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Kurzfassung

Der Klimawandel und das menschliche Bestreben, ihm entgegenzuwirken, erfordern geeignete und spei-
cherfihige Energietriger fiir erneuerbare Energien. Eine vielversprechende Losung ist Wasserstoff, der
durch elektrolytische Spaltung von Wasser mithilfe erneuerbarer Energien hergestellt wird — sogenannter
»griiner Wasserstoff*. Wasserstoff kann jedoch in kritischer Weise mit Werkstoffen interagieren — etwa
in Pipelines oder in den Rohrleitungen von Elektrolyseuren —, was unter anderem zur unerwiinschten
Wasserstoffversprodung und infolgedessen vorzeitiges Materialversagen verursachen kann.

Die additive Fertigung, insbesondere das pulverbettbasierte Laserstrahlschmelzen, erdffnet neue Mog-
lichkeiten zur Herstellung hochkomplexer Bauteile und fiihrt zu einzigartigen Gefiigestrukturen. In die-
ser Arbeit wird dies fiir die Herstellung von Bauteilen und Priifkdrpern aus der Edelstahllegierung 316L
verwendet. Aufgrund des Fertigungsprozesses entstehen Poren unterschiedlicher Form und Grofie im
Material, zudem bilden sich Schmelzbadgrenzen, die die einzeln gefertigten Lagen verbinden. Durch
die extrem hohen Abkiihlraten im Material entsteht ein zellartiges Versetzungsnetzwerk, das besonders
hohe mechanische Festigkeiten des Stahls ermdglicht. So weist die untersuchte Legierung im additiv
gefertigten Zustand eine bis zu 75 % hohere Streckgrenze auf als das konventionell hergestellte Material.
Der Einfluss von Wasserstoff auf diese Eigenschaften ist fiir 316L wie fiir die meisten anderen Stihle
jedoch bislang weitgehend unerforscht.

In dieser Arbeit wird AISI 316L durch ein pulverbettbasierten Verfahrens mit Laserlicht lokal aufge-
schmolzen (PBF-LM), um Bauteile bzw. Priifkorper herzustellen. 316L zdhlt zu den meistverwendeten
Werkstoffen in der chemischen Industrie und der Lebensmittelbranche und wird insbesondere in korro-
siven Umgebungen, sowie in Wasserstoffanwendungen eingesetzt.

Im Rahmen einer umfassenden Parameterstudie, die auch das Ausgangsmaterial in Pulverform unter-
sucht, wird das eigens additiv gefertigte Material, 316L-AM genannt, analysiert. Dabei bildet sich ein
fiir dieses Verfahren typisches Gefiige aus. Die Korner erstrecken sich entlang der Aufbaurichtung mit
einer Liange von bis zu 750 tm und sind in der Aufbauebene mit 50 um deutlich kleiner. Zudem weist
das Material eine leicht ausgepragte (100)-Erstarrungstextur auf. Die Schmelzbéder erreichen eine Breite

von bis zu 100 um. Das Versetzungsnetzwerk formt nahezu nadelférmige Zellen.



Danksagung

Der Ausgangszustand des Materials nach der Fertigung wird durch quasistatische Zugversuche bei Dehn-
raten von € = 1073 /sund 5- 1073 /s, sowie Ermiidungsstudien charakterisiert. Dabei werden der Einfluss
der rauen, gedruckten Oberfliche sowie der darunterliegenden Poren herausgearbeitet. Um den Ein-
fluss der Oberfliche und der randnahen Poren auszuschlieBen, werden auch nachbearbeitete Proben
untersucht. Ebenso flieit die Probenorientierung zur Aufbaurichtung in die Analyse ein. Der Verfor-
mungsmechanismus unter quasistatischer Belastung wird detailliert untersucht: Es wird gezeigt, dass
die plastische Verformung des additiv gefertigten Materials hauptsédchlich iiber Zwillingsbildung erfolgt,
wihrend im Bereich der Einschniirung das Versetzungsgleiten dominiert. Besonders in diesem Bereich
bildet sich o’-Martensit als Defektaggregat. Im Allgemeinen gilt diese Phase als besonders anfillig fiir
Wasserstoffversprodung, es wird diskutiert, warum dies im Rahmen der gezeigten Arbeit nicht der Fall
ist. Durch die lokale Messung des o’-Martensitgehalts mithilfe eines Feritscopes kann der Bruchort so-
wohl im quasistatischen als auch im zyklischen Belastungsfall vorhergesagt werden. Da die Bildung von
o’-Martensit als Defektaggregat in Anwesenheit von Wasserstoff unverdndert bleibt, ist anzunehmen,
dass dieser nicht an der Versprodung beteiligt ist.

Die Wasserstoffdiffusion im additiv gefertigten Material wird quantifiziert, und Priifkorper fiir Zugversu-
che, sowie Ermiidungsstudien werden entsprechend dieser Erkenntnisse mit Wasserstoff beladen. Durch
thermische Desorptionsstudien des Wasserstoffs aus dem 316L-AM wird nachgewiesen, dass sich der
Wasserstoff diffusibel im zelluldren Versetzungsnetzwerk befindet. Die beladenen Proben enthalten etwa
22 wppm gelosten Wasserstoff. Es wurde ein Diffusionskoeffizient von Dy = 7 - 10~ 2 m’/s ermittelt, der
zweli bis drei Grofenordnungen grofier ist als in konventionellem Material. Diese beschleunigte Diffusi-
on von Wasserstoff wird im Rahmen der weiteren Arbeit als kritisch fiir die Wasserstoffversprodung von
additiv gefertigtem 316L bewertet.

Die mechanischen Tests an beladenen additiv gefertigten Proben zeigen, dass unter quasistatischer Be-
lastung nur leichte Versprodungseffekte im Bereich der Einschniirung auftreten. Die Bildung des o’-
Martensit ist durch den interstitiellen Wasserstoff unbeeinflusst. Da die plastische Verformung von
316L in der Einschniirung hauptséchlich iiber Versetzungsgleiten ablduft, ist anzunehmen, dass der
Versprodungsmechanismus auf der Versetzungsdynamik basiert. Hierzu kidme beispielsweise HELP in
Frage.

Bei erhohter Dehnrate wird gefundenm, dass sogar eine Mischkristallverfestigung durch Wasserstoff im
316L-AM auftritt.

Die Ermiidungsstudien hingegen zeigen einen deutlich negativen Einfluss von Wasserstoff auf die Le-
bensdauer der gedruckten Priifkorper. Die leichten morphologischen Verdnderungen auf den Bruchfli-

chen lassen sich ebenfalls durch den HELP-Mechanismus erkliren.
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1 Einleitung

Der anthropogene, also menschengemachte Klimawandel wird eine der groten Herausforderungen der
Zukunft darstellen [1, 2]. Der Ausstofs von CO; ist durch den Treibhauseffekt einer der stirksten Treiber
des Klimawandels, was als nahezu direkter Zusammenhang in Abb. 1.1A erkennbar ist. Die Abbildung
zeigt den CO,-Gehalt der Atmosphiire als schwarze Linie und die Anderung der mittleren Temperatur

als annédhernd parallel verlaufende rote Linie an.

1766 @ Das Element Wasserstoff wurde entdeckt

400 - 1800 @ erste Elektrolyse
380 - 1838 @ erste Brennstoffzelle
F
& erstmals Wasserstoff als Energietriger in
o
; 360 1 1920 ® Verbrennungsmotor
Z =
® 340 1 — weltweit groRter Wasserstoffkonsument:
5- < 1958 @ Raumfahrtprogramm der USA. Die Mond-
O 320 - landefihren werden durch wasserstoffbetrie-
g bene Brennstoffzellen mit Energie versorgt
= 300 - _
1990 @ erste solare Wasserstoffproduktion
280 1 tes Kraftfah it Brennstoffzelle und
1994 @ erstes Kraftfahrzeug mit Brennstoffzelle un
T T T Elektroantrieb
1850 1900 1950 2000

Jahr 2004 @ erstes Unterseeboot mit Brennstoffzelle

(A) CO,-Gehalt der Atmosphire [3] und Anstieg der mittleren (B) Historischer Ablauf der Entdeckungen und Ereignisse
Temperatur [4, 5]. zum Thema Wasserstoff [6].

Abbildung 1.1: Zeitliche Korrelationen zur Erderwérmung und Historie zum Thema Wasserstoff.

Zur Bekdmpfung des Klimawandels bedarf es eines erneuerbaren Energietriagers, bei dessen Umsetzung
keine klimaschidlichen Stoffe entstehen. Hierzu bietet sich Wasserstoff an, wie in dem in Abb. 1.1B
dargestellten Zeitstrahl (Auszug aus [6]) nachzuvollziehen ist. Die Betrachtung des historischen Ablaufs
macht deutlich, dass Wasserstoff bereits seit mehreren Jahrhunderten im Bewusstsein von Wissenschaft

und Ingenieurwesen verankert ist. Vor mehr als 180 Jahren wurde das erste Mal elektrischer Strom in
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einer Brennstoffzelle gewonnen [6, 7] und vor mehr als 100 Jahren wurde bereits das erste Mal Wasser-
stoff als Energietrager in einem Verbrennungsmotor eingesetzt [6, 8]. Die Anstrengungen im Rahmen
des Raumfahrtprogramm der USA (NASA) zur Nutzung von Wasserstoff als Raketentreibstoff und als
Energietridger zur Erzeugung von Elektrizitdt durch Brennstoffzellen in den Weltraumfahrzeugen haben
seit den 1950-er Jahren bedeutsame Fortschritte erzielt und die Brennstoffzellen-Technologie vorange-
trieben [6, 9].

Der groBle Vorteil von Wasserstoff als Energietrdger ist, dass unabhingig von der Art der Umsetzung
des Wasserstoffs keine Schadstoffe emittiert werden und dass kein zusitzlicher negativer Effekt auf das
Klima entsteht [10]. Alternative Energietrager weisen teilweise erhebliche Nachteile auf. Batterien zur
Speicherung elektrischen Stroms bendtigen grof3e Mengen an teilweise seltenen Rohstoffen und sind ak-
tuell noch schwer zu recyceln. Chemische Energietriiger, die aus griinem Wasserstoff gewonnen werden,
wie synthetisches Methan, Methanol oder Ammoniak, sind teilweise gefdhrlich eingestufte Chemikalien
oder haben selbst deutliche Auswirkungen auf das Klima im Falle unabsichtlicher Verluste. Dariiber hin-
aus fiihrt jeder weitere chemische Schritt neben der Elektrolyse zu zusétzlichen energetischen Verlusten,
sodass der Gesamtwirkungsgrad weiter sinkt. Mithilfe des Wasserstoffzyklus kann ein in sich geschlos-
sener und vor allem nachhaltiger Energiekreislauf ohne den zusétzlichen Ausstofl von Kohlenstoffdioxid,
welches das wichtigste Treibhausgas ist, realisiert werden [10].

Wasserstoff kommt bei einer technischen Nutzung mit Materialien in Kontakt, tritt in diese ein und wech-
selwirkt mit den Defekten [11-13]. Dies kann zu einer Versprodung der Werkstoffe fithren, man spricht
hier von der Wasserstoffversprodung [11-13]. Moderne, additiv gefertigte Bauteile sind aufgrund der
Fertigungsprozesse in der Regel sehr defektreich, die Wechselwirkung zwischen Wasserstoff und diesen
modernen Materialien ist zum GroBteil noch unbekannt. Daher gilt es, diese Effekte genauer zu unter-
suchen, um ein besseres Verstindnis fiir mogliche Wasserstoff-induzierte Schidigungsmechanismen zu
gewinnen. Ziel ist es, die Integritdt und Langzeitstabilitdt additiv gefertigter Bauteile unter realen Ein-
satzbedingungen zuverldssig bewerten zu konnen und gegebenenfalls geeignete Abhilfen aufzuzeigen.
Eine moderne Methode, welche seit Mitte der 1980er Jahre Fortschritte erzielt, ist die additive Fertigung
von Werkstoffen. Grundbausteine wie die Stereolithografie [14—18] und komplexere computergestiitzte
Steuerungssysteme [16] (eng.: computer numerical control: CNC) fiir mehrachsige Maschinen wurden
stetig verbessert. Fortschritte in der Lasertechnik erlaubten seit Ende der 1990-er Jahre [19] die Entwick-

lung des pulverbettbasierten Laserstrahl-schmelzens [16], im Nachfolgenden PBF-LM! genannt. Hier

1 englische Abkiirzung fiir "powder bed fusion laser melting”
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wird ein Metallpulver schichtweise selektiv aufgeschmolzen, um dreidimensionale Bauteile zu erzeu-
gen. Durch das einzigartige Verfahren mit sehr hohen und stark lokalisierten Energieeintrdgen entsteht
ein aulergewohnliches Gefiige, das in den meisten genutzten Legierungen fiir deutliche Steigerungen
der mechanischen Festigkeitswerte verantwortlich ist [20—-22]. Bei den erstellbaren Geometrien gibt es
nahezu keine Limitierungen, was bedeutende Optimierungen des Bauteilgewichts ermoglicht [23].

Eine Uberschneidung zwischen der energetischen Nutzung von Wasserstoff und der additiven Fertigung
metallischer Bauteile ergibt sich beispielsweise bei der Entwicklung von additiv gefertigten Wérmetau-
schern zur Kiithlung von komprimiertem Wasserstoff [24]. Bei der Verdichtung auf die Betriebsdriicke
der Tanksysteme von wasserstoffbetriecbenen PKW und LKW von 35MPa bzw. perspektivisch 70 MPa
[25-28] kommt es aufgrund des positiven Joule-Thomson-Koeffizienten von Wasserstoff zu einer starken
Erwédrmung [25, 29]. Durch additive Fertigung ist es moglich, einen hochkomplexen Wirmetauscher mit
besonders grofler Wirmeiibergangsfldche fiir kleinste Baurdume zu fertigen [30-32].

Die additive Fertigung dient aktuell hauptsichlich dem Erstellen von Prototypen, wobei hier besonders
aufgrund des beschleunigten Fertigungsablaufs schneller iteriert werden kann, man spricht vom rapid
prototyping. Erste Serienfertigungen additiv gefertigter hochkomplexer Bauteile sind im Bereich der
Luft- und Raumfahrt anzusiedeln [16, 33]. Die maximalen Abmessungen der Bauteile sind begrenzt
durch die GroBle des Bauraums, derzeit sind die grofften kommerziell erhiltlichen Maschinen mit Bau-
rdaumen von 0,5m x 0,5m x 0,4m ausgestattet [34]. In der jiingsten Vergangenheit stieg das Interesse
der Allgemeinheit an der Nutzung von erneuerbar generiertem Wasserstoff als Energietridger, unter an-
derem aufgrund der geopolitischen Situation erneut stark an [35-37]. Um diesem gestiegenen Interesse
Folge zu leisten, ist die Weiterentwicklung einer Reihe von Schliisseltechnologien erforderlich. Im Rah-
men der notigen Entwicklungsarbeit konnten erste Prototypen oder Vorserien additiv gefertigter Bauteile
Wasserstoffatmosphiren oder anderen korrosiven Umgebungen ausgesetzt werden. Bei der Prototypent-
wicklung konnten bereits wasserstoffinduzierte Ausfille auftreten, wenn Pulver nicht ordnungsgemal3
gehandhabt wird. Weingarten et al. berichten, dass leicht feuchtes Pulver bereits zur Anreicherung von
Wasserstoff in pordsem, additiv gefertigtem Aluminium fiihrt [38].

Ein Konstrukteur konnte sich bei komplexen hochbelasteten Bauteilen aufgrund der gesteigerten Festig-
keiten bewusst fiir die additive Fertigung entscheiden [20]. In diesen Fillen muss der Effekt des besonde-
ren Gefiiges additiv gefertigter Bauteile auf die Wasserstoffresistenz beriicksichtigt werden, zumal dieser
bisher nur in sehr wenigen Fillen quantifiziert bekannt ist. Daher ist es entscheidend, die Eignung der
additiv gefertigten Bauteile fiir die Einsatzzwecke, besonders wie im Fall des genannten Warmetauschers
fiir hohe Driicke [24] oder sicherheitsrelevante Ventile an Druckbehiltern [39] eingehend zu priifen.

Im Rahmen dieser Arbeit soll der Einfluss von Wasserstoff auf das mechanische Verhalten eines additiv
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gefertigten Werkstoffs am Beispiel des in korrosiven Umgebungen héufig genutzten 316L bzw. 1.4404
untersucht werden. Die vorliegende Arbeit soll einen ersten Einblick in die potenzielle Wasserstoffver-
sprodung von additiv gefertigtem austenitischen Edelstahl geben. Es soll untersucht werden, wie sich
das additiv gefertigte Material unter zyklischer und quasistatischer Materialbeanspruchung im Vergleich
zum konventionell hergestellten Material im Detail verhilt. Auf dieser Grundlage wird der Einfluss von
zugefithrtem Wasserstoff auf das Materialverhalten ndher betrachtet.

Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist es, den Einfluss von gelostem Wasserstoff auf das Materialverhalten
unter quasistatischer und schwingender Belastung am Beispiel von additiv gefertigtem 316L zu quanti-
fizieren. Hierzu wird zum Vergleich auch der Grundzustand des additiv gefertigten Materials betrachtet
und der Einfluss der gedruckten Oberfliche und der Orientierung der Priifkdrper mit einbezogen.

Die vorliegende Arbeit gliedert sich in sechs Kapitel. Zunédchst werden die theoretischen Grundlagen
zur additiven Fertigung (Kap. 2.1), des verwendeten Materialsystems (Kap. 2.2) und der Thematik von
Wasserstoff in Materialien (Kap. 2.3) erldutert. AnschlieBend wird das experimentelle Vorgehen (siehe
Kap. 3) dargelegt, bevor die Ergebnisse der Studien in den Kapiteln 4.1 bis 4.5 vorgestellt und diskutiert
werden. AbschlieBend wird die Arbeit in Abschnitt 5 zusammengefasst diskutiert und ein kurzer Aus-
blick (Kap. 7) auf mogliche zukiinftige Arbeiten geboten.

Fiir die Untersuchungen wurde urspriinglich die Legierung 1.4404 vorgesehen. Da die chemischen Para-
meter des erworbenen Pulvers jedoch nur die Qualitdt von 316L erfiillen, wird die gedruckte Legierung
in dieser Arbeit entsprechend ausschlieBlich als 3161 bezeichnet. Die Wasserstoffversprodung wird an-
hand von quasistatischen Zugversuchen (siche Kapitel 4.5.1) und zyklischen Belastungen zur Analyse
des Ermiidungsverhaltens (siehe Kapitel 4.5.2) untersucht und quantifiziert. Es wird eine elektrolytische
Wasserstoffbeladung gewihlt, da nach den Arbeiten von Lin et al. [40] bei diesen Bedingungen besonders
hohe Diffusionsgeschwindigkeiten erwartet werden. Dieser Sachverhalt wird im Rahmen dieser Arbeit
iberpriift, siehe hierzu Kapitel 4.4.1. Um die Wasserstoffaufnahme zu erleichtern, empfiehlt sich eine
Oberflachenbeschichtung mit Palladium zur Erleichterung der dissoziativen Chemisorption des Wasser-
stoffs. [41, 42]. Um Alle Probenkdrper gleichmiBig mit Palladium beschichten zu kdnnten, miissen die
Probenkorper in die hierfiir vorgesehene Anlage passen und vorzugsweise eine Flachgeometrie aufwei-
sen, um alle Seiten gleichm@Big beschichten zu konnen, siehe hierzu Kapitel 3.2.

Die eigenstindig durchgefiihrte additive Fertigung erlaubt eine genaue und zuverldssige Kontrolle der
Parameter wie Laserleistung, Schraffurabstand, Scangeschwindigkeit und Lagenhthe sowie der daraus
resultierenden Bauteil- und Probenkorperqualitit. Dies erfordert umfangreiche Parameterstudien (siehe

Kap. 4.2) ebenso wie eine stetige Prozesskontrolle. Das erhaltene Gefiige wird umfassend charakterisiert
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(siehe. Kap. 4.2.4) und im Kontext mit den in der Literatur vorgestellten Strukturen diskutiert. Es wer-
den umfassende Studien der mechanischen Eigenschaften des erhaltenen Materials durchgefiihrt und vor
dem Hintergrund der Literatur eingeordnet (sieche Kap. 4.3). Hierauf aufbauend werden die Effekte des
zugefiihrten Wasserstoffs auf die plastische Verformung anhand von Zugversuchen (siehe Kapitel 4.5.1)

und Materialermiidungsstudien (siehe Kapitel 4.5.2) gezeigt.
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In diesem Kapitel werden die theoretischen Grundlagen fiir die vorliegende Arbeit gelegt. Zunéchst wird
in Kap. 2.1 eine umfassende Darstellung der Technologie der additiven Fertigung présentiert. Anschlie-
Bend werden in Kap. 2.2 die speziellen Eigenschaften und das Verformungsverhalten der verwendeten
Legierung erldutert. Das anschlieBende Kapitel 2.3 behandelt das Verhalten von Wasserstoff in Metallen,

die Diffusion und mogliche Schidigungsmechanismen.

2.1 Additive Fertigung

Die additive Fertigung (engl.: “additive manufacturing”, AM) umfasst alle Fertigungsverfahren, bei de-
nen ohne die Verwendung von weiteren Maschinen oder konventionellen, subtraktiven Herstellungs-
verfahren' Bauteile aufgebaut werden konnen [16, 23, 46—48]. Hierbei erstellt eine computergesteuerte
Maschine auf Basis einer digitalen Fertigungsanweisung aus einem Rohstoff bzw. Rohstoffen direkt ein
dreidimensionales Bauteil [16, 23, 47, 48]. Es lassen sich Keramiken, Kunst- und Verbundwerkstoffe,
sowie Metalle auf verschiedenen Prozessrouten additiv fertigen [16, 23, 49]. Aufgrund der Vielzahl der
Fertigungsverfahren wird im Folgenden gezielter auf die gingigsten Verfahren zur Fertigung von Kor-
pern aus Metall eingegangen. Fiir die additive Fertigung von Metallbauteilen liegt das Ausgangsmaterial
in der Regel als Metallpulver vor, seltener sind auch drahtbasierte Prozesse vertreten [16, 23, 49]. Das
Metallpulver wird lokal an der Stelle, an der ein Bauteil entstehen soll, selektiv durch Energieeintrag
gesintert oder sogar aufgeschmolzen [23, 47, 49]. In Sonderformen der additiven Fertigung wird das
Metallpulver durch einen Schutzgasstrom befordert und durch eine Diise gerichtet auf das Bauteil ge-
bracht [23, 47], diese Prozesse sind dem Auftragsschweiflen zuzuordnen. Die notige Energie zum Fiigen
des Bauteils kann durch die kinetische Energie des Pulverpartikels (Kaltgasspritzen) oder durch einen

gebiindelten Laserstrahl (engl.: directed energy deposition DED) bereitgestellt werden. Dieses Verfahren

1 Die subtraktive bzw. konventionelle Fertigung, auch Zerspanung oder CNC-Bearbeitung genannt, ist ein Fertigungsverfah-
ren, bei dem Material aus einem festen Korper entfernt wird, um ein Teil zu formen. Hierbei wird durch Frésen, Bohren,
Schleifen, Schneiden oder andere Verfahren Material abgetragen, bis das gewiinschte Teil entstanden ist [43—45].
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eignet sich unter anderem besonders auch fiir Reparaturen von bestehenden Bauteilen [50, 51].
Zur additiven Fertigung von metallischen Bauteilen wird hédufig ein pulverbettbasiertes Verfahren ver-
wendet. Hierzu wird das Metallpulver schichtweise auf eine Bauplattform aufgetragen und das Bauteil
durch Energieeintrag lokal gefiigt [46, 48, 49]. Der Energieeintrag erfolgt durch einen Elektronen- oder
Laserstrahl, welcher in Bahnen auf die Pulverbettoberflache gelenkt wird [46, 48, 49]. Bei geeigneter
dreidimensionaler Uberlappung der Bahnen in den individuellen Schichten wird ein makroskopisches
Bauteil aus vollstindig aufgeschmolzenen mikroskopischen Pulverpartikeln erstellt. Das Schmelzbad
unter dem Strahl im Pulverbett reicht bis in das darunterliegende Bauteil oder die Unterlage. Um gu-
te Bauteileigenschaften zu erreichen, werden die Richtungen der Bahnen in den aufeinander folgenden
Pulverlagen rotiert [52, 53]. Ungestiitzte Bereiche eines Bauteils miissen durch geeignete Stiitzstruktu-
ren stabilisiert werden, da andernfalls Bereiche des Bauteils von der gewiinschten Geometrie abweichen
[16, 46]. Durch fehlende Stiitzstrukturen wiirde die Schmelze in ungestiitzten Teilvolumina tiefer in das
Pulverbett einschmelzen als gewliinscht, unter anderem auch weil die Schmelze langsamer abkiihlt, da
das umliegende Pulverbett thermisch isolierend wirkt. Stiitzstrukturen kénnen Wirme aus der Schmel-
ze aufnehmen und in Richtung der Bauplattform ableiten. Ohne Stiitzstruktur wiirde das Bauteil lokal
entgegen der Aufbaurichtung von der gewiinschten Geometrie abweichen. Zudem wiére die nichste Pul-
verlage an diesen Positionen etwas dicker, durch unzureichenden Uberlapp der Schmelzbider kime es
zu erhohter Porositit.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde das Verfahren des selektiven Laserschmelzens (PBF-LM 2) eingesetzt.
Die anderen moglichen Sonderformen der additiven Fertigung werden hier nicht genauer beleuchtet
[23, 54-56].
Die ins Material eingetragene Energie W lédsst sich nach Simchi et al. geméf

P

W 2.1
s-v-h 2.1

abschitzen [57]. Hier beschreibt P, die Laserleistung, s den Schraffurabstand, v die Scangeschwindigkeit

und & die Lagenhohe. Die genannten Kenngrof3en sind in der Abb. 2.1 verdeutlicht.

2 Powder Bed Fusion - Laser Melting; Andere Handelsnamen wie SLM oder LMF werden hier nicht genutzt
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Abbildung 2.1: Skizze zur Verdeutlichung der in Gl. 2.1 enthaltenen GroBen. Die ins Material eingetragene Energie W ldsst
sich ndherungsweise durch Division der Laserleistung Py, durch das pro Zeit tiberstrichene Volumen be-
rechnen. Letzteres berechnet sich aus dem Produkt der Lagenhohe £, der Scangeschwindikeit v mit dem
Schraffurabstand s [57].

Der Laser beleuchtet mit einer gegebenen Leistung P;, mit einer Vorschubgeschwindigkeit des Laser-
spots® v die Bahnen im Abstand s. Die Lagenhche & spannt das Einheitsvolumen in die dritte Dimension
auf. Diese Formel dient allein einer ersten groben Niherung und eignet sich lediglich bedingt zur Aus-
wahl von geeigneten Druckparametern auf Basis der Argumentation, dass bei identischem Energieeintrag
pro Volumen vergleichbare Porosititen und Bauteilqualitiiten erreicht werden konnen [58]. Bertoli et al.
argumentieren [58], dass der rein thermodynamische Energieeintrag komplexe physikalische Phiinome-
ne und kinetische Prozesse im Schmelzbad, wie die hohen resultierenden thermischen Gradienten (siehe
Kap. 2.1.1) nicht erfassen kann. Die Hohe des Energieeintrags ist entscheidend dafiir, ob und welchem
Mafle das initial pulverférmige Material und das umliegende Volumen aufgeschmolzen werden. Dies
beeinflusst letztlich die mechanischen und anderen Eigenschaften des gedruckten Materials beziehungs-

weise Bauteils.

2.1.1 Besonderheiten additiv gefertigten Materials

Bei der additiven Fertigung kommt es aufgrund der sehr kleinen geschmolzenen Volumina, gekoppelt
mit den hohen Vorschubgeschwindigkeiten des Laserspots (> 1 m/s) und der Selbstabschreckung durch
das umliegende Material zu sehr hohen lokalen Abkiihlraten zwischen 10°K/s und 108 X/s [59-63]. Wang
et al. [64] argumentieren, dass die hohen Abkiihlraten maf3geblich zur Ausbildung der einzigartigen Mi-

krostruktur beitragen. Aufgrund der vielféltigen thermischen Gradienten im Schmelzbad kommt es zu

3 Laserspot: idealerweise kreisformige durch den Laser beleuchtete Fliche



2.1 Additive Fertigung

einer komplexen thermo-mechanischen Belastung wihrend der Erstarrung des Materials [65]. Im Fol-
genden werden mikrostrukturelle Besonderheiten vorgestellt und die daraus folgenden mechanischen
Eigenschaften charakterisiert. Die Grofe von additiv gefertigten monolithischen Bauteilen ist lediglich
durch das Bauraumvolumen des verwendeten additiven Fertigungssystems begrenzt. Im Fall des genutz-
ten Systems (Orlas Creator) ist der Bauraum zylindrisch und erlaubt, Bauteile in einem Durchmesser von
105 mm bis zu einer Bauteilhohe von etwa 80 mm herzustellen.

Mikrostrukturell gibt es aufgrund der physikalischen Herstellungsbedingungen bei additiv gefertigten
Materialien einige Besonderheiten im Vergleich zu konventionellem Material, diese werden im Folgen-
den sortiert nach absteigender GroBenskala vorgestellt. Abbildung 2.2 zeigt exemplarische Ergebnisse
dieser Arbeit, an denen sich die Mikrostruktur des additiv gefertigten Materials erkennen ldsst.

vertikale laterale

KOI‘H%YPBG KorngroBe
¥

; Subkorn-
~ #—=.60pum Zellen Zellwand
750 um F W ;‘7 :

max. Bauteil- ¥, | LN" e
grofle Schmelzbad

103m 10 °m 10°m
mm um nm

Abbildung 2.2: Mikrostrukturelle Eigenheiten additiv gefertigten Materials, sortiert nach absteigender GroRe. Alle gezeigten
Abbildungen sind Ausziige eigener Ergebnisse und werden in der Arbeit in vollem Umfang gezeigt und
diskutiert. Ausschnitte angepasst nach [20].

Begonnen bei der groffiten mikrostrukturellen Abmessung, sind die Korner mit bis zu einem Millimeter
Lénge entlang der Baurichtung zu nennen. Wenn man bedenkt, dass eine gedruckte Lage typischerweise
nur zwischen 25 um und 50 um dick ist, erscheint die Korngrée entlang der Baurichtung grof3. Nach
Dehoff et al. und Ishimoto et al. riihrt die grole KorngréBe daher, dass die erstarrende Schmelze epitak-
tisch zum vorliegenden erstarrten Material wéchst und sich die Kornorientierungen so fortsetzen konnen
[22, 66-69].

Als néchstkleinere charakteristische GroBe ist das Schmelzbad selbst zu nennen. Die typische latera-
le Abmessung liegt im Bereich von 100 um. Hier ist zu erwéhnen, dass es bei Schliffbildern durch
schrdge Schnitte zur verzerrten Darstellung der Schmelzbadgrenzen kommen kann. Die Schmelzbad-

grenze bezeichnet den Rand eines Aufschmelzvorgangs. Die genaue Struktur der Schmelzbadgrenze ist
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bisher nicht genauer untersucht. Verschiedene Untersuchungen, unter anderem die von Spratt et al. ha-
ben gezeigt, dass die Netzwerke aus Schmelzbadgrenzen zu einem anisotropen Materialverhalten fithren
[70-72]. Die Schmelzbadgrenze wird in der Literatur als Senke fiir Defekte und moglicher struktureller
Schwachpunkt diskutiert [70, 73, 74]. Dieser Diskussionspunkt wird durch den stirkeren Angriff durch
Sduren bei der Schlifferstellung in diesen Bereichen gestiitzt. Die typische laterale Abmessung liegt im
Bereich von 100 um. Als néchstkleinere Struktureinheit sind die in der Literatur Subkorn-Zellen genann-
ten Versetzungsstrukturen zu nennen, siehe hierzu Abb. 2.2, Mitte. Diese Subkorn-Zellen kénnen einen
Durchmesser im Bereich von etwa 0,2 um — 1 um haben. Die GroBe dieser Zellen hingt stark von den
Druckparametern und den damit verbundenen Abkiihlbedingungen ab, so kann auch die lokale Bauteil-
geometrie die Form und die Abmessungen der Zellen beeinflussen [75, 76]. Die Zellwédnde haben eine
Breite im Bereich von ~ 150nm. Benachbarte Zellen des gleichen Korns haben in der Regel eine kris-
tallografische Verkippung untereinander, die weniger als 1° betrdgt [77]. Die Zellwidnde bestehen aus
Versetzungen, der Kern ist weitgehend ungestortes Material [78, 79]. Die Zellbildung wird in der Lite-
ratur auf die thermomechanische Materialbeanspruchung durch die extremen Abkiihlbedingungen, also
den extrem groB3en thermischen Gradienten, die schnelle Abkiihlrate und die daraus resultierend schnelle
gerichtete Erstarrung des Materials zuriickgefiihrt [75, 78, 80, 81]. Dieses zelluldre Versetzungsnetzwerk
fithrt dazu, dass in additiv gefertigten Materialien inhomogene Versetzungsdichten von bis zu 10'> m~—2
vorliegen [82-84]. Je nach Reinheit und Legierungszusammensetzung kann es in Abhéngigkeit von den
Druckparametern zudem zur Bildung von oxidischen Ausscheidungen und Segregationen kommen. Die-
se sind in den Zellwinden oder Schmelzbadgrenzen zu finden und zwischen 10nm und 150 nm gro8 [20].
Zusammenfassend weisen per PBF-LM additiv gefertigte Metalle ein multiskaliges bzw. hierarchisches

Gefiige auf, dessen Eigenschaften sich iiber bis zu sechs Groflenordnungen erstreckt [20, 85, 86].

Porositdt Durch nicht ideale Druckbedingungen konnen im Material wihrend des Druckprozesses
Poren verschiedener Groflen und verschiedenen Ursprungs entstehen. Bei zu hohem Energieeintrag, bei-
spielsweise bei verlangsamender Laseroptik, konnen sogenannte Schliisselloch-Poren (eng.: Keyhole-
Poren) entstehen. Die Laserstrahlung verdampft Teile des Materials, eine Dampfkapillare entsteht. Diese
Kapillare kann bis in tieferliegende Materialschichten vordringen. Da der Laserstrahl mehrfach an der
Grenzfliche zwischen Kapillare und Schmelze reflektiert, wird die Energie nicht hauptsichlich an der
Oberflache des Pulverbetts aufgenommen, sondern dringt in tieferliegende Schichten. Es entsteht ei-
ne besonders ungleichmifige Verteilung der Temperatur und im darunterliegenden Material wird eine

Dampfblase von bis zu 100 um Grofle eingeschlossen, welche als Pore zuriickbleibt [87—-89].

10
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Regulidre Gasporen entstehen hingegen durch turbulente Stromungen an der Oberfliche des Schmelz-
bads, die umgebende Schutzgasatmosphire wird in bis zu 100 um groflen spharischen Poren gefangen.
Bei unsachgeméBer Prozessfithrung und Pulver-Lagerung kann es zu erhohten Wassergehalten im Pulver
kommen. Das Wasser kann mit der Schmelze reagieren und fiihrt dann zu wasserstoffhaltigen Poren [38].
Bei ungiinstiger Parameterwahl, wie beispielsweise durch unzureichenden Uberlapp der Schmelzbahnen
oder zu geringem Energieeintrag kann es zu Bindefehlern (engl.: lack-of-fusion), also mangelhafter Ver-
schmelzung der Bahnen kommen. Diese Poren kdnnen auch mehrere Lagen bzw. Bahnen iiberbriicken
und somit bis zu 100 um grofBl und groBer werden [90]. Besonders Keyhole-Poren und Lack-of-Fusion
Poren konnen grof3e Effekte auf die mechanischen Eigenschaften haben, da sie den effektiven Material-

querschnitt reduzieren und zur Spannungslokalisation beitragen.

2.1.2 Mechanische Eigenschaften

Additiv gefertigte Materialien iiberzeugen im Vergleich zu konventionell hergestellten Varianten mit ih-
ren besonderen mechanischen Eigenschaften, was mehrere Veroffentlichungen auf die einzigartige Zell-
struktur zuriickfiihren [20, 60, 77, 91-96]. Die sehr kleinen, durch Versetzungsanhdufungen getrennten
Zellen behindern die Versetzungsbewegung analog zum Hall-Petch-Verhalten fiir grobkornigere Mate-
rialien [20].

Im Fall von additiv gefertigtem 316L Edelstahl werden nahezu porenfreie Probenkorper mit Porosititen
von deutlich unter einem Prozent mit gegeniiber konventionellem Material verdoppelter Streckgrenze
erzielt [20, 82, 97, 98]. Alle diese Studien zeigen zudem, dass die Bruchdehnung verglichen mit kon-
ventionellem Material nicht deutlich reduziert ist, dass also im Gegensatz zur Kaltverfestigung von kon-
ventionellem austenitischem Stahl kein so deutliches Abwégen zwischen Bruchdehnung oder Festigkeit
erfolgen muss. Der sogenannte strength-ductility trade-oft” entfillt nahezu. Wang et al. und Wei et al.
fiihren ein solches Materialverhalten auf das stark heterogene hierarchische Gefiige zuriick, siehe hierzu
auch Abb. 2.2 [20, 99].

Durch die vergleichsweise raue Oberfliche von in Endkontur gefertigten Probenkorpern sind die Ermii-
dungseigenschaften leicht verschlechtert [82, 100]. Porositit im additiv gefertigten Material kann durch

lokale Spannungserh6hung ebenfalls negative Effekte auf die Ermiidungseigenschaften haben [82].

11
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2.2 Austenitischer Stahl

Bei 316L (S31603 nach ASTM A249 [101]) handelt es sich um einen nichtrostenden austenitischen
Chrom-Nickel-Stahl mit niedrigem Kohlenstoffgehalt. Ein vergleichbarer Werkstoff nach deutscher
Norm [102] wire 1.4404 bzw. (X2CrNiMol7-12-2), fiir die chemischen Zusammensetzungen nach
Norm siehe Tab. 2.1. In dieser Arbeit wird 316L additiv gefertigt, daher wird die Bezeichnung im

Rahmen dieser Arbeit auf 316L-AM (AM fiir das englische additive manufacturing) konkretisiert.

Norm || w% | Cr [Ni|[Mo|[Mn| € | N [sSi|] P | s |
min. | 16,5 | 10 | 2
max. | 18,5 | 13 | 2,5 | 2 0,03 [ 0,01 | 1 | 0,045 | 0,015
min. 16 10 2
max. | 18 |14 | 3 | 2 0,03 ]0,01 |1 |0,045| 0,03

1.4404 [102]

316L [101]

Tabelle 2.1: Tabellarische Ubersicht der chemischen Zusammensetzungen der Legierungen 1.4404 und S31603 nach [101,
102].

Austenitische Chrom-Nickel-Stidhle weisen im Grundzustand fiir einen Stahlwerkstoff vergleichsweise
niedrige Streckgrenzen von 205 MPa bis 275 MPa und Zugfestigkeiten zwischen 520 MPa und 760 MPa
bei Bruchdehnungen zwischen 40 % und 80 % auf. In der Abbildung 2.3 sind die Verfestigungskurven
von konventionell hergestellten Proben aus den Legierungen 304 und 316L dargestellt.

Diese mechanischen Kennwerte lassen sich durch

800 | Kaltverformung steigern [104, 105]. Wird ein

SUS 304 Chromgehalt von nur 12 % iiberschritten, bildet

sich auf dem Werkstoff eine Passivschicht aus

Chromoxiden aus, welche fiir die besondere Kor-

Spannung [MPa]

rosionsresistenz und die chemische Bestdndigkeit

in sauren und basischen Umgebungen verantwort-

lich ist. Das enthaltene Nickel hat dhnliche Eigen-

0
0 10 20 30 40 50 60 70
Dehnung [%]

schaften und trigt somit zur Korrosionsresistenz

bei. Durch den Zusatz von Molybddn kommt es
Abbildung 2.3: Beispielhafte Verfestigungskurven der aus-

tenitischen Chrom-Nickel-Stihle 304 und zu einer verbesserten Lochfraf3korrosionsbestin-
316L (Verandert mit Genehmigung von Else-  giokeit in chlorhaltigen Medien [105]. Der be-
vier [103])

sonders niedrige Kohlenstoffgehalt verbessert die
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Schweilleignung durch Reduktion der Heifrissneigung, was gerade im Fall der additiven Fertigung ent-
scheidend ist [105]. Durch die fiir den Fiigeprozess notwendige Warme konnen sich je nach Material
Ausscheidungen bilden, welche eine Spannungsiiberhhung erzeugen und durch die thermomechani-
sche Belastung zur Rissbildung fiihren. Dieses Phinomen wird unter dem Begriff der HeiBrissbildung
zusammengefasst [75, 106]. Bei erhohtem Kohlenstoffgehalt konnen sich beim Schweiflen oder anderen
Prozessen mit hohem Energieeintrag Karbide bilden, an denen Heilrisse entstehen.

Um eine grundlegende Resistenz gegen wasserstoffinduzierte Schiden zu erreichen, ist es besonders
wichtig, nichtmetallische Einschliisse wie zum Beispiel Karbide zu vermeiden [105, 107]. Diese Ein-
schliisse sind in der Regel nicht kohédrent mit der metallischen Matrix verbunden und fithren daher bei
mechanischer Belastung zur lokalen Spannungsiiberh6hung. Im Zusammenspiel mit Wasserstoff im Ma-
terial sorgt diese Spannungsiiberhthung fiir eine erleichterte und lokalisierte plastische Verformung nahe
dem ohnehin durch die Anwesenheit der Ausscheidung reduzierten Querschnitt [13, 107]. Die genaueren
Details zu Wasserstoff in kfz-Metallen und Versprodungsmechanismen werden im Abschnitt 2.3 nédher
erldutert. Da insbesondere Schwefel und Phosphor diese nichtmetallischen Einschliisse mit der Matrix
bilden, gilt es, diese Gehalte besonders gering zu halten.

Die diskutierte Legierung findet Anwendung im Bereich der chemischen und textilen Industrie eben-
so wie in der Lebensmittelbranche [108]. Zudem werden Bauteile fiir Hochvakuumanlagen aus diesem
Werkstoff gefertigt [109]. In Tabelle 2.1 ist die chemische Soll-Zusammensetzung nach den Normen fiir
1.4404 [102] und 316L (S31603) [101] dargestellt. Hier fillt auf, dass sich beide Werkstoffe nur durch
geringe Abweichungen im Gehalt von Chrom, Molybdin und der Obergrenze fiir Schwefel unterschei-
den.

Das in Abb. 2.4 dargestellte Schaeffler-Diagramm dient der Abschitzung der Stabilitédt der entstehenden
Phasen anhand der chemischen Zusammensetzung durch die Nickel- und Chrom-Aquivalente [106, 110].
Die Chrom- und Nickeldquivalente Creq und Nigq berechnen sich wie folgt aus den Gehalten (in Massen-

prozent) der Legierungselemente [106]:

Crog=Cr+Mo+1,55i+0,5Nb+2Ti |
2.2)

Nigg = Ni+30C+0,5Mn+30N

Durch rote Rahmen wurde der mogliche Bereich der beiden fiir diese Arbeit relevanten Legierungen
316L und 1.4404 dargestellt. Im s-formigen weilen Bereich treten Phinomene wie Hei3- und Kaltrisse,

Versprodung durch die o-Phase und Kornwachstum nicht auf [106, 110].
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Abbildung 2.4: Schaeffler Diagramm [106, 110]: Die verschieden eingefirbten Regionen repriisentieren die vorliegenden
Phasen nach Erstarrung je nach chemischer Zusammensetzung des hochlegierten Schweif3guts.

Die o-Phase ist eine eisen- und chromreiche Phase mit abweichender tetragonal dicht gepackter Gitter-

struktur, die sich aus der austenitischen Phase ab Temperaturen von 550 °C ausscheidet [111-114].

Dichte in g/cm? Literatur

7,9 [115-119]

7,95 [120-122]

7,98 [123]

7,99 [124]

8,0 [104, 108, 125-127]
8,027 [128]

Tabelle 2.2: In der Literatur angegebene Dichten

14

fiir 316L bei T = 20°C. Es wurde
eine Referenzdichte von 8,0g/cm’
gewihlt.

Referenzdichte Additiv gefertigte Bauteile sollten fiir
anspruchsvolle Anwendungsfille mit hohen angelegten
Spannungen keine Porositit aufweisen [129, 130]. Da die
globale Dichte p eines Bauteils mithilfe einer Waage und
dem Archimedeschen Auftriebsprinzip leicht bestimmt wer-
den kann (siehe auch Abschnitt 3.5.1), ist die Kenntnis einer
Referenzdichte von entscheidender Wichtigkeit. Die Tabelle
2.2 stellt die in der Literatur genannten Dichten fiir konven-
tionellen 316L bei 7 = 20°C mit den jeweiligen Referen-
zen dar. Zusitzlich zu Literaturwerten fiir konventionelles
Material sind durch Pulverhersteller diskutierte erreichbare

Werte fiir die Dichte enthalten. In der Literatur wird die in



2.2 Austenitischer Stahl

der Tabelle dargestellte Varianz der experimentellen Ergebnisse diskutiert [119, 124], teilweise fiihren
Autoren das Problem auf die gro3e Variabilitdt der chemischen Zusammensetzungen der gleichen Le-
gierung zuriick. Fiir alle im Folgenden gezeigten Berechnungen wurde eine Referenzdichte von 8,0¢/cm?

gewihlt.

2.2.1 Plastische Verformung austenitischer Stahle

Im folgenden Abschnitt wird erldutert, wie plastische Verformung bei Zimmertemperatur in austeniti-
schen Stihlen ablduft und welche mikrostrukturellen Defekte das verformte Gefiige aufbauen. In ku-
bisch flichenzentrierten Materialien ist vor allem die Stapelfehlerenergie entscheidend dafiir, welcher
Verformungsmechanismus bei mechanischer Beanspruchung aktiv ist [131, 132]. Bei den meisten aus-
tenitischen Stihlen, auch bei der untersuchten Legierung 316L, handelt es sich um eine Legierung mit
niedriger Stapelfehlerenergie (SFE) [133]. In der Literatur werden je nach Legierungszusammensetzung
und je nach genutztem Berechnungsmodell Werte fiir die Stapelfehlerenergie zwischen 40mJ/m? und
64 mJ/m? fiir 316L angegeben [134-136].

In der Literatur wird durch simulative Studien [137] und experimentellte Befunde [138, 139] diskutiert,
dass die Stapelfehlerenergie durch interstitiellen Wasserstoff reduziert wird [137-139]. Es besteht kein

Konsens iiber den hierfiir zugrundeliegenden Mechanismus.

Deformation durch Zwillingsbildung Die Plastische Verformung kubisch flichenzentrierter Ma-
terialien verlduft allgemein tiber Versetzungsgleiten. Die Stapelfehlerenergie entscheidet dariiber, welche
weiteren Verformungsmechanismen und Defektaggregate bei der plastischen Verformung entstehen kon-
nen. Niedrige Stapelfehlerenergien begiinstigen Zwillingsbildung gegeniiber dem Quergleiten von Ver-
setzungen [140]. Frommeyer et al. geben als untere Grenze der Zwillingsbildung eine Stapelfehlerenergie
von 25mJ/m? an [141], Allain et al. berechneten eine untere SFE fiir die Zwillingsbildung von 12mJ/m?
[142], dies steht im guten Einklang mit den Beobachtungen durch Ojima et al. [143]. Daher kommt es
in kubisch flachenzentrierten Materialien bei starker Verformung vornehmlich zur Zwillingsbildung im
(110) {111}-System. [117, 133, 134, 140, 144, 145]. Bei noch geringeren Stapelfehlerenergien wiirde bei
plastischer Verformung e-Martensit als intermediédres Defektaggregat gebildet [141, 146]. Bei erhchten
Stapelfehlerenergien ab 507//m> dominiert hingegen das Versetzungsgleiten als Deformationsmechanis-
mus [146-149]. Der in dieser Arbeit untersuchte 316L kann daher hauptséchlich iiber den Mechanismus

der Zwillingsbildung und iiber Versetzungsgleiten plastisch verformen.
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2 Grundlagen

Wenn man in dichtest gepackten {111}-Ebenen der Stapelfolge ’[...JABCABCABC]...]” eine kohéren-
te Zwillingskorngrenze einfiihrt, bildet sich eine Stapelfolge von ”[...]JABCABCBACBAC]...]” [133].
Diese Art der Grenzflache entsteht durch den sukzessiven Einbau von Translationszwillingen mit ei-
ner unvollstéindigen Translation von 1/6(112) durch eine Shockley-Partialversetzung auf benachbarten
{111}-Ebenen [117, 132, 133, 150-152]. Die Aufspaltung zu den Shockley-Partialversetzungen unter-
driickt das Quergleiten der Versetzung an sich. Translationszwillinge werden auch als intrinsische Sta-
pelfehler bezeichnet, hierbei liegt eine Stapelfolge von ”’[...]JABCABCIBCABCA[...]” vor [133, 153].
Die Zwillingsbildung kann als Ausfithrung einer Drehung um 180° um die Ebenennormale einer der
{111}-Ebenen betrachtet werden. Da die Drehung dieser {111}-Ebenen um die Normale eine dreizih-
lige Symmetrie besitzt, kann diese Drehung auf eine 60 °-Drehung reduziert werden. Die Korner, die
durch eine Zwillingsgrenze getrennt sind, sind somit durch eine 60 °-Drehung voneinander unterschie-
den, man spricht von einer X3-Zwillingsgrenze [133, 154]. Die Zwillingsbildung in dem vorliegenden
System ist orientierungsabhingig, das heilt, dass nicht alle vor der Verformung vorliegenden kristallo-
grafischen Ebenen durch die mechanische Zwillingsbildung plastisch verformen. Die Menge der Orien-
tierungen, die innerhalb des griin markierten Bereichs der inversen Polfigur in Abb. 2.5 liegen, wiirden
Zwillinge bilden, die iibrigen Orientierungen konnten theoretisch durch Versetzungsgleiten verformen.
Dieser Sachverhalt begriindet sich aus der Orientierungsabhén-

[111] gigkeit des Schmid-Faktors fiir den uniaxialen Zug [133, 158].

Der Schmid-Faktor beschreibt das Verhiltnis zwischen ange-

legter duBerer Spannung und auf das aktive Gleitsystem wir-

kender Spannung. So kann bei ungiinstiger Lage eines Korns

mech.
Zwillingsbildung

[113]

im Material das Gleitsystem weniger stark oder gar nicht

aktiv werden. Die Abbildung 2.5 dient lediglich als Uber-

[001] [102] [110] sichtsdarstellung verschiedener Beobachtungen aus der Litera-

Abbildung 2.5: Inverse Polfigur zur Verdeut-  tUTs welche ebenfalls bestitigt, dass innerhalb der orange her-

lichung der Orientierungsab- o roehobenen Zone keine Zwillingsbildung stattfindet [133,
hingigkeit der mechanischen

Zwillingsbildung im (110) 155-158]. Mit zunehmender Verformung findet eine (111)-
{111}-System [133, 155—
158]. Bei plastischer Ver-
formung von 316L wiirden  ynd besonders {111}-orientierten Kornern. Dieser Sachver-
alle Orientierungen im grii-

nen Bereich der Darstellung ~ Dalt ist bei kubisch flichenzentrierten Materialien zu erwar-

Fasertexturierung statt, also steigt der relative Anteil an {001 }-

durch Zwillingsbildung ver- o) 1159_161]. Korner einer {110}-éhnlichen Orientierung dre-

formen.
hen im Verlauf der plastischen Verformung zunichst auf die
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2.2 Austenitischer Stahl

{001}-{111}-Linie und orientieren sich dann stirker zu {100} beziehungsweise vorwiegend zur {111}-

Orientierung [159-161]. Siehe hierzu auch Abb. 2.5 .

Verformungsmartensit Zusitzlich zur Zwillingsbildung kommt es bei hohen Umformgraden zur
Bildung von o -Verformungsmartensit als Defektaggregat. Dies geschieht vorwiegend, wenn lokal viele
Stapelfehler als Scherbdnder mit anderen Defekten iiberlappen. Als zweiter Defekt zur Martensitbildung
werden in der Literatur vor allem Tripelpunkte und Korngrenzen genannt [132]. An diesen lokal iiberlap-
penden Defekten bildet sich eine kubisch raumzentrierte Struktur [132]. Bei Stapelfehlerenergien unter
20mJ/m? wiirde sich als intermedidre Vorldufer-Phase der hexagonale e-Martensit vor der Bildung von o’
-Verformungsmartensit bilden [141, 146]. Aufgrund der Bildung von o’-Verformungsmartensit spricht

man bei 1.4404 und 316L auch von einem metastabilen austenitischen Edelstahl.

Dynamische Reckalterung Bei langsamer

Dehnung im Zugversuch lassen sich unterhalb ei- L

ner kritischen Dehnung & zackige Kraft- bzw. Span-
nungsverldufe beobachten. Dieser Zusammenhang ist

in der Abb. 2.6 verdeutlicht, der gezeigte Ausschnitt

Spannung [MPa]
[®))
(V)
S
1
T

eines Verfestigungsverlaufs ist ein Teilergebnis die-

ser Arbeit. Den gezeigten Effekt fasst man unter 0.125 0.130 0.135

. . Dehnung
dem Begriff der dynamischen Reckalterung zusam-

men, teilweise wird dieser auch nach den Entdeckern  Apbildung 2.6: Ausschnitt eines Spannungs-

Portevin-Le Chatelier-Effekt (abgekiirzt auch PLC- Dehnungsdiagramms mit fiir den
Portevin-Le Chatelier-Effekt typischem
Effekt) genannt [162]. Die dynamische Reckalterung gezacktem Verfestigungsverlauf

beruht auf der elastischen Wechselwirkung von glei-

tenden Versetzungen mit Interstitionsatomen wie Wasserstoff, Kohlenstoff, Stickstoff oder Sauerstoff.
Dies ist besonders ausgeprigt, wenn die Diffusionsgeschwindigkeit der Intersititionsatome nahe der
Geschwindigkeit der gleitenden Versetzungen ist. Macherauch leitet eine Proportionalitit zwischen der
duBerlich angelegten Dehnrate ¢ und dem Produkt aus der Dichte der Gleitversetzungen pg;;; und dem
Diffusionskoeffizienten der mobilen Spezies D her: &€ o< py; - D [162]. Durch die spannungsgetriebe-
ne Diffusion der Interstitionsatome kommt es zu einer Erhohung der Konzentration dieser Atome im

Zugspannungsfeld der Stufenversetzungen gegeniiber dem restlichen ungestorten Gitter. Die Zacken im
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2 Grundlagen

Spannungs-Dehnungsverlauf entstehen dann durch die zeitweise Verankerung der Stufenversetzungsan-
teile der gleitenden Versetzungen an diesen “Konzentrationswolken” [162]. Diese Konzentrationswol-
ken sind nicht zu verwechseln mit den Cotrellwolken, wie sie beispielsweise in ausgelagerten o-Eisen-
Einkristallen mit besonders niedrigem Kohlenstoffgehalt auftreten. Im genannten Fall stabilisiert Koh-
lenstoff Versetzungskerne energetisch in den sogenannten Cottrellwolken [163]. Im Zugversuch werden
diese Versetzungen nur verzégert mobil, dies ldsst sich durch eine ausgeprigte Streckgrenze beobachten,
wie sie sonst nur im Fall von hoher legiertem Eisen auftritt [163]. Der PLC-Effekt unterscheidet sich
hiervon durch den dynamischen Prozess und die wiederholt auftretende Verankerung der Versetzung
an mobilen interstitiellen Atomen, wohingegen die Cotrellwolke phdnomenologisch hauptsidchlich zu

Beginn der plastischen Verformung in Erscheinung tritt [162, 163].

2.2.2 Materialermiidung austenitischer Stahle

Unter dem Phdnomen der Materialermiidung versteht man das Materialversagen unter zyklischer Be-
lastung, welche teilweise deutlich unterhalb der Streckgrenze Rp oder Zugfestigkeit R, eines Materials
auftritt [162, 164, 165]. Im Rahmen dieser Arbeit soll der Einfluss von Wasserstoff auf die Material-
ermiidung der untersuchten Legierung 316L-AM untersucht werden. Ein repréasentatives Schaubild der
Materialermiidung ist die Spannungs-Wohler-Kurve, in der die Amplitude der Spannung o, oder G,y
gegen die Anzahl der Lastwechsel zum Bruch als Streudiagramm aufgetragen wird [162, 164—166]. Ub-
licherweise werden die Lastwechsel logarithmisch dargestellt, auch doppellogarithmische Darstellungen
mit ebenfalls logarithmisch dargestellter Spannungsamplitude sind moglich. Abbildung 2.7 stellt eine

solche doppellogarithmische Wohlerkurve dar.

Dauerfestigkeit

log Spannungsamplitude o,

log Lastwechsel

Abbildung 2.7: Wohlerdiagramm zur Darstellung des Materialverhaltens bei periodischer Belastung. Die eingezeichnete
Linie stellt das zu erwartende Verhalten einer kubisch flachenzentrierten Legierung dar. Die gestrichelte
Linie verdeutlicht die Dauerfestigkeit von kubisch raumzentrierten Legierungen, Abbildung nachempfunden
aus: [165].
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2.2 Austenitischer Stahl

Die eingezeichnete Linie reprisentiert das statistische Mittel, bei dem eine Probe bricht. Im Folgen-
den wird das Ermiidungsverhalten von konventionellem 316L erlautert. Bei kubisch flachenzentrierten
Materialien, wie dem 316L, wird keine Dauerfestigkeit beobachtet [164]. Aufgrund der plastischen Ver-
formung durch Zwillingsbildung kommt es aus mechanisch-elastischen Griinden zu lokalen Spannungs-
iiberhthungen im Umfeld der Zwillingsgrenzen. Hier kann es zur Ermiidungsbruchinitiierung kommen
[167-169]. Das heif3t, dass sogar bei sehr kleinen Spannungsamplituden bei sehr groflen Lastspielzahlen
(zB > 107) Briiche auftreten.

