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Kurzfassung

Das pulverbettbasierte Schmelzen mittels laserbasiertem Energieeintrag hat sich zu einer

der wichtigsten Techniken in der additiven Fertigung entwickelt. Um die Möglichkeit der

Herstellung hochspezialisierter und fortschrittlicher Komponenten zu gewährleisten, wird

derzeit intensive Forschung auf dem Gebiet der Festigkeitsuntersuchung und Werkstoff-

entwicklung betrieben. Einer der größten Vorteile der additiven Fertigung ist die Möglich-

keit, futuristische Designs und nicht standardisierte, topologieoptimierte Strukturen zu

schaffen. Jedoch besteht eine der größten Herausforderungen darin, die anisotropen und

inhomogenen Materialeigenschaften zu berücksichtigen. Grundlage dieser Arbeit ist ei-

ne umfangreiche Literaturrecherche zum Thema Oberflächenbehandlung von AlSi10Mg-

Bauteilen zur Verbesserung der Zeitfestigkeit. Auf dieser Basis wurden Oberflächennach-

behandlungen an additiv gefertigten Proben durchgeführt und in Kombination mit un-

terschiedlichen Bauraumorientierungen und deren Auswirkungen auf die quasistatischen

und dynamischen Materialeigenschaften untersucht. Im Rahmen der quasistatischen Un-

tersuchungen wurden Zug-, Druck- und Torsionsversuche durchgeführt, die Ergebnisse

für den E-Modul bei Druckbeanspruchung übertreffen die bisher bekannten Werte dieses

Werkstoffs und erreichten Werte von bis zu 79,8 GPa. Ein weiterer Forschungsbereich der

additiven Fertigung ist die Materialentwicklung und Festigkeitsoptimierung, die in dieser

Arbeit ebenfalls durch quasistatische und dynamische Versuche untersucht werden. Bei

den getesteten Werkstoffen handelt es sich um Al-Si-Legierungen mit 8-16 Ma.-% Si, ohne
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weitere Legierungselemente. Die erreichten Zugfestigkeiten der verschiedenen Werkstof-

fe liegen zwischen 263 MPa und 411 MPa. Für AlSi16 wirde die maximale Zugfestigkeit

von 411 MPa bei einer Bruchdehnung von 6,2 % erreicht. Durch den Einsatz von TiC-

und TiB2-Partikelbeimengungen auf die unterschiedlichen AlSi-Legierungen werden die

Verringerung der Restporosität und darüber hinaus die Verbesserungen der quasistati-

schen und dynamischen Eigenschaften festgestellt. Dies ermöglicht die Herstellung einer

größeren Vielfalt von Bauteilen, da diese AlSi-Legierungen mit Partikelbeimengungen im

Vergleich zu bisher verwendeten AlSi-Legierungen höheren Belastungen standhalten kön-

nen. Die verschiedenen Materialzusammensetzungen, die aus den beigemengten Pulvern

hergestellt wurden, wurden Zug- und Biegeumlaufversuchen unterzogen. Die Porosität,

die Härte und das Gefüge als Indikatoren für die Qualität und Anwendbarkeit der Werk-

stoffe wurden bestimmt und mit den reinen AlSi-Legierungen (ohne weitere Legierungs-

elemente) verglichen. Innerhalb der Grenzen dieser Studie erzielte die AlSi16-Legierung

mit einer Partikelbeimengung von TiB2 mit einem Massenanteil von 12 % die besten

Ergebnisse, nämlich eine Streckgrenze von 299 MPa und eine Zugfestigkeit von 445 MPa

sowie einen E-Modul von 88,6 GPa. Die Topologieoptimierung bietet in Kombination

mit der additiven Fertigung einen technischen Mehrwert. Anhand eines praktischen Bei-

spiels, des Gehäuses eines Fahrwerks einer Leichtlauf-Krananlage, wird in dieser Arbeit

aufgezeigt, wie der Prozess aussehen kann und was bei der Umsetzung zu beachten ist.

Bei der Betrachtung eines Systems mit mehreren Schnittstellen zu umgebenden Kompo-

nenten ist die Berücksichtigung definierter Randbedingungen durch ein Ersatzmodell zu

gewährleisten, was eine Korrektur des Ergebnisses erfordert.



Abstract

Laser-based powder bed fusion has become one of the most important techniques in

additive manufacturing. Intensive research is carried out in guaranteeing the possibility

of manufacturing highly specialized and advanced components, currently. The ability to

create futuristic designs and non-standard topology-optimized structures is one of the

biggest advantages of additive manufacturing. One of the major challenges is to address

for the anisotropic and inhomogeneous material properties. One part of this work is an

extensive literature research on the topic of surface treatments for AlSi10Mg components

to improve the fatigue strength. On this basis, post-surface treatments were carried out

on additive manufactured samples and their effects on the static properties and fatigue

strength were analysed. The quasi-static investigations comprised tension/compression

and torsion tests. The results for the Young’s modulus in compressive loading exceeded

the previously known values of this material in tensile loading and achieved values of up

to 79.8 GPa. Another research area of additive manufacturing is material development

and property optimisation, being investigated in our study through static mechanical

tests. The materials tested are AlSi-alloys with 8-16 wt.-% Si, without any other alloying

elements. Tensile strengths achieved for the different materials are between 263 MPa

and 411 MPa. For AlSi16, the maximum tensile strength of 411 MPa was achieved at an

elongation to fracture of 6.2 %. Through the use of TiC and TiB2 particle admixtures on

different AlSi-alloys, possible improvements in porosity and moreover static and dynamic
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properties were determined. This allows for the manufacturing of a wider variety of

components, as these AlSi-alloys with particle admixtures can endure higher loads in

comparison to previously used AlSi-alloys. The different material compositions, which

were manufactured out of mixed powders, were undergone tensile and rotary bending

fatigue tests. The porosity, the hardness and the microstructure as indicators of the

quality and applicability of the materials, have been determined and compared to pure

AlSi-alloys (without any other alloying elements). Within the limitations of this study,

an AlSi16 alloy with a particle admixture of TiB2 with a mass share of 12 % achieved the

best results, namely a yield and tensile strengths of 299 MPa and 445 MPa in addition

to a Young’s modulus of 88.6 GPa. Topology optimization in combination with additive

manufacturing allows the advantages of each field to be fully exploited. Using a practical

example, the housing of a trolley of a smooth-running crane system, this thesis gives

an idea of how the process can look like and what needs to be taken into account

during implementation. Here it is shown that when considering a system with multiple

interfaces to surrounding components, taking into account defined boundary conditions

is not possible and a substitute model must be created, which requires a correction of

the result.
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Kapitel 1

Einleitung

Aufgrund ihrer guten mechanischen und thermischen Eigenschaften in Verbindung mit

einer geringen Masse ist die Legierung AlSi10Mg ein gängiger Werkstoff im Fahrzeug-

und Flugzeugbau [1]. Der Einsatz des pulverbettbasiertes Schmelzen mittels laserbasier-

tem Systems (engl. Laser-Based Powder Bed Fusion - PBF-LB) bei diesem Werkstoff

ist in einigen Aspekten gegenüber der konventionellen Fertigung vorteilhaft. So lassen

sich aufgrund des schichtweisen Aufbaus komplexe und individuelle Geometrien ohne

Spezialwerkzeuge herstellen [2]. Darüber hinaus weisen PBF-LB-Bauteile typischerwei-

se eine sehr feine Mikrostruktur auf. Diese entsteht durch die hohen Abkühlraten nach

dem Schmelzen mit dem Laserstrahl. Es bilden sich feine zelluläre Al-Körner, die vom

Silizium umgeben sind [3, 4].

Aluminium PBF-LB-Bauteile weisen jedoch auch inhärente Merkmale auf, die bei der

Verwendung des Bauteils hinderlich sein können. Zu diesen inhärenten Merkmalen gehört

zum Beispiel die Inhomogenität in den Werkstoffeigenschaften, die unter anderem durch

unterschiedliche Alterungszustände im Bauteil verursacht werden. Diese unterschiedli-

chen Alterungszustände sind auf unterschiedliche Verweilzeiten im beheizten Bauraum

zurückzuführen. Ein weiteres Merkmal ist die makroskopische Anisotropie, die durch

den schichtweisen Aufbau der Bauteile bedingt ist. Je nach Belastungsrichtung verhält
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sich das Material unterschiedlich. Parallel zu den Schichten zeigten PBF-LB-Proben den

geringsten Risswiderstand [5]. Neben der Anisotropie können sich auch Defekte wie Po-

ren oder vorhandene Schmelzfehler negativ auf die Bauteileigenschaften auswirken [6].

Poren können durch chemische und physikalische Effekte während des Schmelz- und Ab-

kühlprozesses verursacht werden. Einige Pulverpartikel enthalten eingeschlossenes Zer-

stäubungsgas, das zu Poren im hergestellten Bauteil führen kann, wenn das Gas nicht

aus dem Schmelzbad entweichen kann, bevor es erstarrt ist [7, 8]. Außerdem ist das

Auftreten von ungeschmolzenem Pulvermaterial von den Laserparametern abhängig [9].

Defekte, wie ungeschmolzenes Pulver oder Poren, führen dazu, dass weniger tragende

Querschnittsfläche die einwirkenden Spannungen verteilen kann und es zu Spannungs-

konzentrationen um die Defekte herum kommt, die wie Kerben wirken [10]. Typisch für

PBF-LB-Bauteile sind auch raue Oberflächen, die auf Oberflächendefekte und Spritzer

zurückzuführen sind. Spritzer sind vermutlich auf Partikel zurückzuführen, die aus dem

Schmelzbad ausgeworfen werden [11]. Darüber hinaus entstehen durch die Aufteilung

des Bauteils in Schichten gestufte Oberflächen [12, 13]. Um die gewünschten Eigen-

schaften für eine bestimmte Bauteilgeometrie zu erzeugen, müssen neben der Geometrie

noch einige weitere Parameter berücksichtigt werden. Die in Abbildung 1.1 dargestellten

Parameter können die Bauteileigenschaften maßgeblich beeinflussen. Häufig werden die

Oberflächenbeschaffenheit und das Auftreten von oberflächennahen Defekten als Ursache

für Schwankungen der Werkstoffeigenschaften und eine geringe Ermüdungsfestigkeit an-

gesehen, da diese zunehmend als Ursache für Risse identifiziert wurden [14–19]. Die Unsi-

cherheiten der Materialeigenschaften und die mangelnde Reproduzierbarkeit erschweren

den Einsatz von PBF-LB-gefertigten Bauteilen. Optimierungsbedarf besteht vor allem

im Bereich der Ermüdungsbeständigkeit [17]. Ansätze zur Optimierung sind zum einen

die Verbesserung der Eigenschaften durch Nachbehandlungen wie Kugelstrahlen [20] oder

Wärmebehandlungen [21]. Zum anderen wird die Verbesserung der Vorhersagbarkeit der

Eigenschaften untersucht.
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Abbildung 1.1: Darstellung der Fertigungsbedingungen mit Vorwärmesystem, Polarwinkel
und Azimutwinkel.



Kapitel 2

Stand der Technik

2.1 Additive Fertigung - Pulverbettbasiertes

Schmelzen mittels laserbasiertem System

Das pulverbettbasierte Schmelzen mittels laserbasiertem System ist eng verwandt und

beruht auf der Weiterentwicklung des Laser-Sinterverfahrens von Metallpulver. Wie bei

allen direkten, generativen Verfahren erfolgt der Bauprozess in Schichten, dabei wird

die Arbeitsplattform schrittweise nach unten (Z -Richtung) bewegt. Um einen thermi-

schen Verzug zu minimieren, wird die Arbeitsplattform bei Aluminiumlegierungen zu-

meist auf eine Betriebstemperatur von 200 ◦C aufgeheizt, dadurch wird versucht, dass

die Temperaturverhältnisse während des Fertigungsprozesses konstant bleiben und so-

mit ein kontinuierlicher Bauprozess ermöglicht wird. Die Beschichtungsstärken liegen je

nach Laser und verwendeter Körnungsgröße des Pulvers zwischen 20 µm und 100 µm.

Während des Fertigungsprozesses bleibt das nicht belichtete Pulver ungebunden [22, 23].

Das ungebundene Pulver dient zum einem als Schutz für die Bauteile und zum ande-

ren wird die Erstellung dünnwandiger beziehungsweise überhängender Bauteile und das

Stapeln mehrerer Bauteile übereinander durch die Stützwirkung des Pulvers ermöglicht.

4
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Durch das Anbringen der Stützstrukturen zwischen der Arbeitsplattform und dem Bau-

teil wird die beim Schmelzprozess erzeugte Wärmeenergie in die Plattform geleitet und

durch deren Thermomanagement abgeführt. PBF-LB-Anlagen werden häufig mit einer

automatischen Verkettung von Prozessschritten zur Pulverrückführung im geschlossenen

Steuerkreis unter Schutzgasatmosphäre (Argon/Stickstoff) ausgestattet. Der Fertigungs-

bauraum wird mittels Vakuumsauger von nicht verbautem Pulver entleert. Das vom

Bauraum entfernte Pulver wird dann vollautomatisch über einem Vibrationssieb zur

Trennung von Gutkornpulver und Überkornpulver in den Vorratsbehälter für ein erneu-

tes Beschichten rückgeführt (siehe Abbildung 2.1).

Abbildung 2.1: Schematischer Aufbau des PBF-LB-Verfahrens; Grafik nach [24].

Der Bindungsprozess des selektiven Lasersinterns entspricht den Flüssigphasensintern bei

unterschiedlichem Binder- und Strukturmaterial. Nach dem Verschmelzen der Kunststoff-

ummantelung liegt ein poröser Grünling vor, der in einem mehrstufigen Prozess thermisch

nachbehandelt und infiltriert oder gesintert werden muss. Dieser Nachtteil der Nachbe-

arbeitung wird bei den PBF-LB-Anlagen vermieden. Der Bindungsprozess ist bei dem

pulverbettbasiertem Schmelzen mittels laserbasiertem System derselbe wie beim selekti-

ven Lasersintern, bei dem Binder- und Strukturmaterial gleichartig sind. Die Porosität

der Bauteile ist unter anderem davon abhängig, wieviel Wärmeenergie zugeführt wird.
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Die legierten oder unlegierten Partikel können bis zu einer Restporosität von ca. 2 %

aufgeschmolzen und verbunden werden [22, 23, 25–29].

Abbildung 2.2: Schematische Darstellung einer möglichen digitalen Datenkette; Grafik nach
[24].
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Grundlage der additiven Fertigung ist eine vollständige 3D-Konstruktion des Bauteils.

Diese wird am häufigsten durch direkte 3D-CAD Modellierung erstellt, jedoch ist ebenso

eine Bauteilkonstruktion mittels Reverse Engineering denkbar. Dabei werden die Daten-

sätze aus Messungen generiert. Aus dem erstellten Volumen- und Flächenmodell wird

anschließend durch Polygonisierung bzw. Triangulierung ein Facettenmodell generiert

und im STL-Format an den generativen Fertigungsprozess übertragen. Dieser Prozess

läuft sorfwaregestützt und weitestgehend automatisch ab (siehe Abbildung 2.2) [30].

2.2 Mechanische Eigenschaften

Die additive Fertigung hat die Vorteile des flexiblen geometrischen Designs und des ho-

hen Leichtbaupotenzials [31]. Volle Ausnutzung dieser Vorteile erfordert vorhersehbare

mechanische Eigenschaften. Aufgrund des vollständigen Aufschmelzens des Pulvers im

selektiven Laserschmelzprozesses ist es möglich, nahezu porenfreie Teile herzustellen. Die

relative Dichte der hergestellten Komponenten ist ein wichtiges Qualitätsmerkmal, das

in Beziehung zu den mechanischen Eigenschaften und zu den Prozessparametern steht.

Der Einfluss der Prozessparameter wird vor allem auf die Oberflächenbeschaffenheit und

auf die Porenbildung von den gegenwärtigen Schmelzbadcharakteristiken während der

Herstellung zurückgeführt [7, 32]. Das Schmelzbad selbst hängt dagegen hauptsächlich

von der eingesetzten Energiedichte der Bestrahlung und von den Eigenschaften des Me-

tallpulvers ab [33]. Wesentliche Parameter für die Erzielung von hohen Bauteildichten

sind dabei die Laserleistung P, die Scangeschwindigkeit vscan, der Spurabstand d und

die Schichtstärke x. Die Volumenenergiedichte EV wird durch Gleichung (2.1) definiert

und beschreibt die in die Pulverschicht eingebrachte Energie, welche benötigt wird, um

ein Pulverelement, sowie ein Teil der zuvor gefertigten Schicht aufzuschmelzen und mit

der vorherigen Schicht zu verbinden, unter der Annahme, dass die gesamte eingebrachte

Energie im Bauteil verbleibt:

EV = P

d × x × vscan
. (2.1)
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Verschiedene Studien haben gezeigt, dass die aufgebrachte Energiedichte mit zahlreichen

Eigenschaften korreliert, wie beispielsweise der relativen Dichte, Zugfestigkeit und Härte

[34, 35]. Jedoch umfasst die Energiedichte mehrere Parameter, diese beeinflussen den

Prozess auf eine individuelle Art und Weise und somit können ähnliche Energiedich-

ten zu unterschiedlichen Ergebnissen führen [36, 37]. Die vorliegende Arbeit gibt unter

anderem ein Überblick über die Studien zahlreicher Forscher, die sich bereits mit den

mechanischen Eigenschaften von Aluminiumlegierungen beschäftigt haben. Der Einfluss

der Bauraumorientierung und der Wärmenachbehandlung auf die Härte sowie Zugver-

suchseigenschaften wird näher betrachtet.

2.2.1 Härteprüfung

AlSiMg-Legierungen weisen im Vergleich zu anderen Aluminiumlegierungen eine deutlich

höhere Ferstigkeit und Härte auf [38]. Durch die schnelle Abkühlung (105 bis 106 K/s)

beim PBF-LB entsteht ein übersättigter Aluminium-Mischkristall und bietet bei aus-

härtbaren AlSiMg-Legierungen die Möglichkeit einer Aushärtung gleich nach der Kon-

solidierung [36, 39]. Die hohe Abkühlungsrate führt zu einem sehr feinen Gefüge, das

wiederum für die entsprechend hohe Härte verantwortlich ist. Durch die Alterung bei

erhöhter Temperatur werden Ausscheidungen der Legierungselemente erzeugt. Es bil-

den sich zunächst kohärente Ausscheidungen und dann teilkohärente und inkohärente

Mg2Si-Ausscheidungen, wobei die Dauer und die Temperatur der Auslagerungswärme-

behandlung die wesentlichen Faktoren sind, die den Zustand der Ausscheidungen bestim-

men. Aufgrund des schichtweisen Aufbaus und der unterschiedlichen Abkühlungsraten

mit zunehmender Gesamthöhe treten Inhomogenitäten bezogen auf die Baurichtung im

Bauteil auf [40]. Diese Inhomogenitäten, die unter anderem durch die unterschiedlichen

Stadien der Ausscheidungshärtung verursacht werden, können durch Härtemessungen

nachgewiesen werden. Neuere Studien konzentrieren sich auf die Korrelation zwischen

Oberflächen- und Kernhärte, da sich die Prozessparameter für die Oberfläche und den



2.2 Mechanische Eigenschaften 9

Kern unterscheiden. Die Studien zeigen jedoch, dass die Härtewerte zwischen Oberfläche

und Kern in den meisten Fällen sehr ähnlich sind [2, 41]. Die inhomogene Beschaffenheit,

gepaart mit den Abhängigkeiten von den Herstellungsparametern, belegen eine Tendenz

zur Abnahme der Härte mit zunehmender Bauhöhe [18, 41–43]. Dieser Trend wurde auch

durch weitere Studien bestätigt, wie in Tabelle 2.1 aufgeführt.

Tabelle 2.1: Zusammenfassung der Härtemessungen von AlSi-Legierungen.

Legierung Bedingungen HV Bemerkungen Ref.

AlSi10Mg wie gebaut 109,7 ±0,9 AR 0◦ [34]

99,07 ±2 AR 90◦

AlSi10Mg wie gebaut 125 ±1 [44]

1 h 520 ◦C 100 ±1

+ 6 h 160 ◦C

6 h 520 ◦C 103 ±2

+ 7 h 160 ◦C

AlSi10Mg wie gebaut 134 ±4 AR 90◦ [45]

90 ±8 BT 200 ◦C / AR 90◦

130 ±7 AR 90◦

87 ±3 BT 200 ◦C / AR 0◦

Al7075 wie gebaut 130 ±10 [46]

Al7075 + 1 % Si wie gebaut 150 ±10

Al7075 + 2 % Si wie gebaut 147 ±15

Al7075 + 3 % Si wie gebaut 156 ±9

Fortsetzung auf der nächsten Seite
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Zusammenfassung der Härtemessungen von AlSi-Legierungen

Legierung Bedingungen HV Bemerkungen Ref.

Al7075 + 4 % Si wie gebaut 159 ±9

10 h 120 ◦C 163 ±5

6 h 150 ◦C 171 ±4

2 h 170 ◦C 165 ±3

2 h 470 ◦C 103 ±3

AlSi10Mg wie gebaut 119,6 ±3,8 [19]

2h 300 ◦C 93,1 ±3,2

2 h 300 ◦C 89,2 ±4

+ HIP 250 ◦C

2 h 300 ◦C 52 ±2

+HIP 500 ◦C

AlSi10Mg wie gebaut 115 AR 0◦ [42]

118 AR 45◦

107 AR 90◦

6 h 525 ◦C 56 AR 0◦

+ 6 h 165 ◦C 52 AR 45◦

51 AR 90◦

6 h 300 ◦C 66 AR 0◦

+ 6 h 180 ◦C 70 AR 45◦

63 AR 90◦

Fortsetzung auf der nächsten Seite
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Zusammenfassung der Härtemessungen von AlSi-Legierungen

Legierung Bedingungen HV Bemerkungen Ref.

AlSi10Mg 4 h 500 ◦C 110 AR 0◦ [42]

+6 h 180 ◦C 110 AR 45◦

109 AR 90◦

Dieses Phänomen wird unter anderem durch unterschiedliche Stadien der Ausscheidun-

gen verursacht, die sich aus unterschiedlichen Verweilzeiten in der gebildeten Kammer

nach der Konsolidierung ergeben. Durch Wärmenachbehandlungen können die Inhomo-

genitäten in Bezug auf die Höhe reduziert werden. Daher ist die Wahl der Tempera-

tur und der Alterungszeit von großer Bedeutung. Die T6-Wärmebehandlung oder das

Spannungsarmglühen bei 300 ◦C für 2 Stunden führen zu einer Homogenisierung des

Härteprofils, allerdings auf Kosten einer Vergröberung des Gefüges. Neueste Studien ha-

ben gezeigt, dass T5-artige Wärmebehandlungen, welche nur Ausscheidungen wachsen

lassen, ohne merkliche Vergröberung des Gefüges, es ermöglichen, das Härteprofil zu

homogenisieren und gleichzeitig das Gefüge im Ausgangszustand durch eine Alterungs-

wärmebehandlung beizubehalten [31, 42].

2.2.2 Zugversuch

Um die Qualität eines additiv gefertigten Bauteils beurteilen zu können, ist eine zerstö-

rende Materialprüfung unumgänglich. Die in Tabelle 2.2 zusammengefassten Untersu-

chungen dokumentieren das anisotrope Materialverhalten, das im Zugversuch ermittelt

wurde.
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Tabelle 2.2: Zusammenfassung der mechanischen Kennwerte von AlSi-Legierungen.

Leg. Bdg. E [GPa] Rp0,2 [MPa] Rm [MPa] At [%] Ref.

A
lS

i1
0M

g

wie gebaut 77 ±5 268 ±2 333 ±15 1,4 ±0,3 [44]

2 h 535 ◦C 73 ±4 239 ±2 292 ±4 3,9 ±0,5

+ 10 h 158 ◦C

A
35

7

wie gebaut [47]

BT 100 ◦C 245 ±4 389 ±3 5,2 ±0,2

BT 140 ◦C 284 ±3 408 ±5 4,9 ±0,2

BT 170 ◦C 288 ±7 397 ±9 3,8 ±0,3

BT 190 ◦C 246 ±7 362 ±7 4,4 ±0,3

A
lS

i1
0M

g

wie gebaut [45]

BT 220 ◦C

/AR 0◦ 130 300 6,5

AR 170 ◦C

/AR 90◦ 150 250 4

/AR 0◦ 210 400 8

/AR 90◦ 240 450 5,4

/AR 0◦ 210 400 6

/AR 90◦ 240 450 3,2

Fortsetzung auf der nächsten Seite
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Zusammenfassung der mechanischen Kennwerte von AlSi-Legierungen – Fortsetzung

Leg. Bdg. E [GPa] Rp0,2 [MPa] Rm [MPa] At [%] Ref.

A
l7

07
5+

4%
Si wie gebaut 279 ±10 [46]

338 ±13

A
lS

i1
2

wie gebaut [48]

AR 0◦ 227,31 261,8 0,87

±20,16 ±37,01 ±0,004

AR 45◦ 262,36 367,33 2,57

±10,08 ±29,88 ±0,008

AR 90◦ 224,78 398,57 3,42

±33,52 ±16,48 ±0,004

A
lS

i1
0M

g

wie gebaut 319 ±2,8 477,5 ±4,9 4 ±4,9 [49]

2 h 300 ◦C 266 ±4 369 ±4 7,5 ±1,5

1 h 530 ◦C 151 ±2,8 253 ±5,6 10,5 ±2

2 h 535 ◦C 197,5 ±2 253 ±5,6 10,5 ±2

+ 10 h 158 ◦C

A
lS

i1
0M

g

wie gebaut [50]

AR 0◦ 325 3

AR 90◦ 375 8

3/4 h 380 ◦C

Fortsetzung auf der nächsten Seite
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Zusammenfassung der mechanischen Kennwerte von AlSi-Legierungen – Fortsetzung

Leg. Bdg. E [GPa] Rp0,2 [MPa] Rm [MPa] At [%] Ref.

AR 0◦ 105,7 171,3 9,4

AR 90◦ 171,7 16,5

A
lS

i1
0M

g

wie gebaut [51]

AR 0◦ 334 3,64

AR 90◦ 358

2 h 535 ◦C

+ 10 h 158 ◦C

AR 0◦ 174 267,3 9,28

AR 90◦ 160 278

A
lS

i1
0M

g

wie gebaut 241 ±10 384 ±16 6 ±1 [19]

2 h 300 ◦C 205 ±8 253 ±18 18 ±3

2 h 300 ◦C 186 ±5 233 ±7 22 ±2

+ HIP 200 ◦C

2 h 300 ◦C 115 ±5 141 ±8 35 ±3

+ HIP 500 ◦C

A
lS

i1
0M

g

wie gebaut 72,322 206,74 366,43 6,12 [37]

±2,9953 ±4,419 ±12,506 ±1,096

AR 0◦/AR 5◦ 72,888 241,15 399,10 6,47

±1,1788 ±5,697 ±7,33 ±0,361

AR 0◦/AR 85◦ 71,715 222,83 360,27 5,33

Fortsetzung auf der nächsten Seite
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Zusammenfassung der mechanischen Kennwerte von AlSi-Legierungen – Fortsetzung

Leg. Bdg. E [GPa] Rp0,2 [MPa] Rm [MPa] At [%] Ref.

±1,1462 ±9,301 ±10,442 ±0,457

AR 45◦/AR 0◦ 65,64 188,15 330,11 4,47

±3,5145 ±7,038 ±10,385 ±0,152

AR 45◦/AR 5◦ 69,515 179,71 314,32 3,97

±2,3033 ±8,313 ±7,236 ±0,449

AR 90◦/AR 5◦ 70,422 208,57 357,49 3,15

±2,6857 ±16,942 ±19,6 ±0,080

AR 90◦/AR 45◦ 62,560 198,13 344,73 3,2

±3,7283 ±13,635 ±20,564 ±0,189

A
lS

i1
0M

g

wie gebaut [52]

AR 0◦ 287,2 476,8 7,33

2 h 300 ◦C

AR 0◦ 201,3 320,5 13,3

A
l3

,5
C

u1
,5

M
g wie gebaut 233 ±4 366 ±7 5,3 ±0,3 [53]

2 h 535 ◦C 368 ±6 455 ±10 6,2 ±1,8

+ 10 h 158 ◦C

A
lS

i1
0M

g

wie gebaut [54]

AR 0◦ 67...72 239...292 372...473 4...7

AR 45◦ 71...76 213...395 370...478 4...6

Fortsetzung auf der nächsten Seite
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Zusammenfassung der mechanischen Kennwerte von AlSi-Legierungen – Fortsetzung

Leg. Bdg. E [GPa] Rp0,2 [MPa] Rm [MPa] At [%] Ref.

AR 90◦ 68...78 210...272 353...482 2...5

6 h 525 ◦C

AR 0◦ 66...73 132...151 236...257 10...17

AR 45◦ 60...72 134...156 239...260 12...18

AR 90◦ 57...73 126...160 221...254 11...18

6 h 525 ◦C

+ 7 h 165 ◦C

AR 0◦ 71...76 225...262 287...311 5...10

AR 45◦ 70...80 226...271 289...320 5...9

AR 90◦ 69...77 222...260 281...309 6...10

Um die Verständlichkeit in Bezug auf die Bauraumorientierung zu erhöhen, wurde der

Azimutwinkel, wie in Abbildung 2.3 dargestellt, eingeführt. Der Azimutwinkel variiert

zwischen 0◦ (horizontal) und 90◦ (vertikal). Da die Zugproben nur in ihrer Längsrich-

tung belastet werden, ist die Berücksichtigung der Ausrichtung ihrer Längsachse im

Fertigungs-/Bauraum für eine eindeutige Bezeichnung ausreichend. Die Richtungsabhän-

gigkeit ist so, dass die höchsten Materialeigenschaften an Proben gemessen werden, deren

Schichten parallel zur makroskopischen Belastung ausgerichtet sind [55, 56]. Dies scheint

darauf zurückzuführen zu sein, dass die Wahrscheinlichkeit des Auftretens von Unre-

gelmäßigkeiten und Hohlräumen mit zunehmender Anzahl der Schichten steigt. Dies ist

jedoch nicht unbedingt gleichbedeutend mit einem erhöhten Grad an Porosität, sondern

es hat sich gezeigt, dass die Verbindungen zwischen einzelnen Laserspuren und Schich-

ten die Bedeutung der Anisotropie auf die Zugeigenschaften verändern [57–61]. Wie aus



2.3 Wärmebehandungen 17

der Tabelle 2.2 ersichtlich ist, kann diese Hypothese nicht allgemein angewendet werden,

aber die qualitative Abhängigkeit sollte ähnlich sein. Die angegebenen Werte variieren

in Abhängigkeit von den Parametereinstellungen und Umgebungsbedingungen. Einige

Studien weisen darauf hin, dass die Abtragung der Oberfläche und die damit verbunde-

ne Beseitigung der erhöhten Porendichte in der Übergangszone zwischen Oberfläche und

Kern zu einer Festigkeitssteigerung führen kann [20, 36, 62–64]. Die Wärmebehandlung

kann die mechanischen Eigenschaften deutlich beeinflussen. AlSi-Legierungen weisen ei-

ne inhomogene Zusammensetzung und Korngröße über jede einzelne Schicht auf, was

zu einer heterogenen Verteilung der Si-Partikel während der Erstarrung führt. Durch

Wärmebehandlungen, wie z. B. der T6-Behandlung, können die Legierungen homoge-

nisiert werden. Das Lösungsglühen führt zu einer Vergröberung des Gefüges, was eine

geringere Festigkeit und eine hohe Duktilität zur Folge hat [20, 39, 65]. In mehreren

Studien wurden die Auswirkungen einer Spannungsarmglühung auf die mechanischen

Eigenschaften untersucht [19, 49, 52]. Dabei kristallisiert sich heraus, dass die Streck-

grenze und die Zugfestigkeit im Vergleich zum Ausgangszustand abnehmen, während

die Duktilität zunimmt. Dies steht im Gegensatz zu gegossenen AlSi-Legierungen, bei

denen konventionelle Wärmenachbehandlungen in den meisten Fällen zu einer höheren

Festigkeit und geringerer Duktilität führen [66]. Durch die anschließende Alterung wird

das Gefüge durch die Angleichung der unterschiedlichen Ausscheidungshärtungszustände

homogenisiert. Dadurch wird die Inhomogenität beseitigt [2, 46, 47, 56, 62].

2.3 Wärmebehandungen

Durch gezielte Wärmebehandlungen lassen sich die mechanischen Eigenschaften, wie

Härte, Zugfestigkeit und Bruchdehnung, der AlSi10Mg-Legierungen verändern. Ein wei-

terer positiver Aspekt der thermischen Nachbehandlung ist die Reduzierung der Eigen-

spannungen. Die nachfolgenden Kapitel geben eine Übersicht über das heißisostatische

Pressen, die T6- und die T5-Wärmebehandlung.
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Abbildung 2.3: Angewandte Nomenklatur für die Beschreibung der Orientierung von Zug-
proben; Grafik nach [24].

2.3.1 Heißisostatisches Pressen

Das heißisostatische Pressen (HIP) ist ein Verfahren, bei dem die inneren Defekte (Poren)

in Bauteilen aus Metall und Keramik reduziert werden. Durch die Eliminierung dieser

Hohlräume werden die mechanischen Eigenschaften auch bei AlSi10Mg-Legierungen ver-

bessert.

Beim HIP wird das Bauteil in einen dichten Behälter gesetzt. Der befüllte Behälter

wird anschließend in einem beheizbaren Druckkessel platziert. Dieser Kessel kann, un-

ter Schutzgasatmosphäre (meist Argon), Temperaturen bis zu 2000 ◦C und Drücken von

100 MPa - 200 MPa ausgesetzt werden. Temperatur und Druck sind hier jedoch variabel

einstellbar. Tradowsky et al. untersuchen bei AlSi10Mg bspw. die Auswirkungen einer

Behandlung bei 530 ◦C und einem Druck von 100 MPa über eine Dauer von zwei Stunden

[67]. Der Gasdruck wirkt auf alle Seiten des Werkstücks und erreicht damit ein Nachver-

dichten der geschlossenen, innen liegenden Poren. Poren, die am Werkstückrand liegen

und somit offen sind, können mit diesem Verfahren nicht beeinflusst werden.

Die heißisostatisch behandelten Teile können dank dieser Verdichtungsmethode 100 % der

maximalen theoretischen Dichte erreichen, die Duktilität und die Ermüdungseigenschaf-

ten verbessern sich deutlich. Ein weiterer positiver Aspekt ist, dass die Eigenspannungen
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Abbildung 2.4: Schematische Darstellung des heißisostatischen Pressen.

in hohem Maße abgebaut werden können.

In Abbildung 2.4 ist das Verfahren schematisch dargestellt. Die linke Seite der Abbil-

dung zeigt ein Bauteil vor einer Behandlung, die Poren sind hier noch vorhanden. Die

rechte Seite zeigt das Bauteil nach einer heißisostatischen Behandlung, hier sind keine

Poren mehr festzustellen [68]. Uzan et al. untersuchten die Behandlung mit verschiedene

Temperaturen. Bei 250 ◦C wurden die Poren unter der Oberfläche 60 - 80 µm groß. Bei

einer Temperatur von 500 ◦C verkleinerten sich die Poren auf 10 - 20 µm. Jedoch war die

Anzahl der Poren deutlich größer als bei 250 ◦C [19].

