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Abstract: This study investigated the microstructural and compositional behavior of Fe‐Cr‐Si clads 

produced in stainless steel (STS) 316 L with a decreased laser traverse speed using directed energy 

deposition (DED). The substrate of all specimens was mostly composed of austenite, while the clad 

region consisted of the δ‐ferrite, martensite, and a small amount of retained austenite. The reduced 

heat input by increasing the laser traverse speed resulted in decreased dilution of the Ni component 

and the substrate’s unmixed zone, resulting in a gradual decrease (16−1%) in the face‐centered cubic 

(FCC: austenite) phase of the clad region. In addition, in the clad region composed of body‐centered 

cubic (BCC), the fraction of martensite decreased, but the fraction of the δ‐ferrite increased by de‐

creasing the heat input. The reason for this was that dense martensite was formed in the entire clad 

region owing to a sufficient cooling rate for phase transformation and dilution of the Ni component 

in the 12 mm/s specimen with the highest heat input. Therefore, to predict the corrosion and wear 

characteristics of the Fe‐Cr‐Si multilayer clad manufactured in STS316L, the formation of martensite 

by the dilution of the Ni component should be sufficiently considered. 
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1. Introduction 

Thermoelectric power plants, most petrochemical and nuclear industrial plants op‐

erate in extreme environments such as high temperature and pressure, and corrosive con‐

tact mediums. As a result, corrosion and cracking or failure may occur in various pres‐

sure‐retaining parts  [1–5]. Therefore,  these  structural materials  require  excellent  creep 

properties and wear resistance to withstand extreme temperatures [6,7]. Austenitic stain‐

less steel (STS), used previously as a piping material for high‐temperature applications, 

has excellent corrosion resistance and heat resistance. However, when exposed to extreme 

environments  for a  long  time, material deterioration may occur due  to  thermal defor‐

mation and oxidation [8–12]. Thus, the use of structural materials with superior high‐tem‐

perature characteristics is required. 

Iron‐chromium (Fe‐Cr) alloys with excellent creep strength and heat resistance are in 

the spotlight as materials that can replace austenitic stainless steel [13,14]. To utilize Fe‐

Cr alloys as nuclear materials, many studies have been conducted on the addition and 

content control of alloying elements, such as Cr, Si, Al, and Mo [15,16], including evalu‐

ating  their weldability  [17,18].  In addition, studies on  the evaluation of microstructure 

behavior and mechanical properties of Fe‐Cr‐based alloys according to heat input have 

been published [19–21]. As a result, Fe‐Cr alloys, particularly Fe3Si and Cr3Si, formed by 

adding  Si  components,  were  obtained  with  excellent  corrosion  and  wear  resistance 

[22,23]. Although, many studies are underway to use Fe‐Cr alloys and Fe‐Cr‐Si alloys as 
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nuclear materials, very few have evaluated the wear resistance and corrosion properties 

of functional layers obtained using Fe‐Cr‐Si powder [24]. 

Therefore,  this  study was  conducted  as  a prior  experiment before  evaluating  the 

high‐temperature and corrosion properties of the deposition specimens obtained using 

Fe‐Cr‐Si powder. Fe‐Cr‐Si single‐line clads with various laser traverse speeds were fabri‐

cated, and their microstructures and component behaviors were investigated. In addition, 

the corrosion resistance and abrasion resistance of the Fe‐Cr‐Si functional layer was pre‐

dicted through these results. 

2. Materials and Experimental Procedures 

The Fe‐12Cr‐2Si powder used  in this study was prepared by gas atomization. The 

particle size distribution was between 60 μm (D10) and 173 μm (D90), with an average 

diameter of 120 μm for DED‐additive manufacturing, as shown in Figure 1. The powder 

and substrate were Fe‐12Cr‐2Si and 316L stainless steel, respectively, and their composi‐

tions were displayed in Table 1. Each substrate was entirely cleaned and degreased with 

ethanol prior  to deposition.  Single‐line  clads of Fe‐Cr‐Si were  fabricated using N1000 