Wohlerversuche unterliegen teils einer sehr groen Streuung, daher sind viele Versuche bzw. eine gute
Versuchsplanung und statistische Auswertung obligatorisch [162]. Teile der Auswertung der Ermiidungs-
versuche wurden nach der DIN 50100 durchgefiihrt, die Erlduterungen zu dem Vorgehen sind unter An-
hang B.5 zu finden.

Allgemein hingt das Ermiidungsverhalten von Materialien von sehr vielen Faktoren ab, unter anderem
von der Probengrofie, vom angelegten Spannungszustand, etwaigen Wirme- und Oberflachenbehandlun-
gen, den Eigenspannungen, der Rauheit und etwaigen Temperatur- und Korrosionseinfliissen [165]. Lo
et al. diskutieren, dass das Ermiidungsverhalten austenitischer nichtrostender Stihle besonders stark von
Umgebungsvariablen wie Temperatur, Belastungsbedingungen und chemischer Zusammensetzung der
Legierung abhiingt [132]. Der Einfluss des Verformungsmartensit auf die Materialermiidung in metasta-
bilen austenitischen Stidhlen wird in der Literatur kontrovers diskutiert. Einige Autoren geben an, dass
Verformungsmartensit der Rissausbreitung entgegenwirkt und somit die Lebensdauer erhoht [170-172].
Andere zeigen, dass der sprode Martensit die Rissausbreitung vereinfacht und somit die Lebensdauer
verringert [173]. Da der ferromagnetische Martensit in der paramagnetischen Austenit-Matrix vorliegt,
eignet sich eine Vielzahl an magnetischen Untersuchungsmethoden zur Untersuchung der Ausbreitung
des Martensits. So wurde mithilfe magnetischer Kraftmikroskopie (MFM, eng.: magnetic force micro-
scopy) die Ausbreitung von Martensit lokal an Rissspitzen beobachtet [174]. Im Rahmen dieser Arbeit
wurde der Martensitgehalt in einem unterbrochenen Schwingversuch mit einem Feritscope detektiert,

siehe hierzu Kap. 4.3.2 und 3.6.
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2 Grundlagen

2.3 Wasserstoff in kubisch flachenzentrierten (kfz) Metallen

Im Folgenden werden die Grundlagen zu Wasserstoff in kubisch flichenzentrierten Metallen dargestellt,
zundchst werden die Positionen im ungestorten Gitter erldutert, auf denen sich der Wasserstoff im me-
tallischen Gitter authilt. Anschliefend wird die Diffusion von Wasserstoff auf diesen Positionen und die
Loslichkeit, also der erreichbare Wasserstoffgehalt fiir y-Eisen dargestellt, da die hier behandelte Le-
gierung ein austenitischer Stahl ist. AbschlieBend werden einige Schadensphidnomene und schlieBlich

Versprodungsmechanismen definiert.

Positionen Wasserstoff liegt im ungestorten metallischen Wirtsgitter generell atomar vor und halt
sich vorwiegend auf Zwischengitterpldtzen auf. Diese Zwischengitterplétze, auch Interstitionsgitterplit-
ze genannt, konnen in kubischen Materialien oktaedrisch oder tetraedrisch zu den Wirtsgitteratomen
koordiniert sein. In Abb. 2.8 sind beide Arten in der kubisch flichenzentrierten Einheitszelle skizziert.

Zur Ubersicht wurden die symmetrisch dquivalenten Plitze leicht

transparent dargestellt. Zusitzlich wurden zur Verdeutlichung die
° b Q.//." Oktaeder und Tetraeder eingezeichnet. Die Grofle der Liicken r,
s und r,, ist geometrisch an den Atomradius ry; des umgebenden Me-
© U talls gekoppelt. So ergibt sich fiir die Oktaederliicke ein Radius von
okt = 2(V/2 — 1) ryy = 0,414 1y [163, 175, 176], fiir die Tetraederlii-
(A) Tetraederliicke. cke von r;p; = \/372 —1ry ~0,224 1y, [175, 177]. Im Fall der Okta-
ederliicken ergibt sich ein Abstand von d,;; = 2 rj; und fiir die Tetra-
ederliicken d,.; = V/2 ry.
:f In kubisch flichenzentrierten Materialien, wie beim vorliegenden Bei-
spiel des austenitischen y-Eisen, hilt sich der Wasserstoff aufgrund
der GroBe der Liicke vorwiegend in den Oktaederliicken auf [178-
(B) Oktaederliicke. 181]. Mit einem Gitterparameter von 3,591 A [182] lisst sich der Ab-

Abbildung 2.8: Gitterliicken im ku- stand der Oktaederliicken zu 2,54 A berechnen. Dieser Wert ist deut-

bisch flichenzen- lich groBer als das Switendick-Kriterium, wonach Protonen aufgrund
triertem Gitter, nach
[163]. der kurzreichweitigen repulsiven Wechselwirkung einander im Gitter

nicht ndher kommen konnen als 2, 1A [183]. Wiren die Gitterliicken
in kleinerem Abstand angeordnet als das Kriterium beschreibt, wire die Loslichkeit von Wasserstoff
auf den Interstitionspldtzen geometrisch eingeschrinkt [183]. Die Loslichkeit ist jedoch nicht nur geo-

metrisch beschrinkt, auch die chemische Zusammensetzung, die Permeabilitdt und Diffusivitit, sowie
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2.3 Wasserstoff in kubisch flichenzentrierten (kfz) Metallen

die elektronische Zustandsdichte beeinflussen die Loslichkeit von Wasserstoff in austenitischen Stihlen
[184].
In reellen Materialien diffundiert der Wasserstoff iiber die Zwischengitterplidtze und segregiert an oder

in Defekten mit offenem Volumen [107].

Energetische Betrachtungen Das Probenmaterial wird zur Erleichterung der Wasserstoffbeladung
mit Palladium beschichtet. Vor dem Beschichtungsvorgang wird die vorhandene Oxidschicht an der
Oberfliche des Probenkorpers durch Sputtern entfernt. Dieser Schritt verhindert eine unerwiinschte Re-
kombination von angebotenem Wasserstoff mit Sauerstoff in einer oxidischen Zwischenlage zwischen
Katalysator und Metallvolumen, was eine Aufnahme von Wasserstoff verzogern wiirde. Auferdem wird
der Wasserstoff durch die katalytische Eigenschaft des Palladiums leichter in das Metallgitter aufgenom-
men, da die Rekombination an der Probenoberflache zu H, unwahrscheinlicher wird. Dieser Sachverhalt

ist in der Abb. 2.9 schematisch dargestellt.

Adsorption
Absorption Chemisorption  Physisorption
Ediss
Festkorper Oberflache Vakuum

Abbildung 2.9: Potenzielle Energie eines Wasserstoffatoms in molekularer Konfiguration beziehungsweise eines einzelnen
Wasserstoffatoms an einer Palladiumoberfliache. Schematische Darstellung modifiziert und erweitert nach
[185-187]

Die Abbildung stellt die Energiebarrieren des Wasserstoffs in und an einem Palladium-Festkorper dar.
Nihert sich ein Wasserstoffmolekiil der metallischen Oberfliche, fillt die Energie Ep» leicht, das Mo-
lekiil ist physisorbiert. Bei weiterer Anndherung des Molekiils steigt die Energie Ey, stark an, das
Molekiil wird abgestoen. Nahe der Palladiumoberfldche fillt die Energie fiir ein dissoziiertes Wasser-

stoffatom Ep stark. Sobald die beiden Energieverldufe sich in der Nihe der Palladiumoberfliche kreuzen,
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2 Grundlagen

ist es energetisch giinstiger, dass das Molekiil dissoziiert. Dieses energetische Verhiltnis ist auch dafiir
verantwortlich, dass effundierender atomarer Wasserstoff an der Oberfliache nicht rekombiniert. Der En-
ergiebetrag, der zur Dissoziation eines Wasserstoffmolekiils im Vakuum noétig ist, ist ebenfalls als Egjgs
eingezeichnet. Zusitzlich ist der notwendige Energiebetrag Eg;sr zur Diffusion von Wasserstoff im Gitter
markiert. Wasserstoffatome werden an oder in Defekten getrappt, dies ist durch die Beitrdge Ey,p und
Egs an den entsprechenden Senken im Energieverlauf dargestellt. Die Losungswirme Ego beschreibt die
Energiedifferenz zwischen einem freien Wasserstoffatom fern von der Oberfliche des Metalls und dem
Zustand eines in einem ungestorten Interstitionsplatz geldsten Wasserstoffatoms. Der Energiebetrag Ey,
beschreibt die Enthalpie zur Adsorption eines Wasserstoffmolekiils an die Oberfliche. Die Barriere zur

Wasserstoffaufnahme ist durch den Energiebeitrag Ejyq, gegeben.

Defekte Die relevanten mechanischen Eigenschaften von Konstruktionswerkstoffen entstehen erst
durch die enthaltenen Defekten [163], da jeder Defekt ein mechanisches Spannungsfeld erzeugt, iiber
welches die Defekte untereinander wechselwirken. Die plastische Verformung von Metallen beruht auf
der Bildung und Bewegung von Versetzungen, welche wiederum untereinander und mit den Defekten
des Grundmaterials wechselwirken [188].

Interstitiell vorliegender Wasserstoff fiihrt zu einer Dehnung des Wirtsgitters [181, 185] mit einherge-
hendem Spannungsfeld. Auch Gitterdefekte mit offenem Volumen erzeugen Spannungsfelder, daher in-
teragiert Wasserstoff unter anderem zur Reduzierung der elastischen Energie des Gitters mit den vorhan-
denen Defekten. Hierbei kommt es in der Regel zu einer Bindung des Wasserstoffs an bzw. in Defekten,
dem sogenannten Trapping. Durch das Trapping wird die freie Enthalpie des Gesamtsystems reduziert,
es ist also energetisch giinstig, dass der Wasserstoff in Defekten vorliegt. Im Umkehrschluss wird es nach
dem Defactant-Konzept energetisch giinstiger, neue Defekte zu bilden, wenn Wasserstoff im Uberschuss
angeboten wird [12, 189]. Man kann die Menge des eingelagerten Wasserstoffs in einen getrappten und
diffusiblen Anteil trennen. Je stirker ein Wasserstoffatom in seinem Defekt getrappt ist, desto unwahr-
scheinlicher ist es, dass es durch Diffusion in Volumina hoherer mechanischer Spannung diffundiert und
dort lokal an der Versprodung teilnimmt [190]. Nachfolgend sind die makroskopischen Materialfehler
und Gitterdefekte, sortiert nach absteigender Bindungsstirke (sofern fiir y-Fe in der Literatur veroffent-
licht) fiir Wasserstoff in Eisen in Tab. 2.3 dargestellt [13].

Diese Defekte und deren Bindungsstéirken sind besonders relevant fiir die vorliegende Arbeit, da es be-
sonders in diesem frithen Entwicklungsstadium der additiven Fertigung durch nicht-ideale Bedingungen
und mangelnde Prozesskontrolle wihrend des Druckvorgangs zur Bildung von Hohlrdumen und Poren

kommen kann.

22



2.3 Wasserstoff in kubisch flichenzentrierten (kfz) Metallen

Defekt Bindungsenergie in Literatur
eV ‘ kJ/mol
Hohlriume, Lunker & interne Risse, Poren 041+0,08 | 39,6+7,7 | [191]
Grenzflichen um Einschliisse
Ausscheidungsgrenzen und deren Gitterdehnungsfelder
Korngrenzen 0,37 35,7 [192]
Versetzungskern 0,26 25,1 [192]
Verzerrungsfelder von Versetzungen 0,09-0,15 8,7-14)5 | [193-195]
Leerstellen und Leerstellen-Cluster
freie Oberflichen und subsurface-sites
Dehnungsfeld um Losungsatome

Tabelle 2.3: Bindungsenergien von Wasserstoff an Gitterdefekten tabellarisch nach absteigender Bindungsstirke nach Ref.
[13] dargestellt. Nicht fiir jeden Defekt werden Energien in der Literatur diskutiert, diese sind nach den Erldute-
rungen von Lynch hier einsortiert [13].

In diesen Hohlrdaumen kann es zur Rekombination von Wasserstoffatomen zu Molekiilen kommen und
somit zur Ausbildung von hydrostatischen Driicken [107]. Die besonders ausgeprigte Versetzungsbil-
dung und deren Anordnung in einem zelluldren Versetzungsnetzwerk ist ein Kern-Bestandteil der la-
serbasierten additiven Fertigung und ermoglicht erst iiber das einzigartige Gefiige die verbesserten me-
chanischen Eigenschaften, wie in Abschnitt 2.1.2 dargestellt. Stufenversetzungen und Wasserstoffatome
wechselwirken in der Art, dass Wasserstoff mit etwa 0,26eV stark an das Zugspannungsfeld einer Stu-
fenversetzung gebunden ist [192, 196]. Diese Wechselwirkung bedeutet im Umkehrschluss auch, dass
die Versetzungen stirker im Gitter verankert sind, hdufig spricht man hier von Pinning [197]. Atrens et
al. fiihren diese Beobachtung auf eine elastische Wechselwirkung und/oder auf den Suzuki Effekt, al-
so die elastische bzw. energetische Wechselwirkung zwischen einem Stapelfehler und dem Fremdatom
zuriick [197]. Lagert sich Wasserstoff an Defekten an, wird die Gesamtenergie des Systems gegeniiber
dem Fall, dass der Wasserstoff interstitiell im ungestorten Gitter vorliegt, reduziert. Dies verringert die
Bildungsenergie fiir neue Defekte und erleichtert gleichzeitig auch die Wanderung von Defekten. Dieser
Sachverhalt Iédsst sich thermodynamisch durch das Defactant-Konzept erkldren [12]. Durch eine verrin-
gerte Defektbildungsenergie ist zu erwarten, dass sich in Anwesenheit von Wasserstoff bei gleichem
Belastungsszenario mehr Defekte bilden. Aufgrund der in Abschnitt 2.1.1 vorgestellten Zellstruktur des
additiv gefertigten Materials und der daraus folgenden sehr hohen Versetzungsdichte ist auch eine si-
gnifikante Wechselwirkung des Wasserstoffs mit den Versetzungen im additiv gefertigten Material zu

erwarten.
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2 Grundlagen

Wasserstoffdiffusion Die Wasserstoffdiffusion ist einer der entscheidenden Faktoren der Wasser-
stoffversprodung. Nahezu alle Versprodungsmechanismen basieren darauf, dass Wasserstoffatome zu
Defekten oder entlang von Spannungsfeldern diffundieren. Im Fall von kubisch flachenzentriertem Ei-
sen diffundiert Wasserstoff tiber einen Zwischenschritt einer Tetraederliicke. Fiir den direkten Sprung von
einer zur nichsten Oktaederliicke miisste eine hohe Energiebarriere von etwa 1,1eV iiberwunden werden
[181], wohingegen bei einem Hopping-Mechanismus iiber eine Tetraederliicke nur etwa 0,56eV vonnd-
ten sind [198]. Wasserstoff diffundiert durch das Material, um Gradienten des chemischen Potenzials,
welches durch die vorhandene Wasserstoffkonzentration, Temperatur oder Spannungsfelder beeinflusst
wird, zu folgen [13, 163, 199]. Lynch [13] argumentiert, dass Spannungsfelder mit den stirksten Einfluss
fiir Wasserstoffversprodung haben. Dies begriindet sich daraus, dass der diffundierende Wasserstoff be-
vorzugt in die mechanisch stark zugbeanspruchten Teilvolumina des Bauteils diffundiert und dort lokal
die Versetzungsbildung und -Bewegung beeinflusst.

Fiir herkommlichen 316L-Edelstahl werden Diffusionskonstanten bei 300K im Bereich von 1,7-10~14m?/s
[200] bis 1,4-10716 mz/ s [40] nachgewiesen. Lin et al. haben die Wasserstoffdiffusion in 316L.-AM durch
elektrochemische Permeationsversuche untersucht. Sie fanden einen Diffusionskoeffizienten, der mit
5-10"2m?*/s um zwei bis drei GroBenordnungen hoher ist als bei konventionellem Material [40]. Die
Autoren fiihren diese Beobachtung auf eine Diffusion durch die Zellwinde der AM-Mikrostruktur zu-
riick. Dieser Sachverhalt dhnelt der Diffusion nach Harrison Typ C [201, 202] mit der Besonderheit, dass
hier nicht Korngrenzen die schnellen Diffusionspfade stellen, sondern die Zellwénde aus Versetzungen.
Abbildung 2.10 verdeutlicht diesen Zusammenhang. Der
Volumenanteil der Zellwdande wurde mit ungefahr 14 ab-
geschitzt, siehe hierzu Anhang A.2. Eine in Versetzun-
gen beschleunigte Diffusion wurde bereits durch Love dis-
kutiert [203]. Ahnliche Diffusivititssteigerungen wurden

auch in anderen Materialsystemen beobachtet [204, 205].

In nanokristallinem a-Palladium wurde eine Abhédngigkeit

Abbildung 2.10: Die Zellwinde in additiv gefer-
tigtem Material bilden schnelle
Diffusionspfade fiir Wasserstoff zentration festgestellt. Miitschele et al. fithren dies darauf
[40].

der Diffusionsgeschwindigkeit von der Wasserstoffkon-

zuriick, dass der Wasserstoff das energetische Spektrum
der Gitterfehler von den tiefsten Traps her auffiillt [206].
Im Rahmen dieser Arbeit soll die Beobachtung ausgenutzt werden, dass bei niedrigem Beladungsstrom

deutlich erhohte Diffusionskoeffizienten auftreten. Falls diese Beobachtung sich am selbst gefertigten
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2.3 Wasserstoff in kubisch flichenzentrierten (kfz) Metallen

Material bestitigt, kann mit geringerem Zeitaufwand eine Probe durchgreifend mit Wasserstoff beladen

werden [207].

Léslichkeit von Wasserstoff in Austenit Bei Zimmertemperatur 16sen sich bei konstantem Druck
im Vergleich zu hoheren Temperaturen nur geringe Mengen Wasserstoff in Eisenlegierungen, viel we-
niger als geometrisch moglich (vgl. 2.8 und Abschnitt 2.3). Dieses Verhalten ist vergleichbar mit an-
deren interstitiell gelosten Spezies wie beispielsweise Kohlenstoff. Die austenitische (y-Fe) Phase 16st
die grofite Menge Wasserstoff aller festen Phasen des Eisens. Abbildung 2.11 zeigt diesen Zusammen-
hang anhand mehrerer Wasserstoffgehalts-Isobaren in Abhéingigkeit von der Temperatur fiir reines Eisen

[208, 209].
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Abbildung 2.11: Wasserstofflgslichkeits-Isobaren fiir reines Eisen in Abhéngigkeit von der Temperatur. Wasserstoff hat in
v-Fe eine bedeutend hohere Loslichkeit als in den anderen Phasen des Eisens. Im Fall der untersuchten
Legierung erstreckt sich das y-Gebiet bis zur Raumtemperatur [208, 209]

Die folgenden Erlduterungen zur Loslichkeit von Wasserstoff basieren auf [176, 184, 210-212]. Das
Sievert’sche Gesetz beschreibt die Abhédngigkeit der im Metall enthaltenen Wasserstoffkonzentration cy

von der Loslichkeit K und dem angelegten Wasserstoffdruck p :

ch=K-\/p . 2.3)
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2 Grundlagen

Die hierin enthaltene Loslichkeit K ist thermisch aktiviert nach:

—Hg
K:Ko-exp <”> s

wobei Hy die freie Losungsenthalpie und Ky die Loslichkeitskonstante beschreibt. Fiir 316L betrigt nach
den Beobachtungen von Xiukui et al. Ky = 814 molHz/m3/Mpa und Hg = 12,5%/mol [213].

Mine et al. erreichten Gleichgewichts-Wasserstoffgehalte von 22 wppm und 88 wppm bei einer Tempe-
ratur von 270 °C und Driicken von 10 MPa und 96 MPa. Die gewéhlten Expositionsdauern und Proben-
geometrien der diskutierten Experimente sollen eine nahezu vollstindig gleichméBige Wasserstoftbela-
dung gewihrleisten. Die Bedingungen entsprichen bei einer Normaltemperatur von 300K etwa 20 MPa
und 140MPa [136]. Die Autoren argumentieren zusitzlich, dass durch die Herstellung bereits zwischen
1 wppm und 5 wppm Wasserstoff in den kommerziellen austenitischen Stihlen enthalten sein kann.
Durch elektrolytische Wasserstoffbeladung wurde durch Brass et al. [200] an konventionellem 316L ein
Gehalt von bis zu 135 wppm nachgewiesen, da sich durch die elektrolytische Beladung sehr hohe chemi-
sche Potenziale einstellen lassen.

In Stiihlen kann bereits durch den Herstellungsprozess, siehe hierzu auch Abb. 2.11, Wasserstoff gelost
sein. Zusitzlich zu diesen Gehalten gibt es in der industriellen Anwendung eine Vielzahl an moglichen
Quellen fiir gelosten Wasserstoff, die zu einer Versprodung fiihren konnen. Der Wasserstoff kann auf-
grund von Beizprozessen oder durch kathodische Korrosionsreaktionen ins Material gelangen. Im Falle
von niedriglegierten Eisenlegierungen (Gusswerkstoffe) mit niedrigen Zugfestigkeiten kann es bei der
Erstarrung aus der Schmelze oder durch Schweillvorgiinge mit Wasserstoffgehalten der GréB3enordnung
100 wppm zur Ausbildung von Wasserstoffporen kommen. Dies ist begriindet durch die starke Reduk-
tion der Wasserstoffloslichkeit beim Erstarren der Schmelze bzw. bei der Festphasenumwandlung zum
Ferrit, wodurch der Wasserstoff aus der Losung ausféllt und Blasen bildet. Dieser Zusammenhang ist
in Abbildung 2.11 verdeutlicht. Zusétzlich kann Wasserstoff durch Reinigungsprozesse mit Sduren oder
durch elektrolytische Behandlungen, wie das galvanische Beschichten, ins Material gelangen. Andere
Quellen sind fehlerhafte Wiarmebehandlungen in wasserstofthaltiger Atmosphére, Schweillen in Anwe-

senheit von Wasser oder schadhafte Korrosionsschutzschichten [13, 190].
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2.3 Wasserstoff in kubisch flichenzentrierten (kfz) Metallen

2.3.1 Wasserstoff-induzierte Schadigung

Im Rahmen dieser Arbeit wird die Wasserstoffversprodung anhand von Proben untersucht, die vor der
mechanischen Priifung elektrolytisch mit Wasserstoff beladen wurden. So steht nur der vor den mecha-
nischen Priifungen hinzugefiigte Wasserstoff fiir Versprodungsphinomene zur Verfiigung, es wird kein
weiterer Wasserstoff zugefiihrt. Die daraus resultierende Versprodung bezeichnet man auch als interne
Wasserstoffversprodung IHE (eng.: Internal Hydrogen Embrittlement). Wiirde man den Wasserstoff wih-
rend der mechanischen Werkstoffpriifung zufiihren, spriche man von Wasserstoffversprodung in Wasser-
stoffatmosphire, HEE (eng.: Hydrogen environment embrittlement). Diese trennscharfe Unterscheidung
des Wasserstoffangebots ist von zentraler Bedeutung fiir die spétere Einordnung der Ergebnisse dieser
Arbeit. Ob die IHE oder die HEE in Einzelfallbetrachtungen stirkere Effekte erzeugen kann, hiangt stark
vom Gefiige und der Probengeometrie und kinetischen Randbedingungen ab. Eine sorgfiltig ausgefiihrte
IHE sollte vor Beginn der mechanischen Priifung eine probendurchgreifend gleichmiBige Wasserstoff-
verteilung erzielt haben [13]. Durch eine Vorbeladung der Proben und Priifung in Wasserstoff oder was-
serstoffhaltiger Atmosphére kann man maximale Effekte erreichen, da man IHE und HEE kombiniert.
Im Umkehrschluss sind die gezeigten Ergebnisse gegebenenfalls in einem realen Anwendungsfall nicht
in voller Intensitét erreichbar, abhiingig von der Art, Intensitit und Wirkdauer des Wasserstoffangebots
im Anwendungsfall. Die spiter gezeigten Ergebnisse stellen Grenzfille dar.

Im Zusammenhang mit Wasserstoff konnen in metallischen Werkstoffen verschiedene makroskopische
Schidigungen auftreten. Allgemein gilt, je hoher die Zugfestigkeit R, des Materials, desto niedriger ist
die notwendige Wasserstoffkonzentration, um die Schadigung auszulosen, dieser Zusammenhang ist in

der Abb. 2.12 zusammengefasst [11, 13, 190].

Wasserstoffkonzentration cy Zugfestigkeit Ry,
1 ppm Verzogerte Rissbildung (HIC); >1000MPa
Kathodische Spannungsrisskorrosion
Flocken & Fischaugen > 800 MPa
10ppm
Blasen- & Porenbildung, Blistering; > 300MPa
Methanreaktion;
100 ppm Fischaugen bzw. Poren

Abbildung 2.12: Wirkungen, die Wasserstoff in Stihlen entfalten kann. Je hoher die Zugfestigkeit Ry, eines Materials ist,
desto niedriger kann die Wasserstoffkonzentration cy sein, um die Versprodungsphinomene auszulosen.
(Auszug angepasst aus [13, 190])
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Einige der bekanntesten Beispiele makroskopischer Werkstoffschddigung, die optisch charakteristisch

erkennbar sind, sind in Abbildungen 2.12 und 2.13 dargestellt.

(A) Fischauge, auBen duktiler Dimpel- (B) Blistering & Methanreaktion, hier ~ (C) Sproder Spaltbruch und Sekundér-

bruch, innen sproder Spaltbruch und Wasserstoff-Blister in reinem Eisen rissbildung, hier am Beispiel von
schwarzer Einschluss aus Schlacke (Mit Genehmigung von Elsevier aus wasserstoffbeladenem konventionel-
in einer Wasserstoffpore. Das Fisch- [215)). lem 316L (Mit Genehmigung von
auge erstreckt sich iiber nahezu Elsevier aus [216]).

5mm, also nahezu die vollstindige
Bildbreite. (Mit Genehmigung von
Elsevier aus [214]).

Abbildung 2.13: Beispiele makroskopischer Werkstoffschadigung durch Wasserstoff.

Flocken beziehungsweise Fischaugen, wie in Abb. 2.13A gezeigt, stellen ein hdufig auftretendes Pha-
nomen der makroskopischen Werkstoffschiddigung durch Wasserstoff dar. Hierbei handelt es sich um
Erscheinungen auf der Bruchfliche eines Bauteils. Im Zentrum eines Fischauges ist in der Regel ei-
ne (Wasserstoff-) Gaspore zu finden, um diese Pore herum ist ein transkristalliner Bruch zu erkennen
[11, 190, 214]. Am Rand des Fischauges geht dieser Spaltbruch in der Regel in einen duktilen Bruch -
wie in ungestortem Material tiber. Tritt dieses Bild ohne Pore auf, redet man von einer Flocke [11, 190].
Das Blistering beschreibt die entstehenden Oberflichenmodifikationen, die auftreten, wenn Wasserstoff
in freiem Volumen des Werkstoffs rekombiniert und durch die resultierenden hohen hydrostatischen Drii-
cke Oberflachenverwerfungen verursacht, wie in Abb. 2.13B dargestellt [215]. Unter diesen Blistern liegt
ein Riss vor, durch den eindiffundierenden Wasserstoff entsteht hydrostatischer Druck, der das Material
an der Oberflache aufwirft [107, 215, 217].

Morphologisch dhnlich kann sich eine Methanreaktion ergeben, bei der der diffundierende Wasserstoff
mit interstitiellem Kohlenstoff zu gasformigem Methan reagiert [13, 218, 219]. Das gleiche Phdnomen
ist auch unter den Namen des Wasserstoffangriffs oder der Wasserstoffreaktionsversprodung bekannt
[11, 13]. Fiir hochfeste Stihle liegt der kritische mittlere Wasserstoffgehalt um zwei GroBenordnun-
gen niedriger, als fiir weniger feste Stdhle [220, 221]. Hier kann der Wasserstoff in hochbelastete Be-
reiche diffundieren und lokal das Material zum Beispiel iiber den im Folgenden diskutieren HEDE-
Mechanismus versproden [222]. So kommt es bei Gehalten um 1 ppm in Materialien mit Zugfestigkeiten

oberhalb von R,, > 800MPa zu Ausfillen durch die verzogerte Rissbildung. Hierbei diffundiert der
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2.3 Wasserstoff in kubisch flichenzentrierten (kfz) Metallen

Wasserstoff nach der Herstellung in mechanisch hoher belastete Volumina des Bauteils und kann zeit-
verzogert zur Herstellung zum Bruch fithren. Teilweise reichen die im Material vorliegenden Eigenspan-
nungen zur verzogerten Rissbildung aus [11, 190]. In korrosiven Umgebungen kann es zur kathodischen
Spannungsrisskorrosion kommen. Die unter diesem Sammelbegriff zusammengefassten Phinomene ha-
ben gemeinsam, dass an einer Rissoberfliche atomarer Wasserstoff ins Material eindringt und dort lokal
im Dilatationsfeld der Rissspitze das Risswachstum fordert.

Pohl argumentiert, dass Materialien mit Zugfestigkeiten zwischen 300 MPa und 800 MPa keine makro-
skopischen Wasserstoffschiadigungen aufweisen, da ihre Festigkeit eine Materialverdringung durch den
resultierenden Wasserstoffdruck infolge einer Rekombination in einem Hohlraum verhindert.
Andererseits ist die Festigkeit nicht ausreichend, um durch die interstitielle Einlagerung von Wasser-
stoff hohe Spannungen zu erzeugen, welche dann zur verzogerten Rissbildung fithren konnen [190].
Lynch gibt hingegen an, dass zwischen 300 MPa und 800 MPa Zugfestigkeit Versprodungsphinomene
bei Wasserstoffkonzentrationen um 10 wppm auftreten [13]. In Anwesenheit von Wasserstoff konnen bei
zyklischer Belastung sprode Spaltbriiche auftreten, deren Bruchflichen Risswachstumsrastlinien auf-
weisen konnen [13, 223]. Zusitzlich konnen sekundire Risse bzw. Sekundirriss-Netzwerke auftreten.
Sekundire Briiche sind in mechanisch hoch beanspruchten Volumina nahe dem primiren Bruch zu er-

warten. Teilweise setzen sich diese Risse auch bis zur Oberflache fort [224-226].

2.3.2 Versprodungsmechanismen

Aufgrund der historisch gewachsenen Anzahl unterschiedlicher Legierungen und Anwendungsfille in
korrosiver oder wasserstoffthaltiger Umgebung wird eine Vielzahl an Versprodungsphinomenen be-
schrieben, wie im vorigen Abschnitt auszugsweise dargestellt. Aus den Forschungsarbeiten zu diesen
vielfiltigen Beobachtungen wurden einige grundlegende Versprodungsmechanismen herausgearbeitet,

von denen die relevantesten im Folgenden vorgestellt werden.

HIC

steht fiir das englische Hydrogen Induced Cracking, also Wasserstoff-induziertes Risswachstum. Die-
ser Mechanismus beschreibt wasserstoffbasierte Rissausbreitungsphianomene, bei denen in Anwesenheit
von Wasserstoff das Risswachstum schneller ist als in Abwesenheit von Wasserstoff. HIC wird auch
verzogerte Rissbildung genannt. Verzogert bedeutet in diesem Fall, dass das Schadensereigniss teilwei-

se deutlich verzogert nach der Fertigung von hochfesten Bauteilen eintritt, teilweise im unbelasteten
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2 Grundlagen

Zustand. In der tiberdauerten Zeitspanne diffundiert der fertigungsbedingt vorhandene oder zusitzlich
aufgenommene Wasserstoff in mechanisch hoch beanspruchte Volumina und vereinfacht hier die Riss-
bildung. Nach Pohl et al. tritt HIC besonders bei hoherfesten Stdhlen (R, > 800MPa) auf [11, 190].
Unter diesem Begriff konnen die Phinomene der Fischaugen- und Blisterbildung und die kathodische
Spannungsrisskorrosion subsumiert werden, vgl. Abb. 2.12 und Abb. 2.13. Die optisch und morpholo-
gisch doch recht unterschiedlichen Effekte konnen mit dem gleichen zugrundeliegenden Mechanismus

erklart werden, siche Abb. 2.14.

Abbildung 2.14: Schemadarstellung des HIC-Mechanismus (eng.:hydrogen induced cracking), der wasserstoffbasierten
Rissausbreitung. Wasserstoff diffundiert an die Grenzfliche zu einer Ausscheidung (dunkelgrau), Leer-
stellen (weille Kreise) wandern an diese Grenzfliche, Wasserstoff rekombiniert dort und bildet offenes
Volumen, woraus ein Riss wachsen kann [217] (Reproduziert mit Genehmigung von Elsevier).

Abb. 2.14 illustriert den Mechanismus der wasserstoffbasierten Rissausbreitung in drei Schritten [217]:
(1) Wasserstoff diffundiert an die Grenzfliche einer Ausscheidung oder eines Einschlusses. (2) Leer-
stellen diffundieren an die gleiche Grenzfliche, es kommt zur Bildung von freiem Volumen, in dem der
Wasserstoff rekombiniert und einen hydrostatischen Druck auf das Material austibt. (3)Ein Riss initiiert

sich an dem freien Volumen und wichst.

Wasserstoff-Drucktheorie Die Wasserstoff-Drucktheorie ist unter dem HIC-Mechanismus einzu-
ordnen, da die Rekombination und Bildung eines hydrostatischen Drucks grundlegende Bestandteile der
HIC-Phédnomene sind. Nach der Wasserstoff-Drucktheorie [214, 227, 228] kommt es in Hohlrdumen wie
Poren zur Rekombination der Wasserstoffatome zu Molekiilen und somit zur Bildung eines teilweise
betrichtlich hohen Gasdrucks. Tiegel beschreibt in ihrer Dissertation diesen Effekt und hat Driicke im
Bereich von 50MPa errechnet [107]. Das Material wurde bei extrem hohen chemischen Potenzialen un-
ter Nutzung eines Rekombinationsgifts beladen. Diese sehr hohen hydrostatischen Driicke tragen nach

Tiegel zu einer Riss- und Blisterbildung bei [214, 227, 228].
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HELP

Das HELP-Modell (eng.: Hydrogen enhanced localized plasticity, durch Wasserstoff verstirkte loka-
lisierte Plastizitét) beschreibt eine erhohte Mobilitdt von Versetzungen, was auf den ersten Blick dem
Pinning von Versetzungen durch Wasserstoff (vgl. Abschnitt 2.3) widerspricht. Eine durch Wasserstoff
erhohte Versetzungsmobilitit wurde durch Rozenak fiir austenitische Stihle bereits an 316L nachgewie-
sen [229]. Beachem [230] postuliert einen vierstufigen Prozess, welcher durch Birnbaum et al. weiter
entwickelt wurde [231-234]: (1) Der Wasserstoff trifft an der Rissspitze auf das Material, dissoziiert an
den nicht-oxidierten Flichen der Rissspitze zu atomarem Wasserstoff (2) und diffundiert von dort aus zu
den Gebieten mit maximalen Zugspannungen (3). Dort sorgt der Wasserstoff dann fiir eine erleichterte
weitere Verformung der Matrix durch Versetzungsbildung(4). Die Schritte (3) und (4) sind in der Sche-
maabbildung 2.15 dargestellt.

hohe hydrostatische Spannung, Rand der plastischen Zone,

- -

hohe Wasserstoffkonzentration .-~ Tl . / ohne Wasserstoff

< HELP % . / .

p v, geringere Dehnungslokalisation

PN cnzneansl . gering g

Riss y XQXO b \ stumpfere Rissoffnungswinkel
< . i B 4 ! ‘
. NS et /' dadurch hohere Dehnung
Waben]lzll*llgl)lill_) é cfliiche S N Hohlriume .- +* zur Bildung von mikro-Hohlrdumen

-------- tiefere Mulden im Wabenbruch

Abbildung 2.15: Schemadarstellung des HELP - Mechanismus (eng.: Hydrogen enhanced localized plasticity). Wasser-
stoff erleichtert die Versetzungsbildung und - Bewegung in der plastischen Zone direkt vor einer Rissspitze
(graue Ellipse), hier kommt es zum Risswachstum unterhalb der kritischen Spannung mit morphologisch
kleineren Hohlrdumen, welche den Wabenbruch bilden. Darstellung angepasst mit Genehmigung von Else-
vier [13].

Abb. 2.15 stellt den grundlegenden Mechanismus von HELP dar. Wasserstoft diffundiert zu Gebieten
hoher Spannung vor Rissspitzen, eine lokal erhdhte Wasserstoffkonzentration liegt vor (siehe graue EI-
lipse). Der Mechanismus ist so allgemein auf intern vorliegenden (IHE) und Wasserstoff aus der Umge-
bung (HEE) anwendbar. In diesem Gebiet lokal erhohter Konzentration wird die Versetzungsbildung in
der plastischen Zone und das Risswachstum durch Verschmelzen von mikro-Hohlrdumen dann unterhalb
der kritischen Spannung mdoglich. Auflerhalb dieser lokal erhohten Konzentration (graue Ellipse) erfolgt
etwas groberes, regulidres Risswachstum, auf Bruchflachen miissten sehr kleine feine Wabenbruchstruk-
turen aus der HELP-Zone und regulire tiefere Mulden aulerhalb dieser Zone zu erkennen sein.

Sirois et al. [235] konkretisieren das Modell darauf, dass im vierten Schritt die Spannungsfelder von
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Versetzungen linear superponieren und der Wasserstoff zwischen den Versetzungen je nach Intensitit
des Spannungsfelds wandert. Je geringer der Abstand zwischen den Versetzungen wird, desto hoher ist
die Wasserstoff-Austauschrate. Im Gegenzug hierzu wird die repulsive Wechselwirkung der Versetzun-
gen reduziert, was die notwendige Spannung zur Versetzungsbewegung und den mdoglichen Abstand
der Versetzungen verringert. Diese Verringerung des Abstandes zwischen den Versetzungen fiihrt in der
Folge zu einer stirkeren gegenseitigen Behinderung der Versetzungen untereinander und damit zu einer
reduzierten Ausdehnung der plastischen Zone. HELP ist also ein komplexer Prozess, der sich nur auf
eine durch H erhohte Mobilitdt von Versetzungen bezieht. Bei hohen Wasserstoffkonzentrationen und
dichtem Versetzungsaufstau (Pile-Up) kommt es zusétzlich erleichtert zur Rissbildung durch eine grofie
lokale Spannungsiiberhdhung. [181, 235]. Dieser Effekt ist laut Sirois et al. unabhingig von der Art der
Versetzungen [235]. Birnbaum et al. stiitzen ihre Erkldrungen unter anderem auf deutlich kleinere und
flachere Mulden auf den Bruchflachen bei Anwesenheit von Wasserstoff an duktil gebrochenem Proben-
material [231, 233, 234]. Dieses Phidnomen erkldren die Autoren durch eine starke Lokalisierung der

plastischen Zone.

HEDE

steht fiir das englische “"Hydrogen enhanced decohesion embrittlement” und beschreibt die Redukti-
on der Bindungsstéirke durch die Anwesenheit von Wasserstoff, hauptséchlich fiir Eisenbasiswerkstoffe.
[13, 236, 237]. Durch Zugbelastung kann es zur Trennung von atomaren Ebenen auf Spaltebenen kom-
men, bevor die sonst notwendige kritische Schubspannung aufgebracht wurde. Pfeil postulierte, dass
aufgrund von Wasserstoff die Bindungsstirke herabgesetzt wird [236], was 1959 durch Troiano [237]
derart konkretisiert wurde, dass das freie Elektron des Wasserstoffs das 3d-Niveau der elektronischen Zu-
standsdichte des Eisengitters auffiillt. Das wiirde scherende atomare Bewegungen zur Rissoffnung eines
Spaltbruchs begiinstigen, was den beobachteten Versprodungseftekt begriinden soll. Ein durch atomaren
Wasserstoff zugefiihrtes Elektron im d-Band des Metalls steigert die repulsiven interatomaren Krifte,
schwicht also die metallische Bindung. HEDE tritt selten nachweisbar isoliert auf, da an Rissspitzen in
der plastischen Zone immer Versetzungen vorliegen und diese hauptsichlich dem HELP-Mechanismus
unterliegen [13].

Abb. 2.16 verdeutlich den HEDE-Mechanismus an Rissspitzen und Grenzflichen zu Einschliissen [13].
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2.3 Wasserstoff in kubisch flichenzentrierten (kfz) Metallen

H-Atom

(A) Nach dem HEDE-Mechanismus schwiicht Wasserstoff (B) Nach dem HEDE-Mechanismus schwiicht Wasserstoff
die atomaren Bindungen direkt an Rissspitzen und im die atomaren Bindungen an Partikel-Matrix Grenzfla-
Kern des Materials. che.

Abbildung 2.16: Schemadarstellung des HEDE-Mechanismus (eng.: Hydrogen enhanced Decohesion) an Rissen oder
Grenzflachen. Wasserstoff fiillt das 3d-Band des Eisens auf, schwicht somit die Bindung und vereinfacht
einen Spaltbruch. Angepasste Darstellung mit Genehmigung von Elsevier [13].

Eine vereinfachte Spaltung zwischen atomaren Ebenen ist besonders kritisch zu bewerten an folgenden

Positionen im Material [13]:
1. Rissspitzen, da hier durch Adsorption die lokale Wasserstoffkonzentration erhoht ist [13],

2. Spannungsfelder mit Versetzungen vor Rissspitzen in Kombination mit der erhhten Wasserstoff-

konzentration,
3. Grenzflaichen von Einschliissen,
4. Korngrenzen.

Martinez-Pafieda et al. postulieren auf Grundlage ihrer Simulationen an niedriglegiertem Stahl wegen der
lokalen Zugspannungsspitzen eine um das 2,5-fache erhohte Wasserstoffkonzentration vor Rissspitzen
[238], verglichen mit der Grundkonzentration. Lufrano et al. erreichen simulativ sogar eine Konzentrati-
onssteigerung um das Dreifache im Spannungsfeld vor der Rissspitze [239].

Kirchheim et al. geben zur HEDE-Theorie eine detaillierte thermodynamische Analyse im Rahmen des
Defactant-Konzepts [12, 189, 240]. Wasserstoff senkt demnach die Grenzflichenenergie herab. Bei ho-
hen chemischen Potenzialen reicht die Absenkung sogar so weit, dass die Energie einer mit Wasserstoff
besetzten freien Oberfliche unterschritten wird. Ab diesem Punkt ist es energetisch giinstiger, die Grenz-
flache aufzuspalten in eine mit Wasserstoff besetzte Oberflache. Dies fiihrt zur Dekohésion, beispiels-

weise zwischen Matrix und Einschluss.
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2 Grundlagen

Die HEDE-Theorie wird experimentell durch eine erleichterte Feldverdampfung von Eisenatomen bei

der Verwendung von Wasserstoff als Bildgas in der Atomsondentomografie gestiitzt [241].

AIDE

steht fiir die englisch benannte “adsorption induced dislocation emission”. Die AIDE-Theorie wurde
1976 von Lynch postuliert und in den folgenden Jahren weiter entwickelt [13, 242-245]. Die Theorie

stiitzt sich hauptsichlich auf Mechanismen, die an der Rissspitze ablaufen, siehe hierzu Abb. 2.17.
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Abbildung 2.17: Schemadarstellung des AIDE-Mechanismus (eng.: Adsorption induced dislocation emission). Aufgrund
der durch Wasserstoff geschwichten atomaren Bindungen vor der Rissspitze werden auch hier Versetzun-
gen generiert, welche sich dann ins Material bewegen. Ohne Wasserstoff werden Versetzungen hauptsich-
lich in der plastischen Zone deutlich vor der Rissspitze erzeugt. Durch Nebenreaktionen mit atmosphiri-
schem Luftsauerstoff werden Bindungen an der Rissspitze gestirkt, es bilden sich stumpfere Risswinkel.
Vor der Rissspitze bilden sich im Material durch Agglomeration von Versetzungen Mikro-Poren. Ange-

passte Darstellung mit Genehmigung von Elsevier [13]

An der Rissspitze werden durch die erhohten Spannungen getrieben, Versetzungen generiert, welche sich
ins Material bewegen. Dieser Prozess wird im Rahmen der Theorie als Versetzungs-Emission bezeich-
net. Der Theorie nach ist die Nukleation der Versetzungen nahe der Rissspitze durch die Anwesenheit
von Wasserstoff vereinfacht, was zu einer erhdhten Versetzungsbildungsrate fiihrt, welche einen deutlich
schnelleren Rissfortschritt bewirkt. Im Fall der normalen duktilen Rissausbreitung ohne Wasserstoff nu-
kleieren die Versetzungen hauptsédchlich in der plastischen Zone vor der Rissspitze. Lynch et al. fithren
dies auf die verglichen mit der umgebenden Matrix durch die Nebenreaktion mit Luftsauerstoff gestirk-

ten atomaren Bindungen an der Rissspitze zuriick. Die in der plastischen Zone gebildeten Versetzungen
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2.3 Wasserstoff in kubisch flichenzentrierten (kfz) Metallen

fiihren mutmaBlich aufgrund der gestidrkten Bindungen an der Rissspitze zu stumpferen Rissoffnungs-
winkeln.

In Anwesenheit von Wasserstoff bilden sich, zusitzlich zur vereinfachten Versetzungs-Emission, vor den
Rissspitzen Mikro-Poren aus agglomerierenden Versetzungskernen, die im Verlauf der ansteigenden Be-
anspruchung wachsen. Setzt sich der Riss nun in diese Hohlrdume fort, ist die resultierende Rissspitze
deutlich spitzer als zuvor, die Rissoffnungswinkel werden kleiner. Folglich werden die mechanischen
Spannungen vor der Rissspitze grofier.

Die AIDE-Theorie umfasst somit trans- sowie intergranulare Briiche, je nachdem wo, und wie die Ver-

setzungsemission und die Bildung von Hohlrdumen vereinfacht ist [13, 242-245].
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3 Versuchsmethodik

Im folgenden Abschnitt wird die praktische Versuchsmethodik behandelt. Zunidchst wird das zur Pro-
benfertigung verwendete Fertigungsverfahren, das selektive Laserstrahlschmelzen detailliert erlautert.
Die eigenstindige Probenfertigung ermoglicht eine maximale und gleichbleibende Probenqualitéit und
perspektivisch eine gezielte Einflussnahme auf das erzeugte Gefiige. Anschliefend wird die Methode
zur Wasserstoffbeladung beschrieben. Die hierzu notwendige katalytische Oberflichenbeschichtung mit
Palladium und das zur korrekten Auftragung gewihlte Vorgehen wird aufgezeigt. Die verschiedenen
Methoden zur mechanischen Werkstoffcharakterisierung durch Zug- und Ermiidungsversuche werden
dargelegt. Ein eigener Unterabschnitt beschreibt das Vorgehen bei den notwendigen Parameterstudien.
Zudem werden die Geridte und Aufbauten zur Analyse der Martensitgehalte sowie zur Bestimmung des
Wasserstoffgehaltes und der Wasserstoffdiffusion in Materialien ausfiihrlich behandelt. Abschlieend

werden die Methoden zu den Vorabuntersuchungen am verwendeten Metallpulver prisentiert.

3.1 Additive Fertigung mit dem Orlas Creator: PBF-LM

Im Folgenden werden einige Aspekte des Fertigungsablaufs im Detail genauer beleuchtet. Da die ge-
zeigten Probenkorper dieser Arbeit keine besondere Komplexitit aufweisen, wird die Konstruktion nicht
genauer beleuchtet. Die Probengeometrien werden direkt bei den zugehorigen Methoden gezeigt. Der

grundlegende Fertigungsablauf des PBF-LM ist schematisch in Abb. 3.1 dargestellt.

maschinen-
3D-Datei lesbarer G-
Erstellen eines CAD - (STL) .. Code
Slicing Druckvorgang
Modells
S\ ORLAS
AUTODESK’ \ °
™ FUSION 360 S SuITe
Ultimate

Abbildung 3.1: Additiver Fertigungsablauf, vereinfacht nach [16, 46, 246] und VDI 3405 Blatt 5.1. Das gewiinschte Bauteil
muss zunéchst mittels Computer Aided Design konstruiert werden, anschliefend im separaten Softwarepa-
ket fiir den Druckprozess verarbeitet und in den maschinenlesbaren G-Code tibersetzt werden.
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3.1 Additive Fertigung mit dem Orlas Creator: PBF-LM

Zunichst muss das gewiinschte Bauteil mithilfe einer CAD-Software dreidimensional konstruiert wer-
den. Das Bauteil wird anschlieBend als Korper exportiert. Dies geschieht in der Regel in Form ei-
ner STL-Datei'. Diese Datei besteht aus den Koordinaten eines Dreieck-Netzes, welches den Bauteil-
korper aufspannt. Diese Datei wird in einer separaten Software in den maschinenlesbaren Befehlstext
(Geometrie-Code, G-Code) iibersetzt. Diesen Vorgang nennt man slicen (eng.: schneiden). Das Bauteil
wird in Schichten aufgeschnitten, welche dann sukzessive beim Druck aufeinander aufgebaut werden,

wie im folgenden Abschnitt beschrieben.

3.1.1 Selektives Laserschmelzen

Geometrie

Das virtuelle Bauteil wird zundchst durch die meist maschinenspezifische Slicer-Software in Schich-
ten aufgeteilt. Die Anzahl und Position der Schichten eines Bauteils folgt immer aus der gewiinschten
Schichthohe und der Position und Hohe des Bauteils tiber dem Druckbett. Die Schichthohe muss im
Rahmen der Parameterstudie mit optimiert werden, ist jedoch in der Regel in der GroBenordnung des
Medians der KorngréBe (dsg) des verwendeten Pulvers. In Abb. 3.2A sind schematisch einige der resul-
tierenden zu druckenden Schichten eingezeichnet. Eine solche Schicht besteht aus dem Perimeter, also

der auSen umlaufenden Laserbahn, in diesem Fall orange in Abb. 3.2B dargestellt.
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(A) Schemadarstellung der hier unter 45° (B) Schemadarstellung
gedruckten Lagen im Bauteil. einer Lage beim Slicen.

Abbildung 3.2: Darstellungen der Lagen in einem Bauteil und der Laserbahnen in einer Lage eines additiv gefertigten Bau-
teils.

1 STL ist die englische Abkiirzung fiir ”Standard Tesselation Language”
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3 Versuchsmethodik

Der Perimeter umfasst das sogenannte Hatching, also der Schraffur des Kerns des Bauteils, wie in
Abbildung 3.2B durch die blauen Pfeile verdeutlicht. Das Hatching wird in der Regel in bidirektio-
nalen Pfaden (siche Abb. 3.2B) ausgefiihrt. Unidirektionale Pfade wiren ebenfalls denkbar. Die Laser-
bahnabstidnde ("Hatch- Spacing”) sollten so ausgelegt werden, dass die geschmolzenen Volumina je-
der einzelnen Trajektorie in den Lagen sich iiber die volle Schichthdhe tiberlappen, um Porositit zu
vermeiden. In der Regel ist das Hatch-Spacing in der Grolenordnung der Pulverkdrnung und der La-
serspotgrofle (etwa 40 um). Die nachfolgende Schicht wird mit einer um 67° gedrehten Schraffur ge-
druckt. Die daraus folgende projizierte verzerrte Form der Schmelzbéder ist in Abb. 3.3 dargestellt.
Die Rotation um 67° hat den Vor-
teil, dass erst nach 17 Schichten ei-
ne Schraffur mit einer Verdrehung
der Schraffurrichtungen von weni-

ger als 10° zur ersten Schicht erfolgt

[247]. Dieser Zusammenhang folgt

Abbildung 3.3: Darstellung der resultierenden Schmelzbadgrenzen in einem  aus der Tatsache, dass die Zahl 67

additiv gefertigten Bauteil. ) ) ) )
eine Primzahl und kein ganzzahliger

Teiler von 360 ist. Die Rotation der Schraffurrichtungen hat zudem einen entscheidenden Einfluss auf die
resultierende Textur, ohne Rotation lassen sich Texturen mit sehr starker Vorzugsorientierung erzeugen
[21, 67, 248, 249]. Benachbarte Schmelzbahnen und Schichten des Bauteils beeinflussen einander ther-
misch und mechanisch aufgrund der thermischen Dehnung, da Bereiche auch mehrfach aufgeschmolzen
werden. Bei 17 notigen Schichten vor einer ndaherungsweisen Wiederholung der Schraffur und einer
hypothetischen Schichthéhe von 25 um, folgt eine Héhe von 17 -25um = 425 um, bevor Laserbah-
nen nahezu parallel verlaufen. Bei diesem groen Abstand lidsst sich annehmen, dass der Einfluss der
in die oberste Lage eingetragenen Wirme auf die Ausgangslage gering bis vernachléssigbar ist. Der
fehlenden Wiederholung wird zugeschrieben, die Oberflichenqualitit zu verbessern, Anisotropie der
Materialeigenschaften und den Materialverzug zu minimieren [53]. Der Drehwinkel der Schraffur kann
iber die kristallografische Textur des Bauteils einen Einfluss auf die Eigenschaften des Materials haben
[21, 67, 248]. Fiir 304-Edelstahl wurde von Guan et al. gezeigt, dass ein Drehwinkel von 105 ° die bes-
ten mechanischen Kennwerte liefert [52]. Robinson berichtet, dass Drehwinkel von 67° die geringsten
Verziige und Abweichungen von der gewiinschten Kontur erzielen [53]. Aus diesem Grund wurde der
Winkel von 67° fiir alle Studien dieser Arbeit gew#hlt. Abbildung 3.3 zeigt die aus der 67 °-Drehung

resultierenden Formen der Schmelzbadgrenzen, wie sie in Schliffbildern zu erwarten wiren.
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Druckvorgang

In Abbildung 3.4 ist schematisch der Prozessablauf der additiven Fertigung nach PBF-LM dargestellt
[250, 251].

Rakel

Uberlauf

Abbildung 3.4: Schemadarstellung des PBF-LM Prozesses. Ein Rakel verteilt Pulver iiber dem Druckbett und der Uber-
schuss mit einem Teil der Schmauchreste aus der vorigen Lage wird in den Uberlauf transportiert. Der Laser
schmilzt das Pulver selektiv auf, bevor sich der Prozess wiederholt [250, 251].

Die Abbildung 3.5 zeigt die Umsetzung des Konzepts in radialer Symmetrie am Beispiel des genutzten

Druckers Orlas Creator.

%

Pulverbett

Abbildung 3.5: Bauraum der genutzten PBF-LM-Anlage Orlas Creator. In diesem Fall ist der Prozess in einer radialen Sym-
metrie angeordnet, die Rakel kann sich nur gegen den Uhrzeigersinn bewegen. Zusitzlich ist der Auslass des
Argonstroms dargestellt.
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Zu Beginn des Druckvorgangs wird das Volumen mit Argon gefiillt, bis ein Sauerstoffgehalt von 0,05 %
unterschritten wird. Dieser Sauerstoffgehalt muss unterschritten sein, damit es beim Druckprozess nicht
am Schmelzbad zur Oxidation kommt. Zunéchst iiberstreicht das Pulverrakel den Pulvervorrat und das
Druckbett bis iiber den Uberlauf. Hierbei wird eine definierte Pulverlage auf dem Druckbett erzeugt
und alle ungewiinschten Staub- und Schmauchpartikel aus den eventuellen vorhergehenden Lagen in
den Uberlauf transportiert. Sobald die Rakel das Druckbett nicht mehr iiberdeckt, beginnt der Belich-
tungsvorgang durch den Laser mit der zugehorigen Optik. Ein Argon-Gasstrom soll verhindern, dass
der entstehende Schweif3rauch mit dem enthaltenen Rul} [252] sich auf dem sauberen Druckbett nieder-
schldgt. Gleichzeitig verhindert dieser Gasstrom, dass das Laser-Austrittsfenster mit Ruf3 bedeckt wird.
Der Argongasstrom wird iiber einen Filter geleitet und dem umlaufenden Gaszyklus wieder zugefiihrt.
Der G-Code (siehe Abb. 3.1) wird auf den Steuerungscomputer iibertragen und auf die Maschine selbst
transferiert. Sobald der Druck gestartet ist, kann an der Steuerung selbst noch unter anderem der Gas-
fluss reguliert werden. Sollten hier noch Einstellungen wie die Laserleistung oder Fokusgrofe gedndert
werden, iiberschreiben diese permanent die Einstellungen im G-Code.

Nachfolgend wird vorgestellt, was man im Prozess des Slicens und der Druckplanung beachten muss,
um qualitativ akzeptable Druckergebnisse zu erzielen und die Oberflichenzustinde zu produzieren, die

im Rahmen dieser Arbeit gewiinscht sind.

Slicing und Druckplanung

Beim Slicing werden zu Beginn die gewiinschten Probengeometrien oder Bauteile, als STL-Datei aus
der CAD-Software exportiert, in die Slicing-Software importiert und anschlieffend wie gewiinscht auf
dem Druckbett angeordnet. Dann wird die Stiitzstruktur generiert und abschlieBend die Druckparameter
wie Laser-Leistung und -Geschwindigkeit eingestellt, um den G-Code zu generieren. Das Erstellen des

G-Codes bezeichnet man als slicen.

Anordnung der Geometrien

Bei der Anordnung der Geometrien ist zu beachten, dass Bauteile einen Abstand von mindestens 5 mm
zum Rand des Druckbetts einhalten sollten. Dies dient dem Schutz der Zylinderinnenwand am Druck-

bett, da so ausreichend Pulver zwischen heiem Bauteil und empfindlicher Zylinderwand ist>. AuBerdem

2 Die Zylinderinnenwand dichtet mit einer PTFE-Dichtung das Bauraumvolumen von der Auflenatmosphire ab. Hier wire
ein Pulveraustritt fiir den Bediener der Anlage von Nachteil, genau wie ein (Luft-)Sauerstoffeintritt direkt am Bauteil. In
der genutzten Anlage befindet sich der Sauerstoffsensor an der oberen "Decke"des Bauraumvolumens, daher wiirde ein
moglicher Lufteintritt spédt bemerkt.
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3.1 Additive Fertigung mit dem Orlas Creator: PBF-LM

sollte man iiberhiingende Teile der Geometrie so anordnen, dass sie nicht ins Pulverrakel stechen kdnnen.
Da die in dieser Arbeit verwendete Maschine eine radiale Rakelgeometrie nutzt, empfiehlt sich also, die
Uberhanggeometrien entweder parallel zum Radius dieses Rakels auszurichten oder so, dass der Uber-
hang von der Rakelrichtung weg weist.

