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Referat 

Hochfeste kupferhaltige Aluminiumlegierungen gelten gemeinhin als „schwer“ anodisierbar, 

deshalb werden in der vorliegenden Arbeit werkstoffseitige und prozessseitige Maßnahmen 

zur Verbesserung der Schichtqualität erforscht. Zur eindeutigen Abgrenzung des Einflusses 

der Cu-Verteilung vom Einfluss anderer Legierungselemente und Verunreinigungen wurde für 

die Anodisierexperimente zusätzlich zur kommerziellen Legierung EN AW-2024 die hochreine 

Modelllegierung AlCu4 als Untersuchungswerkstoff gewählt. Insbesondere für die Modellle-

gierung AlCu4 konnte erstmals eine systematische Veränderung des Schichtbildungsmecha-

nismus beschrieben werden. Mit zunehmender Ausscheidungsbildung nimmt das Ausmaß der 

Sauerstoffentwicklung ab, woraus erhöhte Schichtdicken und -härten folgen. Die nach Anodi-

sieren der warmausgelagerten Zustände erhaltenen Schichtmikrostrukturen wurden erstmals 

im Rahmen dieser Arbeit mittels Rasterelektronenmikroskopie beschrieben. Aufgrund redu-

zierter Schichtrücklösung sind auch auf der Legierung EN AW-2024 im warmausgelagerten 

und überalterten Zustand höhere Schichtdicken und -härten für eine Elektrolyttemperatur von 

20 °C erzielbar. Bei einer Elektrolyttemperatur von 5 °C können die Schichtdicke und -härte 

vor allem durch Zugabe von Additiven zum schwefelsauren Grundelektrolyt gesteigert werden. 

Im Unterschied zu konventionellen organischen Additiven resultiert die Zugabe von Salpeter-

säure darüber hinaus in einer Absenkung der Anodisierspannung zu Prozessbeginn und damit 

in einer Reduzierung der erforderlichen elektrischen Energie. Mit steigender Additivkonzentra-

tion nimmt jedoch die Ritzbeständigkeit der Schichten infolge erhöhter Mikrorissigkeit ab. Es 

ist folglich ein Optimum aus Schichthärte und Mikrorissigkeit zu finden.  
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Abstract 

High-strength aluminum-copper alloys are generally recognized to be “hardly” anodizable. 

Hence, the influences of material and process parameters were investigated within this work 

in order to improve the coating properties. Apart from the commercial alloy EN AW-2024, the 

high purity model alloy AlCu4 was used for the anodizing experiments in order to distinguish 

between the influence of the copper distribution and the influence of other alloying elements 

and impurities. Regarding the model alloy AlCu4, a systematic change of the coating growth 

mechanism was described for the first time. The extent of oxygen evolution decreases with the 

intensification of the precipitation leading to increased coating thickness and hardness. In this 

work, the coating microstructures, resulting from the anodic oxidation of the artificially aged 

conditions, were described by scanning electron microscopy, for the first time. Due to reduced 

chemical dissolution of the coatings, higher coating thickness and hardness can also be 

achieved after room-temperature anodizing of the alloy EN AW-2024 in the artificially aged 

conditions. For hard-anodizing at an electrolyte temperature of 5 °C, the coating thickness and 

hardness can be particularly improved by using additives in combination with the sulfuric acid 

base electrolyte. Beyond that and in contrast to the effect of conventional organic additives, 

the addition of nitric acid enables the reduction of the anodizing voltage at the beginning of the 

process and therefore, the reduction of the required electrical energy. However, the scratch 

resistance of the coatings decreases with increasing additive concentration due to the occur-

rence of micro crack networks. Consequently, the coating hardness and the amount of mi-

crocracks have to be optimized in order to meet concrete application requirements. 
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1. Einleitung und Motivation 

Im Zuge der Forderungen nach erhöhter Energieeffizienz und Ressourceneinsparung steigt 

die Bedeutung des Leichtbaus sicherheitsrelevanter Strukturbauteile. Aufgrund ihrer hervorra-

genden dichtebezogenen mechanischen Eigenschaften finden verstärkt hochfeste, ausschei-

dungshärtbare Aluminiumlegierungen Anwendung zur Reduktion bewegter Massen. Mit zu-

nehmender Heterogenität des Werkstoffgefüges (Ausscheidungen) steigt im Allgemeinen die 

Anfälligkeit gegenüber selektiver Korrosion einzelner Gefügebestandteile. Darüber hinaus 

bleibt die Anfälligkeit des Aluminiummischkristalls gegenüber adhäsivem und abrasivem Ver-

schleiß trotz Anwesenheit festigkeitssteigernder Teilchen bestehen. Deshalb ist es erforder-

lich, hochfeste Aluminiumlegierungen durch oberflächentechnische Maßnahmen zu schützen.  

Die anodische Oxidation ermöglicht das Erzeugen chemisch und tribologisch beständiger oxid-

keramischer Konversionsschichten auf Aluminiumwerkstoffen sowie auf anderen Leicht- und 

Ventilmetallen. Die Schichten sind in industriellem Maßstab wirtschaftlich herstellbar und 

zeichnen sich durch eine hervorragende Haftfestigkeit aus. Im Unterschied zu klassischen Be-

schichtungsverfahren (z.B. organische Beschichtung, chemische und elektrochemische Me-

tallabscheidung, thermisches Spritzen, Abscheidung aus der Gasphase) ist kein Beschich-

tungsstoff erforderlich. Allerdings wirkt sich die Phasenzusammensetzung des Grundwerk-

stoffs unmittelbar auf Mikrostruktur und Eigenschaften der Oxidschicht aus. Insbesondere 

hochfeste, kupferhaltige Aluminiumlegierungen aus der Luft- und Raumfahrttechnik gelten als 

schwer anodisierbar. Darunter ist zu verstehen, dass die anodischen Oxidschichten im Ver-

gleich zu jenen auf Reinaluminium schlechtere funktionelle Eigenschaften (Korrosions- und 

Verschleißschutz) sowie dekorative Eigenschaften (Färbbarkeit) aufweisen. In diesem Zusam-

menhang wurde das Anodisierverhalten der einzelnen Gefügebestandteile kupferhaltiger Alu-

miniumlegierungen noch nicht umfassend mechanistisch aufgeklärt. Des Weiteren ist noch 

nicht geklärt, wie die Anodisierbarkeit werkstoff- und prozessseitig verbessert werden kann. 

Zur eindeutigen Differenzierung des Anodisierverhaltens hinsichtlich der Wirkungsweise ein-

zelner Gefügebestandteile werden in der vorliegenden Dissertation 2 Substratwerkstoffe mit 

unterschiedlicher Komplexität untersucht. Dies sind die 

- Modelllegierung AlCu4 (Reinheit: 99,999 %) und die 

- technische Legierung AlCu4Mg1 (EN AW-2024). 

An der hochreinen Modelllegierung AlCu4 wird der Einfluss der Verteilung des Elements Kup-

fer untersucht. Die Homogenität der Kupferverteilung nimmt vom zwangsgelösten Zustand im 

übersättigten Aluminiummischkristall über die Bildung von Cu-reichen Clustern und GP-Zonen 

bis hin zur Ausbildung der Gleichgewichtsphasen mit zunehmender Temperatur und Dauer 
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der Ausscheidungsbildung ab. In technischen Al-Cu-Legierungen liegen zusätzlich zu den fes-

tigkeitsbestimmenden nano- oder submikroskaligen Ausscheidungen auch mikroskalige Aus-

scheidungen vor. Dies sind zum einen Cu-haltige Ausscheidungen, die im Zuge des industri-

ellen Lösungsglühens nicht vollständig aufgelöst wurden und zum anderen primär aus der 

Schmelze ausgeschiedene Phasen, die Verunreinigungselemente wie Fe oder Si enthalten 

und im Mischkristall schwer löslich sind. Die Modellbildung erfolgt anhand elektrochemischer 

und energetischer Betrachtungen sowie mittels Rasterelektronenmikroskopie und Nanoinden-

tation. 

Die Kenntnis des Anodisierverhaltens der vorgestellten Gefügebestandteile ermöglicht es, die 

Anodisierbarkeit durch gezieltes Werkstoffdesign (z.B. Wärmebehandlung) zu verbessern. An-

dererseits wird das Werkstoffdesign häufig durch andere Anforderungen, z.B. an die mecha-

nische Festigkeit bestimmt. Deshalb wird zusätzlich erforscht, inwiefern sich die Anodisierbar-

keit Cu-haltiger Legierungen durch die Zugabe von Elektrolytzusätzen verbessern lässt. Ne-

ben einem bewährten organischen Zusatz zur Reduzierung der chemischen Rücklösung wird 

die Eignung von Salpetersäure zur gezielten Auflösung der Cu-Anreicherungen am Substrat-

Schicht-Interface untersucht. Die Bewertung der Schichteigenschaften erfolgt anhand der Be-

stimmung von Schichtmasse und Porosität sowie der Schichthärte und der Abriebbeständig-

keit. 

 

2. Stand der Forschung 

2.1 Kupferhaltige Aluminiumlegierungen 

2.1.1 Grundlagen und Herstellung 

Aluminium ist mit einem Anteil von 8,4 Gew.-% das dritthäufigste Element und das häufigste 

Metall in der kontinentalen Erdkruste (1). Es liegt aufgrund seines elektrochemisch unedlen 

Charakters nicht metallisch, sondern in Form von chemischen Verbindungen, wie z.B. Alumo-

silikaten vor (2). Metallisches Aluminium wird vorwiegend in einem zweistufigen Prozess aus 

Bauxit hergestellt. Im ersten Schritt erfolgen nach dem Bayer-Verfahren der chemische Auf-

schluss der Al-haltigen Verbindungen in Natriumhydroxid sowie die Sedimentation der ande-

ren mineralischen Bestandteile als Rotschlamm. Durch Impfen der Al-reichen Lösung wird Alu-

miniumhydroxid ausgefällt. Im zweiten Schritt, der sogenannten Kalzination, wird dem Hydro-

xid bei etwa 1000 °C im Wirbelschichtverfahren das gebundene Wasser entzogen. Auf diese 

Weise erhält man pulverförmiges Aluminiumoxid. (3) Die Herstellung des metallischen Alumi-

niums erfolgt durch Schmelzflusselektrolyse aus einem eutektischen Gemisch aus Alumini-
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umoxid und Kryolith (Na3AlF6) im Hall-Héroult-Verfahren. Dabei wird schmelzflüssiges Alumi-

nium am kathodisch polarisierten Boden der Elektrolysezelle gebildet. (4) Der Energiebedarf 

für die Herstellung von 1 kg Al beträgt hierbei etwa 13,5 KWh (2).  

Aufgrund seiner für zahlreiche technische Anwendungen vorteilhaften Eigenschaften zählt Alu-

minium trotz der sehr energieaufwendigen Herstellung zu den wichtigsten metallischen Werk-

stoffen. Reinaluminium erstarrt unterhalb einer Schmelztemperatur von 660 °C und zählt mit 

einer Dichte von 2,7 g/cm² zu den Leichtmetallen. Es verfügt über eine hohe elektrische Leit-

fähigkeit sowie eine hohe Wärmeleitfähigkeit. Trotz seines elektrochemisch sehr unedlen Cha-

rakters ist Reinaluminium an Luft und in feuchter Umgebung im neutralen pH-Wert-Bereich 

sehr korrosionsbeständig. Dies ist auf die Ausbildung einer natürlichen Oxidschicht mit einer 

Dicke von etwa 5 bis 20 nm zurückzuführen (2). Aufgrund dieser Eigenschaften findet Reinalu-

minium Einsatz für Wärmetauscher, elektrische Leiter sowie für den Anlagenbau. Einige wich-

tige Eigenschaften des Aluminiums sind in Tabelle 1 zusammengefasst. 

Tabelle 1: Ausgewählte Eigenschaften des Aluminiums 

Eigenschaft Symbol Einheit Zahlenwert 

Dichte ρ g*cm-³ 2,6989 

lin. Ausdehnungskoeffizient α K-1 23,6 * 10-6 

Elastizitätsmodul E GPa 66,6 

Querkontraktionszahl ν - 0,35 

Schmelztemperatur - °C 660,2 

Siedetemperatur - °C ~ 2500 

Spez. elektrischer Widerstand ρ nΩ*m 26,55 

Wärmeleitfähigkeit λ W*m-1*K-1 235 

Standardpotenzial E0 V -1,67 

 

Aluminium weist ein kubisch flächenzentriertes (kfz) Kristallgitter auf. Diese dichtest gepackte 

räumliche Anordnung ist in Abbildung 1 schematisch dargestellt. Dabei verdeutlicht Abbildung 

1a die Atomanordnung innerhalb der kubischen Elementarzelle. Die plastische Verformung 

des Werkstoffs erfolgt bevorzugt durch Abgleiten der dichtest gepackten Atomlagen (Abbil-

dung 1b. Eine der 4 dichtest gepackten Tetraederflächen ({111}-Ebene) innerhalb der Elemen-

tarzelle ist in Abbildung 1a schraffiert hervorgehoben. In Kombination mit den 3 möglichen 

Gleitrichtungen ergeben sich 12 unterschiedliche Gleitsysteme. Ebenso viele Gleitsysteme 

weist das kubisch raumzentrierte Gitter (krz) auf, jedoch sind die Hauptgleitebenen im kfz-

Gitter dichter gepackt, so dass Platzwechselvorgänge bereits bei einer geringeren Schubspan-

nung stattfinden können (5; 6). Weiterhin sind die Gleitsysteme vorteilhaft im kfz-Gitter verteilt, 
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so dass zwischen einer aufgeprägten Schubspannung und einer möglichen Gleitrichtung ma-

ximal ein Winkel von 45 ° besteht (6). Folglich kann bereits bei relativ geringer äußerer me-

chanischer Beanspruchung eine plastische Verformung initiiert werden. Dies ist ein Grund für 

die niedrige Dehngrenze und hohe Verformbarkeit des Reinaluminiums.  

 

  

Abbildung 1: Gleitrichtungen im kfz-Gitter aus (5), a) Lage in der Elementarzelle, b) Draufsicht 

auf eine dichtest gepackte Ebene  

Die hohe Bruchdehnung A10 des technisch reinen Aluminiums (Al99,5) in Höhe von etwa 40 % 

und die niedrige 0,2-%-Dehngrenze (Rp0,2) von etwa 30 MPa erlauben die Herstellung filigra-

ner Strukturen sowie dünner Folien durch Kaltumformen (2). Die Dehngrenze entspricht aller-

dings lediglich in etwa der Zugfestigkeit des Kunststoffs Polypropylen und etwa einem Siebtel 

der 0,2-%-Dehngrenze des konventionellen Tiefziehstahls DC04. Um den Werkstoff Alumi-

nium für den strukturellen Leichtbau zu qualifizieren, ist eine deutliche Anhebung von Dehn-

grenze und Zugfestigkeit erforderlich. In technischen, defektbehafteten Metallen und Legie-

rungen erfolgt das plastische Fließen vor allem über die Bewegung von Stufenversetzungen. 

Die Behinderung der Versetzungsbewegung hat demnach eine Festigkeitssteigerung zur 

Folge. Dies gelingt durch die Ausnutzung der folgenden Verfestigungsmechanismen: 

- Kaltverfestigung, 

- Feinkornhärtung bzw. Korngrenzenverfestigung, 

- Mischkristallverfestigung und 

- Teilchenhärtung. 

Nach dem Frank-Read-Mechanismus führt die plastische Verformung deutlich unter der Re-

kristallisationstemperatur eines Werkstoffs zur Versetzungsvervielfachung. Mit steigender Ver-

setzungsdichte behindern sich die Versetzungen gegenseitig in ihrer Beweglichkeit. Dieser als 

Kaltverfestigung bezeichnete Mechanismus führt zu einer Zunahme der 0,2-%-Dehngrenze 

a) b) 
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und einer Abnahme des verbleibenden Formänderungsvermögens. Stark plastisch verformte, 

versetzungsreiche Gefüge weisen eine erhöhte innere Energie auf. Aus thermodynamischer 

Sicht stellt dies die Triebkraft für die Umbildung des versetzungsreichen in ein versetzungsar-

mes Gefüge dar. Bei ausreichender Beweglichkeit der Atome (also ausreichend hoher Tem-

peratur) entstehen neue Kristallisationskeime in Gebieten besonders hoher Versetzungs-

dichte. Umliegende Atome werden durch Platzwechselvorgänge geordnet in das neue Korn 

eingebaut. Auf diese Weise wachsen die Körner, bis sie auf umliegende, energiearme, neu 

gebildete Körner stoßen. Zu diesem Zeitpunkt ist die primäre Rekristallisation abgeschlossen. 

Mit steigender Versetzungsdichte (zunehmendem Umformgrad) steigt die Anzahl der Keime 

bei gleichzeitiger Abnahme des mittleren Abstands der Keime zueinander. Es entsteht folglich 

eine größere Anzahl neu gebildeter Körner mit geringerer mittlerer Korngröße. In einem fein-

körnigen Gefüge wird die Beweglichkeit der Versetzungen durch die große Anzahl an Korn-

grenzen eingeschränkt. Dieser Effekt wird als Feinkornhärtung bezeichnet und durch die Hall-

Petch-Beziehung beschrieben. Demnach ist der Festigkeitsgewinn durch Feinkornhärtung um-

gekehrt proportional zur Wurzel der mittleren Korngröße. Sowohl Kaltverfestigung als auch 

Feinkornhärtung sind zur Festigkeitssteigerung von Reinaluminium geeignet, jedoch bedingt 

die Feinkornhärtung eine vorherige Kaltverfestigung. Beide Verfestigungsmechanismen sind 

also nur in Verbindung mit umformenden Fertigungsverfahren realisierbar. 

Durch Zugabe von Legierungselementen zum Aluminium sind deutlich größere Festigkeitszu-

nahmen unabhängig vom Fertigungsverfahren erzielbar. Man unterscheidet Aluminiumlegie-

rungen zunächst allgemein in Guss- und Knetlegierungen. Für Gusslegierungen werden häu-

fig Legierungszusammensetzungen in der Nähe eines Eutektikums verwendet (z.B. AlSi12). 

Dies hat vor allem die Vorteile einer niedrigeren Schmelztemperatur sowie der sofortigen Er-

starrung bei Unterschreiten der eutektischen Temperatur. Starke Schrumpfung (ohne die Mög-

lichkeit des Nachfließens niedrigviskoser Schmelze) und die Entmischung während des Durch-

laufens des (α+S)-Bereichs bei der Abkühlung werden vermieden. Nachteilig wirken sich da-

gegen das häufig grobkörnigere und inhomogenere Gussgefüge sowie das i.d.R. sprödere 

Eutektikum auf die mechanischen Eigenschaften aus. Im Gegensatz dazu werden Knetlegie-

rungen nach dem Stranggießen durch Walzen, Schmieden oder Strangpressen warm (also 

deutlich oberhalb der Rekristallisationstemperatur) zu Halbzeugen (z.B. Brammen oder Stan-

gen) umgeformt. Durch dynamische Rekristallisation und Homogenisierungsglühen werden 

untereutektische Gussgefüge und deren charakteristische Entmischung beseitigt. Knetlegie-

rungen verfügen vor allem über eine hohe Duktilität und eignen sich für das Kaltumformen. 

Folglich kann die mechanische Festigkeit grundsätzlich durch Kaltverfestigung und Kornfei-

nung erhöht werden. Im Unterschied zum Reinaluminium wird bei den sogenannten naturhar-

ten Aluminiumlegierungen darüber hinaus gezielt die Mischkristallverfestigung genutzt. Dieser 
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Verfestigungsmechanismus basiert auf dem Einbau von Fremdatomen in das Aluminiumkris-

tallgitter. Abhängig vom Atomdurchmesser können Fremdatome Zwischengitterplätze (Einla-

gerungsmischkristall) oder die Position der Aluminiumatome im Gitter (Austauschmischkristall) 

einnehmen. In jedem Fall wird das Kristallgitter verzerrt und das Abgleiten von Atomebenen 

erschwert. Naturharte Aluminiumlegierungen können unterschiedliche Arten von Ausschei-

dungen aufweisen, jedoch tragen diese (z.B. aufgrund ihrer Größe und Verteilung) nicht signi-

fikant zur Festigkeitssteigerung bei. Beispielsweise werden intermetallische Phasen von Alu-

minium und schwer löslichen Verunreinigungen (z.B. Fe) bereits bei der Erstarrung aus der 

Schmelze ausgeschieden (Primäre Ausscheidungen). Diese Ausscheidungen sind stets inko-

härent zum Aluminiummischkristall (Al-MK), besitzen häufig eine Größe von mehr als 10 μm 

und sind i.d.R. spröde. Die speziell für die Ausscheidungshärtung entwickelten aushärtbaren 

Legierungen umfassen die Legierungssysteme Al-Cu(-Mg) (2xxx), Al-Mg-Si (6xxx) und AlZn(-

Cu) (7xxx). Im nachfolgenden Kapitel wird im Detail auf die Systeme Al-Cu und Al-Cu-Mg ein-

gangen. 

 

2.1.2 Ausscheidungsreaktionen im System Al-Cu 

Das binäre System Al-Cu ist gekennzeichnet durch eine geringe Löslichkeit der Cu-Atome im 

Al-MK bei Raumtemperatur sowie die Existenz zahlreicher intermetallischer Phasen. Wie der 

Ausschnitt der Al-reichen Seite in Abbildung 2a) zeigt, existiert ein Eutektikum zwischen Al und 

der θ-Phase (Al2Cu) bei etwa 17,5 At.-% Cu und 821 K (~ 548 °C). Bei dieser Temperatur 

können bis zu etwa 2,5 at.-% (~ 5,7 Gew.-%) Cu im Al-MK gelöst werden. Bei langsamer, 

gleichgewichtsnaher Abkühlung einer Al-Cu-Legierung mit weniger als 5,7 Gew.-% Cu aus 

dem Gebiet des einphasigen Al-MK bilden sich nach Überschreiten der Löslichkeitslinie be-

vorzugt an den Korngrenzen thermodynamisch stabile θ-Ausscheidungen aus. Aufgrund ihrer 

Größe und räumlichen Verteilung tragen diese Ausscheidungen nicht wesentlich zur Festig-

keitssteigerung bei.  

Für eine wirkungsvolle Ausscheidungshärtung muss die diffusionsgesteuerte Ausscheidungs-

bildung zunächst durch ausreichend schnelles Abkühlen (z.B. in Wasser) aus dem Gebiet des 

homogenen Al-MK unterdrückt werden. Nach dem Abschrecken liegt zunächst ein an Cu-Ato-

men und Leerstellen doppelt übersättigter Mischkristall vor. Oberhalb des absoluten Null-

punkts wird dieser Zustand durch Platzwechselvorgänge (Diffusion) abgebaut. Die Diffusions-

geschwindigkeit nimmt nach der Arrheniusgleichung für thermisch aktivierte Prozesse expo-

nentiell mit steigender Temperatur zu. Durch Tiefkühlen kann eine messbare Ausscheidungs-

bildung für einige Stunden oder Tage unterdrückt werden. Bei einer Umgebungstemperatur 

von 20 °C ist aber bereits nach einigen Stunden eine deutliche Zunahme der 0,2-%-Dehn-

grenze und Zugfestigkeit sowie eine Abnahme der Bruchdehnung zu beobachten (2). Dieser 
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Vorgang wird bei Umgebungstemperatur oder leicht erhöhter Temperatur als Kaltauslagern 

bezeichnet (2). Bekannt ist dieser Effekt bereits seit über 100 Jahren; seitdem werden aus-

härtbare Al-Cu-Legierungen technisch angewandt. 

  

Abbildung 2: Binäres Phasendiagramm Al-Cu aus (7), a) Vergrößerung des eutektischen Sys-

tems Al-Al2Cu, b) Löslichkeitsbereich des Cu im Al-MK und Keimbildungslinien der θ-, θ‘- und 

θ‘‘-Ausscheidungen nach Hornbogen (8) 

Die festigkeitssteigernden Ausscheidungen beim Kaltauslagern wurden erstmals 1938 von 

Guinier (9) und Preston (10) (unabhängig voneinander) mittels röntgenografischer Verfahren 

näher beschrieben. Demnach handelt es sich um scheibenförmige Ansammlungen von Cu-

Atomen mit einer Dicke von weniger als 5 Atomlagen und einem Durchmesser von weniger 

als 100 Atomen. Weiterhin wurde vermutet, dass es sich dabei nicht um die θ-Phase, sondern 

um metastabile, kohärente Ausscheidungen handelt (10). Diese Ausscheidungen werden nach 

ihren Entdeckern als Guinier-Preston-I-Zonen (GPI-Zonen) bezeichnet. Bis heute gibt es we-

nige Untersuchungen, welche die Atomanordnung, chemische Zusammensetzung und Größe 

von GPI-Zonen exakt beschreiben. Grund dafür sind vor allem die geringe Größe und die 

schwierige experimentelle Nachweisbarkeit der Ausscheidungen. Neuere Veröffentlichungen 

beschreiben die Segregation von Cu-Atomen an Leerstellen und die Ausbildung von Cu-Clus-

tern entlang der dichtest gepackten {111}-Ebene (11). Die Cu-reichen Cluster besitzen eine 

Dicke von nur einer Atomlage und einen Durchmesser von einigen Nanometern. Gemäß den 

Berechnungen von Fallah et al. (11) besitzen die Cluster zunächst die Form einer kreisförmi-

gen Scheibe; im weiteren Verlauf bildet sich eine elliptische Form aus (11). Die chemische 

Zusammensetzung variiert stark zwischen den einzelnen Clustern. Fallah et al. (11) berech-

neten einen Sättigungswert von maximal etwa 30 At.-% Cu.  

a) b) 



8 
 

Besser erforscht ist der Ausscheidungsmechanismus in Al-Cu-Legierungen für erhöhte Ausla-

gerungstemperaturen oberhalb von 100 °C. Die Autoren Karlík et al. (12; 13) fassen zunächst 

den Stand der Forschung zusammen, wonach innerhalb der GPI-Zonen sehr unterschiedliche 

Cu-Gehalte zwischen etwa 40-100 At.-% gemessen wurden. In eigenen Untersuchungen bei 

einer Auslagerungstemperatur von 100 °C bestätigen Karlík et al. (12; 13) die Koexistenz von 

GPI-Zonen, die sich zu 100 % aus Cu-Atomen zusammensetzen und solcher, die nur einen 

Cu-Gehalt von 65 oder 40 At.-% aufweisen. Sie veranschaulichten weiterhin, dass es sich bei 

den GPI-Zonen um einlagige Ausscheidungen mit einem Durchmesser von 1 bis 9 nm handelt 

(Abbildung 3a)). Bei einer Al-Cu-Legierung mit 1,54 At.-% (3,55 Gew.-%) Cu liegen nach Aus-

bildung der GPI-Zonen noch etwa 0,7 bis 1 At.-% Cu im Al-MK zwangsgelöst vor. In unmittel-

barer Umgebung der GPI-Zonen ist der Al-MK jedoch vollständig an Cu verarmt (13). Die Ur-

sache für die Festigkeitssteigerung der GPI-Zonen liegt in der Verzerrung des Kristallgitters 

begründet, wie Abbildung 3b) zeigt. Die Verzerrung beträgt jedoch lediglich etwa 7-8 % des 

Gitterparameters (12). 

