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Kurzfassung

Metal Dusting ist eine Form der Hochtemperaturkorrosion, die in chemischen Anlagen zur
Synthesegasproduktion (z.B. Reformern), zu einem schnellen, aber lokal begrenzten Angriff fihrt.
Daher bietet die additive Vorortfertigung ein grof3es Potential die Stillstandszeiten zu minimieren
und damit Kosten einzusparen. Neben dem etablierten Ansatz, einen Schutz vor Metal Dusting
Uber langsam wachsende Oxidschichten zu realisieren, kdnnen inhibierende Elemente wie
Kupfer, Zinn oder Germanium ebenfalls eine Degradierung unterdrticken. In dem vorliegenden
Projekt wurde daher die Metal Dusting Bestandigkeit eines kommerziellen Ni-Cu Werkstoffs, der
Legierung Monel 400, erstmalig erprobt sowie zuséatzlich dessen additive Fertigung untersucht.

Die additive Fertigung wurde Uber das Laser Powder Bed Fusion Verfahren realisiert. Nach der
Herstellung von Pulver der Legierung Monel 400 wurde ein Prozessfenster evaluiert, in dem die
additive Fertigung von dichten Proben moglich ist. Der so erhaltene Werkstoff wurde im Vergleich
zu konventionell gefertigtem Monel 400 hinsichtlich der Mikrostruktur und der mechanischen
Eigenschaften untersucht. Fur den additiv gefertigten Monel 400 wurde zwar eine verringerte
Gleichmaf3- und Bruchdehnung sowie eine abgeschwéchte Kriechbestandigkeit festgestellt,
allerdings zeigte sich eine erhdhte Bestandigkeit in der zyklischen Beanspruchung. Die
veranderten Eigenschaften konnten mit mikrostrukturellen Unterschieden korreliert werden, die
auf die Fertigungsroute zurtickzufihren waren. Die verringerten Dehnungen konnten durch eine
Warmebehandlung sowie durch einen HIP-Prozess annahernd vollstandig bei Raumtemperatur
behoben werden, wahrend sie in Hochtemperaturzugversuchen abgeschwacht erhalten blieben.
Innerhalb des Prozessfensters wurden die Fertigungsparameter zur weiteren Optimierung variiert
und die mechanischen Eigenschaften sowie die Mikrostruktur analysiert. Allerdings fiel der
Einfluss der Variation dieser Parameter gering aus, sodass der Prozess als robust zu bewerten
ist. Einzelne Ausreil3er, die mit Parametern nahe dem Prozessfenster gefertigt wurden, konnten
mit einer verringerten Dichte korreliert werden und zeigen die Sensitivitat des Prozessfensters.

Der Metal Dusting Bestandigkeit des Monel 400 wurde in aggressiven Atmospharen bei erhéhtem
Druck untersucht. Trotz der inhibierenden Wirkung des Kupfers trat ein Metal Dusting Angriff auf,
der sich mikrostrukturell in der Ausscheidung von Kohlenstoff auferte, die sich nach einer
Inkubationsphase sowohl gleichméaRig als auch lokal verstarkt bildete. Ubereinstimmend mit dem
Metal Dusting Mechanismus traten oberhalb der Ausscheidungen Ausbriiche auf, da das hier neu
geschaffene Volumen Uber mechanische Spannungen das Material zersetzte. Im weiteren
zeitlichen Verlauf erstreckten sich die Ausscheidungen auf die gesamte Oberflache und ein
homogener Angriff resultierte, der von einer geschichteten Struktur aus Kohlenstoff und Werkstoff
gepragt war. Der Metal Dusting Angriff des Monel 400 fiel bei 620°C starker aus als bei 550°C,
wie es auch fir géangige oxidschichtbildende Werkstoffe zu erwarten wére. Der Vergleich von
additiv zu konventionell gefertigten Werkstoffen offenbarte lediglich einen geringen Einfluss der
Prozessroute, der in aggressiven Bedingungen nur in Form einer veranderten Mikrostruktur
hervortrat. Eine Oberflachenbehandlung erwies sich grundsatzlich als positiv, wéhrend die Art
dieser einzig in den weniger aggressiven Bedingungen von Bedeutung war. Die Metal Dusting
Bestandigkeit wurde aufRerdem in Abhangigkeit der Mn- und Fe-Gehalts untersucht. Beide
zeigten einen negativen Einfluss, sodass binare Ni-Cu Legierungen dem Monel 400 grundsétzlich
uberlegen waren. Neben dem Monel 400 wurden weitere teils additiv gefertigte Werkstoffe
hinsichtlich ihrer Metal Dusting Bestandigkeit untersucht.
,Das Ziel des Vorhabens wurde erreicht.“
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Gegeniiberstellung der Ergebnisse mit den Zielsetzungen des
Antrags

Die Zielsetzung des Antrags war die Entwicklung eines Legierungskonzepts fur kupferhaltige
Hochtemperaturwerkstoffe fur Metal Dusting-Anwendungen mittels additiver Fertigung. Als
Ausgangspunkt wurde hierfir das Material Monel 400 gewahlt. Im Rahmen des Projekts sollte
dieser Werkstoff additiv hergestellt werden und die Fertigungsroute hinsichtlich der
mechanischen Eigenschaften optimiert werden. Die so gefertigten Materialien sollten hinsichtlich
ihrer Metal Dusting Bestandigkeit untersucht werden und final in dem eingangs genannten
Legierungskonzept gipfeln. Die Zielsetzung des Antrags gliederte sich in die folgenden drei
Teilziele.

1. Additive Fertigung mittels Laser Powder Bed Fusion und mechanische Untersuchungen
Identifikation des Prozessfensters, in dem dichte Proben gefertigt werden konnen.
Bestimmung von Materialkennwerten durch mechanische Prifung und Ermittlung der
Prozess-Struktur-Eigenschaften-Beziehung.

2. Charakterisierung des Metal Dusting-Verhaltens der additiv gefertigten Bauteile
Bestimmung des Einflusses der Fertigungsroute, Oberflachenbehandlung und
Legierungszusammensetzung auf die Metal Dusting Bestandigkeit von Ni-Cu
Werkstoffen.

3. Entwicklung eines Legierungskonzepts eines Hochtemperaturwerkstoffs im Ni-Cu
System mit einer erhéhten Metal Dusting Bestandigkeit.

Im Folgenden werden die Ergebnisse, die in diesem Projekt erzielt wurden, zusammengefasst
und den Teilzielen zugeordnet. Eine detaillierte Darstellung findet im Hauptteil des Berichts statt.

1. Zur additiven Fertigung von dichten Proben des Werkstoffs Monel 400 wurde zunachst
ein Prozessfenster identifiziert und die Eigenschaften mit konventionell gefertigtem
Material verglichen. Innerhalb dieses Prozessfensters wurden die Druckparameter variiert
und ihr Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften analysiert. Zur weiteren Optimierung
der mechanischen Eigenschaften wurden Warmebehandlungen und Heil3-Isostatisches-
Pressen erprobt. Auch eine Variation des mischkristallverfestigenden Elementes Mangan
wurde untersucht. Uber die Versuche ergab sich ein tiefergehendes Verstandnis der
Korrelation zwischen der Mikrostruktur und den mechanischen Eigenschaften, die in der
mathematischen Bestimmung der Streckgrenze aus den mikrostrukturellen Parametern
gipfelte. Hiermit wurden die dominierende Verfestigungsmechanismen ermittelt, die sich
vom konventionellen Werkstoff unterschieden.

2. Das Metal Dusting-Verhalten von additiv gefertigten Ni-Cu Werkstoffen wurde in
vielfaltigen Versuchen untersucht. Fir den Werkstoff Monel 400 wurde der Einfluss der
Temperatur, der Fertigungsroute, der Oberflaichenbehandlung sowie der
Legierungszusammensetzung analysiert. Begleitet wurden diese Tests von
Untersuchungen der Mikrostruktur des Metal Dusting Angriffs, der in drei Stadien verlief
und sich fur die Ni-Cu Werkstoffe ahnelte. Neben dem Monel 400 wurden binare
Legierungen sowie die Materialien Monel K-500, ToughMet3, die Legierung 235-HR und
die Legierung 699XA getestet. Die beiden letztgenannten Werkstoffe wurden zuséatzlich
hinsichtlich des Einflusses der Oberflachenbehandlung gepruft und fir die Legierung
699XA handelte es sich bei dieser Untersuchung um additiv gefertigtes Material.
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3. Die beiden vorangegangenen Teilziele sollten die Grundlage zur Konzeptionierung einer
Legierung bilden. Im Rahmen des Projekts ergab sich jedoch ein grof3er Unterschied in
der Metal Dusting Bestandigkeit der Ni-Cu Modellwerkstoffe und der Legierung Monel
400. Dieser Effekt stand zunachst der Entwicklung von bestandigeren Legierungen im
Wege, konnte allerdings im vorliegenden Projekt auf die mischkristallverfestigenden
Elemente Mangan und Eisen zurtickgefuihrt werden. Mit der Legierung Monel K-500
wurde zudem die erste Legierung des Ni-Cu-Al Systems untersucht. In diesem
Zusammenhang und auf Basis der Ergebnisse konnte die Entwicklung eines
Legierungskonzepts begonnen werden und erste thermodynamische Berechnungen
wurden durchgefuhrt. Die Fortfihrung findet in einem bereits genehmigten AiF-Projekt
Statt.
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Plan zum Ergebnistransfer in die Wirtschaft

Die Zusammenarbeit der beteiligten Partner, das DECHEMA-Forschungsinstitut (DFI), das
Institut fir Eisenhittenkunde der RWTH Aachen (IEHK) und der projektbegleitende Ausschuss
(PA), erlaubten den erfolgreichen Abschluss des Projekts. Die Forschungseinrichtungen DFI und
IEHK leisteten die Entwicklungsarbeit, wohingegen die Vertreter der am PA teilnehmenden
Unternehmen ihr Wissen und Erfahrung einbrachten. Im Folgenden sind die im Antrag
vorgesehenen und die realisierten TransfermaBhahmen wahrend und nach der Projektlaufzeit
aufgelistet.

Die ersten Ergebnisse des Projekts wurden in der Fachzeitschrift ,Oxidation of Metals*
veroffentlicht sowie auf diversen Konferenzen und Tagungen prasentiert. Eine weitere geplante
Veroffentlichung ist noch ausstehend. Neben dem kontinuierlichen EinflieRen der Ergebnisse in
die Vorlesung von Prof. Krupp und PD Dr. Galetz Gibernahm Dr. Jahns die Verwaltung einer
Professur an der Hochschule Osnabriick. Zu dem Thema des Projekts wurde auf3erdem eine
Masterarbeit an der Technischen Hochschule Bingen angefertigt. Neben den sechs
durchgefuhrten Sitzungen des projektbegleitenden Ausschusses wurden Unternehmen
zusatzlich in den Arbeitskreisen und Seminaren des Netzwerk TECHNOS und den
dazugehdrigen OpenFactory Veranstaltungen sowie des ProcessNet und GfKORR e.V. uber
Fortschritte in diesem Projekt informiert. Auf den Webseiten des DFI und der RWTH Aachen
wurde auf die Durchfihrung des Projekts hingewiesen.

Malnahmen wéahrend der Projektlaufzeit:

Mafnahme Ziel Ort, Rahmen Datum/Zeitraum
Einbindung der Gestaltung des PA 18.02.2020
Industrie in die Forschungsvorhabens | zysammenlegen der Sitzungen des | 28.09.2020
Projektarbeit unter PA mit dem PA des themennahen 28.04.2021
Bertcksichtigung der Projekts ,Untersuchung der Metal
. NP ; 17.11.2021
Ansprache Interessen der Dusting Besténdigkeit hochlegierter 18.05.2022
potentiell Industrie Werkst_offe und deren _ I
interessierter SchweiRverbindungen mit und hohe | 16.11.2022
Unternehmen und Onsite-Aluminisierung®, IGF Nr.
Ein|adung weiterer 20854 N, seit 28.09.2020 nach
Firmen mit Absprache mi beiden PAs
Querschnitts-
g\éegessen in den Sukzessive Erweiterung des PbAs
Uber die Projektlaufzeit
Publikation der Ergebnistransfer in die | versffentlichung in der 28.06.2021
Ergebnisse durch | Wirtschaft und Fachzeitschrift ,Oxidation of Metals*
Ver@ffent”chungen wissenschaftlicher
in Zeitschriften Austausch, rasche
Verbreitung der
Ergebnisse
Publikation der Ergebnistransfer in die | EUROCORR 2020, Vortrag 11.09.2020
Ergebnisse durch | Wirtschaft und
Beitrage bei wissenschaftlicher
nationalen sowie Austausch EFC Workshop WP3 “Hot Gases”, Verschoben 2023
internationalen Poster
Tagungen und Achema Pulse, Vortrag 16.06.2021
Kongressen
EUROCORR 2021, Vortrag 21.09.2021
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HTCPM 2021, Vortrag 23.03.2021
TMS-Conference 2021, Vortrag 17.03.2021
TOV Siid Tagung — Additive 07.12.2021
Fertigung von Druckgeraten, Vortrag
DGM Fachtagung Werkstoffe und 12.05.2022
Additive Fertigung 2022, Vortrag
Ubernahme in Vermittlung der Vorlesungen ,Werkstofftechnik der Fortlaufend
Lehre und Ergebnisse aus erster | Metalle“ von Prof. Krupp an der
Ausbildung Hand an die RWTH Aachen
Studierenden und
- Vorlesung Fortlaufend
éﬁséu\?g?z%dne?]durgg ,=Hochtemperaturkorrosion“ PD Dr.-
Fo?sch nZ n(l:iJ Lge;:re Ing. M. Galetz an der Universitat
ung u Bayreuth
Vorlesung ,High Temperature Fortlaufend
Materials* von Dr.-Ing. Jahns an der
Hochschule Osnabriick
Vorlesung ,Metallische Werkstoffe Fortlaufend
fur die additive Fertigung“ und
~Metallic Materials for Additive
Manufacturing“ von Dr. Haase an
der RWTH Aachen
Weiterbildungskurs der DECHEMA: | 2020 & 2021:
sKorrosion — Grundlagen und abgesagt wg.
Untersuchungsmethoden® Covid-19
Pandemie
05.-07.09.2022
Abschlussarbeiten Fortlaufend
Masterarbeit 10.08.2021
Studentische Hilfskrafte Fortlaufend
Doktoranden-Workshop der RWTH 18.06.2021
Aachen und der HS-Osnabriick
Beitrage in Transfer der Statusseminare des Netzwerks Fortlaufend
Arbeitskreisen Ergebnisse in die TECHNOS und OpenFactory-
Wirtschaft Veranstaltungen
Veroffentlichung der Ergebnisse in
den Arbeitskreisen von ProcessNet
und GfKORR e.V.
Zusammenarbeit Direkter Beratung/Durchfiihrung von Fortlaufend
insb. mit KMU Ergebnistransfer Untersuchungen im Rahmen von
F&E-Projekten
Online- Vorstellung der Webseite der RWTH Dauerhaft
verdffentlichung Forschungsergebnisse | \webseite des DFI
fur die allgemeine
Offentlichkeit
Printmedien Aktuelle Berichte aus Forschungsbericht der RWTH bzw. Jahrlich

der Forschung

DFI

Posterausstellung im Geb&ude der
RWTH bzw. DFI
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Im Anschluss an das Projekt sind zwei weitere Veroffentlichungen in wissenschaftlichen
Fachzeitschriften geplant und die Ergebnisse werden auf zwei akademischen Konferenzen
prasentiert. Neben der Ubernahme der Ergebnisse in die Lehrveranstaltungen der
Projektbeteiligten wird die vorliegende Arbeit in der Habilitation von Frau Dr.-Ing. Jahns
aufgegriffen. Die Zusammenarbeit mit den Mitgliedern des PAs wurde Uber das Projekt hinaus

ausgebaut und weitere F&E-Projekte wurden bereits gestartet.

MalRnahmen nach der Projektlaufzeit

MalRnahme Ziel Ort, Rahmen Zeitraum
Publikation der Ergebnistransfer in die | geplant Oxidation of Metals 2023
Ergebnisse durch Wirtschaft und
Verbffentlichungen wissenschatftlicher
in Zeitschriften Austausch, rasche geplant Corrosion Science 2023
Verbreitung der
Ergebnisse
Publikation der Ergebnistransfer in die | Bericht im ProcessNet- Jahr 3
Ergebnisse bei Wirtschaft und Arbeitsausschuss ,Materials
nationalen sowie wissenschaftlicher Engineering® und GfFKORR-
internationalen Austausch Arbeitskreis ,Korrosionsschutz bei
Tagungen und erhéhten Temperaturen®.
Kongressen TMS-Conference 2023 03.2023
Gordon Research Conference — High 07.2023
Temperature Corrosion
Ubernahme in Lehre | Vermittlung der Habilitation von Frau Dr. K. Jahns
und Ausbildung Ergebnisse aus erster
Hand an die
Studierenden und
Auszubildenden durch
enge Verzahnung von
Forschung und Lehre
Beitrage in Transfer der Zusammenarbeit mit dem
Arbeitskreisen Ergebnisse in die Normungsausschuss NA 012, DIN-
Normung Normenausschuss Chemischer
Apparatebau (FNCA)
Zusammenarbeit Direkter Beratung/Durchfuhrung von Ab 2021
insb. mit KMU Ergebnistransfer Untersuchungen im Rahmen von F&E-
Projekten
Zusammenarbeit Direkter Beratung/Durchfiihrung von Ab 2020
insb. mit KMU Ergebnistransfer Untersuchungen im Rahmen von F&E-
Projekten
Schlussbericht Zusammenfassung Wird als PDF bei der Vorliegendes
der im Projekt Forschungsvereinigung und zum Dokument
erarbeiteten Download von den Instituts-
Ergebnisse mit dem Homepages hinterlegt. Zusétzlich wird
Ziel, diese dem PA in der Bericht an den Instituten in
komprimierter Form gebundener Form vorliegen und an die
zur Verfugung zu TIB Uibermittelt.
stellen
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Verwendung der Zuwendung

Forschungseinrichtung 1: Universitat Aachen, Institut fir Eisenhittenkunde
Wissenschatftlicher Mitarbeiter: 29,2 Personalmonate

Forschungseinrichtung 2: DECHEMA-Forschungsinstitut
Wissenschaftlicher Mitarbeiter: 30 Personalmonate

Das im Antrag beantragte Datenbankmodul Cu (11331: JMatPro Cu-Modul PG) fir
thermodynamische Rechnungen mittels JMatPro wurde am 16.10.2020 geliefert.

Notwendigkeit und Angemessenheit der geleisteten Arbeit

Die gesamte Bearbeitung des Projekts am DFI wurde durch einen wissenschaftlichen Mitarbeiter
mit zeitweiser Unterstitzung durch einen Techniker/Laboranten durchgefiihrt. Aufgrund der
Vielfaltigkeit der Arbeit mit Aufbau und Anpassung vorhandener Apparaturen auf die nétigen
Atmosphéaren, Beschichtungs(vor-)versuchen, Beschichtungsapplikation, thermodynamischen
Berechnungen, Hochtemperaturauslagerungen, deren Auswertung und Beurteilung sowie
schriftlicher Berichterstattung und Korrespondenz war die Beauftragung des wissenschaftlichen
Mitarbeiters mit der Projektbearbeitung notwendig und angemessen. Als Unterstltzung bei der
Instandhaltung der Prifanlage, der Probenvorbereitung und Analytik in Zusammenhang mit der
wissenschaftlichen Arbeit war die Unterstitzung durch den Techniker/Laboranten ebenfalls
notwendig und angemessen. Zudem unterstutzte er den wissenschaftlichen Mitarbeiter bei der
metallografischen Praparation beziehungsweise bei der metallkundlichen Nachuntersuchung
mittels REM/EDX, ESMA und XRD. Diese Arbeiten entsprechen in vollem Umfang dem
begutachteten und bewilligten Antrag und waren daher fir die Durchfiihrung des Vorhabens
notwendig und angemessen.

Die Projektbearbeitung am IEHK wurde ebenfalls durch einen wissenschaftlichen Mitarbeiter mit
zeitweiser Unterstiitzung durch eine/n Techniker/in durchgefihrt. Die Bearbeitung des Projektes
durch den wissenschaftlichen Mitarbeiter war notwendig und angemessen, da dieser die fachliche
Expertise im Hinblick der metallographischen als auch metallphysikalischen Auswertung
einbrachte. Des Weiteren war er neben der schriftlichen Berichterstattung fiir die Planung,
Koordination und Betreuung der Versuchsaufbauten beztiglich der Pulverherstellung, additiven
Fertigung und mikrostrukturellen Untersuchung (UCT, EBSD, LOM) zustandig. Ein Techniker
bzw. eine studentische Hilfskraft unterstitzte ihn dabei in den Versuchsdurchfihrungen. Der
Techniker war dabei aulerdem flir die metallografische Probenpraparation, der
Pulveraufbereitung, der Instandhaltung der Anlagen und die mechanischen Prifungen
verantwortlich. Diese Arbeiten entsprechen in vollem Umfang dem begutachteten und bewilligten
Antrag und waren daher fur die Durchfiihrung des Vorhabens notwendig und angemessen.
Gerate bzw. Leistungen Dritter wurden nicht beantragt.

Forderhinweis
Das Projekt wurde durch das Bundesministerium fur Wirtschaft und Energie (BMWi) tber die

Arbeitsgemeinschaft industrieller Forschungsvereinigungen "Otto von Guericke" e.V. (AIF)
gefordert, woflr an dieser Stelle herzlich gedankt sei.
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1 Anlass des Forschungsvorhaben

Metal Dusting tritt bei erhéhten Temperaturen (400 — 800°C) in reduzierenden Atmospharen
(p(O2) = 10" — 102 bar) auf, die mit Kohlenstoff Uibersattigt sind (ac > 1). Die Relevanz dieses
Hochtemperaturkorrosionsangriffs ~ erklart  sich  Gber die  Verbreitung  derartiger
Gaszusammensetzungen wie zum Beispiel in der Petrochemie, Kokereien, Gasuafkohlung,
Synthesegaserzeugung. Beim Letztgenannten tritt der Metal Dusting-Angriff sowohl wahrend der
Produktion als auch weiteren Verwendung von diesem auftritt. Synthesegas ist ein Gemisch aus
CO und Hg, das in der chemischen Industrie zur Herstellung diverser Basischemikalien genutzt
wird. In Abbildung 1 sind die Produktionsarten und die aus Synthesegas hergestellten Produkte
dargestellt.

Produktion Verwendung

Steam Reforming Ammoniak

Co-Elektrolyse Wasserstoff

Synthesegas

Partielle Oxidation Methanol

Dry Reforming

synth. Treibstoff

Abbildung 1: Schema der Synthesegas-Produktion und -Verwendung.

Neben der Verwendung von bestdndigen Werkstoffen ist die Strategie zur Verhinderung des
Metal Dustings im Allgemeinen die Vermeidung des relevanten Temperaturbereichs und der
Gaszusammensetzungen, die zu diesem Angriff filhren. Nichtsdestotrotz kann der Angriff in lokal
begrenzten Gebieten stattfinden, in denen undefinierte oder ungewollte Abweichungen der
Gasbedingungen auftreten. Die additive Vorortfertigung von Ersatzbauteilen aus einem Metal
Dusting-bestandigen Werkstoff bietet daher das Potential entstehende Stillstandszeiten zu
minimieren bzw. weniger gefahrdete Bauteilgeometrien zu ermoglichen. Auf Grund dessen wurde
die additive Herstellbarkeit als eine der Eigenschaften des Werkstoffs festgelegt, fiir den in
diesem Projekt ein Legierungskonzept entwickelt werden soll.