Die Stiitzstrukturen zur Verbindung der Bauteile mit dem Druckbett kdnnen automatisiert mit angelegt
werden. Hierbei gibt es eine Vielzahl an Parametern zur Anpassung der Stiitzgeometrie an die Situati-
on. An dieser Stelle wire die gewiinschte Flichendichte in % der Stiitzstruktur unter dem Bauteil, der
Uberhangwinkel, der Durchmesser der Stiitzdrihte zu nennen. Zudem gibt es die Option, in der Nihe
zum Bauteil die Stiitzdrihte konisch zu verjiingen. Dies vereinfacht die Nacharbeiten nach dem Druck-

vorgang stark. Die Stiitzstrukturen werden als eigene Geometrien mit im Druckprojekt angelegt.

Reihenfolge und Druckparameter

Bevor der G-Code zur Maschinensteuerung erzeugt werden kann, miissen die Druckparameter den Geo-
metrien zugeordnet werden. Bei diesem Schritt ist zu beachten, in welcher Reihenfolge die Geometrien
auf dem Druckbett gedruckt werden sollen. Durch den Laser wird im frischen Pulverbett auf dem Druck-
bett das Pulver aufgeschmolzen. Hierbei kommt es, wie zuvor in 3.1.1 beschrieben, je nach eingetrage-
ner Energie zur Bildung von schwarzem Schweifirauch mit Ru3anteil und vor allem zur Bildung von
SchweiBspritzern. Beides schligt sich zum Teil auf der ndheren Umgebung um das Bauteil auf dem
Pulver nieder. Der Argon-Strom tréigt die Rauchwolke und teilweise auch die Schweillspritzer mit sich,
daher kommt es zu einer bevorzugten Deposition dieser ungewiinschten Unreinheiten zur strémungsab-
gewandten Seite vom Schmelzbereich. Hieraus folgt, dass es sich empfiehlt, die Druckreihenfolge so zu
wihlen, dass das Bauteil, das am weitesten von der Ausstromdiise entfernt ist, als erstes gedruckt wird.
Nachfolgend sollten die Bauteile nach Abstand zur Diise gefertigt werden.

Die Druckparameter konnen fiir jede einzelne Bauteilgeometrie separat gesetzt werden. Diese beinhalten
geometrische Parameter, also Abstinde und Positionen von Laserbahnen, wie unter anderem den Laser-
bahnabstand im Bauteilkern. Fiir die Perimeter-Bahn ldsst sich getrennt vom Hatching die Laserleistung,
die Geschwindigkeit und die FokusgroBe einstellen. Um die Qualitit der Oberflachen zu beeinflussen,
lasst sich auch die Reihenfolge Perimeter / Hatching umkehren oder eine Doppelbelichtung einrichten.
Der Volumenschwund zwischen Metallpulver und gedrucktem Material wird im G-Code nicht beriick-
sichtigt. Die Pulverzufuhr wird am Maschinenbedienpanel hédndisch in Form eines Vorschubfaktors in

Abhingigkeit von der gedruckten Lagenhohe festgelegt. Im Falle aller hier gedruckten Bauteile wurden
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zwischen 200 % fiir Druckauftrage mit wenigen schmalen Korpern und 275 % fiir grovolumige Drucke
genutzt.

Aufgrund der thermisch bedingten Defokussierung durch die ungekiihlte optische Bank im Aufbau der
Anlage empfiehlt es sich nicht zu viele grovolumige Bauteile auf dem Druckbett zu platzieren, um der

Optik zwischen den Belichtungen der Bauteile etwas Zeit zum Abkiihlen zu geben.

3.2 Wasserstoffbeladung der Proben

Eine Wasserstoffbeladung metallischer Werkstoffe kann entweder elektrolytisch oder aus der Gasphase
erfolgen. Im vorliegenden Fall wurde aufgrund der erwartet hoheren Diffusivitit [40] und auch der beson-
ders sicheren Prozessfiihrung bei gleichzeitig hohem erreichbaren Wasserstoffgehalt die elektrolytische
Wasserstoffbeladung gewéhlt. Lin et al. beobachteten eine um zwei bis drei Groflenordnungen schnelle-
re Wasserstoffdiffusion fiir eine elektrochemische Wasserstoffbeladung mit niedrigen Stromdichten von
5mA/em? im Vergleich zur Beladung aus der Gasphase [40].

Das Vorliegen dieser hohen Diffusivitit soll fiir das im Rahmen dieser Arbeit gefertigte Material gepriift
werden, siehe hierzu Abschnitt 3.7 und 4.4.1. Der gesamte Probenpriparationsablauf zur Wasserstoftbe-

ladung ist in Abbildung 3.6 dargestellt.
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bei —0,7V

Abbildung 3.6: Probenpriiparationsablauf zur elektrochemischen Wasserstoffbeladung.
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3.2 Wasserstoftbeladung der Proben

Um die Aufnahme von atomarem Wasserstoff zu vereinfachen, wurden alle Proben mit Palladium be-
schichtet. Diese Beschichtung dient als Katalysator fiir die Absorption des Wasserstoftfs und als Inhibitor

zur Verhinderung der Oxidation der Probenoberflichen.

Abb. 3.7 verdeutlicht die an der Oberfliche eines Fest-

Elektrolyt Festkorper
korpers ablaufenden Reaktionen, die zur der kathodi- I H3O" +¢
schen Wasserstoffbeladung beitragen. Vereinfacht dar-
gestellt scheidet sich an der Oberfliche des Festkor- II HbO+H
pers ein Hydronium-ion (H3O") ab, nimmt ein Elek-
tron auf (I) und spaltet ein Wasserstoffatom ab (II). 11 H,O ePiJr
Das Palladium verhindert in diesem Reaktionszwischen- |
schritt eine Rekombination der Wasserstoffatome, da es IV H,O H
die dissoziierten Wasserstoffatome katalytisch chemisor-

biert [185, 199]. Das Wasserstoffatom wird an der Fest- Abbildung 3.7: Schemadarstellung der zur Was-
serstoffbeladung an der Proben-

korperoberflache entladen (I111) und kann als Atom in das oberfliche ablaufenden chemischen
Metallgitter eindiffundieren (IV). Das Element Nickel ist Teilreaktionen.
ebenfalls in der Lage, die dissoziative Wasserstoffsorption katalytisch zu unterstiitzen [37, 253, 254]. Da
aber das vorliegende Material in der Regel von einer Chromoxidschicht bedeckt sein wird, wird in dieser
Arbeit diese Oxidschicht durch Sputtern in einer Ultrahochvakuum (UHV)-Anlage entfernt und direkt
im Anschluss, ohne die Ultrahochvakuum-Bedingungen zu unterbrechen, in der gleichen UHV-Kammer
metallisches Palladium aufgetragen. In der Literatur wird dieses Vorgehen positiv fiir eine vereinfachte
Wasserstoffaufnahme diskutiert [255-257]. Die elektrochemische Wasserstoffbeladung erfolgte bei kon-

stantem elektrischem Potenzial. Im Folgenden wird die Probenvorbereitung und die elektrochemische

Beladung erldutert.

Kathodenstrahlsputtern

Als Beschichtungsprozess wurde das Ultrahochvakuum- Kathodenstrahlsputtern gewihlt. In der genutz-
ten Anlage des IAM-WK werden Elektronen zwischen einer stabformigen Kathode und der zylindrisch
um die Kathode liegenden Anode beschleunigt, zur Reduktion der Austrittsarbeit der Elektronen ist
ein RF-Schwingkreis an die Elektroden angelegt. Diese Anordnung befindet sich im Kern einer Spule,
wodurch die Elektronen im homogenen Magnetfeld auf Kreisbahnen gezwungen werden. Diese Elek-

tronen ionisieren die eingeleiteten Argonatome, welche dann aufgrund ihrer Ladung zur Kathode und
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3 Versuchsmethodik

den entgegengesetzt polarisierten Extraktionsgittern der Sputterquelle beschleunigt und zum Strahl ge-
biindelt werden. Dieser Argonionenstrahl ist auf das Targetmaterial gerichtet. Aufgrund des Impuls- und
Energieiibertrags werden die Atome des Targets in StofSkaskaden herausgelost. Im Vakuum und bei ge-
eigneter Positionierung konnen diese herausgeldsten Atome dann auf Oberflichen wieder eine Schicht
bilden. Details zu der verwendeten UHV-Sputteranlage konnen in den Dissertationen von Burlaka oder
Northemann nachgelesen werden [258, 259].

Um die Oxide an der Probenoberfliche zu entfernen (Erosion), werden die Proben auf einem speziellen

Kipphalter (siche Abb. 3.8) direkt in den priméren Argonionenstrahl gehalten.

———
= o

Abbildung 3.8: Vereinfachte Ansicht der Sputtergegméifizce\ mit den Positionen des Probenhalters bei der Oberflichenerosion
und Palladium-Deposition

Das erhoht einerseits die Haftung des im darauffolgenden Schritt deponierten Palladiums, andererseits ist
so zwischen Palladium und dem 316L keine Oxidschicht. Diese konnte als Sperrschicht wirken und die
Wasserstoffaufnahme be- oder sogar verhindern. Andernfalls wire auch denkbar, dass der eindiffundie-
rende Wasserstoff mit dem Sauerstoff rekombiniert, Wasser bildet und die Schicht abldsen lédsst, analog
zur Wasserstoffkrankheit des Kupfers [11, 260].

Die Probenoberflache muss fiir den Sputterprozess absolut sauber sein, um die verwendete UHV-Anlage
moglichst wenig zu verschmutzen. Hierfiir wurden die Proben zunéchst in einem Ultraschallbad in Ace-
ton (Dimethylketon) und abschlieBend in Isopropanol (Propan-2-ol) gereinigt. Die verwendete UHV-
Anlage arbeitet mit einem Basisdruck von 1078 Pa, gesputtert wird bei einem Argondruck von 2- 1072 Pa,
das verwendete Gas hat eine Reinheit von 99,9999 %. Der besonders niedrige Basisdruck ist von Vorteil,
da ein umso niedrigerer Partialdruck fiir Sauerstoff vorliegen muss, was besonders reine Beschichtungs-
vorgidnge ermoglicht.

Die Proben wurden in den priméren Argonionenstrahl gebracht. Hier wird zunéchst die Oberfldche der
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3.2 Wasserstoftbeladung der Proben

Probe abgetragen, dies ist in Abbildung 3.8 mit "Erosion” markiert dargestellt. Durch den schwachen Io-
nenstrahl und die kurze Expositionsdauer von 20 Minuten kommt es hierbei zu keiner makroskopischen
Beschidigung der Probe, lediglich zu einem leichten Wirmeeintrag. AnschlieBend wird der Kipphalter
geschlossen und mittig tiber das Palladiumtarget (99,95 % Reinheit) verfahren. Hier wird nun das Pal-
ladium auf die Probenoberfliche deponiert, wie durch "Deposition” markiert in der Abbildung 3.8 zu
sehen.

Nach dem Sputtervorgang wird die Probe noch elektrisch kontaktiert, hierzu wurden isolierte Drahtlitzen
mit einem leitfihigen Silberlack (schnelltrocknendes Leitsilber von Plano GmbH) am Rand der Probe
angeklebt. Die erhaltene Verbindung wurde mit einem Polymerlack abgedeckt, um die Verbindung vor
dem Elektrolyt zu schiitzen. Dieser Lack wurde auch verwendet, um Bereiche abzuschirmen, die nicht
beladen werden sollten, ebenso wie nicht besputterte Bereiche, um einen Kurzschluss beziehungsweise
die Bildung eines Galvanischen Elements auf diesen Flichen zu verhindern. So soll sichergestellt sein,

dass ausschlieBlich kontrolliert iiber die beschichteten Bereiche die Proben beladen werden.

Elektrochemische Wasserstoffbeladung

Zur elektrochemischen Wasserstoffbeladung wurde ein Elektrolyt aus 85 %-iger Phosphorsédure mit 85 %-
igem Glycerin, vermischt im Verhiltnis von 1:2, verwendet. Legt man ein negatives elektrisches Poten-
zial zwischen Probe und einer inerten Gegenelektrode (in diesem Fall wurde Platin verwendet) an, so
scheiden sich an der Probenoberfliche Hydronium-ITonen (H;O™) ab. Unter der Abgabe von Wasser
bilden sich hier dann Protonen, welche an der Oberfliche entladen werden und in das Material ein-
diffundieren konnen, bevor die Protonen an der Oberfliche wieder zu molekularem Wasserstoff H,
rekombinieren, siche hierzu auch Abschnitt 3.2. Durch das konstant anliegende Potenzial von —0,7V
fungiert die Palladiumschicht als Wasserstoffreservoir, das stetig voll beladen mit Wasserstoff ist, da das

Palladium unter diesen Bedingungen zunichst ein Hydrid bildet.

So ist die Probe stetig von auen mit einem fiillenden Reservoir an atomarem Wasserstoff umgeben. Ab-
bildung 3.9 zeigt einen typischen Aufbau einer Beladeapparatur zur elektrochemischen Wasserstoffbela-
dung. Es wurde ein doppelwandiges Becherglas verwendet, dessen Wassermantel auf 50 °C erwarmt wur-
de. Die Erwidrmung dient dazu, dass alle Proben im Becherglas homogen und auf Dauer einer konstanten
Temperatur unterliegen. Zudem ist die Temperatur von 50 °C noch unter dem Glasiibergangspunkt des
Polymerlacks, sodass ein mogliches Ablosen verhindert wird. Der Elektrolyt wurde vor Benutzung mit

Argon gespiilt, um jeglichen vor Beginn der Beladung im Elektrolyt gelosten Sauerstoff zu entfernen.
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Warmwasser-
~ Riicklauf

1 Probenkontaktierung

Lack-Isolierung

Pt- Gegenelektrode

(A) Ubersicht iiber das ganze Becherglas zur Beladung. (B) Detail-Aufsicht: Proben zur Beladung im Becherglas.

Abbildung 3.9: Fotografien des Aufbaus zur Wasserstoffbeladung von Proben im temperierten Becherglas. Die Probenkor-
per weisen eine Linge von 35 mm auf. Aufgrund der perspektivischen Verzerrung der Fotografie ist kein
Mafstab eingeblendet.

Verbleibender Sauerstoff wiirde mit dem gebildeten Wasserstoff reagieren und wiirde die Ausbeute an
eindiffundierendem Wasserstoff schmélern, was unerwiinscht ist.

Auch das befiillte Becherglas wurde nach dem Beladungsstart noch einige Stunden mit Argon gespiilt,
um Sauerstoff aus dem Elektrolyten zu entfernen und so die unerwiinschte Oxidation des Wasserstoffs
mit Sauerstoff zu vermeiden.

Im Rahmen dieser Arbeit wird — nach experimenteller Bestitigung, wie bereits in Abschnitt 2.3 erldutert
— zur Wasserstoffbeladung der Probenkorper der Effekt genutzt, dass bei elektrochemischer Wasserstoft-
beladung mit sehr niedrigen Stromdichten (< 5mA/cm?) bei massiven Proben erhohte Diffusionskoeffi-
zienten beobachtet werden [40]. Die Beladungen liefen immer fiir mindestens 90 Tage, so ist sogar bei
einer leichten Abweichung zu langsameren Diffusionskoeffizienten gewihrleistet, dass der Wasserstoff
homogen in der Probe verteilt vorliegt. Dieser Zusammenhang wurde im Rahmen der Masterarbeit von
Herrn Kai Lagemann néher untersucht [207]. Er berechnete, dass bereits nach 10 Tagen elektrochemi-
scher Beladung eine 2mm dicke Probe durchgreifend homogen beladen ist, wenn der Diffusionskoef-
fizient 4,6 - 10~ !2m/s betrigt. Demnach ist die Konzentration des Wasserstoffs am Rand der Probe bis
in den Kern vorgedrungen. Bei einer Beladung von konventionellem Material mit einem Diffusions-

koeffizienten von 1,5 - 10*16m2/s wiirde nur eine Eindringiefe von ~ 0,1 mm erreicht [207]. Lin et al.
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3.3 Einachsiger Zugversuch orientiert gedruckter Proben aus additiv gefertigem 316L

berichteten fiir additiv gefertigten 316L einen Diffusionskoeffizienten von D ~ 10~'2m*/s. Da durch die
eingetragene Warmemenge und die eingestellte Lasergeschwindigkeit bei der additiven Fertigung die
charakteristischen Groflen und Formen des zelluldren Subkorngefiiges drastisch dndern kénnen, ist gera-
de beim Vergleich zu einer unbekannten [40] PBF-LM-Anlage eine Abweichung des Gefiiges und somit
des Diffusionskoeffizienten zu erwarten. Aus diesem Grund wurde der Diffusionskoeffizient in dieser

Arbeit separat bestimmt.

Probenlagerung

Die Proben wurden zwischen der elektrolytischen Wasserstoffbeladung und den mechanischen Materi-
altests und den nachfolgenden Analysen stets in fliissigem Stickstoff in einem geeigneten Kryo-Gefa3
gelagert. Dies wurde getan, um einerseits die Diffusionsgeschwindigkeit so niedrig wie sinnvoll im La-
bormaf3stab realisierbar zu halten und andererseits um durch die inerte Umgebung die Reaktion mit Sau-

erstoff an der Probenoberflache zu unterbinden und damit keinen Konzentrationsgradienten zu erzeugen.

3.3 Einachsiger Zugversuch orientiert gedruckter Proben aus
additiv gefertigem 316L

Im Rahmen dieser Arbeit wurden verschiedene Zugversuche zur Bestimmung der mechanischen Kenn-
werte und des Verfestigungsverhaltens unbeladener und beladener Proben aus additiv gefertigtem 316L
durchgefiihrt. Fiir alle Zugversuche wurde eine Zugpriifmaschine von Zwick-Roell mit einer maximalen
Last von 200kN am IAM-WK genutzt. Fiir die Zugproben mit geringem Querschnitt wurde zusétzlich
eine 20kN Kraftmessdose des gleichen Herstellers genutzt, um die Auflosung des gemessenen Kraftsi-
gnals zu erhohen. Zur gezielten Lasteinleitung wurden formschliissige Halterungen benutzt. Vor jedem
Zugversuch wurden drei Setzzyklen bis zu einem Drittel der Streckgrenze R, durchgefiihrt, um einen
guten Sitz des Probenkorpers in der Fassung zu gewihrleisten. Die Zugversuche wurden dehnungskon-
trolliert bei Dehnraten von € = 1073 /s oder £ = 5- 107> /s durchgefiihrt. Murr et al. berichten unterhalb
einer Dehnrate von & = 1073 /s, dass 316L keine Dehnratenabhiingigkeit der Streckgrenze mehr zeigt
[261, 262]. Die sehr niedrige Dehnrate von 5- 1073 /s ist gemiB der ASTM-Norm G142-98 zur Un-
tersuchung der Wasserstoffanfilligkeit gewihlt worden [263]. Diese Charakterisierung mit besonders
niedriger Dehnrate wird in der Literatur auch hiufig SSRT nach der englischen Bezeichnung des slow

strain rate test benannt. Die Probengeometrie fiir die Zugversuche ist in Abb. 3.10A dargestellt.
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(A) Probengeometrie der (B) UbermaBprobenkarper, aus dem Zugproben — (C) direkt und diffus be-
Zugversuche. nach Abb. 3.10A herauserodiert wurden. schichtete Flichen.

Abbildung 3.10: Zeichnungen der Zugprobengeometrie und des Rohlings, aus dem Proben herauserodiert wurden, sowie
Verdeutlichung zur Beschichtung.

Da einige dieser Proben auch mit Wasserstoff beladen wurden, ist die Gesamtlidnge der Proben aufgrund
der Halterung in der Sputteranlage (siehe Abschn. 3.2) auf 35 mm begrenzt. Eine flache Probengeome-
trie ist zu bevorzugen, da so eine gleichmifige Beschichtung aller Flachen mit Palladium moglich ist,
wie in Abb. 3.10C verdeutlicht. Die Palladiumbeschichtung wurde auf beide flachen Seiten aufgebracht,
aufgrund der frei liegenden Seitenflichen wird angenommen, dass durch die sehr homogene und diffu-
se Sputterplume, auch diese Flichen beschichtet wurden. Die Messstrecke der Probe muss mindestens
18 mm lang sein, damit die Arme des Ansatzdehnungsaufnehmers der genutzten Zugpriifmaschine noch
bei eingebauter Probe zwischen die Probenfassungen passen. Da es sich hierbei um eine sehr empfindli-
che Messeinrichtung handelt, wurde die Messldnge zum Schutz um 2 mm verldngert. Die Dehnungsauf-
nahme erfolgte bis zum Bruch der Probe.

Es wurden sowohl Proben in Endkontur als auch Proben im deutlichen Ubermaf gedruckt. Im Folgen-
den wird erliutert, wie die Proben aus den UbermaBkdrpern hergestellt wurden. Durch Reduktion der
Laserleistung und -Geschwindigkeit im Bereich der Messstrecke der Probenkérper wurden einige ge-

zielt pordse Proben gefertigt.

Untersuchung des Einflusses verschiedener Oberflaichen und Orientierungen In der
Abbildung 3.10B Ist ein Probenkorper in deutlichem UbermafB dargestellt. Aus diesem Korper wur-
den durch die mechanische Werkstatt des IAM-WK Zugproben mittels Drahterosion in der Kontur
nach Abb. 3.10A herausgetrennt. Durch das deutliche UbermaB ist gewihrleistet, dass die gesam-

te gedruckte Oberfliche entfernt wurde. Der aufgesetzte Quader (mit griinem Punkt in Abb. 3.10B
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3.4 Materialermiidungsstudien im 4-Punkt-Wechselbiegeversuch

markiert) dient zur zentrierten Halterung des Korpers bei der Bearbeitung in der Erodiermaschine
und wurde in Absprache mit der mechanischen Werkstatt des IAM-WK an die Probe konstruiert.
Es wurden fiinf Orientierungen aller Probenkorper unter-

sucht, wie in Abb. 3.11 dargestellt. Es wurden drei Win- z?b 0°
kel zwischen Belastungsrichtung der Probe und Aufbau-

richtung, der Druckebenennormalen, gewihlt: 0°, 45°

und 90°. Zwei zusitzliche Probentypen entstehen durch

eine zusitzliche Rotation um die eigene Mittelachse. Da-
durch ist bei jedem Probentyp jede Fliche der Messstre-  Abbildung 3.11: Orientierungen der Zugproben
auf dem Druckbett. Die einzelnen

cke der Probengeometrie in jedem moglichen Winkel zur ,
& J & Orientierungen sind beschriftet und

Aufbaurichtung orientiert. gefirbt wie in Abb. 4.23.

Zugversuche an mit Wasserstoff beladenen Proben

Um die interne Wasserstoffversprodung (IHE), also den Effekt durch Wasserstoff, der bereits im Material
vorliegt, aufzuzeigen, wurden Zugversuche an beladenen Proben durchgefiihrt. Die Proben wurden wie
in Abschnitt 3.2 beschrieben elektrolytisch mit Wasserstoff beladen. Die Zugversuche wurden mit Pro-
ben in der bereits in Abbildung 3.10A vorgestellten Geometrie durchgefiihrt. Die Probenkorper haben
eine parallele Messlange von 20mm, der Querschnitt ist 2,4 mm breit und die gesamte Probe ist 2mm
dick. Als Probenfassung dienen Flichen mit einem 15 mm-Radius.

Die beladenen Proben wurden gemill der ASTM G142 - 98 [264] nur mit einer Dehnrate von € =
5-1075/s belastet. Damit soll erreicht werden, dass der in der Probe vorhandene Wasserstoff geniigend
Zeit hat, an die durch die plastische Verformung neu entstandenen Defekte zu diffundieren und so seine
maximale Wirkung zu entfalten.

Zur Messung des Martensitgehalts wihrend des Zugversuchs wurde eine deutlich groere Probengeo-
metrie gewdhlt. Die Details zur Durchfithrung des Zugversuchs mit Bestimmung des Martensitgehalts

siche Abschnitt 3.6.1

3.4 Materialermidungsstudien im 4-Punkt-Wechselbiegeversuch

Die Untersuchung der internen Wasserstoffversprodung (IHE) bei schwingender Belastung stellt den zen-
tralen Anteil der durchgefiihrten Studien dar. Da verschiedene Probenzustinde auch mit Wasserstoffbela-

dung verglichen werden sollen, wurde fiir alle Ermiidungsversuche eine Flachprobengeometrie gewéhlt.
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Nur eine flache Geometrie gewihrleistet eine zuverlidssige Beschichtung aller Oberflachen einer Probe
mit dem erforderlichen Katalysator, siehe hierzu auch Abschnitt 3.2 . In anderen Arbeiten traten Proble-
me mit der Haftung der Beschichtung auf Rundproben auf, dies sollte hier durch die Flachprobengeo-
metrie vermieden werden [265]. Fiir die Ermiidungsstudien bietet sich besonders die Vierpunkt-Biegung
an, da sie eine gleichméBigere Krafteinleitung zwischen den inneren Stempeln ermdglicht und plastische
Verformungen an den Einleitungsstellen minimiert. Gleichzeitig entsteht ein iiber einen breiten Bereich
homogener, linearer Spannungsgradient, wodurch sich — bei vergleichbaren Probenabmalien — ein gro-
Beres beprobtes Volumen ergibt als bei der Dreipunkt-Biegung.Die maximale Probenlinge ist durch den
Probenhalter der Sputteranlage auf 35 mm beschrénkt, siehe dazu auch Abb. 3.8. In Zusammenarbeit mit
Marc Brecht wurde auf Basis dieser vorliegenden Einschrinkungen eine passende Vierpunktbiegungs-

Einrichtung konzipiert, wie in Abb. 3.12 dargestellt.

=
S
=
S
=
S
z
—
Q
n

YA

T
AN e
Nt———*1

(A) Detail-Schnittansicht der genutz- (B) Verwendete Flachprobengeometrie fiir die  (C) Verwendete Instron

ten Vierpunktbiegungs-Geometrie, Ermuidungsstudien. 10000 Priifmaschine
die Probe liegt in der Mitte zwi- fiir die Ermiidungsver-
schen den Druckstempeln, sie ist suche.

durch die doppelte Schraffur her-
vorgehoben.

Abbildung 3.12: Fiir die Ermiidungsstudien verwendeter Vierpunktbiegungs-Aufbau mit Probengeometrie.

Die Proben-Auflager aus 4mm dicken Zylinderstiften sind in einem Abstand von 30 mm angeordnet,
die Probenstempel in einem Abstand von 15mm. Die Probe ist in Abbildung 3.12A doppelt schraffiert
dargestellt. Um zu verhindern, dass die Probe wihrend der Priifung verrutscht, ist diese seitlich in alle
Richtungen mechanisch durch Passstifte gefiihrt. Zur Sicherung des Aufbaus wurde die Probe nicht bis
zum vollstindigen Restgewaltbruch belastet, da die Gefahr einer Verkeilung zwischen Auflagern und
Stempeln bestand. Die Priifung wurde daher lediglich bis zum Abbruchkriterium durchgefiihrt, diese ist
so definiert, dass die Druckstempel nicht tiefer als 3mm in den Auflagerspalt eindringen diirfen.

Die gewdhlte Vierpunktbiegungsgeometrie hat den Vorteil, dass ein groBBer Anteil der Probe wihrend
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3.4 Materialermiidungsstudien im 4-Punkt-Wechselbiegeversuch

der Priifung einem sehr homogenen und linearen Spannungsgradienten unterliegt, im Falle der gewihl-
ten Geometrie liegt dieser Bereich zwischen den Druckstempeln und erstreckt sich iiber etwa 14 mm.
Um dies zu zeigen wurde eigens ein zweidimensionaler Schnitt in Comsol Multiphysics (Version 5.6

Hersteller: Comsol Multiphysics GmbH) unter statischer Belastung untersucht.

Q™ O

{ \
O 14 mm homogener O

Spannungsgradient

Abbildung 3.13: simulierter Spannungsverlauf in der Ermiidungsprobe im zweidimensionalen Schnitt unter statischer Belas-
tung, unter Nutzung von Comsol Multiphysics, Version 5.6.

Die Ergebnisse dieser Simulation sind in Abb. 3.13 dargestellt. Der simulierte Verlauf der Langskom-
ponente des Hauptspannungstensors (0y,) ist hier dargestellt. Dabei zeigt sich, dass auf der Seite der
Druckstempel Druckspannungen (blau) und auf der Seite der Auflager Zugspannungen (rot) anliegen. In

der Mitte der Probe ist durch die grine Firbung die Neutralfaser zu erkennen.

Als Referenz dienen Proben aus kommerziellem Material,
also herausgetrennte und flachgeschliffene Proben aus einem - 7] E
gezogenem Rundstahl (1.4404). AuBlerdem wurden Proben 40.0 25.0

aus gedruckten Quadern (siehe Abb. 3.14) durch Drahtero-

|
I
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12.0
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sion herausgetrennt und maschinell durch das Personal der

feinmechanischen Werkstatt des IAM-WK flachgeschliffen

3. Dies hat den Vorteil, dass die Probenkorper identische
Abbildung 3.14: AbmaRe des gedruckten Roh-

Mafe und Oberflichengiiten aufweisen. Besonders die Ober- Quaders fiir geschliffene Ermii-

flachenrauheit hat bei Ermiidungspriifungen einen nennens- dungsproben

werten Einfluss auf die Lebensdauer der Proben [266, 267]. Die Quadergeometrie des gedruckten Roh-
materials ist in Abb. 3.14 dargestellt, der angesetzte kleine Quader wurde als Halter und Referenzgeo-
metrie ausgefiihrt. Zusitzlich zu den geschliffenen Proben wurden Proben in finaler Kontur mit Stiitz-
strukturen gedruckt. Alle additiv gefertigten Proben wurden senkrecht zur Aufbaurichtung gefertigt.
Von allen gedruckten Probentypen wurden Proben, wie zuvor in Abschnitt 3.2 beschrieben, mit Wasser-

stoff beladen.

3 Die Proben wurden durch die mechanische Werkstatt des IAM-WK auf einer Planschleifmaschine HF50R vom Hersteller
K. Jung flachgeschliffen. Es wurde ein Korund-Schleifstein der Kérnung 46 von Tyrolit verwendet.
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Fir die Vierpunkt-Biegewechselversuche wurde eine Instron 10000 Priifmaschine genutzt, verbaut
war eine dynamische 10kN Kraftmessdose des gleichen Herstellers Instron GmbH. Bei dieser Priif-
maschine handelt es sich um ein elektromechanisches Ermiidungspriifsystem mit einem elektrischen
Linear-Servomotor. Diese Besonderheit ermdglicht eine besonders schnelle und prizise Regelung der
aufgebrachten Last. Die zyklische Belastung wurde kraftgeregelt bei 25Hz beaufschlagt. Die PID*-
Regelkennwerte wurden vor der Priifung an separaten Proben bestimmt. Um Spannungs-Wdohlerkurven
zu erstellen, wurden Messreihen verschiedener Maximalspannungsniveaus durchgefiihrt. Das Lastver-
hiltnis wurde als R = 0,1 festgelegt. So ist die Probe in stetigem Kontakt mit dem Auflager und den
Druckstempeln und es kommt nicht zu schlagartigen Krafteinleitungen in die Probe. Auferdem hat die
Probe so keine Gelegenheit, im Lastzyklus in der Halterung zu verrutschen und es wird im gesamten
Priifablauf das gleiche Probenvolumen belastet. Die Probenmalle wurden als Mittelwert aus drei Ein-
zelmessungen der Abmafle bestimmt und dieser Wert fiir die Kraftberechnungen benutzt. Als Grenz-
lastspielzahl wurden 2 - 10° Lastspiele gewihlt. Eine Ermiidungspriifung ohne Bruch wiirde etwa 23
Stunden dauern. In dieser Zeit wird eine Ausdiffusion von Wasserstoff in Kauf gekommen. Im Verlauf
der Priifung erwirmt sich die Probe aufgrund der starken Liiftung des Labors nicht, was der Ausdiffusion

entgegenwirkt.

3.5 Parameterstudien

Der anschliefende Abschnitt stellt die Untersuchungsmethoden vor, die fiir die Parameterstudien ge-
nutzt wurden. Die Parameterstudien sind essenziell, um die Probenkorper zuverlédssig in hoher Qualitit
fertigen zu konnen. Zunéchst wird die Dichte und ihre Messmethodik thematisiert, anschlielend die ma-
terialografische Untersuchung und die dafiir notwendige Préaparation, bevor abschlieBend der verwendete

Computertomograf vorgestellt wird.

3.5.1 Dichte bzw. Porositat

Im Rahmen der erfolgten Parameterstudien wurden die Proben auf ihre gravimetrische Dichte unter-

sucht. Hierzu wurde eine Analysewaage® des Herstellers Mettler-Toledo GmbH mit einem passenden

4 PID: proportional, integral und derivativ gesteuerte Regelelektronik
5 Analysenwaage ME204T/00; Dichtekit: ME-DNY-43; Tensid: Pervitro 75%
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Zubehorsatz zur Dichtebestimmung (Dichtekit) verwendet. Mit dieser Waage kann nach dem archime-

dischen Prinzip die Dichte eines Festkorpers durch Wégen in zwei bekannten Fluiden ermittelt werden.

Im vorliegenden Fall wurden die Proben einmal an Luft und einmal in destilliertem, durch Hinzuga-

be eines speziellen Tensids oberflichenentspanntem Wasser gewogen. Mithilfe der an Luft gewogenen

Trockenmasse myp, s, und der eingetauchten Masse mp»0, ldsst sich die Dichte wie folgt berechnen:
Mpuft Mmpy fr

. = = ) 3.1
PArchimedes VPmbe (MLufi—mi120) ( )

PH20

Hierbei sind die Reinheit des Wassers und besonders die Temperatur aller beteiligten Bestandteile Waa-
ge, Wasser und Probe zu beachten. Diese Berechnung erfolgt im Fall des verwendeten Systems direkt in
der Waage. Zusitzlich wird der Beitrag des Aufbaus automatisch mit korrigiert.

Die Porositit einer Probe @ kann mit der nun bestimmten Dichte der Probe pp,,5. und einer zum Material

gehorigen Referenzdichte pg, feren, Wie folgt berechnet werden:

d—1_ _Pprobe (3.2)
PReferenz
, L . 7
In der Literatur wird keine genaue Obergrenze der Porositit fiir ein 'l y -

akzeptables Bauteil diskutiert [129, 130], da vor allem die Form be-
ziehungsweise Art der Poren entscheidend ist. Innere kugelférmige
Gasporen haben einen geringeren Einfluss auf die mechanischen Ei- 14,0

genschaften eines gedruckten Bauteils als scharfkantige, durch un-

vollstdndige Verschmelzung der Bahnen entstandene Poren. Fiir mehr

Details zu Poren siehe Abschnitt 2.1.1. Die Qualitédt der gedruckten

Proben wird in Kap. 4.2 und 4.3 weiter untersucht. Fiir alle Parame-

Q
\0 5
terstudien wurden Probenkorper, wie in Abb 3.15 gezeigt, verwendet.

Ein solcher Probenkorper wiegt porenfrei etwa 14g. Diese Korper Abbildung 3.15: Verwendete Proben-
korpergeometrie fiir
wurden mit variierenden Druckparametern gefertigt. Die Geometrie Parameterstudien.
beinhaltet grofle und massive Bereiche in der unteren Hélfte des Bauteils. Die obere Hilfte enthélt zu-
sétzlich Einschnitte und Schrigen. Dadurch entstehen sehr schmale Bereiche, an denen der Scanner na-
hezu unabhiéngig von der Laserbahnausrichtung in der Lage gezwungen ist, hiufig zu beschleunigen und

abzubremsen. Das wiirde bei nicht idealen Druckparametern zusitzlich Poren provozieren. Die Druck-

parameter sind so zu wihlen, dass auch in solchen Bereichen keine zusétzliche Porositit entsteht. Die
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Rundungen und Fasen am Bauteil wurden wie in Abb. 3.15 gezeigt so konstruiert, um eine Anhaftung
von Luftblasen im Wasser bei der Dichtemessung zu verringern, indem spitze Innenwinkel vermieden

werden.

3.5.2 Materialografische Untersuchungen: Lichtmikroskopie und Raster -
Elektronenmikroskopie

Zusitzlich zur Feststellung der Art der Porositdt wurden ausgewéhlte vielversprechende Proben mit nied-
riger Porositit materialografisch untersucht. Entscheidendes Kriterium fiir die Probenauswahl war hier
die zuvor bestimmte gravimetrische Dichte, Proben mit einer Porositit von X < 1 % wurden niher unter-
sucht. Die untersuchten Parametersitze wurden als Gruppen von aufsteigenden Lasergeschwindigkeiten
angelegt. Wenn nun also bereits durch die Dichteuntersuchung eine Tendenz der Porositit in Abhéingig-
keit der Lasergeschwindigkeit zu erahnen ist, ist der Aufwand zur Préparation aller Parametersitze einer
Gruppe, die sich nur in der Lasergeschwindigkeit unterscheidet, nicht gerechtfertigt. So wurden je La-
serleistung und Lagenhohe zwischen einem und drei Schliffe erstellt. Es wurden Quer-und Léangsschliffe

erstellt.

Schilifferstellung zur Materialografischen Untersuchung

Die Proben wurden mithilfe einer Accutom Prizisionstrennmaschine (Struers GmbH) unter Wasserkiih-
lung getrennt.

Die erhaltenen Probenteile wurden in Varikem 200 Kalteinbettmittel (Schmitz Metallographie GmbH)
eingebettet. Die erhaltenen Schliffkdrper wurden nach dem vollstindigen Aushérten auf Siliziumkarbid-
Schleifpapier geschliffen und anschlieBend auf verschiedenen Poliertiichern mit Diamantsuspension
(Kornungen von 6 um, 3 um, 1 um) und Schmiermittel auf Wasserbasis poliert. Die Endpolitur erfolgte
mit einer kolloidalen Siliziumoxid-Poliersuspension (OP-S NonDry von Struers GmbH). Das gesamte
verwendete Priparationsrezept mit den vollstindigen Handelsnamen der verwendeten Produkte befindet
sich im Anhang unter Abschnitt B.1.

Fiir Untersuchungen im Rasterelektronenmikroskop folgte ein zusétzlicher Endpolierschritt auf einer
Vibromet 2 Vibropoliermaschine (Biihler) fiir zehn Stunden mit der genannten kolloidalen Poliersuspen-
sion.

Fiir lichtmikroskopische Untersuchungen wurden polierte und geiitzte Schliffe betrachtet. Als Atzlosung
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wurde auf 50 °C erwdrmte V2A-Beize verwendet. Hierin wurden die Schliffe manuell zwei Minuten lang

bewegt. Nach dem Atzvorgang wurde griindlich mit Ethanol gespiilt.

Raster - Elektronenmikroskopische Untersuchungen

Die Untersuchungen am Rasterelektronenmikroskop wurden in Zusammenarbeit mit Dr. Sabine Schla-
bach durchgefiihrt. Verwendet wurde eine Zeiss Auriga60 (Zeiss industrielle Messtechnik GmbH) mit
Feldemissionselektronenquelle. Der verwendete EBSD-Detektor — EBSD ist eine englische Abkiirzung
und steht fiir electron backscatter diffraction, also Elektronenriickstreubeugung — ist ein System des Typs
EDAX-TSL (Edax Inc.) . Die erhaltenen Daten wurden eigens mithilfe des Software-Pakets MTEX [268]
in der Matlab-Umgebung 2019a (Hersteller: MathWorks Inc.) ausgewertet. Hiermit wurden Polfiguren,
inverse Polfiguren und Orientierungskartierungen der EBSD-Untersuchungen erstellt. Details zur Me-

thode konnen der Fachliteratur [268—273] entnommen werden.

Lichtmikroskopie

Die Proben wurden mithilfe eines Zeiss Axiovert 200 MAT Invers-Lichtmikroskops (Herstellers Zeiss
industrielle Messtechnik GmbH) untersucht. Es wurden Aufnahmen mit verschiedenen Vergroerungen
und Kontrasten erstellt.

Zur Hervorhebung unterschiedlich stark durch Sdure angegriffener Korner wurde der Differentialinterfe-
renzkontrast genutzt. Das Abbildungsprinzip der Differenzialinterferenz basiert auf der Interferenz von
zwei orthogonal zueinander polarisierten Teilstrahlen. Einer dieser Teilstrahlen reflektiert auf der Proben-
oberflache und wird vor der Abbildung mit dem unbeeinflussten anderen Teilstrahl {iberlagert. Aufgrund
der unterschiedlichen optischen Pfadlinge kommt es zur Interferenz, welche besonders Anderungen der
Oberflichenmorphologien hervorhebt. Fiir diesen Abbildungsmodus miissen zwei Polarisationsfilter und
zwei Prismen am verwendeten Mikroskop in den Strahlengang eingebracht werden. Durch den orientie-
rungsabhidngigen Angriff der Sdure auf das Gefiige kommt es zur Hervorhebung verschieden orientierter

Korner durch unterschiedliche Oberflichenmorphologie.

3.5.3 Computertomografie

Zur Abbildung und Lokalisation von Poren wurden computertomografische Untersuchungen durchge-
fiihrt. Diese wurden an einem p-CT Precision System des Herstellers YXLON International GmbH des

IAM-WK durchgefiihrt. Genutzt wurde eine Rontgenquelle in Reflektionsgeometrie mit maximal 200 W
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Strahlungsleistung (Comet Group AG). Als Detektor diente ein Y.XRD1620 (PerkinElmer Inc.) mit ei-
ner Auflosung von 2048 px x 2048 px bei einer Kantenldnge von 409,6 mm und einer Pixelgrofie von
200 um. Vor jeder Untersuchung wurde der Detektor durch eine vollflichige Beleuchtung kalibriert.
Die Rontgenrohre wurde bei Beschleunigungsspannungen zwischen 130kV und 200kV und Stromen
zwischen 0, 1 mA und 0,3 mA betrieben, belichtet wurde immer fiir 1000 ms.

Zur Rekonstruktion der erstellten Projektionen wurde die Software VGSTUDIO MAX 3.4 (Volume Gra-

phics GmbH) genutzt. Details zur Methode konnen der Fachliteratur [274—278] entnommen werden.

3.6 Bestimmung des Martensitgehalts

Fiir die Martensitgehaltsmessung wurde ein FMP30 Feritscope (Helmut Fischer GmbH) mit der Sonde
FGAB1.3 benutzt. Dieses Gerit erlaubt die zerstdrungsfreie Bestimmung des Gehalts an Ferrit bzw. Mar-
tensit einer Probe aus Stahl anhand einer magnetinduktiven Messung, fiir weitere Details zur Methode
siehe Ref. [279, 280]. Wie bereits in Kap. 2.2.1 beschrieben, kommt es in 316L bei hoheren plastischen
Dehnungen zur Bildung von o’ -Verformungsmartensit als Defektaggregat. Hierzu miissen lokal vie-
le Stapelfehler als Scherbdnder mit anderen Defekten iiberlappen. Hier bildet sich lokal eine kubisch
raumzentrierte Struktur [132], welche durch ihre ferromagnetische Eigenschaft leicht detektierbar ist.
Durch eine Spule in der Mess-Sonde wird ein magnetisches Wechselfeld erzeugt, welches durch den Ge-
halt an Ferrit bzw. Martensit im Probenmaterial verstirkt wird. Dieses erzeugte Feld wird in der Sonde
detektiert. Mithilfe von Standards, bei denen der Gehalt an Ferrit bekannt ist, 1dsst sich dann im Umkehr-
schluss der Gehalt einer unbekannten Probe bestimmen. Vor jeder Messung wurde das Feritscope mit
den zertifizierten Standards mit 100 Vol%, 0,67 Vol%, 1,83 Vol% und 11,6 Vol% kalibriert. Die Proben,
an denen mit dem Feritscope Messungen durchgefiihrt werden, sollen laut Betriebsanleitung mindestens
2mm dick sein und gleichzeitig sollen die Messpunkte 2mm vom Rand des Bauteils entfernt sein. Dies

wurde durch die besondere Probengeometrie (siche Kap. 3.6.1) ermdglicht.

3.6.1 in-situ Martensitgehaltsbestimmung im Zugversuch

Mithilfe des Feritscopes wurden die Martensitgehalte wihrend des Zugversuchs an ausgewihlten Proben
bestimmt [281-283]. Das Feritscope wurde vor der Messung mithilfe der mitgelieferten, nach DIN 55350

Teil 18 zertifizierten Kalibrierstandards kalibriert. Da dieses Gerdt mindestens 5mm breite und 2 mm
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dicke Proben benoétigt, um verldssliche Werte zu liefern, wurde eine, verglichen mit den sonstigen Pro-
benkorpern fiir Zugversuche in Abb. 3.10A, grofle Probengeometrie gewahlt. Der Zugversuch wurde bei
einer Dehnrate von £ = 1073 /s durchgefiihrt. Die genutzte Probengeometrie ist in Abb. 3.16 dargestellt.

Um den Einfluss des Gefiiges auf die Mar-

3.5

tensitbildungsrate im Zugversuch aufzuzei-

gen, wurden Versuche an konventionellem =
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Material aus einer rundgekneteten Welle

und gedrucktem Material durchgefiihrt. Zu- B

sdtzlich wurde eine der gedruckten Pro-
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en Ebling (Fraunhofer Institut IWM, Frei-

ben getestet, nachdem diese durch Fabi- = /
| K
!

burg) bei 160bar = 1,6- 107 Pa Wasserstoft-
Uberdruck und 250°C fiir 4Tage beladen (A) Orthogonale Projektionen. (B) Diagonale

Projektion.

wurde. Diese Probe ist zu grof, um in der
) _ Abbildung 3.16: Projektionen der Probengeometrie fiir die Zug-
verwendeten UHV-Anlage mit Palladium versuche, bei denen in situ die Martensitbildung

beschichtet zu werden, daher wurde abwei- beobachtet wurde.
chend zu allen anderen Proben eine Druckgasbeladung durchgefiihrt. Die erhohte Temperatur erlaubt
eine schnellere Diffusion und ermoglicht so die homogene Beladung der dickeren Probe. Nach den Be-
obachtungen von Lober et al. [284] ist eine deutlich quantifizierbare Anderung des Gefiiges des additiv

gefertigten 316L bei dieser Temperatur nicht zu erwarten. Der Beginn der Agglomeration von Leerstel-

len [210, 285] wird in diesem Fall in Kauf genommen.

3.7 Vorversuche: Wasserstoffpermeation

Zur Untersuchung des Diffusionskoeffizienten von Wasserstoff im additiv gefertigten Material wurde
die Methode der Wasserstoffpermeationsmessung in einer elektrochemischen Doppelzelle gewihlt. Das
Ziel ist die Uberpriifung des von Lin et al. [40] beobachteten erhohten Diffusionskoeffizienten von Was-
serstoff in additiv gefertigtem 316L. Die Halbzellen der elektrochemischen Doppelzelle sind durch ein
moglichst diinnes, planparalleles Blech des gedruckten Materials getrennt. Dem Probenmaterial wird
von einer Seite aus durch Anlegen eines elektrischen Stroms bzw. einer Spannung Wasserstoff ange-

boten. Dieser wird absorbiert und diffundiert ins Material. Sobald der Wasserstoff auf der Mess-Seite
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ankommt, erhoht sich das elektrochemische Potenzial auf der Riickseite. Das chemische Potenzial wur-
de in Referenz zu einer Silber-Silberchlorid-Elektrode als elektrische Spannung gemessen. Man spricht
hierbei von der elektromotorischen Kraft (EMF). Die Zeit vom Beladungsstart bis zu diesem Anstieg des
Signals bezeichnet man als Durchbruchszeit ¢p. Diese Durchbruchszeit ist bestimmt durch den Schnitt-
punkt der Ausgleichsgeraden des Start-Plateaus und des beobachteten Anstiegs des Signals. Durch eine
beidseitige Beschichtung mit Palladium wird die Wahrscheinlichkeit minimiert, dass sich auf der Pro-
benoberfliche durch Rekombination der Protonen Wasserstoffblasen bilden. Auf der Mess-Seite ergibt
sich durch die Beschichtung ein bekanntes elektrochemisches Verhalten. So ist bei einer initial wasser-
stofffreien Palladiumschicht ein Potenzial von ungefiahr —200mV in Referenz zu der verwendeteten ge-
sattigten Ag/AgCl-Elektrode zu erwarten [199]. Aufgrund der geringen Randloslichkeit von Wasserstoff
in der a-Palladium-Phase ist bereits fiir sehr geringe Mengen Wasserstoff ein deutlich messbarer Anstieg
des Potenzials zu erwarten, da die Palladiumschicht im Vergleich zum Probenvolumen sehr diinn ist, so-
dass sich sehr schnell gesittigtes Palladium-Hydrid bildet [286]. Der genutzte Aufbau ist in Abbildung
3.17 dargestellt.

§22777

L 2277777

e IR —— ‘
Wassermantel 3 Wassermantel

Abbildung 3.17: Beschriftete Fotografie der elektrochemischen Doppelzelle und tiberlagerte Schnittzeichnung des Proben-
halters.

Der genutzte Glaskorper ist mit einem Wassermantel ausgestattet, welcher zur genauen Temperierung
genutzt wurde. An diesen wurde ein Wasserbad mit Pumpe (DC3 vom Hersteller Haake) angeschlossen.
Das Wasserbad wurde so eingestellt, dass der Elektrolyt in der Doppelzelle eine Temperatur von 50 °C
konstant hilt. Diese Temperatur wurde gewdihlt, um mit der Wasserstoffbeladung der anderen Proben

vergleichbare Bedingungen zu schaffen. In diesem Aufbau wurde der Diffusionskoeffizient bestimmt,
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um auch die durch das besondere Gefiige gesteigerte Diffusionsgeschwindigkeit zu priifen.

Als Referenzelektroden wurden zwei Silber-/Silberchlorid-Elektroden (ScienceLine™ Einzelelektrode)
von SI Analytics™ verwendet, diese sind in der Abbildung als die Glaskdrper mit blauen Endkappen und
schwarzem Kabel zu erkennen. Als kombinierte Strom- und Spannungsquelle wurde ein Keithley 2280S
32-6 Prizisionsnetzteil des Herstellers Tektronix Instruments Ltd. eingesetzt. Zur gepulsten Strom- bzw.
Spannungsabgabe wurde ein programmierbares Arduino’™-Relais benutzt. Zur Datenaufnahme wurde
ein analog-digital Messkonverter Personal Daq 55 von Measurement Computing Corp. verwendet. Mit
einer Frequenz von 1Hz wurden die Potenziale der beiden Probenseiten gegen die Referenzelektroden
aufgezeichnet. Als Proben wurden plangeschliffene Bleche von etwa 200 tm Dicke aus additiv gefertig-
tem 316L genutzt. Diese Bleche wurden auf 4000er Kornung geschliffen und beidseitig, wie in Abschnitt
3.2 beschrieben, mit etwa 20nm Palladium beschichtet.

Es wurden Beladungspulse bei einer Spannung von Up,; = —0,7V fiir 30s Dauer in einem Intervall
von 30min abgegeben. Mit dem zweiten Fick’schen Gesetz (Gleichung 3.3) und den Randbedingungen
einer konzentrationsunabhingigen Diffusionskonstante (Gleichung 3.4), einer konstanten und homogen
verteilten Anfangskonzentration zu Beginn des Experiments (Gleichung 3.5) und einem durch einen

Strompuls induzierten Teilchenfluss (Gleichung 3.6):

dc dc?
dc
D <5’)€>x_d =0 3.4)
c(x,t=0)=cp (3.5)

oy _ 1)

folgt nach einer umfangreichen Herleitung folgender Ausdruck fiir den Diffusionskoeffizienten D [287]:

d2
D:
19.8-1p

3.7

Hierbei beschreibt d die Dicke der Probe fiir die Permeationsmessung und #p die Durchbruchszeit. Die

Durchbruchszeit ist die Zeit, die der Wasserstoff benotigt, um auf der Mess-Seite anzukommen.

59



3 Versuchsmethodik

3.8 Thermische Desorptionsspektroskopie

Um die Verteilung des Wasserstoffs in den Defekten des Materials zu untersuchen, wurden am Fraunho-
fer IWM in Freiburg durch Mario Huber thermische Desorptionsspektren (TDS) aufgenommen. Details
zur Methode finden sich in [288-290].

Es wurden additiv gefertigte Blechproben mit den Abmessungen 10mm x 35mm x 1 mm aus der Gas-
phase (bei 250°C und 160bar = 1,6 - 107 Pa fiir 120h) mit Wasserstoff beladen. Die beladenen Pro-
ben werden in einem Ofen kontrolliert erhitzt und der heraus diffundierende Wasserstoff wird mithil-
fe eines Infrarot-Warmeleitfihigkeitsdetektors und eines Quadrupolmassenspektrometers quantifiziert.
Das verwendete thermische Desorptionsspektroskop ist das G4 Phoenix DH IR/TF von Bruker Elemen-
tal GmbH mit einem nachgeschalteten Quadrupol-Massenspektrometer ESD 100 der IPI InProcess In-
struments Gesellschaft fiir Prozessanalytik mbH. Es wurden Desorptionsspektren bei Aufheizraten von
6K/min, 10K/min, 15K/min und 20K/min aufgezeichnet. Die thermodynamische Auswertung erfolgt nach
dem Ansatz von Lee et al. [289, 290]. Hierzu werden die Positionen der Desorptionspeaks durch einen
Fit bestimmt. Das verwendete Modell beruht auf der Annahme, dass die Losungsenthalpie E7 zur De-
sorption von Wasserstoff aus einer Senke durch mehrfache Messung bei verschiedenen Aufheizraten 3

bestimmbar ist:
2

8{31((543)} _ _% (3.8)
Trigt man die Temperaturen der Desorptionspeaks 7, im doppellogarithmischen Plot von /n(B/7?) gegen
In(1/7,) auf, ergibt sich die Losungsenthalpie E7,4, aus der Steigung der Ausgleichsgeraden: —Erwan/R.
Die prisentierte Methode eignet sich zur Bestimmung der Bindungsenergien und um Aussagen zu tref-
fen, in welchen Defekten der absorbierte Wasserstoff gebunden vorliegt. Diffusion und daraus resultie-
rende Effekte werden nicht beriicksichtigt. Wasserstoff, der beim Erwédrmen aus einem Defekt desorbiert,

kann in anderen tieferen Traps erneut absorbieren. Daher lédsst sich anhand der integralen Peakfldchen

keine Konzentration des Wasserstoffs den einzelnen Defekten zuordnen [290].

3.9 HeiBgasextraktion

Zur Untersuchung des insgesamt in einer Probe enthaltenen Wasserstoffs wurde die Heigasextraktion
gewihlt. Details zur Methode werden in Ref. [291-293] beschrieben. Die Untersuchungen wurden in
Zusammenarbeit mit Dr.-Ing. Camelia Schulz (KIT, ITEP) an einem Elementrac ONH-p 2 Analysator

von der Elementra GmbH durchgefiihrt. Das Gerit hat eine untere Nachweisgrenze fiir Wasserstoff von
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0,08 ppm.

Da das Messprinzip auf der Messung der thermischen Leitfahigkeit des abgegebenen Gases des aufge-
schmolzenen Probenkorpers basiert, wurden einige Leermessungen durchgefiihrt, um das gesamte Sys-
tem auf eine stabile Temperatur zu bringen. Zudem wurde die Dichtigkeit des Gesamtsystems gepriift.
Die Leermessungen, besonders kurz vor Beginn einer Messreihe, miissen zuverlissig einen Gehalt von
0,0 £ 0,0wppm ergeben, ansonsten muss eine Leer-Kalibrierung wiederholt werden. Das verwendete
Messsystem wird mithilfe verschiedener Standards kalibriert, hier ist darauf zu achten, dass die Kalibrie-
rung etwa dem erwarteten Wasserstoffgehalt der Probe entspricht. Alle verwendeten Standards sind vom
Hersteller der Anlage, Eltra GmbH.

Zur Messung werden Probenstiicke in einem doppelwandigen Graphit-Tiegel aufgeschmolzen. Der in-
nenliegende Tiegel wird nach jeder Messung erneuert, der duflere nach drei Messungen. Das beim Auf-
schmelzen der Probe abgegebene Gas wird iiber eine Messzelle fiir die thermische Leitfidhigkeit geleitet.
Das Integral der erhaltenen Messkurve korreliert mit dem Wasserstoffgehalt. Die Auswertung der Mess-
kurven erfolgt vollautomatisch durch die Software des Anlagenherstellers, der Wasserstoffgehalt wird

mit dem zuvor eingegebenen Probengewicht tabellarisch erfasst.

3.10 Konfokalmikroskopie

Die Rauheit der gefertigten Probengeometrien und Bauteile wurde durch Auswertung konfokalmikro-
skopischer WeiBllichtaufnahmen bestimmt. Zur Aufnahme der dreidimensionalen Bilder wurde ein psurf
des Herstellers nanofocus AG benutzt. Mit diesem Gerit werden konfokalmikroskopische Aufnahmen
erstellt. Fiir Details zur Methode siehe Referenzen [294-296]. Das verwendete System mit zehnfacher
Vergroerung hat aufgrund der Konfokalgeometrie des Strahlengangs eine sehr definierte Fokustiefe.
Eine Computergestiitzte Steuerung erfasst die scharf aufgeldsten Bereiche des Bildes. Dank eines zu-
sdtzlichen Antriebs der bildgebenden Einheit kann in definierten Schritten von A, = 0,2 um ein Héhen-
profil des untersuchten Objekts erfasst werden. Jedes dreidimensionale Bild erfasst einen etwa 1,5mm x
1,5mm groflen Bereich der Probe bei 100-facher Vergroerung. Fiir grolere Bereiche kénnen einzelne
Datensitze digital zusammengefiigt werden.