  

Abbildung 3: Gitterverzerrung an einer GPI-Zone aus (12), a) TEM-Aufnahme, b) für Simulati-

onsrechnungen verwendetes Modell aus (12) 

Die Autoren Son et al. (14) liefern mittels Härtemessungen, Dynamischer Differenzkalorimetrie 

(Differential Scanning Calorimetry – DSC) und hochauflösender Transmissionselektronenmik-

roskopie (HRTEM) eine ausführliche Beschreibung der Ausscheidungsreihenfolge verschie-

dener Al-Cu-Legierungen (1,3 bis 5 Gew.-% Cu) bei einer Auslagerungstemperatur von 403 K 

(~ 130 °C). Demnach bilden sich aus dem übersättigten Mischkristall zunächst scheibenför-

mige Cluster mit einer Dicke von einer Atomlage und einem Durchmesser von wenigen Nano-

metern. Die nachfolgend gebildeten GPI-Zonen unterscheiden sich gegenüber den Clustern 

gemäß (14) nur durch einen etwas größeren Durchmesser. Unter Einbeziehung der Ergeb-

nisse von Fallah et al. (11) und Karlík et al. (12), (13) liegt die Vermutung nahe, dass Cluster 

darüber hinaus einen geringeren Cu-Gehalt (bis zu etwa 30 At.-% beim Kaltauslagern laut 

(11)) gegenüber den GPI-Zonen (40 bis 100 At.-% gemäß (12; 13) aufweisen. Der Übergang 

zwischen Clustern und GPI-Zonen scheint fließend zu sein. Gemäß den DSC-Messungen von 

a) b) 
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Son et al. (14) liegen Cluster und GPI-Zonen nach kurzer Auslagerung (600 s bei 403 K) ne-

beneinander vor. Bei längerer Auslagerung für 6.000 bis 60.000 s bei 403 K bilden sich über-

wiegend GPI-Zonen aus. Dies wird anhand des charakteristischen Auflösungspeaks in den 

DSC-Verläufen bei etwa 470 K (~ 200 °C) deutlich (14).  

Die Auflösung der bei Raumtemperatur gebildeten Cluster und GPI-Zonen bei 200 °C wird 

bereits von Preston (10) beschrieben. Dies ist zunächst mit einem Rückgang der Härte des 

Werkstoffs verbunden. Nach längerer Auslagerung bei 200 °C wies Preston die Entstehung 

größerer scheibenförmiger Ausscheidungen sowie eine stärkere Härtezunahme nach (10). 

Diese Ausscheidungen werden als GPII-Zonen bezeichnet. Son et al. (14) beobachteten die 

Ausbildung von GPII-Zonen bereits bei 403 K, allerdings nach langen Auslagerungszeiten von 

3.000.000 und 6.000.000 s (etwa 35 und 70 Tage). Die Autoren unterscheiden hinsichtlich der 

charakteristischen Auflösungstemperatur die aus 2 Atomlagen bestehenden GPII-Zonen (Ab-

bildung 4a)) von den aus mehreren Atomlagen bestehenden, jedoch noch immer mit dem Al-

Gitter kohärenten θ‘‘-Ausscheidungen (Abbildung 4b)). In Lehrbüchern (z.B. (15)) werden für 

zwei- und mehrlagige kohärente Ausscheidungen die Bezeichnungen GPII und θ‘‘ häufig sy-

nonym verwendet. Mit steigender Dicke der θ‘‘-Ausscheidungen und durch 

Versetzungsdiffusion an der Grenzfläche zwischen Ausscheidungen und Al-MK geht die 

kohärente Anbindung zunehmend in Teilkohärenz über. Die teilkohärenten Ausscheidungen 

(Abbildung 4b)) werden als θ‘-Ausscheidungen bezeichnet und stellen einen weiteren met-

astabilen Zwischenzustand auf dem Weg hin zur inkohärenten θ-Phase dar. 

Die Festigkeitszunahme durch Ausscheidungsbildung hängt vor allem vom Volumengehalt so-

wie von Größe und Verteilung der Ausscheidungen (nicht primär von ihrer Art) ab (16). Die 

maximal erreichbare Festigkeit steigt grundsätzlich mit zunehmendem Volumengehalt der 

Ausscheidungen. Dies ist realisierbar durch die Erhöhung des Cu-Gehalts der Legierung bis 

hin zur maximalen Löslichkeit von Cu im Al-MK sowie durch die vollständige Ausscheidung 

der in Zwangslösung befindlichen Cu-Atome. Sobald der maximale Volumengehalt erreicht ist, 

können große Ausscheidungen nur weiterwachsen, indem kleine Ausscheidungen aufgezehrt 

werden. Damit steigen allmählich Größe und mittlerer Abstand der Teilchen. Kohärente (und 

teilkohärente) Ausscheidungen können von Versetzungen entlang kohärenter Atomebenen 

geschnitten werden. Mit zunehmender Teilchengröße ist hierfür eine größere Schubspannung 

erforderlich, folglich steigt die Festigkeit des Werkstoffs. Inkohärente Ausscheidungen müssen 

hingegen nach dem Orowan-Mechanismus unter Bildung eines neuen Versetzungsrings von 

Versetzungen umgangen werden. Die dafür nötige Schubspannung steigt mit abnehmendem 

mittleren Abstand der Ausscheidungen. Unter Beachtung beider Mechanismen wird der Zu-

stand höchster Festigkeit (T6) erreicht, wenn die Widerstände der Ausscheidungen gegen 

Schneiden und Umgehen gleich groß sind. Die Feststellung von Hornbogen (16), wonach die 

erreichte Festigkeit nicht primär von der Art der Ausscheidungen abhängt, wird durch stark 
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abweichende Angaben in der Literatur zu den im Zustand T6 vorliegenden Ausscheidungen 

bestätigt. Dieser Zustand wird gemeinhin im Existenzbereich der θ‘‘-Ausscheidungen, kurz vor 

dem Übergang zu θ‘-Ausscheidungen verortet (15). Dagegen gibt Hornbogen (16) an, dass 

die höchste Festigkeit erst nach Beginn des Übergangs der θ‘‘-Ausscheidungen in die teilko-

härenten θ‘-Ausscheidungen vorliegt, da letztere einen größeren Volumengehalt einnehmen 

und aufgrund ihrer Teilkohärenz dem Schneiden durch Versetzungen einen größeren Wider-

stand entgegenbringen. Andererseits korrelieren Son et al. (14) die maximale Härte bereits mit 

der Ausbildung zweilagiger GPII-Zonen. Der Grund für diese deutliche Diskrepanz liegt ver-

mutlich in stark unterschiedlichen Auslagerungstemperaturen und Werkstoffzuständen be-

gründet. Son et al. (14) verwendeten eine relativ niedrige Auslagerungstemperatur kombiniert 

mit vergleichsweise langen Auslagerungsdauern. Unter diesen Bedingungen wurde ein sehr 

hoher Volumengehalt an GPII-Zonen eingestellt. Die nachfolgende Bildung gröberer Ausschei-

dungen erfolgte durch Umwandlung der GPII-Zonen und war mit einer Härteabnahme verbun-

den. Demgegenüber kann die Ausscheidung größerer teilkohärenter θ‘-Ausscheidungen ins-

besondere bei höheren Temperaturen direkt an Versetzungen erfolgen (8). In einem verset-

zungsreichen Gefüge würde folglich auch eine höhere Zahl dieser Ausscheidungen entstehen. 

An Korngrenzen wurde bereits nach 10 min bei 175 °C die Ausscheidung der stabilen θ-Phase 

beobachtet (8). Es ist also durchaus möglich, dass im Zustand T6 abhängig von Substrat und 

Wärmebehandlungsparametern unterschiedliche Ausscheidungen vorliegen. 

Bei weiterer Erhöhung der Auslagerungstemperatur und/oder -dauer kommt es zum weiteren 

Wachstum von Ausscheidungen, zur Umwandlung von Ausscheidungen in eine thermodyna-

misch stabilere Form und (vor allem bei erhöhter Temperatur) zur verstärkten Ausscheidung 

stabiler θ-Phasen an den Korngrenzen. Dies führt zu einer Zunahme des mittleren Abstands 

der Ausscheidungen sowie zu einer Abnahme von Härte und Festigkeit. Es resultiert der über-

alterte Zustand T7. Analog zum Zustand T6 können auch im Zustand T7 unterschiedliche Aus-

scheidungsarten vorliegen. Son et al. (14) beschreiben bereits für die Ausbildung mehrlagiger 

θ‘-Ausscheidungen eine Abnahme der Härte. Im Allgemeinen wird jedoch festgestellt, dass die 

Härteabnahme mit der Ausbildung von teilkohärenten θ‘-Ausscheidungen zusammenfällt (15). 

Hornbogen beobachtete für die Warmauslagerung einer Al-Cu-Legierung mit 5 Gew.-% Cu bei 

200 °C erst etwas später, vermutlich bei abgeschlossener Umwandlung von θ‘‘ zu θ‘, eine 

Abnahme der Härte. Für die Auslagerungstemperaturen 300 und 400 °C beschreibt Hornbo-

gen an der gleichen Legierung die Bildung stabiler θ-Ausscheidungen an inkohärenten Ab-

schnitten der teilkohärenten Oberflächen großer θ‘-Ausscheidungen. Im weiteren Verlauf 

wächst die tetragonale θ-Phase bis zur vollständigen Auflösung der θ‘-Ausscheidungen. Ge-

genüber dem kaltausgelagerten Zustand (Ausgangszustand bei Hornbogen) ist durch die Bil-
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dung von θ‘- und θ-Ausscheidungen keine zusätzliche Ausscheidungsverfestigung feststell-

bar. Die Härte sinkt sogar rapide mit fortschreitender Auflösung der beim Kaltauslagern gebil-

deten θ‘‘-Ausscheidungen (8).  

   

Abbildung 4: TEM-Aufnahmen von GPII-Zonen nach a) 3*106 s und b) 1,8*107 s sowie einer 

θ‘-Ausscheidung nach c) 3,6*107 s Auslagerung der Legierung Al-1,94 at.-Cu bei 403 K (14) 

 

2.1.3 Ausscheidungsreaktionen im System Al-Cu-Mg und Gefüge technischer        

Legierungen 

Von besonderer technischer Bedeutung sind aufgrund ihrer erhöhten mechanischen Festigkeit 

magnesiumhaltige Al-Cu-Legierung, wie EN AW-2017 (AlCu4Mg) und EN AW-2024 

(AlCu4Mg1). Anhand der Legierung AlCu4Mg0,6 konnte bereits Alfred Wilm im Jahr 1906 den 

Effekt der Ausscheidungshärtung nachweisen. Bis heute bestehen Kontroversen sowohl be-

züglich der Entstehung der Ausscheidungen als auch der Arten von Ausscheidungen in Al-Cu-

Mg-Legierungen. Gemäß Wyss et al. (17) führt die Anwesenheit von Mg zu einer erhöhten 

Leerstellendichte und der Entstehung von Leerstellenclustern, die als Keime für die Ausbildung 

von GP-Zonen dienen. Durch die verstärkte Ausbildung von GP-Zonen werden beim Kaltaus-

lagern größere Festigkeiten erreicht. Ältere Veröffentlichungen beschreiben eine schnell ab-

laufende Ausbildung von zylinderförmigen Clustern mit einem Durchmesser von 1-2 nm und 

einer Länge von 4 bis 8 nm (18), die reich an Cu und Mg sind. Diese werden als Guinier-

Preston-Bagaryatsky-Zonen (GPB-Zonen) bezeichnet. Gemäß Shih et al. (19) wandeln sich 

diese nachfolgend durch Bildung einer Nahordnung in GPBII-Zonen (S‘‘-Phase) um. Beim 

Warmauslagern stellen die GPBII-Zonen laut Wang et al. (20) Keime für die Ausbildung der 

geordneten S‘-Ausscheidungen dar. Ein weiteres Überaltern führt schließlich zur Ausbildung 

der gleichgewichtsnahen S-Phase (Al2CuMg). 

Abweichend von diesen Modellvorstellungen schreiben Ringer et al. (21; 22) den beim Kalt-

auslagern oder nach wenigen Minuten beim Warmauslagern erzielten Festigkeitszuwachs der 

Ausbildung von Co-Clustern aus Cu- oder Mg-Atomen oder Atomen beider Elemente zu. Es 

a) b) c) 
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handelt sich folglich um eine besondere Form der Mischkristallhärtung. Möglicherweise wer-

den Versetzungen bevorzugt von Clustern belegt, was die Versetzungsbewegung bei plasti-

scher Verformung erschwert (23). Marceau et al. (24) ermittelten nach 60 s bei 150 °C anhand 

dreidimensionaler Atomverteilungen, dass die Cu-Cu- und Mg-Mg-Cluster eine maximale 

Größe von 5 bis 7 Atomen besitzen (Abbildung 5a auf Seite 13). Cu-Mg-Cluster weisen mit 

maximal 12 Atomen die doppelte Größe auf. Nach Auslagern der technischen Legierung EN 

AW-2024 bei 170 °C für 0,5 h wurde bereits eine mittlere Clustergröße von 24 Atomen beo-

bachtet sowie eine deutliche Segregation der Cu-, Mg- und Si-Atome an Korngrenzen (Pfeile 

in Abbildung 5b). Bei dieser Legierung werden auch geringe Mengen Zn und Si in Clustern 

ausgeschieden (25). Die Dichte dieser Cluster beträgt etwa (7,45 ± 0,15)*1024 m-³.  

Die GPB-Zonen entstehen nach Ringer et al. erst beim Erreichen der maximalen Festigkeit 

während des Warmauslagerns (21), (22). Auch Reich (23) und Marceau (26) schlussfolgern 

anhand dreidimensionaler Atommappings nach unterschiedlichen Wärmebehandlungszeiten 

und -zyklen, dass die GPB-Zonen aus den Cu-Mg-Clustern hervorgehen. Daneben bleiben 

aber stets noch Cluster erhalten. Die Autoren Sha et al. (25) beschreiben anhand der Legie-

rung EN AW-2024 für Warmauslagern bei 170 °C die Ausscheidungsreihenfolge Cluster  

GPB-Zonen  S-Phase, wobei die S-Phase durch Umwandlung großer GPB-Zonen oder 

durch Kristallisation, z.B. an Si-reichen Gebieten von GPB-Zonen entstehen kann. Der Cu- 

und Mg-Gehalt der Ausscheidungen nimmt mit in dieser Reihenfolge zu. Es wird also zuneh-

mend Cu und Mg aus dem Al-MK ausgeschieden. Nach Sha et al. (25) liegen im Zustand T6 

Cluster mit einem Durchmesser bis zu 4 nm, GPB-Zonen mit einer Länge von 10 bis 60 nm 

und S-Phase-Ausscheidungen mit einer Länge von mehr als 150 nm vor (Abbildung 5c). Zah-

lenmäßig dominieren in diesem Zustand noch immer die Cluster mit einer Dichte von (1,93 ± 

0,08)*1024 m-3 gegenüber den GPB-Zonen (1,64 ± 0,24)*1023 m-³ und der S-Phase (3,0 ± 

1,7)*1021 m-3 (25). Jedoch binden die Cluster und GPB-Zonen lediglich etwa 7 bzw. 6 % des 

Gesamtgehalts der Legierungselemente. Die Segregation der Legierungselemente in Form 

von S-Phase-Ausscheidungen ist also bereits im Zustand T6 (80 h bei 170 °C) stark ausge-

prägt. 

Nach längerer Auslagerungszeit werden metastabile Cluster und GPB-Zonen zunehmend 

durch das Wachstum der S-Phase aufgezehrt, so dass im überalterten Zustand vorwiegend 

S-Phase-Ausscheidungen vorliegen (Abbildung 5d). Das weitere Wachsen von S-Phase-Aus-

scheidungen erfolgt durch Koaleszenz mit benachbarten S-Phasen durch Ausbildung von Ver-

bindungsbändern (Original: „linking ligaments“) (25). Darüber hinaus entsteht die S-Phase 

(Al2CuMg) bei erhöhten Temperaturen ab 200 °C bereits zu Beginn des Aushärtens an Ver-

setzungen. In dieser Form trägt die Phase aber nur unwesentlich zur Festigkeitssteigerung bei 

(23). Diese Ergebnisse zeigen, dass eine schrittweise Umwandlung von Clustern im Al-MK 
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über GPB-Zonen hin zur S-Phase nicht allgemeingültig zutrifft. Vielmehr hängt die Phasen-

ausbildung analog zu den Al-Cu-Legierungen (Kapitel 2.1.2) beispielsweise von Temperatur-

führung und Versetzungsdichte des Gefüges ab.  

    

Abbildung 5: a) Einzelne Cluster in der Legierung AlCu1,1Mg0,5 (At.-%) nach 60 s bei 150 °C 

aus (24); Cu-Verteilung in der Legierung EN AW-2024 nach b) 0,5 h bei 170 °C, c) 80 h bei 

170 °C und Mg-Verteilung in der Legierung EN AW-2024 nach 114 h bei 170 °C aus (25) 

Typische Gefüge der technischen Legierung EN AW-2024 sind in Abbildung 6 a) und b) (Seite 

14) dargestellt. Neben den stäbchen- bzw. plattenförmigen GPB-Zonen und S-Phase-Aus-

scheidungen wird in der Literatur häufig auf die Ausbildung weiterer submikro- und nanoskali-

ger Ausscheidungen verwiesen. Wang et al. beobachteten die Bildung thermisch stabiler 

Al20Cu2Mn3-Ausscheidungen während des Homogenisierungsglühens der Legierung EN AW-

2024, die während des Lösungsglühens nicht oder nicht vollständig aufgelöst werden (27). 

Auch nach Überaltern des Gefüges bei 350 °C bleiben die stäbchenförmigen Ausscheidungen 

mit einem Durchmesser von etwa 100 nm erhalten (27). Infolge eines vorgelagerten Strang-

pressens im Herstellungsprozess der Legierung EN AW-2024 wiesen diese Ausscheidungen 

eine zur Pressrichtung parallele Ausrichtung sowie eine längliche Form (Breite: 100-200 nm, 

Länge bis zu 3 µm) auf (20). Auch in dieser Veröffentlichung beschreiben Wang et al. die 

Al20Cu2Mn3-Ausscheidungen als thermodynamisch stabil und im Al-MK unlöslich, da sie wäh-

rend des Lösungsglühens weder aufgelöst, noch in eine abgerundete Form eingeformt wer-

den. Gemäß Rioja und Liu (28) wird diese thermisch stabile Phase in ellipsoider Form gezielt 

zur Stabilisierung des Gefüges bei erhöhten Einsatztemperaturen in Al-Cu-Li-Legierungen 

ausgeschieden. In Abbildung 6b) sind einige stäbchenförmige und globulare Ausscheidungen 

mit den Buchstaben A bis E gekennzeichnet. Mittels Energiedispersiver Röntgenspektroskopie 

(EDX) wurden an den Ausscheidungen A, B und C gegenüber der mittleren Legierungszusam-

mensetzung deutlich erhöhte Anteile der Elemente Mn (~7–8 Gew.-%) und Cu. (~9–15 

Gew.-%) nachgewiesen (29). Der relativ hohe gemessene Al-Gehalt (>75 Gew.-%) deutet da-

rauf hin, dass neben den Ausscheidungen auch der umgebende Al-MK durch den Elektronen-

strahl zur Emission der charakteristischen Röntgenstrahlung angeregt wurde. Folglich könnte 

a) b) c) d) 
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es sich hierbei ebenfalls um die Phase Al20Cu2Mn3 handeln. Die Autoren Ilevbare et al. beo-

bachteten an der Legierung EN AW-2024 den Einbau von Fe in die Al20Cu2Mn3-Ausscheidun-

gen in Form von Al20Cu2(Mn,Fe)3 (30).  

Insbesondere für erhöhte Auslagerungstemperaturen zwischen 200 und 300 °C beschreiben 

Wang et al. (20) an den Al20Cu2Mn3-Ausscheidungen die Kristallisation der orthorhombischen 

Ω-Phase (Al2Cu). Die Bildung dieser Phase würde den relativ hohen Cu- (~15 Gew.-%) und 

niedrigen Mn-Gehalt (~2 Gew.-%) an den Punkten D und E erklären. Weiterhin können der 

niedrige Mn-Gehalt und der erhöhte Fe-Gehalt (3,7 Gew.-%) an den Punkten D und E durch 

die in (30) beschriebene Substitution des Mn durch Fe erklärt werden. Die Ω-Phase wurde 

zuerst an Ag-legierten Al-Cu-Mg-Legierungen nachgewiesen. Nach Gable et al. (31) führt die 

Ag-Zugabe (bis 0,6 Gew.-%) zu einer größeren Anzahl und erhöhten thermischen Beständig-

keit der Ω-Phase, während bei erhöhtem Mg-Gehalt (bis 0,3 Gew.-%) die Ausbildung der S-

Phase bevorzugt wird. In einer Al-Cu-Mg-Ag-Legierung liegt diese Phase auch nach 1000 h 

Auslagerung bei 250 °C noch in Form dünner Scheiben vor (31). Im Gegensatz dazu stellten 

die Autoren Song und Xiao fest, dass unabhängig von der Zugabe von 0,5 Gew.-% Mg und/o-

der 0,6 Gew.-% Ag in einer Al-Cu-Legierung die θ-Phase bevorzugt ausgeschieden wird. Viel-

mehr wird die Ausscheidung der Ω-Phase durch versetzungsreiche Gebiete, z.B. an Mg-rei-

chen Clustern begünstigt (32). Die Autoren Ringer et al. (33) beschreiben anhand der Mg-

armen Modelllegierung AlCu4Mg0,3 die Entstehung der Ω-Phase durch Umwandlung der S-

Phase bei 200 °C. Ohne Legieren mit Ag wandelt sich diese Phase im stark überalterten Zu-

stand über die θ-Phase weiter in die -Phase (Al5Cu6Mg2) um (Abbildung 7a) auf Seite 15).  

  

Abbildung 6: Gefüge der Legierung EN AW-2024, a) nach 12 h bei 190 °C (Zustand T6) aus 

(27), b) nach kontinuierlichem Aufheizen auf 585 K aus (29) 

Neben zufälligen Variationen der Gehalte von Legierungselementen und Verunreinigungen im 

genormten Bereich, unterschiedlichen Gefügetexturen und unterschiedlichen Auslagerungs-

parametern ist für kommerziell erhältliche Legierungen auch die Dauer des Lösungsglühens 

b) 
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zu beachten. Unter Einhaltung der vorgeschriebenen mechanischen Kennwerte wird die Glüh-

dauer zur Einsparung von Energiekosten auf ein Minimum reduziert. Dies hat zur Folge, dass 

nicht alle löslichen Ausscheidungen vollständig aufgelöst werden. Die Autoren Zhang et al. 

identifizierten im kommerziell erhältlichen Zustand T3 (lösungsgeglüht, abgeschreckt, kaltum-

geformt, kaltausgelagert) der Legierung EN AW-2024 die nano- und submikroskaligen inter-

metallischen Phasen Al2CuMg (S-Phase), Al12(Fe,Mn)3Si, Al7Cu2Fe, Mg2Si, AlFeMgSi und 

Al2Cu (θ-Phase) (34). Auch für wissenschaftliche Grundlagenuntersuchungen sind nicht belie-

big hohe Glühzeiten applikabel. Bei möglichst vollständiger Auflösung der intermetallischen 

Phasen ist ein unzulässig starkes Kornwachstum zu vermeiden. 

Zusätzlich zu den sehr kleinen, aus dem Al-MK ausgeschiedenen, festigkeitsbestimmenden 

Ausscheidungen liegen in der Legierung EN AW-2024 vor allem wegen der relativ hohen zu-

lässigen Fe- und Si-Gehalte von bis zu 0,5 Gew.-% verschiedene schwer- und unlösliche mik-

roskalige Ausscheidungen vor. Diese werden bereits während der Erstarrung der Legierung 

ausgeschieden und als primäre Ausscheidungen bezeichnet. In Al-Cu-Mg-Legierungen liegen 

gemäß Hutchinson und Ringer nach dem Lösungsglühen (2 h bei 525 °C) bereits ab einem Si-

Gehalt von 0,25 Gew.-% zahlreiche mikroskalige Mg2Si-Ausscheidungen vor. Bei der techni-

schen Legierung EN AW-2024 im Zustand T3 werden Fe, Si und Mn gemäß Boag et al. (35) 

u.a. in den Ausscheidungen Al20(Cu,Fe,Mn)5Si, Al8Fe2Si, Al10(Cu,Mn), Al2CuMg, Al2Cu, 

Al7Cu2Fe und Al3(Cu,Fe,Mn) gebunden (Abbildung 7b)). Zwischen den primären Ausscheidun-

gen und dem Al-MK liegt häufig eine Übergangszone vor, deren chemische Zusammenset-

zung keiner bekannten Phase zuzuordnen ist. Die Ausbildung von primären Ausscheidungen 

und Übergangsphase ist stark von den Erstarrungsbedingungen abhängig.  

  

Abbildung 7: a) Gefüge von AlCu4Mg0,3 nach Überaltern bei 200 °C für 200 h aus (33), b) 

Phasenzuordnung anhand eines Elementmappings der mikroskaligen Ausscheidungen in EN 

AW-2024 T3: Al-MK (grau), Al20(Cu,Fe,Mn)5Si oder Al8Fe2Si (gelb), Al10(Cu,Mn) (grün), 

Al2CuMg (mauve), Al2Cu (orange), Al7Cu2Fe (oliv-braun), Al3(Cu,Fe,Mn) (braun), Übergangs-

zone (cyan) aus (35) 

) 

b) a) 
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2.1.4 Eigenschaften und Anwendung von Al-Cu-Mg-Legierungen 

Mechanische Eigenschaften 

Al-Cu-Mg-Legierungen zeichnen sich durch sehr gute spezifische (dichtebezogene) mechani-

sche Festigkeitseigenschaften bei Raumtemperatur als Leichtbauwerkstoffe aus. Unter Aus-

nutzung von Mischkristallverfestigung, Verformungsverfestigung und Ausscheidungshärtung 

erreichen Walzprodukte der Legierung EN AW-2024 (AlCu4Mg1) im Zustand T8 (lösungsge-

glüht, abgeschreckt, kaltumgeformt, warmausgelagert) gemäß DIN EN 485-2 eine 0,2 %-

Dehngrenze von 400 MPa und eine Zugfestigkeit von 460 MPa bei einer Bruchdehnung von 

5 – 6 %. Dieser Zustand ist jedoch auch geprägt durch eine geringe Bruchzähigkeit und ein 

ungünstiges Rissfortschrittsverhalten; deshalb wird die Legierung EN AW-2024 häufig im kalt-

ausgelagerten Zustand T3 oder T4 verwendet (36). Eine andere Möglichkeit zur Erhöhung der 

Schadenstoleranz besteht in der Verringerung des Anteils primärer Ausscheidungen durch 

Reduzierung des Fe- und Si-Gehalts (36). Die Legierung AA2624 (gemäß SAE AMS 4464) 

weist Fe- und Si-Gehalte von jeweils unter 0,08 Gew.-% im Vergleich zu jeweils maximal 0,5 

Gew.-% für die Legierung EN AW-2024 auf. Bei schwingender mechanischer Beanspruchung 

ist zu beachten, dass hochfeste aushärtbare Al-Legierungen im Gegensatz zu Stählen und 

einigen naturharten Al-Legierungen (z.B. Al-Mg) keine ausgeprägte Dauerfestigkeit oberhalb 

von etwa 106 Lastwechseln aufweisen. In der Praxis wird häufig eine Grenzlastspielzahl von 

108 für die dauerfeste Auslegung von Bauteilen angewandt. Jedoch gehen typische Wöhlerli-

nien für die Legierung EN AW-2024 T3 erst nach etwa 109 Lastwechseln in eine Dauerfestig-

keit über (2). 