equipment (Makers & Solutions, Korea) equipped with a 1 kW diode‐fiber laser system as 

the radiation source and with a laser diameter of 1.2 mm. In addition, the laser wavelength 

was 1.64 μm and focal position relative to the surface was 9 mm. The processing condi‐

tions for making single‐line clads were as follows: laser power of 500 W, powder feed rate 

of 6 g/min, and laser traverse speed of 12–16 mm/s for the change in the heat input. In 

addition, to prevent oxidation, an argon atmosphere was applied during the fabrication 

of single‐line clads. The schematics of DED additive manufacturing for the fabrication of 

single‐line clads were shown in Figure 2. To analyze the microstructural and componen‐

tial behavior, the cross‐sections of the clad specimens were mechanically polished using 

silicon carbide papers (400–1200 grit), followed by diamond suspensions of 3 and 1 μm. 

Finally, the microstructure was observed by polishing for 30 min through colloidal silica. 

The macroscopic shapes of the single‐line cladding were observed using the backscattered 

electron (BSE) mode of scanning electron microscopy (SEM, MIRA I LMH, Tescan, Brno, 

Czech Republic). To confirm the component behavior of each clad specimen by decreasing 

the laser traverse speed, line and mapping analyses were performed using electron probe 

microanalysis (EPMA, JXA‐8530F, JEOL, Tokyo, Japan) with an acceleration voltage of 15 

kV, a probe current of 100 nA, and a holding  time of 20 ms,  respectively.  In addition, 

electron  backscattered  diffraction  (EBSD with  orientation  imaging microscopy  (OIM) 

analysis) was  applied  to observe  the phase  and microstructural behavior,  such  as  the 

growth behavior of dendrites and the phase content.   

The hardness distribution of each cladding due to the heat input increase was deter‐

mined by measuring the hardness at 70 μm intervals from the upper bead of the clad to 

the substrate. At this time, the Vickers hardness (LM‐248AT, LECO, St. Joseph, MI, USA) 
was performed using a load of 100 gf (0.98 N) with 10 s loading cycles. Subsequently, a 

precise microstructure analysis was performed, using SEM to distinguish the phases ac‐

cording to the hardness.   

Table 1. Chemical compositions of Fe‐Cr‐Si powder and 316L stainless steel substrate. 

Composition (wt.%)  Fe  Cr  Ni  Mo  Mn  Si  Al  Ti  C 

Powder (Fe‐Cr‐Si)  85.07  12.25  ‐  ‐  ‐  2.5  ‐  ‐  ‐ 

Substrate (STS 316L)  67.17  16.86  10.96  2.89  1.54  0.55  0.02  0.001  0.01 
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Figure 1. (a) Appearance morphology, and (b) particle size distribution of Fe‐Cr‐Si powder. 

 

Figure 2. Schematics of direct energy deposition process. 

3. Results and Discussion 

Microstructural and Compositional Behavior of Each Clad by Laser Traverse Speed 

Figure 3 shows  the melt pool shapes of each single‐line cladding according  to  the 

change in the laser traverse speed. All molten pools revealed a typical elliptical shape with 

a  shallow penetration depth. Based on  the  laser  traverse  speed, defect‐free,  single‐line 

clads were obtained without macro‐defects, such as cracks and internal pores. As the laser 

traverse speed increased (12–16 mm/s), the molten pool size tended to decrease. This was 

because the heat input decreased as the laser traverse speed increased. In other words, the 

bead width, height, and penetration depth of each clad region decreased from 1190, 588, 

and 146 μm to 1034, 457, and 87 μm, respectively, owing to a decrease in the heat input 

by decreasing the laser traverse speed. In addition, the fraction of the bright band gener‐

ated at the interface between the substrate and clad region also decreased according to the 

reduced input heat.   
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Figure 3. Melt pool shape of Fe‐Cr‐Si single‐line clads at various laser traverse speed: (a) 12 mm/s, 

(b) 14 mm/s, and (c) 16 mm/s. 