Die erstellten Bilder wurden mithilfe der Software psoft analysis extended (Version 7.2.7568) des Her-
stellers nanofocus AG ausgewertet. In der Software konnen unerwiinschte Probenkriimmungen und die
Schieflage der Probe korrigiert werden. Anhand der hohenaufgeldsten Abbildung wird dann beispiels-

weise ein Rauheitswert wie die mittlere Rautiefe R, nach DIN EN ISO 4287 berechnet [297].
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3.11 Charakterisierungsmethoden des Ausgangspulvers

Die Eigenschaften des verwendeten Pulvers sind entscheidend fiir das spétere gedruckte Bauteil [298,
299], daher werden in diesem Abschnitt die zur Charakterisierung des gekauften Pulvers angewandten
Methoden vorgestellt. Um Aussagen iiber Gro3e und Rundheit zu erlangen, wurden rasterelektronenmi-
kroskopische Aufnahmen erstellt. Das Innere des Pulvers wurde durch Computertomografie untersucht,
die vorliegenden Phasen werden durch Rontgenbeugungsmethoden quantifiziert. Die chemische Zusam-

mensetzung wurde durch spektroskopische Methoden erfasst.

Raster-Elektronenmikroskopische Untersuchung

Vom erhaltenen Pulver wurden in Zusammenarbeit mit Dr. rer. nat. Sabine Schlabach von einer zu-
filligen Stichprobe rasterlektronenmikroskopische Aufnahmen der Pulverpartikel erstellt, diese sind in
Abbildung 4.1 dargestellt. Zur Untersuchung wurde eine kleine Menge des Pulvers mit einem Spatel auf
ein elektrisch leitendes doppelseitiges Kohlenstoffklebepad gegeben. Uberschiissiges, nicht anhaftendes
Pulver wurde vom Probentriager abgeschiittelt und mithilfe eines LuftstoB3es aus einer Sprithdose entfernt.
Verwendet wurde eine Zeiss Auriga60 (Zeiss industrielle Messtechnik GmbH) mit Feldemissionselek-
tronenquelle, fiir weitere Details zu Methode und Gerit siehe Abschnitt 3.5.2.

Die erhaltenen Aufnahmen werden mithilfe der Bildanalysesoftware FUI® [300] automatisiert ausge-
wertet. Durch das Anpassen eines Ellipsoids an jeden einzelnen Pulverpartikel kénnen unter anderem
Aussagen iiber Rundheit und Partikelgrole getroffen werden. Die Rundheit wird mittels Division der
Langen der Nebenachse durch die Linge der Hauptachse der angepassten Ellipsoide berechnet. Je niher

das Ergebnis an 1 ist, desto kreisdhnlicher ist die angepasste Flache.

Computertomografische Untersuchung

Zur Untersuchung auf innere Defekte wurde eine kleine Menge des Pulvers auf einem aufgerollten Kle-

bestreifen mit dem Computertomografen des IAM-WK, siehe hierzu Abschnitt 3.5.3, untersucht.

Réntgenbeugung zur Phasenanalyse

Es wurde ein Rontgenbeugungsexperiment an dem erhaltenen Pulver durchgefiihrt, um das Ausgangsma-
terial auf die enthaltenen Phasen zu analysieren. Hierzu wurde das Bruker Phaser D2 (Hersteller: Bruker

AXS GmbH) des IAM-WK mit einer Kupfer-Rohre und eindimensionalem, energiediskriminierendem

6  open-source [300]
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3.11 Charakterisierungsmethoden des Ausgangspulvers

LynxEye-Detektor verwendet. Die Rontgenrohre wurde bei 30kV und 10mA betrieben, priméirseitig
wurde eine 1 mm-Blende verwendet. Die obere und untere Diskriminatorspannung des Detektors wurden
zu 0,18V und 0,25V angepasst, um die Effekte durch die Lumineszenz des Eisens bei der Bestrahlung
durch Cu-Ko-Strahlung zu minimieren. Es wurde eine Beugungswinkelschrittweite von A8 = 0,01 ° bei
einer Belichtungszeit von 1s gewihlt, was aufgrund der Uberstreichung von 192 Detektorstreifen einer
wahren Belichtungszeit von 192 s entspricht. Das Diffraktogramm (siehe Abb. 4.4) wurde mithilfe der

Software Powdercell [301] (Version 2.4) ausgewertet.

Chemische Analyse

Das Pulver wurde am IAM-AWP durch Dr. Bergfeldt mithilfe einer ICP-OES chemisch analysiert. Die
Kohlenstoff-, Stickstoff- und Sauerstoffgehalte wurden durch Heif3gasextraktion mithilfe zweier Appa-

raturen separat bestimmt.
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4 Untersuchungsergebnisse

Im folgenden Abschnitt wird das Ausgangspulver charakterisiert, anschlieBend werden ideale Druck-
parameter zur Fertigung moglichst dichter Bauteile mithilfe von Parameterstudien bestimmt. Darauf
aufbauend wird das gedruckte Material im unverinderten Zustand mechanisch durch Zugversuche und
Ermiidungsstudien charakterisiert. Die Wasserstoffaufnahme und -diffusion wird untersucht, bevor der

Wasserstoffeinfluss auf die zuvor beschriebenen mechanischen Charakteristika analysiert wird.

4.1 Charakterisierung des Ausgangspulvers

Vom erhaltenen Pulver wurden in Zusammenarbeit mit Dr. rer. nat. Sabine Schlabach von einer zu-
falligen Stichprobe rasterlektronenmikroskopische Aufnahmen der Pulverpartikel erstellt, diese sind in

Abbildung 4.1 dargestellt.

(A) Elektronenmikroskopische Aufnahme in 250-facher (B) Elektronenmikroskopische Aufnahme in 1000-facher
VergroBerung der Pulverpartikel. Es sind bereits eine Vergroflerung, ein ungleichmifig geformter Pulver-
kleine und eine grofere Pulverfraktion erkennbar, es partikel und einige sphirischere Pulverpartikel.
sind sehr runde ebenso wie ungleichmiBig geformte
Partikel vorhanden.

Abbildung 4.1: Elektronenmikroskopische Aufnahmen der Pulverpartikel.
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4.1 Charakterisierung des Ausgangspulvers

Aufnahmen mit 250-facher VergroBerung wurden mit der Bildanalysesoftware FIJI! [300] automatisiert
ausgewertet. Die Rundheit der Pulverpartikel als Teilergebnis dieser Auswertung ist in den Abbildungen

4.2 zusammengefasst.

10 B — 50
g or? °d§0 ‘,:;zlurr 100 § = ?
[} . ® H — E 40 N CVS
= . - 75 g = =
= _“dso =10 un Z 3 i)
< — S o0
. 50 o© 5 i=
& = = =)
=t = i) S
E L5 3 £ .
T T 0 0 .| RS T — T -
20 40 0.4 0.6 0.8 1.0
KorngroBe [pm] Rundheit

(A) PulverkorngroBenverteilung, die blauen Datenpunkte (B) Hiufigkeitskartierung der beobachteten PartikelgroRen
wurden aus der Abb. 4.1 durch Anpassen eines Ellip- in Abhingigkeit von deren Rundheit.
soids bestimmt. Die Datenpunkte in Graustufen sind
die Herstellerangabe.

Abbildung 4.2: Untersuchung der Rundheit und GroRenverteilung der Partikel im verwendeten Metallpulver. Eine bimodale
GroBenverteilung ist zu erkennen, das Pulver ist etwas feiner als vom Hersteller angegeben.

Abb. 4.2A stellt die PulverkorngroBenverteilung als Histogramm im direkten Vergleich zu den Herstel-
lerangaben dar. Die Messwerte der Herstellerangabe sind mit den schwarzen und grauen Datenpunkten
gezeigt, die Messergebnisse dieser Untersuchung in Blautonen. Der kumulative Anteil ist jeweils durch
die hellere Schattierung dargestellt. Hier fillt auf, dass das erhaltene Pulver deutlich hohere Anteile klei-
nerer Pulverpartikel enthélt. Alle charakteristischen Groenanteile sind etwa um einen Faktor 2 kleiner
als die Herstellerangaben. Der Hersteller gibt ein dgp von 36,78 um, ein dso von 20,75 um und ein dg
von 10,07 um an. Zusétzlich fillt auf, dass eine bimodale GroB3enverteilung vorliegt. Dies ldsst sich so-
gar mit bloBem Auge auf Abb. 4.1A bestitigen.

Die Abbildung 4.2B stellt eine Hiufigkeitskartierung der Partikelgrée und der Rundheit des Partikels
dar. Ein perfekt runder Partikel hitte eine Rundheit von 1,0. Die Datenpunkte wurden zusétzlich mit
einer an die relative Haufigkeit gekoppelten Fiarbung unterlegt. Diese Abbildung verdeutlicht, dass beson-

ders bei kleineren Partikeln deutlich hédufiger auch unrunde Partikel auftreten.

1 open-source [300]
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4 Untersuchungsergebnisse

Zur Untersuchung auf innere Defekte

wurde eine kleine Menge des Pulvers

e ¢ auf einem aufgerollten Klebestreifen
% 0 mit dem Computertomografen unter-

*, - sucht. In Abbildung 4.3 sind kontrastin-

m * . vertierte Darstellungen dieser Untersu-

) chungen abgebildet. Abb. 4.3A zeigt ei-
(A) Ubersicht der CT-Aufnahme. (B) pordser Pulverpartikel.
ne Projektion des untersuchten Volu-

Abbildung 4.3: Computertomografische Untersuchungen des erhaltenen ) ) .
mens, in der die Probengeometrie er-

Pulvers, es sind hohle Pulverpartikel enthalten.

kennbar ist. In Abb. 4.3B ist zu erken-

nen, dass auch hohle, gasgefiillte Pulverpartikel im Pulver enthalten sind. In der Literatur wird disku-

tiert, dass diese Gaseinschliisse nicht durch das Aufschmelzen im PBF-LM-Prozess entfernt werden

[302-306]. Im untersuchten Pulvervolumen wurden vier hohle Partikel wie in Abb. 4.3B dargestellt, ge-

funden. In der genutzten Konfiguration des Computertomografen lie3 sich die kleinste Pulverfraktion

nicht dezidiert darstellen, ein Voxel dieser Aufnahme ist 2,2 um grof3. Die Konzentration der hohlen
Pulverpartikel wird mit deutlich unter !/1000 abgeschiitzt.

Es wurde ein Rontgenbeugungsexperiment an dem erhaltenen Pulver durchgefiihrt um das Ausgangsma-

terial auf die enthaltenen Phasen zu analysieren. Das Diffraktogramm (sieche Abb. 4.4) wurde mithilfe

der Software Powdercell [301] (Version 2.4) ausgewertet.
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Abbildung 4.4: Rontgen-Diffraktogramm des Pulvers, die gefundenen Peaks wurden indiziert und eindeutig o’ -Martensit
und y-Austenit zugeordnet. Die Auswertung mittels Powdercell ergab einen Phasenanteil von etwa 33 %

o’-Martensit im genutzten Pulver.
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4.2 Vom Pulver zum additiv gefertigten Material

Es sind demnach etwa 33 % Martensit (blaue Indizierung im Diffraktogramm) und 67 % Austenit (griine

Indizierung) im Pulver enthalten.

Das Pulver wurde am IAM-AWP durch Dr. Berg-
feldt mithilfe einer ICP-OES chemisch analysiert.
Die Kohlenstoff-, Stickstoff- und Sauerstoffgehal-
te wurden durch Heiflgasextraktion mithilfe zweier
Apparaturen separat bestimmt. Tabelle 4.1 stellt die
chemischen Zusammensetzungen nach den Normen
fiir 316L und 1.4404 [101, 102] der chemischen Zu-
sammensetzung des Pulvers gegeniiber. Der Werk-
stoff mit der Kennnummer 1.4404 muss nach Norm
[102] mindestens 16,5w% Chrom und darf maxi-
mal 0,01 w% Stickstoff enthalten. Das Pulver ent-
hilt mit 0,06 w% Stickstoff das sechsfache des obe-
ren Grenzwerts fiir den Werkstoff 1.4404. AuBlerdem
enthilt das Pulver lediglich 16,4 w% Chrom und er-
fiillt somit nur die Norm nach ASTM A249 fiir den
Werkstoff S31603 beziehungsweise 316L [101]. Die
Norm fiir 1.4404 wird nicht mehr erfiillt. Die Gehal-
te der Elemente Nickel und Molybdén liegen nahe
der minimalen Gehalte fiir die normgerechten Legie-

rungszusammensetzungen. Mit 0,786 w% liegt der

Norm Norm chemische
316L [101] 1.4404 [102] Zusammensetzung
min max min max des Pulvers
Cr | 16,0 18,0 16,5 18,5 16,4
Ni || 10,0 14,0 10,0 13,0 10,79
Mo 2,0 3,0 2,0 25 2,159
Mn 2,0 2,0 0,786
C 0,03 0,03 0,016
N 0,01 0,06
Si 1,0 1.0 0,647
P 0,045 0,045 0,01
S 0,03 0,015 0,008
(¢} 0,056
Al 0,004
Ti < 0,0002
\% 0,025
Cu 0,018
Fe 68,3

Tabelle 4.1: Chemische Zusammensetzung des Ausgangs-
pulvers, fiir den Werkstoft 1.4404 ist zu we-
nig Chrom und zu viel Stickstoff enthalten
[102]. Das Pulver erfiillt die Norm fiir 316L

[101]

Mangangehalt unter der Hilfte des Maximalgehalts von 2w% nach den Normen.

4.2 Vom Pulver zum additiv gefertigten Material

Im Folgenden wird die Grundlage fiir die nachfolgend gezeigten, hauptsichlich mechanischen Material-

untersuchungen durch Druckparameterstudien und chemische Untersuchungen geschaffen. Im Rahmen

der Parameterstudien wurden die einstellbaren Parameter der additiven Fertigung variiert und iterativ

anhand der Untersuchungsergebnisse des Gefiiges optimiert. Anhand der gefundenen idealen Parameter

wird das resultierende Gefiige des additiv gefertigten Materials gezeigt. Die Ergebnisse der chemischen
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4 Untersuchungsergebnisse

Analyse des Pulvers werden nachfolgend im Abschnitt 4.2.2 zusammen mit den Ergebnissen des ge-

druckten Materials dargestellt.

4.2.1 Parameterstudien

Im Folgenden werden die Parameterstudien vorgestellt. Diese Studien zielen hauptsichlich darauf ab,
verldsslich Bauteile von niedriger Porositit fertigen zu konnen. Der Hersteller des verwendeten Druckers
stellte einen bereits vorgepriiften Parametersatz fiir 316L-AM zur Verfiigung, es wurden hauptsichlich
die Parameter der Schraffur variiert. Die Schraffur stellt fiir die meisten Bauteilgeometrien den grof-
ten Volumenanteil dar, daher hat eine Anderung der Parameter der Schraffur den groBten Einfluss auf
Gefiige und Porositit. Die variierten Parameter sind der Schraffurabstand s, die Scangeschwindigkeit
v und die Laserleistung Pr, siche hierzu auch Abb. 2.1. Zusitzlich wurde der Einfluss der Lagenhohe
h der gedruckten Schichten auf die Porositidt der Probenkorper untersucht. Das Ziel dieser Studien ist
zuverlissig eine Porositédt von deutlich unter 1 Vol% zu erreichen [129, 130]. Es wurden Probenk&rper

wie in Abb. 3.15 dargestellt, mit unterschiedlichen Parametern gedruckt.

Die obere Hilfte der Probenkorper enthélt Ein-
schnitte und Schrigen, welche provozieren, dass
die Scanneroptik hiufig beschleunigen und ab-
bremsen muss. Abb 4.5 zeigt diesen Zusam-
menhang durch die sich deutlich ausbreitenden
Schmelzbadgrenzen in der Nihe der Auflenkon-

tur des Bauteils wie durch den Pfeil und die MaB3-

Striche verdeutlicht. Einige Poren in diesem Be-
500 um

reich sind durch rote Pfeile hervorgehoben. Die-
Abbildung 4.5: Ausweitung der Schmelzbadgrenzen und Po-

rositit durch Beschleunigen und Abbremsen  S¢ Beobachtung ldsst darauf schliefen, dass an

der Scanneroptik diesem randnahen Bereich hohere Energieeintri-

ge ins Material vorliegen, als im Kern eines Bau-

teils. Dies kann zu erhohter Porositit fithren [58]. Die Druckparameter sind so zu wihlen, dass auch in
solchen Bereichen keine zusétzliche Porositét entsteht, wie am Beispiel in Abb. 4.5 gezeigt.

Mit den gewéhlten Parametersidtzen wurden die Laserleistung, die Geschwindigkeit des Hatchings und

die Schichthohe variiert. Die Parametersitze wurden in Anlehnung an den empfohlenen Parametersatz

des Herstellers der PBF-LM-Anlage (Orlas GmbH) entwickelt. Einige der Parametersitze wurden auch
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4.2 Vom Pulver zum additiv gefertigten Material

iterativ auf der Basis von Zwischenergebnissen nach minimaler Porositidt gewihlt. Fiir jede Probe wurde
die Dichte, bzw. die Porositit, wie in Abschnitt 3.5.1 beschrieben, einzeln gemessen.
In der Abbildung 4.6 sind die Porositéiten der einzelnen Probenkorper als Farbschattierung der Daten-

punkte dargestellt.
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Abbildung 4.6: Probenkorper-Porositéiten in Abhingigkeit der Lagenhohe, Lasergeschwindigkeit und Laserleistung. Akzep-
table Porosititen sind bei hoheren Laserleistungen (P, > 150 W) und SchichthShen von 25 um zu erwarten.

Die Farbschattierung wurde so gewihlt, dass blaue Firbungen akzeptablen definierten Porosititen ent-
sprechen (® < 1%) und rote Datenpunkte inakzeptabel pords sind. Bauteile bzw. Probenkorper sollten
idealerweise Porosititen von deutlich unter einem Volumenprozent enthalten, wie bereits in Abschnitt
2.2 angemerkt.

Um die verschiedenen Schichthohen noch besser voneinander unterscheiden zu konnen, sind die Daten-
punkte durch unterschiedliche Formen unterschieden. Kreise zeigen die Porositét der Proben mit 25 um
Lagenhohe. Die nach unten zeigenden Dreiecke zeigen die Porosititen der Proben mit 30 um Lagenho-
he, die librigen nach oben zeigenden Dreiecke reprisentieren die Proben mit 40 um Lagenhohen.
Zusitzlich zu den dargestellten Datenpunkten wurde eine Gerade auf der 25 ym-Lagenhohe-Ebene ein-
gezeichnet. Diese Gerade stellt nach der Gleichung 2.1 (siche Abschnitt 2.1) die Menge der Parameter-
sidtze mit gleichem Energieeintrag [57] nach:

P
[
h-v-s|,_

= const.
25 um
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4 Untersuchungsergebnisse

dar. Hier beschreibt P, die Laserleistung und v die Vorschubgeschwindigkeit des Laserspots. Zudem ist
h die Lagenhohe und s der Schraffurabstand (Hatch-spacing).

In Abb. 4.6 wird deutlich, dass die geringsten Porosititen mit 25 um Lagenhche und hohen Laserleis-
tungen und -Geschwindigkeiten erreicht werden konnen. Die gegebenen Druckparameter des Herstellers

und die aus den Parameterstudien hervorgegangenen besten Druckparameter sind in Tabelle 4.2 doku-

mentiert.
Parameter H Vorgabe ‘ Ergebnis ‘
Laserleistung P, 123W 200W
Lagenhohe h 25 um 25 um
Scangeschwindigkeit v I ms 1,5m/s
Schraffurabstand s 55um 55um
Porositit @ 0,55% 0,35%
Energieeintrag ¥ 8,95-10'%/m3 | 9,7-10107/m3

Tabelle 4.2: Herstellervorgegebene Druckparameter der Schraffur fiir 316L und bestes Ergebnis der Parameterstudien.

Hier fallt auf, dass die abgegebene Energiemenge pro Druckvolumen ¥ nicht besonders stark vom En-
ergieeintrag nach Herstellervorgabe abweicht, die Porositidt & der Probe jedoch mit einer Reduktion von
0,55% auf 0,35% noch einmal deutlich geringer ist. Dieser Parametersatz wurde fiir alle folgenden
gedruckten Geometrien gewihlt, weil die umliegenden Parametersitze, wie in Abb. 4.6 zu sehen ist,
ebenfalls sehr niedrige Porositéten erzielt haben.

Fiir die wiederholbare Untersuchung von Porositét im gedruckten Material wurde ein Parametersatz zur
Provokation von Porositéit gewihlt. Fiir die Proben mit gezielt pordsem Volumen in der Messstrecke
wurde die Laserleistung auf P, = 125W und die Geschwindigkeit auf 17/s reduziert.

Bei einem groBvolumigen Druck kann es in der genutzten Anlage dazu kommen, dass sich ein Anteil des
Schwei3-Schmauchs in der Druckkammer sammelt und es daher zu einer teilweisen Abschattung des
Laserstrahls kommt, siehe hierzu Abschnitt 2.1 und 3.1. Zudem ist eine leichte Erwdrmung der Kom-
ponenten der ungekiihlten optischen Bank zu erwarten, durch solche Effekte entstehen weitere Abwei-
chungen vom Idealparameter. Viele der diesen Punkt in Abb. 4.6 umgebenden Parametersitze, besonders
mit geringeren Laserleistungen oder hoheren Pulverschichtdicken haben Porosititen von < 1% erzielt.
Das ist besonders am Ubergang zwischen Stiitzstruktur und Bauteil von Vorteil, da hier aufgrund der
liickigen Stiitzung einer iberhiingenden Lage die folgenden Pulverlagen dicker ausfallen konnen als die

gewiinschten 25um. Die Perimeter-Bahn, also die auflen umlaufende Laserbahn, wurde immer mit dem
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4.2 Vom Pulver zum additiv gefertigten Material

gleichen Parametersatz von P, = 107 W und einer Lasergeschwindigkeit von v = 0,8m/s vor der Schraf-
fur ausgefiihrt. Die auflen liegende Laserbahn (Perimeterbahn) wird in der Regel mit einem geringeren
Energieeintrag ausgefiihrt, um starkes Spritzen zu vermeiden und somit mafhaltige Bauteile fertigen zu
konnen. So wird auch hier vorgegangen.

In experimentellen Druckvorgidngen wurde ebenfalls die Variation der Druckreihenfolge von Schraffur
und Perimeter untersucht. Dies wurde fiir die spiter genutzten Druckparameter wieder verworfen, da
der Wechsel der Druckreihenfolge von Perimeter und Schraffur deutlich hohere Porenkonzentrationen

erzeugt hat. Abbildung 4.7 zeigt diesen Zusammenhang.

Abbildung 4.7: Porensaum zwischen Perimeter und Schraffur.

Direkt an der Grenzfldche zwischen Schraffur und Perimeter entsteht ein Porensaum, wie durch die roten
Pfeile verdeutlicht. Auch der Schraffurabstand wurde gegeniiber dem zuvor gefundenen Idealparame-
tersatz (siche Tab. 4.2) variiert. Hier wurde deutlich, dass die Porositit nicht weiter minimiert werden
konnte. Demgegeniiber erhoht eine weitere Verringerung des Schraffurabstands deutlich die Druckzeit.
Zusitzlich wurde eine Doppelbelichtung an einigen Probenkorpern durchgefiihrt. Dies wurde im Laufe
der Arbeit ebenfalls als zusétzlicher Arbeitsschritt verworfen, da dies extrem verldngerte Druckzeiten be-
dingt, die Porositét hat sich hierdurch nicht signifikant gedandert. Die hiermit verbundene Verldngerung
der Druckzeit macht den Parametersatz fiir einen spéteren Einsatz wenig wirtschaftlich und ist damit
nicht mehr anwendungsnah. Diese und zusitzliche Druckparametervariationen, die nicht zu einer signi-
fikanten Verbesserung des Druckergebnisses beitrugen, sind mit den Beobachtungen in Anhang B.3 in
der Tabelle B.1 aufgefiihrt.

Ahnliche Beobachtungen wie die bisher vorgestellten Ergebnisse wurden an der gleichen Anlage durch
Kollegen der Abteilung Fertigung und Bauteilverhalten auch fiir andere Legierungen berichtet [88, 307—
310].
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4 Untersuchungsergebnisse

4.2.2 Chemische Analyse des gedruckten Materials

Die chemische Zusammensetzung eines Chrom-Nickel-Stahls hat deutliche Auswirkungen u. A. auf die
mechanischen Eigenschaften des Bauteils oder die Stapelfehlerenergie, was das Verhalten bei plasti-
scher Verformung maBgeblich beeinflusst, siche hierzu Kapitel 2.2.1. Da es durch die Pulverherstel-
lung und durch den Druckprozess selbst zu Verlusten an verschiedenen Legierungselementen kommen
kann, wurde sowohl das Ausgangspulver als auch das gedruckte Material chemisch analysiert. Die Zu-
sammensetzung des Pulvers ist im Kap. 4.1 und Tabelle 4.1 bereits gezeigt worden. Der genaue Anteil

der Legierungselemente des Pulvers und des gedruckten Materials ist in Tabelle 4.3 zusammengefasst.

Norm Norm ICP-OES & Hervorzuheben sind besonders die rot
316L [101] 1.4404 [102] TGHE & CS markierten Gehalte an Chrom, welche
min | max | min | max schon im angelieferten Pulver mit 16,4w%

Cr 160 |180 165 |185 164 16,2 unter dem minimalen Chromgehalt von
Ni | 10,0 |140 |100 | 13,0 10,79 10,84 . . .
’ 1.4404 mit 16,5w% [102] liegen, wie be-

Mo | 2,0 3,0 2,0 2,5 2,159 2,207 S ) B

reits in Abschnitt 4.1 erldutert. Zudem
Mn 2,0 2,0 0,786 0,709

ist auch im Pulver schon der maximale
C 0,03 0,03 0,016 0,012
N 0.01 0.06 0.056 Stickstoffgehalt von 0,01w% tiberschrit-
0 0.056 0.051 ten. Es ldsst sich erkennen, dass durch
Si 1,0 1,0 0.647 0,641 den Druckvorgang der Gehalt an Chrom ,
P 0,045 0,045 001 0,01 Mangan und Kohlenstoff im Material wei-
S 0,03 0,015 0,008 0,008 . Lo 1 .

ter sinkt. Dies liegt moglicherweise an der
Al 0,004 0,004 . .. ]

kurzzeitigen lokalen Uberschreitung der Ver-
Ti <0,0002 | <0,0002

dampfungstemperatur [311] der Legierungs-
v 0,025 0,025 prung P [311] g &
Cu 0,018 0.041 elemente (Ty ¢, = 2755K Ty mn = 2373K
Fe 68,3 68,3 [312] ) oder der Bildung fliichtiger Oxide.

Tabelle 4.3: Chemische Zusammensetzung des Ausgangspulvers Ansari et al. berechnen Schmelzbadtempera-

und des gedruckten Materials in Massenprozent (W%).  tyren fiir 316L im Bereich von 3000 K. Auch
Der schon im Ausgangspulver fiir 1.4404 zu niedrige
Chromgehalt reduziert sich durch den Druckprozess wenn diese Temperatur nicht erreicht wurde,

weiter. ist es in der fliissigen Phase wahrscheinlich,
dass einige Elemente allein wegen des hohen Dampfdrucks zumindest teilweise verdampfen, wie be-
sonders fiir das Mangan zu erwarten ist [313, 314]. Die durch die differenzielle Verdampfung erzeugte

Abweichung der Legierungselementkonzentration ist ein in der Literatur hiufig diskutiertes Phinomen

der additiven Fertigung [311, 313, 315, 316]. Die chemische Analyse hat gezeigt, dass bereits das Pulver
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4.2 Vom Pulver zum additiv gefertigten Material

die Norm des Werkstoffs 1.4404 [102] nicht erfiillt, da zu wenig Chrom enthalten ist. Dies gilt demnach
auch fiir das gedruckte Material. Die Legierungszusammensetzung nach der Norm ASTM A959-19 fiir
den Werkstoff S31603 beziehungsweise 316L wird jedoch durch das Pulver und das gedruckte Bauteil
erfiillt. Daher wird das Material in der ganzen Arbeit ”316L" genannt. Im Speziellen wird der additiv
gefertigte Werkstoff als 316L-AM, nach der englischen Bezeichnung additive manufacturing fiir additive

Fertigung, konkretisiert.

4.2.3 Rauheit der gedruckten und nachbearbeiteten Oberflachen

Da im Rahmen dieser Arbeit verschiedene Oberflichen erzeugt und nachbearbeitet werden, einige da-
von auch in den mechanischen Charakterisierungen eine teils entscheidende Rolle spielen, werden im

Folgenden die verschiedenen Rauheiten und Oberflichenqualititen vorgestellt.

as-printed Zustand Zunichst werden die Oberflichengiiten der Proben im Zustand nach dem Druck
vorgestellt. Die Proben wurden, wie in Kapitel 3.1 beschrieben, gedruckt und anschlielend mit einer
Metall-Biigelsdige mit Bimetallblatt vom Druckbett getrennt. Jede Probe wurde einzeln behutsam mit
einer Feile nachbearbeitet, um die grobsten Reste der Stiitzstrukturen zu entfernen. Abb. 4.8 zeigt die ty-
pischerweise an einem grob nachbearbeiteten Probenkorper auftretenden Oberflichenqualititen anhand

der durch Konfokalmikroskopie aufgenommenen Topografien.
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(A) Oberflichentopografie eines ge- (B) Topografie einer Seitenfliche des  (C) Topografie der Unterseite eines

druckten Probenkorpers, die roten gedruckten Probenkorpers, die Probenkorpers, der Grenzfliche zur
Punkte sind SchweiBspritzer auf roten Punkte sind anhaftende Pul- Stiitzstruktur. Es sind deutlich die
der Oberfliche. verpartikel. recht hohen Reste der Stiitzdrihte

(rote Kreise) erkennbar.

Abbildung 4.8: Topografien der auftretenden Flichen eines gedruckten und nur grob nachbearbeiteten Probenkérpers. Es
treten mit R; = 74 30 um an der Unterseite die hochsten Rauheiten auf.
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4 Untersuchungsergebnisse

Fiir Details zur Methode sieche Abschnitt 3.10, die Rautiefen R, wurden nach DIN EN ISO 4287 berech-
net [297]. Die Oberflache der Druckebene hat trotz der Schwei3spritzer mit R, = 36 4+ 10 um die gerings-
te Rautiefe, die Grenzfliche zur Stiitzstruktur mit R, = 74 +- 30 um die hochste Rautiefe. Im Folgenden

wird die Rauheit dann immer mit der hochsten gemessenen Rauheit angegeben, also die R, = 74 £30 um.

Bearbeitete Oberflachen Um den Einfluss der Oberfliche und des hiufig direkt darunter zu fin-
denden Porensaums auszuschliefen, wurden Probenk&rper aus UbermafBkorpern herauserodiert. Die be-
arbeiteten Zugprobenkorper wurden lediglich erodiert und der oberflichlich anhaftende Abbrand des
Messingdrahts durch einen zehn Sekunden kurzen Atzvorgang in V2A-Beize auch fiir den Sputtervor-
gang entfernt. Fiir Details zu den Zugversuchen und den Probenkorpern siehe Kap. 3.3 und Abbildungen
3.10 und insbesondere 3.10B.

Die Probenkorper der Ermiidungsstudien wurden nach dem Erodiervorgang mit einer Flachschleifma-
schine planparallel geschliffen, siehe hierzu Kap. 3.4 und die Abbildungen 3.14 und 3.12. Abb. 4.9 zeigt

Topografien der Oberflichen nachbearbeiteter Probenkorper.
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(A) Topografie der erodierten Proben-  (B) Topografie der erodierten und kurz (C) Topografie einer geschliffenen
oberfldche, mit Messingdrahtab- angeitzten Oberflache der Zugpro- Probenoberfliche, Schleifriefen

brand. ben. sind erkennbar.

Abbildung 4.9: Topografien der Flichen gedruckter und nachbearbeiteter Probenkorper. Es treten mit R, = 15 & 1 um bei
den erodierten Probenkdrpern die hochsten Rauheiten auf.

Die erodierte Oberfliiche hat eine Rautiefe von R, = 15+ 2 um, durch den Atzvorgang verringert sich
die Rautiefe auf R, = 10+2 um. Die geschliffenen Probenkorper der Ermiidungsstudien haben mit einer

Rautiefe von R, =2 + 1 um die geringste Rauheit.

4.2.4 Gefuge des additiv gefertigten 316L

Im Folgenden werden die Untersuchungen des Gefiiges des additiv gefertigten Materials vorgestellt. Die
hier gezeigten Schliffe sind Schnitte aus einem Probenkorper nach Abb. 3.15. Die Probe wurde, wie in

den Parameterstudien aus Abschnitt 4.2.1 gefunden, mit dem Parametersatz aus Tabelle 4.2 gefertigt.
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4.2 Vom Pulver zum additiv gefertigten Material

Die Probenpriparation erfolgte wie in Abschnitt 3.5.2 bzw. Anhang B.1 dargestellt. Die anschlieBenden
Untersuchungen wurden nach der Ausrichtung des Schliffs unterteilt. Zunédchst werden die Seitenfla-
chen analysiert, abschlieBend die Bauebene, also die Normalebene zur Aufbaurichtung, des gedruckten

Materials. Die Seitenflidche ist rechtwinklig zur Querschnittsfliche und enthilt die Aufbaurichtung.

Seitenflache

Abb. 4.10 zeigt lichtmikroskopische Aufnahmen einer angeitzten Seitenfliche, die linke Abbildung
4.10A zeigt das zugehorige Hellfeldbild.

Z/S
(A) Hellfeldaufnahme. (B) Differentialinterferenzkontrast.

Abbildung 4.10: Lichtmikroskopische Untersuchungen einer Seitenfléiche des additiv gefertigten Gefiiges bei 100-facher
VergroBerung. Erkennbar sind hauptséchlich die Schmelzbadgrenzen und die Korngrenzen sowie an der
linken Auflenkante anhaftende Pulverpartikel.

Durch die Atzung mit V2A-Beize werden besonders die Korngrenzen und Schmelzbadgrenzen hervorge-
hoben, in Abb. 4.10A mit roten Linien markiert. Die Schmelzbadgrenzen sind die nach oben gedffneten
parabelformigen Linien, etwa wie in Abb. 3.3 aus Abschnitt 2.1.1 dargestellt.

Die Abbildung 4.10B zeigt den gleichen geitzten Schliff wie die nebenstehende Abbildung im Differenzial-
Interferenz-Kontrast. Dieser hebt besonders variierende Oberflichenmorphologien hervor. In der Abbil-
dung 4.10B lassen sich Bereiche konstanter Firbung einzelnen Kornern zuordnen, wie durch die roten
Linien in Abb. 4.10B hervorgehoben wurde. Man kann bereits erahnen, dass diese Bereiche entlang der
Aufbaurichtung, welche in diesem Fall nach oben zeigt, stark ausgedehnt sind. Einige der Korner in
diesem Bildausschnitt sind in Aufbaurichtung etwa 700 um lang und sind damit deutlich tiber der Dicke
einer einzelnen gedruckten Schicht von 25 um. Die zur Aufbaurichtung vertikale Ausdehnung betrigt
maximal etwa 50 um. Es sind jedoch auch deutlich kleinere Korner zu erkennen.

Abbildung 4.11 zeigt eine Orientierungskartierung, welche mithilfe der Elektronenriickstreubeugung am

Rasterelektronenmikroskop aufgenommen wurde, fiir Details zur Methode siehe Abschnitt 3.5.2.
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4 Untersuchungsergebnisse

Aufbau-
Richtung

Abbildung 4.11: Orientierungskartierung eines Schliffs parallel zur Seitenfldche eines additiv gefertigten Probenkérpers.
Eine entlang der Aufbaurichtung léngliche Kornform ist erkennbar.

In dieser Abbildung bestitigt sich die Beobachtung deutlich parallel der Aufbaurichtung ausgedehn-
ter Korner. Bereiche gleicher Einfiarbung setzen sich iiber viele gedruckte Lagen fort. Abbildung 4.12
zeigt in stirkeren VergroBerungen die zelluldre Subkornstruktur. Sogar mit 1000-facher VergroBerung im
Lichtmikroskop, siehe Abb. 4.12A, ldsst sich diese Struktur an gedtzten Schliffen erkennen. In der Ab-

bildung sind zusitzlich zu den parabelformigen Schmelzbadgrenzen etwa 1 um kleine Zellen erkennen.

(A) Lichtmikroskopische Hellfeldaufnahme eines angeitzten (B) Rasterelektronenmikroskopisches Riickstreu-
Schliffs, 1000fach vergroBert. Die zelluldre Substruktur ist elektronenbild. Das zelluldre Versetzungsnetz-
anhand der markierten ldnglich (axial geschnitten) und kreis- werk, sowie Gasporen sind erkennbar.

formigen Strukturen erkennbar.

Abbildung 4.12: Zelluldre Versetzungsnetzwerkstruktur im lichtmikroskopischen und elektronenmikroskopischen Bild.
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4.2 Vom Pulver zum additiv gefertigten Material

In Abb 4.12A wurde dies durch rote Kreise und lidngliche Rechtecke im vergroBerten Bildausschnitt
verdeutlicht. Aufgrund der unregelméBigen Orientierung zur Bildebene, lédsst sich annhehmen, dass die
Zellstrukturen teilweise als langliche Zylinder vorliegen. Je nach Orientierung der Schliffebene zur Zelle
lassen sich daher runde oder lidngliche Strukturen erkennen. Betrachtet man diese Strukturen im Ras-
terelektronenmikroskop unter Riickstreukontrast?, erkennt man sie noch deutlicher, siche Abb. 4.12B.
Besonders in den dunklen Bereichen heben sich die Versetzungsnetzwerke durch hellen Kontrast heraus.
Zusitzlich sind bei dieser Vergroflerung besonders in den helleren Bereichen des Bildes kleine Poren als
schwarze runde Flecken erkennbar, siehe hierzu die blauen Pfeile in Abb. 4.12. Hierbei handelt es sich
sehr wahrscheinlich um Gasporen [168, 308, 309]. Diese Gasporen sind sowohl im lichtmikroskopischen
Bild als auch im rasterlektronischen Bild zu erkennen. Alle beobachteten Gasporen in den untersuchten
Bereichen waren deutlich kleiner als 1/4 um und sind somit nicht mehr mit dem verwendeten Computer-

tomografen auflosbar.

Bauebene

Die bisher gezeigten Untersuchungen des Gefiiges von 316L.-AM waren Aufnahmen der Seitenflachen
eines Probenkdrpers. Im Folgenden werden Schliffe aus der Aufbauebene gezeigt, also zeigt die Aufbau-

richtung aus der Bildebene heraus, wie in Abb. 4.13 mit der Schnittfliche am Probenkdrper dargestellt.

iy

i

ﬁ [001] [011‘]

(A) Lichtmikroskopische Aufnahme eines angeitzten  (B) Orientierungskartierung senkrecht zur Aufbaurichtung mit
Schliffs senkrecht zur Aufbaurichtung mit hervor- hervorgehobenen Laserpfaden.
gehobenen Laserpfaden.

Abbildung 4.13: Gefiige-Untersuchungen des Schliffes aus der Baueebene, die Aufbaurichtung zeigt aus der Bildebene
heraus.

2 BSE-Detektor , ECCI-Kontrast
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4 Untersuchungsergebnisse

Abbildung 4.13 zeigt folglich die Ergebnisse von Untersuchungen eines Schliffs senkrecht zur Auf-
baurichtung. Die linke Abbildung 4.13A zeigt ein lichtmikroskopisches Hellfeldbild eines angeitzten
Schliffs, hier erkennt man deutlich die Ausrichtung der Laserbahnen mit der charakteristischen Drehung
um 67°. Der Drehwinkel ist durch graue Schattierungen in der Abb. 4.13 hervorgehoben. AuBerdem
ist zu erkennen, dass die Korner in dieser Ebene keine besonders hohen Aspektverhiltnisse aufweisen
und eine unregelméfBige AuBBenkontur besitzen. Die Korner haben in dieser Darstellung und Ebene einen
Durchmesser von im Mittel etwa 60 ym. Zusammen mit den zuvor gezeigten Abbildungen 4.10 und 4.11
lasst sich schlussfolgern, dass sich eine stark kolumnare Kornstruktur gebildet hat. Die Abbildung 4.13B
zeigt eine Orientierungskartierung.

Hierin sind die Korner durch ihre unterschiedlichen Orientie-
[111

: rungen noch deutlicher abgrenzbar, es ist eine laterale Korngro-
= e von etwa 60 um zu erkennen. In einigen Féllen sind nahezu
1 quadratische Querschnitte erkennbar. Die Abbildung 4.14 zeigt
| die inverse Polfigur zur Abb. 4.13B. Es ist deutlich eine (001)-

[001] [110] Vorzugsorientierung (rote Farbung) parallel zur Aufbaurichtung
Abbildung 4.14: Inverse Polfigur zu Abb.
4.13B, (100)-Fasertextur

in Aufbaurichtung. doch sehr klein, daher ist die Textur nicht sehr stark ausgeprigt.

zu erkennen. Der Texturiiberhohungskoeffizient ist mit 1,5 je-

Die beobachtete Textur ist eine fiir ein kubisch flichenzentriertes

Metall typische Erstarrungstextur [317].

4.2.5 Zusammenfassung der Gefligeuntersuchungen

Die Untersuchungen haben gezeigt, dass das erhaltene Pulver sich mithilfe eines durch die Parameter-
studien angepassten Parametersatzes gut in nahezu porenfreie Bauteile und Geometrien fertigen lésst.
Die relativen Legierungsanteile von Chrom und Mangan des Pulvers, welches bereits die Anforde-
rungen fiir 1.4404 nicht erfiillt [102], haben sich durch die additive Fertigung und den lokal intensi-
ven Energieeintrag weiter reduziert. Diese Beobachtung wird in der Literatur auch hédufiger diskutiert
[311, 313, 315, 316]. Das Gefiige des additiv gefertigten Materials weist eine deutlich kolumnare Korn-
struktur mit Korngréen von etwa 700 um entlang der Aufbaurichtung, quer hierzu von etwa 60 um auf.
Die zelluldren Subkornstrukturen liegen in einer zylindrischen Form vor, die Zellen sind etwa 15 yum lang
und haben einen Durchmesser von etwa 1 um. Eine Ausrichtung der Subkdrner ist nicht zu erkennen,
teilweise liegen die Subkorner jedoch auch ungiinstig zur Beobachtungsebene, sodass eine valide Aus-

sage hierzu schwer zu treffen ist. Es bildet sich eine leichte (100)-Erstarrungstextur, auBerdem wurden
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4.3 Additiv gefertigtes Material auf dem Priifstand

sehr kleine Poren < 200nm beobachtet. Gemif der Literatur sind dies gasgefiillte Poren, wie sie regulér
in additiv gefertigten Materialien vorkommen, siehe hierzu auch den Abschnitt 2.1.1 [168, 308, 309].

Die gezeigten Gefiigeanalysen stehen in gutem Einklang mit den Beobachtungen in der Literatur: Die
Schmelzbadgrenzen (Abb. 4.10A) werden in einer Reihe von Verdffentlichungen gezeigt, siehe zum
Beispiel [20, 80, 318-321]. Die allgemeine Kornform und KorngréBen, wie in den Abbildungen 4.10
und 4.13 gezeigt, sind in dhnlicher Weise auch mehrfach durch andere Autoren beobachtet worden
[20, 321, 322]. Die aus thermomechanischen Prozessen resultierende zelluldre Versetzungssubstruktur
aus Abb. 4.12 wird ebenfalls héufig diskutiert [20, 78, 80, 319, 321, 323, 324]. Die in Abb. 4.11 und 4.14
beobachtete Textur wird ebenfalls in der Literatur diskutiert [20, 65, 317, 325]. Die deutliche Uberein-
stimmung der prédsentierten Gefiige mit den in der Literatur diskutierten Strukturen legt nahe, dass die
selbst hergestellten Proben auf dem dargestellten Herstellungsweg sdmtlichen Anforderungen an additiv

gefertigten 316L entsprechen.

4.3 Additiv gefertigtes Material auf dem Prifstand
4.3.1 Einachsige Zugversuche

Um einen umfassenden Uberblick iiber die erreichbaren mechanischen Kennwerte und die Einfliisse
durch Oberflichen, Mikrostruktur und Porositit zu erarbeiten, wurden an den 316L-AM-Proben zahl-
reiche Zugversuche durchgefiihrt. Ein Teil dieser Versuche wurde in Zusammenarbeit mit D. Braun im
Rahmen seiner Masterarbeit [326] durchgefiihrt, die Daten wurden mit Genehmigung neu ausgewer-
tet. Im Folgenden wird zu jedem Thema bzw. zu jedem Einfluss auf den Verlauf der Verfestigung nur
ein reprisentatives Beispiel gezeigt. Im Anhang unter B.2 ist die Streuung der Zugversuche unterein-
ander thematisiert. Im nachfolgenden Abschnitt werden die besonderen mechanischen Eigenschaften
des 316L-AM im Vergleich zum konventionellen Material vorgestellt. Hierzu wurden zusétzlich zu den
additiv gefertigten Proben zum Vergleich auch Proben aus konventionellem Material Zugversuchen un-

terzogen, wie im Abschnitt 3.3 erwihnt.

Verfestigung gedruckter Proben Die Abbildung 4.15 mit begleitender Tabelle zeigt die Spannungs-

Dehnungs-Verldufe einer kommerziellen und einer additiv gefertigten Zugprobe.
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Spannung [MPa]
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(A) Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Verldufe von 316L und 316L.-AM im einachsigen Zug-
versuch.

’ Probentyp ‘ Farbe ‘ E in GPa | Ry in MPa | Rp , in MPa A Acm

316L-AM 18141 | 66243 52542 | 0,642£0,001 | 0,4740,001
konv. 170£1 | 610+3 303+£1 | 0,877+0,001 | 0,638+0,001

(B) die resultierenden mechanische Kennwerte.

Abbildung 4.15: Einfluss des Gefiiges auf das Verfestigungsverhalten im Zugversuch, Daten aus [326], neu ausgewertet.

Der typische Spannungs-Dehnungs-Verlauf einer Zugprobe aus konventionellem Material ist in blau,
der typische Verlauf einer additiv gefertigten Probe in rot dargestellt. Bei der additiv gefertigten Pro-
be handelt es sich um eine aus einem UbermaBkorper erodierte Probe, siehe hierzu Abschnitt 3.3. Der
zugehdorige Probenkorper wurde mit einem Winkel von 45 ° zur Aufbaurichtung gefertigt, die zuvor be-
schriebenen langlichen Korner liegen jetzt in einem Winkel von 45 ° zur Zugrichtung. Durch die additi-
ve Fertigung dndert sich der Verlauf des Spannungs-Dehnungs-Diagramms gegeniiber dem Verlauf der
konventionellen Probe erheblich. Bei der der konventionellen Probe ist keine ausgeprigte Streckgrenze
(markiert mit [J in Abb. 4.15) sichtbar, im Gegensatz zur additiv gefertigten Probe. Hier ist auch der
grofte Unterschied in den Kennwerten zu erkennen, es wird eine Steigerung der Streckgrenze Rpp > von
303 + 1 MPa auf 525 4+ 2MPa beobachtet. Eine Steigerung der Zugfestigkeit Ry von 610 =2 MPa auf
662 + 2MPa wird ebenfalls verzeichnet. Die gemessenen Elastizititsmoduln liegen mit 170 +0,5GPa
(konv.) und 181 4+ 0,4 GPa (316L-AM) nahe der erwarteten 200 GPa nach der Norm fiir den Werkstoff
1.4404 [102]. Die zu den angegebenen Fehlern durchgefiihrten Fehlerrechnungen und -Diskussionen
sind im Anhang A.1 dargestellt. Hierzu wurden die fehlerbehafteten Grolen der gemessenen Kraft F,

der gemessenen Probenverldngerung A;, und alle Probenabmessungen herangezogen.
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4.3 Additiv gefertigtes Material auf dem Priifstand

Die dargestellte Spannungs-Dehnungskurve des konventionellen Materials stimmt mit den in der Litera-
tur diskutierten Verldufen tiberein [327], siehe auch Abb. 2.3.
In der Abbildung 4.16 ist der Kaltverfestigungsverlauf der zuvor in Abbildung 4.15 gezeigten Proben

aufgetragen.

dor/4e[GPal

0.0

400 600 800 1000 1200
or[MPa]

Abbildung 4.16: Kaltverfestigungsverlauf einer additiv gefertigten und einer konventionellen Probe, typische Verldufe fiir
die Verformung iiber den Mechanismus der Zwillingsbildung.

Fiir diese Auftragung wird die wahre Spannung benétigt, die aus der technischen Spannung abgeschitzt
werden muss. Die wahre Spannung berechnet sich unter Annahme der Volumenerhaltung der Probe
aus den Rohdaten des Zugversuchs, der gemessenen Kraft und Lingeninderung der Probe. Der so er-
mittelte Wert entspricht nur im Bereich der Gleichmaldehnung der physikalisch relevanten Spannung.
Dies ist insofern eine annehmbare Einschrinkung, da der Verlauf der so erzeugten Kurve ohnehin nur
bis zum Ende der Gleichmafdehnung interessant ist. In der Darstellung wird die Steigung der wahren
beziehungsweise der physikalischen Spannung tiber die wahre Spannung oy aufgetragen. Ein solcher
Kaltverfestigungsverlauf erlaubt Riickschliisse iiber den ablaufenden Verformungsmechanismus und ge-
nerell die Verformungsstabilitit. Das Considere Kriterium wurde als gestrichelte Gerade aufgetragen,
fiir dieses gilt: dor/de = or. Bei hoheren wahren Spannungen unterschreitet die Messkurve das Kriteri-
um und ab diesem Punkt findet die Einschniirung und damit die geometrische Entfestigung der Probe
statt: Anhand des Kaltverfestigungsverlaufs kann aufgrund der lokal inhomogenen plastischen Verfor-
mung dann keine zuverldssige Aussage mehr iiber die Verfestigungsmechanismen getroffen werden. Die
erhaltenen Diagramme erlauben Aussagen iiber das Verformungsverhalten. Im dargestellten Diagramm
ist der Verlauf der additiv gefertigten Probe in rot, der des kommerziellen Materials in blau dargestellt.
In dieser Darstellung ist zu erkennen, dass die beiden Verldufe im Bereich zwischen o7 ~ 600 MPa und

or ~ 1000 MPa parallel verlaufen. Damit unterscheiden sich die dominanten Verformungsmechnismen
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4 Untersuchungsergebnisse

zwischen dem konventionellen und dem additiv gefertigten 316L in diesem Bereich nicht. Dieser stetig
gleichformig abnehmende Verlauf ist typisch fiir die Zwillingsbildung [96, 158, 159, 328]. Die Zwil-
lingsbildung tritt somit als dominanter Verformungsmechnismus in beiden Materialien auf. Geissler et
al. berichten fiir konventionellen austenitischen Stahl mit niedriger Stapelfehlerenergie, dass bei nied-
rigen Dehnungen zusitzlich zur Zwillingsbildung noch Versetzungsgleiten stattfinden kann, bevor die
Zwillingsbildung die effektive Korngroie reduziert [159]. Anzeichen hierfiir wiren der leicht steilere
Verlauf des Kaltverfestigungsverlaufs bei wahren Spannungen von 67 > 600 MPa. Um dies genauer zu
priifen, konnte man unterbrochene Zugversuche an konventionellem und additiv gefertigten 316L durch-
fiihren und die resultierenden Gefiige untersuchen. Im et al. haben qualitativ sehr Zhnliche mechanische

Kennwerte in ihrer Veroffentlichung [329] gezeigt.

Plastische Verformung durch Zwillingsbildung

Um den genauen Verformungsmechanismus des in dieser Arbeit additiv gefertigten 316L zu untersu-
chen, wurden Schliffe erstellt und unter anderem im Rasterelektronenmikroskop mit der Riickstreuelek-
tronenbeugung (EBSD) untersucht. In Abbildung 4.17A ist eine Orientierungskartierung einer additiv

gefertigten, bis zum Bruch plastisch verformten Probe dargestellt.

s s
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(A) EBSD-Orientierungskarte , es sind hauptsichlich ~ (B) Aus der nebenstehenden Abb. 4.17A berechnete Drehwinkel
[001]- und [111] Orientierungen in Zugrichtung zwischen benachbarten Kérnern. Die Korngrenzen sind farbska-
in nadelférmig alternierender Anordnung zu er- liert gemiB des kristallografischen Drehwinkels der benachbar-
kennen. Dies ist charakteristisch fiir primére und ten Korner eingezeichnet. Die vorwiegende Misorientierung von
sekundire Verformungszwillinge. 60 ° ist charakteristisch fiir eine 33-Zwillingsgrenze [133, 135].

Abbildung 4.17: Darstellungen aus EBSD-Untersuchungen, eine verzwillingte Mikrostruktur des Materials nach dem Zug-
versuch ist zu erkennen. Die Probe wurde in einem Winkel von 45 ° zur Aufbaurichtung gefertigt.
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4.3 Additiv gefertigtes Material auf dem Priifstand

Der gezeigte Bildausschnitt liegt im gleichméBig gedehnten Bereich der Messstrecke. Auf dem ersten
Blick fallen vorwiegend rote, blaue und violette Farbtone auf. Dies entspricht Orientierungen (siehe Le-
gende in der unteren rechten Bildecke) zwischen [001] und [111]. In den blauen, also [111]-orientierten
Bereichen lassen sich primdre und sekundére Verformungszwillinge durch die nadelférmigen Magen-
ta gefirbten Bereiche erkennen. Dieses Merkmal ist in der Darstellung auch durch die weillen Pfeile
hervorgehoben. Die Abbildung 4.17B stellt fiir den gleichen dargestellten Kartenausschnitt die kristal-
lografische Misorientierung zwischen den einzelnen Kornern dar, dies erlaubt unter anderem die Unter-
suchung der Probe auf lokalisierte Verformung oder das Vorhandensein von Korngrenzen. Die kristal-
lografische Misorientierung beschreibt die relative Orientierung zwischen zwei Kristalliten und wird in
diesem Fall durch die Auswertungssoftware (MTEX) berechnet. Der besonders hohe Anteil an Korn-
grenzen gelber Einfirbung, also Korngrenzen, an denen die Korner um 60 ° gegeneinander gedreht sind,
ist besonders charakteristisch fiir 33-Zwillingsgrenzen [133, 135]. Wie bereits in 2.2.1 erlautert, kann
die Zwillingsbildung als Ausfiithrung einer Drehung um 180° um die Ebenennormale einer der {111}-
Ebenen betrachtet werden. Da diese Ebenen eine dreizéhlige Symmetrie besitzen, kann diese Drehung
auf eine 60°-Drehung reduziert werden. Die Korner, die durch eine Zwillingsgrenze getrennt sind, sind
somit durch eine 60 °-Drehung voneinander unterschieden [133, 154], siehe hierzu auch Kap. 2.2.1. In
diesem Bereich sind kaum Spuren von Versetzungsbewegung erkennbar.

Abbildung 4.18 verdeutlicht die Orientierungsverdnderung der Normalkomponente durch die plastische
Verformung mittels Zwillingsbildung. Die linke Abbildung 4.18A stellt die Ausgangstextur in einer in-

versen Polfigur dar.

[111] [111] [111]
4,5 4,5 4,5
3 3 3
2 2 2
\ 1 1 |
[001] [110] [001] [110] [001] [110]

(A) Inverse Polfigur der Zugprobe vor  (B) Orientierungsabhingigkeit der (C) Inverse Polfigur der plastisch ver-
der plastischen Verformung. Auf- Zwillingsbildung (Abb. 2.5) pro- formten Probe nach dem Bruch,
grund der Orientierung von 45 ° zur jiziert auf die inverse Polfigur des Probe aus gleichmifBig verformtem
Aufbaurichtung, wird eine zu Abb. Ausgangsmaterials aus Abb. 4.18A. Bereich. (berechnet aus Abb.4.17)
4.14 abweichende Textur mit einer Die Orientierungen aus dem griin-

(111)-Vorzugsorientierung beob- lich markierten Bereich knnen
achtet. durch Zwillingsbildung verformen.

Abbildung 4.18: Orientierungsentwicklung beim Zugversuch durch Zwillingsbildung. Die vor dem Zugversuch vorliegende
(111)-Vorzugsorientierung wird durch die plastische Verformung durch Zwillingsbildung ausgeprégter.
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4 Untersuchungsergebnisse

Diese Darstellung wurde fiir Abb. 4.18B mit der im Kapitel 2.2.1 gezeigten Orientierungsabhingig-
keit aus Abb. 2.5 iiberlagert. Die rechte Abbildung 4.18C zeigt die tatsdchliche Textur einer gebrochenen
Zugprobe aus dem gleichmiBig gedehnten Bereich. Hier ist deutlich eine Vorzugsorientierung der {111}-
Ebenen zur Zugachse erkennbar, es bildet sich also eine (111)-Fasertextur. Der Texturiiberhohungsfaktor
ist mit 4,5 deutlich gegeniiber dem Ausgangsmaterial mit einem Texturiiberhohungsfaktor von 1,5 (sie-
he Abbildung 4.18A) gesteigert.

Abb. 4.19 zeigt einen elektronenmikroskopischen Ausschnitt im Bereich der Einschniirldnge der Probe,
hier sind die lamellenartigen Zwillinge kaum noch zu erkennen. Dies wird so gedeutet, dass die Zwil-
lingslamellen durch Versetzungsdynamik und lokale Martensitbildung zerstort sind. Das bedeutet, dass
bis zur Einschniirung die plastische Verformung der AM-Proben hauptsichlich iiber die Zwillingsbil-
dung verlduft, danach nur noch lokal in der Einschniirldnge und iiber Versetzungsgleiten.

