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Ziele

Das Projekt wurde in elf experimentelle Arbeitspakete unterteilt, deren Ziele wie folgt definiert
waren:

1. Grundlegende Untersuchungen an Dentalimplantaten: Einfache Muster-Dentalimplantate
sollten aus Standardmaterial konventionell und per LPBF-Verfahren gefertigt und die Ge-
fuge und mechanischen Eigenschaften ermittelt werden. Zuséatzlich sollte aufbauend da-
rauf ein Vergleich erfolgen. Fir das Pulver des Standardmaterials sollte ein geeigneter
LPBF-Prozessparametersatz systematisch bestimmt und die Reproduzierbarkeit der Er-
gebnisse untersucht werden. Optional hatten des Weiteren erste, dem LPBF-Druck nach-
geschaltete Warmebehandlungen durchgefiihrt und z. B. in Hinblick auf Geflige und Ei-
genspannungen untersucht werden kdnnen.

2. Legierungsentwicklung und -herstellung im Labormalstab: Auf Basis der im IGF-Projekt
19708 N (1) entwickelten Legierungen sollten insbesondere Silizium- und Hafnium-haltige
Legierungen zur Erhéhung der konstitutionellen Unterkihlung und zur méglichen Bereit-
stellung von Kristallisationskeimen fir Korner der -Phase entwickelt und im Labormalf3-
stab erschmolzen und untersucht werden. Zusatzlich war eine konventionelle Prozessie-
rung der Legierungen z. B. durch Walzen oder Rundkneten und anschlielendem Warme-
behandeln vorgesehen, um anhand der in diesem Zustand vorliegenden mechanischen
Eigenschaften die Eignung der Legierungen zu bewerten.

3. Untersuchungen auf der LPBF-Anlage: Vielversprechende, neu entwickelte Legierungen
sollten zu Pulver verdist werden, um Versuche auf der LPBF-Anlage durchflihren zu kdn-
nen. Ziel war zum einen die Untersuchung der Wirkung der Legierungselemente auf die
bei der Erstarrung entstehenden -Koérner und die Bestimmung der Eignung der Legie-
rungen fur den LPBF-Druck. Diese Untersuchungen sollten fiir verschiedene Prozesspa-
rameter durchgefiihrt werden. Erganzend dazu hatten erste nachgeschaltete Warmebe-
handlungen durchgefihrt werden kénnen, um die Textur z. B. durch Pendelglihungen zu
reduzieren. Derartige Warmebehandlungen waren im Projekt als dritte Moglichkeit zur
Texturreduktion neben einer Legierungsentwicklung vorgesehen.

4. Berlcksichtigung der Sauerstoffaufnahme: Fir ausgewahlte Legierungen und Prozesspa-
rameter sollte ermittelt werden, wie hoch der Sauerstoffeintrag beim LPBF-Druck ausfallt,
d. h. welche Sauerstoffgehalte nach dem LPBF-Druck gegenliber dem Ausgangspulver
zu erwarten sind.

5. Entwicklung einer Baustrategie: Flir besonders fiir den LPBF-Druck geeignete Legierun-
gen sollten die LPBF-Prozessparameter optimiert und deren Einfluss auf das Geflige und
die mechanischen Eigenschaften untersucht werden. Bei der Optimierung sollten dabei
zusatzlich die Interessen der KMU mit einbezogen werden. Als weitere Untersuchungs-
moglichkeit hatte die in Abhangigkeit der Prozessparameter vorliegende Oberflachenqua-
litdt betrachtet werden kénnen. Zusatzlich war flr ausgewahlte Prozessparametersatze
die Bestimmung der mechanischen Eigenschaften von gedruckten Bauteilen u. a. durch
Zugversuche vorgesehen. Darlber hinaus sollten nachtragliche Warmebehandlungen er-
folgen, um deren Einfluss auf das Geflige und die mechanischen Eigenschaften zu unter-
suchen.

6. Fertigung von Musterbauteilen: Zur Uberpriifung der erzielten Ergebnisse und zur Unter-
suchung der industriellen Anwendbarkeit und dem Nutzen fir KMU und den Patienten
sollten in Zusammenarbeit mit den Unternehmen des projektbegleitenden Ausschusses
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10.

11.

Muster-Dentalimplantate und -Abutments gedruckt und hinsichtlich des Gefiiges, der Kor-
rosionseigenschaften und der mechanischen Eigenschaften untersucht werden. Die Un-
tersuchung der mechanischen Eigenschaften sollte entweder direkt in den Unternehmen
oder an den Forschungseinrichtungen durchgefuhrt werden.

Korrosionsuntersuchungen an Standardlegierungen und additiv gefertigten Teilen:

Die Korrosionseigenschaften der additiv gefertigten Legierungen sollten mithilfe der po-
tentiodynamischen Polarisation untersucht und mit der Korrosionsbestandigkeit konventi-
onell gefertigter Legierungen verglichen werden. Besonderer Fokus soll dabei auf dem
Einfluss der Druckparameter und der damit resultierenden Oberflachen liegen.
Untersuchung der Tribokorrosion:

Da Implantatmaterialien neben korrosiven Milieus auch mechanischer Beanspruchung,
bzw. Reibung ausgesetzt sind, sollten die Korrosionseigenschaften in Abhangigkeit des
VerschleilRes (mit Hilfe eines Tribometers) untersucht werden.

Oberflachenmodifikation von SLM-Bauteilen durch Korundstrahlen und Atzen:

Durch stark inhomogene Oberflachen, aufgrund von Partikeln, Schmelzspuren und Ver-
unreinigungen, sollten alle Oberflachen der additiv gefertigten Proben nachbehandelt wer-
den. Das Ziel sollten Oberflachen sein, die als Grundlage fir weitere Strukturierungen
dienen oder fir bestimmte Anwendungen (hochpolierte Oberflachen flr Abutments) direkt
eingesetzt werden kénnen. Dafir sollten zum einen das Korundstrahlen zur Herstellung
homogen aufgerauter Oberflachen und zum anderen das plasmaelektrolytische Polieren
fur hochpolierte Oberflachen verwendet werden. Ziel war die Entwicklung einer schnellen,
nachhaltigen und kostengiinstigen Oberflachenbehandlung im Vergleich zu konventionel-
len spanenden Verfahren.

Plasmaanodisieren additiv gefertigter Komponenten:

Fir einen mechanischen Schutz sollten Proben beschichtet werden. Es wurde sich fur die
plasmaelektrolytische Oxidation entschieden, die im Vergleich zum Plasmaanodisieren
(bei niedrigeren Spannungen) zu einer starkeren Schichtadhasion fihren kann.
Werkstofftechnische Untersuchungen der PEO-Schichten:

Die entwickelten Schichten auf Titandioxid-Basis sollten auf ihre Adhasion auf der Pro-
benoberflache bewertet werden. Neben einfachen ,Tesa-Tests" wurde dies mit Hilfe der
Tribokorrosionsversuche untersucht. Zur Bewertung der Schichten sollten Schliffe ange-
fertigt werden.

Die Ziele des Projektes wurden erreicht.

Durchgefiihrte Arbeiten und erzielte Ergebnisse

Im Rahmen der durchgeflihrten Versuche und Analysen konnten im Wesentlichen die folgenden
Ergebnisse erzielt werden:

1.

Grundlegende Untersuchungen an Dentalimplantaten. Fir Pulver aus CP-Titan Grade 1
wurde Uber eine statistische Versuchsplanung (Doehlert-Design) fir die Laserleistung,
Lasergeschwindigkeit und hatch distance ein LPBF-Prozessparameterfenster und ein
Prozessparametersatz (optimierte Volumen-Prozessparameter) bestimmt, mit dem bei
kleinen Bauteilen eine niedrige Porositat im gedruckten Zustand erzielt werden kann. Das
Prozessparameterfenster kann nicht fir alle Prozessparametersatze die nach dem Druck
vorliegende Porositat richtig wiedergeben, ermoglicht KMU hingegen dennoch, die Laser-
leistung, Lasergeschwindigkeit und hatch distance potentiell gemald den eigenen
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Bedurfnissen hinsichtlich der Fertigung zu wahlen. Der erneute Druck einer Probe mit
wiederverwendetem, aber ungesiebten Pulver fihrte bei gleichen Prozessparametern zu
einer deutlich héheren Porositat. Einer geeigneten Pulveraufbereitung zwischen Drucken
kommt daher eine hohe Bedeutung zu. Im gedruckten Zustand liegt bei Verwendung der
optimierten Prozessparameter massiver Martensit im Geflige vor. Konventionelles Stan-
genmaterial aus Titan Grade 1 oder 4 weist hingegen ein klassisches globulares Geflige
auf, was durch ein Umformen und Rekristallisationsglihen erzielt wird, und z. B. bei kon-
ventionellen Dentalimplantaten verwendet wird. Im Zugversuch wies das Material im
LPBF-gedruckten Zustand (optimierte Prozessparameter, zerspanend aus Rohlingen ge-
fertigte Flachzugproben) mit einer mittleren Dehngrenze und Zugfestigkeit von ca.
663 MPa bzw. 747 MPa bessere mechanische Eigenschaften auf als das konventionelle
Stabmaterial aus CP-Titan Grade 1, fur das eine mittlere Dehngrenze und Zugfestigkeit
von ca. 494 bzw. 606 MPa ermittelt wurde. Die Bruchdehnung des gedruckten Materials
ist mit ca. 24% (unter Nichtberucksichtigung der Probe, bei der die Bruchdehnung durch
die Bruchlage unterschatzt wird) hoch. Fir die untersuchten Orientierungen der Zugpro-
benrohlinge auf der Substratplatte gegenlber der Aufbaurichtung lag keine deutliche
Anisotropie der mechanischen Eigenschaften vor. Dies deutete sich bereits bei Textur-
analysen an. Aufgrund dieser sehr guten mechanischen Eigenschaften im gedruckten Zu-
stand erscheint zumindest fur statische Anwendungsfalle keine nachtragliche Warmebe-
handlung notwendig, weswegen auf deren Durchflihrung verzichtet wurde. Zusatzlich
deuten die an unterschiedlich prozessierten Proben durchgeflihrten Hartemessungen da-
rauf hin, dass die Prozessparameter die mechanischen Eigenschaften von CP-Titan im
gedruckten Zustand beeinflussen. Ein aus CP-Titan gedrucktes Muster-Dentalimplantat
und dessen metallographische Analyse verdeutlicht, dass feine Strukturen wie z. B. ein
Gewinde zur Verschraubung von Abutment und Implantat nicht ausreichend gut per
LPBF-Verfahren gefertigt werden kdnnen und daher nachtraglich zerspanend bearbeitet
werden mussen, sofern keine konstruktive Anpassung erfolgt. Die erzielbare Oberflachen-
rauhigkeit ist sehr von den eingesetzten Rand-Prozessparametern im LPBF-Prozess ab-
hangig, die weitestgehend unabhangig von den optimierten Volumen-Prozessparametern
gewahlt werden konnen. Im Vergleich zu gedruckten Wirfelproben ergaben sich durch
das Muster-Dentalimplantat keine weiteren Erkenntnisse, sodass auf deren Druck im Pro-
jekt weitestgehend verzichtet wurde. Dies gilt analog fir konventionell aus Stangenmate-
rial gefertigte Musterimplantate, da das Gefuge und damit die mechanischen Eigenschaf-
ten bei der Fertigung nicht verandert werden.

2. Auf Basis der Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au und Ti-0,630-0,58Fe-
0,1C-2,1Mo des IGF-Vorgangerprojektes 19708 N (1) wurden mehrere Silizium-, Haf-
nium-, Yttrium- und Bor-haltige Legierungen im Labormalistab erschmolzen und analy-
siert. Zusatzlich wurden flr einige Legierungen mit Hilfe der Thermo-Calc Software Er-
starrungssimulationen nach Scheil durchgefiihrt und die bei unterschiedlichen Tempera-
turen stabilen Phasen simuliert. Aufbauend auf diesen Ergebnissen wurden zusatzlich der
growth restriction factor von verschiedenen Legierungen abgeschatzt und die maximal
mogliche konstitutionelle Unterkiihlung (fir den stationaren Zustand der Erstarrung) be-
rechnet. Im erschmolzenen Zustand zeigt bereits die Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-
0,4Si-0,1Au gegenlber CP-Titan ein verbessertes Gefiige. Eine signifikante Textur
scheint allerdings weiterhin vorhanden zu sein. Ein positiver Effekt eines héheren Silizium-
Gehaltes auf die GroRe ehemaliger B-Kdrner im erschmolzenen Zustand konnte in Uber-
einstimmung mit der Literatur gezeigt werden, grobe und langgestreckte ehemalige B-
Korner sind allerdings bis zu einem Silizium-Gehalt von 1,5% weiterhin vorhanden. Die
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Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-0,1Au weist als einzige Silizium-haltige Legierung
im erschmolzenen Zustand Ausscheidungen auf, die inhomogen verteilt sind und bei de-
nen es sich vermutlich um TisSisz handelt. In Hinblick auf die Nutzung von TisSis als Kris-
tallisationskeim fur -Kérner wurde u. a. diese Legierung durch zusatzliche, mit der LPBF-
Anlage durchgeflihrte, Experimente weiter untersucht. Bei den Hafnium-haltigen Legie-
rungen konnten im erschmolzenen Zustand keine Hafnium-Silizide nachgewiesen wer-
den, sodass deren Verwendung als in-situ gebildete Kristallisationskeime nicht moglich
scheint. Hafnium wurde daher als Legierungselement nicht weiter berlcksichtigt. Demge-
genuber konnte gezeigt werden, dass geringe Mengen der Legierungselemente Yttrium
und Bor grundsétzlich zu globularen B-Kdrnern fiihren konnten. Yttrium sorgte in Uberein-
stimmung mit der Literatur im erschmolzenen Zustand fur eine deutliche Verfeinerung
u. a. der ehemaligen B-Kdrner. Bei groReren Yttrium-Gehalten scheint jedoch die Bildung
von kolumnar in Erstarrungsrichtung orientierten ehemaligen p-Kérnern beglinstigt zu
sein. Zusatzlich fuhren bereits geringe Gehalte des Legierungselementes zur Bildung von
Yttrium-reichen Ausscheidungen, bei denen es sich gemaf den Untersuchungsergebnis-
sen in Kombination mit der Literatur vermutlich um Y203 handelt. Es konnte gezeigt wer-
den, dass deren Entstehung entgegen der langlaufigen Meinung in der Literatur noch nicht
abschliel®end erforscht ist und weitere Untersuchungen in der Hinsicht und hinsichtlich
einer moglichen Wirkung als Kristallisationskeim fur Kérner der B-Phase notwendig sind.
Auch das Legierungselement Bor hat bereits in geringen Mengen einen deutlichen Ein-
fluss auf das Geflige. Jedoch ist auch der Gehalt dieses Elementes aufgrund der Bildung
von TiB auf geringe Gehalte zu beschranken, auch wenn Ausscheidungen dieser Phase
moglicherweise Kristallisationskeime fur B-Korner sein kdnnten. Von den im Labormalf3-
stab untersuchten Legierungen zeigte insbesondere die Legierung Ti-0,440-0,5Fe-
0,08C-0,4Si-0,1Au-0,1B-0,1Y vielversprechende Resultate, sodass stellenweise globu-
lare ehemalige B-Kdrner vorzuliegen scheinen. Zusatzlich ist anhand von Réntgenbeu-
gungsexperimenten von einer vergleichsweise geringen Textur der erschmolzenen Probe
auszugehen. Anhand der Simulations- bzw. Berechnungsergebnisse zum growth restric-
tion factor und zur maximal moglichen konstitutionellen Unterkihlung sollte jedoch die
Legierung Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo ein besserer Ausgangspunkt fir eine weitere Le-
gierungsentwicklung sein.

Auf eine konventionelle Prozessierung von Legierungen mit anschlielender Analyse
wurde aus zwei Grinden verzichtet. Zum einen sind nur geringe Mengen der Legierungs-
elemente Yttrium und Bor notwendig und damit kleine Anpassungen der chemischen Zu-
sammensetzung vorgenommen worden, sodass Uber den Einsatz von Pulvermischungen
zwei vielversprechende Legierungen direkt auf der LPBF-Anlage untersucht werden konn-
ten. Zum anderen zeigte sich, dass sich die mechanischen Eigenschaften der Legierung
Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo im gedruckten Zustand deutlich von denen im konventionell
prozessierten Zustand unterscheiden.

3. An erschmolzenem Material der Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-0,1Au wurden
Aufschmelzversuche (Multi-Track-Versuche) mit der LPBF-Anlage durchgefiihrt, um die
Eignung der Legierung und die mdgliche Nutzung von TisSis als Kristallisationskeim fur -
Korner unter den Bedingungen des LPBF-Druckes weiter zu untersuchen. Bei diesen
Multi-Track-Versuchen wurde Vollmaterial der Legierung analog zu der Prozessierung ei-
ner Pulverschicht durch den Laser aufgeschmolzen und das Geflige der Schmelzbader
anschlielend untersucht. In diesem Zustand konnten beim verwendeten Prozessparame-
tersatz keine wahrend der Erstarrung gebildeten Ausscheidungen festgestellt werden,
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deren Vorliegen liefl3 sich jedoch nicht ganzlich ausschlie3en. Die vorgesehene Wirkung
von TisSis als in-situ gebildeter Kristallisationskeim ist daher bis zu einem Silizium-Gehalt
von 1,5% unwahrscheinlich. Zusatzlich ist davon auszugehen, dass sich etwaige TisSis-
Ausscheidungen beim Aufschmelzen einer nachfolgenden Pulverschicht erneut auflésen,
daher auch in dieser Hinsicht nicht als Kristallisationskeim wirken kénnen. Eine weitere
Erhdéhung des Silizium-Gehaltes wurde aufgrund der zu erwartenden negativen Auswir-
kungen auf die mechanischen Eigenschaften nicht in Betracht gezogen. Die Nutzung von
Titan- oder Hafnium-Siliziden als Kristallisationskeime wurde daher im Projekt nicht wei-
terverfolgt.

Als schnelle und erheblich kostenglinstigere Alternative zur Verdiisung von erschmolze-
nen Ingots neu entwickelter Legierungen zu vorlegierten Pulvern wurden Pulvermischun-
gen hergestellt und auf der LPBF-Anlage untersucht. Mit derartigen Pulvermischungen
kdnnen neue Legierungen in-situ wahrend des LPBF-Prozesses entstehen. Aufgrund des
ermittelten positiven Einflusses von geringen Bor- und Yttrium-Gehalten auf das Geflige
der konventionell erschmolzenen Legierungen wurden die Pulvermischungen Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B und Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B-0,13Y203 hergestellt.
Dafur wurde elementares Bor- und Y203-Pulver zu vorlegiertem Pulver der Legierung Ti-
0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo hinzugegeben. Auch wenn die erzielte chemische Zusammen-
setzung der gedruckten Proben aufgrund der Verwendung von Pulvermischungen von der
Soll-Zusammensetzung abweichen wird (unaufgeschmolzene Bor-Teilchen) und zusatz-
lich von einer lokal unterschiedlichen Bor-Konzentration im Gefiige bzw. den gedruckten
Proben auszugehen ist, stellte sich der Druck der Pulvermischungen als sehr gute Mog-
lichkeit dar, eine Legierungsentwicklung flr den LPBF-Prozess durchzufiihren. Die Gefu-
geanalysen des gedruckten Zustandes zeigten, dass bei der Pulvermischung Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1M0-0,05B gegenuber der Ausgangslegierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-
2,1Mo bei gleichen Prozessparametern die ehemaligen p-Korner verfeinert sind. Im We-
sentlichen besitzen diese allerdings weiterhin eine kolumnare bzw. langliche Orientierung,
auch wenn zusatzlich vereinzelt globulare ehemalige -Kérner innerhalb der Probe vorlie-
gen. Unter anderem im Bereich der Stutzstruktur der Probe sind hingegen stellenweise
viele globulare ehemalige B-Korner vorhanden. Zusatzlich liegen in vereinzelten Schmelz-
badern der zuletzt erstarrten Pulverlage an der Schmelzbadspitze globulare ehemalige 3-
Kérner vor. Ein Ubergang zu einer globular-dendritischen Erstarrung muss daher in die-
sen Fallen stattgefunden haben. Der Grund fiir diesen Ubergang konnte jedoch nicht ab-
schlielend ermittelt werden. TiB-Ausscheidungen im Geflige des gedruckten Zustandes,
die potentiell als Kristallisationskeime wirken kdnnten, konnten nicht nachgewiesen wer-
den. Die durchgeflihrte Texturmessung lasst darauf schlieRen, dass im gedruckten Zu-
stand keine deutliche Anisotropie der mechanischen Eigenschaften zu erwarten ist. Zu-
satzlich konnte ein méglicher Einfluss der Prozessparameter auf die GréRRe der ehemali-
gen B-Koérner und auf die Martensitplatten festgestellt werden. Die durchgefihrten Harte-
messungen deuten jedoch unter Berlcksichtigung der typischen Messgenauigkeit des
Verfahrens nicht auf signifikante Unterschiede in der Zugfestigkeit hin. Alle Proben der
Pulvermischung wiesen teilweise deutlich ausgepragte Risse auf.

Die durch den LPBF-Druck der Pulvermischung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B-
0,13Y203 erzielten Ergebnisse deuten an, dass der tatsachliche Bor-Gehalt in den ge-
druckten Proben mdglicherweise signifikant zu niedrig ausfallt. Aufgrund des deutlichen
Einflusses dieses Legierungselementes auf das Geflige wurde diese Legierung daher we-
niger detailliert ausgewertet. Gegentiber der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo und
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der Pulvermischung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B wiesen die gedruckten Proben
deutlich ausgepragtere Risse auf, die teilweise bis zum vollstandigen Versagen fihrten.
Positive Einflisse auf das Geflige im gedruckten Zustand konnten gegenuber der Pulver-
mischung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B bei gleichen Prozessparametern nicht fest-
gestellt werden. Auch die durchgefiihrte Texturmessung ergab qualitativ und quantitativ
ahnliche Ergebnisse. Es lagen stellenweise in den ersten gedruckten Lagen oberhalb des
unaufgeschmolzenen Pulverbettes als auch geringflgig in Schmelzbadern der zuletzt auf-
geschmolzenen Pulverlage globulare ehemalige 3-Koérner vor.

Auf Basis der erzielten Ergebnisse wurde in Ubereinstimmung mit der Literatur das Legie-
rungselement Bor in geringen Mengen als geeignetes Legierungselement identifiziert, die
Erstarrung entweder uber die Erhéhung der konstitutionellen Unterkuhlung oder Uber die
Bereitstellung von TiB als Kristallisationskeim positiv zu beeinflussen. Aufgrund der zu
erwartenden hohen Kerbempfindlichkeit der Legierungen Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-
0,05B und Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1M0-0,05B-0,13Y203, siehe die Ergebnisse an Ti-
0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo im finften Arbeitspaket, und dem Vorliegen von deutlichen
Rissen sind die Legierungen jedoch noch nicht fir den LPBF-Druck geeignet. Stattdessen
muss, wie noch dargelegt wird, der Sauerstoffgehalt deutlich reduziert werden. Aufgrund
dessen wurde die Legierung Ti-0,30-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B entwickelt und zu Pulver
verdust.

Auf die Ermittlung und Durchflihrung von nachtraglichen Warmebehandlungen zur Tex-
turreduktion, z. B. in Form von Pendelglihungen um B-Transus, wurde verzichtet. Grund
dafir ist, dass die an Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo, siehe die Ergebnisse des funften Ar-
beitspaketes, Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B und Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-
0,05B-0,13Y203 durchgefihrten Texturmessungen bereits auf eine geringe Anisotropie
der mechanischen Eigenschaften im gedruckten Zustand hindeuten (vergleiche mit den
an CP-Titan erzielten Ergebnissen). Eine Durchflihrung von komplizierten Warmebehand-
lungen zur weiteren Texturreduktion erscheint daher sowohl aus Sicht der mechanischen
Eigenschaften als auch aus wirtschaftlicher Sicht von KMU unnétig. Des Weiteren ist auf
Basis der durchgefuhrten Literaturrecherche nicht von einem (signifikanten) positiven Ein-
fluss solcher Glihungen auszugehen.

4. Fur den LPBF-Druck von CP-Titan Grade 1 und der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-
2,1Mo wurde fir den jeweils optimierten LPBF-Prozessparametersatz untersucht, wie
hoch die Sauerstoff-, Stickstoff- und Wasserstoffaufnahme wahrend des Druckes bei erst-
maliger Verwendung von neuem, lediglich gesiebtem Pulver ausfallt. Die analysierten Pro-
ben wurden direkt oberhalb der Stltzstruktur der gedruckten Bauteile entnommen, sodass
die Messergebnisse den ungefahr zu erwartenden maximalen Sauerstoff-, Stickstoff- und
Wasserstoffgehalt von LPBF-prozessierten Bauteilen wiedergeben werden, da von einer
zunehmenden Reinigung der Prozessatmosphare wahrend des Druckes auszugehen ist.
Fir das CP-Titan Pulver wurde zuséatzlich bestimmt, wie hoch die Aufnahme der drei Ele-
mente bei einer Wiederverwendung des Pulvers ausfallt. Analysiert wurden jeweils zwei
Proben. Die Messungen wurden am Helmholtz-Zentrum Hereon (Mitglied im PA) durch-
geflhrt.

Far CP-Titan zeigte sich, dass die Sauerstoff- und Stickstoffaufnahme bereits bei erstma-
liger Verwendung von neuem Pulver sehr hoch ausfallt: Der Sauerstoff- und Stickstoff-
gehalt stieg von urspriinglich 0,15% bzw. 0,01% (gemal Abnahmeprifzeugnis EN 10204-
3.1) auf im Mittel 2223 pg/g bzw. 544 ug/g. Bereits nach dem ersten Druck Ubersteigt der
Stickstoffgehalt daher die maximal erlaubten Gehalte aller Titanlegierungen, die nach
ASTM B348-13 (2) oder ASTM F67-13 (3) standardisiert sind. Im gedruckten Zustand liegt
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daher keine normgerechte chemische Zusammensetzung vor. Dessen ungeachtet zeigen
die Ergebnisse, dass durch die Sauerstoffaufnahme nach dem Druck ein anderer CP-
Titan Grade vorliegen kann. Nach dem erneuten Druck des Pulvers wurde bei gleichen
Volume-, jedoch unterschiedlichen Border-Prozessparametern ein Sauerstoff- und Stick-
stoffgehalt von im Mittel 2394 ug/g bzw. 668 ug/g gemessen.

Beim LPBF-Druck der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo fiel die Sauerstoffauf-
nahme hingegen — wenn Uberhaupt vorhanden — deutlich geringer aus, da nach dem
Druck ein Gehalt von im Mittel 6641 ug/g gemessen wurde. Die Stickstoffaufnahme sorgte
hingegen fir eine Steigerung des Stickstoffgehaltes von 0,004% (gemafy Abnahmepruf-
zeugnis EN 10204-3.1) auf im Mittel 254 ug/g. Dieser Gehalt liegt noch unterhalb der
Grenzwerte von CP-Titan gemall ASTM F67-13 (3). Die Ergebnisse zeigen daher, dass
fur die Anwendung des LPBF-Druckes in der Fertigung von Dentalimplantaten und Abut-
ments die eingesetzten Pulver sowohl in Hinblick auf die mechanischen Eigenschaften
als auch in Hinblick auf die Einhaltung einer normgerechten chemischen Zusammenset-
zung einen sehr niedrigen Ausgangsgehalt an Stickstoff aufweisen mussen. Es ist davon
auszugehen, dass zahlreiche Faktoren einen Einfluss auf die Sauerstoff- und Stickstoff-
aufnahme wahrend des Druckes haben werden, darunter die Prozessparameter, die An-
zahl der gedruckten Bauteile und deren Stltzstrukturen als auch das verwendete Pulver.
Flr eine Zertifizierung des Verfahrens zur Anwendung im Bereich der Medizintechnik sind
daher umfassende praxisnahe Versuche notwendig.

5. Fir den LPBF-Druck der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo wurde analog zu CP-
Titan Uber eine statistische Versuchsplanung (Doehlert-Design) fur die Laserleistung, La-
sergeschwindigkeit und hatch distance ein LPBF-Prozessparameterfenster und ein opti-
mierter Prozessparametersatz bestimmt, mit dem fir kleine Bauteile eine niedrige Poro-
sitat im gedruckten Zustand erzielt werden kann. Das Prozessparameterfenster kann nicht
fur alle Parametersatze die tatsachliche, nach dem Druck vorliegende Porositat genau
vorhersagen. Es ermdglicht dennoch KMU, fir die Fertigung von kleinen Bauteilen wie
z. B. Dentalimplantaten in Verbindung mit Validierungsexperimenten eine geeignete Kom-
bination der drei Prozessparameter anhand ihrer Interessen auszuwahlen. Fur grofiere
Bauteile sind andere Ergebnisse zu erwarten. Im mit dem ermittelten, optimierten Pro-
zessparametersatz gedruckten Zustand liegt ein feines martensitisches Geflige mit hete-
rogenen ehemaligen B-Kornern vor. Letztere kdnnen nicht immer eindeutig identifiziert
werden, jedoch lassen sich teilweise kolumnar bzw. langlich ausgepragte ehemalige -
Korner erkennen. Stellenweise liegen im Bereich der gedruckten Stitzstrukturen und im
Ubergang zur Probe in unmittelbarer Ndhe zum unaufgeschmolzenen Pulverbett globu-
lare ehemalige B-Korner vor. Texturmessungen deuten darauf hin, dass in diesem ge-
druckten Zustand der Legierung keine signifikanten anisotropen mechanischen Eigen-
schaften vorliegen sollten. Hartemessungen ergeben eine sehr hohe Harte von im Mittel
431 bzw. 429 HV10, sodass eine sehr hohe Festigkeit zu erwarten ist. Im Zugversuch
zeigten sich jedoch unzureichende mechanische Eigenschaften der spannungsarmge-
gluhten Zugproben (optimierte Volumen-Prozessparameter, unterschiedliche Rand-Pro-
zessparameter, zerspanend aus gedruckten Rohlingen gefertigte Flachzugproben) mit
keiner oder lediglich geringer plastischer Dehnung. Das makroskopisch sprode Versagen
konnte auf eine hohe Kerbempfindlichkeit der Legierung, hervorgerufen durch dessen ho-
hen Sauerstoffgehalt ggf. in Kombination mit einer weiteren Sauerstoffaufnahme wahrend
des Druckes, teilweise vorhandenen Anbindungsfehlern, die als Kerben wirkten, und ggf.
auf den Einfluss von Eigenspannungen zurtickgeflihrt werden. Aufgrund dessen wurde in
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Kombination mit den Ergebnissen der Arbeitspakete drei und vier die Legierung Ti-0,30-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B entwickelt, bei der der Sauerstoffgehalt unter Berlicksichtigung
der méglichen Sauerstoffaufnahme wahrend des Druckes deutlich reduziert ist. Aufgrund
einer langen Lieferzeit, einer unzureichenden Flie3fahigkeit des Pulvers im gelieferten
Zustand und einer daher notwendigen Pulveraufbereitung konnte diese Legierung in der
Projektlaufzeit jedoch nicht mehr im LPBF-Druck untersucht werden.

Zur Ermittlung einer nachtraglichen Warmebehandlung fur LPBF-gedrucktes Material der
Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo wurden insbesondere an nachgestellten marten-
sitischen Gefugen des gegossenen Materials dieser Legierung zahlreiche Warmebehand-
lungen in einem konventionellen Luftofen durchgeflihrt. Ziel war die Ermittlung einer ge-
eigneten Temperatur und Abkuhlung zur Einstellung eines optimierten Gefliges. Kombi-
niert wurde dies mit Harteprifungen zur Abschatzung der mechanischen Eigenschaften.
Als Ergebnis der Untersuchungen ergab sich eine Warmebehandlung bei 990°C fiir 4 h
mit Luftabkuhlung (oder vergleichbar schneller Ofenabkihlung). Diese kann auch wah-
rend eines heilRisostatischen Pressens durchgeflihrt werden, da moderne Pressen die
Moglichkeit einer Schnellabkihlung bieten. Das Gefuge einer entsprechend im Luftofen
warmebehandelten, LPBF-gedruckten Probe der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo
ist inhomogen, jedoch sehr fein und weist deutliche Gemeinsamkeiten mit einem klassi-
schen Duplex-Gefuge einer konventionell prozessierten und rekristallisationsgeglihten
(a+p)-Titanlegierung auf. Es liegt primar-a in Form von grain-boundary-a und a-Kdérnern
des zerfallenen Martensits und zusatzlich feine transformierte 3-Phase (lamellares o und
B) vor. Gegenuber dem gedruckten als auch spannungsarmgegliihten Zustand ist die
Harte mit ca. 360 HV10 deutlich geringer, weswegen eine héhere Duktilitat und damit ge-
ringere Kerbempfindlichkeit in diesem warmebehandelten Zustand vorliegen sollte. An-
hand der durchgeflihrten Texturmessung ist jedoch gegentber dem gedruckten Zustand
eine hohere Richtungsabhangigkeit der mechanischen Eigenschaften zu erwarten. Zu-
satzlich wurde eine weitere Warmebehandlung ermittelt, mit der dieses Geflige durch die
Ausscheidung von sehr feinem tertiar-o. weiter verfeinert und eine Hartesteigerung erzielt
werden kann.

6. Es wurde eine Dentalimplantat-Baugruppe, die aus einem Dentalimplantat, einem Abut-
ment, einer Spannschraube und einer Abdeckkappe besteht, aus der Legierung Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo (nur Implantat und Abutment) und den Pulvermischungen Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B und Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B-0,13Y203 gedruckt.
Die Geometriedaten des Demonstrators wurden von der Firma ADVANTIQX (Mitglied im
PA) zur Verfligung gestellt. Ausgewertet wurden insbesondere die gedruckten Implantate.
Es zeigte sich, dass sehr feine Strukturen wie die Spannschraube, Abdeckkappe und das
Innengewinde des Implantates zur Verschraubung des Abutments nicht ausreichend gut
per LPBF-Verfahren bzw. mit dem verwendeten Prozessparametersatz gefertigt werden
kénnen. Fur den LPBF-Druck sind daher konstruktive Anderungen am Implantatsystem
notwendig, sofern eine nachtragliche zerspanende Bearbeitung minimiert werden soll. Es
konnte gezeigt werden, dass die Ausrichtung des Implantates beim Druck gegenlber der
Aufbaurichtung einen Einfluss auf die erzielbare Geometrie des Auflengewindes hat. Zu-
satzlich konnten Empfehlungen fir eine weitere Optimierung der Prozessparameter ab-
geleitet werden, die im Rahmen von praxisnahen Versuchen an realen Dentalimplantaten
erfolgen mussen. Das Geflige des aus der Pulvermischung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-
0,05B gedruckten Implantates ist vergleichbar mit dem der mit den gleichen
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Prozessparametern gedruckten Wirfelprobe. Die mechanischen Eigenschaften sollten
daher ebenfalls &hnlich sein.

7. Es wurden Korrosionstests an additiv gefertigten CP-Ti und Ti2Mo Proben mit Hilfe der
potentiodynamischen Polarisation durchgefiihrt. Um einen kdrperahnlichen Zustand dar-
zustellen wurden die Versuche bei 37 °C (Kérpertemperatur) in simulierten Kérperflissig-
keiten (Hanks‘ Solution) durchgefuhrt. Zum Vergleich wurden konventionell gefertigte (ge-
gossene) Proben verwendet. Zum einen wurde der Einfluss des Legierungssystems (CP-
Ti gg. Ti2Mo) und zum anderen die Herstellungsmethode (konventionell gg. additiv gefer-
tigt) in Bezug auf die Korrosionseigenschaften gegenubergestellt. Auch in Abhangigkeit
der Druckparameter des SLM-Verfahrens wurden die Korrosionseigenschaften bestimmt.
Zusatzlich wurde der Einfluss der Oberflachenbehandlung (Glihen, Strahlen, plasma-
elektrolytischen Polieren) auf das Korrosionsverhalten untersucht.

8. Die mit Hilfe des SLM-Verfahrens additiv gefertigten Proben wurden auf ihre Tribokorro-
sionseigenschaften in simulierten Kdrperflissigkeiten bei 37 °C geprift. Wie auch bei den
potentiodynamischen Polarisationstests wurde bei den Tribokorrosionsexperimenten der
Einfluss des Legierungssystems, der Druckparameter des SLM-Verfahrens und die Ober-
flachenmodifikation auf die Korrosionsbestandigkeit untersucht. Der Verschleil erfolgte
mit Hilfe eines Tribometers, das mit einer transversalen Bewegung Uber einen Verfahrweg
von ca. 5 mm mit 2 N Kraft genutzt wurde. Als Gegenkdrper wurde eine Aluminiumoxid-
kugel mit einem 6 mm Durchmesser verwendet.

9. Bei allen Proben wurden zuerst die Stutzstrukturen entfernt. Es wurde ein Reinigungspro-
tokoll erstellt, das Verunreinigungen und lose Partikel an der Oberflache minimieren soll.
Es besteht aus einem Reinigungsschritt mit Ethanol in einem Ultraschallbecken fir funf
Minuten mit einer anschlieRenden Druckluftbehandlung. Die Haupt Oberflachenbehand-
lungen waren das Kugelstrahlen und das plasmaelektrolytische Polieren. Fur das Kugel-
strahlen wurden als Strahimittel spharische Glasperlen und kantiger Edelkorund verwen-
det. Die Hauptaufgabe des Strahlens bezieht sich auf die Entfernung von Partikeln und
Verunreinigungen sowie auf das Einebnen der Oberflache. Somit entsteht nach dem
Strahlen eine gleichmaRig raue Oberflache. Die gestrahlten Proben wurden ebenfalls
nach dem Reinigungsprotokoll gereinigt. Fur das plasmaelektrolytische Polieren der ge-
strahlten Proben wurde eine Hochspannungsquelle und ein fluoridhaltiger Elektrolyt ver-
wendet. Ziel dieses Verfahrens ist das Polieren der Oberflache ohne den Einsatz aggres-
siver Elektrolyten. Dabei wird die allgemeine Geometrie der Proben nicht verandert, das
Polieren bezieht sich lediglich auf die Oberflache des Bauteils. Mit Hilfe statistischer Ver-
suchsplanung wurden optimierte Parameter zum plasmaelektrolytischen Polieren von CP-
Ti und der neuentwickelten Legierung Ti2ZMo entwickelt. Neben den optisch ersichtlichen
Oberflachenbehandlungen wurden fir die Legierung Ti2Mo zusatzlich Warmebehandlun-
gen durchgefthrt (900 °C, 90 Minuten, Argonatmosphare), um das bei der additiven Fer-
tigung entstehende martensitische a-Titan Geflige in ein a+B-Titan Geflige umzuwandeln.
Dies ist moglich durch die p-Phasenstabilisatoren Molybdan und Eisen, die sich in der
neuentwickelten Legierung Ti2Mo befinden. Zusatzlich wurden Eigenspannungsanalysen
an den additiv gefertigten Proben durchgefihrt. Es bestand die Annahme, dass durch das
aufbauende Verfahren, sowie durch hohe Temperaturen und Abkuhlraten, gerichtete Ei-
genspannungen entstehen kénnen. Dies wurde besonders deutlich durch Proben, die
nach dem SLM-Verfahren Risse aufwiesen. Die Eigenspannungen wurden in allen Ober-
flachenmodifikationen bestimmt (unbehandelt, warmebehandelt, gestrahlt, plasmaelekt-
rolytisch poliert), um somit die entwickelte Prozessroute zu optimieren.
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10. Es wurden die Oberflachen der Proben nach der entwickelten Prozessroute nachbehan-

11.

delt, sodass eine polierte Oberflache vorlag. Es wurde getestet, wie gut eine optionale
plasmaelektrolytische Schicht aus Titandioxid auf der polierten Oberflache haftet. Die auf-
gebrachte Oxidschicht kann als Verschlei3- und zusatzlicher Korrosionsschutz eingesetzt
werden. Zur Herstellung der Beschichtungen wurde, wie beim plasmaelektrolytischen Po-
lieren, eine Hochspannungsquelle verwendet, die potentiostatisch angesteuert wurde. Als
Elektrolyt wurde ein Gemisch aus 0,1 M Schwefelsaure und 0,01 M Phosphorsaure ver-
wendet.

Die auf den additiv gefertigten Proben aufgebrachten Schichten wurden zuerst mit Hilfe
des Tesa-Tests auf ihre Adhasion getestet. Alle plasmaelektrolytischen Oxidschichten be-
standen diesen Test. Des Weiteren wurde die VerschleiRbestandigkeit der Schichten si-
multan bei den Tribokorrosionsexperimenten bewertet. Durch die Anfertigung von Quer-
schliffen wurde die Schichthomogenitat bewertet und Uberprift ob Risse vorliegen. Alle
angefertigten Querschliffe wiesen dinne (max. 8 um) und homogene PEO-Schichten auf.

Im Folgenden werden die im Projekt erzielten Ergebnisse ausfihrlich beschrieben.
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1. Einleitung

1.1. Titanlegierungen fiir Implantatanwendungen

Titan und Titanlegierungen werden seit vielen Jahren in der Medizintechnik u. a. als Implantat-
materialien verwendet (4; 5). Flr osseointegrierte Dentalimplantate, die neben Abutments im Fo-
kus des hier beschrieben Projektes stehen, werden nach Elias et al. (6) insbesondere kommerzi-
ell reines Titan (CP-Titan) und die Legierung Ti-6Al-4V verwendet. CP-Titan ist unlegiertes Titan,
welches lediglich Begleitelemente wie z. B. Eisen, Sauerstoff und Kohlenstoff enthalt und anhand
des Reinheitsgrades in unterschiedliche Grades (Grade 1 bis 4) eingeteilt wird (3). Es weist bei
Raumtemperatur a-Phase und je nach Gehalt des B-stabilisierenden Begleitelementes Eisen ge-
ringe Anteile an B-Phase auf (4). Ti-6Al-4V gehort zur Klasse der (a+f)-Legierungen, die bei
schneller Abkihlung aus dem -Phasengebiet eine martensitische Umwandlung durchfuhren und
bei Raumtemperatur im Gleichgewichtszustand einen Anteil an B-Phase im Gefuge aufweisen (4;
7; 5). Gegenuber CP-Titan besitzt Ti-6Al-4V hohere mechanische Eigenschaften, dafur aber Le-
gierungselemente, die bei Freisetzung einen negativen Einfluss auf den menschlichen Korper
haben kénnten (5; 8). Ti-6Al-4V wird zusatzlich als ,ELI“ Grade mit besonders niedrigem Gehalt
an interstitiell gelésten Elementen (extra low interstitiell) und damit erhdhter Bruchzahigkeit an-
geboten (4) und fir Dentalimplantate verwendet (9). Weitere verwendete Legierungen sind u. a.
Ti-6Al-7Nb und Ti-5Al-2,5Fe (9). Diese Legierungen gehdren wie Ti-6Al-4V zur Klasse der (a+)-
Legierungen (5; 8). CP-Titan, Ti-6Al-4V, Ti-6Al-4V ELI und Ti-6Al-7Nb sind fur den Einsatz als
Implantatmaterial u. a. durch ASTM-Normen standardisiert (3; 10; 11; 12).

Diese beschriebenen Legierungen gehdren mit CP-Titan zu den sogenannten Titanlegierungen
der ersten Generation, die gegentber dem menschlichen Knochen einen héheren E-Modul im
Bereich von etwa 100 — 110 GPa aufweisen (5). Die Legierungen der zweiten Generation besit-
zen einen niedrigeren E-Modul und zeichnen sich zusatzlich durch die Verwendung von biokom-
patiblen Elementen aus (5). Sie gehdren aufgrund ihres hoheren Gehaltes an B-stabilisierenden
Legierungselementen bzw. aufgrund ihres hdheren B-Phasengehaltes zur Klasse der B-rich
(otp)-Legierungen wie z. B. die Legierung Ti-13Nb-13Zr (13), der metastabilen B-Legierungen
oder zu den B-Legierungen (5). Die metastabilen B-Legierungen weisen im Gleichgewichtszu-
stand bei Raumtemperatur ein (a+3)-Geflige (und zusétzlich ggf. ®-Phase) auf, unterscheiden
sich von den (a+f)-Legierungen allerdings dadurch, dass sie sich bei einer Wasserabschreckung
aus dem B-Einphasengebiet nicht martensitisch umwandeln, sondern die B-Phase metastabil be-
stehen bleibt (7). Ein gegeniber dem Knochen erhéhter E-Modul bzw. der damit verbundene
Steifigkeitsunterschied des Implantates zum Knochen flihrt langfristig zu einem um das Implantat
stattfindenden Knochenabbau, da das Implantat gegenliber dem Knochen bevorzugt die auftre-
tenden Lasten aufnimmt, was als stress shielding bezeichnet wird (5; 8). Ein solcher Knochenab-
bau kann durch den Verlust des Implantates eine erneute Operation notwendig machen (5; 8).
Entgegen der haufigen Meinung, dass aufgrund dieser Zusammenhange ein ideales Implantat-
material einen E-Modul nahe dem des menschlichen Knochens aufweisen sollte (5; 14), zeigen
neuere Ergebnisse, dass dies fiur Dentalimplantate nicht der Fall ist (15). Grund dafur ist, dass
neben dem Langzeitverhalten auch die Einwachsphase eines Dentalimplantates berlcksichtigt
werden muss, bei der eine hdhere Steifigkeit und damit Lastaufnahme durch das Implantat neue
Knochenzellen vor einer Uberbelastung schiitzt (15). Aufgrund dessen soll fiir Dentalimplantat-
anwendungen ein E-Modul von 70 — 80 GPa besonders geeignet sein (15).
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Neben diesen bestehenden, etablierten Titanlegierungen erfolgte in den letzten Jahrzehnten eine
kontinuierliche Entwicklung von neuen chemischen Zusammensetzungen, insbesondere im Be-
reich der metastabilen - und B-Legierungen (14; 8), aber auch im Hinblick auf (a+p)-Legierungen
als mogliche Alternative zu Ti-6Al-4V ELI (16). Im IGF-Projekt 19708 N, an das das hier be-
schriebe IGF-Projekt anschliel3t, erfolgte eine Legierungsentwicklung mit dem Zweck, auf Basis
von CP-Titan Grade 4+ (Ti-0,40-0,5Fe-0,08C, maximal bei CP-Titan Grade 4 erlaubter Sauer-
stoff-, Eisen- und Kohlenstoffgehalt (3)) eine Alternative zu Ti-6Al-4V bzw. Ti-6Al-4V ELI zu er-
halten, die nur biokompatible Legierungselemente und kein Aluminium und Vanadium bei ahnli-
chen oder besseren mechanischen Eigenschaften und guter Korrosionsbestandigkeit enthalt (1).
Der Fokus lag dabei auf Osteosynthese- und Implantatanwendungen und der konventionellen
Fertigung von Medizinprodukten (1). Der Verzicht auf die typischen Legierungselemente Alumi-
nium und Vanadium erfolgte aus dem Grund, dass, wie bereits beschrieben, beide einen negati-
ven Einfluss auf den menschlichen Kérper haben kdnnen, die etablierten Legierungen Ti-6Al-4V
(ELI) und Ti-6Al-7Nb der ersten Generation allerdings mindestens eines der beiden Elemente
enthalten (1). Nach Abschluss des Projektes standen mit den near-a bzw. (o+p)-Legierungen Ti-
0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au und Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-2,0Mo (bzw. der erzielten, tatsachli-
chen chemischen Zusammensetzung des in gréReren Mengen erschmolzenen Ingots dieser Le-
gierung) zwei mdgliche Alternativen zu Ti-6Al-4V bzw. Ti-6Al-4V ELI zur Verfigung (1).

Das hier beschriebene IGF-Projekt 21671 N ist das Anschlussprojekt zum IGF-Projekt 19708 N,
um aufbauend auf den dort entwickelten Legierungen eine Aluminium- und Vanadium-freie Tit-
anlegierung zu entwickeln, die fir den LPBF-Druck und speziell fir die Fertigung von Dentalim-
plantaten und Abutments optimiert ist. Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au und Ti-0,440-0,5Fe-
0,08C-2,0Mo waren aufgrund ihrer chemischen Zusammensetzung daflr ein guter Ausgangs-
punkt, wie in Abschnitt 1.3.3 naher erlautert wird.

1.2. LPBF-Verfahren - Beschreibung und Besonderheiten

Das Laser Powder Bed Fusion (LPBF) Verfahren ist eine additives Fertigungsverfahren, beim
dem auf Basis eines CAD-Modells Bauteile selektiv und schichtweise aus Metallpulver gefertigt
werden. Das Bauteil wird dazu in einzelne, aquidistante Schichten mit definiertem Schichtabstand
von z. B. 30 ym unterteilt, die einzeln prozessiert werden. Dazu wird auf einer Substratplatte eine
Lage Metallpulver mit definierter Schichtdicke abgelegt. Anschliefiend schmilzt ein Laser das Me-
tallpulver entlang der AuRenkonturen und innerhalb des Bauteilquerschnitts in definierten Bahnen
selektiv an den Stellen, an denen der Bauteilquerschnitt Material aufweist, auf. Nach diesem Vor-
gang wird die Substratplatte abgesenkt, eine neue Pulverschicht aufgetragen und der Vorgang
geschieht erneut, bis das vollstandige Bauteil gedruckt wurde. Das Aufschmelzen geschieht da-
bei in einer inerten, zirkulierenden Prozessatmosphare, um u. a. eine Oxidation oder das Einbrin-
gen von Verunreinigungen wie z. B. Sauerstoff zu vermeiden. Im Vorfeld wird fur jede der pro-
zessierten Schichten definiert, in welchen Bahnen und mit welchen Prozessparametern (u. a. La-
serleistung, Lasergeschwindigkeit) der Laser das Pulver aufschmelzen soll (17; 18).

Vorteil des LPBF-Verfahrens ist insbesondere, dass Bauteile endkonturnah anhand eines CAD-
Modells gefertigt werden kdnnen und dabei auch komplizierte Geometrien besitzen durfen, die
mit konventionellen Herstellungsmethoden nicht oder nur eingeschrankt fertigbar waren (17; 19;
20). Speziell in Hinblick auf medizinische Anwendungen ergibt sich die Moglichkeit, Patienten mit
individuellen, konstruktiv angepassten Implantaten zu versorgen, die in Folge dessen eine ver-
besserte Versorgung ermdglichen (17; 21). Die endkonturnahe Fertigung kann auch in Hinblick
auf die Kosten einen grof3en positiven Einfluss haben, da bei konventionell hergestellten
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Implantaten die Zerspanung die Halfte der Implantatkosten betragen kann (22). Demgegeniber
wird beim LPBF-Verfahren der entstehende Abfall verringert (19; 20) bzw. das verwendete, nicht
aufgeschmolzene Pulver kann nach einer Aufbereitung wiederverwendet werden (17; 21).

LPBF-gedruckte Titanbauteile zeichnen sich gegentber konventionell hergestellten allerdings
durch eine Vielzahl an prozessbedingten Besonderheiten aus, die sich negativ auf die Eigen-
schaften auswirken kdnnen. Grundsatzlich liegen wahrend des LPBF-Druckes ein scharfer Tem-
peraturgradient und eine sehr schnelle Abkihlung vor (17; 23; 24). In den Schmelzbandern er-
starrt das Material epitaktisch an der Substratplatte oder den vorher aufgebrachten Schichten und
es kommt i.d.R. zur Bildung von langen, in Aufbaurichtung des Bauteils gestreckten p-Kérnern,
die mehrere gedruckte Schichten umfassen (23; 24; 25; 17). Die prozess- und werkstoffbedingten
Zusammenhange werden in Abschnitt 1.3 detaillierter betrachtet. Die Kristallstruktur dieser ko-
lumnaren B-Korner ist i.d.R. derart orientiert, dass eine der <100>-Richtungen ungefahr parallel
zur Aufbaurichtung ausgerichtet ist (17; 25; 26). Es kénnen allerdings auch Abweichungen davon
auftreten (26). Bei den a-, near-a- und (a+p)-Titanlegierungen, die in Rahmen des vorliegenden
Projektes von Bedeutung sind und eine diffusive oder martensitische B zu a Umwandlung im
Verlauf der Abkuhlung durchlaufen, fuhrt diese Textur der 3-Phase zu einer Vorzugsorientierung
der a-Phase, da bei der Umwandlung die Burgers-Beziehung (kristallographische Orientierungs-
beziehung zwischen der - und a-Phase) eingehalten wird (25). LPBF-gedruckte Bauteile besit-
zen als Konsequenz dieser Zusammenhange i.d.R. anisotrope mechanische Eigenschaften (17;
23; 24), was nach Wysocki et al. (27) ein zentraler Nachteil von LPBF-gedruckten Bauteilen ist.
Fur Titanlegierungen wurde jedoch auch berichtet, dass weder das Vorliegen von anisotropen
noch von isotropen Eigenschaften eindeutig bestimmt werden konnte (17). Beispielsweise konn-
ten Wysocki et al. (27) und Li et al. (28) texturfreies CP-Titan drucken. Im Rahmen des vorliegen-
den Projektes wurde das Vorliegen einer Textur und von anisotropen mechanischen Eigenschaf-
ten anhand des haufig in der Medizintechnik verwendeten CP-Titans unter Verwendung von op-
timierten LPBF-Prozessparameter Uberpruift, da CP-Titan aufgrund der chemischen Zusammen-
setzung anfallig fur die Bildung von kolumnaren Koérnern ist, siehe Abschnitt 1.3.