Konventionelle Werkstoffe erreichen ihre Bestandigkeit Uber die Ausbildung einer Oxidschicht,
die eine Barriere fur die Wechselwirkung zwischen Werkstoff und Atmosphére darstellt. Diese
Wechselwirkung, die dem Metal Dusting Angriff zugrunde liegt, ist die Abscheidung des
Kohlenstoffs, die erst durch die katalytische Wirkung der Oberflachen von Nickel, Eisen und auch
Cobalt erméglicht wird. Ein alternativer Ansatz ist daher, die katalytische Wirkung der
Werkstoffoberflichen zu mindern, in dem inhibierende Elemente, wie bspw. Kupfer oder Zinn,
hinzulegiert werden. Technisch interessant ist das Ni-Cu System, das in der Form von binéren
Legierungen bereits untersucht wurde und auch kommerzielle Legierungen bietet. Die
Untersuchung dieser kommerziellen Legierungen hinsichtlich der additiven Fertigung und der
Metal Dusting-Bestandigkeit soll die Grundlage zur Entwicklung eines neuen und bestandigeren
Werkstoffs legen.
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2 Aktueller Stand der Technik

In dem vorliegenden Forschungsvorhaben soll zum einen das Metal Dusting Verhalten von
Nickel-Kupfer Werkstoffen und die additive Fertigung von derartigen Legierungen untersucht
werden. Das ,Aktueller Stand der Technik“-Kapitel beleuchtet daher diese unterschiedlichen
Themenschwerpunkte gesondert.

Additive
Fertigung

Metal Dusting-
bestandigigkeit

Abbildung 2 Schematischer Uberblick der Projektthemenschwerpunkte.

2.1 Additive Fertigung von Nickel-Kupfer Werkstoffen

Um ein Versténdnis Uber die additive Fertigung von Nickelkupferlegierungen zu erhalten, ist es
notwendig, die verschiedenen Sachgebiete zunachst getrennt voneinander zu verstehen, um die
Interaktionen richtig deuten zu kénnen.

Zu Beginn des Kapitels 2.1 werden eingangs die Grundlagen des genutzten AM-Verfahrens
.Laser Powder Bed Fusion® erklart, um anschlieRend die Grundsétze der AM-Prozessoptimierung
der Werkstoffe ndher zu bringen. Darauffolgend wird das Unterkapitel 2.1.3 genutzt, um den
mikrostrukturellen Vergleich von bereits bekannten einphasigen Materialien im Konv.- und AM-
Zustand zu zeigen. Zuletzt wird das Werkstoffkonzept der Nickel-Kupferlegierung im bisherigen
konventionellen Kontext erklart.

2.1.1 Das Laser Powder Bed Fusion-Verfahren

Das Laser Powder Bed Fusion-Verfahren (kurz LPBF) ist mit 31% aller publizierten AM-Artikeln
eines der am meist geforschten Additiven Fertigungskonzepte [1]. Bei diesem wird ein Bauteil in
2.5D-Weise hergestellt, indem ein Laser eine Vielzahl mittels Rakel aufgetragene
Metallpulverschichten punktuell aufschmilzt und miteinander verbindet.

Nach jeder Pulverschicht, die verschweil3t worden ist, wird die Belichtungsflache um eine zuvor
bestimmte Hohe H abgesenkt, der Kolben mit neuem Pulver wird um eine definierte Hohe
angehoben und der Rakel fahrt von der Startposition Richtung Endposition. Bei diesem Vorgang
wird das in den Bauraum angehobene Pulver auf die Belichtungsebene transportiert.
AnschlieRend findet der nachste punktuelle Energieeintrag des Lasers statt [2, 3]. Diese Ablaufe
wiederholen sich, bis das Bauteil Schicht flr Schicht hergestellt worden ist. Ein Schema ist in
Abbildung 3 dargestelit.
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Die Beeinflussung der Qualitat des LPBF-Prozesses ist dabei von einer Vielzahl an GroR3en
abhéangig (Siehe Abbildung 4). Um Faktoren fur den Erfolg oder Nichterfolg eines additiv

gefertigten Bauteils zu bestimmen, ist es daher noétig, die beeinflussenden Parameter zu
identifizieren, quantifizieren und in Verbindung miteinander zu setzen.

Scanner
Laser system Laser
scanning
direction
Laser
Fabrication beam
Powder powder bed
delivery Spreader.

Part being

Pre-placed
fabricated

powder bed
Laser melting

2o

Powder +
delivery Fabrication pl\g‘?vlfgz
piston piston particles
Abbildung 3 Schema des LPBF-Verfahrens [4]
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Abbildung 4 Fishbone Diagramm der Einflussfaktoren der Qualitét, Zeit und Kosten von Bauteilen, welche mit Hilfe
des LPBF-Verfahrens hergestellt worden sind [5].
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2.1.2 Grundlagen der Prozessoptimierung

Wie eingangs beschrieben, ist es von Belang fur den Erfolg der AM-Prozesses die gewahlten
Prozessparameter in Abhangigkeit zueinander zu verstehen und herauszufinden, unter welchen
Bedingungen diese ein dichtes Bauteil erzeugen. Glucklicherweise haben sich in den
vergangenen Jahrzehnten mehrere Strukturen entwickelt, um Bauteilfehler zu identifizieren und
deren Quellen einzelnen Prozessparametern zuzuteilen. Eine der in diesem Zusammenhang
haufig verwendeten experimentellen Systematiken ist die Identifizierung des ,Prozessfensters”.

Das ,Prozessfenster beschreibt einen Bereich wahlbarer Parameter, in dem Bauteile optisch
keine bzw. minimale makroskopische Defekte aufweisen und damit als ,dicht® gelten (Siehe
Abbildung 5A). Eine Auswahl der Maschineneinstellungen auf3erhalb des Prozessfensters indes
lassen ,pordse oder rissbehaftete” Bauteile entstehen, deren mechanische Eigenschaft aufgrund
der massiven Defektanzahl in den meisten Fallen unerwiinscht ist. Die Bestimmung der
Prozessparameter fur die Prozessfensterermittlung hangt tberwiegend mit der eingebrachten
Energiedichte zusammen, welche in Gleichung 1 beschrieben wird.

4 A B

Fehlerhafte
Anbindung
(LOF)

Laserleistung P
\.,.-w,,—..,;, .,

pod B Scangeschwindigkeit v

.

Balling Strahldurchmesser d

Prozessfenster
(. dichte” Kérper)

Scangeschwindigkeit

Schichtdiche D y

Spurabstand Ay

Keyholebildung

>
Laserleistung

Insufficent

Excessive X
I

keyhole

Laser
= C

penetration

k‘ Vapour
plume

Abbildung 5 A) Schema eines beispielhaften Prozessfensters innerhalb der Parameterabhéngigkeit zwischen
Laserscangeschwindigkeit und Laserleistung; B schematische Darstellung der in der Energiedichteberechnung
verwendeten Faktoren; C) schematische Darstellung der Defektart ,Fehlerhafter Anbindung (LOF), D) schematische
Darstellung der Defektart ,Keyholebildung®; E schematische Darstellung der Defektart ,, Balling®. [6, 7]

P
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v+ AyxD (1)



Seite 16 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 20904 N

Defekte lassen sich in mehrere Kategorien und Arten untergliedern. Eine Ubersicht der
Wichtigsten ist mit kurzer Erklarung folgend aufgelistet:

Fehlerhafte Anbindung oder Lack of Fusion (Porositat): Falls die durch den Laser
erzeugte Schmelzspur eine unzureichende oder keine Verbindung zum vorherigen
gedruckten Material besitzt, wird das Pulvermaterial mit seinen Zwickeln im
Zwischenraum nicht aufgeschmolzen. Dieser raumliche Defekt kann sowohl zwischen
Lagen in Baurichtung (Z-Achse) auftreten (bspw. bei zu geringer Laserleistung) oder
innerhalb einer Schicht (X-Y-Ebene). Bei Letzterem ist ein moglicher Grund ein zu
grol3gewdahlter Spuranstand.

Keyhole (Porositat): Der Energieeintrag des Lasers fiuhrt im Prozess neben dem
Aufschmelzen auch zur Sublimation von Material. Falls bspw. die Laserleistung dabei zu
hoch gewahlt wird, wird die entstehende Metallgaszone zu tief in das Schmelzbad
hineinragen (siehe Abbildung 5D). Die Folge ist, dass der entstandene Metalldampf bei
anschlie3ender Erstarrung nicht genltigend Zeit besitzt, aus dem fliissigen Metall zuvor
auszutreten, sodass im Festen Poren zurlickbleiben.

Balling (Porositat): Bei diesem Defekt ist die Schmelzspur aufgrund der gewahlten
Parameter instabil, sodass nach gewisser Distanz ein Abriss erfolgt. Ahnlich zu einem
Wassertropfen zieht sich aufgrund der Oberflichenspannung die zurlickgebliebene
schmelzflissige Phase zusammen, sodass die sogenannten ,Balls“ auf der Oberflache
zurtickbleiben. Beim erneuten Auftragen der nachfolgenden Pulverschicht werden die
Licken der Schmelzspur zwar mit Pulver gefillt, kbnnen aber bei der unmittelbaren
Belichtungsphase nicht mehr vollstandig aufgeschmolzen werden. Folglich bleiben im
besten Fall unaufgeschmolzene Pulverpartikel und deren Zwickel im Bauteil zuriick. Im
schlimmsten Fall kann sich der Fehler Gber das Bauteil verschlimmern, sodass der
Baujob abgebrochen werden muss

Kaltrisse (Riss): Kaltrisse gehdren zur Rissart, die unterhalb der Liguidustemperatur
auftreten. Die Griinde kdnnen hierfir vielfaltig sein. So kdnnen Risse durch Bildung von
sekundaren Phasen im Festen entstehen oder auch aufgrund von
Schwindungsbehinderungen. Eine genaue Festlegung muss im Einzelnen geprift
werden.

Heillrisse (Riss): HeilRrisse oder auch Erstarrungsrisse sind Defekte, die wahrend der
Umwandlung von der Liquidus- zur Solidusphase auftreten. Zumeist liegt die Ursache
darin, dass das Erstarrungsintervall der jeweiligen Legierung zu grof ist, sodass uber
einen weiten Temperaturbereich hinaus eine niedrigschmelzflissige Phase im
interdendritischen oder intergranularen Bereich vorliegt. Bei der Abkiihlung auftretenden
Spannungen, z.B. durch das Temperaturgefélle innerhalb des Bauteils, kénnen die
entstehenden flissigen Gebiete ,,aufgerissen” werden.

Sobald die erste Phase der Prozessoptimierung abgeschlossen wird, kann die Optimierung der
Materialgeflige innerhalb des Prozessfensters erfolgen. Im nachsten Abschnitt werden daher
diese néher beleuchtet

2.1.3 Vergleich AM (in-situ) vs Konv. Mikrostruktur

.,Moderne Werkstoffe erhalten ihre speziellen Eigenschaften [...] durch eine spezielle Anordnung
ihrer spezifischen Bauelemente, [...] die wir in der Werkstofftechnik unter den Begriffen Geflige
oder Mikrostruktur zusammenfassen® [8]. Das metallische Materialgefuge ist dabei nicht allein
von der chemischen Zusammensetzung abhangig, sondern mafgeblich von der thermischen
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Historie des Werkstoffs. So kdnnen zwei identisch aussehende Bauteile aufgrund ihrer
unterschiedlichen Herstellungsweisen wahrnehmbare differenzierte Materialeigenschaften
aufweisen.

Da die additive Fertigung im Vergleich zur konventionellen Fertigung deutlich hoéhere
Abkuhlbedingungen besitzt (10*-10°8 K/s [3, 9] Abbildung 6), ist es naheliegend, dass sich die
Gefligebestandteile zur konventionellen Fertigung unterscheiden. In vielen Publikationen wurden
bereits die AM-Besonderheiten von einphasigen Werkstoffen naher erforscht, welche im
Folgenden kurz beleuchtet werden.

Kornmorphologie & Textur

Die Umwandlung von flissig zu fest erfolgt in Abhangigkeit der aul3eren Randparameter. So
verandert sich die Form der Erstarrungsfront oder vielmehr der Kérner neben der chemischen
Zusammensetzung in Relativitat des Temperaturgradienten und der Kristallisationsgeschwindig-
keit. Bei der additiven Fertigung konnen sowohl kolumnare als auch equiaxiale
Wachstumsmechanismen wéahrend der Umwandlung vorkommen, die beispielsweise durch
Verunreinigungen oder Anpassung der Herstellungsparameter beglnstigt oder unterdriickt
werden (siehe Abbildung 6) [10]. Wahrend beim equiaxialen Mechanismus die Nukleation neben
dem Kornwachstum vorherrschend ist, wird das kolumnare Erscheinungsbild maf3geblich durch
das epitaktische Kornwachstum beeinflusst. Die Folge beim Letztgenannten ist, dass schnell
wachsende Kristallorientierungen das einphasig additiv hergestellte Material dominieren und
Korner sich Uber mehrere Schichten ausstrecken kdnnen. Die daraus resultierende Textur fuhrt
in additiv gefertigten Bauteilen zu einer Anisotropie der Materialeigenschaften in Baurichtung [11].
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Abbildung 6 Linkes Diagramm: Schematische Darstellung der Wachstumsmechanismen & Abkuhlraten (T) in
Abhangigkeit der Kristallisationsgeschwindigkeit (v), und des Temperaturgradienten (G) mit beispielhaften AM-
Verfahren nach [12]; Rechte Darstellung: Darstellung der unterschiedlichen Wachstumsmechanismen innerhalb des
LPBF anhand einer einphasigen 316L-Legierung [13].



Seite 18 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 20904 N

Konventionell hergestellte Bauteile und Halbzeuge missen im Gegensatz zur additiven Fertigung
Uber eine mehrstufige Warmebehandlung nach der priméren Erstarrung verfligen, da ansonsten
eine Weiterverarbeitung im Regelfall nicht gewahrleistet werden kann (Walzen, Schmieden etc.).
Aus diesem Grund wird das Erstarrungsgefiige des Gussprozesses durch auftretende
Rekristallisations- & Erholungsprozesse verandert, sodass das Endgeflige praktisch isotrope
Eigenschaften aufweist. Eine Gegenuberstellung der Mikrostrukturen zweier beispielhafter
Fertigungsverfahren von einer identischen Legierungszusammensetzung ist in Abbildung 7
angegeben.

Fertigung; Rechts: Additive Fertigung (Z-Achse = Baurichtung) [14].

Versetzungsdichte

Versetzungen als ein weiterer Verfestigungsmechanismus sind ein maf3geblicher Bestandteil von
Werkstoffen. In konventionellen Prozessen werden diese durch Kaltumformung (z.B. Walzen) im
Material induziert. Anders bei der additiven Fertigung, da hierbei Versetzungen durch die
zyklische Zug-Druckbelastung aufgrund von lokalen Temperaturinhomogenitaten wahrend des
Schweil3prozesses entstehen [15]. Bei beiden Formen liegen die ,Defekte” nicht vollstandig
zuféllig im Gefuge vor, sondern ein Anteil der Versetzungen formen kleinste Strukturen, die
sogenannten Subkérner.

In Abbildung 8 ist die Stahllegierung 316L als konventionell (30% gewalzt) und additiv gefertigtes
Bauteil gezeigt. Beide Grafiken weisen Strukturen (Low Angle Boundary) auf, welche mit
Versetzungen in Zusammenhang stehen. Interessanterweise zeigt die kaltgewalzte Legierung
Versetzungen in orientierten Scherbandern an, wahrend die additiv gefertigte Probe regellose
Kleinwinkelkorngrenzen besitzt.

— 100 ym
it

2 = 2 o !l'
Abbildung 8 Darstellung der Kleinwinkelkorngrenzen (rot) und der Grofl3winkelkorngrenzen (schwarz) zweier
identischer 316L Legierungen. Links: Additive Fertigung; Rechts: 30% gewalztes Blech [16].
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Inhomogenitaten (Ausscheidungen / Seigerungen / Verunreinigungen)

Neben Mikrosegregationen bei der primaren Erstarrung kbnnen einige weitere Inhomogenitaten
im Bauteil nach der AM-Herstellung vorliegen, welche bei der konv.-Fertigung keine Rolle spielen.
So zum Beispiel muss damit gerechnet werden, dass bei der Nutzung von an Luft ausgesetzten
Metallpulvern die entstanden nanometergrof3en oberflaichennahen Oxide mit in den Werkstoff
beim Schweil3prozess eingetragen werden [17]. Auch konnen bei Verwendung von
Pulvermischungen (Powder Blends) lokale Inhomogenitaten wéahrend des Druckens nicht
ausgeschlossen werden, da beispielsweise Pulverpartikel nicht vollstandig in die Matrix
Ubergehen bzw. nicht vollumfanglich aufschmelzen. Zu guter Letzt besitzen aufgrund der hohen
Abklhlgeschwindigkeit bei der primaren Erstarrung Atome zu wenig Zeit, um aus der
Ubersattigten Matrix heraus zu diffundieren. Die Folge ist, dass sich nach der Abkihlung mehr
Atome in Zwangslésung als beim konv. Pendant befinden (Siehe Abbildung 9).
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Abbildung 9 Schematische Darstellung der Losungsvermdgen verschiedener Herstellungsverfahren [18].

2.1.4 Nickel-Kupferwerkstoffe

Das Nickel-Kupferphasendiagramm besitzt eine vollstandige Mischbarkeit zwischen den
Legierungselementen, sodass der Mischkristall dem kubisch flachenzentrierten Gitter tber den
gesamten Bereich zuzuordnen ist (Siehe Abbildung 10). So weist dieses Legierungssystem
sowohl hohe Festigkeiten bei tiefen Temperaturen als auch gute Warmfestigkeiten auf [19].

Die essenzielle Fahigkeit und die Hauptanwendungen dieser Legierung finden dabei im Bereich
des Korrosionsschutzes statt. So ist die Bestandigkeit der Nickel-Kupferlegierungen gegen
Sauren, Laugen, Salzwasser und trockene Gase (Chlorwasserstoff, Fluorwasserstoff etc.)
einzigartig. Klassische Anwendungsfelder und -industrien sind der Schiffsbau, Kraftwerke, die
chemische Industrie und die Lebensmittelindustrie [19].
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Abbildung 10 Ni-Cu-Phasendiagramm [19].

Eine besondere Nickel-Kupferlegierung ist das ,Monel 400“. Diese technische Variante der
binaren Ni70Cu30-Legierung wurde im Jahre 1906 von Herrn Robert C. Stanley patentiert, als
der Versuch gegliickt ist, eine Legierung durch direkte Verarbeitung eines Nickel-Kupfererzes
herzustellen [20, 21]. Neben Nickel und Kupfer liegen in der technischen Legierung noch Anteile
an Eisen, Mangan, Aluminium und Silizium vor, welche in dem Werkstoff unterschiedliche Ziele
erfillen. Eine Ubersicht ist im Folgenden gegliedert [19]:

Mangan: Desoxidation/ Entschwefelung, Mischkristallverfestigung

Eisen: Erhéhung Korrosionsbhestandigkeit (vor allem in wassrigen Umgebungen)
Steigerung der Festigkeit
Silizium: Verbesserung Giel3barkeit, Desoxidation, Steigerung Festigkeit

Aluminium: Erh6éhung der Festigkeit + Steigerung Zunderbesténdigkeit

Abgesehen von den Vorteilen dieser Werkstoffgruppe sind aufgrund der chemischen
Zusammensetzung an dieser Stelle auch einige Herausforderungen zu nennen, die vor allem bei
der additiven Fertigung auftreten kdnnen. So zeigt sich zum einen in der konventionellen
Herstellung, dass die Loslichkeit von Wasserstoff in der Schmelze aufgrund des Nickelanteils
erheblich sein kann. Folglich besitzt das Geflige eine gewisse Anfalligkeit fur Poren [22]. Zum
anderen weist das Element Kupfer ab einer Wellenlange von ~650 nm eine nahezu vollstandige
Reflexion der einfallenden Strahlung auf (Abbildung 11), sodass Laser im Bereich des ,roten®
Lichtes deutlich hohere Energien aufbringen missen, um die Voraussetzung fur einen
Schmelzprozess zu erfillen.

Im folgenden Kapitel 2.2 Metal Dusting von Nickel-Kupfer Werkstoffen wird die
Korrosionseigenschatft dieser Legierung im Speziellen beleuchtet.
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Abbildung 11 Darstellung der Absorptionskoeffizienten tber die Wellenlange verschiedener Reinmetalle [23].

2.2 Metal Dusting von Nickel-Kupfer Werkstoffen

Zum Verstandnis der Metal Dusting Ergebnisse werden in den folgenden Kapiteln die Grundlagen
des Metal Dustings sowie der Schutzmechanismen erlautert. Diese Kapitel unterteilen sich somit
in einen grundsatzlichen Mechanismus und Einflisse hierauf, in den Schutzmechanismus
konventioneller Metal Dusting-resistenter Legierungen sowie in die katalytische Inhibierung durch
Kupfer, die Gegenstand des vorliegenden Projekts sein soll.

2.2.1 Mechanismus des Metal Dustings

Metal Dusting ist eine Form der Hochtemperaturkorrosion und beschreibt den Zerfall eines
Werkstoffs zu Metallstaub, der in einer grof3en Menge Kohlenstoff eingebettet ist. Ein derartiger
Angriff tritt bei Temperaturen von 400 — 800°C in Atmospharen auf, die mit Kohlenstoff Gibersattigt
sind und somit eine Kohlenstoffaktivitat ac > 1 aufweisen [24, 25]. Diese Ubersattigung tritt auf,
da die Reaktionen zur Abscheidung des Kohlenstoffs nach Gleichung (2)-(4) aul3erst trage sind
und nur katalysiert stattfinden. Da Nickel, Eisen und Kobalt diese Reaktionen katalysieren, findet
eine Kohlenstoffabscheidung an der Werkstoffoberflache statt, wie es schematisch in Abbildung
12a dargestellt ist [26].

CO+ H, - C + H,0 PcoPH, 2

ac,co-rea. = K1

Pu,0
2C0 - C + €0, P2, 3)
Qc;Boudouard = K,
Pco,
CH, - C+ 2H, PcH, (4)

Ac;Met.—Cracking = K 2
H;
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Abbilduhg 12 Schemétische Darstellung des Metal Dusti'ng Angriffs aLjf eine”m ungeschi]tzten Werkstoff [27].

Der so abgeschiedene Kohlenstoff diffundiert in den Werkstoff ein (Abbildung 12b) und kann
sich aufgrund seiner hohen Aktivitat als Graphit wieder ausscheiden (bevorzugt an Korngrenzen
und Versetzungslinien; Abbildung 12c). Fir Eisen-basierte Werkstoffe tritt zusétzlich die Bildung
einer aulRReren Zementit-Schicht auf, die allerdings auch katalytisch aktiv ist. Da die
Graphitbildung eine Volumenzunahme darstellt, bricht der Werkstoff mechanisch in feine Kérner
bzw. den Metallstaub, der dem Mechanismus seinen Namen gab (Abbildung 12d). Die
Metallpartikel verbleiben im Kohlenstoff und haben weiterhin Gaskontakt, sodass sie weiterhin
die Kohlenstoffabscheidung katalysieren kénnen und so in volumindsen Kohlenstoffaufwiichsen
resultieren.