Es ist zu beachten, dass beide vorgestellten Untersuchungen nur mikroskopische Aufnahmen eines Teil-
volumens der Probe sind und nicht zwangsldufig reprisentativ fiir das gesamte Material stehen miissen.

Im Bereich der Einschniirung der Probe findet eine deutlich stirkere plastische Verformung statt.

Abbildung 4.19: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme aus der Einschniirlinge der zuvor gezeigten Zugprobe. Im
Bereich der Einschniirdehnung ist die typische Zwillings-Lamellenstruktur nicht mehr erkennbar, hier
hat eine sehr intensive Versetzungsdynamik die plastische Verformung im Anschluss an die in Abb. 4.17
gezeigte Zwillingsbildung dominiert.

Die gezeigte Texturentwicklung entspricht dem erwarteten Verformungsverhalten. Kauffmann zeigte ei-
ne qualitativ vergleichbare Texturierung fiir Kupfer [133]. Pham et al. und Jaskari et al. haben ein sehr
dhnliches Verformungsverhalten an additiv gefertigtem 316L.-AM beobachtet [135, 324]. Der Texturie-

rungsmechanismus ist in Kap. 2.2.1 erldutert.

Bruchflachenanalyse

In Abbildung 4.20 ist die Bruchfliche einer additiv gefertigten Zugprobe zu sehen.
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4.3 Additiv gefertigtes Material auf dem Priifstand

Abbildung 4.20: Bruchfliche einer additiv gefertigten Probe nach dem Zugversuch.

Diese Struktur mit vielen hellen scharfen Spitzen und Spitzen-Kdmmen zwischen rundlichen Vertie-
fungen bezeichnet man als Dimpel-Struktur eines Wabenbruchs. Zusitzlich zu den Dimpeln sind einige
sphérische Vertiefungen zu erkennen. Dieses Bruchbild ist typisch fiir einen duktilen Bruch, daher spricht
man auch von einem “duktilen Dimpel-Bruch” [330, 331]. Der zugrunde liegende Bruchmechanismus
wird im Folgenden, nach der Beschreibung in [330, 331], erldutert. Nach der uniformen plastischen
Verformung des Probenkdrpers kommt es zu lokalisierter plastischer Verformung, also der Einschnii-
rung. In diesem Teilvolumen des Probenkorpers entsteht ein dreiachsiger Spannungszustand, welcher
den angelegten Spannungszustand im Teilvolumen noch verstirkt [331], es bildet sich eine zusitzliche,
schirfer definierte Einschniirung. In diesem noch kleineren Teilvolumen kommt es nun durch Span-
nungslokalisation an Fremdphasenpartikeln oder Einschliissen zur Nukleation von kleinen Hohlrdumen.
Diese Hohlrdume sind die im Bruchbild erkennbaren sphérischen Vertiefungen. Die Nukleation kann
durch Dekohision an Phasengrenzflichen oder durch Versetzungsaufstau erfolgen. Im Verlauf der Zug-
priifung wachsen diese Hohlrdume. Auch vorliegende Gasporen konnen in dieser Phase der Rissausbrei-
tung durch plastische Verformung wachsen. Bei weiterem Rissfortschritt kann es durch Vereinigung der
Hohlrdume zur Bildung von Kavititen kommen. Der finale Bruch erfolgt durch Scherung, erkennbar an
Teil-Bruchflichen, welche im Winkel von 45 ° zur Dimpelbruchfliache stehen. Die Grofle des Hohlraum-
Nukleus ist spiter in der Bruchfliche an der Grofle der Dimpel erkennbar [331]. Im vorliegenden Fall
sind Dimpel mit diversen Grofen erkennbar, einige Dimpel sind etwa so grofl wie die (= 1 um) zellulédre
Substruktur, einige andere Dimpel sind um etwa eine Gréenordnung groBer. Hieraus lédsst sich schlie-
Ben, dass die Dimpelbildung auch durch einen Versetzungsaufstau an der Substruktur geprigt ist. Die

Dimpel sind sehr rund, es ist keine deutliche Vorzugsorientierung zu erkennen.
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4 Untersuchungsergebnisse

Abb. 4.21 zeigt nahezu sphirische Einschliisse in den
Dimpeln der Bruchfliche nach dem Zugversuch. Dies ist
in guter Ubereinstimmung mit dem Mechanismus, der
fiir die Dimpelbildung verantwortlich ist, wie oben er-

lautert. Diese Einschliisse sind ein bekanntes Phdnomen

bei der additiven Fertigung, in der Regel handelt es sich
Abbildung 4.21: Detaildarstellung einer rasterelek-
tronenmikroskopischen Aufnahme: UM oxidische Einschliisse, die wihrend des Druckvor-

D,imp dﬁ’mChﬂﬁChe ,mit sphérischen gangs entstehen [78]. Wo diese Einschliisse in Relation
Einschliissen (markiert)
zu den Zellwinden stehen, ist an dieser Stelle nicht end-
giiltig abzuschitzen.
316L-AM zeigt somit als priméren Verformungsmechanismus die stapelfehlerbasierte Zwillingsbildung
[133, 158, 159]. Die Bruchflachen weisen die fiir einen duktilen Dimpel-Bruch bzw. Wabenbruch ty-
pischen Merkmale auf [64, 320, 324, 330, 331]. Sowohl Einschliisse als auch die zelluldre Substruktur
beeinflussen mutmaBlich die Bruchmorphologie. Bei den mechanischen Kennwerten werden deutliche
Steigerungen gegeniiber konventionellem Material verzeichnet, sowohl die Streckgrenze als auch die

Zugfestigkeit sind gegeniiber konventionellem Material erhoht. Dies wird ebenfalls in der Literatur be-

richtet [20, 324].

Einfluss Orientierung Um den Einfluss der Orientierung der gedruckten Probenstruktur zur Auf-
baurichtung auf die mechanischen Eigenschaften zu zeigen, wurden 5 unterschiedliche Orientierungen
untersucht, siehe hierzu Kap. 3.3 und Abb. 3.11. Im Folgenden werden Zugversuche dreier exemplari-
scher Proben vorgestellt. In Abbildung 4.22 sind die typischen Spannungs-Dehnungs-Verldufe verschie-
dener Orientierungen der Proben zum Druckbett anhand typischer Verldufe dargestellt.

Aus der Abweichung der Kurven voneinander ldsst sich eine Anisotropie der mechanischen Kennwer-
te des gedruckten Materials erkennen. Besonders ausgeprigt ist der Unterschied bei den Proben, die
parallel zur Aufbaurichtung (0°) aufgebaut wurden, erkennbar an der orangen Linie in der Abbildung
4.22. Im Vergleich zu den anderen Orientierungen ist keine ausgeprigte Streckgrenze erkennbar, zu-
dem ist die Zugfestigkeit Ry, mit 576 MPa etwa 130 MPa geringer als der beobachtete Maximalwert der
45 °-Orientierung mit einer Zugfestigkeit von 705 MPa. Im Gegenzug zur eingeschrinkten mechanischen

Festigkeit wird bei stehender Probe (0 ) die hochste Bruchdehnung von 0,74 erreicht.
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(A) Spannungs-Dehnungs-Diagramm drei unterschiedlicher Proben-Orientierungen.

‘ Probentyp ‘ Farbe ‘ E in GPa | Ry in MPa | Rp, in MPa A Acum
90° 169,9+ 1 675+3 54242 0,580+0,001 | 0,3904+0,001
45° 214,7+1 70543 55742 0,665+0,001 | 0,4774+0,001
0° 153,741 57642 45942 0,742+0,001 | 0,468 40,001

(B) Erreichte mechanische Kennwerte im Zugversuch der verschiedenen Orientierungen, drei exemplari-

Abbildung 4.22: Einfluss der Orientierung der Zugprobe zum Druckbett auf das Verformungsverhalten im Zugversuch,

sche Verldufe.

Daten aus [326], neu ausgewertet.

Bis zu diesem Punkt wurden erst drei der fiinf untersuchten Orientierungen gezeigt. Die fehlenden bei-

den Orientierungen entstehen aus einer nachgeschalteten Drehung um die Zugrichtung von 90°. Bei den

stehend gedruckten Proben (0° in Abb. 4.22) bringt dies keinen geometrischen Unterschied mehr mit

sich. In der Abbildung 4.23 sind Spannungsdehnungsdiagramme zum Vergleich verschiedener Proben-

drehungen dargestellt.
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Abbildung 4.23: Spannungs-Dehnungs-Diagramme vier unterschiedlicher Proben-Orientierungen. Einfluss der Drehung der
Zugprobe zum Druckbett auf das Verformungsverhalten im Zugversuch, Daten aus [326], neu ausgewertet.
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4 Untersuchungsergebnisse

Tab. 4.4 enthilt die mechanischen Kennwerte zu den Spannungsdehnungskurven in Abb. 4.23.

Probentyp ‘ Farbe ‘ E in GPa | Ry in MPa | Rp , in MPa A Acm
. 231,8+1 679+3 545+2 0,568 +0,001 | 0,376 +0,001
90°liegend
160,341 675+3 540+2 0,576 0,001 | 0,367 +0,001
171,5+1 676 £3 542 +2 0,622+0,001 | 0,417+0,001
90 °stehend
169,941 675+3 542 +2 0,579+0,001 | 0,390+ 0,001
186 t1 672+3 532+2 0,596+ 0,001 | 0,458 40,001
45 °stehend
181+1 662+3 52642 0,642+0,001 | 0,474+0,001
. 215+1 705+3 556 +2 0,665+0,001 | 0,477+0,001
45 °liegend
190+ 1 701+£3 556+2 0,600+ 0,001 | 0,446+ 0,001

Tabelle 4.4: Erreichte mechanische Kennwerte im Zugversuch (Abb. 4.23) der verschiedenen Orientierungen, fiir die Be-
rechnung der Fehler siche Anhang A.1. Einfluss der Drehung der Zugprobe zum Druckbett auf das Verfor-
mungsverhalten im Zugversuch, Daten aus [326], neu ausgewertet.

Es wurde unterschieden zwischen liegenden und stehenden Proben. Liegend bedeutet in dem Fall, dass
die flache Seite der Probe dem Druckbett zugewandt ist, bei stehender Probe ist es die Fldche mit den
Rundungen, siehe hierzu auch die Abbildung 3.11 und Abschnitt 3.3. An diesen Zugkurven ist qualitativ
erkennbar, dass kein signifikanter Unterschied der verschiedenen Probendrehungen vorliegt. Die Tabelle
der mechanischen Kennwerte 4.4 zeigt die erreichten mechanischen Kennwerte der dargestellten Zugkur-
ven. Die teilweise hohe Streuung der Elastizitdatsmoduln der Proben untereinander kann einem leichten
Rutschen der Probe in der Fassung geschuldet sein. Im Fall der Proben, die in 45 °-Orientierung zum
Druckbett gefertigt wurden, bestehen kleine Unterschiede in der Streckgrenze und in der Zugfestigkeit,
die liegenden Probenkdrper haben hohere Werte erzielt.

Die beobachteten Abweichungen zwischen parallel (0°) und senkrecht (90°) zur Aufbaurichtung ge-
druckten Proben wurden qualitativ bereits mehrfach in der Literatur diskutiert [329, 332—-335]. Der Grund
fiir diese Abweichungen ist wahrscheinlich eine Uberlagererung mehrerer Effekte. Einerseits sind die
Korner, wie in Abschnitt 4.2.4 diskutiert entlang der Aufbaurichtung deutlich ldanger als in der Ebene.
Zusitzlich liegt eine leichte Vorzugsorientierung entlang der (100)-Richtung (siehe hierzu Abb. 4.14)
entlang der Aufbaurichtung vor. Letzteres beeinflusst nicht nur das elastische Materialverhalten, sondern
zusitzlich auch das Verhalten bei plastischer Verformung. Charmi et al. konnten die beobachtete Aniso-
tropie der mechanischen Kennwerte auf die kristallografische Textur zuriickfithren [336]. Zudem ist die
Rolle der Schmelzbadgrenzen in Belastungsrichtung noch nicht vollstéindig klar, es wird postuliert, dass
sie zu einer Reduktion des mittleren Elastizititsmoduls beitragen [337]. Je nach Ausrichtung der kris-

tallografischen Textur zur Zugrichtung liegen mehr oder weniger Gitterebenen giinstig zur plastischen
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4.3 Additiv gefertigtes Material auf dem Priifstand

Verformung durch Zwillingsbildung, wie bereits in Abschnitt 2.2.1 und Abb. 4.18 durch den Schmid-

Faktor beschrieben.

Einfluss Porositat Bei der additiven Fertigung nach Kap 3.1 kann es wihrend des Druckprozesses
durch nicht-ideale Parameter oder den Prozess an sich zu hohen Bauteilporosititen kommen, zum Bei-
spiel bei verstirkter Schweiirauchbildung, welche die eintreffende Laserintensitdt schwicht. Die Ab-
bildung 4.24 mit begleitender Tabelle zeigt hier exemplarisch einige Spannungs-Dehnungsdiagramme

gezielt pords eedruckter Proben.
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(A) Einfluss der Porositiit auf die Spannungs-Dehnungskurven eines Zugversuchs.
Probentyp ‘ Farbe ‘ Ry in MPa | Rp,, in MPa A Acm ‘ P in % ‘
. 674+£3 548 £2 0,576 +0,001 | 0,367£0,001 0,7
erodiert, R, = 15+2um
679+3 556 £2 0,568 +0,001 | 0,368£0,001 0,9
417+3 338+2 0,021+0,001 1,6
pords R, =74 +30um 618+3 549+£2 0,007 £ 0,001 2,6
678 £2 48742 0,018+0,001 1,9

(B) Mechanische Kennwerte der pordsen Proben mit ® > 1 %.

Abbildung 4.24: Verfestigungskurven von provoziert pordsen Proben (@ > 1,6 %) im Vergleich zu Proben mit sehr niedriger
Porositit(® < 0,9 %). Daten aus [326], neu ausgewertet.

Die AuBenkontur der verwendeten Zugproben gleicht den zuvor vorgestellten Proben. In der Messstre-
cke wurde die Probe jedoch mit deutlich reduzierter Laserleistung und -Geschwindigkeit gedruckt. Die
genauen Parameter sind im Abschnitt 4.2.1 vorgestellt. Es ist zu beachten, dass die dargestellte Porositiit
@ die globale Porositit der Probe darstellt und die wahre Porositét in der Messstrecke der Probe deutlich
hoher liegen muss. Aus diesem Grund ist auch kein Elastizitdtsmodul bestimmt worden, da aufgrund des

Porenvolumens der Querschnitt der Probe nicht ausreichend genau bestimmt werden kann. Als Referenz
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4 Untersuchungsergebnisse

wurden einige Zugkurven von weniger pordsen, erodierten Proben in grau dargestellt. Bei den Verldufen
der Zugkurven fillt auf, dass vor allem die Bruchdehnung stark reduziert ist. Es wurden Bruchdehnun-
gen von unter 3 % erreicht, die Proben versagen nahezu sprode. Die Zugfestigkeiten und Streckgrenzen
weichen ebenfalls stark von den erwarteten Werten zu niedrigeren Festigkeitskennwerten ab.

Die beobachteten Reduktionen der Kennwerte lassen sich auf die reduzierten Probenquerschnitte um die
Poren in der Messstrecke zuriickfiithren. Zusitzlich kann es durch die Poren zu lokalen Spannungsiiber-
hohungen kommen, wodurch die Rissbildung vereinfacht wird [321, 338, 339].

Das beobachtete quasistatische Verhalten ist generell als hochst kritisch zu bewerten, da der Bruch deut-
lich verfriiht und nahezu ohne plastische Verformung eintritt. Zusétzlich ist kritisch, dass keine Einschnii-
rung zu erkennen ist und dass ein sproder Bruch vorliegt.

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit sind auch unerwartete poreninduzierte Sprodbriiche aufgetreten. Die
porosititsinduzierten Sprodbriiche traten sowohl durch homogen verteilte feine Gasporen auf, als auch
durch einzeln auftretende groere Poren. In Abbildung 4.25 sind exemplarische Spannungs-Dehnungs-

Verlaufe fiir die Porositit im gedruckten Probenmaterial dargestellt.
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(A) Verfestigungsverlauf mit unerwiinschtem porosititsinduziertem Bruchverhalten.

Probentyp ‘ Farbe ‘ ®in % ‘ Ry in MPa | Rp,, in MPa A Acm
0,13 705+3 557+£2 0,665+0,001 | 0,477+0,001
45 °erodiert 1,08 70243 555+£2 0,476 +0,001
0,86 707 +3 557+2 0,5124+0,001
. 0,98 676+3 54242 0,622+0,001 | 0,417+0,001
90 °erodiert
1,35 675+3 54142 0,43240,001

(B) Mechanische Kennwerte der pordsen Proben mit @ > 1% im Vergleich zu den Kennwerten von Pro-
ben mit akzeptabler Porositit ® < 1%.

Abbildung 4.25: Effekt unerwiinschter Porositit auf den Verfestigungsverlauf im Vergleich zu erwartetem Materialverhalten
im Zugversuch. Alle Proben mit einer Rautiefe von R, = 15 £2 um. Daten aus [326], neu ausgewertet.
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4.3 Additiv gefertigtes Material auf dem Priifstand

Alle gezeigten Spannungs-Dehnungs-Kurven entsprechen erodierten Proben, also Zugproben, die aus
einem UbermaBkorper nach Abbildung 3.10B herausgetrennt wurden. Diese Proben weisen mit einer
mittleren Rautiefe von R, = 15+ 2 um eine glattere Oberfldche als die as-built Proben auf. Die helleren
Farbschattierungen in Abb. 4.25 zeigen jeweils die erwarteten und von anderen Proben der gleichen Serie
erreichten Zugkurven und Kennwerte. Die helleren Verfestigungskurven zeigen das Verfestigungsverhal-
ten von zuvor gezeigten Probenkorpern als Referenz. Die blauen Verfestigungskurven wurden an Proben
gemessen, die in einem Winkel von 45 ° zur Aufbaurichtung gefertigt wurden. Die roten Verfestigungs-
kurven wurden an Proben gemessen, die senkrecht zur Aufbaurichtung (90 °) gefertigt wurden, also ist
die Zugrichtung rechtwinklig zur Aufbaurichtung. Die pordsen Proben aus Abb. 4.25 brechen bei uner-
wartet niedrigen Dehnungen sprode, bei nahezu keiner Einschniirung der Probenkorper. Die erreichten
Zugfestigkeiten und Streckgrenzen weichen hingegen nicht wesentlich vom erwarteten Verhalten ab. Fiir

Proben mit geringerer Porositidt wurde Duktilitdt vor dem Bruch beobachtet.

Einfluss as-built Oberflache Um den Einfluss der rauen as-built Oberfliche mit dem Volumen des
Perimeters auf das Verhalten des additiv gefertigten Materials im Zugversuch zu untersuchen, wurden
Zugversuche an endkonturnah gedruckten Zugproben durchgefiihrt. Die per Konfokalmikroskopie be-
stimmte Oberflachenrauheit (siehe auch Abschnitt 3.10) der as-built Proben betriagt R, =40+ 10 um, die
Grenzflache zur Stiitzstruktur ist mit R, = 74 4+ 30 um noch deutlich rauer.

In Abb. 4.26 mit begleitender Tabelle sind exemplarisch Zugversuche zweier Probenpaare gegeniiber-
gestellt. Die heller dargestellten Spannungs-Dehnungsverliufe zeigen die aus UbermaBkorpern herause-
rodierten Proben, die intensiven Farben die entsprechenden endkonturnah gedruckten Proben mit der
as-built Oberfldche und dem Volumen des Perimeter.

Die dargestellten Verldufe zeigen deutlich, dass mit der rauen as-built Oberfliche um bis zu 100 MPa
niedrigere Kennwerte erreicht werden, wobei die Kurven sehr parallel verlaufen. Die zuvor gezeigten
Einfliisse durch die Orientierung (siche Abschnitt 4.3.1) der Proben zum Druckbett bleiben erhalten.
Die beobachtete Abweichung lisst sich einerseits durch die iiberschitzten duferen Abmessungen der
Proben mit der as-built Oberfliche begriinden. Durch die anhaftenden Pulverpartikel ldsst sich der Pro-
benkdrper nicht direkt am tragenden Probenquerschnitt vermessen. Siehe hierzu auch Abbildung 4.10A,

4.8B und 4.5, in den Abbildungen sind anhaftende Pulverpartikel erkennbar. Durch die anhaftenden und
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wihrend des Zugversuchs nicht mechanisch belasteten Pulverpartikel liegen die Messflichen der ver-

wendeten Mikrometerschraube nur auf den hochsten Punkten der Partikel auf>.
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(A) Spannungs-Dehnungsverlauf von Proben mit rauer as-built Oberfldche im Vergleich mit erodierten Zugproben.

Probentyp | R, in um ‘ Farbe ‘ E in [GPa] | Ry, in MPa Rp,, in MPa A Agm

erodiert 45° | 1542 215+0,5 705+3 557+2 0,665+0,001 | 0,477+0,001
as-built 45° | 74+30 160£0,7 638+3 455+£2 0,672+0,001 | 0,515+£0,001
erodiert 0° 15+£2 154+0,6 576 +2 45942 0,742+0,001 | 0,468 £0,001
as-built 0° | 74430 119+1,2 546+2 392+2 0,707 +0,001 | 0,468 +£0,001

(B) Einfluss der Oberfliche auf die mechanischen Kennwerte.

Abbildung 4.26: Einfluss der Oberfldche auf mechanische Kennwerte und Verfestigungskurve. Die Kurven der rauen #s-
builtOberflichen (R, bis zu =744-30 um) sind in hell dargestellt, die mit glatter erodierter Oberfliche (R, =
15 £ 2 um) in dunkler Ténung. Die in rot dargestellten Kurven sind von in 0 °-, die in blau dargestellten
von in 45 °-Richtung gedruckten Proben. Daten aus [326], neu ausgewertet. Die as-built Oberflache und
anhaftende Pulverpartikel fiihren zu einer Uberschiitzung des Probenquerschnitts und somit zu verringerten
berechneten Spannungen.

Geringe Dehnrate: SSRT & Dynamische Reckalterung

Zur Untersuchung des Einflusses von interstitiellem Wasserstoff auf das Verfestigungsverhalten von ad-
ditiv gefertigtem 316L sollen Zugversuche mit einer sehr niedrigen Dehnraten von € = 5-1075 /s durch-

gefiihrt werden, welche im folgenden Abschnitt gezeigt werden. Wie bereits im Abschnitt 3.3 erlautert,

3 Bei nur peripher anhaftenden Pulverpartikeln mit einem Durchmesser von 45 um (grote Pulverfraktion laut Hersteller)
und einer Kantenlidnge der Probe von 2mm ergibt dies bereits einen Fehler in der Einzelmessung von 4,5 %. Berechnet
man den Fehler der Flidche, weicht die Querschnittsfliche um 8, 1 % ab.
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4.3 Additiv gefertigtes Material auf dem Priifstand

dient die sehr niedrige Dehnrate dazu, dem im Gitter geldsten Wasserstoff geniigend Zeit einzurdumen,
zu den durch die plastische Verformung entstehenden Defekte zu diffundieren und somit seine maximale
Wirkung zu entfalten.

Zum Vergleich wurde zu jeder Proben-Serie auch beladenes Material einem SSRT-Zugversuch unterzo-
gen. Im Folgenden wird zunéchst das Verfestigungsverhalten des additiv gefertigten Materials im SSRT-
Zugversuch ohne zusitzlich zugefiihrten Wasserstoff gezeigt.

Die durchgefiihrten Zugversuche mit extrem geringer Dehnrate zeigten fiir das additiv gefertigte und
konventionelle Material sehr konsistent einen oberhalb einer kritischen plastischen Dehnung unregel-
mibBigen gezackten Verlauf der Verfestigungskurve. Abbildung 4.27 zeigt den Verfestigungsverlauf ei-
ner additiv gefertigten Probe im Zugversuch mit besonders niedriger Dehnrate von € =5-1075/s ohne
vorherige Wasserstoffbeladung. Oberhalb einer kritischen Dehnung von etwa & ~ 0,128 kommt es zu
dem zackigen Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurve bei 20°C. Dieses Verhalten ist ein Phdnomen
der dynamischen Reckalterung, welches als Portevin-Le Chatelier-Effekt (PLC-Effekt) bezeichnet wird
[162, 340, 341].
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(A) Ubersichtsdarstellung. (B) Detaildarstellung der kritischen plastischen Dehnung
£r.

Abbildung 4.27: Verfestigungsverlauf einer additiv gefertigten Probe im Zugversuch mit besonders niedriger Dehnrate
£=5-107 /s. Der gezeigte zackige Verlauf wird durch den PLC-Effekt ausgelost.

Oberhalb einer kritischen Dehnung von etwa & ~ 0, 128 kommt es zu dem zackigen Verlauf der Spannungs-
Dehnungs-Kurve bei 20°C. Dieses Verhalten ist ein Phiinomen der dynamischen Reckalterung, welches
als Portevin-Le Chatelier-Effekt (PLC-Effekt) bezeichnet wird [162, 340, 341]. Dieser Effekt beruht auf
der elastischen Wechselwirkung zwischen Interstitionsatomen und gleitenden Versetzungen, siehe hierzu
auch Abschnitt 2.2.1.

Im gezeigten Fall von 316L-AM liegen sowohl Wasserstoff, als auch Kohlenstoff, Stickstoff und Sauer-

stoff als Interstitionsatome im Gitter vor, sieche hierzu auch Abschnitt 4.2.2 und Tabelle 4.3.
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4 Untersuchungsergebnisse

_ 625 ' ' Die unbeladenen Proben enthalten im unbelade-

§ 620 1 nen as-built Zustand etwa 3wppm Wasserstoff,

g“ 615 163wppm bzw 0,0163w% Kohlenstoff, 596 wppm

g 610 - bzw. 0,0596w% Stickstoff und 511wppm bzw.

” 605 : : 0,0511 w% Sauerstoff. Alle Gehalte wurden an unbe-
0.1325 0.1330 0.1335

ladenem Material in mehrfachen Hei3gasextraktions-
Dehnung

messungen an verschiedenen Gerdten bestimmt, sie-

Abbildung 4.28: Detail des gezackten Verfestigungsver-  he hierzu Abschnitt 4.2.2. Durch eine lokale Anrei-
lauf der in Abb. 4.27 gezeigten Probe,
Zugversuch mit besonders niedriger cherung der Interstitionsatome im Dilatationsfeld der
Dehnrate &€ = 5- 107 /s. Der gezeigte
zackige Verlauf wird durch den PLC-
Effekt ausgelost. Die Steigung der roten  Effekt zu einer tempordren Verankerung der Verset-
Linie ist das Elastizitdtsmodul, der Ab-

fall des gezackten Verlaufs ist somit

Versetzungen kommt es beim Portevin-le Chatelier-

zungen [162, 342-344]. Abbildung 4.28 zeigt noch
annihernd parallel hierzu. deutlicher den genauen Verlauf der genannten Za-
cken der Verfestigungskurve. Es ist zu beobachten,
dass es wiederholt zu einer spontanen Reduktion der Spannung um etwa 8 MPa kommt. Die Steigung des
Spannungsabfalls verlduft annidhernd parallel zum durch die rote Linie dargestellten Elastizitdtsmodul.
Da in diesem Abfall der Spannung nur wenige Datenpunkte aufgenommen wurden, ist eine Auswertung
des Elastizitdtsmoduls nicht sinnvoll méglich. Der Verlauf dieser zackigen Verfestigungskurven ist ein
sehr gut passendes Beispiel fiir den Typ-C-Verlauf der dynamischen Reckalterung [345, 346]. Die be-
obachteten Zacken entsprechen abwechselnd dem Losreilen einer durch Interstitionsatome verankerte
Versetzung und nachfolgend einem “Einfangprozess”. Alle im langsamen Zugversuch untersuchten Pro-
ben zeigten einen qualitativ gleichen Verlauf der Zacken. Ein Python-Skript wurde geschrieben, um die
Amplitude auszuwerten, in allen Fillen wurde eine mittlere Amplitude im Bereich zwischen 5 £2MPa
und 10 4+ 2 MPa beobachtet. Die kritische Dehnung fiir das Einsetzen der dynamischen Reckalterung &
wurde ebenfalls fiir alle Proben untersucht und lag immer zwischen 0,09 und 0, 13. Die Zeitintervalle
dieser Zacken betragen zwischen 4 s und 7s.

Die vorgestellten Verfestigungsverldufe zeigen eindeutige Charakteristika des PLC-Effekts. Dass dieser
Effekt beim vorgestellten Material auftritt, ist durchaus zu erwarten, es sind einige interstitielle Spezies
in der Legierung vorhanden, die diesen Effekt hervorrufen konnten. Als interstitielle Spezies kommen,
wie oben bereits motiviert, Kohlenstoff, Stickstoff und Sauerstoff in Frage. In der Literatur wurde der
Effekt im gleichen Legierungssystem ebenfalls beobachtet [342-344]. Um genauer zu untersuchen, um
welche mafBgeblich beeinflussende Atomspezies es sich handelt, konnte man umfassende Versuche mit

variierenden Dehnraten und verschiedenen Temperaturen durchfiihren [162, 347]. Eine kiinstliche Zufuhr
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4.3 Additiv gefertigtes Material auf dem Priifstand

oder Entnahme der verschiedenen Interstitionsatome kdnnte auch genaueren Aufschluss dariiber geben,
welche Spezies den PLC-Effekt im Material mageblich verursacht. Dies wurde im Rahmen dieser Ar-
beit nicht gemacht. Der Einfluss von zugefiihrtem Wasserstoff auf den beobachteten PLC-Effekt wird
im Abschnitt {iber die durchgefiihrten einachsigen Zugversuche an mit Wasserstoff beladenen Proben

diskutiert.

Martensitbildung beim Zugversuch

Der konventionelle und der additiv gefertigte 316L weist als Verformungsmechanismus priferenziell die
Zwillingsbildung auf, wie bereits in Abschnitt 4.3.1 gezeigt. Bei der Uberlagerung von Scherbindern
mit anderen Zwillingen oder Scherbidndern kann es im Material zu lokaler Bildung von Verformungs-
martensit als Defektaggregat kommen, siehe hierzu auch Abschnitt 2.2.1. Durch Messungen des Marten-
sitgehalts mit dem Feritscope (Beschreibung der Methode siehe Abschnitt 3.6) wihrend des Zugversuchs
kann der Einfluss des Gefiiges auf den Verformungsmechanismus und die Martensitbildung untersucht
werden. Hierzu wurden grofle Zugprobenkorper erstellt (fiir die technische Zeichnung der Geometrie
siehe Abb. 3.16), auf denen sogar kurz vor dem Bruch noch zuverldssig mit dem Feritscope Martensit-
gehalte gemessen werden konnen. Die Zugversuche wurden, wie in Abschnitt 3.6.1 erlédutert, bei einer
Dehnrate von &€ = 1073 /s durchgefiihrt.

In Abbildung 4.29 ist der Verfestigungsverlauf einer Zugprobe aus konventionellem 1.4404 dargestellt.

Zusitzlich als Datenopunkte ist der mit dem Feritscone eemessene Martensiteehalt aufeetragen.

I: 1 1 1 1 1 1 1 25
1
7009 B =126+ 1GPa
: R, = 5844+ 2MPa L0
600 ! —
— ! X =
< o
£ 500} S
E ! - 15 =
%“ 400 1 5
g i =2
g 300 i - 10 2
& g
200 1 . <
Rp; =260+ 1 MPa ,". -5
100
Dhd e A o N oy oo A—0.63
0 T T T T A}Im = I()7§3 T . T 0
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7
Dehnung

Abbildung 4.29: Martensitbildung im Zugversuch, gemessen an einer Zugprobe aus konventionellem Material. Die blaue
Linie zeigt den Spannungs-Dehnungsverlauf, die Punkte zeigen den Martensitgehalt in Vol%. Der Umriss

der Probe mit Bruchstelle verdeutlicht die Positionen der Messpunkte.
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4 Untersuchungsergebnisse

Der Martensitgehalt wurde an 7 Positionen in der Messlidnge der Probe bestimmt. Diese Positionen waren
zu Beginn des Versuchs in einem Abstand von 5mm, die jeweils analysierten Volumina sind besonders
zu Beginn der Messung moglicherweise iiberlappend. Die Messpositionen des Priifkorpers sind farblich
in der Abbildung verdeutlicht.

Zunichst fillt in Abb. 4.29 auf, dass bereits vor Beginn des Zugversuchs etwa 4 Vol% Martensit im
Material enthalten sind. Dieser Martensitgehalt ist wahrscheinlich auf den Fertigungsprozess der rund-
gekneteten Welle, aus der der Probenkorper gefertigt wurde, zuriickzufithren. Der Gehalt veridndert sich
im Lauf der mechanischen Priifung an allen sieben Positionen bis zu einer Dehnung von etwa 0,55 nicht.
Der Martensitgehalt dndert sich erst mit der Einschniirung der Probe. Dort steigt der Martensitgehalt auf
bis zu 7Vol%. An den jeweils rot und griin markierten Positionen wurde der Gehalt bis kurz vor dem
Bruch gemessen, hier steigt der Gehalt von 4 Vol% auf 7 Vol% nahezu linear an. Der Bruch erfolgt dann
leicht unterhalb dieser Positionen.

Bei dieser Probe ist es zu einem nahezu spréden Bruchereignis gekommen. ohne die erwartete Einschnii-
rung iiber einen Dehnungsbereich von tiber 0,2, siehe hierzu zum Vergleich Abbildung 4.39. Dies ist an
der geringen Spannungsdifferenz zwischen der Zugfestigkeit und Bruch (mit dem Kreuz in Abb. 4.29
markiert) zu erkennen. Ohne diesen sproden Bruch wire zu erwarten, dass sich der Verlauf der Kurve
noch etwa iiber eine Dehnung von 0, 2 fortsetzt und dass noch mehr als 100 MPa abgebaut wiirden.
Abbildung 4.30 stellt die Verfestigungskurve fiir additiv gefertigtes Material sowie den dabei entstehen-

den Martensitanteil der Probe dar.
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Abbildung 4.30: Martensitbildung im Zugversuch, gemessen an additiv gefertigtem 316L-AM.
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4.3 Additiv gefertigtes Material auf dem Priifstand

Die Probe wurde in einem Winkel von 45° zur Aufbaurichtung gefertigt, eine Oberflichenbehandlung
nach dem Druck hat nicht stattgefunden, daher sind mittlere Rautiefen von bis zu R, = 74 +30 um an
der Grenzflache zur Stiitzstruktur zu erwarten. Der Martensitgehalt wurde zunéchst an drei und spéter an
vier verschiedenen Positionen auf der Probe mit dem Feritscope gemessen. Die Probe war direkt nach
der Fertigung nahezu Martensit-frei, das Feritscope hat bei sehr vielen Einzelmessungen keinen Gehalt
feststellen konnen, in wenigen Einzelmessungen wurden Gehalte um 0,2 Vol% detektiert. Die Positio-
nen zur Messung des Martensitgehalts waren vor Versuchsbeginn in einem Abstand von 10mm. An Abb.
4.30 lédsst sich beobachten, dass die Martensitbildung im Verlauf der Verfestigung an allen Positionen
nur Werte von etwa 4 Vol% erreicht, mit Ausnahme des Bereichs der Einschniirung. Im Lauf des Ver-
suchs wurde, bereits vor Beginn der Einschniirung, eine zusitzliche Position zwischen der griinen und
orangen Position gewihlt, da hier lokal die gemessenen Martensitgehalte leicht erhoht waren. Die Mar-
tensitgehalte an der roten Position nahe der Einschniirung erreichen bereits ab der Zugfestigkeit hohere
Werte als der Rest der Positionen. Der Bruch erfolgt bei einem Martensitgehalt von etwa 24 Vol%, wobei
die Anderung des Martensitgehalts nur als Begleiterscheinung der plastischen Verformung zu werten
ist. Der Martensitgehalt kann als relatives MaB fiir den lokalen Fortschritt der plastischen Verformung
gesehen werden, da Martensit als Defektaggregat durch Uberlappen von Scherbindern mit Zwillingen
oder anderen Scherbindern entsteht, siche hierzu auch Kap. 2.2.1.

Die beobachteten mechanischen Kennwerte liegen im Rahmen des Erwartbaren, vgl. Abb. 4.22 und 4.26.
Da es sich um eine as-built Probe handelt, konnte man sich nun fragen, warum die mechanischen Kenn-
werte nicht deutlich niedriger sind als die Werte einer Probe, die aus dem UbermaBkorper erodierten
wurde, wie sie in Abb. 4.23 mit den griinen Linien dargestellt sind. Im Fall von Probenkorpern iden-
tischer Geometrie wurde dieser Effekt in Abb. 4.26 beobachtet. Der Grund dafiir liegt darin, dass der
relative Volumenanteil des Perimeters und der Querschnittsmessfehler durch anhaftende Pulverpartikel
am Gesamtvolumen der grof3en Priitkorper, die fiir die Bestimmung des Martensitgehalts im Zugversuch
verwendet wurden, deutlich geringer ist als bei den Proben der Abbildung 4.26. Daher ist auch eine
geringere Reduktion der mechanischen Kennwerte vom erwarteten Maximum aus Abbildung 4.22 zu
erwarten. Die Martensitbildung im Zugversuch einer mit Wasserstoff beladenen Probe wird gemeinsam

mit den Ergebnissen der wasserstoffbeladenen Proben in Abschnitt 4.5 prisentiert.
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Diskussion der Zugversuche

Die Zugversuche haben gezeigt, dass additiv gefertigter 316L-AM gegeniiber dem konventionellen Ma-
terial erhohte Zugfestigkeiten R,, und Streckgrenzen Rpy ;> erreicht. Dies entspricht den in der Literatur
berichteten und diskutierten Ergebnissen [20, 73, 78, 86, 329]. Die plastische Verformung erfolgt bis zur
Einschniirdehnung hauptsichlich iiber den Mechanismus der Zwillingsbildung, wie durch Gefiigeunter-
suchungen und Kaltverfestigungskurven in Abschnitt 4.3.1 gezeigt wurde. Dies wurde bereits fiir andere
kubisch flichenzentrierte Materialsysteme beobachtet [133, 158]. Im Bereich der Einschniirung findet
hauptsdchlich Versetzungsgleiten statt, wie in Abb. 4.19 und durch die Wabenbruchfldche in Abb. 4.20
zu erkennen ist, die durch komplexe Versetzungsdynamik entstehen. Die Beobachtungen an additiv ge-
fertigtem 316L.-AM durch Pham et al. und Jaskari et al. Zhneln den hier gezeigten Ergebnissen, obwohl
ein leicht abweichendes Ausgangsgefiige aufgrund anderer Fertigungsbedingungen vorlag [135, 324].
Im Verlauf des Zugversuchs wurde in dieser Arbeit die Bildung von ferromagnetischem o’-Martensit
beobachtet. Jaskari et al. zeigen in transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen, dass sich
kontrdr zu dem im Rahmen dieser Arbeit gefundenen o’-Martensit, der hexagonale, e-Martensit bildet
[324]. e-Martensit ist nicht ferromagnetisch und ist somit auch nicht mit dem Feritscope nachweisbar.
Die Beobachtung durch Jaskari et al. kann nur durch den hohen Stickstoffgehalt des untersuchten Materi-
als begriindet sein, was die Stapelfehlerenergie herabsetzt und somit die Bildung dieses Defektaggregats
erst ermoglicht [159, 348]. Aufgrund der Zusammensetzung des in dieser Arbeit untersuchten 316L-AM
ist eine mittlere Stapelfehlerenergie zu erwarten, wodurch die Bildung des e-Martensits nicht zu erwarten
ist.

Anhand des lokal erhohten o’-Martensitgehalts konnte in dieser Arbeit im Zugversuch der Ort der Ein-
schniirung und des Bruchs interessanterweise deutlich im Voraus lokalisiert werden, siehe hierzu Abb.
4.30. Die Bruchflachen, sieche Abschnitt 4.3.1 und Abb. 4.20, sowie Abb. 4.19 weisen alle Merkmale ei-
nes duktilen Dimpelbruchs bzw. Wabenbruchs auf. Dies deutet auf Versetzungsdynamik im Bereich der
Einschniirung hin. Dies wird bei dhnlichen Proben in der Literatur diskutiert [64, 320, 324, 330, 331].
Die Orientierung der additiv gefertigten Probe im Bauraum des Orlas Creator hat einen Einfluss auf
den Verlauf der Verfestigungskurve. Die hochsten Bruchdehnungen von A = 0,74 werden von parallel
zur Aufbaurichtung gefertigten Zugproben erreicht. Diese Proben haben jedoch mit R,,, = 576 MPa und
Rpo = 459 MPa die niedrigsten Streckgrenzen und Zugfestigkeiten. Die Proben, die im 45 °-Winkel zur
Aufbaurichtung gefertigt wurden, erreichen mit R,, = 705MPa und Rpp» = 557 MPa hohere Zugfestig-
keiten und Streckgrenzen, brechen dafiir bei Bruchdehnungen von A = 0,67. Qualitativ vergleichbare

Ergebnisse werden ebenso in der Literatur diskutiert [329, 332-335]. Die beobachteten Effekte weisen
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4.3 Additiv gefertigtes Material auf dem Priifstand

auf eine Anisotropie des gedruckten Materials hin. Diese ist auf die enthaltenen Schmelzbadgrenzen, die
entlang der Aufbaurichtung gestreckte Kornform und die leichte kristallografische Vorzugsorientierung
zuriickzufiihren (siehe 4.14). Aus letzterer resultiert auch eine deutliche Richtungsabhéngigkeit des E-
Moduls. Eine erhohte Porositét der Probenkdrper hat teilweise unvorhergesehene frithe Bruchereignisse
in den Zugversuchen provoziert. Das wird hier auf eine geometrisch bedingte Spannungsiiberh6hung im
reduzierten Querschnitt der Probe zuriickgefiihrt. Durch die raue as-built Oberfliche mit anhaftenden
Pulverpartikeln wird der reell tragende Querschnitt der Probe reduziert, im Fall der gewéhlten Proben-
geometrie wurde zu Abb. 4.26 ein relativer Fehler in der Bestimmung der Querschnittsflache der Proben
von Ay = 7,2 % berechnet. Der Querschnitt der Probe wird so iiberschitzt und die Spannungsverldufe
liegen zwischen 40 MPa und 80 MPa unter denen der nachbearbeiteten Proben. Durch eine Korrektur der

Spannungen gemif
I o 1
1—-Ay  1-0,072

OcorrA = O ~O- 1,088 ,

konnen die Spannungsverldaufe der Proben mit und ohne Nachbearbeitung weitgehend angeglichen wer-
den.

Es wurden porosititsinduzierte Sprodbriiche beobachtet, dieses Verhalten ist fiir die materialwissen-
schaftliche / werkstoffkundliche Materialcharakterisierung hinderlich, jedoch im Fall des genutzten
Orlas-Creators des IAM-WKs nicht zu vermeiden. Durch eine ungekiihlte optische Bank kommt es
durch lidngere Belichtungszeiten zur Erwdrmung der enthaltenen optischen Bauteile. Dies fiihrt zu einer
Defokussierung des Laserspots und somit zu niedrigeren Energieeintrdgen, als erwartet. Dies fiihrt zu er-
hohten Porositéten, schlimmstenfalls zu einer mangelhaften Verschmelzung zwischen den Lagen (eng.:
lack of fusion), was eine Unvorhersagbarkeit des mechanischen Verhalten des Werkstoffs provozieren
kann, siehe hierzu auch Abb. 4.24 und 4.25 und die allgemeinen Anmerkungen zur Porositit in Kapitel
2.1.1. Fiir die ingenieurtechnische Auslegung von Bauteilen ist das Verhalten in Abbildung 4.25 nicht re-
levant, da hier in der Regel lediglich die Streckgrenze und die Zugfestigkeit als Kennwerte herangezogen
werden. Bei hoheren Porosititen kommt es jedoch zur Verringerung dieser Kennwerte, wie in Abbildung
4.24 dargestellt. Das beobachtete sprode Bruchverhalten mit extrem reduzierten Kennwerten und nicht
reproduzierbaren Ergebnissen ist als kritisch zu betrachten.

Um den Einfluss des Wasserstoffs auf das Materialverhalten sichtbar machen zu konnen, muss die Pro-
benporositit somit moglichst gering (P < 1 %) gehalten werden.

Um die Porositit so gering wie mdglich zu halten sollten am Orlas Creator nicht zu viele massive Bau-
teile in einem Druckvorgang gefertigt werden, da so die Belichtungszeiten der einzelnen Lagen kurz

bleiben und die optische Bank beim Auftrag des neuen Pulvers zur nichsten Lage mehr Zeit hat, um
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abzukiihlen. Alternativ konnte man eine aktive Kiihlung nachriisten und zusitzlich den Argonstrom iiber
dem Druckbett optimieren, dass Rufl und Schweif3spritzer besser vom Druckbett entfernt werden.

In Zugversuchen mit niedriger Dehnrate (SSRT) wurde der PLC-Effekt beobachtet, in der Literatur wird
dieser Effekt fiir 316L nur fiir hohere Temperaturen diskutiert [340]. Der Effekt wird durch Interstitions-
atome ausgelost, es kommen intrinsischer Wasserstoff, Kohlenstoff, Stickstoff und Sauerstoff in Frage.
Im Rahmen der SSRT-Tests an mit Wasserstoff beladenen Proben in Kap. 4.5.1 wird weiter untersucht,

ob Wasserstoff der Ausloser sein kann.

4.3.2 Materialermidung: konventioneller und additiv gefertigter 316L

Da reale Bauteile selten ausschlieBlich statisch belastet werden, sondern zusétzlich schwingenden Be-
lastungen ausgesetzt sind, wurden umfassende Ermiidungsstudien an einem Vierpunktbiegungspriif-
stand durchgefiihrt, siche hierzu Kap. 3.4. Die Probengeometrie folgt wieder aus der Probenlidngen-
Beschrinkung des verwendeten Sputtersystems zur Beschichtung (sieh hierzu Kap. 3.2), es wurde ein
Quader von 3mm x 4mm X 35mm als Probengeometrie gewihlt. Alle Probenkorper wurden senkrecht
zur Aufbaurichtung gefertigt. Im Folgenden wird das Materialermiidungsverhalten von additiv gefertig-
tem 316L in Relation zu konventionellem Material gestellt. AuBlerdem wird der Effekt der rauen “as-
built”-Oberfldche auf die Materialermiidung untersucht. Abb. 4.31 zeigt die Wohlerkurven von additiv

gefertictem und konventionellem Material.
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Abbildung 4.31: Wohlerkurven mit Bruchlastspielzahlen von additiv gefertigtem 316L mit rauer as-built Oberfliche (@),
mit geschliffener glatter Oberfliache (V¥), sowie konventionellem 316L mit geschliffener glatter Oberfliache
(). Die Firbung der Datenpunkte zeigt die Porositit der Probenkorper. Alle AM-Proben wurden recht-
winklig zur Aufbaurichtung gefertigt.
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In der Abbildung sind die Datenpunkte der Proben mit rauer as-built Oberfliche als gefiillte Kreise
@ dargestellt. Zusitzlich wurden Proben aus einem gedruckten UbermaBkorper herauserodiert und an-
schlieBend plangeschliffen, die zugehorigen Datenpunkte sind als stehende Dreiecke ¥ aufgetragen.
Alle Proben wurden senkrecht zur Aufbaurichtung gefertigt. Das konventionelle Material wurde zum
Vergleich als Kreuze ®8 aufgetragen. Die Farbung der Datenpunkte ist entsprechend der Porositét des
Probenkorpers. Die dargestellten Geraden im doppelt logarithmischen Diagramm sind die Ergebnisse
von Niherungen der Form G4, =< a -xb [349].

Die Rauheit der Probenkorper wurde mithilfe eines Konfokalmikroskops untersucht, die geschliffenen
Probenkorper aus Abb. 4.31 haben eine gemittelte Rautiefe R, von 2+ 1 um. Die as-built Probenkorper
aus Abb. 4.31 weisen eine mittlere Rautiefe von R, = 74 =20 um an der Unterseite, also an der Grenz-
flache zum Supportmaterial, auf. Die Seitenflichen und Oberflichen sind mit einem R, von 40 + 10 um
weniger rau, fiir mehr Details siche Abschnitt 4.2.3. Das Wohlerdiagramm zeigt, dass Proben mit der
geschliffenen Oberfliche aus konventionellem Material bei 6,,,, = 500 MPa bereits der Grenzlastspiel-
zahl von 2 - 10® ohne Bruchereignis widerstehen. Bei der hochsten aufgebrachten Last dieser Probenart
werden noch etwa 2 - 10° Lastspiele erreicht. Additiv gefertigte Proben mit der rauen, unbearbeiteten
Oberfliche iiberstehen 2 - 10° Lastspiele nur bei 6, = 400 MPa. Sie liegen damit um 100 MPa niedriger
als beim konventionellen Material. Bei der hochsten aufgebrachten Maximallast von 6;,,, = 600 MPa
wurden noch Bruchlastspielzahlen der rauen Proben im Bereich von 2 - 10° erreicht. Dieses Lastniveau
wurde fiir diesen Probentyp als hochste Last gewéhlt, um in einem vergleichbaren Bereich der erreichten
Lastspielzahlen zu bleiben.

Das additiv gefertigte und geschliffene Material hat deutlich hohere Lastspielzahlen bei hoheren Ma-
ximalspannungen O, erreicht, bei o,,,, = 550MPa werden keine Bruchereignisse verzeichnet. Bei
Omax = 800 MPa werden Lastspielzahlen zwischen 2,5 - 10° und 6,3 - 10° erreicht, eine Probe bricht auch
nach 2 Millionen Zyklen nicht. Diese Beobachtung stimmt gut mit der in Abschnitt 4.3.1 beobachteten
Trend der Steigerung der Streckgrenze iiberein.

Auch in der Literatur sind Beispiele geschildert, in denen additiv gefertigte Proben mit bearbeite-
ter Oberfldche ein besseres Ermiidungsverhalten zeigen als Proben mit der rauen as-built-Oberflidche
[55, 350, 351]. Dies ist in gutem Einklang mit den Beobachtungen aus Abb. 4.31.

Hadhdadi et al. haben ebenfalls gezeigt, dass sich das additiv gefertigte Gefiige positiv auf das Er-
miidungsverhalten einer 304-L Legierung auswirkt im Vergleich zu 16sungsgeglithtem herkommlichen
Material [352]. Ahnliche Effekte in 316L wurden von Yu et al. vorgestellt [322]. Diese Beobachtungen
stehen in gutem Einklang mit den in 4.31 beobachteten Steigerungen der Lastspielzahlen.

Parallel zu den rein mikrostrukturell begriindeten Beobachtungen lésst sich in Abb. 4.31 erkennen, dass
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4 Untersuchungsergebnisse

auf jedem Lasthorizont die Proben mit hoherer Porositdt hohere Lastspielzahlen erreichen. Wie es zu
dieser Beobachtung kommt, ist bisher noch unklar, gegebenenfalls l4dsst sich diese Beobachtung auf von

der Abb. 3.13 abweichende Spannungsfelder zuriickfiihren.

Fortschritt der plastischen Verformung im Wechselbiegeversuch

Zur genaueren Untersuchung des Fortschritts der plastischen Verformung im Wechselbiegeversuch wur-
de ein wiederholt unterbrochener Ermiidungsversuch durchgefiihrt. Hierzu wurde in einem Abstand von
Smm auf der Unter- und Oberseite der Biegungsprobe mithilfe des Feritscopes der Martensitgehalt der
Probe gemessen. Hierbei ist zu beachten, dass dies nur qualitative Aussagen iiber den Fortschritt der
plastischen Verformung erlaubt, da das Messvolumen grofer sein sollte als der Querschnitt der Proben

zuldsst. Abb. 4.32 zeigt den Verlauf des mit dem Feritscope gemessenen Martensitgehalts in einer Ermii-

dungsprobe.
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Abbildung 4.32: Entwicklung des Martensitgehalts im Verlauf eines Ermiidungsversuchs mit Legende der aufgetragenen
Messpunkte. Zusitzlich ist der simulierte Verlauf der Spannungen, wie bereits in Abb. 3.13 gezeigt, in
einer Uberlagerung dargestellt.

Zur Wahrung der Ubersichtlichkeit wurden nur vier der gemessen Positionen aufgetragen, die iibrigen
Positionen zeigten keine Anderung im Verlauf der Priifung, hier ist demnach keine extreme plastische
Verformung aufgetreten. Da die Priifkorper unter dieser Art der Belastung nur an einer Stelle brechen ist
es durchaus zu erwarten, dass die plastische Verformung sich nur an einer Position lokalisiert. Zusétz-
lich wurde in die Legende der gemessenen Position der durch Simulation ermittelte Spannungsverlauf

in der Ermiidungsprobe dargestellt. Ab etwa 22000 Lastwechseln (in Abb. 4.32 mit der grauen Linie
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4.3 Additiv gefertigtes Material auf dem Priifstand

markiert) steigt der gemessene Martensitanteil an der Position des griinen Kreises O an, dieser Bereich

der Auftragung ist in Abbildung 4.33 genauer dargestellt.
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Abbildung 4.33: Martensitbildung wiihrend der Materialermiidung kurz vor dem Bruch, Detaildarstellung von Abb. 4.32.

Am Verlauf des Martensitgehalts an den anderen Positionen ist ab etwa 33000 Lastspielen ein Anstieg
erkennbar, im Fall der roten Position [J von 34100 Lastspielen zu 34200 Lastspielen sprunghaft. Auch an
der blauen Position A ist ein Anstieg bei ungefihr 32000 Lastspielen bis zum Bruchereignis erkennbar.
Der Bruch erfolgte von der Auflagerseite nahe der griinen Position O . Die simulierten Spannungsver-
laufe zeigen, dass diese Position nahe des Umkehrpunkts aus dem Zug- ins Druckspannungsgebiet ist.
Die gezeigten Ergebnisse verdeutlichen, dass anhand des Martensitgehalts deutlich vor dem Brucher-
eignis eine Lokalisierung der Schidigung und zudem eine Abschitzung iiber den Zustand des Bauteils

beziehungsweise des Probenkdrpers erfolgen kann.

Bruchflachen der Ermiidungsproben

Abbildung 4.34 zeigt die Bruchfliche einer Ermiidungsprobe, welche in der Endkontur gedruckt wur-
de. In der Ubersichtsdarstellung 4.34A sind zwei Anrisspunkte erkennbar. Der Riss ist im dargestellten
Fall an zwei Stellen nahe der Oberfliche initiiert worden, wie durch die beiden Pfeile hervorgehoben
wurde. Der Riss hat sich nahezu kreisformig von den Initiierungsstellen ausgebreitet. Die hoher ver-
groBBerte Abbildung zeigt typische Eigenheiten eines transgranularen Bruchs mit Schwingstreifen, wie
bereits mehrfach in der Literatur diskutiert [353—-355]. Die Rastlinien (eng.: striations) sind nur schwach

ausgepragt und nicht klar vorzugsorientiert zu erkennen.
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4 Untersuchungsergebnisse

(A) Ubersicht der Bruchfliiche einer Ermiidungsprobe. (B) Detailaufnahme der Bruchfldche mit durch Linien hervor-
gehobenen Raststreifen.

Abbildung 4.34: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Bruchfliche einer Ermiidungsprobe.

Abb. 4.35 zeigt sphérische, oxidische Einschliisse, wel-
che am Ubergang zwischen Ermiidungsbruch und Rest-
gewaltbruch auftraten. Dieser Bereich liegt sehr nahe der
neutralen Faser des Biegebalken, siehe hierzu die grii-

ne Firbung in Abb. 3.13 oder in der Uberlagerung der

Legende in Abb. 4.32. In diesem Bereich der Probe be-
Abbildung 4.35: oxidische Einschliisse (hell, mit ro- trigt die Mittelspannung ungefihr null, daher sollten die-

ten Kreisen markiert) am Ubergang  go Eipgchliisse auch nicht signifikant durch lokale Span-

zwischen transgranularem Bruch
und Restgewaltbruch nungsiiberhohung zur Rissinitiierung beitragen.

Zusammenfassung der Ermiidungsstudien

Die Additive Fertigung fiihrt hauptsichlich aufgrund des besonderen Gefiiges zu einer deutlichen Stei-
gerung der Lebensdauer von Bauteilen bei gleicher Lastspielzahl. Bei einem Lasthorizont von G,y =
800MPa werden statt etwa 2 - 107 fiir konventionelles Material bis zu 10° Lastspiele durch additiv ge-
fertigtes Material erreicht. Durch die Anderung des Gefiiges lassen sich bei gleicher Lastspielzahl zum
Bruch etwa 100 MPa hohere Maximalspannungen erreichen.

Der Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften durch die leicht voneinander abweichenden chemi-
schen Zusammensetzungen der Legierungen ist an dieser Stelle nicht genauer bekannt. Eine voneinan-

der abweichende chemische Zusammensetzung kdnnte abweichende Stapelfehlerenergien und dadurch
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4.4 Wasserstoffgehalte und Diffusion

marginal unterschiedliche Verhalten bei plastischer Verformung provozieren. Dieser Einfluss diirfte ge-
geniiber dem Einfluss durch das AM-Gefiige und der damit verbundenen Steigerung der Streckgrenze
jedoch vernachléssigbar sein. Kritisch zu bewerten sind randnahe Poren und Einschliisse zwischen der
umlaufenden Laserbahn, dem Perimeter und der Schraffur, sowie die allgemein sehr raue Oberfliche von
nicht nachbearbeiteten Bauteilen [356, 357]. Dies kann die Rissbildung begiinstigen. Fiir unbearbeitetes
additiv gefertigtes Material mit rauer as-built-Oberfliche werden etwa 150 MPa weniger als beim kon-
ventionellen Material erreicht. Dies ist einerseits auf die vereinfachte Rissinitiierung durch die Rauheit
aufgrund der Kerbwirkung an der Oberfliche zuriickzufiihren. Zusitzlich kommt es durch anhaftende
Pulverpartikel und die Rauheit zu einer Uberschiitzung der Probenabmessungen, wodurch hohere Lasten
errechnet und aufgebracht werden als bei einem ideal planparallelen Probenkorper [358], wie dies eben-
falls schon beim Probenkorper im Zugversuch beobachtet wurde, siehe hierzu Abb. 4.26.