Figure 4 shows the results of the line component analysis through the EPMA of each 

clad according to the laser traverse speed. Line analysis was performed along the red line 

from the upper regions of each cladding to a specific area in the substrate, as shown in 

Figure 3. The powder constituting the clad was mainly composed of Fe, Cr, and Si. There‐

fore, only the Fe, Cr, Si, and Ni components were analyzed to confirm the presence or 

absence of the diluted Ni component from the substrate to each clad region. As shown in 

Figure 3a, the bright band formed at the interface of the clad region, and the substrate was 

transferred to the upper region of the clad in the 12 mm/s specimen with the slowest laser 

traverse speed. It was observed that the Ni component was diluted to the upper region of 

the clad, and other Fe, Cr, and Si components also showed irregular dilution rates with 

decreasing laser traverse speed. However, as the laser traverse speed increased, the bright 

band’s position changed to the lower region of the clad, which was the interface between 

the substrate and clad region. In addition, the dilution amount of Ni in the clad region 

decreased, owing to the decline in the laser traverse speed. Additionally, the region show‐

ing irregular periods of Fe, Cr, Si, and Ni components was limited to the lower position 

of the clad. Therefore, the bright band in the clad region observed in Figure 3a was caused 

by the dilution of the Ni component of the substrate, generated by the heat input applied 

during the cladding. 

 

Figure 4. Component behavior of Fe‐Cr‐Si single‐line clads at various laser traverse speeds: (a) 12 

mm/s, (b) 14 mm/s, and (c) 16 mm/s. 

Figure 5 shows the segregation behavior of the Ni components in each cladding re‐

gion according to the laser traverse speed. The dilution of the Ni component of the sub‐

strate was observed using an EPMA mapping analysis, as shown in Figure 4. The dilution 

and segregation degree of Ni component can be seen through the color level bar in the 

upper right of Figure 4. The color level bars indicate the degree of Ni segregation of the 

clad specimen by counting each color, representing the level as a dot. Therefore, the de‐

gree of dilution and segregation of Ni can be predicted through the color‐level bar. As 
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shown in Table 1, the substrates of all specimens with STS 316 L had a high Ni content in 

the austenite‐stabilizing element. The Ni component of the substrate diluted to the clad 

region by the heat input during the cladding process tended to increase as the heat input 

increased. The Ni content was high in the clad region because the Ni component of the 

substrate was diluted in the upper region of the clad in the 12 mm/s specimen with the 

highest heat input. However, the dilution of the Ni component in the clad region tended 

to gradually decrease due to the heat input decline. In particular, it was confirmed that 

dilution of the Ni component hardly occurred  in the 16 mm/s specimen. Therefore, be‐

cause  the heat  input of  each  specimen was decreased by  increasing  the  laser  traverse 

speed, the dilution rate of Ni in the cladding region also decreased. Thus, an increase in 

the dilution amount of the Ni component with a heat input increase can significantly affect 

the microstructure behavior of the clad region. 

 

Figure 5. Ni segregation of Fe‐Cr‐Si single‐line clads at various laser traverse speeds: (a) 12 mm/s, 

(b) 14 mm/s, and (c) 16 mm/s. 

Figure 6 shows the phase transformation behavior of each clad region with increasing 

laser traverse speed. Phase analysis using EBSD was performed from the upper region of 

each cladding to the region containing a part of the substrate along the box. This analysis 

is indicated by the white dotted line in Figure 5. The substrate and cladding regions of 

each  specimen were  composed  of  face‐centered  cubic  (FCC)  and  body‐centered  cubic 

(BCC) phases, respectively, owing to the difference in the content of austenite‐stabilizing 

element such as Ni. Although the heat input was decreased by increasing the laser trav‐

erse speed, the range of the unmixed zone in which the FCC phase of the substrate reached 

the clad region was limited to the region below the cladding. The unmixed zone was the 

region formed because a part of the substrate was not completely melted while the pow‐

der was melted during the cladding process. In Figure 5, the orange region in which parts 

of the substrate and cladding were irregularly mixed was the FCC region at the interface 

between the substrate and cladding region. In addition, the area separated by a  lighter 

color than the orange region represents the degree of dilution of the Ni component. The 

FCC region observed in the cladding region of each specimen identical to the Ni segrega‐

tion region in orange (See Figure 5). Further, we confirmed that the unmixed zone, which 

started at the interface between the substrate and clad region, propagated to the central 

region (FCC fraction: 16.5%) of the clad in the 12 mm/s specimen with the highest heat 

input. Additionally, because the Ni component was diluted in the entire region of the clad, 

as shown in Figure 5a, dense martensite was formed in the entire clad region (Figure 6a). 