Tribologische Eigenschaften 

Gemäß GfT-Arbeitsblatt 7 ist Verschleiß definiert als „der fortschreitende Materialverlust aus 

der Oberfläche eines festen Körpers, hervorgerufen durch mechanische Ursachen, d.h. Kon-

takt und Relativbewegung eines festen, flüssigen oder gasförmigen Gegenkörpers“. Das tribo-

logische Verhalten von Al-Legierungen wird von der Beschaffenheit des tribologischen Sys-

tems bestimmt. Der vorliegende Verschleißmechanismus hängt u.a. von Gegenkörper, Zwi-

schenmedium, Frequenz und Amplitude der Kontaktspannung und dem Umgebungsmedium 

ab. Es ist folglich nicht möglich, von der Härte einer Al-Legierung unmittelbar auf deren Ver-

schleißbeständigkeit zu schließen. Bei ansonsten konstanten Systembedingungen ergeben 

sich jedoch einige Korrelationen. Die Härte von Al und seinen Legierungen variiert zwischen 

einer Brinellhärte von etwa 14 HB für Rein-Al und 140 HB für die Legierung EN AW-7075 im 

Zustand T6 (2). Damit weisen hochfeste, aushärtbare Al-Legierungen eine ähnliche Härte auf 

wie der Baustahl S235 JRC (37). Insbesondere bei trockener Reibung ist die Abrasionsbe-

ständigkeit von Aluminiumlegierungen aufgrund der niedrigen Härte gering. Dabei steigt die 

Beständigkeit gegenüber Furchen durch einen Gegenkörper jedoch mit zunehmender Härte 
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(38). Die geringe Härte und hohe Duktilität von Al-Legierungen hat weiterhin die Einebnung 

der Oberflächenrauheit durch plastische Verformung in tribologischen Kontakten zur Folge. 

Daraus resultieren größere Kontaktflächen, erhöhte Reibung und erhöhte Temperaturen im 

Kontakt. Aufgrund der niedrigen Schmelz- bzw. Erweichungstemperatur findet ein Verschwei-

ßen der Al-Oberfläche mit dem Gegenkörper statt. Bei voranschreitender Relativbewegung 

werden diese sogenannten Kaltverschweißungen nicht exakt an der Fügestelle gelöst. Die 

Trennung erfolgt im Bereich des erweichten Aluminiums unter der Oberfläche; folglich wird Al 

aus der Oberfläche herausgelöst und auf den Gegenkörper übertragen. Es entstehen soge-

nannte Grübchen oder Pits an der Al-Oberfläche und man spricht von adhäsivem Verschleiß. 

Auch diese Verschleißart ist bei erhöhter Härte weniger stark ausgeprägt.  

 

Elektrochemisches Korrosionsverhalten 

Das heterogene Gefüge hochfester Aluminiumlegierungen ermöglicht einerseits die Erhöhung 

der mechanischen Festigkeit, beeinträchtigt jedoch andererseits die Beständigkeit gegenüber 

elektrochemischer Korrosion. Die Fachliteratur (2), (36) weist darauf hin, dass die Anfälligkeit 

gegenüber interkristalliner Korrosion mit zunehmender Ausscheidungsbildung an den Korn-

grenzen infolge zu geringer Abschreckgeschwindigkeiten steigt. Nachfolgend soll der Einfluss 

intermetallischer Phasen auf das Korrosionsverhalten detaillierter beschrieben werden. Die 

natürliche Oxidschicht auf Al besteht aus einer dichten Sperrschicht und einer porösen, was-

serhaltigen Deckschicht (Abbildung 8). Auch die auf dem Al-MK gebildete Sperrschicht weist 

vereinzelt Stöchiometrieabweichungen und strukturelle Inhomogenitäten auf (39), besonders 

stark wird die Passivschicht jedoch an oberflächennahen intermetallischen Phasen gestört. 

Abhängig von der chemischen Phasenzusammensetzung können an den Ausscheidungen 

Mischoxide mit halbleitenden Eigenschaften entstehen. Aufgrund dieser Heterogenität erfol-

gen in Cl--haltigen Medien lokal die Adsorption von Cl--Ionen an der Oberfläche sowie die Ab-

sorption der Cl--Ionen im Äußeren der Passivschicht (39). Durch den Einbau der Cl--Ionen wird 

das Korrosionspotenzial für die Ausbildung stabiler Lochkorrosion (Durchbruchpotenzial) zu 

negativeren Werten verschoben (39). Es genügt also bereits eine geringere anodische Polari-

sation zur Initiierung einer kontinuierlichen Al-Auflösung. 
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Abbildung 8:  Schematische Darstellung der natürlichen Passivschicht auf Aluminium (36) 

Nach lokaler Auflösung der Oxidschicht dringt das korrosive Medium an die metallische Ober-

fläche vor. Ein flüssiges Medium, das verschiedene elektrochemische Elemente an der Ober-

fläche ionenleitend verbindet, wird als Elektrolyt bezeichnet. Die Triebkraft für die selektive 

Korrosion besteht in den unterschiedlichen Korrosionspotenzialen einzelner Gefügebestand-

teile. Mechanistisch ist zu unterscheiden zwischen der Wirkungsweise von intermetallischen 

Phasen, die im Vergleich zum umgebenden Al-MK ein positiveres („edleres“) und solchen, die 

ein negativeres („unedleres“) Korrosionspotenzial aufweisen. Einen Überblick über die Korro-

sionspotenziale wichtiger intermetallischer Phasen in Al-Cu-Mg-Legierungen sowie der Legie-

rungselemente in reiner Form liefern Birbilis und Buchheit (40). Als elektrochemisch unedel 

wirken gegenüber dem reinen Al vor allem Mg-haltige Phasen, wie die S-Phase und Mg2Si. 

Mit steigendem Gehalt an elektrochemisch edleren Legierungselementen wird das Korrosi-

onspotenzial des Al-MK in positive Richtung verschoben. Ein deutlich edleres Korrosionspo-

tenzial weisen demgegenüber Cu- und Fe-haltige Ausscheidungen wie z.B. Al2Cu, Al7Cu2Fe 

und Al20Cu2Mn3 auf (40). Ilevbare et al. unterteilen vor allem in anodisch wirksame Al-Cu-Mg-

Ausscheidungen (Al2CuMg) und kathodisch wirksame Al-Cu-Fe-Mn-Ausscheidungen (z.B. 

Al20Cu2(Mn,Fe)3) (30).  

Die Korrosionsinitiierung erfolgt häufig an der anodisch wirksamen S-Phase (Al2CuMg) und ist 

durch selektives Herauslösen von Mg-Atomen (und in geringerem Maße Al-Atomen) gekenn-

zeichnet (Schritt I in Abbildung 9 auf Seite 21). Dies führt zur Ausbildung einer schwammarti-

gen Morphologie mit nanoskaligen Poren sowie eines Netzwerkes der Mg-verarmten S-Phase 

(41). An kathodisch wirksamen Phasen können, wie in Abbildung 9 dargestellt, die Reduktion 

von Wasserstoffionen und die Bildung von OH--Ionen erfolgen. Da die natürliche Passivschicht 

in basischer Umgebung nicht beständig ist, wird dadurch die Korrosion des Al-MK in unmittel-

barer Nähe der edleren Ausscheidungen gefördert (Phase II in Abbildung 9) (42). Im weiteren 

Verlauf nimmt die Porengröße mit fortschreitender Mg-Auflösung bis zum Erreichen eines 

stabilen Zustands zu. Danach ist keine weitere Änderung der Morphologie mehr feststellbar, 

jedoch dehnt sich das Netzwerk der Mg-verarmten S-Phase weiter aus (41). Die Ausbreitung 
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der selektiven Mg-Auflösung wird durch die lokale Ablagerung einer etwa 2 nm dünnen Cu-

reichen Deckschicht gefördert. An den Schnittpunkten der Mg-verarmten S-Phase wurde die 

Ausbildung metallischer Cu-Nanopartikel beobachtet (41). Die Auflösung des umgebenden Al-

MK wird durch die kathodische Wirkung der Cu-bedeckten Mg-verarmten S-Phase beschleu-

nigt, so lange letztere noch leitfähig mit dem Al-MK verbunden ist (41). Sobald der Al-MK an 

der Grenzfläche zur Mg-verarmten S-Phase vollständig aufgelöst ist, enden der elektrische 

Kontakt und folglich auch die kathodische Wirkung. Die Autoren Obispo et al. beschreiben, 

dass Cu-Atome in Form von Mikrodentriden oder Kügelchen auch an kathodisch wirksamen 

Ausscheidungen sowie durch Austauschmetallisierung an beliebigen Orten an der Al-Oberflä-

che abgeschieden werden. Dort fördern die abgeschiedenen Cu-Partikel die lokale Auflösung 

der benachbarten Gebiete (43). 

Ob die Lochkorrosion nach Herauslösen der S-Phase fortschreitet (stabile Lochkorrosion) oder 

der Al-MK repassiviert (metastabile Lochkorrosion), hängt nach Zhou et al. davon ab, ob die 

S-Phase-Ausscheidungen in Oberflächennähe einzeln vorliegen oder ob sich Cluster der Aus-

scheidungen weiter in die Tiefe erstrecken (44). Durch Voranschreiten der Korrosion in die 

Tiefe entlang von S-Phase-Ausscheidungen bildet sich ab einer kritischen Lochtiefe (bzw. Tie-

fen-zu-Durchmesser-Verhältnis) offenbar ein Konzentrationselement am Lochgrund aus. Ge-

mäß Szklarska-Smialowska (39) genügt ein Korrosionsloch allein jedoch nicht für die Ausbil-

dung eines ausreichend starken Konzentrationselements. Erst durch Bedeckung des Korrosi-

onslochs mit schwer löslichen Korrosionsprodukten wird die Diffusion im Lochgrund ausrei-

chend stark erschwert, so dass eine kritische Anreicherung an Cl--Ionen sowie eine deutliche 

Absenkung des pH-Werts erfolgen kann. Dies wird in Phase III von Abbildung 9 anhand der 

Korrosion des Al-MK in der Umgebung einer kathodisch wirksamen Ausscheidung dargestellt. 

Die Gruppe um Boag und Hughes beschreibt die Ausbildung kuppelartiger Korrosionsprodukte 

über anodisch wirksamen Gebieten, umgeben von ringförmig angeordneten Korrosionspro-

dukten über den kathodisch wirksamen Gebieten. Der Korrosionsfortschritt in die Tiefe erfolgt 

in den anodisch wirksamen Gebieten jedoch unabhängig davon, ob diese von Korrosionspro-

dukten umgeben werden oder nicht (42), (45), (46). Die Autoren sehen die Ursache für stabilen 

Korrosionsfortschritt in der elektrochemischen Wechselwirkung zwischen benachbarten ano-

disch und kathodisch wirksamen Ausscheidungen (42), (45).  

Nach Ausbildung stabiler Lochkorrosion schreitet die Korrosion bevorzugt entlang der Korn-

grenzen oder korngrenzennaher Bereiche voran (Interkristalline Korrosion). Gemäß 

Guillaumin und Mankowski sind Korngrenzen als Orte erhöhter innerer Energie grundsätzlich 

korrosionsanfälliger (47). Zudem werden, insbesondere während des Warmauslagerns, ver-

stärkt anodisch wirksame Al2CuMg-Ausscheidungen an den Korngrenzen gebildet. In der un-

mittelbaren Umgebung der Al2CuMg-Ausscheidungen ist eine Cu-Verarmung zu beobachten. 
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Der Cu-verarmte Al-MK weist gemäß Guillaumin und Mankowski (47) sowie Birbilis und Buch-

heit (40) ein unedleres Korrosionspotenzial auf und wird gegenüber dem etwas edleren Cu-

reicheren Korninneren bevorzugt anodisch aufgelöst. Den Einfluss Cu-reicher Ausscheidun-

gen und Cu-verarmter Gebiete bestätigen Zhang und Frankel am warmausgelagerten Zustand 

T8 der Legierung EN AW-2024 (48). Im Gegensatz zur stark ausgeprägten interkristallinen 

Korrosion des kaltausgelagerten Zustands T3 ist im Zustand T8 eine selektive Auflösung Cu-

verarmter Bereiche im Korninneren zu beobachten. Für beide Wärmebehandlungszustände 

ergibt sich eine ähnlich große Korrosionstiefe (48). Die Autoren Luo et al. (49) sehen die Ur-

sache für die ausgeprägte interkristalline Korrosion im kaltumgeformten und kaltausgelagerten 

Zustand T3 nicht nur in der Bildung von Ausscheidungen und Verarmungszonen, sondern vor 

allem in der nach Kaltumformung erhöhten inneren Energie (erhöhten Versetzungsdichte) ei-

niger für die plastische Verformung günstig orientierter Körner. Demnach korrodierte von zwei 

benachbarten Körnern stets nur dasjenige Korn mit der höheren gespeicherten Verformungs-

energie in Korngrenzennähe (49). 

Es ist zu beachten, dass die Korrosionstiefe bei kalt umgeformten Werkstoffen sehr wesentlich 

von der Anisotropie des Werkstoffgefüges abhängt. Erfolgt der Korrosionsangriff senkrecht zur 

Vorzugsrichtung des Gefüges (z.B. Walzrichtung des Bleches), breitet sich die Korrosion im 

Werkstoff bevorzugt parallel zur Oberfläche aus (Schichtkorrosion). Entlang der Vorzugsrich-

tung des Gefüges schreitet die Korrosion dagegen wesentlich schneller in die Tiefe voran (50). 

Daraus folgt eine erhebliche Reduzierung des tragenden Restquerschnitts innnerhalb einer 

relativ kurzen Expositionszeit. Die interkristalline Korrosion ist hinsichtlich des Einsatzes von 

Al-Cu-Mg-Legierungen für sicherheitsrelevante Strukturbauteile als besonders kritisch zu be-

werten, da sie den tragenden Restquerschnitt besonders stark reduzieren kann und das Kor-

rosionsausmaß von außen nicht erkennbar ist. So stellten die Autoren Luo et al. fest, dass sich 

die interkristalline Korrosion tief in die Legierung EN AW-2024 T3 ausbreiten kann, ohne dass 

an der Oberfläche ausgeprägte Lochkorrosion erkennbar ist (49). Aufgrund dessen ist der Ein-

satz von Al-Cu-Mg-Legierungen in chloridhaltigen Medien, aber auch in aggressiver Industrie-

luft ohne Maßnahmen des aktiven oder passiven Korrosionsschutzes, nur eingeschränkt mög-

lich. 
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Abbildung 9: Modellvorstellung zur Entstehung stabiler Lochkorrosion an der Legierung EN 

AW-2024 T3 aus (42) 

 

Anwendungen und Einschränkungen 

Zusammenfassend lässt sich feststellen, dass aushärtbare Al-Cu-Mg-Legierungen vor allem 

aufgrund ihrer hohen spezifischen mechanischen Raumtemperaturfestigkeit Anwendung im 

Leichtbau finden. Übliche Legierungen mit 3–6 Gew.-% Cu und Zusätzen von Mg, Mn und Si 

werden vor allem für Walz-, Schmiede-, Press- und Ziehprodukte im Flugzeugbau verwendet 

(36). Konkrete Anwendungen umfassen laut (36): Bleche und Platten für die Flügelunterseite 

(EN AW-2024 T351), Bleche und Platten für die Rumpfbeplankung (AA2524 T3/T351) sowie 

stranggepresste Versteifungsrippen für Flügel (AA2026 T3511).  

Der Einsatz dieser Werkstoffe wird vor allem durch die geringe tribologische Beständigkeit und 

die Anfälligkeit gegenüber IKK insbesondere in Cl--haltigen Medien (z.B. in maritimer Umge-

bung) beschränkt. Mithilfe oberflächentechnischer Verfahren zur Erzeugung mediendichter, 

chemisch beständiger, artfremder und abriebfester Schutzschichten sind diese Einschränkun-

gen überwindbar und neue Anwendungsfelder für Al-Cu-Legierungen erschließbar. 
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2.2 Anodische Oxidation 

2.2.1 Grundlagen und Einfluss der Prozessparameter auf die Schichteigenschaften 

Motivation für die Anwendung der anodischen Oxidation 

Wie bereits in Kapitel 2.1.1 beschrieben, bildet Aluminium unter atmosphärischen Bedingun-

gen spontan eine dichte Al2O3-Passivschicht aus, die den Grundwerkstoff beispielsweise an 

Luft vor weiterer Korrosion schützt. Insbesondere für den Korrosionsschutz hochfester Al-Le-

gierungen in aggressiven Atmosphären (z.B. in maritimer Umgebung oder in Industriegebie-

ten) ist diese jedoch nicht ausreichend. Hierfür sind defektfreie Oxidschichten mit erhöhter 

Schichtdicke erforderlich. Darüber hinaus reicht die Dicke natürlicher Passivschichten nicht 

aus, um Al-Legierungen unter tribologischer Beanspruchung vor abrasivem oder adhäsivem 

Verschleiß zu schützen. Hierfür bedarf es oxidkeramischer Schichten, die selbst über eine 

ausreichende Stützwirkung und einen ausreichenden Verschleißvorrat, also über eine ausrei-

chend hohe Schichtdicke, verfügen. Auch für die Erzeugung einer elektrisch isolierenden 

Oberfläche mit ausreichend hoher Durchschlagfestigkeit sind natürliche Passivschichten auf-

grund ihrer geringen Schichtdicke nicht geeignet.  

Oxidkeramische Oberflächen können zunächst durch Beschichtungsverfahren, wie der Gas-

phasenabscheidung (PVD/CVD) oder dem thermischen Spritzen, hergestellt werden. Die Ab-

scheidung aus der Gasphase eignet sich zur Herstellung dichter Al2O3-Schichten hoher Rein-

heit, jedoch erfolgen diese Beschichtungsverfahren unter Vakuum in einem Rezipienten. Dar-

aus folgt ein hoher anlagentechnischer Aufwand. Weiterhin sind in der Regel erhöhte Tempe-

raturen (insbesondere bei CVD) und infolge der geringen Abscheiderate lange Prozesszeiten 

für die Herstellung dicker keramischer Schichten mit ausreichender Stützwirkung erforderlich. 

PVD-Verfahren setzen darüber hinaus eine extrem hohe Oberflächenreinheit voraus. Bereits 

mikroskalige, an der Oberfläche adsorbierte Verunreinigungen (z.B. Staubpartikel), führen zur 

Ausbildung von Schichtdefekten, die sich mit steigender Schichtdicke weiter ausdehnen und 

lokal Angriffspunkte für die Korrosion bieten. Das thermische Spritzen eignet sich demgegen-

über deutlich besser für die Herstellung dicker, harter und abrasionsbeständiger keramischer 

Schichten bei gleichzeitig kurzer Beschichtungsdauer. Insbesondere durch atmosphärisches 

Plasmaspritzen hergestellte oxidkeramische Schichten besitzen jedoch prozessbedingt eine 

hohe Porosität und weisen infolge thermischer Eigenspannungen eine Mikrorissigkeit auf. 

Folglich eignen sich diese Schichten nicht, um den Zutritt korrosiver Medien zum Substrat zu 

verhindern und auch der Widerstand gegenüber Abrasion sowie insbesondere gegenüber 

Oberflächenzerrüttung wird durch die Rissigkeit und Porosität eingeschränkt.  

In Anbetracht der verfahrensspezifischen Nachteile der Konkurrenzverfahren beschränkt sich 

diese Arbeit auf den Einsatz elektrolytischer Verfahren zur Herstellung dicker, oxidischer 
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Schutzschichten, den Verfahren der sogenannten anodischen Oxidation. Diese Verfahren ar-

beiten unter atmosphärischen Bedingungen, sind gut skalierbar und automatisierbar und fin-

den deshalb verbreitet Anwendung für die industrielle Oberflächenveredelung von Al und sei-

nen Legierungen.  

 

Allgemeiner Verfahrensablauf und gerätetechnischer Aufbau 

Die Herstellung gleichmäßiger und qualitativ hochwertiger Anodisierschichten setzt zunächst 

eine geeignete Vorbehandlung des Substrats zur Entfernung von Verunreinigungen (z.B. Fer-

tigungshilfsmittel, Späne) und Deckschichten (insbesondere Oxidschichten) voraus. Eine kon-

ventionelle Vorbehandlung umfasst folgende Arbeitsschritte: 

- mechanische Vorbehandlung zur Entfernung grober Oxidschichten oder zur Einstellung 

einer gewünschten Oberflächentopografie (z.B. Strahlen, Schleifen, Polieren, Strukturie-

ren), 

- chemische Vorbehandlung zur Entfernung von Ölen und Fetten (z.B. Emulgieren und Dis-

pergieren mithilfe von Tensiden, Verseifung von Fetten in alkalischen Lösungen), 

- chemische Vorbehandlung zur Entfernung von Oxidschichten (z.B. Beizen in alkalischer 

Lösung, ggf. unter Verwendung von Inhibitoren), 

- ggf. chem. Vorbehandlung zur Beseitigung von an der Oberfläche während des Beizens 

angereicherten Legierungselementen und deren Oxiden (z.B. Entfernen von Cu-Anreiche-

rungen durch Beizen in salpetersaurer Lösung) und 

- ggf. chemisches oder elektrolytisches Polieren. 

Insbesondere die chemischen und elektrochemischen Vorbehandlungsschritte sind wirtschaft-

lich in industrielle Anodisieranlagen integrierbar. Um eine Verunreinigung nachfolgender Bä-

der durch Ausschleppung zu vermeiden, erfolgt zwischen den chemischen und elektrochemi-

schen Vorbehandlungsschritten ein ausreichendes Spülen.  

Die anodische Oxidation erfolgt in einem geeigneten Elektrolyten unter anodischer Polarisation 

des Substrates gegenüber kathodisch polarisierten Elektroden. Dabei sind folgende Pro-

zessparameter von besonderer Bedeutung für die anodische Oxidation: 

- Elektrolytzusammensetzung, 

- Elektrolyttemperatur, 

- Betrag und zeitlicher Verlauf des Stromes, bzw. der Spannung, 

- Badkonvektion und 

- Anodisierdauer. 
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Die Betreibung des Prozesses über einen längeren Zeitraum erfordert folglich die regelmäßige 

Überwachung der Elektrolytzusammensetzung sowie Maßnahmen zum Erhalt der Badqualität. 

Je nachdem, ob der Prozess strom- oder spannungsgeführt betrieben wird, findet eine Strom- 

oder Spannungsquelle Anwendung, die in der Lage sein muss, den gewünschten zeitlichen 

Verlauf der elektrischen Kenngrößen einzustellen. Zur Homogenisierung der Stromdichtever-

teilung über komplex geformte Oberflächen kann es erforderlich sein, Hilfselektroden (Katho-

den) und/oder Blenden einzusetzen. Die Erhaltung der gewünschten Elektrolyttemperatur er-

fordert (insbesondere für Elektrolyttemperaturen unterhalb der Umgebungstemperatur) in der 

Regel eine kontinuierliche Elektrolytkühlung, da während des Anodisierprozesses Wärme ent-

steht (Joulesche Wärme infolge des Ladungsträgerdurchtritts durch die Oxidschicht sowie Re-

aktionswärme der exothermen Oxidbildungsreaktion). Dies kann beispielsweise durch die Füh-

rung des Elektrolyten in einem Kühlkreislauf erfolgen (wie in Abbildung 10 dargestellt). Eine 

ausreichende Badkonvektion ist notwendig, um die Konzentrationsverteilung der in Lösung 

befindlichen Ionen sowie die Temperaturverteilung an verschiedenen Orten zu homogenisie-

ren. Bei Betreiben eines Elektrolytkreislaufes können Düsen verwendet werden, um Bauteile 

gezielt anzuströmen. Weitere Methoden zur Erhöhung der Badkonvektion sind Lufteinblasung 

sowie das Bewegen der Bauteile (oder Warenträger). 

 

Abbildung 10: Anlagentechnischer Aufbau bei der anodischen Oxidation aus (51) 

Nach dem Anodisieren schließt sich ein erneutes Spülen an, um einen korrosiven Angriff von 

Bauteil und Oxidschicht durch Elektrolytrückstände zu vermeiden. Weiterhin erfolgen optional 

das Einlagern von Farbpigmenten in poröse anodische Oxidschichten (adsorptives oder elekt-

rolytisches Färben) sowie das Verschließen der Porenkanäle (Verdichten), bspw. durch Hydra-

tation des oberflächennahen Oxids in kochendem Wasser oder Wasserdampf. 
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Die wichtigsten Modellvorstellungen hinsichtlich der Schichtbildung während der anodischen 

Oxidation werden in den nachfolgenden Abschnitten vorgestellt. Es koexistieren verschiedene 

Modellvorstellungen, wobei sich jedes Modell in besonderem Maße eignet, um bestimmte Er-

scheinungsformen bei der Schichtbildung zu beschreiben. Jedoch vermag keines der Modelle, 

alle beim Anodisieren beobachteten Phänomene zu erklären. 

 

Sperrschichtbildung nach dem Hochfeldmodell 

Das sogenannte Sperrschichtanodisieren wird bereits seit Beginn des 20. Jahrhunderts zur 

Erzeugung dichter, elektrisch isolierender Oxidschichten auf Ventilmetallen (bspw. Aluminium 

Titan, Niob, Tantal) industriell eingesetzt. Unter anodischer Polarisation in einem Elektrolyten 

bilden diese Metalle nicht elektronenleitfähige oxidische Deckschichten. Der Begriff „Ventilme-

tall“ geht auf die Stromdurchlässigkeit der Metalloxide unter entgegengesetzter Polarisation 

zurück. Im Unterschied zu einer klassischen Redoxelektrode (z.B. platiniertes Titan) findet eine 

Oxidation des Metalls statt (2.2), aber in Abgrenzung zur klassischen Mischelektrode (z.B. 

anodische Metallauflösung von Eisen unter H-Reduktion in einer sauren Lösung) wird die Kor-

rosion des Metalls durch die Sperrschicht gehemmt. Der Stromfluss erfolgt im Idealfall aus-

schließlich durch Diffusion der Mez+-Ionen in Richtung des Elektrolyten sowie durch O2--Ionen, 

die infolge der Dissoziation des Wassers gemäß Gleichung (2.3) im Elektrolyten vorliegen, in 

Richtung des Substrats. Für die anodische Oxidbildung gilt Gleichung (2.4). An der Kathode 

werden Wasserstoffionen nach Gleichung (2.5) zu molekularem Wasserstoff reduziert. 