Additiv gefertigte Proben mit der rauen Oberflache verzeichnen eine Reduktion von etwa 100 MPa bei
gleicher Lebensdauer gegeniiber geschliffenem konventionellen Material. Im Vergleich zum additiv ge-
fertigten und geschliffenen Material, ohne randnahe Poren, sind es sogar 250 MPa weniger bei nihe-
rungsweise gleicher Lebensdauer. Auffillig ist zudem, dass additiv gefertigte Probenkorper mit leicht
erhohter Porositit im Vierpunktbiegungsversuch hohere Grenzlastspielzahlen erreichen, unabhingig von
der Oberflichenbeschaffenheit. Dieser Effekt ist vermutlich auf verinderte Spannungsgradienten in der
Probe zuriickzufiihren.

Durch die Beobachtung des wihrend des Schwingversuchs gebildeten Martensitanteils 14sst sich der Ort
des spiteren Bruchs deutlich frither als durch rein optische Mittel eingrenzen. Im gezeigten Fall lie3 sich
etwa 13400 Zyklen (von 35400 Lastspielen bis zum Bruch ~ 1/3) vor dem Bruch der Probe bereits iiber

den lokal erhohten Martensitgehalt der Ort der spéteren Rissausbreitung vorhersagen.

4.4 Wasserstoffgehalte und Diffusion

Im folgenden Abschnitt werden die Ergebnisse der Wasserstoftbeladung bzw. der Wasserstoffdiffusions-
untersuchungen durch elektrochemische Permeationsversuche gezeigt. AuBlerdem wurden, um den Ge-
samtgehalt und die Menge des an Defekten gebundenen Wasserstoffs mit den zugehorigen Bindungsener-
gien zu untersuchen, Schmelzextraktions- und thermische Desorptionsexperimente (TDS) durchgefiihrt.
Im Anschluss folgt der Abschnitt 4.5 zu mechanischen Untersuchungen durch einachsige Zugversuche

und Schwingversuche an mit Wasserstoff beladenen Probenk&rpern.
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4 Untersuchungsergebnisse

4.4.1 Wasserstoffdiffusion

Zur Untersuchung der Wasserstoffdiffusion in dem additiv gefertigten 316L. wurden Permeationsver-
suche durchgefiihrt, vgl. Abschnitt 3.7. Die Probe wurde beidseitig bis zur Kérnung 4000 geschliffen
und anschliefend wie in Abschnitt 3.2 beschrieben, beidseitig in der UHV-Anlage im Argonplasma
erodiert und anschlieBend nach zweiminiitiger Umpositionierung des Probenhalters ohne Brechen der
UHV-Bedingungen mit Palladium beschichtet. Die Probe war vor der Erosion 174 um dick, eine Kon-
trollmessung der Probendicke nach erfolgtem Diffusionsexperiment konnte keine Dickenidnderung durch
die Probenpriparation nachweisen. Bei dem genutzten Blech handelte es sich um Abschnitte aus Uber-
maBkorpern wie in Abb. 3.14.

Die Probe wurde mit kurzen Pulsen konstanter Spannung von —0,7 V beaufschlagt. Der maximale Bela-
destrom wurde auf / < 5mA/cm? begrenzt, um dhnliche Bedingungen wie bei Lin et al. [40] einzustellen
und das beobachtete Phianomen der hohen Diffusionsgeschwindigkeit bei niedrigen Strémen zu tiber-
priifen. Aufgrund der potentiostaten Beladungspulse konnen keine Konzentrationsangaben nach dem
Faradayschen Gesetz getroffen werden. Die Abbildung 4.36 zeigt die ersten beiden Beladungspulse und

das Signal auf der Mess-Seite der Probe.
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(A) erster Beladungspuls, durch mangelhafte Abschirmung  (B) zweiter Beladungspuls, Es wird eine Durchbruchszeit 7
ist der Beladungspuls auch auf der Messseite detektiert von 207 s beobachtet.
worden, der betroffene Bereich ist grau hinterlegt. Es wird
eine Durchbruchszeit tp von 218 s beobachtet.

Abbildung 4.36: Verlauf der elektromotorischen Kraft (EMF) der ersten beiden Beladungspulse zur Bestimmung der Durch-
bruchszeit 7p im Rahmen der Untersuchung der Diffusionsgeschwindigkeit von Wasserstoff in dem additiv
gefertigten Material.

Sobald der durch den Beladungspuls freigesetzte Wasserstoff durch die Probe diffundiert ist, steigt das
chemische Potenzial auf der Mess-Seite, was iiber die elektromotorische Kraft (EMF) messbar ist.
Der beobachtete Peak zu Beginn der Messung im grau schattierten Bereich (f < 80s) in Abb. 4.36A folgt

aus der mangelhaften Abschirmung des Messaufbaus, welche bis zum zweiten Messvorgang durch eine
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4.4 Wasserstoffgehalte und Diffusion

zusitzliche Abschirmung mittels geerdeter Aluminiumfolie um Kabel und zwischen elektrochemischer
Doppelzelle und Elektronik verbessert wurde. Der EMF-Anstieg ist vergleichsweise gering und liegt
bei unter 1 mV. Die erhaltenen Durchbruchszeiten #p sind in Tabelle 4.5 aufgefiihrt. Der resultierende
Diffusionskoeffizient D wurde wie in Abschnitt 3.7 beschrieben nach Gleichung 3.7:
dZ
D=———— |
19,8 -1p
errechnet. Hierbei beschreibt d die Probendicke. Diese Messungen ergaben Diffusionskoeffizienten von

etwa 7- 107 12n?/s,

Fiir konventionellen 316L-Edelstahl werden Diffusionskon-

stanten im Bereich von 1,7-107"#%/5 [200] bis 1.4-1071°7*/s | probendicke | D

[40] nachgewiesen, wie bereits im Abschnitt 2.3 erldutert. Lin in10-%m ins | in 10-12m2 n

et al. zeigten Diffusionskoeffizienten bei elektrochemischer
174 218 7,0

Wasserstoffbeladung bei niedrigen Stromen (<574/cm?) von et-

wa 5-10712m%/s [40] fiir additiv gefertigtes Material und be- 174 207 7,4

griinden die deutlich hohere Diffusivitdt mit der besonderen T,pelie 4.5: Durchbruchszeiten und resultic-

Mikrostruktur. Der Wasserstoff wiirde, analog zur Korngrenz- render Diffusionskoeffizient des

Permeationsversuchs.
diffusion nach Harrison’s Regime C, mit hoher Diffusionsge-
schwindigkeit durch die Zellwinde diffundieren. Die durchgefiihrten Messungen und errechneten Diffu-
sionskoeffizienten bestitigen qualitativ die durch Lin et al. [40] beobachteten Phdnomene. Leichte Ab-
weichungen der resultierenden Diffusionskonstanten sind zu erwarten, da die Zellstruktur mit den cha-
rakteristischen GroBen voneinander stark abweichen kann*. Insgesamt ist die Diffusion von Wasserstoff
in 316L-AM mit Dy = 7- 10~ 2%/ fiir kubisch flichenzentrierten austenitischen Stahl sehr schnell. Ei-

ne homogene Verteilung in einer Zugprobe nach Abb. 3.10A mit einem Querschnitt von 2mm x 2,4 mm

kann bei dieser Diffusionskonstante nach etwa zehn Tagen erwartet werden [207].

4 Lin et al. geben fiir die untersuchte Struktur eine Zellgréfe von 480nm an. Die gezeigten Strukturen dieser Arbeit, sie-
he auch Abb. 4.12, zeigen etwas grofere zelluldre Strukturen im Bereich bis zu 700nm. Dies kann bei vergleichbarer
Zellwand-Dicke ein geringeres Zellwandvolumen mit sich bringen, siehe hierzu auch den Anhang A.2. Dies konnte ein
Grund fiir die beobachtete Abweichung in der Diffusionskonstante sein.
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4 Untersuchungsergebnisse

4.4.2 Bindungsenergien von Wasserstoff: thermische
Desorptionsspektroskopie

Zur Untersuchung der Bindungsstérke des absorbierten Wasserstoffs in den Defekten des additiv gefertig-
ten Materials wurden Desorptionsspektren an den in dieser Arbeit hergestellten Proben bei Aufheizraten
von 6K/s, 10K/s,15K/s und 20K/s gemessen. Die Spektren wurden von Mario Huber (Fraunhofer IWM in
Freiburg) aufgezeichnet. Fiir Details zur Methode sieche Abschnitt 3.8 oder Referenzen [288-290]. Ein
beispielhafter Verlauf der Messdaten eines Experiments mit einer Autheizrate von 10K/min ist in Ab-
bildung 4.37 dargestellt. Hier ist der lonenstrom gegen die Probentemperatur aufgetragen. Der Verlauf
zeigt zwei deutlich getrennte Peaks. Der erste kleinere Peak (1) kann dem diffusiblen Anteil des Wasser-
stoffs [359] zugeschrieben werden, welcher mit einer Bindungsstirke von Eg;sr ~ 7/ /mol [360, 361] nur
schwach gebunden vorliegt.

Diese Beobachtung, kombiniert mit der erhohten Diffusionsgeschwindigkeit des Wasserstoffs durch das
zelluldre Versetzungsnetzwerk des AM-Materials ldsst den Schluss zu, dass diffusibler Wasserstoff in
den Zellwinden vorliegt. Wie bereits in 3.8 erldutert, ldsst sich hieraus leider keine Aussage iiber die
Konzentration des Wasserstoffs in den Zellwédnden ableiten.

Der groB3ere Peak ab 200 °C ist verschieden starken Bindungszustinden des Wasserstoffs an Defekte im
Material zuzuordnen [205]. Er ldsst sich nicht hinreichend genau durch einen einzelnen mathematischen
Peak beschreiben, sodass zwei Gaussfunktionen angepasst wurden (2 und 3). Die Spektren der anderen
Aufheizraten sind im Anhang unter Abschnitt B.4 in der Abbildung B.2 dargestellt, sie dhneln qualitativ
dem Verlauf in Abbildung 4.37.
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Abbildung 4.37: Verlauf der Desorptionsrate mit drei angefitteten Gauss-Peaks (Darstellung mittels Python, Fitting mit-
tels OriginLab OriginPro2022) und der Summenkurve eines TDS-Experiments mit einer Autheizrate von
10K /min, die Fits wurden fiir eine verbesserte Ubersichtlichkeit mit einem Strom-Versatz von 10711 A
aufgetragen. 1: diffusibler Anteil des absorbierten Wasserstoffs, 2 und 3 an Versetzungen gebundener Was-
serstoff.
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4.4 Wasserstoffgehalte und Diffusion

An alle Verldaufe wurden je 3 Gauss-Peaks angepasst. Die Peakpositionen wurden weiter genutzt, um
die Bindungsenergien des Wasserstoffs an die Defekte des Materials zu bestimmen, wie in [187, 362]
beschrieben. In Abbildung 4.38 ist die Auswertung der Peakpositionen der vier Aufheizraten zur Be-
stimmung der Defekt-Bindungs-Energie E7 der beteiligten Defekte nach der Methode von Lee et al.

[289, 290] dargestellt, fiir Details zur Auswertemethode sieche Kap. 3.8. Die Defekte fiir beide ange-
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Abbildung 4.38: Doppellogarithmische Auftragung zur Bestimmung der Bindungsenergien von Wasserstoff in den Defekten
des additiv gefertigten 316L [289, 290]. Die blauen Datenpunkte entsprechen den Positionen der angepass-
ten Peaks (2) bei T < 400°C, die orangen Datenpunkte (3) bei T > 400°C

passten Peaks haben jeweils eine Energie zur Freisetzung des Wasserstoffs E7 von £y = 42 + 5K /mol
und E7 = 444 5k/mol 7. Die Bindungsenergie des Wasserstoffs an den jeweiligen Defekt Ep folgt nun
aus: Er = Ep + Ep;sy, mit der Energie fiir die reguldre interstitielle Diffusion Ey;ry von etwa 7k /mol
[360, 361]. Die Bindungsenergien betragen somit £ — 35 + 5k /mol und Eg = 37 £ 5K /mol.

Die TDS-Untersuchungen haben gezeigt, dass in dem in dieser Arbeit additiv gefertigte und belade-
nen 316L-AM der Wasserstoff sowohl diffusibel, sichtbar am ersten Peak bei 100°C in Abb. 4.37, als
auch gebunden in Defekten, sichtbar am groBen Peak ab 200 °C, vorliegt. Entsprechende Peakpositio-
nen wurden von Escobar et al., Wilson et al. und Oudriss et al. fiir konventionelle Materialien bestitigt
[205, 359, 363].

Der an und in den Defekten gefangene Anteil des Wasserstoffs ldsst sich anhand der gemessenen En-

ergien sowohl Stufenversetzungen als auch Korngrenzen zuordnen [192, 196]. Dieser Beitrag ist vom

5  Fehler folgt direkt aus dem Fit.
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zelluldren Netzwerk, welches die hohen Diffusionskoeffizienten ermoglicht hat, zu differenzieren. Was-
serstoff kann an Versetzungen, auch im Zell-Netzwerk getrappt werden, diffundiert aber zum Teil auch
hindurch. Silverstein et al. haben fiir konventionellen 316L Bindungsenergien von E7 45 = 32 £ 2K/mol
fiir Versetzungen und E7gp = 43 £0,5K /mol fiir Korngrenzen gefunden [192, 196].

Metalnikov et al. [364] berichten fiir 316L-AM Bindungsenergien von 28 44 kJ/mol, welche sie auf elas-
tische Spannungsfelder oder Versetzungskerne zuriickfiihren. Die zweite von Metalnikov et al. beobach-
tete Bindungsenergie betrigt 62 + 5kJ/mol. Diese hohe Bindungsenergie fiihren sie auf das Versetzungs-
netzwerk des 316L-AM zuriick. Dies widerspricht zum Teil den Beobachtungen dieser Arbeit und auch
den berichteten Werten in der Literatur, siehe hierzu auch Tab. 2.3. Eine derart starke Bindung wiirde
auch dem beobachteten erhohten Diffusionskoeffizienten widersprechen. Aus Sicht der vorliegenden Ar-
beit handelt es sich bei diesen tiefen Fallen moglicherweise um Poren, wobei auch die hierfiir in Tabelle
2.3 diskutierten Energien noch zu niedrig erscheinen.

Aufgrund der erwarteten Versetzungsdichten ( 10'> m~2 [82-84]) fiir additiv gefertigtes Material, ist an-
zunehmen, dass Versetzungen einen Teil des hier desorbierten Wasserstoffs bereitstellen. Silverstein et
al. argumentieren auch, dass aufgrund der variierenden chemischen Zusammensetzung der Legierungen

deutliche Abweichungen der Bindungsenergien zu erwarten sind.

4.4.3 Absolute Wasserstoffgehalte

Um den absoluten Wasserstoffgehalt im elektrochemisch beladenen Probenmaterial festzustellen, wur-
den einige Proben mithilfe der Heigasextraktion untersucht, vgl. Abschnitt 3.9. Hierzu wurden Pro-
benfragmente nach dem durchgefiihrten Ermiidungs- oder Zugversuch analysiert. Die Probenfragmente
wurden zuvor bis zu zwei Wochen, wie in Abschnitt 3.2 beschrieben, in direktem Kontakt mit fliissigem
Stickstoff gelagert, um die Effusion so gering wie sinnvoll realisierbar zu halten. Die Probenbruchstiicke
wurden mithilfe eines groBen Seitenschneiders kurz vor der Analyse in passende Stiicke zerteilt. Das
unbeladene, additiv gefertigte Material enthielt im Mittel 3 £ 1 wppm Wasserstoff. Im Mittel wurde im
beladenen Material ein Wasserstoffgehalt von 22 4+ 15 wppm gefunden. Da das verwendete Gerit Ele-
mentrac ONH-p 2 erst kurz vor Ende der durchgefiihrten Untersuchungen zur Verfiigung stand, wurden
an 316L-AM nur 24 Einzelmessungen durchgefiihrt. Die recht hohe Standardabweichung von 415 wppm
begriindet sich aus der groflen Schwankungsbreite zwischen den Einzelproben, welche sich teilweise er-

heblich in ihrer Form unterschieden. Auflerdem variiert die Lagerdauer der Proben untereinander. Hier
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wurde an den vorhandenen Proben kein direkter Zusammenhang beobachtet. Dies gilt es in nachfolgen-
den Studien eingehender zu untersuchen. Zusitzlich zum additiv gefertigten Material wurde auch bela-
denes konventionelles Material auf den absoluten Wasserstoffgehalt untersucht. Es wurde eine ebenfalls
beladene, konventionelle Probe in drei Einzelmessungen analysiert, demnach enthielt sie 18 =5 wppm
Wasserstoff. Diese Probe wurde wie in Abschnitt 3.2 beschrieben fiir mindestens 90 Tage beladen.

Die durchgefiihrten Untersuchungen durch Heilgasextraktion haben gezeigt, dass in unbeladenem Mate-
rial etwa 3 4+ 1 wppm Wasserstoff enthalten sind. An einzelnen Proben wurden beispielsweise Gehalte von
19 £ 10 wppm und 34 + 16 wppm nachgewiesen, wihrend andere kaum erhohte Werte von 12 £ 1 wppm
aufwiesen. Da der Wasserstoffgehalt nicht fiir alle im Folgenden gezeigten Proben bestimmt wurde, wird
in den jeweiligen Tabellen der Gehalt nur dann spezifisch angegeben, wenn eine Messung vorliegt. Fiir

die iibrigen Proben wird der gemittelte Wasserstoffgehalt von 22 4+ 15 wppm angenommen.

4.4.4 Diskussion der Wasserstoffanalytik

Im Rahmen der Untersuchungen zur Wasserstoffanalytik wurde beobachtet, dass Wasserstoff in addi-
tiv gefertigtem 316L-AM deutlich schneller diffundieren kann als in konventionellem Material [200].
Dies wurde auch von Lin et al. [40] gefunden. Zudem wurde durch thermische Desorptionsspektro-
skopie gezeigt, dass der Wasserstoff sowohl diffusibel in den Zellwinden, als auch in den Defekten
gebunden vorliegt. Die Gesamtgehaltsuntersuchungen durch HeiB3gasextraktion zeigten einen mittleren
Wasserstoffgehalt fiir das additiv gefertigte Material von 22 + 15 wppm nach der Wasserstoffbeladung
bei konstantem Potenzial. Die hohe stochastische Streuung rithrt mutmaflich von einer ungleichmifi-
gen Verteilung des Wasserstoffs im Probenmaterial her. Dies kann durch eine ungleichméfige Porenver-
teilung begriindet sein. AuBlerdem kann aufgrund der stark variierenden Probenformen der Wasserstoff
wihrend der Lagerung im fliissigen Stickstoff ungleichméBig aus dem Probenmaterial heraus diffundiert
sein. Die Messstrecken der Zugproben sind nach der Priifung lange, diinne Stiibe, wohingegen die Enden
der Zugproben weniger verformt sind. Hieraus ergeben sich teilweise deutlich unterschiedlich lange Dif-
fusionswege. Zwischen der mechanischen Priifung und der nachfolgenden Wasserstoffgehaltsmessung

wurden die Probenfragmente bis zu zwei Wochen in fliissigem Stickstoff gelagert.

111



4 Untersuchungsergebnisse

4.5 Wasserstoffeinfluss auf mechanische Eigenschaften

Um den Einfluss von Wasserstoff auf das mechanische Verhalten des additiv gefertigten 316L zu untersu-
chen, werden im Folgenden Zugversuche und Ermiidungsstudien an mit Wasserstoff beladenem Material
vorgestellt. Die Wasserstoffbeladung wurde wie im Abschnitt 3.2 beschrieben durchgefiihrt. Die Ergeb-
nisse sind jeweils in Bezug auf unbeladenes Material dargestellt. Im Fall der additiv gefertigten Proben
wurden je Orientierung vier Proben, wie in Abschnitt 3.2 beschrieben, mit Wasserstoff beladen. Im Fall
der konventionellen Proben waren es je Orientierung drei aus dem Stab entnommene Proben. Zu jeder
Orientierung sind ebenfalls Verfestigungskurven unbeladener Proben dargestellt, um den Effekt durch
den zugefiihrten Wasserstoff deutlicher herauszustellen. Im Folgenden werden alle Verfestigungskurven

der beladenen Proben gezeigt.

4.5.1 SSRT - Zugversuche (SSRT) mit Wasserstoffeinfluss

Im Folgenden werden die Zugversuche an wasserstoffbeladenen Proben gezeigt. Zunichst an Proben
aus konventionellem 316L und anschliefend aus gedrucktem 316L-AM. Im Fall der additiv gefertigten
Proben werden alle aufgenommenen Spannungs-Dehnungsverldufe gezeigt, eine Vorauswahl findet nicht

statt. In Abbildung 4.39 sind Zugversuche an konventionellem Material dargestellt.
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Dehnung Dehnung
(A) Spannungs-Dehnungs-Verldufe von Proben aus kon-  (B) Spannungs-Dehnungs-Verliufe von Proben aus kon-
ventionellem Material, lings eines rundgekneteten ventionellem Material, radial eines rundgekneteten
Stabs aus dem Material entnommen. Die beladenen Stabs aus dem Material entnommen. Die beladenen
Proben enthalten 18 =5 wppm Wasserstoff. Proben enthalten 18 &5 wppm Wasserstoff.

Abbildung 4.39: Wasserstoffeinfluss auf das Verformungsverhalten von konventionellem Material im SSRT-Zugversuch.
Die Wasserstoffbeladung erfolgte elektrolytisch bei 7 = 50 °C fiir mehr als 90 Tage. Die beladenen Proben
enthalten 18 + 5 wppm Wasserstoff.

Tab. 4.6 zeigt die mechanischen Kennwerte der Spannungs-Dehnungs-Verlidufe aus Abb. 4.39.
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Probentyp | porbe | TGN | G in MPa | R, in MPa A Acu A— Ay | Guuer in MPa

& Orientierung in wppm -
ohneH | = 610+3 304+2 0,877+0,001 | 0,638+0,001 | 0,238 255
._5 607 +3 3002 0,8544+0,001 | 0,626+0,001 | 0,227 261
.% 18+5 597+2 300+2 0,746+0,001 | 0,576+0,001 | 0,170 203
mit H § 18+5 590+2 273+2 0,741+0,001 | 0,610+£0,001 | 0,170 229
18+5 599+2 273+2 0,793+0,001 | 0,570£0,001 | 0,135 245
ohne H 613+3 326+2 0,7254+0,001 | 0,564+0,001 | 0,162 161
- 615+3 320+2 0,745+0,001 | 0,596+0,001 | 0,149 159
3 58643 28042 0,5604+0,001 | 0,501+0,001 | 0,059 246
mit H - 18+5 587+2 278 +£2 0,618+0,001 | 0,534+0,001 | 0,084 208
599+2 31242 0,677+0,001 | 0,443+£0,001 | 0,234 204

Tabelle 4.6: Wasserstoffeinfluss auf die mechanischen Kennwerte von konventionellem Material im SSRT-Zugversuch. Die
Wasserstoffbeladung erfolgte elektrolytisch bei 7 = 50 °C fiir mehr als 90 Tage. Die beladenen Proben enthalten
18 =5 wppm Wasserstoft.

Die Graustufen reprisentieren wieder Zugversuche an unbeladenem Material, die farbigen Verfesti-
gungsverlidufe sind von wasserstoffbeladenen Proben, diese enthalten im Mittel 18 £ 5 wppm Wasser-
stoff. Da die Priitkorper ldngs der Richtung eines Stabs und quer hierzu entnommen wurden, wird in der
Abbildung zwischen longitudinal und radial unterschieden.

Es werden leicht reduzierte Bruchdehnungen und eine reduzierte Duktilitit in der Einschniirung beobach-
tet. Es sind jedoch in der untersuchten Probenmenge keine sproden Briiche eingetreten. In longitudinaler
Probenorientierung werden global die hoheren Bruchdehnungen erreicht, ohne Wasserstoffbeladung bre-
chen die Proben ab € > 0,8, mit Wasserstoffbeladung um € ~ 0,7. Im Fall der radialen Proben liegen
beide Werte etwa Ae = 0,1 niedriger. Die Verfestigungskurven der wasserstoffbeladenen Proben ver-
laufen bis zur Einschniirung sehr dhnlich wie die der nicht beladenen Proben.In Abbildung 4.40 und
Tabelle 4.7 sind die Verfestigungsverldaufe von senkrecht zur Aufbaurichtung additiv gefertigtem Materi-
al dargestellt. Die schwarze und graue Kurve zeigen das Verhalten von unbeladenem (Wasserstoffgehalt:
3+ 1 wppm) Material, die farbigen Verldufe sind Spannungs-Dehnungskurven von Proben, die wie in
Abschnitt 3.2 beschrieben mit Wasserstoff beladen wurden. Die beladenen Proben enthalten im Mittel
22 4+ 15 wppm Wasserstoft.

Bei den gezeigten Verfestigungsverldufen féllt besonders das Einsetzen der dynamischen Reckalterung
auf, bei dem es zu einem Abfall der Spannung um etwa ein Drittel der Streckgrenze kommt. Der einge-
rahmte Bereich der Verfestigungskurve wurde in der eingesetzten Teildarstellung der Verfestigungskurve
noch einmal vergroBert dargestellt. Bei der grau dargestellten Verfestigungskurve handelt es sich um eine

nicht mit Wasserstoff beladene Probe.
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Abbildung 4.40: Verfestigungsverldufe der SSRT-Zugversuche von Proben aus additiv gefertigtem Material, das senkrecht
zur Aufbaurichtung gedruckt wurde, siehe hierzu auch die Lageabbildung. Der Beginn des PLC-Effekts
ist fiir eine der Proben vergrofert dargestellt. Der Waserstoffgehalt einiger der Proben dieser Orientierung
wurde bestimmt, fiir die Gehalte siehe Tabelle 4.7. Im Mittel iiber alle untersuchten wasserstoffbeladenen
Proben wurde ein Wasserstoffgehalt von 22 £ 15 wppm festgestellt.Die Wasserstoffbeladung erfolgte elek-
trolytisch bei 7 = 50 °C fiir mehr als 90 Tage. Die beladenen Proben enthalten im Mittel 22 4= 15 wppm
Wasserstoff.

Das beobachtete Phidnomen ldsst sich durch eine nahezu gleichzeitige Losung vieler Versetzungen in
verschiedenen Gleitsystemen von den Interstitionsatomen erkldren, die hierbei zu erwartenden Stufen im
fallenden Ast des Spannungsverlaufs sind zu erkennen. Als Interstitionsatome kommen sowohl Kohlen-
stoff, als auch Sauerstoff, Stickstoff und Wasserstoff in Frage. Die Detaildarstellung in der Abb. 4.40
zeigt, dass sich einzelne Stufen in diesem Event erkennen lassen. Der PLC-Effekt scheint unabhéngig
von der Wasserstoffkonzentration einzutreten, da er auch bei unbeladenem Material (gezeigter grauer
Verlauf) auftritt. Im detaillierten Vergleich des zackigen Spannungs-Dehnungsverlaufs ldsst sich kein
Unterschied zwischen beladenen und unbeladenen Proben erkennen.

Allgemein weichen die Verfestigungsverldufe dieser Orientierung nicht stark voneinander ab. Lediglich
die plastische Verformung der Einschniirung erscheint bei den beladenen Proben in einem geringfiigig

kleineren Dehnungsintervall abzulaufen. Dieser Sachverhalt lisst sich besonders der Tabelle 4.7 anhand
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4.5 Wasserstoffeinfluss auf mechanische Eigenschaften

Probentyp ‘ Farbe ‘ H-Gehalt in wppm | Ry in MPa | Rp,, in MPa A Acm A—AGym | Ogucr in MPa

675+3 547+2 0,530+0,001 | 0,321 40,001 0,209 283

ohne H 341
671+3 539+2 0,560+0,001 | 0,27140,001 0,289 291
40+23 672+3 542+2 0,457 40,001 | 0,406+0,001 0,051 212
H 17+3 661 +3 53542 0,500+£0,001 | 0,339+0,001 0,161 274

mi

92415 673+3 540+2 0,553+0,001 | 0,3494+0,001 0,204 262
- ’ 669+3 541+2 0,552+0,001 | 0,377 40,001 0,175 314

Tabelle 4.7: Erreichte mechanische Kennwerte im SSRT-Zugversuch von additiv gefertigtem Material, das senkrecht zur

Aufbaurichtung gedruckt wurde. Die schwarz geschriebenen Wasserstoffgehalte wurden fiir die jeweiligen Pro-
ben bestimmt. Bei den {ibrigen Proben wird der errechnete Mittelwert des Wasserstoffgehalts dieses Probentyps
in grau dargestellt.

des Parameters A — Ay entnehmen. Dieser Parameter ist ein Maf} fiir die Duktilitat wahrend der Ein-

schniirung kurz vor dem Bruch. Zusitzlich wurde die Spannungsabnahme dieses Teilverlaufs der Ver-

festigungskurve in dem Parameter oy, ausgewertet. Hier fillt auf, dass im Fall der beladenen Proben

geringere Einschniirdehnungen erreicht werden und vor dem Bruch weniger Spannungen abgebaut wer-

den. Da der PLC-Effekt durch eine Erhohung der Wasserstoffkonzentration, wie in Abb. 4.40 dargestellt,

nicht verstéarkt wird, ist davon auszugehen, dass hauptsichlich die anderen interstitiell gelosten Spezies

die Versetzungen verankern, wie zum Beispiel Kohlenstoff oder Stickstoff.

In Abb. 4.41 sind die Verfestigungsverldaufe von additiv gefertigtem 316L-AM dargestellt,

einem Winkel von 45 ° zur Aufbaurichtung gedruckt wurde.
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Abbildung 4.41: Verfestigungsverliufe der SSRT-Zugversuche von additiv gefertigten Proben mit einer Orientierung von
45° zur Aufbaurichtung. Der Wasserstoffgehalt (vgl. Tabelle 4.8) betrdgt im Mittel 22 & 15 wppm. Die
Beladung erfolgte elektrolytisch bei 50 °C tiber mehr als 90 Tage. Der PLC-Effekt trat erneut auf, zwei der

vier beladenen Proben versagten sprode nahe der Zugfestigkeit des unbeladenen Materials.
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4 Untersuchungsergebnisse

Probentyp ‘ Farbe ‘ H-Gehalt in wppm | Ry in MPa | Rp,, in MPa A Acm A—Agy | Oguer in MPa
705+3 557+2 0,665+0,001 | 0,4774+0,001 0,188 282
ohne H 341
701+3 556+2 0,600+0,001 | 0,4464+0,001 0,154 298
689+3 542+2 0,390+0,001 .
22415 sproder Bruch
« H 693 +3 545+2 0,402+0,001
mil
13+£1 69343 544 £2 0,628 £0,001 | 0,512£0,001 0,116 276
22415 686+3 543+2 0,4834+0,001 | 0,40340,001 0,080 221

Tabelle 4.8: Wasserstoffeinfluss auf die mechanischen Kennwerte des Zugversuchs von Proben, die in einem Winkel von 45 °
zur Aufbaurichtung gefertigt wurden. Die Wasserstoffbeladung erfolgte elektrolytisch bei 7 = 50 °C fiir mehr
als 90 Tage.

Die zuvor beschriebene Beobachtung der reduzierten Duktilitdt im Bereich der Einschniirdehnung wie-
derholt sich bei diesen Proben. Dies zeigt sich durch die stirkere Kriimmung des Verlaufs der Kurven bei
der Einschniirdehnung und den reduzierten Werten der Einschniirdehnung A — Ay, und des Spannungs-
unterschieds oy, in Tabelle 4.8. Vergleicht man die gezeigten Kennwerte mit denen aus Tabelle 4.7,
fillt auf, dass das Bruchereignis noch ein klein wenig rascher zu verlaufen scheint, da die Einschniirdeh-
nung der beladenen Proben in Tabelle 4.8 A — Ay noch kleiner ist. Dies lédsst sich durch einen optischen
Vergleich der Verfestigungskurven aus Abb. 4.40 und 4.41 leicht bestitigen. Die Anisotropie des Ma-
terials, wie sie iiber die Parameter der Zugfestigkeit Ry und der Streckgrenze Rp,, im Vergleich beider
Tabellen auffillt, wird hier nicht genauer genannt, das Phiinomen wurde bereits in Abschnitt 4.3.1 mit
Abb. 4.22 und Abb. 4.23 vorgestellt. Zudem sind zwei der vier beladenen Proben sprode gebrochen. Die
bereits erwihnte Ahnlichkeit der Verfestigungsverliufe zwischen beladenen und unbeladenen Proben bis
zur Einschniirung trifft auch fiir diese Orientierung zu.

Abb. 4.42 zeigt die Spannungs-Dehnungsverldaufe von additiv gefertigten Proben, welche parallel zur

Aufbaurichtung gefertigt wurden.
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(A) Verfestigungsverldufe der SSRT-Zugversuche von Proben aus additiv gefertigtem Material, das parallel zur Auf-
baurichtung gedruckt wurde. Der Waserstoffgehalt einiger der Proben dieser Orientierung wurde bestimmt, fiir
die Gehalte sieche Tabelle 4.42B. Im Mittel iiber alle untersuchten wasserstoffbeladenen Proben wurde ein Wasser-

stoffgehalt von 22 £ 15 wppm festgestellt.

Probentyp ‘ Farbe ‘ H-Gehalt in wppm | Ry in MPa | Rp,, in MPa A Acm ‘ A—Acm ‘ Oyuc: in MPa
ohne H 3+1 567+2 45342 0,778 £0,001 | 0,448 40,001 ‘ 0,330 ‘ 235
22415 560+2 45542 0,461 £0,001 .
. sproder Bruch
mit H 19+10 554+2 45342 0,494 £0,001
22+15 556 +2 450+2 0,693 +£0,001 | 0,365+0,001 ‘ 0,328 ‘ 239

(B) Erreichte mechanische Kennwerte im SSRT-Zugversuch von additiv gefertigtem Material, das parallel zur Aufbaurich-
tung gedruckt wurde. Die schwarz geschriebenen Wasserstoffgehalte wurden fiir die jeweiligen Proben bestimmt. Bei den
tibrigen Proben wird der errechnete Mittelwert des Wasserstoffgehalts dieses Probentyps in grau dargestellt.

Abbildung 4.42: Wasserstoffeinfluss auf Verformungsverhalten von Proben, die parallel zur Aufbaurichtung gedruckt wur-
den. Die Wasserstoffbeladung erfolgte elektrolytisch bei 7 = 50 °C fiir mehr als 90 Tage. Auch an diesen
Spannungs-Dehnungskurven ist der PLC-Effekt zu beobachten, zwei der drei mit Wasserstoff beladenen
Proben brechen sprode bei Spannungen in Hohe von etwa der Zugfestigkeit des unbeladenen Materials.
Die duktil gebrochene Probe, die mit Wasserstoff beladen wurde, weist bei gleicher Orientierung eine um
0,085 geringere Dehnung bis zum Bruch auf als das unbeladene Material.

Zwei der mit Wasserstoff beladenen Proben brachen sprode bei Spannungen nahe der Zugfestigkeit der
unbeladenen Probe bei Dehnungen von 0,46 beziehungsweise 0,49. Im Fall der duktil gebrochenen
Probe ist eine Reduktion der Bruch- und Gleichmafdehnung um 0,09 bzw. 0,08 zu beobachten. Der
Spannungs-Dehnungs-Verlauf der schwarzen, unbeladenen Probe und der griinen, beladenen Probe ver-

lauft jedoch sehr dhnlich.

Bruchflachen der additiv gefertigten Proben nach dem Zugversuch Im Folgenden werden

einige Beobachtungen anhand exemplarischer Bruchflichen von additiv gefertigten Proben diskutiert.
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Im Regelfall liegt die Bruchfldche rechtwinklig zur Zugrichtung, in einigen Fillen kann man bei den mit
Wasserstoff beladenen Proben sekundire kleine Risse an der Oberflache im Bereich der Einschniirung
beobachten. Abbildung 4.43 vergleicht die Form der Dimpel zweier Bruchflichen additiv gefertigter

Proben.

Abbildung 4.43: Anderung der Form der Dimpel an den Bruchfléichen additiv gefertigter Proben durch Wasserstoff. In der
linken Teilabb. sind die nahezu kreisrunden Dimpel einer unbeladenen Probe gezeigt (Abb. 4.20), in der
rechten die teilweise ldnglichen Dimpel (mit Pfeilen markiert) einer mit Wasserstoff beladenen Probe
(orange Kurve in Abb. 4.41). Bei unbeladenen Proben wurden keine lédnglichen Dimpel beobachtet.

In der linken Hélfte der Abbildung 4.43 sind die nahezu kreisformigen Dimpel einer additiv gefertig-
ten, unbeladenen Probe zu erkennen. In der rechten Hélfte der Abbildung 4.43 sind teilweise ldngliche
Dimpel zu erkennen, diese Probe (orange Kurve in Abb. 4.41) wurde mit Wasserstoff beladen. Diese
Anderung der Form der Dimpel bei wasserstoffbeladenen austenitischen Stihlen wird in der Literatur
fiir konventionelles Material ebenfalls diskutiert [365-368]. Marchi et al. [365, 368] argumentieren, dass
interstitieller Wasserstoff im Rissausbreitungsprozess die Nukleation von Hohlrdumen an zusitzlichen
Defekten ermoglicht und dies die Ursache fiir die leicht veridnderte Rissausbreitung ist. Die Autoren
[366-368] argumentieren, dass die ldngliche Form der Dimpel daher riihrt, dass sich die Hohlrdume, die
spéter die Dimpel bilden, auch an Scherbdndern und nicht, wie im unbeladenen Fall, hauptsédchlich an
Einschliissen bilden.

Abbildung 4.44 zeigt die Bruchfliache einer additiv gefertigten Probe, welche nicht mit Wasserstoff bela-

den wurde, nach dem Zugversuch.
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4.5 Wasserstoffeinfluss auf mechanische Eigenschaften

Abbildung 4.44: typische Dimpelbruchoberfliche einer additiv gefertigten Probe, welche nicht mit Wasserstoff beladen
wurde, nach dem Zugversuch. Man erkennt ausschlieB3lich halbrunde Vertiefungen mit Dimpeln.

Diese Bruchflache zeigt mit Dimpeln belegte halbrunde Vertiefungen von etwa 5 um bis 10 um GroéBe,
welche ebenfalls mit Dimpeln belegt sind, siehe hierzu auch die Vergroerung in der rechten Bildhilfte
der Abb. 4.44. Diese grofleren Vertiefungen sind in Abb 4.44 durch rote Linien verdeutlicht. Die Literatur
erklért deren Entstehung durch das Zusammenwachsen mehrerer kleiner Hohlrdume (eng.: microvoids),
wie bereits in Abschnitt 4.3.1 erldutert. Die kleinen Hohlrdume entstehen durch Spannungslokalisation
an Fremdphasenpartikeln oder Einschliissen. Eine Bildung am Martensit in der verzwillingten austeni-
tischen Matrix wire ebenfalls denkbar. Interstitieller Wasserstoff kann die Nukleation der Hohlrdaume
durch Intensivierung der lokalisierten plastischen Deformation an weiteren Defekten ermoglichen [365—
368]. Die Schmelzbadgrenzen sind deutlich grofier, daher sind diese als Grund fiir diese Vertiefungen
eher auszuschlieBen. Die kleinen Vertiefungen bzw. Dimpel in der Bruchoberfliche sind von der Gro-
Benordnung vergleichbar mit der zelluldren Substruktur, daher ist anzunehmen dass die Substruktur sich
wihrend der plastischen Verformung mit verformt. Die Zellen werden entlang der Zugrichtung in die
Lénge gezogen, was den Durchmesser reduziert. Das heifit auch, dass wihrend der plastischen Verfor-
mung in der Einschniirlinge die Versetzungsnetzwerke malgeblich den Versetzungsaufstau und damit
die Morphologie der Bruchoberfliche beeinflussen.

Abb. 4.45 zeigt die Bruchflache einer additiv gefertigten Probe, welche vor der mechanischen Priifung
mit Wasserstoff beladen wurde. Im gezeigten Ausschnitt der Bruchfliche sind etwa 10 um groB3e Risse,

sogenannte Sekundérrisse (durch Pfeile hervorgehoben) erkennbar.
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Abbildung 4.45: Bruchfliche einer additiv gefertigten und wasserstoffbeladenen Probe mit Sekundérrissen und unregelmi-
Big geformten Dimpeln, mit vergroBerter Ansicht eines der Sekundirrisse. An der scharf gezackten Kante
und im Grund des Risses sind weitere Hohlrdume der Dimpelbildung erkennbar.

Diese Risse entstehen ebenfalls durch das Zusammenwachsen von sehr kleinen Hohlrdumen, was an
den scharf gezackten Kanten dieser Risse erkennbar ist. In der Literatur fithren mehrere Autoren das
Verhalten ebenfalls auf das Zusammenwachsen der Hohlrdume an lokal erhohter Dehnung durch sich
iberschneidende Scherbénder zuriick [365, 369, 370]. Der in Abb. 4.45 gezeigte Sekundérriss hat eine
Kontur, die einer Kreisbogenkette gleich kommt. Im Innern des Risses sind schwarze Hohlrdume zu er-
kennen, wie durch den roten Pfeil hervorgehoben. Daher ist in diesem Fall von zusammengewachsenen

Hohlrdumen als Mechanismus zur Bildung dieses Sekundérrisses auszugehen.

Abbildung 4.46 zeigt ein Merkmal,
welches in dieser Art ausschlielich
auf Bruchflichen von wasserstoft-
beladenen Proben beobachtet wur-
de. Auf den Bruchflichen lassen sich
zwischen den Dimpeln grofere Be-

reiche beobachten, in denen ebe-

nere Strukturen als die Dimpel zu

o
P

Abbildung 4.46: Bruchfliche mit flachen, facettenartigen Strukturen, inter- erkennen sind. Auf diesen Flichen

granularer Bruch mit oberflachlichen Verwerfungen durch

sind stufenartige Strukturen erkenn-
Scherbander oder Zwillinge [200, 371]. Rot: Sekundarriss

bar. An einigen Stellen kann man wie
in Abb. 4.46 eine Anordnung der Stufen im 60 °-Winkel erahnen. Dieser Winkel kann, wie bereits in Ab-

schnitt 2.2.1 ausformuliert, auf Zwillinge hinweisen. In der Literatur werden dhnliche Beobachtungen
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4.5 Wasserstoffeinfluss auf mechanische Eigenschaften

einem intergranularen Bruch zugeordnet [200, 372]. Ob es sich hier um einen Spaltbruch an einer Zwil-
lingsgrenzfliche handeln konnte, l4dsst sich anhand dieser Datenlage nicht endgiiltig bewerten. Die wire
durch EBSD-Untersuchungen zu zeigen, falls diese an dieser rauen Oberflache moglich sind. Die Pra-
paration einer TEM-Lamelle und Studie der gefundenen Orientierungen wire auch denkbar. Teile dieser
Stufen auf der glatten Oberfliche konnten ebenfalls auf Verwerfungen durch Scherbéinder zuriickzufiih-
ren sein, wie Bertsch et al. sie ebenfalls in Querschnitten aufzeigen [371], dies wiirde lokal zu einem
Sprodbruch fithren. Der ebenfalls erkennbare Sekundirriss auf dieser Oberfldache hat eine deutlich von
Abb. 4.45 abweichende Kontur und Form. Sein Verlauf konnte entlang einer Zwillingslamellen (sie-
he auch Abb. 4.17) entstanden sein, durch weitere {iberlappende Zwillinge wird der Riss wiederholt
umgelenkt [372]. Ein Beitrag durch den durch lokale Uberlappung von Zwillingen und Scherbindern

gebildeten Martensit wire ebenfalls denkbar [372].

Einfluss von Wasserstoff auf die Martensitbildung beim Zugversuch

Bei zunehmender Konzentration interstitiellen Wasserstoffs reduziert sich die Stapelfehlerenergie in aus-
tenitischen Stihlen (siehe hierzu Abschnitt 2.2.1 [137-139]). Die Stapelfehlerenergie entscheidet maf3-
geblich iiber den Verformungsmechanismus, daher wurde die Martensitbildung an einer wasserstoffbe-

ladenen Probe untersucht, siche Abb. 4.47.
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Abbildung 4.47: Martensitbildung im Zugversuch einer aus der Gasphase bei 250°C und 160bar = 1,6- 107 Pa fiir 4 Tage
mit Wasserstoff beladenen Zugprobe. Zu Beginn enthilt die Probe keinen nachweisbaren Martensit, mit
zunehmender Dehnung steigen die Martensitgehalte an allen Positionen der Probe. An einigen Positionen
steigt der Martensitgehalt stidrker als an anderen. Bereits vor Beginn der Einschniirung ldsst sich anhand
des hochsten Martensitgehalts an der violetten Position erkennen, wo die Probe brechen wird.
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4 Untersuchungsergebnisse

Bei sich stark dndernder Stapelfehlerenergie wire beispielsweise ein fritherer und intensiverer Anstieg
des Martensitgehalts zu erwarten [137-139].

Hierzu wurde ein Experiment wie das aus der vorher gezeigten Abbildung 4.30 mit einer aus der Gas-
phase (250°C, 160bar = 1,6- 107 Pa fiir 4 Tage) mit Wasserstoff beladenen groBeren Zugprobe bei einer
Dehnrate von € = 1073 /s durchgefiihrt, siche auch Kap. 3.6.1. Diese Probe enthielt 26 4-4 wppm Wasser-
stoff. Abbildung 4.47 zeigt den entsprechenden Verfestigungsverlauf und die lokalen Martensitgehalte.
An dieser Probe wurde an vielen Positionen (farblich unterschieden) der Martensitgehalt bestimmt. Hier
wird der Martensitgehalt experimentell tiber seinen Ferromagnetismus in der paramagnetischen Matrix
nachgewiesen, fiir Details sieche Abschnitt 3.6.

Zu Beginn des Zugversuchs ist der Martensitgehalt an allen Positionen nahezu 0. Ab € =0, 1 steigt der
Martensitgehalt an allen Messpositionen linear an. Das bedeutet, dass die plastische Verformung in der
Probe homogen verlduft. Ab € = 0,35 ldsst sich bereits erkennen, dass der Martensitgehalt nicht mehr
gleichmiBig ansteigt, die violett gefirbte Position zeigt deutlich das stirkste Wachstum. Das Phinomen
der nur in der Einschniirung lokal verstdrkten Martensitbildung, das zuvor in Abbildung 4.30 erkennbar
war, ist somit auch hier zu sehen. Zusétzlich ist bereits deutlich vor der Zugfestigkeit klar zu erkennen,
dass der Martensitgehalt an der Stelle des spéteren Bruchs lokal erhoht ist, zum Verlgeich siehe Abb.
4.30 und 4.47. Der Martensitgehalt in der Einschniirlinge ist geringer als in der Vergleichsprobe ohne
Wasserstoff. Das bedeutet, dass in der Einschniirung eine geringere Gesamtdeformation stattgefunden
hat. Die mechanischen Kennwerte Rp; und R, des additiv gefertigten 316L sind gegeniiber der unbela-
denen Probe leicht erhoht. Zusitzlich ist die Einschniirung und die Duktilitdt kurz vor dem Bruch ein
wenig reduziert. Die Streckgrenze Rp; erhohte sich um 19MPa von 535 +2MPa auf 554 + 2 MPa. Die
Zugfestigkeit R, ist um 25 MPa von 671 &3 MPa auf 696 + 3 MPa gesteigert. Dieser Effekt konnte auf-
grund einer Mischkristallhdrtung durch den zugefithrten Wasserstoff entstanden sein.

Die Duktilitidt der Einschniirung ist erneut reduziert, bei der Probe ohne Wasserstoff betrug die Einschnii-
rungsdehnung A — Ay, 0,18, im Fall der wasserstoffbeladenen Probe ist diese Einschniirungsdehnung
auf 0,13 reduziert.

Die Betrachtung der Spannungen kurz vor dem Bruchereignis zeigt, dass im Fall der Probe ohne Was-
serstoff die technische Spannung von der Zugfestigkeit noch um oy, = 139 MPa sinkt. Im Fall der
wasserstoffbeladenen Probe ist diese Spannungsabnahme auf o, = 98 MPa reduziert. Aus diesen Be-
obachtungen kann man schlussfolgern, dass die Duktilitdt durch den interstitiellen Wasserstoff leicht
reduziert wird.

Vergleicht man die Martensitgehalte bei gleicher Dehnung, féllt kein signifikanter Unterschied auf: Bei

einer Dehnung von € = 0,4 wird in der unbeladenen Probe ein Martensitgehalt zwischen 1,8 Vol% und
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4.5 Wasserstoffeinfluss auf mechanische Eigenschaften

2,2 Vol% detektiert. In der mit Wasserstoff beladenen Probe sind es bei der gleichen Dehnung zwischen
1,4Vol% und 2,1 Vol%. Bei einer Dehnung von € = 0,5 ergibt sich eine signifikante Spreizung der
Werte, in der unbeladenen Probe werden zwischen 3,0 Vol% und 3, 1 Vol% gemessen, wéhrend es in der
beladenen Probe zwischen 1,7 Vol% und 5,3 Vol% sind. Diese Spreizung ist zum Teil auch der Tatsa-
che geschuldet, dass die beladene Probe bei einer Dehnung von 0,5 bereits einschniirt und somit keine
homogene plastische Verformung in der Messldnge der Probe mehr stattfindet. Um den Effekt des Was-
serstoffs auf den Verformungsmechanismus und damit die Martensitbildung zu untersuchen, wurden in

den Abbildungen 4.48 und 4.49 eine Gegeniiberstellung der Verldufe der Martensitbildung entwickelt.
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Abbildung 4.48: Ubersicht iiber die Spannungs-Dehnungsverliufe und die Martensitbildung einer unbeladenen und einer
mit Wasserstoff beladenen additiv gefertigten Zugprobe. Es ist zu erahnen, dass durch die Prisenz von
interstitiellem Wasserstoff nicht mehr Martensit gebildet wird. Aufgrund von gréferen Dehnungen in der
Einschniirung, siehe blaue Kurve, bildet sich mehr Martensit.

Die Abb. 4.48 zeigt gesondert den Verfestigungsverlauf ab Beginn der Einschniirung der beladenen und

der unbeladenen Probe® mit den jeweiligen Martensitgehalten, dargestellt durch Datenpunkte.
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Abbildung 4.49: Relative Martensitgehaltszunahme des 316L-AM, bezogen auf die relative Einschniirdehnung. Hier ist zu

erkennen, dass die Anwesenheit des interstitiellen Wasserstoffs nicht signifikant die Martensitbildungsrate
im Bereich der Einschniirung beeinflusst.

6  Verfestigungsverlauf siche Abb. 4.30
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4 Untersuchungsergebnisse

Die Abb. 4.49 stellt die in Abb. 4.48 in angepasster Normierung dar. Die Dehnungsachsen wurden auf
1 normiert zwischen dem Beginn der Einschniirung und dem Bruch. Es wird die relative Steigerung des
Martensitgehalts aufgetragen. Die gezeigte Abbildung verdeutlicht durch die nahezu parallelen Verldu-
fe, dass im Verlauf der Einschniirung der Anstieg des Martensitgehalts keine deutliche Anderung durch
die Anwesenheit von Wasserstoff zeigt. Das heisst, dass in der verkiirzten Einschniirdehnung der mit
Wasserstoff beladenen Probe trotzdem etwa die gleiche Art der plastischen Verformung stattfindet wie
im Fall der unbeladenen Probe. Dies entspriche einer Erhohung der Plastizitdt durch den interstitiellen
Wasserstoff. Daher ist anzunehmen, dass der gebildete Martensit nicht der Ausloser der Versprodung des
316L-AM ist. Hong et al bestétigen dies in ihren Studien [372]. Zudem scheint der Effekt durch den
interstitiellen Wasserstoff auf die Stapelfehlerenergie so gering zu sein, dass der grundlegende Verfor-

mungsmechanismus erhalten bleibt.

Diskussion Wasserstoffeffekt im Zugversuch

Die Zugversuche der mit Wasserstoff beladenen additiv gefertigten Proben zeigen nur kleine Unterschie-
de im Vergleich zum unbeladenen, additiv gefertigten Ausgangsmaterial. Es wurden leicht reduzierte
Duktilititen im Bereich der Einschniirung, wie in Abb. 4.40, 4.41 und 4.39 am Parameter A — Ay ver-
deutlicht, beobachtet. Dieser Sachverhalt ldsst sich ebenfalls mit bloBem Auge daran erkennen, dass die
Verfestigungskurven ab Beginn der Einschniirung etwas stiarker gekriimmt sind als im Fall von nicht mit
Wasserstoff beladenen Proben. Dies ist Teil der Versprodung durch den interstitiellen Wasserstoff. In
seiner Anwesenheit kommt es zur Nukleation von deutlich mehr Sekundérrissen und offenem Volumen
im Bereich der Einschniirung (siehe 4.45 und 4.46). Dadurch werden Spannungen abgebaut, was sich
durch einen stirkeren Abfall der Kurve duflert. Diese Beobachtung ist auch in der Literatur bereits durch
Bertsch et al. diskutiert [371]. Die beobachtete leichte Verinderung der Bruchflaichenmorphologie durch
zusitzliche langliche Dimpel konnte darauf zuriickzufiihren sein, dass interstitielle Wasserstoffatome die
Nukleation von Hohlrdumen an anderen Positionen als im unbeladenen Fall ermoglichen, wie in einigen
Publikationen diskutiert wird [365-368]. Dieses Phidnomen lédsst sich gut unter dem HELP-Mechanismus
subsumieren.

Im Fall der groBeren Proben, an denen in situ zum Zugversuch der Martensitgehalt bestimmt wurde, ldsst
sich zusitzlich durch einen Wasserstoffgehalt von 26 £4 wppm eine Steigerung der Streckgrenze Rp; um
19MPa und eine Steigerung der Zugfestigkeit Ry, von 25 MPa beobachten. Bertsch et al. haben selbst
bei extrem hohen Wasserstoffgehalten im Bereich von 120 wppm lediglich geringfiigig stirkere Effekte

festgestellt, jedoch gleichartige Erhhungen der Kennwerte beobachtet [371].
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4.5 Wasserstoffeinfluss auf mechanische Eigenschaften

4.5.2 Wasserstoffeinfluss auf die Materialermiidung

Im folgenden Abschnitt wird der Effekt der internen Wasserstoffversprodung auf das Materialermii-
dungsverhalten durch Ermiidungsversuche an mit Wasserstoff vorbeladenen Proben untersucht. Hierzu
wurden 4-Punkt Wechselbiegeversuche an quaderformigen Proben, wie in Abschnitt 3.4 beschrieben,

durchgefiihrt. Abb. 4.50 zeigt die Wohlerkurven von additiv gefertigten und plangeschliffenen Proben.
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Abbildung 4.50: Wohlerkurven von additiv gefertigtem und plangeschliffenem 316L. Die blauen stehenden Dreiecke ¥
beschreiben das unbeladene Ausgangsmaterial, die orangenen Sterne * sind die Datenpunkte des mit Was-
serstoff beladenen Materials. Auswertung nach DIN50100 [166].

Die auf der Spitze stehenden blauen Dreiecke sind die Datenpunkte von unbeladenem Material, wie be-
reits in Abb. 4.31 dargestellt. Die andere Datengruppe beschreibt das Materialermiidungsverhalten gleich
hergestellter, jedoch zusitzlich, wie in Abschnitt 3.2 beschrieben, mit Palladium beschichteter und mit
Wasserstoff beladener Proben. Es wurde eine Auswertung der Datenpunkte nach der DIN 50100 [166]
durchgefiihrt. Fiir Details zur Auswertemethode siehe Anhang B.5 und Referenz [166]. Hieraus folgen
die Streubreitenintervalle zwischen 10 % und 90 % Auftretenswahrscheinlichkeit. Die zugehorigen Wahr-
scheinlichkeitsgrenzen von 10 %, 50 % und 90 % sind ebenfalls aufgetragen.

Die Heillgasextraktionsuntersuchungen haben einen Wasserstoffgehalt von 22 + 15 wppm in den Proben
festgestellt. Abbildung 4.50 zeigt eine deutliche Reduzierung der Lebensdauer des additiv gefertigten
Materials durch den kiinstlich zugefiihrten Wasserstoff. Bei gleichem Spannungshorizont wird nur noch
etwa ein Zehntel der Lastspiele erreicht. Dies ldsst sich gut an den Datenpunkten des o, = 500 MPa-
Lasthorizont beobachten: das unbeladene Material erreicht zwischen 10° und 2 - 10°(Durchliufer) Bruch-
lastspielen und das beladene Material bricht bereits nach etwa 10° Lastspielen. Die eingezeichneten

50%-Wohlerlinien schneiden den Horizont bei 9 - 10° Lastspielen fiir das unbeladene Material und bei
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4 Untersuchungsergebnisse

10° fiir das beladene Material. Um gleiche Bruchlastspielzahlen zu erreichen, miissen um etwa 400 MPa
niedrigere Maximalspannungen angelegt werden. Die Auswertung der Ermiidungsversuche nach DIN
50100 [166] ergibt gleiche Neigungen fiir die Wohlerlinie. Die einheitenlose Streuspanne ist fiir die
wasserstoffbeladenen Proben mit 4,6 gegeniiber dem Ausgangsmaterial 3,9 leicht erhoht. Die belade-
nen Proben iiberdauern die Grenzlastspielzahl von 2 - 10® Lastwechseln bei Maximalspannungen von
Omax = 200MPa. Das additiv gefertigte Ausgangsmaterial ohne Wasserstoff iiberdauert die Ermiidungs-

priifung bei Maximalspannungen ©;,,, von 500 MPa.