Die Triebkraft fur diesen Angriff ist die Kohlenstoffaktivitat, die sich nach den Gleichungen (2)-
(4) bzw. Uber CALPHAD-Programme berechnen lasst und als Aggressivitdtsmal einer
Gasmischung herangezogen werden kann. Direkt ersichtlich aus diesen Gleichungen ist, dass
ein erhdhter Gesamtdruck diese Triebkraft flr die Abscheidung aus CO-haltigem Gas erhoht.
Daher wurden die Metal Dusting Versuche des vorliegenden Projekts im Allgemeinen bei 18 bar
durchgefuhrt. Die Kohlenstoffaktivitat sinkt mit zunehmender Temperatur fir die Berechnung
nach Gleichung (2) und (3). Da sich entgegengesetzt thermisch aktivierte Prozesse mit
steigender Temperatur beschleunigen, ergibt sich das eingangs genannte Temperaturfenster und
ein maximaler Angriff bei etwa 600-650°C.

2.2.2 Metal Dusting-resistente Legierungen

Der Oxidationsschutz hitzebestandiger Werkstoffe, ob nun Eisen- oder Nickel basiert, beruht auf
der Bildung von schiitzenden Oxidschichten. Diese Schichten werden auch fiir den Einsatz unter
Metal Dusting Bedingungen genutzt. Die gangigen Oxide sind AlOs; und Cr,Os; sowie in
Ausnahmeféllen SiO;, die alle die Kkatalytische Abscheidung verhindern und eine
Diffusionsbarriere zwischen Atmosphéare und Werkstoff darstellen. Daher verhindern oder
verzogern die Oxidschichten auf gangigen, hitzebestandigen Werkstoffen den Beginn des Metal
Dustings. Dennoch kann nach einer vorangegangenen Inkubationszeit ein Angriff einsetzen. Der
Mechanismus, der hierzu fuhrt, ist in Abbildung 13 schematisch fir einen Cr,Os-bildenden
Werkstoff dargestellt.
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Abbildung 13: Schematische Darstellung des Metal Dusting Angriffs auf einen Cr20s-bildenden Werkstoff [26].

Zwar unterbindet eine Oxidschicht im Allgemeinen eine Kohlenstoffabscheidung (siehe
Abbildung 13a), entlang von Fehistellen, wie bspw. Mikrorissen o. A., kann dennoch eine
Eindiffusion von Kohlenstoff auftreten und sich so die Randzone an Kohlenstoff anreichern (siehe
Abbildung 13b). Durch die Oxidbildung verarmt der Werkstoff in der Randzone an dem
Oxidbildner. In Folge der Aufkohlung kann der Oxidbildner zusatzlich als Karbid gebunden
werden (insbesondere fir Cr zu beobachten) und so die Verarmung verstarkt werden (siehe
Abbildung 13b). Ein Ausheilen von Mikrorissen wird folglich erschwert und eine
Kohlenstoffabscheidung an dem freiliegenden verarmten Werkstoff wird moglich (siehe
Abbildung 13c). Der Angriff schreitet nun analog zum ungeschiitzten Werkstoff (siehe
Abbildung 12) voran, sodass ausgehend von der Fehlstelle im Oxid ein halbkugelférmiger Pit in
den Werkstoff hineinwéchst (siehe Abbildung 13d). Die sich hieraus ergebende Pitstruktur ist
beispielhaft in Abbildung 14 gezeigt. Dieser Mechanismus erklart, dass ein hoherer Gehalt des
Oxidbildners dem Metal Dusting Schutz zutraglich ist, sodass in Untersuchungen von Hermse et
al. ab einem summierten Cr- und Al-Gehalt von 33 Gew.% kein Metal Dusting fiir bis zu 4000 h
beobachtet wurde [28]. Altere empirische Grenzwerte bezogen einen gewichteten Silizium- oder
Aluminiumgehalt mit ein und liegen bei geringeren Werten (Cr + 2x Si > 22. Cr + 2x Si > 24 oder
Cr +3x (Si + Al) > 24) [29-31].

Als ,Besténdig” erwiesen sich beispielsweise die Nickelbasislegierungen 693, 699XA und 602CA
oder der ferritische Stahl Kanthal APMT, die alle nahe der genannten Grenze liegen. Die
Erfahrung mit metallischen Ofenrohren aus der Legierung Centralloy ET 45, die Gber 10.000 h
auRerst aggressiven Metal Dusting Bedingungen ausgesetzt waren und mit 35 Gew.% Cr
oberhalb der abgeschétzten Grenze liegen, zeigen allerdings, dass auch hoéher legierte
Werkstoffe von Metal Dusting betroffen sein kénnen. Der Grund fiir derartige Einschatzungen
liegt im zeitlichen Verlauf des Metal Dustings. So ist fur diese Werkstoffe dem Angriff eine
Inkubationsphase vorgelagert, wahrend der lediglich eine Oxidschichtbildung zu beobachten ist
(vergleiche Abbildung 13).
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Abbildung 14 Makroskopische Aufnahme und 3D-Konstruktion der Pitbildung auf einer oxidbildenden Legierung.

Eine weitere Moglichkeit, den Metal Dusting Angriff zu vermeiden bzw. weiter hinauszuzégern,
ist das Legieren mit katalytisch inhibierenden Elementen wie Cu, Sn oder Ge. Der Effekt wird im
folgenden Kapitel noch naher beleuchtet und fihrte in der nédheren Vergangenheit zu dem Trend
in Legierungen, die speziell gegen Metal Dusting entwickelt wurden, einen geringen Cu-Gehalt
vorzusehen. Als Beispiele zu nennen sind hier die Haynes-Legierungen HR-235 (3,8 Gew.% Cu)
sowie die Sumitomo-Legierung 696 (2,3 Gew.% Cu). Das Kupfer in diesen Legierungen
verhindert die katalytische Kohlenstoffabscheidung unterhalb der Oxidschicht auf dem verarmten
Substrat, wie sie in Abbildung 13c gezeigt ist.

2.2.3 Katalytische Inhibierung durch Kupfer

Die katalytische Abscheidung von Kohlenstoff auf Eisen- oder Nickel-Werkstoffen kann durch die
inhibierenden Elemente, Cu, Sn und Ge, vermieden werden. Zur Erlauterung soll im Folgenden
der zu Grunde liegende Mechanismus dargelegt werden.

Zur Abscheidung eines Kohlenstoffatoms adsorbiert ein Kohlenstoffmonoxid-Molekll zunéchst
an der metallischen Oberflache [26]. Hier kommt es, sofern die Oberflache katalytisch aktiv ist,
zu einem Austausch von Elektronendichte nach einem sogenannten ,Push-Pull“ Mechanismus,
der in Abbildung 15 schematisch gezeigt ist. Wéhrend dieses Mechanismus wird die zur
Dissoziation des CO-Molekils benétigte Energie in drei kleinere Teilenergien zerlegt. Der erste
Schritt ist die Abgabe von Elektronendichte aus dem o3-Orbital des CO-Molekiil in das d-Orbital
des Nickels oder Eisens. Da die Elektronendichte des Metalls nun in Summe zu hoch ist, hat es
das Bestreben diese zuriickzugeben. Daher wird zur Kompensation in einem zweiten Schritt
Elektronendichte aus einem d-Orbital des Nickels in das nachsthohere, antibindende 1*-Orbital
des CO-Molekul zurtickgegeben, wodurch die CO-Bindung geschwécht wird. Der dritte Schritt ist
bereits das Aufbrechen der geschwachten C-O-Bindung. Das Sauerstoffatom bindet sich an ein
weiteres Metallatom der Werkstoffoberflache und desorbiert nach Reaktion mit einem weiteren
CO-Molekil bzw. einem H>-Molekul nach Gleichung (2) bzw. (3). Da die d-Orbitale der
inhibierenden Elemente, Cu, Sn und Ge, bereits vollstandig gefillt sind, ist bereits der erste
Teilschritt dieses Mechanismus mit ihnen nicht méglich, sodass sie die katalytische Abscheidung
verhindern. [32-34].
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Abbildung 15 Schematische Darstellung der katalytischen Abscheidung des Kohlenstoffs.

In bindren Nickel-Kupfer Legierungen konnte daher eine Zunahme der Metal Dusting
Bestandigkeit mit ansteigendem Kupfergehalt hachgewiesen werden. Zur Quantifizierung dieses
Einflusses wurde die Rate der Kohlenstoffabscheidung r zur Rate von reinem Nickel ryi mit dem
Stoffmengenanteil des Kupfers Ncy nach Gleichung (5) korreliert [35, 36].

r =1y (1= N )" ®)

Der Exponent n wurde in diesen Untersuchungen auf ~18 bestimmt und zeigt die Effektivitat von
bereits geringen Mengen Kupfer. Mechanistisch interpretiert gibt dieser Exponent die Anzahl der
Nickelatome an, die durch ein einzelnes Kupferatom inhibiert werden. Bei Betrachtung der
Abscheidereaktionen nach Gleichung (2) und (3) sowie dem Abscheidemechanismus erscheint
dieser zunachst Uberraschend hoch. Erklart wurde dies damit, dass vermutlich nicht die
Abscheidung eines einzelnen Kohlenstoffatoms katalysiert wird, sondern von einem Graphitring
oder auch einer groBeren Struktur. So besteht ein epitaktischer Zusammenhang eines
Graphitring mit der (111)-Nickeloberflache, nach der ein Graphitring mit 7 Ni-Atomen flr die
Abscheidung an der Oberflache bzw. mit 14 Ni-Atomen im Werkstoffinneren benachbart ist [37].
Fur Sn und Ge wird dieser epitaktische Zusammenhang durch die Bildung von intermetallischen
Phasen vermindert und daher als zusatzlich hemmender Effekt angefihrt.

Die Metal Dusting Bestandigkeit von bindren Legierungen des Nickel-Kupfer-Systems wurde
bereits untersucht und ab etwa 20 Gew.% wurde, wie in Abbildung 16 gezeigt, die
Kohlenstoffabscheidung weitestgehend unterdriickt [35, 38, 39]. Mit der Einfihrung der
Legierungen HR-235 und 696 befinden sich auch erste Legierungen im Einsatz, die den Effekt
des Kupfers zuséatzlich zur Oxidschicht nutzen [40]. Eine Modifikation von austenitischen
Legierungen (304, 310, 800H) mit Kupfergehéaltern von bis zu 20 Gew.% scheiterte an der
Segregation des Kupfers in einer Phase, die aus einer limitierten, vom Nickelgehalt abhdngenden
Loslichkeit des Kupfers im Eisenbasiswerkstoff resultierte und die Aufkohlung stark
beschleunigte [41]. Die systematische Untersuchung von kommerziellen Nickel-Kupfer
Werkstoffen zur Bestandigkeit gegen Metal Dusting wurden noch nicht durchgefihrt.
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Abbildung 16 Einfluss von Kupfer als Legierungselement in Nickel auf die Kohlenstoffabscheidung [38] .
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3. Experimentelle Durchfiihrung

Das Projekt wurde durch die Forschungspartner IEHK und DECHEMA in Kooperation bearbeitet,
wobei sich jeder der Partner mit einem spezifischen Schwerpunkt des Projektes beschatftigt hat.
Neben zahlreichen ,Jour Fixes“ und ahnlichen Formaten wurden Experimente und Ergebnisse im
regelmafigen Abstand besprochen, um ein gemeinsames Vorgehen abzustimmen. Im Folgenden
Kapitel werden daher die unterschiedlichen durchgefuhrten Untersuchungen nach der Zuteilung
der Forschungsinstitute und Schwerpunkte aufgezahlt, um eine einfachere Ubersicht zu
gewahrleisten.

3.1 IEHK-Teil

Der Forschungsschwerpunkt des IEHK beschaftigte sich im Projekt hauptséchlich mit der
Additiven Fertigung. Um verschiedene Aspekte Uber das mechanische Werkstoffverhalten von
Nickel-Kupferlegierungen herauszufinden, wurden in diesem Projekt unterschiedlichste
Verfahren und Analysemethoden verwendet, welche im Folgenden dargestellt werden.

3.1.1 Pulverherstellung

Der Ausgangsrohstoff fir das Additive Fertigungsverfahren LPBF stellt Metallpulver dar. Die
Legierungen fir das Projekt wurden daher eigens in der VIGA-Anlage AU3000 der Firma
Indutherm Giel3technolgie GmbH hergestellt.

Zu Beginn jedes Verdisungsprozesses wurde zunachst die einzelnen Legierungsbestandteile
abgewogen (Reinmetalle wie Ni, Cu, Al etc.) und in einem Al,Osz-ausgekleideten Tiegel bei
1650 °C aufgeschmolzen. Nach 15-minitiger Haltezeit wurde die Schmelze dann durch eine
1.5 mm breite BN-DUse unter Argongasdruck zwischen 8 — 10 bar verduist.

Die groben Bestandteile der zunachst produzierten Rohpulver (Spratzer etc.) wurden
anschlie3end mithilfe eines 63 um Siebes getrennt, wahrend die Feinanteile <10 pum mithilfe einer
Windsichtanlage entfernt worden sind. Die separierten Reinpulver (Tabelle 1) standen
abschlieRend nach der nasschemischen Analyse & Uberprifung der KorngréRRenverteilung zur
weiteren Verarbeitung mittels der AM-Anlage zur Verfligung.

Tabelle 1 Chemische Zusammensetzung in Gew.-% der hergestellten Pulver.

Pulver Ni Cu Fe Mn Si Al C
Monel 400 Bal. 314 1095 1,05 022 016 011

Monel 400 ohne Mn Bal. 29,9 2,23  <200ppm 0,25 0,16 0,009

Monel 400 + 2%Mn  Bal. 302  1.96 1,02 02 016 0,086

Ni70Cu30 Bal. 207 114 <200 <100 <100 454
ppm ppm ppm  ppm

Ni69CU30MnN1 Bal. 2098 200 ;gg <100 <100 4§ j)sg
ppm ppm__ ppm

3.1.2 Additive Fertigung

In diesem Projekt wurden drei verschiedene Maschinen der Hersteller EOS GmbH und Aconity3D
GmbH zur additiven Fertigung genutzt. Wéahrend die Maschinen EOS M290 (Roter Laser) &
Aconity Mini (Roter Laser) zunachst fur Vorversuche getestet worden sind, wurden die Proben
fur die Hauptexperimente nach einer erfolgreichen Prozessparameterstudie auf der Anlage EOS
M290 (GrUner Laser) durchgefuhrt. Zur Ermittlung der Prozessfenster wurde die
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Versuchsplanung nach dem ,Design of Experiments“-Ansatz verfolgt. Die Randbedingungen fir
die Hauptversuche sind in folgender Tabelle 2 aufgelistet:

Tabelle 2 Uberblick der Randbedingungen der Anlage EOS M290 (Griiner Laser).

Randbedingung Prozessparameter
Laserleistung 85-110W
Lasergeschwindigkeit 800 — 1050 mm/s
Hatching 70 — 90 pm
Layerhdhe 30 um
Laserstrahldurchmesser 100 pm
Atmosphére Argongas
Wellenlange des Lasers 532nm
Optics Griner Laser AMCM 500 W
Scanstrategie Rotierend (60°) nach jedem Layer
Bauplatte @ 100 mm

3.1.3 Warmebehandlung

Als nachfolgenden Prozess zur additiven Fertigung wurden in weiterflihrenden Versuchen einige
der produzierten Priifkorper mittels verschiedener Ofen warmebehandelt. So wurde zum einen
die heiRisostatische Presse (HIP) QIH 32M der Firma HIP Quintus genutzt. Zum anderen wurde
als drucklose Alternative der Ofen N20 HRS der Firma Nabertherm GmbH verwendet.

Der Temperaturverlauf ist dabei bei beiden Varianten identisch gewahlt worden, obgleich nur
beim hei3isostatischen Pressen ein Druck mittels Argongas von ungefahr 100 MPa aufgebracht
worden ist. Der exakte Temperaturverlauf und Druckverlauf des HIP ist in Abbildung 17
angegeben.
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Abbildung 17 Temperaturverlauf der Warmebehandlung mittels HIP.
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3.1.3 mechanische Charakterisierung

Da fur die Applikation neben den Korrosionseigenschaften auch die mechanischen Eigenschaften
von Interesse waren, wurden diese in verschiedenen Versuchen ermittelt:

Abbildung 18 CAD-Dateien der gedruckten Baukdrper (Wrfel, stehende & liegende Zylinder).

3.1.3.1 Héirtepriifung
Die Harteprifung nach Vickers wurde an der Universalharteprifanlage DIA Testor 731 Wolpert
nach DIN EN ISO 6507 durchgefuhrt. Pro gedrucktem Probenwirfel wurden drei pyramidale
Eindricke gemittelt, um einen ersten Indikator fur die mechanischen Kennwerte der Legierung
und der Parameterauswahl zu erhalten und eine Entscheidungshilfe fiir die Auswahl der
Hauptversuche zu geben.

3.1.3.2 Statische Zugversuche

Ausgewdhlte Parametersets wurden des Weiteren zur tiefergehenden Analyse mittels
Zugversuchs untersucht. Hierbei wurden die Prifkérper mit der Probengeometrie ,B4x20“ nach
DIN 50125 hergestellt und nach DIN EN ISO 6892-1 / ISO 10113 / ISO 10275 bei
Raumtemperatur mithilfe der Zwick 100 kN gepruft. Die Dehnung wurde anhand eines
Videoextensometers aufgenommen.

Neben der Prifung bei Raumtemperatur wurde ferner auch die statischen Eigenschaften bei
Hochtemperatur getestet. Hierbei wurden die Prufkérper der Probengeometrie ,B4x20 zunéachst
auf 550 °C in einer Temperaturkammer aufgeheizt und 10 Minuten gehalten. Die
Randbedingungen des anschlieRenden Zugversuches au der Anlage ,ZwickRoell AllroundLine
Z250 SN* waren identisch zum RT-Pendant nach DIN EN ISO 6892-1 / ISO 10113 / ISO 1027.
Die Dehnung wurde aufgrund der hohen Temperatur mithilfe eines Laserextensometers
aufgenommen.

3.1.3.4 Zyklische Versuche
In diesem Projekt wurden zwei verschiedene zyklische Tests mithilfe der servohydraulischen
Prufmaschine 60kN der Firma Schenk durchgefuhrt.

Der erste Versuch war zunachst ein ,Laststeigerungsversuch® (siehe Abbildung 19). Bei diesem
werden die Proben mit der Prufgeometrie ,B4x20“ in die Maschine eingespannt und anschlief3end
mit Thermoelementen belegt. Die Beanspruchungsart des Versuches entsprach einer Zug-
Druckbelastung (R=-1), mit einer Frequenz von 20 Hz, wahrend die Zyklenanzahl pro Messstufe
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(n) 20000 betrug. Der Anstieg der Spannungsamplitude Ac nach Beendigung einer Schwingstufe
war auf 15 MPa festgelegt.
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Abbildung 19 Links: Schema eines Laststeigerungsversuches nach [42]. Der Temperaturanstieg der Probe dient
als Indikator fur die Dauerfestigkeit; Rechts: Aufbau der Probenvorbereitung, die Thermoelemente sind sowohl auf
der Probe angeklebt und auf der Probenhalterung angeschweif3t.

Die Vorbereitung des darauffolgenden Einstufenversuchs sind identisch mit dem
Laststeigerungsversuch. Nur die Belastung (R=-1, Spannungsamplitude = 210 MPa, 20 Hz) blieb
Uber den gesamten Versuchszeitraum identisch.

3.1.3.5 Kriechversuch

Die Zeitstandversuche wurden mithilfe der ZwickRoell GmbH & Co. KGnach DIN EN ISO 204
durchgefuhrt. Der Versuchsaufbau bestand pro getesteten Zustand aus 5 Proben, wobei die
Temperatur bei 550 °C bei allen Versuchen gleich gehalten worden ist und einzig die
Beanspruchung zwischen 100 — 300 MPa variierte.

3.1.4 Analytische Charakterisierung

Um eine Aussage Uber die Grinde der unterschiedlichen mechanischen Eigenschaften
vollziehen zu kénnen, war es nétig, eine Analyse der Geflige durchzufiihren. Hierfur wurden die
Mikrostrukturen unter verschiedenen Gesichtspunkten und GroRenskalen betrachtet und
analysiert. Die verwendete Praparation, Apparate und Analysemethoden sind im Folgenden kurz
erlautert.

3.1.4.1 Probenpréaparation

Die Probenpréparation beginnt zun&chst mit der Einbettung der Proben in leitendes Duroplast
mittels der Warmeinbettpresse Oplal X-Press der Firma ATM Deutschland GmbH. AnschlieRend
wurden die Proben mit SiC-Papier von 80 auf 1200 grid geschliffen um darauffolgend von 6 auf
1 pm mit Diamantsuspension poliert, wobei nach jeder Stufe eine S&uberung der Oberflache
unter Ethanol im Ultraschallbad unterzogen worden ist.

Fur die Analyse mittels der REM/EBSD-Methode musste im Anschluss an die
Standardpréaparation noch eine Elektropolitur folgen. Hierbei wurden die Proben aus der
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Duroplastmasse ausgebettet, gereinigt und bei 23 V fur 10 Sekunden mit Hilfe der A2-Politur an
der Maschine LectroPol-5 der Firma Struers GmbH abgetragen.

3.1.4.2 Lichtoptische Mikroskopie (LOM)

Die zu Beginn wichtigste Untersuchungsmethode zur Optimierung der Prozessparameter ist die
lichtoptische Mikroskopie. Hierbei wird in diesem Projekt die Anlage VHX6000 der Firma Keyence
Deutschland GmbH genutzt, bei der die automatische Bestimmung der Porositat durch Zuteilung
der Flachen mittels Grauwert erfolgt. Helle Gebiete der Probe spiegeln dabei das Material und
dunkle Bereiche die Porositat wider.

Die Messung wurde dabei bei einer 150x VergrofRerung an 5 verschiedenen Stellen ausgefihrt,
um eine moglichst genaue Aussage Uber die Dichte des Bauteils und der genutzten
Prozessparameter zu erhalten (siehe Abbildung 20).

500,00um

Abbildung 20 Links: Schema eines gedruckten Wirfels mit Darstellung der beispielhaften finf Messbereiche:
Rechts: Nahaufnahme der messbaren PorengroRRe.

3.1.4.3 Rasterelektronenmikroskopie / Elektronenriickstreubeugung

(REM / EBSD)

Ausgewdhlte Proben wurden neben der LOM auch mittels Rasterelektronenmikroskopie
analysiert. Dem genutzten Xigma der Firma Carl Zeiss Microscopy Deutschland GmbH standen
dabei unterschiedliche Detektoren zur Verfligung. So wurden neben dem SE-Detektor auch der
BSE- und Inlens-Detektor verwendet. Zur Bestimmung der chemischen Aufldsung
unterschiedlicher Phasen wurde der EDX-Detektor X-Max" der Firma Oxford Instruments
herangezogen.

Als aul3erst wichtige Analyse der AM-Mikrostruktur stellt sich die Elektronenriickstreubeugung
heraus. Hierbei werden die getesteten Proben 70° gekippt, sodass der Detektor NordlysNano der
Firma Oxford Instruments Kukuchi-Pattern aufnimmt. Die untersuchte Auflésung von 0,065 pm
pro Pixel erméglicht es, dass mit den gemessenen Daten mittels MTex verschiedene Aspekte
des Materials berechnet werden koénnen und somit Aussagen (ber Textur, Korngrole,
Kornmorphologie, Taylorfaktor, Versetzungsdichte und Polfigur einer Messung getroffen werden
konnen.

3.1.4.4 weitere Messtechnik

In Vortests wurden die Proben zu Beginn des Projektes noch mit alternativen Analysemethoden
betrachtet. Hierbei ist zum einen das uCT Alpha der Firma ProCon X-Ray GmbH zu nennen.
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Auch wurden die Proben mit Hilfe der Konfokalmikroskopie psurf der Firma NanoFocus AG und
durch das Archimedes-Prinzip betrachtet, um Ergebnisse durch Alternativen zu ratifizieren bzw.
zu validieren.