Me  Mez+ + ze−  (2.2) 

H2O  2H+ + O2−  (2.3) 

xMez+ + yO2−  MexOy (2.4) 

2zH+ + 2ze−  zH2  (2.5) 

Die Gesamtreaktion für die anodische Oxidation von Al zeigt Gleichung (2.6). Daraus geht 

hervor, dass für die Herstellung von 1 mol Al2O3 6 mol e- umgesetzt werden. Gemäß des Fa-

radayschen Gesetzes besteht ein proportionaler Zusammenhang zwischen der Ladungs-

menge Q sowie dem Produkt aus der Anzahl der umgesetzten Elektronen (z.B. z = 6 für die 

Bildung von Al2O3) und der Stoffmenge (z.B. 1 mol) des gebildeten Oxids mit der Faraday-

konstante F als Proportionalitätsfaktor (Gleichung 2.7). Die Stoffmenge ist über die molare 

Masse M gemäß Gleichung (2.8) direkt mit der Masse des gebildeten Oxids verknüpft. Durch 

Kombination der Gleichungen (2.7) und (2.8) erhält man einen direkten Zusammenhang zwi-

schen der Masse m und der Ladungsmenge Q (2.9). Die Schichtmasse ist über die Dichte ρ 

mit dem Schichtvolumen verknüpft, wobei sich das Schichtvolumen für eine ebene Oberfläche 
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aus dem Produkt aus Schichtoberfläche A und Schichtdicke s ergibt (2.10). Daraus folgt eine 

direkte Abhängigkeit der Schichtdicke s von der Ladungsmenge Q.  

2Al + 3H2O  Al2O3 + 6H+ + 6e− (2.6) 

𝑄 = 𝑧∗𝑛∗𝐹     (2.7) 

𝑛=
𝑚

𝑀
     (2.8) 

𝑚= 
𝑄∗𝑀

𝑧∗𝐹
    (2.9) 

𝑚=𝑠∗𝐴∗𝜌     (2.10) 

𝑠=
𝑄∗𝑀

𝑧∗𝐹∗𝐴∗𝜌
    (2.11) 

Die Ladungsträgerbewegung durch dünne oxidische Sperrschichten wurde bereits 1934 durch 

Güntherschulze und Betz (52; 53) sowie 1935 durch Verwey (54) beschrieben. Diese Erkennt-

nisse bilden die Grundlage für das sogenannte Hochfeldmodell, wonach die Ionendiffusion bei 

extrem hohen Feldstärken (> 1 MV*cm-1) stattfindet. Es gilt als allgemeinhin anerkannt, dass 

der Ionenstrom exponentiell mit steigendem Potenzial zunimmt (53), (54). Den zeitabhängigen 

Verlauf des Stroms bei der potentiostatischen Sperrschichtbildung erläutert Lohrengel aus-

führlich in (55). Dafür wurde zunächst die Passivierung des Aluminiums bei geringem Potenzial 

und anschließend die Verstärkung des Passivfilms bei erhöhtem Potenzial durchgeführt. Ein 

typischer Verlauf für die anodische Verstärkung einer 10,9 nm dicken Passivschicht bei einem 

Potenzial von 6 V ist in Abbildung 11 (auf Seite 27) dargestellt. Bereich A kennzeichnet zu-

nächst die Verzögerung bis zum Erreichen der Sollspannung infolge des kapazitiven Ladens 

der Doppelschicht an der Oxidoberfläche. Nach Erreichen der Sollspannung nimmt der Lade-

strom im Bereich B rapide ab (unterbrochene Linie b). Der Bereich C kennzeichnet nach (55) 

die Relaxation der infolge der hohen Feldstärke ausgerichteten Dipole im Oxid. Im Bereich D 

erfolgt die Bildung mobiler Ladungsträger. Diese bilden die Grundlage für das Wachstum des 

Oxids. Die Anzahl der Ladungsträger (Al3+, O2-) steigt mit zunehmender elektrischer Feldstärke 

und nimmt bei konstantem Potenzial nach einiger Zeit eine finale Konzentration an (Stromma-

ximum am Übergang zwischen den Bereichen D und E). An diesem Punkt beginnt gemäß (55) 

das Wachstum des Oxids. Der Durchtrittswiderstand der elektrisch isolierenden Sperrschicht 

steigt mit zunehmender Dicke und der Ladungsträgerdurchtritt wird zunehmend erschwert. 

Folglich nehmen der elektrische Strom sowie das Wachstum der Sperrschicht ab. Der elektri-

sche Strom sinkt auf einen sehr geringen Wert, kommt jedoch nicht völlig zum Erliegen. Dies 

ist gemäß (55) vermutlich auf die geringfügige Korrosion der Sperrschicht im Elektrolyten zu-
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rückzuführen. Im Bereich F stellt sich ein Gleichgewicht zwischen Korrosion und Schicht-

wachstum ein, so dass die Schichtdicke konstant bleibt und der Ladungsträgerdurchsatz durch 

die Sperrschicht dem Korrosionsstrom an der Schichtoberfläche entspricht (55).  

Bei der industriellen Herstellung von Sperrschichten und selbst unter Verwendung konventio-

neller Labortechnik sind die Bereiche A bis D in der Regel kaum feststellbar, da sie bereits 

nach sehr kurzer Zeit abgeschlossen sind. Weiterhin wird die natürliche Passivschicht in der 

Regel vor der anodischen Oxidation durch Beizen entfernt, so dass die Schichtbildung unmit-

telbar nach dem Laden der Doppelschichtkapazität erfolgen kann und die Bereiche C und D 

theoretisch entfallen. Wegen des Fehlens einer Passivschicht entstehen bei konstantem Po-

tenzial zu Beginn der anodischen Oxidation extrem hohe Ströme. Regelungstechnisch wird 

dem durch die Strombegrenzung der Spannungsquelle sowie ggf. durch eine Spannungs-

rampe zu Beginn entgegengewirkt. In der Praxis sind daher häufig lediglich das Erreichen der 

Strombegrenzung sowie der Stromabfall im Bereich E sowie der Übergang zum Bereich F zu 

beobachten. 

 

Abbildung 11: Typischer Stromverlauf während verschiedener Phasen der Sperrschichtbil-

dung aus (55) 

 

Wachstum poröser anodischer Oxidschichten infolge Schichtauflösung 

Bereits im Jahr 1857 beschrieb Buff die Polarisation von Al in verdünnter Schwefelsäure ge-

genüber Platin. Er wies unter anderem die Sauerstoffentwicklung am Al sowie die Wasser-

stoffentwicklung am Pt nach und beschrieb die Entstehung einer elektrisch isolierenden 

Schicht, deren Dicke mit der Zeit zunimmt (56). Letztere Beobachtung widerspricht dem Sperr-

schichtanodisieren, da das Dickenwachstum offenbar nicht zum Erliegen kam. In den 1920er 
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Jahren wurde das Schwefelsäureanodisieren erneut aufgegriffen und für industrielle Anwen-

dungen patentiert (57). Etwa zur gleichen Zeit entstanden zudem Patente zur anodischen Oxi-

dation in Oxalsäure und in Chromsäure (58) sowie über Nachbehandlungsprozesse zum Ver-

dichten und Färben der anodischen Oxidschichten. Bereits diese Erkenntnisse ließen auf die 

Bildung poröser Schichten schließen, jedoch gelang der endgültige Nachweis der Schichtpo-

rosität erst mithilfe der Elektronenmikroskopie in den 1950er Jahren durch Keller et al. (59). 

Demnach bestehen poröse anodische Oxidschichten aus einer dichten inneren Sperrschicht 

und einer porösen äußeren Schicht (Abbildung 12a) auf Seite 30). Darüber hinaus entwickel-

ten Keller et al. ein Modell zur Porenentstehung, wonach sich zunächst eine Sperrschicht bil-

det, wie bereits im vorherigen Abschnitt beschrieben (59). Dies ist bei potentiostatischer Pro-

zessführung analog zu Phase E in Abbildung 11 zunächst mit einer deutlichen Abnahme des 

Stromflusses verbunden (Phase I in Abbildung 12 b)). Die Dicke der Sperrschicht nimmt in 

Übereinstimmung mit dem Hochfeldmodell mit steigender Spannung zu. Im Unterschied zum 

Sperrschichtanodisieren erfolgt die Bildung poröser anodischer Oxidschichten überwiegend in 

sauren Elektrolyten, die eine schwache Löslichkeit für das anodische Oxid aufweisen. Als Ur-

sache für die Porenbildung identifizierten O’Sullivan und Wood Orte erhöhter Sperrschichtdi-

cke mit Durchmessern von weniger als einem Nanometer, die sich zu zusammenhängenden 

Gebieten vereinigen und so lokal zur Entstehung von Bereichen geringerer Schichtdicke füh-

ren (60). Auch infolge der Oberflächenrauheit können sich lokal unterschiedliche Schichtdi-

cken ausbilden. In beiden Fällen erfolgt die Konzentration des Stromflusses an dünneren 

Schichtbereichen (60). Insbesondere bei kommerziellen Al-Werkstoffen können Legierungs-

elemente und Verunreinigung die Entstehung von Fehlstellen in der Sperrschicht begünstigen, 

an welchen eine Konzentration des Stromflusses erfolgt.  

In Abbildung 12b) ist das Stadium der Porenbildung (Phase II) durch einen deutlichen Anstieg 

des Stromflusses gekennzeichnet. Gemäß Keller et al. führt die Konzentration des Stromflus-

ses zu einer lokalen Erwärmung nach dem ersten Jouleschen Gesetz. Mason (61) und Li (62) 

bestätigen insbesondere für hohe anodische Stromdichten die Entwicklung hoher Temperatu-

ren am Porengrund, wenn die Badkonvektion nicht ausreicht, um die Wärme ausreichend 

schnell abzutransportieren. Infolge der Erwärmung steigt die Löslichkeit des Oxids und es er-

folgt lokal eine verstärkte chemische Auflösung. Dies führt zu einer weiteren Lokalisierung des 

Stroms und hat schließlich die Bildung hemisphärischer Poren zur Folge (59), (61), (62). In 

Übereinstimmung mit dieser Theorie wird in der industriellen Praxis für sehr hohe lokale Strom-

dichten und nicht ausreichender Badkonvektion die lokale Schädigung der Oxidschicht infolge 

starker Lokalisierung des Stromflusses beobachtet. Dieses Phänomen wird als „Brand“ be-

zeichnet. Hunter und Fowle stellten fasst, dass die theoretisch zur Kompensation des Dicken-

wachstums erforderliche Auflösungsrate der Sperrschicht um den Faktor 4.000 größer ist als 

die Auflösungsrate des Oxids in 15 Vol.-% H2SO4 bei 21 °C für eine anodische Stromdichte 
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von 1,29 A/dm² (63). Eine derart hohe chemische Auflösung wird für 15 Vol.-% H2SO4 nicht 

unterhalb des Siedepunkts erreicht. Daraus schlossen die Autoren, dass am Porengrund eine 

wesentlich erhöhte H2SO4-Konzentration von 51 Vol.-% und eine Temperatur von 124 °C (Sie-

detemperatur) vorliegen müssen.  

Derart starke Erhöhungen von Temperatur und H2SO4-Konzentration am Porengrund halten 

zahlreiche Autoren für unwahrscheinlich. Unter Berücksichtigung der Joulschen Wärme sowie 

der Wärmeentwicklung infolge der exothermen Oxidbildung berechneten Nagayama und 

Tamura lediglich eine Temperaturerhöhung am Porengrund von maximal 0,06 °C (64). Damit 

stützen sie die Theorie der feldgestützten Oxidauflösung, die zuerst von Hoar vorgeschlagen 

wurde, um die beschleunigte Oxidauflösung am Porengrund zu erklären (65). Demnach dif-

fundieren Al3+-Ionen infolge der hohen elektrischen Feldstärke durch die Sperrschicht (siehe 

Hochfeldmodell) und werden in den Elektrolyten freigegeben, ohne an der Schichtbildung teil-

zunehmen (65). Diese Theorie wird ebenfalls von O’Sullivan und Wood vertreten, da die ioni-

schen Bindungen zwischen Al und O in Al2O3 durch ein starkes elektrisches Feld gedehnt und 

möglicherweise aufgebrochen werden, so dass die freien Al3+-Ionen beschleunigt im Elektro-

lyten in Lösung gehen (60). Sowohl das Modell der chemischen Rücklösung als auch das 

Modell der feldgestützten Rücklösung gehen davon aus, dass die Porenbildung allein eine 

Folge der Oxidauflösung ist.  

Benachbarte Poren behindern sich gegenseitig in ihrer Ausbreitung, wobei sehr kleine Poren-

zellen von benachbarten Zellen aufgezehrt werden können. Gemäß Ling und Li ist die Redu-

zierung der Porenanzahl mit einer geringfügigen Abnahme des Stromflusses verbunden 

(Phase III in Abbildung 12b)). Es entstehen hexagonale Porenzellen in dichtest gepackter An-

ordnung, wobei die Zellengröße mit steigender Prozessspannung zunimmt (59). Nach diesem 

Zeitpunkt besteht das Substrat-Schicht-Interface aus regelmäßig angeordneten hemisphäri-

schen Vertiefungen. Wird die anodische Oxidschicht ohne Angriff des Al-Substrates bspw. 

durch Beizen in Chrom-Schwefelsäure entfernt, liegen diese Vertiefungen an der Oberfläche 

vor. Bei erneutem potentiostatischen Anodisieren mit gleichem Potenzial erfolgt die Porenbil-

dung am Grund der hemisphärischen Vertiefungen, so dass das konkurrierende Porenwachs-

tum in Phase III von Abbildung 12b) entfällt und über die gesamte Dicke der porösen Schicht 

eine Porosität hoher Ordnung vorliegt (zweistufiges Anodisieren). Das weitere 

Schichtwachstum erfolgt durch die Auflösung des Oxids am Interface zwischen Schicht und 

Elektrolyt sowie die Oxidbildung am Interface zwischen Metall und Oxid in Richtung des Sub-

strats, wobei Schichtbildung und Oxidauflösung in einem dynamischen Gleichgewicht stehen. 

Das quasistationäre Porenwachstum ist in Abbildung 12b) durch einen konstanten Stromfluss 

gekennzeichnet (Phase IV). 
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Abbildung 12: a) Schematischer Aufbau einer porösen anodischen Oxidschicht aus (66) und 

b) schematischer Verlauf der Stromdichte über der Prozesszeit bei der anodischen Oxidation 

mit konstantem Potenzial aus (67) 

 

Wachstum poröser anodischer Oxidschichten durch plastisches Fließen des Oxids 

Bei der Bildung poröser anodischer Schichten wird infolge des starken elektrischen Feldes 

neben der Diffusion von O2--Ionen auch die Diffusion von diffusionsfähigen Säureanionen aus 

dem Elektrolyten in die Oxidschicht beobachtet. Aufgrund der geringeren Diffusionsrate im 

Vergleich zu den O2--Ionen erreichen die Säureanionen nie das Substrat-Schicht-Interface (68; 

69; 70). Nach dem Modell der chemischen oder feldinduzierten Schichtauflösung muss die 

Schichtauflösung schneller voranschreiten als die vergleichsweise langsame Einwärtsdiffusion 

der Säureanionen, damit die Sperrschichtdicke konstant bleibt. Die an der Oberfläche adsor-

bierten Säureanionen würden folglich sofort infolge der Schichtauflösung entfernt (68; 69; 70). 

Tatsächlich ist aber auch am Porengrund die Ausbildung zweigeteilter Schichten zu beobach-

ten, die im Inneren aus reinem Al2O3 bestehen und im Schichtäußeren eine Anreicherung der 

Säureanionen aufweisen. Ein solcher Konzentrationsverlauf entsteht diffusionsbedingt genau 

dann, wenn keine oder nur eine vernachlässigbar geringe Schichtauflösung am Porengrund 

auftritt (68; 69; 70). 

Garcia-Vergara et al. vertreten deshalb die Modellvorstellung, wonach das Oxid unter hoher 

mechanischer Spannung vom Porengrund in die umgebenden Porenwände fließt. Die Theorie 

basiert auf der Volumenzunahme des Oxids gegenüber dem umgewandelten Al-Substrat und 

den daraus resultierenden Druckeigenspannungen im Porengrund (68; 69; 70). Tatsächlich 

wies Wüthrich anhand der Verformung einseitig anodisierter Folien Druckeigenspannungen in 

Höhe von mehr als 400 MPa in anodischen Oxidschichten nach (71). Jessenky et al. zeigten 

für Oxal- und Schwefelsäureelektrolyte, dass die Volumenzunahme des Oxids gegenüber dem 

b) a) 
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umgewandelten Al-Substrat mit steigender Prozessspannung weiter zunimmt (72). Die stei-

genden Druckeigenspannungen in der Schicht verursachen steigende Zugeigenspannungen 

im Substrat nahe des Substrat-Schicht-Interfaces (72). Nach Ansicht von Jessensky et al. be-

einflussen die abstoßenden Kräfte zwischen benachbarten Poren wesentlich die Strukturbil-

dung der anodischen Schichten (72). 

Für die anodische Oxidation in einem schwefelsauren Elektrolyten berechneten Garcia-

Vergara et al. eine Volumenzunahme des Oxids gegenüber dem Volumen des umgewandelten 

Aluminiums um den Faktor 1,35, wobei ein Beitrag von 1,14 auf den Einbau S-haltiger Anionen 

zurückzuführen ist (70). Die Volumenzunahme des Oxids variiert, wenn andere Anionen im 

Elektrolyten vorliegen. Für das Anodisieren in 0,4 mol/l Phosphorsäure nimmt das Oxidvolu-

men bspw. um den Faktor 1,42 gegenüber dem Volumen des umgewandelten Aluminiums zu 

(69). Da eine verstärkte Volumenzunahme des Oxids infolge des Einbaus andersartiger Anio-

nen die Druckeigenspannungen im Oxid ebenso erhöht, wie die Steigerung der Prozessspan-

nung, sollten beide Parameter nach der Theorie des plastischen Fließens auch die Struktur-

bildung des Oxids in ähnlicher Weise beeinflussen. Tatsächlich beobachteten bereits Keller et 

al., dass im gleichen Elektrolyten die Größe der Porenzelle linear mit zunehmender Spannung 

zeigt und sich zudem bei gleicher Spannung eine deutlich höhere Porengröße für 4 Vol.-% 

H3PO4 im Vergleich zu 15 Vol.-% H2SO4 einstellt (59).  

Es ist bekannt, dass hexagonale Porenstrukturen mit hohem Ordnungsgrad (d.h. jede Poren-

zelle ist von genau 6 benachbarten Porenzellen mit identischen Abmessungen umgeben) nur 

in einem begrenzten Prozessfenster gebildet werden. Dabei zeigte sich, dass ein hoher Grad 

an Selbstorganisation für Elektrolyte unterschiedlicher Zusammensetzung (insbesondere mit 

unterschiedlichen Anionen) bei unterschiedlichen Prozessspannungen auftritt. Dieses Phäno-

men ist mit den Theorien der Porenbildung infolge chemischer und/oder feldinduzierter 

Schichtauflösung nur unzureichend erklärbar. Unter den Annahmen, dass das Porenwachs-

tum auf plastisches Fließen des Oxids zurückzuführen ist und die infolge der Volumenzu-

nahme im Oxid vorliegenden Druckeigenspannungen die Strukturbildung bestimmen, er-

scheint diese Beobachtung jedoch plausibel. Schließlich beeinflussen, wie bereits beschrie-

ben, sowohl die Prozessspannung als auch die Art der eingebauten Anionen die Volumenzu-

nahme des Oxids und somit die Höhe der Eigenspannungen in der Oxidschicht. Gemäß Jes-

sensky et al. sind abstoßende Kräfte in ausreichender Höhe für die selbstorganisierte Poren-

bildung erforderlich (72). Zu große Druckeigenspannungen in der Schicht haben möglicher-

weise ein konkurrierendes Porenwachstum benachbarter Poren zur Folge, wobei größere Po-

ren mit einem großen Spannungsfeld kleinere Poren verdrängen. Dies könnte die Ausbildung 

einer geordneten Porenstruktur stören. In Übereinstimmung mit diesen Überlegungen beo-

bachteten Jessensky et al. die Ausbildung hexagonaler Porenstrukturen mit einem hohem 



32 
 

Ordnungsgrad ausschließlich für moderate Prozessspannungen, also moderate Druckeigen-

spannungen in der Oxidschicht (gemessen wurden moderate Zugeigenspannungen im Sub-

strat) (72). Das Modell des plastischen Fließens des Oxids ist in der Lage, die Ausbildung von 

Eigenspannungen und die selbstorganisierte Porenbildung zumindest qualitativ zu erklären. 

An dieser Stelle sei auf die Existenz weiterer Modelle zur Beschreibung der Selbstorganisa-

tion, wie beispielsweise der Ausbildung von Konvektionszellen, verwiesen (73). 

Zum Nachweis des plastischen Fließens des Oxids während des stabilen Porenwachstums 

(Phase IV in Abbildung 12) wurden verschiedene Tracer-Studien durch die Autoren Garcia-

Vergara et al. durchgeführt. Dafür wurde mittels Magnetron-Sputtern eine dünne W-Schicht 

etwa in der Mitte einer Al-Schicht auf Al-Substrat abgeschieden. Zu Beginn der anodischen 

Oxidation erfolgte die Initiierung des Porenwachstums zunächst innerhalb der äußeren Hälfte 

der Al-Schicht. Nach vollständiger Umwandlung der äußeren Al-Schicht wird WO3 infolge der 

Oxidation des W gebildet und in die Schicht eingebaut. Aufgrund der hohen Atommasse des 

W erscheint das W-reiche Oxid als dunkler Streifen in transmissionselektronenmikroskopi-

schen Aufnahmen (siehe Markierung in Abbildung 13a) auf Seite 33). Gemäß dem Hochfeld-

modell müssen die W-reichen Ionen unter der Wirkung des starken elektrischen Feldes am 

Porengrund schneller in Richtung des Elektrolyten migrieren als in den Bereichen der Poren-

wände. Weiterhin müssen die W-reichen Ionen nach dem Modell der feldgestützten Oxidauf-

lösung im Elektrolyten gelöst werden, sobald sie die Grenzfläche zwischen Oxid und Elektrolyt 

erreichen. Tatsächlich zeigen die Abbildung 13a) und b), dass die W-reichen Ionen sich in den 

Porenwänden schneller vom Substrat entfernen als am Porengrund. Dieses Verhalten ist mit 

Hilfe des Modells des plastischen Fließens des Oxids vom Porengrund in die Porenwände 

erklärbar. Demnach werden die W-reichen Ionen vom Porengrund zunehmend durch neu ge-

bildetes Al2O3 in die Porenwände verdrängt. In Abbildung 13c) wurden schließlich alle W-rei-

chen Ionen in die Porenwände eingebaut, so dass nicht länger eine W-reiche Schicht am Po-

rengrund vorliegt. Diese Erkenntnisse bilden eine wichtige Grundlage für die Betrachtung des 

Einbaus von am Substrat-Schicht-Interface angereicherten Legierungselementen in die 

Schicht in Kapitel 2.2.2. 
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Abbildung 13: TEM-Aufnahmen an gesputterten Al-Schichten mit einer W-Zwischenlage nach 

anodischer Oxidation bei 0,5 A/dm² in 0,4 mol/l Phosphorsäure für a) 180 s, b) 240 s und c) 

350 s 

 

Chemische Rücklösung des Oxids an den Porenwänden 

Wie bereits ausführlich beschrieben, konzentriert sich das elektrische Feld wegen des hohen 

elektrischen Widerstands des Al2O3 auf den Bereich der dünnsten Oxidschicht am Poren-

grund. Es kann davon ausgegangen werden, dass die Wirkung des elektrischen Feldes inner-

halb der Porenwände in einigem Abstand zum Substrat vernachlässigbar klein ist. Die Oxid-

auflösung an den Porenwänden (im Folgenden als „Rücklösung“ bezeichnet) erfolgt demzu-

folge in sauren Elektrolyten überwiegend durch eine chemische Reaktion gemäß Gleichung 

2.12: 

Al2O3 + 6H+ → 2Al3+ + 3H2O  (2.12) 

Die chemische Rücklösung schreitet etwa linear mit der Expositionsdauer im Elektrolyten vo-

ran und hat eine Vergrößerung des Porendurchmessers zur Folge. Das Schichtäußere wurde 

früher im Anodisierprozess gebildet und ist folglich länger dem chemischen Angriff des Elekt-

rolyten ausgesetzt als das Schichtinnere. Unter der Annahme einer linearen Zunahme der 

Schichtdicke nimmt der Porendurchmesser etwa linear mit zunehmender Entfernung vom Sub-

strat zu. Anstelle zylindrischer Porenkanäle sind folglich vor allem in Elektrolyten mit ver-

gleichsweise hoher Schichtrücklösung (z.B. schwelsaure Elektrolyte bei 20 °C) Porenkanäle 

mit ausgeprägter Konizität zu beobachten. Daraus folgt für die Prüfung eines repräsentativen 

Schichtvolumens, das eine Vielzahl von Poren und Porenwänden umfasst, die Abnahme der 

Schichthärte mit zunehmendem Abstand vom Substrat-Schicht-Interface. Zudem wird die ma-

ximal erreichbare Schichtdicke durch die chemische Rücklösung begrenzt. Sobald die Poren-

wände im Schichtäußeren vollständig aufgelöst sind, stellt sich ein dynamisches Gleichgewicht 

a) b) c) 
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aus Schichtbildung und Schichtrücklösung ein. Im weiteren Prozessverlauf wird lediglich das 

Substrat aufgelöst, ohne Zunahme der Schichtmasse und Schichtdicke. 

Mit den Zielen der erhöhten Wirtschaftlichkeit und verbesserten Schichteigenschaften (erhöhte 

Schichtdicke und -härte) werden verschiedene Maßnahmen getroffen, um die Schichtbildungs-

rate gegenüber der Schichtrücklösung zu erhöhen. Zunächst korreliert die Schichtbildungsrate 

direkt mit der Höhe des Ladungsträgerumsatzes pro Fläche und Zeit, also mit der anodischen 

Stromdichte. Die Erhöhung der anodischen Stromdichte ist nur durch eine Steigerung der Pro-

zessspannung realisierbar und folglich mit einem erhöhten Energieaufwand verbunden. Auf-

grund der Entstehung von Schichtfehlern („Brand“) insbesondere in Bereichen hoher Feldlini-

enkonzentration (z.B. Ecken und Kanten komplex geformter Bauteile) bei unzureichender Bad-

konvektion ist die Höhe der anodischen Stromdichte zudem limitiert. Die chemische Rücklö-

sung wird insbesondere für schwefelsaure Elektrolyte besonders effizient durch Absenkung 

der Elektrolyttemperatur reduziert. Auf diese Weise erhält man anodische Oxidschichten mit 

vergleichsweise geringer Porosität, hoher maximaler Schichtdicke und einem geringen Härte-

gradienten über der Schichtdicke. Die anodische Oxidation in schwefelsauren Elektrolyten bei 

Elektrolyttemperaturen unter 5 °C wird deshalb auch als „Hartanodisieren“ bezeichnet.  