Einfluss von Oberflache und interstitiellem Wasserstoff auf das Materialermiidungsver-
halten In Abb. 4.51 sind die Wohlerkurven fiir additiv gefertigte Proben mit der rauen as-built Ober-
fliche dargestellt. Die Datenpunkte, die durch blaue Kreise @ markiert sind, repriasentieren die bereits in

Abb 4.31 durch die Kreise dargestellten unbeladenen Probenkorper.

0 7, ]
< jod <
6004 “ & oo o o <1
) e o
=
% 500 ¢ e o e oo
g ' 3.6 '
S P > e (Y
. 37 - g .
400 - ® o0 o \0 ® < o 2x
/\//f ‘%f\ %f\
T T T T T T T T
10° 10°
Lastwechsel

Abbildung 4.51: Wahlerkurven von additiv gefertigten Ermiidungsproben in Endkontur mit rauer Oberfliche (siehe Abb.
3.12). Die blauen Kreise @ beschreiben das unbeladene Ausgangsmaterial, die orangen Rauten @ sind die
Datenpunkte des mit Wassersrtoff beladenen Materials. Auswertung nach DIN50100 [166]

In dieser Abbildung dienen sie als Referenz, um den Effekt durch interstitiellen Wasserstoft deutlich zu
machen. Die orangen Rauten ¢ reprisentieren die, wie in Abschnitt 3.2 erldutert, mit Wasserstoff bela-
denen Probenkorper mit rauer Oberflidche. Die mittlere Rautiefe der Unterseite betrigt R, = 74 +20 um,
die Seiten- und Oberflache ist mit R, = 40+ 10 um weniger rau (siehe Kap. 4.3.2). Zusitzlich zu den Da-
tenpunkten sind wie in Abb. 4.50 die Anpassungen nach DIN50100 [166] mit den Streubreite-Intervallen
von 10 %, 50 % und 90 % dargestellt. Fiir Details zur Auswertemethode siehe B.5 und [166].
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4.5 Wasserstoffeinfluss auf mechanische Eigenschaften

In der Abbildung ist zu erkennen, dass das nicht nachbearbeitete und mit Wasserstoff beladene Ma-
terial im Mittel geringfiigig weniger Lastspiele bis zum Bruch {iberdauert als vergleichbare unbelade-
ne Proben. Zum Beispiel werden bei 0,,,, = 400MPa im Mittel (siehe 50%-Wohlerlinien) noch etwa
3,5-10° Zyklen bei wasserstoffbeladenen Proben iiberdauert, im Vergleich zu etwa 7 - 10° Lastspielen.
Die einheitenlose logarithmische Streubreite bleibt mit 3,6 bzw. 3,7 nahezu unveréindert, wéihrend sich
die Kriimmung der Zeitfestigkeitskurve von 2,9 zu 1,7 reduziert. Das bedeutet, dass bei gleichem Last-
niveau deutlich weniger Lastspiele bis zum Bruch erreicht werden. In diesem Fall iiberlagert der Effekt
durch den interstitiellen Wasserstoff und die dadurch verursachte Versprodung (vergleiche Abb. 4.50) mit
dem Einfluss durch sehr raue und unbearbeitete Oberflichen, diese Uberlagerung sorgt fiir die groBere

Streubreite.

Wasserstoffeinfluss auf das Bruchverhalten und die Bruchflichenmorphologie der
Ermidungsproben

Im Folgenden wird das Bruchverhalten der wasserstoffbeladenen Ermiidungsproben erldutert, es wird
sich hauptsichlich auf die nachbearbeiteten Proben beschriinkt, da hier keine Uberlagerung des Ver-
sprodungseffekts mit einem Beitrag durch eine raue Oberfldche iiberlagert.

Auf der makroskopischen Liangenskala ist besonders aufgefallen, dass bei einem Grofteil der mit Was-

serstoff beladenen Proben Sekundarbriiche aufgetreten sind, siehe hierzu Abb. 4.52.

Abbildung 4.52: Bei den mit Wasserstoff beladenen Ermiidungsproben kommt es zur Bildung von Sekundérbriichen. Bei-
spielhafte Fotografien zweier Proben, bei denen die Sekundérbriiche besonders gut sichtbar sind. Der pri-
mire Riss ist jeweils mit dem schwarzen Pfeil markiert, die sekundéren Briiche mit roten Pfeilen. Hierbei
handelt es sich um Proben aus nachbehandeltem additiv gefertigtem Material. Die Perspektiven der Fo-
tografien lassen keine genaue bzw. zuverldssige Mafistabsangabe zu. Die Probenkorper sind 35 mm lang.
Die Bildung von Sekundérbriichen in Anwesenheit von Wasserstoff ist ein klares Indiz fiir Wasserstoffver-
sprodung, in der Regel durch HEDE.

In der Abbildung sind die weniger offensichtlichen Sekundirbriiche durch rote Pfeile gekennzeichnet.
Diese Sekundirbriiche sind teilweise nur oberflidchliche Anrisse, welche jedoch in den nicht beladenen

Proben nicht aufgetreten sind. In den Fillen, in denen die Orientierung der Sekundirrisse zur Oberfldche
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einfach nachzuvollziehen war, wurde diese Orientierung bestimmt. In allen Fillen verlaufen die Ris-
se nahezu rechtwinklig von den Oberflachen den Probenkorpers ins Material. Die Sekundirrisse treten
gleichermaflen in den glatten, nachbearbeiteten Proben auf, wie in den rauen as-built-Proben.

Die nachfolgend gezeigten Bruchflichen sind exemplarisch gewihlt und gehéren zu zwei Ermiidungs-
proben. Die unbeladene Probe war einer maximalen Spannung von ¢, = 500 MPa ausgesetzt. Die mit
Wasserstoff beladene Probe wurde mit einer Spannungsamplitude von o, = 400 MPa gepriift. Wie be-
reits im Abschnitt 4.3.2 dargestellt, sind im Fall der Ermiidungsbriiche einer unbeladenen Probe nur
wenig ausgeprédgte und nur leicht geordnete Rastlinien wie in Abb. 4.53A dargestellt und durch rote
Linien hervorgehoben, erkennbar. Im Fall der wasserstoftbeladenen Probe, deren Bruchfliche in 4.53B
abgebildet ist, ist bereits bei dieser VergroBerung eine deutliche Ausrichtung der Rastlinien erkennbar.

Diese Ausrichtung ist in beiden Bildern durch die weillen Linien verdeutlicht.

(A) Bruchfliche einer unbeladenen Ermiidungsprobe, kaum  (B) Bruchfliche einer mit Wasserstoff beladenen Ermiidungs-
Rastlinien erkennbar, eine Vorzugsorientierung ist nicht zu probe, deutliche Vorzugsorientierung der Rastlinien. Es
erkennen. treten sehr viele Sekundérrisse auf, einige sind mit roten

Pfeilen hervorgehoben.)

Abbildung 4.53: Bruchflichen einer unbeladenen und einer beladenen 316L-AM-Probe: in Anwesenheit von Wasserstoff
werden die Rastlinien (einige weill hervorgehoben) deutlicher sichtbar und sind gleichmifiger ausgerich-
tet.

Die Abbildung 4.54 zeigt die gleichen Bruchflachen der Proben aus Abb. 4.53 bei erhdhter VergroBerung.
In der linken Teilabbildung 4.54A ist die Bruchflache der unbeladenen Probe erkennbar, erneut sind die
Rastlinien nicht deutlich ausgeprigt, ebenso fehlt eine Vorzugsorientierung. Im Fall der mit Wasserstoff
beladenen Probe in Abb. 4.54B ist eine deutliche Ausprigung und Vorzugsorientierung der Rastlinien

erkennbar.
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4.5 Wasserstoffeinfluss auf mechanische Eigenschaften

(A) kaum sichtbare und unregelméBig orientierte Rastlinien auf (B) Rastlinien mit deutlicher Vorzugsorientierung auf der
der Bruchfldche einer unbeladenen 316L-AM-Probe. Bruchflédche einer wasserstoffbeladenen Probe.

Abbildung 4.54: VergoBerungen der Bruchflichen aus Abb. 4.53. In Anwesenheit von Wasserstoff werden die Rastlinien,
die durch die periodische Rissausbreitung entstehen, deutlicher sichtbar und sind stérker ausgerichtet.

Diskussion des Wasserstoffeinflusses auf die Materialermiidung des 316L-AM

Die Ermiidungsstudien an unbeladenem Material hatten bereits eine vereinfachte Rissbildung fiir die rau-
en, nicht nachbehandelten Probenkorper gezeigt, siehe hierfiir Abb. 4.31 und Abschnitt 4.3.2. Anhand
der Abbildung 4.51 ist erkennbar, dass Wasserstoff nur einen geringfiigigen Effekt auf die Anzahl der
Lastspiele zum Bruch der unbearbeiteten Proben hat. Die ohnehin schon einfache Rissbildung an randna-
hen Poren sowie insbesondere die Kerbwirkung der mit einer Rautiefe von bis zu R, = 74 20 um sehr
rauen Oberfliche wird durch den zugefiihrten Wasserstoff die Rissbildung nur minimal verstérkt. Dies
lasst sich insbesondere in Abb. 4.51 am nur leichten Wasserstoffeffekt des 6, = 600 MPa-Lasthorizont
erkennen.

Im Kontrast hierzu stehen die Beobachtungen an nachbearbeitetem, additiv gefertigten Material. Diese
Proben wurden aus dem Kern eines UbermaBkorpers gefertigt, alle randnahen Poren wurden entfernt und
die Oberflache ist mit einer mittleren Rautiefe von R, = 2,14+ 0,7 um sehr glatt. Die gezeigten Wohler-
kurven aus Abb. 4.50 zeigen eine um bis zu zwei GroBenordnungen in der Bruchlastspielzahl bei gleicher
Last reduzierte Lebensdauer der Proben durch die Wasserstoffbeladung. Bei den geschliffenen Proben-
korpern haben unbeladene Proben bei gleicher Bruchlastspielzahl Maximalspannungen tiberdauert, die
etwa 400 MPa hoher waren als bei den beladenen Proben. Die stark unterschiedliche Intensitiit der be-
obachteten Effekte von glatten Proben mit den rauen nicht nachbearbeiteten Proben (vgl. Abbildungen
4.50 und 4.51) spricht fiir eine durch den interstitiellen Wasserstoff deutlich vereinfachte Rissinitiierung
im Fall der geschliffenen Proben. Eine mogliche Ursache konnte in der Rekombination von Wasserstoff
in randnahen Poren oder an der Grenzfliche von Einschliissen liegen, was zu einem zusitzlichen Span-

nungsbeitrag durch den hydrostatischen Druck fiihrt [107]. Die beobachtete Sekundérrissbildung weist
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4 Untersuchungsergebnisse

auf eine Dekohision nach der Rissinitiierung hin, daher liegt die Vermutung nahe, dass hieran HEDE
beteiligt ist.

Das gezeigte Verhalten der durch Wasserstoff deutlich verstirkten Ausprigung der Rastlinien gegeniiber
dem unbeladenen Material wurde bei allen untersuchten Bruchflichen der additiv gefertigten Proben
beobachtet. In der Literatur werden an konventionellem Material noch deutlichere Effekte der Bruch-
flichenmorphologie beobachtet [373, 374]. Dass im Fall der vorgestellten Arbeit bestenfalls nur leichte
Effekte auf den Bruchflachen zu verzeichnen sind, kann folgende Griinde haben: Der durchschnittliche,
durch Heiflgasextraktion bestimmte Wasserstoffgehalt der in dieser Arbeit untersuchten Proben betréigt
22+ 15wppm und ist damit im Vergleich mit den in der Literatur berichteten Wasserstoffgehalten nicht
besonders hoch. In der Literatur werden hdufiger Gehalte von mehr als 100 wppm angegeben. Zudem
ist die gewihlte Versuchs- und Probengeometrie der Vierpunktbiegung schonender fiir die Proben (siehe
hierzu Abschnitt 3.4 und Abb. 3.13), als beispielsweise ein Ermiidungsversuch, bei dem jedes belastete
Teilvolumen der Probe zyklisch Zug- und Druckspannungen erfdhrt. Dies wire bei der Umlaufbiegung
oder zyklischen Zug-Druckversuchen der Fall. In der Literatur werden hiufig die Ergebnisse von Zug-
Druck-Versuchen an konventionellem Material diskutiert [373, 375, 376].

Die Ausbildung von Sekundirbriichen trat ausschlieflich bei Proben mit vorhergehender Wasserstoff-
beladung auf. Das Auftreten von Sekundirbriichen wird ebenfalls hdufig in der Literatur berichtet [216,
373, 377]. Nygren et al. haben in ihren Studien beobachtet, dass die Einwirktiefe der plastischen Ver-
formung durch Wasserstoff nahe einer Rissspitze im Ermiidungsversuch deutlich tiefer ins Volumen der
Probe hinein reicht [378]. Die vorliegenden Beobachtungen an additiv gefertigtem Material stimmen mit
den in der wissenschaftlichen Fachliteratur diskutierten Ergebnissen von konventionellem Material gut
iberein. Baek et al., Mine et al. und Murakami et al. berichten ebenfalls bedeutende Reduktionen der
Lebensdauer von Proben im Ermiidungsversuch in Anwesenheit von Wasserstoff oder nach einer Vorbe-
ladung [375, 376, 379]. Bei deutlich hoheren Wasserstoffgehalten von 83 wppm bzw. 109 wppm werden
aber auch gegenteilige Beobachtungen berichtet [375, 376]. So beobachten Mine et al. bei diesen ho-
hen Gehalten ein deutlich verringertes Rissoffnungsverhalten der Proben im Ermiidungsversuch. Auch
Murakami et al. berichten, dass durch erhohte Wasserstoffgehalte ab 109 wppm das Ermiidungsverhal-
ten verbessert wurde [375, 376]. Hierfiir machen Murakami et al. die ab einer kritischen Wasserstoff-
konzentration erhohte Streckgrenze vor einem sich dffnenden Riss verantwortlich, dieses Phianomen ist

theoretisch auch auf additiv gefertigte Materialien iibertragbar.
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5 Zusammenfassende Diskussion

Die vorliegende Arbeit hat das Ziel, den Einfluss von Wasserstoff auf das Materialverhalten von additiv
gefertigtem 316L zu untersuchen und einige der zugrunde liegenden Mechanismen zu ermitteln. Um
dies hinreichend zu untersuchen, wurden Proben aus kommerziell erhiltlichem Pulver an einer im Insti-
tut vorhandenen Anlage eigenstindig gedruckt. Dieses Vorgehen erlaubt eine deutlich bessere Kontrolle
iiber die Qualitit der erhaltenen Proben, als dies bei einer Auftragsfertigung mit unbekannten und ge-
gebenenfalls variierenden Ausgangsmaterialien und Druckparametern der Fall sein kann. Im Folgenden

werden die Ergebnisse iibergreifend diskutiert.

5.1 Ausgangspulver und Chemie des 316L-AM

Das Ausgangspulver ist von entscheidender Bedeutung iiber spitere Eigenschaften des gedruckten Ma-
terials [298, 299], daher wird im Folgenden kurz das Ergebnis der Pulvercharakterisierung diskutiert.
Das erhaltene Pulver zeigt eine deutlich bimodale KorngroBenverteilung, die PartikelgroBBen weichen
zu deutlich kleineren Werten ab, als nach der Herstellerangabe erwartet, vgl. Abb. 4.2A. Einige wenige
Pulverpartikel liegen als hohle Kugeln (siche Abb. 4.3) vor, was spéter Porosititen in Bauteilen provo-
zieren kann [302, 303]. Eine chemische Analyse (siche Tab. 4.1) hat gezeigt, dass das Pulver die Norm
des Werkstoffs 1.4404 [102] nicht erfiillt, da zu wenig Chrom enthalten ist. Daher wurde das Material in
der ganzen Arbeit gemifl der ASTM-Norm A 249 [101] ”316L” genannt. Bei additiv gefertigtem 316L
wurde auf ”316L-AM” konkretisiert.

Wihrend der additiven Fertigung verringern sich die Legierungselementanteile des Chrom, Nickel und
Mangan zusitzlich, siehe hierzu Tab. 4.3. Dies kann darauf zuriickgefiihrt werden, dass der lokal sehr
intensive Energieeintrag ( 10'%/m3, siehe Tab.4.2) ausreicht, um kurzzeitig deutlich hohere Temperatu-
ren (Ansari et al. [380]: 3000K) als die genannte Siedetemperatur von 316L zu erreichen [313, 381].

Auch unterhalb der Siedetemperatur haben Chrom, Nickel und Mangan in der fliissigen Phase einen sehr
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5 Zusammenfassende Diskussion

hohen Partialdruck!, was zum Verlust durch Verdampfen beitriigt. Dies wird auch in der Literatur in
[311, 383] gefunden. Eine Doppelbelichtung wurde getestet, jedoch aufgrund der deutlich verlangerten
Fertigungszeit und der weiter erhdhten Verluste der zuvor genannten Elemente als unwirtschaftlich er-

achtet und verworfen.

5.2 Gefluge der additiv gefertigten Legierung

Die hier durchgefiihrten Parameterstudien zeigen, dass das Pulver die Fertigung von Probenkérpern mit
sehr niedrigen Porositdten von unter 0,4 % ermdoglicht (siche Abb. 4.6). In der Literatur werden Poro-
sitdten von vergleichbarem Volumenanteil berichtet [384], mit circa 0,8 % werden auch leicht erhohte
Porosititen diskutiert [385, 386]. Die Gefiigeanalyse zeigt ein fiir die additive Fertigung nach dem PBF-
LM-Verfahren typisches Gefiige mit entlang der Aufbaurichtung des Bauteils langlichen Kornern, siehe
hier Kap. 4.2.4 und Abb. 4.10. Die Abmessungen betragen bis zu etwa 700 um parallel zur Aufbau-
richtung und maximal 60 um lateraler Ausdehnung (sieche Abb. 4.13B), daher entsteht eine ldngliche
Kornmorphologie mit einem Aspektverhiltnis von etwa 14 : 1. Die Kornausdehnung betriigt in der Auf-
baurichtung bis zu dem etwa 28-fachen der Hohe einer einzelnen Pulverlage, ein epitaktisches Korn-
wachstum liegt somit vor. In der Aufbauebene entspricht die KorngroBe etwa dem Schraffurabstand der
Laserbahnen. Die Prozessfithrung durch Laserbahnen rotierender Ausrichtung in mehreren Lagen be-
dingt die Ausbildung von Schmelzbadgrenzen, welche sich in geitzten Schliffen sichtbar machen lassen,
siehe hierzu Abb. 4.10A. Die genutzten Laserbahnabstinde und Winkel der Rotation der Laserbahn-
ausrichtung zwischen den Schichten lassen sich im Gefiigebild eindeutig nachvollziehen. Am Rand der
Schraffur lieB sich durch auslaufende Schmelzbereiche nachvollziehen, dass durch den abbremsenden
Laser hier erhohte Energiedichten ins Material eingebracht wurden, siehe hierzu Abb. 4.5. Die Rotation
der Laserbahnausrichtungen in jeder Lage diirfte auch Ursache fiir die Korngrofle in der Aufbauebene
sein, da sich in jeder Lage die Erstarrungsrichtung des Schmelzbads éndert. Die bisher berichteten Ei-
genheiten des erzeugten Gefiiges stimmen mit den in der Literatur gefundenen Strukturen gut iiberein

[20, 80, 317-321].

1 Partialdriicke der Elemente in einer 316-Schmelze nach [382] bei 7 = 1800K. Chrom 1,5Pa, Nickel 0,1Pa, Mn 0, 1Pa
[382]
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5.2 Gefiige der additiv gefertigten Legierung

Bei hoherer Vergroferung ldsst sich in den Kornern eine zelluldre Subkornstruktur aus Versetzungs-
netzwerken beobachten, wie in den lichtmikroskopischen und rasterelektronenmikroskopischen Unter-
suchungen in Abb. 4.12A und 4.12B dargestellt. Die Subkornstrukturen liegen in einer zylindrischen
Form vor, die Zellen sind bis zu etwa 15 um lang und haben einen Durchmesser von etwa 1 um. Die
Zellwinde bestehen aus Versetzungsnetzwerken, die Stirke der Zellwinde lésst sich anhand der Abb.
4.12B nur mit etwa 100nm abschitzen.

Diese Strukturen sind mafBigeblich fiir die besonderen Materialeigenschaften von additiv gefertigten Bau-
teilen verantwortlich, Details hierzu werden im nachfolgenden Abschnitt erldutert.

Es bildet sich eine typische, jedoch mit einem Texturiiberhohungsfaktor von etwa 1,5 recht schwache
Erstarrungstextur von [001] entlang der Aufbaurichtung aus, wie in den Orientierungskartierungen der
Abbildungen 4.11, Abb.4.13B und der inversen Polfigur aus Abbildung 4.14 zu erkennen ist. In der Lite-
ratur werden qualitativ und quantitativ sehr dhnliche kristallografische Texturen berichtet [80, 317, 387].
Niendorf et al. zeigten, dass mit steigender Energiedichte aber auch eine intensivere [001]-Texturierung
moglich ist [388]. Das Auftreten dieser fiir die additive Fertigung und Gusslegierungen typischer Textur
("Wiirfellage”) resultiert unter anderem aus der raschen Erstarrung der Schmelze. Die Atome kénnen
sich in der recht rauen (100)-Ebene an deutlich mehr und tieferen Mulden anordnen [389, 390]. Bei
langsameren Erstarrungsmodi, wie dem Sputtern diinner Schichten, haben die Atome geniigend Zeit auf
der dichtest gepackten und weniger rauen (111)-Ebene an der Oberfliche zu den Potentialmulden zu ge-
langen.

Im Rahmen der Untersuchungen an einigen Bruchflichen wurden kleinere Einschliisse gefunden, siehe
hierzu Abb. 4.21 und Abb. 4.35. Die beobachteten Einschliisse sind zwischen 0,5 tm und 5 tm gro8.
Diese Einschliisse konnten teilweise oxidische Schweilriickstiande sein, welche beim Druckprozess nicht
durch den Gasstrom oder die Pulverrakel entfernt wurden und im nichsten Druckvorgang im Bauteil ein-
geschmolzen wurden.

Porositit unterschiedlicher Ursache und Auspriagung wurde ebenfalls beobachtet. Gasporen mit einer
GroBe unter 0,25 um lassen sich im gedruckten 316L.-AM an Bauteilen anwendungsrelevanter Grof3e

(<2mm) nicht mehr mit konventioneller CT-Technologie auflosen.
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5 Zusammenfassende Diskussion

5.3 Mechanisches Materialverhalten des additiv gefertigten 316L

Durch die additive Fertigung entsteht das oben beschriebene besondere Gefiige mit einer zelluldren Sub-
kornstruktur aus Versetzungsnetzwerken. Aufgrund dieser Zellwand - Struktur ist die Versetzungsbe-
wegung deutlich eingeschrinkt, daher ist ein abweichendes Verhalten des Materials bei mechanischer
Belastung als im konventionellen Fall zu erwarten. Bei konventionellem Material ist die Versetzungsbe-
wegung bei niedrigen plastischen Dehnungen zusétzlich zur Zwillingsbildung noch moglich, im additiv
gefertigten Material wird die Versetzungsbewegung stark behindert. Dieser Zusammenhang l4sst sich in
Abb. 4.15 sowie im gesamten Kapitel 4.3 beobachten. Im Nachfolgenden wird im Detail auf das Verhal-

ten im Zugversuch und bei der Materialermiidung eingegangen.

5.3.1 Plastische Verformung im Zugversuch

Das Elastizitdtsmodul als Steigung der Hookschen Gerade bei geringen Dehnungen zeigt eine Aniso-
tropie, welche sich durch die Kornformverteilung (siehe Abb. 4.11 und Abb. 4.13B), kristallografische
Textur (siche Abb. 4.14) und die Anwesenheit der Schmelzbadgrenzen (siehe Abb. 4.10A) erkliren 14sst.
Parallel zur Aufbaurichtung gefertigte Proben haben mit etwa 150GPa den niedrigsten E-Modul und
weisen die in Abb. 4.14 gezeigte (100)-Fasertextur auf. Bei diesen Proben liegt die (100)-Fasertextur
parallel zur Zugrichtung vor, zudem sind die Korner sehr lang. Aulerdem sind die Schmelzbadgrenzen
rechtwinklig zur Zugrichtung angeordnet. Diese Faktoren tragen zu dem niedrigen Elastizitatsmodul bei.
Fiir eine gleichverteilte (100)-Fasertextur wire fiir den Austenit ein Elastizitditsmodul von etwa 130 MPa
zu erwarten. Die hier beobachtete geringe Diskrepanz zwischen dem beobachteten und dem erwarte-
ten Wert ist fiir den verwendeten Aufbau, der nicht auf eine prizise Bestimmung des E-Moduls abzielt,
bemerkenswert. Fiir definitive Aussagen zum Elastizitdtsmodul und seinen Einflussfaktoren sind zusétz-
lich zu den Zugversuchen Untersuchungen mittels Ultraschallphasenspektroskopie erforderlich. Diese
dienen der experimentellen Prizisierung des Moduls. Des Weiteren sollte das elastische Modul unter Be-
riicksichtigung der Kornform anhand der Orientierungsverteilungsfunktion aus EBSD-Daten berechnet
werden.

Additiv gefertigte Proben erreichen gegeniiber konventionellem Material deutlich erhdhte Streckgrenzen
und Zugfestigkeiten (vgl. Abb. 4.15 und Kap. 4.3) aufgrund des zelluldren Subkorngefiiges, siehe auch
Abb. 4.12. Versetzungen werden durch diese Struktur gepinnt, weshalb Versetzungsgleiten bei niedrigen
plastischen Dehnungen nicht mehr stattfinden kann [78]. Der additiv gefertigte 316L kann daher nahezu

ausschlieBlich iiber den Mechanismus der Zwillingsbildung plastisch verformen, was durch den Verlauf
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5.3 Mechanisches Materialverhalten des additiv gefertigten 316L

der Kaltverfestigungskurve bestitigt wird, siche hierzu Abb. 4.16. Verglichen mit kaltverfestigten auste-
nitischen Stédhlen ist nur eine geringe Einbuf3e in der Duktilitdt des Materials zu verzeichnen, es werden
Bruchdehnungen von bis zu 65 % erreicht, siehe hierzu Tab. 4.15B. Fiir das konventionelle Material zei-
gen Abb. 4.15 und 4.16 zunéchst bei niedrigen Dehnungen vornehmlich Versetzungsbewegung, bevor
bei hoheren Dehnungen die Zwillingsbildung dominiert. Der Verlauf der Verfestigungskurven und die
Gefiigeuntersuchungen an additiv gefertigtem Material haben gezeigt, dass es bei der plastischen Ver-
formung von 316L-AM bei geringen Dehnungen zu Versetzungsbewegung und Zwillingsbildung, bei
hoheren Dehnungen bis zur Einschniirdehnung zur Zwillingsbildung kommt, vgl. Abb. 4.16 und Abb.
4.17A. Die Bruchflachen der additiv gefertigten Zugproben zeigen einen fiir kubisch flaichenzentrierte
Materialien typischen Dimpelbruch, siehe. Kap. 4.3.1 und Abb. 4.20. Die Dimpel sind etwa 1 um gro8,
was nah der charakteristischen Grofle des Versetzungsnetzwerks (sieche Abb. 4.12B) liegt, hier ist auf-
grund der postulierten Behinderung der Versetzungsbewegung [20, 78] ein Zusammenhang zu vermuten.
Aufgrund dieser Beobachtung liegt es nahe, dass im Bereich der Einschniirung die Versetzungsbewegung
den vornehmlichen Anteil der plastischen Verformung ausmacht, wie auch an Abb. 4.19 zu erkennen ist.
Die Dimpelstruktur zeichnet sich durch sphirische Vertiefungen mit scharfen Spitzen-Kédmmen aus, die
Dimpel haben eine Grée von ungefihr 1 um, siehe auch Abb. 4.21. Da die Dimpel und die Zellgrofle
des Versetzungsnetzwerks etwa die gleiche GroBle aufweisen, liegt ein direkter Zusammenhang zur ein-
geschrinkten Versetzungsbeweglichkeit nahe. Abbildung 4.21 zeigt zusitzlich oxidische Einschliisse in
den sphérischen Vertiefungen der Dimpelstruktur, woran die Hohlraumbildung des Rissmodus begonnen
haben kann.

Im Rahmen der Zugversuche wurden Einfliisse durch die Orientierung der Proben zur Aufbaurichtung,
Porositidt und durch die gedruckte Oberflache untersucht. Die Orientierung der Proben beeinflusst maf-
geblich den Verlauf der Verfestigungskurven, siche Abb. 4.22A. Besonders auffillig ist, dass die parallel
zur Aufbaurichtung belasteten additiv gefertigten Probenkorper mit etwa 0,752 die hochsten Bruchdeh-
nungen erreichen, jedoch leicht reduzierte Zugfestigkeiten aufweisen. Diese Beobachtungen lassen sich
auf mehrere Effekte zuriickfithren. Die Korner sind, wie bereits oben diskutiert, entlang der Aufbau-
richtung um ein Vielfaches ldnger als in der Bauebene. Dariiber hinaus bildet sich eine leichte (100)-
Fasertextur parallel zur Aufbaurichtung aus. Diese Anisotropie ldsst sich auch an Abb. 4.22 und Abb.
4.23 anhand der Elastizitditsmoduln beobachten. Die kristallografische Textur fiihrt zu einer mechani-
schen Anisotropie, die durch die Kornformverteilung und den Einfluss der Schmelzbadgrenzen iiberla-
gert wird. Dies wird ebenso in der Literatur diskutiert [329, 332-336]. Die Anisotropie der Kennwerte
der plastischen Verformung Ry und Rp, (vgl. Abb.4.22) ldsst sich anhand der in Abb. 2.5 gezeigten

Orientierungsabhingigkeit des vorherrschenden Verformungsmechanismus erkldren. Da in den parallel
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zur Aufbaurichtung gefertigten Proben die fiir die Zwillingsbildung aktiven kristallografischen Ebenen
zu einem geringeren Anteil giinstig zur Zugrichtung orientiert sind, erfolgt in diesen Proben ein groerer
Anteil der plastischen Verformung iiber Versetzungsgleiten. Im Fall der im 45 ° - Winkel zur Aufbaurich-
tung gefertigten Proben werden mit Rp, = 557MPa die hochsten Streckgrenzen und mit R,, = 705 MPa
die hochsten Zugfestigkeiten unter allen untersuchten Orientierungen erreicht.

Ungiinstige Lage und Form von Poren konnen das Bauteilverhalten unter mechanischer Belastung nega-
tiv beeinflussen. Bei ungiinstiger Porenposition oder bei allgemein zu hoher Porositit (& > 1 %) kann es
zu sehr sprodem Bruchverhalten kommen. Durch eine nicht ausreichende Uberlappung der Schraffur des
Bauteilkerns mit der AuBBenbahn kann ein Porensaum zwischen beiden Volumina entstehen. Dieser kann
eine Kerbwirkung verursachen und dadurch nachteilige Effekte auf das mechanische Materialverhalten
haben. Auch Gasporen im Kern des Materials konnen durch geometrisch bedingte Spannungsiiberh6hun-
gen die Probe schwichen. Dementsprechend wurde Im Rahmen dieser Arbeit an gezielt pords gefertigten
Proben sprodes Bruchverhalten beobachtet, siehe Abb. 4.24A. Unabsichtlich auftretende Porositit wurde
auch beobachtet (Abb. 4.25). Einige Proben brechen porosititsinduziert sprode.

Der Einfluss der gedruckten Oberfliche wurde ebenfalls untersucht, siehe hierzu Abb. 4.26. Aufgrund
der angehafteten Pulverpartikel wird der tatsidchlich tragende Probenquerschnitt tiberschitzt und es resul-
tieren um etwa 50 MPa geringere technische Spannungen. Erste Abschitzungen des Fehlers des Proben-
querschnitts von 7,2 % erklaren beispielsweise die Reduktion der scheinbaren Zugfestigkeit von 576 MPa
auf 546 MPa im Vergleich zweier additiv gefertigter Proben, die sich nur durch die Oberfliche unterschei-
den (siehe hierzu Kap. 4.3.1). Daher ist der beobachtete Effekt nicht real und nur auf die anhaftenden
Pulverpartikel zuriickzufiihren. Die anhaftenden Partikel erzeugen keine Kerbwirkung, das Probenbruch-
verhalten ist identisch.

Bei extrem geringer Dehnrate (¢ =5- 1075 /s) lésst sich der Portevin-le-Chatelier (PLC)-Effekt beobach-
ten. Es werden zackige Zugkurven in den Abbildungen 4.27 bis 4.28 beobachtet. Dieser Effekt ist auf
Wechselwirkungsphdnomene zwischen Interstitionsatomen und mobilen Versetzungen zuriickzufiihren.
Da der Effekt sich durch die Zugabe von Wasserstoff nicht verdndert (sieche Abb. 4.40), kann dieser als
die zu dem Effekt fithrende Interstitionsatomspezies ausgeschlossen werden. Als mogliche Spezies fiir
die Interstitionsatome bleiben Kohlenstoff (=~ 0,012 w%, siehe Tab. 4.3) und Stickstoff (= 0,056 w%, sie-
he Tab. 4.3). Die Diffusionskoeffizienten bei Raumtemperatur betragen jeweils D¢ gr = 6,21 - 10729 m /s
[391] und Dy gr = 1,03 - 10726 mz/s [392]. Ehrnstén et al. zeigten eine Intensivierung des PLC-Effekts
in 316L bei niedrigen Temperaturen durch eine Steigerung des Stickstoffgehalts. Aufgrund des hohen
Stickstoffgehalts im 316L-AM dieser Arbeit und der hoheren Mobilitit des Stickstoffs, kann davon aus-

gegangen werden, dass Stickstoff den beobachteten PLC-Effekt auslost.
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5.3 Mechanisches Materialverhalten des additiv gefertigten 316L

Wie bereits in Kap. 2.2.1 beschrieben, kommt es in 316L bei hoheren plastischen Dehnungen zur Bildung
von o -Verformungsmartensit als Defektaggregat. Hierzu miissen lokal viele Stapelfehler als Scherbin-
der mit anderen Defekten {iberlappen. Hier bildet sich lokal eine kubisch raumzentrierte Struktur [132],
welche durch ihre ferromagnetische Eigenschaft leicht detektierbar ist. Die Martensitbildung durch die
plastische Verformung wurde mithilfe eines Feritscopes quantifiziert, vgl. Kapitel 4.3.1. Im Fall des un-
tersuchten konventionellem Materials liegt bereits vor dem Zugversuch ein Martensitgehalt von 4 % vor,
was aufgrund des Herstellungsprozesses des rundgekneteten Rundstabs zu erwarten ist [393-395], sie-
he hierzu Abb. 4.29. Im Verlauf des Zugversuchs steigt der Martensitgehalt erst ab dem Maximum der
Verfestigungskurve im Bereich der Einschniirung, siehe hierzu Abb. 4.29. Im Fall additiv gefertigter
Proben liegt vor dem Versuch ein nahezu nicht messbarer Martensitgehalt vor, der im Verlauf der Verfes-
tigung im plastisch verformten Bereich kontinuierlich mit der Dehnung ansteigt. Anhand des gemesse-
nen Martensitgehaltes lies sich bereits deutlich vor der Zugfestigkeit vermuten, in welchem Bereich der
Messlidnge der Probe es zur Einschniirung kommen konnte. Moglicherweise wird hier der Bereich der
lokal intensivsten Verformung und damit der ausgeprigten Bildung des spannungsinduzierten Martensits
detektiert [372]. Ab dem Beginn der Einschniirung steigt der Martensitgehalt nur noch im Bereich der
Einschniirung, dafiir sehr stark. Die plastische Verformung findet nach der Einschniirung somit nahe-
zu ausschlieBlich lokal begrenzt im Bereich der Einschniirung statt. Hieran erkennt man auch, dass die

Bildung von Martensit starke plastische Verformung benotigt.

5.3.2 Ermiudung

Die Materialermiidung stellt einen besonders wichtigen Anteil der durchgefiihrten Untersuchungen dar,
weil reale Bauteile in der Regel zumindest zum Teil schwingenden Belastungen ausgesetzt sind. Vergli-
chen mit plangeschliffenen Probenkorpern aus konventionellem Material brechen unbearbeitete, additiv
gefertigte Proben bei gleicher Last bei etwa einer GroBenordnung weniger Lastspielen, siche Abb. 4.31.
Gedruckte und nachbearbeitete Probenkorper tolerieren deutlich mehr Lastspiele bis zum Bruch, als
die Proben aus konventionellem Material. Vergleicht man die Maximalspannungsniveaus bei konstanter
Lastspielzahl zum Bruch, iiberdauern konventionelle Proben etwa 100 MPa und unbearbeitete gedruck-
te Proben etwa 250 MPa weniger als die additiv gefertigten und nachbearbeiteten Proben, siche hierzu
Kap. 4.3.2 und Abb. 4.31. Durch die Nachbearbeitung werden mogliche randnahe Poren (vgl. Abb. 4.7)
entfernt. Insbesondere diese Poren begiinstigen durch ihre Kerbwirkung eine randnahe Rissinitiierung
durch lokale Spannungsiiberhhungen.

Mogliche Griinde fiir das in Abb. 4.31 beobachtete Verhalten der deutlich reduzierten Lastspielanzahl

137
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bis zum Bruch sind analog zum Zugversuch die aus der Rauheit und den angehaftenden Pulverpartikeln
resultierenden Messfehler, wodurch die Probenkorperquerschnitte iiberschitzt werden. Dies wurde be-
reits in der Literatur diskutiert [267, 396, 397].

Die dargestellte Reduktion in der Lebensdauer der additiv gefertigten Proben mit der rauen as-built Ober-
flache und den randnahen Poren gegeniiber nachbearbeitetem, additiv gefertigtem und konventionellem
Material wird ebenfalls in der Literatur berichtet [100, 398—402].

An nicht mit Wasserstoff beladenen Proben wurde beobachtet, dass pordse Proben teilweise deutlich ho-
here Lastspielzahlen zum Bruch erreichen, als Proben mit geringerer Porositit, siche hierzu Abb. 4.31.
Der genaue Ursprung dieses Phdnomens ist nicht klar, konnte jedoch auf die genaue Lokalisation der
Poren in den einzelnen Proben zuriickzufiihren sein. So wére eine Pore im Kern der Probe nahe der
neutralen Faser als weniger kritisch zu bewerten als eine scharfkantige randnahe Pore im Zugspannungs-
bereich der Probe.

Mithilfe des Feritscopes wurden auch in einem unterbrochenen Schwingversuch Martensitgehalte ge-
messen, vgl. Kap. 4.3.2. Der nahezu nicht nachweisbare Grundgehalt steigt nur kurz vor dem Bruch
lokal an, vgl. Abb. 4.32. Die lokalen Martensitgehalte lassen im gezeigten Beispiel etwa 10000 Lastspie-
le vor dem Bruch wieder Riickschliisse auf den Ort des Bruchs zu, wie bereits im Kap. 4.3.2 und Kap.
5.3.1 diskutiert, siehe hierzu auch Abb. 4.32.

Die Bruchflachen zeigen einen transgranularen Bruch mit nur leicht ausgeprigten und wenig orientierten
Schwingstreifen. Da die aufgebrachte Last nur indirekt auf die Spannung im Material schliefen lésst (sie-
he hierzu Kap 3.4 und Abb. 3.13), lassen sich die aufgetragenen Maximalspannungsniveaus G, nicht
direkt mit den Spannungshorizonten der Literatur vergleichen. Eine Umrechnung der Spannungsniveaus
ist nur begrenzt sinnvoll, da im Schwingversuch jede Faser des Biegebalkens ein anderes Spannungs-
niveau erfahrt (siehe Firbung in Abb. 3.13) und damit auch keine Vergleichbarkeit zu Ergebnissen aus
Umlaufbiegungs- oder axialen Zug-Druck- bzw. Zugschwell-Versuchen gegeben ist. Die qualitativen Un-
terschiede und Tendenzen lassen sich jedoch sehr wohl mit den in der Literatur publizierten Ergebnissen
vergleichen. Die in der Abb 4.31 beobachtete Steigerung der Bruchlastspielzahl zum Bruch durch das
additiv gefertigte Gefiige im Vergleich zum konventionellen Material stellt eine bislang in der Literatur
nicht in diesem Ausmal} dokumentierte Steigerung der Bruchlastspielzahl fiir 316L dar. Allgemein fiihrt
eine Steigerung der Streckgrenze (siehe Abb. 4.15) auch zu verbessertem Ermiidungsverhalten [403].
Die beobachteten Rastlinien auf den Bruchflichen dhneln den in der Literatur diskutierten Strukturen
[400, 404, 405]. Die Rissinitiierung erfolgt auch in der Literatur haufig an Einschliissen oder Fertigungs-
fehlern nahe der Oberflache [400, 404-406].
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5.4 Einfluss von Wasserstoff auf das Materialverhalten

Zur Untersuchung des Einflusses von Wasserstoff auf das Verhalten des additiv gefertigten 316L. wurden
die Probenkorper elektrochemisch mit Wasserstoff beladen, fiir Details zur Methode siehe Abschnitt 3.2.
Durch Heif3gasextraktion, vgl. Abschnitt 4.4.3 wurden in Probenfragmenten von zuvor beladenen und
gepriiften Ermiidungs- und Zugversuchsproben Wasserstoffgehalte im Bereich von 22 4+ 15 wppm nach-
gewiesen, siche hierzu Abschnitt 4.4.3. Dieser Wert ist im Vergleich zu den in der Literatur diskutierten
erreichbaren Wasserstoffgehalte etwas geringer. Dies kann den mit 0,7V relativ niedrigen angelegten
Potenzialen geschuldet sein, aber auch der teilweise recht langen Lagerung der Proben zwischen Bela-
dung und mechanischem Test und nachfolgender Wasserstoffgehaltsbestimmung durch Heilgasextrak-
tion. In unbeladenem Material wurden lediglich 3 + 1 wppm Wasserstoff nachgewiesen. Die gewihlte
Prozessfithrung der elektrochemischen Wasserstoffbeladung erwies sich damit als robuste Methode zur
Beladung der Probenkorper mit Wasserstoff. Wasserstoffpermeationsversuche, wie methodisch in Ab-
schnitt 3.7 vorgestellt, haben die in der Literatur bereits diskutierten erhohten Diffusionskoeffizienten
von Wasserstoff in additiv gefertigtem 316L von Dy = 7 - 10~12m’/s bestiitigt, siehe hierzu Abschnitt
4.4.1 [40]. Die beobachteten geringen Abweichungen zwischen dieser Arbeit und dem Literaturwert
von Dy 1y = 4,6+ 10712 mz/ s konnten mikrostrukturell begriindet sein, da der diffusible Wasserstoffanteil
nach Lin et al. hauptsédchlich im zelluldren Versetzungsnetzwerk vorliegt. Die hierfiir relevanten Ab-
messungen sind stark von den Fertigungsbedingungen abhingig. Der beobachtete Diffusionskoeffizient
von Wasserstoff ist fiir einen austenitischen Edelstahl um zwei bis vier Gro3enordnungen hoher als fiir
konventionell hergestelltes Material [40, 200]. Diese auBergewohnlich schnelle Diffusion des Wasser-
stoffs ist als kritisch zu bewerten, da in derselben Zeit deutlich groBere Querschnitte vom Wasserstoff
durchdrungen werden als nach den Werten des Diffusionskoeffizienten fiir konventionelles Material ur-
spriinglich erwartet. Besonders bei schwingender mechanischer Belastung dieser Bereiche kann es dann
deutlich friiher als erwartet zu unerwartetem katastrophalem Versagen kommen.

Der kiinstlich zugefiihrte Wasserstoff kann an Defekte gebunden, hdufig getrappt genannt, oder diffusi-
bel in interstitiellen Gitterpldtzen oder im Versetzungsnetzwerk vorliegen. Untersuchungen durch ther-
mische Desorptionsspektroskopie, siehe Abschnitt 4.4.2 sowie Abb. 4.37 und Abb. 4.38 zeigten, dass der
Wasserstoff hauptsidchlich an Versetzungen und somit auch in den Zellwédnden gebunden vorliegt. Ein
diffusibler Anteil der Wasserstoffmenge, wurde ebenfalls nachgewiesen. Aufgrund der Beobachtungen
des Permeationsversuchs mit dem nachgewiesenen hohen Diffusionskoeffizienten des Wasserstoffs im
316L ist anzunehmen, dass der Wasserstoff im zelluldren Subkorn-Netzwerk teilweise schwach gebun-

den und teilweise diffusibel vorliegt.
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5.4.1 Zugversuch

Die Verfestigungsverldufe der wasserstoffbeladenen additiv gefertigten Proben unterscheiden sich qua-
litativ nicht signifikant von denen der nicht beladenen Proben, siehe hierzu Kap. 4.5.1 und Abb.4.39
bis Abb. 4.42. Es wurden jedoch leicht reduzierte Duktilitdten besonders nach Beginn der Einschniirung

beobachtet, siehe hierzu A — Agy in den Tab.4.7, Tab. 4.8 und Tab. 4.42B.

Mischkristallhdrtung Im Fall der besonders groBen Zugproben (fiir die Erlduterungen zur Metho-
de siehe Kap. 3.6.1 und Kap. 3.6, fiir die genannten Ergebnisse sieche Abb. 4.30 und Abb. 4.47), wur-
de durch Wasserstoffbeladung eine Steigerung der Streckgrenze und Zugfestigkeit im Vergleich zum
nicht mit Wasserstoff beladenen Probenkorper beobachtet. Diese Beobachtungen wurden im Rahmen
von Zugversuchen zur Untersuchung der Martensitbildung gewonnen. Diese Versuche wurden bei ei-
ner Dehnrate &€ von 1073 /s durchgefiihrt, wie in Kap. 3.6.1 beschrieben. Alle anderen Zugversuche an
wasserstoffbeladenen Proben wurden bei einer Dehnrate von & = 5- 107 /s, gemiB der ASTM G142-98
[263] durchgefiihrt. Die hier verglichenen Proben sind in einem Winkel von 45 ° zur Aufbaurichtung ge-
fertigt. Die genannten Zugversuche mit hoherer Dehnrate und der Messung des Martensitgehalts wurden
nur an dieser Probenorientierung durchgefiihrt.

Zur besseren Ubersicht wurden die Spannungs-Dehnungsverliufe in der Abb. 5.1 zusammengefasst.
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Abbildung 5.1: Mischkristallhértung durch interstitiellen Wasserstoff, Spannungs-Dehnungskurven aus Abb. 4.30 und Abb.
4.47. Die Differenz zeigt ndherungsweise den Spannungsbeitrag der wasserstoffinduzierten Mischkristallhir-
tung. Bei der wasserstoffbeladenen Probe ist die Streckgrenze deutlicher ausgeprigt.
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Hierin wurde zusitzlich die Differenz zwischen beiden Kurven aufgetragen. Die Steigerung betrigt fiir
die Streckgrenze Ag,, # = 19,9 £0,1MPa und fiir die Zugfestigkeit Ag, 7 = 25MPa. Die Differenz
beider Kurven, bzw. die Stirke der Mischkristallhidrtung, zeigt eine von etwa 15 MPa leicht ansteigende
Tendenz bis zu 25,2 £0,1MPa bei der Zugfestigkeit der wasserstoffbeladenen Probe. Fiir die Berech-
nung des Fehlers sieche Anhang A.1. Zusitzlich zu den leicht erhdhten Spannungen ist eine deutlichere
Auspriagung der Streckgrenze fiir die wasserstoffbeladene Probe zu erkennen. Der Spannungsabfall im
Bereich der Einschniirdehnung ist bei der wasserstoffbeladenen Probe deutlich stirker gekriimmt, als bei
der unbeladenen Probe. Hier werden ebenfalls geringere technische Spannungen abgebaut.

Die Duktilitidt im Bereich der Einschniirung des mit Wasserstoff beladenen Probenkorpers ist leicht ein-
geschrinkt, die Einschniirdehnung ist um 0,05 reduziert, was einer Reduktion um etwa 70 % entspricht.
Das heil3t, die wasserstoffbeladene Probe bricht viel sproder als die nicht beladene. Im genannten Deh-
nungsintervall baut die unbeladene Probe noch Spannungen von 139 MPa ab, wihrend die wasserstoff-
beladene Probe mit 99 MPa deutlich geringere Spannungen vor dem Bruch abbaut. Bertsch et al. und
Alvarez et al. [371, 407] berichten ebenfalls Steigerungen der Streckgrenzen und Zugfestigkeiten durch
Wasserstoffbeladung in additiv gefertigtem 316L. Ahnliches berichten Sezgin et al. und San Marchi et
al. fiir konventionellen 316L [370, 408, 409]. Dieser Effekt konnte auf Mischkristallhdrtung durch den
interstitiell gelosten Wasserstoff zuriickzufiihren sein [370, 410]. Dass dieser Effekt in dieser Arbeit nur
an dieser einen Probe beobachtet wurde, kann an einer Dehnratenabhingigkeit der Mischkristallhdrtung

liegen [411].

Sprode Bruchereignisse konnten nicht zweifelsfrei auf den zugefiihrten Wasserstoff zuriickgefiihrt wer-
den, da sie ebenfalls durch die teilweise unabsichtlich vorhandene Porositét hervorgerufen werden konn-
ten. Der in Abschnitt 4.5.1 beobachtete Anteil an sproden Bruchereignissen in den beladenen Proben
entspricht dem Anteil, der auch in unbeladenem Material beobachtet wurde.

Im Fall des konventionellen Materials konnte durch zugefiihrten Wasserstoff (also IHE) eine leichte Re-
duktion der mechanischen Kennwerte Streckgrenze und Zugfestigkeit sowie der Duktilitdt beobachtet
werden, siche hierzu 4.39. In der Literatur werden dhnliche Effekte berichtet [412] .

Die Betrachtung der Bruchflichen der 316L-AM Proben zeigt nach der Wasserstoffbeladung nur leichte
Verinderungen, die Dimpel sind nicht mehr nahezu kreisrund, sondern in Bereichen auch leicht ldnglich
(siche Abb. 4.44). Dies deutet auf ein gedndertes Verhalten von gleitenden Versetzungen hin, gegebenen-
falls ist die Gleitung entlang einiger Richtungen lokal gehindert. Besonders auffillig ist die Beobachtung

von sekundiren Rissen in den Bruchfldchen, siehe hierzu Abb. 4.45 und Abb. 4.46. Sekundirrisse sind
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5 Zusammenfassende Diskussion

klare Indikatoren fiir Wasserstoffversprodung. Zusitzlich treten an einigen Seitenflachen der mit Was-
serstoff beladenen Zugversuchsproben Sekundarbriiche auf.

Durch die Beladung mit Wasserstoff ist der mit dem Feritscope messbare Martensitgehalt der Proben
nicht verdndert. Metalnikov et al. berichten iiber eine Bildung von Martensit in 316L-AM allein auf-
grund der Beladung mit Wasserstoff in schwefelsaurem Elektrolyt bei einer verglichen mit dieser Arbeit
sehr hohen Stromdichte von 50mA/cm? [364]. Dieses Phanomen lies sich im Rahmen dieser Arbeit nicht
nachweisen und war auch nicht erwartet. Die Entwicklung des Martensitgehalts im Verlauf der Ver-
festigungskurve unterscheidet sich qualitativ nicht signifikant vom Verlauf im Fall der unbeladenen
Probe, wenn die relevante Einschniirung betrachtet wird (siehe Kap. 4.5.1). Dies ist besonders iiberra-
schend, da Wasserstoff die Stapelfehlerenergie zwar reduziert, anscheinend jedoch nicht so stark, dass
der Verfestigungsmechanismus im Rahmen der Messgenauigkeit anders verlaufen wiirde (siehe hierzu
auch Abschnitt 2.2.1 [137-139]). Aus diesem Grund ist die Martensitbildung nicht an der Wasserstoff-
versprodung beteiligt. Dies wird ebenfalls in der Literatur diskutiert [372]. Die Autoren zeigen eine
reduzierte Martensitkonzentration an den Bruchflichen von 316L-AM. Aus Sicht dieser Arbeit ist die
Reduktion der Totaldehnung von Hong et al. nicht ausschlieBlich auf den Effekt von IHE zuriickzufiih-
ren. Die Spannungs-Dehnungs- Verlidufe zeigen einen kurvenformigen Verlauf im Bereich der Hookschen
Gerade und das FElastizitatsmodul 14sst sich durch Ablesen grob zu 18 GPa abschitzen. Dies ldsst ver-
muten, dass die Proben im Laufe des Zugversuchs moglicherweise rutschen oder die Probenkopfe sich
plastisch in der Fassung verformen. Es ist anzunehmen, dass die Dehnung in den gezeigten Spannungs-
Dehnungskurven iiberschitzt wurde. Bereits die gezeigten unbeladenen Proben brechen sprode und bei
unerwartet niedrigen Dehnungen, die bei Uberschitzung wahrscheinlich noch geringer sein miissten,
eine Begriindung fiir dieses unerwartete Versagen und die Abweichung vom erwarteten Spannungs-
Dehnungsverlauf wird nicht diskutiert. Gegebenenfalls fiihrt IHE hier zu einer weiteren Reduktion der
Bruchdehnung zusitzlich zu einem Beitrag durch Porositiit.

Bromley zeigt zu den Ergebnissen dieser Arbeit qualitativ dhnliche Ergebnisse der Martensitgehaltsver-
dnderung durch interstitiellen Wasserstoff an konventionellem 316L im Zugversuch [413].

Abb. 5.2 fasst die Verformungsmechanismen und die Martensitbildung in einer Ubersicht zusammen.
Durch den zugefiihrten Wasserstoff (IHE) findet in der Einschniirung eine intensivere lokalisierte plas-
tische Verformung statt. Die beobachteten Effekte durch zugefiihrten Wasserstoff auf das Verhalten im
Zugversuch lassen den Schluss zu, dass Wasserstoff einen Einfluss auf das mechanische Materialverhal-
ten hat. Die Untersuchung mit dem Feritscope hat gezeigt, dass die plastische Verformung nahezu gleich

in beladener oder unbeladener Probe verlduft.
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Abbildung 5.2: Ubersicht iiber Verformungsmechanismen und Martensitbildung im Zugversuch wasserstoffbeladener und
unbeladener Proben. Durch interstitiellen Wasserstoff (IHE) findet nur im Bereich der Einschniirung eine
intensivere plastische Verformung statt, vermutlich ist HELP der zugrundeliegende Mechanismus.

In beiden Fillen kann der Ort der hochsten plastischen Verformung deutlich vor Beginn der Einschnii-
rung anhand des erhohten Martensitgehalts mit dem Feritscope detektiert werden. Die Spannungs-
Dehnungsverldufe und der Anstieg des Martensitgehalts verlaufen im Verlauf des gesamten Zugver-
suchs weitgehend gleich. Der einzige Unterschied im Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Verldufe aus
den Abbildungen 4.39 bis 4.42B ist die reduzierte Duktilitit im Bereich der Einschniirung. In der Ein-
schniirung dominiert die Versetzungsbewegung den Verformungsmechanismus, siehe hierzu Abb. 4.19.
Da die Spannungs-Dehnungsverldufe durch Wasserstoff einen sproderen Charakter haben, liegt nahe
dass sich die Versetzungen gegenseitig mehr in der Bewegung behindern. Dies kann so interpretiert wer-
den, dass durch den HELP-Mechanismus deutlich mehr Versetzungen gebildet werden, welche sich dann
im Verlauf der Verformung gegenseitig behindern und die Ausdehnung der plastischen Zone verhindern.
Einen Effekt auf die Hohlraumbildung im Bruchmechanismus scheint die erhohte Versetzungsdichte
nicht zu haben, da die Bruchflichen der Proben keine deutliche Anderung in der Oberflichenmorpholo-
gie aufweisen. Die gefundenen Dimpelstrukturen eines Wabenbruchs sind mit Groflen von unter einem
Mikrometer sehr fein. Die Tiefe der Dimpel ist unverindert in Anwesenheit von Wasserstoff. Die feine
Struktur der Dimpel ist sehr wahrscheinlich dem starken Einfluss durch die zelluldre Subkornstruktur
und deren Effekt auf die Versetzungsmobilitit geschuldet. Im hier betrachteten Sonderfall des additiv

gefertigten 316L mit dem sehr feinen Zellnetzwerk stellt sich nun die Frage, ob diese Dimpelstruktur
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durch Wasserstoff sich noch flacher ausbilden konnte.

Die Martensitbildung kann als Indikator fiir den Fortschritt der lokalen plastischen Verformung sowohl
bei unbeladenem als auch bei beladenem Material betrachtet werden. Lokal erhohte Martensitgehalte er-
moglichen Vorhersagen iiber potenzielle Rissinitiierungsorte. Diese Beobachtung ist bemerkenswert und
von erheblicher Relevanz fiir den Einsatz additiv gefertigter Bauteile sowie fiir die Zustandsbeurteilung

eines Bauteils, gegebenenfalls sogar wihrend der Nutzung.

5.4.2 Ermidung

Zur Zusammenfassung der Kernergebnisse der Materialermiidungsstudien heben in der Abb. 5.3 Punkt-
dichteabschitzungen die Datenpunkte der Wohlerkurven beladener und unbeladener Probenkorper (aus
Abb. 4.50) hervor. Zusitzlich sind die typischen Bruchbilder dargestellt, unbeladen brechen die Proben-
korper isoliert an einer Stelle, mit Wasserstoffbeladung findet Sekundirrissbildung statt, siche hierzu
Abb. 4.52. Sekundirrissbildung ist in diesem Fall ein sicherer Indikator fiir Wasserstoffversprodung des

Materials.
10° 4
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10% 1 .