Neben diesen Besonderheiten der Materialerstarrung und des resultierenden Gefiiges ist fir den
LPBF-Prozess die Entstehung von u. a. Eigenspannungen oder Verzug und — bei unzureichen-
den Prozessparametern — von diversen (weiteren) Defekten im Bauteil charakteristisch (17; 21;
26). Eine umfassende Ubersicht Giber Defekte in additiv gefertigten Implantaten und deren Unter-
teilung geben Davoodi et al. (21). Eigenspannungen kénnen u. a. zu einer Herabsetzung der me-
chanischen Eigenschaften (17; 29) bzw. zu Verzug fuhren (17; 26; 21). Beides kann Uber die
Wahl geeigneter Support-Strukturen bzw. Prozessparameter verringert werden (17; 26; 29). Zu-
satzlich kbénnen Uber eine nachgestellte Warmebehandlung die Eigenspannungen nachtraglich
reduziert werden (30; 31). Die Bestimmung der im gedruckten Zustand vorliegenden Eigenspan-
nungen und deren Reduktion war aufgrund des negativen Einflusses auf die Bauteileigenschaften
ein Untersuchungsschwerpunkt im Rahmen des hier beschriebenen Projektes. Zu den typischen
Defekten, die beim LPBF-Druck auftreten und die mechanischen Eigenschaften negativ beein-
flussen kdnnen, gehdren u. a. Porositaten und Risse (17; 21; 26). Porositaten kdnnen zahlreiche
Ursachen haben (17; 21) und wirken sich als interne Kerben negativ auf u. a. die Schwingfestig-
keit aus (21). Deren Einteilung ist in der Literatur nicht immer einheitlich. Im Folgenden werden
darunter drei verschiedene Defekte zusammengefasst: (1) Poren durch Gas, welches in der auf-
geschmolzenen und erstarrten Pulverlage als Gaspore eingeschlossen wurde (17; 21). Das Gas
kann durch Gasporen innerhalb der Pulverpartikel, durch das beim LPBF-Prozess verwendete
Schutzgas oder durch Verdampfung von Legierungselementen vorliegen (17; 21).
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(2) Anbindungsfehler durch unzureichendes Aufschmelzen oder Verbinden z. B. durch falsche
Prozessparameter (17; 21). (3) Porositaten, die beim Schmelzen im sogenannten Keyhole Modus
auftreten kdnnen (17; 21). Der Keyhole Modus ist einer von zwei bzw. drei Betriebsmodi, die beim
LPBF-Verfahren beim Schmelzen der Pulverschichten in Abhangigkeit des Warmetransports un-
terschieden werden (32). Bei ihm findet der Warmetransport hauptsachlich durch Warmestro-
mung statt, wahrend beim conduction Modus der Warmetransport hauptsachlich durch Warme-
leitung erfolgt (32). Zusatzlich wird ein Ubergangs-Modus definiert (32). Welcher der Modi beim
Schmelzen vorliegt, wird u. a. von Prozessparametern beeinflusst (32). Porositaten lassen sich
u. a. durch Verwendung geeigneter Prozessparameter minimieren, oder im Falle von Poren ohne
Verbindung zur Oberflache durch ein heilRisostatisches Pressen reduzieren (17). Zur Minimierung
der Restporositat im Bauteil ist es naheliegend, bereits vor dem heiRisostatischen Pressen durch
Wabhl geeigneter Prozessparameter eine moglichst geringe Porositat im gedruckten Zustand zu
erreichen. Aufgrund dessen wurden im Rahmen des hier beschriebenen Projektes fur zwei Le-
gierungen eine gezielte Prozessparameteroptimierung durchgefiihrt, um einen geeigneten Pro-
zessparametersatz bzw. ein Prozessparameterfenster zum LPBF-Druck zu bestimmen. Vollstan-
dig lassen sich Defekte im fertigen Bauteil allerdings nicht vermeiden, woraus sich ein Effekt auf
die mechanischen Eigenschaften ergibt (33). Neben diesen internen Defekten zeichnen sich
LPBF-gedruckte Bauteile durch eine raue Oberflache aus (21), die sich ebenfalls negativ auf die
Schwingfestigkeit auswirkt (34). Zusatzlich hat die Oberflache bei Implantaten einen grofen Ein-
fluss auf die biologischen Eigenschaften bzw. das Verhalten im menschlichen Kérper (21). Auf-
grund dessen war die gezielte Oberflachenbearbeitung bzw. Einstellung von Oberflacheneigen-
schaften z. B. mittels Strahlen und der plasmaelektrolytischen Oxidation eine Teilaufgabe im Rah-
men des hier beschriebenen Projektes.

1.3. Ansatze zur Texturreduktion

1.3.1. Prozessbedingte Ansatze

Zur Reduktion der Anisotropie von LPBF-gedruckten Bauteilen werden sowohl prozessbedingte
als auch werkstoffkundliche Ansatze verfolgt. Bei prozessbedingten Ansatzen werden zum einen
die LPBF-Prozessparameter derart gewahlt, dass eine Texturreduktion und damit eine geringere
Anisotropie erzielt wird (35; 29; 28). Hintergrund dieser Methode ist, dass die Textur durch die
Wahl der Prozessparameter beeinflusst werden kann (36; 37; 38). Zum anderen wird versucht,
Uber eine nachtragliche Warmebehandlung eine Texturreduktion zu erzielen. Zum Erfolg dieser
Methode sind in der Literatur widersprichliche Aussagen vorhanden. Auf der einen Seite wird
das Fortbestehen von anisotropen mechanischen Eigenschaften nach einer Warmebehandlung
festgestellt (39; 26). Vilaro et al. (39) fihrten die (beibehaltende) Anisotropie dabei auf im Bauteil
enthaltene, prozessbedingte Defekte und deren Orientierung relativ zur Beanspruchungsrichtung
zurtck. Kumar und Ramamurty (40) konnten bei Ti-6Al-4V ELI in Abhangigkeit der durchgefihr-
ten Warmebehandlung sowohl eine Reduktion als auch Erhéhung der Texturscharfe beobachten.

Neben ,klassischen* Warmebehandlungen bestehend aus einem oder mehreren Schritten bei
unterschiedlichen Temperaturen wurden durch Chen et al. (41) auch zyklische Warmebehand-
lungen untersucht, die zur (ggf. in situ) Erzeugung von globularen a-Kérnern in LPBF-gedruckten
Bauteilen verwendet werden kénnen. Untersuchungen zum Einfluss der Globularisierung der a-
Kdrner auf die Textur bzw. Anisotropie wurden von den Autoren dabei allerdings nicht durchge-
fuhrt (41). Aufgrund des beschriebenen Mechanismus der Globularisierung ist von einem Fortbe-
stehen der Textur auszugehen. Eine Globularisierung von o bzw. o/-Kérnern bei LPBF-gedruck-
tem Ti-6Al-4V ELI und die Entstehung von Duplex-Gefluigen beschreiben auch Ter Haar und
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Becker (42), ebenfalls ohne Untersuchungen des Einflusses auf die Textur. Zum anderen erfolg-
ten Grundlagenuntersuchungen zum Einfluss von (zyklischen) Warmebehandlungen auf die Tex-
tur einer Zirconium-Legierung durch Daymond et al. (43) bzw. auf die Textur von CP-Titan und
Ti-6Al-4V durch Lonardelli et al. (44). Die sich daraus ergebenden Anforderungen beziglich der
Durchfiihrung von Pendelgliihungen an LPBF-gedrucktem Titan zur Texturveranderung sind je-
doch teilweise widerspruchlich bzw. der Erfolg solcher Glihungen scheint unwahrscheinlich. Auf-
grund der geringen Texturscharfe im gedruckten Zustand der in diesem Projekt untersuchten Le-
gierungen bzw. Pulvermischungen wurde daher auf die Durchflihrung von Pedelglihungen ver-
zichtet. Stattdessen wurde der Fokus auf die Ermittlung einer geeigneten Warmebehandlung ge-
legt, mit der das Geflige optimiert werden kann und die auch im Rahmen eines heilRisostatischen
Pressen durchfuhrbar ist.

1.3.2. Werkstoffkundliche Ansatze

Bei den werkstoffkundlichen Ansatzen, die im Fokus des hier beschriebenen Forschungsprojek-
tes stehen, wird versucht, Uber die chemische Zusammensetzung der gedruckten Legierungen
eine verbesserte Erstarrung zu erzielen. Mehrere prozess- und werkstoffbedingte Faktoren haben
einen Einfluss auf die Erstarrung und Kornbildung bei der additiven Fertigung (23; 24). Im Fol-
genden werden die grundlegendsten Zusammenhange und die fur die durchgefiihrte Legierungs-
entwicklung wichtigsten Faktoren aufgefuhrt. Fir eine detaillierte Beschreibung im Zusammen-
hang mit der additiven Fertigung sei auf die Literatur verwiesen (23; 24; 17).

Grund fur die in Abschnitt 1.2 beschriebene Ausbildung von kolumnaren Kérnern ist, vereinfa-
chend beschrieben, zum einen die Art, mit der Schmelzbader erstarren, und das wiederholte lo-
kale Aufschmelzen von bereits aufgebrachten Bauteilschichten (23; 24; 17). Beim LPBF-Prozess
erfolgt die Erstarrung eines Schmelzbades zunachst epitaktisch am Substrat bzw. am Schmelz-
badgrund von erneut aufgeschmolzenen, bereits aufgebrachten und erstarrten Pulverlagen (23;
17). Bei solch einer epitaktischen Erstarrung wachsen bestehende 3-Kérner des unaufgeschmol-
zenen Materials weiter (45). Bei einer zellularen oder kolumnar-dendritischen Erstarrung (siehe
den nachsten Absatz) erfolgt dieses Wachstum derart, dass die Zellen oder Dendriten entlang
ihrer kristallographischen <100>g-Richtung (Richtung, in der die B-Elementarzelle von Titan am
einfachsten/schnellsten wachst) wachsen (45). Die Orientierung der 3-Korner andert sich dabei
nicht (45). Durch die unterschiedliche kristallographische Orientierung der B-Kérner kommt es im
Verlauf der Erstarrung des Schmelzbades zum sogenannten kompetitiven Wachstum, bei dem
Kdrner, deren <100>s-Richtung nahezu parallel zum maximalen Temperaturgradienten ausge-
richtet sind, auf Kosten anderer, kristallographisch weniger optimal ausgerichteter Kérner wach-
sen (45; 17). Aufgrund dessen entsteht bei der additiven Fertigung i.d.R. ein Geflige bestehend
aus kolumnaren, texturierten 3-Kérnern (17).

Allgemeine kann die Erstarrung eines Schmelzbades planar, zellular, kolumnar-dendritisch oder
globular-dendritisch erfolgen® (17; 45). Einfluss haben der Temperaturgradient und die Erstar-
rungsgeschwindigkeit in Kombination mit u. a. der chemischen Zusammensetzung der Legierung
(23; 24; 17; 45). Eine Bildung von kolumnaren, texturierten 3-Kérnern im Geflige erfolgt bei einer
planaren, zellularen und kolumnar-dendritischen Erstarrung, wahrend bei der globular-dendriti-
schen Erstarrung globulare Kérner entstehen (17). Mit Letzteren kénnen isotrope mechanische

" In der Literatur wird die Unterscheidung der Erstarrungsmorphologien teilweise leicht unterschiedlich
durchgefihrt, siehe beispielsweise Schempp et al. (144), die zwischen einer kolumnar-dendritischen und
dendritischen Morphologie unterscheiden.
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Eigenschaften erzielt werden (23; 17), wohingegen bei kolumnaren Kérner i.d.R. eine Textur und
anisotrope mechanische Eigenschaften vorliegen (23; 24; 17). Vereinfachend betrachtet, sind zur
Bildung von globularen Kérnern im Gefiige, neben anderen Einflussfaktoren, zwei Bedingungen
zu erfillen: (1) Es missen potente Kristallisationskeime in der Schmelze vorhanden sein, an de-
nen eine Erstarrung vor der fest-flissig-Phasengrenze stattfinden kann (23; 24). (2) Die konstitu-
tionelle Unterkihlung (siehe die beiden folgenden Abséatze) der Schmelze vor der fest-flissig-
Phasengrenze muss ausreichend hoch sein, damit die Kristallisationskeime aktiviert werden (23;
24). Wie in einem der folgenden Abatze noch beschrieben wird, kénnen auch andere Formen der
Unterkihlung einen signifikanten Einfluss auf die Aktivierung von Keimen haben (24; 46). Zusatz-
lich zu diesen Bedingungen ist fir den Erhalt dieser globularen Kérner beim LPBF-Verfahren
notig, dass bei der Prozessierung nachfolgender Bauteilschichten diese Kérner nicht erneut auf-
geschmolzen werden und daraufhin als kolumnare Kérner erstarren (23; 24). Die Bildung von
globularen Kérnern im Schmelzbad muss daher friihzeitig in Bereichen erfolgen, die nicht erneut
aufgeschmolzen werden (23).

Die flr die Aktivierung von Kristallisationskeimen wichtige konstitutionelle Unterkiihlung bezeich-
net eine lokale Unterkihlung der Schmelze durch die Ausbildung eines Konzentrationsgradienten
der Legierungselemente vor der Erstarrungsfront, sodass die tatsachliche Temperatur der
Schmelze kleiner als deren (lokale) Liquidustemperatur ist (47; 48; 23; 49). Die Hohe der Unter-
kihlung ist, neben dem Einfluss der Legierungselemente, vom Temperaturgradienten in der
Schmelze abhangig (23; 24; 49). Bei scharfen Temperaturgradienten, wie sie beim LPBF-Prozess
auftreten (17; 23; 24), wird die konstitutionelle Unterkihlung reduziert oder auf null herabgesetzt
(23; 49). In Kombination mit der Problematik des Wiederaufschmelzens von bereits aufgebrach-
ten Bauteilschichten wird daher in der Literatur das Vorliegen bzw. Einbringen von potenten Kris-
tallisationskeimen (23; 24) und/oder die Erhéhung der konstitutionellen Unterkiihlung bzw. der
Rate, mit der sich die konstitutionell unterkiihlte Zone zu Beginn der Erstarrung ausbildet (23; 24;
50), als wichtige Bedingungen fur die Erzielung eines globularen Gefliges angesehen. Potente,
stabile Kristallisationskeime, die kommerziell eingesetzt werden kénnen, sind fur den Werkstoff
Titan allerdings bis dato weitgehend unbekannt (24; 51), sodass die Forschung der letzten Jahre
(in Hinblick sowohl auf die additive Fertigung als auch auf das konventionelle Giel3en von Titan-
legierungen) u. a. versuchte, derartige Keime zu identifizieren oder die Eigenschaften der vor-
handenen, wirkenden Keime und den Einfluss der Legierungselemente naher zu untersu-
chen (52; 53; 51; 54; 55; 56; 23; 57; 58; 24). Der Einfluss von verschiedenen Legierungselemen-
ten auf die konstitutionelle Unterkihlung bzw. auf die Rate, mit der sich die konstitutionell unter-
kihlte Zone zu Beginn der Erstarrung ausbildet, ist bereits weitestgehend bekannt, wie den ta-
bellarischen Auflistungen von Zhang et al. (24) und Bermingham et al. (59; 60) enthommen wer-
den kann. Entsprechend wurde in vielen Untersuchungen der Einfluss von Legierungselementen
auf das Geflige nach der additiven Fertigung bestimmt bzw. es erfolgten aufbauende Legierungs-
entwicklungen, um — ggf. in Kombination mit gezielt zugegebenen oder anderweitig veranderten
Kristallisationskeimen — feinere, ggf. globulare B-Kdérner oder eine geringere Anisotropie zu erzie-
len (61; 54; 55; 62; 63; 64; 65; 66; 67; 68) (69; 70; 71; 24; 50; 72; 73; 50). Die aufgefiuhrten
Forschungen erfolgten allerdings in vielen Fallen in Bezug auf Ti-6Al-4V und mit wenigen Aus-
nahmen nicht speziell hinsichtlich der Entwicklung einer Implantatlegierung, die mit biokompatib-
len, nicht antibakteriell wirkenden Legierungselementen auskommt. Dies ist ein zentraler Aspekt
des hier beschriebenen Forschungsprojektes.

Die konstitutionelle Unterkihlung ist nur eine Form der Unterklihlung, die die Gesamtunterkih-
lung einer Schmelze bestimmt (17). Nach DebRoy et al. (17) kénnen die anderen Faktoren bei
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normalen Erstarrungsbedingungen gegeniber der konstitutionellen Unterkiihlung vernachlassigt
werden und wurden daher der Einfachheit halber fir die Legierungsentwicklung nicht betrachtet.
Es sei jedoch angemerkt, dass die sogenannte thermische Unterkiihlung beim LPBF-Druck einen
gréReren Einfluss auf die Bildung von globularen Kérnern haben und daher u. U. nicht vernach-
Iassigt werden kann (24; 46). Zusatzlich zu diesen Bedingungen kénnen noch weitere Effekte
einen Einfluss haben, darunter z. B. die Verteilung bzw. Anzahl der Kristallisationskeime in der
Schmelze (23; 24) oder ein sogenanntes solute trapping (74; 24). Die komplizierten Zusammen-
hange bei der Erstarrung im LPBF-Prozess wurden daher fiir die Legierungsentwicklung auf im
Wesentlichen zwei Aspekte, die konstitutionelle Unterkihlung und die Wirkung von Kristallisati-
onskeimen, reduziert.

1.3.3. Durchgefiihrte Legierungsentwicklung

Wird der Fall betrachtet, dass wahrend der Erstarrung einer planaren Erstarrungsfront keine Dif-
fusion im Festkdrper und eine begrenzte Diffusion in der Schmelze stattfindet und sich daher ein
Konzentrationsgradient der Legierungselemente vor der fest-flissig Phasengrenze mit ggf. einer
konstitutionell unterkiihlten Zone ausbildet, siehe Abschnitt 1.3.2, werden drei Stadien der Erstar-
rung unterschieden (48; 49): (a) der anfangliche Ubergangsbereich, in dem der Konzentrations-
gradient aufgebaut wird, (b) die stationare, durch die Schmelze propagierende Erstarrungsfront,
bei der der Konzentrationsgradient zeitlich unveranderlich ist und (c) der finale Ubergangsbe-
reich (48; 49). Fur die Legierungsentwicklung im Rahmen dieses Projektes sind nur die ersten
beiden Stadien und insbesondere der anfangliche Ubergangsbereich von Interesse. Die von
StJohn et al. (75) aufgestellte Theorie zur Erstarrung von Legierungen bei konventionellen Pro-
zessen und dem Zusammenhang zwischen KorngréfRe, der konstitutionellen Unterkihlung und
der Wirkung von Kristallisationskeimen nimmt an, dass ausreichend potente Kristallisationskeime
in der Schmelze vorhanden sind und deren Aktivierung daher zeitnah im anfanglichen Uber-
gangsbereich der Erstarrung stattfindet. Als notwendige Héhe der konstitutionellen Unterkihlung
zur Bildung von globularen ehemaligen B-Kérnern, d. h. zum Ubergang zu einer globular-dendri-
tischen Erstarrung, werden in der Literatur bis zu ca. 10 K angegeben (50). In diverser Literatur
zur Legierungsentwicklung — ob zur Verfeinerung von ehemaligen 3-Kornern oder zum Erzielen
globularer ehemaliger B-Korner bei konventionellen Prozessen als auch bei der additiven Ferti-
gung — wird daher oftmals der sogenannte growth restriction factor, Q, der Legierungselemente
bzw. der Legierung aufgegriffen (50; 23; 24; 61; 60; 52; 76; 53; 59; 77) (51; 54; 69; 62; 63; 64;
66; 67; 71). Dieser ist ein Mal dafur, wie schnell sich zu Beginn der Erstarrung eine konstitutionell
unterklhlte Zone vor der Erstarrungsfront ausbildet (78). Fir den LPBF-Druck sollte dieser Q-
Wert daher maéglichst hoch sein, damit zum einen die Bildung von globularen 3-Kérnern moglichst
frGhzeitig in Bereichen erfolgt, die beim Aufschmelzen nachfolgender Pulverlagen nicht erneut
aufgeschmolzen werden, und damit zum anderen die (globularen) Kérner moglichst fein wer-
den (23; 24). Im Rahmen der in diesem Projekt durchgefiihrten Legierungsentwicklung waren
daher insbesondere dieser growth restriction factor und das Bereitstellen von zusatzlichen, po-
tenten Kiristallisationskeimen von zentraler Bedeutung. Zusatzlich wurde betrachtet, wie hoch die
konstitutionelle Unterkihlung maximal fur den Fall der stationdren Erstarrungsfront ausfallen
kann. Weitere Faktoren, die einen Einfluss darauf haben, ob und wann sich wahrend der Erstar-
rung eines Schmelzbades globulare Kérner bilden, werden durch StJohn et al. (23) beschrieben,
wurden aber im Rahmen des Legierungsdesigns nicht betrachtet.

Far Titan stehen tabellarische Auflistungen mit den Q-Werten von verschiedenen Legierungsele-
menten zur Verfigung (24; 59; 60), allerdings sind die Tabellen untereinander nicht vollstandig
konsistent. Um den kombinierten Einfluss mehrerer Legierungselemente zu beschreiben, kann
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Uberschlagig ein Gesamt-Q-Wert auf Basis der Summe der Q-Werte der einzelnen Legierungs-
elemente berechnet werden, oder der Q-Wert der Legierung wird mit Hilfe von Simulationen be-
stimmt (78). Ohne genaue Berechnung lasst sich anhand der Auflistungen erkennen, dass die
aus dem IGF-Projekt 19708 N hervorgegangenen Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-
0,1Au und Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-2,0Mo in Hinblick auf die konstitutionelle Unterkihlung eine
gute Ausgangsbasis fur eine weitere Legierungsentwicklung darstellen, da Eisen, Kohlenstoff und
Sauerstoff zu einer teils deutlichen Erhdhung des Q-Wertes fihren sollten (24; 59; 60) und in den
Legierungen im Gegensatz zu konventionellen Titanlegierungen bereits in erhéhten Mengen vor-
handen sind. Eine weitere gezielte Erhdhung des Gehaltes dieser Elemente sollte — abgesehen
von Schwankungen bei der Legierungserschmelzung — jedoch nicht erfolgen, da diese bereits im
Vorfeld oder wahrend des IGF-Projektes 19708 N untersucht und festgelegt wurden. Stattdessen
sollten zur Erhdhung der konstitutionellen Unterkihlung weitere Legierungselemente hinzugege-
ben werden, die auf Basis der tabellarischen Auflistung von Zhang et al. (24) unter Berucksichti-
gung eines moglichst hohen Q-Wertes, der Biokompatibilitdt und des Schmelzpunktes (kein gro-
Rer Unterschied zum Schmelzpunkt von Titan, damit die Legierungen moglichst einfach er-
schmolzen werden kdnnen) ausgewahlt wurden. Ausgewahlt wurden daher Silizium (Erhéhung
des Silizium-Gehaltes von Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au), Bor und Yttrium. Diese Legie-
rungselemente wurden bereits als (potentiell) geeignete Legierungselemente in Titan zur Erhé-
hung der konstitutionellen Unterkihlung bzw. zur Kornfeinung bei der additiven Fertigung ver-
wendet oder sind zeitgleich untersucht worden (61; 54; 55; 62; 65; 68; 71) (72; 79). Einen positi-
ven Effekt von Silizium auf das Gefiige und die Textur bei der additiven Fertigung konnten auch
Luo et al. (80) feststellen, diskutierten diese Ergebnisse allerdings nicht bezogen auf die konsti-
tutionelle Unterkihlung.

Des Weiteren erfolgte eine Legierungsentwicklung in Hinblick auf die Ermittlung und potentielle
Nutzung von zusatzlichen Kristallisationskeimen zur Erzielung einer globular-dendritischen Er-
starrung. Diese Keime sollten in-situ wahrend der Erstarrung eines Schmelzbades als intermetal-
lische Phase gebildet werden, um bei der weiteren Schmelzbaderstarrung oder beim erneuten
lokalen Aufschmelzen wahrend der Prozessierung nachfolgender Pulverschichten als potente(re)
Kristallisationskeime zu wirken. Aufgrund des bereits erhdhten Silizium-Gehaltes der Ausgangs-
legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au und der weiteren Zugabe von Silizium zur Erhéhung
der konstitutionellen Unterkiihlung sollte eine moégliche Nutzung von TisSis als auch von HfsSis
als Kristallisationskeime untersucht werden. Hintergrund ist, dass nach Bermingham et al. (52)
TisSis prinzipiell als Kristallisationskeim wirken kdnnte, da kristallographische Orientierungsbezie-
hungen zwischen der intermetallischen Phase und B-Koérnern identifiziert wurden (52; 81). Orien-
tierungsbeziehungen konnten auch Luo et al. (80) bei ihren Untersuchungen zum LPBF-Druck
einer Silizium-haltigen Titanlegierung nachweisen, die Autoren gehen allerdings nicht auf eine
mdgliche Keimwirkung von Siliziden ein. Mereddy et al. (65) untersuchten die additive Fertigung
von CP-Titan mit verschiedenen Silizium-Gehalten von bis zu 0,75%. Sie konnten eine Kornfei-
nung feststellen, allerdings gab es in Kombination mit friheren Untersuchungen von Bermin-
gham et al. (52) an konventionell erschmolzenem CP-Titan und zugegebenem Silizium keine Hin-
weise auf durch Silizium eingebrachte, potentere Kristallisationskeime (65). Bei der Interpretation
dieser Ergebnisse ist jedoch zu beachten, dass Bermingham et al. (52) bei ihren Versuchen mit
einem Silizium-Gehalt von maximal ca. 0,9% keine TisSiz-Ausscheidungen im erschmolzenen
Zustand feststellen konnten. Eine mégliche Wirkung und Nutzung von TisSis als Kristallisations-
keim flr B-Kérner scheint daher noch nicht vollstandig erforscht und war daher Gegenstand der
Untersuchungen des hier beschriebenen Forschungsprojektes. Aufgrund der Verwendung des
Legierungselementes Yttrium zur Erhéhung der konstitutionellen Unterkiihlung sollte neben TisSi3
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und HfsSisz auch der Einfluss von Y20s-Teilchen auf die Erstarrung untersucht werden. Y03 wird
in der bestehenden Literatur als (méglicher) Kristallisationskeim flr B-Kérner angesehen (54; 55;
82) und es wurden mégliche kristallographische Orientierungsbeziehungen zu B-Titan identifiziert
(54; 55; 82; 58).

Die in Hinblick auf die konstitutionelle Unterkiihlung und die Identifikation von geeigneten Kristal-
lisationskeimen durchgeflihrte Legierungsentwicklung wurde sowohl auf Basis von Ti-0,440-
0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au als auch von Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-2,0Mo des IGF-Vorgangerprojek-
tes 19708 N durchgefuhrt. Zur Identifikation geeigneter chemischer Zusammensetzungen wur-
den mehrere Legierungen konventionell im Labormalistab erschmolzen, in diesem Zustand
(Gusszustand) analysiert und zusatzlich teilweise anhand von Aufschmelzversuchen (Multi-
Track-Versuchen) auf der LPBF-Anlage unter anwendungsnahen Erstarrungsbedingungen un-
tersucht. Zwei vielversprechende chemische Zusammensetzungen wurden des Weiteren als Pul-
vermischungen hergestellt und auf der LPBF-Anlage prozessiert. Die dabei verwendeten Metho-
den werden in Kapitel 2 aufgefihrt.

1.4. Oberflachentechnik

Um die durch spanende Prozesse entstehenden hohen Kosten (22) zu senken wurde eine neue
Prozessroute fur die Oberflachenbehandlung der neuentwickelten und additiv gefertigten Titan-
legierung entwickelt. Auch wenn sich mit dem SLM-Prozess endkonturnahe Geometrien fertigen
lassen, mussen die Oberflachen dennoch nachbearbeitet werden. Auf der Oberflache konnen
Partikel und Verunreinigungen zurlckbleiben, die mittels des Strahlens entfernt werden kénnen.
Fir eine glatte und ebene Oberflache wird das plasmaelektrolytische Polieren verwendet. Optio-
nal werden keramische Beschichtungen mittels der plasmaelektrolytischen Oxidation aufge-
bracht. Diese drei Verfahren werden in den folgenden Unterkapiteln beschrieben.

1.4.1. Strahlen mit Edelkorund

Um Partikel, Agglomerate und Unebenheiten von additiv gefertigten Komponenten zu entfernen,
werden Bauteile durch Druckluftstrahlen mit festen Strahlmitteln behandelt. Edelkorund ist ein
haufig verwendetes Strahimittel fir metallische Werkstoffe (83). Die Partikelgréf3e sowie die Form
beeinflussen die Strukturierung und Abtragsrate. Die Aufprallgeschwindigkeit des Strahimittels
wird beim Druckluftstrahlen gesteuert, wobei ein zu hoher Druck Verunreinigungen verursachen
kann. Die Reinheit des Strahimittels ist besonders wichtig, um Kontaminationen zu verhindern.
Unterschiedlich gestrahlte Oberflachen werden durch mikroskopische Verfahren, sowie die Be-
stimmung der Welligkeit und Rauheit charakterisiert. Die resultierende Rauheit spielt eine ent-
scheidende Rolle, zum Beispiel bei der Verbesserung des Einwachsverhaltens von Titanimplan-
taten (84; 85; 86). Bei Titanimplantaten mussen Verunreinigungen durch das Strahlen erfasst und
diskutiert werden, da Partikelriickstande das Risiko von Implantatverlusten erhéhen kénnen (84;
87). Eine Reinigung mit anschlieRender Untersuchung und Bewertung der Oberflache ist daher
unerlasslich.

1.4.2. Plasmaelektrolytische Verfahren

Plasmaelektrolytische Prozesse nutzen Plasmaentladungen zur kontrollierten Oberflachenmodi-
fikation metallischer Substrate. Ein Plasma entsteht durch Energiezufuhr, wie Temperatur, Strah-
lung oder elektrische Felder und besteht aus lonen, Elektronen und neutralen Teilchen (88; 89).
Es ist elektrisch leitfahig und ermdglicht den Transport von Strémen (90). Diese Prozesse, insbe-
sondere plasmaelektrolytisches Polieren (PEP) (91) und plasmaelektrolytische Oxidation (PEO)
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(92), verbessern mechanische, chemische und tribologische Eigenschaften von Werkstoffen (93;
94; 95; 96). Die Verfahren hangen von verschiedenen Parametern ab, wie Elektrolytzusammen-
setzung, elektrische Spannung und Prozessdauer (97). Die Kontrolle der Schichtdicke, gleichma-
Riger Abtrag und Skalierung fur industrielle Anwendungen sind weiterhin Herausforderungen. Die
Plasma-Elektrolyt-Grenzflache ist entscheidend flir die Prozessoptimierung (98; 99). Das plas-
maelektrolytische Verfahren verwendet eine Anode (Bauteil) und Kathode (Platinnetz) in einem
temperierten Elektrolytbad. Durch hohe Spannungen (>180 V) bildet sich ein isolierender Gasfilm
um die Probe, dennoch findet eine Entladung tber Plasmaentladungen statt. Die Streamer-The-
orie erklart die Entstehung des Plasmas in drei Phasen (99; 100; 101): Bildung der Lawinen-
Formation, Ausbildung des Plasmaentladungskanals und Plasmaentladung. Die hohe Energie
und Temperatur der Entladung flhren zu Reaktionen an der Probenoberflache, z.B. Bildung von
Oxiden oder Materialabtrag.

Plasmaelektrolytisches Polieren (PEP) hat sich als fortschrittliches und nachhaltiges Oberfla-
chenbehandlungsverfahren fir Titan und seine Legierungen etabliert (98). Im Vergleich zum
Elektropolieren, das ausschlieRlich auf elektrolytische Reaktionen setzt (102; 103), ermoglicht
PEP durch Plasmaentladungen eine erhohte Abtragsrate. Der Prozess minimiert Rauheiten und
erhalt die MalRgeometrie des Materials, insbesondere bei Bauteilen mit engen Toleranzen. Das
Bauteil wird als Anode und ein Platin- oder platiniertes Netz als Kathode in ein Elektrolytbad ge-
hangt (99). Der PEP-Prozess nutzt niedrig konzentrierte Salzlésungen als Elektrolyt, was die
Handhabung vereinfacht und Kosten spart (104). Durch Hochspannung entsteht ein Gasfilm um
das Bauteil, und Plasmaentladungen polieren das Material, wodurch sehr glatte Oberflachen ent-
stehen. Drei Hauptparameter beeinflussen den Poliereffekt: Prozesszeit, elektrische Parameter
und Elektrolyt. Langere Prozesszeiten fuhren zu glatteren Oberflachen (105; 106; 107), jedoch
verhalt sich die Rauheit nicht linear zur Zeit. Die Energiequelle und Spannungshoéhe beeinflussen
die Oberflachenglte, wobei zu hohe oder zu niedrige Spannungen zu unpolierten Oberflachen
fihren kénnen. Der Elektrolyt, vor allem die Konzentration der Zusatze, beeinflusst die Polierwir-
kung. PEP eignet sich gut fur glatte, hochglanzende Oberflachen, mit dem Vorteil einer kurzen
Prozesszeit (100). Es gibt jedoch Limitierungen, wie die Notwendigkeit von elektrisch leitenden
Materialien und Schwierigkeiten bei der Behandlung von komplexen Geometrien.

Die Plasmaelektrolytische Oxidation (PEO) ist ein weiteres Verfahren, um Oberflachen von Titan-
bauteile zu modifizieren. Hierbei entstehen keramische Schichten durch Plasmaentladungen, die
Titan vor Verschlei® schiitzen und die Bioaktivitdt erhdhen kdnnen (108). Die resultierenden
Schichten sind homogen und weisen eine gute Adhasion zum Werkstoff auf. Jedoch besitzt die
Beschichtung eine charakteristische Struktur, die man als ,kraterdhnlich“ beschreibt. Diese ent-
stehen durch Endladungen bei bereits gebildeten Passivschichten (109). Diese Entladungskrater
kénnen zusatzlich fur eine mechanische Verankerung fir biologisches Gewebe dienen.

Die Optimierung von PEP und PEO erfordert die sorgfaltige Kontrolle von Prozessparametern
wie der Prozesszeit, der elektrischen Parameter und der Elektrolytzusammensetzung. Limitierun-
gen wie die maximale BauteilgréRe und Anwendungsbereiche mussen berlcksichtigt werden.

1.5. Verhalten von Titan im menschlichen Kérper

Die Korrosion von metallischen Werkstoffen bezieht sich im Allgemeinen auf elektrochemische
Reaktionen, die zwischen einem Metall oder einer Legierung und seiner direkten Umgebung statt-
finden. Diese Reaktionen filhren zu messbaren Veranderungen, die wiederum das Material be-
eintrachtigen oder sogar zum Versagen fuhren kénnen (110). Abhangig vom System, bestehend
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aus Werkstoff und Umgebung, gibt es verschiedene Arten von Korrosion. Bei Metallen lassen
sich diverse verschiedene Arten unterscheiden, darunter Flachen-, Galvanische-, Spalt-, Loch-,
Interkristalline-, Selektive-, Verschlei- und Spannungsriss-Korrosion (111; 112). Im nachfolgen-
den Abschnitt werden Flachen-, Loch- und Verschlei3-Korrosion naher erlautert, die fur Titanim-
plantate am ehesten in Frage kommen.

Flachen-Korrosion beschreibt einen gleichmafigen Abtrag durch elektrochemische Korrosion
(113). Diese Form der Korrosion ist vorhersehbar und kann durch gezielte Werkstoffauswahl oder
KorrosionsschutzmalRnahmen wie geeignete Beschichtungen verlangsamt oder verhindert wer-
den. Im Gegensatz dazu beschreibt Loch-Korrosion eine lokal auftretende Form der Korrosion
(113). Die entstehenden Ldcher breiten sich von der Bauteiloberflache ins Innere aus, und es
kénnen daher keine allgemeinen Abtragsraten bestimmt werden (112). Im schlimmsten Fall kann
Loch-Korrosion ohne klare Vorwarnung zum spontanen Versagen des Bauteils fuhren.

Defekte an Oberflachen wie Kratzer, Einschlliisse oder offene Porositat konnen eine lokale Kor-
rosion auslésen. Dabei dringt der Elektrolyt in Vertiefungen an der Oberflache ein, wobei die Off-
nung grofd genug sein muss, um den Elektrolyten hindurchzulassen, aber auch klein genug, um
eine Durchmischung zu verhindern und einen stationaren Zustand des Elektrolyten zu erreichen.
Dies fuhrt zur Bildung einer Konzentrationszelle, bei der es Elektrolytbereiche mit hoher und nied-
riger Konzentration gibt. Nach der Sauerstoffverarmung im niedrig konzentrierten Bereich (Loch)
oxidiert das Metall und gibt Elektronen ab (113; 114; 115). Aufgrund der nicht im Gleichgewicht
befindlichen Korrosionssysteme kdnnen fur die Berechnung der Zellpotentiale keine Daten aus
der elektrochemischen Spannungsreihe verwendet werden (111). Zudem liefert die Nernst-Glei-
chung keine Informationen Uber die Korrosionsgeschwindigkeit des Systems. Daher wird haufig
die Korrosionsrate eines Systems bestimmt, die den auf ein Material und eine Flache bezogenen
Massenverlust Uber eine bestimmte Zeit angibt (112). Die Korrosionsrate wird Ublicherweise in
mm/Jahr angegeben. Obwohl die Berechnung der Korrosionsrate auch durch elektrochemische
Messungen erfolgen kann, ist sie flr passivierende Metalle und Legierungen ungeeignet, da eine
lokale Korrosion stattfindet. Dennoch ist eine elektrochemische Bewertung passivierender Sys-
teme wie Aluminium oder Titan mdglich, indem Parameter wie Lochtiefe, Lochdichte, Eindring-
tiefe, Risstiefe und ihre zeitliche Abhangigkeit ausgewertet werden (112).

Potentiodynamische Polarisationsmessungen ermdéglichen die Messung und Berechnung von
Daten wie dem freien Korrosionspotential eines Werkstoffs in einer bestimmten Atmosphéare, der
Stromdichte beim freien Korrosionspotential sowie des Polarisationswiderstands. Die Polarisation
beschreibt die Abweichung eines Elektrodenpotentials vom Gleichgewichtszustand, auch als
Uberspannung bekannt (113; 111). Wenn zu den elektrochemischen Reaktionen mechanischer
Verschleild hinzukommt, spricht man von VerschleilRkorrosion (111). Die Kombination aus elekt-
rochemischer Korrosion und mechanischer Oberflachenschadigung kann schwerwiegende Fol-
gen haben. Erhéhte Fluidgeschwindigkeiten, Blasen und/oder Partikel kbnnen Oberflachen be-
schadigen und sie anfallig fur Korrosion machen. Diese Form der Korrosion ist besonders bei
passivierenden Metallen zu beachten. Wenn die passivierende Oxidschicht stadndig beschadigt
wird und das reine Metall mit einem Elektrolyten in Kontakt kommt, kann dies zu erheblich erhéh-
ten Korrosionsgeschwindigkeiten fuhren (113; 112). Einzelne kleinere Beschadigungen werden
durch die selbstheilende Passivschicht geschiitzt (116), wahrend tiefere Kratzer und Defekte zu
lokalen Korrosionsdefekten fihren kénnen.

In diesem Abschnitt wird das elektrochemische Verhalten von Titan in Kérperflissigkeiten behan-
delt. Wie bereits erwdhnt, wird das Reaktionsverhalten eines Materials vom Gesamtsystem
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beeinflusst. Neben der Zusammensetzung, dem Geflige und der Oberflachenstruktur des Mate-
rials spielt auch das Medium, insbesondere der Elektrolyt, eine entscheidende Rolle. Die Be-
standteile des Elektrolyten, ihnre Konzentration, die Temperatur und die Durchmischung beein-
flussen das Korrosionsverhalten, ebenso wie der resultierende pH-Wert.

Der pH-Wert von Kdrperflissigkeiten liegt unter normalen Bedingungen bei etwa 7,4, kann jedoch
durch Operationen variieren und stark schwanken (pH-Wert von 7,8 bis 5,5) (117). In Gegenwart
von Korperflissigkeiten betragt die Spannung etwa 0,4 V (117). Bei diesem Potential zeigt Titan
weder bei stark sauren noch bei stark alkalischen Lésungen eine Korrosionsreaktion (113).

Titan als reines Metall ist ohne eine schiitzende Oxidschicht stark reaktiv, was zu hohen Korrosi-
onsgeschwindigkeiten fihren wirde. In wassrigen und sauerstoffreichen Medien bildet sich je-
doch stets eine passivierende Oxidschicht, die hohe Durchbruchpotentiale aufweist und somit
einer Zerstérung der schitzenden Passivschicht entgegenwirkt (118). Wird die Passivschicht
durch das Einsetzen eines Implantats oder durch Verschleifd eines Fremdkdrpers zerstort, spielt
die Repassivierungszeit eine entscheidende Rolle. Auch hier zeigt Titan mit Passivierungszeiten
von etwa 40 ms (bei -0,5 V und +0,5 V) hervorragende Eigenschaften (113; 119). Aufgrund dieser
Eigenschaften zeigen Titan und seine Legierungen keinen Lochfrafd in Verbindung mit Korper-
flussigkeiten, da die Passivschicht nicht durchbrochen wird (117; 118). Daher eignet es sich aus-
gezeichnet flr einfache elektrochemische Reaktionen in der Biomedizin.

Bei fortschreitender Zerstérung der Passivschicht und Freilegung des reinen Metalls kénnen je-
doch starke korrosive Beschadigungen auftreten. Um dies zu verhindern, werden gezielt ver-
schleil¥feste Beschichtungen aufgebracht. Die natlrliche, dichte Passivschicht von Titan ist ext-
rem dunn (wenige Nanometer) und kann beispielsweise durch Anodisieren oder plasmaelektro-
lytisches Oxidieren verstarkt werden (113; 120). Dickere Titandioxidschichten bieten einen ver-
besserten VerschleiRschutz und schitzen somit das reine Metall effektiv (121).

2. Methoden

2.1. Simulation der Legierungen

Zur Untersuchung des Erstarrungsverhaltens von Legierungen erfolgten Scheil-Gulliver-Simula-
tionen (im Folgenden als Scheil-Simulationen bezeichnet) mit der Software Thermo-Calc in der
Version 4.1 oder 2015b und der Datenbank TTTI3, Version 3. Zusatzlich wurden auf gleiche
Weise die im Gleichgewicht bei verschiedenen Temperaturen vorliegenden Phasen bestimmt (im
Folgenden als Gleichgewichts-Simulationen bezeichnet). Legierungen mit den Legierungsele-
menten Gold und Yttrium konnten dabei nicht simuliert werden, da diese Elemente nicht in der
verwendeten Datenbank enthalten sind. Fir alle Simulationen wurden im Wesentlichen die Stan-
dardeinstellungen der Software verwendet. In der Regel, wenn nicht anders angegeben, wurden
Erstarrungssimulationen mit einer Temperaturschrittweite von 1,0 K und bis zu einem Festkor-
peranteil von 99% durchgefihrt. Fir Gleichgewichts-Simulationen wurde eine Systemgréf3e von
1 Mol, ein Druck von 1 bar und eine Temperaturschrittweite von 10 K verwendet.

Grundsatzlich sind derartige Simulationen mit einigen Unsicherheiten behaftet. Grund daflr sind
zum einen die in diesem Projekt untersuchten Legierungen, die deutlich von kommerziellen Le-
gierungen abweichen, auf die die verwendete Datenbank abgestimmt ist (122). Aufgrund dessen
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Abbildung 1: Erstarrungsintervall von CP-Titan Grade 1
(Scheil-Simulation) und eingezeichneter growth restric-
tion factor, Q.

wurden simulierte Temperaturen auf ganze Werte gerundet. Zum anderen wird bei Scheil-Simu-
lationen von einer ,unendlich“ schnellen Diffusion in der Schmelze ausgegangen (Schmelze hat
an jedem Punkt die gleiche chemische Zusammensetzung) (48), weswegen die Simulation einer
konstitutionell unterkihlten Zone in der Schmelze nicht moglich ist, da hierfir eine begrenzte
Diffusion mit Ausbildung eines Konzentrationsgradienten vor der Erstarrungsfront notwendig ist
(48). Die Simulationen geben daher die Verhaltnisse bei der Erstarrung wahrend des LPBF-Dru-
ckes nicht exakt wieder, wurden aber dennoch herangezogen, um die Méglichkeit einer in-situ
Ausscheidung von Teilchen bzw. potentiellen Kristallisationskeimen — abseits der Bertcksichti-
gung von kinetischen Aspekten bei der Bildung von zusatzlichen Phasen in der Schmelze — zu
untersuchen.

Zusatzlich wurden Scheil-Simulationen verwendet, um den growth restriction factor, Q, von ver-
schiedenen Legierungen abzuschatzen. Nach Easton und StJohn (78) entspricht der growth rest-
riction factor der Rate, mit der sich die Liquidustemperatur in Abhangigkeit des Festkorperanteils
fur einen Festkorperanteil von Null, d. h. direkt zu Beginn der Erstarrung andert. Dies gelte sowohl
fur eine Erstarrung im Gleichgewicht als auch unter Verwendung der Scheil-Gleichungen (keine
Diffusion im Festkdrper und vollstandiger Konzentrationsausgleich in der Schmelze) (78). Der
growth restriction factor gabe daher die Rate wieder, mit der sich die konstitutionell unterkihlte
Zone zu Beginn der Erstarrung ausbildet (78). Fiur ausgewahlte erschmolzene oder LPBF-pro-
zessierte Legierungen wurde auf Basis der durchgefihrten Scheil-Simulationen der growth rest-
riction factor daher aus den berechneten Erstarrungsintervallen bestimmt, indem fur den Beginn
der Erstarrung die Anderung der Temperatur auf die Anderung des Festkdrperanteils bezogen
wurde. Da bei den Simulationen eine feste Temperaturschrittweite von 1 K verwendet wurde,
wurde der growth restriction factor aus dem Festkdrperanteil (Massenanteil) berechnet, der vor-
liegt, wenn die Temperatur 1 K unter die Temperatur fallt, bei der die Legierung anfangt zu er-
starren. Die Berechnung wird in Abbildung 1 in Anlehnung an den Ausfiihrungen von Easton und
Stdohn (78) verdeutlicht. Dargestellt ist das nach Scheil berechnete Erstarrungsintervall von CP-
Titan. Der growth restriction factor entspricht der Steigung dieses Erstarrungsintervalls zu Beginn
der Erstarrung gegenuber der eingezeichneten Horizontalen.

Neben dem growth restriction factor ist fur die untersuchten Legierungen von Interesse, wie hoch
die konstitutionelle Unterkihlung fir den stationdren Zustand der Erstarrungsfrontausbreitung
maximal ausfallen kann. Dieser Wert ergibt sich aus der Differenz der Liquidus- und Solidustem-
peratur der Legierungen bei der Ausgangskonzentration der Legierungselemente (48; 49). Ob
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dieser stationare Zustand bei der Erstarrung eines Schmelzbades erreicht werden kann, hangt
u. a. vom Partitionskoeffizienten ab, da dieser bestimmt, welchen Weg die Erstarrungsfront bis
zum Erreichen des stationaren Zustandes zurticklegen muss (49). Je kleiner der Partitionskoeffi-
zient ist, umso hoher ist der Weg, den die Erstarrungsfront zurlicklegen muss (49).

2.2. Legierungserschmelzung im LabormaRstab

Zur Untersuchung des Einflusses der in Abschnitt 1.3.3 ausgewahlten Legierungselemente auf
die Erstarrung der aus dem IGF-Projekt 19708 N hervorgegangenen Legierungen wurden zahl-
reiche Legierungen im Labormalistab (Schmelzgewicht jeweils ca. 4 g) eingewogen, erschmol-
zen und untersucht. Tabelle 1 listet die chemische Soll-Zusammensetzung aller untersuchten
Legierungen auf. Die Legierungen (1) und (3) — (6) wurden im Rahmen einer Bachelorarbeit (123)
und die Legierungen (7) — (12), (18) und (19) im Rahmen einer studentischen Arbeit (124) er-
schmolzen und untersucht. Alle Proben und Experimente wurden neu ausgewertet.

Tabelle 1: Im LabormaRstab erschmolzene und untersuchte Legierungen (Soll-Zusammensetzung)

(1)Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au ("

(3)Ti-0,140-0,09Fe-0,01C (CP-Ti Grade 1) @ | (4)Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,7Si-0,1Au
(5)Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,1Si-0,1Au 6)Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5S8i-0,1Au
(
(

(2)Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo
(
(
7)Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,5Hf | (8)Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-1,0Hf
(
(
(
(

9)Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,45i-0,1Au- 10) Ti-0,440-0,5F 6-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,3Y

1,5Hf ©)
(11) Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,5Y | (12) Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-1,0Y
14) Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,2B

(13) Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-

0,1B ®

(15) Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au- 16) Ti-0,440-0,5F¢-0,08C-0,451-0,1Au-0,1B-
0,4B ® 0,1Y ©

(17) Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo-0,1B (18) Ti-O,440-0,5Fe-0,080-1,53i-0,1Au-1,0Hf

(19) Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-0,1Au-2,0Hf

() Erneut umgeschmolzenes Material aus dem IGF-Projekt 19708 N
) Konventionelles, neu umgeschmolzenes Stabmaterial
() Soll-Zusammensetzung konnte nicht erzielt werden

Als Ausgangsmaterial wurde Material der in groReren Mengen erschmolzenen Legierungen Ti-
0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au und Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo (gerundet auf zwei Nachkom-
mastellen) des IGF-Projektes 19708 N wiederverwendet. Zum direkten Vergleich wurden diese
Legierungen und zusatzlich konventionelles CP-Titan Stabmaterial mit der chemischen Zusam-
mensetzung Ti-0,140-0,09Fe-0,01C, was nach ASTM F67 CP-Titan Grade 1 entspricht (3), auf
gleiche Weise neu umgeschmolzen und analysiert. Als Legierungselemente wurden Stiicke aus
elementarem Silizium (Reinheit: 99,98%), Yttrium (99,9%), Hafnium (99,9%) und Bor (99,5%)
hinzugegeben. Durch die Zugabe veranderten sich die Anteile der Ubrigen Legierungselemente
der beiden Ausgangslegierungen geringfiigig, was in Tabelle 1 nicht bertcksichtigt ist und beim
Erschmelzen aufgrund der Geringfigigkeit nicht kompensiert wurde. Alle Legierungen wurden im
Lichtbogenofen MAM der Edmund Buihler GmbH auf einer wassergekihlten Kupferkokille,
siehe Abbildung 2 (a), erschmolzen. Vor dem ersten Schmelzen bzw. nach einer Offnung der
Kammer des Lichtbogenofens wurde die Kammer i.d.R. 4x evakuiert (10~ bis 102 mbar) und zwi-
schen den Evakuierungen mit Argon (99,999%) gespuilt. Zum Schmelzen wurde ein Argon-Druck
von ca. 700 mbar eingestellt. Vor dem Auf- bzw. Umschmelzen der Probenstiicke wurde eine
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Abbildung 2: (a) Zur Legierungserschmelzung verwendeter Lichtbogenofen.
Insert: Erschmolzene Probe auf wassergekiihiter Kupferkokille und zum
Sauerstoffeinfang aufgeschmolzene Titanfolie (kleine Kugel). (b) Fiir Multi-
Track-Versuche und LPBF-Drucke verwendete LPBF-Anlage. Insert: Aus-
schnitt Prozesskammer mit eingebautem Beschichter und Substratplatte.

kleine Titanfolie aufgeschmolzen, um etwaigen Restsauerstoff in der Prozessatmosphare zu bin-
den. Das Aufschmelzen des Probenmaterials wurde je nach Legierung stellenweise leicht unter-
schiedlich durchgefiihrt. 1.d.R. wurden die Legierungselemente auf das Basismaterial gelegt, mit
dem Lichtbogen als erstes aufgeschmolzen und anschlieRend im gleichen Schritt mit dem Basis-
material verschmolzen. Bei einigen Legierungen musste von dieser Vorgehensweise abgewichen
werden, da z. B. die eingewogenen Bor-Stlicke ein zu geringes Gewicht hatten und daher neben
oder unter das Basismaterial auf die wassergekuhlte Kupferkokille gelegt werden mussten, da
sie ansonsten beim Fluten der Schmelzkammer durch das einstrémende Argon fortgeblasen wor-
den waren. Da Bor einen héheren Schmelzpunkt als Titan aufweist (125), kann es bei dieser
Vorgehensweise allerdings dazu kommen, dass das hinzugegebene Bor nicht vollstandig aufge-
schmolzen wird. Entsprechend konnte bei manchen Legierungen, wie in Tabelle 1 angegeben,
die chemische Soll-Zusammensetzung nicht erreicht werden. Nachdem das Grundmaterial erst-
mals mit allen Legierungselementen verschmolzen wurde, wurde jede Probe zusatzlich mindes-
tens 3x umgeschmolzen und dabei gewendet, um Proben mit homogener chemischer Zusam-
mensetzung zu erhalten. Die Erstarrungs- und Abklhlbedingungen wurden mdglichst konstant
gehalten, indem die Proben nach dem letzten Umschmelzen fiir insgesamt ca. 4 min auf der
Kupferkokille in der Prozesskammer verblieben. In den ersten ca. 3 min blieb dabei die Wasser-
kihlung der Kupferkokille eingeschaltet. Da zum Erschmelzen der Proben, insbesondere bei den
Yttrium-haltigen Legierungen, teilweise unterschiedliche Stromstarken verwendet werden muss-
ten, kann es ggf. unterschiedliche Uberhitzungen der Schmelzen gegeben haben, die u. U. einen
Einfluss auf die Erstarrung gehabt haben kdnnten.