3.2 DECHEMA

Das DECHEMA-Forschungsinstitut beschéftigte sich im Rahmen des vorliegenden Projekts mit
der Metal Dusting Bestandigkeit der durch das IEHK additiv hergestellten Nickel-Kupfer-
Werkstoffe. Die angewandten Verfahren, Aufbauten und Analysemethoden werden im Folgenden
vorgestellt.

3.2.1 Oberflachenbehandlung

Fur Oxidschichtbildende Werkstoffe wurde ein signifikanter Effekt der Oberflachenbehandlung
auf die Metal Dusting Bestandigkeit festgestellt. In diesem Projekt wurde dieser Einfluss sowohl
fur den Monel 400 Werkstoff als auch fir die Referenzwerkstoffe HR-235 sowie additiv
gefertigtem 699 XA untersucht. Die Behandlungen zur Einstellung der Oberflache werden im
Folgenden kurz erlautert.

Vor einer Oberflachenbehandlung wurde zunachst die Stltzstruktur der additiven Fertigung durch
Schleifen mit P80 entfernt. Die Referenzoberflachenbehandlung, die sofern nicht weiter
spezifiziert verwendet wurde, war ein Schleifen bis P1200 in den Schritten P180, P320, P500,
P1000 und P1200. Das Abtragen geschah handisch an einer metallographischen
Schleifmaschine. Ein weiterer Zustand wurde durch das Glasperlenstrahlen eingestellt. Hierfur
wurden die Proben mit einem Druck von 5 bar mit Glasperlen des Durchmessers 90-150 pm in
einem Winkel von etwa 45° fir etwa 20 s pro Seite bestrahlt. Fir das Elektropolieren wurden
jeweils zwei gegeniiberliegende Seiten bis zu 1 um Diamantsuspension poliert, wahrend die
Ubrigen Seiten bis P1200 geschliffen wurden. Die polierten Seiten wurden im Anschluss
elektropoliert. Weitere Proben wurde mit einer Edelstahlbirste gebdirstet. Hierzu wurden die
Proben in Gummiklemmbacken eingespannt. Aufgrund der geringen GroRRe der Proben ist der
Verformungszustand dennoch niedriger als er im industriellen Anwendungsfall zu erwarten ware.

In einem weiteren Versuch wurde die Legierung 699XA als additiv gefertigter Werkstoff
hinsichtlich des Einflusses der Oberflachenbehandlung untersucht. Die
Oberflachenbehandlungen waren geschliffen (P1200), gedruckt, Al.Os-gestrahlt und hirtisiert. Der
geschliffene Zustand entspricht der zuvor beschriebenen Referenzoberflachenbehandlung.
Al,Os-gestrahlt (Edelkorund, 70um Koérnung) wurde durch die Universitat Duisburg ohne ein
vorheriges Schleifen, sodass dieser Schritt auch zur Entfernung der Stitzstrukturen
herangezogen wurde und entsprechend stark ausfiel. Bei dem Hirtisieren handelt es sich um
einen elektrochemischen Atzprozess zur Entfernung der Stitzstrukturen.

Im Anschluss an die Oberflachenbehandlungen sowie zwischen den einzelnen Auslagerungen
wurden die Proben gesaubert. Hierzu wurden sie mit VE-Wasser abgespiilt und zunéchst in
diesem und anschlieend in Ethanol mittels Ultraschalls gesaubert. Im Anschluss wurden sie mit
Isopropanol abgesplilt und getrocknet.

3.2.2 Metal Dusting Auslagerungen

Zur Untersuchung der Metal Dusting Bestandigkeit wurden Auslagerungen in verschiedenen
Bedingungen durchgefiihrt. Neben unterschiedlichen Gaszusammensetzungen und
Temperaturen fanden Analysen auch bei zwei verschiedenen Driicken (18 bar und
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atmospharischer Druck) statt. Da sich die Aufbauten je nach Druck variierten, werden die
Versuche jeweils einzeln beschrieben.

3.2.2.1 Auslagerung bei atmosphéirischem Druck

Zur Auslagerung bei 1 bar wurde ein horizontaler Rohrofen verwendet, der in Abbildung 21
schematisch dargestellt ist. Der Gasfluss wurde durch zwei Massendurchflussregler (MFC)
kontrolliert und die Gase (H2-CO;-Ar sowie CO) wurden im Anschluss zusammengefihrt und Uber
eine Nafion-Membran befeuchtet. Die Nafion-Membran wurde von Wasser umspilt, das durch
ein Thermostat temperiert wurde. Die hier eingestellte Temperatur entsprach dem Taupunkt des
gewilnschten Wasserdampfgehalts. Die hierauf folgenden Gasleitungen und Rohrabschnitte, die
tber den Ofen hinausragen, wurden Uber Heizbander Gber den Taupunkt des Gases erwarmt,
um Kondensation und damit eine fehlerhafte Gaszusammensetzung zu vermeiden. Der Ofen
verfigte dber ein Quarzglasrohr und Stopfen mit Gasdurchlassen zur Isolation. Die
Ofentemperatur wurde Uber drei Heizzonen eingestellt, die Gber drei Thermoelemente geregelt
war. Die einzustellende Temperatur sowie die Tiegelposition wurden vor dem Versuch als
Temperaturprofil Uber die Ofenposition ermittelt. Nach dem Ofen wurde das Gas Uber einen
Kondensator und eine Gaswaschflasche dem Abgas zugefuhrt.

Thermostat

Ofen

| Cesdsaei]
—eeweeses | -

VMassendurchﬂussregler Tiegel

Befeuchtung Kondensator Gaswaschflasche

Massendurchflussregler

A

Abbildung 21 Schematische Zeichnung des Aufbaus zur Auslagerung unter Metal Dusting Bedingungen bei 1 bar.

3.2.2.2 Auslagerung bei erhéhtem Druck

Zur Durchfuhrung von Auslagerungen bei erhéhtem Druck wurde ein horizontaler Rohrofen
verwendet, der mit einem Druckrohr aus der Legierung ET45micro ausgestattet war. Das Gas fur
die Versuche stand in Druckflaschen zur Verfigung und wurde tber Druckminderer zu den MFCs
geleitet, sodass der Druck hier etwa 2 bar tiber dem Zieldruck lag und so eine Regelung erlaubte.
Das Wasserreservoir wurde mit dem gleichen, erhéhten Druck beaufschlagt und damit in
Richtung Ofen gedrangt. Der Wasserdurchfluss wurde ebenfalls Uber einen
Massendurchflussregler geregelt. Das Wasser wurde in einer temperierten Verdampfungs- und
Mischungseinheit verdampft und mit dem Gas gemischt. Die hierauf folgenden Gasleitungen und
Rohrabschnitte, die Gber den Ofen hinausragen, wurden Uber Heizbander Uber dem Taupunkt
des Gases erwarmt, um Kondensation und damit eine fehlerhafte Gaszusammensetzung zu
vermeiden. In einzelnen Versuchen wurde noch vor dem Ofen ein Bypass eingefugt, um in
diesem den Wasserdampfgehalt zu messen. Hierzu wurde Uber ein manuelles Dosierventil
zunachst der Druck auf atmospharische Bedingungen reduziert und anschlie3end tber einen
Taupunktsensor der Wassergehalt in der Atmosphéare gemessen. In dem Druckrohr wurde ein
inneres Al,Os-Rohr positioniert, um so einen Gasaustausch zwischen dem metallischen
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Druckrohr und den Proben zu vermeiden bzw. zu reduzieren. Zur Temperaturisolation wurde im
vorderen Bereich Mineralwolle zwischen innerem und auferem Rohr eingebracht, wohingegen
in Richtung Abgas ein Stopfen verwendet wurde. Das Gas wurde nach dem Ofen lber einen
gekihlten Kondensator durch einen Druckregler geleitet, der den Druck im Ofen einstellte.

=
Abgas
CO-Vordruck Taupunktsensor
H,O-Reservoir Manuelles
Dosierventil

[ Massendurchfiussregler Ofen  inneres Al,Os-Rohr &uReres Metallrohr

kontrollierte 965&3/9/96/({ »/ Druckregler
Verdampfung — I[] }7 Abgas
und Mischung W})@ %f})/ H g
Hy-CO,-Ar X
Tiegel
Massendurchflussregler 'ege
Kondensator

Massendurchflussregler

A
Cco
Abbildung 22 Schematische Zeichnung des Aufbaus zur Auslagerung unter Metal Dusting Bedingungen bei 18 bar.

3.2.3 Analytische Charakterisierung

Neben den analytischen Methoden zur Charakterisierung der Mikrostruktur wurde insbesondere
die Massenanderung der Proben als quantitative MessgroRe des Metal Dusting Angriffs
herangezogen und soll im Folgenden ebenfalls erlautert werden.

3.2.3.1 Spezifische Masseninderung

Der Metal Dusting Angriff gangiger Werkstoffe lasst sich in zwei Zeitabschnitte einteilen. Anfangs
kann sich ein Werkstoff als noch bestandig erweisen und eine durchgangige Oxidschicht
ausbilden sowie eventuell geringfiigig aufkohlen. Diese sogenannte Inkubationszeit auf3ert sich
in einer (geringen) Massenzunahme. AnschlieRend kann eine Probe, beispielsweise durch
(lokales) Versagen der Oxidschicht, in eine Phase des Materialverlustes tibergehen, wahrend der
der eigentliche Metal Dusting Angriff fortschreitet. Der Materialverlust auf3ert sich in einem
Massenabnahme, nachdem die Probe von potentiellen Kohlenstoffbeldgen gereinigt wurde.
Daher kann die Kinetik des Metal Dusting Angriff durch regelmalliges Messen der
Massenanderung beurteilt werden. Durch den Bezug der Massenanderung auf die
Probenoberflache wird der Einfluss der ProbengréiRe (weitestgehend) eliminiert.

Die Auslagerungen, die im Rahmen dieses Projekts durchgefihrt wurden, fanden quasiisotherm
statt. Dies bedeutet, dass sie in regelmafigen Abstanden unterbrochen wurden, wahrend bei der
eigentlichen Auslagerung keine Temperaturdnderung vorgenommen wurde. Wahrend der
Unterbrechungen wurden die Proben nach der bereits beschriebenen Prozedur gesaubert und
anschlieend gewogen. Das Wiegen beinhaltet ein 30-minitiges Akklimatisieren sowie ein
dreimaliges Wiegen (Mettler Toledo XP205), das in einer Standardabweichung von unter 20 ug
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resultieren sollte. Bei einer hoheren Standardabweichung war von einer fehlerhaften Messung
auszugehen und sie wurde (nach einer Beurteilung der Fehlerursache) wiederholt. Die
Bezugsoberflachen wurden in Aufnahmen eines Stereomikroskops (Leica MZ16A)
ausgemessen.

3.2.3.2 Probenpraparation

Zur Analyse der Mikrostruktur des Metal Dusting Angriffs wurden Schliffe der Proben angefertigt.
Hierzu wurden die Proben zunéchst elektrochemisch vernickelt, um einen Verlust der
oberflachennahen Korrosionsprodukte zu vermeiden. Um die hierfir noétige Leitfahigkeit
sicherzustellen, wurden die Proben zuvor mit Gold besputtert (Leica, EM ACE600). AnschlieRend
wurde die Probe getrennt und eingebettet (Buehler, KonductoMet). Zur weiteren Praparation
wurden die Proben bis P1200 geschliffen und anschlielend bis 1 um Diamantsuspension poliert
(ATM Saphir 550).

3.2.3.3 Mikroskopie

Die Probenoberflache wurde vor der Praparation der Schliffe mittels Stereomikroskop
aufgenommen sowie falls nétig mittels Elektronenmikroskopie (Hitachi FlexSEM 1000, Hitachi
SU5000, ausgestattet mit EDX-Sensor EDAX) und Raman-Spektroskopie (Renishaw inVia;
Laser: 532 nm und 633 nm) untersucht. Die praparierten Schliffe der Proben wurden mittels
lichtoptischer Mikroskopie (Leica DMLA, DMRME, DM6000M) und Elektronenmikroskopie
untersucht. Zur Erstellung von Elementverteilungsaufnahmen und quantifizierten Analyse der
Legierungszusammensetzung wurde eine Elektronenstrahimikrosonde verwendet (Jeol JXA-
8100).

3.2.3.4 Weitere Messtechnik

Zur Bestimmung der Parameter der Oberflachenrauigkeit wurde eine Profilometer verwendet
(MarSurf XR 1).
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4. Ergebnisse

Im Folgenden werden die Resultate der Experimente betrachtet und analysiert, um das
Werkstoffverhalten der Nickelkupferlegierung im Bezug auf das Herstellungsverfahren und der
Korrosionsumgebung zu verstehen.

4.1 Additive Fertigung (IEHK)

Es wird zun&chst das mikrostrukturelle und mechanische Werkstoffverhalten des ,Monel 400“
zwischen der additiven Fertigung und der konventionellen Fertigung miteinander verglichen, um
anschlie3end herauszufinden, wie der Werkstoff durch Prozessparameterveranderung innerhalb
des LPBF-Verfahrens reagiert. Das Kapitel ,4.1.3 Einfluss Warmebehandlung® zeigt die
Ergebnisse des Einflusses einer nachtraglichen Warmebehandlung auf das Material, wahrend
das anschlieRende Kapitel 4.1.4 die Legierungsanpassung im LPBF-Prozess beleuchtet. Als
Abschluss des Forschungsschwerpunktes ,Additive Fertigung“ wird im Folgenden noch ein
Exkurs zur Bestimmung der  Streckgrenzenberechnung durchgefiihrt, um die
Verfestigungsmechanismen eindeutig zuzuordnen.

4.1.1 Prozessroute AM vs. Konv. Monel 400

Defekte reduzieren das mechanische Potenzial von Bauteilen, da sie eine Ursache fir
Schadigungsmechanismen darstellen. Ziel jedes Herstellungsverfahrens ist es daher, diese
.Fehler’ so gut wie mdglich zu vermeiden, obgleich das Ideal eines ,vollstandig defektfreien
Zustands® in Realitat nicht erreicht werden kann. Ob ein Werkstoff in der Additiven Fertigung
Erfolg hat, hangt demzufolge maf3geblich davon ab, ob die Defektdichte und die mechanischen
Eigenschaften im Vergleich zum konventionellen Pendant gleichwertig oder besser ausfallen.

4.1.1.1 Werkstoffgefiige
Makroskopische Ebene

Im ersten Schritt werden die ,groben Defekte* beider Herstellungsverfahren auf makroskopischer
Ebene miteinander in Abbildung 23 verglichen. Es fallt auf, dass die Form, Anzahl und Grol3e
der vorliegenden Poren im Monel 400 nach beiden Fertigungsverfahren nahezu identisch sind.
Die gemessene Differenz der optischen Dichte (<0,4%) ist vernachlassigbar klein, da der
Unterschied im Bereich der erwartbaren Messschwankung des Messsystems ausfallt [43—-45].
Folglich sind aus makroskopischer Sicht beide Verfahren als gleichwertig anzusehen.
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Abbildung 23 Vergleich der mittels LOM gemessenen optischen Dichte von verschiedenen Herstellungsverfahren
(links: AM, rechts Konventionell) bei unterschiedlichen Vergréerungen.

Mikroskopische Ebene

Wird die mikroskopische Ebene zu dieser Ansicht hinzugezogen, verandert sich das Bild. So
weisen je nach Fertigungsauswahl die Korn- & Versetzungsstruktur deutliche Unterschiede auf,
die im Folgenden kurz anhand der Abbildung 24 betrachtet werden:

Korner & Textur: Wéahrend die konventionelle Kornstruktur vor allem geradlinige Korngrenzen
(schwarze Linien im EBSD-Bild) aufweist, zeigt die AM-Struktur zackige und kurvenreiche
Grenzen. Die GrolRe der entstandenen Koérner ist bei der AM-Struktur deutlich feiner als bei
konv. Pendants. Abseits der Form des Korngefiiges zeigt sich auch, dass die Ausrichtung der
Korner unterschiedlich ist. Bei dem konventionellen Gefiige kann anhand der gezeigten
Polfigur erkannt werden, dass die Koérner eine nahezu zufallige kristallographische
Orientierung besitzen. Die AM-Mikrostruktur hingegen zeigt eine vergleichbar scharfe Textur.

Versetzungen: Neben den Unterschieden in KorngréRe, -morphologie und -ausrichtung zeigen
sich auch in der Versetzungsstruktur beider Herstellungsverfahren auffallende Differenzen. So
liegen zum einen im AM-Gefiige deutlich mehr Versetzungen vor (GND-Dichte ist um Faktor
10 grof3er). Zum anderen sind diese messbaren Versetzungen nicht zuféllig im AM-Gefuge
verteilt, sondern lagern sich in sogenannten Subkdrnern an. Die Folge ist, dass das feine AM-
Korngeflige noch weiter untergliedert wird.
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Abbildung 24 Vergleich der mittels EBSD gemessenen Ergebnisse. Gegenubergestellt sind die visuelle Darstellung
der Versetzungsdichte mit angezeigten Korngrenzen, deren Kennwerte und die Texturverteilung in Zugrichtung der
verschiedener Herstellungsweisen der Monel 400-Legierung.

Untersucht wurde des Weiteren, ob der Gefligebestandteil ,Ausscheidung“ in einem der beiden
Verfahren im  signifikanten  Ausmafl vorkommt, da anhand thermodynamischer
Gleichgewichtsberechnungen (Abbildung 25) eine NisAl-Ausscheidung (L12) nicht
ausgeschlossen werden kann. Bei den Inlens-Aufnahmen in Abbildung 25 konnten diese aber
weder im konventionellen noch im additiven Zustand bei unterschiedlichen GrofRenskalen
nachgewiesen werden.

Die kleinen sichtbaren hellen Partikel der REM-Bilder, sind dementsprechend keine
Ausscheidungen, sondern Verunreinigungen bzw. Oxide, die im Herstellungsprozess
unvermeidbar sind. Eine Bestéatigung dieser Annahme ist in Abbildung 26 ersichtlich, da die
EDX-Messungen sowohl unerwiinschte chemische Elemente (P, Mn Zr etc.) als auch erhéhte
Sauerstoffgehalt aufweisen. Die schwarzen ,Ldcher” im interdendritischen Gebiet der AM-
Struktur stellen indes Uberatzungen dar, die auf die Elektropolitur zurtickzufiihren sind. Beleg
hierfur ist, dass in Abbildung 27 ausschlie3lich im Uberatzten Bereich zwischen Dendriten diese
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.Mikro-Porositat* auftritt, da die chemische Zusammensetzung an diesen Stellen aufgrund von
Seigerungseffekten ahnlich zu Korngrenzen anfélliger fir das Politurmittel ist.
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Abbildung 25 Oben: Thermodynamische Gleichgewichtsberechnung des M nI 40ite| Fatage,ten: EM-
Aufnahmen (Inlens) unterschiedlicher VergréRerungen beider Geflige.
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Abbildung 26 REM-Aufnahme mit Uberlagerter EDX-Messung von Proben (Fettgedruckt = Fremdatome); Links:
bindre AM-Ni70Cu30-Legierung nach HIP, Rechts: technische AM-Monel 400-Legierung nach HIP.
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Abbildung 27 Inlens-Aufnahme der Monel 400-AM Struktur im Ubergangsbereich der Elektropolituratzung.

4.1.1.2 Mechanische Eigenschaften

Nachdem die Unterschiede in der Gefligestruktur zwischen den beiden Herstellungsverfahren
von Monel 400 beleuchtet wurden, werden im Folgenden die daraus resultierenden
mechanischen Eigenschaften betrachtet und verglichen.

Statische Eigenschaften

Die Ergebnisse des statischen Zugversuches zeigen sowohl die beiden zu vergleichenden
Zustande von Monel 400 als auch deren Relation zu den im Forschungsprojekt vorliegenden
Vergleichsprodukten Alloy 699XA und Haynes 235 (Abbildung 28). Wahrend die
Vergleichslegierungen sowohl bei der Gesamtdehnung, Bruchdehnung als auch bei der
Zugfestigkeit der Monel 400-Legierung Uberlegen sind, kann der additiv gefertigte Zustand (blaue
Kurve) eine hdhere Streckgrenze vorweisen.

Werden die Monel-Zustande miteinander verglichen, fallt auf, dass die Zugfestigkeit bei Beiden
nahezu identisch ist, wahrend die Dehnungen und die Streckgrenze eindeutige Unterschiede
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offenbaren. Die Verfestigungskurve beider Zustande zeigt aul3erdem, dass der additiv gefertigte
Zustand ein deutlich geringeres Potential an Verfestigung durch Versetzungsbildung besitzt, da
dieser ohnehin schon ein sehr hohes Malf3 an Versetzungsdichte aufweist. Die Folge ist, dass das

Streckgrenzen-Zugfestigkeitsverhaltnis beim AM-Verfahren kleiner ausfallt.
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Abbildung 28 Darstellung des statischen Zugversuches bei RT der verschiedenen Zustédnde und deren
Verfestigungskurve.

Wird die Betrachtung der statischen Eigenschaften auf die Hochtemperatur erweitert (Abbildung
29) konnen ebenfalls interessante Erkenntnisse gewonnen werden. Wahrend bei allen
Legierungen erwartungsgeman die Festigkeiten mit steigender Temperatur abnehmen, kann
zwischen den Zustanden ein markanter Unterschied in der Dehnung beobachtet werden. So
besitzen die Vergleichslegierungen Alloy 699XA und Haynes 235 die nahezu identische Bruch-
und GleichmaRdehnung wie die RT-Pendants, wahrend beim konventionellen Monel 400-
Zustand (rote Kurve) eine Abschwachung der Gleichmaldehnung vorliegt. Beim additiv
gefertigten Zustand von Monel 400 verringern sich sogar alle Kennwerte, sodass die
Bruchdehnung nur noch ca. 25% der urspriinglichen Verlangerung bei Raumtemperatur
entspricht.

Bei der Betrachtung der Verfestigungskurven kann bei beiden Monel-Zustanden eine fir kfz
Ubliche Abschwachung der Verfestigung mit steigender Temperatur nachgewiesen werden,
wahrend die Vergleichslegierungen einen fir Ni-Cr Ublichen Portevin-Le-Chatelier Effekt-
aufweisen [46, 47].
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Abbildung 29 Darstellung des statischen Zugversuches bei 550°C der verschiedenen Zustdnde und deren
Verfestigungskurve.
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Die Bruchflachen der Monel 400-Zusténde (Abbildung 30) deuten auf einen intrinsischen Effekt
fur das geringere Abschneiden des AM-Zustandes bei 550°C hin. So zeigt sich, dass der additiv



Seite 42 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 20904 N

gefertigte Monel 400 bei hohen Temperaturen einen Wechsel des Bruchmechanismus unterlauft,
sodass statt eines duktilen Wabenbruchs ein intragranularer Sprodbruch vorliegt.

DA =200
WO 132rm

™ Wabenbruch B Sprodbruch

Abbildung 30 Vergleich der zum statischen Zugversuch zugehérigen Bruchflachen bei RT und 550°C der Monel
400-Legierung.

Zyklische Eigenschaften

Neben den statischen Eigenschaften der Monel 400-Legierungen, war es von Interesse
herauszufinden, wie sich die zyklischen Eigenschaften des additiv gefertigten Zustands im
Vergleich zum konventionellen Pendant verhalten. Daher wurden im Projekt
Laststeigerungsversuche durchgefihrt, um einen ersten Uberblick zu erlangen (Abbildung 31).