Wie bereits beschrieben, wird die Temperatur am Porengrund infolge der Prozesswärme 

(Joulesche Wärme und Reaktionswärme der Oxidbildung) nicht signifikant erhöht (64). Es ist 

folglich davon auszugehen, dass dort eine ähnliche Temperatur vorliegt wie im restlichen 

Elektrolytbad. Nach der Modellvorstellung von Keller et al. beeinflusst die chemische Rücklö-

sung am Porengrund wesentlich die Dicke der Sperrschicht (59). Die Reduzierung der 

Elektrolyttemperatur hat infolge der verringerten Rücklosungsrate demnach eine erhöhte 

Sperrschichtdicke und somit einen größeren Durchtrittswiderstand zur Folge. Tatsächlich wird 

beim Hartanodisieren gegenüber dem konventionellen Anodisieren bei bspw. 20 °C eine hö-

here Prozessspannung für die Aufrechterhaltung einer vorgegebenen anodischen Stromdichte 

benötigt. Zudem steigt die Prozessspannung bei stromgeregelter Prozessführung üblicher-

weise während des Stadiums des stabilen Porenwachstums (Phase IV in Abbildung 12b) auf 

Seite 30) signifikant an. Dies ist möglicherweise auf die erschwerte Ionendiffusion innerhalb 

der schmalen, nicht signifikant aufgeweiteten Porenkanäle bei zunehmender Schichtdicke zu-

rückzuführen. Daraus folgt die Erhöhung des Energieverbrauchs während des Anodisierens 

und mit zunehmender Prozessspannung steigt die Gefahr des „Brands“. Zudem entstehen 

erhebliche Energiekosten durch die notwendige Kühlung des Elektrolyten.  

Eine Möglichkeit zur Verringerung der Schichtrücklösung in schwefelsauren Elektrolyten bspw. 

bei einer Badtemperatur von 20 °C ist die Zugabe von organischen Additiven, wie z.B Oxal-

säure, Glycolsäure oder Glycerin. Die Ergebnisse impedanzspektroskopischer Untersuchun-

gen von Giovanardi et al. legen nahe, dass die organischen Anionen der Additive am Schicht-



35 
 

Elektrolyt-Interface adsorbiert werden und die chemische Rücklösung des Oxids verlangsa-

men (74). Daraus folgen eine reduzierte Porosität des Oxids sowie eine Erhöhung der Schicht-

härte (74) und Abrasionsbeständigkeit (75). Die Zugabe von Elektrolytadditiven ermöglicht es 

folglich, mit dem Hartanodisieren vergleichbare Schichthärten bei etwas erhöhten Elektro-

lyttemperaturen zu realisieren und somit Kosten für die Badkühlung einzusparen. Die Autoren 

Sieber et al. beobachteten allerdings auch für die Zugabe des Additivs Oxalsäure eine signifi-

kante Erhöhung der Prozessspannung (76). Ähnlich dem Hartanodisieren „erkauft“ man sich 

die verbesserten Schichteigenschaften also durch einen erhöhten Energieeinsatz.  

Ein weiterer Ansatz zur Erhöhung von Energieeffizienz und Schichtkompaktheit besteht in der 

dynamischen Stromführung. Anstelle einer konstanten Stromdichte wird also ein zeitlich ver-

änderlicher Stromverlauf angewandt. Rasmussen beschreibt für das Anodisieren in 15 Vol.-% 

H2SO4 bei einer Elektrolyttemperatur von 11 °C eine deutlich geringere Härteabnahme für 

rechteckförmigen Pulsstrom im Vergleich zu Gleichstrom mit steigender Prozessdauer, wäh-

rend für kurze Anodisierzeiten im Gleichstromverfahren höhere Schichthärten erzielt werden 

(77). Weiterhin trat nur für ausreichend lange Phasen niedriger Stromdichte zwischen den 

Phasen hoher Stromdichte eine messbare Beeinflussung der Schichteigenschaften auf. An-

hand von Spannungstransienten wurde nachgewiesen, dass für das Erreichen einer konstan-

ten Spannung während der Phasen niedriger Stromdichte mindestens ein Zeitraum von 15 s 

erforderlich ist (77). Rasmussen führt das verzögerte Absinken der Spannung auf den Erho-

lungseffekt zurück, wonach nadelförmig in die Sperrschicht hineinreichendes Aluminium wäh-

rend der Phase niedriger Stromdichte (also bei verringerter Diffusion von Al- oder O-Ionen) 

umgewandelt wird (77). Es bleibt jedoch offen, weshalb dieser Effekt die Härte der äußeren 

Schichtbereiche erhöht. Juhl fasst in (78) die Erkenntnislage zusammen, wonach „Brand" vor 

allem bei hohen anodischen Stromdichten in schwefelsauren Elektrolyten niedriger Tempera-

tur (Hartanodisieren) infolge der Konzentration des Stromflusses an jenen metallischen Nadeln 

auftritt. Die anodische Oxidation unter Verwendung von gepulstem Strom ist gemäß Juhl ge-

eignet, kompakte Oxidschichten unter den Bedingungen des Hartanodisierens herzustellen 

und gleichzeitig das „Anbrennen“ zu vermeiden.  

 

2.2.2 Einfluss von Legierungselementen auf die Schichtbildung 

Wie bereits in Kapitel 2.1.1 beschrieben, ist die Anwendung technischer Al-Legierungen auf-

grund ihrer erhöhten Festigkeit im Vergleich zur Anwendung von hochreinem Al von wesentlich 

größerer wirtschaftlicher Bedeutung. Deshalb ist es wichtig zu verstehen, in welcher Weise  

Legierungselemente und Verunreinigungen, die zwangsläufig während der Schichtbildung am 

Konversionsprozess teilnehmen, die Schichteigenschaften beeinflussen. Die Autoren Thomp-

son et al. (79) klassifizieren die Legierungselemente hinsichtlich folgender Kriterien: 
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- Migrationsrate der Ionen im Vergleich zu den Al3+-Ionen, 

- Pilling-Bedworth-Verhältnis zwischen Legierungselement und dessen Oxid, 

- Bildungsenthalpie des Oxids in Relation zur Bildung von Al2O3 und 

- elektrische Leitfähigkeit des gebildeten Oxids. 

Die Migrationsrate von Metallionen wirkt sich vor allem auf die Elementverteilung innerhalb der 

Sperrschicht aus und nimmt gemäß Thompson et al. mit steigender Bindungsstärke eines Me-

tallions im Oxid ab (79). Demnach weisen bspw. Ionen der Elemente Si, W und Mo eine im 

Vergleich zu den Al3+-Ionen verringerte Migrationsrate auf. Dies hat eine Anreicherung des 

Elements im substratnahen Teil der Sperrschicht zur Folge, wobei das Verhältnis der Dicken 

von angereicherter Zone und Gesamtschichtdicke direkt vom Verhältnis der Migrationsraten 

der Ionen des Legierungselements und der Al3+-Ionen abhängt. Dagegen weisen bspw. Cu2+- 

und Zn2+-Ionen gegenüber den Al3+-Ionen eine höhere Migrationsrate in der Al2O3-Sperrschicht 

auf. In Übereinstimmung mit der Theorie der feldgestützten Oxidauflösung am Porengrund 

erreichen Ionen mit einer hohen Migrationsrate das Schicht-Elektrolyt-Interface in kürzerer 

Zeit, wo sie schließlich in Lösung gehen. Tatsächlich wird im Vergleich zur chemischen Zu-

sammensetzung der Substrat-Legierung bspw. ein kleineres Cu-Al-Verhältnis in der Oxid-

schicht nachgewiesen (80).  

Das Pilling-Bedworth-Verhältnis (PBR) beschreibt die Volumenzunahme oder -abnahme in-

folge der Oxidbildung. Für das Sperrschichtanodisieren beschreiben Habazaki et al., dass die 

Oxidation von Elementen mit deutlich kleinerem PBR (z.B. Mg, Li) infolge der verringerten 

Volumenzunahme zur Ausbildung von Hohlräumen mit einer Größe von wenigen Nanometern 

führt (81). Dies kann die Enthaftung größerer Schichtbereiche zur Folge haben, wenn sich 

diese Hohlräume zu größeren Fehlstellen verbinden (81). Bei der Herstellung poröser Oxid-

schichten zeigen Al-Mg-Knetlegierungen (Mg-Gehalt < 5 %) jedoch ein mit technisch reinem 

Al vergleichbares Anodisierverhalten (82). Erst oberhalb eines Mg-Gehaltes von 20 At.-% wer-

den signifikante Porenbildung und Schichthaftung auch für poröse Oxidschichten beobachtet 

(83), (84). Gemäß der Theorie des Porenwachstums infolge plastischen Fließens beeinflusst 

das PBR auch die Höhe der Eigenspannungen in der Sperrschicht und folglich die selbstorga-

nisierte Porenbildung. Systematische Studien dieses Einflusses sind dem Autor jedoch nicht 

bekannt. 

Die Oxidation von Al zu Al2O3 besitzt eine außerordentlich negative Standard-Bildungsenthal-

pie (-1669,8 kJ/mol) im Vergleich zu den meisten technisch bedeutsamen Legierungselemen-

ten. Bei der Oxidation des Al wird also eine besonders große Reaktionswärme freigesetzt. Da 

alle thermodynamischen Systeme einen Zustand geringster Energie anstreben, erfolgt die Oxi-

dation des Al bevorzugt gegenüber der Oxidation der Legierungselemente. Folglich reichern 

sich die Legierungselemente am Substrat-Schicht-Interface an, bevor sie ebenfalls oxidiert 
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werden. Der Grad der Anreicherung hängt dabei vom Unterschied der Bildungsenthalpien ab. 

Legierungselemente oder Verunreinigungen wie Ti (-912,1 KJ/mol) und Cr (-1128,4 KJ/mol) 

besitzen ebenfalls sehr stark negative Standard-Bildungsenthalpien und neigen deshalb we-

niger stark zur Anreicherung am Substrat-Schicht-Interface. Dagegen wird in der Literatur eine 

signifikante Anreicherung des Elements Cu am Substrat-Schicht-Interface beschrieben (Bil-

dungsenthalpie für CuO: -155,2 kJ/mol). Die Autoren wiesen für die Sperrschichtbildung einer 

Legierung mit 0,9 At.-% Cu in einem Ammoniumpentaborat-Elektrolyt mittels Rutherford-Rück-

streu-Spektrometrie und Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) eine Cu-reiche Zone mit 

einer Breite von etwa 2 nm und einem Cu-Gehalt von etwa 40 At.-% nach (85). Die Autoren 

Ma et al. bestätigen zunächst die Breite der Cu-reichen Schicht (86). Darüber hinaus weisen 

Ma et al. mittels hochaufgelöster Transmissionselektronenmikroskopie (HR-TEM) die Entste-

hung von Cu-reichen Nanopartikeln innerhalb der Anreicherungszone nach, deren Gitterpara-

meter der θ‘-Phase gleichen (Abbildung 14a) auf Seite 39) (86).  

Die elektrische Leitfähigkeit des gebildeten Oxids besitzt einen besonders großen Einfluss auf 

die Schichtmikrostruktur und folglich auch auf die Schichteigenschaften. Mit steigender 

Elektronenleitfähigkeit werden O2--Ionen zunehmend an der Oberfläche des elektronenleiten-

den Oxids zu molekularem Sauerstoff oxidiert. Damit nimmt das Ausmaß der Sauerstoffent-

wicklung am anodisch polarisierten Substrat zu. Die für diese Nebenreaktion verbrauchte 

elektrische Ladungsmenge steht für die Oxidbildung nicht zur Verfügung. Folglich sinkt der 

elektrische Wirkungsgrad des Prozesses und es muss bspw. mehr Energie eingesetzt werden, 

um eine Zielschichtdicke zu erreichen. Darüber hinaus hat die Gasentwicklung am Substrat-

Schicht-Interface die Entstehung von Fehlstellen in der Oxidschicht zur Folge. Dabei nimmt 

die Beeinflussung der Schichtmikrostruktur mit steigendem Gehalt des Legierungselements 

und zunehmender Anreicherung am Substrat-Schicht-Interface zu. Insbesondere die Ele-

mente Cu, Fe und Cr sind für die Bildung von Oxiden mit halbleitenden Eigenschaften bekannt 

(79). Aufgrund der betragsmäßig geringen Standardenthalpie der Bildung des Cu-Oxids und 

des verhältnismäßig hohen Cu-Gehaltes (bis zu 6 Gew.-%) erfüllen insbesondere hochfeste 

Al-Cu-Legierungen der 2000er Reihe dieses Kriterium. Für das Sperrschichtanodisieren der 

Legierung AA2099 im Zustand T8 bestätigen die Autoren Ma et al. die Nukleation des an den 

Cu-reichen Partikeln entwickelten Sauerstoffs in Form von Hohlräumen in der Sperrschicht 

(86). Die Hohlräume behindern die Ionenmigration, so dass der Stromfluss die Hohlräume 

umgehen muss und benachbarte Substratbereiche schneller umgewandelt werden als jene 

Bereiche, die „im Schatten“ der Hohlräume liegen (86). Es entstehen Aufwölbungen des Sub-

strat-Schicht-Interfaces „im Schatten“ der Hohlräume und die Cu-reiche Schicht protrudiert an 

der Spitze der Wölbung in die Oxidschicht (86). Erreicht ein gasgefüllter Hohlraum eine kriti-

sche Größe, entsteht ein Riss in der Schicht, wodurch der gebildete Sauerstoff entweichen 

kann (86). Anschließend „heilt“ der Rissgrund infolge der Stromlokalisierung am Schichtdefekt 
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aus und ein neuer Zyklus der Cu-Anreicherung und Hohlraumbildung beginnt, wobei die ge-

bildeten Hohlräume in der Sperrschicht verbleiben (86).  

Einen vergleichbaren zyklischen Ablauf der Cu-Anreicherung und -Oxidation sowie der Hohl-

raum- und Rissbildung beobachteten auch Iglesias-Rubianes et al. beim Anodisieren der Le-

gierung EN AW-2024 T3 in 0,4 M H2SO4 (87). Die Autoren schlagen eine neue Theorie vor, 

wonach das Porenwachstum bevorzugt durch Ausheilen der Risse in der Sperrschicht erfolgt 

(87). Infolgedessen treten häufig Richtungswechsel und ein konkurrierendes Wachstum be-

nachbarter Poren auf. Dies und die in regelmäßigen Abständen entlang der Porenkanäle an-

geordneten, durch Sauerstoffentwicklung gebildeten Hohlräume, vermitteln an TEM-Aufnah-

men des Schichtquerschnitts den Eindruck einer horizontal verlaufenden Porenstruktur (87; 

88). Die Autoren Curioni et al. beschreiben den Einfluss der Prozessspannung bei der anodi-

schen Oxidation der Legierung EN AW-2024 T3 in 0,46 M H2SO4 (89). Dazu führten die Auto-

ren u.a. potentiodynamische Versuche mit linear zunehmender oder abnehmender Spannung 

durch (89). Abbildung 14a) zeigt das Substrat-Schicht-Interface für eine lineare Spannungs-

abnahme von 10 V auf 1 V, oder anders formuliert: die Anodisierspannung nimmt in Abbildung 

14a) mit zunehmendem Abstand vom Substrat zu. Die Porenkanäle weisen bei niedriger Pro-

zessspannung einen geringen Durchmesser auf und können entlang Cu-ärmerer Regionen 

zwischen den Cu-Nanopartikeln in das Substrat vordringen, wobei sie infolge des Umgehens 

von Cu-reichen Partikeln die Wachstumsrichtung leicht ändern (89). Es ist Abbildung 14a) zu 

entnehmen, dass die hell erscheinenden Cu-reichen Nanopartikel unter diesen Bedingungen 

in die Porenwände eingebaut werden.  

Mit steigender Spannung nimmt, wie bereits in Kapitel 2.2.1 beschrieben, der Porendurchmes-

ser zu. Oberhalb einer Spannung von etwa 4 V können die Cu-reichen Nanopartikel nicht voll-

ständig umgangen werden. Die Cu-reichen Nanopartikel werden unter Sauerstoffentwicklung 

oxidiert und es bilden sich Hohlräume aus (89). Da die Cu-Anreicherung und die Oxidation der 

Cu-reichen Nanopartikel zyklisch erfolgen, sind diese Hohlräume in regelmäßigen Abständen 

entlang der Porenkanäle angeordnet, wie im oberen Teil von Abbildung 14a) andeutungsweise 

zu erkennen ist. Torrescano-Alvarez et al. bestimmten die Menge des gebildeten Sauerstoffs 

während des Anodisierens der Legierung EN AW-2024 in 10 Vol.-% H2SO4 bei einer anodi-

schen Stromdichte von 5 A/dm² mithilfe einer gravimetrischen Methode. Demnach entfallen 

etwa 15 bis 20 % der elektrischen Ladungsmenge auf die Sauerstoffentwicklung (90). Die For-

scher stellten weiterhin fest, dass der Spannungsanstieg auf etwa 55 V während des Hartano-

disierens (Elektrolyttemperatur -1 °C) gegenüber dem Raumtemperaturanodisieren (Elektro-

lyttemperatur 24 °C) keine wesentliche Erhöhung der Sauerstoffentwicklung zur Folge hat 

(90). In einem Spannungsbereich deutlich oberhalb der von Curioni et al. gemessenen 

Schwellspannung in Höhe von 4 V wirkt sich eine Spannungserhöhung folglich nicht mehr 

wesentlich auf die Stromausbeute der Schichtbildung aus. 
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Abbildung 14: a) HRTEM-Aufnahme der Cu-reichen Schicht am Substrat-Schicht-Interface aus 

(86) und b) TEM-Aufnahmen des Substrat-Schicht-Interfaces beim potentiodynamischen Ano-

disieren (10 bis 1 V) aus (89) 

Industriell relevante Anodisierprozesse werden stets bei Anodisierspannungen durchgeführt, 

die deutlich oberhalb der Schwellspannung von 4 V liegen. Deshalb besitzt die von Curioni et 

al. beschriebene, von periodisch angeordneten Hohlräumen überlagerte Porenstruktur, eine 

hohe Relevanz für das industrielle Anodisieren hochfester Al-Cu-Legierungen. 

 

2.2.3 Umwandlungs- und Auflösungsverhalten intermetallischer Phasen 

Wie bereits im Kapitel 2.1.3 beschrieben, liegen in technischen Al-Cu-Mg-Legierungen der 

2000er Reihe eine Vielzahl verschiedener intermetallischer Phasen vor. Alle Gefügebestand-

teile beeinflussen Mikrostruktur und Eigenschaften anodischer Oxidschichten direkt durch ihr 

Umwandlungs- oder Einbauverhalten während der anodischen Oxidation.  

Zu den in technischen Al-Cu-Mg-Legierungen auftretenden mikroskaligen Ausscheidungen 

zählen einerseits primäre Ausscheidungen, die vor allem Verunreinigungen (wie z.B. Fe) ent-

halten und andererseits sekundäre Ausscheidungen (wie z.B. die S-Phase), die im Zuge der 

Halbzeugherstellung gebildet und durch Lösungsglühen nicht vollständig aufgelöst wurden. 

Das Umwandlungs- bzw. Auflösungsverhalten ist stark von der Elektrolytzusammensetzung 

abhängig. Daraus resultieren unterschiedliche Schichtmikrostrukturen und folglich unter-

schiedliche Schichteigenschaften. 

Bereits während des Beizens und chemischen Polierens vor dem Anodisieren werden ver-

schiedene Ausscheidungen unterschiedlich stark angegriffen (91). Daraus folgen vom Rein-Al 

abweichende Topografien sowie eine Verarmung oder Anreicherung bestimmter IMP an der 

Oberfläche vor dem Anodisieren. Während des Beizens in 10 Gew.-% NaOH werden bei-

spielsweise die Phasen Mg2Si, Al6Mn und Al2Cu gegenüber dem Al-MK deutlich schneller auf-

gelöst, wobei der Einbau der Elemente Fe, Cr und Cu in Al6Mn die Auflösungsrate z.T. stark 

b) a) 
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reduziert (92). Die Phase Al3Fe wird mit ähnlicher Geschwindigkeit aufgelöst wie die umge-

bende Matrixlegierung, allerdings sinkt die Auflösungsrate deutlich bei Einbau von Mn 

(Al3(Fe,Mn) und Cr (Al3(Fe,Cr) (92).  

Das Verhalten von Ausscheidungen während der anodischen Oxidation wurde bereits von 

zahlreichen Forschergruppen untersucht. Eine Übersicht des Umwandlungsverhaltens der für 

Legierungen der 2000er Reihe bedeutsamen Ausscheidungen in schwefelsauren Lösungen 

ohne Zusatz von organischen Additiven oder Fremdsäuren liefert Tabelle 2. Auf den ersten 

Blick wird ersichtlich, dass vor allem Mg- und Cu-reiche Ausscheidungen in schwefelsauren 

Elektrolyten bevorzugt oxidiert werden, während vor allem AlFeSi und Al6Mn deutlich geringere 

Oxidationsraten im Vgl. zum Al-MK aufweisen. Dabei ist zu beachten, dass sich die verwen-

deten H2SO4-Konzentrationen z.T. deutlich unterscheiden (z.B. 0,4 M (etwa 4 Gew.-%) in (93) 

und 25 Gew.-% in (94)). Auch die Bewertung des Einflusses erfolgte anhand unterschiedlicher 

Kriterien. In den meisten Fällen wurde das Metall-Schicht-Interface am metallografisch präpa-

rierten Schichtquerschnitt mittels Licht- oder Rasterelektronenmikroskopie bewertet. Eine 

deutlich erhöhte Oxidationsrate äußerte sich dabei durch rasches, vollständiges Herauslösen 

der Phase, sobald diese in direktem Kontakt mit dem Elektrolyten steht. Dies trifft gemäß Keller 

et al. (95) und Cote et al. (96) bspw. auf die gleichgewichtsnahe Al2Cu-Phase zu, da diese im 

Elektrolyten nicht passiviert. Bei etwas erhöhter Oxidationsrate der IMP im Vgl. zum Al-MK 

entsteht eine leicht zum Substrat hin gewölbte Unebenheit am Substrat-Schicht-Interface, 

während für eine etwas reduzierte Oxidationsrate der IMP im Vgl. zum Al-MK eine entgegen-

gesetzte Wölbung zu beobachten ist. IMPs mit deutlich geringeren Oxidationsraten passivie-

ren im Elektrolyten (Ausbildung einer dünnen Sperrschicht) und werden größtenteils unverän-

dert in die Oxidschicht eingebaut. Ein solches Verhalten wurde bspw. durch Cote et al. für die 

Phase AlFeSi beobachtet (96). 

Tabelle 2: Oxidationsraten von IMP in schwefelsauren Elektrolyten (ohne Zusatz organischer 

Additive) im Vergleich zur Oxidationsrate des Al-MK: ++… deutlich höher, +… etwas höher, 

0… etwa gleich, -… etwas geringer, --… deutlich geringer  

Quelle 
Phase 

Mg2Si AlMg Al3Mg2 Al2CuMg Al2Cu Al7Cu2Fe Al3Fe AlFeSi Al6Mn 

(94) ++  ++  +  +  - 

(95)     ++  +   

(97) +      0  -- 

(96)  +   ++   --  

(93)    ++ + +    
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Quantitativ kann die Oxidationsrate der IMPs mithilfe elektrochemischer Verfahren bewertet 

werden. Fischer et al. stellten Modelllegierungen mit der chemischen Zusammensetzung häu-

fig in Al-Legierungen ausgeschiedener IMPs her und anodisierten diese unter konstanter ano-

discher Stromdichte in 25 Gew.-% H2SO4 (94). Im Vergleich zum Rein-Aluminium (~ 14 V) 

stellte sich beim Anodisieren der Phase Al6Mn eine erhöhte Prozessspannung (~ 23 V) ein 

(94). Daraus lässt sich auf einen höheren Durchtrittswiderstand der Sperrschicht, also auf eine 

stärkere Passivierung, schließen. Die Phasen Al3Fe und Al2Cu wurden bei etwa 7 bzw. 4 V 

oxidiert und für die Oxidation Mg-haltiger Phasen (Mg2Si, Al3Mg2) waren bereits sehr niedrige 

anodische Potenziale in der Höhe von einigen Zehntel Volt ausreichend (94). Auf eine ähnliche 

galvanostatische Untersuchungsmethode greifen Saenz de Miera et al. zurück, allerdings un-

ter Verwendung einer geringeren anodischen Stromdichte in Höhe von 0,5 A/dm² und 0,4 M 

H2SO4 (93). Sie bestätigen die Ergebnisse von Fischer et al. (94), wonach bereits niedrige 

anodische Potenziale unter 1 V ausreichen, um die Phase Al2CuMg anodisch aufzulösen (Ab-

bildung 15) auf Seite 42) und messen eine Spannung in Höhe von 5 V für die anodische Oxi-

dation der Phase Al2Cu (93). Auch für die Phase Al7Cu2Fe stellt sich nach anfänglich leichter 

Erhöhung die gleiche Spannung in Höhe von etwa 5 V ein (93). Da bei der anodischen Oxida-

tion der Legierung EN AW-2024 zu Prozessbeginn (bis etwa 30 s) ein Spannungsplateau mit 

einem Betrag von etwa 5 bis 6 V zu beobachten ist, liegt die Vermutung nahe, dass zunächst 

die intermetallischen Phasen Al2Cu und Al7Cu2Fe an der Oberfläche oxidiert werden. Danach 

steigt die Spannung rapide auf bis zu 23 V an, also über das Spannungsniveau (etwa 18 V), 

das bei der anodischen Oxidation des Reinaluminiums vorliegt (93). Die erhöhte Prozessspan-

nung steht möglicherweise im Zusammenhang mit der Cu-Anreicherung, Cu-Oxidation und 

Sauerstoffentwicklung während der anodischen Umwandlung des Cu-haltigen Al-MK.  

Die bevorzugte anodische Oxidation intermetallischer Phasen bei definierten anodischen Po-

tenzialen wird auch mithilfe von potentiodynamischen Versuchen nachgewiesen. Als Referenz 

dient Rein-Al, das einen Passivierungspeak bei etwa 0,5 V und danach einen etwa linearen 

Anstieg des Stroms mit steigendem anodischen Potenzial aufweist (Abbildung 16 auf Seite 

42). Im Vergleich dazu besitzt der Stromverlauf für die Legierung EN AW-2024 zwei charakte-

ristische Strompeaks bei definierten anodischen Potenzialen. Diese sind darauf zurückzufüh-

ren, dass während der Oxidation oberflächennaher intermetallischer Phasen mehr Strom 

fließt, da an den Phasen eine weniger beständige Passivschicht gebildet wird und im Falle 

elektronenleitender Oxide zusätzlich Sauerstoffentwicklung auftritt. Der erste Peak liegt bei 

etwa 0 V und ist gemäß Saenz de Miera et al. auf das Herauslösen der S-Phase zurückzufüh-

ren, da diese Phase bereits bei sehr kleinen anodischen Potenzialen oxidiert (siehe Abbildung 

15). Der Potenzialbereich des zweiten, größeren Peaks liegt zwischen etwa 4 und 6 V und 

korreliert mit der Anodisierspannung der Phasen Al2Cu und Al7Cu2Fe. Potenzial und Höhe der 

Strompeaks werden durch Art und Oberflächenanteil der IMPs bestimmt. Deshalb ist jeder Al-
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Legierung ein charakteristischer Stromverlauf zuordenbar („fingerprint response“, (98)). Der 

Stromverlauf für die potentiodynamische anodische Oxidation der Modelllegierung mit 5 At.-% 

Cu weist keinen der beiden Peaks auf und ähnelt damit jenem von Rein-Al. Dies ist möglich-

erweise darauf zurückzuführen, dass die Cu-Atome in der gesputterten Modelllegierung fein 

verteilt vorliegen und keine Al2Cu-Ausscheidungen enthalten sind, die oberhalb eines definier-

ten anodischen Potenzials in Lösung gehen. Die eindeutige Zuordenbarkeit des „fingerprints“ 

ist folglich auf Legierungen beschränkt, die mikroskalige, thermodynamisch stabile Ausschei-

dungen enthalten. 