Nach jedem Umschmelzen wiesen alle Proben keine oberflachlichen Verfarbungen (Oxidschicht)
auf, die auf eine signifikante Sauerstoffaufnahme beim Er- bzw. Umschmelzen hindeuten wirden.
Bei manchen Proben konnte dennoch eine geringfugige Massenzunahme gegenuber der Ein-
waage ermittelt werden. Dies kdnnte auf einen geringen Eintrag von z. B. Sauerstoff oder Stick-
stoff beim Schmelzen, auf Ungenauigkeiten der verwendeten Waage oder geadnderte
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Umgebungsbedingungen zuriickzufiihren sein. Die aus der Massenzunahme berechnete Sauer-
stoffaufnahme ist gegentiber der Anderung des Anteils der Legierungselemente jedoch vernach-
Iassigbar, weswegen kein signifikanter Einfluss auf die Erstarrung der Legierungen zu erwarten
war. Zur Uberpriifung, ob die gewiinschte chemische Zusammensetzung erzielt wurde, wurden
zusatzlich energiedispersive Réntgenanalysen (EDX) an Schliffen von neu eingewogenen Legie-
rungen durchgeflhrt. Im Rahmen der Mess- und Nachweisgenauigkeit des Verfahrens, siehe Ka-
pitel 2.4, konnte die Einhaltung der Soll-Zusammensetzung damit Gberprift werden. Bei Legie-
rungen mit nur sehr geringem Gehalt an hinzugegebenen Legierungselementen, siehe z. B. Le-
gierung 16 aus Tabelle 1, war eine Uberpriifung allerdings nicht méglich.

2.3. Untersuchungen auf der LPBF-Anlage

2.3.1. Multi-Track-Versuche

Zusatzlich zur Analyse des erschmolzenen Zustandes wurden an den Legierungen (1) und (3) —
(6) aus Tabelle 1 Aufschmelzversuche (Multi-Track-Versuche) auf der LPBF-Anlage von FE 1
durchgefuhrt, um das beim LPBF-Druck entstehende Geflige und insbesondere die Eignung von
TisSi3 als in-situ Kristallisationskeim zu untersuchen. Die Durchfiihrung und Untersuchung dieser
Experimente erfolgten im Rahmen einer Bachelorarbeit (123), deren Ergebnisse neu ausgewertet
wurden.

Bei Multi-Track-Versuchen wird erschmolzenes Vollmaterial in der LPBF-Anlage oberflachlich er-
neut aufgeschmolzen und dabei die Prozessierung einer Pulverschicht nachgestellt. Aus den im
Lichtbogenofen erschmolzenen Proben wurden dazu nahezu planparallele Scheiben mit einer
Dicke von ca. 1 — 2 mm entlang der makroskopischen Erstarrungsrichtung mit einer IsoMet™
Niedertourensage von Buehler getrennt. Die aufzuschmelzenden Oberflachen wurden mit SiC-
Schleifpapier mit einer Kérnung von P2500 angeschliffen und die Proben anschlief3end in Ethanol
im Ultraschallbad gereinigt.

Fur die Multi-Track-Experimente wurde eine SLM®125 der Nikon SLM Solutions AG verwendet,
die in Abbildung 2 (b) abgebildet ist. Sie besitzt einen einzelnen Laser mit einer Maximalleistung
von 400 W und zahlreiche einstellbare Prozessparameter. In diesem Fall wurde der Druck einer
einzelnen Pulverschicht nachgebildet, indem ein ca. 8 mm x 5 mm grof3es rechteckiges Feld auf
der Probe in einzelnen, parallelen Bahnen bidirektional mit dem Laser belichtet wurde. Die La-
serbahnen waren dabei senkrecht zum Gasstrom, der auf eine Geschwindigkeit von 6 m/s ein-
gestellt war (gemessen in der Verrohrung vor der Prozesskammer), angeordnet. Die Belichtung
der Probenoberflache fand dabei entgegen der Gasstromung statt. Als Laserleistung, Laserge-
schwindigkeit und hatch distance (Abstand zwischen benachbarten, parallelen Laserbahnen)
wurden 250 W, 1000 mm/s und 0,1 mm verwendet. Diese Einstellungen wurden auf Basis der
Untersuchungen von Wang et al. (126) an LPBF-gedrucktem Ti-6Al-4V gewahlt. Die Proben wur-
den dazu auf einer Substratplatte aus Titan platziert, die auf eine Temperatur von 200°C vorge-
warmt wurde. Vor dem Versuch wurde die Prozesskammer mehrmals mit Argon (99,999%) ge-
spult, um die Sauerstoffkonzentration in der Prozessatmosphare zu senken. Zusatzlich erfolgte
eine Spllung zwischen der Belichtung von Proben. Beim Aufschmelzen der Proben lag eine
Sauerstoffkonzentration von ca. 0,03 — 0,05% (gemessen durch die in der Anlage eingebauten
Sauerstoffsensoren) vor, sodass von einem leichten Sauerstoffeintrag in das Schmelzbad bzw.
Material auszugehen ist, vergleiche u. a. mit Abschnitt 3.4.1. Der Prozessdruck betrug wahrend
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der Experimente zwischen 12 und 17 mbar. Nach Durchfuhrung der Multi-Track-Versuche kuhl-
ten die Proben auf der Substratplatte ab.

Bei konstanter vertikaler Position der Substratplatte wahrend der Multi-Track-Versuche lage auf-
grund der unterschiedlichen Probendicken und der Kaustik des Lasers u. U. eine probenabhan-
gige Schmelzbadgeometrie bzw. Erstarrung vor. Aufgrund dessen wurde die vertikale Position
der Substratplatte vor jedem Aufschmelzversuch an die jeweilige Probe angepasst. Durch die
Verwendung von Vollmaterial anstelle einer Pulverschicht ist die korrekte Ausrichtung der Pro-
benoberflachen in Strahlrichtung, d. h. in den Fokus des Lasers jedoch grundsatzlich erschwert.
Von signifikanten Effekten auf die Schmelzbadgeometrie bzw. den Erstarrungsbedingungen ist
jedoch durch Kenntnisse bezuglich der Kaustik des eingesetzten Lasers nicht auszugehen.

2.3.2. LPBF-Drucke

Im Rahmen des Projektes wurden zwei vorlegierte Pulver und zusatzlich zwei Pulvermischungen
auf der LPBF-Anlage prozessiert und untersucht: (1) CP-Titan Grade 1 (Referenzmaterial), (2)
Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo, (3) Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo +0,05B und (4) Ti-0,660-0,5Fe-
0,09C-2,1Mo +0,05B +0,13Y20s3. Die CP-Titan Grade 1 Pulver wurden in zwei unterschiedlichen
Chargen von ECKART TLS GmbH bezogen und wiesen laut Abnahmeprifzeugnis EN 10204-3.1
die chemische Zusammensetzung Ti-0,1740-0,12Fe-0,016C (erste Charge) und Ti-0,150-
0,19Fe-0,012C (zweite Charge) auf. Gemalk ASTM F67 (3) entsprechen beide Legierungen im
Anlieferungszustand daher CP-Titan Grade 1 (maximaler Sauerstoff-, Eisen- und Kohlenstoffgeh-
alt von 0,18%, 0,20% und 0,08%). Die Korngrdéfien beliefen sich im Anlieferungszustand auf einen
D50- und D90-Wert von ca. 31/27 uym bzw. ca. 48/42 ym. Das Pulver mit der (laut Abnahmepruf-
zeugnis EN 10204-3.1) chemischen Zusammensetzung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,12Mo (gerun-
det auf zwei Nachkommastellen) wurde von der GfE Metalle und Materialien GmbH aus dem
gleichen Ingot verdist, der im Vorgangerprojekt 19708 N in gré3eren Mengen erschmolzen und
im Rahmen des hier beschrieben Projektes u. a. zur Legierungserschmelzung, siehe Kapitel 2.2,
verwendet wurde. Geliefert wurde es als unklassifiziertes Rohpulver mit einem D50- und D90-
Wert von ca. 32 ym bzw. 64 ym. Obwohl das Pulver als Rohpulver einen Anteil an feinen Partikeln
enthielt, die die Fliel3¢fahigkeit herabsetzen (18), konnte es (nach einem ersten Sieben zur Ab-
trennung grober Partikel) nahezu problemlos auf der LPBF-Anlage prozessiert werden, auch
wenn teilweise die Pulverschichten nicht vollstandig eben war. Vor der ersten Verwendung wur-
den alle Pulver in einer Mini Sonic Screen MSS 150 Siebstation der assonic Dorstener Siebtech-
nik GmbH unter einer Argon-Schutzgasatmosphare gesiebt. Als Siebe wurden Edelstahl-Analy-
sesiebe mit einer Maschenweite von 45 ym (CP-Titan, erste Charge) bzw. 63 ym (CP-Titan,
zweite Charge) und 80 ym (Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo) verwendet. Wenn im Folgenden nicht
anders angegeben, erfolgte zusatzlich ein Sieben zwischen LPBF-Drucken und bei Wiederver-
wendung von in Uberlaufen der LPBF-Anlage angesammeltem Pulver wahrend eines Druckes.
Davon ausgenommen sind die Pulvermischungen, bei dem Pulver im Uberlauf ohne Sieben wah-
rend des Druckjobs wiederverwendet wurde.

Zusatzlich zu den bereits beschriebenen Legierungen sollte vorlegiertes Pulver der Legierung Ti-
0,30-0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B LPBF gedruckt und untersucht werden. Durch eine lange Liefer-
zeit und einer notwendigen, weiteren Aufbereitung des gelieferten Pulvers (Sichten zur Abtren-
nung des Feinanteils) durch eine zu geringe FlieRfahigkeit in der LPBF-Anlage konnte dies im
Rahmen der Projektlaufzeit jedoch nicht mehr erfolgen.
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Die Pulvermischungen wurden auf Basis des vorlegierten Pulvers Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo
hergestellt, sodass sich in-situ wahrend des LPBF-Druckes die gewiinschte chemische Zusam-
mensetzung der zu untersuchenden Legierung ergeben soll. Der Einsatz von Pulvermischungen
erfolgte auf Grund dessen, dass die Sondererschmelzung und -verdiisung der nicht kommerziell
beziehbaren Eigenentwicklungen im Rahmen des Projektes mit langen Lieferzeiten und hohen
Kosten verbunden ist. In der Literatur wird der Einsatz von Pulvermischungen als kostengunsti-
gere und schnellere Alternative bei der Legierungsentwicklung angesehen (127). Zur Herstellung
der Bor-haltigen Pulvermischung wurde dem Ausgangspulver ca. 0,05 Gew.-% elementares,
amorphes Bor-Pulver (Reinheit: 99,9%) mit einer Partikelgrofie von 2 um hinzugegeben und die
Mischung in einem modifizierten Taumelmischer Mini80 der J. Engelsmann A.G. flir mehrere
Stunden gemischt, um eine mdglichst homogene Verteilung der Bor-Partikel zu erreichen. Nach
Beenden des Druckjobs wurde die Pulvermischung zunachst mit einem Sieb der Maschenweite
80 um gesiebt und ihr anschlieRend auf analoge Weise ca. 0,13 Gew.-% Y,0s-Pulver hinzuge-
geben, sodass sich bei einem vollstandigen Aufschmelzen des Pulvers ein Yttrium-Gehalt von
ca. 0,1% ergeben wirde. Das Y.Os-Pulver hatte laut Lieferantenangaben eine Partikelgrof3e von
-325 mesh und wies gemall dem Analysezertifikat ein TREO-Wert von mindestens 99,5% und
ein Verhaltnis von Y203 zu TREO von mindestens 99,9999% auf. Bei beiden Pulvermischungen
konnten im LPBF-Druck keine vollstindig homogenen Proben erzielt werden, wie in Ab-
schnitt 3.4.3 detailliert beschrieben wird. Eine Uberpriifung der chemischen Zusammensetzung
der gedruckten Proben mittels EDX-Analyse konnte nicht durchgeflihrt werden, da der Bor- und
Yttrium-Gehalt im Rahmen der Grenzen des Verfahrens zu niedrig ist.

Fir die verschiedenen Legierungen wurden mehrere Drucke durchgefihrt, um optimale Volumen-
Prozessparameter zu bestimmen, Geflige- und Phasenanalysen durchzufthren, die mechani-
schen Eigenschaften im Zugversuch und mit Harteprifungen zur ermitteln und um eine Oberfla-
chencharakterisierung und -behandlung durchzuflihren. Die Vorgehensweise der durchgefiihrten
Prozessparameteroptimierung wird in Abschnitt 2.3.3 detailliert beschrieben. Eine Ubersicht der
bei den einzelnen Drucken verwendeten, wichtigsten Prozessparameter — ausgenommen derer,
die weitestgehend konstant gehalten wurden und im Folgenden beschrieben werden — und die
durchgefihrten Analysen gibt Tabelle 2. Aufgrund der Vielzahl der einstellbaren Prozessparame-
ter sind lediglich die fir die Untersuchungen und Ergebnisse relevanten Parameter aufgefiihrt.
Als Grundlage wurde ein vom Anlagenhersteller fir CP-Titan zur Verfugung gestellter Prozesspa-
rametersatz verwendet, der entsprechend abgeandert wurde. Bei allen Drucken wurde eine Titan-
Substratplatte mit einer Substratplattentemperatur von 200°C, ein Prozessdruck von 15 mbar und
eine minimale Belichtungszeit (minimale Zeit zwischen der Belichtung des ersten Bauteils und
der Ablage einer neuen Pulverschicht (128)) von 35 s verwendet. Als Gasstromungsgeschwin-
digkeit (gemessen in der Verrohrung) wurden 6 m/s (CP-Titan und Druck 10) und 6,5 m/s (Ti-
0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo ab Druck 11 und Pulvermischungen) verwendet. Vor Start der Druck-
jobs wurde die Prozesskammer mehrere Male mit Argon (99,999%) gespllt, sodass die erste
Belichtung bei einem Sauerstoffgehalt von weniger als 0,1% erfolgte. Da die Parameter zur Pro-
zessierung des Volumens weitestgehend unabhangig von denen zur Prozessierung der Bauteil-
rander gewahlt werden konnen, sind in Tabelle 2 alle Prozessparameter separat aufgefuhrt.
Grundsatzlich wurden zunachst das Volumen und anschlieend die Rander belichtet. In den meis-
ten Fallen bestand die Kontur der gedruckten Bauteile aus zwei Randern, von denen der innere
Rand als erstes belichtet wurde. Der auf3ere Rand ist daher die letzte prozessierte Kontur einer
Pulverschicht. Nicht alle in Tabelle 2 aufgeflihrten Drucke wurden gleichermalien ausgewertet.
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Tabelle 2: Ubersicht der bei den LPBF-Drucken verwendeten Prozessparameter und der durchgefiihrten Ana-
lysen (jeweils Auswahl)

mm

Pulver Interne Prozessparameter (Auswahl) Untersu-
Bezeich- Volumen Rand chungsgegen-
nung stand  (Aus-

wahl)
e P=40-360W Anzahl Rander: 2 e Optimie-
e v=100-2000 mm/s Abstand  Rander: rung der
e h=0,05-0,13 mm 0,05 mm Prozess-
e s=30um hatch offset: -0,01 parameter
Drucks 1, Scanstrategie: mm (Doehlert
o Streifenmuster P=40-360W Design)
o keine Rotation v = 100 — 2000 |* Hartemes-
mm/s sungen
o P=25334W Anzahl Rander: 2 Untersuchung
e V=575mm/s Abstand  Rander: | Einfluss Scan-
e h=0,13mm 0,05 mm strategie
CP-Titan e s=30um hatch offset: -0,01
Grade 1, e Scanstrategie: mm
erste o Streifenmuster P = 953 34 W
Charage o Anfangswinkel: - ’
9¢ | Druck@ 90°/0°/0°/0°/0° | ® v="575mmis
o Inkrement: 0°/0°/
90°/67°/67°
o Limitation window:
keine Limitierung /
95° / 180° / 90° /
140°
e Wie Druck 5 mit Aus- Wie Druck 5 Optimierung
nahme der Schichtdi- der Prozess-
Druck 7 cke parameter
e s=60pum (Doehlert De-
sign)
e P=213,2W Anzahl Rander: 2 e Validie-
o v =1427 mm/s Abstand  Ré&nder: rung opti-
e h=0,058 mm 0,05 mm glierte
e s=30um . ro-
e Scanstrategie: ;a;Ch offset: -0,01 zesspara-
o Streifenmuster meter
Druck 8 o Anfangswinkel: 0° P=2132W o Gefi-
o Inkrement: 67° v = 1427 mm/s geanalyse
CP-Titan o Limitation window: e Zugversu-
Grade 1, 90° che
zweite e Messung
Charge der Sauer-
stoffauf-
nahme
e Wie Druck 8 Anzahl Rander: 2 o Validie-
Abstand  Rénder: rung - opti-
Druck 9 0,05 mm mierte
hatch offset: -0,01 zergspara-

meter
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P=93,32W o  Gefl-
v = 1050 mm/s geanalyse
e Zugversu-
che
e Messung
der Sauer-
stoffauf-
nahme
e Wie Druck 5 Anzahl Rander: 0, 2 | Optimierung
Abstand  Rander: rF:lreotZe?SSiFI)Daor:B
0,05 mm \ )
hatch offset: -0,01 lert Design)
Druck 10 mm
P=40-360W
v = 100 - 1525
mm/s
e P=150-250W Anzahl Rander: 2 Optimierung
e v=575-1525mm/s Abstand  Rander: | Prozesspara-
e h=0,05-0,13 mm 0,05 mm Imrettgr (Doeh-
e $=30um hatch offset: -0,01 | c"t DeSiAN)
e Scanstrategie: mm
Druck 11 o Streifenmuster P=200W
o Anfangswinkel: 0° v =1050 mm/s
o Inkrement: 67°
o Limitation window:
Ti-0,660- 90°
0,5Fe- e P=250W Anzahl Rander: 2 | Validie-
gai/% o v=1372mm/s Abstand  Rander: rung opti-
’ e h=0,12mm 0,05 mm mierte
e s=30um hatch offset: -0,01 Pro-
e Scanstrategie: mm zesspara-
Druck 12 o Streifenmuster P=200W meter
o Anfangswinkel: 0° v = 1050 mm/s o Gefi-
o Inkrement: 67° geanalyse
o Limitation window: e Messung
90° Sauer-
stoff-Auf-
nahme
e Wie Druck 12 Wie Druck 12 o Gefl-
Druck 13 geanalyse
e Zugversu-
che
e Wie Druck 12 Wie Druck 12 mit | Zugversuche
Druck 14 Ausn_ahme der La-
serleistung
P=9332W
Druck 15 | ® Wie Druck 12 Wie Druck 12 Surface Engi-

neering
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Druck 18

Diverse unterschiedliche

Parameter:

1. Probe:

e Wie Druck 12

2. Probe:

e _Hull&Core“-Probe:

o Hul: P=160W, v

= 800 mm/s, h =
0,08 mm

o Core: Wie Druck
12, eine Border
zwischen Hull und
Core

o Belichtungsreihen-
folge: Hull, Rander
Hull, Core, Border
zwischen Hull und
Core

3. Probe:

e Doppelte Belichtung
einer Pulverschicht
(nur Volumen)

o 1. Belichtung: Wie
Druck 12

o 2. Belichtung: Wie
Druck 12, aber mit
Fokusverschie-
bung um 4 mm

o Belichtungsreihen-
folge: 1. Belichtung
des Volumens,
Rander, 2. Belich-
tung des Volumens

. Probe:

e Wie Druck 12, aber
mit einer geanderten
Schichtdicke

e s=60pum

. Probe:

e Wie Druck 12, aber
mit einer verkUrzten
Vektorlange

o Vektorlange =2 mm

e Uberlapp von Vekto-
ren: 0 mm

. Probe:

e Wie Druck 12, aber
mit Verwendung ei-
nes Schachbrettmus-
ters anstelle eines
Steifenmusters

Dentalimplantate

Abutments:

e Wie Druck 12

und

Diverse unterschiedli-
che Parameter:

1.

e U1 e N

e e N e

Probe:

Wie Druck 12
Probe:

Wie Druck 12
Probe:

Wie Druck 12, aber
mit geandertem Ab-
stand der Rander

Abstand Rander:
0,1 mm

Probe:

Wie Druck 12
Probe:

Wie Druck 12, aber
mit insgesamt 4
Rander
Probe:
Wie Druck 12, aber

mit insgesamt 6
Rander
Dentalimplantate  und
Abutments:
e Wie Druck 12

Druck Im-
plantat
und Abut-
ment einer
Dentalim-
plantat-
Bau-

gruppe
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Wiirfelproben: e Wie Druck 12 Gefl-
e P =150 W, 200 W, geanalyse
250 W Druck ei-
e v=1200 mm/s, 1372 tnelf IDen'
alimplan-
mm/s _ tat-Bau-
e h = 0,07 mm, gruppe
0,1 mm, 0,12 mm,
Ti-0,660- 0,13 mm
0,5Fe- e s=30 um
0,09C- Druck 16 3 trategie:
2 1Mo o cans.ra egie:
+0,05B o Streifenmuster
o Anfangswinkel: 0°
o Inkrement: 67°
o Limitation window:
90°
Dentalimplantat-Bau-
gruppe:
e Wie Druck 12
e Wie Druck 16 e Wie Druck 16 Gefl-
Ti-0,660- geanalyse
0,5Fe- Druck ei-
0,09C- ner Den-
Druck 17
2610'\2% talimplan-
+
’ tat-Bau-
+0,13Y,05 a-sad
gruppe
2.3.3. Optimierung der LPBF-Prozessparameter

Eine Optimierung der LPBF-Prozessparameter wurde sowohl flr konventionelles CP-Titan als
auch fir die Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo durchgefihrt. Ziel war es, einen geeigneten
Parametersatz bzw. ein Prozessparameterfenster zu identifizieren, sodass die Porositat im ge-
druckten Zustand mdoglichst gering ist. Daflr wurde die Vorgehensweise von Perevosh-
chikova et al. (129) Ubernommen, die die LPBF-Prozessparameter einer Nickelbasis-Superlegie-
rung mit Hilfe einer statistischen Versuchsplanung, dem Doehlert-Design (130), optimierten. An
FE 1 wurde diese Methode bereits in einer Studienarbeit zum LPBF-Druck von Alloy 939 erfolg-
reich verwendet (131). Fir die in diesem Projekt untersuchten Legierungen wurden mit Hilfe des
Doehlert-Designs die drei Prozessparameter Lasergeschwindigkeit, Laserleistung und hatch dis-
tance optimiert. Dies erfolgte im Rahmen von Druck 5 (CP-Titan) bzw. Druck 11 (Ti-0,660-0,5Fe-
0,09C-2,1Mo), siehe Tabelle 2. Getrennt von diesen Analysen wurde bei Druck 6 — ohne statisti-
sche Versuchsplanung — zusatzlich der Einfluss der Scanstrategie auf die Porositat untersucht,
da im Rahmen des Doehlert-Designs die Scanstrategie fest vorgegeben wurde, siehe Ab-
schnitt 2.3.2. Bei CP-Titan wurden die drei Parameter in einem sehr grof3en Bereich variiert, um
zum einen die in der vorhandenen Literatur zum LPBF-Druck von CP-Titan aufgeflihrten Para-
meter abzudecken, und um zum anderen eine umfassende Analyse des Parametereinflusses auf
die Porositat zu ermdglichen. Bei der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo wurde zunachst
versucht, dasselbe Experiment zu wiederholen (Druck 10, Tabelle 2). Allerdings musste der
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Druck von mehreren Proben abgebrochen werden, da es zu einer starken Spritzerbildung oder
zu einer Beschadigung der Beschichterlippe wahrend des Druckes durch hervorstehende Bau-
teilkanten kam. Der untersuchte Prozessparameterraum wurde daher verkleinert und weitere Ein-
stellungen angepasst, siehe Abschnitt 2.3.2, um einen reibungslosen LPBF-Druck zu ermogli-
chen. Die in diesem Projekt verwendete Doehlert-Matrix ist in Tabelle 3 angegeben und wurde
aus Lundstedt et al. (132) Gbernommen. Grundsatzlich sind beim Doehlert-Design verschiedene
Matrizen moglich (133). Insgesamt mussten flr die Optimierung pro Legierung dreizehn Proben
mit einer unterschiedlichen Kombination der drei Prozessparameter gedruckt werden. Diese
Kombinationen sind in Tabelle 3 angegeben. Bei den hinterlegten Werten handelt es sich um
.kodierte* Prozessparameter, die einen Wert von -1 bis 1 annehmen kénnen (134; 129). Es ist
daher eine Umrechnung zwischen den experimentellen Werten der drei Variablen Laserleistung,
Lasergeschwindigkeit und hatch distance und dem jeweils kodierten Wert notwendig, was gemaf
den Ausfihrungen von Ferreira et al. (134) und Dagnac et al. (135) durchgefiihrt wurde. In Ta-
belle 3 bzw. beim Doehlert-Design werden die drei Parameter dabei unterschiedlich oft vari-
iert (134). Grundsatzlich sollten Parameter, von denen ein grolRer Effekt auszugehen ist, ofter
variiert werden als andere, weniger relevante Faktoren (134). Da anzunehmen war, dass die La-
serleistung einen besonders hohen Einfluss auf die Porositat hat, wurde diese am meisten variiert
(sieben Variationen), wahrend bei CP-Titan der Einfluss der Lasergeschwindigkeit durch funf Va-
riationen und der Einfluss der hatch distance durch drei Variationen untersucht wurde. Aufgrund
der erzielten Ergebnisse wurde dies bei Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo umgestellt (hatch distance
mit funf Variationen und Lasergeschwindigkeit mit drei Variationen), wie spater noch beschrieben
wird.

Tabelle 3: Doehlert-Matrix, die fiir die Prozessparameteroptimierung verwendet wurde, mit den kodierten Pro-

zessparametern

Probe Parameter 1 Parameter 2 | Parameter 3
1 0 0 0

2 1 0 0

3 0,5 0,866 0

4 0,5 0,2887 0,8165
5 -1 0 0

6 -0,5 -0,866 0

7 -0,5 -0,2887 -0,8165
8 0,5 -0,866 0

9 0,5 -0,2887 -0,8165
10 0 0,5774 -0,8165
11 -0,5 0,866 0

12 -0,5 0,2887 0,8165
13 0 -0,5774 0,8165

Fir jeden Prozessparametersatz wurde ein Wirfel mit einer Kantenlange von ca. 10 mm (zuzug-
lich der notwendigen Support-Strukturen zwischen Probe und Substratplatte) auf der LPBF-An-
lage, wie in Abschnitt 2.3.2 beschrieben, gedruckt. Die Porositat im gedruckten Zustand wurde
anschliefend optisch bestimmt, wie in Abschnitt 2.5.1 beschrieben wird. Zur Ermittlung der
response surface, d. h. eines funktionalen Zusammenhanges zwischen den drei (kodierten) Pro-
zessparametern und der Porositdt im gedruckten Zustand wurde analog zu Perevosh-
chikova et al. (129) vorgegangen: Es wurde angenommen, dass die Porositat auf Basis der ko-
dierten Laserleistung, Lasergeschwindigkeit und hatch distance durch eine quadratische Funktion
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mit Kopplungstermen beschrieben werden kann. Die Koeffizienten der Gleichung wurden aus den
ermittelten Porositaten anhand einer multiplen linearen Regression (Methode der kleinsten Feh-
lerquadrate) berechnet. AnschlieRend wurde der stationare Punkt dieser Gleichung gemafi den
Ausfihrungen von Garcia Campana et al. (133) und Ferreira et al. (134) bestimmt. Obwohl der
stationare Punkt beider Legierungen ein Sattelpunkt und daher kein globales Minimum der Poro-
sitat darstellt, wurde die jeweils berechnete Lasergeschwindigkeit, Laserleistung und hatch dis-
tance als optimierte Prozessparameter angesehen. Alle mathematischen Berechnungen (Ermitt-
lung der flir die Versuche zu verwendenden Prozessparameter auf Basis der Doehlert-Matrix,
Regressionsanalyse, Berechnung des stationdren Punktes) und die graphische Aufbereitung der
Ergebnisse wurden mit MATLAB Version 9.12 (R2022a) und der Statistics and Machine Learning
Toolbox, Version 12.3 (R2022a) durchgefuhrt, wofir ein Skript — unter Nutzung bestehender
Funktionen — geschrieben wurde.

Nach der Durchflihrung der Prozessparameteroptimierung wurden fur CP-Titan und Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo weitere Druckjobs durchgeflihrt, um u. a. die ermittelten, optimierten Pro-
zessparameter zu validieren (Druck 8 bzw. 9 und Druck 12 aus Tabelle 2). Fur CP-Titan wurde
dabei zusatzlich die Scanstrategie in ein rotierendes Streifenmuster verandert. Die Validierung
erfolgte analog zur Optimierung Uber eine optische Auswertung der Porositat im gedruckten Zu-
stand.

2.4. Ermittlung eines HIP-Zyklus

Zur Ermittlung einer geeigneten Temperaturfiihrung fir ein mdgliches heillisostatisches Pressen,
dass dem LPBF-Druck nachgestellt ware, wurden an gegossenem Material der Legierung Ti-
0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo (Material des IGF-Vorgangerprojektes 19708 N, gelieferter Zustand)
Warmebehandlungen mit einem CARBOLITE Luftofen Typ CWF 13/23 durchgefuhrt. Abbildung
3 zeigt schematisch eine Auswahl der durchgefiihrten Warmebehandlungen. GemaR der Aus-
wertung der erzielten Geflige liegt die B-Transus Temperatur des Materials dicht an 1050°C oder
zwischen 1035 und 1050°C. Die Warmebehandlungen bestanden aus zwei bis drei Stufen. Die
erste Stufe wurde stets bei 1070°C (oberhalb der B-Transus-Temperatur) fir 30 min mit anschlie-
Render Wasserabschreckung (WQ) durchgefiihrt, um als Ausgangszustand ein martensitisches
Gefuge ahnlich dem LPBF-gedruckten Zustand zu erhalten. Die zweite Warmebehandlungsstufe
diente der Umwandlung oder dem kontrollierten Zerfall des Martensits bei gleichzeitigem Abbau
von Eigenspannungen, um die Duktilitdt bei weiterhin hoher Festigkeit zu erhéhen. Bei der Aus-
wahl einer geeigneten Temperaturfihrung wurde inshesondere auch darauf geachtet, dass die
geringe Textur der LPBF-prozessierten Proben moglichst erhalten bleibt bzw. sich nicht stark
verscharft. Neben Luftabkihlungen (AC) wurden zusatzlich Ofenabkihlungen (FC) durchgeflhrt.
Fir Letztere wurde eine Abkuhlrate von 3 K/min eingestellt, die allerdings nur bis zu einer Tem-
peratur von grob 600°C eingehalten werden kann. Bei tieferen Temperaturen, die fir die Gefl-
geumwandlung allerdings weniger entscheidend sind, kommt es zu einer stetigen Abnahme der
Abklhlgeschwindigkeit. Bei allen Warmebehandlungen der zweiten und dritten Stufe wurde ein-
heitlich eine konstante Aufheizrate von 10 K/min verwendet. Eine aus den Versuchen ermittelte,
geeignete Temperaturfiihrung wurde zum Vergleich auf eine mit optimierten Prozessparametern
LPBF-gedruckte Probe der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo (Druck 12 der Tabelle 2)
Ubertragen. Mit einer dritten Warmebehandlungsstufe, die auf das gegossene Material angewen-
det wurde, wurde eine zusatzliche Warmebehandlung zur weiteren Erhdhung der Festigkeit durch
Bildung von tertidr-o-Phase in 3-Phase erarbeitet. Neben Gefligeanalysen erfolgte eine Kontrolle
der erzielten Ergebnisse durch Harteprifungen, siehe Abschnitt 2.7.1, da Zugfestigkeit und Harte
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Abbildung 3: Durchgefiihrte Warmebehandlungen (Auswahl) zur Ermittlung der Temperaturfiihrung eines
moglichen HIP-Zyklus.

eine positive Korrelation aufweisen (136). An der warmebehandelten, LPBF-gedruckten Probe
erfolgte zusatzlich eine Texturmessung, siehe Abschnitt 2.6.2.

2.5. Metallographische Probenpraparation und Auswertung

2.5.1. Auswertung der Porositat

Zur Optimierung der LPBF-Prozessparameter wurde die Porositat im gedruckten Zustand optisch
bestimmt. Dazu wurden die LPBF-gedruckten Proben ungefahr mittig in einer Ebene parallel zum
Gasstrom und zur Aufbaurichtung mit der IsoMet® Low Speed Niedertourensage von Buehler
oder der IsoMet® 4000 Prasisionstrennmaschine von Buehler getrennt. Eine Halfte wurde fir die
Porenanalyse warm eingebettet, wahrend die andere Halfte fir Phasen- und Texturmessungen
verwendet wurde, siehe dazu Abschnitt 2.6. Fir die Porenanalyse wurden die Proben in einer
SimpliMet® 1000 oder 4000 Einbettpresse von Buehler in EpoMet™ G (Buehler) und QPREP
BAKELIT (ATM Qness) Einbettmittel warm eingebettet. Letzteres wurde dabei als Fullmaterial
eingesetzt. Der Ablauf der Praparation, bestehend aus Schleifen mit SiC-Schleifpapier in ver-
schiedenen Kdérnungen und einem anschlieBenden Polieren, durchgefiihrt auf einem ATM SA-
PHIR 550 Schleif- und Poliergerat, ist in Tabelle 4 hinterlegt. Die aufgefiihrten Praparationspara-
meter wurden teilweise zusammen mit der Metallographin von FE 1 entwickelt. Die Strategie kann
unter Anpassung der Polierzeit in Schritt 9 sowohl fir CP-Titan als auch fir Ti-0,660-0,5Fe-
0,09C-2,1Mo verwendet werden und wurde zusatzlich zur Geflgeanalyse eingesetzt. Fur die
Schleifschritte 7 und 8 musste das verwendete SiC-Schleifpapier mit Wachs vorbehandelt wer-
den. Das Polieren wurde mit der MasterPrep™ Poliersuspension (Buehler) durchgefihrt, die
Al,Os-Partikel mit einer GréRe von 0,05 um enthalt. Zusatzlich wurde gesattigte Oxalsaure hinzu-
gegeben. Um eine hohe Randscharfe der Poren zu erhalten, sollte grundsatzlich die Polierzeit so
gering wie moglich gewahlt werden, siehe die nachfolgenden Ausflihrungen zur Porositatsaus-
wertung. Wahrend der letzten Minute des Polierens wurden die Proben fur 1 min mit Leitungs-
wasser gespult, um Reste der Poliersuspension von der Probenoberflache abzutragen. Anschlie-
3end wurden die Proben in Ethanol im Ultraschalbad und zusatzlich mit Seifenwasser gereinigt.



Seite 40 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 21671 N

Tabelle 4: Praparationsstrategie zur Porositatsmessung

Schritt | Kérnung | Kraft [N] Drehzahl [min™] Drehrichtung | Zeit [min:sec]
1 P180 10 Trager Tisch Gegenlauf Min. 00:30
2 P240 10 150 150 Gegenlauf 01:00
3 P320 10 150 150 Gegenlauf 01:30
4 P400 10 150 150 Gegenlauf 02:00
5 P600 10 150 150 Gegenlauf 02:30
6 P800 10 150 150 Gegenlauf 03:00
7 Pvlligﬂ; 6 150 150 Gegenlauf 03:30
g | 20 ” 6 150 150 Gegenlauf 04:00

10:00 —
9 Polieren 7 80 300 Gegenlauf 12:00 +
01:00 H.O

Zur Messung der Porositat wurden im polierten Zustand der Proben Schliffbilder mit einem ZEISS
Axio Imager.M2m Lichtmikroskop im Hellfeld mit einer VergréRerung x100 an insgesamt neun
Stellen der Schliffoberflache in einem 3 x 3 Raster aufgenommen. Der Rand der LPBF-Proben
und die gedruckten Support-Strukturen wurden dabei nicht bertcksichtigt, da die LPBF-Pro-
zessparameter zur Verarbeitung der Rander separat zu den Volumen-Prozessparametern einge-
stellt werden kdnnen, siehe Abschnitt 2.3.2. Fur die Auswertung der Porositat in jedem Schliffbild
wurde die Software Fiji (137) verwendet. Poren wurden dabei anhand ihres Grauwertes identifi-
ziert. Fur die Bildanalyse wurde der untere Schwellwert dabei stets auf Null gesetzt, wahrend der
obere Schwellwert zur Erkennung der Poren fir jedes Schliffbild individuell gewahlt wurde, so
dass die Poren mdglichst vollstdndig und ausschliellich erkannt wurden.

Bei der Auswertung der Schliffbilder kdnnen zahlreiche Einflisse die gemessene Porositat be-
einflussen. Zum einen werden kleine, nicht vollstandig auspolierte Kratzer oder andere Artefakte
der Probenpraparation, wie z. B. durch eine zu lange Polierzeit abgeflachte Porenrander, auf-
grund ihres Grauwertes teilweise als Pore identifiziert. Ahnlich wirken sich Ubrig gebliebene, feine
Ethanol-Flecken auf der Probe aus, die u. a. aufgrund der Probenporositat nicht immer ganzlich
entfernt oder vermieden werden kénnen. Dies als auch die manuelle Wahl des oberen Schwell-
wertes fuhrten dazu, dass die Messwerte der Porositat eine gewisse Unsicherheit bzw. einen
Fehler aufweisen oder die gemessenen Porositaten einer Probe (Einzelmesswerte der einzelnen
Schliffbilder) schwanken. Die Unsicherheit und der Fehler sind nicht zu quantifizieren und kdnnen,
aufgrund der beschriebenen Faktoren, probenabhangig sein. Insbesondere bei sehr niedriger
Probenporositat kann der Fehler z. B. durch auf der Probenoberflache Ubrig gebliebene Etha-
nolflecken vergleichsweise hoch ausfallen. Als Konsequenz dieser Einflisse sollten die ermittel-
ten Porositaten und abgeleiteten relativen Dichten als ungefahre Werte betrachtet werden. Den-
noch werden bei der Auswertung stellenweise zwei Nachkommastellen verwendet, da ansonsten
vollstandig dichte Proben vorliegen wirden.

2.5.2. Gefigeanalysen und EDX

Die Probenpraparation zur Gefligeanalyse wurde im Wesentlichen analog zu den Ausfihrungen
in Abschnitt 2.5.1 durchgeftihrt mit der Ausnahme, dass in Abhangigkeit der Probe bzw. Legie-
rung Anpassungen an der verwendeten Praparationsstrategie vorgenommen werden mussten.
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Die kleinen Proben der konventionell erschmolzenen Legierungen wurden fur die Analyse mittig
in einer Ebene parallel zur ungefahren makroskopischen Erstarrungsrichtung (Richtung von der
wassergekihlten Kupferkokille zur Probenspitze) getrennt und eingebettet, um das Geflige ent-
lang des Erstarrungsverlaufes zu beurteilen. Die Proben der Multi-Track-Versuche, siehe Ab-
schnitt 2.3.1, wurden senkrecht zu den Laserbahnen getrennt. Das Schleifen und Polieren der
Proben erfolgten im Wesentlichen nach der in Tabelle 4 beschriebenen Vorgehensweise, jedoch
mit Anpassungen hinsichtlich des Polierens, Schritt 9. Diese Anpassungen beliefen sich i.d.R. auf
eine Verklrzung oder Verlangerung der Polierzeit. Haufig ist es zusatzlich sinnvoll, ein Polieren
und Atzen mehrfach durchzufiihren, um Praparationsartefakte schrittweise zu reduzieren. Dies
wurde beispielsweise bei den untersuchten LPBF-Proben aus CP-Titan durchgefiihrt. Bei den
LPBF-Proben der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo wurde ein gut sichtbares Geflige er-
zielt, wenn nach Schritt 9 aus Tabelle 4 zunachst ein Zwischenatzen erfolgt, gefolgt von einem
Vibrationspolieren (Qpol Vibro Vibrationspoliergerat von QATM) fir 12 h mit der Eposil M-11 Po-
liersuspension von ATM Qness (SiO,-Partikel) und einem anschlieRenden, finalen Atzen. Als Atz-
medium wurde bei allen Proben eine Saure bestehend aus 86 ml H20, 12 ml H20,, 4,5 ml HNO3
und 5 ml HF verwendet. Die Atzzeit musste analog zum Polieren je nach Legierung bzw. Probe
gewahlt werden und belief sich auf eine Zeit von 10 — 20 s.

Zur Aufnahme von Hellfeld-Geflugebildern wurden ein ZEISS Axio Imager.M2m und Olympus
BX51M Lichtmikroskop verwendet. Letzteres wurde insbesondere eingesetzt, um Panorama-Auf-
nahmen von Schliffoberflachen im polierten oder geatzten Zustand zu erstellen. Diese Panorama-
Aufnahmen bestanden aus einzelnen Aufnahmen mit einer VergréRerung von x50 oder x100, die
automatisch durch die Software Stream Motion, Version 1.7, aufgenommen und zu einem grof3en
Bild verknupft wurden. Zusatzlich wurden an polierten Proben (Panorama-)Aufnahmen mit pola-
risiertem Licht aufgenommen, da sich aufgrund der optischen Anisotropie der a-Phase von Titan
aus den Bildern qualitative Rlckschlisse auf die Textur ziehen lassen (4). Zur Aufnahme von
hochauflésenden Gefligebildern im polierten oder geatzten Zustand wurde zusatzlich ein TM3000
Desktop-REM (Hitachi) mit BSE-Detektor und 15 kV Beschleunigungsspannung oder LEO 1550
FE-SEM mit SE-Detektor (Everhart-Thornley- oder Inlens-Detektor) mit 5 kV Beschleunigungs-
spannung verwendet.

Zur Untersuchung der globalen oder lokalen chemischen Zusammensetzung von erschmolzenen
Legierungen bzw. Proben wurden EDX-Analysen mit dem TM3000 Desktop-REM durchgefiihrt,
was fur diese Zwecke mit einem QUANTAX 70 EDS-System von Bruker Nano ausgerustet ist.
Die Messzeit belief sich i.d.R. auf 10 min. Auf diese Weise wurde u. a. Uberprift, ob bei den
erschmolzenen Legierungen der gewlinschte Gehalt der zugegebenen Legierungselemente er-
zielt wurde. Herstellerangaben Uber Genauigkeiten und Nachweisgrenzen bei der quantitativen
Analyse liegen fir das System nicht vor. In der Literatur wird eine Genauigkeit von 2 — 5% ange-
geben, ausgenommen ,leichte“ Elemente, die eine schlechtere Genauigkeit aufweisen sol-
len (138). Die Nachweisempfindlichkeit soll ab Elementen mit der Ordnungszahl 10 (Neon) 0,1%
betragen und fir ,leichte” Elemente héher ausfallen (138). Aus praktischer Erfahrung mit der Ver-
wendung des Gerates lasst sich eine typische Genauigkeit der ermittelten Massengehalte auf ca.
+ 0,3 — 0,5% bei Elementen grob ab der Ordnungszahl 13 (Aluminium) beziffern. Aufgrund der
Nachweisgrenze von ca. 0,1% lie3 sich die chemische Zusammensetzung von manchen er-
schmolzenen Legierungen quantitativ nicht tGberpriifen, sieche Abschnitt 2.2.
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2.6. Rontgenbeugung

2.6.1. Phasenanalysen

Phasenanalysen erfolgten mit einem GE XRD 3003 PTS Diffraktometer in Bragg-Brentano-Geo-
metrie und einer Réntgenréhre mit Cu-Anode, die mit einer Spannung und Stromstarke von 40 kV
bzw. 40 mA betrieben wurde. Untersucht wurden Schliffe der erschmolzenen Legierungen und
LPBF-gedruckten Proben im i.d.R. eingebetteten und polierten oder geatzten Zustand. Die Aus-
richtung der erschmolzenen und gedruckten Proben war untereinander bei jeder Messung iden-
tisch. Der Groldteil der Phasenanalysen wurde mit dem Strichfokus der Réntgenrdohre durchge-
fuhrt. Lediglich vereinzelt wurde der Punktfokus, siehe Abschnitt 2.6.2, verwendet. Messungen
im Strichfokus erfolgten mit einem einheitlichen Strahlengang (Cu-Anode / Nickel-Filter / 3 mm
Blende / Soller-Blende / 2 mm Blende / Probe / 2 mm Blende / Soller-Blende / 0,5 mm Detektor-
blende / Szintillationszahler) und identischen Messparametern (Winkelbereich 20 von 34 — 80°,
Schrittweite: 0,005° und 4s Integrationszeit). Die Messungen im Punktfokus wurden ebenfalls mit
einheitlichem Strahlengang (Cu-Anode / Ni-Filter / 1 mm Punktkollimator / Probe / 6 mm Blende /
2 mm Blende / Szintillationszahler), aber unterschiedlichen Messparametern (z. B. Kippung einer
Probe oder Anpassung des gemessenen Winkelbereiches) durchgefiihrt. Ausgewertet wurden
die Diffraktogramme mit der PDF2-Datenbank von 2005 in Kombination mit der CMPR-Soft-
ware (139). Neben der Identifikation der in den Proben bzw. Legierungen enthaltenen Phasen
wurden LPBF-gedruckte Proben zusatzlich qualitativ auf das Vorhandensein einer Textur unter-
sucht. Dazu wurden die Intensitatsverhaltnisse von gemessenen Peaks der a-Phase mit denen
einer texturfreien Probe der PDF2-Datenbank verglichen. Eine fir diesen Vergleich notwendige
Untergrundkorrektur der gemessenen Diffraktogramme erfolgte mit der Software OriginPro, Ver-
sion 2023.

2.6.2. Texturmessungen

An LPBF-gedruckten Proben wurden zusatzlich Texturmessungen mittels Rontgenbeugung mit
dem GE XRD 3003 PTS Diffraktometer und dem Punktfokus der Réntgenréhre (Cu-Anode, Span-
nung und Stromstéarke von 40 kV bzw. 40 mA) durchgefihrt. Die Proben wurden dazu nach dem
Trennen, siehe Abschnitt 2.5, mit SiC-Schleifpapier bis zu einer Kérnung von P2500 auf einem
MetaServ® 250 Schleifgerart per Hand angeschliffen. Bei Proben des gedruckten Zustandes wur-
den Polfiguren der {1010}, {0002} und {1011} Netzebenenscharen ausgewertet, wahrend bei der
warmebehandelten Probe der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo, aufgrund des ausgeprag-
ten Peaks der B-Phase, lediglich die {1010} und {1011} Netzebenenscharen analysiert werden
konnten. Da der Beugungswinkel wahrend der Texturmessungen konstant gehalten wird und da-
her vorab festgelegt werden muss, wurde zunachst der Peakschwerpunkt der drei Netzebenscha-
ren Uber ein Beugungsdiffraktogramm (©-20-Messung) mit einem gemessenen Beugungswin-
kelbereich von 32 — 44°, einer Schrittweite von 0,01° und einer Integrationszeit von 5 s ermittelt.
Der Kipp- und Drehwinkel der Proben wurden dazu auf 0° festgelegt. Der Strahlengang wahrend
der Messung war zu dem der Texturmessungen identisch (Cu-Anode / Ni-Filter / 1 mm Punktkol-
limator / Probe / 6 mm Blende / 6 mm Blende / Szintillationszahler). Die Polfiguren wurden bis zu
einem Kippwinkel von ca. 70° gemessen und bestanden aus flachengleichen Segmenten. Mit
Ausnahme der Texturmessungen an den Proben von Druck 6, siehe Tabelle 2, wurden besonders
feine Segmente verwendet. Zur Intensitdtsmessung wurde eine integrale Methode (Messung
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entlang eines Segmentes des B-Winkels) mit einer Integrationszeit von 5 s verwendet. Zusatzlich
erfolgte eine Untergrundkorrektur der Polfiguren durch integrale Intensitadtsmessung fir 180 s bei
einem Beugungswinkel von 32,5° bzw. 43° fir die {1010}- bzw. {1011}-Ebenenschar. Fiir die
{0002}-Polfigur erfolgte die Untergrundkorrektur beim arithmetischen Mittelwert der Schwer-
punkte der {1010}- und {0002}-Ebenen. Die Untergrundkorrektur der Polfiguren erfolgte mit der
Software RayfleX, Programm ANALYZE, Version 2.363. Bei der Korrektur entstehende negative
Intensitaten wurden von der Software wahrend des Exports der korrigierten Daten als positive
Intensitaten exportiert, sodass dadurch in einzelnen Polfiguren in Bereichen mit niedrigen gemes-
sen Intensitaten ein klnstliches Untergrundrauschen erzeugt worden ist. Eine experimentelle o-
der rechnerische Defokussierungs- und Absorptionskorrektur konnte nicht durchgeflihrt werden.

Die graphische Darstellung und weitere Auswertung der experimentellen Polfiguren erfolgten mit
der Software MATLAB® R2022a und der MTEX Toolbox (140), Version 5.1.1. Zur quantitativen
Auswertung der Texturscharfe wurde mit Hilfe der Toolbox aus den drei bzw. zwei experimentell
bestimmten Polfiguren einer Probe die Orientierungsverteilungsfunktion (ODF) und fur diese an-
schlie®end der Texturindex nach Bunge (141; 142) berechnet. Bei jeder ODF-Berechnung wur-
den 1000 lterationen und eine Auflésung der Ansatzfunktionen von 1,5° verwendet. Die bei jeder
Probe bzw. Berechnung zu verwendende Halbwertsbreite der Ansatzfunktionen wurde bestimmt,
indem unter Verwendung verschiedener Halbwertsbreiten bei konstanter Auflésung (1,5°) und
Anzahl an lterationen (100) mehrere ODFs berechnet und hinsichtlich der quantitativen Berech-
nungsfehler und des Texturindex ausgewertet wurden. Grund fir diese Vorgehensweise ist, dass
bei falscher Wahl der fur die ODF-Berechnung festzulegenden Parameter, darunter z. B. eine zu
kleine oder hohe Halbwertsbreite der Ansatzfunktionen, die ODF fehlerhaft sein kann (Verschar-
fung bzw. Glattung der ODF) (143), sodass der berechnete Texturindex die tatsachliche Textur-
scharfe nicht widerspiegelt.

Bei der Beurteilung der Polfiguren und berechneten Texturindizes sind zahlreiche Einflliisse zu
berlcksichtigen, darunter u. a. folgende Faktoren: (1) Aufgrund der fehlenden Defokussierungs-
korrektur fallen bei hohen Kippwinkeln gemessene Intensitaten und damit Belegungsdichten der
Polfiguren zu niedrig aus (144). (2) Im gedruckten Zustand weisen alle Proben deutliche Eigen-
spannungen auf, die zu einer u. a. vom Kippwinkel der Probe abhangigen Verschiebung des
Peakschwerpunktes flhren, wie experimentell anhand von Vorabmessungen ermittelt werden
konnte. Fur Kipp- und Drehwinkel ungleich Null wurden daher teilweise die Intensitaten von Peak-
flanken gemessen, die gegenuber dem Peakmaximum zu niedrig ausfallen. (3) Aufgrund der el-
liptischen Verzerrung des kreisformigen Brennfleckes auf der Probenoberflache durch Messung
von Netzebenenscharen mit kleinen Beugungswinkeln (notwendig, um eine hohe Intensitat der
gebeugten Strahlung zu erzielen) sind bei Vorliegen von kolumnaren ehemaligen B-Kdrnern die
zur gebeugten Strahlung ,beitragenen“? ehemaligen B-Korner — bei kleinen Kippwinkeln — vom
Drehwinkel der Probe abhangig. Bei einem Drehwinkel von 90° und 270° erfolgt die elliptische
Verzerrung entlang der kolumnaren Ausrichtung, sodass die Réntgenstrahlung u. U. nur wenige
ehemalige B-Koérner erfasst. Diese Kdrner kdnnen eine unterschiedliche kristallographische Ori-
entierung aufweisen, laut Simonelli et al. (145) bilden sich bei der martensitischen Umwandlung
typischerweise allerdings nur ca. die Halfte der 12 mdglichen kristallographischen Orientierungen
(Burgers-Beziehung) der a-Phase in einem B-Korn aus. Insbesondere bei groRen ehemaligen -

2 Bei Texturmessungen ergibt sich der Einfluss der ehemaligen p-Kérner bzw. deren Orientierung indirekt,
da bei der martensitischen Umwandlung die Burgers-Beziehung zwischen der - und o-Phase eingehalten
wird (4).
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Kérnern kann es daher moglich sein, dass (a) in Abhangigkeit des Drehwinkels der Probe nur
wenige Martensitplatten (aufgrund ihrer kristallographischen Orientierung) konstruktiv zur Beu-
gung beitragen (unzureichende Messstatistik) und dass (b) die Polfigur aufgrund der Drehwin-
kelabhangigkeit in sich inkonsistent ist. (4) Die Eindringtiefe der Rontgenstrahlung ist insbeson-
dere bei kleinen Beugungswinkeln und hohen Kippwinkeln gering (144). Weitere, allgemeine Ein-
fliusse auf die Ergebnisse von Texturmessungen z. B. in Hinblick auf die Messstatistik beschrei-
ben Spiel} et al. (144). Durch die beschriebenen Faktoren hat sich bei den durchgefihrten Tex-
turmessungen gezeigt, dass anzunehmen ist, dass eine gemessene Polfigur nur flr die gemes-
sene Schliffebene bzw. fir das durch die Réntgenstrahlung analysierte Probenvolumen guiltig ist.
Durch eine potentielle Mittelung der Texturscharfe einzelner Probenvolumina tber die Gesamt-
probe fallt die Texturscharfe der Gesamtprobe daher mdglicherweise geringer aus.

2.6.3. Eigenspannungsmessungen

Fir die Analyse der Eigenspannungen wurde ein Rontgendiffraktometer (XRD) der Firma Bru-
ker, Modell D8 advanced, eingesetzt. Die Berechnung der Eigenspannungen erfolgte mittels der
w-Methode, die auf der sin?y-Methode basiert. Durch das Kippen der Probe und die Messung
eines Reflexes unter verschiedenen w-Winkeln wurde eine Reflexverschiebung erfasst, die un-
terschiedlichen Gitterdehnungen entspricht. Die Spannungen wurden aus den Gitterdehnungen
berechnet. Aufgrund der fehlenden Eulerwiege, die Ublicherweise flir Eigenspannungsmessun-
gen verwendet wird (sin*y-Methode mit Verkippung senkrecht zum Strahlengang), erfolgte die
Messung Uber einen w-Scan. Dabei wurde die Probe in Richtung des Strahlengangs gekippt. Zur
Auswertung der Spannungen kam die Software Leptos V7 von Bruker zum Einsatz. Um eine
Spannungsanisotropie zu identifizieren, wurden die Proben unter verschiedenen ®-Winkeln, also
in unterschiedlichen Positionen zur Ebene, gemessen. Um eine fundierte Aussage Uber aniso-
trope Spannungszusténde zu treffen, wurden mindestens drei ®-Winkel bzw. -Richtungen ge-
messen und miteinander verglichen.