Schneller et al. beschreiben den Einfluss einer heißisostatischen Behandlung bei 500 ◦C

und 100 MPa für zwei Stunden. Die Größe der Poren wurde hier ebenfalls signifikant

verringert. Im Gegensatz zu den Untersuchungen von Uzan et al. verringert sich aber

auch die Anzahl der Poren. Schneller et al. stellen fest, dass Risse bei heißisostatisch

behandelten Proben direkt unterhalb der Oberfläche entstehen [69].
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2.3.2 T6-Wärmebehandung

Herkömmliche Wärmebehandlungen, wie die sehr verbreitete T6-Wärmebehandlung, die

aus Lösungsglühen, Abschrecken und Warmauslagerung besteht und bekanntermaßen

die mechanische Festigkeit von Gusswerkstoffen erhöht, verringern die statischen Fes-

tigkeiten von Al-Si-Mg, das mittels PBF-LB hergestellt wurde, verbessern aber gleich-

zeitig die Ermüdungseigenschaften [5, 18]. Vergleicht man den Ausgangszustand (ohne

Nachbehandlung) von PBF-LB-gefertigtem Al-Si-Mg mit dem jeweiligen Gusszustand,

so zeigen sich Abweichungen in der Materialfestigkeit [70]. Beim Al-Si-Mg-Guss erfolgt

das Lösungsglühen zur Homogenisierung des Gefüges und zur Beseitigung von Seige-

rungen in der Werkstoffzusammensetzung, die durch die langsame Abkühlung und die

damit verbundenen Änderungen der Anteile an gelösten Legierungselementen entstehen.

Bei Gussteilen wird in der Regel ein Lösungsglühen durchgeführt, bis eine vollständi-

ge Homogenisierung erreicht ist. Das Gefüge im Gusszustand als solches bleibt jedoch

weitgehend unverändert, und längere als die erforderlichen Lösungsglühdauern haben

nur geringe Auswirkungen auf die resultierende Materialfestigkeit. Im Falle des PBF-

LB-Gefüges ist die Situation völlig anders. Das PBF-LB-Gefüge erfährt innerhalb der

ersten 45 bis 60 Minuten des Lösungsglühens eine vollständige Umwandlung, gefolgt

von einer kontinuierlichen Vergröberung des Gefüges [70]. Nach der Umwandlung des

PBF-LB-Gefüges können jedoch die ursprüngliche Härte und die statische mechanische

Festigkeit zum Teil nicht mehr erreicht werden [42, 71–73]. Während das feine eutekti-

sche α-Al/Si-Netzwerk verschwindet und die α-Al-Körner deutlich größer werden, sind

die ehemaligen Schmelzbadgrenzen weiterhin sichtbar und werden durch eng beieinander

liegende Si-Körner markiert. Dieses Verhalten ist aufgrund der Art und Weise, wie das

Gefüge im Ausgangszustand aufgebaut ist, zu erwarten. Nur das während des Lösungs-

glühens die bereits größeren und damit energetisch stabilen Si-Körner eine zusätzliche

Gelegenheit erhalten, weiter zu wachsen. Für AlSi12 wurde dokumentiert, dass die von

Si-Teilchen besetzte Gesamtfläche innerhalb der ersten 2 h des Lösungsglühens um etwa
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14 % zunimmt [74]. Mit der maximalen Löslichkeit von 1,65 Ma.-% für Si in α-Al ist diese

Zunahme nicht zu erklären. Daher könnten eine erhöhte Löslichkeit oder sehr fein disper-

gierte Si-Partikel, die in den rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen wahrscheinlich

verborgen bleiben, die Ursache sein. Beide Faktoren würden die Härte im Bau-Zustand

erhöhen und den deutlichen Härteabfall bei AlSi10Mg erklären. Darüber hinaus kann

das Lösungsglühen die relative Dichte des Materials aufgrund des Wachstums von gas-

gefüllten Poren während der Behandlung verringern.

Aboulkhair et al. untersuchten die Auswirkungen einer abgewandelten T6-Wärmebehand-

lung. Die Proben wurden für eine Stunde bei 520 ◦C lösungsgeglüht, anschließend in

Wasser abgeschreckt und für sechs Stunden bei 160 ◦C warmausgelagert. Die Ermü-

dungseigenschaften und die Duktilität verbesserten sich nachweislich. Eine Reduzierung

der Eigenspannungen wurde ebenfalls nachgewiesen [18]. Iturrioz et al. untersuchten

den Einfluss verschiedener Lösungsglühtemperaturen, mit anschließender Abschreckung

in Wasser und folgender Warmauslagerung bei 180 ◦C für zwölf Stunden. Als Lösungs-

glühtemperaturen wurden 450 ◦C und 550 ◦C gewählt, beide Proben wurden jeweils für

zwei Stunden geglüht. Beide Wärmebehandlungen veränderten das Gefüge der Proben.

Es wurde in Abhängingkeit der Verteilung der Si-Atome im Gefüge vergröbert. Je höher

die Glühtemperatur, desto gröber das Gefüge. Die Festigkeitswerte der Proben, die bei

550 ◦C geglüht wurden, übertreffen die Festigkeitswerte der Proben, die bei 450 ◦C ge-

glüht wurden. Das lässt sich auf vermehrte Mg2Si Ausscheidung zurückführen [75].

F. Lv et al. untersuchten AlSi10Mg-Legierungen, welche zwischen 215 ◦C und 530 ◦C ge-

glüht wurden, und anschließend bei Raumtemperatur bzw. zwischen 150 ◦C und 210 ◦C

ausgelagert werden. Die Proben zeigten hier eine deutlich einheitlichere Mikrostruktur

als die unbehandelten Proben. Die Härtewerte sind bei den behandelten Proben niedriger

als bei den unbehandelten Proben (118 ±5 HV) [76].
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2.3.3 T5-Wärmebehandung

Die T5-Wärmebehandlung, oft auch Spannungsarmglühen (engl. stress relief, SR) ge-

nannt, besteht aus zwei Teilschritten. Zunächst wird das Werkstück von der Ferti-

gungstemperatur abgeschreckt und anschließend warmausgelagert. Vom T6-Wärmebe-

handlungsverfahren unterscheidet es sich somit um das fehlende Lösungsglühen. Bei

Aluminium-Gussverfahren geschieht das Abschrecken zumeist direkt nach dem Gieß-

prozess, deshalb ist kein Temperaturbereich definiert.

Das Warmauslagern geschieht typischerweise bei einer Temperatur von ca. 300 ◦C, wel-

che über zwei Stunden gehalten wird. Seltener wird stattdessen eine Temperatur von nur

200 ◦C über denselben Zeitraum gehalten [66, 77].

Rosenthal et al. untersuchten unter anderem den Einfluss eines klassischen T5-Verfahrens

mit einer Temperatur von 300 ◦C über zwei Stunden und eines modifizierten T5-Prozesses

mit 200 ◦C über zwei Stunden auf statische Zugeigenschaften.

Die Streckgrenze der Proben, die mit dem modifizierten T5-Prozess behandelt wurden,

lagen 64 % über der Streckgrenze der Proben nach einem klassischen T5-Verfahren und

13 % über der Streckgrenze von Proben im Bauzustand. Die Bruchdehnung fiel jedoch am

geringsten aus. Beim klassischen T5-Verfahren wurden Eigenspannungen gegenüber dem

Bauzustand abgebaut, beim modifizierten T5-Verfahren jedoch etwa verdoppelt, was auf

die Bildung von Si-Ausscheidungen in Nanometer-Größe zurückzuführen ist [78].

Takata et al. erreichen bei der Gegenüberstellung unter anderem von Proben im Bauzu-

stand mit Proben, die ein klassisches T5-Verfahren durchlaufen haben, auf sehr ähnliche

Ergebnisse [79].

Zhang et al. untersuchten den Einfluss verschiedener Wärmebehandlungsverfahren auf

das Ermüdungsverhalten und stellten fest, dass die Ermüdungslebensdauer, bezogen auf

statische Versuche, am ehesten mit der Streckgrenze korreliert. Aufgrund dessen erweist

sich das klassische T5-Verfahren mit 300 ◦C über zwei Stunden, sowie alle anderen Wär-

mebehandlungsverfahren als nachteiliger gegenüber dem unbehandelten Zustand [49].
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2.4 Mechanische Behandlungen

Neben den thermischen gibt es auch die mechanischen Nachbehandlungen. In diesem Un-

terkapitel wird das Kugelstrahlen, das Sandstrahlen, das Polieren, die Reibrührverarbei-

tung und das Ultraschall-Strahlen genauer beschrieben. Des Weiteren wird der Einfluss

der Oberflächenbearbeitungen auf Aluminiumlegierungen betrachtet.

2.4.1 Kugelstrahlen

Kugelstrahlen, oder auch Shot-Peening (SP) genannt, bezeichnet das Beschießen ei-

ner Oberfläche mit kugelförmigem Material. Durch die kinetische Energie der Kugeln

wird die Oberfläche bei den Einschlägen plastisch verformt. Ergebnisänderungen können

mithilfe der Anpassung des Bearbeitungsmediums (Größe und Material der Kugeln),

des Deckungsgrades und der Strahlintensität erreicht werden. Da diese Strahlparameter

erfolgreich kontrolliert werden können, gilt das Kugelstrahlen als Oberflächenbearbei-

tungsprozess mit guter Reproduzierbarkeit [20]. Die Strahlintensität wird anhand von

Almenstreifen gemessen und daher als Almenintensität bezeichnet. Zur Bestimmung der

Almenintensität wird ein Federstahlstreifen mit definierten Abmessungen einseitig ku-

gelgestrahlt. Die aus dieser Behandlung resultierende Verformung kann gemessen werden

und dient als Maß für die Intensität der Behandlung. Die Intensität kann auf Basis von

drei verschieden dicken Almenstreifen bestimmt werden. Die Almenintensität wird an-

gegeben durch die Bogenhöhe und die entsprechende Kurzbezeichnung des verwendeten

Almenstreifens. Der Deckungsgrad gibt den Anteil der gestrahlten Oberfläche an, der

durch die aufprallenden Kugeln verformt wurde. Es sollte immer ein Deckungsgrad von

100 % gewährleistet sein, da sonst die nicht verformten Oberflächenbereiche als Schwach-

stellen in Form von Rissursprüngen wirken. Wird ein Deckungsgrad von 200 % angegeben

entspricht dies der doppelten Bearbeitungszeit für einen Bedeckungsgrad von 100 % [80].

Bagherifard et al. untersuchten PBF-LB-Proben, die bei einer Almenintensität A = 10
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und vollständigem Bedeckungsgrad mit S170H Stahlkugeln (Ø0,43 mm) kugelgestrahlt

wurden. Dieser Prozess wurde auf unbehandelte und auf thermisch behandelte Proben

angewendet. Das Kugelstrahlen führt in beiden Fällen zu einer Reduktion der Oberflä-

chendefekte und verringerten Rauigkeiten. Die Härte stieg an der Oberfläche um etwa

20 % durch die Kaltverfestigung infolge der Einschläge. Dieser Effekt tritt bei Proben im

Ausgangszustand bis zu einer Tiefe von etwa 0,2 mm auf. Thermisch behandelte Proben

weisen Härtesteigerungen bis zu in etwa 0,25 mm Tiefe auf. Die Ermüdungsfestigkeit

bei Umlaufbiegeversuchen für 3 Millionen Zyklen stieg von etwa 50 MPa im Ausgangs-

zustand auf etwa 185 MPa nach dem Kugelstrahlen. Bei thermischer Behandlung mit

anschließendem Kugelstrahlen wurden nur etwa 102 MPa erreicht, obwohl die rein ther-

misch behandelte Probe mit etwa 75 MPa eine höhere Ermüdungsfestigkeit aufwies als

Proben im Ausgangszustand [20].

Die Untersuchungen von Damon et al. (Almenintensität A = 0,2; Bedeckungsgrad 100 %;

S170 Stahlkugeln Ø0,4 mm; Härte HRC56) wurden durchgeführt mit dem Ziel, oberflä-

chennahe Poren zu verkleinern bzw. zu schließen. Bei dieser Behandlung wurde eine

gesteigerte Oberflächenrauheit verzeichnet. Es wurden Umlaufbiegeversuche mit 50 Hz

und einem maximal Moment von 50 Nm durchgeführt. Dabei wurden Spannungen zwi-

schen 80 MPa und 135 MPa untersucht. Nach der Methode von Archimedes und durch ei-

ne Schliffbilduntersuchung wurden vor der Kugelstrahlbehandlung Porositäten zwischen

1,7 % und 2,4 % festgestellt. Die Auswertung der CT Daten zeigten dagegen geringere

Werte, die meist unter 1 % lagen. Nach dem Kugelstrahlen wurde eine um 0,1 % bis 0,3 %

verringerte Porosität festgestellt. Diese Porositätsreduktion findet besonders in der Nähe

der Oberfläche statt. Die maximalen Druckspannungen liegen durch das Kugelstrahlen

tiefer im Bauteil. Der Betrag der maximalen Druckspannung bleibt jedoch gleich. Eine

weitere Untersuchung nach 1000 Belastungszyklen zeigt eine Reduktion der Druckspan-

nungen im Oberflächenbereich. Die Wöhlerlinie liegt für kugelgestrahlte Proben höher

als für Proben im Ausgangszustand [15].

Eine weitere Arbeit befasst sich mit dem Unterschied von Kugelstrahlen mit Stahlku-



2.4 Mechanische Behandlungen 25

geln und Keramikkugeln. Bei diesem Versuch wurden alle Proben zu Beginn spanend

bearbeitet, um die Prüfgeometrie zu erzeugen. Nach dem Kugelstrahlen wurden, beson-

ders bei Stahl als Kugelmaterial, stark erhöhte Rauheiten festgestellt. Druckgussproben

zeigten hier im Vergleich die schlechtesten Ergebnisse. PBF-LB-Proben ohne Nachbe-

handlung haben ein stark verbessertes Ermüdungsverhalten aufgezeigt, welches durch

eine Politur vor dem Kugelstrahlen noch weiter verbessert werden konnte. Eine Politur

nach der Kugelstrahlbehandlung wirkte sich ebenfalls positiv auf die erreichte Zyklen-

zahl im Schwingversuch aus. Die besten Werte wurden bei einem Abtrag von 25 µm

durch mechanisches Polieren erreicht. Eine Auswirkung des Strahlmaterials auf das Er-

gebnis konnte nicht festgestellt werden [81]. In einer weiteren Studie wurde der Effekt

unterschiedlicher Kugelstrahlprozesse bei unterschiedlichen Oberflächenzuständen unter-

sucht. Das Kugelstrahlen wurde mit einer 19 mm-Durchmesser-Düse, einem Abstand von

152 mm und einem Aufprallwinkel von 90◦ durchgeführt. Bei einem Bedeckungsgrad von

200 % wurden zwei verschiedene Almenintensitäten mit jeweils unterschiedlichen Glasku-

geln verwendet (Gp165 Glasperlen mit einer Almenintensität A = 22,9 beziehungsweise

Gp50 Glasperlen mit einer Almenintensität A = 20,3) und anschließend verglichen. Die

Oberflächendefekte der unbearbeiteten Probe wurden durch das Kugelstrahlen reduziert.

Zudem wurde die Rauheit reduziert. Bei spanend bearbeiteten Oberflächen führen hohe

Strahlintensitäten zu Mikrorissen in der Oberfläche. Kugelgestrahlte Proben ohne vorhe-

rige spanende Bearbeitung weisen bis zu einer Tiefe von 0,35 mm höhere Härten auf als

mechanisch bearbeitete und kugelgestrahlte Proben. Für die Eigenspannungen spielt der

Oberflächenzustand vor dem Kugelstrahlen keine Rolle [82]. Druckspannungen im Ober-

flächenbereich sind auch in anderen Untersuchungen ein Ergebnis des Kugelstrahlens

[83, 84].
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2.4.2 Sandstrahlen

Sandstrahlen, oder auch Sand Blasting (SB), bezeichnet das Beschießen einer Oberfläche

mit einem körnigen Material mit unterschiedlicher Form und Größe. Als Trägermedium

wird hauptsächlich Druckluft verwendet, jedoch sind auch Schleuderrad-Anlagen üblich.

Beim Aufprall des Strahlguts kommt es aufgrund der zumeist kantigen Geometrie der

Körner zu einem Abtrag der Oberfläche, zu einer Änderung der Oberflächenrauheit, sowie

zu einer Verfestigung der Oberfläche aufgrund der eingetragenen kinetischen Energie.

Einfluss auf die Oberflächenrauheit hat sowohl die Wahl des Materials, die Kornform

und Korngröße, als auch der Druck, mit dem beaufschlagt wird. Je größer die Korngröße

und je kantiger das Korn, desto größer ist die Rautiefe Ra. Die Wahl des Materials

spielt nur eine untergeordnete Rolle [20, 85]. Durch das Sandstrahlen wird die Oberfläche

additiv gefertigter Proben stark verändert. Durch die Deformation und den gleichzeitigen

Abtrag sind kaum noch oberflächliche Satelliten oder kugelförmige Unregelmäßigkeiten

vorhanden, wie Abbildung 2.5 zeigt. Lediglich vereinzelte Porositäten sind weiterhin

vorhanden. Wenn Poren durch Abtrag freigelegt, nicht aber abgetragen werden, kann

dies zu einer Verschlechterung der Ermüdungseigenschaften führen [20].

Abbildung 2.5: Porostitäten, Fehlstellen auf der Oberfläche (a. Ausgangszustand, b. Sand-
gestrahlt); Grafik nach [86].

Avanzini et al. zeigten, dass durch das Sandstrahlen (60 - 155 µm Korngröße, 0,5 MPa

Druckbeaufschlagung) additiv gefertigter Proben deren Rautiefe Ra um 47 % reduziert
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werden konnte. Die Rautiefen Ra wiesen außerdem 43 % weniger Streuung auf (13,2

±2, 1 µm auf 7,0 ±1, 2 µm). Vor dem Sandstrahlen waren aufgrund der hohen Abkühlra-

ten des PBF-LB-Prozesses Zugeigenspannnungen von 76 ±10 MPa vorhanden. Danach

waren es 105 ±2 MPa Druckeigenspannungen. Ein Vergleich der ermittelten Ermüdungs-

eigenschaften sandgestrahlter Proben und der unbehandelten Proben wurde nicht ge-

macht. Es wurde lediglich auf die Ermüdungseigenschaften unbehandelter Proben ande-

rer Arbeiten verwiesen. Gegenüber diesen war die Ermüdungsfestigkeit der sandgestrahl-

ten Proben höher [86].

Bagherifard et al. kamen zu ähnlichen Ergebnissen. Die Rautiefe Ra wurde um fast 50 %

reduziert, ebenso die Streuung der Rautiefe. Bei den unbehandelten Proben waren Zu-

geigenspannungen von durchschnittlich 70 MPa vorhanden. Durch den Prozess des Sand-

strahlens wurden Druckeigenspannungen von 90 MPa an der Oberfläche bis zu 155 MPa

0,12 mm unter der Oberfläche induziert. Die Ermüdungsfestigkeit nach ISO12107 für 3

Millionen Zyklen stieg von etwa 50 MPa im unbehandelten Zustand auf etwa 173 MPa

nach dem Sandstrahlen [20]. Ein Grund für die höheren Druckeigenspannungen könnte

die Verwendung größerer Körner (200 - 300 µm) und ein höherer Druck (0,7 MPa) sein

[86].

Uzan et al., Damon et al. und Bagherifard et al. sind sich einig, dass höhere Druckeigen-

spannungen zu einer Erhöhung der Ermüdungsfestigkeit führen [15, 20, 81, 86].

2.4.3 Polieren

Das Polieren ist eine Bearbeitung der Oberfläche eines Werkstücks mit dem Ziel, diese

zu glätten. Dies geschieht durch feinste Polierkörner unbestimmter Form, welche lose in

einer Polierpaste gebunden sind. Das Polieren von metallischen Oberflächen geschieht in

der Regel mit rotierenden Scheiben aus Filz oder Leder, auf die die Polierpaste aufgetra-

gen wird. Da nur ein minimaler Abtrag geschieht, eignet sich das Polieren am besten für

eine bereits geschlichtete oder geschliffene Oberfläche. Anders als beim Schlichten wird
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beim Polieren die Oberfläche nicht überschmiert. Fehlstellen können somit erkannt wer-

den, die bei einem Schlichten ohne nachträgliches Polieren nicht erkannt worden wären.

Uzan et al. untersuchten den Einfluss unterschiedlicher Oberflächenbehandlungen auf

die Ermüdungseigenschaften additiv gefertigter Proben, darunter auch das Polieren di-

rekt nach dem Fertigen, sowie nach vorherigem Kugelstrahlen. Die Proben, die beiden

Behandlungen unterzogen wurden, wiesen eine höhere Rautiefe und zudem eine höhere

Ermüdungsfestigkeit auf als die ausschließlich polierten Proben. Daraus lässt sich schlie-

ßen, dass eine möglichst glatte Oberfläche eine untergeordnete Rolle spielt gegenüber

den induzierten Druckeigenspannungen durch das Kugelstrahlen. Die besten Ergebnisse

bezüglich der Ermüdungsfestigkeit ließen sich erzielen, indem man nach einer Kugel-

strahlbehandlung 25 µm durch mechanisches Polieren abgetragen hat [81].

In einer anderen Arbeit untersuchten Uzan et al. den Einfluss des Polierens auf wärme-

behandelte Proben. Gegenübergestellt waren Proben, die ausschließlich wärmebehandelt

waren (300 ◦C für 2 h spannungsarmgeglüht, HIP 250 ◦C, HIP 500 ◦C), Proben, die an-

schließend geschlichtet wurden und Proben, die anschließend geschlichtet und poliert

wurden. Die Proben, welche alle drei Verfahren durchlaufen haben, wiesen die höchsten

Ermüdungsfestigkeiten auf. Jedoch zeigte sich, das der Unterschied zu den wärmebehan-

delten und geschlichteten Proben nur geringfügig war [19].

2.4.4 Reibrührverarbeitung

Die Reibrührverarbeitung, oder auch Friction-Stir-Processing (FSP) genannt, wurde aus

dem Reibrührschweißen entwickelt und wird in der Regel verwendet, um die Mikrostruk-

tur der Oberfläche bei Gusslegierungen zu verändern. Bei dem Prozess taucht das rotie-

rende Werkzeug, bestehend aus Stift und Schulter, unter axialer Kraft bis zur Schulter

in das Werkstück ein. Im Anschluss wird das Werkzeug parallel zur Oberfläche mit Hilfe

einer Traverse durch das Werkstück bewegt. Dieser Prozess ist in Abbildung 2.6 dar-

gestellt. Während des FSP-Verfahrens werden die Wärmeerzeugungsrate und der Ma-
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terialfluss durch die Prozessparameter beeinflusst. Zu diesen Parametern gehören die

Werkzeuggeometrie, die Drehzahl, die Vorschubgeschwindigkeit und der Neigungswinkel

des Werkzeuges [87].

Abbildung 2.6: Schematische Darstellung FSP; Grafik nach [87].

Eine Anwendung dieses Verfahrens auf eine flache PBF-LB-Probe hat eine Reduktion

der Poren und eine Homogenisierung des Gefüges zur Folge. Bei einer Anwendung auf

PBF-LB-Proben, die HIP-Behandelt wurden, wurde neben der weiteren Reduktion der

Poren und der Homogenisierung ein feineres Gefüge und eine gesteigerte Härte gegenüber

den Proben, die nur HIP-behandelt wurden, festgestellt [88].

2.4.5 Ultraschall-Strahlen

Das Ultraschall-Strahlen, oder auch Ultrasonic Peening Treatment (UPT) genannt, wird

verwendet, um die Eigenspannungen in der Oberfläche von Bauteilen durch plastische

Deformation zu modifizieren. Üblicherweise bei Schweißnähten angewendet, resultiert die

Behandlung in der Umwandlung von Zugspannungen in Druckspannungen. Dadurch kön-

nen Oberflächenhärte und Ermüdungslebensdauer erhöht werden. Die plastische Defor-

mation wird bei diesem Verfahren durch hochfrequentes Auftreffen einer Peening-Nadel

auf die Werkstückoberfläche erreicht [89]. Das Verfahren kann durch Frequenz, Ampli-

tude und Behandlungszeit beeinflusst werden.

Angewandt auf Aluminiumlegierungen, die im PBF-LB-Prozess hergestellt wurden, führt
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dieses Verfahren zu einer Härtesteigerung um etwa 20 %. Die Zugspannungen an der

Oberfläche werden in Druckspannungen umgewandelt mit einer Betragsdifferenz von

maximal 170 MPa. Die Effekte wurden noch in einer Tiefe von 1,5 mm bis 2 mm nachge-

wiesen. Zudem konnte eine Porenreduktion festgestellt werden [90].

Weitere Untersuchungen mit, bis auf die Amplitude, identischen Parametern für das

Ultrasonic Peening zeigen eine Reduktion der Zugspannungen um etwa 200 MPa bis zu

Druckspannungen von über 150 MPa. Dieses Ergebnis dient als Verifikation einer Simula-

tion des Verfahrens. Diese Simulationen zeigen, dass die eingebrachten Druckspannungen

umso höher ausfallen, je länger die Behandlung durchgeführt wird, je höher die Ampli-

tude ist und je höher die Frequenz gewählt wird. Der Effekt der Behandlung reicht,

unabhängig von Frequenz, Amplitude und Behandlungsdauer, bis zu einer Tiefe von

etwa 2 mm [89].

2.5 Sonstige Oberflächenbehandlungen

Zuzüglich zu den thermischen und mechanischen Behandlungen gibt es weitere Behand-

lungen, welche diesen beiden nicht zugeordnet werden können. Das Laser-Shock-Peening,

chemische Behandlungen, Plasma-Elektrolytisches-Polieren und Laser-Polieren werden in

diesem Kapitel genauer beschrieben.

2.5.1 Laserbasiertes Härten von Oberflächen

Das Laserbasierte Härten von Oberflächen, oder auch Laser Shock Peening (LSP) ge-

nannt, dient dazu, Druckspannungen in Oberflächen zu erzeugen. Dadurch ist dieses

Verfahren eine Möglichkeit zur Verbesserung der Ermüdungslebensdauer. Die Druck-

spannungen können tiefer in das Material reichen, im Gegensatz zu kugelgestrahlten

Oberflächen.

Die zu behandelnde Oberfläche wird bei diesem Verfahren mit einer Schicht versehen, um

die Laserenergie absorbieren zu können. Unter einer transparenten Deckschicht wird das
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Bauteil anschließend mit hochfrequenten Laserpulsen bestrahlt. Die Laserenergie führt

dazu, dass die absorbierende Schicht verdampft und ein Plasma entsteht. Dies führt

durch den entstehenden hohen Druck zu einem Schock, der zur plastischen Deformation

der Oberfläche führt und somit Druckspannungen erzeugt [91]. Abbildung 2.7 zeigt die

schematische Darstellung des LSP.

Abbildung 2.7: Schematische Darstellung LSP; Grafik nach [91].

Auf spannungsarmgeglühte PBF-LB-Proben angewendet, führte die Behandlung mit ei-

ner Laserpulsintensität von 5 GW/cm2 zu einer Reduktion, sowie zu einer Schließung

von Poren > 0,02 mm bis zu einer Tiefe von 0,7 mm unter der Oberfläche. Bei einer

Laserpulsintensität von 10 GW/cm2 waren neben der Porenreduktion auch Schäden an

der Oberfläche zu erkennen [92].

Ein Ansatz, um das Laser Shock Peening schon während dem Bauprozess einzusetzen, er-

möglicht das Einbringen von Druckspannungen bis zu Tiefen, die nicht mit dem gewöhn-

lichen Laser Shock Peening zu erreichen sind. Hierbei wurde wiederholt nach dem Ver-

schmelzen einiger Schichten der Bauprozess unterbrochen, um die Laser-Shock-Peening-

Behandlung zwischen zu schalten [93].
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2.5.2 Chemische Verfahren

Chemische Oberflächenbehandlungen werden hauptsächlich dann verwendet, wenn die

Bauteile besonders komplex aufgebaut sind und ein Einsatz von weiteren Bearbeitungs-

werkzeugen nicht mehr möglich ist. Man unterscheidet bei chemischen Verfahren zwi-

schen chemical machining und chemical brightening. Ersteres bedeutet, dass ausschließ-

lich die obersten Schichten der Bauteile entfernt werden. Die nicht geschmolzenen Pul-

verpartikel werden durch Säure weggeätzt. Beim chemical brightening hingegen werden

oberflächennahe Poren und Risse geglättet. Das führt zu einer noch glatteren Oberfläche

als beim chemical machining. Oftmals werden beide Verfahren hintereinander angewen-

det. Bei der chemischen Oberflächenbehandlung werden die Bauteile in einem Behälter

mit einer Säure platziert. Beispiele dieser Säure sind: Salpetersäure, Phosphorsäure und

Schwefelsäure. Es gibt allerdings noch viele weitere mögliche Säurebäder. Nach der fest-

gelegten Zeit im Säurebad werden die Bauteile in einem Ultraschallbad aus Essigsäure

gereinigt.

Scherillo et al. untersuchten die Auswirkungen von 75 Minuten in Salpetersäure (HNO3).

Die AlSi10Mg Proben wurden hier alle 15 Minuten aus der Salpetersäure genommen und

mit Essigsäure in einem Ultraschallbad ausgespült. Essigsäure spült lose Ablagerungen

aus den Proben heraus. Im zweiten Schritt werden die Proben für 7,5 Minuten in Phos-

phorsäure (H3PO4), Schwefelsäure (H2SO4), Flusssäure (HF) und Kupfersulfat (CuSO4)

getaucht. Die Proben wurden auch hier alle 2,5 Minuten in einem Ultraschallbad aus

Essigsäure gesäubert. In dieser Studie zeigte sich, dass insbesondere scharfe, spitze Erhe-

bungen auf der Probenoberfläche geglättet wurden [16]. In Abbildung 2.8 ist im Bereich

1 die Bauteiloberfläche nach dem Herstellungsprozess zu sehen. Hier stechen die spitzen

Erhebungen hervor. Im 2. Bereich sieht man die Oberfläche nach dem ersten Prozess-

schritt, dem chemical machining. Hier sind die Erhebungen schon deutlich geglättet.

Im 3. Bereich sieht man die Bauteiloberfläche nach dem chemical brightening, die Er-
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hebungen sind hier verschwunden, die Oberfläche bildet ausschließlich kleinere Wellen

aus.

Abbildung 2.8: Oberfläche einer Probe im Ausgangszustand (1) (nach PBF-LB) und nach
den chemischen Verfahren (2, 3); Grafik nach [16].

2.5.3 Plasma-Elektrolytisches Polieren

Beim Plasma-Elektrolytischen Polieren wird das Werkstück in einen niedrig konzentrier-

ten Elektrolyten getaucht und anodisch kontaktiert. Unter Spannungen von 180 V bis

400 V findet ein Abtrag der Oberfläche statt. Aufgrund der Prozesseigenschaften werden

hierbei zuerst die Spitzen einer rauen Oberfläche abgetragen, wodurch Rauheitswerte Ra

von 0,01 µm erreicht werden können.

Innenliegende Strukturen sind schwer zu erreichen, da dieses Verfahren mit elektrischen

Feldern arbeitet und somit geometriebedingt der Effekt des Faraday'schen Käfigs auftre-

ten könnte. Durch die Glättung ist eine Reduzierung der Kerbwirkung und eine Verbes-

serung der Ermüdungseigenschaften gegenüber dem unbehandelten Zustand zu erwarten

[94].

2.5.4 Laser-Polieren

Beim Laser-Polieren (LP) wird die Oberfläche eines Werkstücks durch die Energie eines

Laserstrahls lokal erneut aufgeschmolzen. Während das Material flüssig ist, glättet sich

die Oberfläche aufgrund der Oberflächenspannung. Durch den Prozess wird, anders als

bei anderen mechanischen Nachbehandlungsverfahren kaum Material abgetragen. Die
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durch das Verfahren entstehende Oberflächentopologie und -rauheit kann durch Laser-

parameter wie Scangeschwindigkeit, Überdeckung der Spuren, Strahlenintensität und

-leistung beeinflusst werden. Abbildung 2.9 zeigt den schematischen Prozess des Laser-

Polierens [95]. Durch das Laser-Polieren einer additiv gefertigten Oberfläche wird nicht

nur die Oberflächenrauheit reduziert. Auch oberflächliche und oberflächennahe Poren,

sowie unaufgeschmolzenes Pulver können eliminiert werden und ergeben eine gleichmä-

ßigere Oberfläche [5, 95]. Schanz et al. konnten die Rautiefe Ra um 92 % von 8,7 µm auf

0,66 µm reduzieren. Eine Welligkeit der Oberfläche, sowie das Auftreten von kleinen Er-

hebungen konnte nicht vermieden werden. Auch kleinere Poren waren aufzufinden. Diese

Mängel lassen sich durch eine Optimierung der Prozessparameter beheben [95].

Abbildung 2.9: Schematische Funktionsweise des Laser-Polierens mit eindimensionalem Scan-
Kopf; Grafik nach [95].

2.6 Zusammenfassung und Erkenntnisse

Sandstrahlen und Kugelstrahlen der Proben verringern die Porosität gegenüber den un-

behandelten Proben. Das Lösungsglühen dagegen erhöht die Porosität. Werden die Pro-

ben jedoch nach dem Lösungsglühen einer Sandstrahl- oder Kugelstrahlbehandlung un-
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terzogen, lässt sich die Porosität wieder verringern.

Die Oberflächenrauheiten wurden durch mechanisches Polieren reduziert. Bei sandge-

strahlten Proben konnten ebenfalls reduzierte Rauheiten festgestellt werden. Kugelge-

strahlte Proben zeigten kein eindeutiges Verhalten der Rauheitsentwicklung. Wie die

Ergebnisse von Uzan et al. zeigen, hängt die resultierende Rauheit stark von den Prozess-

parametern (Kugelmaterial, -durchmesser und Almenintensität) ab [81]. Alle polierten,

sandgestrahlten oder kugelgestrahlten Proben weisen ein verbessertes Ermüdungsver-

halten gegenüber den Proben ohne die jeweilige Behandlung auf. Die Verbesserung der

Ermüdungseigenschaften von kugelgestrahlten Proben, trotz vergrößerter Rauheitswer-

te, wird auf andere Effekte, wie z. B. die induzierten Eigenspannungen zurückgeführt.

Allgemein lässt sich damit sagen, dass ein Zusammenhang zwischen der verbesserten

Rauheit und der verbesserten Ermüdungseigenschaft besteht.