Die Ergebnisse zeigen gegen die Erwartung, dass der additiv gefertigte Zustand einen deutlich
héheren Schwellwert besitzt, ab dem durch die aufgebrachte Spannungsamplitude eine
Materialveranderung stattfindet (300 vs. 165 MPa). Interessanterweise versagt au3erdem der
AM-Zustand nach Erreichen des Schwellwertes schon nach zwei weiteren
Spannungserhéhungen, wahrend der  konventionelle  Zustand vier zusétzliche
Spannungserhéhungen aushalt. Folglich ist es nicht verwunderlich, dass die intrinsische
Erwarmung (Temperaturdifferenz vom Schwellwert zum nachfolgenden Minimalwert) beider
Proben sich deutlich unterscheiden (AM= +ca 1°C; Konv=ca. +65°C).
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Abbildung 31 Darstellung der Ergebnisse der Laststeigerungsversuche (Rote Kurve ist die geglattete
Temperaturdifferenz, Griin = Schwellwert ab der die intrinsische Erwarmung stattfindet); Links: AM-Zustand, Rechts:
konventioneller Zustand.

Bei dem nachfolgenden Einstufenversuch wurden die beiden Herstellungsverfahren bei einer
konstanten Spannungsamplitude belastet (Abbildung 32). Diese wurde dabei so gewahlt, dass
der Wert zwischen den beiden Schwellwerten liegt. Der Trend, dass sich der AM-Zustand deutlich
besser gegen die zyklische Belastung behauptet kann, wird in diesem Versuch bestétigt, obgleich
eine Dauerfestigkeit des AM-Zustandes nicht erreicht worden ist (<5.000.000 Zyklen). Bei beiden
Zustanden konnten tber die Beanspruchungsdauer mehrere plotzliche
Temperaturveranderungen (rote Pfeile) nachgewiesen werden, die auf eine intrinsische
Materialverdnderung schlieRen lasst.

Temperaturdifferenz
Maschine zu Probe (°C)

8 A i
10 A i
-12 _- i
.14 i — Konv
16 1 IA . ' . ' _. AM

0 400000 800000 1200000
Zyklenanzahl

Abbildung 32 Einstufenversuch mit konstanter Spannungsamplitude von R=-1, Spannungsamplitude = 210 MPa, 20
Hz.

An dieser Stelle wird darauf hingewiesen, dass die zyklischen Experimente zunachst nur einen
ersten Uberblick (ber die Materialverhalten geben sollen und dass genaue Kennwerte



Seite 44 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 20904 N

(Dauerfestigkeit etc.) erst durch zukunftige aufwendige statistische Wohlerversuche ermittelt
werden kdnnen. Dennoch scheint das AM-Geflige nach den ersten Tests gleichwertig oder
potenter gegen zyklische Belastung zu sein.

Zeitstandfestigkeiten

Die gewinschten Applikationstemperaturen des Projektes von 550°C liegen laut der Theorie
knapp oberhalb der Kriechtemperatur (Tkrech=>40% Tschmeiz [K]). Es sollte daher aufgeklart
werden, ob ein Kriechen bei dieser Temperatur tGberhaupt auftritt und falls ja, welcher Monel-
Zustand eine hohere Kriechbestandigkeit besitzt.

In Abbildung 33 sind die Ergebnisse dieser Fragestellungen aufgezeigt und es kann somit
bestatigt werden, dass bei beiden Zustédnden ein Kriechen bei 550°C stattfinden kann.
Interessanterweise unterscheiden sich beide Zustande aber in deren Bestandigkeit. So bricht der
AM-Zustand bei gleicher Belastung (z.B. 250 MPa) schon nach einer deutlich kirzeren Kriechzeit
(6 Stunden vs. 12 Minuten). Auch ist die Kriechdehnung um ein Vielfaches geringer (15 vs. 0,2%).

Kriechzeit (h)

0,001 0,01 0,1 1 10 100
100 ——————
j— AM
- 300 MPa 250 MPa /
10 3 / /
S Pa
S 1+
> ]
c ]
S :/
© J
0,01 4
AM 100MPa-Versuch nach 200 h abgebrochen,
0.001 da Dehnung noch unter 0.5% lag
I L

Abbildung 33 Doppeltlogarithmische Darstellung der Kriechdehnungen unterschiedlicher Belastungen von Monel
AM vs konventionell bei konstanter Temperatur von 550°C.

Zusammenfassend konnte im Projekt gezeigt werden, dass das Geflige und das daraus
resultierende Materialverhalten massiv von der Herstellungsweise abhangig ist. So ist es nicht
verwunderlich, dass aufgrund der Fertigung und die dadurch differierenden Warmehistorien die
Geflgebestandteile im unterschiedlichen Mal3e beeinflusst wurden. Es passt ins Bild, dass der
AM-Zustand aufgrund der vorliegenden betrachtlichen Versetzungsdichte eine hdohere
Streckgrenze bei gleicher Zugfestigkeit, mindestens gleichwertige Bestandigkeit gegen zyklische
Belastungen und eine geringe Kriechbestandigkeit im Vergleich zum konventionellen Monel 400
besitzt. Auf die mdgliche Erklarung der Bruchdehnungsreduktion Temperatur des AM-Zustandes
bei steigender wird an dieser Stelle auf Kapitel 4.1.3 Einfluss Warmebehandlung verwiesen.
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4.1.2 Einfluss AM-Parameter

Nachdem der Vergleich zwischen der konventionellen und additiven Fertigung abgeschlossen ist,
wird in diesem Abschnitt der Einfluss der Parametervariation des LPBF auf das Materialverhalten
von Monel 400 naher beleuchtet. Die zu untersuchenden Parameter wurden dabei anhand einer
Prozessparameterstudie ermittelt und so gewahlt, dass das Prozessfenster moglichst breit
abgedeckt wird (Abbildung 34).

1st. Iteration Final Iteration
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Abbildung 34 Darstellung der Prozessfensteroptimierung (links: 1 Iteration, rechts: finale Iteration) in Abhangigkeit
der optische Dichte von Monel 400 und Hervorhebung fir die weiteren Versuche gewéhlten Parameter.

Interessanterweise filhrte die Auswahl der Laserleistung nicht bei allen Proben zu einer Dichte
von >99,5% (Abbildung 35). So zeigt die Laserleistung bei den ersten Druckversuchen von 85W
und 105W eine héhere Porositét als erwartet. Eine mogliche Erklarung ist, dass die ausgewéhlte
minimale und maximale Leistung an den jeweiligen Grenzen des Prozessfensters liegen. Eine
Veranderung der Randbedinungen (bspw. Auf3entemperatur, Pulverfeuchte, unterschiedliche
Maschinenbenutzer etc.) kdnnte dazu fihren, dass sich das Prozessfenster leicht verandert,
sodass sich die gewahlten Parameter plétzlich auRerhalb des Prozessfensters befinden.
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Abbildung 35 Darstellung der optischen Dichte der unterschiedlichen Druckjobs im Verhéltnis mit der Dichte des
konventionellen Monel 400; Rechts: Schema der ausgewahlten Parameter an den Grenzen des Prozessfensters.
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Die Erwartung aus der Literatur bzgl. der Mikrostruktur, dass mit steigender Laserleistung ein
Anstieg der SchmelzbadgroRe und demzufolge eine Veranderung der Mikrostruktur folgt, konnte
in den Proben mit einer Dichte >99,5% nicht nachgewiesen werden [48, 49] . So kann weder in
der Versetzungsdichte, Korngrol3e oder Textur ein signifikanter Unterschied bzw. Trend mit
steigender Laserleistung aufgezeigt werden (Abbildung 36). Zusammenfassend kann die
Hypothese aufgestellt werden, dass Monel 400 innerhalb des kleinen Prozessfensters ein
robustes Material darstellt, welches geringe bis keine Verénderung gegenuber der Laserleistung
aufweist.

Diese Behauptung wird bei Betrachtung der statischen Zugversuche verstarkt, da die Kennwerte
(Streckgrenze, Zugfestigkeit, GleichmalRdehnung und Bruchdehnung) sich zwischen den
,dichten“ Bauteilen (blaue Punkte von 85W bis 105W) nicht unterscheiden bzw. keine signifikante
Variation bei RT und 550°C nachgewiesen werden kann.
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Abbildung 36 Ubersicht der Mikrostrukturbestandteile (KorngréRRe, Versetzungsdichte und Textur) im Vergleich zur
Laserleistung.
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Abbildung 37 statische Zugversuchskennwerte bei RT und 550°C in Abhangigkeit der LPBF-Laserleistung von
Monel 400.

Auch die bereits erwahnte Annahme, dass das Prozessfensters in Abhangigkeit zu den
Randparametern beweglich und folglich die ersten Druckjobs von 85 und 105W aul3erhalb des
Prozessfensters liegen, wird durch Betrachtung der mechanischen Kennwerte (griine und rote
Punkte) bestarkt.

Laut dieser Theorie befindet sich die Probe 85W (rote Punkte) im Bereich des LOF-Defektes, was
zur Folge hatte, dass einzelne Poren im Geflige aufgrund der Entstehung eindeutig grof3er
ausfallen sollten als die statistisch verteilten Keyholeporen der Probe ,105W* (griine Punkte).
Dementsprechend wiirde nur beim LOF-Defekt eine deutliche Reduktion des Bauteilquerschnitts
auftreten, da die Keyholeporen in der gleichen Grélkenordnung wie die Gasporen der ,dichten”
Bauteile sind. Unterhalb eines gewissen Schwellwerts zeigen diese den gleichen Effekt, da die
kleinstmogliche Flache gegeniber der Zugkraft zwischen dem ,dichten® Bauteil und dem
Keyholebauteil deckungsgleich sind. Ein Schema dieser Erklarung ist in Abbildung 38 gezeigt.



Seite 48 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 20904 N

,dichtes Bauteil® ,LOF-Defekt" ,Keyhole-Defekt"

Abbildung 38 Vergleich der Defektstrukturen auf die Reduktion der Spannungsflache.

Zusammenfassend konnte in dem Projekt gezeigt werden, dass Monel 400 gegeniber
Prozessparametervariationen innerhalb des Prozessfensters sich als robust herausstellt. Beim
Vergleich der porésen Bauteile konnte des Weiteren unterstrichen werden, dass die Porositat als
einzelner Kennwert nur bedingt Aufschluss Uber die mechanischen Kennwerte liefern kann.
Wichtiger sind das Verstandnis tber die Porenanzahl, -gré3e und -form.

4.1.3 Einfluss Warmebehandlung

Wahrend das letzte Kapitel zeigen konnte, dass keine signifikanten Gefligeveranderungen
innerhalb des AM-Prozesses stattfinden, soll in diesem Abschnitt geklart werden, inwiefern die
nachtragliche Warmebehandlung das AM-Gefiige umformen kann.

Zunachst wird der Einfluss des heiRBisostatischen Pressens unter die Lupe genommen. So zeigt
sich in Abbildung 39 beim Vergleich der makroskopischen Gefiige beim Bauteil mit der
geringsten Dichte (1. Druckjob 85W), dass durch das Aufbringen des 100 MPa grof3en Argon-
Drucks wahrend des Gliuhens alle makroskopischen Defekte vollstdndig geschlossen werden
kénnen. Die Dichte nach dem HIP ist somit bei allen Proben (85-105W) im Anschluss an die
Warmebehandlung nahezu identisch (>99,9%).

Auch konnte beim HIP nachgewiesen werden, dass sich die Mikrostrukturbestandteile
,versetzungsdichte und Korngeflige* verandert haben (Abbildung 39). So zeigt das Korngeflige
des HIP-Zustands, dass eine Rekristallisation stattgefunden hat, da die Korngrenzen (schwarze
Linien) nun geradlinig anstatt zackig verlaufen und die Textur nach der Warmebehandlung sich
deutlich abgeschwécht hat. Dennoch kann erkannt werden, dass partielle Bereiche weiterhin eine
hohe Versetzungsdichte und Subkérner aufzeigen, obgleich durch Erholungsvorgdnge die Héhe
der Versetzungsdichte in diesen Gebieten reduziert worden ist (erhéhte Rotfarbung). Da die
Gluhzeit des HIP mit 3 Stunden bei 1150°C gegeniiber dem Normalisierungsglihen (ca. 15
Minute bei <1000°C) von Monel 400 sehr lang gewéhlt worden ist, kann davon ausgegangen
werden, dass dem Rekristallisationsprozess in Theorie genligend Zeit gegeben worden ist, um
ein vollstandig rekristallisiertes Geflige zu erzeugen. Folglich muss ein intrinsisches Merkmal
Grund fur das Stoppen der Korngrenzbewegung vorliegen.

Es wird an dieser Stelle davon ausgegangen, dass wahrscheinlich die bei der Herstellung
eingebrachten Fremdpartikel/Oxide die Korngrenzbewegung behindert haben. Bestarkt wird
diese Annahme dadurch, dass die gefundenen Verunreinigungen zumeist an den Korngrenzen
des HIP-Gefliges nachgewiesen worden sind (Abbildung 26). Folglich sind die Gebiete mit hoher
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Versetzungsdichte nur Uberbleibsel der vorherigen AM-Struktur. Ein dhnliches Verhalten wurde
in der Literatur bei 316L bereits beobachtet [49, 50].

As built After HIP
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Abbildung 39 Vergleich des AM-Gefliges vor und nach der Warmebehanldung (HIP) von Monel 400; Oben:
Makrostruktur, Mitte: Versetzungsgefiige/KorngréRe; Unten: Textur.
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Die Auswirkung dieser unterschiedlichen Mikrostrukturen konnen in den mechanischen
Experimenten betrachtet werden. Es zeigt sich, dass die geglihten Proben aufgrund der
Reduktion der Textur bzw. Veradnderung der Kornmorphologie durch die Rekristallisation
isotropes Verhalten aufweisen. Folglich kann mithilfe der Warmebehandlung die
fertigungsabhangige  Anisotropie  eliminiert werden, da keine Festigkeit und
Dehnungsunterschiede mehr ersichtlich sind (siehe Abbildung 40).
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Abbildung 40 Vergleich der statischen Zugversuchsergebnisse der AM (Asbuilt)- und HIP-Proben im Verhéltnis zu
deren Ausrichtung wahrend des LPBF-Prozesses.

Auch der Vergleich der warmebehandelten Zustande mit den in Kapitel ,,4.1.1 Prozessroute AM
vs. Konv.* 4.1.1.2 Mechanische Eigenschaftengemessenen Ergebnissen weisen in Abbildung
41 ein interessantes Bild auf. So wird es ersichtlich, dass die gegliihten AM-Zustande bei RT
nahezu die identischen mechanischen Eigenschaften wie die konventionellen Pendants besitzen
(Festigkeit, Dehnung, Verfestigung), obgleich der HIP-Zustand (mit Druck) geringfligig bessere
Werte erzielt hatte als die Warmebehandlung ohne Druck. Grund hierfir ist, dass bei der
normalen Gluhung aufgrund des ausbleibenden Drucks die Defektdichte der produzierten
Prifkorper nicht geschlossen worden sind, sodass die Porositdt um einige Faktoren groRer
ausfallt.

Zum anderen kann bei der Betrachtung der Hei3zugversuche dargestellt werden, dass bei
Temperaturen von 550°C zwar die Festigkeitswerte (Streckgrenze & Zugfestigkeit) zwischen
Konventionell und ,Gehipten® gleich sind, aber die GleichmaRdehnung und Bruchdehnung
weiterhin deutlich hinter den Erwartungen zurlckliegt.
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Abbildung 41 Abbildung der statischen Zugversuchsergebnisse bei RT und 550°C von verschiedenen Zustéanden.

Werden die Bruchflachen zur letztgenannten Aussage hinzugezogen, fallt auf, dass sich der HIP-
Zustand bei 550°C (Abbildung 42) zwischen dem schon gezeigten konventionellen Zustand
(Abbildung 30) unterscheidet. So ist in der Abbildung ersichtlich, dass bei hoher Temperatur das
HIP-Gefiige sowohl Bereiche des Wabenbruchs als auch des Sproédbruchs besitzt. Auffallig ist
hierbei, dass der Sprédbruch des HIP-Zustand anstatt Intragranular (wie im As built-Zustand)
entlang der Korngrenze verlauft, sodass die Vermutung bestéarkt wird, dass die partielle
Rekristallisation und folglich die Gebiete bzw. der Ubergang von hoher Versetzungsdichte
Ursache flr die geringe GleichmalRdehnung darstellt.

Asbuilt

HIP

W m e -

B Wabenbruch B Sprodbruch

Abbildung 42 Vergleich der Bruchflachen zwischen AM (as built )- und des HIP-Zustands bei RT und 550°C.
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Zusammenfassend lasst sich in diesem Projektabschnitt zeigen, dass die Warmebehandlung ein
Verbindungsglied zwischen der AM- und der konv. Fertigung darstellt, da hiermit die Mikrostruktur
vom einen in den anderen Zustand transformiert werden kann. Es konnte des Weiteren
demonstriert werden, dass Gebiete hoher Versetzung die vermeintliche Ursache fir die geringe
Dehnung bei 550°C darstellen.

Zu guter Letzt konnte gezeigt werden, dass das HIP-Verfahren ausgezeichnet fir die Reduktion
der makroskopischen Defekte genutzt werden kann. Sollten in Zukunft die AM-
Prozessbedingungen des Monel 400 so weit verbessert werden, dass die Probekoérper im ,As-
built Zustand die gleichen Dichten des jetzigen HIP-Zustands besitzen, sollte die normale
Gluhbehandlung gleichwertig zum HIP sein.

4.1.4 Einfluss Mn-Gehalt

Neben der Variation der Mikrostruktur durch Abstimmung der Prozessparameter und einer
nachtraglichen Warmebehandlung wurde in diesem Projekt auch die Anpassung
Legierungszusammensetzung Uberprift. Ein Hauptaugenmerk wurde dabei auf das
mischkristallverfestigende Element Mangan gelegt.

Um den Einfluss genau differenzieren zu kénnen, wurde zum einen bei der technische Monel
400-Legierung der Mn-Gehalt zwischen 0 — 2 Gew.-% verandert. Zum anderen wurden die
bindren Vergleichsmaterialien Ni70Cu30 und Ni69Cu30Mnl genutzt, um die Bedeutung der
restlichen Legierungselemente (Fe, Al, Si etc.) einschatzen zu koénnen. Eine Ubersicht der
gedruckten Legierungen ist in Abbildung 43 ersichtlich. Eine chemische Veranderung zwischen
dem Pulverzustand und der gedruckten Legierung (z.B. durch Evaporation) konnte bei keinem
der getesteten Prufkdrper nachgewiesen werden (Vergleich Tabelle 1 zu Tabelle 3)

\ v v s
N : wlsod

Monel (0% Mn)  Monel (1% Mn)  Monel (2% Mn)

[110W; 1050 mms; 70 um] [95W; 950 mms; 80 um] [97,5W; 925 mms; 80 pm)]
'5\'-, b STAT A EAT S
Ni70Cu30 Ni69Cu30Mn1
[100W; 800 mms; 90 pm] [97,5W; 925 mms; 80 pm]

Abbildung 43 Vergleich der makroskopischen Prifkérper entlang der BR von verschiedenen Legierungen mit
variierenden Mn-Gehalten. Zusatzlich sind die verwendeten Maschinenparameter fiir die jeweilige Legierung
aufgezahlt [Laserleistung, Scangeschwindigkeit, Hatchabstand].
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Tabelle 3 Chemische Zusammensetzung in Gew.-% der hergestellten AM-Bauteile.

Gedruckte Legierung Ni Cu Fe Mn Si Al C
Monel 400 Bal. 311 196 105 023 016 011
Monel 400 ohne Mn Bal. 29,5 2,22 ;i(f)f(l) 0,25 0,16 0,009
Monel 400 + 2%Mn Bal. 302 197 189 023 016 0,008
Ni70Cu30 Bal. 296 200 <200 <100 <100 gnaq
ppm  ppm  ppm  ppm
Ni69CU30MnN1 Bal. 2094 200 g7, <100 <100 ;G55
ppm ppm__ ppm
konv. Monel Bal. 325 195 097 015 016 012
(Vergleich)

Bei der Prozessparameteridentifikation hat sich herausgestellt, dass jede Legierung ein
abweichendes Prozessfenster besitzt, sodass die optimalen Parametersets fir jeden Werkstoff
geringfugig unterschiedlich sind. Zwischen den Parametern der Legierung Monel (0%Mn) und
Monel (2%Mn) zeigen sich beispielsweise deutliche Differenzen im Hatchingabstand, der
Laserleistung und der Scangeschwindigkeit. Aus dieser Tatsache heraus kann geschlussfolgert
werden, dass der Mangananteil einen signifikanten Einfluss auf den Schweil3prozess besitzt.

Folglich ist es nicht verwunderlich, dass die Mikrostrukturen der verschiedenen Legierungen
aufgrund der unterschiedlichen Prozessparameter sich deutlich unterscheiden. So zeigt sich in
Abbildung 44, dass Monel mit 1% Mn im Vergleich zu allen anderen technischen Monel-
Werkstoffen sowohl die geringste Korngrof3e als auch die hdchste Versetzungsdichte besitzt.
Monel mit 2% Mn hingegen weist eine deutlich geringere Versetzungsdichte als auch gro3ere
KorngréRRe auf.

Monel (0% Mn) ~ Monel (1% Mn) ~ Monel (2% Mn) .

GND-Density
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Abbildung 44 Vergleich der Mikrostrukturbestandteile (Versetzungsdichte und KorngrofRe (schwarze Linien) mit
steigendem Mn-Gehalt.

Die unterschiedlichen Gefuge zeigen dabei auch Auswirkungen in den mechanischen
Eigenschaften (Abbildung 45). Wahrend die Dehnungswerte vom Mangananteil unabhangig
sind, kénnen deutliche Differenzen in den Festigkeitswerten erkannt werden.
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Entgegen der Erwartung aus der Literatur, dass mit steigendem Anteil an Fremdatomen die
Festigkeit ansteigt, kann dieses Verhalten nicht in allen Legierungen nachgewiesen werden.
(Festigkeitswerte von ,Monel 1%Mn“ und ,Monel 2%Mn* sind nahezu identisch) [8]. Auch kann
erkannt werden, dass der Einfluss des Eisens als mischkristallverfestigendes Element scheinbar
deutlich ausgepragter wirkt, da der Abstand zwischen der tertidren Ni69Cu30Mn1 und der Monel
400 Legierung mit 1% Mn fast 150 MPa betragt. Laut Theorie besitzen Eisen und Mangan in
Nickellegierungen eigentlich das gleiche Potenzial an Mischkristallverfestigung, umso stéarker
verdichten sich die Indizien, dass die Mikrostrukturbestandteile (Versetzungsdichte bzw.
Korngefiige) mafRgeblich am Eigenschaftsprofil verantwortlich sind [51]. Die Steigerung der
Mischkristallverfestigung durch Erhéhung der Legierungselemente ist daher eher von
zweitrangiger Bedeutung und muss im Hinblick auf die Veréanderung der Herstellungsparameter
und deren Einfluss auf die Mikrostruktur abgestimmt werden.
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Abbildung 45 Vergleich der statischen Zugversuchsergebnisse der verschiedenen Legierungen mit
unterschiedlichen Mangangehalten.