2.7. Ermittlung mechanischer Eigenschaften

2.7.1. Hartepriifungen

Zur ersten Einschatzung der mechanischen Eigenschaften der erschmolzenen, LPBF-gedruckten
oder warmebehandelten Proben wurden an metallographischen Schliffen im eingebetteten und
polierten oder geatzten Zustand, siehe Abschnitt 2.4, Harteprifungen nach Vickers in Anlehnung
an DIN EN ISO 6507-1:2018-07 (146) durchgefihrt. Verwendet wurde dazu ein automatisches
Harteprifsystem LECO® AMH43, bestehend aus einem LECO® LV100AT Vickers-Hartepriifer
und der Amh43 Software in Version 1.96. Wenn nicht anders angegeben, wurden auf jeder Probe
funf Eindricke in einer Linie gesetzt und mit Hilfe der Software und einem Objektiv mit einer
VergréRerung von x20 ausgewertet. Im Falle der Schliffe der erschmolzenen Legierungen wurden
die Harteeindriicke i.d.R. ungefahr mittig entlang der makroskopischen Erstarrungsrichtung
(Richtung von der wassergekuhlten Kupferkokille zur Probenspitze) und im Falle der LPBF-ge-
druckten Proben mittig entlang der Aufbaurichtung gesetzt, um erstarrungs- bzw. prozessbe-
dingte Harteunterschiede in diesen Richtungen ermitteln zu kdnnen. Bei allen Harteprifungen
wurde eine Prufkraft von HV10 mit einer Haltezeit von 13 s oder 15 s verwendet. Die typische
Genauigkeit des Verfahrens betragt ca. 3%.
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2.7.2. Zugversuche

In verschiedenen Versuchen auf der LPBF-Anlage wurden Zugproben oder Zugprobenrohlinge
gedruckt, um die mechanischen Eigenschaften und eine mdégliche Anisotropie von LPBF-ge-
drucktem CP-Titan oder Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo zu untersuchen. Aufgrund unzureichender
Volume- oder Rand-Prozessparameter konnten nicht alle Zugproben(rohlinge) gedruckt werden
oder sind fir die Untersuchung der Legierungseigenschaften von Relevanz. Von Bedeutung sind
insbesondere die mit optimierten Volumen-Prozessparametern gedruckten Zugprobenrohlinge
beider Legierungen (Druck 9, 13 und 14 aus Tabelle 2), die daher detailliert ausgewertet wurden.
Abbildung 4 zeigt Makro-Aufnahmen der auf die Substratplatte gedruckten Zugprobenrohlinge
der drei Drucke (einschlief3lich anderer Proben) und deren Orientierung relativ zur Richtung des
Gasstromes (GFD) und Aufbaurichtung (BD). Wie zu erkennen ist, konnten beim 13. Druck (mitt-
leres Bild) die Zugprobenrohlinge 1 und 2 nicht vollstandig gedruckt und daher nicht gepruft wer-
den. Beim 14. Druck konnte Zugprobenrohling 4 zwar vollstadndig gedruckt werden, versagte al-
lerdings im spateren Verlauf durch einen Riss. Aufgrund der hohen Lange der stehend gedruck-
ten CP-Titan Zugprobenrohlinge (linkes Teilbild) kam es wahrend des Druckes durch fehlendes
bzw. zu siebendes Pulver zu drei Stillstdnden der Anlage mit einer Stillstandszeit von bis zu ca.
4:45 h. Ein signifikanter Einfluss der langen Stillstands- oder Fertigungszeit auf das Gefiige durch
die Substratplattenheizung kann jedoch ausgeschlossen werden, wie in Abschnitt 3.4.1 anhand
von Gefligeanalysen noch dargelegt wird.

Aus den gedruckten Rohlingen wurden Flachzugproben nach DIN EN ISO 6892-1:2017-02 (147)
gefrast. Die CP-Titan Proben wurden im gedruckten Zustand untersucht, wahrend die Proben
aus Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo vor der Probenfertigung bei 700°C flr 90 min mit Ofenabkiih-
lung unter Argon spannungsarmgegliht wurden. Wahrend des Frasens kam es bei allen Proben
zu einer Verformung durch Eigenspannungen, die durch den LPBF-Prozess im Material entstan-
den sind, vergleiche mit Abschnitt 1.2, und trotz des Spannungsarmgliihens nicht vollstandig ab-
gebaut werden konnten. Aufgrund dessen mussten die Rohlinge wahrend der Fertigung plastisch
verformt werden, was zu einer Kaltverfestigung und damit zu einer Beeinflussung der mechani-
schen Eigenschaften geflihrt haben kénnte. Zum Vergleich wurde zusatzlich aus konventionellem
Stabmaterial mit der chemischen Zusammensetzung Ti-0,140-0,09Fe-0,01C insgesamt vier
Rundzugproben nach DIN 50125:2016-12 (148), Form B 5 x 25, gefertigt. Die chemische Zusam-
mensetzung des Stabmaterials erfullt den CP-Ti Grade 1 nach ASTM F67 (3).

Zugversuche wurden nach DIN EN I1SO 6892-1:2017-02 (147), Verfahren B, mit einer Universal-
prifmaschine (200 kN), bestehend aus einem SCHENCK-TREBEL Prifrahmen und einer Zwick-
Roell ZMART.PRO Steuerung, bei Raumtemperatur durchgefihrt. Zur Auswertung der Messda-
ten und Berechnung der mechanischen Eigenschaften wurde die Software testXpert® Il, Version
3.0, oder testXpert® Ill, Version 1.51, verwendet. Die Versuche erfolgten einheitlich mit einer Vor-
spannung von 5 MPa, einer Spannungsgeschwindigkeit von 10 MPa/s (elastischer Bereich) und
einer Prifgeschwindigkeit von 0,006 1/s. Zur genaueren Bestimmung des E-Moduls und damit
der Dehngrenze, die definiert wurde als Spannung bei einer plastischen Verformung von 0,2%,
wurde bei den Zugversuchen der CP-Titan Proben eine Hystereseschleife gefahren. Aufgrund
eines vorzeitigen Versagens der aus Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo gedruckten Proben konnte
dieses Verfahren bei dieser Legierung nicht verwendet werden.

Zur Charakterisierung des Versagensmechanismus wurden an ausgewahlten Zugproben der Le-
gierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo Bruchflachenanalysen durchgefiihrt. Aufnahmen der
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Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2, 1Mol
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Abbildung 4: Makro-Aufnahmen der aus CP-Titan und Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo auf die Substratplatte ge-
druckten Zugprobenrohlinge (rot umrahmt). Das mittlere bzw. rechte Bild zeigt den 13. bzw. 14. Druck. Einge-
zeichnet ist zusatzlich die Richtung des Gasstromes (GFD) und der Aufbaurichtung (BD).

Bruchflache wurden dafir mit einem LEO 1550 FE-SEM unter Verwendung eines SE-Detektors
(Everhart-Thornley-Detektor) und einer Beschleunigungspannung von 5 kV angefertigt.

2.8. Oberflachentechnik

2.8.1. Strahlen

Die Proben, die in diesem Projekt verwendet wurden, unterzogen sich einem Strahlprozess mit-
hilfe der Injektorstrahlanlage TR 60 von "SIGG Strahltechnik". Als Strahimittel kamen spharische
Glasperlen von "Lortz" (Qualitatsstufe 1) und kantiger Edelkorund von "SIGG Strahltechnik" zum
Einsatz. Die Glasperlen haben laut Herstellerangaben einen Partikeldurchmesser von 90-150 um
und bestehen hauptsachlich aus Siliziumdioxid (SiO2, 70-75 %), Natriumoxid (Na20, 12-15 %)
und Calciumoxid (CaO, 7-12 %), sowie geringen Anteilen von Magnesiumoxid (MgO, max. 5 %),
Aluminiumoxid (Al203, max. 2,5 %) und Kaliumoxid (K20, max. 1,5 %). Der weile, kantige Edel-
korund hat laut Herstellerangabe eine Korngréf3e von 63-106 pm und besteht zu 99,9 % aus
Aluminiumoxid (Al203). Die Proben werden mit einem Druck von 3 bar flir mindestens 30 Sekun-
den pro Seite gestrahit.

Da die Strahlanlage von mehreren Mitarbeitern des Dechema-Forschungsinstituts genutzt wird
und das Strahimittel mehrfach verwendet wird, besteht die Mdglichkeit, dass Verunreinigungen
von unterschiedlichen Materialien an den gestrahlten Proben haften bleiben. Jeder Strahlvorgang
sowie eventuelle Verunreinigungen werden sorgfaltig dokumentiert und kdnnen nachverfolgt wer-
den. Um Kontaminationen und Verunreinigungen zu entfernen, durchlaufen alle Proben nach
dem Strahlen zunachst eine Reinigung mit Druckluft, dann eine Reinigung in Ethanol und ab-
schlieRend ein funfmindtiges Ultraschallbad. Bei starker Verschmutzung werden diese Reini-
gungsschritte wiederholt.

2.8.2. Plasmaelektrolytisches Polieren

Die Proben wurden mithilfe der Hochspannungs-AC/DC-Stromquelle "IT7809-350-90" von ITECH
plasmaelektrolytisch poliert. In diesem Prozess fungierte die zu polierende Probe als Anode,
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wahrend ein platiniertes Netz als Kathode geschaltet wurde. Die Versuche wurden unter Verwen-
dung einer Spannung im Bereich von 250-350 V und einer sich einstellenden Stromdichte von
etwa 0,05 A/lcm? durchgeflhrt. Als Elektrolyt kam eine niedrigkonzentrierte, wassrige Salzldsung
zum Einsatz, die Natriumfluorid (NaF, 1-5 %) und Ammoniumchlorid (NH4CI, 1-5 %) bei einer
Temperatur von 85-95 °C enthielt. Die Temperatur wurde durch eine Magnetrihrer-Heizplatte mit
Temperaturfuhler geregelt, wahrend der Elektrolyt konstant gerihrt wurde. Eine Versuchszelle in
Form eines 1-Liter-Becherglases wurde verwendet. Die Versuchsdauer variierte zwischen 60 Se-
kunden und 15 Minuten. Zur Bestimmung eines optimierten Parametersatzes wurde die statisti-
sche Versuchsplan Software ,Design-Expert 13" verwendet.

2.8.3. Plasmaelektrolytische Oxidation

Fir die Beschichtung der Proben wurde die plasmaelektrolytische Oxidation (PEQO) unter Ver-
wendung der Hochspannungs-AC/DC-Energiequelle "IT7809-350-90" von ITECH durchgefihrt.
Der Versuchsaufbau des Experiments ahnelt dem des PEP-Versuchs. Dabei wurde die zu be-
schichtende Probe als Anode geschaltet, wahrend ein platiniertes Gitter als Kathode diente. Die
Temperatur des Elektrolyten (20 °C) wurde durch einen Durchflusskihler eingestellt. Der Elekt-
rolyt bestand aus einer wassrigen und sauren Lésung (0,1 M Schwefelsaure (H2S04, 75 %ig)
und 0,01 M Phosphorsaure (H3PO4, 75 %ig)). Diese Losung wurde kontinuierlich wahrend des
Versuchs mithilfe eines Ruihrfisches und eines Magnetrihrers durchmischt. Das Hauptziel be-
stand darin, Titandioxid (TiO2)-Schichten auf der Oberflache der Proben abzuscheiden. Fur die
Erstellung von Schliffbildern beschichteter Proben wurden diese zunachst diinn mittels physika-
lischer Gasphasenabscheidung (PVD) vergoldet (4 nm) und anschlieRend elektrolytisch verni-
ckelt. Dieser Schichtaufbau diente dem Schutz der Beschichtung wahrend der weiteren metallo-
graphischen Praparation.

2.9. Korrosionstests

2.9.1. Potentiodynamische Polarisation

Fir potentiodynamische Polarisationsmessungen wurden vier Korrosions-Messzellen mit einem
konventionellen Aufbau, bestehend aus drei Elektroden (Arbeits-, Referenz- und Gegen-Elekt-
rode), entwickelt und in der hauseigenen Werkstatt des Dechema-Forschungsinstituts hergestellit.
Die Messungen erfolgen bei einer Temperatur von 37 °C (Kérpertemperatur) in einer geschlos-
senen Haube mit Heizliftung und unter konstantem Umruhren (400 rpm). Als Elektrolyt diente
simulierte Korperflissigkeit (Hanks‘ Solution, ,Hanks‘ Balanced Salts — Without sodium bicarbo-
nate, powder, suitable for cell cultures®) von der Firma ,Sigma Aldrich“. Hierzu wird das Pulver
mit 1 L VE-H20 vermischt und bis zur vélligen Losung durchgerihrt. Fir jeden Versuch werden
etwa 200 ml Elektrolyt verwendet. Die Proben werden gegen die Zelléffnung gedrickt (die dem
Elektrolyten eine Oberflache von 0,28 cm? bietet) und mit einer Messingschraube als Arbeits-
elektrode (WE) verbunden. Die Referenzelektrode (RE, Hg/HgCIl +245 mV oder Ag/AgCl +200
mV) und die Gegenelektrode (AE, Platin 3-5 cm?) wurden ebenso wie die WE an den OrigaFlex-
Potentiostaten angeschlossen. Die Auswertung der Messwerte erfolgte mithilfe der OrigaMas-
ter5-Software. Jede Testsequenz bestand aus einer Messung des Leerlaufpotentials (OCP) fur
mindestens 20 Stunden, gefolgt von einer potentiodynamischen Polarisation von -200 mV bis
+3500 mV gegen das OCP.
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2.9.2. Tribokorrosion

Die Tribokorrosionsversuche wurden, analog zu den Polarisationsversuchen, unter Verwendung
von Hanks*-Solution bei 37 °C in einer selbst konstruierten Zelle mit einem Drei-Elektroden-Auf-
bau durchgefiihrt. Die exponierte Probenoberflache (WE) betrug 3,5 cm?2. Die Temperatur wurde
mittels eines Durchflusssystems geregelt, das mit einem Thermostat (Lauda ECO E4 Gold) ver-
bunden war. Die Elektroden wurden an einen OrigaFlex-Potentiostat angeschlossen, und die
Messwerte wurden mit der OrigaMaster5-Software ausgewertet. Mit diesem Aufbau wurden Mes-
sungen des Leerlaufpotentials (OCP, mindestens 20 Stunden) und des Polarisationswiderstan-
des (-20 mV bis +20 mV gegen OCP) durchgefihrt. Tribometrische Prufungen erfolgten mithilfe
des Tribometers TRB (T-16-0148) von Nanovea mit einem Pin-on-Disc-Aufbau. Dabei wurde eine
Verschleiflspur von 5 mm (Querreibung) erzeugt, indem eine Aluminiumoxidkugel (@ 6 mm) bei
einer Frequenz von 1 Hz Uber eine Gleitstrecke von 40 m abgerieben wurde.

3. Ergebnisse und Diskussion

3.1. Simulationen

3.1.1. Silizium-haltige Legierungen

Abbildung 5 zeigt die Ergebnisse der Erstarrungs-Simulationen nach Scheil fir die Silizium-halti-
gen Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-(0,4/0,7/1,1/1,5)Si. Zuséatzlich ist zum Vergleich die Er-
starrung von CP-Titan Grade 1 angegeben. Abgesehen vom fehlenden Gold-Gehalt (Gold ist
nicht Teil der fur die Simulation verwendeten Datenbank) der Silizium-haltigen Legierungen ent-
sprechen die simulierten chemischen Zusammensetzungen den (Soll-)Zusammensetzungen der
in kleinen Mengen erschmolzenen Proben (Legierungen 1 und 3 — 6 aus Tabelle 1). Gemal} den
Ergebnissen soll unter den Annahmen der Scheil-Simulationen bei allen Silizium-haltigen Legie-
rungen zum Ende der Erstarrung TisSisz an der fest-flissig-Phasengrenze stabil sein. Der Beginn
der méglichen Bildung von TisSis zeigt sich am Abflachen der in Abbildung 5 dargestellten Kurven
ab einem Massenanteil des Festkdrpers von ca. 92% (1,5% Silizium) bis 99% (0,4% Silizium).
Bei den Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si und Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,7Si soll wahrend
der Erstarrung in einem Temperaturintervall von ca. 1783 — 1691 K (0,4% Silizium) bzw. 1701 —
1692 K (0,7% Silizium) zusatzlich eine Phase (Ti,Fe,Si)1(C,0): mit kubisch-flachenzentriertem
Gitter an der fest-flissig-Phasengrenze stabil sein. Den Simulationen nach soll die Phase ledig-
lich Titan- und Kohlenstoffatome mit einem von der Temperatur abhangigen Kohlenstoffgehalt
von ca. 34 - 35 at% enthalten. In Ubereinstimmung mit dem binéren Ti-C-Phasendiagramm wird
es sich daher um die Phase TiC handeln, die einen Kohlenstoffgehalt von ca. 32 — 49 at% auf-
weisen kann (149). In der im Vorgangerprojekt umfassend untersuchten Legierung Ti-0,440-
0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au konnten jedoch in keinem der untersuchten Werkstoffzustande TisSis-
oder TiC-Ausscheidungen nachgewiesen werden (1). Es ist daher offen, ob die Bildung dieser
Phasen in dieser Legierung bei der Erstarrung tatsachlich stattfinden kann und die Simulations-
ergebnisse damit qualitativ richtig sind. Des Weiteren zeigt Abbildung 5 erwartungsgemaf ein
sehr kleines Erstarrungsintervall fir CP-Titan (ca. 36 K). Bei der Legierung Ti-0,440-0,5Fe-
0,08C-0,4S:i ist das Erstarrungsintervall erheblich erhéht, soll allerdings mit steigendem Si-Gehalt
von ca. 532 K auf ca. 499 K geringflgig sinken. Darlber hinaus ist erkennbar, dass die Silizium-



Seite 49 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 21671 N

2000
1900
2 1800
E <
S 1700 = 1800
o 5
3 o
Q.
2 1600 g 1600
k3

1400
1500 0,9 092 094 096 098 1
Massenanteil Festkorper [-]
1400
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1

Massenanteil Festkorper [-]
CP-Titan (Ti-0,140-0,09Fe-0,01C) Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si
—Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,7Si —Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,1Si
—Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si

Abbildung 5: Ergebnis der Scheil-Simulationen fiir verschiedene Silizium-haltige
Legierungen und CP-Titan

haltigen Legierungen gegenuber CP-Titan einen deutlich hdheren growth restriction factor, Q,
aufweisen sollten (schnellerer Abfall der Temperatur fir einen Festkorperanteil nahe Null) und
sich eine konstitutionell unterkihlte Zone vor der Erstarrungsfront daher deutlich schneller bilden
sollte. Dies wird in Abschnitt 3.1.3 noch ausfuhrlicher beschrieben.

Die Simulationen der im Gleichgewicht bei unterschiedlichen Temperaturen stabilen Phasen zei-
gen erwartungsgemalfd, dass mit ansteigendem Silizium-Gehalt in den Legierungen die TisSis-
Solvustemperatur und die Menge an TisSis héher ausfallen sollen: TisSis-Solvus soll von ca.
1201 K bei Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si auf ca. 1509 K bei Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si anstei-
gen. Bei letzterer Legierung soll dabei ein hoher TisSis-Anteil im Geflige von bis zu ca. 6 Gew.-%
madglich sein. Allerdings fallen die simulierten Solidustemperaturen héher als die TisSiz-Solvus-
temperaturen aus, sodass TisSisz im Gleichgewichtszustand nicht zusammen mit Schmelze stabil
sein soll. Des Weiteren ist mit Ausnahme von Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si die ermittelte B-Tran-
sus-Temperatur stets niedriger als die TisSis-Solvustemperatur.

Bei der Interpretation der Simulationsergebnisse hinsichtlich des LPBF-Druckes und der magli-
chen Nutzung von TisSis als Kristallisationskeim sind zwei Falle, in Folge derer TisSis prinzipiell
einen positiven Einfluss haben kénnte, zu unterscheiden: (1) TisSis-Ausscheidungen bilden sich
wahrend der Erstarrung in den Schmelzbadern und sorgen in-situ flr eine Verbesserung.
(2) TisSis-Ausscheidungen stehen bereits zu Beginn der Erstarrung zur Verfligung, da ein lokales
Wiederaufschmelzen von bereits aufgebrachten Bauteilschichten erfolgt. Fir den ersten Fall
mussen sich in-situ gebildete TisSiz-Ausscheidungen moglichst friihzeitig in der Schmelze bilden,
damit sie als Kristallisationskeime eine effektive Wirkung auf die weitere Erstarrung des Schmelz-
bades haben kdnnen. Dies setzt zum einen eine friihe Stabilitat an der fest-flissig-Phasengrenze
und zum anderen eine ausreichend schnelle Ausscheidungskinetik voraus. Letzteres kann im
Rahmen der durchgefiihrten Simulationen nicht untersucht werden. In Hinblick auf Ersteres er-
scheint gemal den Simulationsergebnissen ein Siliziumgehalt von 1,5% noch zu gering, da TisSis
(unter den Bedingungen der Scheil-Simulationen) erst kurz vor Ende der Erstarrung an der Pha-
sengrenze stabil sein soll. Selbst wenn TisSis ein sehr potenter Kristallisationskeim ist, sind
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signifikante Effekte auf das Geflige der erstarrten Pulverlage daher nicht zu erwarten. Eine wei-
tere Erhéhung des Siliziumgehaltes in den Legierungen ist jedoch kritisch zu sehen, da geman
den Gleichgewichts-Simulationen bereits eine vergleichsweise hohe Menge an TisSiz und damit
ein negativer Einfluss auf die Duktilitdat zu erwarten ist. Eine positive Wirkung kénnte prinzipiell
dennoch bei der Prozessierung nachfolgender Bauteilschichten auftreten, was der zweite, oben
beschriebene Fall ware, da erstarrtes Material neu aufgeschmolzen wird und daher bereits be-
stehende TisSis-Teilchen bei der Erstarrung eines Schmelzbades als Kristallisationskeime zur
Verflgung stehen kdnnten. Dies setzt allerdings voraus, dass die TisSis-Ausscheidungen beim
erneuten Aufschmelzen des Materials nicht in Ldsung gehen. Da jedoch gemaf den Simulationen
die TisSis-Solvustemperatur kleiner als die Solidustemperatur der Legierungen ausfallen soll, er-
scheint diese Mdglichkeit ebenfalls unwahrscheinlich. In dem Fall muss die Auflésungskinetik von
TisSiz beim Wiederaufschmelzen ausreichend langsam ablaufen. Beide Szenarien wurden an-
hand der an den Silizium-haltigen Legierungen durchgeflihrten Multi-Track-Versuche untersucht,
siehe dazu Abschnitt 3.3.

3.1.2. Bor-haltige Legierungen

In Abbildung 6 sind die Ergebnisse der Scheil-Simulationen der Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-
0,08C-0,4Si und Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo und von verschiedenen abgeleiteten, Bor-haltigen
Legierungen dargestellt. Sie entsprechen mit Ausnahme der Silizium-haltigen Legierungen auf-
grund des in der Datenbank nicht enthaltene Legierungselementes Gold den (Soll-)Zusammen-
setzungen der im Labormalstab erschmolzenen Legierungen, siehe Tabelle 1, bzw. den aus dem
IGF-Projekt 19708 N hervorgegangenen Legierungen Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo und Ti-
0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au. Erkennbar ist, dass Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo gegentber
Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si ein deutlich geringeres Erstarrungsintervall aufweisen soll, aller-
dings gemal Abschnitt 2.1 schneller eine konstitutionell unterkihlte Zone vor der Erstarrungs-
front ausbilden sollte (schnellerer Abfall der Temperatur flr einen Festkérperanteil nahe Null,
siehe Insert in Abbildung 6). Auf Letzteres wird in Abschnitt 3.1.3 genauer eingegangen. Durch
Zugabe von Bor soll es unter den Bedingungen der Scheil-Simulationen zu einer deutlichen Ver-
anderung der Erstarrung kommen, die allerdings abhangig von der Basislegierung ist. Wahrend
es bei der Legierung Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo durch die Zugabe von 0,1% Bor zu einer deut-
lichen Erhdhung des Erstarrungsintervalles um ca. 85 K kommen soll, soll das Erstarrungsinter-
vall von Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si mit einer Erhéhung um ca. 2 K nahezu unverandert bleiben.
Eine weitere Erhdhung des Bor-Gehalts Iasst das Erstarrungsintervall leicht verringern. Bei allen
Bor-haltigen Legierungen soll wahrend der Erstarrung ab einer bestimmten Temperatur (Punkt,
an dem die in Abbildung 6 dargestellten Kurven abknicken) TiB an der fest-flissig-Phasengrenze
stabil sein. Fur die Silizium-haltigen Legierungen soll TiB ab einem Massenanteil des Festkdrpers
von ca. 71% (0,4% Bor) bis ca. 91% (0,1% Bor) und bei der Legierung Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-
2,1Mo-0,1B ab einem Massenanteil von ca. 93% stabil sein. Bei den Silizium-haltigen Legierun-
gen soll analog zu den Ausfuhrungen in Abschnitt 3.1.1 zusatzlich TisSiz ab einem Festkdrper-
Massenanteil von ca. 99% stabil sein. Demgegenuber soll das in der Basislegierung Ti-0,440-
0,5Fe-0,08C-0,4Si im einem Temperaturbereich stabile TiC bei den Bor-haltigen Legierungen
wahrend der Erstarrung nicht mehr auftreten kénnen.

Die Simulationen der im Gleichgewicht bei verschiedenen Temperaturen stabilen Phasen zeigen,
dass bei allen Legierungen TiB in einem Temperaturbereich stabil sein soll. Die TiB-Solvustem-
peraturen sollen bei den Silizium-haltigen Legierungen ca. 1804 — 1818 K bei einem Bor-Gehalt
von 0,1 — 0,4% betragen. Die simulierten Solidustemperaturen liegen dabei mit jeweils ca. 1799 K
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Abbildung 6: Erstarrung (Scheil-Simulationen) der Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si
und Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo und verschiedener, abgeleiteter Bor-haltiger Legierungen

unterhalb von TiB-Solvus. Ahnliche Ergebnisse ergeben sich bei Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo-
0,1B mit einer TiB-Solvustemperatur von ca. 1823 K und einer Solidustemperatur von ca. 1820 K.
Erwartungsgemal steigt der Anteil an TiB am Geflige mit dem in der Legierung enthaltenen Bor-
Gehalt an und soll bei Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,4B bereits ca. 2 Gew.-% betragen kdénnen.

Im Rahmen der durchgefiihrten Legierungsentwicklung wurde das Legierungselement Bor in ers-
ter Linie hinzugegeben, um den growth restriction factor der Legierungen zu erhdhen, d. h. um
die Ausbildung einer konstitutionell unterkiihlten Zone vor der Erstarrungsfront zu beschleunigen,
damit bestehende Kristallisationskeime der B-Phase frihzeitig aktiviert werden kénnen. Die be-
schriebenen Simulationsergebnisse zeigen jedoch, dass sich TiB (analog zu TisSiz der Legierun-
gen mit erhéhtem Silizium-Gehalt) bei ausreichend schneller Ausscheidungskinetik méglicher-
weise wahrend der Erstarrung im Schmelzbad bilden kdnnte. Im Vergleich zu TisSis soll TiB unter
den Bedingungen der Scheil-Simulationen dabei deutlich friher, d. h. bei einem geringeren Mas-
senanteil des Festkérpers an der fest-flissig-Phasengrenze stabil sein und kénnte daher einen
(gréReren) positiven Einfluss auf das im Schmelzbad entstehende Geflige haben. Die Bildung
von TiB wahrend der Erstarrung steht dabei in Kontrast zum binaren Ti-B-Phasendia-
gramm (125): Nach Tamirisakandala et al. (150) soll in hypoeutektischen, gegossenen Bor-halti-
gen Legierungen TiB nicht als Kristallisationskeim in der Schmelze wirken, da sich die Phase
gemal des bindren Ti-B-Phasendiagrammes erst bei Erreichen des Ti-B-Eutektikums zu Ende
der Erstarrung bilden soll, was ahnlich auch durch Sola und Trinchi (56) beschrieben wird. Sola
und Trinchi (56) fihren allerdings zusatzlich aus, dass bei der additiven Fertigung das binare Ti-
B-Phasendiagramm u. a. aufgrund der besonderen Bedingungen im Schmelzbad und bei der Er-
starrung keine geeignete Referenz mehr flr die Unterscheidung von hypoeutektischen und hy-
pereutektischen Legierungen darstellen soll. Zusatzlich kénnte nach ihnen die Lage des Ti-B-
Eutektikums vom betrachteten Legierungssystem abhangen (56). Letzteres ist bei den hier un-
tersuchten Legierungen anzunehmen: Gemaf den Scheil-Simulationen in Abbildung 6 findet die
TiB-Bildung nicht bei einer eutektischen Erstarrung statt, da sich diese durch einen horizontalen
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Abbildung 7: Simuliertes Phasendiagram der Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si fiir verschiedene Bor-
Gehalte

Verlauf der Kurven auszeichnen wiirde. Dies wird zusatzlich durch Abbildung 7 deutlich: Darge-
stellt ist das simulierte Phasendiagramm von Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si fur verschiedene Bor-
Gehalte. Es ist erkennbar, dass fir Bor-Gehalte Gber ca. 0,03 Gew.-% ein Bereich existieren soll,
in dem Schmelze, B-Ti und TiB gleichzeitig stabil sind. Eine Bildung von TiB wahrend der Erstar-
rung abseits einer eutektischen Reaktion kdnnte daher moglich sein. Hu et al. (151) beschreiben
dabei eine Wirkung von TiB als Kristallisationskeim flr 3-Kérner in einem Titanmatrix-Verbund-
werkstoff, fihren allerdings keine Beweise dafur auf. Eine mégliche Wirkung von TiB als Kristal-
lisationskeim in den hier untersuchten Bor-haltigen Legierungen kann daher per se nicht ausge-
schlossen werden.

3.1.3. Konstitutionelle Unterkiihlung

Wie in Abschnitt 2.1 beschrieben, wurden flr ausgewahlte erschmolzene und LPBF-prozessierte
Legierungen der growth restriction factor, Q, als auch die maximal mogliche Hohe der konstituti-
onellen Unterkihlung bei Vorliegen einer stationdren Erstarrungsfront abgeschatzt. Da die fiir die
Scheil- und Gleichgewichts-Simulationen verwendete Datenbank das Legierungselement Gold
nicht enthalt, konnte der Einfluss des Elementes nicht simuliert werden. Da fir bindre Legierun-
gen der growth restriction factor jedoch anhand von binaren Phasendiagrammen berechnet bzw.
— je nach Richtigkeit des Phasendiagramms — abgeschatzt werden kann (59), Iasst sich der an-
teilige Einfluss von Gold auf den growth restriction factor der Legierungen Uberschlagig bestim-
men. Anhand des Ti-Au-Phasendiagramms (152) kann der growth restriction factor, Q, der bina-
ren Legierung Ti-0,1Au graphisch grob zu 0,2°C abgeschatzt werden. Da anhand der Scheil-
Simulationen flr die Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si ein Q-Wert von ca. 26°C berechnet
werden konnte, kann geschlussfolgert werden, dass das Legierungselement Gold in den unter-
suchten Legierungen voraussichtlich einen vernachlassigbar kleinen Einfluss auf die Rate der
Ausbildung der konstitutionell unterkiihlten Zone zu Beginn der Erstarrung hat. Ahnliches Iasst
sich fir die maximal mégliche Hohe der konstitutionellen Unterkiihlung feststellen, da gemal dem
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binaren Phasendiagramm fir die Legierung Ti-0,1Au ein Unterschied zwischen der Liquidus- und
Solidustemperatur von weniger als schatzungsweise 1 K berechnet werden kann. Der Einfluss
von Gold auf die Erstarrung sollte daher vernachlassigbar gering sein und die Simulationsergeb-
nisse daher auch auf die Gold-haltigen erschmolzenen Legierungen Utbertragen werden kénnen.

Hinsichtlich der beiden Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si und Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-
2,1Mo, die — bis auf dem fehlenden Gold-Gehalt ersterer Legierung — aus dem IGF-Vorganger-
projekt 19708 N hervorgegangen sind, soll Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo einen héheren Q-Wert
von ca. 46°C aufweisen. Die maximal mdgliche konstitutionelle Unterkiihlung betragt fir beide
Legierungen gemal den Gleichgewichts-Simulationen ca. 41 K bzw. 45 K. In Hinblick auf die
mdglichst schnelle Ausbildung einer konstitutionell unterkihlten Zone zu Beginn der Erstarrung
bietet sich daher insbesondere Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo fir eine weitere, auf den LPBF-Pro-
zess angepasste Legierungsentwicklung an. Fir CP-Titan (hier mit der simulierten chemischen
Zusammensetzung Ti-0,150-0,19Fe-0,012C; CP-Titan der zweiten Pulvercharge, siehe Ab-
schnitt 2.3.2) wurden hingegen lediglich ein Q-Wert von ca. 7°C und eine maximal mdgliche kon-
stitutionelle Unterklihlung von ca. 9 K berechnet. Die weiteren Simulationsergebnisse zeigen er-
wartungsgemald, dass die Legierungselemente Silizium und insbesondere Bor einen deutlichen
positiven Einfluss auf die Ausbildung einer konstitutionell unterkihlten Zone haben sollen. Durch
Zugabe von lediglich 0,1% Bor zu Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo kann der growth restriction factor
gemal den Simulationsergebnissen auf ca. 57°C und die maximal mdgliche konstitutionelle Un-
terklhlung auf ca. 156 K gesteigert werden. Deswegen und aufgrund der méglichen Bildung von
TiB als Kristallisationskeim wurde die Legierung (mit verringertem Bor-Gehalt, siehe den folgen-
den Absatz) ebenfalls auf der LPBF-Anlage untersucht. Der growth restriction factor der Legie-
rung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si betragt gemaf Scheil-Simulationen ca. 49°C und ist damit ge-
genuber der Ausgangslegierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si signifikant erhoht. Die maximal
mdgliche konstitutionelle Unterklihlung betragt ca. 124 K. Aufgrund dessen und aufgrund der
moglichen Bildung von TisSis wahrend der Erstarrung bot sich von den Silizium-haltigen Legie-
rungen insbesondere die Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si fur weitere Untersuchungen auf
der LPBF-Anlage (hier in Form von Multi-Track-Versuchen, siehe Abschnitt 3.3) an. Hinsichtlich
der Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-(0,1/0,2/0,4)B ist analog zu erwarten, dass die Le-
gierung mit 0,4% Bor den hdchsten growth restriction factor aufweist, der zu ca. 72°C berechnet
wurde. Die maximal moégliche konstitutionelle Unterkiihlung betragt gemaly den Simulationser-
gebnissen fur diese Legierung ca. 135 K. Die Yttrium- und Hafnium-haltigen Legierungen konnten
mit der verwendeten Datenbank nicht simuliert werden. Beziglich einer binaren Ti-Hf-Legierung
soll Hafnium einen vernachlassigbar kleinen Einfluss auf den Q-Wert haben und der Partitions-
koeffizient des Legierungselementes soll gegen eins tendieren (59). Signifikante Einflisse auf die
konstitutionelle Unterkuhlung sind durch Zugabe von Hafnium daher nicht zu erwarten. Yttrium
hingegen hat in binaren Ti-Y-Legierungen einen signifikanten Einfluss auf den Q-Wert bzw. hat
einen kleinen Partitionskoeffizienten (59; 24) und kann daher in Hinblick auf die Erstarrung nicht
vernachlassigt werden.

Hinsichtlich der fir den LPBF-Druck verdusten oder als Pulvermischung hergestellten Legierun-
gen zeigt sich, dass alle einen deutlich héheren growth restriction factor als auch eine hdhere
maximale konstitutionelle Unterkihlung aufweisen sollen als das ebenfalls LPBF-gedruckte CP-
Titan (siehe vorherigen Absatz). Fur das verduste Pulver der aus dem IGF-Projekt 19708 N her-
vorgegangenen Legierung mit der laut Abnahmeprifzeugnis chemischen Zusammensetzung Ti-
0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo wurde ein growth restriction factor von ca. 45°C und eine maximal
mogliche konstitutionelle Unterkidhlung von 42 K anhand der Scheil- und Gleichgewichts-
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Abbildung 8: Panorama-Aufnahmen (Lichtmikroskop) der Gefiige von CP-Titan (a) und Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-
0,4Si-0,1Au (b) im erschmolzenem, geéatzten Zustand

Simulationen berechnet. Durch Zugabe von lediglich 0,05 Gew.-% Bor zu diesem Pulver soll der
growth restriction factor auf einen Wert von ca. 50°C und die maximal moégliche konstitutionelle
Unterkihlung auf ca. 157 K erhéht werden kdnnen. Abgesehen von der mdglichen Bildung von
TiB wahrend der Erstarrung kénnen daher méglicherweise auch kleine Bor-Gehalte einen positi-
ven Einfluss auf die Erstarrung haben. Der deutlich reduzierte Sauerstoff-Gehalt in Ti-0,30-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B soll erwartungsgemald zu einer Verringerung des growth restriction
factors auf einen Wert von ca. 41°C fuhren. Dieser Schritt schien trotz dessen u. a. aufgrund der
mechanischen Eigenschaften von Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo im LPBF-gedruckten Zustand,
siehe Abschnitt 3.5, notwendig. Die maximal mdgliche konstitutionelle Unterkihlung fallt laut den
Simulationsergebnissen mit ca. 148 K allerdings weiterhin hoch aus.

3.2. Legierungserschmelzung im LabormafRstab

3.2.1. Legierungselemente Silizium und Hafnium

Abbildung 8 zeigt Panorama-Aufnahmen (Lichtmikroskop) von CP-Titan (a) und Ti-0,440-0,5Fe-
0,08C-0,4Si-0,1Au (b) im erschmolzenem, geatzten Zustand. Zusammen mit Gefligeuntersu-
chungen mit polarisiertem Licht wird ersichtlich, dass CP-Titan eine vergleichsweise geringe An-
zahl an kristallographisch unterschiedlich orientierten a-Lamellen bzw. a-Lamellenpaketen und
grol3e a-Lamellenpakete aufweist. Letzteres deutet auf entsprechend grof3e ehemalige B-Kérner
hin, die teilweise in Erstarrungsrichtung langgestreckt sind. Aufgrund der geringen Menge an
Kohlenstoff, Eisen und Sauerstoff waren grofle ehemalige 3-Kdrner zu erwarten. Da innerhalb
von Lamellenpaketen die einzelnen a-Lamellen die gleiche Orientierung aufweisen (4), resultiert
aus grolRen Paketen direkt eine geringe Anzahl an kristallographisch unterschiedlichen Orientie-
rungen, sodass eine signifikante Textur zu erwarten ist. Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au (Aus-
gangslegierung des IGF-Projektes 19708 N) weist hingegen ein Widmannstatten-Gefiige mit
deutlich kleineren a-Lamellenpaketen auf, siehe Abbildung 8 (b). Die mit polarisiertem Licht auf-
genommene Panorama-Aufnahme des Gefliges (nicht abgebildet) deutet auf eine hdhere Anzahl
an kristallographisch unterschiedlich orientierten a-Lamellen gegeniiber dem grob-lamellaren
Gefuge von CP-Titan hin. Dies ist zum einen ein direktes Resultat der feineren a-Lamellenpakete
bzw. des Widmannstatten-Gefliges. Dieser positive Einfluss wird allerdings von der Grofde der j3-
Kdrner begrenzt, da bei der Umwandlung der B- in die a-Phase stets die Burgers-Beziehung ein-
gehalten wird (4). Die Lamellenpakete desselben ehemaligen B-Korns kdnnen durch die Burgers-
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Abbildung 9: Gefiige von Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-0,1Au im erschmolzenen Zustand. (a) Lichtmikroskop-
aufnahme von dendritischen Strukturen, Ausscheidungen und Erstarrungsporositédten. (b) REM-Bild (BSE-
Detektor) der im Gefiige vorhandenen Ausscheidungen.

Beziehung nur maximal zwolIf unterschiedliche Orientierungen aufweisen (4). Da die ehemaligen
B-Kdrner weiterhin grob sind, kann kein aufRerordentlich grof3er positiver Einfluss auf die Textur
der Probe vorliegen. Die durchgefiihrte Réntgenbeugungsanalyse (Strichfokus der Réntgen-
rohre) deutet entsprechend auf das Vorliegen einer signifikanten Textur hin, da die Verhaltnisse
der gemessenen Peakintensitaten deutlich von denen einer texturfreien Probe (Datenbankein-
trag) abweichen. Mit steigendem Silizium-Gehalt von 0,4% auf 1,5% kann eine deutliche Reduk-
tion der ehemaligen B-Korngré3e quantitativ nachgewiesen werden, allerdings weisen die Mess-
ergebnisse durch teilweise schlecht identifizierbare ehemalige B-Korngrenzen und der kolumna-
ren Orientierung der B-Korner eine deutliche Streuung und Ungenauigkeit auf. Qualitativ sind die
Ergebnisse jedoch konsistent mit denen von Zhu et al. (153) und Bermingham et al. (52). Grobe
und langgestreckte ehemalige p-Koérner sind jedoch bei allen Legierungen weiterhin vorhanden.
Des Weiteren zeigen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-(0,4/0,7/1,1/1,5)Si-0,1Au im Gegensatz zu CP-Titan
Erstarrungsporositaten, siehe beispielsweise das Gefligebild von Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-
0,1Au in Abbildung 9 (a). Porositaten, die bei der Erstarrung hervorgerufen werden, kénnen das
Aussehen von interdendritischen Bereichen wiedergeben (154). Bei Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-
0,1Au ist bereits visuell eine dendritische Erstarrung anhand von primaren und sekundaren Dend-
ritenarmen zu erkennen, siehe Abbildung 9 (a). Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,1Si-0,1Au zeigt auf ahn-
liche Weise eine dendritische oder zellulare Erstarrung. Die Legierungen weisen daher gegen-
Uber CP-Titan eine verbesserte Erstarrung auf, in Ubereinstimmung mit den weiterhin vorhande-
nen kolumnaren ehemaligen B-Kérnern konnte eine globular-dendritische Erstarrung jedoch nicht
erzielt werden.

Die Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-0,1Au zeigt darlber hinaus im erschmolzenen Zu-
stand Ausscheidungen, die in Clustern oder entlang der Dendritenarme vorliegen, aber nicht
gleichmafRig verteilt zu sein scheinen, siehe Abbildung 9 (a). Abbildung 9 (b) zeigt die Ausschei-
dungen im Detail. GemaR den Erstarrungs- und Gleichgewichtssimulationen, siehe Ab-
schnitt 3.1.1, sollte es sich um TisSi; handeln. Ergebnisse einer Rontgenbeugungsanalyse deuten
ebenfalls auf das Vorliegen von TisSis hin. Zusatzlich gibt es im gemessenen Diffraktogramm eine
sehr schwache Indikation flr einen Peak der intermetallischen Phase TiFe, deren Vorliegen bei
Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au in umfassenden Phasenanalysen im Rahmen des IGF-Vor-
gangerprojektes 19708 N, darunter Untersuchungen mittels hochenergetischer Synchrotron-
strahlung mit niedriger Nachweisgrenze, allerdings nicht nachgewiesen werden konnte (1). Drei
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Peaks des Diffraktogramms konnten weder o- oder B-Titan noch den Phasen TiC, TiFe, TisAu
oder TisSiz zugeordnet werden.

Die globale chemische Analyse (EDX-Verfahren) der Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-
0,1Au-1,5Hf nach dem Schmelzen deutet darauf hin, dass der angestrebte Hafnium-Gehalt bei
dieser Probe nicht erzielt werden konnte, da zwei Einzelmessungen einen Hafnium-Gehalt von
ca. 0,9% bzw. 1,0% ergeben. Der Unterschied zur Soll-Konzentration ist unter Berlcksichtigung
der typischerweise erzielten Genauigkeit des Verfahrens signifikant zu hoch. Die gemessenen
Gehalte der Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-(0,5/1,0)Hf stimmen hingegen im
Rahmen der typischen Messgenauigkeit mit den Soll-Gehalten Uberein. In den Panorama-Auf-
nahmen der drei Legierungen sind kolumnare, teilweise groRere ehemalige B-Korner vorhanden.
Alle Proben weisen ein Widmannstatten-Geflige mit teilweise breiteren Lamellenpaketen auf.
Analog zu den Legierungen mit erhdhtem Silizium-Gehalt sind Erstarrungsporositaten vorhanden,
die, wie bereits beschrieben, auf eine dendritische oder ggf. zellulare Erstarrung hindeuten. Die
Legierung mit dem hdchsten Soll-Gehalt von 1,5% Hafnium zeigt diese Porositaten jedoch nurin
einem geringen Male. Ein signifikanter Einfluss von Hafnium auf die konstitutionelle Unterkuh-
lung lasst sich anhand der Gefligeanalysen qualitativ nicht feststellen. Wie bereits in Ab-
schnitt 3.1.3 beschrieben, entspricht dies den Erwartungen, da Hafnium in Titan nicht seigert.
Ausscheidungen ahnlich zu denen von Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-0,1Au lassen sich bei keiner
Legierung in den Gefligeaufnahmen feststellen. Eine an Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-
1,5Hf mittels Réntgenbeugung (Punktfokus der Rontgenrdhre) durchgeflhrte Phasenanalyse
zeigt Ubereinstimmend damit keine eindeutigen Hinweise auf das Vorliegen von Titan- oder Haf-
nium-Siliziden. Die Nachweisgrenze des Verfahrens betragt allerdings typischerweise mehrere
Volumenprozent, sodass der Nachweis einer weiteren vorliegenden Phase erst ab einer gewis-
sen Menge an Ausscheidungen mdglich ist.

Aufgrund der fehlenden Ausscheidungen in den Legierungen mit ausschlieRlich erhéhtem Haf-
nium-Gehalt wurden bei den Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-0,1Au-(1,0/2,0)Hf der Si-
lizium-Gehalt auf 1,5% und der Hafnium-Gehalt auf 2,0% erhéht, um die mdgliche Bildung und
Keimwirkung von Hafnium-Siliziden zu untersuchen. Bei beiden Legierungen wurden jeweils zwei
Proben erschmolzen. Bei den Einzelmessungen der globalen chemischen Analyse (EDX-Verfah-
ren) wurden gegentiber den Soll-Gehalten stets niedrigere Hafnium-Gehalte ermittelt. Mit Aus-
nahme einer Probe stimmten die Messergebnisse unter Berlicksichtigung der typischen Genau-
igkeit des Verfahrens von 0,3 — 0,5% jedoch mit den Soll-Gehalten Gberein. Das Ergebnis einer
Einzelmessung einer Probe der Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-0,1Au-2,0Hf hatte eine
Abweichung von 0,5%, sodass nicht ausgeschlossen werden kann, dass ein zu niedriger Haf-
nium-Gehalt erzielt wurde.

Abbildung 10 (a) zeigt die Panorama-Aufnahme des Gefliges einer der beiden Proben der Legie-
rung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-0,1Au-1,0Hf. Bei beiden Proben sind deutlich Ausscheidungen
vorhanden, die ungleichmaRig verteilt sind und nicht in allen Gefugebereichen vorliegen zu schei-
nen. In Abbildung 10 (a) sind im unteren Probenbereich die Ausscheidungen erkennbar halb-
kreisférmig um die Probenunterseite, die beim letzten Umschmelzen im Lichtbogenofen in Kon-
takt mit der wassergekihlten Kupferkokille war, angeordnet. Oberhalb dieser Ansammlung an
Ausscheidungen sind deutlich kolumnare ehemalige B-Koérner vorhanden. Im oberen Probenbe-
reich liegen zusatzlich globulare bzw. globular-dhnliche ehemalige 3-Korner als auch Erstarrung-
sporositaten vor. In diesem Bereich weist eine der beiden Proben zusatzlich lokal deutliche Sei-
gerungszonen auf, anhand derer das (lokale) Vorliegen einer kolumnar-dendritische Erstarrung



Seite 57 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 21671 N

TM23-0884 2023.02.03 AL D871 x50k  20um

Abbildung 10: Gefiige der Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-0,1Au-1,0Hf im erschmolzenem, geatzten Zu-
stand (unterschiedliche Proben): Panorama-Aufnahme (a) und Detail-Aufnahme (REM-Bild, BSE-Detektor) der
Ausscheidungen (b)

erkennbar ist. Abbildung 10 (b) zeigt die Ausscheidungen im Detail. Teilweise sind diese an ehe-
maligen B-Korngrenzen vorhanden, was darauf hindeutet, dass zumindest diese Ausscheidungen
nicht als Kristallisationskeime wahrend der Erstarrung gewirkt haben werden. Des Weiteren wei-
sen sie deutliche Ahnlichkeiten mit den Ausscheidungen der Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-
1,5Si-0,1Au auf, vergleiche mit Abbildung 9 (b). Da ein BSE-Detektor, der einen Massenkontrast
darstellt, fir die Detailaufnahmen verwendet wurde, ist zu vermuten, dass die Ausscheidungen
in Abbildung 10 (b) keine Hafnium-Silizide sind, da Hafnium als sehr schweres Element (hohe
Ordnungszahl) ein helleres Erscheinungsbild der Ausscheidungen gegenuber der Matrix verur-
sachen musste. Zwei durchgefiihrte lokale EDX-Messungen von Ausscheidungsclustern zeigen
in Ubereinstimmung damit eine Silizium- aber keine Hafnium-Anreicherung. Zwar ist in Abbildung
10 (b) zu erkennen, dass die Silizide teilweise durch das Atzen der metallographischen Proben-
praparation aus der Matrix herausgeldst worden und daher nicht mehr im Geflige vorhanden sind.
Ein selektives Herauslésen von ausschlief3lich Hafnium-Siliziden aus der Matrix scheint allerdings
unwahrscheinlich. Eine mittels Réntgenbeugung durchgeflinrte Phasenanalyse brachte keine
weiteren Erkenntnisse, da im Diffraktogramm neben Titan keine Peaks einer weiteren Phase vor-
lagen. Grund daflr wird voraussichtlich der zu geringe Volumenanteil der Ausscheidungen am
Geflige sein. Die Untersuchungsergebnisse deuten daher auf das Vorliegen von Titan- statt Haf-
nium-Siliziden hin, was allerdings nicht zweifelsfrei nachgewiesen werden konnte. Die Legierung
Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-0,1Au-2,0Hf (Probe mit gemal EDX-Analyse richtigem Hafnium-Ge-
halt im Rahmen der typischen Genauigkeit des EDX-Verfahrens) zeigt sehr ahnliche Ergebnisse.
Hafnium-Silizide konnten nicht nachgewiesen werden. Auf diese Legierung wird daher nicht na-
her eingegangen.

Es lasst sich daher zusammenfassend festhalten, dass bei keiner der beschriebenen Legierun-
gen unter den Erstarrungsbedingungen im Lichtbogenofen eine ausschlief3lich globular-dendriti-
sche Erstarrung erzielt werden konnte. Es liegen weiterhin kolumnare ehemalige 3-Korner vor.
Hafnium-Silizide konnten in den Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-0,1Au-(1,0/2,0)Hf
nicht nachgewiesen werden. Vorhandene Ausscheidungen, die vermutlich Titan-Silizide sind, lie-
gen teilweise entlang ehemaliger B-Korngrenzen vor, sodass zumindest diese Ausscheidungen
nicht als Kristallisationskeime wahrend der Erstarrung gewirkt haben werden. Fur das Erreichen
der Projektziele wurden Hafnium-haltige Legierungen daher nicht weiter berticksichtigt. An der
Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-0,1Au wurden zur weiteren Charakterisierung Multi-
Track-Versuche durchgefiihrt, deren Ergebnisse in Abschnitt 3.3 beschrieben sind.
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3.2.2. Legierungselemente Yttrium und Bor

Das Erschmelzen der Bor-haltigen Legierungen war aufgrund des geringen zu erzielenden Bor-
Gehaltes und des gegentber Titan erhdhten Schmelzpunktes des Elementes (125) teilweise
schwierig. Im Schliff der Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,1B und Ti-0,440-
0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,4B ist unaufgeschmolzenes, elementares Bor erkennbar. Grund fir
das unvollstandige Aufschmelzen ist, dass wegen des geringen Gewichtes der eingewogenen
Bor-Stlickchen diese beim Erschmelzen neben oder unter die Titanprobe auf die wassergekuhlte
Kupferkokille gelegt werden mussten, da sie ansonsten beim Fluten der Ofenkammer mit Argon
fortgeblasen worden waren. Die wahrend des (Um-)schmelzens erzielte Temperatur ergibt sich
im Wesentlichen anhand des Phasenlberganges des aufgeschmolzenen Elementes — in diesem
Fall daher Titan bzw. die Titanlegierung — und reichte daher vermutlich nicht aus, um das hoher-
schmelzende, elementare Bor vollstandig aufzuschmelzen. Zumindest in diesen Legierungen
konnte daher der gewlinschte Bor-Gehalt nicht erzielt werden. Qualitativ I&sst sich der Einfluss
von Bor auf das Geflige dennoch untersuchen. Die Schliffe der anderen Bor-haltigen Legierungen
zeigten keine unaufgeschmolzenen Bor-Stiickchen. Eine EDX-Analyse zur Uberprifung der er-
zielten chemischen Zusammensetzungen war nicht méglich, da die Nachweisgrenze des leichten
Elementes Bor zu hoch ist, siehe Abschnitt 2.5.2.

Zuséatzlich zeigte sich auf der Probenunterseite (Seite, die beim letzten Umschmelzen Kontakt
zur wassergekuhlten Kupferkokille des Schmelzofens hatte) der Probe der Legierung Ti-0,440-
0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,1B-0,1Y ein Bereich mit einem erhohtem Yttrium-Gehalt. Bei dieser
Probe ist daher davon auszugehen, dass das zugegebene Yttrium nicht vollstandig aufgeschmol-
zen wurde und der tatsachliche Yttrium-Gehalt daher unter 0,1% liegt. Eine EDX-Analyse zur
Uberpriifung der chemischen Zusammensetzung wurde aufgrund der zu hohen Nachweisgrenze
des Verfahrens nicht durchgefuhrt.