Eigenspannungen können durch thermische oder mechanische Behandlungen beeinflusst

werden. Lösungsglühen eliminiert jegliche Spannungen im Bauteil. Sandstrahlen und Ku-

gelstrahlen bringen starke Druckspannungen im Bauteil ein. Nach dem Lösungsglühen

gestrahlte Proben weisen ebenfalls starke Druckspannungen auf. Diese sind jedoch ge-

ringer als bei Proben, die nur eine Strahlbehandlung erfahren haben. Zu beachten ist,

dass die Eigenspannungen im Oberflächenbereich entstehen und mit zunehmender Tiefe

abnehmen. Die Ermüdungseigenschaften werden durch Einbringung von Druckeigenspan-

nungen erheblich verbessert. Die Druckeigenspannungen sowie die Ermüdungsfestigkeit

bei der ausschließlich kugelgestrahlten Probe sind am höchsten. Bei sandgestrahlten Pro-

ben, die zuvor wärmebehandelt wurden, ist die Eindringtiefe der Druckeigenspannungen

höher als bei ausschließlich sandgestrahlten Proben. Grund hierfür könnte eine, durch

die Temperaturbehandlung abgebaute Oberflächenhärte sein.
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Durch thermische Behandlungen treten im Vergleich zu unbehandelten Proben verrin-

gerte Härten auf. Bei sandgestrahlten und kugelgestrahlten Proben kann, ausgehend von

temperaturbehandelten oder unbehandelten Proben, die Härte gesteigert werden. Nach

dem Lösungsglühen gestrahlte Proben weisen eine geringere Härte auf als unbehandelte

Proben. Die temperaturbehandelten und anschließend gestrahlten Proben weisen eine

deutlich höhere Ermüdungsfestigkeit auf als unbehandelte Proben, obwohl die behandel-

ten Proben eine geringere Härte besitzen. Bei ausschließlich gestrahlten Proben korreliert

die Ermüdungsfestigkeitssteigerung mit der Härtesteigerung. Es lässt sich dadurch keine

eindeutige Aussage über den Einfluss der Härte auf die Ermüdungsfestigkeit treffen. Soll-

ten dennoch Zusammenhänge bestehen, werden diese durch andere Effekte überlagert.

Anhand der Erkenntnisse lässt sich feststellen, dass eine verringerte Porosität, eine verrin-

gerte Rauheit und erhöhte Druckeigenspannungen einen positiven Effekt auf die Schwing-

festigkeit haben.

Aboulkhair et al. untersuchten unbehandelte, geschlichtete und Proben behandelt mit ei-

nem modifizierten T6-Prozess. Sie fanden heraus, dass die wärmebehandelten Proben im

gesamten Belastungsbereich höhere Schwingspielzahlen ertragen als die unbehandelten

Proben. Die spanende Bearbeitung hingegen hat wenig Effekt auf die erreichten Schwing-

spielzahlen bei den Belastungen [18].

Zhang et al. verglichen unbehandelte Proben mit Spannungsarmgeglühten und Lösungs-

geglühten bzw. Proben mit einem modifizierten T6-Prozess. Bei ihren Versuchen im

sinusförmig wechselnden Belastungsbereich zeigte sich, dass die thermisch behandelten

Proben eine reduzierte Spannungsamplitude ertragen.

Weitere Untersuchungen ergaben, dass geschlichtete und polierte Proben gegenüber nur

geschlichteten Proben eine zu höheren Spannungen verschobene Wöhlerlinie weisen. Zu-
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dem weisen die geschlichteten und polierten Proben eine geringere Streuung auf. Die ge-

schlichteten und gestrahlten Proben zeigen eine weitere Verbesserung im oberen Schwing-

zahlenbereich und eine flachere Wöhlerlinie. Des Weiteren untersuchten sie verschiedene

thermische Behandlungen. Diese zeigten, dass geschlichtete und warmausgelagerte Pro-

ben eine Erhöhung der Schwingspielzahl in Richtung der Langzeitfestigkeit aufweisen als

ausschließlich geschlichtete Proben und somit im niedrigen Schwingzahlbereich eine hö-

here Spannung und im höheren Schwingzahlbereich eine niedrigere Spannung ertragen.

Die geschlichteten und warmausgelagerten Proben weisen aber hier eine höhere Streuung

als die geschlichteten Proben auf [96].

Anhand dieser Ergebnisse zeigt sich, dass sowohl thermische Behandlungen als auch

Strahlbehandlungen einen positiven Einfluss auf die Ermüdungsfestigkeit haben können.

Die Ergebnisse von Uzan et al. zeigten, dass geschlichtete und polierte Proben für geringe

Schwingspielzahlen eine leichte Verbesserung aufweisen. In Kombination mit dem Span-

nungsarmglühen zeigte sich eine Verringerung der erreichten Zyklen bei gleichbleibenden

Belastungen. Durch eine HIP-Behandlung gab es eine starke Reduktion gegenüber ge-

schlichteten und polierten Proben. Diese ist der Reduktion durch Spannungsarmglühen

ähnlich [19].

Weitere Versuche von Uzan et al. zeigten, dass eine Bearbeitung der Oberfläche durch

Kugelstrahlen vor allem im hohen Schwingspielbereich vorteilhaft für das Ermüdungsver-

halten ist. Außerdem ist zu erkennen, dass Proben, die vor der Kugelstrahlbehandlung

einer Politur unterzogen wurden, eine höhere Ermüdungsfestigkeit aufweisen als Proben

die ausschließlich kugelgestrahlt wurden. Die Wahl des Kugelmaterials ist hierbei zweit-

rangig. Des Weiteren stellte sich heraus, dass sich eine Politur der Proben nach dem

Kugelstrahlen mit Stahlkugeln ähnlich auswirken kann. Wichtig ist hierbei, den Abtrag

richtig einzustellen. Ab einem Abtrag über 60 µm hat die Politur einen negativen Ein-

fluss auf das Ermüdungsverhalten. Die besten Ermüdungseigenschaften werden bei einem
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Abtrag von 25 µm erzielt [81]. Mower et al. untersuchten den Einfluss von Oberflächen-

beschaffenheiten auf die Ermüdungsfestigkeit von Aluminiumlegierungen. Sie zeigten,

dass Proben mit einer polierten Oberfläche der Schwingbelastung länger standhalten als

Proben mit unbehandelter Oberfläche. Die Bauraumorientierung spielte dabei keine nen-

nenswerte Rolle [97]. Nach den Versuchen von Bagherifard et al. zeigt sich, dass sämtliche

angewendeten Nachbehandlungsverfahren einen positiven Effekt auf die Ermüdungsfes-

tigkeit haben. Insbesondere eine rein mechanische Bearbeitung erhöht die Ermüdungs-

festigkeit deutlich. Bei den kugelgestrahlten Proben wurden die höchsten Werte erzielt

[20].

Damon et al. bestätigen eine Verbesserung der Ermüdungseigenschaften kugelgestrahlter

Proben gegenäber unbehandelten Proben [15].



Kapitel 3

Werkstoffe und experimentelle

Methoden

3.1 Untersuchte Werkstoffe

Die Legierung AlSi10Mg ist dank der Zugabe von 0,2 - 0,45 Ma.-% Magnesium eine

ausscheidungshärtbare Aluminiumlegierung mit einer Dichte von ca. 2,7 g/cm3. Sie ist

nach DIN EN 1706:2021 anhand ihrer chemischen Zusammensetzung benannt und in

Tabelle 3.1 aufgeführt [98]. Der vergleichsweise niedrige Schmelzpunkt, im Vergleich zu

anderen Metallen, mit 600 ◦C und die spezifische Festigkeit ermöglichen einen vielseiti-

gen Einsatz als Leichtmetall [99–101]. Als Hauptlegierungselement wird Silizium mit 3 -

20 Ma.-% bei Aluminiumgusslegierungen eingesetzt, um eine hervorragende Gießeigen-

schaft der Werkstoffe zu gewährleisten. Nach dem Gleichgewichtsphasendiagramm des

Zweistoffsystems (siehe Abbildung 3.1) bildet die Legierung bei 12,2 Ma.-% Silizium ein

Eutektikum aus, dieses sorgt für eine niedrige Viskosität der Schmelze, was wiederrum

oberhalb des niedrigen Schmelzpunktes von 577 ◦C für eine gute Gießbarkeit sorgt [102].

39
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Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung der Legierung AlSi10Mg (EN AC-43000) nach
DIN EN 1706:2021 [98].

Element Anteil in Ma.-%

Silizium 9 - 11
Eisen < 0,55
Kupfer < 0,05
Mangan < 0,45
Magnesium 0,20 - 0,45
Chrom -
Nickel < 0,05
Zink < 0,10
Blei < 0,05
Zinn < 0,05
Titan < 0,15
andere Beimengungen einzeln < 0,05
andere Beimengungen gesamt < 0,15
Aluminium Rest

In Aluminium-Mischkristall gelöstes Magnesium und Silizium bilden zusammen eine

harte intermetallische Phase [103], der Werkstoff ist deshalb sowohl warm- als auch

kaltaushärtbar [66, 101]. Technische Legierungen enthalten weitere Legierungs- und Be-

gleitelemente, die intermetallische Phasen bilden können. Diese intermetallischen Phasen

beeinflussen die Stabilität der Wachstumsfront während der Erstarrung, was wiederrum

zur Porositätszunahme und zur Beeinflussung der mechanischen Eigenschaften führen

kann [104].

Die am häufigsten in der additiven Fertigung eingesetzte Al-Legierung ist AlSi10Mg

[43, 55]. Dies beruht zum einen auf den hohen Festigkeitswerten der Legierung, die

neben den Mechanismen der Mischkristallhärtung und der Kaltverfestigung vor allem

auf dem Mechanismus der Ausscheidungshärtung zurückzuführen ist und zum ande-

ren auf die gute Schweißbarkeit der Legierung. Es ist bekannt, dass die Variation der

Abkühlgeschwindigkeiten vor allem die Größe und die Verteilung der im eutektischen

Temperaturbereich gebildeten Siliziumausscheidungen beeinflussen [105, 106]. Durch die
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Abbildung 3.1: Gleichgewichtsphasendiagramm für das Legierungssystem Aluminium Silizi-
um; Grafik nach [102].

verfahrensbedingten hohen Abkühlraten der Bauteile bei der additiven Fertigung neigen

diese zur Ausscheidung feiner Siliziumpartikel, die sich positiv auf die mechanischen Ei-

genschaften auswirken können.

Darüber hinaus werden im Bereich der Materialentwicklung neue Legierungen erprobt

[107]. Bei den eutektischen oder nahezu eutektischen Gusslegierungen AlSi12 und Al-

Si10Mg werden Veredelungslegierungselemente wie Na, Sr oder Sb zugesetzt, um ein

feines Eutektikum zu erreichen. Die Legierungen enthalten auch andere Legierungsele-

mente, z. B. Mg, Mn, Cu, die hauptsächlich zur Verbesserung der Prozesssicherheit beim

Gießen zugesetzt werden und bei der additiven Fertigung möglicherweise nicht erforder-

lich sind [98]. Die schnelle Abkühlung der Schmelze verschiebt den eutektischen Punkt

von AlSi-Legierungen zu höheren Si-Gehalten [108, 109]. Infolgedessen wird im Gefü-
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ge von additiv hergestelltem AlSi12, einer Legierung, die bei Gleichgewichtsabkühlung

eutektisch ist, ein hoher Anteil an primären Al-Si-Mischkristallen beobachtet [110]. Die

optimalen Anteile von eutektischem und primärem Al-Mischkristall müssen bestimmt

werden, um ein optimales Gleichgewicht von Festigkeit und Duktilität zu erreichen, da ein

Mindestanteil an primärem α-Al-Mischkristall erforderlich ist, um ausreichende Duktili-

tät zu gewährleisten. So konnte aus technischer Sicht eine festigkeits-duktilitätsoptimierte

Aluminiumlegierung ohne Zusatz von teuren oder gefügeschwächenden Legierungsele-

menten abgeleitet werden. Des Weiteren werden AlSi-Legierungen mit verschiedensten

Elementen legiert [111, 112]. Insbesondere die Kornfeinungsmittel TiC und TiB2, welche

beim Guss von Al-Legierungen Anwendung finden, werden hierbei genutzt [111–113].

Diese unlöslichen Partikel, welche während des PBF-LB-Prozesses nicht aufgeschmolzen

werden, wirken als Keime in der Schmelze und ermöglichen die Kornfeinung und aufgrund

ihrer gräulichen Oberfläche wird die Absorptionsfähigkeit des Pulvers erhöht [114]. Zu-

sätzlich sollen die eingebrachten Partikel das Gleiten von Versetzungen verhindern und

für eine Festigkeitssteigerung sorgen. In Kombination mit ihrer sehr hohen Festigkeit und

Härte soll so eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften der Materialien erzielt

werden.

In dieser Studie werden unter anderem fünf verschiedene AlSi-Legierungen (AlSi8, Al-

Si10, AlSi12, AlSi14 und AlSi16) ohne weitere Legierungselemente hinsichtlich ihrer qua-

sistatischen mechanischen Eigenschaften untersucht. Darüberhinaus werden sechs AlSi-

Legierungen mit TiC und TiB2 zugesetzt und deren Einfluss auf die mechanischen Ei-

genschaften untersucht.
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3.2 Probenfertigung

3.2.1 Fertigungsparameter SLM 280HL

Für die Herstellung der AlSi10Mg Proben wurde eine SLM 280HL-Maschine (SLM Solu-

tion GmbH, Lübeck, Deutschland) verwendet, die mit einem 400 W Ytterbium Faserlaser

ausgestattet ist. Der Laserstrahldurchmesser beträgt im Brennpunkt 80 µm und der Bau-

raum hat die Abmessungen 280 x 280 x 320 mm3. Der Bauraum wurde mit Argon geflutet,

so dass der Restsauerstoffgehalt unter 0,1 % lag, die Substratplatte wurde während der

Produktion konstant auf 200 ◦C gehalten. Es ist zu erwähnen, dass je nach dem zu prü-

fenden Bauteil die Wirksamkeit des Wärmetransports über die thermische Kopplung des

Schmelzbades und des Probenmaterials an die Trägerstruktur variiert. Da das Pulver-

bett aufgrund seiner um Größenordnungen geringeren Wärmeleitfähigkeit im Vergleich

zu massivem Metall wie eine Isolierung wirkt, wird die thermische Ankopplung in erster

Linie durch die Wechselwirkung zwischen dem Regelsystem in der Montageplatte und

dem über die Substratplatte und die Stützstruktur verbundenen Bauteil bestimmt. Die

Abkühlungsrate von Schicht zu Schicht ist nicht konstant und die effektive Temperatur

der aktiv gefertigten Schicht kann von der vorgegebenen Bauraumtemperatur abweichen,

was mit zunehmender Höhe des Bauteils ausgeprägter wird. Frühere Versuche haben ei-

ne resultierende stationäre Temperatur von 130 ◦C im Pulverbett, gemessen 10 mm über

der Substratplatte, bei einer voreingestellten Temperatur von 200 ◦C ergeben [37]. Daher

wird eine effektive Aufbautemperatur von 130 ◦C angenommen. Für die Proben wurde

das Metallpulver AlSi10Mg der SLM Solutions GmbH mit einer Korngröße von 20 -

60 µm verwendet und eine Schichtdicke von 50 µm eingestellt. Um die Kontrollanforde-

rungen zu erfüllen, die mit einer hohen relativen Dichte für den Kern des Bauteils und

der Gewährleistung einer guten Oberflächengüte für die Randkontur verbunden sind,

wurden die Proben mit zwei verschiedenen Prozessparametersätzen hergestellt, die in

Tabelle 3.2 aufgeführt sind. Für die Randkontur wurde eine Doppelbelichtung gewählt.
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Tabelle 3.2: Angewandte Prozessparameter für die Herstellung von AlSi10Mg-Proben mittels
PBF-LB.

Scan- Laser- Hatch- Scan- Rotations-
geschwindigkeit leistung Abstand Vektor winkel
[mm/s] [W] [mm] [mm] [◦]

Randkontur 600 300 - - -
Kernkontur 1150 350 0,17 10 67

3.2.2 Fertigungsparameter TRUMPF TruPrint 3000

Für die Herstellung der AlSi8-, AlSi10-, AlSi12-, AlSi14- und AlSi16-Proben wurde eine

TRUMPF TruPrint 3000 Anlage (TRUMPF Laser- und Systemtechnik GmbH, Ditzin-

gen, Deutschland) mit einem 500 W Ytterbium-Faserlaser eingesetzt. Der Laserstrahl-

durchmesser im Brennpunkt beträgt 100 µm und das verfügbare Bauvolumen war Ø300

x 400 mm. Es wurde eine inerte Umgebung mit Argon realisiert, wobei der Restsau-

erstoffgehalt unter 0,1 % gehalten wurde, und die Substratplatte wurde während der

Produktion auf 200 ◦C gehalten. Aufgrund der in Kapitel 3.2.1 beschriebenen Effekten,

wird auch hier von einer resultieren Bauraumtemperatur von 130 ◦C ausgegangen. Für

die Proben wurden fünf Metallpulverchargen gemäß der Spezifikation der Eckart TLS

GmbH mit einer Partikelgröße von 20 - 60 µm verwendet und eine Schichtdicke von 50 µm

eingestellt. Der verwendete Prozessparametersatz ist in Tabelle 3.3 aufgeführt.

Tabelle 3.3: Angewandte Prozessparameter für die Herstellung von AlSi-Proben mittels PBF-
LB.

Scan- Laser- Hatch- Scan- Rotations-
geschwindigkeit leistung Abstand Vektor winkel
[mm/s] [W] [mm] [mm] [◦]

Kernkontur 1750 360 0,05 - 67
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3.3 Aufbaurichtungen

Um Erkenntnisse über den Orientierungs- und Neigungseinfluss auf die in den nachfol-

genden Kapiteln beschriebenen Versuchsreihen zu gewinnen, wurden die AlSi-Proben in

sechs verschiedenen Aufbaurichtungen hergestellt und untersucht. Dabei wurde, wie in

Abbildung 3.2 dargestellt, der Azimutwinkel Θ für die Neigung zur Schichtung und der

Polarwinkel Φ für die Neigung in Gasstromrichtung variiert.

Abbildung 3.2: Probenorientierungen: Schematische Darstellung der gewählten Probenorien-
tierungen im Bauraum; Grafik nach [31].

Aufgrund von zahlreichen Zielstellungen weiterführender Studien wurde die Wahl der

Probengeometrie so getroffen, dass die AlSi10Mg-Proben für weitere quasistatische und

dynamische Festigkeitsuntersuchungen verwendet werden können. Buschermöhle et al.

schafften eine Vereinheitlichung der Proben für übergreifende Versuche [115]. Angelehnt

an diese Vereinheitlichung wurden die Probengeometrie, wie in Abbildung 3.3 darge-

stellt, gewählt.
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Abbildung 3.3: Schematische Darstellung der Zug- und Druckproben, die aus PBF-LB her-
gestellten AlSi10Mg Proben; Grafik nach [116].

Für die Versuchsreihe, die in Kapitel 4.4.1 behandelt wird, wurde für die Bestimmung der

Querkontraktionszahl Flachproben nach der Norm DIN 50125:2022-08 Typ E5 x 10 x 40

entworfen und hergestellt [117]. Des weiteren wurden, erweiternd zu den Probenorien-

tierungen die in Abbildung 3.2 dargestellt sind, weitere Aufbaurichtungen mit den Ori-

entierungen; (g) =̂ Azimutwinkel 80◦ und Polarwinkel 0◦, (h) =̂ Azimutwinkel 70◦ und

Polarwinkel 0◦ und (i) =̂ Azimutwinkel 60◦ und Polarwinkel 0◦ untersucht.

3.4 Fließfähigkeit

Die Analyse des Fließverhaltens der Pulver wurde mit einem Modular Compact Rheome-

ter (Anton Paar Germany GmbH, Ostfildern, Deutschland) durchgeführt. Es wurde eine

sogenannte Pulverzelle verwendet. In dieser Pulverzelle wurde das Pulver durch einen

Gasvolumenstrom fluidisiert, der zur Überwindung der Schwerkraft und der Kräfte zwi-

schen den Partikeln beiträgt. Es folgt der Übergang vom statischen Schüttgutverhalten

zu dynamischen fluidartigen Eigenschaften. Anschließend wurde die Kohäsionskraft zwi-

schen den Pulverpartikeln mit Hilfe eines Zweiblattrührers bestimmt. Die Kohäsionsfes-

tigkeit ist ein Maß für die Fließfähigkeit bzw. den inneren Fließwiderstand des belüfteten

Pulvers. Während der Messung wird das Drehmoment des Rührers aufgezeichnet, und
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der Durchschnittswert der letzten 20 Datenpunkte wird zur Berechnung der Kohäsions-

festigkeit verwendet.

Die Fließfähigkeit eines Schüttguts wird durch die Schüttgutfestigkeit σc in Abhängigkeit

von der Verfestigungsspannung σ1 und der Lagerzeit charakterisiert. Das Verhältnis ffc

von Verfestigungsspannung σ1 zu Schüttgutfestigkeit σc wird üblicherweise als charakte-

ristischer Index für die Fließfähigkeit verwendet [118, 119]:

ffc = σ1

σc

. (3.1)

Je höher ffc ist, d. h. je kleiner die Schüttgutfestigkeit im Verhältnis zur Konsolidie-

rungsspannung ist, desto besser fließt ein Schüttgut. In Erweiterung der Klassifikation

von Jenike [118] kann das Fließverhalten nach Schulze wie folgt charakterisiert werden

[119]:

ffc < 1 nicht fließend,
1 < ffc < 2 sehr kohäsiv,
2 < ffc < 4 kohäsiv,
4 < ffc < 10 leicht fließend,
10 < ffc frei fließend.

Um die Fließfähigkeit über die Fließfunktionffc klassifizieren zu können, ist es notwendig,

die Druckfestigkeit zu bestimmen. Zu diesem Zweck wurde die Warren-Spring-Kohäsion

mit dem Rheometer bestimmt [120]. Die Warren-Spring-Kohäsion ist ein Maß für die

Fließfähigkeit verdichteter Pulver bei kohäsiven Pulvern. Zunächst wird das Pulver mit

einer luftdurchlässigen Platte verfestigt, dann wird ein Rührer mit einer Warren-Spring-

Geometrie verwendet, um die Oberfläche zu durchdringen und zu scheren. Das Maximum

der Scherkurve stellt den Beginn des Fließens dar. Die sich daraus ergebende maximale

Scherspannung beim “Versagen“ (d. h. dort, wo das Pulver zu fließen beginnt) wird zur

Berechnung der Warren-Spring-Kohäsion verwendet.
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3.5 Chemische Analyse und Bestimmung der theo-

retischen Dichte

Die Spektralanalyse der Pulverchargen AlSi8, AlSi10, AlSi12, AlSi14 und AlSi16 wurden

an gepressten Pulverpellets durchgeführt. Die Pellets wurden durch Komprimieren des

Pulvers mit einer Kraft von 250 kN hergestellt. Pro Charge wurden drei Pellets herge-

stellt und an jedem Pellet wurden drei Messungen durchgeführt. Abbildung 3.4 zeigt die

Verarbeitungsschritte. Die Spektralanalyse der AlSi10Mg-Legierung wurde an additiv

gefertigten Proben durchgeführt, um die chemische Zusammensetzung des Schüttguts

zu ermitteln. Ein Satz von sechs Proben wurde für jede Bauraumorientierung an Luft

und unter Wasser (archimedisches Prinzip) gewogen. Es ist zu beachten, dass das Wasser

eine geringe Anzahl von Zusätzen enthielt, um die Oberflächenspannung der Flüssigkeit

zu verringern und die Zuverlässigkeit der Messung zu verbessern. Auf der Grundlage der

Zusammensetzung wurde die theoretische Dichte berechnet.

Abbildung 3.4: Prozessschritte zur Herstellung und Analyse der Pellets; Grafik nach [121].
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3.6 Härte und mikrostrukturelle Untersuchungen

Die Härte wurde nach Vickers (DIN EN ISO 6507-1:2018-07) mit einer Prüfkraft von

98,07 N und einer Haltezeit am Belastungspunkt von 12 s ermittelt [122]. Um die Einflüsse

der Stützstruktur und der Oberflächengüte zu eliminieren und um eine Vergleichbarkeit

über alle Proben hinweg zu gewährleisten, wurden die Prüfflächen für die Härtemes-

sung zunächst geschliffen und anschließend poliert. Die eingesetzte Härteprüfmaschine

wurde manuell betrieben und es wurde sichergestellt, dass die Eindrücke an Stellen mit

ausreichendem Abstand sowohl zu den Kanten als auch zu benachbarten Eindrücken ein-

gebracht wurden. Um den Unterschied zwischen Bauteilkern und Bauteilrandschicht zu

charakterisieren, wurden die Härtemessungen stirnseitig an der Probenoberfläche und

im Probeninneren, nach einen Materialabtrag von 5 mm durchgeführt. Abbildung 3.5

veranschaulicht die verschiedenen Messpunkte. Dabei wird bei den Proben mit einem

positiven Θ-Winkel zwischen Oberkante und Unterkante unterschieden. Der Probenbe-

reich zur Substratplatte wird als Unterkante, der Gegenbereich als Oberkante bezeichnet.

Bei den Proben mit Θ = 0◦ wurde eine Links-Rechts-Bezeichnung eingeführt, um eine

eindeutige Unterscheidung zu gewährleisten.

Der metallographische Schliff ist eine zerstörende Analyse, welche Aufschluss über den

Gefügeaufbau gibt. Für die Schliffbildanalyse wurde jeweils eine Probe aus jeder Pro-

benreihe ausgewählt. Die Probe aus Reihe 1 dient als Referenz, da es sich hier um

unbehandelte Proben handelt.

Zur Vorbereitung wurden die ausgewählten Proben längs und quer gesägt und anschlie-

ßend vorgeschliffen. Für die Schliffherstellung wurde der Probenrohling mit dem Harz-

und Härter-Gemisch “KEM 90“ kalt eingebettet. Die Einbettung erfolgte bei einem Un-

terdruck von 0,8 bar. Die Schliffe wurden auf der “SAPHIR 550“ Schleifmaschine durch-
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Abbildung 3.5: Schematische Darstellung der Messpunkte für die Härtemessungen; Grafik
nach [31].

geführt, das Polieren erfolgte auf einem Vibrationspoliergerät der Firma ATM Qness

GmbH. Die einzelnen Schritte sind in Tabelle 3.4 beschrieben.

Tabelle 3.4: Vorgehensweise bei der Schliffbildherstellung.

Schritt Vorgang Mittel Dauer Last Schmierung

1. Schleifen SI - C Folie, 320 Körnung 2 Minuten 20 N Wasser
2. Schleifen SI - C Folie, 600 Körnung 1 Minute 20 N Wasser
3. Schleifen SI - C Folie, 1200 Körnung 1 Minute 20 N Wasser
4. Polieren Sigma- Tuch und 5 Minuten 30 N -

Diamantsuspension Mono
5. Polieren Omega-Tuch und Eposal 2 Minuten 20 N -

(am Ende mit Wasser)
6. Polieren Eposil M 2 Stunden -
7. Reinigen Wasser 15 Minuten - -

Um eine Vergleichbarkeit der Ergebnisse der unterschiedlichen Versuchsreihen zu ge-

währleisten und um Gefügemerkmale besser aufzulösen, wurde das Gefüge der Proben

anschließend mithilfe von zehnprozentiger Natronlauge sichtbar gemacht. Partikel, wel-

che nach dem Polieren aus der Oberfläche herausgelöst wurden, werden so entfernt. Die

Lauge wurde mittels Wischätzung auf die Proben aufgebracht. Die Einwirkzeit beträgt
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ca. 10 s, weshalb dies auch Kurzzeitätzung genannt wird.

Ohne Ätzung lassen sich nur Materialfehler wie Risse, Poren oder nichtmetallische Ein-

schlüsse sichtbar machen. Mit Ätzung können Informationen über Primärstruktur und

Gefüge vermittelt werden. Die Untersuchung der Schliffe wurde anschließend mit einem

“Olympus UC30“ Mikroskop durchgeführt.

Zur Vorbereitung für die Fraktographie wurden die gebrochenen Proben etwa 5 mm von

der Bruchstelle entfernt gesägt. Die Bruchstücke wurden anschließend in einem Ethanol

gefüllten Ultraschallreinigungsgerät gereinigt und auf einem Träger platziert. Die Bruch-

untersuchung erfolgte mithilfe des Rasterelektronenmikroskop “PHENOM“ der Firma

FEI, wobei primär der Rissursprung betrachtet und dokumentiert wurde.

3.7 Untersuchte Wärmebehandlungen

Die Möglichkeit der Festigkeitssteigerung von Aluminiumlegierungen im Gegensatz zu

Reinaluminium ist durch Legierungselemente bedingt. Im Falle der Mischkristallhärtung

führt der atomare Größenunterschied zu Verspannungen im Atomgitter, die in einer Fes-

tigkeitssteigerung resultieren [123]. Zielsetzung der Wärmebehandlung ist eine Homo-

genisierung des Gefüges sowie eine Festigkeitssteigerung durch Behinderung der Verset-

zungsbewegungen. Konventionell wird bei AlSi10Mg eine T6-Behandlung durchgeführt,

welche aus den drei Schritten Lösungsglühen, Abschrecken und Warmauslagern besteht

[101]. Lösungsglühen hat die Zielsetzung, durch Diffusionsvorgänge eine Anreicherung

von Legierungselementen im homogenen Mischkristall zu erreichen und nadelförmige

Dendriten in eine sphärischere Form umzuwandeln. Die Glühtemperatur ist möglichst

hoch zu wählen, muss jedoch noch deutlich unterhalb der jeweiligen Schmelztemperatur

der einzelnen Komponenten liegen. Sie ist entscheidend für die erreichbare Festigkeit der

Legierung. Wesentlichen Einfluss auf die Materialeigenschaften hat neben der Tempera-

tur auch die Glühzeit. Die entsprechende Behandlungsdauer hängt im Wesentlichen von

der Gefügefeinung ab.
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Abschrecken führt zum Erhalt eines übersättigten Gefügezustands. Das Bauteil ist da-

zu rasch auf einen Temperaturbereich unterhalb von 200 ◦C abzukühlen, um vorzeitige

Ausscheidungen der Mg2Si-Phase zu vermeiden [101]. Auslagern ist ein zeit- und tempe-

raturabhängiger Vorgang. Man unterteilt in Kaltauslagern bei Raumtemperatur sowie

in Warmauslagern bei Temperaturen von 100 ◦C - 200 ◦C. Beim Warmauslagern ermög-

licht die, im Vergleich zum Kaltauslagern höhere thermische Energie den Atomen sich

schneller aus ihrem metastabilen Gitter zu bewegen und Platzwechsel durchzuführen.

Dies führt zu höheren Konzentrationsunterschieden und dadurch zu Ausscheidung und

Bildung fein verteilter metastabiler Phasen. Das Resultat ist eine Festigkeitssteigerung

sowie eine höhere Härte [101, 103, 123].

Es ist darauf zu achten, die Proben nicht überaltern zu lassen, da die teilkohärenten, me-

tastabilen Phasen dann eine kritische Größe erreichen. Es werden Gitterbaufehler und

-verzerrungen abgebaut. Dies führt zu verminderter Duktilität und zu einem Festigkeits-

abfall. Eine genau definierte Temperaturführung ist daher entscheidend [101].

Durch den additiven Fertigungsprozess und die prozessbedingt hohen Abkühlraten, ist

davon auszugehen, dass der Werkstoff bereits einen übersättigten Zustand aufweist [101].

Die Proben werden daher einer angepassten T5-Wärmebehandlung unterzogen. Dies er-

folgte bei einer Auslagerungstemperatur von 170 ◦C für vier Stunden sowie anschließender

Abkühlung an Luft auf Raumtemperatur.

3.8 Angewandte Oberflächennachbehandlungen

In diesem Kapitel werden die angewandten Oberflächennachbehandlungen behandelt.

In Tabelle 3.5 sind alle Probenreihen, deren durchgeführten Nachbehandlungen auf-

gelistet. Die Probenreihe P.1 blieb unbehandelt, Probenreihe P.2 wurde laserpoliert

und anschließend mit niedriger Intensität (Almenintensität A = 16,5) verfestigungs-

gestrahlt. Die Probenreihen P.3 - P.8 wurden alle geschlichtet und anschließend un-

terschiedlich weiterbehandelt. Probenreihe P.4 wurde, anschließend an das Schlichten,
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T5-wärmebehandelt. Probenreihen P.5 und P.6 wurden verfestigungsgestrahlt, P.5 mit

niedriger und P.6 mit hoher Intensität (Almenintensität A = 21,5). Die Probenreihe

P.7 wurde T5-wärmebehandelt und anschließend mit niedriger Intensität verfestigungs-

gestrahlt. Probenreihe P.8 wurde im Anschluss an das Schlichten gleitgeschliffen. Die

Probenreihen P.9 und P.10 finden ihre Anwendung in den quasistatischen Versuchenrei-

hen, dabei wurde die Probenreihe P.9 einer T5-Wärmebehandlung unterzogen und die

Probenreihe P.10 geschlichtet, poliert und ebenfalls T5-wärmebehandelt.

Tabelle 3.5: Versuchsplan der einzelnen Probenreihen mit Oberflächennachbehandlungen

Proben- Oberflächennachbehandlungen
reihe Schritt 1 Schritt 2 Schritt 3

P.1 unbehandelt
P.2 unbehandelt Laserpolieren Verfestigungsstrahlen 1
P.3 geschlichtet
P.4 geschlichtet T5
P.5 geschlichtet Verfestigungsstrahlen 1
P.6 geschlichtet Verfestigungsstrahlen 2
P.7 geschlichtet T5 Verfestigungsstrahlen 1
P.8 geschlichtet Gleitschleifen
P.9 unbehandelt T5
P.10 geschlichtet Polieren T5

3.8.1 Schlichten

Da additiv gefertigte Bauteile prozessbedingt nie eine runde Form aufweisen können

und sich darüber hinaus deren Oberflächenqualität nicht zum späteren Spannen bei den

Schwingfestigkeitsversuchen eignet, wurden sämtliche Proben zunächst im Bereich der

Spanndurchmesser abgedreht. Die Probenreihen P.1 und P.2 wurden in diesem Zustand

gelassen.

Um eine für die jeweilige Nachbehandlung homogene Oberfläche zu erhalten, wurden die

Aufmaße der Probenreihen P.3 - P.8 auch im Bereich der Radien, sowie im Bereich der

Prüfdurchmesser abgedreht.
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3.8.2 Laserpolieren

Das Laserpolieren der Probenreihe P.2 wurde durch eine Laserpolieranlage vom Her-

steller SPI-Laser (Typ: redPOWER SP-400C-W-RS-S-06-QCS; Wellenlänge: 1064 nm;

Laserleistung: 400 W) durchgeführt. Das Scansystem wurde mittig über der rotierenden

Rundprobe angeordnet und die Fokuslage wurde über ein Linearachssystem variabel ein-

gestellt. Die Politur erfolgte durch eine Überlagerung einer Drehbewegung der Drehachse

samt Probe und einer Linearbewegung des Laserstrahls durch den Scanner. Die Linear-

bewegung des Laserstrahls erfolgte über die softwareseitige Steuerung der Spiegel des

2-Achs-Scanners. Die Laserpolitur wurde in zwei Schritten durchgeführt. Zunächst wur-

de die Bauteiloberfläche in vier aufeinanderfolgenden Überfahrten mit einer Laserleistung

von 320 W defokussiert umgeschmolzen, bis eine glatte Polituroberfläche entstand. In ei-

nem zweiten Schritt wurde die geglättete Bauteiloberfläche näher in den Fokus gelegt

und die Oberfläche mit einer Laserleistung von 160 W mit zwei Überfahrten glanzpoliert.

Die exakten Prozessparameter sind Tabelle 3.6 zu entnehmen.

Tabelle 3.6: Angewandte Prozessparameter für das Laserpolieren von AlSi-Proben.