4.1.5 Berechnung der Streckgrenze zur Bestimmung der

Verfestigungsgsmechanismen

Um das versetzungsdominierte Materialverhalten der AM-Struktur neben der bereits gezeigten
Beobachtung auch auf theoretische Grundlage belegen zu kénnen, werden in diesem Abschnitt
die Festigkeitswerte der Streckgrenze anhand von verschiedenen Modellen und
Versetzungsmechanismen berechnet und verglichen. Hierzu werden jeweils das standardméaRige
Modell (Gleichung 6) und das neuentwickelte Modell nach Herrn Dr. Motaman & Dr. Haase
(Gleichung 7) gegenuibergestellt [52-54]. Die fur die Modelle verwendeten Parameter sind auf
Basis von Literaturdaten als auch Messergebnissen gewéahlt worden und in Tabelle 4 aufgelistet.
An dieser Stelle wird darauf hingewiesen, dass die pgsp nicht mit herkdbmmlichen Methoden
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gemessen werden kann, sondern anhand von Fittings ausgewahlt werden muss. Basis fur die
Auswahl stellte die additiv gefertigte binare Ni70Cu30-Legierung dar, da in dieser Legierung

ausschlief3lich die Versetzungsverfestigung und die Korngrenzhartung als
Verfestigungsmechanismus vorliegt.
k
ORp02 g gnaara — 20 T \/ﬁ +ky * M+ G *b,/penp + Psspgyt - (6)
k
ORp0.2;,, = 0o T Max {\/ﬁ’ ky * M * G * b\/pGND + PssDpor } + (7)
Tabelle 4 Verschiedene Kenngrof3en aus Messungen und Literatur zur Berechnung der Streckgrenze.
Monel 400 Ni70Cu30
KenngroiRe Symbol Conv. AM HIP AM
KorngréRe ﬁfr;‘ii”me 14,6 5,29 13,2 6
Hall-Petch-Konstante[55, kyp
56] [MN/m32] 0,502 0,502 0,502 0,16
Taylorfaktor M 2,98 3,16 3,03 3,00
E-modul [57, 58] E [MPa] 179263 179263 179263 167000
Poissonszahl[58] v 0,32 0,32 0,32 0,32
Schubmodul G [Mpa] 67903 67903 67903 63258
b
Burgersvektor [59][60] [10° um] 0,25 0,25 0,25 0,25
Konstante
Taylor-Gleichung [61, 62] kv 0.3 0.3 0.3 0.3
i PGND
Versetzungsdichte (GND) [10%/m?2] 4,67 31,3 6,68 25,3
Versetzungsdichte (SSD p o
[Motam an]g ( ) [fégé‘;nt]z] <0,5*pgnp  1.6%pgnp  <0,5%pgnp 1,6*penp
Versetzungsdichte (SSD)  Psspg,, ) * ) *
[Standard] [10%3/m?] 0,8%pnp 0,8*penp
Peierlsspannung +
Mischkristallverfestigung  o,[Mpa] 94,5 94,5 94,5 20
[56, 59]

Psspaor& Psspgeq = Pssp nicht messbar, daher Annahme aus Fit mithilfe AM Ni70Cu30 & Abbildung 47

Das Resultat der Kalkulation kann in Abbildung 46 betrachtet werden. Es féllt auf, dass das
Standardmodell (lila Balken) in den Berechnungen in allen drei Zustdnden deutlich die
Streckgrenze (iberschatzt. Die Uberbewertung miisste gegeniiber der gezeigten Berechnung
noch deutlich gravierender im Hinblick auf die konventionellen und gehippten Proben erfolgen,
da hier die Werte pggp,, = 0 bewertet worden sind. Aus der Literatur ist aber bekannt, dass auch
bei geringer GND-Dichte statistisch verteilte Versetzungen vorliegen mussen (Abbildung 47).
Folglich scheint das Standardmodell ungeeignet fur die Bestimmung der Festigkeiten zu sein.

Interessanterweise erweist sich das neuentwickelte Modell gy 5, (9rine Balken) als sehr
zuverlassig in der Berechnung der Streckgrenze auch im Hinblick in der Annahme der pgsp,, .
(Werte liegen im Einklang mit Abbildung 47). Wird der Ansatz von Herrn Dr. Motaman als
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Grundlage fur das intrinsische Materialverhalten von Monel 400 gewdhlt, kdnnen einige der
beobachteten Effekte erklart werden:

o Versetzungsdichte ist der bestimmende Festigkeitsfaktor fir das AM-Geflige, wahrend
die Korngrenzenhartung fiir diesen Zustand keine Rolle einnimmt.

e Bei der konventionellen bzw. gehippten Probe ist hingegen die Korngrenzenhartung
dominant, wéhrend die Effekte der Versetzungsdichte vernachlassigbar sind

¢ Aus mechanischer Sicht spielen Ausscheidungen und oder Verunreinigungen bei
beiden Herstellungsverfahren keine Rolle und scheinen daher im Monel 400 im nicht
signifikanten Mal3e vorzuliegen (wenn Uberhaupt vorhanden)

Des Weiteren kann mithilfe des neuentwickelten Modells eine Erklarung fur das Verhalten der
Zugfestigkeit von Monel 400 gegeben werden. Trotz unterschiedlicher Korngrof3en besitzen beide
Zustande (AM & Konv.) die gleichen maximalen Spannungswerte, obgleich beim AM-Zustand
laut Standardtheorie hohere Festigkeiten erwartet worden sind. Laut dem Ansatz von Herrn Dr.
Motaman muss bei der Umformung des konventionellen Gefliges ein Wechsel des
dominierenden Festigkeitsfaktors stattgefunden haben. Folglich ist bei geringer Dehnung die
Korngrenzhartung dominierend, wahrend bei hohen Deformationen die Versetzungsverfestigung
entscheidend ist. Daraus kann geschlussfolgert werden, dass allein der theoretische Maximalwert
der Versetzungsdichte ausschlaggebend bei einphasigen ausscheidungsfreien Werkstoffen fir
die Zugfestigkeit ist. Gefligeveranderungen durch z.B. Warmebehandlung oder Kaltverformung
fuhren daher nur zur Veranderung des Streckgrenzen-Zugfestigkeitsverhaltnisses.

800
[ ORpo.2 (Wert nach Zugversuch)
[ ORp0.24,0e (BEFECHNUNG)

600 B orp,,,  (Berechnung)

Fitting

[MPa]

Monel konv. Monel AM Monel HIP Ni70Cu30 AM

Abbildung 46 Vergleich der Streckgrenzwerte von Monel 400 zwischen der experimental bestimmten Werten und
den mathematischen Berechnungen verschiedener Modelle. Im grauen Feld ist das Resultat der Fittinganpassung
der bindren Legierung angezeigt.



Seite 57 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 20904 N

- Total Dislocation Density
8- Estimate SSD
--EBSD GND

-
o
o

'S

12 Stage lll

Dislocation Density (m'2)

1013
0.1 0.2 0.3 0.4 0.5

Plastic Straiﬁ
Abbildung 47 Darstellung des Zusammenspiels aus GND und SSD-Dichte einer Nickellegierung nach [62].
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4.2 Metal Dusting Bestandigkeit

Neben dem Monel 400 wurden aufRerdem binére Legierungen sowie kommerzielle Legierungen
hinsichtlich ihrer Metal Dusting Bestandigkeit untersucht. Die bindren Legierungen dienten der
Bestimmung des Einflusses der Legierungselemente des Monel 400, wohingegen die
kommerziellen Legierungen ein Vergleich des Monel 400 zu oxidbildenden Legierungen und
weiteren Nickel-Kupferwerkstoffen erlaubte.

Die Metal Dusting Besténdigkeit wurde im vorliegenden Projekt in verschiedenen Bedingungen
untersucht. Die Bedingungen unterschieden sich hinsichtlich der Gaszusammensetzung, dem
Druck sowie der verwendeten Temperatur und sind in Tabelle 5 zusammengestellt. Zur
Einordnung der Gaszusammensetzung und des Drucks wurde hier ebenfalls die
Kohlenstoffaktivitat angegeben, die als ein Mal3 der Triebkraft zur Kohlenstoffabscheidung die
Aggressivitat einer Testbedingung angibt. Da mehrere Mdoglichkeiten zur Berechnung der
Kohlenstoffaktivitat bestehen, werden zwei Werte ac. co-red. SOWI€ ac; metastabil aNgeben. Der Wert
ac:co-red. bestimmt sich direkt nach Gleichung (2) (thermodynamische Daten aus [63]),
wohingegen ac. metastabil Sich aus einer thermodynamischen Berechnung (Software: FactSage 8.1,
Datenbank: FactPS) ergibt, in der eine Kohlenstoffabscheidung ausgeschlossen, ein
Gleichgewicht in der Gasphase jedoch berechnet wird [64]. Beide Werte sind keine perfekte
Reprasentation der tatsachlich vorliegenden Kohlenstoffaktivitat, da ac.co-res. jegliche
Gleichgewichtsreaktionen in der Gasphase vernachlassigt und die Berechnung von ac: metastabil die
Bildung von Kohlenwasserstoffen vorhersagt, die unwahrscheinlich erscheint. Mit steigender
Temperatur sinkt die Kohlenstoffaktivitét (fir die Abscheidung aus CO-haltigen Gasen), allerdings
tberlagert sich ein Einfluss auf die thermisch aktivierten Diffusionsprozesse und ein maximaler
Angriff wird bei etwa 600°C — 650°C erwartet. Zwischen unterschiedlichen Temperaturen ist
daher ein Vergleich von ac-Werten nicht aussagekraftig.

Tabelle 5: Ubersicht liber die verwendeten Gaszusammensetzungen, Temperaturen und Driicke sowie die hieraus
berechneten Kohlenstoffaktivitaten.

Gaszusammensetzung [vol.%] Temperatur Druck Kohlenstoffaktivitat
N co H, CO: HO Ar [C] barl e comea 2
metastabil
1 550 1032 11,0
5 20 20 8 1 51 620 18 218 6.3
3 47 47 4 2 - 620 18 601 8,6
4 10 80 2 2 6 620 1 12 0,6
5 Geschitzt 550 18 2212 67,8

4.2.1 Monel 400

Im Laufe des Projekts wurden verschiedene Varianten des Monel 400 untersucht, die sich
innerhalb der nominellen Werte in der Zusammensetzung unterschieden. Die untersuchten
Varianten sind analog zu dem Kapitel 3.1.1 Pulverherstellung zu sehen und gemessene
Zusammensetzungen sind in Tabelle 6 angegeben. Die Bedingungen, in denen Monel 400
untersucht wurde, sind 1, 2, 4 und 5 nach Tabelle 5. Fur den Monel 400 wurden verschiedene
Einflussfaktoren auf die Metal Dusting Bestandigkeit betrachtet, die im Folgenden dargestellt
werden.
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Tabelle 6: Nominelle und gemessene (ESMA-Punktmessungen im Querschliff) Legierungszusammensetzung des
Monel 400. Die Guss-Variante ist zusétzlich kaltgewalzt.

Legierungszusammensetzung [Gew.%]

Monel 400

Ni Cu Mn Fe Si C S
Nominell 63 28-34 <2 <2,5 <0,5 <0,3 <0,024
0% Mn 68,0 29,0 0,01 2,32 0,27 0,38 -
1% MnV1 65,8 29,6 1,2 2,1 0,26 0,52 -
1% MnV2 65,8 30,2 1,11 2,00 0,24 0,66 -
2% Mn 65,7 29,4 2,04 2,02 0,24 0,59 -
Guss 63,7 32,4 1,07 1,85 0,18 0,81 -

4.2.1.1 Mikrostruktur des Metal Dusting Angriffs

Die Mikrostruktur des Metal Dusting Angriffs ahnelte sich fur alle untersuchten Monel 400
Varianten und binédren Legierungen des Ni-Cu Systems. Zudem veranderte sie sich mit der
Auslagerungszeit und lasst sich grob in drei Stadien unterteilen. Der Zeitpunkt des Ubergangs
zwischen diesen Stadien ist abhangig von den Bedingungen (Temperatur, Druck,
Gaszusammensetzung; vergleiche bspw. Kapitel 4.2.1.2) sowie der
Legierungszusammensetzung (siehe Kapitel 4.2.1.4).

In einem ersten Stadium bewahren sich die Proben ein makroskopisch annédhrend metallisches
Erscheinungsbild und es treten vereinzelt Anlauffarben auf. Diese werden insbesondere fiir Mn-
haltigen Varianten beobachtet, die an der Oberfliche Mn-reiche Oxide ausbilden, wie EDX-
Elementverteilungen zeigen (siehe Abbildung 48a). Fir die Versuche in Bedingung 1 wurden
die Manganoxide zusatzlich mittels Raman analysiert und die charakteristischen Ramanshifts von
sowohl MnO als auch Mn3O4 wurden vorgefunden. Thermodynamische Berechnungen (FactSage
8.1) zeigen, dass MnO bei dem Sauerstoffpartialdruck der Bedingung 1 die stabile Phase ist. Die
Messung von Mnz04 wird auf eine laserinduzierte Umwandlung des MnO zurtickgefihrt [65]. Eine
Bestétigung dieser Oxidphase gelang mittels XRD nicht. Neben den Mn-Oxiden wurde im Raman
ebenfalls amorpher und kristalliner Kohlenstoff nachgewiesen, obwohl noch keine
Kohlenstoffbelage auftraten. Fir die Proben, die unter Bedingung 1 Uber die gesamte
Auslagerung im ersten Stadium verblieben, konnte im Querschliff keine Veranderung beobachtet
werden. Im Gegensatz dazu zeigten in Bedingung 2 die binaren Legierungen Ni70Cu30 und
Ni50Cu50, die ebenfalls im ersten Stadium verblieben, Kohlenstoffausscheidungen. Diese sind
in Abbildung 49 gezeigt und traten bevorzugt an Korngrenzen sowie oberflaichennah auch
globular und zufallig verteilt auf. Diese oberflachennahen Kohlenstoffausscheidungen wurden
nicht gleichmaRig, sondern lokalisiert beobachtet. Die Belegung der Korngrenzen unterschied
sich fiur die beiden Legierungen (Ni70Cu30 und Ni50Cu50) in Abhangigkeit der
Oberflachenbehandlung. Im geschliffenen Zustand wurde wenig Kohlenstoff entlang
Korngrenzen beobachtet, wohingegen er im gedruckten Zustand dort vermehrt auftrat (vergleiche
Abbildung 49).
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Abbildung 48: REM-Aufnahmen und EDX-Maps der Probenoberflache einer Monel 400 1% Mn (V2) Probe nach der
Auslagerung fir 480 h (a), 960 h (b) und 1440 h (c) in Bedingung 1.
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Abbildung 49: REM-Aufnahmen und ESMA-Kohlenstoff-Maps des Querschliffs einer geschliffenen (a) und
ungeschliffenen (b) Ni70Cu30 Probe nach der Auslagerung fir 961 h in Bedingung 2.

Im weiteren Verlauf kommt es zu lokalen Aufbriichen in der Probenoberflache (siehe Abbildung
48b und ¢), die auch makroskopisch zu erkennen sind (siehe Abbildung 50) und hier als zweites
Stadium beschrieben werden. Zu beachten ist, dass die GrélRenordnung, in der diese Aufbriiche
auftreten, deutlich kleiner ist im Vergleich zu den Pits auf oxidbildenden Werkstoffen (vergleiche
Abbildung 14). In Querschliffen zeigten sich deutlich gréRere Kohlenstoffausscheidung
unterhalb dieser Ausbriiche, die tief in den Werkstoff hineinreichten, wahrend die gesamte
Randzone gleichmé&Rig von Kohlenstoff durchzogen war (siehe Abbildung 51 und Abbildung
52). Die tiefer reichenden Kohlenstoffausscheidungen waren von verbliebenem Werkstoff (Nickel
und Kupfer) durchsetzt und teils konnte ein gestreiftes Muster beobachtet werden. Anzumerken
ist, dass in diesem Stadium kein Massenverlust beobachtet wurde, sondern aufgrund der
Kohlenstoffaufnahme die Proben in ihrer Masse zunahmen. Aul3erdem wurden Kkeine
volumindsen Kohlenstoffabscheidungen auf den Proben beobachtet.
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Der zugrundeliegende Mechanismus zur Bildung dieser Ausbriiche erscheint dem allgemeinen
Metal Dusting Mechanismus ahnlich. In Folge der Kohlenstoffausscheidung bildet sich Volumen,
das zu mechanischen Spannungen fihrt und schlieZlich in den Ausbriichen auf der Oberflache
resultiert. Der lokalisierte, tief in die Probe hineinreichende Angriff deutet an, dass sich das Metal
Dusting durch die Bildung der Ausbriiche lokal weiter beschleunigt. Dies stimmt mit der
zunehmenden Rate der Massenzunahme von Proben in diesem Stadium tber ein, die in Kapitel
4.2.1.4 diskutiert wird. Auch wenn in Summe noch kein Massenverlust auftrat, erscheinen die
Oberflachen der Ausbriiche bereits verloren zu sein (siehe Abbildung 48c und Abbildung 51).
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Abbildung 51: Lichtmikroskopische Aufnahmen des Querschliffs einer Monel 400 1% Mn Probe (V2) nach der 1440 h
Auslagerung in Bedingung 1.
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Abbildung 52: REM-Aufnahme und ESMA-Maps des Querschliffs einer Monel 400 1% Mn Probe (V2) nach der 1440 h
Auslagerung in Bedingung 1.

Das hierauf folgende dritte Stadium ist makroskopisch gekennzeichnet von volumindsen, leicht
abplatzenden Kohlenstoffaufwiichsen, wie sie in Abbildung 53 gezeigt sind. Mikroskopisch
scheinen sich die zuvor lokal auftretenden, tief reichenden Kohlenstoffausscheidungen vereinigt
zu haben. Wie in Abbildung 54 zu sehen ist, wechseln sich auch hier Kohlenstoff und Werkstoff
ab und bilden so eine gestreifte Struktur. Auffallig ist bei dieser, dass sie in Abh&angigkeit der
Fertigungsroute regelmafig unterbrochen wird. Die additive Fertigung resultiert kleineren
Bereichen einer gleichmafiigen Struktur, wéhrend sie fur die konventionell hergestellten Proben
groBer ist. In der Aufnahme des konventionell hergestellten Materials ist zudem ein Bereich noch
bestandig (siehe Abbildung 54). Diese Beobachtung korreliert mit der Korngrof3e des Werkstoffs.
Daher kann vermutet werden, dass die Kohlenstoffausscheidung und insbesondere deren
Ausrichtung mit der Kornorientierung zusammenhangt. Ahnlich wie im zweiten Stadium teils die
Probenoberflache abplatzte, erscheint es auch im dritten Stadium moglich, dass ein
Materialverlust durch Abplatzen entlang der einzelnen Schichten geschieht.

Abbildung 53: Stereomikroskopaufnahme einer Monel 400 1% Mn (V1) Probe vor der Reinigung nach der Auslagerung
fir 961 h in Bedingung 2.
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Abbildung 54:REM-Aufnahmen und ESMA-Maps von Querschliffen einer additiv (a) und konventionell gefertigten (b)
Monel 400 1% Mn (V1) Probe nach der Auslagerung fiir 960 h in Bedingung 2.

Eine veranderte Mikrostruktur zeigte sich fur die Mn-freie Monel 400 Variante, die hinsichtlich des
Einflusses der Oberflachenbehandlung (Kapitel 4.2.1.5) in Bedingung 1 und 2 sowie zuséatzlich in
Bedingung 5 getestet wurde. In Bedingung 1 verblieben die geschliffenen sowie die
elektropolierten Proben in dem ersten Stadium, zeigten im Querschliff keine Veranderung und
lediglich eine (aulerst geringe) Massenzunahme. Im Gegensatz dazu bildeten sich
oberflachennahe Kohlenstoffausscheidungen in den glasperlengestrahlten sowie in den
gebursteten Proben. Die glasperlengestrahlten Proben formten wahrend des Strahlens ein
Wellenmuster (siehe Abbildung 55). Der Metal Dusting Angriff konzentrierte sich fir diese
Proben auf die exponierten Spitzen dieses Wellenmusters, wie in Abbildung 56 zu sehen ist. Die
Mikrostruktur zeigte Kohlenstoffausscheidungen, die oberflachennah fein verteilt sowie tiefer im
Werkstoff als volumindse Ausscheidungen und zusatzlich entlang der Korngrenzen auftraten.
Eine sehr ahnliche Mikrostruktur wurde fiir die gebiirsteten Proben vorgefunden (nicht gezeigt)
und fiir diese Proben fielen im Ausgangszustand Verunreinigungen mit Eisen auf, die auf das
Birsten mit einer Edelstahlbirste zurlickzufiihren sind. Zu beachten ist, dass keine der beiden
Proben signifikante Kohlenstoffbeldge aufwies.

o [ 1k -10,00

; 3 | _lﬂj.ﬁ! 0.43 mm/Skt 214 mm
Abbildung 55: Stereomikroskopaufnahme der Probenoberflache einer glasperlengestrahlten Monel 0% Mn Probe nach
der Auslagerung fiir 1440h in Bedingung 1 (a) und ein Oberflachenprofil im Ausgangszustand einer
glasperlengestrahlten Monel 400 0% Mn Probe.
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Abbildung 56: Lichtmikroskopische Aufnahme (a), REM-Aufnahme und ESMA-Maps (b) eines Querschliffs einer
glasperlengestrahlten Monel 400 0% Mn Probe nach der Auslagerung fuir 960 h in Bedingung 1.

In der Untersuchung des Einflusses der Oberflachenbehandlung in Bedingung 2 der Mn-freien
Monel 400 Proben zeigten alle Proben signifikante Kohlenstoffbelage nach der Auslagerung und
einen starken Massenverlust. Hier wurden zusammen mit volumindseren sowie lokal feineren
Ausscheidungen ebenfalls Kohlenstoffausscheidungen entlang der Korngrenzen beobachtet
(siehe Abbildung 57), sodass sich die Mikrostruktur mit Ausnahme der Kohlenstoffbeldge analog
zu dem Versuch in Bedingung 1 darstellte, durch eine gleichmafigere Belegung der gesamten
Oberflache jedoch als fortgeschrittener bewertet werden muss.
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Abbildung 57: REM-Aufnahme und ESMA-Maps von Querschliffen einer geschliffenen (a) und einer
glasperlengestrahlten (b) Monel 400 0% Mn Probe nach der Auslagerung fiir 720 h in Bedingung 2.
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In Bedingung 5 Uberwiegt der Anteil der fein verteilten Kohlenstoffausscheidungen gegenuber
den volumindésen Ausscheidungen sowie den Ausscheidungen entlang der Korngrenzen (siehe
Abbildung 58), ohne dass es zu Kohlenstoffbelagen oder Massenverlusten kommt. In
Abbildung 59 ist die Oberflachenmorphologie dieser Probe dargestellt und neben der
Ausscheidung von groflieren Kohlenstoffpartikeln zeigt sich die Mikrostruktur des fein verteilten
Kohlenstoffs.

Ni —20um Cu —20 um
Abbildung 58: REM-Aufnahme und ESMA-Maps eines Querschliffs einer Monel 400 0% Mn Probe nach der
Auslagerung fir 960 h in Bedingung 5.

10 pm _
Abbildung 59: REM-Aufnahmen der Probenoberflache einer Monel 400 0% Mn Probe nach der Auslagerung fur 960 h
in Bedingung 5.

4.2.1.2 Einfluss der Temperatur

Die Metal Dusting Bestandigkeit des Monel 400 wurde bei zwei unterschiedlichen Temperaturen
untersucht. Zum einen wurde bei 620°C getestet, der Temperatur, bei der ein maximaler Metal
Dusting Angriff zu erwarten ware, die allerdings aus mechanischen Griinden als zu hoch fiir einen
Einsatz des Monel 400 bewertet wurde. Daher wurden weitere Untersuchungen bei der
maximalen Einsatztemperatur dieses Werkstoffs von 550°C durchgefiihrt. Der direkte Vergleich
wird durch die Bedingungen 1 und 2 mdglich, die neben der Temperatur keine veranderten
Parameter vorwiesen.