Die Ergebnisse der Untersuchungen an den Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-
(0,3/0,5/1,0)Y wurden sehr umfassend in einer Fachzeitschrift veroffentlicht (155). Im Folgenden
werden daher nur die wichtigsten Ergebnisse und Erkenntnisse beschrieben. Es zeigte sich, dass
das Legierungselement Yttrium einen deutlichen Einfluss auf die Erstarrung und das Geflige der
untersuchten Titanlegierungen hat. Typischerweise ist beim Erschmelzen von Legierungen im
Schmelzofen lediglich eine Erstarrungsfront vorhanden, die sich ausgehend vom unaufgeschmol-
zenem Material nahe der wassergekuhlten Kupferkokille ausbreitet. Bei den Legierungen Ti-
0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,5Y und Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-1,0Y hingegen be-
gann die Erstarrung (teilweise) zusatzlich an der Probenoberseite, sodass sich eine weitere Er-
starrungsfront ausbreitete. Zusatzlich waren (teilweise) Partikel in den Schmelzen vorhanden, die
sich nur langsam oder nicht auflésten, bevor das Material erstarrte. An solch einem Partikel be-
gann bei der Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,5Y beim letzten Umschmelzen eine
zusatzliche Erstarrungsfront. Fur die Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,3Y sind
keine detaillierten Aussagen moglich, da deren Erstarrung im Schmelzofen nicht derart ausgiebig
betrachtet wurde. Zumindest beim letzten Umschmelzen erstarrte die Probenspitze zuletzt.

Hinsichtlich des Gefliges flihrt das Legierungselement Yttrium im erschmolzenen Zustand ge-
genuUber der Ausgangslegierung zu einer deutlichen Verfeinerung sowohl der ehemaligen B-Kor-
ner als auch der Lange der a-Lamellen und der a-Lamellenpaketbreite. Dies entspricht den Er-
gebnissen in der bestehenden Literatur (156; 157; 82; 58; 54). Abbildung 11 (a) zeigt den Einfluss
von 0,3% Yttrium auf das Geflige. Gegenilber der Ausgangslegierung, siehe Abbildung 8 (b), sind
die ehemaligen B-Korner verfeinert, allerdings liegen im unteren Probenbereich nahe der
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Abbildung 11: Panorama-Aufnahmen (Lichtmikroskop) der Gefiige von Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,3Y
(a) und Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-1,0Y (b) im erschmolzenem, geétzten Zustand

wassergeklhlten Kupferkokille weiterhin kolumnare ehemalige -Kdérner vor. Zusatzlich sind wei-
terhin grof3e bzw. breite a-Lamellenpakete entlang von ehemaligen B-Korngrenzen vorhanden.
Diese Schlussfolgerungen gelten fir alle Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-
(0,3/0,5/1,0)Y. Bei allen Proben ist das Geflige im oberen Probenbereich anders, was madglicher-
weise durch die zusatzliche Erstarrungsfront hervorgerufen wurde. Ehemalige B-Korngrenzen
sind dort kaum oder gar nicht zu erkennen. Bei direktem Vergleich der Panorama-Aufnahmen
von Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,3Y, siehe Abbildung 11 (a), mit der von Ti-0,440-
0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-1,0Y, siehe Abbildung 11 (b), ist zu vermuten, dass zwar Yttrium — wie
bereits beschrieben — in kleinen Mengen zu einer Gefligeverfeinerung fuhrt, die Ausbildung von
langen kolumnaren ehemaligen B-Kornern, die vom unaufgeschmolzenem Material nahe der
wassergekihlten Kupferkokille ausgehen, mit steigendem Yttrium-Gehalt jedoch beglinstigt wird.

In allen drei Legierungen sind Ausscheidungen vorhanden, die teilweise eine unterschiedliche
Morphologie aufweisen. Durch ihre helle Erscheinung in REM-Bildern bei Verwendung eines
BSE-Detektors, vergleiche mit Abbildung 12, ist von Yttrium-reichen Ausscheidungen auszuge-
hen. Bereits bei einem Yttrium-Gehalt von 0,3% liegen viele dieser Ausscheidungen vor, was zu
erwarten war, da gemafls dem binaren Ti-Y-Phasendiagramm die Loslichkeit von Yttrium in -
Titan mit der Temperatur deutlich abnimmt und in a-Titan vernachlassigbar gering ist (158). Ne-
ben kleineren Partikeln, die z. B. im unteren Probenbereich nahe der wassergekihlten Kupferko-
kille kettenartig in Richtung des Erstarrungsfortschrittes angeordnet sind, sind insbhesondere in
Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-1,0Y grolRere Partikel vorhanden. Beides ist in Abbildung
12 (a) erkennbar. Zusatzlich zeigen sich in allen drei Legierungen kompliziertere Strukturen, wie
exemplarisch in Abbildung 12 (b) abgebildet ist. Derartige, Yttrium-reiche Strukturen wurden be-
reits in der bestehenden Literatur beschrieben (54; 55). EDX-Messungen der beschriebenen Aus-
scheidungen deuten auf eine Yttrium- und Sauerstoffanreicherung und damit auf Yttriumoxid hin.
Zusatzlich zeigt die an Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-1,0Y mittels Réntgenbeugung durch-
gefuihrte Phasenanalyse einen Hinweis auf die Phase Y203, allerdings zeigt sich dies lediglich in
einem erhdhten Untergrundrauschen und nicht in einem eindeutig ausgepragten Peak dieser
Phase. Aufgrund dieser Ergebnisse ist in Kombination mit der bestehenden Literatur (157; 82;
54) davon auszugehen, dass die Yttrium-haltigen Ausscheidungen der metallographischen
Schliffe Y,0s3 sind. Die bestehende Literatur geht typischerweise davon aus, dass sich elementa-
res Yttrium vor oder wahrend der Erstarrung zu Y203 umwandelt und der Schmelze dafur Sauer-
stoff entzogen wird (159; 82; 54). Die Hartemessungen an den Legierungen kdnnten diese These
stltzen, da Sauerstoff ein potenter Mischkristallverfestiger ist (4) und die Legierung Ti-0,440-
0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-1,0Y die geringste Harte im erschmolzenen Zustand aufweist.



Seite 60 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 21671 N

TM22-1083 2022.03.08 AL D44 x800 100 um “TM22-1084 2022.03.08 AL D44 x50k 20um
Abbildung 12: Gefiige (REM-Bilder, BSE-Detektor) von Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-1,0Y im geatzten Zu-
stand. (a) Kolumnare Orientierung von kleinen Ausscheidungen entlang der Erstarrungsrichtung. Zusatzlich
sind groRere Partikel und kompliziertere, Yttrium-reiche Strukturen vorhanden. (b) Detail-Aufnahme der in Teil-
abbildung (a) gekennzeichneten Struktur.

Ergebnisse der FE 1 bezuglich dem Legierungselement Lanthan in Titan (160) lassen in Kombi-
nation mit dem binaren Ti-Y-Phasendiagram (158) jedoch auch die Mdglichkeit zu, dass sich nach
vollstéandiger Erstarrung elementares Yttrium aus der - oder a-Phase ausscheidet, in diesem
Zustand im Gefluige vorliegt und z. B. erst wahrend der Probenpraparation zu Y203 wird. Dies
lieRe sich nur durch Beugungsexperimente in Transmission mit hochenergetischer Synchrotron-
strahlung untersuchen.

Es lasst sich zusammenfassend festhalten, dass weitere Forschung hinsichtlich der Bildung von
Y203 in Titan notwendig ist. Da diese Phase als Kristallisationskeim der B-Phase diskutiert
wird (156; 82; 58; 54), betrifft dies daher auch die Frage, inwieweit Y>O3 als Kristallisationskeim
wirkt oder wirken kann. Zuséatzlich lasst sich festhalten, dass der Yttrium-Gehalt auf kleine Men-
gen begrenzt werden sollte, da bei den hier untersuchten Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-
0,4Si-0,1Au-(0,3/0,5/1,0)Y mit steigendem Yttrium-Gehalt die Bildung von kolumnaren Kérnern
begunstigt zu sein scheint, es zur deutlichen Bildung von Ausscheidungen kommt und die Harte
im erschmolzenem Zustand sinkt. Es ist daher ein negativer Einfluss auf die mechanischen Ei-
genschaften zu erwarten.

Ahnlich zu Yttrium haben bereits kleine Mengen von Bor in den Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-
0,08C-0,4Si-0,1Au-0,1B und Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo-0,1B einen deutlichen Effekt auf das
Geflige. Abbildung 13 zeigt dies fur die Legierung Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo (Ausgangslegie-
rung des IGF-Projektes 19708 N), Teilabbildung (a), und Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo0-0,1B, Teil-
abbildung (b). Fur die Ausgangslegierung des IGF-Vorgangerprojektes ist zu erkennen, dass
groRe ehemalige B-Korner vorhanden sind, die teilweise in Erstarrungsrichtung langgestreckt
sind. Zuséatzlich sind durch erkennbare Kontrastunterschiede, die voraussichtlich durch die Sei-
gerung von Molybdan und den dadurch verursachten, lokal unterschiedlichen Korrosionsangriff
entstanden sind (mit einem Verteilungskoeffizienten von Uber eins (24) reichert sich Molybdan
wahrend der Erstarrung im Festkorper an), deutliche Anzeichen fur eine zellulare oder kolumnar-
dendritische Erstarrung in einzelnen ehemaligen B-Kdérnern vorhanden. Das mittels Rontgenbeu-
gung aufgenommene Diffraktogramm zeigt anhand der Peakintensitaten, dass die Probe eine
signifikante Textur aufweisen sollte. Durch die Zugabe von Bor andert sich das Geflige im er-
schmolzenen Zustand deutlich, wie in Abbildung 13 (b) erkannt werden kann. Ehemalige B3-



Seite 61 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 21671 N

i,

i | R
. Rr
T mm :

Abbildung 13: Panorama-Aufnahmen (Lichtmikroskop) der Gefiige von Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo (a) und Ti-
0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo0-0,1B (b) im erschmolzenem, geédtzten Zustand

Korngrenzen sind oftmals nicht eindeutig zu erkennen, dafiir zeigen sich Seigerungszonen des
Legierungselementes Bor. Anhand dieser lassen sich stellenweise zellulare Erstarrungsstruktu-
ren erkennen. Oftmals ist jedoch weder im geatzten noch im erneut polierten Zustand des me-
tallographischen Schliffes die Art der Erstarrung eindeutig bestimmbar. Des Weiteren scheint es
stellenweise, dass die mit Bor angereicherten Bereiche globulare oder globular-ahnliche Bereich
nachbilden bzw. einschlielen, was exemplarisch in Abbildung 14 (a) dargestellt ist. Durch den
vergleichsweise geringen Bor-Gehalt der Legierung sind die Seigerungszonen allerdings nicht
sehr deutlich ausgepragt. Eine stellenweise aufgetretene globular-dendritische Erstarrung kann
daher an dieser Stelle lediglich vermutet werden, siehe hierzu die Ausfihrungen von
Tamirisakandala et al. (150) und Tamirisakandala und Miracle (161) zur Ausbildung von Seige-
rungszonen um [-Kornern in Bor-haltigen Titanlegierungen. Eine eindeutige Feststellung ist je-
doch nicht méglich, insbesondere da die ehemaligen -Korngrenzen oftmals nicht erkennbar sind
und globulare ehemalige B-Korner daher nicht direkt nachgewiesen werden konnen. Teilweise
kénnen anhand der erkennbaren ehemaligen p-Korngrenzen globulare ehemalige -Korner aus-
geschlossen werden. In diesen Fallen ware beispielsweise denkbar, dass sekundare Dendriten-
arme einer dendritischen Erstarrung im Schliff senkrecht angeschnitten wurden und sich daher
eine globulare Auspragung der Seigerungszonen ergibt. Zusatzlich sind im Geflige runde oder
langliche bzw. stangelférmige Ausscheidungen vorhanden, bei denen es sich gemal den Simu-
lationsergebnissen, siehe Abschnitt 3.1.2, vermutlich um TiB handelt. Eine Phasenanalyse mit-
tels Réntgenbeugung brachte keinen eindeutigen Beweis fir das Vorliegen dieser Phase: Zwei
Peaks von o-Titan weisen im Diffraktogramm eine leichte Asymmetrie auf und zusatzlich ist ein
erhdhtes Grundrauschen im einem Winkelbereich vorhanden, was jeweils auf TiB zurtickgeflihrt
werden kdnnte. Diese Anzeichen reichen flr eine eindeutige Zuordnung allerdings nicht aus. Ver-
mutlich ist der Volumenanteil an TiB im Gefiige nicht ausreichend hoch genug, um diskrete Peaks
dieser Phase bei der Réntgenbeugungsanalyse messen zu kénnen. Anhand der gemessenen
Peakintensitaten von o-Titan im Diffraktogramm zeigt sich, dass die Probe eine Textur aufweisen
sollte.

Auch die Ergebnisse der Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,1B-0,1Y wurden bereits
in einer Veroffentlichung umfassend aufgeflhrt und diskutiert (155), weswegen im Folgenden nur
die wesentlichen Resultate beschrieben werden. In der Panorama-Gefligeaufnahme der Probe
sind keine ehemaligen B-Korngrenzen und damit ehemalige B-Korner direkt erkennbar. Die mit
Bor angereicherten Seigerungszonen sind in der unteren Probenhalfte im Bereich der wasserge-
kihlten Kupferkokille des Lichtbogenofens langlich und in der oberen Probenhalfte langlich oder
globular bzw. globular-ahnlich ausgepragt. Letzteres zeigt Abbildung 14 (b), welches das Geflige
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Abbildung 14: REM-Bild (BSE-Detektor) des Gefiiges von Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo0-0,1B im geéatzten Zu-
stand (a) und von Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,1B-0,1Y im geétzten und erneut polierten Zustand (b)

im erneut polierten Zustand zeigt (REM-Bild, BSE-Detektor). Im abgebildeten Probenbereich ist
deutlich zu erkennen, dass die Seigerungszonen von Bor globulare oder globular-ahnliche Berei-
che umschlie®en. Im Vergleich zu Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo0-0,1B, siehe Abbildung 14 (a),
sind diese deutlicher ausgepragt. In diesem Fall kann daher unter Berlcksichtigung der Ausfih-
rungen von Tamirisakandala et al. (150) und Tamirisakandala und Miracle (161) vermutet wer-
den, dass in diesem Gefugebereich globulare ehemalige B-Korner vorgelegen haben werden.
Belegen lasst sich dies jedoch nicht, da keine 3-Korngrenzen identifiziert werden kénnen. In den
Bereichen der Probe, in denen die Seigerungszonen langlich sind, liegen entsprechend Zellen
(zellulare Erstarrung) oder ggf. Dendriten (kolumnar-dendritische Erstarrung) vor. Oftmals kann
die Art der Erstarrung anhand der Seigerungszonen jedoch nicht eindeutig festgestellt werden.
Zusatzlich sind zwei verschiedene Arten von Ausscheidungen vorhanden, die vermutlich zum
einen TiB und zum anderen Yttrium-reiche Partikel bzw. Yttriumoxid sein werden. Die durchge-
fuhrte Rontgenbeugungsanalyse zeigt keinen eindeutigen Hinweis auf das Vorliegen von TiB und
keine Peaks einer Yttrium-reichen Phase, was analog zu vorhergehenden Betrachtungen an dem
zu geringen Volumengehalt der Ausscheidungen liegen wird. Anhand der gemessenen Peakin-
tensitaten von o-Titan wird jedoch deutlich, dass die Probe eine vergleichsweise niedrige Textur
aufweisen sollte.

Die Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-(0,1/0,2/0,4)B ergeben gegeniuber den be-
reits beschriebenen Ergebnissen keine wesentlichen neuen Erkenntnisse. Ti-0,440-0,5Fe-
0,08C-0,4Si-0,1Au-0,1B zeigt Seigerungszonen und Ausscheidungen im Gefige. Qualitativ sind
bereits durch diesen geringen Bor-Gehalt die Lamellenpaketbreite und die Lange einzelner o-
Lamellen gegentber der Ausgangslegierung signifikant gesunken, wahrend die Lamellenbreite
teilweise zugenommen zu haben scheint. Die Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,4B
zeigt deutliche Seigerungszonen. Dennoch ist oftmals die Art der Erstarrung nicht eindeutig er-
sichtlich und scheint lokal unterschiedlich auszufallen. Stellenweise ist eine zellulare Erstarrung
eindeutig erkennbar und zusatzlich zeigen sich Anzeichen fur eine kolumnar-dendritische Erstar-
rung. Des Weiteren sind ahnlich zu den bereits beschriebenen Bor-haltigen Legierungen globular-
ahnliche Seigerungszonen vorhanden, anhand derer jedoch nicht eindeutig auf globulare ehema-
lige B-Korner geschlossen werden kann. Die XRD-Analyse deutet auf das Vorliegen einer Textur
hin.
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Abbildung 15: Multi-Track-Probe der Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au. Auf der Probenoberseite be-
findet sich der wahrend der Experimente erneut aufgeschmolzene Probenbereich.

Es lasst sich zusammenfassend festhalten, dass geringe Mengen an Bor und Yttrium geeignet
zu sein scheinen, eine Gefligeverfeinerung und die Bildung von globularen ehemaligen 3-Kdérnern
zu ermoglichen. Insbesondere die Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,1B-0,1Y zeigt
vielversprechende Resultate. Da die Legierung Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo bereits als Pulver
vorlag, wurden im weiteren Verlauf des Projektes Bor- und Yttrium-haltige Pulvermischungen auf
Basis des Pulvers der Legierung Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo hergestellt und auf der LPBF-An-
lage prozessiert, um die Eignung der Legierungselemente unter den Bedingungen des LPBF-
Druckes weiter zu untersuchen.

3.3. Multi-Track-Versuche

Abbildung 15 zeigt beispielhaft die Panorama-Aufnahme des metallographischen Schiliffes der
Probe der Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au nach Durchflihrung der Aufschmelz-
bzw. Multi-Track-Versuche. An der Probenoberseite ist der durch den Laser aufgeschmolzene
Bereich erkennbar. Grundsatzlich zeigt sich, dass das Geflige der Schmelzbader von CP-Titan
grober als das der Silizium-haltigen Legierungen ist. In den Schmelzbadern letzterer Legierungen
l&sst sich eindeutig Martensit identifizieren. Bei CP-Titan ist das Gefuge nicht eindeutig marten-
sitisch, da es stellenweise Ahnlichkeiten mit einem lamellaren Gefiige aufweist. Ein lamellares,
d. h. Uber einen Diffusionsprozess entstandenes Geflige ist jedoch aufgrund der beim LPBF-
Druck auftretenden hohen Abkuhlgeschwindigkeiten (17) nicht zu erwarten. Aufgrund der Ergeb-
nisse an LPBF-gedrucktem CP-Titan, siehe Abschnitt 3.4.1, |asst sich massiver Martensit vermu-
ten, bei dem Pakete aus nahezu parallel angeordneten Martensitplatten vorhanden sind (4).
Diese einzelnen Platten eines Paketes lassen sich nicht immer gut identifizieren (4). Bei den Si-
lizium-haltigen Legierungen ist dartber hinaus das Gefuge der ersten und teilweise der letzten
Schmelzbader feiner als das der Ubrigen, vergleiche mit Abbildung 15, wahrend bei CP-Titan das
Geflge Uber den gesamten aufgeschmolzenen Probenbereich homogen erscheint. Bei allen Pro-
ben zeigt sich zudem, dass die thermisch beeinflusste Probentiefe, bestehend aus Schmelzbad
und Warmeeinflusszone, mit den ersten Laserbahnen zunimmt, bis eine nahezu konstante Tiefe
erreicht ist.

Aufgrund des Vorliegens von TisSiz im Gusszustand von Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-0,1Au sind
insbesondere die Ergebnisse der Multi-Track-Versuche dieser Legierung von Interesse, um unter
den Bedingungen des LPBF-Druckes eine mdgliche Wirkung von TisSis als Kristallisationskeim
der B-Phase und die Wirkung von Silizium auf die Erstarrung zu bewerten. Abbildung 16 (REM-
Bilder, BSE-Detektor) zeigt das Gefilige der Legierung nach Durchfuihrung der Multi-Track-Versu-
che im Bereich des ersten Schmelzbades nahe dem unaufgeschmolzenen Grundwerkstoff, Teil-
bild (a), und in der Mitte des aufgeschmolzenen Probenbereiches im Ubergangsbereich zum
Grundwerkstoff, Teilbild (b). Der rote Punkt im Insert (Ubersichtsbild) zeigt dabei die ungefahre
Lage des Mittelpunktes des mit hdherer Vergrélierung aufgenommenen Gefligebildes. In Teil-
bild (a) sind zuséatzlich zu den Martensitplatten ehemalige B-Korngrenzen erkennbar, die im Bild
durch ,B-KG* gekennzeichnet sind. Zusatzlich dazu sind nahezu parallele Strukturen vorhanden,
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Abbildung 16: Gefiige (REM-Bilder, BSE-Detektor) von Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-0,1Au nach Durchfiihrung
der Multi-Track-Versuche. (a) Gefiige des ersten Schmelzbades in der Ndhe des unaufgeschmolzenen Grund-
werkstoffes. (b) Gefiige in der Mitte des aufgeschmolzenen Probenbereiches im Bereich des Uberganges zum
Grundwerkstoff.

die in Abbildung 16 (a) exemplarisch fur ein ehemaliges B-Korn markiert sind. Diese Strukturen
sind auch in den Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,1Si-0,1Au und Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-
0,7Si-0,1Au erkennbar. Es ist anzunehmen, dass es sich um Zellen einer zellularen Erstarrung
handelt, was bedeuten wirde, dass in den Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-(0,7/1,1/1,5)Si-
0,1Au zu Beginn der Erstarrung des ersten Schmelzbades eine zelluldre Erstarrung vorlage, bei
der gemaf Abschnitt 1.3.2 kolumnare und damit keine globularen ehemaligen 3-Korner gebildet
werden wurden. Diese Feststellung muss nicht zwangslaufig bedeuten, dass bei CP-Titan und
Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au keine zellulare Erstarrung vorliegt: Die Zellen kénnten durch
einen fehlenden hohen lokalen Konzentrationsunterschied der Legierungselemente und des
dadurch fehlenden unterschiedlichen Korrosionsangriffes bei der Probenpraparation lediglich
nicht sichtbar sein. Bei einer zellularen Erstarrung ware eine in-situ Bildung von TisSis in den
interzellularen, mit Silizium angereicherten Bereichen zwischen den einzelnen Zellen zu erwar-
ten. Abbildung 16 (a) zeigt daflir keine Anzeichen. Die erkennbaren sehr feinen Hohlraume zwi-
schen Martensitplatten sind bei allen Silizium-haltigen Legierungen vorhanden. Es ist davon aus-
zugehen, dass es sich um Artefakte der metallographischen Probenpraparation durch eine zu
lange Atzzeit (bei martensitischen Gefiigen ist i.d.R. eine langere Atzzeit zur Gefligeanalyse not-
wendig), d.h. einen zu starken korrosiven Angriff und nicht um herausgeatzte Silizide handelt.
Derartige Artefakte sind haufig zu beobachten. Bei der Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-
0,1Au sind, wie in Abbildung 16 (b) erkennbar, auch Ausscheidungen einer weiteren Phase vor-
handen, die jedoch nur im Bereich des Uberganges zum Grundwerkstoff vorliegen. In den
Schmelzbadern konnten Ausscheidungen nicht eindeutig festgestellt werden. Auf Basis des Ge-
flges der Legierung im erschmolzenen Zustand, siehe Abschnitt 3.2, ist davon auszugehen, dass
es sich bei diesen Ausscheidungen um TisSis handelt. EDX- oder Réntgenbeugungsanalysen zur
Uberpriifung dieser Annahme waren jedoch aufgrund der geringen GréRe der Ausscheidungen
bzw. des erneut durch den Laser aufgeschmolzenen Probenbereiches nicht méglich. Aufgrund
ihrer Lage nahe dem unaufgeschmolzenem Grundwerkstoff ist davon auszugehen, dass es sich
um Ubrig gebliebene Silizide des Grundgefiiges handelt: Wie in Abschnitt 3.1.1 beschrieben, soll
bei der Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si unter Gleichgewichtsbedingungen die TisSis-Sol-
vustemperatur zwischen B-Transus und der Solidustemperatur liegen. Es ist daher davon auszu-
gehen, dass die Silizide in der Warmeeinflusszone unterhalb der Schmelzbader in einem Bereich
vorliegen, in dem die Temperatur wahrend der Multi-Track-Versuche nicht (wesentlich) oberhalb
der TisSis-Solvustemperatur lag. Eine Temperatur oberhalb der TisSis-Solvustemperatur kann
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nicht ganzlich ausgeschlossen werden, da auch die Auflosungskinetik der Silizide zu berucksich-
tigen ist.

Es lasst sich zusammenfassend festhalten, dass fir die Legierungen Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-
1,5Si-0,1Au unter den Bedingungen des LPBF-Druckes keine in-situ Bildung von TisSiz bzw. Si-
liziden nachgewiesen werden konnte. Grund daflr ist entweder ein zu geringer Silizium-Gehalt
der Legierung oder die Ausscheidungskinetik der Silizide ist zu langsam. Ganzlich ausgeschlos-
sen werden kann das Vorhandensein von TisSiz in den Schmelzbadern nicht, da diese u. U. sehr
fein ausfallen kénnten und daher mdéglicherweise selbst in REM-Bildern nicht identifizierbar wa-
ren. Fur die hier untersuchten Legierungen scheint eine Wirkung von TisSis als in-situ gebildeter
Kristallisationskeim flir in der Schmelze entstehende -Kérner zumindest unwahrscheinlich. Eine
weitere Erhéhung des Silizium-Gehaltes ist nicht anzuraten, da davon auszugehen ist, dass sich
bei einer Warmebehandlung z. B. in Form eine heil3-isostatischen Pressens ein hoher Volumen-
anteil an Siliziden ausscheiden wirde, was die Duktilitdt der Legierung deutlich herabsetzen
kann. Zusatzlich ist aufgrund der erzielten Ergebnisse davon auszugehen, dass sich im Geflige
bestehende TisSiz-Ausscheidungen im Schmelzbad auflésen und daher bei der nachfolgenden
Erstarrung nicht als Kristallisationskeim zur Verfugung stehen. Dies macht auch einen erfolgrei-
chen Einsatz von Pulvermischungen bestehend aus vorlegiertem Titanpulver und TisSis-Pulver
unwahrscheinlich.

3.4. LPBF-Drucke

3.4.1. CP-Titan

Der LPBF-Druck von CP-Titan wurde bereits ausfiihrlich in einer veroffentlichten Publikation ana-
lysiert und diskutiert (155), weswegen im Folgenden nur die wichtigsten Ergebnisse beschrieben
werden.

Im Rahmen von Druck 5, siehe Tabelle 2, konnten mit Hilfe des Doehlert-Designs ein Prozesspa-
rameterfenster aufgestellt und ein Satz an optimierten Volumen-Prozessparametern gefunden
werden, mit dem kleine Proben (in der Grélkenordnung der gedruckten Wrfelproben mit Kanten-
lange 10 mm) mit niedriger Porositat gedruckt werden kénnen. Abbildung 17 zeigt beispielhaft
das ermittelte Prozessparameterfenster als Isolinien der relativen Dichte fiir zwei verschiedene,
feste hatch distances von 0,075 mm und 0,1 mm. Eine Dichte von Uber 100% ergibt sich rechne-
risch durch die Regressionsanalyse. Bei dieser wurde die gedruckte Probe mit der hochsten er-
zielten Porositat von ca. 47% nicht berticksichtigt, da sich dadurch bessere Ergebnisse der Re-
gressionsanalyse flr die anderen Proben ergaben. Auf Basis von Abbildung 17 lasst sich schluss-
folgern, dass die Laserleistung einen signifikanten Einfluss auf die erzielbare Dichte hat, auch
wenn die Regressionsanalyse diese Schlussfolgerung nicht zwingend zulasst. Zusatzlich ist er-
kennbar, dass mehrere Prozessparametersatze zu einer hohen Dichte flihren sollen. Diese
Schlussfolgerung wird durch die Einzelergebnisse der gedruckten Proben des Doehlert-Designs
unterstitzt. Das ermittelte Prozessparameterfenster kann allerdings nicht im gesamten unter-
suchten Prozessparameterraum, siehe Tabelle 2, die tatsachlich erzielten Porositaten richtig wie-
dergeben. Beispielsweise ergibt sich fir die Prozessparameter der bei der Regressionsanalyse
nicht weiter berlcksichtigten Probe eine prognostizierte Porositat von lediglich ca. 6% anstelle
der gemessenen Porositat von ca. 47%. Da diese Kombination an Prozessparametern jedoch
weit auRerhalb des in der Praxis verwendeten Fensters liegt, kann diese Ungenauigkeit akzeptiert
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Abbildung 17: Fiir den LPBF-Druck von CP-Titan ermitteltes Prozessparameterfenster (Isolinien der relativen
Dichte) fiir zwei feste hatch distances

werden. Die Uberpriifung des ermittelten, optimierten Volumen-Prozessparametersatzes mit ei-
ner Lasergeschwindigkeit von 1427 mm/s, einer Laserleistung von ca. 213 W und einer hatch
distance von 0,058 mm im Rahmen des 8. Druckes, siehe Tabelle 2, ergab (unter Verwendung
eines zusatzlich rotierenden Scanmusters, siehe nachsten Absatz) eine mittlere Porositat (arith-
metisches Mittel) von ca. 0,02% bei einer h6chsten gemessenen Porositat (Einzelmesswert) von
ca. 0,09%. Zusatzliche Lichtmikroskopaufnahmen, die jedoch nicht in die Porositatsmessung ein-
flossen, zeigten groRere Poren, sodass anzunehmen ist, dass die tatsachliche Porositat der
Probe hoéher als 0,02% ausfallt. Eine konisch mit den gleichen Prozessparametern gedruckte
Probe wurde zusatzlich versuchsweise im Computertomographen auf das Vorliegen von Poren
uberprift. Durch die vergleichsweise hohe Dichte von Titan sind derartige Analysen jedoch nur
sehr eingeschrankt maglich. Innerhalb des Volumens der Probe waren flnf Poren bis zu einer
Grole von etwa 30 uym erkennbar, wahrend am Rand — vermutlich hervorgerufen durch die Rand-
Prozessparameter — zusatzliche Poren bis zu einer Gréf3e von grob 100 pm detektiert werden
konnten.

Bei der Validierung der berechneten, optimierten Volumen-Prozessparameter wurde im Gegen-
satz zum LPBF-Druck zur Bestimmung des Prozessparameterfensters eine kontinuierliche Rota-
tion des Streifenmusters der Scanstrategie, siehe Tabelle 2, verwendet. Hintergrund fur diese
Wahl war, dass eine derartige Rotation zu einer verringerten Porositat fihren sollte (162). In
Druck 6 wurde daher vor der Validierung der optimierten Prozessparameter zusatzlich untersucht,
wie sich die Scanstrategie auf die Porositat als auch auf die Textur auswirkt. Auf Basis eines
Parametersatzes, der im Rahmen des Doehlert-Designs verwendet wurde, wurden daher unter-
schiedliche Scanstrategien untersucht. Zusatzlich wurde eine Probe erneut mit dem Parameter-
satz des Anlagenherstellers gedruckt. Es zeigte sich, dass alle Proben eine erhdhte Porositat
aufwiesen. Die Probe des Prozessparametersatzes, der bereits beim Doehlert-Design verwendet
wurde, zeigte eine deutlich hdhere Porositat von im Mittel ca. 0,49% gegenlber 0,06%. Moglich-
erweise ist der Grund firr diese Verschlechterung, dass das Pulver zwischen den beiden Drucken
nicht gesiebt und daher aufbereitet werden konnte. Eine Variation der Scanstrategie fuhrt unter
Bertcksichtigung der ermittelten empirischen Standardabweichungen nicht zu einer signifikanten
Anderung der Porositat. Es konnten mittlere Porositdaten zwischen ca. 0,22 — 0,54% ermittelt wer-
den (ohne Bericksichtigung des Parametersatzes des Anlagenherstellers). Ein positiver Effekt
einer kontinuierlichen Rotation des Streifenmusters konnte daher nicht nachgewiesen werden.
Aufgrund der in der Literatur beschriebenen positiven Wirkung auf die Dichte und der bei poren-
reichen Proben des Doehlert-Designs aufgetretenen, in Aufbaurichtung gerichteten
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Abbildung 18: Gefiige (REM-Bilder, BSE-Detektor) von CP-Titan im gedruckten Zustand (155)

Porenstrukturen wurde eine derartige Rotation dennoch bei allen weiteren Drucken verwendet.
Zusatzlich wurden an den Proben Texturmessungen mittels Réntgenbeugung durchgefihrt, um
den qualitativen und quantitativen Einfluss einer Variation der Scanstrategie auf die Textur bzw.
Texturscharfe zu ermitteln. Qualitativ zeigte sich ein Einfluss der Scanstrategie auf die Lage der
Pole in den Polfiguren. Bei gleicher Laserleistung, Lasergeschwindigkeit und hatch distance sind
jedoch trotz unterschiedlicher Scanstrategien die ermittelten Texturindexe (nach Bunge) mit Wer-
ten von ca. 1,7 bzw. 1,8 gleich. Der niedrigste Texturindex von ca. 1,4 konnte bei der mit dem
Parametersatz des Anlagenherstellers gedruckten Probe ermittelt werden. Wie bereits in Ab-
schnitt 2.6.2 beschrieben wurde, gelten die ermittelten Polfiguren und Texturindexe jedoch ver-
mutlich nur fir die jeweils untersuchte Schliffebene und spiegeln daher u. U. nicht die Gesamt-
textur der Proben wieder. Es lasst sich dennoch festhalten, dass eine Variation der Scanstrategie
bei gleicher Laserleistung, Lasergeschwindigkeit und hatch distance keinen feststellbaren Ein-
fluss auf die Texturscharfe hatte.

Das Geflige, welches unter Verwendung der optimierten Prozessparameter im gedruckten Zu-
stand von CP-Titan vorliegt, ist in Abbildung 18 abgebildet. Es zeigt sich eine heterogene, nadel-
férmige Gefligestruktur, die jedoch auch breitere Gefligebereiche aufweist, in denen bei niedri-
gerer Vergrolierung, siehe das linke Teilbild, keine weiteren Strukturen erkannt werden kdnnen.
Bei hdherer VergroRerung, siehe rechtes Teilbild, zeigt sich hingegen, dass in den breiteren Ge-
flgebereichen zumindest teilweise parallele feine Platten bzw. Nadeln vorliegen. Unter Verwen-
dung der optimierten Prozessparameter liegt im gedruckten Zustand daher massiver Martensit
vor. Aufgrund der sehr hohen Abkuhlgeschwindigkeiten beim LPBF-Druck (17) ist ein martensiti-
sches Geflige zu erwarten gewesen. Dieser metastabile Martensit kann prinzipiell wahrend des
Druckes zerfallen (163). Fur die beiden durchgeflhrten Drucke 8 und 9, siehe Tabelle 2, und den
verwendeten Prozessparametersatz gibt es daflr in den Gefigeaufnahmen trotz der langen
Druckzeit von ca. 43 h bei letzterem Druck jedoch keine Anzeichen.

Abbildung 19 zeigt zum Vergleich das Gefuge von konventionellem Stangenmaterial aus CP-
Titan Grade 1, Teilabbildung (a), und aus CP-Titan Grade 4, Teilabbildung (b). In beiden Fallen
liegt ein klassisches globulares Gefuge vor, welches durch ein Umformen mit anschlieRendem
Rekristallisationsglihen erzielt wurde. In diesem rekristallisationsgeglihten Zustand wird das Ma-
terial fur z. B. Dentalimplantate eingesetzt. Es unterscheidet sich daher deutlich von den Gefi-
gen, die im LPBF-gedruckten Zustand typischerweise bzw. unter der Verwendung der hier opti-
mierten Prozessparameter vorliegen. Aktuelle Literatur legt jedoch nahe, dass Uber eine zyklische
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Warmebehandlung, die ggf. auch in-situ durch den LPBF-Prozess erfolgt, eine Globularisierung
z. B. bei der Legierung Ti-6Al-4V erfolgen kann (41). In Abschnitt 3.5 werden die mechanischen
Eigenschaften des gedruckten CP-Titan Grade 1 und des konventionellen Stangenmaterials ge-

genubergestellt.

Abbildung 20 zeigt den Querschnitt eines gedruckten Muster-Dentalimplantates (Panorama-Auf-
nahme, polierter Zustand) einschlieBlich eines Teils der Stltzstrukturen und die zugehérige tech-
nische Zeichnung. Verwendet wurde der vom Anlagenhersteller zur Verfligung gestellte Pro-
zessparametersatz. In Anlehnung an ein Gewinde, welches in der Sacklochbohrung eines realen
Implantates zur Verschraubung des Abutments eingebracht sein kann, wurde eine abgewandelte
Struktur ohne Gewindegange gedruckt. Erkennbar ist, dass diese Strukturen beim LPBF-Druck
nicht ausreichend wiedergegeben werden, um ein Abutment direkt mit dem gedruckten Implantat
zu verschrauben. Es scheint daher grundsatzlich eine zerspanende Endbearbeitung notwendig
zu sein, sofern keine konstruktive Anpassung erfolgt, die auf den LPBF-Druck malfigeschneidert
ist. Zusatzlich zeigt sich eine vergleichsweise raue Oberflache, deren Auspragung von den ver-
wendeten Randparametern abhangig ist. Im Vergleich zu den gedruckten Wirfelproben ergaben
sich keine weiteren Erkenntnisse durch den Druck des Muster-Dentalimplantates, da viele As-
pekte (Geflige, Porositat, Randeigenschaften) bereits mit den gedruckten einfachen Wirfelpro-
ben untersucht werden konnten. Auf den Druck weiterer Muster-Dentalimplantate wurde daher
mit wenigen Ausnahmen verzichtet.

Zur Untersuchung der Sauerstoffaufnahme wahrend des LPBF-Druckes wurden im Rahmen von
Druck 8 und 9, siehe Tabelle 2, zusatzlich jeweils zwei rechteckige Proben mit den Abmessungen
von ca. 3,65 x 3,65 x 8 mm3 (ohne Berticksichtigung der zusatzlich gedruckten Stiitzstrukturen
mit einer Hohe von 4 mm) unter Verwendung der optimierten Volumen-Prozessparameter (aber
mit unterschiedlichen Randparametern, siehe Tabelle 2) gedruckt. Beide Proben wurden auf ge-
genuberliegenden Seiten der Substratplatte in Stromungsrichtung des Prozessgases positioniert.
Aus ihnen wurde unmittelbar oberhalb der Stitzstruktur jeweils eine Scheibe (Dicke ca. 1,1 mm)
herausgetrennt, deren Sauerstoff-, Stickstoff- und Wasserstoffgehalt am Helmholtz-Zentrum Her-
eon (Mitglied im PA) mittels des HeilRgasextraktionsverfahrens bestimmt wurde. Die Bauteilbe-
reiche unmittelbar oberhalb der gedruckten Stltzstrukturen sind hierbei besonders von Interesse,
da sie den hdchsten Sauerstoff-, Stickstoff- und Wasserstoffgehalt aufweisen sollten, da mit zu-
nehmender Bauteilhdhe die Reinheit der Prozessgasatmosphére steigen sollte. Durch die Ana-
lyse von lediglich zwei Proben pro Druck sind die Ergebnisse moéglicherweise nicht vollstandig
reprasentativ fur alle Proben, die wahrend eines Druckes auf die Substratplatte gedruckt werden.
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Abbildung 20: Querschnitt eines aus CP-Titan Grade 1 gedruckten Mus-
ter-Dentalimplantates (Panorama-Aufnahme, polierter Zustand) und zuge-
horige technische Zeichnung. Im unteren Bereich des Implantates sind
die zum Druck verwendeten Stiitzstrukturen zum Teil noch vorhanden.

Die Ergebnisse zeigen dennoch, welche Sauerstoff-, Stickstoff- und Wasserstoffgehalte prinzipi-
ell zu erwarten sind. Tabelle 5 listet die Ergebnisse (Mittelwert mit angegebener Standardabwei-
chung) zusammen mit dem Sauerstoff-, Stickstoff und Wasserstoffgehalt des Ausgangspulvers
gemal dem erhaltenen Abnahmepriifzeugnis EN 10204-3.1. Dieses Pulver wurde bei Druck 8
erstmals eingesetzt. Zu erkennen ist, dass der Sauerstoff-, Stickstoff- und Wasserstoffgehalt be-
reits beim ersten Druck deutlich ansteigt und der zweite Druck des Pulvers (Druck 9) zu einer
weiteren Erhdhung zu flhren scheint. Dies betrifft insbesondere den Stickstoffgehalt, der sehr
hoch ausfallt und die maximal erlaubten Stickstoffgehalte aller nach ASTM B348-13 standardi-
sierten Titanlegierungen Ubersteigt (2). Fir CP-Titan sind nach ASTM F67-13 je nach Grade ma-
ximal 0,03% oder 0,05% Stickstoff erlaubt (3). Die ermittelten Wasserstoffgehalte sind dabei un-
terhalb der zugelassenen Maximalwerte (3). Die chemische Zusammensetzung des Materials di-
rekt oberhalb der Stutzstruktur ist daher au3erhalb des gemafly Norm fir CP-Titan zuldssigen
Bereiches. Fur Implantatanwendungen ist daher allein aus normativen Gesichtspunkten Titanpul-
ver mit einer besonders niedrigen Stickstoff-Ausgangskonzentration notwendig, um nach dem
LPBF-Druck den erlaubten Stickstoffgehalt der jeweiligen Legierung einzuhalten. Dies ist auch in
Hinblick auf die mechanischen Eigenschaften zu berlcksichtigen, da von einer Versprédung
durch Stickstoff ausgegangen werden kann. Dies gilt ahnlich auch fir den Sauerstoffgehalt, da
dieser einen deutlichen Einfluss auf das mechanische Verhalten bzw. die mechanischen Eigen-
schaften hat (4), wie in Abschnitt 3.5 noch dargelegt wird, und gemag Tabelle 5 bereits beim ers-
ten Druck des Pulvers deutlich ansteigt. Nach dem ersten Druck Ubersteigt der Sauerstoffgehalt
dadurch die Grenze von 0,18% fur CP-Titan Grade 1 gemal® ASTM F67-13 und ist nahe dem
maximal erlaubten Gehalt von 0,25% von CP-Titan Grade 2 (3). Ein vergleichbarer
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Sauerstoffanstieg wurde beim LPBF-Druck von Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo nicht festgestellt.
Darauf und auf die mdglichen Griinde flr die unterschiedliche Sauerstoff- und Stickstoffaufnahme
wird in Abschnitt 3.4.2 eingegangen. In Hinblick auf eine Zertifizierung des LPBF-Prozesses fiir
den 3D-Druck von Implantaten lasst sich schlussfolgern, dass bezuglich der chemischen Zusam-
mensetzung von gedruckten Implantaten umfassende Untersuchungen notwendig sind.

Tabelle 5: Ergebnisse der gemessenen mittleren Sauerstoff-, Stickstoff- und Wasserstoffgehalte jeweils mit
Angabe der Standardabweichung. Angegeben ist zusatzlich der Sauerstoff-, Stickstoff- und Wasserstoffgehalt
des Ausgangspulvers gemaR dem erhaltenen Abnahmepriifzeugnis EN 10204-3.1.

Sauerstoff [ug/g] Stickstoff [ug/g] Wasserstoff [ug/g]
Druck 8 2223 (153) 544 (33) 63 (3)
Druck 9 2394 (33) 668 (18) 70 (5)
Ausgangspulver 1500* 100* 10*
* gemal erhaltenem Abnahmepriifzeugnis EN 10204-3.1

Zur Untersuchung der Textur, die nach dem LPBF-Druck von CP-Titan unter Verwendung des
optimierten Volumen-Prozessparametersatzes vorliegt, wurden an insgesamt drei Proben zweier
Drucke (Druck 8 und 9) Texturmessungen durchgefihrt. Die Orientierung der jeweils untersuch-
ten Schliffebene war dabei unterschiedlich. Abbildung 21 zeigt beispielhaft die experimentellen,
unvollstandigen Polfiguren (Isolinien der gemessenen Intensitat) einer Probe von Druck 9, bei der
eine Ebene gemessen wurde, in der die Aufbaurichtung (Richtung ,BD“) und die Gasstromrich-
tung (entgegengesetzt zur eingezeichneten Querrichtung ,TD®) liegen. Die Texturmessungen
wurden bis zu einem Kippwinkel von ca. 70° durchgefiihrt. Die zur Analyse und Aufbereitung der
Messergebnisse verwendete Software zeichnet in den aufbereiteten Polfiguren jedoch auch Iso-
linien der Intensitat fir hdhere Kippwinkel ein, siehe Abbildung 21. Qualitativ ist erkennbar, dass
die drei untersuchten Netzebenenscharen eine Vorzugsorientierung aufweisen, d. h., dass eine
Textur vorliegt. Dies |asst sich auch fir die beiden anderen untersuchten Proben feststellen. Bei
Vergleich der drei Proben zeigt sich allerdings, dass trotz gleicher Volumen-Prozessparameter
Unterschiede in der Textur bzw. in der Lage der Pole der Netzebenenscharen vorliegen. Diese
Texturunterschiede kénnen durch eine Kombination aus messtechnischen (Messstatistik: zu ge-
ringe Anzahl an ,gemessenen® ehemaligen -Kdérnern) und kristallographischen Ursachen (Un-
terschiedliche kristallographische Orientierung der ehemaligen p-Kérner bei Einhaltung der typi-
schen Orientierung <100>g||Aufbaurichtung (17), Symmetrie der B-Elementarzelle und Umwand-
lung unterschiedlicher Netzebenen bei der f zu oo Umwandlung gemal’ der Burgers-Beziehung)
resultieren. Weitere Einflisse auf die Messergebnisse wurden bereits in Abschnitt 2.6.2 beschrie-
ben. Es ist daher grundsatzlich davon auszugehen, dass unterschiedliche Schliffebenen dersel-
ben Probe unterschiedliche Polfiguren aufweisen, Polfiguren wie in Abbildung 21 daher nicht die
Gesamttextur einer Probe wiederspiegeln sondern nur die Textur der untersuchten Schliffebene
bzw. des mit der Rdntgenstrahlung analysierten Volumens. Anhand einer ODF-Analyse konnte
fur die in Abbildung 21 dargestellten Polfiguren ein Texturindex (nach Bunge) von ca. 2,2 berech-
net werden. Grundsatzlich kann dieser Texturindex nach Bunge einen Wert zwischen 1 (textur-
freie Probe) und unendlich (idealer Einkristall) annehmen (142). Bei den beiden anderen unter-
suchten Proben wurde ein Texturindex von ca. 1,7 und 1,9 bestimmt. Analog zu den qualitativen
Polfiguren werden die bestimmten Texturindexe nur fir die untersuchten Schliffebenen bzw. die
analysierten Volumina giiltig sein und nicht die jeweilige Texturscharfe der Gesamtprobe wieder-
geben, vergleiche mit Abschnitt 2.6.2. Aufgrund der Ergebnisse ist dennoch davon auszugehen,
dass LPBF-gedrucktes CP-Titan mit den hier verwendeten Prozessparametern keine scharfe
Textur aufweist, die Anisotropie daher vergleichsweise gering ausfallen sollte. Dies zeigt sich
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Abbildung 21: Experimentelle, unvollstindige Polfiguren einer CP-Titan Probe gedruckt mit optimierten Volu-
men-Prozessparametern

auch in den durchgefiihrten Zugversuchen, siehe Abschnitt 3.5. Auch Wysocki et al. (27) konnten
bei ihren LPBF-Drucken einen sehr geringen Texturindex von CP-Titan erzielen, anisotrope me-
chanische Eigenschaften waren aber dennoch vorhanden. Auch Li et al. (28) konnten nach ihren
Aussagen CP-Titan mit einer geringen Textur und isotropen mechanischen Eigenschaften dru-
cken, die Texturanalysen und mechanischen Versuche (Druckversuche) scheinen allerdings we-
nig umfassend gewesen zu sein.

3.4.2. Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo

Analog zu CP-Titan wurde fur Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo zunachst Uber ein Doehlert-Design
eine Volumen-Prozessparameteroptimierung durchgefihrt, um eine mdglichst hohe relative
Dichte im gedruckten Zustand zu erzielen. Daflir wurde versucht, die bei CP-Titan verwendete
Versuchsreiche (Druck 5, Tabelle 2) zu wiederholen mit Ausnahme von Anpassungen der Druck-
einstellungen der Bauteilrander. Beim LPBF-Druck zeigte sich jedoch, dass u. A. die Prozessier-
barkeit des Pulvers bzw. der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo sich deutlich von CP-Titan
unterscheidet. Aufgrund einer zu starken Spritzerbildung als auch der Beschadigung der Be-
schichterlippe durch hochstehende Kanten musste der Druck von mehreren Proben abgebrochen
und das Doehlert-Design daher angepasst werden. Aufgrund dessen wurde u. a. der untersuchte
experimentelle Raum verkleinert, siehe Tabelle 2 (Druck 11).

Bereits die Mehrzahl der untersuchten Prozessparametersatze des angepassten Doehlert-De-
signs fuhrten zu einer hohen relativen Dichte im gedruckten Zustand: Lediglich drei Proben wie-
sen eine Porositat von im Mittel mehr als 0,1% auf. Die hochste gemessene Porositat betrug
lediglich ca. 1,7%. Die durchgefuhrte Regressionsanalyse zur Ermittlung einer Gleichung, die die
zu erwartende Porositat bzw. relative Dichte in Abhangigkeit der Laserleistung, Lasergeschwin-
digkeit und hatch distance beschreibt, flhrt zu einem ungefahren R%-Wert bzw. korrigierten R2-
Wert von sehr guten 0,99 bzw. 0,97 mit einem grofiten Residuum (Unterschied zwischen berech-
neter und tatsachlicher Porositat) von lediglich ca. 0,1%. Die ermittelte Regressionsgleichung gibt
die gemessenen Porositaten daher sehr gut wieder. Die p-Werte der Regressionskoeffizienten,
die andeuten, ob der entsprechende Term einen signifikanten Einfluss auf die Porositat hat (164)
fallen insbesondere fir den linearen und quadratischen Term der Lasergeschwindigkeit sehr
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Abbildung 22: Fiir den LPBF-Druck von Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo ermitteltes Prozessparameterfenster (Iso-
linien der relativen Dichte) fiir zwei feste hatch distances

niedrig aus und zeigen damit, dass die Lasergeschwindigkeit beim Druck einen deutlichen Ein-
fluss hat. Dies zeigt sich visuell in Abbildung 22, in der das ermittelte Prozessparameterfenster
als Isolinien der zu erwartenden relativen Dichte fiir zwei diskrete hatch distances von 0,075 mm
und 0,1 mm dargestellt ist. Die deutlichen Unterschiede zum Prozessparameterfenster von CP-
Titan, vergleiche mit Abbildung 17 (man beachte die unterschiedliche Einteilung der Abszisse und
Ordinate), legen nahe, dass beide Pulver bzw. Legierungen eine unterschiedliche Prozessierbar-
keit im LPBF-Druck aufweisen. Dies zeigt, dass zumindest bei gro3en Unterschieden in der Le-
gierungszusammensetzung oder der eingesetzten Pulver eine erneute Prozessparameteropti-
mierung notwendig sein kann. Das ermittelte Prozessparameterfenster gibt allerdings nicht in al-
len Fallen die tatsachlich erzielte relative Dichte bzw. Porositat exakt wieder. Dies zeigt Abbildung
23. In Teilbild (a) ist der metallographische Schiliff (polierter Zustand) einer Probe zu sehen, bei
der ein Randbereich (Hdlle) mit anderen Prozessparametern gedruckt wurde als der Kern der
Probe. Die Parameter der Hiille sind in Teilbild (b) in das fir die Legierung ermittelte Prozesspa-
rameterfenster eingezeichnet (roter Punkt). Gemal dem Ergebnis der Regressionsanalyse sollte
sich eine relative Dichte von mehr als 99% ergeben. Der metallographische Schliff zeigt jedoch,
dass die ,Hulle* zahlreiche Poren aufweist. Das ermittelte Prozessparameterfenster gibt daher
nicht fir alle Kombinationen aus Laserleistung, Lasergeschwindigkeit und hatch distance die tat-
sachliche Porositat richtig wieder. Dies zeigt sich auch bei der Berechnung des stationaren Punk-
tes der ermittelten Regressionsgleichung, der den Prozessparametersatz ergeben soll, bei dem
die relative Dichte maximal ist: Dieser stationare Punkt liegt rechnerisch bei einer negativen La-
serleistung und daher bei einem physikalisch unsinnigen Wert. Mdglicherweise war der in der
Versuchsreihe mit dem Doehlert-Design untersuchte experimentelle Raum zu klein, um hohe Po-
rositaten z. B. in Folge von zu niedriger Laserleistung (Anbindungsfehler) richtig wiederzugeben.