Oberflächenglättung Politur

Laserleistung [W] 320 160
Scangeschwindigkeit [mm/s] 3,1 3,1
Anzahl der Überfahrten 4 2
Geometrie Linie Linie
Defokussierung [mm] 15 5
Rotationsgeschwindigkeit [U/min] 1000 2000

Die Wahl der Prozessparameter und der Versuchsabfolge erfolgte nach Absprache mit

der Firma Prozessfabrik Berger GmbH. Abbildung 3.6 zeigt den ersten Durchgang der

Politur. Rechts weist die Oberfläche den Zustand nach der vierten Umschmelz-Überfahrt

mit 320 W auf, links den Zustand nach der ersten Polier-Überfahrt mit 160 W. In der

Mitte ist der Fokuspunkt des Lasers zu sehen, welcher von links nach rechts über den
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zu polierenden Bereich fährt. Im Bereich des Prüfdurchmessers konnten die Proben über

die gesamte Länge mit einem gleichmäßigem Ergebnis poliert werden.

Abbildung 3.6: Probe während der ersten Stufe des Laserpolierens, links glanzpoliert, recht
umgeschmolzen.

3.8.3 Verfestigungsstrahlen

Das Verfestigungsstrahlen der Probenreihen P.2, P.5 und P.7 bei niedriger Intensität,

sowie der Probenreihe P.6 bei einer höheren Intensität wurde auf einer Strahlanlage der

Vogel & Schemmann AG, Hagen, durchgeführt. Diese sind im Strahlbereich mit sechs

Wurfschaufeln ausgestattet, welche für gleichmäßige Strahlbedingungen sorgen. Für die

Behandlung wurden die Proben liegend auf einem Drehteller platziert und acht Mal

innerhalb von sechs Minuten durch den Strahlbereich geführt. Hierbei ist die Rotations-

achse der Probe radial auf dem Drehteller ausgerichtet. Nach jedem Durchlauf durch den

Strahlbereich wurde die Probe 90◦ um ihre Rotationsachse gedreht. Somit ergeben sich

definierte, reproduzierbare Behandlungsparameter. Die tatsächliche Strahlzeit beträgt

etwa drei Minuten, da sich die Proben nur etwa für die Hälfte einer Umdrehung des

Drehtellers im Strahlbereich befinden. Als Strahlgut wurden AMACAST Edelstahlku-

geln der Firma Ervin Germany GmbH verwendet. In Tabelle 3.7 sind die Eigenschaften

des Strahlgutes im Neuzustand angegeben.

Aufgrund der Wiederverwendung des Strahlgutes verringert sich der Kugeldurchmes-

ser des Strahlgutes zunehmend. Um dennoch definierte, reproduzierbare Ergebnisse zu

erzielen, wurde das Strahlgut während des Prozesses gefiltert und nur zulässige Durch-
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Tabelle 3.7: Physikalische und chemische Eigenschaften des Strahlgutes AMACAST im Neu-
zustand.

Chemenische Härte neues Härte operative Microstruktur Dichte
Zusammensetzung Material Mischung

C ≈ 0,2 % 220 HV 470 HV Homogenes ≥ 7,0 g/cm3

Mn ≈ 2,0 % (<20 HRC) (47 HRC) Austenit
Si ≈ 3,0 %
Cr ≈ 16 - 20 %
Ni ≈ 7 - 10 %

messer weiterverwendet. Die zulässigen Durchmesser für die niedrigere Intensität wurde

mit 0,01 mm - 0,2 mm und die zulässigen Durchmesser für die höhere Intensität wurde

mit 0,01 mm - 0,45 mm definiert. Die Intensitäten wurden mithilfe von Almenstreifen

bestimmt. Diese wurden während der Behandlung auf dem Drehteller mitgeführt. Nach

der Behandlung ist eine homogene Oberflächenstruktur über den gesamten Probenbe-

reich zu erkennen. In Abbildung 3.7 ist eine gestrahlte Probe und dem dazugehörigem

Almenstreifen dargestellt.

Abbildung 3.7: Verfestigungsgestrahlte Probe mit dem dazugehörigem Almenstreifen.
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3.8.4 Gleitschleifen

Das Gleitschleifen der Probenreihe P.8 wurde an einer Gleitschleifmaschine der Metal Im-

provement Company, Surface Technologies in Feuchtwangen durchgeführt. Die Behand-

lung umfasst drei Schritte. Im ersten Schritt wurden die Proben mit einer Intensität von

0,4 mmN und GP 100 Glaskugeln gestrahlt. Diese Behandlung dient der Vorbereitung des

Super-Finish-Prozesses bei dem mit einer Rauheit der Proben von Rz = 20 µm gestartet

wurde. Im zweiten Schritt, den Super-Finish-Prozess, wurde das chemisch beschleunigte

Gleitschleifen durchgeführt. Da es sich bei dem Probenmaterial um Aluminium handelt,

wurde hier das Schleifmittel Nr. 9067 der Firma Osborn-Unipol zugegeben. Hierfür wur-

de eine umgebaute CASE 5 Gleitschleifanlage der Firma Walther Trowal verwendet. Die

Einspannung der Proben erfolgte vertikal und die Behandlung erfolgte über einen Zeit-

raum von vier Stunden mit Porzellan-Steinen in Stäbchen- und Pyramidengeometrie. Im

Anschluss wurden die Proben in einem weiteren Schritt mit Kunststoffsteinen behandelt.

3.9 Oberflächenrauheit

Die Untersuchung der Rauheit erfolgte anhand des Rz-Wertes. Die Erfassung der R-

Profile und deren Auswertung erfolgte durch das "MarSurf PCV"der Mahr GmbH mit

dem Tastarm “BFW A 4-90-2/90◦C-q15“. Da es sich um eine taktile Messung handelt,

wurden Täler des Rauheitsprofils gegebenenfalls interpoliert. Grund hierfür ist der Ra-

dius der Diamantspitze des Tasters. Dies ist zur Vergleichbarkeit mit Messungen mit

anderen Tastern oder Messverfahren zu berücksichtigen. Das R-Profil stellt das um die

Welligkeit gefilterte Primärprofil der Probe dar. Um die Welligkeit der Oberfläche heraus-

zufiltern, wurden drei Messungen mit unterschiedlichen Grenzwellenlängen auf derselben

Messlinie durchgeführt. Anhand von Tabelle 3.8 wurde im Anschluss diejenige Messung

gewählt, welche für den jeweiligen Fall gültig ist. Hierzu muss das Ergebnis der Rauheit

in dem Intervall liegen, welches der entsprechenden Grenzwellenlänge zugeordnet ist. Zu
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beachten ist in dieser Anwendung, dass für große Rz-Werte trotz einer Nichtübereinstim-

mung des Messwertes mit dem Werteintervall, eine Grenzwellenlänge von λC = 2,5 mm

verwendet wurde. Dieses Vorgehen ist dem maximal möglichen Verfahrweg der Mess-

einrichtung geschuldet. Dieser ist zu kurz, um mit der nächstgrößeren Grenzwellenlänge

zu arbeiten. Aus jeder Probenreihe wurden an fünf Proben je drei Messungen durchge-

führt. Die Messlinien lagen längs der Mittelachse der Proben gleichmäßig am Umfang

verteilt. Der Abtastvorgang beginnt im Abstand von etwa 27 mm zum Übergang der

Einspannfläche an der ebenen Stirnseite zur Einschnürung und läuft in Richtung der

Probenmitte. Die Ausgabe der Messungen sind einzelne Protokolle, welche genaue Wer-

te und Graphen zur Darstellung des Oberflächenprofils enthalten. Die Bestimmung des

korrekten Messergebnisses erfolgte für alle Messungen individuell. Im Anschluss wurden

die Messergebnisse verwendet, um eine statistische Auswertung nach DIN 1319-3:1995-01

durchzuführen [124].

Tabelle 3.8: Wahl der Grenzwellenlänge λC nach DIN EN ISO 16610-21:2011 [125].

Grenzwellenlänge Messstrecke / Rillenabstand bei Messwerte bei
Einzelmessstrecke periodischem Profil aperiodischem Profil

λC [mm] lm/le [mm] [mm] Ra [µm] Rz [µm]

0,08 0,4 / 0,08 > 0,01 - 0,04 - 0,02 - 0,1
0,25 1,25 / 0,25 > 0,04 - 0,13 0,02 - 0,1 0,1 - 0,5
0,8 4,0 / 0,8 > 0,13 - 0,4 0,1 - 2 0,5 - 10
2,5 12,5 / 2,5 > 0,4 - 1,3 2 - 10 10 - 50
8 40 / 8 > 1,3 > 10 > 50

3.10 Eigenspannungsuntersuchungen

Für die Untersuchungen der Eigenspannungen kam das Röntgendiffraktometer “stresstech

Xstress G2R“ zum Einsatz. Dieses Gerät verwendet das sin2Ψ-Verfahren. Da ausschließ-

lich die Eigenspannungen interessant sind, die in Richtung der Probenlängsachse verlau-

fen, wurden die Messungen auf diese beschränkt. Dazu wurde die Einheit um 90◦ gedreht,
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sodass die beiden Lineardetektoren orthogonal zur Probenachse stehen. Jede Probe lag

dabei gleich auf dem Kreuztisch. Die Unterseite der Probe bei der Herstellung wurde da-

für an der hinteren Kante des Kreuztisches bündig ausgerichtet und die Schmelzspuren

der obersten Schicht senkrecht. Der Kreuztisch wurde im Arbeitsraum so positioniert,

dass die Sonde mittig über der Probe positioniert war. Durch diese Maßnahmen sollte

eine gute Vergleichbarkeit der Eigenspannungsmesswerte erreicht werden.

Die Eigenspannungen wurden in sieben Einzelmessungen aus vier unterschiedlichen Win-

keln (0◦, ±23, 2◦, ±33, 8◦, ±43◦) ermittelt, um die die Sonde und die Detektoren voll-

automatisch verkippten und jeweils um ±2◦ oszillierten. Je Winkel wurde 40 Sekunden

lang bestrahlt.

Die Eigenspannungen wurden vor der Durchführung der Schwingversuche an drei Proben

pro Probenreihe bestimmt. Des Weiteren wurden die Schwingversuche nach definierten

Schwingspielzahlen unterbrochen, um erneut die Eigenspannungen zu bestimmen. Dies

dient der Untersuchung eines eventuellen Einflusses der Belastung auf die Eigenspan-

nungen.

Um eine Aussage über den eventuellen Abbau von Eigenspannungen im Schwingverlauf

treffen zu können, ist es von Vorteil, den Schwingversuch für die Proben kurz vor deren

Bruch zu unterbrechen, um die zweite Messung der Eigenspannungen durchzuführen.

Da vor Versuchsausführung keine genaue Kenntnis über die Bruch-Schwingspielzahl vor-

handen waren, wurden die Schwingversuche zuerst an allen Proben durchgeführt, für

die keine Eigenspannungsmessungen vorgesehen waren. Anhand der Ergebnisse konnten

für die einzelnen Probenreihen vorläufige Wöhlerlinien mit einer definierten Ausfallwahr-

scheinlichkeit berechnet werden. Um sicher zu stellen, dass möglichst wenige Proben vor

der Unterbrechung der Schwingversuche versagen, aber dennoch hohe Schwingspielzah-

len erreicht werden, wurde eine Ausfallwahrscheinlichkeit von 10 % gewählt. Zur Berech-

nung der Schwingspielzahlen werden die in Anhang A gelisteten Formeln verwendet. Das

Quantil für eine Ausfallwahrscheinlichkeit von 10 % beträgt dabei u10% = -1,6449.



3.11 Quasistatische Festigkeitsuntersuchungen 60

3.11 Quasistatische Festigkeitsuntersuchungen

3.11.1 Zug- und Druckversuche

Die Zug- und Druckversuche wurden auf einem Zwick Roell Prüfstand vom Typ Z100 mit

einer maximalen Last von 100 kN durchgeführt. Vor der Prüfung wurde jede Probe mit

Schleifpapier (Kingspor KL361JF, 320er Körnung, 25 mm breit) entgratet und die Sei-

tenflächen geglättet. Für belastende und zerstörende Materialprüfungen wird empfohlen,

diese rissauslösenden Faktoren zu entfernen [126]. Bei den Zugversuchen wurde die Län-

genänderung mit einem Multiextensometer BTC-EXMULTI.010 gemessen. Außerdem

wurde für jede Probe der Elastizitätsmodul im linear elastischen Bereich bestimmt. Dazu

wurde die Probe fünfmal mit bis zu 100 MPa belastet und der Elastizitätsmodul in je-

dem Belastungsschritt bestimmt, um einen Durchschnittswert zu erhalten. Anschließend

wurde ein vollständiger Zugversuch bis zum Versagen durchgeführt, um die Streckgrenze

Rp0,2, die Zugfestigkeit Rm und die Bruchdehnung At nach DIN EN ISO 6892-1:2020-

06 zu bestimmen [127]. Bei den Druckversuchen nach DIN 50106:2016-03 wurden die

Proben kontinuierlich verformt, bis eine bestimmte Mindesthöhe erreicht wurde [128].

Im linear-elastischen Bereich wurden der Druck-Elastizitätsmodul und die Druckstreck-

grenze Rdp bestimmt. Die Dehnung wurde mit einem Feindehnungsaufnehmer mit einer

Anfangslänge von 10 mm aufgezeichnet, der in der Mitte der Probe positioniert wurde.

3.11.2 Torsionsversuche

Die Torsionsversuche wurden auf einer Torsionsprüfmaschine der Firma Schenck TRE-

BEL 2000 Nm geprüft. Die Dehnung wurde mit einem P3 STRAIN INDICATOR AND

RECORDER-Aufnehmer aufgezeichnet, die Drehzahl wurde auf 15◦/min und die Ein-

gangsspannung auf 1 V eingestellt. Das Vorspannmoment wurde für alle Proben auf

0,5 Nm eingestellt, um von Anfang an einen linearen Anstieg im Drehmoment-Zeit-

Diagramm zu gewährleisten. Im linear-elastischen Bereich des Materials besteht ein li-
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nearer Zusammenhang zwischen Scherspannung und Scherdehnung. Die Proportionali-

tätskonstante ist der Schubmodul G. Für die Berechnung des Schubmoduls wurden die

von der Torsionsmaschine ermittelten Werte verwendet. Daraus ergibt sich der Verdre-

hungswinkel φ der Proben während des Torsionsversuchs. φ wird in die Schubverformung

γ in Verbindung mit dem Probenradius r und der Probenlänge l umgerechnet:

γ = φ × r

l
. (3.2)

Das polare Widerstandsmoment Wt ist eine Größe, die bei kreisförmigen Proben aus

dem Durchmesser d der Probe berechnet wird und ein Maß für den Widerstand eines

Bauteils gegen Torsion ist:

Wt = π × d3

16 . (3.3)

Die Torsionsmaschine liefert auch das Torsionsmoment Mt, das mit dem polaren Wider-

standsmoment Wt in die Torsionsspannung umgerechnet wird,

τ = Mt

Wt
. (3.4)

Der Zusammenhang zwischen der Torsionsspannung τ und der Scherdehnung γ wird

durch eine Regressionsgerade im linearen Bereich der Messung angenähert. Dabei ent-

spricht a der Steigung und b dem Nennwert:

τ(γ) = a × γ + b. (3.5)

Die Steigung a entspricht dem Schermodul G. Für die Messungen mittels Dehnungsmess-

streifen wurden 36 Dehnungsmessstreifen des Typs FCAB-1-11 (Tokyo Sokki Kenkyujo

Co., Ltd.) verwendet. Der Anschluss eines Dehnungsmessstreifens für die Torsionsbe-

lastung erfolgte über eine Vollbrücke in einer Wheatstone-Brückenschaltung. Diese er-

möglicht eine Temperaturkompensation und ist empfindlicher als eine Halb- oder Vier-
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telbrücke. Die Dehnungsmessstreifen liefern die Dehnungen ε in Verbindung mit der

Belastungszeit. Aus dem Torsionsmoment Mt der Torsionsmaschine zum jeweiligen Zeit-

punkt, dem Radius r der Probe und dem polaren Flächenträgheitsmoment Ip kann der

jeweilige Schubmodul G zu diesem Zeitpunkt berechnet werden:

Ip = π × d4

32 , (3.6)

G = Mt × r

Ip × 2 × ε
. (3.7)

3.12 Untersuchungen zur Zeitfestigkeit

3.12.1 Schwingfestigkeitsuntersuchungen

Die Schwingfestigkeitsversuche an den Probenreihen erfolgten nach DIN 50100:2016-

12 [129]. Diese beschreibt die Durchführung und Auswertung von zyklischen Versuchen

mit konstanter Lastamplitude für metallische Werkstoffproben und Bauteile. Betrach-

tet wurde die Zeitfestigkeit (HCF), welche den Bereich ab etwa 104 Schwingspielen bis

zur Knick-Schwingspielzahl abdeckt. Die Schwingspielzahl, ab welcher die Proben in

dieser Studie als Durchläufer gewertet wurden, lag bei 4 × 106. Die in dieser Studie

nicht zu untersuchenden Bereiche werden als Kurzzeitfestigkeit (Schwingspielzahl < 104)

und Langzeitfestigkeit (Schwingspielzahl > Knick-Schwingspielzahl) bezeichnet. Anhand

der Versuchsergebnisse kann eine Wöhlerlinie ermittelt werden, welche in einer doppelt-

logarithmischen Darstellung den Zusammenhang zwischen der Lastamplitude und der

erreichten Schwingspielzahl bei Ausfall der Proben zeigt. Auf die entsprechen Größen

und die Erstellung des Diagrammes wird in den folgenden Kapiteln eingegangen.

Für die Auswertung der Schwingfestigkeitsversuche nennt die Norm das Horizonten-

und das Perlenschnurverfahren. Das Horizontenverfahren eignet sich gut, falls vor Ver-
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suchsbeginn Kenntnisse über die ungefähre Lage der Zeitfestigkeitsgeraden vorliegen und

ausreichend Proben vorliegen, um bei jeder angewendeten Last mehrere Versuche durch-

zuführen. Hierbei werden vor Versuchsbeginn zwei Lasthorizonte definiert, die möglichst

nahe an den Übergängen zum Bereich der Kurzzeitfestigkeit bzw. der Langzeitfestigkeit

liegen. Für das Perlenschnurverfahren kann mit einer Last begonnen werden, für die das

Ergebnis im Bereich der Zeitfestigkeit erwartet wird. Ausgehend von dem Ergebnis kön-

nen die weiteren Prüflasten festgelegt werden. Des Weiteren kann die Mindestanzahl der

gültigen Proben pro Lasthorizont aufgrund von eventuellen Durchläufern nicht garan-

tiert werden. Aus diesen Gründen wurde für alle Probenreihen das Perlenschnurverfahren

verwendet. Für die Auswertung der Versuche anhand des Perlenschnurverfahrens wurden

die in der Norm genannten Formeln verwendet. Unter Verwendung der Lastamplituden

und der erreichten Schwingspielzahlen wurden die Neigung und die Lage der Zeitfestig-

keitsgeraden errechnet. Hiermit können die mittleren ertragbaren Schwingspielzahlen in

einem Diagramm dargestellt werden. Für die Berechnung der Standardabweichung wurde

ein beliebiger, fiktiver Lasthorizont zu 400 MPa gewählt. Die erreichten Versuchsergeb-

nisse aller gültiger Proben der Reihen wurden dazu parallel zur Zeitfestigkeitsgeraden

auf diesen fiktiven Lasthorizont verschoben. Im Anschluss wurde daraus die Standard-

abweichung berechnet.

Für Untersuchungen mit kleinem Probenumfang ist die Abschätzung der Standardabwei-

chung unsicher. Daher wurde die Standardabweichung korrigiert. Mithilfe der korrigierten

Standardabweichung konnten die Streuspanne und die Lagen der Zeitfestigkeitsgeraden

für eine Ausfallwahrscheinlichkeit von 10 % bzw. 90 % bestimmt werden. Die verwende-

ten Formeln sind im Anhang A angegeben.

Für die Untersuchung wurde das Spannungsverhältnis R = 0,1 verwendet. Dieses be-

schreibt das Verhältnis der minimalen und der maximalen Belastung der Probe. Die

Wahl der Prüflast für die ersten zu untersuchenden Proben erfolgt anhand der Ergebnisse

einer Voruntersuchung. Im weiteren Verlauf der Versuche wurden zudem die gewonnenen

Erfahrungen für Anpassungen verwendet. Die Versuche wurden auf einer Resonanzprüf-
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maschine des Typs Power MAG 150 kN der Firma Sinco-Tec GmbH bei Raumtempera-

tur durchgeführt. Die Einspannung der Proben erfolgte dabei mittels Kraftschlusses in

geschlitzten, zylinderförmigen Buchsen. Die Flächenpressung am Umfang des Einspann-

bereichs wurde hierbei durch das Anziehen von Schrauben erzeugt.

Als Ausfall wurde der Anriss oder Bruch einer Probe gewertet. Festgestellt werden kann

dieses Ereignis durch eine Änderung der Prüffrequenz, welche hier auf ±1,5 Hz festge-

legt wurde. Eine Unterbrechung des Prüfvorgangs erfolgte nur zur Untersuchung der

Eigenspannungsverläufe in Abhängigkeit von der Schwingspielzahl. Sämtliche Unterbre-

chungen wurden dokumentiert. Versuche nah an den Übergangsbereichen sind wichtig,

um genaue Abschätzungen zu erzielen, jedoch führen gewertete Ergebnisse aus den Über-

gangsbereichen zu einer flacheren Neigung der Zeitfestigkeitsgerade und zu einer größeren

Streuung.

3.12.2 Umlaufbiege-Ermüdungsversuch

Zur Beurteilung des zyklischen Verhaltens der Werkstoffe AlSi8, AlSi10 und AlSi16

mit Beimengungen wurde ein Umlaufbiege-Ermüdungsversuch nach DIN 50100:2016-12

durchgeführt [129]. Um Einflüsse der Oberflächenbeschaffenheit zu eliminieren, wurden

die Proben geschlichtet und anschließend poliert.

Die Biegeumlaufversuche wurden auf einer SincoTec POWER ROTABAND Maschine

mit einem maximalen Drehmoment von 100 Nm durchgeführt. In Anlehnung an die Norm

DIN 50100:2016-12 wurden die Proben geprüft und eine Wöherlinie für jede Material-

zusammensetzung ermittelt. Die Proben wurden mit einem Biegemoment belastet, das

bei einer Umdrehnung der Probe eine Wechselbelastung mit einem Spannungsverhältnis

R = -1 hervorruft. Die Prüfung wurde abgebrochen, wenn entweder die Probe mehr als

5×106 Lastwechsel erreichte oder die Belastung abnahm, weil die Probe Risse entwickel-

te oder brach. Um die erste Probe eines Materials zu prüfen, musste ein Biegemoment
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Mb festgelegt werden. Dies wurde durch zwei Formeln erreicht, die den Durchmesser des

Probekörpers d, das Widerstandsmoment Wb und die Lastamplitude L1 berücksichtigen:

Wb = π × d3

32 , (3.8)

Mb = L1 × Wb. (3.9)

L1 wurde mit 40 - 50 % der Streckgrenze Rp0,2 für die Ausgangsprobe festgelegt, so dass

diese etwa 10000 - 20000 Lastwechsel bei 2000 1/min erträgt. Dieser Lastbereich wurde

gewählt, weil die Einstellung niedriger Lasten in der Rotationsbiegemaschine für Prüfun-

gen mit geringer Belastung ungeeignet ist. Je nach Anzahl der ertragenen Lastwechsel

wurde die Last für die nächste Probe erhöht oder verringert. Mit den daraus resultieren-

den Lastwechseln bei unterschiedlichen Belastungen wurden die Wöhlerlinien ermittelt.

Nach der Prüfung wurden die Proben mit einem Licht- und einem Rasterelektronenmi-

kroskop untersucht. Die Bruchflächen wurden analysiert, um den Ort der Rissentstehung

zu bestimmen.



Kapitel 4

Ergebnisse und Diskussion

zu AlSi10Mg

4.1 Chemischen Zusammensetzung und Dichte

Die Spektralanalyse wurde nach den in Kapitel 3.5 beschriebenen Methoden durchge-

führt. Die gemittelten Ergebnisse sind in Tabelle 4.1 aufgeführt. Auf der Grundlage der

Tabelle 4.1: Durchschnittliche chemische Zusammensetzung in Massenprozent, SD ist die
Standardabweichung.

Al1 SD Si SD Fe SD Cu SD
88,3696 0,2553 11,1138 0,2501 0,1777 0,0051 0,0044 0,0030
Mn SD Mg SD Ni SD Ti SD
0,0064 0,0014 0,2405 0,0053 0,0051 0,0016 0,0101 0,0027
Ca SD Ga SD Na SD V SD
0,0038 0,0005 0,0116 0,0004 0,0003 0,0002 0,0046 0,0008
1 Der gemessene Aluminiumgehalt wurde leicht verändert, um einen

Gesamtelementgehalt von 100 % zu erhalten.

Zusammensetzung wurde die theoretische Dichte von 2,654 g/cm3 berechnet [130]. Für

die Dichtebestimmung nach dem archimedischen Prinzip wurden die Proben an der Luft

66
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und unter Wasser gewogen. Die Durchschnittswerte für die Dichte und die Volumenpo-

rosität sind in Tabelle 4.2 aufgeführt. Daraus lässt sich schließen, dass die hergestellten

Proben in Bezug auf ihre relative Dichte und Volumenporosität von hoher Qualität sind.

Tabelle 4.2: Dichte und Volumenporosität gemessen nach dem Archimedes Prinzip, SD ist
die Standardabweichung.

Probenorientierung Dichte SD Volumenporosität SD

(a) 2,652 0,001 0,09 0,049
(b) 2,650 0,002 0,15 0,059
(c) 2,650 0,001 0,15 0,036
(d) 2,651 0,001 0,12 0,045
(e) 2,650 0,001 0,15 0,054

MW 2,651 0,001 0,13 0,053

4.2 Mikrostruktur und Härte der unbehandelten

Proben

4.2.1 Härte

Die Härte in den Randbereichen der nicht wärmebehandelten Proben variiert inner-

halb einer Probe und zeigt sich auch abhängig von der Bauraumorientierung (Tabelle

4.3). Dies lässt sich zum einen durch die unterschiedlichen Prozessparameter zwischen

Randschicht und Kern und zum anderen durch die Stützstrukturanbindung an die Sub-

stratplatte erklären. Durch die geringe Scangeschwindigkeit und Laserleistung wird eine

geringe Oberflächenrauheit erreicht, was allerdings einen negativen Einfluss auf die Mi-

krostruktur und dadurch auf die Härte zeigt. Hinzu kommt, dass die unterschiedlichen

Aufbaurichtungen differenzierte Stützstrukturstrategien erfordern, was wiederum zu un-

terschiedlichen Abkühlgeschwindigkeiten führt. Die unterschiedliche Härte innerhalb ei-

ner Probe deutet auf ein inhomogenes Materialverhalten hin. Bei den Inhomogenitäten
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Tabelle 4.3: Ergebnisse der Härtemessung in HV10, SD ist die Standardabweichung.

Proben-
orientierung

Mess-
bereich

Ober-
flächen-
härte

ohne WB

SD

Ober-
flächen-
härte

mit WB

SD

Kern-
härte
ohne
WB

SD

Kern-
härte
mit
WB

SD

(a) Oberkante 101,7 1,5 124,3 2,5 92,3 2,5 117,3 1,2

Unterkante 90,3 3,5 94,3 4,2 101,3 2,1 115 1,7

(b) Oberkante 105,3 2,1 127,3 1,5 93,3 1,5 102,0 2,6

Unterkante 96,0 1,0 79,0 2,0 109,0 2,6 108,7 2,1

(c) Oberkante 114,7 1,2 116,3 0,6 101,3 1,5 101,3 1,5

Unterkante 85,7 2,5 80,0 0 105,0 1,0 105,0 1,0

(d) Oberkante 115,0 2,6 115,7 0,6 112,3 2,1 113,3 3,1

Unterkante 89,7 2,5 87,3 1,2 107,0 3,0 105,7 1,5

(e) Rechts 103,0 1,0 103,0 1,0 110,7 2,1 115,3 2,5

Links 102,0 2,0 104,3 2,1 107,3 1,5 110,7 4,0

(f) Rechts 107,3 1,2 110,7 1,5 105,7 0,6 106,0 2,0

Links 95,7 3,1 97,3 1,5 111,0 1,7 112,7 0,6

wurden zwei voneinander unabhängige Effekte festgestellt. Die erste Inhomogenität be-

zieht sich auf die großen Differenzen der Härten im unteren Bereich. Hierbei wurden an

der Oberfläche konstant verminderte Härten im Vergleich zur Kernhärte gemessen (Ab-

bildung 4.1). Dies hängt mit der geringeren Energiedissipation aufgrund der Stützstruk-

tur zusammen, was zu einer geringeren Kühlgeschwindigkeit führt. Durch den größeren

Energieeinfluss Richtung Probenkern zeigen sich höhere und stabilere Härtewerte. Die

gemittelten Härten liegen bei ca. 90 HV10 an der Unterkante und 106 HV10 im unteren

Kernbereich. Als zweite Inhomogenität wurde eine mit zunehmender Bauhöhe abfallende

Härte festgestellt. Dieser Abfall ist auf den variierenden Ausscheidungshärtungszustand

zurückzuführen, wobei bei lokaler Betrachtung die Verweilzeiten im Bauraum mit stei-
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gender Höhe abnehmen. Folglich ist mit zunehmender Bauhöhe der Auslagerungsvorgang

weniger weit fortgeschritten, was sich in den gemessenen Härtewerten wiederfindet. Bei

Proben, die entlang der Grundplatte orientiert sind (Probenorientierungen (e) und (f)),

gibt es keine wesentlichen Unterschiede (siehe Tabelle 4.3). Durch die horizontale Lage

der Proben sind die verschiedenen Einflüsse wie Prozessparameter, Stützstruktureinfluss

und Ausscheidungshärtungszustand über die gesamte Probe gleichbleibend.

Abbildung 4.1: Härteverlauf über die Gesamtprobe; Grafik nach [31].

4.2.2 Mikrostrukturuntersuchung

Die Genese der Mikrostruktur während des PBF-LB Prozesses umfasst folgende Schritte:

Die Al-Matrix erstarrt zuerst, anschließend wird das Si aus der Al-Matrix getrieben und

konzentriert sich entlang der Korngrenzen [36]. Mikrostrukturuntersuchungen an unbe-

handelten Proben zeigen eine inhomogene Gefügestruktur entlang der Probe. Eine nä-

here Betrachtung der untersuchten Teilbereiche verdeutlicht diesen Effekt. In Abbildung

4.2 sind vier Teilbereiche einer Probenorientierung (c) Probe exemplarisch dargestellt.

Die zuerst gefertigten Bereiche (Probenunterkante, Bereich 1⃝) zeigen eine vergröberte

Struktur im Vergleich zu den anderen Teilbereichen. Ausgehend von der Schnittstelle
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nach 5 mm (siehe Abbildung 4.2 Bereich 2⃝) bis hin zur Probenoberkante erscheint das

Gefüge nahezu gleichbleibend.

Abbildung 4.2: Lichtmikroskopische Aufnahmen einer Probenorientierung (c) AlSi10Mg Pro-
be; Vergröberte Struktur der Probenunterkante (Bereich 1⃝); Grafik nach [31].

4.2.3 Porositätsverteilung

Zur Untersuchung der Randschichtporosität wurden Schliffbilder mit einer Molybdän-

säureätzung erzeugt. In Abbildung 4.3 sind Randschichtbereiche der Proben mit den Pro-

benorientierungen (a), (c) und (f) dargestellt. Es ist zu beobachten, dass sich die Poren

an der Randkontur bzw. zwischen der Randkontur und dem Kern anhäufen. Es sei noch

erwähnt, dass auf Grund der beschränkten Volumengröße und Winkelkorrektur nicht al-

le vorliegenden Poren sichtbar und damit bewertet werden konnten. Die Anhäufung der

Poren im Randkonturbereich, die sich ca. um 250 µm in den Probenkern erstrecken, er-

gibt sich durch die Kontur-Scan-Strategie und der daraus resultierenden erhöhten Wahr-
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scheinlichkeit für oberflächennahe Porosität [33]. Im Kernbereich der AlSi10Mg-Proben

wird eine regellose Verteilung der Poren festgestellt.

Abbildung 4.3: Lichtmikroskopische Aufnahmen von geätzten Querschliffen der AlSi10Mg
Proben; Unterschiedliche Aufbaurichtungen der Proben mit Darstellung der Randschicht-
poren; Grafik nach [31].

4.3 Einfluss der Wärmebehandlung auf die Härte

Durch die T5-Wärmebehandlung wurde eine Festigkeitserhöhung der AlSi10Mg-Proben

erreicht. In Abbildung 4.4 ist der Härteverlauf einer unbehandelten und einer wärme-

behandelten Probenorientierung (a) Probe dargestellt. Es ist ersichtlich, dass die Wär-

mebehandlung auf die vergröberte Randkontur der Probenunterkante keinen nennens-

werten Einfluss hat. Für die Proben mit der Probenorientierung (c), (d), (e) und (f) ist

der Effekt der Wärmebehandlung über den Gesamtverlauf der Probe gering, es ist eine
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leichte Erhöhung der Härte zu beobachten. Bei stärker angewinkelten bzw. stehenden

Proben (Konf. (a), (b)) ist eine Erhöhung und Angleichung der Härtewerte an den drei

Messstellen gegeben.

Abbildung 4.4: Härteverlauf unbehandelte und wärmebehandelte Probenorientierung (a) Al-
Si10Mg Probe; Grafik nach [31].

4.4 Zug-, Druck- und Torsionsverhalten

In diesem Kapitel wird der Einfluss der Aufbaurichting auf die Zug-, Druck- und Tor-

sionsfestigkeit untersucht. Hierfür wurden AlSi10Mg-Proben der Probenreihen P.9 und

P.10 in fünf bzw. sechs unterschiedlichen Aufbaurichtungen für die Zug-, Druck- und

Torsionsversuche hergestellt. Tabelle 4.4 gibt einen Überblick über die Anzahl der ge-

prüften Proben und Probenorientierungen. Die Nomenklatur entspricht der in Kapitel

3.3 und Kapitel 3.8 beschriebenen Probenorientierungen.
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Tabelle 4.4: Anzahl der Zug-, Druck- und Torsionsproben und ihre Aufbaurichtung.

Probenorientierung Probenanzahl

(a) 5
Zugproben (c) 5

-rund- (d) 5
(e) 5
(f) 5

(a) 5
(g) 5

Zugproben (h) 5
- flach- (i) 5

(c) 5
(e) 5

(a) 8
(b) 7

Druckproben (c) 7
(d) 6
(e) 7

(a) 6
(c) 6

Torsionsproben (d) 6
(e) 6
(f) 6

4.4.1 Zugversuche mit Bestimmung der Querkontraktionszahl

Lokale Härtemessungen ergaben eine Höhenabhängigkeit mit zunehmender Bauhöhe,

was durch den unterschiedlichen Aushärtungszustand resultiert. Das heißt, je größer die

Bauhöhe, desto weniger fortgeschritten ist der Alterungsprozess. Die vorläufigen Härte-

prüfungen zeigten die Tendenz der Homogenisierung durch die Wärmenachbehandlung,

was durch die Zugversuchskennwerte Zugfestigkeit, Streckgrenze, Elastizitätsmodul und

Bruchdehnung bestätigt wurde. Daraus konnte eindeutig gefolgert werden, dass die Här-

te und die Zugfestigkeit miteinander korrelieren und durch die Wahl einer geeigneten

Wärmenachbehandlung an die jeweiligen Bedürfnisse angepasst werden können.
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Tabelle 4.5: Gemittelte Ergebnisse für mechanische Eigenschaften - Zugversuch und Bestim-
mung der Querkontrationszahl, Prüfung nach DIN EN ISO 6892-1: 2020-06, geprüft bei
Raumtemperatur [127], SD ist die Standardabweichung.