 

Abbildung 15: Spannungsverläufe für das stromgesteuerte Anodisieren in 0,4 M Schwefel-

säure bei 0,5 A/dm² und einer Elektrolyttemperatur von 295 K aus (93) 

 

Abbildung 16: Verläufe der anodischen Stromdichte für das potentiodynamische Anodisieren 

in 0,4 M Schwefelsäure bei 0,5 A/dm² und einer Elektrolyttemperatur von 297 K aus (93) 
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Die anodische Oxidation sowohl von Rein-Al als auch von IMP erfolgt in Oxalsäureelektrolyten 

gegenüber Elektrolyten auf Schwefelsäurebasis generell bei erhöhten anodischen Potenzialen 

(94). Für die anodische Oxidation von Modelllegierungen in 9 Gew.-% Oxalsäure bei 20 °C 

bestätigen die Autoren Guminski et al. qualitativ die in schwefelsauren Elektrolyten beobach-

teten Trends, wonach Mg- und Cu-haltige IMP (Mg2Si, AlMg und Al2Cu) bevorzugt im Vergleich 

zum Al-MK oxidiert werden (91). Schlögl und Antrekowitsch zeigen anhand des Anodisierens 

der Legierung EN AW-2007, dass die bevorzugte Auflösung Cu-reicher Ausscheidungen auch 

bei Verwendung von 3 Gew.-% Oxalsäure als Additiv in 12 Gew.-% H2SO4 gilt (99). Die Phasen 

Al3Fe und Al6Mn werden in 9 Gew.-% Oxalsäure gemäß Guminski et al. im Vergleich zum Al-

MK mit gleicher bzw. verringerter Rate oxidiert (91). Als besonders oxidationsträge beschrei-

ben Mukhopadhyay und Sharma die Phase Al12(FeMn)3Si während der anodischen Oxidation 

der Legierung EN AW-7075 T6 in schwefelsauren Elektrolyten mit Zusätzen von Oxalsäure, 

Ethylenglykol und Aluminiumsulfat bei einer Elektrolyttemperatur von -5 °C (100), (101). Die 

Existenz dieser Phase führt während der anodischen Oxidation zu einem starken Anstieg der 

Prozessspannung und somit auch des Energieaufwands (100), (101). Dies ist vermutlich auf 

die Ausbildung einer chemisch sehr beständigen, dünnen Sperrschicht an der Oberfläche der 

Ausscheidungen zurückzuführen. Infolgedessen wird die Phase Al12(FeMn)3Si größtenteils un-

verändert in die Schicht eingebaut. Eine ähnliche, wenngleich noch stärkere Passivierung, wird 

während der anodischen Oxidation von Al-Si-Gusslegierungen in schwefelsauren Elektrolyten 

für Si-Ausscheidungen beobachtet (102). Es liegt die Vermutung nahe, dass auch die Phase 

Al12(FeMn)3Si eine Si-haltige Sperrschicht bildet.  

Da die Oxidation des umgebenden Al-MK mit einer größeren Volumenzunahme verbunden ist 

als der Einbau stabiler der Phasen (z.B. Al12(FeMn)3Si oder Si), entstehen Eigenspannungen 

in der Schicht und es bilden sich Hohlräume an der substratabgewandten Seite der 

Al12(FeMn)3Si-Phase infolge des Ablösens der anodischen Oxidschicht aus (102). Die von 

Mukhopadhyay und Sharma verwendeten Additive sowie die niedrige Elektrolyttemperatur eig-

nen sich zur Reduzierung der Schichtrücklösung und der Herstellung von Oxidschichten mit 

geringer Porenkonizität und hoher Schichthärte. Diese harten Schichten verhalten sich spröde; 

deshalb ist die Hohlraumbildung auch mit der Entstehung von Rissen verbunden, die an den 

Hohlräumen beginnen und parallel zum Substrat-Schicht-Interface durch die Schicht verlau-

fen. Schlögl et al. beobachteten ebenfalls die Ausbildung horizontal in der Oxidschicht verlau-

fender Risse, ohne deren Entstehungsursache näher zu erklären (99). Sie mutmaßen, dass 

sich diese Risse nicht nachteilig auf das Korrosionsverhalten auswirken, wohl aber die mecha-

nische, bzw. tribologische Beständigkeit der Schicht beeinträchtigen (99). Bunoni et al. unter-

suchten den Einfluss unterschiedlicher Stromformen auf die Schichteigenschaften (103). Sie 

stellten fest, dass beim Hartanodisieren (Elektrolyttemperatur: -2 °C) mit Pulsstrom in 19 

Gew.-% H2SO4 insbesondere gegen Ende des Prozesses eine geringere Anzahl mikroskaliger 
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Fehlstellen und Risse sowie ein ebenes Substrat-Schicht-Interface entstehen (103). Die Ver-

ringerung der mikroskaligen Porosität hat eine Erhöhung der Schichthärte zur Folge (103). Auf 

die zugrunde liegenden Mechanismen wird jedoch nicht näher eingegangen. 

Ma et al. verglichen das Oxidationsverhalten von Al-Fe-Mn-Cu-Ausscheidungen verschiede-

ner chemischer Zusammensetzung in der Legierung EN AW-2099 während des Anodisierens 

in einem Elektrolyten bestehend aus 0,53 M Weinsäure und 0,4 M H2SO4 bei einer Elektro-

lyttemperatur von 310 K (etwa 37 °C) (104). Sie stellten fest, dass Fe-reiche (bzw. Cu-arme) 

Al-Fe-Mn-Cu-Ausscheidungen im Vergleich zum Al-MK langsamer und unter Bildung eines 

stark porösen Oxids oxidiert werden. Wie aus Abbildung 17a) hervorgeht, ragt die Fe-reiche 

IMP infolge der bevorzugten Oxidation des umgebenden Al-MKs in die Oxidschicht hinein. Die 

Entstehung des porösen Oxids ist vermutlich auf die Anreicherung von Fe und Cu sowie die 

Sauerstoffentwicklung während der Oxidation der Ausscheidung zurückzuführen (104). Im Ge-

gensatz dazu werden Al-Fe-Mn-Cu-Ausscheidungen mit einem hohen Cu-Gehalt gegenüber 

dem Al-MK stark bevorzugt oxidiert und mangels wirksamer Passivierung mit hoher Geschwin-

digkeit komplett aufgelöst (104). Wie in Abbildung 17b) dargestellt, verbleibt nach Auflösung 

der Phase ein Hohlraum in der Oxidschicht und die Oxidation schreitet von den inneren Ober-

flächen des Hohlraumes ausgehend weiter voran. 

  

Abbildung 17: Oxidationsverhalten einer a) Cu-armen und b) Cu-reichen Al-Fe-Mn-Cu-Aus-

scheidung bei der anodischen Oxidation in 0,53 M Weinsäure und 0,4 M H2SO4 bei einer Elekt-

rolyttemperatur von 310 K aus (104) 

Im Gegensatz zum Anodisierverhalten mikroskaliger IMP wurde das Verhalten der submikro- 

und nanoskaligen, festigkeitsbestimmenden Ausscheidungen in hochfesten Aluminiumlegie-

rungen bislang nur vereinzelt in der Literatur thematisiert. Veys-Renaux et al. beschreiben, 

dass MgZn2-, Al2CuMg- und AlCuMg-Ausscheidungen mit Größen zwischen 100 und 200 nm 

während des Anodisierens der Legierung EN AW-7175 in 2 M H2SO4 aufgelöst werden und 

Hohlräume entsprechender Größe in der Oxidschicht hinterlassen (105). Eine ebenfalls ge-

genüber dem Al-MK bevorzugte Oxidation beschreiben Nickel et al. für submikroskalige Mg2Si-

b) a) 
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Ausscheidungen während des Anodisierens der Legierung EN AW-7075 T73 in 0,4 M H2SO4 

unter Verwendung einer Mikrokapillare (106). Daraus lässt sich ableiten, dass mikroskalige, 

im Zuge des Überalterns der Legierung gebildete Mg- und Cu-reiche IMP ähnlich wie mikros-

kalige Phasen des gleichen Typs bevorzugt oxidiert werden. 

Das anodische Oxidationsverhalten Cu-reicher Cluster wird in der Fachliteratur nicht explizit 

beschrieben. Die Autoren Ma et al. stellten fest, dass GPI-Zonen mit einem Durchmesser grö-

ßer der Dicke der Cu-angereicherten Schicht das Anodisierverhalten der Legierung beeinflus-

sen, wenn diese nicht parallel zur Oxidationsfront, sondern beispielsweise senkrecht zu dieser 

angeordnet sind (86). In diesem Fall wird während der Oxidation der GPI-Zone Cu-Oxid gebil-

det und die GPI-Zone dient als elektronenleitfähiger Kanal durch die Al2O3-Sperrschicht, 

wodurch die Sauerstoffentwicklung lokal noch verstärkt wird (86). Die Autoren Shimizu et al. 

anodisierten eine Modelllegierung mit 1,86 Gew.-% Cu im überalterten Zustand (Warmausla-

gern für 70 h bei 200 °C) in 2,4 M H2SO4 bei 20 °C. Basierend auf TEM-Untersuchungen an 

den erzeugten Oxidschichten stellten sie die Theorie auf, dass θ‘-Ausscheidungen ähnlich wie 

Cu-reiche Nanopartikel und senkrecht zum Substrat-Schicht-Interface orientierte GPI-Zonen 

unter Sauerstoffentwicklung oxidiert werden (107). Infolge des Gasdrucks wird das gebildete 

Oxid von den Ausscheidungen abgelöst und es entstehen Risse (107). Dies erleichtert den 

Zugang des Elektrolyten zu den θ‘-Ausscheidungen, so dass die Oxidation der Ausscheidun-

gen unter weiterer Sauerstoffentwicklung voranschreitet (107). Zudem nehmen Shimizu et al. 

an, dass auch die Cu-reiche Schicht am Substrat-Schicht-Interface infolge des direkten Kon-

taktes mit dem Elektrolyten entlang der Risse aufgelöst wird, da im Rahmen der TEM-Unter-

suchungen keine Cu-Anreicherung am Substrat-Schicht-Interface nachweisbar war. Mikro-

strukturell äußert sich dieses Verhalten durch die Entstehung länglicher Hohlräume in der 

Schicht, die offenbar mit der Oxidation der θ‘-Ausscheidungen in Verbindung stehen, da diese 

parallel zu den θ‘-Ausscheidungen angeordnet sind und eine ähnliche Form und Größe auf-

weisen (107). Zudem wurden Risse in der Schicht und ein aufgerautes Substrat-Schicht-Inter-

face beobachtet (107).  

Zusammenfassend ist festzuhalten, dass vor allem die Passivierbarkeit der IMP unter anodi-

scher Polarisation im Elektrolyten im Verhältnis zur Passivierung des Al-MKs darüber entschei-

det, ob die Phasen rasch und vollständig in Lösung gehen, ein poröses Oxid bilden oder na-

hezu unverändert in die Schicht eingebaut werden. Die anodische Oxidation in Elektrolyten 

auf Basis von Schwefelsäure, Oxalsäure sowie in Schwefelsäureelektrolyten mit organischen 

Additiven führt gleichermaßen zur bevorzugten Oxidation Mg- und Cu-reicher Phasen, wäh-

rend Fe-, Mn- und Si-reiche Phasen häufig eine verringerte Oxidationsrate aufweisen oder 

sich sogar nahezu inert verhalten. Der Einbau inerter IMP in die Oxidschicht führt wegen feh-

lender Volumenzunahme zur Entstehung von Eigenspannungen. Insbesondere unter den Be-



46 
 

dingungen des Hartanodisierens resultiert daraus die Entstehung von Rissen in der Oxid-

schicht, die parallel zum Substrat-Schicht-Interface verlaufen. Das Oxidationsverhalten sub-

mikro- und nanoskaliger Ausscheidungen ist noch nicht eindeutig geklärt. Während submikro-

skalige Mg2Si-Ausscheidungen ein ähnliches Oxidationsverhalten aufweisen wie mikroskalige 

Mg-reiche Ausscheidungen, wird davon ausgegangen, dass das Oxidationsverhalten sub-

mikro- und nanoskaliger Cu-reicher Ausscheidungen eher der Oxidation Cu-reicher Nanopar-

tikel am Substrat-Schicht-Interface ähnelt als dem Oxidationsverhalten mikroskaliger Cu-rei-

cher Ausscheidungen. 

 

2.2.4 Eigenschaften und Anwendungen anodischer Oxidschichten 

Anodische Oxidschichten finden verbreitet Anwendung als Oberflächenveredelung und Ober-

flächenschutz von Al-Werkstoffen. Hinsichtlich der Anforderungen an die Schicht ist vor allem 

zu unterscheiden zwischen dekorativen Anwendungen (Aufwertung der optischen Erschei-

nung, z.B. Färbung) und funktionellen Anwendungen (z.B. Korrosionsschutz, Verschleiß-

schutz, elektrische Isolation). Weiterhin unterscheiden sich anodische Sperrschichten und po-

röse anodische Oxidschichten neben dem Herstellungsprozess und den Schichteigenschaften 

auch hinsichtlich ihrer technischen Anwendungen. Sperrschichten definierter Schichtdicke auf 

Al-Folien finden bspw. Anwendung als dünne, isolierende Schicht mit hoher Durchschlags-

spannung in Wickelkondensatoren. Insbesondere für Titanlegierungen wird darüber hinaus die 

Interferenzfarbe dünner Sperrschichten genutzt, bspw. zur besseren Unterscheidbarkeit und 

Handhabbarkeit chirurgischer Schrauben. In den nachfolgenden Abschnitten soll jedoch aus-

schließlich auf Eigenschaften und Anwendungen poröser anodischer Oxidschichten eingegan-

gen werden. Weiterhin steht die Anwendbarkeit anodischer Oxidschichten als Korrosions- 

bzw. Verschleißschutz hochfester Al-Werkstoffe im Hinblick auf deren Einschränkungen hin-

sichtlich Korrosions- und Verschleißbeständigkeit (siehe Kapitel 2.1.4) im Vordergrund. 

 

Dekorative Anwendungen und Korrosionsschutz 

Das optische Erscheinungsbild von anodisierten Al-Oberflächen spielt eine große Rolle, ange-

fangen im Bereich der Architektur (z.B. Fassadenverkleidungen) bis hin zu Haushaltsgegen-

ständen (z.B. Gehäuse von Küchengeräten). Dabei wirken dekorative anodisierte Oberflächen 

stets auch als Korrosionsschutz und an korrosionsschützende Anodisierschichten werden 

häufig auch optische Anforderungen gestellt. Auch die Prozessschritte und -parameter zur 

Herstellung dekorativer und korrosionsschützender Oberflächen sind ähnlich und miteinander 

vereinbar. Bei dekorativen Anwendungen spielt die Oberflächenbehandlung vor dem Anodi-

sieren häufig eine wichtige Rolle. So dienen bspw. mechanische Vorbehandlungen (z.B. 
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Schleifen oder Strahlen) nicht nur zur Entfernung von Verunreinigungen und Oxidschichten, 

sondern gleichzeitig zur Strukturierung der Oberfläche. Die optische Erscheinung der Oberflä-

chen (z.B. matt durch Strahlen oder glänzend infolge des mechanischen und elektrolytischen 

Polierens) bleibt nach dem Aufbringen verhältnismäßig dünner, transparenter Oxidschichten 

auf unlegiertem Al erhalten. Der Einbau von Legierungselementen führt zur Trübung oder Ver-

färbung der Oberflächen, wobei dieser Effekt mit steigender Schichtdicke zunimmt. Gemäß 

Jelinek beeinträchtigen insbesondere die Elemente Cu (oberhalb von etwa 2 Gew.-%), Fe und 

Mn (oberhalb von etwa 0,2 Gew.-%) die dekorative Anodisierbarkeit hochfester Al-Cu-Legie-

rungen (108). Im Falle des Cu ist dies vor allem auf den Einbau Cu-reicher Oxide zurückzu-

führen, wodurch mit zunehmender Schichtdicke dunkelgraue Oxidschichten entstehen. Die 

Elemente Fe und Mn führen, wie bereits im Kapitel 2.2.3 beschrieben, zur Ausscheidung in-

termetallischer Phasen, die während des Anodisierens nur teilweise oxidiert und teilweise in 

die Schicht eingebaut werden. Die Legierung EN AW-2024 gilt deshalb als ungeeignet für das 

dekorative Anodisieren. 

Im Rahmen der Herstellung korrosionsschützender anodischer Oxidschichten werden die ge-

richteten Porenkanäle gemäß DIN 17611 grundsätzlich mithilfe einer Nachbehandlung, dem 

sogenannten „Verdichten“, geschlossen (109). Auf diese Weise wird verhindert, dass korrosive 

Medien bis zur Sperrschicht am Porengrund vordringen und nach dem Auflösen der Sperr-

schicht direkt den Substratwerkstoff angreifen können. Das Verdichten erfolgt im einfachsten 

Fall durch Tauchen der anodisierten und gespülten Bauteile in kochendes Wasser oder Expo-

sition in Wasserdampf (i.d.R. bei Dampftemperaturen zwischen 100 und 110 °C) (108). Dabei 

wird das röntgenamorphe Al2O3 hydratisiert und es bildet sich unter Volumenzunahme kristal-

lines Böhmit (AlO(OH)). In der wissenschaftlichen Fachliteratur werden unterschiedliche Mo-

dellvorstellungen zum mechanistischen Ablauf des Verdichtens beschrieben (108). Es gilt als 

erwiesen, dass nicht nur die Porenöffnungen oberflächlich verschlossen werden, sondern dass 

das Porenvolumen auch von den Porenwänden und dem Porengrund ausgehend reduziert 

wird. Auf diese Weise wird nach etwa 20 Minuten Behandlungszeit ein Verdichtungsgrad von 

etwa 100 % erreicht (108). Neuere Verfahren arbeiten mit Ni- oder Co-Salzen, wobei die Er-

zeugung der Metall-Hydroxide in den Porenkanälen die Behandlungszeit noch weiter reduziert. 

Weitere Verfahrensvarianten, wie z.B. das „Kaltverdichten“, werden in (108) vorgestellt. In-

dustriell wird das Verdichten sehr häufig in Verbindung mit dem Färben anodischer Oxid-

schichten eingesetzt. Dabei werden zunächst organische Farbpigmente oder Metallionen ad-

sorptiv bzw. durch Wechselstrom unterstützt in die Porenkanäle eingebracht. Das nachfol-

gende Verdichten schließt diese Medien in der Schicht ein und verhindert bspw. ein Auswa-

schen der Farbe. Auch an dieser Stelle sei für nähere Informationen auf (108) verwiesen. 
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Unter der Annahme einer flächigen Korrosion der verdichteten Oxidschichten ist die Dauer der 

Schutzwirkung stark von der Schichtdicke abhängig. Deshalb definiert DIN 17611 unterschied-

liche Mindestschichtdicken für Atmosphären unterschiedlicher Korrosivität, bspw. eine mittlere 

Schichtdicke von 10 μm für Innenanwendungen oder 20 μm bei Einsatz in Industrieatmosphäre 

(109). Die Barrierewirkung über die gesamte Schichtdicke setzt eine hohe Verdichtungsquali-

tät voraus. Diese wird gemäß DIN 17611 anhand des Scheinleitwertes der Schicht, mithilfe 

des Farbtropfentests oder anhand des Masseverlusts nach Eintauchen in eine Chrom-Phos-

phorsäure-Lösung, bestimmt. In der wissenschaftlichen Fachliteratur werden Al-Werkstoffe 

häufig mittels elektrochemischer Methoden hinsichtlich ihres Korrosionsverhaltens mit und 

ohne anodische Oxidschicht bewertet. Zuo et al. wiesen mittels potentiodynamischer Polari-

sationsversuche in 1 M NaCl-Lösung nach, dass technisch reines Aluminium (EN AW-1070) 

nach anodischer Oxidation in 18 Gew.-% H2SO4 (1,5 A/dm2, 20 °C, 30 min) im Vergleich zur 

gleichermaßen anodisierten Legierung EN AW-2024 unter anodischer Polarisation eine um 

etwa 2 Größenordnungen reduzierte Korrosionsstromdichte aufweist (110). Durch Verdichten 

in kochendem Wasser für 30 min konnte die Korrosionsstromdichte der anodisierten Legierung 

EN AW-2024 um etwa eine Größenordnung reduziert werden (110). Als noch wirkungsvoller 

erwies sich ein zweistufiges Verdichten in Nickelflourid-haltiger Lösung und heißem Wasser, 

die Korrosionsschutzwirkung der anodischen Oxidschichten auf EN AW-1070 blieb bei glei-

cher Verdichtungsbehandlung jedoch unerreicht (110). Die Forscher gehen nicht näher auf 

den Substrateinfluss auf Schichtdicken und Schichtporosität ein. Diese Erkenntnisse legen 

jedoch die Vermutung nahe, dass Standard-Verdichtungsverfahren nicht ausreichen, um die 

erhöhte nano- und mikroskalige Porosität anodischer Oxidschichten auf technischen Al-Cu-

Legierungen vollständig zu verschließen. Zudem muss infolge der geringeren Stromausbeute 

beim Anodisieren von Al-Cu-Legierungen während des Prozesses mehr Ladungsmenge um-

gesetzt werden, um die vorgegebene Schichtdicke zu erreichen. 

Zusammenfassend ist festzuhalten, dass anodische Oxidschichten nach dem Verdichten das 

Aluminiumsubstrat wirkungsvoll vor Korrosion, z.B. in pH-neutralen chloridhaltigen Medien, 

schützen. Das Schutzvermögen hängt dabei stark von der Verdichtungsqualität ab. Während 

die Porenkanäle kompakter anodischer Oxidschichten bspw. auf unlegiertem Al nahezu voll-

ständig durch Verdichten verschlossen werden, weisen poröse Oxidschichten auf hochfesten 

Al-Cu-Legierungen unter gleichen Verdichtungsbedingungen eine geringere Verdichtungsqua-

lität auf. Unter diesem Blickwinkel besteht ein direkter Zusammenhang zwischen dem Sub-

stratgefüge, dem Anodisierprozess und der Korrosionsbeständigkeit nach dem Verdichten. 

Alle Maßnahmen, die zur Erhöhung der Kompaktheit und der Schichtdicke anodischer Oxid-

schichten auf Al-Cu-Legierungen führen, tragen somit auch zur Erhöhung der Korrosionsbe-

ständigkeit nach dem Verdichten bei.  

 



49 
 

Verschleißschutz 

Das tribologische Verhalten von anodischen Oxidschichten wird zunächst von der äußeren 

Schichtoberfläche bestimmt, da diese im direkten tribologischen Kontakt mit einem Gegenkör-

per steht. Analog zum Abrasionsverhalten des Substrats (Kapitel 2.1.4) gilt, dass die Abrasi-

onsbeständigkeit anodischer Oxidschichten mit steigender Härte (abnehmendem Porenvolu-

men) zunimmt. Deshalb werden anodische Oxidschichten für den Verschleißschutz unter den 

Bedingungen des Hartanodisierens hergestellt. Wie bereits in Kapitel 2.2.1 beschrieben, um-

fasst dies vor allem die Absenkung der Elektrolyttemperatur auf unter 5 °C, ggf. den Einsatz 

organischer Additive sowie die Erhöhung der anodischen Stromdichte zur Herstellung hoher 

Schichtdicken in kurzen Prozesszeiten. Typische Anwendungen von Hartanodisierschichten 

umfassen laut Jelinek (108) u.a. den Verschleißschutz von schnellaufenden Ventilatorflügeln, 

Puffern bei Eisenbahnwagen, Steuerventilen und Aluminiumschrauben/ -gewinden sowie den 

kombinierten Verschleiß- und Korrosionsschutz von bspw. Flugzeugfahrgestellen und Alumi-

niumtürgriffen. Der kombinierte Schutz gegen Verschleiß und Korrosion ist realisierbar, da der 

Zutritt korrosiver Medien zum Porengrund wegen der kleineren Porendurchmesser gegenüber 

dem Raumtemperaturanodisieren stärker erschwert wird (108). Allerdings kann zur weiteren 

Erhöhung des Korrosionswiderstands nur bedingt auf die Nachbehandlung des Verdichtens 

zurückgegriffen werden, da die Hydratation des Al2O3 mit einer Reduzierung der Schichthärte 

um bis zu 40 % verbunden ist (108). In der industriellen Praxis werden Hartanodisierschichten 

deshalb in der Regel ohne Verdichten eingesetzt. 

Gemäß ISO 10074 weisen durch Hartanodisieren hergestellte Oxidschichten üblicherweise 

eine Dicke zwischen 50 und 80 μm und somit einen gegenüber dem Raumtemperaturanodi-

sieren erhöhten Verschleißvorrat auf (111). Die internationale Norm berücksichtigt weiterhin 

den Substrateinfluss auf Schichtmikrostruktur und Schichteigenschaften und definiert unter-

schiedliche Mindestanforderungen für das Hartanodisieren verschiedener Werkstoffklassen. 

Die höchsten Anforderungen erfüllen Al-Knetlegierungen der Klasse 1 (z.B. 6000er Legierun-

gen), gefolgt von Klasse 2 (z.B. 2000er und 7000er Legierungen). Klasse 3 umfasst vor allem 

schwer anodisierbare Al-Si-Gusslegierungen (111). Legierungen der Klasse 1 besitzen bei ei-

ner Schichtdicke von 50 μm eine hohe Flächenmasse von mindestens 1100 mg/dm² und dem-

entsprechend eine hohe Härte von mindestens 400 HV. Bei gleicher Schichtdicke gelten für 

Al-Cu-Legierungen eine Flächenmasse von mindestens 950 mg/dm² sowie eine Härte von 

mindestens 250 HV. Gemäß DIN EN ISO 4516 ist die Vickershärte an Hartanodisierschichten 

mit einer Normalkraft von 0,49 N (HV 0,05) am polierten Querschliff oder an der polierten 

Oberfläche zu prüfen (112). Zum Nachweis der Abriebbeständigkeit von Hartanodisierschich-

ten eignen sich laut ISO 10074 die Abriebprüfungen mit Schleifscheibe sowie mit Schleifmit-

telstrahl (beide gemäß DIN EN ISO 8251) und der Taber-Abraser-Test (111). Quantitative Vor-

gaben zur Verschleißbeständigkeit sind ebenfalls in ISO 10074 enthalten. Demnach müssen 
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Hartanodisierschichten auf Legierungen der Klasse 1 mindestens 80 % des Verschleißkenn-

wertes (bspw. Massenabriebfestigkeit gemäß DIN EN ISO 8251)  einer hartanodisierten Stan-

dardprobe (hergestellt gemäß ISO 10074, Anhang B) erreichen (111). Gemäß Benedyk wei-

sen Hartanodisierschichten (mutmaßlich auf Aluminiumlegierungen der Klasse 1) im Taber-

Abraser-Test trotz vergleichsweise niedrigerer Härte einen geringeren Verschleiß als gehärte-

ter Stahl und Hartchrom-Beschichtungen auf (113). Demgegenüber wird für Hartanodisier-

schichten auf Al-Cu-Legierungen (Klasse 2a) lediglich das Erreichen von mindestens 30 % 

des Verschleißkennwerts vorgeschrieben. Die deutlich herabgesetzten Mindestwerte für die 

Schichthärte und die Verschleißbeständigkeit von Hartanodisierschichten auf Al-Cu-Legierun-

gen liegen vor allem in der erhöhten Schichtporosität infolge der Sauerstoffentwicklung am 

Substrat-Schicht-Interface (siehe Kapitel 2.2.2) sowie mikroskaligen Fehlstellen, die in Verbin-

dung mit der anodischen Oxidation mikroskaliger Ausscheidungen entstehen (siehe Kapitel 

2.2.3), begründet.  