Auf Basis des ermittelten Prozessparameterfensters und weiteren Uberlegungen wurde ein Vo-
lumen-Prozessparametersatz als Ergebnis der Optimierung festgelegt. Gewahlt wurde eine La-
serleistung von 250 W, eine hatch distance von 0,12 mm und eine Lasergeschwindigkeit von
1372 mm/s. Die bereits beim Doehlert-Design verwendete Rotation des Scanmusters wurde bei-
behalten. Zur Validierung dieser Parameter wurden mehrere Wirfel mit diesen Einstellungen ge-
druckt (Druck 12 aus Tabelle 2) und zwei Proben, die an unterschiedlichen Positionen auf der
Substratplatte positioniert waren, auf ihre Porositat hin untersucht. Abbildung 24 zeigt die me-
tallographischen Schliffe beider Proben im polierten Zustand. Bei ihnen konnte eine mittlere Po-
rositat von ca. 0,03 bzw. 0,02% bei einer jeweils maximal gemessenen Porositat
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Abbildung 23: (a) LPBF-gedruckte Probe (metallographischer Schiliff, polierter Zustand) der Legierung Ti-
0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo, die aus einem Kern und einer Hiille besteht, die mit individuellen Parametern
gedruckt wurden. (b) Prozessparameter der Hiille (roter Punkt) eingezeichnet im Prozessparameterfenster
der Legierung

(Einzelmesswert) von ca. 0,12 bzw. 0,03% bestimmt werden. Die im rechten Teilbild dargestellte
Probe weist im oberen Probenbereich jedoch eine grof3e Porositat auf, die bei der verwendeten
Methode zur Porositatsmessung unberticksichtigt blieb. Da es sich um einen einzeln auftretenden
Defekt handelt, ist nicht davon auszugehen, dass er aus grundsatzlich unzureichenden Pro-
zessparametern resultiert. Die durchgefuhrte Prozessparameteroptimierung kann daher als er-
folgreich angesehen werden, mit Ausnahme der im folgenden Absatz beschriebenen Einschran-
kungen. Zusammen mit den beim Doehlert-Design untersuchten Prozessparametersatzen mit
sehr geringer Porositat stehen daher prinzipiell mehrere Volumen-Prozessparameter bzw. ein
Prozessparameterfenster flir den LPBF-Druck von kleinen Proben der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-
0,09C-2,1Mo zur Verfigung.

Der festgelegte, optimierte Prozessparametersatz flhrt allerdings nicht in allen Fallen zu guten
Resultaten. Neben dem bereits beschriebenen gréferen Defekt einer der beiden zur Validierung
untersuchten Proben, wiesen gedruckte Zugprobenrohlinge deutliche Anbindungsfehler auf,
siehe Abschnitt 3.5. Dies deutet darauf hin, dass zuséatzliche Faktoren wie z. B. die Geometrie
der gedruckten Bauteile oder auch die verwendeten Prozessparameter zum Druck der Bauteil-
rander einen Einfluss haben kdénnen, die im Rahmen des verwendeten Doehlert-Designs nicht
bertcksichtigt wurden. Zusatzlich zu diesen Porositaten weisen die untersuchten Proben, wie in
Abbildung 24 zu erkennen ist, deutliche Risse auf, die vom Probenrand oder von der Stutzstruktur
auszugehen scheinen. Die anzunehmenden Grinde fir die Ausbildung von Rissen in den Proben
dieser Legierung werden in Abschnitt 3.5 aufgefihrt und diskutiert.

Abbildung 25 (a) zeigt das Geflige der Legierung in der Mitte der mit optimierten Prozesspara-
metern gedruckten Probe im gedruckten Zustand. Es ist ein martensitisches Geflige erkennbar,
welches gegeniber dem von CP-Titan, siehe Abbildung 18, deutlich feiner ist (man beachte die
unterschiedlichen VergréRerungen der Gefligeaufnahmen). Aufgrund der schlechten Erkennbar-
keit von ehemaligen B-Korngrenzen sind einzelne ehemalige B-Kdérner nicht immer eindeutig
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Abbildung 24: Metallographischer Schliff (polierter Zustand) der zur Validierung des
ermittelten, optimierten Volumen-Prozessparametersatzes gedruckten Proben

identifizierbar. Dennoch lassen sich teilweise kolumnar in Aufbaurichtung orientierte ehemalige
B-Korner erkennen. Die B-Korngrofie scheint sehr heterogen auszufallen mit feinen als auch gro-
Reren B-Koérnern. Letztere scheinen eine Lange oder Breite von mehr als 100 ym aufzuweisen.
Im Bereich der gedruckten Stiitzstruktur und des Uberganges zum Volumen (erste gedruckte
Lagen) der Probe in direkter Angrenzung zu oder oberhalb von wahrend des Druckes unaufge-
schmolzenen Pulverpartikeln liegen teilweise globulare Korner vor. Anzunehmen ist, dass deren
Bildung auf geanderte Erstarrungsbedingungen in diesen Probenbereichen zurtickzufuhren ist,
die eine globular-dendritische Erstarrung begulnstigt haben. Denkbar ware z. B. ein geringerer
Temperaturgradient in Folge einer Warmableitung Uber unaufgeschmolzene Pulverpartikel. Nicht
ausgeschlossen werden kdénnen Einflisse der Prozessparameter der Stitzstruktur, die sich von
den Volume-Parametern der Probe unterscheiden. Signifikante Gefligeunterschiede der letzten
aufgeschmolzenen Pulverlage zum Gefiige in der Mitte der Probe durch eine mdgliche in-situ
Warmebehandlung wahrend des Druckes sind nicht vorhanden. Aussagen zur Erstarrung der
einzelnen Schmelzbader in der letzten prozessierten Pulverlage sind nicht mdglich, da die ehe-
maligen B-Korner nicht eindeutig identifizierbar sind. Die Harte der beiden zur Validierung der
Prozessparameter gedruckten Proben fallt mit im Mittel 431 bzw. 429 HV10 sehr hoch aus.

Abbildung 25 (b) zeigt das Gefuge nach Durchfuhrung einer anschlielenden Spannungsarmglu-
hung unter Schutzgas bei 700°C fir 90 min mit Ofenabkuhlung. Die in Abschnitt 3.5 beschriebe-
nen Zugversuche wurden in diesem Zustand durchgefiihrt. Verglichen mit dem Gefiige nach dem
LPBF-Druck, siehe Abbildung 25 (a), liegt deutlich B-Phase vor. Die B-Kdrner sind teilweise sehr
fein und bilden im Wesentlichen keine ausgepragten, langen -Sdume entlang von a-Lamellen,
sodass zwar ein Martensitzerfall eingesetzt hat, jedoch deutliche Unterschiede zu den in Ab-
schnitt 3.6 beschriebenen Gefligen bzw. zu einem lamellaren Geflige vorliegen. Teilweise sind
jedoch auch grofiere B-Kdrner und B-Strukturen mit komplizierterer Geometrie vorhanden. Die
Harte betragt im Mittel 390 bzw. 394 HV10 (zwei geprtifte Proben) und ist damit niedriger als die
Harte im gedruckten Zustand, jedoch héher als die der in Abschnitt 3.6 untersuchten Geflige.
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Abbildung 25: Gefiige (REM-Bilder, BSE-Detektor) der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo im mit optimier-
ten Prozessparametern gedruckten Zustand (a) und nach einem anschlieBenden Spannungsarmglithen unter
Schutzgas bei 700°C fiir 90 min mit Ofenabkiihlung (b) jeweils in der Mitte der Probe

Abbildung 26 zeigt die Schliffe zweier gedruckter Muster-Dentalimplantate mit der zugehdrigen
technischen Zeichnung. Beide Implantate wurden mit dem optimierten Volumen-Prozessparame-
tersatz, aber unterschiedlichen Rand-Parametern gedruckt. Mit Ausnahme von vereinzelten Po-
rositdten (mdglicherweise auch oberflachliche Rilckstande) liegt qualitativ eine hohe relative
Dichte vor. Deutlich zu erkennen ist der Einfluss der Rand-Prozessparameter — in diesem Fall
einer verringerten Laserleistung, vergleiche die Einstellungen von Druck 13 und 14 aus Tabelle
2 — auf die Oberflachenqualitat, die in Teilbild (a) (héhere Leistung) deutlich besser ausfallt. Das
Implantat aus Teilbild (b) weist zusatzlich kleinere Risse auf der rechten Seite auf. Diese konnten
auch beim linken Implantat, jedoch nicht in der untersuchten Schliffebene vorliegen, vergleiche
mit Abbildung 24. Erwartungsgemaf konnten auch bei Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo analog zu
CP-Titan, siehe Abbildung 20, die Strukturen der Sacklohbohrung, die ein Gewinde nachstellen
sollten, nicht gut gedruckt werden. Es zeigt sich daher erneut, dass flr derartige Strukturen eine
zerspanende Endbearbeitung notwendig ist, sofern die Verbindung des Abutments mit dem Im-
plantat nicht konstruktiv angepasst wird. Auffallig ist, dass die Abmessungen des in Abbildung
26 (a) gedruckten Muster-Dentalimplantates — insbesondere die Gesamtbreite als auch der
Durchmesser der Sacklochbohrung — deutlich zu gering ausfallen. Moéglich ist, dass dieses Im-
plantat bei der metallographischen Probenpraparation nicht genau bis zur Mitte heruntergeschlif-
fen wurde. Die Abmessungen des Implantates aus Teilabbildung (b) weisen hingegen eine deut-
lich bessere Ubereinstimmung mit den Soll-Abmessungen der technischen Zeichnung auf. Alter-
nativ kdnnten (zusatzlich) Feineinstellungen der Druckparameter einen Einfluss haben, die im
Rahmen von praxisnahen Druckversuchen angepasst werden muissen.

Analog zu LPBF-gedrucktem CP-Titan, siehe die Ausfuhrungen in Abschnitt 3.4.1, wurde an ge-
druckten Proben aus Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo der Sauerstoff-, Stickstoff- und Wasserstoff-
gehalt am Helmholtz-Zentrum Hereon (Mitglied im PA) mittels des Heildgasextraktionsverfahrens
bestimmt. Die beiden Proben (Druck 12 aus Tabelle 2) wurden mit dem ermittelten, optimierten
Volumen-Prozessparametersatz gefertigt und waren auf gegeniberliegenden Seiten der Sub-
stratplatte in Richtung der Gasstromung platziert, um einen Positionseinfluss bzw. Einfluss der
Gasstromung berlcksichtigen zu kénnen. Das analysierte Probenmaterial wurde dicht oberhalb
der gedruckten Stitzstrukturen der Proben entnommen und sollte daher den héchsten Sauer-
stoff-, Stickstoff- und Wasserstoffgehalt aufweisen. Da lediglich an zwei Probenstiickchen Mes-
sungen durchgefihrt wurden, sind die Ergebnisse u. U. nicht reprasentativ fur alle auf die
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Abbildung 26: Querschnitt zweier aus Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo gedruckter Muster-
Dentalimplantate (Panorama-Aufnahmen, polierter Zustand) und zugehorige technische
Zeichnung. Die Implantate wurden mit den optimierten Volumen-Prozessparametern,
aber unterschiedlichen Rand-Prozessparameter gedruckt. Im unteren Bereich der Im-
plantate sind die zum Druck verwendeten Stiitzstrukturen zum Teil noch vorhanden. Im-
plantat (a): Druck 13 und Implantat (b): Druck 14, siehe Tabelle 2.

Substratplatte gedruckten Proben. Fir den Druck wurde bis dato ungenutztes, lediglich vorab
gesiebtes Pulver der Legierung verwendet, sodass die Messergebnisse die Aufnahme bei erst-
maliger Verwendung von neuem Pulver wiederspiegeln. Ermittelt wurde ein Sauerstoff-, Stick-
stoff- und Wasserstoffgehalt von im Mittel 6641 ug/g, 254 ug/g bzw. 48 ug/g bei einer empirischen
Standardabweichung von 38 pg/g, 12 yg/g bzw. 8 pg/g. Im Vergleich zu CP-Titan, siehe Ab-
schnitt 3.4.1, ist deutlich ersichtlich, dass die Sauerstoffaufnahme gegeniber dem Ausgangspul-
ver — wenn Uberhaupt — sehr gering ausfallt, da dieses gemal Abnahmeprifzeugnis EN 10204-
3.1 einen Sauerstoffgehalt von 0,660% aufwies. Die gemessenen hoéheren Sauerstoffgehalte
kénnen auch auf eine unterschiedliche chemische Zusammensetzung der Pulverpartikel zurlick-
zufuhren sein, denn eine perfekte homogene chemische Zusammensetzung des Pulvers ist nicht
zu erwarten. Demgegenuber stieg der Stickstoffgehalt von 0,004% auf ca. 0,0254% deutlich an,
liegt allerdings weiterhin unter dem Grenzwert von 0,03% bzw. 0,05% von CP-Titan Grade 1 bzw.
4 gemafll ASTM F67-13 (3). Auch der Wasserstoffgehalt ist mit ca. 0,005% unter dem Grenzwert
der ASTM F67-13 (3). Die niedrigere Sauerstoff- und Stickstoffaufnahme von Ti-0,660-0,5Fe-
0,09C-2,1Mo gegeniber CP-Titan im jeweils durchgeflhrten Druck kann mehrere Ursachen ha-
ben. Zum einen ist davon auszugehen, dass sowohl die Prozessparameter als auch die Anzahl
der auf die Substratplatte gedruckten Proben den Sauerstoff- und Stickstoffgehalt beeinflussen.
Letzteres bestimmt, wie viel Material den verbliebenen Restsauerstoff und -stickstoff in der Pro-
zesskammer aufnehmen kann, bevor die Stutzstrukturen fertig gedruckt und die eigentlichen Bau-
teile erzeugt werden. In diesem Fall unterschieden sich die ausgewerteten Druckjobs von CP-
Titan und Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo sowohl in den Prozessparametern als auch in den
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Abbildung 27: Experimentelle, unvollstindige Polfiguren einer Probe aus Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo gedruckt
mit optimierten Volumen-Prozessparametern

gedruckten Proben. Auf ahnliche Weise werden voraussichtlich die Stutzstrukturen (Art, Anzahl
und Hohe) und die Reinheit der Prozessatmosphare bei Start des Druckvorganges die Ergeb-
nisse beeinflussen. Bezuglich der Sauerstoffaufnahme ist zusatzlich denkbar, dass die verwen-
deten Pulver z. B. in Form des Grades der Voroxidation der einzelnen Partikel oder der Partikel-
groéRe einen Einfluss haben. Fir eine industrielle Anwendung des LPBF-Druckes fur die Herstel-
lung von Implantaten oder Abutments muss der Sauerstoff-, Stickstoff- und Wasserstoffgehalt
daher an praxisnahen Versuchen (festgelegte Anzahl an gedruckten Dentalimplantaten auf der
Substratplatte, festgelegte Prozessparameter und festgelegtes Pulver) ermittelt werden.

An einer der beiden Proben, die zur Validierung der ermittelten, optimierten Prozessparameter
gedruckt wurden, wurde zusatzlich eine Phasenanalyse mittels Réntgenbeugung durchgefihrt.
In diesem Zustand konnte in Ubereinstimmung mit den Ergebnissen der Gefligeanalyse lediglich
o-Phase nachgewiesen werden. Anhand der Intensitatsverhaltnisse der a-Peaks zeigt sich, dass
die Probe keine signifikante Textur aufweisen sollte. Dies ergibt sich zusatzlich durch die Ergeb-
nisse der an beiden Proben durchgefiuhrten Texturmessungen. In Abbildung 27 sind die ermittel-
ten unvollstandigen Polfiguren der {1010}-, {0002}- und {1011}-Netzebenenscharen einer der
beiden Proben dargestellt fir eine Ebene, in der die Aufbaurichtung (Richtung ,BD“) und die
Gasstromrichtung (entgegengesetzt zur eingezeichneten Querrichtung ,, TD“) liegen. Angemerkt
sei, dass in den Polfiguren aufgrund der zur Auswertung verwendeten Software auch Intensitaten
fur Kippwinkel von mehr als 70° eingezeichnet sind, die Texturmessungen jedoch nur bis zu die-
sem Winkel durchgefiihrt wurden. Im Vergleich zu den Polfiguren von CP-Titan, vergleiche mit
Abbildung 21, wird deutlich, dass qualitativ keine ausgepragten Pole vorhanden sind. Dies gilt
analog auch fur die zweite untersuchte Probe der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo, auch
wenn sich die Polfiguren qualitativ unterscheiden. Quantitativ konnte in beiden Fallen eine Tex-
turindex (nach Bunge) von ca. 1,2 ermittelt werden. Wie bereits in Abschnitt 3.4.1 beschrieben,
sind die qualitativen und quantitativen Ergebnisse jedoch ggf. nur fir die untersuchten Schliffebe-
nen bzw. untersuchten Probenvolumina glltig. Eine Aussage zur Textur der Gesamtprobe ist
nicht eindeutig mdglich. Dennoch ist auf Basis der Ergebnisse davon auszugehen, dass Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo im mit optimierten Prozessparametern gedruckten Zustand keine signifikante
Richtungsabhangigkeit der mechanischen Eigenschaften aufweist.
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3.4.3. Pulvermischungen

3.4.3.1. Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B
Die REM-Analyse der Pulvermischung der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B, die
aus elementarem Bor-Pulver und vorlegiertem Pulver der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-
2,1Mo hergestellt wurde, zeigte, dass die Pulverdurchmischung prinzipiell erfolgreich war, eine
homogene Mischung jedoch nicht erzielt werden konnte: Zum einen konnten gréRRere Bor-Teil-
chen oder Strukturen mit einer Grofte von mehr als 2 um (GréRe der Bor-Partikel gemaf Analy-
sezertifikat) identifiziert werden. Moéglicherweise lassen sich diese auf die Bildung von Agglome-
raten zurUckflhren. Zum anderen waren Anzeichen fur lokale Anreicherungen von Bor-Teilchen
vorhanden. Beim Aufschmelzen der Pulverschichten kénnten daher lokal unterschiedliche Bor-
Gehalte vorliegen mit entsprechend lokalen Effekten z. B. auf die Erstarrung oder das Gefluge.

Abbildung 28 (a) zeigt eine Panorama-Aufnahme (geatzter Zustand) einer mit den optimierten
Prozessparametern der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo gedruckten Probe dieser Pulver-
mischung. Erkennbar ist eine ausgepragte Rissbildung mit teilweise stark verzweigten Rissen,
die auf einen kristallographischen Rissfortschritt hindeuten. Bei der detaillierten Gefligeauswer-
tung zeigten sich zwei Stellen, an denen der Rissfortschritt erkennbar entlang ehemaliger 3-Korn-
grenzen erfolgte, die aufgrund dessen Schwachstellen im Geflige sein konnten. Im Gegensatz
zu CP-Titan und Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo sind die ehemaligen -Korngrenzen als auch teil-
weise die einzelnen Schmelzbader sehr gut zu erkennen. Stellenweise sind Bereiche vorhanden,
in denen der Atzangriff durch das Atzmedium der metallographischen Probenpraparation 6értlich
ausgepragter ist, beispielsweise in der Mitte von Abbildung 28 (b), das ein REM-Bild (BSE-De-
tektor) des Gefuges im Bereich der Mitte der Probe zeigt. Mdglicherweise ist ein lokal erhdhter
Bor-Gehalt dafur verantwortlich, was gemafl der oben beschriebenen Analyse der Pulvermi-
schung nicht auszuschlieBen ist. In Bezug auf Ti-6Al-4V konnten Ebel et al. (165) eine — wenn
auch geringfugige — Verringerung der Korrosionsbestandigkeit der Legierung durch Bor ermitteln.
Maoglicherweise hat auch die (lokale) Ausscheidung von TiB einen Einfluss auf die Korrosionsbe-
standigkeit (165), derartige Ausscheidungen konnten in REM-Aufnahmen jedoch nicht identifi-
ziert werden. Auch die an einer (anderen) Probe durchgefiihrte Phasenanalyse mittels Rontgen-
beugung ergab keine Hinweise auf das Vorliegen von TiB im gedruckten Zustand. Zusatzlich sind
im Gefluge der in Abbildung 28 dargestellten als auch in anderen Proben Partikel vorhanden, die
vermutlich unaufgeschmolzene Bor-Partikel oder -Agglomerate sein werden.

Das REM-Bild in Abbildung 28 (b) zeigt ein martensitisches Gefuge mit deutlich ausgepragten
ehemaligen B-Korngrenzen (Aneinanderkettung einzelner ,Lécher), was vermutlich durch einen
LochfraR des Atzmediums der metallographischen Probenpraparation hervorgerufen wurde. Teil-
weise liegen sehr feine ehemalige, rundliche B-Kdérner vor. Im Wesentlichen weisen die Korner
jedoch eine langliche Orientierung in Erstarrungsrichtung einzelner Schmelzbader oder in Auf-
baurichtung des LPBF-Druckes auf. Im direkten Vergleich zur mit den gleichen Prozessparame-
tern gedruckten Probe der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo, vergleiche mit Abbildung
25 (a) (man beachte die unterschiedlichen VergréRerungen bzw. Mal3stébe), ist eine hdhere An-
zahl von ehemaligen B-Kornern vorhanden. Gemalf} der an einer anderen Probe durchgeflhrten
Phasenanalyse konnte in Ubereinstimmung mit den Beugungsexperimenten von FE 2 zusétzlich
zu Martensit auch p-Phase im Geflge vorliegen, da im betreffenden Winkelbereich des Haupt-
peaks der B-Phase ein erhohtes Untergrundrauschen im Diffraktogramm vorliegt, was weder TiB
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Abbildung 28: LPBF-gedruckte Probe der Pulvermischung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B im gedruckten

Zustand (optimierte Prozessparameter der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo). (a) Panorama-Aufnahme im
gedtzten Zustand. (b) REM-Bild (BSE-Detektor) des Gefiiges im Bereich der Mitte der Probe.

noch a-Titan, elementarem -Bor oder dem Einbettmittel zugeordnet werden kann. Dies ist ein
Unterschied zu den Ergebnissen an der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo, bei der bei Beu-
gungsexperimenten an einer mit den optimierten Prozessparametern gedruckten Probe lediglich
o- bzw. a’-Phase nachgewiesen werden konnte, siehe Abschnitt 3.4.2. Das Legierungselement
Bor soll jedoch als a-Stabilisator wirken (166), sofern aufgrund der geringen Loslichkeit des Ele-
mentes in Titan (125) und der geringen Menge in der Legierung tUberhaupt von einem nennens-
werten Effekt auf die Stabilitat der a-Phase ausgegangen werden kann. Sofern tatsachlich -
Phase im Geflige vorhanden ist, kann diese grundsatzlich entweder aus einem in-situ Marten-
sitzerfall oder aus einer unvollstdndigen martensitischen Umwandlung wéahrend der Abklhlung
resultieren. Die in Aufbaurichtung der Probe durchgefiihrte Harteprifung ergab mit Einzelmess-
werten zwischen 447 und 457 HV10 jedoch keine signifikanten ortlichen Harteunterschiede, die
auf einen Martensitzerfall hindeuten wirden. Auch anhand von hochauflésenden REM-Aufnah-
men der Probe lasst sich nicht eindeutig feststellen, ob B-Kérner zwischen Martensitplatten vor-
liegen. Stellenweise deuten sich B-Korner an, eine eindeutige Unterscheidung von sonstigen Ge-
fligebestandteilen bzw. Gefligemerkmalen ist jedoch nicht mdglich. Ob tatsachlich -Phase im
Gefuge vorliegt und ob diese aus einem Martensitzerfall oder einer unvollstandigen martensiti-
schen Umwandlung resultiert, lasst sich daher abschlieRend nicht eindeutig feststellen.

Sowohl im Bereich der gedruckten Stitzstruktur als auch der Probenbeschriftung auf der Ober-
seite der Probe sind Gefligebereiche vorhanden, in denen lokal viele oder ausschlie3lich globu-
lare ehemalige B-Korner vorliegen. Abbildung 29 (a) zeigt dies fir einen Bereich innerhalb der
gedruckten Stutzstruktur. Es ist deutlich zu erkennen, dass sich globulare ehemalige B-Korner in
Folge einer globular-dendritischen Erstarrung in diesem Bereich gebildet haben, die sich im wei-
teren Verlauf der Abkuhlung in Martensit umwandelten. Diese als auch die globularen ehemaligen
B-Kérner im Bereich der Probenbeschriftung liegen in der Nahe des beim Druck unaufgeschmol-
zenen Pulverbettes. Es ist daher davon auszugehen, dass in diesen Bereichen gegenuber z. B.
der Probenmitte, vergleiche mit Abbildung 28 (b), lokal andere Erstarrungsbedingungen vorlagen,
beispielsweise durch einen niedrigeren Temperaturgradienten in Folge einer Warmeableitung
Uber unaufgeschmolzene Pulverpartikel, sodass eine globular-dendritische Erstarrung bzw. die
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Abbildung 29: Globulare ehemalige B-Korner im LPBF-gedruckten Zustand der Pulvermischung Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B (optimierte Prozessparameter der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo) im Bereich
der Stiitzstruktur (a) und der letzten gedruckten Pulverlage (b).

Ausbildung von globularen Kérnern beglinstigt war. Da die Stltzstruktur im Vergleich zur Probe
mit doppelter Pulverbetthdhe (60 um) und teilweise mit einer unterschiedlichen Laserleistung und
Lasergeschwindigkeit gedruckt wurde, kann auch ein Einfluss der Prozessparameter vorliegen.
Jedoch zeigen sich auch teilweise globulare Kérner an der Spitze von Schmelzbadern der zuletzt
erschmolzenen Pulverlage, siehe Abbildung 29 (b). In diesem Fall scheinen sich die epitaktisch
an der Schmelzbadgrenze entstandenen B-Koérner (23) zunachst langlich entlang der Erstar-
rungsrichtung ausgebildet zu haben, bis es zu einer globular-dendritischen Erstarrung mit Aus-
bildung von globularen (ehemaligen) B-Kornern in einem Teil oder in der gesamten Restschmelze
kam. Gemal Abschnitt 1.3.2 wird die konstitutionelle Unterkiihlung — ggf. in Kombination mit an-
deren Formen der Unterkiihlung wie z. B. der thermischen Unterkihlung — daher ab einem ge-
wissen Erstarrungsfortschritt im Schmelzbad ausreichend hoch gewesen sein, sodass sich unter
Aktivierung bestehender oder zusatzlich eingebrachter, potenterer Kristallisationskeime globulare
Kérner bilden konnten. Ob dabei bestehende oder in-situ wahrend der Erstarrung entstehende,
potentere Kristallisationskeime aktiviert wurden, konnte abschliel3end nicht ermittelt werden. Wie
bereits in Abschnitt 3.1.2 beschrieben, ware denkbar, dass sich TiB in der Schmelze gebildet hat
und als Kristallisationskeim wirkte. In beiden Fallen, einer erhohten konstitutionellen Unterkuh-
lung oder der Wirkung von TiB als Kristallisationskeim, kénnten lokale Anreicherungen des Le-
gierungselementes Bor verantwortlich gewesen sein, da nicht alle Schmelzbader diesen Uber-
gang zur Bildung von globularen Kérnern aufweisen. Der in Abbildung 29 (b) dargestellte, an der
Spitze des Schmelzbades vorliegende Bereich mit globularen Kérnern ist jedoch vergleichsweise
klein gegenuber der Schmelzbadtiefe. Es ist daher anzunehmen, dass beim Aufschmelzen einer
nachfolgenden Pulverlage diese globularen Kérner im Wesentlichen erneut aufgeschmolzen wer-
den, wie beispielsweise durch StJohn et al. (23) und Mereddy et al. (65) fur den LPBF-Prozess
bzw. das Lichtbogenauftragsschweifen beschrieben. Die Folge wird daher vermutlich die Ausbil-
dung des in Abbildung 28 (b) dargestellten Gefuiges sein, bei dem nur noch stellenweise globulare
und hauptsachlich Iangliche bzw. kolumnare ehemalige -Koérnern vorhanden sind.

Trotz der langlichen ehemaligen B-Kdérner ergeben sich bei der durchgeflihrten Texturanalyse
sehr gute Ergebnisse. Abbildung 30 zeigt die experimentellen, unvollstandigen Polfiguren der
Probe, die mit den optimierten Prozessparametern der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo
gedruckt wurde. Abgesehen von der Lage der Intensitatsmaxima sind die Polfiguren qualitativ
sehr ahnlich zu denen der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo, siehe Abbildung 27. Im
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Abbildung 30: Experimentelle, unvollstandige Polfiguren einer Probe der Pulvermischung Ti-0,660-0,5Fe-
0,09C-2,1Mo0-0,05B im gedruckten Zustand (optimierte Prozessparameter der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-
2,1Mo).

Gegensatz zu CP-Titan sind keine scharfen, klar definierten Pole vorhanden. Quantitativ ergibt
sich ebenfalls analog zu Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo ein Texturindex (nach Bunge) von ca. 1,2.
Auch bei dieser Probe ist daher davon auszugehen, dass im gedruckten Zustand keine signifi-
kanten anisotropen mechanischen Eigenschaften zu erwarten sind, auch wenn — wie bereits be-
schrieben — sich die Ergebnisse der Texturmessung lediglich auf die untersuchte Schliffebene
beziehen lassen und keine eindeutige Aussage beziglich der Gesamttextur der Probe maoglich
ist.

Den Einfluss der Volumen-Prozessparameter auf das Geflige im gedruckten Zustand zeigt Ab-
bildung 31 beispielhaft anhand von drei ausgewahlten Proben. Angegeben ist zusatzlich die je-
weilige Volumen-Energiedichte des verwendeten Prozessparametersatzes. Gefligeunterschiede
wurden bei diesem Vergleich lediglich fur das Probeninnere bestimmt, d. h. die Stutzstrukturen
und die zuletzt gedruckten Pulverlagen blieben im Gegensatz zu den vorherigen Betrachtungen
unbertcksichtigt. Beim Gefligebild aus Teilabbildung (a) der Probe, die mit der hdchsten Ener-
giedichte prozessiert wurde, lassen sich die ehemaligen -Korngrenzen nur schwach erkennen.
Dennoch ergibt sich insbesondere gegentber der bei gleicher Vergroflerung aufgenommenen
Gefugeaufnahme aus Abbildung 28 (b) der Eindruck, dass die Anzahl an ehemaligen 3-Kérnern
geringer ist, die B-Korner daher groRer sind. Dies konnte auf durch die Prozessparameter gean-
derte Erstarrungsbedingungen oder eine unterschiedliche Vergréberung der 3-Kérner im Verlauf
des Druckes hindeuten. Zusatzlich scheinen gegeniber den anderen Proben Unterschiede im
martensitischen Gefluge vorhanden zu sein. Diese kdnnten u. U. aus einem aufgetretenen Mar-
tensitzerfall resultieren, in dessen Folge andere mechanische Eigenschaften zu erwarten waren.
Die durchgefiihrten Harteprifungen zeigen, dass diese Probe mit im Mittel 431 HV10 die ge-
ringste Harte aufweist, wahrend bei den anderen Proben eine Harte zwischen im Mittel 441 und
455 HV10 gemessen wurde (an der Probe, die mit dem optimierten Prozessparametersatz von
Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo gedruckt wurde, konnte wegen bereits durchgefihrter weiterer
Analysen keine Harteprufung erfolgen). Bei einer typischen Messgenauigkeit von ca. 3% sind die
Harteunterschiede jedoch nicht signifikant genug, um eindeutig auf Unterschiede im martensiti-
schen Geflge ruckschlieRen zu kdnnen. Die Geflgebilder aus Abbildung 31 (b) und (c) sind dem
aus Abbildung 28 (b) sowohl in Hinblick auf die ehemaligen B-Kérner als auch hinsichtlich des
Martensits ahnlicher. Des Weiteren sind bei vielen Proben im Detail feine Substrukturen im
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Abbildung 31: Einfluss der Volumen-Prozessparameter auf das Gefiige der Pulvermischung Ti-0,660-0,5Fe-
0,09C-2,1Mo0-0,05B im gedruckten Zustand. Die Teilbilder (a) bis (c) zeigen das Gefiige ungefahr in der Mitte
der jeweiligen Probe. Teilbild (d) zeigt innerhalb des gekennzeichneten Bereiches feine Substrukturen. Die
Bilder (c) und (d) wurden nachtraglich aufgehellt.
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Geflige zu erkennen, die sich visuell von den ehemaligen f-Korngrenzen unterscheiden. Beispiel-
haft sind diese Strukturen im gekennzeichneten Bereich von Abbildung 31 (d) dargestellt. Diese
Strukturen sind nur schwer zu identifizieren, scheinen aber eine langliche oder rundliche bis hin
zu globulare Erscheinung aufzuweisen. Vermutlich handelt es sich um Erstarrungsstrukturen (z.
B. Zellen) innerhalb von ehemaligen B-Koérnern. Eine eindeutige Abgrenzung zu ehemaligen f3-
Korngrenzen ist jedoch nicht mdglich.

Die Ergebnisse der LPBF-Drucke der Pulvermischung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B zei-
gen daher, dass durch Zugabe einer geringen Menge des Legierungselementes Bor das Gefilige
im gedruckten Zustand hinsichtlich der ehemaligen B-Kérner verfeinert werden kann. Zuséatzlich
scheinen die LPBF-Prozessparameter einen Einfluss auf die Ausbildung oder die Vergréberung
der ehemaligen B-Koérner und ggf. auf den Martensit zu haben. Signifikante Unterschiede in den
mechanischen Eigenschaften — ausgenommen von mdéglichen Einflissen auf die Textur, die mit
den durchgefihrten Hartemessungen nicht abgeschatzt werden kdnnen — sind allerdings nicht zu
erwarten. Eine weitere Verbesserung der Erstarrung zur Bildung bzw. zum Erhalt von mehr glo-
bularen ehemaligen B-Kdérnern, um eine geringe mechanische Anisotropie im gedruckten Zustand
zu erzielen, scheint aufgrund der durchgefihrten Texturanalysen nicht notwendig.
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3.4.3.2. Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B-0,13Y.0;

Zur Untersuchung des Einflusses von Yttrium auf das Geflige nach dem LPBF-Druck wurde der
Pulvermischung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B zusatzlich Y»03-Pulver zugegeben, sodass
sich bei einem vollstandigen Aufschmelzen des Yttriumoxids ein Yttrium-Gehalt der Legierung
von ca. 0,1 Gew.-% ergeben sollte. Wie spater noch dargelegt wird, ist jedoch anhand der durch-
gefuhrten Gefligeanalysen anzuzweifeln, dass der angestrebte Bor-Gehalt erzielt werden konnte,
auch wenn die REM-Analyse des Pulvers weiterhin das Vorliegen von verteilten Bor-Teilchen in
der Pulvermischung zeigt. Eine Uberpriifung der chemischen Zusammensetzung per EDX-Ver-
fahren ist aufgrund der geringen Gehalte von Bor und Yttrium nicht méglich gewesen. Da das
Pulver der Pulvermischung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B nach dem Druck zur Aufberei-
tung zunachst unter Argon gesiebt werden musste, bevor Yttriumoxid zugegeben wurde, ware
denkbar, dass durch den Argon-Strom teilweise die sehr leichten Bor-Partikel ausgetragen wor-
den sind oder z. B. als Agglomerate im Sieb verblieben. Aufgrund dessen wurde das Geflige nur
fur die Probe ausgewertet, die mit den optimierten Volumen-Prozessparametern der Legierung
Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo gedruckt wurde.

Bereits im Verlauf der Entnahme der Substratplatte und der darauf gedruckten Proben aus der
Prozesskammer und dem Reinigen im Ultraschallbad versagten zwei Proben durch Rissbildung
und Rissausbreitung vollstandig. Weitere Proben versagten im Rahmen des Abtrennens von der
Substratplatte. Makroskopisch ist eine deutliche Rissbildung erkennbar, die sich auch in den an-
gefertigten Schliffen zeigt, siehe beispielsweise in Abbildung 32 (a) die Panorama-Aufnahme des
Schliffes der Probe, die mit den optimierten LPBF-Prozessparametern der Legierung Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo gedruckt wurde. Wie bereits an anderen Proben beschrieben, scheinen die
Risse vom Probenrand auszugehen. Der langliche Rissverlauf in der Probenmitte ist jedoch stel-
lenweise unterbrochen, siehe Abbildung 32 (c), sodass es sich um einzelne Risse handeln
koénnte, die sich separat gebildet und im Material ausgebreitet haben. Grundsatzlich zeigt sich
daher, dass bei dieser Pulvermischung die Problematik der Rissbildung und Rissausbreitung star-
ker ausgepragt zu sein scheint als bei den anderen untersuchten Pulvern. Durch die Zugabe und
das Aufschmelzen von Y03 anstelle von elementarem Yttrium wird der Sauerstoffgehalt der Le-
gierung potentiell weiter erhéht, sofern das dabei entstehende Yttrium den Sauerstoff durch die
Bildung von Y03 nicht erneut bindet. Aufgrund dessen koénnte eine Rissbildung beginstigt sein,
vergleiche mit Abschnitt 3.5.

Das Gefiige der Probe, die mit den optimierten Volumen-Prozessparametern von Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo gedruckt wurde, zeigt die REM-Aufnahme (BSE-Detektor) in Abbildung
32 (b). Dargestellt ist das Gefiige ungefahr mittig der Probe. Erwartungsgemal liegt Martensit
vor. Die an dieser und einer weiteren Probe mittels Rontgenbeugung durchgefihrte Phasenana-
lyse deutet jedoch zusatzlich analog zu den Ergebnissen des LPBF-Druckes der Pulvermischung
Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B auf das Vorliegen von B-Phase hin, da im Diffraktogramm im
Winkelbereich des Haupt-Peaks dieser Phase ein erhdhtes Untergrundrauschen vorhanden ist,
welches weder elementarem B-Bor noch TiB oder a-Ti zugeordnet werde kann. Im direkten Ver-
gleich zur mit den gleichen Prozessparametern gedruckten Probe der Pulvermischung Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1M0-0,05B, siehe Abbildung 28 (b), sind die ehemaligen B-Kdérner nicht oder
schlechter erkennbar, d. h. vermutlich weniger stark durch das Atzmittel der metallographischen
Probenpraparation angegriffen. Stattdessen sind Ahnlichkeiten mit den Gefligeaufnahmen der
Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo, siehe beispielsweise die REM-Aufnahme in Abbildung
25 (a) (man beachte die unterschiedlichen Vergrofierungen), vorhanden. Wie bereits eingangs
beschrieben, kénnte dies darauf hindeuten, dass bei der Pulvermischung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-
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Abbildung 32: LPBF-gedruckte Probe der Pulvermischung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B-0,13Y203 im ge-

druckten Zustand (optimierte Prozessparameter der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo). (a) Panorama-

Aufnahme im geétzten Zustand. (b) REM-Bild (BSE-Detektor) des Gefiiges im Bereich der Mitte der Probe. (c)
Detail des in der Panorama-Aufnahme erkennbaren Rissverlaufes.

2,1Mo-0,05B-0,13Y203 der tatsachliche Bor-Gehalt signifikant zu niedrig ausfallt. Trotz der
schlechteren Erkennbarkeit der ehemaligen -Korngrenzen ist dennoch die langliche bzw. kolum-
nare Orientierung der ehemaligen B-Koérner entlang der Erstarrungsrichtung der Schmelzbader
bzw. der Aufbaurichtung wahrend des LPBF-Druckes ersichtlich. Zusatzlich liegt bei Vergleich
mit dem Geflige der mit den gleichen Prozessparametern gedruckten Probe der Pulvermischung
Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B, siehe Abbildung 28 (b), nahe, dass ein groberes Geflige
vorliegt. Globulare ehemalige B-Kdérner kdnnen innerhalb der Probe — ausgenommen der im fol-
genden Absatz beschriebenen ersten und letzten Schmelzbader — kaum identifiziert werden. Ins-
gesamt liegt ein heterogenes Gefiige mit ehemaligen B-Kdrnern unterschiedlicher Gréle vor. Zu-
satzlich sind in den REM-Aufnahmen sowohl dunkle als auch helle, daher leichte bzw. massen-
reiche Teilchen verschiedener GrofRe erkennbar, die elementares Bor oder Yttrium bzw. Y203
sein werden. Im Falle von Y203 kann es sich auch um nicht vollstandig aufgeschmolzene Pulver-
teilchen der Pulvermischung handeln.

Analog zum Gefiige der Pulvermischung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B sind stellenweise
sowohl in den ersten gedruckten Lagen der Probe oberhalb des unaufgeschmolzenen Pulverbet-
tes (Ende der Stltzstrukturen), siehe Abbildung 33 (a), als auch im geringen Male in Schmelz-
badern der zuletzt gedruckten Pulverlage, siehe Abbildung 33 (b), globulare ehemalige B-Kdrner
vorhanden. Prinzipiell lassen sich daher analoge Riickschlisse zu den bereits in Abschnitt 3.4.3.1
beschriebenen Ergebnissen der Bor-haltigen Pulvermischung ziehen: Globulare Kérner oberhalb
des unaufgeschmolzenen Pulverbettes werden voraussichtlich durch geénderte
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Abbildung 33: Globulare ehemalige B-Koérner im LPBF-gedruckten Zustand der Pulvermischung Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B-0,13Y203 (optimierte Prozessparameter der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo)
im Bereich der ersten gedruckten Pulverlagen der Probe oberhalb des unaufgeschmolzenen Pulverbettes (a)
und der letzten gedruckten Pulverlage (b).

Erstarrungsbedingungen z. B. durch einen verringerten Temperaturgradienten hervorgerufen
worden sein, die eine globular-dendritische Erstarrung und den Erhalt der globularen Kérner beim
Aufschmelzen nachfolgender Schichten beglinstigt haben. Demgegeniber sind die in Abbildung
33 (b) erkennbaren Koérner deutlich feiner und liegen im oberen Bereich des Schmelzbades vor.
Es ist daher davon auszugehen, dass es — wenn auch sehr selektiv in nur wenigen Schmelzba-
dern — wahrend der Erstarrung zur Nukleation und zum Wachstum von neuen, globularen p-Kor-
nern kam.

3.4.4. Dentalimplantat-Baugruppe

Zur realitdtsnahen Untersuchung von gedruckten Musterbauteilen wurde ein Demonstrator bzw.
eine Dentalimplantat-Baugruppe, bestehend aus Dentalimplantat, Abutment, Spannschraube
und Abdeckkappe, aus Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo (nur Implantat und Abutment) und den bei-
den Pulvermischungen Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B und Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-
0,05B-0,13Y203 gedruckt. Verwendet wurde jeweils der fur Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo opti-
mierte Prozessparametersatz. Die Geometriedaten der Baugruppe wurden von der Firma AD-
VANTIQX (Mitglied im PA) zur Verfugung gestellt.

Abbildung 34 zeigt die die vier Bauteile der Dentalimplantat-Baugruppe im gedruckten Zustand
auf der Substratplatte und als Detailaufnahmen. Exemplarisch ist die Baugruppe gezeigt, die aus
der Bor-haltigen Pulvermischung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B gedruckt wurde. In den De-
tailaufnahmen besitzen die Bauteile teilweise noch die zum Druck notwendigen Stutzstrukturen.
Es ist ersichtlich, dass sehr filigrane Strukturen z. B. der Spannschraube und der Abdeckkappe
nicht ausreichend gut mit dem LPBF-Verfahren (mit den hier verwendeten Prozessparametern)
gedruckt werden kdnnen. Dies zeigt sich insbesondere, analog zu den bereits beschriebenen
Erkenntnissen an den gedruckten einfachen Muster-Dentalimplantaten, bei den Gewindestruktu-
ren der Spannschraube. Ohne konstruktive Anpassungen ware daher eine zerspanende Endbe-
arbeitung von Strukturen notwendig.

Aufgrund der schlechten Druckbarkeit der Spannschraube und der Abdeckkappe, der komplizier-
teren Geometrie des Dentalimplantates gegeniber dem Abutment und unzureichenden
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Abbildung 34: Aus Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B LPBF-gedruckte Dentalimplantat-Baugruppe. Die zum
Druck notwendigen Stiitzstrukturen sind anteilig noch vorhanden.

Ergebnissen bei der metallographischen Praparation der Abutments wurden die Analysen im We-
sentlichen auf das Dentalimplantat beschrankt. Abbildung 35, Teilabbildungen (a) bis (c), zeigt
Panorama-Aufnahmen von exemplarischen Schliffen gedruckter Dentalimplantate verschiedener
Legierungen bzw. Pulvermischungen im polierten Zustand und zugehérige Makro-Aufnahmen.
Die Implantate wiesen eine unterschiedliche Orientierung auf der Substratplatte bzw. zur Aufbau-
richtung auf: Wahrend das Implantat in Teilabbildung (a) der Pulvermischung Ti-0,660-0,5Fe-
0,09C-2,1Mo0-0,05B-0,13Y203 gegenlber der Aufbaurichtung gekippt war (gleiche Orientierung
wie in Abbildung 34), wurden die Implantate in Teilabbildung (b) bzw. (c) der Legierung Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo liegend bzw. stehend gedruckt. Zum Vergleich mit der Soll-Geometrie ist in
Teilabbildung (d) die Mittelebene des Konstruktionsmodells des Implantates dargestellt, die aller-
dings von den Ebenen der Schliffbilder abweichen wird. Erkennbar ist, dass die grundséatzliche
Kontur des Dentalimplantates vergleichsweise gut wiedergegeben wird, jedoch in Abhangigkeit
der Orientierung auf der Substratplatte gegenlber der Aufbaurichtung wahrend des Druckes
deutliche Unterschiede vorhanden sind. Dies betrifft im Wesentlichen die Wiedergabe des Au-
Rengewindes: Beim liegend gedruckten Implantat, Teilabbildung (b), sind die Gewindegéange un-
vollstandig ausgepragt, d. h. sie laufen nicht spitz genug aus, weil der Fahrweg des Lasers zur
Kompensation der Schmelzbadbreite nicht die exakte Au3enkontur des Implantates nachfuhr.
Beim gekippten Implantat aus Abbildung 35 (a) fallen die Konturen hingegen zu grob aus. Bei
beiden Implantaten sind zusatzlich viele Stutzstrukturen vorhanden, die eine Nachbearbeitung
erfordern. Beides kdnnte u. U. Uber eine Anpassung der Stutzstrukturen (Art und Anzahl) und
durch Feineinstellungen der Prozessparameter verbessert werden. Bei einer liegenden Anord-
nung des Implantates ist zusatzlich die Druckbarkeit der Sacklochbohrung erschwert, sofern dort
keine Stltzstrukturen zur Abstitzung von Uberhadngen verwendet werden. Das aus Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B-0,13Y,03 gedruckte Implantat weist zusatzlich deutlich erkennbar
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Abbildung 35: Panorama-Bilder von Schliffen gedruckter Dentalimplantate im polierten Zustand und zugeho-
rige Makro-Aufnahmen. Die gedruckten Stiitzstrukturen sind teilweise noch vorhanden. Die Implantate wiesen
jeweils eine unterschiedliche Orientierung auf der Substratplatte bzw. gegeniiber der Aufbaurichtung auf. (a):
Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B-0,13Y203, (b) und (c): Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo, (d): Schnitt durch das
Konstruktionsmodell des Implantates (Mittelebene).

Risse auf, die sich in sehr ahnlicher Form auch beim Implantat der Pulvermischung Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B (nicht in Abbildung 35 abgebildet) zeigen.

Eine deutliche Verringerung der zum Druck notwendigen Stiitzstrukturen lasst sich erzielen, wenn
das Dentalimplantat stehend gedruckt wird und — wie hier durchgefuhrt — zwischen den Gewin-
degangen keine Stiitzstrukturen zur Abstiitzung der Uberhénge platziert werden, siehe Abbildung
35 (c). Dies gilt analog fir alle zylindrischen bzw. rotationsymmetrischen Bauteile, d. h. z. B. auch
fur das Abutment. Bei den Gewindegangen liegen jedoch deutliche Pulveranhaftungen des un-
aufgeschmolzenen Pulverbettes vor. Die Kontur des Auliengewindes wird daher nur schlecht
wiedergegeben, siehe die Makro-Aufnahmen in Abbildung 35. Uber eine Feineinstellung der Pro-
zessparameter speziell dieser Bereiche (sogenannte up skin und down skin Parameter) lassen
sich solche Anhaftungen ggf. reduzieren. Bei diesem Druck wurden fur diese Flachen keine ge-
sonderten Prozessparameter verwendet. Alle Implantate haben gemeinsam, dass die Strukturen
in der Sacklochbohrung, die an Gewindegange angelehnt sind, analog zu den bereits beschrie-
ben, gedruckten Muster-Dentalimplantaten nicht gut wiedergegeben werden.



Seite 88 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 21671 N

TM22-4252 2022.11.25 AL D40 2,5k 30um

TM22-4244 2022.11.25 AL D4,0 x800 100 um

Abbildung 36: Gefiige (REM-Bild, BSE-Detektor) des aus Ti-0,660-0,5Fe-
0,09C-2,1Mo0-0,05B gedruckten Dentalimplantates unterhalb der Sackloch-
bohrung (optimierte Prozessparameter der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-
0,09C-2,1Mo).

Gefligeanalysen wurden fir die aus den beiden Pulvermischungen Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-
0,05B und Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B-0,13Y203 gedruckten Implantate und Abutments
durchgefiihrt. Aufgrund der schlechten Ergebnisse bei der metallographischen Praparation der
Abutments (fragliche Aussagekraft der Gefligeanalyse) und der fraglichen chemischen Zusam-
mensetzung von gedruckten Teilen der Y.Os-haltigen Pulvermischung, siehe Abschnitt 3.4.3.2,
wird im Folgenden nur auf das Dentalimplantat der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-
0,05B eingegangen. Es zeigt sich ein sehr dhnliches Geflige zu der mit den gleichen Prozesspa-
rametern gedruckten Wirfelprobe (optimierte Prozessparameter der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-
0,09C-2,1Mo), vergleiche mit Abschnitt 3.4.3.1. Das martensitische Gefiige ist heterogen mit teil-
weise ausgepragten kolumnaren bzw. langlichen ehemaligen B-Kérnern. Zusatzlich sind globu-
lare ehemalige B-Kdérner sowohl im Bereich des Auliengewindes als auch innerhalb des Implan-
tates vorhanden. Abbildung 36 zeigt das Gefiige (REM-Bild, BSE-Detektor) unterhalb der Sack-
lochbohrung an einer Stelle, an der kolumnar orientierte bzw. langgestreckte ehemalige p-Korner
besonders deutlich ausgepragt sind. Im vergroRert dargestellten Bereich liegen hingegen feine,
globulare Kérner vor. Des Weiteren sind unaufgeschmolzene Bor-Teilchen als auch teilweise
feine Substrukturen im Geflge vorhanden. Letztere wurden bereits in Abschnitt 3.4.3.1 beschrie-
ben.

3.5. Mechanische Eigenschaften

An flnf Proben, die im Rahmen des Doehlert-Designs (Druck 5) zur Prozessparameteroptimie-
rung gedruckt wurden, siehe Tabelle 2, wurden Harteprifungen durchgefiihrt, um einen magli-
chen Einfluss von unterschiedlichen Prozessparametersatzen auf die Festigkeit von CP-Titan im
gedruckten Zustand zu untersuchen. Die Proben wiesen eine geringe mittlere Porositat von ca.
0,01 bis 0,06% auf, sodass ein Einfluss der Porositat auf die Harteergebnisse gering ausfallen
sollte. Die Ergebnisse der Harteprifungen zeigt Abbildung 37 (a) als Box-Plot. Es ist erkennbar,
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Abbildung 37: Auswertung der an einen Teil der Proben des Doehlert-Designs (Druck 5) durchgefiihrten Har-
teprifungen. (a) Box-Plot der Ergebnisse, (b) Verlauf der Einzelmesswerte.

dass die Proben 3 und 8 eine héhere Harte aufzuweisen scheinen als die Gbrigen geprtiften Pro-
ben (hdherer Mittelwert und Median). Letztere unterscheiden sich in ihrer Harte nicht signifikant.
Die Proben 3 und 8 wiesen wahrend des Druckes eine héhere Volume-Energiedichte von ca. 170
bzw. 195 J/mm?3gegeniber ca. 71 bis 113 J/mm?auf. Auffallig ist ebenfalls die schiefe Verteilung
der Einzelmesswerte u. a. bei den Proben 3 und 5. Den Verlauf der Einzelmesswerte zeigt Abbil-
dung 37 (b). Die Eindriicke wurden parallel zur Aufbaurichtung der Proben gesetzt mit dem
1. Harteeindruck nahe der Stutzstruktur und dem 5. Eindruck nahe der Probenoberseite. Die Ein-
driicke missen bei allen Proben nicht zwingend eine gleiche relative Position zur Probenober-
bzw. -unterseite aufweisen, befinden sich aber jeweils in einem ahnlichen Bereich der Proben.
Die Proben 3 und 8 zeigen einen in Aufbaurichtung steigenden Harteverlauf, sodass die Harte im
oberen Teil der Proben unter Berlicksichtigung der typischen Genauigkeit des Verfahrens von ca.
3% hoéher auszufallen scheint als im unteren Probenbereich. Probe 10 zeigt qualitativ einen &hn-
lichen, wenn auch geringeren Anstieg der Harte. Bei Probe 5 scheint es im oberen Probenbereich
zu einer Ausbildung eines Hartemaximums mit anschlieRender Harteabnahme zu kommen. Dem-
gegenuber ist bei Probe 13 im Rahmen der Messgenauigkeit des Verfahrens davon auszugehen,
dass keine signifikanten Unterschiede in den Einzelmesswerten vorhanden sind.