Proben- E-Modul Streckgrenze Zugfestigkeit Bruchdehnung Querkontrak-
orient. E [GPa] Rp0,2 [MPa] Rm [MPa] At [%] tionszahl ν [-]

MW SD MW SD MW SD MW SD MW SD

(a) 66,11 1,52 185,87 3,90 344,78 5,95 4,85 0,25 0,39 0,01
(g) 67,91 2,17 188,11 5,11 344,35 6,65 4,55 0,26 0,34 0,02
(h) 68,00 5,12 201,41 7,07 356,62 10,17 4,18 0,20 0,31 0,04
(i) 66,50 0,10 205,69 5,44 348,39 6,40 4,29 0,27 0,39 0,03
(c) 68,43 2,12 190,07 3,98 322,60 3,58 4,41 0,33 0,33 0,05
(e) 66,71 1,64 226,14 8,10 352,05 8,88 5,21 0,48 0,37 0,01

SLM1 64 10 227 11 397 11 6 1 -
Die-cast2 71 172 324 3 -
1 Referenzwerte nach Datenblatt SLM Solution GmbH.
2 Referenzwerte nach Die-cast ASM International (1984).

Für alle Probenreihen sind die Ergebnisse für Elastizitätsmodul, Streckgrenze, Zugfes-

tigkeit, Bruchdehnung und Poissonzahl in Tabelle 4.5 angegeben. Die wärmebehandelten

Proben weisen ein willkürliches Auftreten, bezogen auf den Ort, von Brüchen auf, was

die erwartete homogenisierende Wirkung der Wärmebehandlung auf das Gefüge der aus-

scheidungshärtbaren AlSi10Mg-Legierung zeigt [37]. Ein weiteres Indiz für die Homoge-

nisierung ist der Bruch an verschiedenen Punkten entlang der Prüffläche, Abbildung 4.5.

Wenn eine Probe plastisch verformt wird, nimmt die Anzahl der Versetzungen im Ma-

terial zu und die Probe wird kaltverfestigt. Bei einer Vergrößerung von mehr als 3000x

ist auf jeder Bruchfläche eine Grübchenstruktur zu erkennen, die auf eine duktile Riss-

ausbreitung hindeutet (Abbildung 4.6) [131].

Auf der Bruchfläche wurden auch Poren und gelegentlich nichtmetallische / oxidische

Einschlüsse festgestellt. In Abbildung 4.7 ist die Bruchfläche entlang mehrerer Schmelz-

linien dargestellt. Die Nahaufnahme offenbart Oxideinschlüsse im Inneren der Pore.
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Abbildung 4.5: Bruch an verschiedenen Stellen entlang der Prüffläche; Grafik nach [56].

Abbildung 4.6: Wabenstruktur der Bruchfläche einer AlSi10Mg-Probe, REM Aufnahmen bei
3150x und 8300x Vergrößerung; Grafik nach [56].

4.4.2 Zug- und Druckverhalten

Die Ergebnisse der Zugversuche sind in Tabelle 4.6 aufgeführt. Es ist ersichtlich, dass

die Probenorientierung mit der geringeren Aufbauhöhe, einer Schichtorientierung par-

allel zur Belastungsrichtung und einer Orientierung senkrecht zur Gasströmungsrich-

tung (Probenorientierung (e)) eine hohe Zugfestigkeit und Duktilität aufweist. Eines der

Hauptargumente für die geringere Festigkeit geneigter Probekörper ist, dass die Wahr-
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Abbildung 4.7: REM Aufnahmen der Bruchoberfläche; Bruchfläche entlang von Schmelzlinien
sowie Oxidreste an freigelegter Porenoberfläche; Grafik nach [56].

scheinlichkeit von Unregelmäßigkeiten und Hohlräumen mit zunehmender Anzahl von

Schichten steigt. Dies ist jedoch nicht unbedingt gleichbedeutend mit einem erhöhten

Porositätsgrad, wie in Tabelle 4.2 gezeigt wird. Es hat sich jedoch gezeigt, dass die Ver-

bindungen zwischen einzelnen Laserspuren und Schichten die anisotropen Eigenschaften

verändern [57, 58, 132]. Die Ausrichtung der Schichten, ausgehend von 45◦, führt mit

zunehmendem Azimutwinkel zu geringerer Festigkeit bei geringer Duktilität. Dieses Ver-

halten steht in direktem Zusammenhang mit dem Zusammentreffen der Schichtausrich-

tung mit den maximalen Scherkräften, die in einem Winkel von 45◦ zur Zugbelastung

auftreten und somit das Gleiten und Brechen zwischen benachbarten Schichten fördern.

Die geringste Duktilität wurde für die vertikale Ausrichtung der Schicht in Bezug auf die

Belastungsrichtung festgestellt.

Ein interessantes Phänomen ist die Abweichung zwischen den Probenorientierungen (e)

und (f). Die Streckgrenze liegt bei (e) um 7,11 %, die Zugfestigkeit um 9,23 % und die

Duktilität um 4,4 % niedriger im Vergleich zur Probenorientierung (f). Der Platzbedarf

und die Aufbauhöhe während der Produktion waren gleich, und beide Probenorientie-

rungen hatten den gleichen Ausgangszustand in Bezug auf ihre Belastung gegenüber
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Tabelle 4.6: Gemittelte Ergebnisse für mechanische Eigenschaften - Zugversuch, Prüfung
nach DIN EN ISO 6892-1:2020-06, geprüft bei Raumtemperatur [127], SD ist die Stan-
dardabweichung.

Proben- E-Modul Streckgrenze Zugfestigkeit Bruchdehnung
orientierung E [GPa] Rp0,2 [MPa] Rm [MPa] At [%]

MW SD MW SD MW SD MW SD

(a) 74,8 1,0 205 5 377 5 3,3 0,2
(c) 76,9 3,1 192 8 344 9 5,9 0,9
(d) 78,5 1,5 210 3 349 15 4,4 1,4
(e) 73,5 2,7 225 6 364 5 6,5 0,2
(f) 73,2 3,2 209 9 348 9 5,9 0,7

der Schichtorientierung. Der einzige Unterschied zwischen diesen beiden Probenorien-

tierungen bestand in der Variation der Ausrichtung der Längsachse der Probe in der

XY -Ebene, so dass die Proben mit der Probenorientierung (e) senkrecht zur Gasströ-

mungsrichtung und die Probenorientierung (f) parallel dazu lagen. Diese Abweichungen

können zwei mögliche Ursachen haben. Zum einen ändert sich das angewendete Bestrah-

lungsmuster, das in der Regel an einem definierten Punkt für jeden einzelnen Querschnitt

beginnt und zum anderen bewegt es sich in unterschiedliche Richtungen entlang des zu

bestrahlenden Querschnitts [37]. Dadurch entstehen unterschiedliche Segmentgrößen der

einzelnen Bestrahlungszellen. Weiterhin führen die Inhomogenitäten der Umgebungsbe-

dingungen, die durch die Gasströmung über das Pulverbett verursacht werden, zu Inho-

mogenitäten der Oberflächenbeschaffenheit [64]. Dies wirkt sich auf den nachfolgenden

Wiederbeschichtungs- und Bestrahlungsprozess aus. Die unidirektionale Gasströmung

verursacht nicht nur eine inhomogene Oberflächenbeschaffenheit, sondern auch ein in-

homogenes Temperaturfeld, das zu unterschiedlichen Abkühlungsraten führt [133]. In

Kombination führen diese Effekte zu deutlichen Unterschieden zwischen den Probenori-

entierungen. Vergleicht man die Zugfestigkeitsergebnisse mit den Untersuchungen von

Hitzler et al. [37], mit den Probenreihen P.1 und P.4 (siehe Abbildung 4.8), so liegen die

Ergebnisse in einem ähnlichen Bereich. Alle Fälle zeigen eine tendenzielle Abnahme der
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Streckgrenze und der Zugfestigkeit bei einem Azimutwinkel von 0◦ - 45◦, was auf einen

spröden Scherbruch zwischen aufeinanderfolgenden Schichten hinweist. Die von Hitzler

et al. [37] für die geneigten Proben angegebenen etwas niedrigeren Festigkeitswerte las-

sen sich durch deren vorzeitiges Versagen aufgrund höhenabhängiger Abweichungen im

Ausscheidungshärtungszustand erklären.

Abbildung 4.8: Zusammenfassung der Zugfestigkeitsergebnisse aus Untersuchungen von Hit-
zer et al., Probenreihe P.1 und P.4; Grafik nach [116].

Der in Kapitel 4.4.1 ermittelte niedrigere Elastizitätsmodul ist darauf zurückzuführen,

dass die Proben nicht bearbeitet und die unter der Oberfläche befindlichen Porositäten,

die zwischen der Kontur und dem Kern vorhanden sein können, nicht entfernt wurden,

sondern im gebauten Zustand geprüft wurden.

Die Druckprüfungen ergaben bei allen Probenorientierungen bemerkenswert hohe Stei-

figkeitswerte, die in Tabelle 4.7 dargestellt sind. Aufgrund des willkürlichen Auftretens

von Knicken konnten die Ergebnisse der maximalen Spannung nicht aufgezeichnet werden

und sind daher in dieser Studie nicht enthalten. Die Druckstreckgrenze in den Probenori-

entierungen (a) und (b) weist hohe Werte auf (Abbildung 4.9). Es ist allgemein bekannt,
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dass die Porosität zwar ein großer Schwachpunkt in PBF-LB Bauteilen ist, aber kein

Schlüsselfaktor bei Druckbelastungen darstellt. Dies liegt daran, dass die Art der Belas-

tung dazu neigt, die Poren zu schließen und die defekten Bereiche zu verfestigen, solange

die Porosität minimal ist. Im Gegensatz dazu beginnen sich die Poren bei Zugbelas-

tung auszudehnen, zusammenzuwachsen und sich in Form von Rissen auszubreiten, die

zum Versagen führen. Die Auswertung der erhaltenen Ergebnisse lässt den Schluss zu,

dass der Einfluss der Porosität mit der Ausrichtung der Schicht zur Belastungsrichtung

zusammenhängen könnte. Dies würde bedeuten, dass bei Proben mit einer Schichtorien-

tierung parallel zur Belastungsrichtung der Einfluss der Fehlstellen größer ist und somit

das Gleiten der Schichten gefördert wird als bei Proben mit einer senkrechten Schicht-

orientierung. Dies würde die hohe Druckstreckgrenze der Probenorientierungen (a) und

(b) erklären. Wenn man die Ergebnisse mit der entsprechenden Studie von Aboulkhair

et al. vergleicht, kann man feststellen, dass die Ergebnisse sowohl für Zug, als auch für

Druck der Probenorientierung (a) eine ähnliche Tendenz aufweisen [72].

Tabelle 4.7: Gemittelte Ergebnisse für mechanische Eigenschaften - Druckversuch, geprüft
bei Raumtemperatur [127], SD ist die Standardabweichung.

Probenorientierung E-Modul E [GPa] Druckstreckgrenze Rdp [MPa]

MW SD MW SD

(a) 79,1 0,5 300 9
(b) 79,8 1,1 280 13
(c) 77,8 1,7 243 8
(d) 73,5 2,4 218 9
(e) 74,2 2,2 227 14

Das Spannungs-Dehnungs-Diagramm (Zug/Druck) für die verschiedenen Probenorientie-

rungen ist in Abbildung 4.9 dargestellt. Es ist zu erkennen, dass die Tendenz des Druck-

und Zug-Elastizitätsmoduls bei allen Probenorientierungen die gleiche ist. Hinsichtlich

der Fließgrenze liegen die Ergebnisse sowohl für die Zug- als auch für die Druckstreck-

grenze für die Probenorientierungen (c), (d) und (e) in einem ähnlichen Bereich. Die von
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Hitzler et al. geprüften längeren Druckproben weisen einen um 5 - 8 % höheren Dru-

ckelastizitätsmodul auf [134]. Aufgrund des größeren Verhältnisses von Breite zu Länge

(1:5) ist die einachsige Lastkomponente größer, was zu genaueren Ergebnissen führt. Der

Hauptnachteil dieser Proben war jedoch ihre Neigung zum Knicken, und keine der in

[134] geprüften Proben konnte bis zum Versagen geprüft werden. Daher konnten keine

Daten für die Druckfestigkeit gesammelt werden. Das in dieser Studie verwendete Ver-

hältnis von Breite zu Länge (1:3) neigte ebenfalls zum Knicken, so dass keine Daten zur

Druckfestigkeit gewonnen werden konnten. Für die Bestimmung der Druckfestigkeit wird

in der Regel ein Verhältnis von Breite zu Länge von 1:2 empfohlen, um sicherzustellen,

dass kein Knicken auftritt.

Abbildung 4.9: Zug- und Druckbelastung, Spannungs-Dehnungs-Diagramm; Grafik nach
[116].

Im gebauten Zustand wird das Gefüge durch eine feine zelluläre Struktur bestimmt, die

aus übersättigten α-Al-Körnern und einem Verbundnetz der eutektischen Si-Phasen be-

steht [135]. Die Verbindungsbereiche zwischen benachbarten Scanspuren, einschließlich
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der Schmelzbadgrenze und der wärmebeeinflussten Zone der zuvor hergestellten Spur

oder Schicht, weisen ein gröberes Gefüge auf, was sowohl α-Al-Kristalle als auch Si-

Partikel betrifft [132]. Messungen haben bestätigt, dass diese Bereiche eine geringere

Härte aufweisen, und vorläufige statische einachsigen Materialtests haben ergeben, dass

diese Bereiche einen spröden Scherbruch begünstigen, was zu einem Abfall der Streck-

grenze bei 45◦ Azimutwinkel und einer Verringerung der Bruchdehnung von 0◦ bis 90◦

Azimutwinkel führt (Abbildung 4.10) [37, 71, 134]. Es ist zu beachten, dass aufgrund der

Drehung des Scan-Track-Musters nach jeder Schicht der erwähnte Effekt dieser Zonen

bei der repetitiven Schichtung viel deutlicher zu Tage tritt. Abgesehen von der in der

Schichtung begründeten makroskopischen Anisotropie und den sich daraus ergebenden

Schwierigkeiten sind die für PBF-LB gefertigtes AlSi erzielten statischen mechanischen

Eigenschaften ihren gegossenen Pendants überlegen. Dies beruht auf der schnellen Ab-

kühlung der Schmelze zu einem Feststoff, der eine feine zelluläre Struktur bildet, gefolgt

von der schnellen Abschreckung des erstarrten Materials von der Erstarrungstemperatur

auf die Prozessvorwärmtemperatur. Diese hohen Abschreckgeschwindigkeiten können in

Wärmebehandlungen nicht realisiert werden, was zu einem Maximum an gelösten Legie-

rungselementen in den übersättigten α-Al-Kristallen führt [70]. Dies wiederum begüns-

tigt die Mischkristallhärtung, vor allem aber die mögliche Ausscheidungshärtung dieser

Legierungen, wobei die künstliche Alterung des gerade erstarrten und abgeschreckten

Materials sofort während des Prozesses beginnt, da die üblichen Prozesstemperaturen

von etwa 200 ◦C im Bereich der Alterungstemperaturen von Al-Si-Mg-Legierungen liegen.

Eine sofortige Warmaushärtung hat den zusätzlichen Vorteil, dass die Stöchiometrie der

gebildeten MgSi Cluster die Wirksamkeit der Ausscheidungshärtung erhöht, ein Effekt,

der von Wärmebehandlungen mit direkter Alterung in gegossenem Al-Si-Mg bekannt ist

[38, 68, 136].
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Abbildung 4.10: REM-Aufnahme der Bruchfläche einer Konfig. (c) Probe; Grafik nach [116].

4.4.3 Zug- und Torsionsverhalten

Die Schubmodulergebnisse sind einmal über die Regressionsgerade auf Basis der Win-

kelergebnisse aus der Torsionsmaschine und einmal über die Datenpunkte aus der DMS-

Auswertung angegeben, Tabelle 4.8. Eine weitere wichtige Materialeigenschaft ist die

Torsionsfestigkeit. Diese beschreibt die Torsionsspannung, bei der das Material versagt.

Dabei ist das Torsionsmoment das maximal wirkende Torsionsmoment. Die Torsionsfließ-

grenze beschreibt den Übergang zwischen elastischer und plastischer Verformung. Das

Torsionsmoment ist hier das wirksame Torsionsmoment beim Übergang von elastisch zu

plastisch, die Torsionsfestigkeit und die Torsionsfließgrenze sind in Tabelle 4.9 angege-

ben. Je höher der Schubmodul ist, desto höher ist der Widerstand des Materials gegen

seine elastische Verformung und desto steifer ist das Material. Die Schubmodulwerte der
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Tabelle 4.8: Gemittelte Ergebnisse für mechanische Eigenschaften, Schubmodulergebnisse
über die Regressionsgerade und über die Dehnungsmessstreifen (DMS-Auswertung).

Proben- Regressionsgerade (DMS-Auswertung)
orientierung Schubmodul Schubmodul

[GPa] [GPa]

MW SD MW SD

(a) 23,615 0,455 23,927 0,871
(c) 20,239 0,486 19,627 0,526
(d) 21,882 0,613 22,098 1,182
(e) 22,254 0,703 22,484 1,298
(f) 20,294 1,357 20,407 1,839

Tabelle 4.9: Gemittelte Ergebnisse für mechanische Eigenschaften, Torsionsfestigkeit und
Torsionsfließgrenze.

Proben- Torsionsfließgrenze Torsionsfestigkeit
orientierung [GPa] [GPa]

MW SD MW SD

(a) 153 6,12 308 11,12
(c) 121 2,44 268 6,00
(d) 138 4,72 286 1,182
(e) 139 5,70 283 16,70
(f) 112 16,86 255 10,70

Regressionsgeraden und die aus den Dehnungsmessstreifen resultierenden Schubmodul-

werte sind vergleichbar. Die Probenorientierung (a) hat den höchsten Schubmodul, die

höchste Torsionsfestigkeit und die höchste Torsionsfließgrenze, weil hier der Aufbau der

Schichten für diese Art der Belastung günstiger ist. Im Gegensatz dazu hat die Proben-

orientierung (f) einen ähnlichen Schubmodul wie die Probenorientierung (a), aber die

niedrigste Torsionsfestigkeit und eine niedrige Torsionsfließgrenze. Mögliche Ursachen

könnten Materialeinschlüsse, Poren oder Delaminationen sein. Dennoch können Schluss-

folgerungen über die Beziehung zwischen Materialeigenschaften und Druckrichtungen

gezogen werden.

Auf der Grundlage der in Kapitel 4.4.2 durchgeführten Studie zur Zugbelastung ist es
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möglich, Beziehungen zwischen den Materialeigenschaften von Zug- und Torsionsbelas-

tung des additiv gefertigten Materials herzustellen. Die Beziehungen zwischen der Torsi-

onsstreckgrenze τF und der Zugstreckgrenze Rp0,2 sowie zwischen der Torsionsfestigkeit

τM und der Zugfestigkeit Rm sind in Tabelle 4.10 angegeben. Das Verhältnis zwischen der

Tabelle 4.10: Gemittelte Ergebnisse von Torsionsfließgrenze, Streckgrenze, Torsionsfestigkeit
und Zugfestigkeit sowie deren Verhältnis.

Probenorientierung τF Rp0,2 τF τM Rm τM
[MPa] [MPa] Rp0,2 [MPa] [MPa] Rm

(a) 153 205 0.75 308 377 0.82
(c) 121 192 0.63 268 344 0.78
(d) 138 210 0.66 286 349 0.82
(e) 139 225 0.62 283 364 0.78
(f) 112 209 0.53 255 348 0.73

MW der Verhältnisse 0,64 0,79

Torsionsstreckgrenze und der Zugstreckgrenze wird durch einen durchschnittlichen Kor-

relationsfaktor von 0,64 beschrieben. Das Verhältnis zwischen der Torsionsfestigkeit und

der Zugfestigkeit wird durch einen durchschnittlichen Korrelationsfaktor von 0,79 aus-

gedrückt. Betrachtet man diese Zusammenhänge nach den Schubspannungshypothesen

nach Tresca (Korrelationsfaktor 1/2) und nach von Mises (Korrelationsfaktor von 1/(3)0,5

= 0,577), so liegt der Fehlerprozentsatz bei der Streckgrenze zwischen 10,9 - 28 % und für

die Bruchgrenze zwischen 36,9 - 58 % [126]. Eine entscheidende Frage im Zusammenhang

mit der additiven Fertigung ist die Gültigkeit klassischer Materialmodelle, die von gängi-

gen Materialien bekannt sind. Im Rahmen der elasto-plastischen Werkstoffmodellierung

ist die Fließbedingung ein wichtiger Bestandteil des plastischen Werkstoffgesetzes. Im

Falle der klassischen volldichten metallischen Werkstoffe sind die Fließbedingungen nach

Tresca oder von Mises weit verbreitet. Um eine erste Vorstellung davon zu bekommen, ob

diese klassischen Gesetze potenziell auf additiv gefertigte Materialien anwendbar sind,

kann das Verhältnis zwischen der Torsions- und der Zugfließspannung verwendet wer-

den. In gleicher Weise kann dieses Konzept auf eine Versagensfläche ausgedehnt und die
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entsprechenden Verhältnisse können bewertet werden. Wie oben festgestellt, besteht ein

erheblicher Unterschied zwischen den theoretischen Verhältnissen, d. h. Tresca oder von

Mises, und den experimentellen Werten. Daraus lässt sich ableiten, dass die Anwendung

der klassischen Fließbedingungen fragwürdig ist und künftige Forschungen darauf ge-

richtet sein müssen, geeignete Materialgesetze für den elastisch-plastischen Bereich zu

finden.

4.5 Schwingfestigkeitsverhalten

Nachfolgend werden die Ergebnisse der Untersuchungen, welche vor den Schwingfestig-

keitsversuchen gemacht wurden, die Ergebnisse der Schwingfestigkeitsversuche und die

Bruchbildanalyse vorgestellt.

4.5.1 Ergebnisse der Rauheitsmessungen

Abbildung 4.11 zeigt die resultierenden Mittelwerte der Messgrößen und die Standard-

abweichungen. Es ist zu erkennen, dass die Probenreihe P.1 den höchsten Rz-Wert auf-

weist. Es zeigt sich auch, dass alle Nachbehandlungen einen positiven Einfluss auf die

Oberflächenrauheit haben. Es konnte festgestellt werden, dass die unbehandelten Pro-

ben die größten Mittelwerte und Standardabweichungen für Rz und Rmax aufzeigen.

Diese Werte gaben jedoch keinen Aufschluss über die Homogenität des Rauheitsprofils.

Zu diesem Zweck wurden die Werte für Rmax und Rz in Relation gesetzt und sind in

Tabelle 4.11 dargestellt. Große Werte deuten auf starke Erhebungen oder Vertiefungen

in einem ansonsten homogenen Oberflächenrauheitsprofil hin. Bei den gleitgeschliffenen

Proben ergaben sich bei diesen Untersuchungen das höchste Verhältnis, während die

T5-behandelten und kugelgestrahlten Proben die niedrigsten Werte zeigten.
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Abbildung 4.11: Resultierende Mittelwerte der Messgrößen Rz und Rmax und die Standard-
abweichungen der Probenreihen P.1 - P.8.

Tabelle 4.11: Verhältnis der Rauheitsmesswerte Rmax und Rz.

Probenreihe Verhältnis Rmax/Rz

P.1 1,21
P.2 1,20
P.3 1,25
P.4 1,23
P.5 1,18
P.6 1,19
P.7 1,14
P.8 1,44

4.5.2 Ergebnisse der Eigenspannungsmessungen

Die Eigenspannungen wurden zweimal an drei zufällig ausgewählten Proben pro Reihe

bestimmt, einmal vor Beginn der Ermüdungsversuche und einmal nach einer vordefi-

nierten Anzahl von Schwingungszyklen (10 % vom maximalen Schwingspielzahl), um

den Einfluss der zyklischen Belastung auf die Eigenspannungen der Probe zu ermitteln,

die Abbruch-Schwingspielzahlen sind in Anhang A gelistet. Die ermittelten Eigenspan-
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nungen und die entsprechenden Standardabweichungen dieser Proben sind in Tabelle

4.12 aufgeführt. Positive Werte beziehen sich auf Zugeigenspannungen, während nega-

tive Werte auf Druckeigenspannungen hinweisen. Die Probenserie P.1 wies die höchste

Tabelle 4.12: Eigenspannung in Probenlängsrichtung der Probenreihen vor der Schwingfes-
tigkeitsuntersuchung und nach 10 % der Schwingspielzahl.

Probenreihe Eigenspannungen SD Eigenspannungen SD
(vorher) [MPa] (nachher) [MPa]

P.1 42,3 11,4 21,3 8,1
P.2 -101,5 3,7 -14,4 2,9
P.3 17,1 4,8 3,5 3,3
P.4 10,7 4,3 5,2 4,6
P.5 -58,5 2,5 -14,9 1,5
P.6 -57,5 2,6 -29,8 1,8
P.7 -57,9 2,6 -15,7 3,1
P.8 -93,5 2,9 -76,1 3,2

Streuung auf, was zum Teil mit ihrer rauen Oberfläche und deren Auswirkungen auf den

verwendeten Messansatz zusammenhing. Bei allen anderen Probenreihen lag die Stan-

dardabweichung in einem akzeptablen Bereich. Die Zugeigenspannungen wurden durch

die mechanische Bearbeitung teilweise abgebaut, wie aus den Ergebnissen der Probenrei-

he P.3 ersichtlich ist. Die thermische Nachbehandlung reduzierte das Niveau der Zugei-

genspannungen weiter, wie aus den Ergebnissen der T5-wärmebehandelten Probenreihe

P.4 ersichtlich ist. Es fällt auf, dass in der Probenreihe P.2, die vor dem Kugelstrahlen

laserpoliert wurde, höhere Druckeigenspannungen vorhanden waren als in den anderen

kugelgestrahlten Probenreihen. Dies deutet darauf hin, dass die Zugeigenspannungen

während des Aufschmelzens der Oberflächenschicht durch das Laserpolieren stärker ab-

gebaut worden sind als während der mechanische Bearbeitung oder der mechanischen

Bearbeitung und T5-Wärmebehandlung der Proben. Die Probenreihe P.8 wies ebenfalls

ein hohes Maß an Druckeigenspannungen auf.

Die Zugeigenspannungen der unbehandelten Probenreihe P.1 sind auf den hohen Ab-

kühlungsgeschwindigkeit bei der additiven Fertigung zurückzuführen. Der Grund für die
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größte aller Standardabweichungen ist die sehr raue Oberfläche, da keine Nachbehand-

lung durchgeführt wurde. So war der Abstand der Sonde zur Probe nicht immer identisch,

je nachdem, in welchem Winkel die Sonde zur Probe stand. Wie aus den Ergebnissen

früherer Studien [83, 84] zu erwarten ist, verursacht das Kugelstrahlen Druckeigenspan-

nungen in der Probe. Vergleicht man die Probenreihen P.5 bis P.7 miteinander, so zeigt

sich, dass es keinen signifikanten Unterschied macht, ob die Probe direkt nach der Bear-

beitung kugelgestrahlt wurde (P.5), ob sie direkt nach der Bearbeitung mit einer höhe-

ren Intensität gestrahlt wurde (P.6) oder ob nach der Bearbeitung eine T5-Behandlung

durchgeführt und anschließend gestrahlt wurde (P.7).

Abbildung 4.12 zeigt die Eigenspannung vor und nach 10 % der Schwingspielzahl. Im

Allgemeinen ist zu erkennen, dass sowohl die Druck- als auch die Zugeigenspannungen

durch das Zyklieren verringert wurden. Alle Proben weisen nach 10 % der Schwingspiel-

zahl geringere Eigenspannungen auf.

Bei den meisten Versuchsreihen zeigten die Proben, die der geringsten Belastung ausge-

setzt waren, die geringste Veränderung der Eigenspannungsamplituden. Diese Tendenz

konnte jedoch für die Probenreihen P.3 und P.4 nicht bestätigt werden. Trotz der ge-

ringeren Belastung veränderten sich die Eigenspannungen der Probe P.3a stärker als

die der Probe P.3b. Dies könnte jedoch auf die Eigenspannungen im Ausgangszustand

zurückzuführen sein, die größer waren und daher stärker abgebaut wurden.

4.5.3 Ergebnisse der Mikrostrukturuntersuchungen

Abbildung 4.13 links zeigt die Schweißspuren im Querschnitt einer Probe der Proben-

reihe P.4. Hier sind drei verschiedene Ausrichtungen mit gleichmäßigem Winkelunter-

schied zu erkennen, da der Schnitt Bereiche aus drei Stufen des Fertigungsprozesses

zeigt. Die Winkel zwischen den erkennbaren Bahnen entsprechen den Schraffurwinkeln

des Lasers während des Aufbaus. Dieses Schmelzbadmuster ist ein typisches Merkmal,

das auf Schliffbildern von selektiv lasergeschmolzenem AlSi10Mg zu sehen ist [67]. Au-
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Abbildung 4.12: Vergleich der Eigenspannungen zu Beginn der Schwingfestigkeitsuntersu-
chung und nach 10 % der Schwingspielzahl.

ßerdem waren einige Poren sichtbar. Die meisten von ihnen haben einen Durchmesser

von <10 µm, vereinzelt treten aber auch größere Poren auf. Der Durchmesser der größten

Pore in dieser Abbildung beträgt etwa 70 µm. Die Form der Poren variiert von kreisför-

mig bis unregelmäßig. Abbildung 4.13 rechts zeigt den Längsschnitt der gleichen Probe.

Die sichtbare Schuppenstruktur ist typisch für diese Betrachtungsrichtung. Die Merk-

male des Längs- oder Querschnitts im Inneren der Proben weisen keine nennenswerten

Unterschiede zwischen den verschiedenen Probenreihen auf. Dies gilt sowohl für die un-

behandelten als auch für die behandelten Proben. Deutliche Unterschiede sind jedoch im

oberflächennahen Bereich zu erkennen, weshalb dieser Bereich im Folgenden ausführli-

cher behandelt wird. Der Randbereich der Probenserie P.2, die zunächst laserpoliert und

dann kugelgestrahlt wurde, kann in drei Bereiche unterteilt werden und ist in Abbildung

4.14 dargestellt. Die äußerste Schicht der Oberfläche ist etwa 150 µm stark und durch die

Kugelstrahlbehandlung leicht plastisch verformt. Das Gefüge ist feinkörnig, was auf einen

hohen Abkühlungsgradienten während des Laserpolierens hindeutet. Die nächste ausge-
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Abbildung 4.13: Schliffbild einer Probe der Probenreihe P.4 im Quer- (links) und Längs-
schnitt (recht).

prägte Schicht bginnt 150 µm unter der Oberfläche und ist etwa 200 µm stark. Zahlreiche

kreisförmige Gasporen unterschiedlicher Größe sind in dieser Schicht gleichmäßig verteilt.

Das Mikrogefüge ist grobkörniger, was auf einen geringeren Abkühlungsgeschwindigkeit

hindeutet. Der innerste Bereich beginnt etwa 350 µm unter der Oberfläche und war noch

nicht geschmolzen, er blieb also in seinem vorherigen Zustand. Der Rand der bearbei-

teten Probenserie P.3 und der Rand der anschließend T5-behandelten Probenserie P.4

weisen eine weitgehend glatte Drehfläche auf.

Wird eine Kugelstrahl-Nachbehandlung nach der Bearbeitung durchgeführt, zeigt sich

ihr Einfluss in Form von wellenförmigen plastischen Verformungen der Oberfläche. Ver-

gleicht man die Probenreihen P.5 bis P.7 miteinander, so macht es keinen signifikanten

Unterschied, ob die Proben direkt nach der mechanischen Bearbeitung kugelgestrahlt

wurden (P.5) oder ob nach der mechanischen Bearbeitung eine T5-Behandlung durch-

geführt und anschließend gestrahlt wurde (P.7). Beide Proben zeigen leichte plastische

Verformungen der Oberfläche (Abbildung 4.15 links). Wurde jedoch direkt nach der

mechanischen Bearbeitung (P.6) mit einer höheren Intensität gestrahlt, so sind die plas-

tischen Verformungen der Oberfläche stärker (Abbildung 4.15 mitte). Die Probenreihe

P.8, die zunächst geschlichtet und anschließend gleitgeschliffen wurde, weist eine homo-

gene und glatte Oberfläche auf, wie in Abbildung 4.15 rechts dargestellt. Allerdings gibt
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Abbildung 4.14: Schliffbild einer Probe der Probenreihe P.2 im Längsschnitt, Oberflächen-
nahe (≈ 150 µm unter der Oberfläche) Porosität.

es entlang der gesamten Probe taschenartige Vertiefungen. Dies deutet darauf hin, dass

die Hohlräume nicht geschlossen sind, wie es beim Schlichten der Fall war, sondern dass

das aufgeworfene Material lediglich durch Abrieb entfernt wurde.

Abbildung 4.15: Schliffbild einer Probe der Probenreihe P.7 (links), P.6 (mitte) und P.8
(rechts) im Längsschnitt.

Abbildung 4.16 links zeigt das Mikrogefüge einer Probe der Probenreihe P.5 im Quer-

schnitt. Es sind die einzelnen α-Al-Körner und das umgebende Eutektikum aus Alumini-
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um und Silizium zu erkennen [4, 75]. Das Mikrogefüge konnte in drei Bereiche unterteilt

werden. Der innere Teil des früheren Schmelzbades weist eine feine Struktur mit gleich-

achsigen Körnern auf. Im Randbereich des Schmelzbades ist das Gefüge gröber und die

Körner erscheinen länglich [137, 138]. Der dritte Bereich stellt die wärmebeeinflusste Zone

des bereits erstarrten Materials der tiefer liegenden Aufbauschicht dar. Die Schmelzwär-

me führte in diesen Bereichen zu einer leichten Vergröberung des Gefüges.

Im Längsschnitt derselben P.5-Probe (siehe Abbildung 4.16 rechts) ist neben den Gren-

zen des schuppenartigen Gefüges auch eine deutliche Ausrichtung der Körner zu erken-

nen. Die Längsachsen der Körner innerhalb eines Schmelzbades zeigen in Richtung des

Auftreffpunktes des Lasers, von dem aus sich die Schmelzwärme radial in das Material

ausbreitete.

Diese Merkmale bestätigten die Erkenntnisse von Aboulkhair et al., dass die Längsachse

der Körner entlang des Temperaturgradienten lag [7]. Ihre Klassifizierung des Gefüges

in drei Zonen wurde ebenfalls bestätigt.

Um den Einfluss der T5-Wärmebehandlung zu untersuchen, wurden die Schliffbilder

der Probenreihe P.7 untersucht. Im Vergleich zur Probenreihe P.5 waren jedoch keine

Unterschiede zu erkennen.

Abbildung 4.16: Schliffbild einer Probe der Probenreihe P.5 in Quer- (links) und im Längs-
schnitt (rechts).
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4.5.4 Darstellung und Vergleich der Wöhlerlinien

Abbildung 4.17 zeigt einen Vergleich der 50 %-Wöhlerlinien aller acht Probenreihen. Es

wird hier also nur die Lage und die Steigung der Wöhlerlinien verglichen, nicht aber

die Streuung der 10 %- und 90 %-Wöhlerlinien der einzelnen Probenreihen. Dies werden

dann für jede Probenserie separat durchgeführt, wobei auch die Ursachen für die Lage

und Steigung der Wöhlerlinien näher erläutert wird.