Deutlich wird der genannte Einfluss bereits bei dem Vergleich des makroskopischen
Erscheinungsbildes in Abbildung 60. Nach der gleichen Auslagerungszeit zeigen beide
untersuchten Monel 400 Varianten in Bedingung 1 (550°C) entweder noch ein metallisches
Erscheinungsbild oder leichte Anlauffarben, wahrend sich in Bedingung 2 (620°C) groRe Mengen
Kohlenstoff gleichmaRig auf der Oberflache abschieden. Der Unterschied der beiden Monel 400
Varianten wird im Kapitel 4.2.1.4 beschrieben. Hinsichtlich der Mikrostruktur werden die Proben
der Bedingung 1 auch nach einer langeren Auslagerungszeit von 1440 h dem ersten und die
Proben der Bedingung 2 nach 960 h dem dritten Stadium zugeordnet. Der temperaturbedingte
deutliche Unterschied spiegelt sich ebenso in der Massenénderung wider (siehe Abbildung 61).
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Unabhangig von der Legierungszusammensetzung findet bei 550°C lediglich eine
Massenzunahme statt, wohingegen bei 620°C ein starker Massenverlust vorliegt.

Abbildung 60: Vergleich der makroskopischen Aufnahmen der We.rkstoffe Monel.400 0% Mn (a, b) sowie 1% Mn (c:
V1, d: V2) im ungereinigten Zustand nach der Auslagerung fiir 720 h in Bedingung 1 (a, ¢) zu Bedingung 2 (b, d).
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Abbildung 61: Massenanderung der Monel 400 Varianten mit 0% und 1% Mn (V1 bei 620°C, V2 bei 550°C) wéhrend
der Auslagerung in den Bedingungen 1 und 2.

Der Einfluss der Temperatur ist auch fur oxidbildende Werkstoffe nicht abschlieBend geklart.
Grundsatzlich wird von einem maximalen Metal Dusting Angriff bei etwa 600-650°C
ausgegangen. Dieses Maximum entsteht, da zu hoheren Temperaturen zwar die
Kohlenstoffaktivitat (fir CO-haltige Gase) und damit die Triebkraft zur Kohlenstoffabscheidung
(AG= -RT In(ac)) sinkt, sich allerdings die thermisch aktivierten Prozesse beschleunigen (siehe
Abbildung 62). Die in diesem Projekt beobachtete Zunahme des Metal Dustings des Monel 400
von 550°C zu 620°C ordnet sich somit analog zu den oxidbildenden Werkstoffen ein. Dies erklart
sich, da sich fur beide Werkstoffklassen anndhernd die gleichen Triebkrafte und Prozesse
hinsichtlich des Einflusses der Temperatur gegeniberstehen. Einzig die Abnahme des Metal
Dustings zu Temperaturen hoher als 650°C erklart sich auch durch erhéhte Diffusion der
oxidbildenden Elemente. Da dies fur Nickel-Kupferwerkstoffe keine Relevanz hat, konnte der
Einfluss oberhalb von etwa 650°C in Frage gestellt werden. Derartige Uberlegungen benétigen
jedoch weitere Untersuchungen Uber das vorliegende Projekt hinaus und sind auf Grund der
maximalen Anwendungstemperatur des Monel 400 nicht technisch relevant.
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Abbildung 62: Einfluss der Temperatur auf die CO-Reduktionsreaktion, die C-Diffusion und Cr-Diffusion. Beispielhafte
Diffusionswerte fir die Diffusion in dem Werkstoff AlSI 304 [63, 66, 67] .

4.2.1.3 Einfluss der Prozessroute AM vs. Konv.

In einem ersten Versuch unter Bedingung 4 wurde der additiv gefertigte Monel 400 (1% Mn V1)
ohne weitere Oberflachenbehandlung zusammen mit gegossenem sowie gegossenem und
kaltgewalztem Monel 400 (jeweils geschliffen P1200) ausgelagert. Aufféllig ist zunachst eine
initial starke Massenzunahme des gedruckten Monel 400, die auf eine unzureichende Reinigung
von Kohlenstoffanhaftungen in den einseitig noch vorhandenen Stitzstrukturen zurtickzufiihren
ist (siehe Abbildung 63a und b). Unter Vernachlassigung der initialen Schwankungen nahm die
Masse aller Werkstoffe nach etwa 1500 h zu. Der Vergleich der finalen Massenanderungen zeigte
eine steigende Massenzunahme in der Reihenfolge gegossen und kaltgewalzt, gegossen,
gedruckt. Die hochste Massenzunahme des gedruckten Werkstoffs lasst sich in dem
vorliegenden Fall auf die durch die Rauigkeit vergroRerte Oberflache zurlickfuhren. Daher lasst
sich ein Vergleich additiv zu konventioneller Fertigung hier nicht anstellen. Fdr die
konventionellen Werkstoffe wurde eine bevorzugte Kohlenstoffabscheidung entlang von
Korngrenzen beobachtet (siehe Abbildung 63c und d), die die unterschiedliche Massenzunahme
erklart und zudem impliziert, dass ein geschliffener additiv gefertigter Werkstoff ebenfalls erhdhte
Massenzunahmen zeigen wirde.
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(d)

Abbildung 63: Massenanderung von Monel 400 (1% Mn V1) wahrend der Auslagerung in Bedingung 4 sowie
makroskopische Aufnahmen des additiv gefertigten (b), gegossenem (c) sowie gegossenem und kaltgewalzten (d)
Monel 400 nach 1860 h Auslagerung im gesauberten Zustand.

In Abbildung 64 ist der Vergleich der additiven zur konventionellen Fertigung in den
Bedingungen 1 und 2 fur Proben mit der gleichen Oberflachenbehandlung gezeigt. Auffallig ist
der erhéhte Massenverlust in Bedingung 1 gegenlber Bedingung 2. Dieser ist Uberraschend, da
ein maximaler Metal Dusting Angriff bei Temperaturen von etwa 620°C beschrieben ist und auch
in anderen Versuchen beobachtet wurde, wie im vorangegangenen Kapitel gezeigt wurde. Die
zwei Proben, die pro Werkstoff untersucht wurden, zeigten in der Auslagerung in Bedingung 1
ein signifikant unterschiedliches Verhalten, sodass eine hohe Standardabweichung resultierte.
Da derart hohe Massenverluste in Bedingung 1 in weiteren Versuchen nicht beobachtet wurden,
muss trotz einer grundsatzlich hohen Streuung in Metal Dusting Versuchen von einem
fehlerhaften Versuch ausgegangen werden. Daher wird sich im Folgenden besonders auf den
Versuch in Bedingung 2 bezogen.

Unabhangig von den Bedingungen war der Unterschied der Massenverluste der additiv und
konventionell gefertigten Werkstoffe gering und tendenziell erwies sich der additiv gefertigte
Werkstoff als geringfligig bestandiger. Wie in Abbildung 65 gezeigt ist, weisen beide Werkstoffe
nach der langsten Auslagerungszeit abplatzende Kohlenstoffbeldge auf und befinden hinsichtlich
ihrer Mikrostruktur im dritten Stadium, die sich in Abhangigkeit der Prozessroute geringfiigig
unterschied (siehe Kapitel 4.2.1.1 Abbildung 54). Im Einklang mit der Massenanderung
erreichte der konventionell hergestellte Werkstoff dieses Stadium nach 480 h, wahrend der
additiv gefertigte nach 720 h begann signifikante Kohlenstoffbelage aufzuweisen, sodass der
additiv gefertigte dem konventionell gefertigten Monel 400 geringfiigig tberlegen war.

Ausgehend von der Betrachtung der Korngrof3e in Kapitel 4.1.1 sowie der zuvor gezeigten
bevorzugten Belegung der Korngrenzen mit Kohlenstoff in Bedingung 4, hatte von einem
erhohten Angriff des additiv gefertigten Werkstoffs ausgegangen werden konnen. Der Vergleich
der Massendnderungen zeigt einen geringfligig hdheren Massenverlust des konventionellen
Werkstoffs, sodass ein negativer Einfluss der hoéheren Dichte an Korngrenzen fur die
aggressiveren  Bedingungen nicht vorliegt. Dieser unterschiedliche Einfluss des
Fertigungsverfahrens zwischen Bedingung 2 zu Bedingung 4 kann Uber die unterschiedliche
Kohlenstoffaktivitat erklart werden oder aber ein Resultat des weit fortgeschrittenen Angriffs in
Bedingung 2 sein. Die Belegung der Korngrenzen in Bedingung 4 in Abbildung 63 reprasentiert
ein frihes Stadium des Metal Dusting Angriffs, ohne Massenverlust. Dass dieser anfangliche
Einfluss im fortschreitenden Angriff an Bedeutung verliert, wiirde die beobachtete Diskrepanz
erklaren. Hinzu kommt, dass durch die erhdhte Triebkraft zur Kohlenstoffabscheidung nicht nur
eine Belegung der anfalligeren Korngrenzen auftritt, sondern von Beginn an ein gleichmafiger(er)
Angriff stattfindet.
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Der Einfluss der Prozessroute kann in Summe als gering eingeschatzt werden. Lediglich in wenig
aggressiven Bedingungen oder im friihen Stadium des Angriffs wurde ein Einfluss der KorngroRRe
beobachtet. Eine Wiederholung des Versuchs in Bedingung 1 ware aufschlussreich, da auch fur
diese Bedingungen, wie im Folgenden noch gezeigt wird, ein Angriff ohne Massenverlust und
signifikante Kohlenstoffabscheidung stattfand, sodass ein Ergebnis ahnlich Bedingung 4 zu
erwarten ware. Dieser Versuch konnte im Rahmen des Projekts nicht mehr durchgefihrt werden.
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Abbildung 64: Vergleich der Massenanderung des additiv und konventionell gefertigten Monel 400 1% Mn V1 wéahrend
der Auslagerung in den Bedingungen 1 (a) und 2 (b). Beachte: Die Gaszusammensetzung des in (a) gezeigten
Versuchs &nderte sich tber die letzten 24 h des Versuchs (ca. 95 vol.% CO, 5 vol.% H20).
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Abbildung 65: Makroskopische Aufnahmen von additiv gefertigten (a) und konventionell gefertigten (b) Monel 400 1%
Mn V1 nach der Auslagerung unter Bedingung 2 fir 720 h. Aufnahmen wurden vor der Reinigung aufgenommen.

4.2.1.4 Einfluss der Oberflachenbehandlung

Fur Werkstoffe, die sich durch die Ausbildung einer Oxidschicht vor Metal Dusting schiitzen, ist
ein starker Einfluss der Oberflachenbehandlung auf die Metal Dusting Besténdigkeit bekannt [68—
70]. Der Mechanismus, der diesem Phadnomen zu Grunde liegt, wird mit der Diffusion des
oxidschichtbildenden Elements erklart und lasst sich somit nicht auf inhibierend wirkende
Legierungen Ubertragen. Ob dennoch ein Einfluss besteht, wurde in zwei Versuchen untersucht.

Die Massendnderungen dieser beiden Versuche sind in Abbildung 66 dargestellt. In der
Bedingung 2 zeigten alle Proben einen Massenverlust und ihre Mikrostruktur kann dem dritten
Stadium zu geordnet werden mit einem verstérkten Angriff der Korngrenzen (vergleiche Kapitel
4.2.1.1). Die Hohe des Massenverlusts lag unter Bericksichtigung der hohen
Standardabweichung auf dem gleichen Niveau, sodass der Einfluss der Oberflachenbehandlung
fur diese Bedingung als gering bewertet werden muss. Eine Ausnahme stellt die im gedruckten
Zustand belassene Probe dar, die einen deutlich hdheren Massenverlust aufweist. Daher kann
zusammengefasst werden, dass in Bedingung 2 eine Oberflichenbehandlung nétig ist, die Art
der Oberflachenbehandlung allerdings nur einen untergeordneten Einfluss hat.
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In der Bedingung 1 nahmen die geschliffenen sowie die elektropolierten Proben der Mn-freien
Monel 400 Variante lediglich geringfligig an Masse zu (siehe Abbildung 66b) und beide
erschienen nach der gesamten Auslagerung metallisch (Abbildung 67a, b). Die Mikrostruktur
des Angriffs der glasperlengestrahlten Proben wurde bereits in Kapitel 4.2.1.1 beschrieben und
der beobachtete leichte Angriff geht mit einem geringen kontinuierlichen Massenverlust einher.
Diesem ging ein erhdhter Massenverlust wahrend des ersten Auslagerungszyklus voraus (siehe
Abbildung 66b). Nicht unwahrscheinlich erscheint, dass initial noch anhaftendes Strahlgut in den
Reinigungsschritten nach der Auslagerung verloren ging und somit den kurzzeitigen
Massenverlust erklart. Fir die gebirstete Probe wird zu Beginn eine Massenzunahme
beobachtet, die mit leichten Kohlenstoffbelagen einhergeht. Hierfir verantwortlich ist die im
Kapitel 4.2.1.1 beschriebene Eisenverunreinigung, die eine Kohlenstoffabscheidung und damit
die schnelle Massenzunahme ermoglicht. Die Massenzunahme kam im weiteren Verlauf zum
Erliegen und auch lose Kohlenstoffbelage wurden nicht mehr beobachtet (siehe Abbildung 67).
Daher wird vermutet, dass die Eisenverunreinigungen mdglicherweise auf Basis des Metal
Dusting Mechanismus, abgetragen wurden. Ab der Auslagerung fur 480 h verlor die Probe an
Masse und im Querschliff nach der Auslagerung wurden ahnlich dem glasperlengestrahlten
Material Kohlenstoffausscheidungen angetroffen, die ahnlich dem Versuch in Bedingung 2 die
Korngrenzen belegten.

Den Auslagerungen der Monel 0% Mn-Variante mit unterschiedlichen Auslagerungen ist
zusammengefasst gemein, dass Kohlenstoff vermehrt entlang der Korngrenzen beobachtet
wurde und dass die Bildung der geschichteten Struktur im dritten Stadium der Mikrostruktur nicht
beobachtet wurde. Das Fehlen der geschichteten Struktur kann zwei Ursachen haben. Die erste
ist die durch die Oberflachenbehandlung eingebrachte Verformung. Diese kann, &hnlich der
Argumentation zum Einfluss der Oberflachenbehandlung der oxidbildenden Werkstoffe, in einer
Rekristallisation und damit einer kleineren Korngré3e resultieren. Wie bereits gezeigt wurde
(siehe Abbildung 54), spiegelt sich die Korngrof3e wahrscheinlich in den Unterbrechungen der
gestreiften Mikrostruktur wider. Daher kénnte die durch die Rekristallisation verursachte, kleinere
KorngroRRe die Ausbildung der gestreiften Struktur verhindern. Dieser Argumentation widerspricht
jedoch, dass die Mikrostruktur unabhangig von der Oberflachenbehandlung fiir alle Proben der
Mn-freien Variante des Monel 400 auftrat. Da auch alle geschliffenen Proben (Bedingung 2 und
5) eine derartige Mikrostruktur zeigten, erscheint wahrscheinlicher, dass die Abwesenheit der
gestreiften Mikrostruktur mit dem geringen Mn-Gehalt in Verbindung steht, die im folgenden
Kapitel diskutiert wird.
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Abbildung 66: Spezifische Massenanderung des Monel 400 0% Mn wéahrend der Auslagerung in Bedingung 2 (a) und
1 (b).
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Abbildung 67: Stereomikroskopaufnahmen der geschliffenen (a), elektropolierten (b), glasperlengestrahlten (c) und
gebirsteten (d) Monel 400 0% Mn Proben nach der Auslagerung fiir 960 h in Bedingung 2.

4.2.1.5 Einfluss der Legierungszusammensetzung

In ersten Untersuchungen unterschied sich der Monel 400 (1% Mn V1) deutlich in der Metal
Dusting Bestandigkeit von bindren Nickel-Kupferwerkstoffen, sodass der Einfluss von Mangan
und Eisen, den Hauptlegierungselementen, genauer betrachtet wurde. Hierflr wurde im Monel
400 der Mn-Gehalt variiert und der Fe-Gehalt verblieb gleich, wohingegen eisenfreien binare
Legierungen zusatzlich Mangan hinzugefigt wurde, umso den Einfluss der beiden
Legierungselemente zu evaluieren.

Unter der Bedingung 1 bei 550°C zeigten weder die Monel 400 Varianten noch die binaren
Legierungen einen Massenverlust, sondern in Abhéangigkeit der Legierungszusammensetzungen
unterschiedliche Massenzunahmen (siehe Abbildung 68). Diese Massenzunahmen stiegen
sowohl fiir die Monel 400 Varianten als auch fir die binaren Legierungen mit dem Mangangehalt
an. Bei dem Vergleich der Monel 400 Varianten zu den bindren Legierungen wird auf3erdem
deutlich, dass die Massenzunahme auch mit dem Eisengehalt zunimmt. Die Rate der
Massenzunahmen stieg fir die Mn-haltigen Varianten zusatzlich Gber die Auslagerungszeit weiter
an, wahrend sie fir Monel 400 ohne Mangan und fiir die Legierung Ni70Cu30 in etwa konstant
blieb. Annédhernd gilt dies auch fir die Auslagerung des Monel 400 0% Mn unter Bedingung 5.
Das makroskopische Erscheinungsbild der binaren Legierungen und des Monel 400 0% Mn
zeigte sich nach der Auslagerung unter Bedingung 1 Uber 1440 h im ungereinigten Zustand
nahezu unverandert, wahrend mit zunehmendem Mn-Gehalt der durch Ausbriiche gepréagte
Anteil der Oberflache steigt (siehe Abbildung 69). Bestatigt wird diese geringe Veranderung
durch die Bestimmung des Massenverlusts wahrend der Reinigung, die die Masse von losen
Belagen reprasentiert. Diese war lediglich wahrend des letzten Auslagerungsschritts nur fiir die
Mn-haltigen Monel 400 Werkstoffe groRer als 0,1 mg/cm? (1% Mn: 0,51 mg/cm?, 2% Mn:
0,60 mg/cm?). Somit haben sowohl Mangan als auch Eisen einen negativen Einfluss auf die Metal
Dusting Bestandigkeit.
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Abbildung 68: Massenanderung von verschiedenen Monel 400 Zusammensetzungen und bindren Legierungen
wahrend der Auslagerung in der Bedingung 1 sowie Bedingung 5.
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Abbildung 69: Makroskopische Aufnahmen der bindren Legierungen Ni70Cu30 (a) und Ni69Cu30Mn1 (b) sowie der
Monel 400 Varianten 0% Mn V2 (c), 1% Mn (d) und 2% Mn (e) nach einer Auslagerung unter Bedingung 1 fiir 1440 h.
Aufnahmen wurden vor der Reinigung aufgenommen.

Auffallig ist, dass sowohl Eisen als auch Mangan in den untersuchten Bedingungen
thermodynamisch als Oxide stabil sind und Manganoxid (MnO) auch an der Probenoberflache
nachgewiesen wurde. Aufgrund dieser Beobachtung und der damit verbundenen Segregation zur
Werkstoffoberfliche wurde eine katalytische Aktivitdt des Manganoxids vermutet. Um dies
nachzuweisen wurde MnO-Pulver ausgelagert (550°C, 1 bar, ac.co-red. 68,2, ac: metastabit 10,3), in
der jedoch eine durch Kohlenstoffabscheidung bedingte Massenzunahme  auf
Eisenverunreinigungen zuriickgefiihrt werden konnte. Aufgrund der veranderten Bedingungen
war Eisen nicht mehr als Oxid, sondern als Zementit thermodynamisch stabil, das
bekannterweise katalytisch aktiv ist. Dass in diesem Test keine katalytische Wirkung des MnO-
Pulvers beobachtet wurde, schlief3t jedoch nicht aus, dass MnO-Schichten, die thermisch auf
einem Ni-Cu Substrat aufwuchsen, katalytisch aktiv sein kdénnen. Hierfir kénnte bspw. eine
andere Defektstruktur im Oxid oder eine Wechselwirkung mit dem Substrat verantwortlich sein.

AuRRerdem wurde eine veranderte Mikrostruktur im dritten Stadium fir die Mn-freie Monel 400
Variante beobachtet (vergleiche Kapitel 4.2.1.1 und 4.2.1.4). Im Allgemeinen wurden
unterschiedliche Formen der Kohlenstoffausscheidungen beobachtet. In Folge der hohen
Kohlenstoffaktivitat der Atmosphéren (siehe Tabelle 5) wére eine gleichméRige Aufkohlung tber
die gesamte Probenoberfliche und hierauf folgende, oberflichennah beginnende
Kohlenstoffausscheidung zu erwarten. Diese wurde zwar in weiten Teilen der Oberflache im
zweiten Stadium der mikrostrukturellen Entwicklung beobachtet (siehe Abbildung 51 und
Abbildung 52), allerdings von lokalisierten, deutlich tieferreichenden Ausscheidungen
unterbrochen. Der Mn- und Fe-Gehalt schien gleichermaf3en sowohl die gleichmafigen als auch
die lokalisierten Ausscheidungen zu begulnstigen. Wie bereits im vorangegangenen Abschnitt
erlautert, ist somit eine Verminderung der katalytischen Inhibierung naheliegend, da hieraus eine
schnellere Losung des Kohlenstoffs im Werkstoff, eine friihere Ubersattigung mit Kohlenstoff und
auch eine frihere Ausscheidung des Kohlenstoffs folgt. Die unterschiedliche Mikrostruktur erklart
sich auf diese Weise jedoch noch nicht. Die lokalisierten Ausscheidungen hierbei sind von
besonderem Interesse, da sie schneller und tiefer voranschreiten und den Angriff weiter zu
beschleunigen scheinen (Zunahme der Rate der Massenzunahme in Abbildung 66). Eine lokal
erhohte katalytische Abscheidung, eine bevorzugte Nukleation von Kohlenstoff oder eine
Kombination aus beidem kann die Bildung der lokalen Ausscheidungen und damit der Ausbriche
erklaren. Der Vergleich der unterschiedlichen Mikrostrukturen des dritten Stadiums (Abbildung
54 und Abbildung 57) deutet auf einen Einfluss der Nukleation hin. Wahrend die Mn-freie
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Variante Kohlenstoffausscheidung tiefreichend entlang der Korngrenzen und oberflachennah
annahernd globular sowie sehr fein verteilt aufweist, ist die gestreifte Mikrostruktur der Mn-
haltigen Monel 400 Varianten gleichméaRig und klar begrenzt. Eine Hypothese fir diese
mikrostrukturellen Unterschiede ist, dass bevor die Kohlenstoffiibersattigung zur Ausscheidung
entlang der Korngrenzen in den Mn-haltigen Varianten ausreicht, diese bereits zur Ausbildung
der gestreiften Struktur stattfindet. Daher kann die unterschiedliche Mikrostruktur als Indiz fur eine
durch den Mn-Gehalt erh6hte Nukleation des Kohlenstoffs interpretiert werden.

4.2.2 Binare Legierungen

Als weiteren Vergleich wurden bindare Legierungen aus dem Ni-Cu-System untersucht. Die
getesteten Zusammensetzungen waren Ni70Cu30, Ni50Cu50, Ni69Cu30Mnl sowie reines
Kupfer. Die Untersuchungen beschrankten sich auf die Bedingungen 1 und 2 nach Tabelle 5.