Die auffallige Korrelation zwischen hoher Volumen-Energiedichte und hoher Harte mag ein Indiz
dafir sein, dass die Kombination aus Laserleistung, hatch distance und Lasergeschwindigkeit die
mechanischen Eigenschaften im gedruckten Zustand beeinflusst. Ein eindeutiger Ruckschluss
auf einen werkstoffwissenschaftlichen Zusammenhang ist allerdings nicht mdglich, da verschie-
dene Ursachen und Einflisse in Betracht kommen. Grundsatzlich gilt zu berticksichtigen, dass
die gemessene Harte von vorhandenen Eigenspannungen im Material abhangt (167). Da dieser
Einfluss nichtlinear ist (167), ein 6rtlich unterschiedlicher Eigenspannungszustand in den Proben
zu erwarten ist (168) und die Eigenspannungen zusatzlich von den verwendeten Prozesspara-
metern abhangen kdnnen (17), sind die Auswirkungen sowohl auf die mittlere Harte als auch auf
den Harteverlauf nicht abzuschatzen. Dessen ungeachtet kann angenommen werden, dass sich
bei einer Veranderung der Energiedichte u. a. auch die Abkuhlgeschwindigkeit oder Temperatur
der Probe wahrend des Druckes verandern wird, da die Volumen-Energiedichte per Definition ein
Maf fur die pro Volumen eingebrachte Energie darstellt (169). Daraus kdnnte ein Einfluss auf
das Geflige resultieren, mdglicherweise u. a. durch einen in-situ auftretenden Martensitzerfall,
der durch Xu et al. (163) bei Ti-6Al-4V erzielt wurde. Xu et al. (163) konnten dabei auch zeigen,
dass die Energiedichte ausreichend hoch sein muss, damit ein Zerfall auftritt. Bei einem
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Martensitzerfall kann grundsatzlich in Abhangigkeit der Temperatur und Haltezeit zunachst eine
Harte- bzw. Festigkeitssteigerung auftreten, die mit zunehmender Temperatur oder Zeit jedoch
ricklaufig ist (170). Bei einem in-situ auftretenden Zerfall des wahrend der Abklhlung gebildeten
Martensits ware daher ein in Aufbaurichtung auftretender Harteverlauf sowohl in Form des Ver-
laufes von Probe 5 als auch des von Probe 3 und 8 denkbar. Je nach verwendetem Prozesspa-
rametersatz ist daher auch bei ahnlicher mittlerer Porositat von Proben mit unterschiedlichen me-
chanischen Eigenschaften zu rechnen. Zu einem &hnlichen Schluss kommen auch Attar
et al. (171), wenn auch ihre Proben deutlichere Unterschiede in der relativen Dichte aufwiesen,
was die mechanischen Eigenschaften beeinflusst haben wird (171). Auch Na et al. (172) ermit-
telten einen Einfluss der Prozessparameter (Laserleistung) auf die mechanischen Eigenschaften,
was auf eine unterschiedliche Aufnahme von Sauerstoff und Stickstoff zurtickgefuhrt wurde. Bei
ihren Versuchen wurde beim LPBF-Druck der Sauerstoffgehalt in der Prozessatmosphare jedoch
konstant bei 0,2% gehalten (172), was mit den hier durchgefuihrten Versuchen nicht vergleichbar
ist.

Die mechanischen Eigenschaften von LPBF-gedrucktem CP-Titan sind daher insbesondere in
Hinblick auf den Prozessparametersatz von Interesse, der als Resultat aus der durchgeflhrten
Prozessparameteroptimierung, siehe Abschnitt 3.4.1, hervorgegangen ist. Aufgrund dessen wur-
den Zugversuche an entsprechend LPBF-gedruckten Flachzugproben im gedruckten Zustand
durchgefuhrt. Wie in Abschnitt 2.7.2 aufgefiihrt, wiesen die gedruckten Zugprobenrohlinge paar-
weise eine unterschiedliche Orientierung zum Gasstrom bzw. zur Aufbaurichtung auf, um eine
Anisotropie der mechanischen Eigenschaften z. B. durch einen Textureinfluss zu untersu-
chen. Zum Vergleich wurden zusatzlich Rundzugproben aus konventionell hergestelltem CP-Ti-
tan Stangenmaterial gefertigt und im Anlieferungszustand (rekristallisationsgegliiht) gepruft. Die
Geflige wurden bereits in Abschnitt 3.4.1 beschrieben. Abbildung 38 zeigt die ermittelten Span-
nungs-Dehnungs-Kurven. Es ist zu erkennen, dass das LPBF-gedruckte CP-Titan unabhangig
von der Orientierung der Zugproben auf der Substratplatte bessere statische mechanische Ei-
genschaften aufweist als das untersuchte, konventionell hergestellte Stangenmaterial aus CP-
Titan. Die besseren mechanischen Eigenschaften zeigen sich in erster Linie in Bezug auf die
Dehngrenze und Zugfestigkeit, die beim LPBF-gedruckten Material im Mittel ca. 663 bzw.
747 MPa betragt, wahrend das konventionelle CP-Titan eine Dehngrenze und Zugfestigkeit von
ca. 494 bzw. 606 MPa aufweist. Ein Vergleich der Bruchdehnungen bzw. der Duktilitat Iasst sich
nicht durchfuhren, da alle Rundzugproben des konventionellen Materials am Ende der Messtre-
cke gebrochen sind und die Bruchdehnungen dadurch vermutlich unterschatzt wurden. Gleiches
gilt fur eine LPBF-gedruckten Flachzugprobe, die am Ende der Messtrecke brach. Diese Probe
wies von den gedruckten Zugproben die geringste gemessene Bruchdehnung auf, siehe Abbil-
dung 38. Trotz des Vorliegens von Martensit im Geflige ist die Duktilitdt des LPBF-gedruckten
Materials mit einer Bruchdehnung von im Mittel ca. 24% (unter Nichtberlicksichtigung der Probe,
bei der die Bruchdehnung durch die Bruchlage unterschatzt wird) sehr hoch. Das konventionelle
Stabmaterial zeigt erwartungsgemal sehr einheitliche mechanische Eigenschaften: Die empiri-
sche Standardabweichung der Dehngrenze, Zugfestigkeit und des E-Moduls fallt mit ca. 2,4 MPa,
3,6 MPa bzw. 0,8 GPa sehr gering aus. Fir das LPBF-prozessierte Material ist in Abbildung 38
erkennbar, dass eine grofere Streuung der mechanischen Kennwerte vorliegt. Werden alle sechs
gepriften Zugproben zusammen betrachtet, ergibt sich fir den E-Modul, die Dehngrenze und die
Zugfestigkeit eine empirische Standardabweichung von ca. 5,5 GPa, 17 MPa bzw. 16 MPa. Zu-
mindest bezogen auf die hier untersuchten Orientierungen der Zugprobenrohlinge auf der Sub-
stratplatte liegt daher keine deutliche Anisotropie der mechanischen Eigenschaften vor. Eine der-
artige Anisotropie deutet sich in Abbildung 38 anhand der unterschiedlichen Dehngrenze und
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Abbildung 38: Spannungs-Dehnungs-Kurven von LPBF-prozessiertem CP-Titan bei unter-
schiedlicher Orientierung der Zugprobenrohlinge auf der Substratplatte, siehe Ab-
schnitt 2.7.2, und von konventionell hergestelltem, rekristallisationsgegliihtem CP-Titan (ver-
andert aus (155)).

Zugfestigkeit an, allerdings ist die Anzahl der geprtiften Zugproben zu gering, um eine statistisch
abgesicherte Aussage treffen zu kénnen. Je nach Orientierung der Zugproben unterschiedliche
mechanische Eigenschaften kénnen aus einer Textur resultieren oder durch einen Einfluss von
Defekten. Letzteres wird beispielsweise durch Wysocki et al. (27) beschrieben. Bezogen auf die
hier untersuchten Zugproben weisen die beiden Proben, deren Langsachse beim LPBF-Druck
parallel zum Gasstrom orientiert war (Zugproben 1 und 2 aus Abbildung 38), die geringste Dehn-
grenze und Zugfestigkeit auf. Diese Orientierung ist in Hinblick auf Defekte besonders ungunstig,
da beim Aufschmelzen der Pulverschichten durch den Laser viel Schmauch oder Spritzer auf das
Bauteil gelangen und beim Aufschmelzen nachfolgender Schichten Defekte verursachen kénnen.
Aulerdem wird ein Grof¥teil des Randes in Richtung der Gasstrémung durch den Laser belichtet,
was ebenfalls das Auftreten von Defekten begunstigt.

Die besseren mechanischen Eigenschaften des LPBF-gedruckten Materials lassen sich zum ei-
nen auf den héheren Sauerstoff- und Eisengehalt des Ausgangspulvers gegenuber dem konven-
tionellen Stabmaterial zurtckfUhren, was zu einer héheren Mischkristallverfestigung fuhrt. Zum
anderen konnte bereits in Abschnitt 3.4.1 gezeigt werden, dass mit einer signifikanten Sauerstoff-
und Stickstoffaufnahme beim LPBF-Druck zu rechnen ist, was zu einer weiteren Mischkristallver-
festigung fuhren wurde. Die in Abschnitt 3.4.1 aufgefihrten Messwerte fur den Sauerstoff- und
Stickstoffgehalt gelten allerdings fur Material direkt oberhalb der Stutzstruktur. Es ist anzuneh-
men, dass die Gehalte in der jeweiligen Messstrecke der Zugproben (Probenbereich, der im Zug-
versuch fur die Messergebnisse relevant ist) aufgrund der héheren Bauhdhe geringer sind, ins-
besondere hinsichtlich der stehend gedruckten Zugprobenrohlinge. Auf der anderen Seite konnte
ebenfalls in Abschnitt 3.4.1 gezeigt werden, dass das Geflige des gedruckten Materials deutlich
feiner ausfallt, was aufgrund der Feinkornhartung zu besseren mechanischen Eigenschaften
fuhrt.



Seite 92 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 21671 N

1200

1000

800

600

400

Spannung [MPa]

0 0.2 04 0,6 08 1
Dehnung [%]

Abbildung 39: Spannungs-Dehnungs-Kurven von LPBF-prozessiertem Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo (Zugproben von Druck 14, siehe Abschnitt 2.7.2)

Fir CP-Titan lasst sich daher festhalten, dass mit dem hier flir den LPBF-Druck optimierten Pro-
zessparametersatz eine hohe relative Dichte (bezogen auf kleine gedruckte Proben, siehe Ab-
schnitt 3.4.1) und sehr gute mechanische Eigenschaften im gedruckten Zustand erzielen lassen.
Die ermittelte mittlere Dehngrenze, Zugfestigkeit und Bruchdehnung Ubersteigen die Mindestan-
forderungen an CP-Titan Grade 4 gemall ASTM F67-13 (3) deutlich. Die in der Literatur beschrie-
benen mechanischen Eigenschaften von LPBF-prozessiertem CP-Titan, siehe Li et al. (173), At-
tar et al. (171), Wysocki et al. (27), Na et al. (172) und Wang et al. (174), sind teilweise ahnlich
zu den hier erzielten, allerdings ist ein Vergleich aufgrund unterschiedlicher Probengeometrien
oder Versuche nicht immer maoglich. Fir Anwendungen, die keiner schwingenden Beanspru-
chung unterliegen, ware daher denkbar, dass mit dem hier ermittelten Prozessparametersatz
kleine Bauteile aus CP-Titan gedruckt und direkt ohne nachfolgende Warmebehandlung einge-
setzt werden kdnnten. Bei schwingender Beanspruchung ist ein heiBisostatisches Pressen zum
SchlieRen von Restporositat jedoch notwendig, da diese Restporositat einen signifikanten Ein-
fluss auf die Schwingfestigkeit haben kann (17). Vollstandig kdnnen Defekte allerdings nicht be-
seitigt werden und verbleiben daher teilweise im gedruckten Bauteil (33). Aufgrund dessen ist bei
additiv gefertigten Bauteilen von einer erhéhten Streuung der mechanischen Kennwerte auszu-
gehen und der Vorhersage von Ermiudungslebensdauern von gedruckten Bauteilen kommt einer
grofReren Bedeutung zu (33). Eine derartige gréliere Streuung z. B. der Festigkeit weisen auch
keramische Werkstoffe auf (175), die in der Medizintechnik auch als Dentalimplantate verwendet
werden (176). Bei keramischen Werkstoffen sind aus dem Grunde grundsatzlich statistische An-
satze zur Ermittlung oder Beschreibung von Material- bzw. Bauteileigenschaften notwen-
dig (175). Bei der LPBF-Fertigung von z. B. Dentalimplantaten oder Abutments sollten daher
ebenfalls statistische Ansatze bei der Beschreibung von Materialeigenschaften und der Ausle-
gung und Prifung von Bauteilen verwendet werden, wie es bei Keramiken gangige Praxis ist.

Die gedruckten Zugprobenrohlinge aus Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo, die im Gegensatz zum ge-
druckten CP-Titan vor der Probenfertigung spannungsarmgegliht wurden, wiesen im Zugversuch
unzureichende mechanische Eigenschaften auf. Dies gilt fur die Zugproben von Druck 13 und 14,
siehe Tabelle 2, gleichermalen, die mit dem gleichen Volume-Parametersatz aber mit einer un-
terschiedlichen Laserleistung zum Druck der Bauteilrander gefertigt wurden. Abbildung 39 zeigt
exemplarisch die Spannungs-Dehnungs-Kurven der Zugproben des 14. Druckes. Den Messer-
gebnissen nach versagten alle Zugproben im elastischen Bereich (gemessene Bruchdehnung
von 0%), allerdings erfolgte der Bruch mit Ausnahme einer Zugprobe auf3erhalb der Messstrecke,
sodass die Bruchdehnung ggf. unterschatzt wird. Makroskopisch zeigt sich ein spréder
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Abbildung 40: Exemplarische Stereo-Aufnahmen der Bruchflache zweier LPBF-gedruckter Zugproben der Le-
gierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo mit erkennbaren Anbindungsfehlern (a) und einer Zweiteilung der Bruch-
flache (b).

Gewaltbruch mit keiner erkennbaren signifikanten plastischen Verformung. Drei der vier geprif-
ten Zugproben des 13. Druckes zeigten ebenfalls gemal den Messergebnissen keine plastische
Verformung (bleibende Dehnung nach Bruch laut Prifsoftware kleiner gleich 0,02%). Lediglich
eine Probe wies eine ermittelte Bruchdehnung von ca. 1% auf. Auch bei diesen Proben erfolgte
der Bruch jedoch am Rand oder aufderhalb der Messstrecke, sodass die ermittelten Bruchdeh-
nungen ggf. zu gering ausfallen. Die Zugfestigkeiten schwanken unter Betrachtung aller Zugpro-
ben zwischen ca. 677 und 1260 MPa. Hohe Festigkeiten waren aufgrund der sehr guten mecha-
nischen Eigenschaften im gewalzten und rekristallisationsgegliihten Zustand der Legierung zu
erwarten (1).

Um die Ursache fir das unerwartete makroskopisch sprode Versagen der Zugproben zu unter-
suchen, wurden Bruchflachenanalysen mittels Stereo-Mikroskop an allen Proben durchgefihrt.
Zur Ermittlung des mikroskopischen Bruchmechanismus erfolgten zusatzlich exemplarisch an
zwei Proben des 14. Druckes REM-Untersuchungen. Viele Bruchflachen weisen trotz Verwen-
dung der in Abschnitt 3.4.2 optimierten Volumen-Prozessparameter Anbindungsfehler auf. Dies
ist beispielhaft in Abbildung 40 (a) dargestellt, welche eine Stereo-Aufnahme einer Bruchflache
zeigt. Aufgrund dessen waren bereits grolde Defekte im Material vorhanden, die zu einem frih-
zeitigen Versagen im Zugversuch gefiuhrt haben werden. Bei drei Zugproben des 14. Druckes
sind anhand der Stereo-Aufnahmen hingegen keine (makroskopischen) Anbindungsfehler er-
kennbar, stattdessen zeigt sich anhand des Glanzes bzw. der Mattierung eine zweigeteilte Bruch-
flache, siehe Abbildung 40 (b). Dies deutet darauf hin, dass der mikroskopische Bruchmechanis-
mus lokal unterschiedlich gewesen sein kénnte (177).

Dies wurde bei der detaillierten REM-Analyse genauer untersucht. Abbildung 41 zeigt dazu REM-
Bilder (SE-Detektor) einer Bruchflache, die Anbindungsfehler aufwies (zweite Bruchhalfte der in
Abbildung 40 (a) dargestellten Zugprobe). Anhand der Ubersichtsaufnahme ist davon auszuge-
hen, dass der Riss, der zum Versagen gefuihrt hat, vom gro3en Anbindungsfehler auf der linken
Seite der abgebildeten Bruchflache ausging und durch die Zugprobe propagierte. Ein punktférmi-
ger Ausgangspunkt des Risses ist jedoch nicht auszumachen. Die Detailaufnahme von Position A
zeigt Uberwiegend Strukturen eines Spaltbruches, d. h. eines mikroskopisch spréden Bruchme-
chanismus (178). Es sind jedoch auch Grate erkennbar, die duktil ausgezogen zu sein scheinen.
Dabei kénnte es sich um duktil verformte bzw. versagte p-Kérner handeln, vergleiche mit der
Gefligeauswertung des spannungsarmgeglihten Zustandes der gedruckten Wdurfelprobe der
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Abbildung 41: REM-Bilder (SE-Detektor) der Bruchflache einer Zugprobe der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-
2,1Mo

Legierung in Abschnitt 3.4.2. In einem umliegenden Bereich des Detailbildes von Position A lie-
gen zusatzlich auch Waben vor. Die Detailbilder der Bereiche B und C zeigen hingegen haupt-
sachlich Waben, d. h. in diesen Bereichen versagte die Zugprobe mikroskopisch duktil (179). Es
I&sst sich daher schlussfolgern, dass wahrscheinlich im Bereich des grofien Anbindungsfehlers
auf der linken Seite der in Abbildung 41 abgebildeten Bruchflache ein Riss friihzeitig initiiert wurde
oder bereits vorhanden war, der sich im Wesentlichen zundchst mikroskopisch spréde ausbrei-
tete. Mit zunehmender Rissausbreitung erfolgt der Rissfortschritt zunehmend duktil, bis der Rest-
querschnitt im Wesentlichen mikroskopisch duktil versagte. Als Konsequenz kam es im Zugver-
such zu einem friihzeitigen Versagen. Die in Abbildung 40 (b) dargestellte Bruchflache ist analog
zweigeteilt in einen Bereich, der mikroskopisch duktil versagte und in einen Bereich, der einen
(hauptsachlich) mikroskopisch sproden Rissfortschritt aufwies und teilweise duktile Bestandteile
zeigt.

Von besonderer Bedeutung fir das mechanische Verhalten der Zugproben der Legierung wird
daher zum einen die Kerbwirkung sein, die aus den Anbindungsfehlern resultiert und ein mikro-
skopisch sprédes Materialversagen begunstigen kann (178). In diesem Zusammenhang kénnen
Eigenspannungen, die durch den LPBF-Druck auftreten und durch das Spannungsarmglihen
nicht vollstandig beseitigt wurden, einen negativen Einfluss haben (178). Da die Legierung ge-
maf den Ergebnissen des Vorgangerprojektes IGF 19708 N eine hohe Dehngrenze aufweisen
kann (1), ist prinzipiell die Ausbildung von hohen Eigenspannungen mdéglich. Von weiterer Be-
deutung wird ebenfalls der hohe Sauerstoffgehalt des Ausgangspulvers bzw. der Legierung Ti-
0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo sein. Es ist hinlanglich bekannt, dass Sauerstoff in Titanlegierungen
die Duktilitdt deutlich reduzieren kann (4; 180; 181). Fir die Legierung Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-
2,1Mo konnte im IGF-Projekt 19708 N fur den dort untersuchten Gefligezustand (umgeformt und
rekristallisationsgegliht) zwar eine ausreichende Duktilitdt im Zugversuch nachgewiesen wer-
den (1), die hier beschriebenen Ergebnisse zeigen allerdings, dass in Kombination mit Defekten,
die beim LPBF-Druck auftreten kdnnen, der Sauerstoffgehalt des Ausgangspulvers — zumindest
bezogen auf den hier untersuchten spannungsarmgegliihten Gefiigezustand — reduziert werden
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muss. Die mdgliche Sauerstoffaufnahme wahrend des LPBF-Druckes, siehe Abschnitt 3.4.1
bzw. 3.4.2, ist dabei zu berlicksichtigen. Die Kerbwirkung durch innere Defekte, die Versprédung
durch Sauerstoff und ein méglicher Einfluss von Eigenspannungen kénnen zusatzlich das in Ab-
schnitt 3.4.2 beschriebene Auftreten von Rissen im gedruckten Zustand erklaren.

Aufgrund dieser Ergebnisse wurde die Legierung Ti-0,30-0,5Fe-0,09C-2,1Mo0-0,05B entwickelt
und verdust, bei der der Sauerstoffgehalt zur Erhéhung der Duktilitat bzw. zur Verringerung der
Kerbempfindlichkeit deutlich reduziert ist. Der Eisen-, Kohlenstoff- und Molybdan-Gehalt wurde —
mit Ausnahme von Schwankungen bei der Legierungsherstellung — unverandert belassen. Auf-
grund der guten Ergebnisse, die an der Bor-haltigen Pulvermischung hinsichtlich des Gefiiges
erzielt wurden, siehe Abschnitt 3.4.3.1, wurde ein geringe Menge des Legierungselementes Bor
vorgesehen. Aufgrund einer langen Lieferzeit des Rohpulvers dieser Legierung, der nicht fir
LPBF-Drucke ausreichenden FlieRRfahigkeit des Pulvers im gelieferten Zustand und der deswe-
gen notwendigen, nachtraglichen Aufbereitung konnte diese Legierung im Rahmen der Projekt-
laufzeit jedoch nicht mehr auf der LPBF-Anlage untersucht werden.

3.6. Ermittlung eines HIP-Zyklus

Bei der Ermittlung einer geeigneten Prozessfihrung fir ein heil3isostatisches Pressen von LPBF-
gedruckten Bauteilen der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo lag der Fokus auf der Ermitt-
lung einer Temperatur, Haltezeit und Abkuhlung, um ein geeignetes Geflige einzustellen. Die
damit verbundene Warmebehandlung kann — wie hier durchgefihrt — auch in konventionellen
Luftéfen erfolgen, wenn ein SchlieRen von Restporositat nicht notwendig ist, sondern lediglich
eine Geflugeumwandlung erfolgen soll. MAgliche Prozessdriicke beim heildisostatischen Pressen,
die im Gegensatz zur Temperaturfiihrung weniger auf die individuelle Legierung abgestimmt sein
mussen, kénnen der Literatur entnommen werden, siehe beispielsweise die Norm ASTM F2924-
14 (182). Eine weitere Reduktion der Texturscharfe z. B. durch zyklische Warmebehandlungen
wurde aus zwei Grunden nicht zum Ziel genommen: Zum einen erwies sich diese Mdglichkeit
durch die durchgefliihrte Literaturrecherche, siehe Abschnitt 1.3.1, als wenig vielversprechend.
Zum anderen liegt bereits im gedruckten Zustand eine sehr geringe Texturscharfe vor, siehe Ab-
schnitt 3.4.2, wodurch eine weitere Texturreduktion insbesondere durch komplizierte Prozessflih-
rungen — auch in Hinblick auf die industrielle Praxis — unnétig erscheint. Stattdessen war das Ziel,
die geringe Textur im LPBF-gedruckten Zustand nicht signifikant zu verscharfen.

Im Folgenden werden die Ergebnisse der wichtigsten Warmebehandlungen aufgefiihrt. Wie be-
reits in Abschnitt 2.4 beschrieben, wurden die Warmebehandlungen im Wesentlichen an nach-
gestellten martensitischen Gefligen durchgefiihrt. Gussmaterial der Legierung Ti-0,630-0,58Fe-
0,1C-2,1Mo wurde dazu zunachst bei 1070°C fur 30 min gegliiht und in Wasser abgeschreckt. In
diesem Zustand liegt eine Harte von ca. 450 HV10 vor.

Abbildung 42 zeigt das Ergebnis des Martensitzerfalls flr drei unterschiedliche Warmebehand-
lungen. Die Warmebehandlung des im linken Teilbild dargestellten Gefliges von 920°C (unterhalb
B-Transus der Legierung) fur 2 h mit anschlieBender kontrollierter Ofenabkiihlung (FC) wurde
gemal den Vorgaben der ASTM-Norm F2924-14 (182) gewahlt, die Anforderungen an LPBF-
prozessiertes Ti-6Al-4V beschreibt. Die zu wahlende Art der Abkuhlung, d. h. z. B. eine einzuhal-
tende Abkuhlrate, wird durch die Norm nicht spezifiziert (182), weswegen in ersten Versuchen
u. a. der Einfluss der Abklhlung auf das Geflige untersucht werden sollte. Nach Durchfiihrung
der Warmebehandlung ist, wie im linken Teilbild erkennbar, der Martensit unter Bildung eines
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ng 42: Gefiige des Gussmaterials der Legierung Ti-0,630-0,58Fe-0,1C-2,1Mo nach Durchfiihrung der
jeweils aufgefiihrten Warmebehandlung (AC: Luftabkiihlung, FC: Ofenabkiihlung). Als Ausgangszustand fiir
die Warmebehandlungen lag ein martensitisches Gefiige vor.

inhomogenen, lamellaren (a+p)-Gefliges und von grain-boundary-a vollstandig zerfallen. Zusatz-
lich sind massivere und rundliche a-Kérner, teilweise Lamellenpakete als auch sehr feine sekun-
dare a-Koérner vorhanden (nicht in Abbildung 42 erkennbar). Die Heterogenitat des lamellaren
Geflges ist eine direkte Folge des heterogenen martensitischen Ausgangsgefliges. Die Bildung
von grain-boundary-a. lasst sich bei Sub-Transus-Glihungen nicht vermeiden, wie die durchge-
fuhrten Warmebehandlungen zeigen. Super-Transus-Glihungen sind allerdings nicht empfeh-
lenswert, da aufgrund des fehlenden a-Phasenanteils wahrend der Glihung die 3-Kdérner schnell
wachsen und bei den langen Haltezeiten von 2 — 4 h der ASTM F2924-14 (182) dadurch sehr
grol} ausfallen kénnen. Dies hat einen negativen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaf-
ten (4) als auch auf die Textur, da mit abnehmender Anzahl an kristallographisch unterschiedlich
orientierten B-Kdérnern die Anzahl an mdglichen Orientierungen der a-Koérner reduziert wird, da
bei der  zu oo Umwandlung die Burgers-Beziehung eingehalten wird (4). Letzteres wurde bereits
in Abschnitt 3.2.1 behandelt.

Das mittlere Teilbild aus Abbildung 42 zeigt das Geflige nach einer Glihung bei 1035°C, d. h.
knapp unterhalb B-Transus, mit anschlieBender Luftabkiihlung. Ahnliche Abkiihiraten lassen sich
auch in modernen heilBisostatischen Pressen erzielen, da diese die Moéglichkeit der Schnellab-
kiihlung bieten. Wahrend der Gluhung lag viel B-Phase vor, die sich bei der Luftabkihlung zu
sehr feinen lamellaren Strukturen umgewandelt hat, die deutlich feiner ausfallen als die Lamellen
des bei 920°C zerfallenen Martensits. Stellenweise bilden die Lamellen Lamellenpakete. Zusatz-
lich lag wahrend der Gluhung noch ein kleiner Anteil an Martensit vor, der in stabile a-Phase in
Form von Lamellen oder rundlichen Kérnern umgewandelt ist. Die rundlichen Kérner kénnen da-
bei quer angeschliffene Lamellen als auch globulare Kérner sein. Diese a-Lamellen bzw. a-Kor-
ner sind deutlich gréRer als die der transformierten $-Phase und sind inhomogen verteilt. Zuséatz-
lich liegt teilweise deutlich ausgepragtes grain-boundary-a vor. Das Gefiige ist insgesamt inho-
mogen. Die deutlich héhere Glihtemperatur nahe B-Transus hat gegentber der Glihung bei
920°C den Vorteil, dass eine hohe Menge an sehr feiner transformierter f-Phase bei der Luftab-
kiihlung entsteht, die aufgrund der hohen Anzahl an Phasengrenzen einen positiven Einfluss auf
die Festigkeit hat (Feinkornhartung). Dies zeigt sich auch in den Ergebnissen der Harteprifung:
Wahrend das Geflige der Glihung bei 920°C eine Harte von im Mittel 343 HV10 aufweist, besitzt
das Gefuge der Gluhung bei 1035°C mit anschlieender Luftabkihlung mit 371 HV10 eine signi-
fikant héhere Harte. Eine geringe Duktilitat, vergleiche die in Abschnitt 3.5 beschriebene Proble-
matik der Kerbwirkung, ist trotz der hohen Harte bzw. Festigkeit prinzipiell nicht zu erwarten, da
die Feinkornhartung als einziger Verfestigungsmechanismus sich nicht negativ auf die Duktilitat
auswirkt (175). Bei lamellaren Titangefligen kann eine Abnahme der Lamellenpaketbreite sogar
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Abbildung 43: Heterogenitat der lamellaren Strukturen nach einer
Gliihung bei 1035°C fiir 4h mit kontrollierter Ofenabkiihlung (REM-
Bild, BSE-Detektor). Bereich A: , Klassische®“ Lamellen eines lamel-
laren Titangefiiges. Bereich B: Beginnende Globularisierung von La-
mellen. Bereich C: Feine sekundére a-Ausscheidungen in B-Sdumen.

zu einer Erhéhung der Duktilitat fihren (4). Ein Vergleich der beiden Geflige hinsichtlich der plas-
tischen Verformbarkeit ist allerdings ohne Zugversuch nicht méglich.

Nach einer Ofenabkihlung von 1035°C (rechtes Teilbild von Abbildung 42) liegt gegeniber der
Luftabkihlung erwartungsgemal ein deutlich groberes Geflige vor. Die Lamellenpaketbreite als
auch die Lamellen fallen heterogen aus. Neben feinen Paketen liegen teilweise breite Lamellen-
pakete vor, die einen negativen Einfluss auf die Festigkeit und Duktilitat des Gefliges haben wer-
den (4). Grundséatzlich lassen sich zwei verschiedene Arten von im Gefuge vorliegenden a-La-
mellen unterscheiden. Dies verdeutlicht Abbildung 43 (REM-Bild, BSE-Detektor). Die gekenn-
zeichneten Bereiche A zeigen die ,klassischen® Lamellen eines Titangefliges mit klar abgegrenz-
ten, gerade verlaufenden Sdumen an 3-Phase. Der Anteil dieser Lamellen am Gefuige ist jedoch
gering. Moglicherweise handelt es sich daher um zerfallenen Martensit. Hauptsachlich sind je-
doch Lamellen des Bereiches B vorhanden. Bei diesen scheint eine Globularisierung eingesetzt
zu haben, da — wie gekennzeichnet — -Phase an mehreren Stellen in die Lamellen hineinge-
wachsen zu sein scheint. In Folge dessen scheint eine Unterteilung der Lamellen in feinere Kor-
ner stattgefunden zu haben. Es sind stellenweise rundliche Kérner erkennbar, bei denen es sich
entweder um quer angeschliffene Lamellen oder um globulare Kérner handeln kénnte. Zusatzlich
zu den beschriebenen Strukturen sind grain-boundary-a, rundliche als auch massivere o-Korner
bzw. Strukturen vorhanden. Dariber hinaus wurden wahrend der Abkuhlung feine sekundare a-
Ausscheidungen in B-Kdérnern gebildet, die einen positiven Einfluss auf die Festigkeit haben wer-
den. Diese sind beispielsweise in den Bereichen C von Abbildung 43 erkennbar.

Die beschriebenen Lamellen und Strukturen des Bereiches B entstehen auch durch Glihungen
oberhalb von B-Transus mit gleicher Ofenabkuhlung. Sie bilden sich daher auf diese Weise bei
der B zu o Umwandlung wahrend der Abklhlung aus. Der Grund fiir das Wachstum der -Phase
in die a-Lamellen wahrend der Abkuhlung kann zum gegenwartigen Zeitpunkt nicht bestimmt
werden. Ein Wachstum sollte voraussetzen, dass zum jeweiligen Zeitpunkt mehr -Phase stabil
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ist, als im Gefiige vorliegt. Da bei einer Abkuhlung jedoch der Anteil an a-Phase steigt, d. h.
zunehmend mehr a-Phase stabil wird, scheint ein Wachstum der -Phase nicht méglich zu sein.
Eine ahnliche Globularisierung bzw. Bildung von Protrusionen der 3-Phase beschreiben auch
Chen et al. (41) in ihrer Studie zur Globularisierung von o-Kérnern bei u. a. martensitischen
LPBF-Gefligen. lhren Ergebnissen nach kénnen Uber mehrere o zu B bzw. B zu a Phasentrans-
formationen, die in Folge von zyklischen Warmebehandlungen unterhalb von B-Transus stattfin-
den, globulare a-Kdrner aus einem martensitischen Geflige entstehen (41). Effekte wurden dabei
bereits nach nur einem Zyklus beobachtet (41), was vergleichbar ware mit der hier durchgefiihr-
ten Warmebehandlung. Den zyklischen Warmebehandlungen kommt dennoch bei der Globulari-
sierung eine groRe Bedeutung zu (41). Moglicherweise treten daher bei der hier untersuchten,
kontrollierten Ofenabklhlung — unabhangig davon, ob die Glihung ober- oder unterhalb von j-
Transus durchgefiihrt wurde — &hnliche Effekte auf, d. h. eine Bildung von Versetzungsstrukturen
bzw. Kleinwinkelkorngrenzen innerhalb von a-Lamellen und ein Wachstum von -Phase entlang
diesen Strukturen (41). Die Bildung von zusatzlichen Phasengrenzen dieser Art wahrend der Ab-
kihlung kann einen positiven Effekt auf die Festigkeit haben. Die Harte des Gefliges ist mit im
Mittel 351 HV10 hoch, obwohl grobe lamellare Strukturen vorliegen. Trotz der eingesetzten Glo-
bularisierung der a-Lamellen ist jedoch davon auszugehen, dass das Geflige eine signifikante
Textur aufweist. Dies liegt an den groben Lamellenpaketen, da die Lamellen eines Paketes die
gleiche kristallographische Orientierung aufweisen (4). Die Globularisierung wiirde an diesem
Umstand nichts andern, da die einzelnen o-Kérner ihre urspriingliche kristallographische Orien-
tierung beibehalten sollten. Die von Chen et al. (41) beschriebenen, neu gebildeten a-Kérner mit
anderer kristallographischer Orientierung werden vermutlich aufgrund der Einhaltung der Bur-
gers-Beziehung (vergleiche mit Abschnitt 3.2.1) keinen signifikanten positiven Effekt auf die Ge-
samttextur eines entsprechend warmebehandelten Bauteils haben.

Auf Basis dieser Grundsatzuntersuchungen wurde eine Luftabkihlung (oder ahnliche Schnellab-
kihlung, die in einer heilisostatischen Presse durchfiihrbar ist) als geeignete Abkuhlart identifi-
ziert. Wie bereits beschrieben, sollte eine Warmebehandlung zusatzlich unterhalb B-Transus
durchgefuhrt werden. Auf Basis dessen wurden weitere Warmebehandlungen an nachgestellten
martensitischen Gefligen bei niedrigeren Temperaturen (héherer Gehalt an aus Martensit entste-
hender priméarer a-Phase) zwischen 990°C und 1020°C fur 4 h mit Luftabkuhlung durchgefuhrt.
Die Geflige weisen sehr ahnliche Gefligebestandteile als auch eine im Rahmen der Messgenau-
igkeit gleiche mittlere Harte von 346 — 350 HV10 auf. Aufgrund dessen wurde als mdgliche War-
mebehandlung z. B. im Rahmen eines heil3isostatischen Pressens eine Glihung bei 990°C fur
4 h mit Luftabkihlung gewahlt. Abbildung 44 zeigt das resultierende Geflige einer entsprechend
warmebehandelten, LPBF-prozessierten (optimierte Volumen-Prozessparameter) Probe der Le-
gierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo. Das Geflige unterscheidet sich von einem entsprechend
warmebehandelten, nachgestellten martensitischen Geflge des Gusszustandes der Legierung,
vermutlich aufgrund deutlicher Unterschiede in der ehemaligen B-Korngrof3e, was auch einen
Einfluss auf die Grélke der martensitischen Strukturen hat. Abbildung 44 (a) zeigt eine Lichtmik-
roskop-Aufnahme bei niedrigerer VergroRerung. Das Geflige besteht zum einen aus primar-a.,
welches wahrend der Glihung entstanden ist, und feinen lamellaren Strukturen (transformierte
B-Phase), die sich bei der Abkihlung gebildet haben. Letztere sind in Abbildung 44 (b) (REM-
Bild, BSE-Detektor) vergrofiert dargestellt. Analog zu den bereits beschriebenen Glihungen sind
beim primar-o. zwei verschiedene Arten von a-Koérnern zu unterscheiden: Zum einen sind feine
rundliche a-Korner oder a-Lamellen unterschiedlicher Lange in ehemaligen B-Kornern vorhan-
den, die aus dem Martensitzerfall resultieren. Zum anderen liegen einige globulare o-Koérner als
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Abbildung 44: Gefiige von LPBF-prozessiertem Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo nach einer Warmebehandlung bei
990°C fiir 4 h mit Luftabkiihlung. a) Lichtmikroskop-Aufnahme, b) REM-Bild, BSE-Detektor

auch grofiere bzw. ausgepragte(re), langliche oder unregelmafige o-Strukturen vor. Hierbei han-
delt es sich vermutlich um grain-boundary-a. Insgesamt ist das Gefiige sehr fein, wenn auch
inhomogen, und weist deutliche Ahnlichkeiten mit einem Duplex-Geflige von konventionell her-
gestellten Titanlegierungen auf. Die Harte wurde im Mittel zu 360 HV10 gemessen. Die an der
Probe durchgeflihrte Texturmessung ergibt einen gegentiber dem gedruckten Zustand, verglei-
che mit Abschnitt 3.4.2, erhdhten Texturindex von ca. 2,5. Auch wenn bei dieser Probe aufgrund
der ausgepragten B-Phase nur die Polfiguren von zwei Netzebenenscharen der a-Phase gemes-
sen werden konnten und — wie bereits mehrfach beschrieben — keine Aussage beziiglich der
Gesamttextur einer Probe maoglich ist, ist gegeniiber dem gedruckten Zustand von einer hdheren
Anisotropie der mechanischen Eigenschaften auszugehen. Erhebliche anisotrope Eigenschaften
sind hingegen nicht zu erwarten, vergleiche mit den an CP-Titan erzielten Ergebnissen, Ab-
schnitt 3.5.

Eine weitere Optimierung des Gefliges kann durch eine im Anschluss durchgefuhrte, weitere
Warmebehandlungsstufe erfolgen, bei der feine, zusatzliche (hier tertidre) a-Phase in bestehen-
den B-Lamellen bzw. Kérnern ausgeschieden wird. Derartige Gluhungen sind bei Titanwerkstof-
fen gangig und kdnnen — ggf. auf Kosten der Duktilitat — zu einer Steigerung der Dehngrenze und
Schwingfestigkeit fuhren (4). Sie kdnnten je nach Anforderungen an die Oberflachenbeschaffen-
heit und Nachbearbeitung von LPBF-gedruckten Teilen entweder in einer heillisostatischen
Presse oder in konventionellen Luft- oder Schutzgaséfen erfolgen. Auf Basis der ermittelten, oben
beschriebenen (ersten) Warmebehandlungsstufe (990°C fir 4 h mit Luftabkihlung) wurden an
Gussmaterial der Legierung daher weitere Glihungen bei einer Temperatur zwischen 800°C und
950°C mit einer Haltezeit von 1 h mit anschlieRender Luftabkihlung durchgefuhrt. Die besten
Resultate zeigte die bei 850°C geglihte Probe, deren Gefiige in Abbildung 45 (REM-Bild, SE-
Detektor) dargestellt ist. Teilabbildung (a) zeigt einen Ausschnitt des Gefliges, in dem a-Lamellen
des Martensitzerfalls (primar-o; wahrend der Glihung bei 990°C der 1. Warmebehandlungsstufe
entstanden) oder der transformierten B-Phase (sekundar-a; wahrend der Luftabkihlung der
1. Warmebehandlungsstufe entstanden) erkennbar sind, die von -Lamellen bzw. Sdumen um-
geben sind. In Letzteren haben sich durch die zusatzliche Warmebehandlungsstufe viele feine
tertiare a-Korner bzw. Lamellen mit einer Breite von wenigen Nanometern gebildet, wie die De-
tailaufnahme in Abbildung 45 (b) zeigt. Eine Bildung von tertiar-o kann in Abhangigkeit des Ge-
fugezustandes entweder wahrend der Glihung oder bei der Luftabkihlung erfolgen (4). In diesem
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mit Luftabkiihlung (REM-Bild, SE-Detektor)

Fall erscheinen beide Mechanismen méglich. Der positive Effekt der tertidren a-Ausscheidungen
auf die Festigkeit zeigt sich in den ermittelten Harten: Wahrend das Gefiige nach der ersten War-
mebehandlungsstufe (Martensitzerfall) eine Harte von im Mittel ca. 350 HV10 aufweist, konnte
mit der nachgeschalteten, zweiten Warmebehandlungsstufe bei 850°C die Harte auf im Mittel 372
HV10 gesteigert werden.

3.7. Einfluss LPBF-Verfahren auf die Oberflache

Durch das aufbauende LPBF-Verfahren, bei dem hohe Temperaturen sowie hohe Abkuhlraten
wirken, entstehen inhomogene Bauteiloberflachen und anisotrope Eigenspannungen. Zu Beginn
des Projekts wurden daher CP-Titan Wirfelproben mit unterschiedlich hohen Energiedichten ge-
druckt, um den Einfluss auf die resultierende Bauteiloberflache zu untersuchen, Abbildung 46. Es
zeigt sich, dass zu hohe Energiedichten in stark inhomogenen und oxidierten Oberflachen resul-
tieren (Probe F837_001 und _002). Je niedriger die Energiedichten, desto homogener scheint die
Oberflache in den makroskopischen Bildern zu sein. Bei genauerer Betrachtung mit Hilfe des
Rasterelektronenmikroskops konnte jedoch festgestellt werden, dass zu niedrige Energiedichten
zu nicht aufgeschmolzenen Bereichen und Rissen fihren kénnen.
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F837_001 F837_002 F837_003 F837_004 F837_005

Gasflow zugewandt

Starke Oxidation Mittlere Oxidation Leichtere Oxidation Leichte - kaum Oxidation Kaum Oxidation

Gasflow abgewandt

Energiedichte
E inJ/mm?

653,22 237,54 145,16 85,79 69,44

Abbildung 46: Einfluss der Energiedichte auf die Bauteiloberflache. Verglichen werden Probenseiten der CP-
Titan Proben, die dem Inertgasfluss zugewandt (erste Bilderzeile) und die diesem abgewandt (zweite Bilder-
zeile) standen. Zusatzlich wurden REM-Bilder (dritte Bilderzeile) mit einer 70-fachen VergréRerung aufgenom-
men.

Oberflachen die dem Inertgasfluss wahrend des Drucks zugewandt waren zeigen ein starkeres
Oxidationsbild auf. Jedoch ist bei den Proben, die mit niedrigeren Energiedichten gedruckt wur-
den, keine starke Oxidation zu erkennen. Fir Korrosionstests und Oberflachenbehandlungen
sollte zunachst ein optimierter Laser-Parametersatz identifiziert werden, um gleichbleibende
Oberflachen direkt nach dem SLM-Verfahren zu garantieren. Die sich in Abhangigkeit der Laser-
parameter einstellende Energiedichte wurde daraufhin mit Hilfe der statistischen Versuchspla-
nung untersucht, um einen optimierten Parametersatz fur die Mikrostruktur und die resultierende
Oberflache zu erhalten.

Eine gute Methode neben der bildlichen Auswertung der Oberflachen ist die Messung der Ober-
flachenrauheit. Abbildung 47 zeigt die Rauheitsmessungen der Proben aus den Druckjobs 5
und 7. Dabei wurden zum Vergleich Probenpositionen festgesetzt (1-12). Die Proben der Druck-
jobs wurden mit Hilfe der statistischen Versuchsplanung mit unterschiedlichen Laserparametern
gedruckt. Dabei sind Druckjob 5 und 7 identisch, bis auf einen Parameter (Schichtdicke des
Schmelzbereichs) der die resultierende Energiedichte der Proben aus Druckjob 7 halbierte.
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Abbildung 47: Rauheit Ra in pm der CP-Titan Proben aus den SLM-Druckjobs 5 (blau) und 7 (rot). Abgebildet
sind die Rauheitswerte in Abhdngigkeit der Probenposition.

Trotzdem ahneln sich die Rauheitswerte der Proben in Abhangigkeit der Probenposition aus bei-
den Druckjobs stark, was vermuten lasst, dass neben den Laserparametern die Probenposition
im Bauraum einen signifikanten Einfluss auf die Rauheitswerte hat.

Zur Bestatigung dieser Annahme wurden in Druckjob 6 Proben mit den gleichen Laserparametern
gedruckt, um nur den Einfluss der Probenposition auf die Oberflachenrauheit zu untersuchen,
Abbildung 48. Im Falle keiner Korrelation zwischen Oberflachenrauheit und Probenposition soll-
ten alle Rauheitswerte im Rahmen der Standardabweichung gleich sein. Dies ist jedoch nicht der
Fall, was einen Einfluss der Probenposition auf die Oberflachenrauheit bestatigt. Proben die nah
am Inertgaseinlass gedruckt wurden (Bauplatte rechts) weisen im Gegensatz zu den weiter ent-
fernten Proben (Bauplatte links) erhdhte Rauheitswerte auf.
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Abbildung 48: Rauheit Ra in pm der CP-Titan Proben aus dem SLM-Druckjob 6 (links) und der dazugehérigen
CAD-Datei des Bauraums zur Darstellung der Probenposition (S = stehend gedruckt; L = liegend gedruckt).

Nach der Optimierung der Laserparameter mit Hilfe der statistischen Versuchsplanung fir die
CP-Titan Proben wurden die Erkenntnisse auf die additive Fertigung der neuentwickelten Legie-
rung Ti2Mo Ubertragen und angepasst. Abbildung 49 zeigt die Rauheitswerte der Ti2ZMo Proben
aus Druckjob 15. Es wurden insgesamt 32 Proben, gleichmaRig verteilt im Bauraum, mit demsel-
ben optimierten Parametersatz gedruckt.
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Abbildung 49: Rauheit Ra in pm der Ti2Mo Proben aus dem SLM-Druckjob 15. Alle Proben wurden mit dem fiir
die Legierung entwickelten Laserparametersatz gedruckt.
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Der optimierte Laser-Parametersatz resultiert in einem homogenen Schmelzfluss bei der additi-
ven Fertigung. Dadurch werden die Rauheitswerte sowie deren Standardabweichung stark redu-
ziert. Auch die Probenposition hat durch das gleichmafige Aufschmelzen des Pulvers keinen
signifikanten Einfluss auf die Oberflachenrauheit.

3.8. Oberflachentechnik

Es wurde eine Prozessroute entwickelt, um Oberflachen additiv gefertigter Titanlegierungen (ins-
besondere die neuentwickelte Legierung Ti2Mo), ohne den Einsatz konventioneller zerspanender
Verfahren, nachzubehandeln. Daflr werden additiv gefertigte Proben direkt nach dem Druck war-
menachbehandelt und im Anschluss mit Edelkorund gestrahlt und als letztes mit Hilfe des plas-
maelektrolytischen Polierens poliert. Diese Oberflachen kénnen entweder direkt eingesetzt wer-
den (Abutments) oder als Grundlage fir weitere Oberflachenstrukturierungen dienen.

In den folgenden Unterkapiteln wird genauer auf die Prozesse des Strahlens und des plasmaelek-
trolytischen Polierens eingegangen. Optional kénnen Oberflachen fur einen Verschlei3schutz be-
schichtet werden. Hierfir wurden Titandioxid-Beschichtungen mit Hilfe der plasmaelektrolyti-
schen Oxidation aufgetragen.

3.8.1. Strahlen

Das Selective-Laser-Melting Verfahren resultiert in inhomogenen Oberflachen, die Partikel und
Verunreinigungen aufweisen. Durch einen optimierten Laserparametersatz der additiven Ferti-
gung kdénnen Inhomogenitaten zwar verringert, jedoch nicht verhindert. Daher wurden die Ober-
flachen der additiv gefertigten Titanlegierungen mit Hilfe des Druckluftstrahlens nachbehandelt.
Als Strahlmittel stellte sich ein feinkdrniges, scharfkantiges und hochreines Edelkorund-Strahl-
mittel als geeignet heraus. Mit diesem Strahlmittel kénnen Partikel, die an der Oberflache der
additiv gefertigten Proben haften, leicht entfernt werden und es entstehen gleichméafig aufgeraute
Oberflachen, Abbildung 50.
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Abbildung 50: Makroskopische- (links) und REM-Aufnahme (rechts) einer mit Edelkorund gestrahlten Probe.

Dies zeigt sich zudem in den gemessenen Rauheitswerten, Abbildung 51. Die Rauheitswerte der
unbehandelten Proben aus Druckjob 12 konnten mit Hilfe des Strahlens mit Edelkorund stark
herabgesetzt und die Standardabweichungen verringert werden. Somit konnte die mittlere Rau-
heit von ca. 7 ym auf ca. 3 ym herabgesetzt werden.
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Abbildung 51: Vergleich der Rauheitswerte Ra in pm der Ti2Mo Proben aus Druckjob 12 im unbehandelten (rot)
und mit Edelkorund gestrahlten (blau) Zustand.

3.8.2. Plasmaelektrolytisches Polieren

Nachdem alle Uberschissigen Partikel und Verunreinigungen von der Oberflache mit Hilfe des
Strahlens entfernt wurden, wurden die Proben poliert, um standardisierte Oberflachen fir additiv
gefertigte Bauteile zu erzeugen. Anstatt mechanischer Poliertechniken und dem konventionellen
Elektropolieren wurde der Prozess des plasmaelektrolytischen Polierens flr die neu entwickelte
Legierung genutzt. Mit diesem Verfahren kénnen Titanbauteile schnell und nachhaltig poliert wer-
den.

Fir diesen Prozess wird eine Titanprobe als Anode und ein Platinnetz als Kathode geschaltet
und in ein temperiertes Elektrolytbecken gehangen, Abbildung 52. Durch das Anlegen sehr hoher
Spannungen (>180 V) entsteht eine Gashdlle, die die Probe umhdllt und Gber die Plasmaentla-
dungen erfolgen. Diese Entladungen polieren die Oberflache, indem immer die nachstgelegenen
Oberflachenspitzen abgetragen werden. In Abhangigkeit des Elektrolyten kénnen jedoch auch
Schichten aufgetragen werden, anstatt eines Materialabtrags.
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Abbildung 52: Schematischer Aufbau plasmaelektrolytischer Prozesse wie dem plasmaelektrolytischen Polie-
ren oder der plasmaelektrolytischen Oxidation.

Fir das plasmaelektrolytische Polieren wird ein wassriger Elektrolyt, der Fluorid enthalt, bendtigt
(91). Titan erzeugt mit Fluorid tber die Plasmaentladungen Titantetrafluorid (TiF4). Diese Verbin-
dung ist sproéde und wird daher abgetragen (183). Der in diesem Projekt verwendete Elektrolyt
beinhaltet Natriumfluorid (NaF) als Fluoridspezies und Ammoniumchlorid (NH4Cl) zur Umsetzung
des Natriumfluorids. Es werden nur sehr geringe Konzentrationen der ungefahrlichen Substanzen
bendtigt.

Insgesamt gibt es vier Hauptparameter flir das plasmaelektrolytische Polieren:

1. Konzentration Natriumfluorid (1-5%ig)

2. Konzentration Ammoniumchlorid (1-5%ig)
3. Angelegte Spannung (250-350 V)

4. Prozesszeit (60-600 s)

Zur Ermittlung optimaler Prozessparameter zum plasmaelektrolytischen Polieren von Titan wurde
die statistische Versuchsplanung genutzt. Abbildung 53 zeigt die bildliche Darstellung des statis-
tischen Versuchsplans. Dabei wird Mikrorauigkeit in Abhangigkeit der Natriumfluorid-Konzentra-
tion und der angelegten Spannung gezeigt. Diese Parameter haben den gréten Einfluss auf das
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Polierergebnis. Der entworfene Versuchsplan wurde an konventionell gefertigten CP-Titan Pro-
ben durchgefihrt. Daflir wurden alle Proben mit Edelkorund gestrahlt, um mit der gleichen Start-
rauigkeit zu starten und den Einfluss des plasmaelektrolytischen Polierens zu identifizieren.

Mikro Rauigkeit Ra (pm)

A: Spannung (V)

D: Elektrolyt NaF (%)

Abbildung 53: Grafische Darstellung der statistischen Versuchsplanung (Mikrorauigkeit in Abhangigkeit des
Elektrolytenzusatzes Natriumfluorid in Prozent und der angelegten Spannung in V) fiir den Prozess des plas-
maelektrolytischen Polierens.

Die ZielgroRRe ist in diesem Fall die Mikrorauigkeit Ra in um. Die Mikrorauigkeit steht fir eine
Profilmessstrecke von nur 100 um. Diese wird verwendet, da durch den SLM-Prozess eine cha-
rakteristische makroskopische Oberflache zuriickbleibt, Abbildung 54, die durch das Strahlen al-
leine nicht angeglichen werden kann.

Die gewonnenen Informationen aus der statistischen Versuchsplanung wurden auf die neu ent-
wickelte Legierung Ti2Mo Ubertragen. Die optimierten Prozessparameter zum plasmaelektrolyti-
schen Polieren der Legierung Ti2Mo sind:

Natriumfluorid: 2%
Ammoniumchlorid: 2%
Angelegte Spannung: 300 V
4. Prozesszeit: 600 s

wN =

Der Elektrolyt wurde fur jeden Versuch auf 85 °C mit einer Heizplatte temperiert.
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Der Effekt des plasmaelektrolytischen Polierens wird in Abbildung 54 gezeigt. Die makroskopi-
sche Aufnahme zeigt eine polierte Probe, die das Licht stark reflektiert. In der REM-Aufnahme
kann eine glatte und homogene Oberflache erkannt werden.

20.0KV 5.3mm X1.00k SE " T s0.0pm

Abbildung 54: Effekt des plasmaelektrolytischen Polierens. Links makroskopische Aufnahme einer polierten
Probe und rechts die dazugehérige REM-Aufnahme mit 1000facher VergroRerung.