Abbildung 4.17: Gegenüberstellung der 50 %-Wöhlerlinien der Probenreihen P.1 - P.8.

Es zeigte sich, dass die unbehandelte Probenreihe P.1 mit deutlichem Abstand die nied-

rigsten Lastamplituden von 50 - 70 MPa ertragen. Durch die Bearbeitung der Proben-

reihe P.3 konnten die ertragbaren Lastamplituden auf 70 - 90 MPa erhöht werden, ohne

dass es zu einem früheren oder späteren Versagen der Proben kommt. Die Steigung der
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Wöhlerlinien war ähnlich. Eine anschließende T5-Wärmebehandlung der Probenreihe P.4

ermöglicht eine Verschiebung der Wählerlinie zu größeren Schwingungszahlen bei glei-

chen Lastamplituden. Dies geschieht vor allem bei der niedrigeren Laststufe von 70 MPa,

wodurch sich auch die Steigung der Wöhlerlinie verändert. Dies entspricht der Erwartung

aus verschiedenen Studien. Rosenthal et al. und Takata et al. zeigten die Verbesserung

der mechanischen Eigenschaften durch Wärmebehandlung der Proben im T5-Verfahren,

während Zhang et al. den Zusammenhang zwischen Streckgrenze und Ermüdungslebens-

dauer aufzeigten [49, 78, 79]. Wurden die Proben einer komplexeren Nachbehandlung

unterzogen, bei der Druckeigenspannungen eingebracht wurden, konnten die Wöhlerli-

nien noch weiter zu höheren Belastungsstufen verschoben werden. Auch bei den beiden

Probenreihen P.5 und P.7, die mit geringer Intensität kugelgestrahlt wurden, zeigte sich,

dass sich die vorangegangene T5-Wärmebehandlung positiv auf die erreichbare Schwin-

gungszahl und auf die Steigung der Wöhlerlinie der Probenreihe P.7 auswirkt. Erst eine

höhere Intensität des Kugelstrahlens führt zu einer noch geringeren Neigung und damit

zu höheren Schwingungszahlen bei geringeren Lastamplituden, wie die Wöhlerlinie der

Probenreihe P.6 zeigt. Die Proben der Reihe P.2 konnten nur mit den geringsten Lastam-

plituden unter allen kugelgestrahlten Probenreihen beansprucht werden. Ihre Wöhlerkur-

ve weist jedoch einen ähnlich flachen Verlauf auf wie die der Probenreihe P.6. Generell

ist anzumerken, dass die Nachbearbeitung durch Kugelstrahlen einen deutlich positiven

Einfluss auf das Ermüdungsverhalten der Proben hat [81]. Die Proben der Probenrei-

he P.8 konnten ebenfalls mit hohen Belastungen von 85 - 95 MPa belastet werden, die

Wöhlerlinie hat jedoch eine große Steigung.

4.5.5 Diskussion zu den Wöhlerlinien

Zunächst wurden für die einzelnen Probenreihen die daraus resultierenden Änderungen

der Probeneigenschaften und deren Auswirkung auf das Ergebnis der Ermüdungsversu-

che dargestellt und diskutiert. Dazu wurden die Wöhlerlinien graphisch dargestellt und
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die relevanten Parameter k und C für die bestimmende Gleichung angegeben. Weiterhin

wurde der Streubereich TN angegeben.

Das Versagen der unbehandelten Proben (siehe Abbildung 4.18) im Intervall der Zeit-

festigkeit tritt bei Spannungsamplituden von 50 MPa - 70 MPa auf. Die vergleichsweise

geringe Belastungsgrenze ist auf die hohe Oberflächenrauheit und die daraus resultieren-

de, hohe Anzahl von Rissursprüngen zurückzuführen. Des Weiteren treten in den Proben

Zugeigenspannungen auf, welche sich im Versuch mit der Prüflast aufaddieren und somit

den Betrag der ertragbaren Spannungsamplituden reduzieren. Durch die Vielzahl der

Rissursprünge spielt die Größe der Rissursprünge nur eine untergeordnete Rolle für den

Zeitpunkt des Bruchs. Entsprechend ist das Band, das die Linien für die 10 %- und die

90 %-Ausfallwahrscheinlichkeit aufspannt, schmal.

Die Probe P.2h überschritt die definierte Grenze für Durchläufer von 4×106 Schwingspie-

len und wurde daher nicht zur Berechnung der in Abbildung 4.19 dargestellten Wöhler-

linie einbezogen. Die Oberflächenrauheit dieser Probenreihe bewegt sich, trotz fehlender

mechanischer Behandlung, durch Laserpolieren und anschließendem Kugelstrahlen mit

einer geringen Intensität im gleichen Bereich wie die beiden anderen kugelgestrahlten

Probenreihen P.5 und P.7.

Die durch das Verfestigungsstrahlen eingebrachten Druckeigenspannungen waren bei al-

len Probenreihen am höchsten. Diese beiden Eigenschaften erwiesen sich im Vergleich zu

den unbehandelten Proben der Probenreihe P.1 als wirksam und erhöhten die Lastam-

plituden auf 80 MPa - 90 MPa deutlich. Eine hohe Anzahl von Gasporen unterhalb der

Oberfläche war jedoch für eine Verringerung der tragenden Querschnittsfläche verant-

wortlich, weshalb jede Belastungsstufe wie eine höhere Belastungsstufe wirkt und im Ge-

gensatz zu den anderen kugelgestrahlten Proben eine Belastungsamplitude von 95 MPa

nicht sinnvoll war.

Die Probenreihe P.3 weist die geringste Oberflächenrauheit und eine geringe Zugeigen-

spannung auf. Im Vergleich zur unbehandelten Probenreihe P.1 konnten die Lastampli-

tuden aufgrund der deutlich besseren Oberflächenqualität auf 70 MPa - 90 MPa erhöht
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Abbildung 4.18: Wöhlerlinien (10 %, 50 %, 90 %) unter Angabe der Parameter für die Pro-
benreihe P.1.

werden, ohne dass es zu einem früheren Versagen der Proben kommt, wie in Abbildung

4.20 zu sehen ist.

Im Vergleich zu den Wöhlerlinien der Probenreihe P.3 weisen die Wöhlerlinien der Pro-

benreihe P.4 aufgrund der anschließenden T5-Wärmebehandlung eine noch geringere

Streuung auf, wie in Abbildung 4.21 zu erkennen ist. Die Zugeigenspannungen wurden

durch die T5-Wärmebehandlung im Vergleich zur Probenreihe P.3 weiter reduziert. Die

Oberflächenrauhigkeit war im Vergleich zur Probenreihe P.3 leicht erhöht.

Die Probe P.5g erreicht bei einer Belastung von 95 MPa eine Schwingspielzahl von

844.198. Dies ist auf das seltene Auftreten von Fehlern im Randbereich zurückzuführen.

Die Probe P.5i erreicht bei einer Belastung von 80 MPa 4 × 106 Zyklen und wird da-
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Abbildung 4.19: Wöhlerlinien (10 %, 50 %, 90 %) unter Angabe der Parameter für die Pro-
benreihe P.2.

mit als Durchläufer eingestuft. Aus den vorgenannten Gründen waren die Proben nicht

repräsentativ für das Verhalten mit dieser Oberflächenbehandlung im Zeitfestigkeitsbe-

reich und wurden bei der weiteren Auswertung nicht berücksichtigt. Die Wöhlerlinien

der Probenreihe P.5 sind in Abbildung 4.22 dargestellt.

Die Versagenslastamplitude für den Zeitfestigkeitsbereich der geschlichteten und mit

geringer Intensität kugelgestrahlten Proben liegen im Bereich von 80 MPa - 95 MPa.

Die hohen möglichen Belastungen im Zeitfestigkeitsbereich konnten auf die durch den

Strahlprozess eingebrachten Druckspannungen und eine im Vergleich zum Originalzu-

stand deutlich verringerte Oberflächenrauheit zurückgeführt werden. Diese Ergebnisse

stehen im Einklang mit sandgestrahlten Proben, die von Avanzini et al. analysiert wur-



4.5 Schwingfestigkeitsverhalten 98

Abbildung 4.20: Wöhlerlinien (10 %, 50 %, 90 %) unter Angabe der Parameter für die Pro-
benreihe P.3.

den [86]. Auffällig war die große Streuung dieser Probenreihe.

Die Probe P.6a erreicht eine Schwingungszahl von 4 × 106, wird daher als Durchläufer

bewertet und bei der Darstellung der Wöhlerlinie (Abbildung 4.23) nicht berücksich-

tigt. Trotz höherer Rauheitswerte lag die Wöhlerlinie oberhalb der Wöhlerlinie der mit

geringer Intensität gestrahlten Proben und deckt den Spannungsamplitudenbereich von

80 MPa bis 95 MPa ab. Außerdem zeigen die Versuche ein deutlich schmaleres Streu-

band als die Proben der Probenreihe P.5. Eine Erklärung für die verbesserten Ergeb-

nisse lieferten die eingebrachten Druckeigenspannungen. Obwohl die Messergebnisse im

Oberflächenbereich ähnliche Werte zeigen, reichen die Druckeigenspannungen bei höhe-

ren Strahlintensitäten typischerweise weiter in die Tiefe.
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Abbildung 4.21: Wöhlerlinien (10 %, 50 %, 90 %) unter Angabe der Parameter für die Pro-
benreihe P.4.

Bei der Belastungsstufe von 80 MPa erreichen die Proben P.7a und P.7i jeweils eine

Schwingspielzahl von mehr als 4 × 106 und werden damit als Durchläufer bewertet. Die

zusätzliche T5-Wärmebehandlung zeigt im Vergleich zur Probenreihe P.5 keine deutli-

chen Auswirkungen auf die Eigenspannungen und die Rauheit. Dennoch ist eine Verschie-

bung der Wöhlerlinie zu höheren Schwingspielen bei gleichen Belastungen im Bereich von

80 MPa bis 95 MPa zu erkennen. Dies ist auf den Effekt der Siliziumausscheidung infolge

des T5-Prozesses zurückzuführen. Außerdem konnte eine geringere Streuung beobachtet

werden. Die entsprechende Wöhlerlinie ist in Abbildung 4.24 dargestellt.

Die Probe P.8h erreicht bei einer Lastamplitude von 85 MPa eine Schwingungszahl von

mehr als 4 × 106 und wird damit als Durchläufer bewertet. Die anderen, im Bereich von
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Abbildung 4.22: Wöhlerlinien (10 %, 50 %, 90 %) unter Angabe der Parameter für die Pro-
benreihe P.5.

85 MPa bis 95 MPa geprüften Proben, zeigen eine Verbesserung der Lage der Wöhlerlinie.

Dies ist auf die aufgebrachten Druckspannungen und die Verringerung von Oberflächen-

fehlern zurückzuführen. Allerdings ist das Streuband dieser Oberflächenbehandlung sehr

breit, wie in Abbildung 4.25 zu sehen ist. Erklärungen hierfür liefern die REM-Bilder.

Bei drei der acht gültigen Proben sind hier Materialbereiche geringerer Dichte, die für

Oxideinschlüsse sprechen, als Ursprung von Rissen zu finden. Außerdem weisen die an-

sonsten sehr glatte Oberfläche teilweise sehr tiefe Täler auf. Je nach Form wirken an

diesen Stellen unterschiedlich große Kerbspannungen, die zu einem streuenden Versagen

der Proben führen.

Bei den Versuchsreihen mit geringer Streuung (P.1, P.6, P.7) ist ein Zusammenhang
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Abbildung 4.23: Wöhlerlinien (10 %, 50 %, 90 %) unter Angabe der Parameter für die Pro-
benreihe P.6.

zwischen der Prüflast und dem Ausmaß des Eigenspannungsabbaus zu erkennen. Hohe

Belastungen führen zu einem stärkeren Abbau der Eigenspannungen, während bei nied-

rigen Belastungen ein geringerer Eigenspannungsabbau zu verzeichnen ist. Bei niedrigen

Belastungen bestand also die Kompensation der Belastung (Zugspannungen) durch die

Druckeigenspannungen über eine größere Anzahl von Schwingungszyklen. Die absolu-

te effektive Spannung während der Ermüdungsversuche ist daher zu Beginn reduziert

und steigt langsam mit der Anzahl der Schwingungszyklen an. Bei hohen Belastungen

steigt die absolute Effektivspannung aufgrund des schnelleren Eigenspannungsabbaus

stärker an. Dadurch verflüchtigt sich der Kompensationseffekt schneller. Dies führt zu

einer Verringerung der Steigung der Wöhlerlinien. Die Druckeigenspannungen wirken al-



4.5 Schwingfestigkeitsverhalten 102

Abbildung 4.24: Wöhlerlinien (10 %, 50 %, 90 %) unter Angabe der Parameter für die Pro-
benreihe P.7.

so vor allem bei geringen Belastungen der Zugbelastung entgegen und bewirken somit

eine höhere Schwingspielzahl.

4.5.6 Analyse des Bruchmechanismus anhand von

REM-Aufnahmen

In diesem Kapitel werden die verschiedenen Arten von Fehlern klassifiziert und anhand

von repräsentativen REM-Bildern beschrieben. Anschließend werden die einzelnen Pro-

benserien und ihre Bruchursachen diskutiert.

In Abbildung 4.26 sind charackteristische Fehler dargestellt. Oberflächliche Materialfeh-

ler (4) zeichnen sich dadurch aus, dass das Pulver in diesem Bereich nicht vollständig
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Abbildung 4.25: Wöhlerlinien (10 %, 50 %, 90 %) unter Angabe der Parameter für die Pro-
benreihe P.8.

aufgeschmolzen wurde, so dass sich im Bereich des Materialfehlers aufgrund von Kerb-

wirkungen Spannungsspitzen bilden. Die Oberflächenbeschaffenheit einer Probe variiert

je nach Probenreihe. Bei Oberflächen, die während des Kugelstrahlens plastisch ver-

formt wurden, kann die Oberflächenbeschaffenheit auch für die Rissbildung entschei-

dend gewesen sein. Besonders tiefe Riefen deuten darauf hin, dass ein Hohlraum unter

der Oberfläche durch die plastische Verformung komprimiert wird. Das Material war an

dieser Stelle aufgrund der fehlenden Verschmelzung nicht besonders tragfähig, so dass

ein Riss hier seinen Ursprung finden konnte. Eine Pore unterscheidet sich von einem

Materialfehler durch ihre Größe und Zusammensetzung. Während ein Materialfehler in

der Regel ein schmaler Spalt quer zur Längsachse der Probe ist, ist eine Pore (6) ein grö-
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ßerer dreidimensionaler Hohlraum. Gasporen (1) unterschieden sich von Poren in ihrer

Zusammensetzung und sind auf REM-Bildern visuell zu erkennen. Sie sind kreisförmig

oder kugelförmig und haben eine glatte Innenfläche. Sie befinden sich im Inneren des

Bauteils, da sie durch Gaseinschlüsse verursacht werden, bei denen das Gas während

des Herstellungsprozesses der Proben nicht rechtzeitig aus dem Schmelzbad entweichen

konnte. Material mit einer geringen Dichte (3) ist daran zu erkennen, dass ein dunklerer

Fleck zu sehen ist, Material mit einer höheren Dichte (2) durch einen helleren Fleck. Bei

den Materialien mit einer anderen Dichte könnte es sich um Oxidpartikel handeln. Eine

Materialstruktur, die an zerknittertes Papier erinnert (5), deutet auf Material hin, das

nach dem Schmelzvorgang erstarrt ist, aber nicht gebunden wurde.

Abbildung 4.26: Klassifizierung der Fehlstellen: 1 - Gaspore, 2 - Material höherer Dichte,
3 - Material geringerer Dichte, 4 - Oberflächliche Matrialfehlstelle, 5- Erstarrtes, nicht
aufgeschmolzenes Material, 6 - Pore.

Zur Untersuchung der Bruchursache wurde der fächerartige Schwingbruch verwendet, um

den Ursprungsort des zum Bruch führenden Risses zu bestimmen. Wenn mehrere dieser

Fächerstrukturen unterschiedliche Rissursprünge anzeigten, wurde der Rissursprung mit

der größten angrenzenden Schwingbruchfläche als Hauptursache angenommen und ist in

Anhang A als Hauptgrund für den Bruch aufgeführt. Der zum Versagen führende Riss
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entstand in allen Fällen, mit einer Ausnahme, im Oberflächenbereich. Dieser Befund

steht im Einklang mit den Ergebnissen anderer Untersuchungen [18, 19, 139].

Die Bruchflächen der unbehandelten Probenserie P.1 zeigen eine Vielzahl von über den

Umfang verteilten Rissursprüngen. Die Risse gehen ausschließlich direkt von der Ober-

fläche oder von Vertiefungen in der Oberfläche aus. Diese Art von Rissmuster ist auf die

schlechte Oberflächenqualität der unbehandelten Proben zurückzuführen, wie in Abbil-

dung 4.27 links zu sehen ist. An der Oberfläche hafteten viele Pulverpartikel, die nicht

vollständig aufgeschmolzen worden waren. Dies ist an der papierartigen Oberfläche zu

erkennen. Die hohe Rauheit führt auch zu einer hohen Anzahl von Kerben, die bei den

Ermüdungsversuchen aufgrund der auftretenden Spannungsspitzen zur Rissbildung füh-

ren. Ein völlig anderes Bruchbild zeigt sich bei den Proben der Reihe P.2, die zunächst

Abbildung 4.27: REM Aufnahmen der Probenreihe P.1 links und der Probenreihe P.2 rechts.

laserpoliert und dann kugelgestrahlt wurden. Bei den meisten Proben ist der Rissur-

sprung auf eine oberflächliche oder oberflächennahe Pore zurückzuführen. Nur bei der

Probe P.2h ist eine Pore im Inneren der Probe für den Riss verantwortlich. Bei der Pro-

be P.2f ist eine Vertiefung in der Oberfläche ausschlaggebend für den Bruch. In dieser

Probenreihe gibt es keine Proben mit mehreren Rissursprüngen.

Auffällig ist, dass alle Proben dieser Reihe eine hohe Anzahl von kugelförmigen Gas-
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poren unterschiedlicher Größe aufweisen, wie in Abbildung 4.27 rechts zu sehen ist.

Diese sind gleichmäßig über den Umfang der Probe verteilt und befinden sich 100 µm -

200 µm unter der Oberfläche. Obwohl diese auch als Kerbe fungieren, spielen sie bei der

Bruchauslösung eine untergeordnete Rolle, da sie höchstwahrscheinlich über die gesamte

Probenlänge verteilt sind und analysierte Brüche nie an einer Gaspore beginnen.

Bei den mechanisch bearbeiteten Proben der Reihe P.3 sind die Ursachen für den Pro-

benbruch oberflächliche Materialfehler oder oberflächliche oder oberflächennahe Poren.

Die Art des Fehlers ist hier wichtig. Die Lage, ob oberflächlich oder oberflächennah,

spielt kaum eine Rolle. Wurden ein paar Zehntel mehr oder weniger von der Oberfläche

entfernt, wurde aus einer oberflächennahen Pore schnell eine oberflächliche Pore. Bei

praktisch allen Proben, außer einer, war ein Fehler für den Bruch verantwortlich. Nur

in der Probe P.3f sind zwei oberflächennahe Poren für den Bruch verantwortlich. Die

Brüche bewegten sich in zwei Ebenen aufeinander zu. Im Moment des Bruchs bildete

sich eine versetzte Ebene, die in Abbildung 4.28 links dargestellt ist.

Die geschlichteten und T5-behandelten Proben der Reihe P.4 brachen ausschließlich auf-

grund von oberflächlichen oder oberflächennahen Poren oder Gasporen. Bei den Proben

P.4e und P.4h ist der Ursprung des Risses jeweils zwei sehr nahe beieinander liegende

Poren. Diese liegen jedoch jeweils in einer Ebene, weshalb sich beim Bruch keine ver-

setzte Ebene bildete. Diese Konstellation ist in Abbildung 4.28 rechts zu sehen. Bei den

Proben der Reihe P.5, die maschinell bearbeitet und anschließend mit geringerer Inten-

sität kugelgestrahlt wurden, sind Materialfehler an der Oberfläche sowie oberflächliche

/ oberflächennahe Poren die Hauptursache für die Rissbildung. Auffällig in dieser Pro-

benreihe ist die Probe P.5e. Der Rissursprung ist die größte oberflächennahe Pore über

alle acht Reihen hinweg. Die Pore misst ca. 500 µm im Durchmesser. Auffällig sind auch

die Vertiefungen in den Poren, die über den gesamten Radius zu sehen sind. Die Poren

wurden durch Kugelstrahlen verformt. Ein Beispiel für eine verformte Pore ist in Abbil-

dung 4.29 links zu sehen.

Die Proben der Reihe P.6 sind ebenfalls bearbeitet und anschließend kugelgestrahlt wor-
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Abbildung 4.28: REM Aufnahmen der Probenreihe P.3 links und der Probenreihe P.4 rechts.

den, allerdings mit einer höheren Intensität. Bei dieser Probenreihe sind schlechte Ober-

flächengüten und oberflächliche Materialfehler die Hauptursachen für die Rissbildung.

Wie bei den Proben der Probenreihe P.5 ist auch hier eine deutlich verformte Oberfläche

zu erkennen. Aufgrund der höheren Intensität ist die Oberfläche jedoch etwas stärker

verformt. Dies ist in Abbildung 4.29 rechts dargestellt. Die Probe P.6d hat ihren Rissur-

sprung innerhalb eines Materialfehlers, in dem ein Partikel mit höherer Dichte zu sehen

ist.

Die Proben der Reihe P.7 wurden mit geringer Intensität kugelgestrahlt. Die Hauptur-

sachen für die Rissbildung bei dieser Probenreihe sind oberflächliche Poren und Mate-

rialfehler, Gasporen in der Nähe der Oberfläche und eine schlechte Oberflächenbeschaf-

fenheit. Abbildung 4.30 links zeigt eine solche Oberfläche.

Die Proben der Reihe P.8 wurden maschinell bearbeitet und anschließend gleitgeschliffen.

Die Hauptursache für die Rissbildung bei dieser Probenserie sind oberflächliche Poren,

die an den Kontaktflächen der inneren Porenwand und des Probendurchmessers aufgrund

des Gleitschleifens frei liegende Kanten aufweisen. Abbildung 4.30 rechts zeigt diese Art

von Fehlstellen.
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Abbildung 4.29: REM Aufnahmen der Probenreihe P.5 links und der Probenreihe P.6 rechts.

Abbildung 4.30: REM Aufnahmen der Probenreihe P.7 links und der Probenreihe P.8 rechts.



Kapitel 5

Ergebnisse und Diskussion

zu AlSi8 - AlSi16

5.1 Einfluss des Siliziumgehalts auf

Al-Si-Legierungen

In diesem Kapitel werden fünf verschiedene AlSi-Legierungen ohne weitere Legierungs-

elemente untersucht. Zunächst wurde die Qualität und damit die Anwendbarkeit für

die additive Fertigung, speziell im PBF-LB-Verfahren, der verschiedenen Pulverchar-

gen untersucht. Anschliessßend wurden Härtemessungen und Zugversuche durchgeführt.

Schließlich wurden die Ergebnisse dieser Versuche mit denen von verfügbaren Alumini-

umgusslegierungen verglichen.

5.1.1 Pulveranalyse

Durch Spektralanalyse wurde die Zusammensetzung des Schüttguts überprüft (siehe Ta-

belle 5.1). Spuren (Rückstände) von anderen (unerwünschten) Elementen sollten durch

die Verwendung von elementarem Aluminiumpulver vermieden werden. Es wurden je-

109
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doch Spuren von Fe in den Pulverchargen gefunden. Leider war es nicht möglich, die

Pulverchargen ohne Fe-Kontamination zu beschaffen, aber da der Fe-Anteil weniger als

0,2 % beträgt, wurde diese Kontamination als unkritisch angesehen.

Tabelle 5.1: Mittlere chemische Zusammensetzung in Massenprozent; SD ist die Standard-
abweichung.

Werkstoff Al SD Si SD Fe SD

AlSi8 91,744 0,201 7,952 0,219 0,158 0,007
AlSi10 90,230 0,136 9,469 0,123 0,172 0,007
AlSi12 87,994 0,303 11,774 0,300 0,153 0,003
AlSi14 86,671 0,218 13,051 0,217 0,167 0,005
AlSi16 84,489 0,388 15,217 0,385 0,177 0,003

Zur Bestimmung der Kohäsionsfestigkeit und der Warren-Spring-Kohäsion der einzel-

nen Metallpulverchargen wurde ein Rheometer mit einer Pulverzelle verwendet. Abbil-

dung 5.1 zeigt die Kohäsionsfestigkeit und Abbildung 5.2 die Warren-Spring-Kohäsion.

Wie in Kapitel 3.4 beschrieben, ist die Fließfunktion ffc durch die Schüttgutfestigkeit

und die Konsolidierungsspannung definiert. Die Schüttgutfestigkeit wird von der Kohä-

sionsfestigkeit abgeleitet. Der theoretische Hintergrund dieser Messung basiert auf der

Mohr-Coulomb-Theorie über Spannungen in Pulverbetten. Die Konsolidierungsspannung

wird aus der Warren-Spring-Kohäsion abgeleitet. Daraus ergeben sich die in Tabelle 5.2

aufgeführten Werte für die Fließfähigkeit. Alle Pulverchargen sind nach der Fließfunkti-

onsklassifizierung “leicht fließend“ und damit für die additive Fertigung geeignet.

Tabelle 5.2: Für alle fünf Al-Si-Legierungen ermittelte Fließfunktion ffc.

Werkstoff ffc

AlSi8 4,11
AlSi10 4,50
AlSi12 4,10
AlSi14 4,77
AlSi16 4,72
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Abbildung 5.1: Kohäsionsfestigkeitsdiagramm für die Werkstoffe AlSi8 - AlSi16; Grafik nach
[121].

Abbildung 5.2: Warren-Spring-Kohäsiondiagramm für die Werkstoffe AlSi8 - AlSi16; Grafik
nach [121].

5.1.2 Mechanische Kennwerte

Die Ergebnisse der Härtemessungen, die parallel und senkrecht zu den Schichten durch-

geführt wurden, sind in Abbildung 5.3 dargestellt.
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Abbildung 5.3: Ergebnisse der Härtemessungen der Al-Si-Legierungen in senkrechter und
paralleler Richtung zu den Schichten; Grafik nach [121].

Die Pulverchargen AlSi8 und AlSi10 sind untereutektische, während AlSi14 und AlSi16

übereutektische Legierungen sind. Bei der Pulvercharge AlSi12 handelt es sich um eine

nahezu eutektische Legierung. Vergleicht man die Härtewerte der einzelnen Pulverchar-

gen, so zeigt sich, dass die Härte mit dem Siliziumgehalt zunimmt. Die nahezu eutektische

Legierung AlSi12 hat ähnliche Härtewerte wie die übereutektische Legierung AlSi14. Bei

den Untersuchungen, die in Kapitel 4.2.1 beschrieben sind, wurden Härtemessungen der

Legierung AlSi10Mg durchgeführt. Es wurden Härtewerte von 103 HV10 sowohl in senk-

rechter als auch in paralleler Richtung ermittelt. Vergleicht man die Ergebnisse mit dieser

aktuellen Studie, so ist die Härte der Legierungen ohne weitere Legierungselemente um

etwa 10 % höher.

Die Ergebnisse der Zugversuche sind in Tabelle 5.3 aufgeführt. Ähnlich wie bei der Härte

steigt die Zugfestigkeit mit dem Siliziumgehalt, während die Bruchdehnung abnimmt.
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Tabelle 5.3: Gemittelte Ergebnisse für mechanische Eigenschaften - Zugversuch, Prüfung
nach DIN EN ISO 6892-1: 2020-06, geprüft bei Raumtemperatur [127].

Werk- E-Modul Streckgrenze Zugfestigkeit Bruchdehnung
stoff E [GPa] Rp0,2 [MPa] Rm [MPa] At [%]

MW SD MW SD MW SD MW SD

AlSi8 68,4 0,3 200 0,2 263 0,5 10 1,2
AlSi10 70,2 0,3 212 0,7 307 0,6 8,5 0,3
AlSi12 72,3 0,1 233 1,7 341 0,9 7,5 1,0
AlSi14 72,6 0,4 251 2,1 376 4,2 5,1 1,2
AlSi16 73,9 0,3 276 0,9 411 0,9 6,2 0,3

Ziel dieser Studie ist es, den Einfluss des Siliziumgehalts auf die mechanischen Eigen-

schaften zu untersuchen. Darüber hinaus kann ein Vergleich zwischen AlSi10Mg mit den

üblichen Legierungselementen und AlSi10 ohne weitere Legierungselemente, die in dieser

Studie untersucht wurden, angestellt werden (siehe Tabelle 5.4).

Tabelle 5.4: Vergleich der in dieser Studie ermittelten Festigkeitswerte von AlSi10 mit den
in der Literatur angegebenen Werten für AlSi10Mg.

Vergleichs- E-Modul Streckgrenze Zugfestigkeit Bruchdehnung
studien E [GPa] Rp0,2 [MPa] Rm [MPa] At [%]

MW MW MW MW

Aboulkair et al. [44] 77,0 268 333 1,4
Aversa et al. [47] - 246 362 4,4

Buchbinder et al. [45] - 150 250 4,0
Hitzler et al. [37] 70,4 209 357 3,2

diese Studie 70,2 212 307 8,5

Die chemische Zusammensetzung der AlSi10Mg-Legierung beeinflusst die mechanischen,

physikalischen und gießtechnischen Eigenschaften. Folgendes kann festgehalten werden:

• Magnesium (Mg) trägt hauptsächlich zur Festigkeit von AlSiMg-Legierungen bei.

Die Bildung von Ausscheidungsphasen während der natürlichen oder künstlichen

Alterung erhöht die Festigkeit durch den Mechanismus der Ausscheidungshärtung

erheblich. Zusätzlich zu den Festigkeitseigenschaften nimmt auch die Härte mit
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dem Magnesiumgehalt zu. Im Gegensatz dazu nimmt die Bruchdehnung mit dem

Mg-Gehalt ab [66, 140].

• Kupfer (Cu) verbessert die Zerspanungseigenschaften, aber ein zu hoher Kupferge-

halt führt zu einer Verringerung der Korrosionsbeständigkeit und Duktilität [141].

• Mangan (Mn) wird verwendet, um die Formhaftung während des Druckgusses zu

minimieren. Außerdem verschlechtern Zusätze von mehr als 0,8 % die mechanischen

Eigenschaften und die Gießbarkeit [142].

• Natrium (Na) und Strontium (Sr) verfeinern das Resteutektikum (eutektisches

Silizium), was zu einer feinkörnigen Struktur führt. Die Form der Si-Partikel ändert

sich von groben Platten zu feinen Fasern [143].

Mangan wird verwendet, um das Gießen zu verbessern. Bei der additiven Fertigung

gibt es keine Gussform, so dass Legierungselemente, die die Haftung des Bauteils an

der Gussform verringern, vermieden werden können. Auch der Zusatz von Cu kann bei

der additiven Fertigung vermieden werden, da das Problem der Schmierung bei höheren

Si-Gehalten als weniger kritisch angesehen wird. Darüber hinaus wird die additive Fer-

tigung für die endkonturnahe Produktion eingesetzt, bei der die spanende Bearbeitung

so weit wie möglich minimiert wird. Aufgrund der hohen Abkühlungsraten, die beim

Laser-Pulver-Bed-Fusion-Verfahren erreicht werden, weisen PBF-LB-Werkstoffe ein ex-

trem feines Gefüge auf, was zu hervorragenden statischen mechanischen Eigenschaften

bei Werkstoffen führt, die bei hohen Abkühlungsraten nicht zu Spannungsrissen neigen.

Daher können auch Veredelungselemente wie Na und Sr vermieden werden.

5.2 Entwicklung neuer, mit Titanpartikeln

verstärkter, AlSi-Legierungen

In diesem Kapitel werden Proben aus sechs verschiedenen Werkstoffzusammensetzun-

gen mit Beimengungen behandelt, die in Tabelle 5.5 aufgelistet sind. Die quasistati-
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schen und zyklischen Eigenschaften der Werkstoffe wurden durch Zug- und Umlaufbiege-

Ermüdungsversuche bestimmt. Darüber hinaus wurden das Gefüge, die Härte und die

Porosität untersucht und mit den in Kapitel 4.4 beschriebenen AlSi10Mg- und in Kapitel

5.1 beschriebenen reinen AlSi-Legierungen verglichen.

Tabelle 5.5: Materialzusammensetzung mit unterschiedlichen Massenprozentsäten der Bei-
mengungen.

Werkstoff Partikelbeimenung Größe der Massenprozentsatz Kurz-
Partikel- der Partikel- bezeichnung
beimengungen beimenungen

AlSi8 TiC µm 10 % TiCmicro10
AlSi8 TiC µm 12 % TiCmicro12
AlSi10 TiC nm 4 % TiCnano4
AlSi10 TiC nm 7 % TiCnano7
AlSi16 TiB2 µm 10 % TiB2micro10

AlSi16 TiB2 µm 12 % TiB2micro12

5.2.1 Porositätsanalyse

Für jede der drei Kombinationen aus Legierung und Partikelbeimengung wurde eine op-

tische Porositätsanalyse durchgeführt. Wenn eine Zusammensetzung im Vergleich zu ih-

rem reinen AlSi-Legierungs-Gegenstück niedrigere Porositätswerte aufwies, wurden beide

Massenprozent-Variationen untersucht, um eine genaue Bestimmung der Auswirkungen

der Partikelbeimengungen zu gewährleisten. Die Ergebnisse für jeden Werkstoff im Ver-

gleich zu seinem Gegenstück aus AlSi-Legierung ohne Partikelzusatz sind in Abbildung

5.4 dargestellt.

Die Ergebnisse zeigen, dass die drei Partikelbeimengungen unterschiedliche Auswirkun-

gen auf die Restporosität der AlSi-Legierungen haben. Die µm und nm großen Partikel

von TiC haben die Entwicklung der Porosität gefördert. Dies zeigte sich in den Erhö-

hungen der Porosität für die TiCmicro10 und TiCnano7 Partikelbeimengungen im Vergleich

zu den reinen AlSi-Legierungen. Dies lässt sich mit einem Anstieg der Viskosität der
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Abbildung 5.4: Durchschnittliche Restporosität der hergestellten Proben mit und ohne Par-
tikelbeimengungen.

Schmelze durch die Aufnahme dieser unlöslichen TiC erklären, wie in früheren Studien

berichtet [144]. Wegen der Kombination aus dieser höheren Viskosität und einer unzu-

reichenden Laserleistung konnte bei beiden Partikelbeimengungen die Entwicklung von

Restporen beobachtet werden [144]. Darüber hinaus werden bei der Analyse der Bruch-

stellen nach den Zugversuchen bei allen TiCmicro10 und TiCmicro12 Proben parallel zu den

Aufbauschichten große Imperfektionen mit Größen von 1-2 mm beobachtet, siehe Abbil-

dung 5.5. Sie zeugen von einem unzureichenden Aufschmelzen des Pulvers und deuten

darauf hin, dass der Eintrag von TiC in µm Größe in das Pulverbett zu Problemen

bei der Verteilung des Pulvers führt, da alle Fehlstellen parallel zu den Aufbauschich-

ten verlaufen. Daher führt die Kombination aus unzureichender Laserleistung und dem

Einfluss der unlöslichen TiC Partikelbeimengungen zu einem Anstieg der Restporosität.