Wie bereits in Kapitel 2.2.1 beschrieben, werden organische Additive eingesetzt, um die Po-

renaufweitung und damit den Härteverlust infolge chemischer Schichtrücklösung zu reduzie-

ren. Die Ergebnisse von Yoshimoto et al. zeigen, dass dieser Effekt bei einem hohen Rücklö-

severmögen des Elektrolyten (also bspw. bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C) besonders 

stark ausgeprägt ist (114). Durch Zugabe von 2 Gew.-% Oxalsäure zu 20 Gew.-% H2SO4 wird 

nach Anodisieren von technisch reinem Al (Al99,0) bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C 

etwa die gleiche Oberflächenhärte erreicht wie nach Anodisieren in 20 Gew.-% H2SO4 ohne 

Oxalsäurezugabe bei einer Elektrolyttemperatur von 5 °C (114). Demgegenüber ist beim 

Hartanodisieren nur eine geringe Steigerung der Oberflächenhärte durch die Zugabe organi-

scher Additive realisierbar (114). Die Oxidschichten mit der höchsten Oberflächenhärte (her-

gestellt bei einer Elektrolyttemperatur von 5 °C unter Zugabe organischer Additive) zeigten bei 

einer an DIN EN ISO 8251 angelehnten Abriebprüfung mit Schleifscheibe den geringsten Ver-

schleiß (114). Eine Zunahme der Oberflächenhärte und Abriebbeständigkeit in einem Zylinder-

Scheibe-Prüfaufbau (Gegenkörper: SiC-Papier, Zwischenmedium: Wasser) mit zunehmender 

Oxalsäurekonzentration im Elektrolyten (0 bis 1,8 Gew.-% Oxalsäure in 16 Gew.-% H2SO4) 

bestätigen Bensalah et al. für die anodische Oxidation von technisch reinem Aluminium 

(Al99,5) bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C (75). Die Steigerung von Härte und Ver-

schleißfestigkeit der Oxidschichten beim Anodisieren von Al-Cu-Legierungen durch Zugabe 

von Elektrolytadditiven wird in der Literatur nur spärlich beschrieben. Sieber et al. beobachte-

ten für das Anodisieren der Legierung EN AW-2024 T3 in 20 Vol.-% H2SO4 bei 5 und 15 °C 

Elektrolyttemperatur für unterschiedliche Stromformen ähnliche Härtewerte und ein ähnliches 

Versagensverhalten im progressiven Ritztest (lineare Steigerung der Normalkraft) sowohl für 

die Zugabe von 20 g/l Oxalsäure als auch für die Zugabe von 20 ml/l 1:1 verdünnter Salpeter-

säure (76). Wernick et al. berichteten bereits 1977 in (115), dass die Zugabe von 1 bis 45 g/l 
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Salpetersäure „auch für schwierige Legierungen“ eine Erhöhung der Schichtdicke bei verrin-

gerter Prozessspannung (also geringerem Energieverbrauch) zur Folge hat. Die zugrunde lie-

genden Mechanismen wurden jedoch in (115) nicht näher erläutert. 

Neben der Verwendung von Elektrolytadditiven eignet sich das Anodisieren mit gepulstem o-

der gestuftem Gleichstrom zur Modifikation der Schichtmikrostruktur und Erhöhung der 

Schichthärte (77), (76), (103), wie bereits in Kapitel 2.2.1 beschrieben. Die Abrasionsbestän-

digkeit der mittels Pulsanodisieren hergestellten Schichten nimmt gemäß Rasmussen jedoch 

mit steigender Schichthärte ab (77). Diese Beobachtungen bestätigen die Autoren Sieber et 

al. anhand der instrumentierten Härtemessung am Schichtquerschnitt in definierter Entfernung 

zum Al-Substrat sowie Scratch-Tests mit progressivem Lastverlauf (76). Sie stellen konkret 

das Abplatzen der mittels Pulsanodisieren erzeugten Schichten bei gegenüber dem Gleich-

stromanodisieren niedrigeren Normalkräften fest. Als mögliche Ursache identifizieren Sieber 

et al. erhöhte Schichteigenspannungen, die infolge der Bildung unterschiedlicher Porenzellen-

durchmesser bei unterschiedlichen Prozessspannungen entstehen (76). Die während der Pha-

sen niedriger Stromdichte gebildeten Schichtbereiche sind dabei eindeutig als Unterbrechun-

gen der geordneten Porenkanäle am Schichtquerschnitt identifizierbar. Offenbar wird das 

Schichtversagen bei tribologischer Beanspruchung in diesen Bereichen initiiert. 

Zusammenfassend ist festzuhalten, dass Hartanodisierschichten eine breite Anwendung als 

Verschleißschutz von unlegiertem Aluminium und Aluminiumlegierungen der Klasse 1 (gemäß 

ISO 10074) finden. Sie weisen üblicherweise eine Schichtdicke von mehr als 50 μm und eine 

Schichthärte von mehr als 400 HV auf. Hinsichtlich ihrer Abrasionsbeständigkeit übertreffen 

Hartanodisierschichten im Taber-Abraser-Test beispielsweise gehärteten Stahl und Hart-

chromschichten. Gleichzeitig eignen sich Hartanodisierschichten aufgrund der geringen Po-

rendurchmesser als Korrosionsschutz, wenngleich eine weitere Erhöhung des Schutzvermö-

gens durch Verdichten nur bedingt anwendbar ist, da die Hydratisierung des Al2O3 eine Ab-

nahme der Oberflächenhärte zur Folge hat. Beim Hartanodisieren hochfester, Cu-haltiger Al-

Legierungen entstehen Oxidschichten deutlich geringerer Härte und Verschleißbeständigkeit. 

Dies ist auf die in den Kapiteln 2.2.2 und 2.2.3 beschriebene Erhöhung der Schichtporosität 

zurückzuführen. Das Anodisieren mit gepulstem Strom eignet sich, um die Härte von Anodi-

sierschichten auf Al-Cu-Legierungen zu erhöhen, jedoch weisen diese Schichten häufig eine 

geringere Verschleißbeständigkeit auf. Die Erhöhung der Schichthärte durch Verwendung or-

ganischer Additive beim Hartanodisieren von Al-Cu-Legierungen wurde bislang nur spärlich in 

der Literatur beschrieben.  
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3 Forschungsbedarf und Forschungsziele 

Hochfeste Al-Legierungen finden aufgrund ihrer hervorragenden spezifischen mechanischen 

Eigenschaften verbreitet Anwendung als Leichtbauwerkstoffe. Aufgrund ihrer geringen Ober-

flächenhärte und hohen Adhäsionsneigung weisen sie jedoch in vielen tribologischen Syste-

men eine geringe Verschleißbeständigkeit auf. Weiterhin sind hochfeste, Cu-haltige Al-Legie-

rungen anfällig für die selektive Korrosion unedlerer Gefügebestandteile. Insbesondere bei 

ungünstiger Kornorientierung zur korrodierenden Oberfläche kann die Korrosion rasch in die 

Tiefe voranschreiten und den tragenden Bauteilquerschnitt drastisch reduzieren. Um die vor-

teilhaften spezifischen mechanischen Eigenschaften hochfester Cu-haltiger Al-Legierungen 

für eine breitere technische Anwendung nutzbar zu machen und Werkstoffe höherer Dichte 

(z.B. Fe-Basis-Legierungen) zu substituieren, ist es notwendig, die Verschleiß- und/oder die 

Korrosionsbeständigkeit durch eine geeignete Oberflächenbehandlung zu erhöhen. 

Für technisch reines Aluminium und einige Al-Knetlegierungen eignet sich die anodische Oxi-

dation hervorragend zur Herstellung abriebfester und korrosionsbeständiger Konversions-

schichten. Oxidschichten hoher Schichtdicke und -härte, die aufgrund der geringen Porenauf-

weitung zudem einen erhöhten Korrosionsschutz bieten, können durch das Hartanodisieren 

erzeugt werden. Es ist jedoch bekannt, dass Hartanodisierschichten auf Al-Cu-Legierungen 

eine erhöhte Porosität aufweisen und deshalb einen geringeren Schutz gegenüber Abrasion 

sowie gegenüber dem Eindringen korrosiver Medien bieten. Der Einsatz organischer Additive 

ermöglicht die Reduzierung der Porosität und damit die Erhöhung der Schichthärte, hat jedoch 

gleichzeitig die Erhöhung der Prozessspannung und folglich des elektrischen Energiever-

brauchs zur Folge. Weiterhin ermöglicht die Anwendung von Pulsstrom die Herstellung von 

Anodisierschichten höherer Oberflächenhärte, allerdings neigen diese Schichten stärker zum 

Abplatzen unter tribologischer Beanspruchung. Konventionelle Nachbehandlungen des Ver-

dichtens eignen sich zwar zur Erhöhung der Korrosionsbeständigkeit, haben jedoch gleichzei-

tig eine Reduzierung der Oberflächenhärte zur Folge. Nach dem Stand der Forschung sind 

keine Maßnahmen bekannt, die zur Verbesserung ausgewählter Eigenschaften anodischer 

Oxidschichten auf hochfesten Al-Cu-Legierungen beitragen und sich nicht nachteilig auf an-

dere Schicht- oder Systemeigenschaften oder die Energieeffizienz des Prozesses auswirken. 

Es besteht folglich Forschungsbedarf zur Entwicklung neuer Ansätze, die eine verbesserte 

Anodisierbarkeit dieser Werkstoffe ohne das Auftreten der beschriebenen, nachteiligen Be-

gleiterscheinungen ermöglichen.  

Das übergeordnete Ziel dieser Arbeit besteht in der Erhöhung der Kompaktheit der Anodisier-

schichten auf hochfesten Al-Cu-Legierungen bei gleichzeitiger Steigerung der Energieeffizienz 

des Prozesses. Das Korrosionsverhalten der anodisierten Substrate wird im Rahmen dieser 

Arbeit nicht explizit untersucht. Es ist aber zu erwarten, dass kompaktere Schichten erhöhter 
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Härte sowohl unverdichtet als auch nach konventionellem Verdichten eine höhere Schutzwir-

kung aufweisen. Damit liefert die Arbeit indirekt auch einen Beitrag zum Korrosionsschutz 

hochfester Al-Werkstoffe. 

Zum Erreichen dieses Ziels werden unterschiedliche Forschungsansätze verfolgt. Der erste 

Ansatz umfasst das anodisiergerechte Werkstoffdesign hochfester Al-Cu-Legierungen. Hierzu 

ist es zunächst notwendig zu verstehen, welchen Einfluss die in den Kapiteln 2.1.2 und 2.1.3 

beschriebenen Gefügebestandteile auf Schichtmikrostruktur und Schichteigenschaften ausü-

ben. Um eine eindeutige Zuordenbarkeit zu gewährleisten, ist es erforderlich, die Einflüsse 

verschiedener Gefügebestandteile isoliert voneinander zu betrachten. Deshalb stehen zwei 

Werkstoffe unterschiedlicher Komplexität im Fokus dieser Arbeit. Anhand einer hochreinen 

Modelllegierung AlCu4 wird zunächst der Einfluss der Verteilung der Cu-Atome (z.B. feindis-

pers in atomaren Clustern oder segregiert in Al2Cu-Ausscheidungen vorliegend) erforscht. An-

hand dieser Erkenntnisse werden Analogien und Unterschiede zum Anodisierverhalten der 

technischen Legierung EN AW-2024 (AlCu4Mg1) herausgestellt. Darüber hinaus wird das Um-

wandlungsverhalten typischer intermetallischer Phasen in der Legierung (submikro- sowie 

mikroskalige Phasen siehe Kapitel 2.1.3) analysiert. Der zweite Forschungsansatz betrifft den 

Einsatz von Elektrolytadditiven zur Verbesserung der Anodisierbarkeit von Al-Cu-Legierungen. 

Dieser Ansatz ist auch dann nutzbar, wenn nur ein geringer Spielraum für das Werkstoffdesign 

besteht. Einen besonderen Schwerpunkt stellt dabei die gleichzeitige Steigerung der Schicht-

eigenschaften und der Energieeffizienz durch den Zusatz von Salpetersäure zu einem schwe-

felsauren Grundelektrolyten dar. Damit soll der Wirkmechanismus des Additivs Salpetersäure, 

auch in Abgrenzung zum Wirkmechanismus konventioneller, organischer Additive, erforscht 

werden.  

Da diesen in der industriellen Praxis aufgrund der vergleichsweise niedrigen Prozessspannung 

sowie der hohen Schichtbildungsraten und Schichthärten trotz der Problematik der Schicht-

rücklösung die größte wirtschaftliche Bedeutung zukommt, erfolgt eine Beschränkung auf 

schwefelsaure Grundelektrolyte. Die Beurteilung der Energieeffizienz erfolgt anhand der 

elektrischen Prozessparameter (Ladungsmenge, elektrische Energie) sowie der Schichtdicke 

und, insbesondere im Zusammenhang mit der Wirkungsweise der Additive, der Schichtmasse. 

Das Umwandlungs- und Einbauverhalten der Gefügebestandteile wird vor allem mittels hoch-

auflösender Rasterelektronenmikroskopie analysiert und mit den elektrischen Prozesspara-

metern korreliert. Prozessparameter und Werkstoffgefüge beeinflussen die Porosität der Ano-

disierschichten. Vor diesem Hintergrund werden die Kompaktheit und das Ausmaß der Poren-

aufweitung primär mittels ortsaufgelöster Härteverläufe bewertet. An Probenserien mit beson-

ders ausgeprägten mikroskaligen Fehlstellen findet zudem die Ritzprüfung zur integralen Be-

wertung der Abriebbeständigkeit Anwendung.  



54 
 

4 Experimentelles 

4.1 Versuchswerkstoffe und Probenherstellung 

Die kommerzielle Legierung EN AW-2024 wurde in Form von Blechen mit den Abmessungen 

102 x 25 x 1,6 mm³ im Zustand T3 (lösungsgeglüht, kaltumgeformt, kaltausgelagert) von der 

Q-Lab Deutschland GmbH (Saarbrücken) bezogen. Die Legierungszusammensetzung ent-

spricht gemäß Werkstoffdatenblatt (siehe Tabelle 3 auf Seite 55) den Vorgaben in DIN EN 

573-3. Die Untersuchungen zum Einfluss der Elektrolytadditive erfolgten an Blechproben mit 

den Abmessungen 50 x 25 x 1,6 mm³ im Lieferzustand T3 (lösungsgeglüht, abgeschreckt, 

kaltumgeformt). Für die Betrachtung des Einflusses des Wärmebehandlungszustandes wur-

den einige Bleche der Legierung EN AW-2024 bei 505 °C für eine Stunde lösungsgeglüht und 

unmittelbar nach Entnahme aus dem Ofen in einem auf Raumtemperatur temperierten Was-

serbad abgeschreckt. Der lösungsgeglühte Zustand W wurde unmittelbar nach dem Lösungs-

glühen und Abschrecken vorbehandelt und anodisiert, um selbst die Entstehung atomarer 

Cluster möglichst gering zu halten. Der Zustand T4 resultierte aus dem mindestens 2-wöchi-

gen Lagern der Proben bei Raumtemperatur. Das Einstellen des Zustandes T6 erfolgte durch 

Warmauslagern bei 180 °C für 16 h. Sowohl Temperatur als auch Zeit entsprechen den unte-

ren Grenzwerten der in (2) empfohlenen Parameterbereiche für das Warmauslagern der Le-

gierung EN AW-2024 auf den Zustand höchster Festigkeit. Gemäß Yin et al. (116) liegt diese 

Auslagerungsdauer leicht unter jener für das Erreichen des Zustands höchster Härte (18 h bei 

180 °C). Dieser Zustand wurde zur deutlicheren Abgrenzung gegenüber Zustand T7 bewusst 

gewählt, da die Ausscheidungsbildung noch nicht vollständig abgeschlossen ist. Im Unter-

schied zum Zustand T64 gemäß DIN EN 515 ist jedoch kein deutlich unteraltertes Gefüge zu 

erwarten, deshalb wird im Folgenden die Bezeichnung T6 verwendet. Zum Erreichen des Zu-

stands T7 wurden eine Auslagerungstemperatur von 220 °C sowie eine Dauer von 20 h ge-

wählt. Gemäß Yin et al. (116) haben diese Wärmebehandlungsparameter ein deutliches Über-

schreiten des Härtemaximums zur Folge. Wie in Kapitel 2.1.3 beschrieben, entstehen in die-

sem Temperaturbereich vorwiegend inkohärente S-Phase-Ausscheidungen im Korninneren 

sowie verstärkt an den Korngrenzen. Es ist davon auszugehen, dass der Al-MK unter diesen 

Auslagerungsbedingungen bis auf das geringe Löslichkeitsniveau für Cu verarmt. Zur besse-

ren Befestigung und Kontaktierung während des Anodisierens werden die Bleche zudem an 

einer Seite mit einer Bohrung versehen. 

Eine Sonderrolle nehmen einige Blechproben der Legierung EN AW-2024 ein, die nach Lö-

sungsglühen bei 505 °C für 30 min in einem Walzwerk (Eigenbau der Professur Werkstoffwis-

senschaft der TU Chemnitz) in mehreren Teilschritten mit Zwischenglühen bei 505 °C für 30 

min auf eine Dicke von etwa 150 µm gewalzt wurden. Ziel war die Herstellung möglichst dün-

ner Folien der Legierung für das vollständige Durchanodisieren. Die minimale Blechdicke 
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wurde vor allem durch die Steifigkeit des Walzwerks bestimmt. Im Anschluss an das Walzen 

wurden die gewalzten Bleche erneut bei 505 °C für 30 min lösungsgeglüht, abgeschreckt und 

analog zu den im vorherigen Absatz beschriebenen Blechproben auf die Zustände T4 und T7 

ausgelagert. Aus den Blechen wurden mithilfe einer Blechschere rautenförmige Proben mit 

einem Kontaktstreifen an einer Ecke der Raute herausgetrennt. Die Kantenlänge der Raute 

beträgt etwa 15 mm, ebenso wie die Länge des Kontaktstreifens. 

Tabelle 3: Chemische Zusammensetzung der Legierung EN AW-2024 gemäß DIN EN 573-3 

und Werkstoffdatenblatt der Q-Lab GmbH  

Al Cu Mg Mn Fe Si Zn Ti Cr weitere 

Rest 3,8-4,9 1,2-1,8 0,3-0,9 0,5 0,5 0,25 0,15 0,1 0,15 

 

Um die Bildung von Ausscheidungen durch Verunreinigungselemente zu unterbinden, muss  

für die Modelllegierung AlCu4 gemäß des binären Phasendiagramms Al-Fe (7) vor allem der 

Fe-Gehalt auf wenige Tausendstel Gew.-% begrenzt werden. Deshalb wurde die Modelllegie-

rung mit einer Reinheit von mindestens 99,999 Gew.-% aus den hochreinen Ausgangsmetal-

len Al und Cu (Reinheit mindestens 99,999 Gew.-%) durch die Dr. Ihme GmbH (Berlin) herge-

stellt und in Form gewalzter Bleche mit den Abmessungen 100 x 100 x 2 mm³ geliefert. Zur 

Überprüfung der Reinheit wurde am IWW eine chemische Analyse der Modelllegierung mittels 

Optischer Emissionsspektrometrie mit induktiv gekoppeltem Plasma (ICP-OES) durchgeführt. 

Dazu erfolgte zunächst der chemische Aufschluss von etwa 1 g AlCu4 in einer Lösung von 3 

Teilen Salzsäure und einem Teil Salpetersäure („Königswasser“). Demnach enthält die Mo-

delllegierung etwa 4,17 Gew.-% Cu und weniger als 1 ppm schwer im Al-MK löslicher Ele-

mente wie Fe oder Mn. Jedoch wurden etwa 0,02 Gew.-% V nachgewiesen, Folglich ist laut 

binärem Al-V-Phasendiagram die Entstehung der nahezu unlöslichen Phase Al21V2 nicht aus-

zuschließen. Mittels Trennschleifgerät erfolgte zunächst das Zerteilen der Bleche in Abschnitte 

mit den Abmessungen 15 x 15 x 2 mm³. Die auf diese Weise erhaltenen Proben wurden an-

schließend für eine Stunde bei 545 °C lösungsgeglüht. Da dies, wie in Kapitel 5.1.1 beschrie-

ben, nicht ausreichte, um die gleichgewichtsnahe Phase Al2Cu vollständig aufzulösen, fand 

ein erneutes Lösungsglühen bei 545 °C für 6 h statt. Unmittelbar nach dem Lösungsglühen 

erfolgte stets das Abschrecken der Proben in einem auf Raumtemperatur temperierten Was-

serbad. Zur Vereinfachung und Gewährleistung der direkten Vergleichbarkeit wurden die Zu-

stände T4, T6 und T7 unter Anwendung der gleichen Parameter eingestellt, wie bei den Ble-

chen aus der Legierung EN AW-2024. Dabei wird in Kauf genommen, dass die Ausschei-

dungsbildung, wie in Kapitel 2.1.3 beschrieben, ohne das Zulegieren von Mg langsamer ab-

läuft. Es ist folglich zu erwarten, dass für den Zustand T6 eine signifikantere Unteralterung und 
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für den Zustand T7 eine weniger stark ausgeprägte Überalterung vorliegt. Der Einfachheit hal-

ber werden die Zustände im Nachfolgenden dennoch ohne die Verwendung einer zweiten Zif-

fer (z.B. T64 oder T76) als T6 und T7 bezeichnet.  

 

4.2 Versuchsplan 

Die durchgeführten experimentellen Arbeiten an den in Kapitel 4.1 vorgestellten Werkstoffen 

werden in den nachfolgenden Unterkapiteln 4.2.1 und 4.2.2 vorgestellt. Die Tabellen sollen 

einen Überblick der variierten Werkstoff- und Prozessparameter sowie der angewandten Cha-

rakterisierungs- und Auswertungsmethoden vermitteln. Ausführliche Beschreibungen der Pro-

zessführung und Charakterisierungsmethoden sind in den nachfolgenden Kapiteln enthalten. 

 

4.2.1 Modelllegierung AlCu4 

Tabelle 4: Experimente zum potentiodynamischen Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 

 
Prozessbedingungen 

  
Auswertung 

WB-Zustände Elektrolyt 
Temperatur 

in °C 

Spannung 

in V (SHE) 

Fläche in 

cm² 

elektrische 

Kenngrößen 

W 20 Vol.-% 

H2SO4 
20 -0,7 bis 20 0,79 Stromverlauf 

T7 

 

Tabelle 5: Experimente zum stromgesteuerten Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 

 
Prozessbedingungen 

  
  Auswertung 

 

WB- 

Zustände 
Elektrolyt 

Temperatur 

in °C 

Stromdichte 

in A/dm² 

Dauer 

in min 

Fläche 

in cm² 

elektrische 

Kenngrößen 

Schicht 

-eigenschaften 

LZ 

20 Vol.-% 

H2SO4 
20 2 60 0,79 

Spannungs-

verläufe, 

elektrische 

Energie 

  

T4 Dicke, Mikro-

struktur, Härte-

verläufe 

T6 

T7 
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4.2.2 Technische Legierung EN AW-2024 

Tabelle 6: Experimente zum Einfluss des Wärmebehandlungszustands beim Anodisieren 

 
Prozessbedingungen 

  
  Auswertung 

 

WB- 

Zustände 
Elektrolyt 

Temperatur 

in °C 

Strom-

dichte in 

A/dm² 

Dauer in 

min 

Fläche 

in cm² 

elektrische 

Kenngrößen 

Schicht 

-eigenschaften 

W 

20 Vol.-% 

H2SO4 

20 

2 

60 

2,7 

Spannungs-

verläufe, 

elektrische 

Energie 

Dicke, Masse, 

Mikrostruktur, 

Härteverläufe 

T4 5, 20 20, 40, 60 

T6 20 60 

T7 5, 20 20, 40, 60 

 

Tabelle 7: Experimente zur Mikrostrukturanalyse an Bruchflächen nach Durchanodisieren  

 
Prozessbedingungen 

  
  Auswertung 

WB- 

Zustände 
Elektrolyt 

Temperatur 

in °C 

Stromdichte 

in A/dm² 

Dauer 

in min 

Fläche 

in cm² 

Schicht 

-eigenschaften 

T4 20 Vol.-% 

H2SO4 
20 2 ~240 0,79 Mikrostruktur 

T7 

 

Tabelle 8: Experimente zum Einfluss ausgewählter Elektrolytadditive beim Hartanodisiern 

 
Prozessbedingungen 

   
  Auswertung 

 

WB- 

Zustand 
Elektrolyt Additive 

Temperatur 

in °C 

Stromdichte 

in A/dm² 

Dauer 

in min 

Fläche 

in cm² 

elektrische 

Kenngrößen 

Schicht- 

eigenschaften 

T4 
20 Vol.-% 

H2SO4 

0-0,2 mol/l  

C2H2O4,  

0-0,8 mol/l  

HNO3 

5 3 45 2,7 

Spannungs-

verläufe, 

elektrische 

Energie 

Dicke, Masse, 

Mikrostruktur, 

Härteverläufe, 

Ritzverhalten 
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4.3 Vorbehandlung und anodische Oxidation 

Vor der chemischen Vorbehandlung wurden die AlCu4-Proben per Hand unter Wasser auf 

rotierenden SiC-Schleifscheiben bis zur Körnung P600 feingeschliffen, um die vor allem wäh-

rend des 6-stündigen Lösungsglühens gebildete Oxidschicht zu entfernen und die Behand-

lungsdauer beim nachfolgenden Beizen zu verkürzen. Bei den Blechen aus der Legierung EN 

AW-2024 (inkl. der für das Durchanodisieren hergestellten Blechproben) wurde auf eine me-

chanische Vorbehandlung verzichtet. Die chemische Vorbehandlung erfolgte für die Proben 

aller Werkstoffe einheitlich und umfasste zunächst das Entfernen der Oxidschicht durch Bei-

zen in 3 Gew.-% wässriger NaOH-Lösung bei 50 °C. Die Beizdauer betrug eine Minute für die 

mechanisch vorbehandelten Proben der Modelllegierung AlCu4 und 5 min für die Bleche aus 

der Legierung EN AW-2024, die nicht mechanisch vorbehandelt wurden. Auf diese Weise 

wurde auch die ausgeprägte thermische Oxidschicht der wärmebehandelten Bleche entfernt. 