However,  the range of unmixed zone  formation was  limited  to  the  lower region  (FCC 

fraction: 5.4%) of the clad bead in the 14 mm/s specimen. As the Ni dilution was concen‐

trated  in  the upper/lower regions of  the clad  (Figure 5b), dense martensite was  locally 

generated in the upper/lower regions, as shown in Figure 6b. As the dilution of Ni hardly 

occurred  (FCC  fraction: 1%)  in  the 16 mm/s  specimen with  the  lowest heat  input,  the 
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substrate and cladding regions comprised FCC and BCC, respectively, as shown in Figure 

6c. In the 16 mm/s specimen with the lowest heat input, it was confirmed that the diluted 

Ni component was locally segregated at the grain boundary between the primary δ‐fer‐

rites to form martensite. The primary δ‐ferrites became coarser with increased heat input 

in the 14 mm/s specimen. In the 12 mm/s specimen with the highest heat input, the pri‐

mary δ‐ferrites were expected to be coarser; however, the results were contrary to expec‐

tations. In the specimen with low heat input, because the dilution rate of the Ni compo‐

nent was low, dense martensite was mainly formed at the grain boundaries of the primary 

δ‐ferrites and in the upper region of the bead. Conversely, dense martensite was formed 

in the entire cladding region, except for the local area in the 12 mm/s specimen, due to the 

large amount of Ni dilution  in  that  region. These  results show  that  the dilution of Ni, 

rather than the rapid cooling rate of the laser cladding, was the driving force for marten‐

site formation. In general, it is known that the fraction of δ‐ferrite and martensite is deter‐

mined according to the cooling rate in welds of Fe‐Cr‐based low‐alloy steel [19–21]. In the 

welds of the gas tungsten arc welding (GTAW) with high heat input and laser welding 

with low heat input, it was confirmed that the δ‐ferrite fraction of laser weld with a rela‐

tively fast cooling rate was higher than that of GTA weld [20]. This result occurred because 

the high‐temperature δ‐ferrite was not sufficiently transformed into austenite in the two‐

phase region of δ + γ during cooling because equilibrium solidification was not possible 

due to the fast cooling rate after welding [21]. Therefore, the residual δ‐ferrite fraction at 

the interface between the molten pool and the base metal with a fast cooling rate is higher 

than the central region of the weld and upper clad bead with a slow cooling rate [21]. In 

addition, the austenite‐stabilizing element was added to improve the corrosion resistance 

of Fe‐Cr‐based  low‐alloy steel, and the fraction of retained austenite was  increased be‐

cause the martensite initiation (Ms) temperature was decreased due to the addition of Ni 

content higher than 2% [25]. Therefore, it is possible to explain the effect of the cooling 

rate and Ni dilution by the laser traverse speed on the microstructure behavior of the clad 

specimen. 

 

Figure  6.  Phase  transformation  behavior  of  Fe‐Cr‐Si  single‐line  clads  at  various  laser  traverse 

speeds: (a) 12 mm/s, (b) 14 mm/s, and (c) 16 mm/s. 

Figure 7a,b show the hardness measurement area and distribution of each clad spec‐

imen by  increasing  the  laser  traverse speed, respectively. The STS316L plate used as a 

substrate in all specimens had an average hardness of 210 ± 1 HV0.1, and approximately 

185 ± 2 HV0.1 was measured near the interface between the substrate and the clad region. 