Der Effekt des plasmaelektrolytischen Polierens wird auch beim Vergleich der Rauheit zwischen
gestrahlten und polierten additiv gefertigten Proben deutlich, Abbildung 55. Die Welligkeiten der
gestrahlten und polierten Proben unterscheiden sich kaum, da durch das plasmaelektrolytische
Polieren die generelle Form des Bauteils nicht beeinflusst wird.
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Abbildung 55: Vergleich der Rauheit (Ra, Rz) und Welligkeit (Wa, Wq) der gestrahlten und plasmaelektrolytisch
polierten Proben iliber eine Messstrecke von 100 um (Mikrorauheit).
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Die mittlere Rauheit R, und die Rautiefe R, zeigen, dass durch den optimierten Prozess des
plasmaelektrolytischen Polierens die Mikrorauheit auf ein Minimum reduziert werden kann.

3.8.3. Muster-Dentalimplantat

Um zu testen, ob die entwickelte Prozessroute auch fir komplexe Bauteilgeometrien genutzt wer-
den kann, wurden Muster-Dentalimplantatschrauben additiv gefertigt. Abbildung 56 zeigt den Ver-
gleich einer unbehandelten Dentalimplantatschraube (oben) und einer mit der Prozessroute
nachbehandelten Probe (unten).

"
..~

Abbildung 56: Makroskopische Aufnahme: Vergleich additiv gefertigter Ti2Mo-Musterderntalimplantate im un-
behandelten Zustand (oben) und nach der Oberflaichenbehandlung der neu entwickelten Prozessroute (unten).

Durch die Nachbehandlung kénnen hochpolierte Implantatschrauben gefertigt werden. Alle tber-
schussigen Partikel wurden entfernt und die inneren Bereiche des Gewindes kommen zum Vor-
schein. Die geplante Bauteilgeometrie wird durch die Prozessroute nicht beeinflusst.

Es fallt auf, dass die inneren Bereiche des Schraubengewindes nicht hochpoliert sind. Um dies
genauer zu untersuchen wurden REM-Aufnahmen der Dentalimplantatschrauben in den ver-
schiedenen Bearbeitungsschritten aufgenommen, Abbildung 57. Auf der linken Seite wird die un-
behandelte Dentalimplantatschraube gezeigt, die viele Partikel und Verunreinigungen an der
Oberflache aufweist. In der Mitte wird die mit Edelkorund gestrahlte Probe dargestelit. Alle tber-
schissigen Partikel und Verunreinigungen wurden entfernt und es bleibt eine gleichmaRig aufge-
raute Oberflache zuriick. Die rechte Seite zeigt die gestrahlte und zusatzlich plasmaelektrolytisch
polierte Dentalimplantatschraube. Die dufReren Bereiche des Gewindes wurden hochpoliert, wah-
rend die inneren Bereiche eine Restrauheit aufzeigen, da die Plasmaentladungen bevorzugt an
den aueren Bereichen stattfinden (klrzester Abstand zur Oberflache).
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Abbildung 57: REM-Aufnahmen (60facher VergroBerung) der additiv gefertigten Musterdentalimplantat-Proben
im unbehandelten (links), gestrahlten (Mitte) und plasmaelektrolytisch polierten Zustand.

Insgesamt werden flir die Oberflachennachbearbeitung der additiv gefertigten Proben mittels der
entwickelten Prozessroute nur 20-30 Minuten bendétigt. Die Prozessroute stellt somit eine
schnelle, kostenglinstige und nachhaltige Methode zur Nachbearbeitung additiv gefertigter Titan-
materialien dar, besonders im Vergleich mit konventionellen Methoden.

3.8.4. Plasmaelektrolytische Oxidation

Als optionaler Verschleilschutz wurden Titandioxid-Beschichtungen mittels der plasmaelektroly-
tischen Oxidation aufgetragen. Der Prozess der plasmaelektrolytischen Oxidation ist der gleiche
wie fur das plasmaelektrolytische Polieren, Abbildung 52. Der einzige Unterschied liegt im Elekt-
rolyten. Dieser wassrige Elektrolyt besteht aus 0,1 M Schwefelsdure (H2SO4) und 0,01 M Phos-
phorsaure (HzPO4) (1). Die mit der entwickelten Prozessroute nachbehandelten Probenoberfla-
chen dienten als Untergrund fiir die Beschichtung. Abbildung 58 zeigt eine mittels der plasma-
elektrolytischen Oxidation beschichtete Probe.

20.0kV 10.1mm X1.00k SE ST Y Tsnopm.

Abbildung 58: Beschichtung mit Hilfe der plasmaelektrolytischen Oxidation. Links makroskopische Aufnahme
einer mit Titandioxid beschichteten Probe und rechts die dazugehérige REM-Aufnahme mit 1000facher Ver-
groBerung.
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Uber die Plasmaentladungen entstehen mit dem Elektrolyten und der Probenoberflache Titandi-
oxid, das sich mit der Oberflache verbindet und somit zum Schichtaufbau fuhrt. Ab einer bestimm-
ten Schichtdicke finden die Plasmaentladungen durch die bereits gebildeten Schichten statt und
erzeugen somit die charakteristische kraterahnliche Oberflachenstruktur (184).

Folgende Prozessparameter wurden fir die potentiostatische plasmaelektrolytische Oxidation
genutzt:

Schwefelsaure: 0,1 M
Phosphorsaure: 0,01 M
Angelegte Spannung: 300 V
Prozesszeit: 60 s

Pob-~

Es entstehen Titandioxidschichten mit einer guten Adhasion zur Probenoberflache. Alle Be-
schichtungen bestanden den ,Tesa-Test®, bei dem ein Klebestreifen auf der Beschichtung aufge-
bracht und abgezogen wird. Bei einer unzureichenden Adhasion werden Beschichtungen mit ab-
gezogen.

Abbildung 59 zeigt die REM-Aufnahme eines Querschliffes einer additiv gefertigten Ti2ZMo-Probe
nach der Beschichtung mit Hilfe der plasmaelektrolytischen Oxidation. Man kann erkennen, dass
die gebildete Schicht aus einer dichten Barriereschicht, welche direkt mit der Probenoberflache
verbunden ist, und einem pordsen Schichtbereich dariber besteht.

PEOITIO)

20.0kV 10.0mm X4.00k BSE-COMP

Abbildung 59: REM-Aufnahme eines Querschliffes einer additiv gefertigten Ti2Mo-Probe nach der Beschich-
tung mit Hilfe der plasmaelektrolytischen Oxidation.
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3.9. Korrosionstests

Zur Bestimmung der Korrosionsbestandigkeit wurden potentiodynamische Polarisations- und Tri-
bokorrosionstest an den additiv gefertigten Legierungen durchgeflihrt. Fir realitdtsnahe Bedin-
gungen fanden alle Experimente in kunstlichen Kérperflissigkeiten (Hanks’ Solution) bei 37 °C
(Kérpertemperatur) statt.

3.9.1. Potentiodynamische Polarisation

Wie bereits in Kapitel 3.7 ,Einfluss LPBF-Verfahren auf die Oberflache“ beschrieben, besitzen die
additiv gefertigten Titanlegierungen inhomogene Oberflachen aufgrund von Schmelzbahnspuren,
Partikeln und Verunreinigungen. Daher wurde zu Beginn des Projekts entschieden, dass alle Pro-
ben nach der additiven Fertigung gestrahlt werden und dann erst auf ihre Korrosionseigenschaf-
ten getestet werden. Zur Bestimmung der Korrosionseigenschaften wurde die potentiodynami-
sche Polarisation verwendet. Je héher das aus den Polarisationskurven als Nulldurchgang abge-
leitete Korrosionspotential (Abszisse), desto edler ist ein Material und weniger anfallig fir Oxida-
tion. Je niedriger die dem Korrosionspotential zugeordnete Stromdichte (Ordinate), desto hdher
ist die Korrosionsbestandigkeit, denn es wird auf eine bestimmte Flache ein geringerer Strom
gemessen, der fUr eine starkere Passivitat spricht. Der Unterschied der Korrosionseigenschaften
unbehandelter (rote Kurven) und gestrahlter Proben (blaue Kurven) wird in Abbildung 60 klar. Die
stark inhomogenen Oberflachen kénnen zur Aufkonzentration des Elektrolyten fihren und somit
die Korrosionsbestandigkeit herabsetzen. Somit lieRen sich die Korrosionseigenschaften nur
schwer mit z.B. den Laserparametern des SLM-Verfahrens in Zusammenhang bringen. Durch
den Prozess des Strahlens kdnnen Oberflachenstrukturen angeglichen und besser verglichen
werden.
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Abbildung 60: Vergleich der potentiodynamischen Polarisationsmessungen additiv gefertigter CP-Titan Pro-
ben im unbehandelten (rot) und gestrahlten Zustand (blau).

Im nachsten Schritt wurde der Einfluss der Legierungsentwicklung und der Fertigungsmethode
auf die Korrosionseigenschaften getestet. Abbildung 61 zeigt den Vergleich der potentiodynami-
schen Polarisationskurven der CP-Titan und Ti2ZMo Proben, je konventionell (gegossen) und ad-
ditiv (SLM) gefertigt. Alle Kurven bzw. Werkstoffe zeigen sehr gute Korrosionseigenschaften auf,
mit Korrosionspotentialen zwischen -0,2 V und +0,2 V, gemessen gegen die Normalwasserstoff-
Elektrode, und Korrosionsstromdichten im nA-Bereich. Die Legierungsentwicklung scheint einen
positiven Effekt auf die Korrosionseigenschaften zu bewirken, da die Polarisationskurve der kon-
ventionell gefertigten Ti2Mo Legierung (rote Kurve) ein um 0,2 V héheres Korrosionspotential
aufweist im Gegensatz zu der Polarisationskurve der konventionell gefertigten CP-Titan Probe
(schwarze Kurve). Auch die additive Fertigung scheint einen positiven Effekt auf die Korrosions-
bestandigkeit zu haben. Die Polarisationskurve am additiv gefertigten CP-Titan (blaue Kurve)
zeigt eine niedrigere Korrosionsstromdichte im Vergleich zu der konventionell gefertigten Legie-
rung (schwarze Kurve). Das gleiche gilt auch fur die Legierung Ti2Mo im konventionell (rote
Kurve) und additiv gefertigten (griine Kurve) Zustand. Dies kann an der Bildung eines fein mar-
tensitischen Geflges, das durch die hohen Abklhlgeschwindigkeiten des SLM-Prozesses ent-
steht, erklart werden. Eine feinere Mikrostruktur mit kleinen Kérnern und den damit verbundenen
Korngrenzen kann Passivschichten schneller ausbilden als ein grobkdrniges Geflige (185). Die
additiv gefertigte Ti2Mo Legierung zeigt im Vergleich die besten Korrosionseigenschaften auf.

Alle Kurven liegen jedoch sehr nah beieinander, was fir sehr ahnliche Korrosionsbestandigkeiten
spricht. Daher kann gesagt werden, dass die neuentwickelte und additiv gefertigte Legierung
Ti2Mo mindestens genauso gute Korrosionseigenschaften aufweist wie momentan bereits ver-
wendete und konventionell gefertigte Titanlegierungen.
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Abbildung 61: Vergleich der potentiodynamischen Polarisationsmessungen von CP-Titan und Ti2Mo Proben,
je konventionell (gegossen) und additiv (SLM) gefertigt.

Als letztes wurde der Einfluss der Oberflachentechnik, bzw. der einzelnen Schritte der entwickel-
ten Prozessroute zur Nachbearbeitung der additiv gefertigten Legierung Ti2Mo, auf die Korrosi-
onsbestandigkeit untersucht, Abbildung 62. Als Vergleich dient die Polarisationskurve einer kon-
ventionell gefertigten CP-Titan Probe (schwarze Kurve). Man kann erkennen, dass das Verfahren
des plasmaelektrolytischen Polierens einen stark positiven Effekt auf die Korrosionseigenschaf-
ten hat, da die Polarisationskurve ein positiveres Korrosionspotential, sowie eine geringere Kor-
rosionsstromdichte aufweist (blaue Kurve). Durch das Ebnen der Oberflache und die Verringe-
rung der Mikrorauigkeit kann sich eine homogenere und dichtere Passivschicht bilden. Eine zu-
satzliche Glihung bei 900 °C erzeugt ein zweiphasiges Geflige (a+p-Titan) und vergrébert die-
ses. Durch das Vorliegen zweier Phasen, die leicht unterschiedliche Korrosionspotentiale aufwei-
sen, kann es zur Bildung eines Lokalelements kommen, welches die Korrosionsbestandigkeit
herabsetzt. Auch die Vergréberung des Gefliges stort die schnelle Bildung einer homogenen und
dichten Passivschicht. Somit verschiebt sich die Lage der Polarisationskurve zu niedrigeren Po-
tentialen und héheren Stromdichten (griine Kurve) und liegt nun wieder ungefahr auf der Héhe
der Polarisationskurve der gestrahlten und ungeglihten Ti2Mo Probe. Im Vergleich zu CP-Titan
zeigt jedoch jede Oberflachenmodifikation der Ti2Mo Proben bessere Korrosionseigenschaften
auf.
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Abbildung 62: Vergleich der potentiodynamischen Polarisationsmessungen der additiv gefertigten Ti2Mo Pro-
ben in Abhédngigkeit der Oberflaichenbehandlung. Die Polarisationskurve einer konventionell gefertigten CP-
Titan Probe dient als zusatzlicher Vergleich.

3.9.2. Tribokorrosion

Neben der potentiodynamischen Polarisation wurden zusatzlich Tribokorrosionstests durchge-
fuhrt, um den Einfluss des VerschleiRes auf die Korrosionseigenschaften zu untersuchen. Die
folgenden Messungen zeigen den Verlauf des Ruhepotentials wahrend des Versuchs. Sobald
der Verschleil® durch ein Tribometer eintritt, sinkt das Potential auf ein bestimmtes Plateau, das
als Aktivpotential beschrieben wird. Sobald die Reibung durch das Tribometer endet, erholt sich
das Potential in einer festgelegten Zeit von 45 Minuten auf ein bestimmtes Potential, das als
Erholungspotential beschrieben wird. Im ersten Schritt wurde der Einfluss der Legierungsentwick-
lung sowie die Fertigungsmethode auf die Tribokorrosionseigenschaften getestet, Abbildung 63.

Die Ti2Mo Legierung zeigt im Gegensatz zu CP-Titan mit beiden Fertigungsmethoden ein erhdh-
tes Ruhepotential auf. Wie bereits bei den potentiodynamischen Polarisationsmessungen ersicht-
lich ist, hat die additive Fertigung einen positiven Effekt auf das Potential, was besonders bei den
CP-Titan Proben im konventionell (schwarze Kurve) und additiv gefertigten (blaue Kurve) Zustand
deutlich wird. Nachdem die Tribometrie einsetzt, fallt das Potential stark ab, bis das Aktivpotential
erreicht ist. Das konventionell gefertigte CP-Titan hat ein Aktivpotential von ca. -600 mV, alle
anderen Probenzustande weisen ein héheres Aktivpotential von ca. -400mV auf. Allein die addi-
tive Fertigung hat bei der CP-Titan Probe, im Gegensatz zur konventionell gefertigten, fir eine
Erhéhung des Aktivpotentials von 200 mV gesorgt. Dies hangt wahrscheinlich mit der Bildung
des fein martensischen a-Titan Gefliges durch die hohen Abkuhlraten des SLM-Prozesses zu-
sammen.
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Abbildung 63: Vergleich der Tribokorrosionskurven (Ruhepotential mit einsetzender Tribometrie) von CP-Titan
und Ti2Mo Proben, je konventionell (gegossen) und additiv (SLM) gefertigt.

Sobald die Tribometrie stoppt, erholt sich das Potential in einer festgelegten Zeit von 45 Minuten
auf das Erholungspotential. Durch die zeitliche Limitierung der Erholung kénnen die Erholungs-
kurven miteinander verglichen werden. Das konventionell und additiv gefertigte CP-Titan sowie
die additiv gefertigte Legierung Ti2Mo kénnen innerhalb der Erholungszeit fast die Hohe des Ru-
hepotentials zurtickerlangen. Nur die konventionell gefertigte Legierung Ti2Mo zeigt einen deut-
lichen Versatz zwischen Ruhe- und Erholungspotential von ca. 150 mV auf. Da dies nicht bei der
additiv gefertigten Legierung Ti2Mo auftritt, kann hier eine Verbesserung der Erholung der Pas-
sivschicht nur durch die Fertigungsmethode erkannt werden

Im nachsten Schritt wurde der Einfluss der Oberflachentechnik, bzw. der einzelnen Schritte der
entwickelten Prozessroute zur Nachbearbeitung der additiv gefertigten Legierung Ti2Mo, auf die
Korrosionsbestandigkeit untersucht, Abbildung 64. Als Vergleich dient die Tribokorrosionskurve
einer konventionell gefertigten CP-Titan Probe (schwarze Kurve). Das Ruhepotential der Legie-
rung Ti2Mo wird durch das plasmaelektrolytische Polieren, im Vergleich zu der gestrahlten Probe,
um fast 200 mV erhdht (Vergleich rote und blaue Kurve). Durch eine zusatzliche Glihung entsteht
ein vergrébertes und zweiphasiges a+B-Titangefiige, was das Ruhepotential leicht herabsetzt
(grune Kurve). Da es sich nur um die Legierung Ti2Mo handelt, ist das Aktivpotential fur alle
Zustande gleich und liegt bei ca. -400 mV. Auch das Erholungspotential ist fur alle drei Oberfla-
chenmaodifikationen ahnlich, da es sich nach dem Verschleils immer um die Repassivierung der
Verschleildzone handelt, die fur alle Proben gleich ist.
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Abbildung 64: Vergleich der Tribokorrosionskurven der additiv gefertigten Ti2Mo Proben in Abhangigkeit der
Oberflachenbehandlung. Die Polarisationskurve einer konventionell gefertigten CP-Titan Probe dient als zu-
satzlicher Vergleich.

Im letzten Experiment wurde untersucht, ob eine optional aufgebrachte Titandioxidbeschichtung
mittels der plasmaelektrolytischen Oxidation einen Verschleilschutz bietet. Abbildung 65 zeigt
den Vergleich der Tribokorrosionseigenschaften einer plasmaelektrolytisch polierten und einer
mittels der plasmaelektrolytischen Oxidation beschichteten Ti2Mo Probe. Durch die charakteris-
tische Oberflachenstruktur der PEO-Beschichtung kann sich der Elektrolyt in Poren aufkonzent-
rieren und setzt somit das Ruhepotential, im Gegensatz zu der plasmaelektrolytisch polierten
Probe, um ca. 150 mV herab (Vergleich blaue und rote Kurve). Sobald die Tribometrie gestartet
wird, fallt das Potential fir die plasmaelektrolytisch polierte schlagartig ab, bis das Aktivpotential
erreicht ist. Die beschichte Probe hingegen kann die ersten funf Minuten einen perfekten Ver-
schleischutz bieten. Dies wird deutlich durch das gleichbleibende Potential nach dem Start der
Tribometrie. Nach funf Minituten fallt das Potential nicht schlagartig ab, sondern verfolgt einen
linearen Verlauf, der wahrscheinlich mit der Restschichtdicke der Beschichtung zusammenhangt.
Man wiirde vermuten, dass das Aktivpotential fir beide Proben ahnlich ist, da es sich um das-
selbe Grundmaterial (Ti2ZMo) handelt. Dies ist jedoch nicht der Fall, das Aktivpotential der be-
schichteten Probe liegt ca. 300 mV tiefer als das der plasmaelektrolytisch polierten Probe. Dies
kann vor Allem an einem Drittkdrperverschleild liegen, der durch abgebrochene Partikel der Be-
schichtung entsteht. Durch diesen zusatzlichen Verschleil3 wird die Oberflache starker beschadigt
und bietet einen grolieren Aktivbereich, der das Aktivpotential herabsetzt. Durch die gréRere Be-
schadigung erholt sich das Potential nach Beendigung der Tribometrie langsamer.

Fir einmalige und zufallige Beschadigungen kann eine Beschichtung mittels der plasmaelektro-
lytischen Oxidation einen Verschleifdschutz fur ein Bauteil aus Titan darstellen. Dauerhafte Be-
schadigungen sollten besonders im Hinblick auf einen Drittkérperverschleild verhindert werden.
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Abbildung 65: Tribokorrosionskurve einer mit Hilfe der plasmaelektrolytischen Oxidation beschichteten Probe
im Vergleich zu einer unbeschichteten plasmaelektrolytisch polierten Probe.

3.10. Eigenspannungen

Durch die hohen Temperaturen und Abkuhlraten entstehen bei der additiven Fertigung von Titan-
bauteilen Eigenspannungen. Diese Eigenspannungen kénnen zu Rissen und Brichen fihren.
Durch die Optimierung der Laserparameter des SLM-Verfahrens konnten Briiche weitestgehend
verhindert und das Auftreten von Rissen minimiert werden. Jedoch auch mit optimierten Druck-
einstellungen traten noch Risse auf. Abbildung 66 zeigt den Druckjob 15, der insgesamt 32 Pro-
ben mit der Standardgeometrie (20 x 15 x 4 mm) und vier gréRere Proben beinhaltete. Insgesamt
wiesen sieben Proben mit der Standardgeometrie mindestens einen Riss auf. Die gréfieren Pro-
ben wiesen alle Bruche auf, was auch mit der Geometrie zusammenhangen kann. Auffallig ist,
dass alle Proben mit einer Beschadigung durch die additive Fertigung am Rand der Bauplatte
standen. Alle Proben, die in der Mitte der Bauplatte gedruckt wurden, wiesen keine Beschadigung
auf. Grunde hierfur kdnnen ungleichmafige Stromungsgeschwindigkeiten des Inertgasflusses o-
der eine ungleichmalige Bauplattenheizung am Bauplattenrand (Temperierung der Bauplatte)
sein.

I
1225 i
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Abbildung 66: Rote Markierungen stehen fiir Proben mit Rissen oder Briichen, ausgelost durch Eigenspan-
nungen, die durch die additive Fertigung zustande kommen (Druckjob 15).

Fir die Proben ohne einen Riss wurden die Eigenspannungen mittels der sin?V-Methode im XRD
bestimmt. Positive Messwerte stellen Zug- und negative Messwerte Druckspannungen dar. Zu-
satzlich wurde die Eigenspannung auch in Abhangigkeit der einzelnen Zustande der entwickelten
Prozessroute untersucht, Abbildung 67. Dafur wurden Eigenspannungen in je drei Richtungen
gemessen, als erstes in Aufbaurichtung (Phi 0°= Aufbaurichtung) und zwei weitere Messungen
45° und 90° zur Aufbaurichtung versetzt. Somit kann festgestellt werden, ob anisotrope Span-
nungszustande im Material vorliegen.

Fir Proben direkt nach der additiven Fertigung liegt ein solcher anisotroper Spannungszustand
vor. Die héchste Spannung konnte in Aufbaurichtung und die niedrigste 90° dazu versetzt ge-
messen werden. Hohe anisotrope Zugspannungen kdénnen zu Rissen flihren. Daher wurden die
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Proben im ersten Schritt gegliht. Die Eigenspannungen konnten durch die Warmebehandlung
stark herabgesetzt und angeglichen werden. Durch die Bildung der kubischen 3-Titan Phase ent-
stehen sogar leichte Druckspannungen. Zur Bestimmung der Eigenspannungen wird ein a-Titan-
Reflex verwendet, welcher durch die Bildung der 3-Phase leicht verschoben wird. Im nachsten
Schritt wurden die Proben mit Edelkorund gestrahlt, was in hohen Druckspannungen auf der
Oberflache resultiert. Durch das plasmaelektrolytische Polieren werden die ersten Schichten der
Oberflache abgetragen und keine zusatzlichen Spannungen eingetragen. Zurick bleiben die zu-
vor eingestellten Spannungen nach der Warmebehandlung.

Durch die Einhaltung der Reihenfolge der entwickelten Prozessroute zur Oberflachennachbe-
handlung additiv gefertigter Titanlegierungen kénnen also hochpolierte Oberflachen mit niedrigen
isotropen Eigenspannungen erzeugt werden.
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Abbildung 67: Eigenspannungen einer additiv gefertigten Ti2Mo Probe in Abhangigkeit der Oberflaichenbe-
handlung, gemessen mit der sin*P-Methode.

4. Schlussfolgerung

Der LPBF-Druck von CP-Titan und von der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo wurden um-
fassend untersucht. Es wurde jeweils ein Prozessparameterfenster und ein Satz an Prozesspa-
rametern ermittelt, mit denen bei kleinen Bauteilen eine niedrige Porositat im gedruckten Zustand
erzielt werden kann. Zur Charakterisierung der Eigenschaften wurden u. a. Geflige- und Textur-
analysen und Zugversuche durchgefihrt. Zusatzlich wurde fiir beide Legierungen fur den ermit-
telten, optimierten Prozessparametersatz die Sauerstoff-, Stickstoff- und Wasserstoffaufnahme
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wahrend des LPBF-Druckes ermittelt. Fir CP-Titan ergeben sich im gedruckten Zustand sehr
gute statische mechanische Eigenschaften. Bezogen auf die untersuchten Orientierungen der
Zugprobenrohlinge auf der Substratplatte gegentber der Aufbaurichtung wahrend des Druckes
liegt keine deutliche Anisotropie der mechanischen Eigenschaften vor. Mit dem ermittelten, opti-
mierten Prozessparametersatz kénnten daher potentiell kleine Bauteile aus CP-Titan im gedruck-
ten Zustand eingesetzt werden, sofern nur eine statische Beanspruchung erfolgt. LPBF-ge-
druckte Zugproben der im IGF-Vorgangerprojekt 19708 N entwickelten Legierung Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1Mo (spannungsarmgeglihter Zustand) versagten hingegen im Zugversuch frih-
zeitig. Grund dafir war eine Kerbwirkung von Anbindungsfehlern, eine hohe Kerbempfindlichkeit
aufgrund des hohen Sauerstoffgehaltes der Legierung bzw. des Pulvers und ein méglicher Ein-
fluss von Eigenspannungen. Die durchgeflihrten Texturanalysen deuten jedoch auf eine geringe
Textur von gedruckten Bauteilen der Legierung hin.

Die im Labormalfstab durchgefiihrte Legierungsentwicklung beschaftigte sich auf der einen Seite
mit der mdglichen Nutzung von insbesondere TisSis oder Hafnium-Siliziden als Kristallisations-
keime flr B-Korner und auf der anderen Seite mit der Erhéhung der konstitutionellen Unterkih-
lung durch geeignete Legierungselemente zur (friihzeitigen) Aktivierung von Kristallisationskei-
men wahrend der Erstarrung. Fir die Silizium-haltige Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-1,5Si-
0,1Au konnte unter den Bedingungen des LPBF-Druckes (Multi-Track-Versuche) keine in-situ
Bildung von TisSis nachgewiesen werden, ist jedoch nicht ganzlich auszuschlie3en. Eine weitere
Erhéhung des Silizium-Gehaltes ist in Hinblick auf die mechanischen Eigenschaften nicht ratsam.
Analog konnten im Gusszustand der konventionell erschmolzenen Hafnium-haltigen Legierungen
keine Hafnium-Silizide nachgewiesen werden, sodass deren Nutzung als Kristallisationskeime
nicht méglich war. Die Bildung und mdgliche, in der Literatur diskutierte, Nutzung von Y203 als
Keim fur die Bildung von B-Kérnern wahrend der Erstarrung ist gemaf den diskutierten Versuchs-
ergebnissen an Yttrium-haltigen Legierungen bis dato noch nicht ausreicheichend erforscht. Es
zeigte sich jedoch, dass insbesondere geringe Mengen an Bor und Yttrium zu einer Gefligever-
feinerung fihren kénnen. Eine Keimwirkung von TiB kann nicht ausgeschlossen werden. Insbe-
sondere die Legierung Ti-0,440-0,5Fe-0,08C-0,4Si-0,1Au-0,1B-0,1Y zeigte bezuglich der Bil-
dung von globularen ehemaligen B-Kdérnern vielversprechende Ergebnisse. Die Gehalte beider
Legierungselemente muissen allerdings u. a. aufgrund der Bildung von Ausscheidungen auf
kleine Mengen begrenzt werden.

In den aufbauend darauf durchgefihrten LPBF-Versuchen an der Pulvermischung Ti-0,660-
0,5Fe-0,09C-2,1M0-0,05B ergaben sich hinsichtlich des Gefiiges vielversprechende Resultate
mit einer Verfeinerung der 3-Kérner gegeniber der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo. Eine
kolumnare bzw. langliche Auspragung der ehemaligen B-Korner ist allerdings weiterhin vorhan-
den. Zusatzlich liegen globulare ehemalige p-Koérner vor. Qualitativ und quantitativ ergab sich im
gedruckten Zustand gegenlber der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo eine sehr ahnliche
Textur mit einer geringen Texturscharfe der analysierten Proben. Eine weitere Verbesserung der
Erstarrung der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo scheint daher nicht notwendig, um eine
geringe mechanische Anisotropie im gedruckten Zustand zu erzielen. Die weitere Legierungsent-
wicklung wurde daher darauf beschrankt, ausreichende mechanische Eigenschaften, insbeson-
dere eine hohe Duktilitat und geringe Kerbempfindlichkeit, zu erhalten. Es konnte gezeigt werden,
dass daflr in einem ersten Schritt der Sauerstoffgehalt (deutlich) reduziert werden sollte. Als Er-
gebnis wurde die neue Legierung Ti-0,30-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B entwickelt, die jedoch auf-
grund einer langen Lieferzeit und einer zu geringen Flielfahigkeit des Rohpulvers nicht mehr im
LPBF-Druck untersucht werden konnte.



Seite 122 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 21671 N

Fir die Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo konnte eine Warmebehandlung (990°C, 4 h, Luft-
abkuhlung oder vergleichbare Schnellabkihlung) ermittelt werden, mir der ein sehr feines Geflige
in LPBF-gedruckten Bauteilen eingestellt werden kann, welches deutliche Ahnlichkeiten mit ei-
nem Duplex-Geflige von konventionell hergestellten Titanlegierungen aufweist. Die Warmebe-
handlung kann potentiell im Rahmen eines nachtraglichen heillisostatischen Pressens erfolgen.
Gegenuber dem Geflige im gedruckten Zustand ist die Harte deutlich reduziert, was auf eine
verringerte Kerbempfindlichkeit bzw. erhéhte Duktilitat schlie3en Iasst. Jedoch ist der ermittelte
Texturindex gestiegen, was auf eine héhere Anisotropie der mechanischen Eigenschaften hin-
deutet. Eine erhebliche Anisotropie ist jedoch nicht zu erwarten.

Durch den LPBF-Druck von Muster-Dentalimplantaten bzw. einer Dentalimplantat-Baugruppe
konnte u. a. gezeigt werden, dass gegenuber konventionell hergestellten Baugruppen konstruk-
tive Anpassungen z. B. der Verbindung zwischen Implantat und Abutment notwendig sind, um
eine nachtragliche zerspanende Bearbeitung zu verringern oder zu vermeiden. Zusatzlich wurde
erarbeitet, welche Industrie-nahen Untersuchungen durchgeflihrt werden missen, um den LPBF-
Druck fur die Fertigung von Dentalimplantaten zu qualifizieren.

Durch die Erarbeitung eines optimierten Laser-Parametersatzes des SLM-Prozesses konnten
Proben mit homogeneren Oberflachen gedruckt werden. Das gleichmaRige Aufschmelzen des
Pulvers sorgt fir weniger Partikel an der Oberflache und minimiert das Risiko fur Poren und Ris-
sen. Mit Hilfe des Druckluftstrahlen mit feinen scharfkantigen Edelkorundpartikeln kénnen Uber-
schussige und angeschmolzene Partikel sowie Verunreinigungen an der Oberflache der additiv
gefertigten Bauteile entfernt werden. Zurlick bleibt eine gleichmafig aufgeraute Oberflache. Mit
Hilfe des plasmaelektrolytischen Polierens konnten glatte Oberflachen schnell und nachhaltig
hergestellt werden, da der Prozess nicht l&anger als 10 Minuten in Anspruch nimmt und keine
aggressiven Elektrolytzusatze verwendet werden. Eine Beschichtung mit Titandioxid mit Hilfe der
plasmaelektrolytischen Oxidation sorgt fir einen Verschleilschutz und kann durch die charakte-
ristische Kraterstruktur das mechanische Anwachsverhalten verbessern.

Es zeigt sich, dass der SLM-Prozess keinen negativen Effekt auf die Korrosionseigenschaften
nimmt, sofern keine offene Porositat oder Risse vorliegen. In Abhangigkeit der neu entwickelten
Prozessroute zur Nachbehandlung additiv gefertigter Titanproben zeigt sich, dass vor allem das
Verfahren des plasmaelektrolytischen Polierens einen positiven Effekt auf die Korrosionsbestan-
digkeit hat. Dies hangt wahrscheinlich mit der Bildung sehr dichter und homogener Passivierungs-
schichten, die auf den extrem glatten Oberflachen wachsen kénnen, zusammen. Sowohl die po-
tentiodynamischen Polarisations- als auch die Tribokorrosionsmessungen zeigen, dass die neu
entwickelte Legierung Ti2Mo korrosionsbestandiger ist als CP-Titan. Es wurde zudem gezeigt,
dass Beschichtungen mittels der plasmaelektrolytischen Oxidation einen Verschleilschutz bieten
kénnen.

Additiv gefertigte Titanproben zeigen im unbehandelten Zustand stark anisotrope Eigen-Zug-
spannungen auf. Mit Hilfe geeigneter Warmebehandlungen (900 °C) konnte zum einen die (3-
Phase der Ti2Mo-Legierung gebildet und zum anderen Eigenspannungen angeglichen und redu-
ziert werden. Durch das Strahlen mit Edelkorund entstehen hohe Druckspannungen an den Ober-
flachen. Jedoch werden mit dem plasmaelektrolytischen Polieren die zuvor durch die Warmebe-
handlung eingestellten Spannungen wieder zum Vorschein gebracht. Die ersten verspannten
Schichten werden durch den Prozess entfernt und zusatzlich werden keine weiteren Spannungen
durch die Plasmaentladungen eingetragen.
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Durch die Einhaltung der Reihenfolge der entwickelten Prozessroute zur Nachbehandlung additiv
gefertigter Titanlegierungen kénnen hochpolierte und korrosionsbestandige Oberflachen ohne Ei-
genspannungen garantiert werden.

5. Ausblick

Die in diesem Projekt entwickelte Legierung Ti-0,30-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B konnte wahrend
der Projektlaufzeit nicht mehr auf der LPBF-Anlage untersucht und charakterisiert werden. In ei-
nem nachsten Schritt sollten daher LPBF-Drucke erfolgen, um u. A. analog zu CP-Titan und Ti-
0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo einen geeigneten Prozessparametersatz zu identifizieren, das Geflge
und die Textur zu bestimmen und um die mechanischen Eigenschaften zu ermitteln. Analog zu
den Versuchen im Vorgangerprojekt IGF 19708 N (1) kann Uber das gezielte Einbringen von Ker-
ben die Kerbempfindlichkeit der Legierung untersucht werden.

Bei der Ermittlung der mechanischen Eigenschaften wurde sich im Rahmen des Projektes auf
statische Eigenschaften beschrankt, die im Zugversuch oder durch Hartepriufungen ermittelt wur-
den. Aufgrund der vielversprechenden Ergebnisse bezliglich LPBF-gedrucktem CP-Titan sollte
dieses Material in einem nachsten Schritt unter schwingender Beanspruchung untersucht wer-
den. Daflr ist zunachst ein heillisostatisches Pressen durchzufiihren und eine geeignete Pro-
zessfuhrung, d. h. insbesondere eine geeignete Temperaturfihrung zu ermitteln. Anschlieend
sollten Schwingversuche zur Ermittlung der Dauerfestigkeit durchgeflihrt werden.

Fir eine auf den Ergebnissen aufbauende, weitere Legierungsentwicklung ist insbesondere zu-
satzliche Forschung zur Bildung von Y203 in Titanlegierungen und der mdglichen Keimwirkung
von Ausscheidungen dieser Phase notwendig. Dafir bieten sich insbesondere in-situ Phasenana-
lysen mittels hochenergetischer Synchrotronstrahlung an, um die Ausscheidung von Y203 oder
elementarem Yttrium im Geflige wahrend der Erstarrung zeitaufgeldst untersuchen zu kénnen.
Auch die mdgliche Nutzung von TiB als Kristallisationskeim von B-Kérnern bedarf weiterer For-
schung.

In Zusammenhang mit einer optimierten Scanstrategie, insbesondere unter Betrachtung der Bor-
dereinstellungen, kann die Oberflachentechnik der mittels des SLM-Verfahrens gefertigten Bau-
teile verbessert werden. Daraus kdnnte eine Minimierung der charakteristischer Oberflachenfor-
men, die durch die Laserbahnen entstehen, erfolgen. Somit kdnnten mit der entwickelten Pro-
zessroute noch glattere und ebenere Oberflachen entstehen. Auch Uber den Prozess des plas-
maelektrolytischen Polierens kann die Oberflachentechnik verbessert werden, um somit homo-
genere Oberflachen zu fertigen. Dies kann mittels Elektrolytzusatze und Beeinflussung der
elektrischen Parameter (z.B. gepulste Plasmaentladungen) erfolgen.

Wissenschaftlich-technischer und wirtschaftlicher Nutzen fur
KMU

Der voraussichtliche Nutzen der erzielten Ergebnisse erfolgt vor allem in den Fachgebieten A
Gesundheits- und Medizintechnik und KB Werkstoffe, Materialien und den Fachgebieten KC
Leichtbau und MB Fertigungstechnik und sind den Wirtschaftszweigen 24 Metallerzeugung und
-bearbeitung, 28 Maschinenbau und 51 Luftfahrt zuzuordnen.



Seite 124 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 21671 N

Laut einer Marktstudie aus dem Jahr 2020 sind weltweit die Mehrheit der im Bereich der Medi-
zintechnik agierenden Unternehmen KMUs (186). Deutsche Unternehmen stlinden national wie
auch international in direkter Konkurrenz zu grof3en Unternehmen (186). Ein aktueller Technikt-
rend sei die patientenspezifische Versorgung z. B. im Bereich des 3D-Drucks (186). Die additive
Fertigung von Implantaten u. a. aus Titan ist dabei bereits Teil der industriellen Praxis (21).

Im Rahmen des hier beschriebenen Projektes wurde die vollstdndige Prozesskette zur Herstel-
lung von Dentalimplantaten betrachtet. Der LPBF-Druck von CP-Titan und der Legierung Ti-
0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo wurden umfassend untersucht von der Bestimmung eines geeigneten
Prozessparametersatzes, der Charakterisierung des resultierenden Gefliges und der Textur, der
Ermittlung der zu erwartenden Sauerstoff-, Stickstoff- und Wasserstoffaufnahme wahrend des
Druckes und der Bestimmung der statischen mechanischen Eigenschaften. Fur Ti-0,660-0,5Fe-
0,09C-2,1Mo wurde zusatzlich eine nachtragliche Warmebehandlung ermittelt und die gezielte
Oberflachennachbehandlung betrachtet. Die beschriebenen Ergebnisse stellen KMU zum einen
Prozessparameter bzw. ein Prozessfenster fir den LPBF-Druck von kleinen Bauteilen aus CP-
Titan zur Verfugung, die sofort oder nach weiteren Validierungsexperimenten verwendet werden
kénnen. Da die Kosten eines konventionell gefertigten Implantates insbesondere durch die not-
wendige Zerspanung bestimmt werden (22), kann Uber die additive Fertigung und die hier erziel-
ten Ergebnisse potentiell ein deutlicher wirtschaftlicher Nutzen fir KMU bestehen. Dies bezieht
sich dabei nicht nur auf Dentalimplantatsysteme, sondern auf alle (kleinen) Bauteile, die aus CP-
Titan additiv mittels LPBF-Verfahren gefertigt werden sollen. Die im Labormalstab durchgeflihrte
Legierungsentwicklung und der darauf aufbauende LPBF-Druck von Pulvermischungen flihrte
zur Entwicklung der Legierung Ti-0,30-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B, mit der potentiell biokompa-
tible Implantate mit niedriger Anisotropie der mechanischen Eigenschaften additiv gefertigt wer-
den koénnen, die jedoch im Rahmen des Projektes nicht mehr untersucht werden konnte. Mit die-
ser neu entwickelten Legierung sind potentiell weitere Produktinnovationen u. a. im Bereich von
Dentalimplantatsystemen mdglich, um sich gegenliber anderen, international agierenden Unter-
nehmen am Markt zu behaupten. Des Weiteren wurde das Surface Engineering von gedruckten
Bauteilen mittels des Strahlens, des plasmaelektrolytischen Polierens und der plasmaelektrolyti-
schen Oxidation umfassend untersucht und Prozessparameter fir die Prozesse erarbeitet. Die
erzielten Ergebnisse lassen sich dabei auch auf die Nachbearbeitung von konventionell gefertig-
ten Implantaten Ubertragen. Die Ergebnisse stellen daher eine gute Ausgangsbasis fir KMU dar,
um Implantate aus entweder CP-Titan oder ggf. der neu entwickelten Legierung additiv per LPBF-
Verfahren zu fertigen und nachzubearbeiten, um gegenlber grof3en, international agierenden
Konkurrenzfirmen neue Marktanteile im Bereich des 3D-Drucks bzw. der patientenspezifischen
Versorgung zu sichern oder bestehende Marktanteile zu erhalten. Zusatzlich wurden wertvolle
Erkenntnisse bezlglich der flr eine Zertifizierung des Prozesses notwendigen, praxisnahen Ver-
suche herausgearbeitet.
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Transfer der Forschungsergebnisse
Durchgefiihrte TransfermaRnahmen im Berichtszeitraum

MaBnahme Ziel Ort/Rahmen Datum / Zeitraum
Sitzungen des projektbe- | Diskussion der Resultate | e 1. Virtuelle Sitzung des PA (Kick-off-Meeting) 23.06.2021
gleitenden Ausschusses und Steuerung durch KMU- | ¢ 2. Virtuelle Sitzung des PA 19.11.2021
Interessen e 3. Projekttreffen des PA bei Fa. Vacucast, Berlin 29.06.2022
e 4. Projekttreffen des PA bei Fa. ADVANTIQX, Gersth- | 30.11.2022
ofen
e 5. Projekttreffen des PA beim Institut fiir Werkstoff-For- | 21.06.2023
schung, DLR, KélIn
Tagungsbeitrage (Vortrage, | Ergebnistransfer in die Wirt- | « Virtuelle Sitzung des Fachausschusses ,Titan und Tit- | 23.11.2021

Poster) schaft, Diskussion  mit anlegierungen“ der DGM (Einzelvortrag)
Fachkollegen, Kontakt zu | ¢ COM 2022, Montreal, QC (Einzelvortrag) 21.-24.08.2022
weiteren KMU e Hybride Sitzung des Fachausschusses ,Titan und Tit- | 23.11.2022
anlegierungen“ der DGM, Universitat Siegen (Einzel-
vortrag)
e EUROCORR, Berlin (Einzelvortrag) 29.08.-02.09.2022
e World Titanium Conference 2023, Edinburgh, Schott- | 12.06.-16.06.2023
land (Plenarvortrag und zwei Einzelvortrage)
e EUROCORR 2023, Brissel, Belgien (Einzelvortrag) 27.08.-31.08.2023
e Hybride Sitzung des Fachausschusses ,Titan und Tit- | 23.11.2023
anlegierungen® der DGM, Howmet Engine Products TI-
TAL GmbH, Bestwig (Einzelvortrag)
Publikationen in Fachzeit- | Verbreitung der For- | ¢ F.Haase, C. Siemers, M. Goldapp, J. Rosler (2023) Si-

schriften

schungsergebnisse Uber di-
rekten Kontakt hinaus, wis-
senschaftlicher Austausch

Containing Titanium Alloys for Laser Powder Bed Fu-
sion (PBF-L). In: Proceedings of the 61st Conference
of Metallurgists, COM 2022. Springer, Cham,




Seite 126 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 21671 N

Switzerland, pp 343-354. hiips://doi.org/10.1007/978-
3-031-17425-4 46

e C. Siemers, F. Haase, L. Klinge (2023) From titanium
ore extraction and processing to its applications in the
transportation industry — an overview. CIM Journal
14(3):158-168.
https://doi.org/10.1080/19236026.2023.2175417

e F. Haase, C. Siemers, J. Rosler (2023) Laser powder
bed fusion (LPBF) of commercially pure titanium and
alloy development for the LPBF process. Frontiers in
Bioengineering and Biotechnology 11.
https://doi.org/10.3389/fhioe.2023.1260925

Darstellung des Projektes
und der Ergebnisse im In-
ternet

Ergebnistransfer in die Wirt-
schaft, Einbindung weiterer
Partner

Publikation auf einer projekteigenen Homepage im Rah-
men der Internetprasenz der Antragsteller

https://www.tu-braunschweiqg.de/ifw/forschung/additive-
fertigung-von-titanwerkstoffen

https://dechema-dfi.de/Abteilungen/Materialien+und+Kor-
rosion/Laufende+Projekte+Materialien+und+Korro-
sion/2023+SLM+Titan.html

kontinuierlich

Angebot an KMU-Mitarbei-
ter zur zeitlich begrenzten
Mitarbeit an einer For-
schungseinrichtung

Ergebnistransfer in die
Wirtschaft

Projektarbeit in den Forschungseinrichtungen

kontinuierlich



https://doi.org/10.1007/978-3-031-17425-4_46
https://doi.org/10.1007/978-3-031-17425-4_46
https://doi.org/10.1080/19236026.2023.2175417
https://doi.org/10.3389/fbioe.2023.1260925
https://www.tu-braunschweig.de/ifw/forschung/additive-fertigung-von-titanwerkstoffen
https://www.tu-braunschweig.de/ifw/forschung/additive-fertigung-von-titanwerkstoffen
https://dechema-dfi.de/Abteilungen/Materialien+und+Korrosion/Laufende+Projekte+Materialien+und+Korrosion/2023+SLM+Titan.html
https://dechema-dfi.de/Abteilungen/Materialien+und+Korrosion/Laufende+Projekte+Materialien+und+Korrosion/2023+SLM+Titan.html
https://dechema-dfi.de/Abteilungen/Materialien+und+Korrosion/Laufende+Projekte+Materialien+und+Korrosion/2023+SLM+Titan.html
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Geplante TransfermaBnahmen nach Projektende

MaBnahme Ziel Ort/Rahmen Datum/Zeitraum
Sitzungen des projektbeglei- | Diskussion der Resultate | Projekttreffen des PA beim Institut fir Werkstoffe, Techni- | 13.12.2023
tenden Ausschusses und Steuerung durch KMU- | sche Universitat Braunschweig, Braunschweig
Interessen
Tagungsbeitrage Ergebnistransfer in die | ¢ COM 2024, Halifax, Canada (Einzelvortrag) 2024
(Vortrage, Poster) Wirtschaft, Diskussion mit
Fachkollegen, Kontakt zu
weiteren KMU
Publikationen in Fachzeit- = Verbreitung der For- | ¢ F.Haase, C. Siemers, J. Rosler Laser Powder Bed Fu- | 2024
schriften schungsergebnisse  Uber sion of a Novel Titanium Alloy for Medical Applications.
direkten Kontakt hinaus, In: Proceedings of the 15th World Conference on Tita-
wissenschaftlicher  Aus- nium (accepted)
tausch o J. P. Fritzen, S. Lederer, W. Flrbeth; Additively Man-
ufactured Ti2Mo for Biomedical Applications: Surface
Engineering and Corrosion Properties. In: Proceed-
ings of the 15th World Conference on Titanium (ac-
cepted)
e C. Siemers, L. Klinge, E. Merz, F. Haase, L. Kluy, C.
Spiegel Advanced Titanium Alloys with Tailored Prop-
erties for Applications in Medical Engineering. In: Pro-
ceedings of the 63rd Conference of Metallurgists,
COM 2024
Diskussion von Verwer- | Wissens- und Technologie- | Bilaterale Meetings in den bestehenden Netzwerken kontinuierlich

tungs-Perspektiven mit

KMUs

transfer zu den KMU
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Ubernahme von Ergebnis-
sen in die akademische
Lehre

Schulung des industriellen
Nachwuchses

RWTH Aachen
TU Braunschweig

WS 2023/24
WS 2023/24

Ubernahme von Ergebnis-
sen in Weiterbildungskurse
(z. B. Titananwendersemi-
nare) bei Industrieunterneh-
men

Weiterbildung industrieller

Mitarbeiter

Seminare bei Industrieunternehmen

kontinuierlich

Publikation als Kurzmittei-

Hinweis auf wesentliche

Materials&Corrosion, Jahrbuch  Oberflachentechnik,

2024

lung der Mitgliedsvereini- | Resultate und Schlussbe- | Werkstoffe in der Fertigung
gungen richt
Zusammenfassende Dar- | Ergebnistransfer in  die | Publikation auf einer projekteigenen Homepage im Rah- | kontinuierlich

stellung im Internet

Wirtschaft

men der Internetprasenz der Antragsteller

Beratung von Unternehmen
bei Versuchen zur Umset-
zung der Forschungsergeb-
nisse in die betriebliche Pra-
Xis

Technische Umsetzung

Beratung in Unternehmen durch die Forschungseinrich-
tungen

kontinuierlich

Verteilung des Abschlussbe- | Bekanntmachung der Er- | Versand an PA-Mitglieder durch Forschungseinrichtung 1 | 2024
richtes an PA gebnisse nach Erstellung
Angebot zur Anforderung | Bekanntmachung der Er- | Versand auf Anforderung bei den Forschungseinrichtun- | 2024

des Schlussberichtes

gebnisse

gen
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Einschatzung der Realisierbarkeit des Transferkonzepts

Der LPBF-Druck von CP-Titan und von der Legierung Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo (Legierung
des IGF-Vorgangerprojektes 19708 N) wurden insbesondere in Hinblick auf die Fertigung von
Dentalimplantatsystemen umfassend untersucht und die resultierenden Eigenschaften charakte-
risiert. Fur Ti-0,660-0,5Fe-0,09C-2,1Mo wurde zuséatzlich eine nachtragliche Warmebehandlung
zur Verbesserung des Gefliges als auch eine gezielte Oberflachenbehandlung erarbeitet. Des
Weiteren wurde die neue Legierung Ti-0,30-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B entwickelt.

Insbesondere die Ergebnisse hinsichtlich des LPBF-Druckes von CP-Titan, darunter z. B. die zu
verwendenden Prozessparameter oder die Methoden zur Ermittlung eines Prozessparameter-
fensters sollten von KMU direkt verwendet werden kdnnen, um kleine Teile mit dem LPBF-Ver-
fahren zu fertigen. Dies ist dabei nicht nur auf Dentalimplantate und Abutments beschrankt, son-
dern bezieht sich auf alle (kleinen) Produkte, die additiv mittels LPBF-Verfahren gefertigt werden
sollen. Durch die umfangreiche Charakterisierung des LPBF-Druckes von CP-Titan sind fur Bau-
teile, die keiner strengen Reglementierung z. B. durch die Medizinprodukteverordnung unterlie-
gen, bei einer weiteren Entwicklungsarbeit in den Unternehmen und nach Durchflhrung etwaiger
weiterer notwendiger Untersuchungen wie z. B. Schwingversuchen erste Innovationen zeitnah zu
erwarten. Bei Produkten wie z. B. Dentalimplantaten sind aufgrund der notwendigen Einhaltung
der Medizinprodukteverordnung erste Innovationen zeitlich deutlich spater zu erwarten, da auf-
wendige Versuche im Rahmen der Zulassung notwendig sind. Das vorliegende Projekt liefert
daflir wertvolle Ergebnisse von der Beschaffung von geeignetem Titanpulver bis zu den durchzu-
fuhrenden Praxisversuchen in der Industrie, sodass die Entwicklungszeit verkirzt sein sollte. Die
im Rahmen des Projektes entwickelte Legierung Ti-0,30-0,5Fe-0,09C-2,1Mo-0,05B konnte nicht
mehr untersucht werden, sodass fir deren Verwendung noch weitere Forschungs- und Entwick-
lungsarbeit notig ist.

Die Uber die Projektlaufzeit erzielten Ergebnisse wurden fortlaufend im Rahmen der Sitzungen
des projektbegleitenden Ausschusses vorgestellt und mit den im Ausschuss vertretenen Unter-
nehmen diskutiert. Des Weiteren wurden praxisnahe Versuche durch den LPBF-Druck eines zur
Verfliigung gestellten Dentalimplantatsystems durchgefiihrt. Zusatzlich zu den Sitzungen des pro-
jektbegleitenden Ausschusses wurden die Ergebnisse u. a. durch Publikationen in Fachzeitschrif-
ten oder Konferenzbanden und durch Teilnahme an Konferenzen oder industrienahen Fachaus-
schusssitzungen mit Einzelvortrédgen verbreitet.

Verwendung der Zuwendung

Das wissenschaftliche Personal an der Forschungseinrichtung 1 wurde planmafig eingesetzt.
Wahrend der Projektlaufzeit wurden insgesamt 28,41 Personenmonate (PM) wissenschaftlicher
Mitarbeiter, 4,02 PM Techniker, 2,97 PM Metallographin und 4,65 PM studentische Hilfskrafte
beschéaftigt. Gerate wurden nicht beschafft. Leistungen Dritter wurden nicht in Anspruch genom-
men. Die durchgeflihrten Arbeiten waren angemessen und flr die Bearbeitung des Projektes er-
forderlich.

Das wissenschaftliche Personal an der Forschungseinrichtung 2 wurde planmafig eingesetzt.
Wahrend der Projektlaufzeit wurden 33,6 Personenmonate (PM) wissenschaftlicher Mitarbeiter
aufgewendet. Gerate wurden nicht beschafft. Leistungen Dritter wurden nicht in Anspruch
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genommen. Die durchgeflhrten Arbeiten waren angemessen und fur die Bearbeitung des Pro-
jektes erforderlich.

Forderhinweis

Das IGF-Vorhaben wurde vom Bundesministerium flr Wirtschaft und Klimaschutz Gber die AiF
Arbeitsgemeinschaft industrieller Forschungsvereinigungen ,Otto von Guericke® e.V. unter der
Nummer 21671 N gefdrdert.
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