104 10° 10° 107
Lastwechsel

Abbildung 5.3: Wohlerkurven des additiv gefertigten Materials aus Abb. 4.50 mit Punktdichteabschitzung um die Wahrneh-
mung der nahezu vollstindig isolierten Datenpunktwolken zu unterstiitzen. Je heller die Fliche eingefarbt
ist, desto hoher ist die Dichte der Datenpunkte in diesem Bereich. Die Schwerpunkte der Flichen liegen
deutlich auseinander. Zusitzlich jeweils repréisentative makroskopische Brucherscheinungen, vgl. Abb 4.52.
Die roten Sterne mit roter Schattierung der Punktdichteabschitzung reprisentieren die mit Wasserstoff be-
ladenen und geschliffenen Probenkdrper, die mehrfach gebrochene Probe zeigt die auftretenden Sekundér-
risse. Die blaue Datenpunktwolke mit Dreiecken zeigt die nicht beladenen geschliffenen Probenkorper, der
typische Bruch findet isoliert an einer Stelle statt.
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Zugefiihrter Wasserstoff (IHE) bewirkt in beiden Probenkdrpertypen eine Reduktion der Lastspiele bis
zum Buch. Im Fall der nicht nachbearbeiteten Proben mit rauer Oberfliche wird noch etwa die Hilfte der
Lastspiele erreicht, wihrend plangeschliffene Probenkorper etwa eine Grolenordnung weniger Lastspie-
le bis zum Bruch iiberdauern, siehe hierzu Kap. 4.5.2. Um gleiche Lastspielzahlen zu erhalten, konnen
im Fall der mit Wasserstoff beladenen Proben plangeschliffenen Proben nur etwa 400 MPa geringere
Maximalspannungen angelegt werden.

Aufgrund der Intensitit des beobachteten Effektes ist anzunehmen, dass der zugefiihrte Wasserstoff
hauptsichlich die Rissinitiierung, aber auch die Rissausbreitung beschleunigt. Die in Abb. 5.3 oder Abb.
4.52 dargestellte Sekundérrissbildung ist ein klarer Indikator fiir wasserstoffinduzierte Versprodung. Der
hierfiir potenziell relevante Mechanismus ist die Hydrogen-Enhanced-Decohesion (HEDE), siehe hierfiir
auch Kap. 2.3.1.

Sollte es zu einer Rekombination von Wasserstoff in randnahen Poren oder an der Grenzfliche von Ein-
schliissen gekommen sein, ist aufgrund der eher sanften Wasserstoffbeladungsbedingungen ein geringer
zusitzlicher Spannungsbeitrag durch den hydrostatischen Druck zu erwarten, zusétzlich zur geometrisch
bedingten Spannungsiiberhohung [107]. Dies wiirde eine Rissinitiierung begiinstigen. Auch ohne eine
Rekombination des Wasserstoffs an Grenzflichen wire eine verstdrkte lokalisierte plastische Verfor-
mung nahe der Spannungsiiberhohung beispielsweise durch den HELP-Mechanismus denkbar. Nach
dem HELP-Mechanismus stauen sich Versetzungen im Material auf und Wasserstoft diffundiert bevor-
zugt in die zugehorigen Zugspannungsfelder. Wie unter anderem von Sirois et al., Yang et al. sowie
Kirchheim und Huang beschrieben wurde [12, 235, 414, 415], wird die gegenseitige AbstoBung zwi-
schen Versetzungen durch die lokale Wasserstoffkonzentration reduziert, da der Wasserstoff die Gitter-
verzerrungen teilweise kompensiert. Dadurch kénnen sich Versetzungen dichter anlagern, was zu lokal
erhohten Versetzungsdichten fiihrt. Der Wasserstoff diffundiert dabei bevorzugt zu Orten maximaler me-
chanischer Spannung und plastischer Verformung. In diesen Bereichen kann es — insbesondere bei ex-
tremem Versetzungsaufstau — zur Initiierung von Mikrorissen kommen. Ein solcher Mikroriss kann sich
aufgrund der lokal erhohten Wasserstoffkonzentration rasch fortpflanzen, da die Spannungsiiberh6hung
an der Rissspitze die Wasserstoffanreicherung weiter begiinstigt. Die Plastizitidt wird dadurch in Berei-
chen der hochsten Spannung zusitzlich lokalisiert, und die Rissinitiierung sowie das Wachstum erfolgen
beschleunigt. Die durch Matsuoka et al. [416] gezeigte, um den Faktor 30 erhohte Rissausbreitungs-
geschwindigkeit in wasserstoffbeladenem, konventionell hergestelltem 316L, stiitzt diese Interpretation.
Die auf den Bruchflichen der wasserstoffbeladenen 316L-AM-Ermiidungsproben beobachteten Sekun-
dérrisse deuten in Kombination mit der beschleunigten Rissausbreitung ebenfalls auf einen ausgeprigten

Versprodungseffekt durch den diffundierten Wasserstoff hin. Die Ausbildung sekundirer Bruchflichen
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(siche Abb. 4.52) konnte, wie bereits bei den Zugversuchen, ausschlieBlich an wasserstoffbeladenen
Proben nachgewiesen werden. Die Verzweigung der Risse und das Auftreten von sekundéren Briichen,
teils weit entfernt vom Hauptbruchpfad, lassen sich nur durch eine durch Wasserstoff herabgesetzte
Rissinitiierungsarbeit erklidren. Dies deutet zusitzlich auf die Beteiligung des HEDE-Mechanismus hin.
Neben der Mikrostruktur spielt dabei die Wasserstoffmobilitiit eine zentrale Rolle. In additiv gefertig-
tem 316L erfolgt die Wasserstoffdiffusion schneller als in konventionellem Material. Dies fiihrt dazu,
dass innerhalb gleicher Belastungszeiten eine groBere Menge Wasserstoff in plastisch deformierte Be-
reiche diffundieren kann, wodurch dort eine lokal verstirkte Versprodung ausgelost wird. Es ist daher
anzunehmen, dass IHE bei 316L-AM stirker ausgeprigt ist als bei konventionell verarbeitetem 316L —
eine Annahme, die auch in der Literatur gestiitzt wird [375]. Aufgrund der deutlich schnelleren Wasser-
stoffdiffusion in dem additiv gefertigten 316L kann in gleicher Zeit zusitzlich eine grolere Wasserstoff-
menge durch Diffusion zu den Bereichen maximaler plastischer Verformung diffundieren und dort eine
Versprodung begiinstigen. So ist anzunehmen, dass IHE im Fall von 316L-AM deutlich starker ausfillt
als bei konventionellem 316L, begriindet durch die erhohte Wasserstoffmobilitit im Wasserstoff und die
damit verbundene beschleunigte Umverteilung des versprodenden Wasserstoffs. Dies wird ebenfalls so
in der Literatur diskutiert [375].

In der Literatur werden hauptsédchlich Ermiidungsstudien mit wasserstoffbeladenem konventionellem
Material diskutiert. Matsuoka et al., Murakami et al. und Angelova et al. zeigen durch Wasserstoff deut-
lich erhohte Risswachstumsgeschwindigkeiten und frithere Rissinitiierung [375, 416, 417]. Murakami
und Angelova zeigen zudem, dass durch Reduktion der Priiffrequenz bis zu 10~ Hz die Rissausbreitung
maximiert werden kann [375, 417]. Mit dieser sehr niedrigen Priiffrequenz gibt man dem Wasserstoff
deutlich mehr Zeit um an die kritischen Orte zu diffundieren, was die Stoffmenge vergroBert, die an der
Versprodung teilnehmen kann. Diese Verringerung der Priiffrequenz ist ein Vorgehen zur Maximierung
des Wasserstoffeffekts vergleichbar zu der Verringerung der Dehnrate im Zugversuch durch sehr langsa-
me Dehnraten, wie nach ASTM G142-98 [263] (vgl. Abschnitt 3.3). Nguyen et al. zeigen in zyklischen
Zug-Druckversuchen mit einem Lastverhéltnis von —1 eine deutliche Reduktion der Lebensdauer von
mit 35 £ 2 wppm Wasserstoff beladenem konventionellem 316L [373].

Die Bruchflichen der mit Wasserstoff beladenen additiv gefertigten Ermiidungsproben (sieche Abb. 4.53
und Abb. 4.54) zeigen etwas stdrker ausgerichtete Rastlinien als die Bruchflichen der nicht beladenen
316L-AM-Proben (Abb. 4.53A) mit unverdndertem Abstand der Rastlinien. Der Effekt der stirkeren
Ausrichtung der Rastlinien ist durch eine schnellere Rissausbreitung zu begriinden, wie in der Litera-
tur von Kanezaki et al. [418] diskutiert. Aufgrund des interstitiellen Wasserstoffs bilden sich auf der

Bruchfliche keine grundlegend anderen Strukturen, siehe hierzu auch Abb. 4.53 und Abb. 4.54. Die
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5.4 Einfluss von Wasserstoff auf das Materialverhalten

Verinderung der Morphologie der additiv gefertigten Proben ist nicht so deutlich, wie sie teilweise in
der Literatur fiir konventionelles Material gezeigt wird [373, 374, 419]. Dies kann einerseits an den in
dieser Arbeit eher niedrigeren Wasserstoffgehalten liegen, andererseits eventuell auch an den eher klei-
nen Probenquerschnitten und der eher ungewohnlichen Versuchsfithrung. Herkommlicherweise werden
Zug-Druck-Versuche oder Umlaufbiege-Testreihen an teilweise deutlich groeren zylindrischen Proben-
geometrien durchgefiihrt. Dies war im Rahmen dieser Arbeit nicht moglich, da die Wasserstoffbeladung

die Probenabmalle, wie in Abschnitt 3.2 beschrieben, auf 35 mm Lénge beschrinkt.
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6 Zusammenfassung

Das Ziel der vorliegenden Arbeit war, den Einfluss von gelostem Wasserstoff auf das Materialverhalten
unter quasistatischer und schwingender Belastung am Beispiel von additiv gefertigtem 316L festzustel-
len. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde gezeigt, dass 316L eine vergleichsweise einfach additiv
zu fertigende Legierung ist. Der Einfluss von Bauteil- bzw. Probenkorperorientierung und gedruckter
Oberflache wurde mit herausgearbeitet.

Hierzu wurden Proben und Testgeometrien eigenstindig gedruckt und die Druckparameter zur zuverlis-
sigen Fertigung von porenarmen Bauteilen optimiert (siehe Abschnitte 3.5 und 4.2 sowie die Parameter
in Tabelle 4.2). Das gekaufte 1.4404-Pulver unterschritt bereits im vom Hersteller erhaltenen Zustand
den fiir den Werkstoff notwendigen Chrom-Gehalt [102] von 16,5w% um 0, 1 w%, auch der Stickstoff-
gehalt war nicht normgerecht. Die Werkstoffnorm fiir 316L wird erfiillt [101], daher wird das Material im
Verlauf der gesamten Arbeit als 316L beziehungsweise 316L-AM fiir den additiv gefertigten Werkstoff
bezeichnet. Das im Rahmen dieser Arbeit erzeugte Gefiige weist eine skaleniibergreifende Defektstruktur
auf, die durch den additiven Fertigungsprozess charakteristisch geprégt ist. Es bildete sich eine ausge-
pragte kolumnare Kornstruktur entlang der Aufbaurichtung aus, mit Korngréen von bis zu 700 um in
z-Richtung und etwa 60 um in der Aufbauebene. Zudem zeigten sich in allen analysierten Orientierungen
(parallel, senkrecht und unter 45 ° zur Aufbaurichtung) mit relativen Dichten von iiber 99 % nahezu voll-
standig dichte Probenkorper. Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen offenbarten im Inneren der
Korner eine feine zelluldre Subkornstruktur, bestehend aus Versetzungsnetzwerken (siehe Abb. 4.12A
und Abb. 4.12B). Ebenso konnten typische Schmelzbadgrenzen eindeutig identifiziert werden (vgl. Abb.
4.10A und Abb. 4.13A). Eine Analyse der kristallografischen Textur ergab eine vergleichsweise schwa-
che ausgeprigte Erstarrung entlang der [001]-Richtung (siche Abb. 4.14).

Diese beobachteten Merkmale stehen im Einklang mit mehrfach berichteten Charakteristika additiv ge-
fertigter austenitischer Gefiige in der Literatur. Die Ausbildung kolumnarer Korner, die ausgeprigte
[001]-Textur sowie die Prisenz zelluldrer Substrukturen und Schmelzbadgrenzen sind typische Erschei-
nungen, die in verschiedenen Studien fiir laserbasierte Verfahren wie das PBF-LM beschrieben wurden

[20, 80, 317-321, 387].
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6 Zusammenfassung

Das additiv gefertigte Material enthilt im unbeladenen Zustand etwa 3 + 1 wppm Wasserstoff, die aus
dem initialen Wassergehalt des Pulvers resultieren konnen. Die gefertigten Priifkorper wurden elektro-
chemisch mit Wasserstoff beladen, woraus Wasserstoffgehalte von 22 4- 15 wppm resultierten. Im Wasser-
stoffpermeationsversuch wurde die Diffusionsgeschwindigkeit des Wasserstoffs in 316L-AM untersucht
und ein Diffusionskoeffizient von etwa Dy = 7- 10~ 12m’/s bestimmt, in guter Ubereinstimmung mit den
Ergebnissen von 4,6 - 10*12m2/s von Lin et al. [40]. Die beobachteten Abweichungen konnten mikro-
strukturell begriindet sein, da der diffusible Wasserstoffanteil nach Lin et al. hauptséchlich im zelluldren
Versetzungsnetzwerk vorliegt. Die hierfiir relevanten Abmessungen sind stark von den Fertigungsbe-
dingungen abhingig. Fiir konventionellen 316L-Edelstahl werden Diffusionskonstanten im Bereich von
1,710~ 4#%/s [200] bis 1.4 - 10~'9m*/5 [40] nachgewiesen. Die deutlich erhshte Diffusivitit von Was-
serstoff im additiv gefertigten 316L ist bereits kritisch zu beurteilen, da so in viel kiirzeren Intervallen
der Wasserstoff an mechanisch hoch belastete Bereiche diffundieren kann und dort die plastische Verfor-
mung beeinflussen kann.

Als zentrale Priifverfahren des mechanischen Materialverhaltens, welche im Zusammenhang mit inters-
titiellem Wasserstoff moglicherweise Effekte zeigen, wurden der Zugversuch und Studien der Material-
ermiidung im Vierpunktbiegungsversuch gewihlt. 316L-AM zeigt im Zugversuch aufgrund des fiir die
additive Fertigung im Pulverbettverfahren typischen Gefiiges deutlich erhohte mechanische Kennwerte
der Streckgrenze Rp und Zugfestigkeit Ry, im Vergleich zum konventionellen Werkstoff (sieche Abb. 4.15
und Abschnitt 4.3) [329, 332-336]. Dies lésst sich auf eine durch die Versetzungsnetzwerke reduzierte
Mobilitit der Versetzungen und den dadurch leicht verdnderten Mechanismus der plastischen Verfor-
mung zuriickfithren. Konventionelles Material verformt bei niedrigen Dehnungen zum Teil noch durch
Versetzungsgleiten, was bei 316L-AM unterdriickt ist. Das additiv gefertigte Material zeigt auch bei
niedrigen Dehnungen schon die Zwillingsbildung als primiren Verformungsmechanismus, wie im Ab-
schnitt 2.2.1 eingefiihrt und als Ergebnis in Abschnitt 4.3.1 erldutert. Im weiteren Verlauf der plastischen
Verformung ist die Bildung von o’-Martensit beobachtet worden, besonders signifikant bei stdrkerer
plastischer Deformation. Das additiv gefertigte Material enthélt im gedruckten Zustand einen vernach-
lassigbar geringen Anteil Martensit, das betrachtete konventionelle Referenzmaterial, ein rundgekneteter
Vollstab, enthielt etwa 4 %. Der Anstieg des Martensitgehalts wurde wéhrend des Zugversuchs mithil-
fe eines Feritscopes gemessen, der Verlauf sowie der Absolutgehalt des Martensit bietet einen ersten
Uberblick iiber den lokalen Verformungszustand des 316L-AM. Anhand des lokal héchsten gemessenen
Martensitgehalts lédsst sich bereits vor Beginn der Einschniirung ermitteln, an welcher Stelle der Probe

der Bruch auftreten konnte. Das konventionelle Material hingegen zeigte den Anstieg des gemessenen
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6 Zusammenfassung

Martensitgehaltes erst mit Beginn der Einschniirung. Da die Intensitit der Martensitbildung sich in Pro-
ben mit zugefithrtem Wasserstoff nicht dndert, ist davon auszugehen, dass der Martensit nicht an der
Wasserstoffversprodung des 316L beteiligt ist. Trotzdem ist der lokale Martensitgehalt ein niitzlicher
Sensor fiir den Fortschritt der plastischen Verformung und das Versagen der Probe.

Der Bruchmodus des 316L-AM im Zugversuch wurde untersucht, die Bruchflichen der Zugversuchs-
proben weisen alle Merkmale eines Dimpelbruchs auf. Im Zugversuch wurde ein sehr leichter Effekt der
Wasserstoffversprodung beobachtet. Eine leichte Reduktion der Duktilitét in der Einschniirung wurde in
nahezu allen betrachteten Féllen beobachtet. Bis zum Beginn der Einschniirung verlaufen die betrach-
teten Verfestigungsverldufe nicht-beladener und mit Wasserstoff beladener Proben parallel, siehe hierzu
Kap. 4.5.1. Mikrostrukturelle Beobachtungen sowie die Dimpelbruchflache eines Wabenbruchs lassen
auf einen durch Versetzungen dominierten Verformungsmechanismus in der Einschniirung schlieen. Da
in diesem Bereich der Verspodungseftfekt beobachtet wurde, ist davon auszugehen, dass der zugefiihrte
Wasserstoff moglicherweise tiber den HELP-Mechanismus die Versetzungsbildung erleichtert. Die ho-
here Anzahl der gebildeten Versetzungen behindern sich gegenseitig mehr als im unbeladenen Fall und
das Material reagiert sproder.

In einem bei hoheren Dehnraten untersuchten Einzelfall wurde an einer wasserstoffbeladenen Zugprobe
eine Steigerung der mechanischen Kennwerte beobachtet, dies wird in dieser Arbeit auf Mischkristall-
hirtung zuriickgefiihrt. Die mechanischen Kennwerte der Zugfestigkeit R,,, und der Streckgrenze Rp sind
jeweils etwa 20 MPa erhoht. Dass dieser Effekt nur im Einzelfall aufgetreten ist, wird auf die erhohte
Dehnrate zuriickgefiihrt.

Die Ermiidungsstudien zeigten durch die zyklische Belastung im Vierpunktbiegungsversuch, dass das
additiv gefertigte Material bei gleicher Last hohere Bruchlastspielzahlen als konventioneller 316L errei-
chen kann. Die teilweise sehr raue as-built Oberflache mit potenziellem Porensaum kann die Lebensdauer
hingegen reduzieren. Auch in den Ermiidungsstudien lisst sich anhand eines lokal erhthten Martensit-
gehalts der Ort des Bruchs bereits deutlich vor dem Versagen des Bauteils eingrenzen, ebenso wie der
Fortschritt der plastischen Verformung verfolgen.

Interstitieller Wasserstoff bewirkt eine Reduktion der Lebensdauer der Probenkorper um etwa eine Gro-
Benordnung in der Bruchlastspielzahl. Um vergleichbare Bruchlastspielzahlen zu erreichen, muss die
Maximalspannung 400 MPa reduziert werden. Die Bruchflachen von unbeladenem Material weisen al-
le Merkmale fiir einen typischen transgranularen Bruch mit Schwingstreifen auf. Die Bruchflichen der
zusitzlich mit Wasserstoff beladenen Proben zeigen den gleichen Bruchmechanismus jedoch mit starker
ausgerichteten Rastlinien bei gleicher Dichte, was fiir eine stdrker gerichtete Rissausbreitung spricht.

AbschlieBend lédsst sich sagen, dass der Effekt durch interstitiellen Wasserstoff auf die Belastbarkeit des
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6 Zusammenfassung

Bauteils nach den Beobachtungen dieser Arbeit global betrachtet bei schwingender Belastung deutlich
kritischer einzuordnen ist als bei statischer Belastung. Zusétzlich birgt die schnelle Diffusion durch das
zelluldare Netzwerk das Risiko einer raschen, unbemerkten durchgreifenden Verteilung von Wasserstoff
in der Anwendung.

Die lokal aufgeltste Erfassung des Verformungsgrades bzw. des Bauteilzustands — unabhéngig davon,
ob die Beanspruchung quasistatisch oder schwingend erfolgt — stellt insbesondere fiir die Zustands-
iiberwachung mechanisch belasteter Bauteile im realen Betrieb einen erheblichen Vorteil dar. Die hier
durchgefiihrten Untersuchungen zeigen, dass hierfiir lediglich eine wiederholte Rastermessung des o’-
Martensitgehalts mithilfe eines Feritscopes erforderlich ist!. Der Bereich mit der lokal hochsten Mar-
tensitkonzentration korreliert mit der am stirksten fortgeschrittenen plastischen Verformung und erlaubt

somit eine gezielte Prognose potenzieller Bruchstellen.

1 Die Auswahl einer geeigneten Messsonde in Abhédngigkeit von Bauteildicke und Anwendungsfall ist dabei zu beachten.
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7 Ausblick

Mit dem Blick auf die vorgestellten Erkenntnisse dieser Dissertation erdffnet sich ein erster Einblick
in die Aufnahme von Wasserstoff in additiv gefertigten 316L und die daraus folgenden Auswirkungen
auf die mechanischen Eigenschaften des Materials. Die gewonnenen Einsichten haben nicht nur dazu
beigetragen, einen Einblick ins Wasserstoffversprodungsverhalten von additiv gefertigtem 316L bei qua-
sistatischer und schwingender Belastung zu erlangen, sondern auch neue Fragestellungen zu erfassen.
Um ein detailliertes Gesamtbild zu erlangen, sollten aus Sicht des Autors die folgenden Untersuchungen
und Studien angestellt werden. Allgemein sollte eine deutlich liickenlosere Untersuchung des Wasser-
stoffgehalts aller Probenkorper erfolgen. Leider war dies im Rahmen der vorliegenden Arbeit aufgrund
beschrinkten und erst im Lauf der Arbeit erlangten Zugangs zu einem Wasserstoffanalysator nicht mog-
lich. Eine genaue Kenntnis iiber den genauen Wasserstoffgehalt jeder Probe hitte eine qualitativ noch
bessere Einsicht in die Korrelation zwischen Wasserstoffgehalt und Intensitit der dadurch verursachten
Versprodung ermoglichen konnen. Die Lagerung der Proben direkt im fliissigen Stickstoff hingegen hat
sich bewihrt, um viele Proben gleichzeitig zu beladen und dann konsekutiv mechanisch zu priifen. Diese
Methode sollte jedoch auch nur fiir kurzzeitige Uberbriickungen genutzt werden. Ein moglicher Wasser-
stoffverlust durch diese Lagerungsmethode ist zu priifen.

Es wire sehr interessant, den in den Zugversuchen an groBen Proben bei einer Dehnrate von & = 1073
beobachtete Hartungseffekt genauer zu untersuchen. Hierzu wiirden sich weitere Zugversuche mit ver-
schiedenen Dehnraten eignen. Ebenso wire die Untersuchung des Einflusses verschiedener Wasserstoff-
gehalte auf diesen Effekt interessant. Zur Aufkldrung der genauen Bruchmechanismen und zur Identi-
fikation des genauen Versprodungsmechanismus wiren detaillierte TEM-Untersuchungen und weitere
mikrostrukturelle Studien notwendig.

Die vorliegende Arbeit zielte darauf ab, dass jede Probe bei der mechanischen Priifung einen homogen
Wasserstoffgehalt aufweist. Eine Variation des Wasserstoffgehalts wire interessant, um zu priifen, ob
beispielsweise bei hoheren Gehalten noch stirkere Effekte auftreten. Zusitzlich wire zu priifen, ob auch
eine inhomogene Wasserstoffverteilung qualitativ vergleichbare Effekte wie die gezeigten Ergebnisse

provozieren kann. Dies wire durch Priifungen in Wasserstoffumgebung oder durch kurzzeitig beladene
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7 Ausblick

Proben zu untersuchen. Die in der Literatur vorgestellten Methoden zur Wasserstoffbeladung von auste-
nitischen Stdhlen wéren auf die erzeugten Gehalte und provozierten Effekte zu priifen.

Die Wasserstoffaufnahme oder -Permeation aus der Gasphase konnte moglicherweise auch in einer (fiir
die Permeation modifizierten) Sieverts-Apparatur in verschiedenen Druckniveaus untersucht werden,
auch um den von Lin et al. [40] postulierten Mechanismus weiter zu untersuchen und dahingehend zu
priifen, ob aus der Gasphase auch hohe Diffusionskoeffizienten erreicht werden konnen. Die elektro-
chemische Diffusionsmessung kénnte durch die Nutzung eines Ladungszéhlers dahingehend optimiert
werden, dass auch Aussagen iiber abgegebene Stoffmengen und damit eingestellte Konzentrationen ge-
troffen werden konnten.

Die Auswirkung von verschiedenen Druckparametern auf das Gefiige und dariiber hinaus auf die Dif-
fusionseigenschaften wiren ebenfalls interessant zu untersuchen, um perspektivisch die erlangten Er-
gebnisse auch auf 316L-AM aus anderen Anlagen zu iibertragen. Industriell genutzte Anlagen haben
teilweise deutlich hohere Laserleistungen und SpotgroB3en, woraus sich ein abweichendes Gefiige resul-
tiert. Hier wire interessant, ob die GroBenskala des zelluldren Versetzungsnetzwerks einen Effekt auf die
im Zugversuch einstellende Dimpelgrof3e hat.

Zur genaueren Zielsetzung von porenfreiem Material wire die Berechnung der theoretisch erreichbaren
Dichten anhand der chemischen Zusammensetzung zu jeder Legierung individuell sinnvoll.

Um die additive Fertigung von zuverlédssig einsetzbaren Bauteilen zu ermoglichen, wire es zu priifen,
welchen Einfluss der Wassergehalt in der Atmosphire des Bauraums auf den Wasserstoffgehalt des ge-
fertigten Materials hat. Eine Studie an offen gelagertem oder feuchtem Pulver wire in diesem Hinblick
ebenfalls interessant.

Die im Rahmen der Zugversuche gezeigte Reduktion der Duktilitit im Bereich der Einschniirung wa-
re durch Untersuchungen der Einschniirvolumina und der Querschnittsreduktion noch detaillierter zu
gestalten. Hierzu wiren gegebenenfalls Untersuchungen mithilfe eines Computertomografen, alterna-
tiv taktile Messmethoden zur Volumenrekonstruktion sinnvoll. Hieraus konnte man Aussagen iiber die
Stidrke der Lokalisierung der plastischen Verformung treffen. Zudem wiren detaillierte hochauflosende
mikrostrukturelle Analysen auf der Nanoskala interessant, um den Deformationsmechanismus von bela-
denen und unbeladenen Proben tiefer zu ergriinden. Letztere Analyse wére auch interessant an pordsen,
sprod gebrochenen Proben durchzufiihren, um auch hier den Bruchmechanismus einschitzen zu kénnen.
Die Ursache zur Ausbildung der Sekundirrisse konnte durch detaillierte TEM-Untersuchungen genauer
ergriindet werden.

Die Anisotropie des Elastizitatsmoduls konnte zuverldssiger und detaillierter durch Ultraschallphasen-

spektroskopie untersucht werden [420]. Zusitzlich konnte das Elastizititsmodul der experimentellen
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7 Ausblick

Befunde durch Ultraschallphasenspektroskopie oder Zugversuch mit berechneten orientierungsabhéngi-
gen Moduli aus EBSD-Daten verglichen werden.

Um die Diffusion entlang der Versetzungsnetzwerke zu verhindern und den fiir austenitischen Stahl typi-
schen Diffusionskoeffizienten wiederherzustellen, wire eine Wiarmebehandlung eine mogliche Lésung.
Beim Gliihen bis 1095 °C [284, 321] oder durch heiBlisostatisches Pressen (HIP) wiirde das Versetzungs-
netzwerk im 316L-AM vollstindig entfernt. Eine niedrigere Temperatur ist aufgrund der Bildung von
Chromkarbiden und der damit verbunden interkristallinen Korrosion nicht sinnvoll [106]. Die Wirksam-
keit dieses Vorgehens gegen die Wasserstoffdiffusion wire zu priifen, ebenso wie detaillierte Gefiigeun-

tersuchungen zur Charakterisierung der erzeugten Mikrostruktur.
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Abkulrzungs- und Symbolverzeichnis

Formelzeichen

B Aufheizrate zur thermischen Desorption von Wasserstoff, iiblicherweise in K/s an-
gegeben.

€ Dehnrate

& kritische Dehnung, oberhalb: Dynamische Reckalterung

o Porositit

Y Energieeintrag durch den Laser wihrend der additiven Fertigung
Dichte

o mechanische Spannung

or wahre Spannung

Ouduct Spannungsabfall zwischen Zugfestigkeit und Bruch der Probe

Omax Maximalspannung bei der zyklischen Belastung im Ermiidungsversuch

A Bruchdehnung

Acm Gleichmaldehnung

dso MaschengroBe, durch die 50 % der Partikel eines Pulvers passieren, analog werden
hiufig Fraktionen von 10 % und 90 % genannt

E Elastizitdtsmodul

h Lagenhohe

M0 Im Wasser gemessene Masse eines Probenkorpers

My ft An Luft gemessene Masse eines Probenkdrpers

P Laserleistung
Lastverhiltnis im Ermiidungsversuch

R, Zugfestigkeit eines Materials

™ Atomradius eines Metallions im Gitter

Rp Streckgrenze eines Materials

R, mittlere Rautiefe, ein Maf} der Rauheit einer Oberflache
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Abkiirzungs- und Symbolverzeichnis

Fokt

T'tet

Ehydr

En

Esol

Ess

Etrap

Konstanten

R

Abkiirzungen

1.4404

316L

196

Radius der Oktaederliicke

Radius der Tetraederliicke

Schraffurabstand

Temperatur

Durchbruchszeit, also Zeit, die Wasserstoff braucht, um durch eine Probe zu dif-
fundieren

Scangeschwindigkeit

Diffusionskoeffizient

Dicke

Betrag der Energiebarriere fiir die Wasserstoffdiffusion, siehe Kap. 2.3
Dissoziationsenergie, der notige Energiebetrag zur Dissoziation eines Wasserstoff-
molekiils zu zwei Wasserstoffatomen, siehe Kap. 2.3

Energie eines Wasserstoffmolekiils, z. B. an der Oberflidche eines Festkorpers, sie-
he Kap. 2.3

Enthalpie zur Adsorption eines Wasserstoffatoms an die Oberflidche, siehe Kap.
2.3

Energie eines Wasserstoffatoms, z. B. in einer Gitterliicke eines Festkorpers, siche
23

Energiebetrag der durch das interstitielle Einlagern bzw. Losen eines Wasserstoff-
atoms frei wird, sieche Kap. 2.3

Bindungsenergie des Wasserstoffs an oberflichennahe Zwischengitterplitze, siche
Kap. 2.3

Bindungsenergie des Wasserstoffs an einen Defekt im Gitter, siehe Kap. 2.3

Gaskonstante: 8,3147/mol-K

Legierungsbezeichnung fiir einen austenitischen Chrom-Nickel Stahl [102], Zu-
sammensetzung siehe Tab. 2.1
Legierungsbezeichnung fiir einen austenitischen Chrom-Nickel-Stahl nach ASTM

A 429 [101], Zusammensetzung siehe Tab. 2.1



Abkiirzungs- und Symbolverzeichnis

AIDE

AISI

AM
ASTM

BSE
CAD
CAM
CNC

CT
DED

DeFacTant

DIN

EBSD
ECCI

EMF

FIB

Phasenbezeichnung fiir die austenitische, kubisch flichenzentrierte Phase des Ei-
sens

eng.:Adsorption induced dislocation emission; Wasserstoffadsorptions-induzierte
Versetzungsemission; Versprodungsmechanismus, siehe 2.3.2

American Iron and Steel Institute, ein nordamerikanischer Verband der Eisen- und
Stahlindustrie, der unter anderem Standards fiir Stahlsorten und deren Bezeich-
nungen verdffentlicht

eng.: Additive Manufacturing, also additive Fertigung

ASTM International (frither: American Society for Testing and Materials), eine
weltweit anerkannte Organisation, die technische Standards fiir Materialien, Pro-
dukte, Systeme und Dienstleistungen entwickelt und veroffentlicht.

eng.: backscatter electron, also ein riickgestreutes Elektron

eng.: Computer Aided Design, rechnerunterstiitztes Konstruieren

eng.: Computer Aided Manufacturing, rechnerunterstiitzte Fertigung

eng.: computer numerical control: CNC; computergestiitzte Steuerung fiir Maschi-
nen

Computertomografie, siche 3.5.3

engl.: directed energy deposition, ein Verfahren der additiven Fertigung, ein Pul-
verstrahl wird durch Laser lokal am Bauteil aufgeschmolzen

eng.: Defect acting agent; Thermodynamisches Konzept zur Erkldrung der Deko-
hision von Grenzfldchen [12]

Deutsches Institut fiir Normung, nationale Normungsorganisation Deutschlands,
die verbindliche Standards fiir Technik, Produkte und Verfahren entwickelt und
veroffentlicht.

eng.: electron backscatter diffraction, Elektronenriickstreubeugung

eng.: Electron Channeling Contrast Imaging: Kontrastmethode im Rasterelektro-
nenmikroskop um orientierungsabhéngige Kontrastunterschiede sichtbar zu ma-
chen. ECCI eignet sich besonders zur Darstellung von Versetzungen, Kristallori-
entierungen und lokalen Spannungen in kristallinen Materialien.

engl.: electromotoric force; Elektromotorische Kraft, gemessen in Relation zu Re-
ferenzelektroden

eng.: Focused Ion Beam, ein Verfahren, bei dem ein fokussierter lonenstrahl zur

Materialbearbeitung oder Analyse auf mikroskopischer Ebene eingesetzt wird.
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Abkiirzungs- und Symbolverzeichnis

HEDE

HEE

HELP

HIC

HIP

IAM
IAM-WK
ICP-OES

IHE

ITEP
IWM

kfz

KIT
Laserspot

MFM

NSAS

PBF-LM

PID

PLC-Effekt
PTFE
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eng.: Hydrogen Enhanced Decohesion; Herabsetzung der Kohision durch Wasser-
stoff; Versprodungsmechanismus, siche 2.3.2

eng.: Hydrogen environment embrittlement; Also Wasserstoffversprodung in Was-
serstoffumgebung

eng.: Hydrogen enhanced localized plasticity; Versprodungsmechanismus: Durch
Wasserstoff verstirkte lokalisierte Plastizitit; Versprodungsmechanismus, siehe
232

eng.: Hydrogen Induced Cracking; Wasserstoff induziertes Risswachstum
heiBisostatisches Pressen, eine Wirmebehandlung in Uberdruck-Argonatmosphiire
Institut fiir Angewandte Materialien

Institut fiir Angewandte Materialien - Werkstoffkunde

eng.: Inductively Coupled Plasma Optical Emission Spectroscopy — ein analyti-
sches Verfahren zur Bestimmung der Elementzusammensetzung mittels Emissi-
onsspektren aus einem induktiv gekoppelten Plasma.

eng.: internal hydrogen embrittlement, also Wasserstoffversprodung durch vorhan-
denen Wasserstoff

Institut fiir Technische Physik

Das Frauenhofer Institut fiir Werkstoffmechanik

kubisch flaichenzentrierte Gitterstruktur

Karlsruher Institut fiir Technologie

Idealerweise kreisformige, durch den Laser beleuchtete Flidche

eng.: magnetic force microscopy; magnetische Kraftmikroskopie, eine Methode,
die zum Beispiel an Rasterkraftmikroskopen eingesetzt werden kann, um ferro-
magnetische Phasen wie Martensit in einer paramagnetischen Matrix wie Austenit
lokal aufgelost zu detektieren

National Aeronautics and Space Administration — die US-amerikanische Raum-
fahrtbehorde, zustindig fiir zivile Raumfahrt und Luftfahrtforschung.

eng.: Powder Bed Fusion - Laser Melting; Pulverbettbasiertes Fertigungsverfah-
ren, Material wird durch Laser-Energie aufgeschmolzen

proportional, integral und derivativ gesteuerte Regelelektronik

Portevin-Le Chatelier-Effekt, siehe 2.2.1

Polytetraflourethylen, ein chemisch sehr bestindiger Kunststoff, bekannt unter

dem Markennamen Teflon, mit hervorragenden Antihaft- und Gleiteigenschaften



Abkiirzungs- und Symbolverzeichnis

REM Rasterelektronenmikroskop

RF Radiofrequenz, also elektromagnetische Schwingungen zwischen 3 kHz und 300 GHz

SFE Stapelfehlerenergie

SSRT Slow Strain Rate Test, ein Zugversuch mit besonders niedriger Dehnrate, siehe
hierzu 3.3

STL-Datei gingiges Dateiformat fiir dreidimensionale Korper, Menge an Koordinaten eines

Dreieck-Netztes, welches den Korper genidhert aufspannt. STL steht fiir Standard
Tesselation Language

TDS thermische Desorptionsspektroskopie

TEM Transmissionselektronenmikroskop: ein Verfahren, bei dem Elektronen ein diinnes
Préparat durchdringen, um hochauflésende Bilder der inneren Struktur zu erzeu-
gen.

TGHE Thermogravimetrische HeiBgasextraktion, Verfahren zur Bestimmung von Gasge-
halten in Stidhlen

UHV UltraHochVakuum, Driicke zwischen 107 mbar und 10~!? mbar [109] erlauben

die Deposition von hochreinen diinnen Schichten
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A Berechnungen

A.1 Fehlerrechnung: Zugversuche

In diesem Abschnitt wird die Fehlerbehaftung und Fehlerfortpflanzung der im Zugversuch bestimmten
mechanischen Kenngrofen der Zugfestigkeit R,,, der Streckgrenze R, und des Elastizitidtsmoduls E dis-
kutiert. Der Fehler eines Zusammenhangs f ldsst sich nach der Gau3schen Fehlerfortpflanzung aus den

Fehlern A; der Messgrof3en k; berechnen:

J 2
Aallgemein = Z <Al a]J;) . (A.1)

i
Im Zugversuch treten folgende fehlerbehaftete Messgrofen auf:

* Die durch die Kraftmessdose XForce bestimmte Kraft F', hier gibt der Hersteller der Kraftmess-

dose eine Genauigkeit von A = 0,4 N an.

* Die durch den Ansatzdehnungsaufnehmer multiXtens bestimmte Dehnung ist fehlerbehaftet, hier-

fiir wird ein maximaler Fehler A von 1 um angegeben.

* Die Abmessungen des rechteckigen Probenquerschnitts, dieser wurde im Fall der nachbearbei-
teten Proben mit einer Mikrometerschraube des Herstellers Mitutoyo bestimmt. Hierfiir gibt der
Hersteller einen Fehler von +2 yum an. Im Fall der Proben mit der as-built Oberfliche wurde ein
Tastarm-Aufenmessgerit mit einem Fehler von £5 um verwendet. Dies hat den Vorteil, dass man
mit den Messspitzen der Tastarme auf der rauen Oberflache realistischere Messergebnisse erhiilt.
Die planparallelen Messflachen der Mikrometerschraube wiirden lediglich die maximale Abmes-
sung bestimmen, siehe zu diesem Thema auch Abschnitt 4.3.1 und Abbildung 4.10A und 4.5, in
beiden Abbildungen sind anhaftende Pulverpartikel erkennbar, welche die Abmessungen verfil-

schen wiirden.

Folgend wird die Fehlerrechnung fiir die Kenngrofen Zugfestigkeit und Streckgrenze, sowie fiir das

Elastizitdtsmodul vorgestellt.
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A.1 Fehlerrechnung: Zugversuche

A.1.1 Zugfestigkeit und Streckgrenze

Die Zugfestigkeit werden als Wert aus der Menge der Messwertpaare bestimmt und nach der Formel:

F

ABeginn

Otechn. = y (AZ)

berechnet. Hierbei beschreibt ;... stellvertretend die KenngroB3en der Zugfestigkeit oder der Streck-
grenze, F beschreibt die gemessene Kraft und Apegin, die Querschnittsfliche zu Beginn der Priifung. Die
Querschnittflaiche wird durch Multiplikation der Einzelabmessungen x und y bestimmt. Die Fehlerfort-

pflanzung folgt aus Gleichung A.1 zu:

Ar\ 2 A\ A\
s = () (24 ()

Die relativen Fehler ergeben sich hierin als:

Ar _ 004N _ —4
o TF_ZSOON_LG]O < 0,016 %

o % _ 0,005 mm :2,5 ]073()(0’25%

2mm

P A 00 ) 1100 < 0,21%

Aus diesen Berechnungen folgt fiir den Fehler der mechanischen Spannungen Agignq,,.., -

Ao, R Otechn. 3,3 1073 o< Greepm. -0,33% . (A4)

A.1.2 Spannungsdelta im Vergleich zweier Proben

Die Differenz, bezichungsweise das Delta, zwischen den Spannungswerten zweier Proben wird aus den

Messwertpaaren bestimmt und nach folgender Formel berechnet:
Ag =0]1—0p . (AS)

Hierbei beschreibt iiblicherweise o7 den hoheren Spannungswert, im Kontext der Abb. 5.1 den der was-

serstoffbeladenen Probe, 0> den kleineren Spannungswert, hier den der nicht beladenen Probe. Jeder
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A Berechnungen

Spannungswert ist, wie in Abschnitt A.1.1 beschrieben, mit o 0,33 % fehlerbehaftet. Der Fehler der

Differenz ergibt sich nach der Fehlerfortpflanzung aus Gleichung A.1 zu:

2 2
Ap, = Ao‘\/(AGl> + (A"Z>
(o] (02
:AG\/(3,3-10_3)2+(3,3~10_3)2 (A.6)

=As-4,6-1074

o< Ag - 0,46 %

A.1.3 Elastizitatsmodul

Der Fehler des Elastizitatsmoduls ldsst sich auf Basis der fehlerbehafteten Datenpunkte nicht durch ei-
ne Fehlerfortpflanzung mathematisch bestimmen. Daher wird der Fehler durch den Fit mittels Python-
numpy berechnet und ausgegeben. Mathematisch betrachtet handelt es sich bei dem Ergebnis um die
statistische Standardabweichung. Die beobachtete Standardabweichung betrigt 0,5 GPa fiir die mit ei-
ner Dehnrate £ von 10~ durchgefiihrten Zugversuche. Bei den SSRT-Zugversuchen, welche mit einer
Dehnrate von £ = 5- 1073 durchgefiihrt wurden, betrigt die Standardabweichung des Elastizititsmoduls
0,25 GPa. Die Reduktion der Standardabweichung begriindet sich hauptséchlich durch die deutlich hohe-
re Anzahl an Datenpunkten. Alle in dieser Arbeit angegebenen Fehler fiir das Elastizitdtsmodul wurden

direkt durch den Fit bestimmt.

A.1.4 Dehnung

Der relevanten Dehnungen GleichmaB3dehnung A, und Bruchdehnung A werden als Wert aus der Men-

ge der Messwertpaare bestimmt. Die Berechnung der Dehnung € erfolgt nach der Formel:

_ A

= A.
€ Ly (A7)

wobei Ay die Liangendnderung der Probe und Ly die Ausgangsmesslidnge beschreiben. Da der Fehler
beider GroBen durch den Ansatzdehnungsaufnehmer verursacht wird, wird er im Folgenden einheitlich

als Agps angegeben. Die Fehlerfortpflanzung folgt aus Gleichung A.1 zu:

- Aapa\’ Aapa\’
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A.2 Volumenanteil Zellwand

Die relativen Fehler hierin ergeben sich als:

Aapa _ 0,00lmm __ —
o S = 000Imm _ 03 o 0,19

Aapa — 0,00lmm —
o Sapu — 000IM o 1074 0 0,01 %

Aus diesen Berechnungen folgt fiir den Fehler einer Dehnung Ag:
Ag~€e-1,1-1003<e-0,11% . (A9)

Diese Berechnung verdeutlicht, wie prézise die Dehnungsmessungen sind. Im Umkehrschluss wird auch
klar, wie essenziell es ist, das Verrutschen der Messarme auf der Probenoberflache in jedem Fall zu

verhindern.

A.2 Volumenanteil Zellwand

Der relative Volumenanteil der Zellwinde ldsst sich abschitzen, indem man das Volumen der Zellwand
als Kugelschale mit der Dicke der halben Zellwand durch das Volumen der Zelle mit halber Zellwand
teilt [421]. Im Folgenden wurden Dimensionen der Zelle mit einem Radius von rz,;;, = 500nm und einer
Zellwanddicke von dz.jvang = 100nm betrachtet. Unabhingig von der gewihlten Geometrie kiirzt sich

aufgrund der Symmetrie des Problems alles bis auf den folgenden Ausdruck:

VK Ischal 4”3 F3—r~3 rZ” +dZellwaml'23—]"3
_ ugelschale /(a z):( elle /) 26116%0’25 . (AlO)

AV
VKugel 47[/3 I’l~3 (rze[[e + dZellwand/Z)3
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B Sonstiger Anhang

B.1 Schleifrezept

Schleifen Die erhaltenen Schliffkérper wurden auf SiC-Papier mit aufsteigender Kérnung ab 320
bis 2000 halbautomatisch im Gegenlauf unter Wasserspiilung fiir zwei Minuten geschliffen. Die Proben

wurden mit 25N auf den Schleifteller gedriickt.

Polieren Als Polierschritte wurde mit 6 um Diamantsuspension und Schmiermittel auf Wasserbasis
auf MD Rondo von Struers GmbH im Gleichlauf poliert. Fiir die 3 um und 1 um Suspension wurden
die Poliertiicher MD Mol von Struers GmbH und VelTex Nap von Biihler verwendet. Der Endpolitur-
schritt wurde mit einer kolloidalen Oxidpoliersuspension (OPS NonDry von Struers GmbH) auf einem
OMEGA-Tuch (Hersteller: QATM GmbH) durchgefiihrt. Bei 25N und Gleichlauf wurden die Proben
6 Minuten lang halbautomatisch endpoliert. Im Anschluss an den Endpolierschritt wurden die Proben auf

dem Tuch noch eine Minute mit destilliertem Wasser gespiilt um alle Reste der Suspension zu entfernen.

B.2 Streuung Zugversuche

Abb. B.1 zeigt exemplarisch anhand Reihe an parallel zur Aufbaurichtung gedruckten Probenkdrpern,
wie wenig die gemessenen Spannungs-Dehnungskurven in der Realitit streuen. Die gewihlten Proben
wurden iiber die Dauer eines Jahres nach ldngeren Pausen gedruckt und getestet. Die iibrig gebliebene
Streuung ist zum Teil auch auf die menschliche Messunggenauigkeit der Probendimensionen zuriickzu-

fiihren.

204



B.3 Druckparametervariationen

600 1 1 1 1 1 1 1 1

500 -

400 |
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Dehnung

Abbildung B.1: Spannungs-Dehnungsverlidufe von sieben parallel zum Druckbett gefertigten Zugproben. Auch wenn die
absoluten Bruchdehnungen um etwa 0, 1 variieren, so variieren die Spannungen nur um etwa 8/Mpa

B.3 Druckparametervariationen

In der folgenden tabellarischen Ubersicht werden die wichtigsten Beobachtungen an experimentellen

Parametervariationen aufgelistet.

Variation / Parametersatz Beobachtung / Hinweis

Doppelbelichtung Idealparametersatz Probe wurde nur optisch begutachtet, bessere Ober-
flachen, kein Oxidschimmer auf der Druckoberfld-
che. Wurde wegen der immensen Druckzeitverldn-
gerung verworfen.

Erhohung Laserspotsize von urspriinglich BED defokussierter Strahl sorgt fiir extrem viel Schweil3-

40 auf BED 60 spritzer, Porosititen ® > 5%, extrem unregelmafi-
ge Oberflichen, 36/36 Proben eines Druckbetts be-
troffen, Anderung des BED ginzlich verworfen.

Nutzung finishing pass glanzendere Oberfliche, ggf. interessant fiir optisch
relevante Bauteile oder zur Oberflichenmodifikati-
on, keinen messbaren Einfluss auf Porositit. Ver-
worfen, da die x-y-Oberfliche in dieser Arbeit keine
entscheidende Rolle spielt.

Druckraum mit vielen grovolumigen Bauteilen Uberhitzungsproblem von Optik und Mechanik des

eng verschachtelt maximal ausgenutzt Druckbetts, Porositit der grovolumigen Bauteile
teilweise ® > 2 %. Verworfen und grofiere Bauteile
oder UbermaBkorper einzeln gedruckt.

Druck von Probenkorpern auf stiitzstrukturen Porositiiten sind bei gleichen Parametersitzen nicht

oder massiv auf dem Druckbett zwangsweise vergleichbar, Wirmeabfuhr unter-
schiedlich.

Tabelle B.1: Druckparametervariationen und Beobachtungen der Resultate
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B Sonstiger Anhang

B.4 TDS-Verlaufe

x 10710
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(C) Aufheizrate 15K/min (D) Aufheizrate 20 K/min

Abbildung B.2: Verlauf der Desorptionsraten mit angefitteten Gauss-Peaks und der Summenkurve eines TDS-Experiments
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B.5 Auswertung der Ermiidungstudien nach DIN 50100

B.5 Auswertung der Ermiudungstudien nach DIN 50100

Zur Auswertung der Ermiidungsstudien und deren erzeugten Datenpunkte im Wohlerdiagramm wurde
ein python-script zur Auswertung gemif der DIN 50100 [166] geschrieben und eingesetzt.

Die Auswertung erfolgt nach dem Perlenschnurverfahren in Abschnitt 9.2.2, da Datenpunkte auf mehr
als nur zwei Horizonten (Bedingung fiir das Horizonteverfahren) fiir alle Ermiidungsstudien vorliegen.
Der Text und die Formeln der folgenden vier Seiten enthalten eine nahezu wortliche Wiedergabe der
relevanten Inhalte aus der DIN 50100 [166].. Der anschlieBende Quelltext wurde selbststiandig erarbeitet.

Hierzu wird Basquins Ansatz fiir die mathematische Beschreibung der Zeitfestigkeit:
N=C-L*,

wobei L, die Hohe der Lastamplitude, £ die Kriimmung des angenommenen Kurvenverlaufs und C der
Achsenabschnitt die Schwingspielzahl N ergeben [166, 349]. Logarithmiert man diesen Ansatz erhilt
man den folgenden Ausdruck:

logN =logC —k-logL,

Substitutiert man diesen durch eine Geradengleichung der Form:

y=ap+a;xx ,wobei:

y=IlogN
ap =logC |
ay=—k ,

x=logL, |,

beschreiben, lassen sich die weiteren Parameter der Zeitfestigkeitsgeraden nach folgenden Ausdriicken

direkt anhand der Lastniveaus und Lastspielen bis zum Bruch bestimmen:

Ry -Yxly
R —r)?
ay = %(Zy—al DI

C=10% |,

_k’

worin n die Anzahl der betrachteten Proben bezeichnet. Hierbei ist zu beachten, dass Durchldufer (Pro-

ben welche die Grenzlastspielzahl ohne Bruch iiberstehen), nicht fiir diese Rechnungen beriicksichtigt
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werden. Diese Rechnung unterliegt der Annahme, dass die Standardabweichung der Lastspielzahlen
auf allen Lasthorizonten i gleich ist. Aufgrund dieser Annahme, lassen sich alle Lastspielzahlen L, der
jeweiligen Lastniveaus i anhand der nachfolgenden Gleichung parallel zur Wohlerlinie (in doppellog-

arithmischer Darstellung) auf ein gemeinsames fiktives Lastniveau L, fii;, verschieben bzw. projizieren:

L, fiktiv *
N fikiiv = Ni - <L> )
a,i

wobei N; die Anzahl der experimentell beobachteten Lastspiele beschreibt und N; fixi, die Anzahl der
fiktiven Lastspiele auf dem fiktiven Lastniveau.

Projiziert man nun auf diese Weise alle Datenpunkte auf ein beliebiges fiktives Lastniveau, ldsst sich
iiber:

1
log Nsog, fikiv
log Nsos. fikaiv = ;ZlogNi,fikriv — Nsog, fikeiy = 10°08750% 7

der statistische Mittelwert der Lastspielzahl Nsoq, fixiy auf dem fiktiven Lasthorizont berechnen. Um die

Standardabweichung So, v abzuschiitzen, wird folgender Ausdruck aufgestellt:

SlOgN — \/Z(IOgNi,fiktiv - IOgNso%,fiktiv)z (Bl)

n—72
Hierin ist beriicksichtigt, dass zwei Freiheitsgrade bereits durch die geschitzte Lage und die geschitzte
Neigung verloren sind. Fiir grof3e Stichproben n > 25 lassen sich die fiktiven Lastspielzahlen bei 10 %

und 90 % Ausfallwahrscheinlichkeit statistisch wie folgt abschitzen:

— 10'°8N50%,fiksiv—1,282-Siog — 10'°8N50%.fiksiv+1,282-Siog

N0, fikeiv Noog,, fikeiv

SchlieBlich folgt fiir die Streuspanne Ty fiir grole Stichproben:

TN o N90%,fiktiv _ 102’564.51%,1\/

N1o%, fikeiv

Die einheitenlose, logarithmische Streuspanne beschreibt die Anzahl der Zyklen im Streuintervall auf
dem fiktiven Lasthorizont.
Diese Berechnungen wurden in Python automatisiert durchgefiihrt, und die Darstellungen geplottet. Fiir

den Ausschnitt des Quelltexts zur Auswertung nach DIN50100, siehe B.1

Listing B.1: Quelltext zur automatisieren Auswertung nach DIN50100

import matplotlib.pyplot as plt
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B.5 Auswertung der Ermiidungstudien nach DIN 50100

from matplotlib.patches import ConnectionPatch
import pandas as pd

from Imfit.models import ExpressionModel
import numpy as np

import Imfit

[...]

rohdaten = pd.DataFrame ()

[...]

rohdaten[’y’] np.loglO(rohdaten .LW)

rohdaten[’x’] = np.loglO(rohdaten .Smax)

rohdaten [ xy’] rohdaten.y.mul(rohdaten .x)

rohdaten [ ’x2"]
[...]
def fitdin50100 (dfin):

adf = dfin[dfin.LW<1999999] #Durchlaeufer ignorieren fuer fit

rohdaten.x.mul(rohdaten .x)

adfn = len (adf.LW) #Anzahl Datenpunkte "n"

adfal = ((adfn=(adf.xy.sum())—(adf.x.sum()=*adf.y.sum()))/((adfnxadf.x2.sum()
)—(adf.x.sum()=*adf.x.sum())))

adfa0 =(adf.y.sum()—-(adfal=adf.x.sum()))/adfn

#adf [ Smaxfiktiv '] = adf.Smax.unique ().mean() #Auswahl fiktiver Horizont

adf [’ Smaxfiktiv’] = 700 #fiktiver Horizont

adf [’ lwfiktivlog’] = np.logl0O(adf.LW % (adf.Smaxfiktiv/adf.Smax)==(adfal))

adf[’1wfiktiv’] = 10sxadf.lwfiktivlog

adfn50fiktivlog = (adf.lwfiktivlog .sum()/adfn)

adfn50 = (10x+*adfn50fiktivliog).round(decimals=0)

adfslogn = ((((adf.lwfiktivlog—- adfn50fiktivliog)=*=2).sum())/(adfn-2))*%0.5

#adfslognkorr = adfslogn = ((len(adf.LW) —-1.74)/(len(adf.LW)-2))

#Korrektur nur bei n<l0

adfn90 = 10=xx(adfn50fiktivliog+(1.282+adfslogn)).round(decimals=0) #90%
Ausfallwahrsch .

adfnl10 = 10=xx(adfn50fiktivliog —(1.282+adfslogn)).round(decimals=0) #10%
Ausfallwahrsch .

adftn = 10=%x(adfn50fiktivliog+(1.282xadfslogn))/10«=x(adfn50fiktivliog —(1.282=
adfslogn)) #Streubreite Tn

adfsmaxmin = adf.Smax.min ()

adfsmaxmax = adf.Smax.max()

adfreturndf = pd.DataFrame ()
#adfreturndf[ Smax’] = np.linspace (adfsmaxmin, adfsmaxmax, num=100)

#adfreturndf [ LW50°] = 10+%(adfa0 + (adfal+np.logl0(adfreturndf.Smax)))
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#adfnl0 = 10xx(((np.logl0(adf.LW = (adf.Smaxfiktiv/adf.Smax) «=(adfal))).sum
()/adfn)—-1.282«adfslogn).round(decimals=0)

adfreturndf [’ Smax’] = [adfsmaxmax ,adfsmaxmin |

adfn50max = (10 %% ((np.loglO(adf.LW = (adfsmaxmax / adf.Smax) =% (adfal))).
sum() / adfn)).round(decimals=0)

adfn50min = (10 =#x ((np.loglO(adf.LW =% (adfsmaxmin / adf.Smax) =% (adfal))).
sum() / adfn)).round(decimals=0)

adfnlOmax = (10 =% (((np.loglO(adf.LW % (adfsmaxmax / adf.Smax) =% (adfal)))
.sum() / adfn)—-(1.282xadfslogn))).round(decimals=0)

adfn10min = (10 #% (((np.loglO(adf.LW = (adfsmaxmin / adf.Smax) == (adfal)))
.sum() / adfn)—(1.282x«adfslogn))).round(decimals=0)

adfn90max = (10 =% (((np.loglO(adf.LW =% (adfsmaxmax / adf.Smax) =% (adfal)))
.sum() / adfn)+(1.282«adfslogn))).round(decimals=0)

adfn90min = (10 #% (((np.loglO(adf.LW = (adfsmaxmin / adf.Smax) == (adfal)))
.sum() / adfn)+(1.282«adfslogn))).round(decimals=0)

adfreturndf[’LWIO’] = [adfnlOmax, adfnlOmin]

adfreturndf [ "LW50° ] [adfn50max , adfn50min ]

adfreturndf [ "LW90’ ] [adfn90max , adfn90min ]

48
49
50

adfreturndf[°IN’] = adftn
adfreturndf[’k’] = adfal

return adfreturndf ,

adf

Dieser Quelltext setzt Rohdaten mit den Informationen zu Probennummer, Maximalspannungshorizont
SMax, erreichter Lastspielzahl LW voraus und gibt alle zuvor erlduterten Parameter in separaten Data-

frames wieder aus.
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