Dies könnte durch eine Anpassung der Laserleistung und der Scangeschwindigkeit kom-

pensiert werden, um den Wärmeeintrag zu verbessern. Aufgrund dieser Defekte weisen

diese Proben Nachteile in den mechanischen Eigenschaften und der Oberflächenquali-
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Abbildung 5.5: Bruchbild einer AlSi8 TiCmicro10 Probe nach einem Zugversuch.

tät auf [145]. TiB2-Partikel in Mikrometergröße verbessern die Dichte der hergestellten

Proben, wie in Abbildung 5.4 dargestellt. Da alle Proben mit den gleichen Parametern

hergestellt wurden, konnte keine signifikante Beeinträchtigung des Wärmeeintrags oder

der Schmelzviskosität auf die TiB2-Partikelbeimengungen zurückgeführt werden. Dies

legt den Grundstein für gute mechanische Eigenschaften, da die verbleibende Porosität

die Materialeigenschaften nicht verschlechterten [57]. Darüber hinaus wird eine geringe

Oberflächenrauheit erreicht und es sind nahezu keine Poren sichtbar.

5.2.2 Härte

Die Ergebnisse der parallel zu den Schichten durchgeführten Härtemessungen werden in

Abbildung 5.6 mit den in Kapitel 5.1.2 für reine AlSi-Legierungen erzielten Ergebnis-

sen verglichen. Die Härtewerte der einzelnen Legierungskombinationen haben sich durch

die Zugabe von Partikelbeimengungen kaum verändert. Die leichten Schwankungen von

etwa 6 HV10 bis 12 HV10 im Vergleich zu den reinen AlSi-Legierungen zeigen eine nur

geringe Verbesserung der Härte. Da sich die harten Partikel bei der Härteprüfung leicht

in die weiche Legierungsmatrix eindrücken lassen, fällt die Veränderung der Härte des

Werkstoffs gering aus.
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Abbildung 5.6: Härte der AlSi-Legierungen mit und ohne Partikelbeimengung.

5.2.3 Mikrostruktur

Die mikrostrukturelle Untersuchungen der Härteeindrücke wurde mit einem Rasterelek-

tronenmikroskop durchgeführt. Zunächst wurden die Partikel der Titanverbindungen

durch ihr charakteristisches Element Titan mittels EDX-Analyse identifiziert (rosa ko-

dierte Partikel in Abbildung 5.7 (b)). Aus dem Vergleich mit dem REM-Aufnahmen in

Abbildung 5.7 (a) lässt sich schließen, dass die Partikel mit einem hellen weißen Kontrast

den Titanverbindungen entsprechen. Die verschiedenen Legierungs- und Partikelbeimen-

gungen weisen unterschiedliche Mikrostrukturen auf. Mikro-TiC und -TiB2 entwickeln

ein ähnliches Mikrogefüge, wie in Abbildung 5.8 und Abbildung 5.9 dargestellt. Der

Grund für die Ausbildung ähnlicher Gefüge lässt sich auf die Partikelgrößen der Parti-

kelbeimengungen zurückführen. Durch mechanisches Mischen vor dem PBF-LB Prozess

wurde eine homogene Verteilung der µm großen Partikel erreicht. Dieser Zustand ist

vorherrschend, da die bei PBF-LB auftretenden Kräfte auf die relativ großen und damit

schwereren Partikel weniger stark wirken. Diese µm großen Partikel haben eine bessere

Wärmeleitfähigkeit als nm große Partikel, was auf ihr kleineres Verhältnis von Oberflä-
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Abbildung 5.7: Identifizierung der Partikelbeimengungen durch eine EDX-Analyse (a) und
REM-Aufnahme (b), die die Elementverteilung des Titans aus (a) in rosa dargestellt.

Abbildung 5.8: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von AlSi8 mit 10 % (a) und 12 %
(b) µm großen TiC-Partikeln.

che zu Volumen zurückzuführen ist [146]. Dies führt zur Entwicklung einer schwächeren

Marangoni-Strömung, die durch hohe Temperaturgradienten beim Schmelzen begünstigt

wird. Durch diese homogene Verteilung können die gleichmäßig dispergierten Partikel ei-

ne Kornfeinung im Material auslösen, ähnlich wie die Zugabe von TiB2 oder TiC beim

Gießen [113, 147]. Außerdem ermöglicht dieses Gefüge eine gleichmäßig verteilte Wir-

kung der Partikelbeimengungen [148]. Die Mikrostrukturen der Werkstoffe mit einer nm

großen TiC-Partikelbeimengung in Abbildung 5.10 zeigen eine inhomogene Verteilung

der Partikelbeimengung, die von Aggregationen dominiert wird, wie in früheren Studien

berichtet [144]. Dies kann auf die nm großen Partikel zurückgeführt werden, die durch
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Abbildung 5.9: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von AlSi16 mit 12 % µm großen
TiB2-Partikeln; (a) HV10-Abdruck, (b) Querschnitt durch die Mikrostruktur.

Abbildung 5.10: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von AlSi10 mit 4 % nm großen
TiC-Partikeln; (a) HV10-Abdruck, (b) Querschnitt durch die Mikrostruktur der Ober-
fläche.

Kräfte vor und während des PBF-LB Prozesses beeinflusst werden [144]. Während des

Transports und der Verarbeitung des Pulvers kann es durch Reibung zwischen den Parti-

keln zu statischer Aufladung kommen, was zur Agglomeration dieser kleinen und leichten

Partikel führt. Darüber hinaus können zusätzliche Kräfte auf starke Strömungen wäh-

rend des PBF-LB Prozesses zurückgeführt werden. Wenn das geschmolzene Material

abkühlt, kann sich eine Marangoni-Strömung entwickeln, die eine Kapillarkraft auf die

TiC-Partikel ausübt und die Bildung von Agglomeraten fördert [144]. Der Hauptanreiz

für die Verwendung von Partikeln mit einer Größe von nm besteht darin, eine Kornfei-
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nung zu bewirken, wie in früheren Forschungsarbeiten gezeigt wurde [74]. Dieser Effekt

wurde behindert, da die Partikel zu µm großen Clustern agglomerierten. Zusammenfas-

send lässt diese Studie den Schluss zu, dass die Verwendung von Partikeln im nm Bereich

in Kombination mit dem Mahlen in PBF-LB notwendig ist, wie in früheren Studien ge-

zeigt wurde [144]. Alle diese Ergebnisse werden durch statistische Analysen entlang des

Abbildung 5.11: Schematische Darstellung der Verteilung der Beimengungen am Längs-
schnitt einer Zugprobe.

Längsschnitts einer Zugprobe bestätigt, wie in Abbildung 5.11 für AlSi8 mit einer Par-

tikelbeimengungen von µm großem TiC mit einem Massenanteil von 10 % zeigt. Diese

stichprobenartigen Überprüfungen eliminieren mögliche statistische Abweichungen und

bestätigen in diesem Fall eine einheitliche Verteilung in der Probe.

5.2.4 Mechanische Kennwerte

Die Zugversuche liefern die Daten, die zur Bestimmung der mechanischen Eigenschaften

für jede Werkstoffzusammensetzung verwendet wurden, siehe Tabelle 5.6. Diese Werte

werden mit jenen der reinen AlSi-Legierungen aus Kapitel 5.1.2 ohne Partikelbeimen-

gung und der AlSi10Mg aus Kapitel 4.4.2 verglichen.
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Tabelle 5.6: Gemittelte Ergebnisse für mechanische Eigenschaften für die neuen AlSi-
Legierungen mit Partikelbeimengungen - Zugversuch, Prüfung nach DIN EN ISO 6892-1:
2020-06, geprüft bei Raumtemperatur [127].

Werk- E-Modul Streckgrenze Zugfestigkeit Bruchdehnung
stoff E [GPa] Rp0,2 [MPa] Rm [MPa] At [%]

MW SD MW SD MW SD MW SD

AlSi8 TiCmicro10 80,8 0,4 271 6,5 336 7,6 2,7 0,4
AlSi8 TiCmicro12 80,5 1,9 255 8,8 319 18,1 2,4 0,4
AlSi10 TiCnano4 71,8 0,8 212 1,4 327 4,2 5,2 0,6
AlSi10 TiCnano7 76,2 0,2 234 4,0 326 5,0 2,4 0,3

AlSi16 TiB2micro10 84,7 0,1 290 2,7 435 3,4 3,2 0,2
AlSi16 TiB2micro12 88,6 0,3 299 4,9 445 1,3 2,9 0,2

Die Ergebnisse der E-Modulmessungen werden in Abb. 5.12 mit den Ergebnissen für

reine AlSi-Legierungen und die Legierung AlSi10Mg verglichen. Die Zugabe von TiC-

und TiB2-Partikelbeimengungen führt zu einem Anstieg des E-Moduls, was auf den ho-

hen E-Modul der TiC- und TiB2-Beimengungen zurückzuführen ist (Tabelle 5.7). Dieser

Effekt der Partikel kann nur dann voll ausgenutzt werden, wenn die Partikel gleich-

mäßig im Gefüge verteilt sind. Daher verbessert die Zugabe von µm großem TiC und

Abbildung 5.12: Elastizitätsmodul der AlSi-Legierungen mit und ohne Partikelbeimengung.



5.2 Entwicklung neuer, mit Titanpartikeln verstärkter, AlSi-Legierungen 123

TiB2 den E-Modul um über 10 GPa im Gegensatz zu den geringeren Verbesserungen

von 2 GPa bis 6 GPa, die durch die Zugabe von nm großem TiC erreicht werden. Bei

der mikrostrukturellen Analyse konnte eine inhomogene Verteilung der nm großen TiC

Partikelbeimengungen festgestellt werden, was durch diese Ergebnisse bestätigt wird.

Mit zunehmendem Massenanteil der Partikelbeimengung stieg der Elastizitätsmodul an.

Tabelle 5.7: Berechnung des Elastizitätsmoduls mit Hilfe der linearen Mischungsregel.

Partikelbeimengung E-Modul E [GPa]

TiCmicro10 92,6
TiCmicro12 97,8
TiCnano4 79,6
TiCnano7 86,9

TiB2micro10 101,5
TiB2micro12 107,4

Dies ist eine Folge des Partikelanteils in der Mischung. Außerdem wird dieser Effekt

bei TiC- und TiB2-Partikelbeimengungen mit einer Größe von nm und µm beobach-

tet. Eine Ausnahme bildet die µm große TiC Partikelbeimischung mit einem niedrigeren

E-Modul des 12 %-igen TiC Massenanteils im Vergleich zum 10 %-igen TiC Massenan-

teil. Dies lässt sich durch die Ergebnisse der Porositätsanalyse erklären. Wie bereits

erwähnt, fördert die µm große TiC-Partikelbeimengung die Entstehung von Imperfektio-

nen. Durch den Einsatz eines höheren Massenanteils dieser Partikel wird dieser Effekt

verstärkt, was sich in den Ergebnissen der E-Modulmessungen niederschlägt. Durch die

Anwendung der linearen Mischungsregel können Vorhersagen für den Elastizitätsmodul

der Mischungen gemacht werden. Die vorhergesagten Werte liegen etwa 10 GPa höher als

die experimentellen Ergebnisse. Dennoch konnten die Unterschiede zwischen den Materi-

alzusammensetzungen vorhergesagt werden, was die Anwendbarkeit der Mischungsregel

für diese Eigenschaft bestätigt. Die Spannungs-Dehnungs-Kurven aller Legierungen wer-

den in Abbildung 5.13 verglichen. Das Diagramm zeigt eine höhere Verfestigung der

Legierungen mit Partikelbeimengungen, was darauf zurückzuführen ist, dass der Zusatz

von TiC oder TiB2 die Versetzungsbewegung behindert, wie in verschiedenen Studi-
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Abbildung 5.13: Spannungs-Dehnungs-Diagramme der AlSi-Proben mit und ohne Partikel-
beimengungen.

en für TiC-Zusätze gezeigt wurde [149]. Die Bruchdehnung nimmt ab, während sowohl

die Zugfestigkeit als auch die Streckgrenze steigen. AlSi8 mit µm großen TiC-Partikeln

weist den höchsten in dieser Studie gefundenen Verfestigungsgrad auf. Im Vergleich zu

µm großem TiB2 löst µm großes TiC eine höhere Verfestigung aus, wie an den Bruch-

dehnungen zu erkennen ist, siehe Abbildung 5.13 und Tabelle 5.6. Ein weiterer Indika-

tor für die Verfestigung kann durch die Inspektion der Bruchstellen der in Abbildung

5.14 gezeigten Zugproben ermittelt werden. Aus der Porositätsanalyse geht hervor, dass

diese Materialzusammensetzung Imperfektionen von 1-2 mm Größe aufweist. Diese Im-

perfektionen verursachen Spannungskonzentrationen und verringern die tragende Flä-

che, was wiederum zu einem früheren Versagen der Zugprobe führt. Da die µm große

TiC-Partikelbeimengungen die Ursache für diese Imperfektionen war, schnitt TiCmicro12

schlechter ab als TiCmicro10. Dennoch wiesen diese Werkstoffzusammensetzungen bessere

statische mechanische Eigenschaften auf als die reine AlSi-Legierung. Dies deutet auf

eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften durch µm große TiC-Partikel hin.

Die nm große TiC-Partikelbeimengung verursachte den geringsten Versprödungsgrad im

Vergleich zu den Versprödungseffekten der µm großen Partikel. Darüber hinaus weist
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Abbildung 5.14: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Bruchstellen von AlSi8 (a) mit 10 % µm
großen TiC-Partikeln (b) mit 12 % µm großen TiC-Partikeln, AR ist die Aufbaurichtung.

sie im Vergleich zu AlSi10Mg verminderte Zug- und Streckgrenzen sowie eine drastisch

reduzierte Bruchdehnung auf, was einen hohen Versprödungsgrad bestätigt. Dies lässt

sich auf die Entstehung von Partikelagglomerationen der Beimengung zurückführen. Wie

erläutert, verringern diese Agglomerationen die Versprödungswirkung im Vergleich zu ei-

ner homogenen Verteilung. Darüber hinaus verringern diese Agglomerationen die Korn-

feinungswirkung der Partikelbeimengung, da diese von der Oberfläche abhängt, die die

Partikel mit der Legierungsmatrix bilden. Die Aufnahmen der Bruchstellen in Abbildung

5.15 zeigen Partikelagglomerationen und Poren, was diese Ergebnisse bestätigt. Die Le-

Abbildung 5.15: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Bruchstellen von AlSi10 (a) mit 7 % nm
großen TiC-Partikeln (b) Nahaufnahme der TiC-Agglomerationen und der Fehlstellen.
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gierung AlSi16 mit µm großen TiB2-Partikeln zeigt in dieser Studie die besten Ergebnisse.

Dies kann auf die Verfestigungseffekte von µm großem TiB2 zurückgeführt werden. Dar-

über hinaus bewirkt TiB2 eine Kornfeinung, da die Zusammensetzungen TiB2micro10 und

TiB2micro12 eine bessere Bruchdehnung aufweisen als TiCmicro10 und TiCmicro12. Die Po-

rositätswerte und die mikrostrukturelle Analyse in Kombination mit diesen Ergebnissen

führen zu überlegenen Zugfestigkeiten. Eine Analyse der Bruchflächen unterstützt diese

Aussage. Dieser Werkstoff weist die besten statisch-mechanischen Eigenschaften auf, was

sowohl auf die Partikelbeimengungen als auch auf den hohen Si-Gehalt der Legierung

zurückzuführen ist.

5.2.5 Biegeumlauf-Ermüdungsversuch

Die Wöhlerlinien der partikelverstärkten AlSi-Legierungen werden mit denen von kon-

ventionell sandgegossenem und additiv hergestelltem AlSi10Mg verglichen, das nicht

wärmebehandelt wurde, siehe Abbildung 5.16 [150, 151]. Das Zeitfestigkeitsverhalten ei-

Abbildung 5.16: Wöhlerlinien für die AlSi-Proben mit und ohne Partikelbeimengung.
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nes Werkstoffs hängt hauptsächlich von Oberflächen- und oberflächennahen Fehlern ab,

insbesondere beim Biegen [57, 145]. Diese Fehlstellen sind mögliche Ausgangspunkte für

die Rissentstehung. Diese Risse wachsen dann bei jedem Zyklus, bis es zum Bruch kommt.

Da sich die Rissbildung negativ auf die zyklischen Eigenschaften eines Werkstoffs aus-

wirkt, verringern diese Fehlstellen die Lebensdauer des Probekörpers. Dieser Effekt ist

bei den AlSi8-Legierungen zu beobachten, die µm große TiC-Partikel enthalten. Wie in

Abbildung 5.17 zu sehen ist, weist diese Materialzusammensetzung große Imperfektionen

mit einer Länge von 1 mm - 2 mm auf. Diese Imperfektionen verursachen Spannungs-

konzentrationen und können Risse induzieren. Dies wird in der ermittelten Wöhlerlinien

deutlich, die niedrige Belastungen bei hohen Lastwechseln zeigt. Im Vergleich zu den

anderen in dieser Studie untersuchten Werkstoffen weist AlSi8 mit µm großem TiC die

niedrigsten zyklischen Eigenschaften auf. Ähnliche Auswirkungen von Fehlstellen in der

Nähe der Oberfläche sind bei AlSi10 mit TiC im nm-Bereich zu beobachten. Wie in

Abbildung 5.18 zu sehen ist, sind die Ausgangspunkte für Risse mit diesen kleinen Fehl-

stellen verbunden.

Abbildung 5.17: Bruchstellen von AlSi8 mit µm großen TiC-Partikelbeimengungen unter
einem Rasterelektronenmikroskop (links) und einem Lichtmikroskop (rechts).

Darüber hinaus verursachen die Agglomeration der nm großen TiC-Partikel Spannungs-

konzentrationen, die die Entstehung von Rissen begünstigen. Dies wird durch die ent-

sprechenden Wöhlerlinien belegt. Im Gegensatz zu den anderen Werkstoffzusammen-
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Abbildung 5.18: Bruchstellen von AlSi10 mit nm großen Partikelbeimengungen aus TiC
unter einem Rasterelektronenmikroskop (a) TiCnano4 (b) TiCnano7.

setzungen wies AlSi16 fast keine sichtbaren Fehlstellen auf seiner Bruchfläche auf, wie

in Abbildung 5.19 zu sehen ist. Es hielt mehr Lastwechsel aus als die additiv gefer-

tigte Legierung AlSi10Mg bei geringerer Belastung. Die Zeitfestigkeit von gegossenem

AlSi10Mg konnte übertroffen werden. Die Rissentstehungspunkte der Proben weisen fast

keine Fehlstellen und einen sehr geringen Gewaltbruchanteil auf.

Abbildung 5.19: Bruchstellen von AlSi16 mit einer µm großen Partikelbeimengung aus TiB2
unter dem Rasterelektronenmikroskop, (a) Nahaufnahme des Ausgangspunkts der Riss-
bildung, (b) Überblick über eine Bruchstelle der Probe.



Kapitel 6

Anwendungsbeispiel zur additiven

Fertigung

Mit Hilfe der additiven Fertigung lassen sich nahezu beliebige Geometrien herstellen.

Auch solche, die mit konventionellen Fertigungsverfahren nicht oder nur schwer herstell-

bar sind. Die Topologieoptimierung bietet die Möglichkeit, solche Geometrien zu ent-

werfen und damit auch einen technischen Mehrwert zu schaffen. Durch die Kombination

dieser beiden Techniken können also die Vorteile beider Fachbereiche ausgeschöpft wer-

den. Anhand eines praktischen Beispiels, des Gehäuses eines Fahrwerks einer Leichtlauf-

Krananlage, wird in diesem Kapitel aufgezeigt, wie der Prozess aussehen kann und was

bei der Umsetzung zu beachten ist. Dabei wird gezeigt, dass bei der Betrachtung eines

Systems mit mehreren Schnittstellen zu umgebenden Komponenten die Berücksichti-

gung definierter Randbedingungen nicht möglich ist und ein Ersatzmodell erstellt werden

muss, was eine Korrektur des Ergebnisses erfordert.

129
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6.1 Einleitung

Die additive Fertigung mittels PBF-LB und die Optimierung einer Struktur mittels To-

pologieoptimierung sind zwei Wissenschaftsgebiete, deren Kombination es erlaubt, die

Vorteile der jeweiligen Bereiche auszuschöpfen. Die Topologieoptimierung ist eine von

mehreren Methoden der Strukturoptimierung und grenzt sich von der Größen- und For-

moptimierung ab [152]. Die Topologieoptimierung wurde als fortschrittliche Methode

entwickelt, um innovative leichte und leistungsstarke Konstruktionen zu entwickeln, die

mit herkömmlichen Methoden nur schwer zu realisieren sind. Die aus der Topologie-

optimierung resultierenden Formen werden auch als “bionische Formen“ bezeichnet, da

das Prinzip auch in der Natur verwendet wird. Bionische Designkonzepte basieren auf

dem Prinzip der Spannungsminimierung [153, 154]. Das Ziel einer Topologieoptimierung

ist es, die bestmögliche Materialverteilung innerhalb eines Designraums zu finden, der

alle vordefinierten Lastfälle und Randbedingungen berücksichtigt. Die additive Ferti-

gung ist das perfekte Fertigungsverfahren für die Herstellung solcher Strukturen. Wirt-

schaftlicher Leichtbau ist also nicht nur durch gängige Optimierungsmethoden möglich,

sondern kann auch mit Hilfe der additiven Fertigung praktisch umgesetzt werden. Die

Integration beider Bereiche bietet den Konstrukteuren die Möglichkeit, sich von den

Zwängen der konventionellen Fertigungstechniken zu lösen und sich verstärkt dem De-

sign von Leichtbaustrukturen zu widmen. Ein weiterer Aspekt der Massenreduzierung

als Optimierungsziel sind, aufgrund des signifikanten Einflusses des Materialvolumens,

die Herstellungskosten des fertigen Bauteils [153, 154]. In den letzten drei Jahrzehnten

wurden mehrere Methoden zur Topologieoptimierung entwickelt, von denen die dichteba-

sierte Methode, die Level-Set-Methode (LSM) und die evolutionäre Strukturoptimierung

(ESO) die Beliebtesten sind [153, 155]. Die dichtebasierte Topologieoptimierung ist die

am weitesten verbreitete Methode in der Wissenschaft, aber auch in praktischen An-

wendungen. Eine bewährte Kontinuumsmethode ist die “Solid Isotropic Material with
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Penalization“ (SIMP)-Methode, die erstmals 1989 von Bendsøe vorgestellt wurde [152].

Die SIMP-Methode ist eine Methode zur kontinuierlichen Topologieoptimierung von Bau-

teilen: Für ein Bauteil soll unter bestimmten Belastungen die optimale Struktur gefunden

werden. Dazu wird der maximal zur Verfügung stehende Bauraum des Bauteils in kleine

Elemente unterteilt. Andere Methoden versuchen nun herauszufinden, welche Elemente

weggelassen werden können und welche Elemente wieder hinzugefügt werden müssen,

um die Lasten mit möglichst wenig Material tragen zu können. Die Methode der festen

isotropen Mikrostruktur mit Bewertung verfolgt einen anderen Ansatz: Anstatt Elemen-

te einfach ganz wegzunehmen (Zustand “0“) oder sie alle vorhanden zu haben (Zustand

“1“), darf jedes Element einen Zwischenwert annehmen. Um jedoch zu vermeiden, dass

der gesamte Konstruktionsraum nur undifferenzierte Zwischenwerte annimmt, und um

konkrete Strukturen zu begünstigen, werden Zwischenwerte bewertet, wie weit sie von 0

oder 1 entfernt sind. Diese Bewertung erfolgt durch einen Straffaktor p (normalerweise

p = 3), in

E(ρe) = ρp
e × E0, (6.1)

wobei E(ρe) der dichteabhängige Elastizitätsmodul ist, ρp
e die relative Dichte, die mit p

potenziert wird, und E0 der Elastizitätsmodul des festen Materials ist. Es werden also

bevorzugt Bereiche mit Werten nahe bei 1 (Festkörperbereich) und Regionen mit Wer-

ten in der Nähe von 0 (Leerraum) selektiert [153, 155–157]. Die additive Fertigung bietet

die Möglichkeit, durch die Topologieoptimierung nahezu jede beliebige Kontur möglichst

nahe am theoretischen Optimum herzustellen. Dennoch ist es für den Fertigungsprozess

oft nicht sinnvoll, dies zu tun. Denn im Hinblick auf die Wirtschaftlichkeit spielen auch

andere Faktoren, wie der Materialeinsatz, eine Rolle. Ein Bauteil, das unter Belastungs-

gesichtspunkten sehr gut ist, aber viel Stützmaterial benötigt, ist so insgesamt nicht

mehr wirtschaftlich. Eine bessere Gesamtlösung wäre es daher, den gesamten Material-

einsatz zu reduzieren und ein (meist geringes) Mehrgewicht am fertigen Bauteil in Kauf

zu nehmen. Außerdem spart man sich den Aufwand für das Entfernen des Stützmateri-
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als und verbessert die Oberfläche an den Unterseiten des Bauteils [153, 155]. So wurde

in einer Studie gezeigt, dass ein Rahmen durch die Verwendung selbsttragender Struk-

turen um 13,2 % nachgiebiger ist und eine relative Materialeinsparung von 44 % erzielt

werden konnte [158]. Ein wesentlich komplexerer Ansatz wurde durch die Schaffung von

Stützstrukturen mittels Topologieoptimierung untersucht, die auf der Minimierung des

in diesem Bereich einzusetzenden Materials beruht. Auch hier konnten 44 % der Masse

eingespart werden [159]. Eine weitere Fertigungsvorgabe, die genutzt wird, ist die Vorga-

be einer minimalen Elementgröße durch eine Längenskalenvorgabe. Diese Einschränkung

der Topologieoptimierung wird verwendet, um Geometrien zu vermeiden, die schwierig

oder unmöglich herzustellen sind, wie z. B. kleine Bohrungen oder sehr dünne Verstre-

bungen oder Wände [153]. Es ist nicht möglich, Pulver nach dem Herstellungsprozess

aus einem geschlossenen Hohlraum zu entfernen. Aufgrund des hohen Preises des Pul-

vermaterials und der zusätzlichen Masse eines Bauteils, aus dem nicht aufgeschmolzenes

Pulver nicht entfernt wurde, konzentrieren sich aktuelle Überlegungen darauf, geschlos-

sene Strukturen durch Anschlussrandbedingungen bei der Topologieoptimierung zu ver-

meiden [153, 160]. Im Bereich der Topologieoptimierung gibt es eine Reihe von Heraus-

forderungen, die in Zukunft bewältigt werden müssen. Diese sind zum einen simulativer

Natur, hängen aber auch vom additiven Fertigungsprozess ab [153]. Wie bereits erläu-

tert, existieren verschiedene Methoden zur Topologieoptimierung, deren Umsetzung mit

Finite-Elemente-Software ist jedoch noch nicht in jedem Fall realisierbar. Die Anisotro-

pie der mechanischen Eigenschaften von Materialien für die additive Fertigung ist eine

große Herausforderung für die Entwicklung optimierter Strukturen. Zahlreiche experi-

mentelle Beobachtungen zeigen, dass die Materialmikrostrukturen in der horizontalen

Ebene (senkrecht zur Baurichtung) und in der vertikalen Ebene (parallel zur Baurich-

tung) unterschiedlich sind und daher unterschiedliche mechanische Eigenschaften auf-

weisen. Allerdings wurden für die Topologieoptimierung weitgehend idealisierte isotrope

Materialien verwendet, wodurch anisotrope Effekte des Materials ignoriert wurden. Um

diese Diskrepanz aufzulösen, könnte man die Parameter des Herstellungsprozesses op-
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timieren oder anisotrope Modelle für die Topologieoptimierung verwenden. Dies führt

jedoch wiederum zu einem erhöhten Rechenaufwand [153, 161–164]. In vielen Schlüssel-

industrien der additiven Fertigung, wie z. B. der Luft- und Raumfahrt, spielt ein gutes

Ermüdungsverhalten der Bauteile eine wichtige Rolle. Allerdings ist die Lebensdauer ei-

nes additiv gefertigten Bauteils deutlich geringer als die seines geschmiedeten Pendants.

Dies schränkt nicht nur die Anwendbarkeit von additiv gefertigten Bauteilen ein, sondern

sorgt auch für weitere Forschungsarbeit im Bereich der Topologieoptimierung. Defekte

während des Herstellungsprozesses, wie ungeschmolzenes Pulver oder Poren bzw. Gaspo-

ren, sind die Hauptursachen für das Versagen unter zyklischer Belastung. Diese Stellen

wirken wie Kerben und sind somit potenzielle Stellen für die Rissbildung. Bei der ermü-

dungsbasierten Topologieoptimierung ist die Ermüdungslebensdauer die Zielfunktion der

Optimierung. Aufgrund der Schwierigkeit der Sensitivitätsanalyse und der hohen Nicht-

linearität der Schädigung stellt die Voraussage der Ermüdungslebensdauer derzeit noch

eine große Herausforderung dar, da die Versagenszeit einen entscheidenden Einfluss auf

die Geometrie der optimierten Struktur hat [153, 165, 166].

6.2 Methodik

6.2.1 Allgemeine Definition des Fahrwerks

Das zu optimierende Bauteil ist das Gehäuse einer Laufkatze, die in einer leichtgängigen

Krananlage eingesetzt wird. Die Laufkatze muss eine Last von 600 kg tragen können.

Die Anlage muss sowohl Zug- als auch Druckbelastungen aufnehmen können. Eine Kraft

entlang der Fahrtrichtung der Laufkatze wird nur durch manuelles Ziehen aufgebracht

und kann daher vernachlässigt werden. Kräfte quer zur Fahrtrichtung können ebenfalls

vernachlässigt werden. Branchenüblich ist es, einen Zuschlag von 20 %, in diesem Fall

120 kg, vorzusehen, um das System rein statisch berechnen zu können. Der Sicherheits-

faktor sollte mindestens 3 betragen. An beiden Enden sind Montageflächen mit je zwei
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M6-Gewinden zur Befestigung einer Energiezuführung o.ä. vorzusehen. Zusätzlich sind

beidseitig Gummipuffer erforderlich, um einen Stoß am Endanschlag zu dämpfen.

6.2.2 Topologieoptimierung

Die Topologieoptimierung wird mit der Ansys®-Software Ansys Mechanical™ in der

Version “2019 R3“ (im Folgenden “Ansys“ genannt) durchgeführt. Der elementbasier-

te Ansatz, der verwendet wird, ist die feste isotrope Mikrostruktur mit Penalisierung

(SIMP)- Methode [167]. Ansys ist eine Software, die zur Lösung von Spannungs- und

Verformungsproblemen in der Strukturmechanik mit Hilfe der Finite-Elemente-Methode

(FEM) verwendet werden kann. Die Finite-Elemente-Methode setzt voraus, dass das

physikalische Problem so umformuliert wird, dass es in ein Gleichungssystem umgewan-

delt werden kann. Die Finite-Elemente-Methode ist eine Näherungsmethode zur Lösung

ingenieurtechnischer und physikalischer Probleme mit Hilfe mathematischer Modelle,

bei der Körper in Elemente endlicher Größe (“finite Elemente“) zerlegt werden. Zwi-

schen den Elementen müssen geeignete Übergangsbedingungen so definiert werden, dass

die Summe aller Elemente in Verbindung mit den Übergangsbedingungen dem Gesamt-

modell entspricht. Auf diese Weise können auch Bauteile mit komplexer Geometrie mit

praktisch “beliebiger Genauigkeit“ approximiert werden [168, 169]. Um eine Topologie-

optimierung mit Ansys zu realisieren, müssen zum einen die beiden bereits beschriebenen

Lastfälle in Form von zwei Finite-Elemente-Analysen (FEA) umgesetzt werden und zum

anderen einige Randbedingungen für die Topologieoptimierung definiert werden. Diese

werden im Folgenden beschrieben. Die Topologieoptimierung sowie die vorgeschalteten

Finite-Elemente-Analysen beschränken sich im Umfang der Komponenten auf das Fahr-

werksgehäuse sowie die Last- und Radbolzen, wobei nur das Gehäuse in seiner Topologie

optimiert werden soll. Eine weitere Reduktion der Komponenten (ausschließlich das Ge-

häuse) wird nicht als zielführend angesehen, da die Interaktion der Bolzen mit Gehäuse

als wesentlich für das Gesamtsystem angesehen wird. In Ansys wird als Material für
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das Gehäuse der Standardwerkstoff “Aluminiumlegierung“ und für alle Stifte der Stan-

dardwerkstoff “Baustahl“ vorgegeben. Da das zu belastende System linear elastisch ist,

sind nur die Parameter Elastizitätsmodul und Poissonzahl wichtig und keine weiteren

Parameter, wie z. B. Festigkeitswerte, erforderlich. Für die Topologieoptimierung muss

ein Modell erstellt werden (siehe Abbildung 6.1). Der Entwurfsraum (1) muss definiert

Abbildung 6.1: Modell zur Topologieoptimierung in Ansys.

werden. Dies ist der Raum, in dem die Zielfunktion die Masse minimiert. Dieser Kon-

struktionsraum entspricht dem maximal möglichen Einbauraum in der Fahrwerksanord-

nung. Die Last wird auf den Lastbolzen (2) entsprechend den beiden zuvor definierten

Lastfällen aufgebracht. Diese werden von den Radbolzen (3) getragen. Es gibt vier von

ihnen, von denen zwei im Falle einer Zugbelastung und zwei im Falle einer Druckbelas-

tung belastet werden. Alle Bolzen sind als “Ausschlussbereich“ der Topologieoptimierung

definiert. Dies gilt auch für die Befestigungspunkte (4) und alle Bohrungen (5) zur Auf-

nahme der Stifte. Die Kombination aus diesem “Ausschlussbereich“ und der Definition
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der minimalen Strukturgröße von 3 mm als Fertigungsrestriktion stellt sicher, dass die

Bolzen über die gesamte Länge der Bohrung Kräfte übertragen können und dass auch

flache zylindrische Kontaktflächen für das Fahrwerk am Lastbolzen und für die Kugel-

lager der Räder an den Radbolzen vorhanden sind. Eine weitere Fertigungsvorgabe, die

hier angewandt wurde, ist die Definition von zwei Symmetrien. Eine Symmetrie halbiert

den Lastbolzen, die andere halbiert die Befestigungspunkte. Die letzte und in diesem

Fall wichtigste Randbedingung, die definiert werden muss, ist die Reaktionsbedingung

für die maximale Spannung. Zu diesem Zweck wurde ein Wert von 75 MPa gewählt,

was bei Verwendung der Aluminiumlegierung AlSi16-TiB2 zu einem Sicherheitsfaktor

von etwa vier führt, um eine gewisse Reserve für den Mindestsicherheitsfaktor von drei

zu haben. Betrachtet man das physikalische System, so gibt es einen Reibungskontakt

zwischen den Stiften und dem Gehäuse. Dieser kann auch von Ansys mit einem einzu-

stellenden Reibungskoeffizienten berücksichtigt werden, aber eine Topologieoptimierung

mit dem Optimierungsziel der maximalen Spannung ist damit nicht möglich, da es sich

um einen nichtlinearen Kontakt handelt. Es wäre möglich, diese Art der Kontaktrand-

bedingung in Kombination mit einer vorgegebenen relativen Materialeinsparung zu ver-

wenden, wenn die längere Berechnungszeit in Kauf genommen wird. Dieser Ansatz wird

jedoch in diesem Zusammenhang als nicht sinnvoll erachtet, da man möglichst nahe an

den Materialgrenzen sein möchte, ohne einen Mindestsicherheitsfaktor zu unterschreiten

[168, 170]. Um eine Topologieoptimierung durchzuführen, muss von der Verwendung des

“reibenden“ Kontakts abgewichen werden, indem als Kontaktrandbedingung “geklebt“

gewählt wird, was eine lineare Randbedingung ist. Aus sicherheitstechnischer Sicht stellt

dies jedoch kein Problem dar, da das entworfene Fahrwerk zur Validierung ohnehin einer

neuen Finite-Elemente-Analyse unterzogen werden soll und dabei die korrekte Kontakt-

Randbedingung verwendet werden.
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6.2.3 Finite-Elemente-Modell

Wie bereits erwähnt, handelt es sich bei der Methode der festen isotropen Mikrostruktur

mit Penalisierung um eine elementbasierte Methode, die eine Vernetzung der Komponen-

ten erforderlich macht. Alle Bauteile sind mit einer homogenen Elementgröße von 3 mm

zu vernetzen. Es werden Tetraeder-Elemente mit einer “quadratischen Elementordnung“,

die sogenannte Tet10 - Elemente, verwendet. Der Vorteil der Vernetzung mit Tetraedern

ist, dass man in der Regel jede Geometrie problemlos vernetzen kann, auch runde Geo-

metrien. Hier gibt es z. B. häufiger Probleme bei einer Vernetzung mit Hexaedern (“Hex

Dominant“ in Ansys). Die quadratische Elementordnung erhöht die Genauigkeit der Be-

rechnung, aber auch die Berechnungszeit [168]. Aufgrund der zylindrischen Form des

Lagers wurde für die Radzapfen die “zylindrische Lagerung“ als Lager-Randbedingung

gewählt, bei der die Verschiebungen in radialer, tangentialer und axialer Richtung frei

oder fest sind. Aufgrund der Möglichkeit, dass sich das Kugellager dreht, ist die radiale

Verschiebung frei und die beiden anderen Verschiebungen sind fest. Als Belastung in

Ansys wurde eine “externe Kraft“ von 7200 N gewählt, diese Kraft setzt sich aus der

Last (600kg) mit einer 20 %-iger Erhöhung für eine reine statsiche Simulation zusammen.