Fur die Werkstoffe Ni70Cu30 und Ni50Cu50 wurden die Zustande gedruckt und geschliffen sowie
ein geschliffener Guss (fur Ni70Cu30) unter Bedingung 2 verglichen. Es zeigte sich, dass im
gedruckten Zustand beide Werkstoffe Masse verlieren und der Werkstoff Ni70Cu30 nach 480 h
wieder zunimmt (siehe Abbildung 70a). Die initiale Massenabnahme erklart sich aus dem
Nachweis von Cu.0O im Ausgangszustand, das aus dem Druckprozess resultierte. Im Querschiliff
zeigte sich eine oberflachennahe Kohlenstoffaufnahme, die durch noch vorhandene
Stutzstrukturen und einer daher grof3en Oberflache in einer Massenzunahme resultierte. Dass
diese Kohlenstoffaufnahme nach dem Metal Dusting Mechanismus langfristig in einem
Massenverlust  resultiert, kann nicht ausgeschlossen werden. Die beobachtete
Kohlenstoffaufnahme wurde auch fiir die geschliffenen Proben beobachtet und fiel in Korrelation
mit der kontinuierlichen Massenzunahme diese Oberflachenzustandes starker aus fur Ni70Cu30
Proben als fur Proben héheren Kupfergehalts. Die Gussvariante des Ni70Cu30 Werkstoffs erfahrt
uber die Auslagerungszeit von 720 h einen im Vergleich zu den gedruckten Werkstoffen geringen
Massenverlust (-0,09 mg/cm?). Als weiterer Vergleich wurde reines Kupfer in der aggressiveren
Bedingung 3 untersucht (Abbildung 70c), in der es lediglich initial eine geringfugige
Massenabnahme erfuhr und anschlieRend nahezu unverandert zeigte (im Rahmen der
Messgenauigkeit). Fir die initiale Massenabnahme wurde ebenfalls die Bildung von Cu2O
vermutet. Der Vergleich aller geschliffenen Proben der verschiedenen Werkstoffe zeigt eine
steigende Bestandigkeit mit zunehmenden Kupfergehalt, die bereits in der Literatur in weniger
aggressiven Bedingungen nachgewiesen wurden [35, 39].

Um den Einfluss der Temperatur herauszustellen, wurden die Werkstoffe Ni70Cu30 und
Ni69Cu30Mn1l zusatzlich bei 550°C untersucht (Bedingungen 1). Der Werkstoff Ni70Cu30 zeigt
im Vergleich zu 620°C (Bedingung 2) eine stark verringerte Massenzunahme (Faktor ~30) und
die Oberflache erscheint auch nach der langsten Auslagerungszeit noch metallisch. Dieser
Einfluss der Temperatur ist ebenso fur Legierungen bekannt, die schitzende Oxidschichten
bilden, und wurde ebenso fir die Monel 400 Varianten beobachtet (siehe Kapitel 4.2.1.2) [71].
Die erhohte Massenzunahme der Mn-haltigen bindren Legierungen wurde bereits im Kapitel
4.2.1.5 Einfluss der Legierungszusammensetzung diskutiert. In der aggressivsten Bedingung
wurde aul3erdem reines Kupfer ausgelagert und es trat eine minimale Massenabnahme auf
(erwartete Standardabweichung: ca. 5 pg/cm3).
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Abbildung 70: Verlauf der Massenanderung der binaren Legierungen Ni70Cu30, Ni50Cu50 und Kupfer tber die
Auslagerungen unter der Bedingung 2 (a), 1 (b) und 3 (c).

4.2.3 Untersuchung der Referenzwerkstoffe

Als Referenzwerkstoffe wurden die zwei oxidschichtbildenden Legierungen HR-235 und 699XA
ausgewahlt, die als Metal Dusting-resistente Legierungen entwickelt wurden und deren
Zusammensetzung in Tabelle 7 angegeben ist. Die Legierung 699XA weist neben Chrom auch
Aluminium auf und kann daher neben einer Cr,Os-Schicht auch eine Al,O3-Schicht ausbilden, die
als besonders resistent zu bewerten ist. Die Legierung HR-235 weist nur Chrom zur
Oxidschichtbildung auf, enthalt allerdings auch Kupfer, das eine katalytische Abscheidung
vermindern kann und somit zusatzlich schitzt. Beide Werkstoffe wurde in Bedingung 2 und 3
verglichen und der Einfluss der Oberflachenbehandlung in Bedingung 3 untersucht. Von dem
Werkstoff 699XA wurden auch additiv gefertigte Proben untersucht, die nach der Fertigung
warmebehandelt wurden (1 h 1200°C, 6 h 700°C).

Tabelle 7: Nominelle Zusammensetzung der Referenzwerkstoffe HR-235 und 699XA.

Nominelle Legierungszusammensetzung [wt.%]

Name  WS-Nummer Ni Cr Al Cu Fe Mo Weitere

<1 Nb, <0,65 Mn, <0,6
Si, <0,5 Ti, <0,06 C

<0,5 Nb, <0,5 Mn, <0,5
Si, <0,6 Ti, 0,005-0,1 C

HR-235 - Bal. 31 <04 3,8 <15 5,6

699XA 2.4842 Bal. 28 25 <05 <25 -
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Die Referenzwerkstoffe wurden in den Bedingungen 2 und 3 getestet und die spezifischen
Massenanderungen sind in Abbildung 71 verglichen. Unabhangig von den gewahlten
Versuchsparametern nahmen die Massen der geschliffenen Proben lediglich geringfligig Uber die
Auslagerungszeit zu (siehe Abbildung 7l1a, b). Die beobachteten zwischenzeitlichen
Massenabnahmen liegen im Bereich der erwarteten Standardabweichung (ca. 5 pg/cm?). Die
Legierung HR-235 nimmt in beiden Versuchen geringfiigig mehr zu als der Werkstoff 699XA.
Diese hohere Massenzunahme liegt zwar nicht wesentlich oberhalb der erwarteten
Standardabweichung, lasst sich jedoch Uber den Aluminiumgehalt der Legierung 699XA erklaren.
Die Bildung einer durchgéngigen AlOs-Schicht wurde in der Literatur fur diesen Werkstoff unter
den gleichen Bedingungen beobachtet [72]. Die Oxidationskinetik einer Al,Os-Schicht ist im
Vergleich zu einer Cr203-Schicht langsamer, sodass eine geringere Massenzunahme zu erwarten
ist [73]. Ein Einfluss der Herstellungsroute wurde fur den Werkstoff 699XA nicht beobachtet.

Aufgrund der hohen Bestandigkeit wurden die Untersuchungen zum Einfluss der
Oberflachenbehandlung unter der Bedingung 3 durchgefihrt. Fir den Werkstoff HR-235 (siehe
Abbildung 71c) zeigt sich, dass eine geschliffene Oberflache in der geringsten Massenanderung
resultierte. Ein Birsten flhrte zu einer initial hohen Massenzunahme und nach der maximalen
Auslagerungszeit zu leichtem Massenabnahme. Im Gegensatz dazu setzte fur die Glasperlen
gestrahlte Oberflache bereits nach 480 h ein Massenverlust ein. Dieser Trend setzt in den
makroskopischen Aufnahmen in Abbildung 72 fort. Wahrend die geschliffenen Oberflachen
keine Uber eine Oxidation hinausgehende Veranderung zeigen, ist fur die geblrstete Oberflache
eine Kohlenstoffabscheidung vereinzelt an Kanten und fur die Glasperlen gestrahlten Zustand in
regelmaligem Abstand Uber die gesamte Oberflache zu beobachten. Die Mikrostruktur eines
Pits, das sich auf einer mit Glasperlen gestrahlten Probe gebildet hat, ist in Abbildung 73
dargestellt. Es zeigt sich, dass neben einer nicht durchgangigen Oxidschicht das Substrat
unterhalb des Pits stark aufgekohlt ist. In weiterfihrenden, hier nicht gezeigten Untersuchungen
wurde festgestellt, dass die Oxidschicht auf3erhalb des Pits aus Cr und Mn-Oxiden besteht, ohne
dass eine Aufkohlung beobachtet wurde. Mittels Ramanspektroskopie wurden die Oxide aller
Werkstoffoberflachen untersucht und neben Cr.O3 konnte auch die Spinellstruktur nachgewiesen
werden, die den Mn-Gehalt im Oxid erklart. Lokal begrenzt wurde auch Kohlenstoff an der
Oberflache nachgewiesen. Das Intensitatsverhaltnis lcros/lspinel reprasentiert das Verhaltnis der
Oxide in der Oxidschicht und sank in der Reihenfolge geschliffene, geblrstete zur
glasperlengestrahlten Oberflache. Die initial hohe Massenzunahme der gebirsteten Probe
wurde, wie auch fir Monel 400 beobachtet, auf Eisenverunreinigungen durch die Edelstahlbirste
zurtickgefinhrt.
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Abbildung 71: Verlauf der Massenanderungen der Referenzwerkstoffe fur Versuche unter Bedingungen 2 (a) und 3 (b,
c, d).
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Abbildung 72: Aufnahmen des Stereomikroskops des Werkstoffs HR-235 nach 960 h Auslagerung in Bedingung 3 mit
einer geschliffenen (a), gebirsteten (b) oder Glasperlen gestrahlten Oberflache (c).
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Abbildung 73: BSE-REM Aufnahme und Elementverteilungsaufnahmen eines Pits auf dem Werkstoff HR-235 mit einer
glasperlengestrahlten Oberflache nach 960 h Auslagerung in Bedingung 3.

Die additiv gefertigten Proben des 699XA Werkstoffs wurden im gedruckten, geschliffenen, Al,Os
gestrahlten sowie im hirtisierten Zustand untersucht. Der gedruckte Zustand wies eine hohe
Rauigkeit (siehe Tabelle 8) sowie oberflachennah Oxide auf (siehe Abbildung 74a). Das
Strahlen mit Korund wurde zur Entfernung der Stutzstrukturen eingesetzt. Da hierfur eine hohe
Intensitat nétig war, ergab sich im Vergleich zum Glasperlenstrahlen des HR-235 eine hdhere
Verformung und es traten Uberwirfe auf (siehe Abbildung 74b). Die Hirtisierung ist ein
elektrochemischer Atzprozess zu Entfernung von Stitzstrukturen der additiven Fertigung. Bereits
im Ausgangszustand waren diese Proben mit einer Oxidschicht belegt, die von Rissen und
Abplatzungen gepragt war (siehe Abbildung 75).

Der Verlauf der Massenanderung ist in Abbildung 71d dargestellt. Die hirtisierten Proben zeigten
einen rasanten Massenverlust und wurden daher bereits nach 480 h aus dem Versuch entfernt.
Sowohl im gedruckten als auch Al,Os gestrahlten Zustand zeigte die Legierung von Beginn an



Seite 77 des Schlussberichts zu IGF-Vorhaben 20904 N

einen kontinuierlichen Massenverlust, der fir den gedruckten Zustand héher ausfiel. Im
geschliffenen Zustand setzte nach 480 h ein Massenverlust ein, der nach 960 h 0,11 mg/cm?
erreichte und auf die Bildung eines oder zweier Pits pro Probe zurlckzufihren war (siehe
Abbildung 76a). Die Mikrostrukturen des Metal Dusting Angriffs sind in Abbildung 77 verglichen
und gezeigt ist jeweils der Grenzbereich zwischen Pit und schitzendem Oxid. Im Pit befanden
sich unterhalb der Vernickelung noch Kohlenstoffbelage, die durch die Reinigung nicht entfernt
wurden. Die Randzone unterhalb der Pits ist an Kohlenstoff angereichert, wahrend die
Korngrenzen noch tiefer mit Kohlenstoff belegt sind. Diese Belegung der Korngrenzen geht
allerdings nicht von den Pits aus, sondern lag bereits im Ausgangszustand vor. Im Bereich
auB3erhalb des Pits wurde die Bildung einer Oxidschicht beobachtet. Fir den geschliffenen sowie
hirtisierten Zustand war diese mittels ESMA nicht aufzulésen, wahrend sie fir den gedruckten
Zustand reich an Chrom war und im Al>Os-gestrahlten Zustand lokal an Aluminium angereichert
vorlag.

Der Vergleich der Oberflachenbehandlungen zeigt deutlich, dass die betrachteten Prozesse dem
Referenzzustand, der geschliffenen Oberflache, deutlich unterlegen sind. Der erste Grund ist die
Rauigkeit der Oberflache, durch die grundsatzlich eine groRere Oberflache zur Reaktion zur
Verfiigung steht. Hinzu kommt die in Abbildung 74 gezeigte Bildung von Uberwiirfen und
Hinterschneidungen im gedruckten und Al,Os gestrahlten Zustand. Fur die Auswartsdiffusion der
Oxidbildner stellen diese ein Hindernis dar bzw. verarmen lokal schneller. Ein Vergleich ist hier
zu dem Kanteneffekt zu ziehen, der bspw. in Abbildung 72b zu beobachten ist. Der zweite Grund
ist das Vorliegen von nicht schiitzenden Oxiden in dem gedruckten und dem hirtisierten Zustand.
Da die Oxidbildner bereits als nicht schiitzende Oxide (innere Oxide oder rissige bzw. abgeplatzte
Schicht) gebunden sind, steht der Bildung einer schitzenden Schicht ein geringerer Gehalt von
diesen zur Verfigung. Eine geringere Bestandigkeit ist die Folge. Ein dritter Effekt, der fir Metal
Dusting Untersuchungen haufig angefiihrt wird, ist der oberflachennahe Verformungszustand
[68—70]. Eine hohe Verformung fuhrt zu einer Rekristallsation wéhrend der Auslagerung, sodass
durch mehr Korngrenzen auch die Diffusion der Oxidschichtbildner erhéht wird. Daher folgt, dass
eine verformte Oberflache zu einer bestandigeren Oxidschicht fiihrt. Durch die
Warmebehandlung nach der additiven Fertigung liegen die Proben im gedruckten sowie
hirtisierten Zustand verformungsfrei vor, wohingegen die anderen beiden Zustande eine
Verformung vorweisen. Eine Abschatzung, welcher der erlauterten Effekte Gberwiegt, ist nicht
moglich.

Tabelle 8: Rauigkeit der 699XA Proben nach den unterschiedlichen Oberflachenbehandlungen (M: Mittelwert, o:
Standardabweichung).

Ra [Um] Rz [um] Rmax [HM]
M o M o M o
Geschliffen 0,043 0,018 0,45 0,25 0,83 1,14
Al,O3; Gestrahlt 8,6 1,7 42,6 7,0 62,7 4.6
Gedruckt 11,7 2,0 61,8 10,0 78,5 15,9

Hirtisiert 3,8 1,2 19,5 5,6 31,0 15,1
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Abbildung 74: Ausgangszustand im gedru'c‘kteh (a) und Al203 géstrahlten Zustand (b) des Werkstoffs 699XA.
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Abbildung 75: REM-Aufnahmen der Oberflache einer additiv gefertigten und anschlie3end hirtisierten 699XA Probe.
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Abbildung 76: Aufnahmen des Stereomikroskops des Werkstoffs 699XA nach 960 h Auslagerung in Bedingung 3 mit
einer geschliffenen (a), Al203 gestrahlten (b), gedruckten (c) und hirtisierten Oberflache (d).
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Abbildung 77: REM-Aufnahmen und ESMA-Maps der Legierung 699XA im geschliffenen (a), hirtisierten (b), gedruckten
(c) und Alz20s-gestrahlten Zustand (d) nach der Auslagerung fir 960 h (bzw. 480 h fir den hirtisierten Zustand) in
Bedingung 3.

4.2.4 Weitere kommerzielle Werkstoffe

Neben den tiefergehenden Untersuchungen des Monel 400 sowie den beiden
Referenzwerkstoffen HR-235 und 699XA, wurden die Werkstoffe Monel K-500 und ToughMet 3
untersucht. Die Legierungszusammensetzungen dieser Werkstoffe sind in Tabelle 9
angegeben. Diese Werkstoffe des Ni-Cu-Systems wurden in Bedingung 1 untersucht.
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Tabelle 9: Legierungszusammensetzung der weiteren kommerziellen Werkstoffe.

Legierungszusammensetzung [Gew.%)]

Werkstoff

Ni Cu Mn Fe Si C S Al Ti Sn Cr
Monel K-500 Bal. 30 <15 <2 <05 <0,25 <0,01 2,7 0,6 - -
ToughMet 3 15 Bal. - - - - - - - 8 -
4.2.4.1 Monel K-500

Der Monel K-500 zeigte wahrend der Auslagerung in Bedingung 1 eine in etwa konstante
Massenzunahme, die in Abbildung 78 im Vergleich zu dem Mn-freien Monel 400 sowie den
binaren Legierungen Ni70Cu30 und Ni69Cu30Mnl dargestellt ist. Hier ist anzumerken, dass der
Monel K-500 im Gegensatz zu den drei anderen dargestellten Werkstoffen Aluminium (sowie
Titan) aufweist, das unter Bildung einer potentiell schiitzenden Schicht oxidierte. Daher ist eine
Massenzunahme zu erwarten und gewiinscht, die im optimalen Fall jedoch parabolisch verlaufen
sollte. Der Grund fur die zwar geringe aber doch annahernd kontinuierliche Massenzunahme
zeigte sich in den Querschliffen. In diesen wurden nach 960 h neben der Al,Os-Schicht lokale
Bereiche mit Kohlenstoffausscheidungen unterhalb der Oxidschicht beobachtet (siehe
Abbildung 79b, c). Die fortgeschrittensten Pits zeigten eine geschichtete Struktur &hnlich dem
Mn-haltigen Varianten des Monel 400. Das Titan, das zusammen mit dem Aluminium der
Ausscheidungshartung dient (NisAl, NisTi, TiC), wurde in der Form von unterschiedlich feinen TiC-
Partikeln beobachtet.

Der Monel K-500 ist dem Mn-haltigen Varianten hinsichtlich der Metal Dusting Bestandigkeit
Uberlegen. Dies wird auf die Schutzwirkung der ausgebildeten Al,Os-Schicht zurickgefihrt, die
die Inhibierung durch das Kupfer zusatzlich unterstitzt. Wird nun auf Mangan als
Legierungselement verzichtet, wird zumindest fur die untersuchten Bedingungen eine hohere
Bestandigkeit des Monel 400 erzielt. Die Zugfestigkeit des Monel 400, die bereits nominell den
Werten des Monel K-500 unterlegen ist, wird durch diesen Verzicht weiter degradiert (siehe
Kapitel 4.1.4) [74]. Daher kann zusammengefasst werden, dass unter Beriicksichtigung der
mechanischen Gesichtspunkte und der Metal Dusting Bestandigkeit der Monel K-500 dem Monel
400 Uberlegen ist. Fur zukinftige Untersuchungen wére der Einfluss des Mn- und Fe-Gehalts
sowie der Temperatureinfluss auf die Metal Dusting Bestandigkeit des Monel K-500 interessant.
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Abbildung 78: Verlauf der Massenénderung der Legierung Monel K-500 im Vergleich zu der bestandigsten Monel 400
Variante ohne Mangan und den Legierungen Ni70Cu30 und Ni69Cu30Mn1 Uber die Auslagerungen in der Bedingung
1.
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Abbildung 79: Stereomikroskopaufnahme (a), REM-Aufnahme des Querschliffs (b) sowie REM und ESMA-Maps des
Querschliffs (c) einer Probe des Werkstoffs Monel K-500 nach der Auslagerung fur 960 h in Bedingung 1.

4.2.4.2 ToughMet 3

Der Werkstoff ToughMet 3 wurde in Bedingung 1 bei einer Temperatur von 550°C untersucht.
Diese Temperatur liegt aufgrund von abnehmenden mechanischen Eigenschaften oberhalb der
Einsatztemperatur dieses Werkstoffs als Vollmaterial. Daher stellen die folgenden Ergebnisse
erste Uberlegungen zur Anwendung als Beschichtungs- oder Overlaymaterial dar.

Die Massenanderung wahrend der Auslagerung in Bedingung 1 ist in Abbildung 80 zu der
bestandigsten Monel 400 Variante sowie den bindren und terndren Legierungen gezeigt. Die
Massenanderung lag noch unterhalb der bindren Legierung, sodass die Metal Dusting
Bestandigkeit als hoher eingeschatzt werden muss. Dieses Ergebnis stimmt mit dem Trend einer
mit dem Cu-Gehalt zunehmenden Bestandigkeit tiberein, der sowohl in der Literatur als auch in
dem vorliegenden Projekt beobachtet wurde [35, 39]. Neben einer leichten, rotlichen Anlauffarbe
wurde keine Veranderung der Probe beobachtet, die mit Metal Dusting in Verbindung gebracht
werden konnte. Einzig eine (spinodale) Entmischung Uber die Auslagerung wurde beobachtet
(siehe Abbildung 81).
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Abbildung 80: Verlauf der Massenanderung der Legierung ToughMet3 im Vergleich zu der bestandigsten Monel 400
Variante ohne Mangan und den binaren Legierungen Ni70Cu30 und Ni69Cu30Mn1 Uber die Auslagerungen in der
Bedingung 1.
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Abbildung 81: REM-Aufnahmen und ESMA- Maps des Werkstoffs ToughMet 3 vor (a) und nach der Auslagerung fur
960 h in Bedingung 1 (b).
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5. Zusammenfassung

Das Ziel des Projektes war eine Entwicklung eines Legierungskonzepts fir kupferhaltige
Hochtemperaturwerkstoffe fir Metal Dusting-Anwendungen mittels additiver Fertigung. Hierfr
wurden verschiedene Fertigungsrouten, Parametereinstellung innerhalb der additiven Fertigung,
Legierungszusammensetzungen und Oberflachenbehandlungen der NiCu-Legierungen
gegeneinander getestet, verglichen und bewertet.

Die wichtigsten Ergebnisse der Experimente sind daher folgend zusammengefasst:

Additive Fertigung

e Es konnte gezeigt werden, dass das Legierungskonzept mithilfe der additiven
Fertigung umgesetzt werden kann, obgleich die mechanischen Eigenschaften
aufgrund der hohen Versetzungsdichte sich im Vergleich zu den konventionellen
Produkten deutlich unterscheiden

o Gegen die Erwartung konnte das Projekt belegen, dass die Mikrostruktur innerhalb des
Prozessfensters sich nicht signifikant verandert, sodass die mechanischen
Eigenschaften trotz Veranderung der Laserpower identisch sind

o Die Forschungsergebnisse belegen, dass eine nachtragliche Warmebehandlung die
Moglichkeit bietet, die Gefuige und die mechanischen Eigenschaften von Monel 400
AM zu konvertieren, sodass diese dem konv. Pendants entspricht.

o Eine Legierungsanpassung mittels Manganerhdhung fiihren nicht automatisch zur
Verbesserung der Festigkeiten, da durch chemische Verdnderung das
Prozessfensters des Materials modifiziert wird, sodass sich die Mikrostruktur
unterscheiden kann.

Metal Dusting-Bestandigkeit

e Die Ergebnisse des vorliegenden Projekts zeigen das Potential von Cu als
Legierungselement und dem Ni-Cu System einen Metal Dusting Angriff ohne die
Ausbildung einer Oxidschicht zu verhindern.

e Eine Uberraschenderweise im Vergleich zu den bindren Legierungen geringere
Bestéandigkeit der Legierung Monel 400 konnte auf die Mischkristallverfestiger Mn und Fe
zurtckgefuhrt werden, sodass diese in zukinftigen Legierungskonzepten vermieden oder
nur vermindert eingesetzt werden sollten.

¢ Ein Einfluss der additiven Fertigung konnte sowohl fiir die Ni-Cu Legierung Monel 400 als
auch fur den oxidbildenden Werkstoff 699XA ausgeschlossen werden.

¢ Die unterschiedlichen Oberflachenbehandlungen hatten nur einen geringen Einfluss auf
die Metal Dusting Bestandigkeit des Monel 400. Fur die Legierung 699XA wurden
industrielle Prozesse zur Entfernung von Stitzstrukturen, die aus der additiven Fertigung
resultieren, untersucht und ein negativer Einfluss konnte beobachtet werden, der im Post
Processing der additiven Fertigung zu bertcksichtigen ist.

Zum Start des Projektes gab es keine Literaturdaten Uber die Herstellung von Nickel-
Kupferlegierungen mittels Additiver Fertigung, sodass es von grof3em Interesse war, diese
Wissensliicke zu fillen. Diese Situation hat sich in den letzten drei Jahren gewandelt, da in der
Wissenschaft seit 2020 drei Verdffentlichungen publiziert wurden [75—77]. Dennoch ist das
Wissen Uber die Material-Prozessbeziehung von Nickel-Kupferlegierung und Additiver Fertigung
sehr ausbauféhig, sodass dieses Projekt einen entscheidenden Beitrag geleistet hat.
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