In the 12 mm/s specimen with the highest heat input, the hardness of the clad region was 

more than 350 HV0.1 except for a specific area. The cause was that the hardness value of 

the square box area indicated with the yellow solid line in which the incompletely mixed 

unmixed zone (FCC phase) propagated from the substrate to the center area of the clad 

was measured to be identical to the average hardness of the substrate. However, the high 
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hardness value (350~457 HV0.1) was measured because dense martensite was formed due 

to the dilution of Ni component in the entire clad region. In the 14 mm/s specimen, the 

hardness of 300 HV0.1 was measured in the coarse primary δ‐ferrites formed in the middle 

and lower regions of the clad, but the upper portion of the clad with a high dilution rate 

of Ni component has an average hardness value of 400 HV0.1 due  to  the  formation of 

martensite. The primary δ‐ferrites of the 16 mm/s clad region with the lowest heat input 

have relatively smaller grains than those of the 14 mm/s clad. In the 16 mm/s clad, dilution 

of Ni component hardly occurred, but because martensite was formed on the grain bound‐

aries of coarse δ‐ferrites and at the upper region of the clad, hardness values of over 350 

HV0.1 were measured. 

 

Figure 7. Hardness behavior for various laser traverse speeds (12−16 mm/s): (a) hardness measure‐

ment area, (b) hardness distribution in the clad specimens. 

Figure 8 shows the correlation between the hardness distribution and microstructure 

of a specific area  in each clad specimen with  increasing  laser  traverse speed. As dense 

martensite was formed in the upper region of all clads by dilution of the Ni component, a 

high hardness value of approximately ~426 HV0.1 was measured. In the 12 mm/s speci‐

men with the highest heat input, a hardness value of ~215 HV0.1, similar to the substrate, 

was observed in the unmixed region in the lower region of the clad. However, a hardness 

of ~180 HV0.1, which is lower than the hardness of the substrate, was measured at the 

interface between the clad region and the substrate. The reason for this difference is that 

the hardness of the coarse grains formed by the heat‐affected zone and the unmixed zone 

were simultaneously measured. The hardness of the upper cladding region and near the 

interface of all  the specimens had approximately similar hardness values owing  to  the 

above‐mentioned causes. In the central region of the clad with a relatively low heat input 

of 14 mm/s, a hardness value of 300 HV0.1 was observed because of  the  formation of 

coarse δ‐ferrites, whereas, in the 16 mm/s clad, some martensite was mixed in the coarse 

δ‐ferrite. Therefore, a hardness value 50 HV0.1 higher than the coarse δ‐ferrite of the 14 

mm/s specimen was measured. Therefore, the martensite fraction of the clad region was 

different because of the dilution of the Ni component according to the heat input. It should 

be noted that the formation of martensite has excellent wear resistance properties but may 

be vulnerable to corrosion. 
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Figure 8. Correlation between the hardness distribution and microstructure of a specific area in each 

clad specimen at various laser traverse speeds: (a) 12 mm/s, (b) 14 mm/s, and (c) 16 mm/s. 

4. Conclusions 

In  this  study,  the metallurgical properties of Fe‐Cr‐Si clads produced on STS316L 

with decreased laser traverse speeds were investigated. The microstructural and compo‐

sitional behavior of Fe‐Cr‐Si  single‐line  clads was  investigated by decreasing  the  laser 

traverse speed. The following conclusions were drawn from the study results: 

(1) A sound clad region without defects was obtained from all specimens, and be‐

cause the substrate and clad regions of the specimen were composed of FCC and BCC, the 

interface between them was observed. 

(2) As the laser traverse speed increased, the clad size and the dilution amount of the 

Ni component of the substrate and unmixed zone decreased owing to the heat input de‐

cline. 

(3) As the heat  input  increased (16–12 mm/s), the primary δ‐ferrites formed  in the 

clad area were expected to have coarse grain sizes; however, dense martensite was formed 

by the dilution of the Ni component over the entire clad region in the 12 mm/s specimen 

with the highest heat input. 

(4) Therefore, the formation of martensite by the dilution of the Ni component must 

be sufficiently considered to properly predict the corrosion and wear characteristics of the 

Fe‐Cr‐Si multilayer clad made of STS316L. 
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