Die Richtung der Kraft hängt von der entgegengesetzten Richtung des Lastfalls ab. Im

Gegensatz zur “Kraft“-Last kann diese über präzise Koordinaten platziert werden. Als

Geometrieelement, auf das sich die Randbedingung bezieht, wurde die Oberfläche des

Lastbolzens gewählt, der an den beiden Laschen am Fahrwerk anliegt und über diese die

Kraft in das Fahrwerk einleitet [168, 170].

6.2.4 CAD Konstruktion

Die Konstruktion gemäß der STL-Ausgabedatei der Topologieoptimierung mit Ansys

wird mit der PTC®-Software Creo Parametric™ in der Version “5.0.4“ (im Folgenden

“Creo Parametric“ genannt) realisiert.
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6.3 Ergebnisse und Diskussion

6.3.1 Validierung durch Finite-Elemente-Analyse

Im Gegensatz zur vorherigen Topologieoptimierung werden die Ergebnisse aus der CAD-

Konstruktion nun in der Finite-Elemente-Methode mit den korrekten Kontaktrandbe-

dingungen validiert. Es wird also “Reibung“ anstelle von “Kleben“ verwendet. Der Rei-

bungskoeffizient muss eingestellt werden. Laut VDI liegt der Haftreibungskoeffizient von

Aluminium auf Stahl bei 0,1-0,28, wobei der genaue Wert immer von den beiden Oberflä-

chenrauhigkeiten sowie den Schmierbedingungen abhängt [171, 172]. Aufgrund der Un-

kenntnis dieser beiden Fakten wurde für alle Kontaktkantenbedingungen der Mittelwert

der beiden Grenzwerte (= 0,19) gewählt. Die beiden bekannten Lastfälle werden erneut

simuliert. Die Vernetzung erfolgt wieder mit einem homogenen Netz mit einer Element-

größe von 3 mm, bestehend aus Tetraedern mit einer “quadratischen Elementordnung“.

Das Ergebnis einer Finite-Elemente-Analyse wird grafisch dargestellt, die Verformung des

Bauteils wird deutlich vergrößert gezeigt. Eine wirkliche Verformung wäre in den meisten

Fällen kaum sichtbar. Die Betrachtung der vergrößerten Verformung ermöglicht dem An-

wender eine Plausibilitätsprüfung, ob sich das Bauteil wie zuvor angenommen verformt.

Ansys bietet auch die Möglichkeit, Spannungen nur in einem bestimmten Bereich dar-

zustellen. Auf diese Weise lässt sich überprüfen, welche Bereiche des Bauteils höher als

eine festgelegte Mindestspannung beansprucht werden. So können Ergebnisse, von denen

man zunächst dachte, dass sie die zulässigen Spannungen überschreiten, doch in einem

zulässigem Bereich sein. Darüber hinaus bietet der Vergleich der gemittelten Spannun-

gen mit den ungemittelten Spannungen eine weitere Möglichkeit, die Berechnung auf ihre

Plausibilität hin zu überprüfen. Die Spannungen pro Element berechnet, bei einer groben

Vernetzung und großen Spannungsgradienten kann dies zu starken Schwankungen der

Spannungen von Element zu Element führen. Für eine visuell aufbereitete Darstellung

werden die Unterschiede zwischen den Elementen gemittelt. Wenn die Differenz zwischen
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der gemittelten und der ungemittelten Spannung, d. h. der ermittelten Elementspannung,

größer ist, muss davon ausgegangen werden, dass der tatsächliche Spannungsgradient

nicht gut dargestellt wird. Daher kann diese Differenz als Bewertungskriterium für die

Netzqualität herangezogen werden [170].

6.3.2 Rekonstruktion und Validierung der

Topologieoptimierung

Die Ausgabedatei einer Topologieoptimierung in Ansys ist immer eine Datei im STL-

Format. Theoretisch könnte das Bauteil ohne weitere Nachbearbeitung additiv hergestellt

werden, da Software zur Erstellung einer Produktionsdatei für den additiven Fertigungs-

verfahren ohnehin mit diesem Austauschformat arbeitet. Die resultierende Geometrie

ist sehr kantig und eignet sich in diesem Zustand aufgrund der fehlenden Klemmflächen

nicht für die mechanische Nachbearbeitung, siehe Abbildung 6.2. Aus diesem Grund wird

die STL-Datei in ein CAD-System importiert und dient dort als Vorlage für die spätere

Konstruktion.

Der fertige Entwurf auf Basis der Vorlage aus der Topologieoptimierung wird durch-

geführt, siehe Abbildung 6.3. Zusätzlich zu den Geometrien, die für die Aufnahme der

Kräfte der beiden Lastfälle erforderlich sind, wurden die Endanschlusspunkte (6) sowie

eine flächige Stützstruktur (7) eingefügt, damit die Befestigungspunkte später additiv

gefertigt werden können. Die so entstandenen ebenen Flächen (8) können auch als Auf-

spannflächen für die Bearbeitung der Bohrungen für den Lastbolzen (9) und die Rad-

bolzen (10) genutzt werden. Diese Bohrungen wurden jeweils mit einem Versatz von 1

mm im Durchmesser ausgeführt, so dass die erforderlichen Passungen nachträglich durch

spanende Bearbeitung hergestellt werden können. Alle anderen Flächen, einschließlich al-

ler Kontaktflächen, bleiben wie gebaut und werden nicht zusätzlich bearbeitet. Vor der

Bearbeitung hat das Bauteil eine Masse von 276 g, nach der Bearbeitung eine von 265 g.

Nach der Entwurfsphase wird eine Finite-Elemente-Analyse durchgeführt (siehe Abbil-
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Abbildung 6.2: Ausgabedatei der Topologieoptimierung; importiert in Creo Parametric.

Abbildung 6.3: Konstruktion basierend auf der Topologieoptimierung; Seitenansicht (links)
und Vorderansicht (rechts).

dung 6.4). Die Spannungen sind im Vergleich zur maximalen Spannung von 75 MPa,

die während der Topologieoptimierung festgelegt wurde, deutlich erhöht. Aufgrund der

zu hohen Spannungen kann das Bauteil nicht mit dem geforderten Sicherheitsfaktor

von drei eingesetzt werden. Die Unterschiede in den Spannungen treten vor allem in
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der Umgebung der Stiftlöcher auf. Im Bereich des Lastbolzens ist dies auf eine erhöh-

te Biegebeanspruchung der Laschen zurückzuführen. Außerdem ist der Querschnitt der

Laschen um den Bolzen herum relativ klein, weshalb die Zugkraft im Querschnitt zu

einer bereits hohen Spannung von 128 MPa führt. Im Rad-Bolzen-Bereich sind die Span-

nungen mit einem Maximum von 213 MPa in der Kerbe zwischen Arm und Bolzenauge

durch den leicht exzentrisch versetzten Angriffspunkt des Armes am Bolzenauge und

die daraus resultierende Biegebeanspruchung zu erklären. Der sichtbare Spalt zwischen

den Verbindungspunkten mit den dazwischen liegenden Kontaktflächen und den Ar-

men im Zugstrang lässt sich durch die andere Kontakt-Randbedingung erklären. Bei der

“reibungsbehafteten“ Bedingung kommt es nun aber zu einer Relativbewegung zwischen

dem Gehäuse und dem Stift. Da für die Topologieoptimierung jedoch die Kontaktrand-

bedingung “geklebt“ verwendet werden musste, ergibt sich eine größere Abweichung zwi-

schen den beiden Berechnungsmodellen [170].

Abbildung 6.4: FEM-Simulation der Konstruktion der Topologieoptimierung; Zug-Belastung,
Kontakt “reibungsbehaftet“.

Der Einfluss der Kontakt-Randbedingung ist bei einer Druckbelastung des Fahrwerks

deutlich geringer als bei einer Zugbelastung, siehe Abbildung 6.5. Dies liegt daran, dass
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durch den nahezu parallelen Verlauf der beiden Arme, die zu den Bolzenaugen führen,

kaum eine Drehbewegung um den Bolzen stattfindet. Daher werden diese Arme haupt-

sächlich auf Druck und nicht auf Biegung belastet. Der Mindestsicherheitsfaktor von drei

konnte bei Spannungen von maximal 90 MPa eingehalten werden.

Abbildung 6.5: FEM-Simulation der Konstruktion der Topologieoptimierung; Druck-
Belastung, Kontakt “reibungsbehaftet“.

6.3.3 Anpassung des Entwurfs auf Grundlage der

Validierungsergebnisse

Auf Grundlage der Ergebnisse der Validierung müssen Konstruktionsanpassungen vor-

genommen werden (siehe Abbildung 6.6). Dies ist möglich, weil sich die Problembereiche

auf einige wenige Bereiche des Bauteils konzentrieren. Die Laschen um den Lastbolzen

(11) wurden im Querschnitt verstärkt. Die Breite blieb unverändert, aber die radiale

Dicke wurde von 3 mm auf 5 mm erhöht. Die Arme der Zugstränge wurden in ihrem

Verlauf und in ihrer Querschnittsfläche im Bereich der zuvor beschriebenen Kerbe zwi-

schen Arm und Bolzenauge überarbeitet. Auf der linken Seite der Abbildung 6.6 ist der

Arm noch in seiner bisherigen Ausführung zu sehen (12), auf der rechten Seite der Ab-

bildung 6.6 ist er in seiner neuen Ausführung dargestellt (13). Der untere Teil des Arms

ist viel mehr auf dem Stiftauge zentriert als vorher. Dadurch wird die Biegebelastung,
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die früher zu den hohen Spannungen in der Kerbe führte, deutlich reduziert. Um dem

durch diese Maßnahmen verursachten Mehrgewicht entgegenzuwirken, wurden die flächi-

gen Elemente zwischen den Anschlusspunkten mit wabenförmigen Leichtbaustrukturen

versehen (14). Nach Durchführung dieser Änderungen stieg die Masse des Bauteils auf

280 g vor der Bearbeitung und auf 269 g nach der Bearbeitung.

Abbildung 6.6: FEM-Simulation der Konstruktion der Topologieoptimierung; Druck-
Belastung, Kontakt “reibungsbehaftet“.

6.3.4 Finite-Elemente-Analyse der angepassten Konstruktion

Wie bereits zuvor muss der angepasste Entwurf mit einer Finite-Elemente-Analyse vali-

diert werden. Sowohl die Vernetzung als auch die angewandten Lastfälle sind identisch

mit der vorherigen Validierung. Im Vergleich zum Ergebnis der vorherigen Validierung

des Zuglastfalls vor der Designanpassung fällt auf, dass insbesondere im Bereich der

Kerbe zwischen Arm und Stiftbohrungen deutlich geringere Spannungen auftreten. Die

Spannungen konnten von 213 MPa auf 71 MPa reduziert werden. Die Vergrößerung des

Querschnitts, sowie der veränderte Verlauf des Armes zeigen ihre Wirkung. Die Maßnah-

me der Querschnittsvergrößerung der Lasche im Bereich des Lastbolzens führte ebenfalls
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zu einer Reduzierung der Spannungen in diesem Bereich. Die Spannungen konnten von

123 MPa auf 92 MPa reduziert werden. Im Ergebnis sind alle Spannungen so gering, dass

ein Mindestsicherheitsfaktor von drei eingehalten werden kann. Eine Finite-Elemente-

Analyse wurde auch für den Fall einer Druckbelastung durchgeführt. Da die Arme im

Druckstrang nicht verändert wurden, war hier keine Veränderung der Spannungen zu

erwarten. Dies trat auch ein. Lediglich die Vergrößerung des Querschnitts der Lasche

um den Lastbolzen wirkte sich auf die Spannungen im Bauteil aus. Hier wurden die

Spannungen von 71 MPa auf etwa 59 MPa reduziert.



Kapitel 7

Zusammenfassung

Grundlage dieser Arbeit ist eine Literaturrecherche zum Thema Oberflächenbehandlung

von AlSi10Mg-Bauteilen zur Verbesserung der Zeitfestigkeit. Auf dieser Basis wurden

Oberflächennachbehandlungen an additiv gefertigten Proben durchgeführt und die Ma-

terialeigenschaften untersucht. Des Weiteren wurden AlSi-Legierungen mit Titanbeimen-

gungen hergestellt und die quasistatischen und dynamischen Eigenschaften analysiert.

Abschließend wird ein Anwendungsbeispiel zur additiven Fertigung betrachtet.

7.1 Zusammenfassung der Ergebnisse zu AlSi10Mg

Basierend auf den Härteergebnissen und den Erkenntnissen aus der Gefägeanalyse lassen

sich folgende Schlussfolgerungen ableiten: Die lokal variierenden Abkühlraten resultieren

in unterschiedlichen Gefügeausprägungen. Am deutlichsten ist dieser Effekt am “Fuße“

einer jeden Probe festzustellen. Begünstigt wird dies durch die relativ kleine wärmeüber-

tragende Fläche der Stützstruktur und das Fehlen von benachbartem, bereits verfestig-

tem Material. Mit zunehmender Bauhöhe agiert das bereits aufgebaute Probenvolumen

als Wärmesenke und ermöglicht den effizienteren Abtransport der Wärme über einen

erweiterten Bereich. Dadurch weisen die Proben im unmittelbar an die Stützstruktur

145
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angrenzenden, unteren Bereich eine vergröberte, transiente Zone auf, welche sich über

ca. 100 µm erstreckt (Abbildung 7.1). Wird anstatt einer hochporösen Stützstruktur ei-

ne massive Anbindung vorgesehen, so entfällt diese transiente Zone. Die nachgeschaltete

Abbildung 7.1: Detailansicht der transienten Zone; Grafik nach [31].

Wärmebehandlung erzielt eine Homogenisierung des Gefüges, eine Homogenisierung des

Härteverlaufes und lässt sich durch eine Angleichung des Auslagerungszustandes erklä-

ren. Hierbei werden die Effekte der unterschiedlichen Verweilzeiten im Bauraum bei

erhöhten Temperaturen und die mit dem Prozess einhergehenden Ausscheidungshär-

tung abgemildert. Der Prozess des pulverbettbasiertes Schmelzen mittels laserbasiertem

System führt zu einem anisotropen Materialverhalten mit heterogenen Eigenschaften

der hergestellten Bauteile. Für die ausscheidungshärtbare Legierung AlSi10Mg wurde

gezeigt, dass diese Heterogenitäten, die auf die unterschiedlichen Aushärtungszustände

zurückzuführen sind, durch eine geeignete Wärmenachbehandlung homogenisiert wer-

den können. Darüber hinaus zeigen die vorgestellten Ergebnisse, dass die mechanischen

Eigenschaften von AlSi10Mg-Proben durch die gewählte zusätzliche Wärmebehandlung

gezielt eingestellt werden können.
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In dieser Arbeit wurden unter anderem die mechanischen Eigenschaften von AlSi10Mg,

die mittels laserbasiertem System hergestellt wurden, untersucht. Es konnte gezeigt wer-

den, dass die Materialeigenschaften für Elastizitätsmodul, Streckgrenze und Zugfestig-

keit mehr oder weniger richtungsunabhängig sind. Der Druckelastizitätsmodul zeigte die

gleiche Tendenz wie der Zugelastizitätsmodul und lag zwischen 73,5 GPa und 79,8 GPa.

Darüber hinaus wurde festgestellt, dass die Druckproportionalitätsgrenze und die Streck-

grenze aus dem Zugversuch ähnliche Werte für die Probenorientierungen (c), (d) und (e)

aufweisen, in diesen Fällen identische Richtungstendenzen und somit ein mehr oder we-

niger isotropes Verhalten mit Streuung in Bezug auf die Zug- und Druckeigenschaften

vorweist. Die Probenorientierungen (a) und (b) zeigten höhere Werte (280 MPa und

300 MPa) der druckproportionalen Grenze im Vergleich zu den Streckgrenzen aus dem

Zugversuch. Dies wurde durch den Einfluss von Fehlstellen/Porosität auf die Druckbe-

lastung erklärt. Des Weiteren wurde u.a. die Bestimmung des Elastizitätsmoduls ange-

strebt, wobei ein Breiten/Längenverhältnis von 1:3 gewählt wurde, um einen einachsigen

Spannungszustand zu ermöglichen. Aufgrund dieses Verhältnisses trat im Verlauf der

Versuche Knicken auf, so dass die Druckfestigkeiten nicht ermittelt werden konnten. Ein

weitere Versuchsreihe bilden die Torsionsversuche. Die Schermodulwerte ermittelt aus

der Regressionsgeraden ähneln den mit Dehnungsmessstreifen ermittelten Werten. Die

Standardabweichungen der Dehnungsmessstreifenwerte sind jedoch größer. Dieses Er-

gebnis deutet auf eine größere Streuung und eine größere Ungenauigkeit der Werte hin.

Die Ursache könnte die ungenaue zeitliche Kopplung zwischen der Dehnung der Deh-

nungsmessstreifen und dem Torsionsmoment der Maschine sein. Die Abhilfe wäre eine

digitale Kopplung der beiden Messquellen. Weitere Fehlerquellen könnten vorübergehen-

de Kurzschlüsse zwischen den Dehnungsmessstreifen und der Probe oder eine örtliche

Trennung der Dehnungsmessstreifen von der Probe sein. Die Probenorientierung (a) hat

den größten Schermodul, die größte Torsionsfestigkeit und die größte Torsionsfließgren-

ze, da die Ausrichtung der Schichten für diese Art der Belastung günstiger ist. Wohl

hat Probenorientierung (f) einen ähnlichen Schermodul, aber die niedrigste Torsionsfes-
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tigkeit und eine niedrige Torsionsfließgrenze. Auffällig ist auch die Probenorientierung

(b). Die hier verglichenen Materialeigenschaften sind auch im Verhältnis zu den anderen

Bauraumorientierungen geringer. Die Korrelationsfaktoren zwischen Torsionsstreckgren-

ze/Dehngrenze und Torsionsfestigkeit/Zugfestigkeit zeigen einen erheblichen Unterschied

zwischen den theoretischen Bedingungen. Die Anwendung klassischer Fließbedingungen

auf additiv gefertigte Bauteile ist fraglich und daher ist zukünftige Forschung notwendig,

um adäquate Materialgesetze für den elastisch-plastischen Bereich für additiv gefertigte

Bauteile bereitzustellen.

Die Schwingfestigkeitsuntersuchungen zeigen, dass das Reduzieren von Zugspannungen

bzw. Induzieren von Druckeigenspannungen durch die Nachbehandlungen zu einer Ver-

ringerung der Steigung der Wöhlerlinie führt. Die Lage der Wöhlerlinie wird durch die

Eigenspannungen und die Oberflächenbeschaffenheit beeinflusst. Das Absenken der Zug-

spannungen bzw. das Einbringen von Druckspannungen ist durch Verfestigungsstrahlen,

Schlichten und eine T5-Wärmebehandlung zu erreichen. Die Rauheit wird durch das

Schlichten und das Gleitschleifen verringert und durch nachfolgende Verfestigungsstrahl-

behandlungen wiederum erhöht. Zu beachten ist, dass Eigenspannungen durch höhere

Lasten stärker abgebaut werden als durch niedrige Lasten.

Die Streuung wird durch höhere Intensitäten beim Verfestigungsstrahlen und eine T5-

Wärmebehandlung gegenüber den geschlichteten Proben verringert, ist jedoch allgemein

höher als bei den unbehandelten Proben. Alle in dieser Arbeit untersuchten Nachbe-

handlungen führen zu einer Verschiebung der Wöhlerlinie zu höheren Lastamplituden

und zu einer Verringerung der Steigung. Des Weiteren ist bei allen Nachbehandlungen

eine Erhöhung der Streuung der Wöhlerlinie zu verzeichnen.

Auf Basis der Ergebnisse wird bei geringeren Lasten im Zug-Schwell-Bereich die Kom-

bination der Nachbehandlungen Schlichten und Verfestigungsstrahlen mit einer Almen-

intensität von 21,5 Almen empfohlen. Bei höheren Lasten wir die Nachbehandlungskom-

bination aus Schlichten, T5-Wärmebehandlung und Verfestigungsstrahlen mit einer Al-

menintensität von 16,5 Almen empfohlen. Die Behandlungskombination Schlichten und
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Verfestigungsstrahlen mit einer Almenintensität von 16,5 Almen und die Behandlungs-

kombination Schlichten und Gleitschleifen werden aufgrund der hohen Streuungen nicht

empfohlen.

7.2 Zusammenfassung zu AlSi8 - AlSi16

Im Rahmen der Werkstoffentwicklung bzw. -optimierung wurde in dieser Arbeit als

Grundlage die AlSi-Legierungen, die die üblichen Legierungselemente Mg, Cu, Mn, Na

und Sr ausschließen, verwendet. Pulver aus diesen Legierungen wurden rheologisch un-

tersucht, um ihre Eignung auf das pulverbettbasiertes Schmelzen mittels laserbasiertem

System zu prüfen. Außerdem wurde der Einfluss des Siliziumgehalts auf die Festigkeitsei-

genschaften ermittelt. Aus den Ergebnissen können folgende Schlussfolgerungen gezogen

werden:

• Der Ausschluss der Legierungselemente Mg, Cu, Mn, Na und Sr hat keinen negati-

ven Einfluss auf die Fließfähigkeit der Pulverchargen und daher sind solche Pulver

für das selektive Laserschmelzen geeignet.

• Härtemessungen senkrecht und parallel zu den Schichten ergaben keine signifikan-

ten Unterschiede, was eine direkte Folge des homogenen Gefüges zu sein scheint.

• Es wurde festgestellt, dass eine Erhöhung des Siliziumgehalts die Festigkeitsei-

genschaften erheblich beeinflusst. AlSi16 hat beispielsweise eine Zugfestigkeit von

411 MPa und eine Bruchdehnung von 6,2 %.

• Auch die Bruchdehnung wurde durch den Siliziumgehalt beeinflusst. Die Bruchdeh-

nung nahm von AlSi8 bis AlSi14 kontinuierlich ab. Bei AlSi16 konnte ein Anstieg

der Duktilität beobachtet werden.

Die Zugabe von Partikeln zu AlSi-Legierungen hat sich als praktikable Möglichkeit zur

Verbesserung ihrer Zug- und Ermüdungseigenschaften erwiesen. Mikrometer große Par-

tikel härten diese Werkstoffe erheblich, was insbesondere für µm große TiC-Partikel gilt.
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Leider zeigten diese Partikel Unverträglichkeiten mit dem PBF-LB-Verfahren, da sie den

Wärmefluss im Pulver behinderten. Dies führte zur Entstehung von großen Fehlstellen

im Millimeterbereich. Nanometergroße TiC-Partikel zeigen eine geringere Härtungswir-

kung, da sie Agglomerationen bilden. Dies ist eine Folge ihrer geringen Größe und ihrer

Exposition gegenüber dem Marangoni-Fluss und der statischen Aufladung während des

PBF-LB-Prozesses. Daher wird die Vermahlung von Pulvern aus diesen Materialien vor-

geschlagen. Eine Partikelbeimengung von TiB2 in µm Größe führte zu keinem dieser

Defekte. In Kombination mit AlSi16 zeigte es Vorteile im Vergleich zu herkömmlichen

Werkstoffen aufgrund seiner höheren Streckgrenze (299 MPa), Zugfestigkeit (445 MPa),

seines Elastizitätsmoduls (88,6 GPa), seiner Dichte und seiner zyklischen Eigenschaften.

7.3 Zusammenfassung - Anwendungsbeispiel

Im Rahmen des Anwedungsbeispieles zur additiven Fertigung wurde zunächst der Bau-

raum, d. h. der maximal mögliche Bauraum für das Fahrwerks-Gehäuse, ermittelt und

ausgelegt. Die Topologieoptimierung wurde unter Berücksichtigung der beiden Lastfälle

“Zug“ und “Druck“ in Form einer dichtebasierten Topologieoptimierung unter Verwen-

dung der festen isotropen Mikrostruktur mit Penalisierungsmethode durchgeführt. Um

mit dem Optimierungsziel der maximalen Spannung zu optimieren, mussten einige Ver-

einfachungen bei den Randbedingungen vorgenommen werden. In der aktuellen Version

“2019 R3“ unterstützt Ansys nicht die Berücksichtigung von nichtlinearen Kontakten, wie

z. B. Reibungskontakten, bei der Optimierung der Spannung. Daher musste bei der To-

pologieoptimierung vom eigentlichen Plan abgewichen und die Kontakt-Randbedingung

“geklebt“ zwischen Gehäuse und Stiften gewählt werden. Nach der Auslegung gemäß dem

Ergebnis der Topologieoptimierung wurde eine Validierung mittels einer erneuten Finite-

Elemente-Analyse durchgeführt, bei der dann die korrekten Kontaktrandbedingungen

angewendet werden konnten. Dabei zeigten sich deutlich überhöhte Bauteilspannungen

von bis zu 210 MPa, was etwa dem Dreifachen der zuvor für die Optimierung der Struktur
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festgelegten Spannung entspricht. Diese erhebliche Diskrepanz zeigte, wie wichtig es ist,

die Kontaktrandbedingungen bei der Topologieoptimierung korrekt zu berücksichtigen

und zu definieren. Abhilfe wurde im vorliegenden Fall dadurch geschaffen, dass die über-

beanspruchten Bereiche des Bauteils im Entwurf nochmals gezielt angepasst wurden.

Eine erneute Überprüfung dieser Anpassung mit Hilfe von Finite-Elemente-Analysen

zeigte die erfolgreiche Einhaltung der vorgegebenen Maximalspannung von 100 MPa in

beiden Lastfällen sowie eine relativ homogene Spannungsverteilung.



Anhang A

Berechnung der Wöhlerlinien nach

DIN 50100:2016-12

Logarithmierte Gleichung der Zeitfestigkeitsgeraden:

logN = logC − k × logLa (A.1)

Substituiert durch:

y = a0 + a1 × x

y = logN

a0 = logC

a1 = −k

x = logLa

a1 = n × ∑(x × y) − ∑
x × ∑

y

n × ∑(x2) − (∑
x)2

a0 = 1
n

(
∑

y − a1 ×
∑

x)

(A.2)
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Neigung der Zeitfestigkeitsgerade:

k = −a1 (A.3)

Lageparameter C der Zeitfestigkeitsgerade:

C = 10a0 (A.4)

Versuchsergebnisse verschoben auf den fiktiven Lasthorizont:

Ni,fiktiv = Ni × (La,fiktiv

La,i

)−k

logN50%,fiktiv = 1
n

∑
logNi,fiktiv

(A.5)

Standardabweichung der Grundgesamtheit:

SlogN =
√

1
n − 2

∑
(logNi,fiktiv − logN50%,fiktiv)2 (A.6)

Korrigierte Standardabweichung:

SlogN,korr = SlogN × n − 1, 74
n − 2 (A.7)

Streuspanne:

TN = 102,564×SlogN,korr (A.8)

Grenzschwingspielzahlen der Zeitfestigkeitsgerade:

N50%,1/2 = C × L−k
a (A.9)
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Quantil u zur Berechnung unterschiedlicher Ausfallwahrscheinlichkeiten unter Annahme

einer log-Normalverteilung:

u10% = −1, 282

u90% = 1, 282
(A.10)

Grenzschwingspielzahlen für die Zeitfestigkeitsgerade für eine Ausfallwahrscheinlichkeit

von 10 %:

N10%,fiktiv = 10logN50%,fiktiv+u10%×SlogN,korr

N10%,1/2 = N10%,fiktiv × ( La

La,fiktiv
)−k

(A.11)

Grenzschwingspielzahlen für die Zeitfestigkeitsgerade für eine Ausfallwahrscheinlichkeit

von 90 %:

N90%,fiktiv = 10logN50%,fiktiv+u90%×SlogN,korr

N90%,1/2 = N90%,fiktiv × ( La

La,fiktiv
)−k

(A.12)
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Abbruchkriterium der einzelnen Probenreihen bei de-

finiertem Lastniveau

In der nachfolgenden Tabelle sind die Abbruch-Schwingspielzahlen für die zweite Ei-

genspannungsmessungen aufgelistet. Das Abbruchkriterium ist erreicht, wenn 10 % der

maximal möglichen Schwingspielzahlen erreicht wurde.

Tabelle A.1: Abbruch-Schwingspielzahlen: Schwingspielzahl bei gegebenen Lastniveaus.

Probenreihe Lastniveau [MPa] Schwingspielzahl

50 203407
P.1 60 103660

70 203407

80 248831
P.2 85 46778

90 9675

70 140725
P.3 80 84499

90 53884

70 319745
P.4 80 149931

90 76872

80 95955
P.5 90 27814

95 15754

80 901747
P.6 90 124692

95 50282

80 483257
P.7 90 116508

95 60639

85 47989
P.8 90 47989

95 47989
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Bruchursache der Probenreihen P.1 - P.8

Nachfolgend sind die Bruchursachen der einzelnen Probenreihen aufgelistet.

Tabelle A.2: Bruchursache der Probenreihen P.1 - P.8.

Probenreihe Probe Bruchursache Bemerkungen

P.1 a Oberflächliche Materialfehlstelle Viele kleine Rissursprünge

am Umfang

b Oberflächliche Materialfehlstelle Viele kleine Rissursprünge

am Umfang

c Oberflächenbeschaffenheit Viele kleine Rissursprünge

am Umfang

d Oberflächliche Materialfehlstelle Viele kleine Rissursprünge

am Umfang

e Oberflächenbeschaffenheit Viele kleine Rissursprünge

am Umfang

P.1 f Oberflächliche Materialfehlstelle Viele kleine Rissursprünge

am Umfang

g Oberflächenbeschaffenheit Viele kleine Rissursprünge

am Umfang

h Oberflächenbeschaffenheit Viele kleine Rissursprünge

am Umfang

i Oberflächliche Materialfehlstelle Viele kleine Rissursprünge

Fortsetzung auf der nächsten Seite



157

Bruchursache der Probenreihen P.1 - P.8.

Probenreihe Probe Bruchursache Bemerkungen

am Umfang

P.2 a Oberflächennahe Gaspore & Viele oberflächennahe

oberflächliche Materialfehlstelle Gasporen

b Oberflächliche Pore Viele oberflächennahe

Gasporen

c Oberflächennahe Pore Viele oberflächennahe

Gasporen

d Oberflächennahe Pore Viele oberflächennahe

Gasporen

e Oberflächliche Pore Viele oberflächennahe

Gasporen

f Oberflächenbeschaffenheit Viele oberflächennahe

Gasporen

P.2 g Durchläufer

h Pore im Inneren Keine Rissursprünge an der

Oberfläche

i Oberflächliche Pore Viele oberflächennahe

Gasporen

P.3 a Oberflächliche Materialfehlstelle

b Oberflächliche Materialfehlstelle

Fortsetzung auf der nächsten Seite
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Bruchursache der Probenreihen P.1 - P.8.

Probenreihe Probe Bruchursache Bemerkungen

c Oberflächennahe Pore

d Oberflächliche Materialfehlstelle

e Oberflächliche Materialfehlstelle

f Oberflächennahe Pore

g Oberflächliche Materialfehlstelle

h Oberflächennahe Pore

i Oberflächliche Pore

P.4 a Oberflächennahe Pore

b Oberflächliche Gaspore

c Oberflächliche Materialfehlstelle

d Oberflächliche Gaspore

e Oberflächennahe Pore

f Oberflächliche Pore

P.4 g Oberflächliche Pore

h Oberflächliche &

oberflächennahe Poren

i Oberflächennahe Gaspore

P.5 a Oberflächliche Materialfehlstelle

b Oberflächennahe Gaspore Gaspore eingedrückt

c Oberflächennahe Gaspore Gaspore eingedrückt

Fortsetzung auf der nächsten Seite
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Bruchursache der Probenreihen P.1 - P.8.

Probenreihe Probe Bruchursache Bemerkungen

d Oberflächliche Materialfehlstelle

e Oberflächennahe Pore Große Pore (500 µm)

f Oberflächliche Materialfehlstelle

g Oberflächenbeschaffenheit & Kleine Materialfehlstellen

Oberflächliche Materialfehlstelle (40 µm)

h Oberflächliche Materialfehlstelle

i Oberflächliche Pore

P.6 a Durchläufer

b Oberflächliche Materialfehlstelle

c Oberflächenbeschaffenheit

d Oberflächliche Materialfehlstelle Partikel mit höherer Dichte

an der Oberfläche

e Oberflächliche Materialfehlstelle

P.6 f Oberflächenbeschaffenheit

g Oberflächenbeschaffenheit

h Oberflächenbeschaffenheit

i Oberflächenbeschaffenheit

P.7 a Durchläufer

b Oberflächliche Materialfehlstelle

c Oberflächliche Materialfehlstelle

Fortsetzung auf der nächsten Seite
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Bruchursache der Probenreihen P.1 - P.8.

Probenreihe Probe Bruchursache Bemerkungen

d Oberflächenbeschaffenheit

e Oberflächennahe Pore

f Oberflächennahe Pore

g Oberflächliche Materialfehlstelle

h Oberflächennahe Gaspore

i Durchläufer

P.8 a Oberflächliche Pore Durch Gleitschleifen geöffnet

b Material geringerer Dichte

c Material geringerer Dichte

d Oberflächliche Pore Durch Gleitschleifen geöffnet

e Material geringerer Dichte

f Oberflächliche Materialfehlstelle

g Oberflächliche Pore Durch Gleitschleifen geöffnet

P.8 h Oberflächliche Pore Durch Gleitschleifen geöffnet

i Oberflächliche Materialfehlstelle
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