Bis zur vollständigen chemischen Entfernung der Oxidschicht erfolgte lokal stets auch ein che-

mischer Angriff der Substratlegierung unter bevorzugter Lösung der Al-Atome und Anreiche-

rung der Elemente Cu, Si und Mn (108) an der Oberfläche. Nach einem Zwischenschritt zum 

Spülen der gebeizten Proben erfolgt deshalb das Tauchen der Proben in 50 Vol.-% wässrige 

HNO3-Lösung zur Entfernung des dunklen Belags, gefolgt von erneutem Spülen in Wasser.  

Der prinzipielle Versuchsaufbau beim Anodisieren wurde bereits schematisch in Abbildung 10 

(auf Seite 24) dargestellt. Den unterschiedlichen Probenformen und den zum Teil unterschied-

lichen vorgesehenen Charakterisierungsmethoden wurde durch die Verwendung von zwei un-

terschiedlichen Varianten Rechnung getragen. Die Bleche aus der Legierung EN AW-2024 

werden mittels kommerziell erhältlicher Schrauben (Legierung EN AW-6082 T6) an einem Pro-

benhalter (EN AW-1050) befestigt und kontaktiert. Dabei erfolgt ein fortschreitendes Anodisie-

ren der Schraube und des möglichst kleinen, im Elektrolyten befindlichen Teils des Proben-

halters. Die zusätzliche Anodisierfläche ist klein gegenüber der Blechoberfläche und stets in 

etwa gleich groß. Deshalb wird diese im Folgenden vernachlässigt. Als Gegenelektrode in der 

Zwei-Elektroden-Anordnung diente ein Pb-Blech, das die Innenseite der Mantelfläche des Be-

cherglases (Elektrolytvolumen 2l) fast vollständig auskleidete. Diese Elektrodenanordnung 

wurde gewählt, um ein allseitig gleichmäßiges Anodisieren des in der Mitte befindlichen Blechs 

zu gewährleisten. Als Elektrolyt diente 20 Vol.-% wässrige H2SO4-Lösung. Für die Untersu-

chung des Einflusses der Elektrolytadditive wurde als organisches Additiv Oxalsäure in den 

Konzentrationen 0 und 0,2 mol/l (25 g/l) beigefügt. Die Zugabe des Additivs Salpetersäure 

erfolgte in den Konzentrationen 0, 0,4 mol/l (17 g/l) und 0,8 mol/l (34 g/l). Für eine ausrei-

chende Elektrolytumwälzung wurde ein Stabrührer seitlich unterhalb des Blechs im Elektroly-

ten positioniert und betrieben. Die Temperierung des Becherglases erfolgte in einem Wasser-

bad mithilfe eines Thermostats auf 20 °C sowie 5 °C (Hartanodisieren). Der Einfluss der Elekt-
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rolytadditive wurde ausschließlich für das Hartanodisieren untersucht, da das Ziel der Unter-

suchungen darin bestand, harte, abriebbeständige Anodisierschichten bei möglichst hoher 

Energieeffizienz herzustellen. Weiterhin erfolgten diese Versuche bei einer vergleichsweise 

hohen anodischen Stromdichte von 3 A/dm², die aber auch für die höchsten Additivkonzentra-

tionen noch nicht zum Brand führte, für eine Dauer von 45 min. Die Wahl der Prozesszeit ergab 

sich daraus, dass im Einklang mit ISO 10074 eine für das Hartanodisieren übliche Schichtdicke 

von etwa 50 μm angestrebt wurde. Die Untersuchung des Einflusses des Wärmebehandlungs-

zustandes erfolgte unter milderen Prozessbedingungen bei einer anodischen Stromdichte von 

2 A/dm² für eine Anodisierdauer von 60 min. Als Stromquelle diente ein pe1028-Galvanostat 

(Plating Electronic, Sexau).  

Das vollständige Durchanodisieren der dünngewalzten Bleche aus der Legierung EN AW-

2024 erfolgte unter Verwendung der gleichen Anlagentechnik wie im vorherigen Absatz be-

schrieben. Allerdings ist es notwendig, die anodische Oxidation auf eine definierte Fläche zu 

begrenzen. Dafür wurde eine Kunststoffmaske entwickelt, die aus zwei rechteckigen Kunst-

stoffscheiben (ca. 35 x 25 x 4 mm³) besteht, welche im Zentrum eine Bohrung mit dem Durch-

messer von 10 mm und in der Nähe jeder Ecke eine Bohrung mit dem Durchmesser 5 mm 

aufweisen (Abbildung 18a) auf Seite 61). Nach Einlegen der rautenförmigen Blechprobe zwi-

schen die Kunststoffscheiben, werden letztere mit 4 Kunststoffschrauben an den äußeren Boh-

rungen verschraubt. Auf diese Weise gelingt für dünne Blechproben eine ausreichende Ab-

dichtung, das Eintreten des Elektrolyten wird unterbunden und lediglich die freiliegende kreis-

runde Fläche wird beidseitig anodisch oxidiert. An einem Ende der Blechprobe ist ein Kontakt-

streifen vorgesehen, der bis zu einer weiteren Bohrung reicht, die sich etwa mittig oberhalb 

der Anodisierfläche befindet. Diese Bohrung dient zur Kontaktierung des Blechs und der Be-

festigung der Kunststoffmaske an einem Halter. Die Maske wird derart im Elektrolyten positio-

niert, dass dieser die kreisrunde, offen liegende Fläche vollständig benetzt, die Kontaktstelle 

sich jedoch oberhalb der Elektrolytoberfläche befindet. Die anodische Oxidation erfolgt mit ei-

ner anodischen Stromdichte von 2 A/dm² bei 20 °C für mehrere Stunden. Der Prozess wird 

kurz vor dem vollständigen Durchanodisieren manuell abgebrochen, sobald der elektrische 

Widerstand des geringen Restquerschnitts der elektrisch leitfähigen Al-Legierung zum limitie-

renden Faktor für den Stromfluss wird und die Prozessspannung deutlich ansteigt. Der dünne 

metallische Kern der nahezu vollständig anodisch oxidierten Fläche gewährleistet eine ge-

ringe, aber ausreichende mechanische Stabilität für das Probenhandling während des Spü-

lens, Trocknens, der Probenentnahme aus der Maske und des weiteren Transports.  

Die aus Gründen der Werkstoffeffizienz kleineren Abmessungen der AlCu4-Bleche im Ver-

gleich zu den Blechen aus der Legierung EN AW-2024 machten die Anwendung eines modi-

fizierten Versuchsaufbaus für das Anodisieren der AlCu4-Proben erforderlich. Wie in Abbil-
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dung 18b auf Seite 61) dargestellt, besteht der Probenhalter aus 4 Teilen: 1. einer zylinderför-

migem Maske mit einer kreisrunden Öffnung (Durchmesser: 10 mm) auf der Vorderseite, einer 

offenen Rückseite und einem Schraubgewinde an der inneren Manteloberfläche, 2. einem 

Dichtring, der zwischen Maske und Probe in einer dafür vorgesehenen Aussparung platziert 

wird, 3. einem zylinderförmigen Körper mit Schraubgewinde auf der äußeren Mantelfläche, 

einem Kontakt im Zentrum der Vorderseite, der nach Verschrauben von 1 und 3 gegen die 

Probenrückseite kontaktiert wird sowie einem Drahtkontakt auf der Oberseite, der durch eine 

Bohrung mit Innengewinde verläuft und 4. einer rohrförmigen Halterung mit einem Außenge-

winde am unteren Ende, sowie einem Durchmesseradapter am oberen Ende. Die Halterung 

(4) wird über den Drahtkontakt geschoben und mit 3 verschraubt; der Adapter auf der Ober-

seite erlaubt einen festen Sitz in der Bohrung eines Aufsatzes für das Becherglas (Elektrolyt-

volumen: 0,5 l) sowie die Feinpositionierung der Elektroden zueinander. Der Probenhalter wird 

so tief in den Elektrolyten abgesenkt, dass die kreisrunde Öffnung in 1 vollständig vom Elekt-

rolyten bedeckt, die Verschraubung zwischen 3 und 4 aber noch nicht vom Elektrolyten benetzt 

wird. Als Gegenelektrode diente eine Platinfolie mit den Abmessungen von etwa 20 x 20 mm². 

Mithilfe eines, dem Probenhalter ähnlichen Adapters wurde die Gegenelektrode auf Höhe der 

und in einem Abstand von etwa 30 mm zur anodisierten Fläche ausgerichtet. Um im Falle 

starker Gasentwicklung an der Anode die Entweichung von Gasblasen zu erleichtern, wurde 

der Probenhalter ggf. um etwa 30° zum Lot gekippt. 

Als Elektrolyt diente 20 Vol.-% H2SO4. Die Temperierung des Becherglases erfolgte in einem 

Wasserbad mittels Thermostaten. Die Grundlagenuntersuchungen an der Modelllegierung 

AlCu4 wurden vollständig bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C durchgeführt. Eine ausrei-

chende Elektrolytumwälzung erfolgte durch den Einsatz eines Stabrührers. Als Stromquellen 

dienten die Modelle „IM6“ sowie „Zennium“ der ZAHNER-Elektrik GmbH & Co.KG (Kronach). 

Zur grundlegenden Analyse des Anodisierverhaltens der unterschiedlichen WB-Zustände der 

Modelllegierung AlCu4 wurden potentiodynamische Versuche durchgeführt. Hierfür wurde das 

elektrische Potenzial der Probe linear mit einer Rate von 1 V/min von -0,7 bis 20 V in einer 3-

Elektroden-Anordnung gegenüber einer gesättigten Ag/AgCl-Referenzelektrode erhöht. Die 

Bewertung des Anodisierverhaltens erfolgte primär anhand der Eigenarten der Stromverläufe 

über dem Potenzial. Zur einfacheren Einordnung der Ergebnisse wird das Potenzial gegen-

über der Standard-Wasserstoff-Elektrode (SHE) aufgetragen. Zudem wurde das Anodisieren 

galvanostatisch mit Gleichstrom und einer anodischen Stromdichte von 2 A/dm² durchgeführt. 

Die Prozessspannung wurde von der Stromquelle also derart nachgeregelt, dass über die ge-

samte Prozessdauer der gewünschte Strom zwischen den Elektroden floss (2-Elektroden-An-

ordnung). Bei einer Stromdichte von 2 A/dm² betrug die Prozessdauer 1 h für das Anodisieren 

der Modelllegierung AlCu4. Die Prozesszeit wurde so gewählt, dass innerhalb einer Versuchs-

reihe die geringste Schichtdicke mindestens etwa 15 μm betrug. Diese Mindestschichtdicke 
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ist für die nachfolgende Schichtcharakterisierung erforderlich, insbesondere für die Messung 

von Härteverläufen über die Schichtdicke. 

  

Abbildung 18: Probenhalter für a) das Durchanodisieren von Folien der Legierung EN AW-

2024, b) Probenhalter für die anodische Oxidation der Modelllegierung AlCu4 

Während des galvanostatischen Anodisierens wird stets der Spannungsverlauf über der Pro-

zesszeit mit einer Samplingrate von 1/s aufgezeichnet. Die Spannungsverläufe werden zu-

nächst zur Überwachung des Prozesses genutzt. Dies ermöglicht beispielsweise das frühzei-

tige Erkennen einer fehlerhaften Kontaktierung und daraufhin den Abbruch des Prozesses so-

wie das Verwerfen der Probe. Zur statistischen Absicherung werden für jeden Parametersatz 

mindestens 3 Messungen durchgeführt. Zu jedem Zeitpunkt liegen also mindestens 3 Mess-

werte der Spannung vor, anhand derer ein Mittelwert sowie eine Standardabweichung gebildet 

werden. Grafisch dargestellt werden stets die Zeitverläufe der Spannungsmittelwerte sowie 

der Spannungsmittelwerte nach Addition bzw. Subtraktion der Standardabweichungen. Durch 

Integration der (mittleren) Spannung U über die Prozesszeit t und Multiplikation mit der kon-

stanten Stromdichte J nach 𝐸=𝐽∗∫𝑈∗𝑑𝑡 4.1 (4.1) wird zudem die flächenbezogene elektri-

sche Energie E berechnet.  

 𝐸=𝐽∗∫𝑈∗𝑑𝑡 4.1 

Die Integration erfolgt numerisch mithilfe des Trapezverfahrens. Die Spannungsverläufe wei-

sen insbesondere während der Sperrschichtbildung zu Prozessbeginn einen hohen Anstieg 

auf. In diesem Bereich ist die Abweichung zwischen der approximierten Trapezfläche und dem 

bestimmten Integral des Spannungsverlaufs zwischen den benachbarten Zeitpunkten am 

größten. Da die Sperrschichtbildung i. d. R bereits nach einigen Sekunden abgeschlossen ist, 

verfälscht dieser Fehler das Integrationsergebnis über die gesamte Prozessdauer nur äußerst 

geringfügig. Aufgrund der hohen Zeitauflösung bezogen auf die Prozessdauer werden auch 

signifikante Spannungsanstiege im weiteren Verlauf sehr gut angenähert.  

 

a) b) 

1 mit 2 

3 4 
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4.4 Bestimmung von Schichtdicke und Schichtmasse 

Die Schichtdicke ist ein wichtiges Kriterium, sowohl hinsichtlich des Korrosions- als auch des 

Verschleißschutzvermögens anodischer Oxidschichten (siehe Kapitel 2.2.4). Deshalb erfolgte 

die Bestimmung der Schichtdicke prozessbegleitend unmittelbar nach Anodisieren, Spülen 

und Trocknen der Proben an mindestens 3 Punkten je anodisierter Fläche auf den AlCu4-

Proben bzw. je 3 Punkten auf Vorder- und Rückseite der Blechproben aus der Legierung EN 

AW-2024 zerstörungsfrei mittels Wirbelstrommessgerät Fischerscope MMS (Fischer, Sindel-

fingen). Vor der Schichtdickenmessung war es lediglich erforderlich, den Nullwert des Prüfge-

räts an einer Probe des gleichen Substratwerkstoffs ohne Anodisierschicht festzulegen. Dank 

der zerstörungsfreien Prüfung konnten bspw. starke Schichtdickenschwankungen frühzeitig 

erkannt, die Prozesse der Vorbehandlung sowie der anodischen Oxidation überprüft und ggf. 

Gegenmaßnahmen eingeleitet werden. Zur qualitativen Bewertung der Energieeffizienz beim 

Anodisieren der Modelllegierung findet die (schichtdicken-) spezifische elektrische Energie Es 

Anwendung. Diese berechnet sich aus der Flächenladungsdichte σ (flächenbezogene elektri-

schen Ladungsmenge) sowie der Schichtdicke s nach Gleichung 4.2.  

 𝐸𝑠=
𝜎

𝑠
 4.2 

Für die quantitative Analyse der Einflüsse des WB-Zustands und der Elektrolytadditive auf 

Stromausbeute, Energieeffizienz und Porosität beim Anodisieren der Legierung EN AW-2024 

ist die Bestimmung der Schichtmasse unerlässlich. Die Messunsicherheit (Messunsicherheit 

der Waage, geringer Oberflächenangriff beim Beizen) ist angesichts der verhältnismäßig ho-

hen Schichtmasse der vollständig anodisierten Blechproben (insbesondere für das Hartanodi-

sieren) gering. Die Schichtmasse ergibt sich aus der Massendifferenz der Blechproben nach 

Wägen (Mettler Toledo X1003S, Gießen) vor und nach Beizen in einer wässrigen Lösung von 

35 ml/l Phosphorsäure und 20 g/l Chrom(VI)-Oxid bei 60 °C für 4 h. Diese Beizlösung wird 

gemäß DIN EN ISO 3210 (117) auch für die Prüfung der Verdichtungsqualität von anodischen 

Oxidschichten verwendet. Im Rahmen von Vorversuchen an unbeschichteten Blechproben 

wurde sichergestellt, dass kein messbarer chemischer Angriff der Legierung EN AW-2024 

durch die Beizlösung erfolgt. Im Folgenden wird stets die Flächenmasse mA verwendet, welche 

sich als Quotient der absoluten Schichtmasse und der Blechoberfläche gemäß Gleichung 4.3 

ergibt. Mithilfe des Faradayschen Gesetzes lässt sich unter Anwendung der molaren Masse 

M von Al2O3 (M = 101,96 g/mol), der Flächenladungsdichte σ (7200 As/dm² J = 2 A/dm² und t 

= 3600 s, σ = 8100 As/dm² für J = 3 A/dm² und t = 2700 s), der Anzahl der bei der Bildung von 

Al2O3 umgesetzten Elektronen z (z = 6) sowie der Faraday-Konstante F (F = 96485,33289 

As/mol) die bei einer Stromausbeute von 100 % theoretisch mögliche Flächenmasse mth ge-

mäß Gleichung 4.4 berechnen. Der Schichtbildungswirkungsgrad η ergibt sich als Quotient 

der gemessenen und der theoretisch möglichen Flächenmassen mA und mth nach Gleichung 
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4.5. Weiterhin wird die (schichtmassen-) spezifische elektrische Energie Em gemäß Gleichung 

4.6 durch Division der elektrischen Prozessenergie E durch die Flächenmasse mA erhalten. 

Diese wird als Kenngröße zur Beschreibung der Energieeffizienz des Prozesses genutzt. 

 𝑚𝐴=
𝑚

𝐴
 4.3 

 𝑚𝑡ℎ=
𝑀∗

𝑧∗𝐹
 4.4 

  𝜂=
𝑚𝐴
𝑚𝑡ℎ

 4.5 

  𝐸𝑚=
𝐸

𝑚𝐴
 4.6 

Unter der Annahme einer homogenen Dichte des röntgenamorphen Aluminiumoxids in Sperr-

schicht und Porenwänden (ρ = 3,95 g/cm³) wird die Porosität p der Oxidschichten mithilfe der 

Flächenmasse mA und der Schichtdicke s gemäß Gleichung 4.7 berechnet. 

  𝑝=1−
𝑚𝐴
𝑠∗𝜌

 4.7 

 

4.5 Schliffherstellung und Lichtmikroskopie 

Die Schliffherstellung umfasste zunächst die Probennahme durch Trennen mittels Trenn-

schleifgerät. Je anodisiertem Blechen der Legierung EN AW-2024 wurde stets ein Abschnitt 

mit einer Breite von etwa 10 mm quer zur Walzrichtung abgetrennt. Für die AlCu4-Proben 

erfolgte das Trennen mittig entlang des Durchmessers durch die kreisrunde anodisierte Flä-

che. Das Warmeinbetten der Blechabschnitte erfolgte in Phenolharz mit Kohlenstoffzusatz, 

wobei sich die durch Trennen freigelegte Seite nach dem Einbetten stets an der Schliffober-

fläche befand. Das elektrisch leitfähige Einbettmittel erleichtert die Handhabung der Schliffe 

am Rasterelektronenmikroskop (REM) und, aufgrund seiner erhöhten Härte im Vergleich zu 

bspw. einem unverstärkten Epoxidharz, die Herstellung randscharfer Schliffe. Der Abtrag an 

der Schliffoberfläche erfolgte zunächst manuell durch Schleifen auf SiC-Papier unter Wasser-

zugabe, wobei die Körnung schrittweise von 80–120 über mehrere Zwischenstufen bis 4000 

zunahm. Ziel des Schleifens war es, durch das Trennen beeinflusste Oberflächenbereiche 

(z.B. auch Schichtschädigungen) abzutragen und eine plane, randscharfe Oberfläche herzu-

stellen. Zur Reduzierung der Schleifriefentiefe schlossen sich 2 automatisierte Polierstufen mit 

definierter Anpresskraft und Rotationsbewegung an. Dazu wurden Diamantsuspensionen der 

Partikelgrößen 3 und 1 µm sowie Gleitmittel auf mit Poliertüchern bespannte Magnetscheiben 

aufgebracht. Insbesondere in Vorbereitung auf hochauflösende REM-Untersuchungen wurde 
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zudem eine Endpolitur mit kolloidaler Siliziumoxidsuspension (Teilchengröße: 40 nm) durch-

geführt. Für die Härtemessungen mittels Nanoindentation wurde auf diese Endpolitur verzich-

tet, da hier vor allem die Randschärfe von zentraler Bedeutung ist. Insbesondere anodische 

Oxidschichten hoher Porosität und geringer Oberflächenhärte weisen nach der beschriebenen 

Standardvorgehensweise zur Schliffpräparation einen verstärkten Materialabtrag hin zum 

Schichtäußeren auf. In solchen Fällen wurden die Schliffe maschinell mittels diamantbelade-

ner Magnetscheiben bis zur Körnung 1200 geschliffen und nachfolgend auf besonders harten 

Tüchern bis zur Diamantgröße 1 µm poliert. 

Präparationsbegleitend erfolgte die lichtmikroskopische Analyse der Schliffe mittels verschie-

dener Auflichtmikroskope zur Kontrolle der Schliffqualität. Weiterhin wurde die Lichtmikrosko-

pie im Rahmen dieser Arbeit eingesetzt, um die zerstörungsfrei gemessenen Schichtdicken 

an ausgewählten Schliffen zu validieren. Die Abweichungen zwischen den beiden physikalisch 

voneinander unabhängigen Methoden zur Schichtdickenbestimmung bewegten sich stets im 

Bereich der Standardabweichung der Messwerte. Alle weiterführenden mikrostrukturellen 

Analysen erfolgten aufgrund der deutlich höheren Auflösung und der besonderen Möglichkei-

ten zur Bildkontrastierung mittels REM. 

 

4.6 Elektronenmikroskopie 

Der Rasterelektronenmikroskopie kommt im Rahmen dieser Arbeit eine zentrale Rolle zu, so-

wohl bei der Beschreibung des Substratgefüges als auch bei der Darstellung der Schichtporo-

sität. In Vorbereitung der Bildaufnahme wurden die Schliffe zunächst in einem Ethanolbad 

unter Ultraschalleinwirkung gereinigt und getrocknet. Das nachfolgende Handling der Schliffe 

erfolgte ausschließlich mit Zangen oder Handschuhen, um die Kontamination der Schliffober-

fläche mit Fetten zu verhindern. Die Schliffe wurden für mindestens 4 h bei 60 °C in einem 

Ofen getrocknet. Um zu verhindern, dass bspw. nanoskalige Poren verdeckt werden, erfolgten 

die hochauflösenden FE-REM-Untersuchungen ohne das Aufbringen einer elektrisch leitfähi-

gen Beschichtung auf der Schliffoberfläche. Bei Vergrößerungen bis 2000-fach, z.B. zur Quan-

tifizierung der mikroskaligen Porosität und Mikrorissigkeit an anodischen Oxidschichten auf 

der Legierung EN AW-2024, erfolgte im Voraus die Bedampfung der Schliffoberfläche mit Koh-

lenstoff. Im Bereich dieser Vergrößerungen beeinträchtigt die Bedampfung die Bildauflösung 

nicht, zudem wird die Bildgebung der elektrisch isolierenden Oxidschichten wesentlich durch 

die Bedampfung vereinfacht. In Vorbereitung auf die hochauflösende Abbildung der Ausschei-

dungen im Werkstoff EN AW-2024 T7 mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) 

wurde zunächst eine Scheibe mit einer Dicke von etwa 400 µm mittels Diamanttrennscheibe 

abgetrennt. Anschließend erfolgten die Fixierung der Scheibe mittels Heißkleber auf einem 
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Probenhalter sowie beidseitiges Schleifen bis zur Körnung 4000. Dies war mit einer Reduzie-

rung der Scheibendicke auf etwa 80 bis 100 µm verbunden. Anschließend wurde die Scheibe 

mit Aceton von Resten des Klebers befreit und es wurde ein kreisrunder Ausschnitt mit einem 

Durchmesser von 3 mm ausgestanzt. Abschließend erfolgte das Dünnen (Sputtern) mittels 

Argon-Ionen bis in der Scheibenmitte ein Loch entstand. Die an das Loch angrenzenden Werk-

stoffbereiche sind ausreichend dünn für das Durchstrahlen mittels Elektronenstrahl im TEM. 

Für die bildgebende Analyse submikro- und nanoskaliger Strukturen wurde auf das Feldemis-

sions-Rasterelektronenmikroskop (FE-REM) NEON 40 EsB (Zeiss, Jena) zurückgegriffen. Die 

Darstellung des Substratgefüges erfolgte mittels 4-Quadranten-Rückstreuelektronen-Detektor 

(QBSD). An chemischen Elementen hoher Atommasse findet eine stärkere Rückstreuung der 

Elektronen statt, so dass eine höhere Intensität der Rückstreuelektronen (RE) gemessen wird. 

Der Ausdruck „Elementkontrast“ ist für RE-Bilder geläufig, da Bereiche unterschiedlicher mitt-

lerer Atommasse (z.B. unterschiedliche Phasen) sehr gut kontrastierbar und differenzierbar 

sind. Volumina hoher mittlerer Atommasse erscheinen hell im RE-Bild, während z.B. Hohl-

räume besonders dunkel dargestellt werden. Die bildgebende Analyse erfolgte bei einem Ar-

beitsabstand im Bereich von etwa 6 bis 8 mm und bei einer Beschleunigungsspannung von 

10 kV. Die relativ große Informationstiefe der RE schränkt die Bildschärfe bei hohen Vergrö-

ßerungen ein, da stets auch RE-Signale aus benachbarten Bereichen mit detektiert werden. 

Die hochaufgelöste Darstellung des Gefüges der Legierung EN AW-2024 T7 erfolgte mittels 

Hellfeldaufnahme am TEM HITACHI H8100 unter Verwendung einer Beschleunigungsspan-

nung in Höhe von 200 kV und einer Lanthanhexaborid-Kathode. 

Für die Darstellung der nanoporösen Schichtmikrostruktur der anodischen Oxidschichten 

kommt der Sekundärelektronendetektor (SE-Detektor) zum Einsatz. Die SE entstehen durch 

die Wechselwirkung mit energiereichen Elektronen des Elektronenstrahls und weisen eine ver-

gleichsweise geringe Energie auf. Lediglich SE, die nahe an der Oberfläche gebildet werden, 

können den Werkstoff verlassen und detektiert werden. SE eignen sich für die hochaufgelöste 

Bildgebung, da sie Informationen aus einem kleinen Werkstoffvolumen liefern. Bei seitlicher 

Positionierung des SE-Detektors werden an Flanken der Oberflächentopografie, die dem De-

tektor zugewandt sind, besonders viele SE detektiert. Es entsteht ein dreidimensionaler Ein-

druck der Oberflächentopografie und hervorstehende Oberflächenbereiche erscheinen auf 

SE-Bildern besonders hell und kontrastreich. Um die Aufladung der elektrisch nicht leitfähigen 

Oxidschicht zu reduzieren, erfolgt die Bilderzeugung bei einer sehr geringen Beschleunigungs-

spannung von 1 kV. Durch Reduzierung des Arbeitsabstands auf etwa 4 mm wird dank der 

ausgeprägten Nanoporosität der untersuchten Schichten dennoch ein ausreichend starkes 

SE-Signal für die kontrastreiche Bildgebung erhalten. 



66 
 

Die bildgebende Analyse der mikroskaligen Porosität und Rissigkeit von anodischen Oxid-

schichten auf der Legierung EN AW-2024 erfolgte am REM LEO 1455VP (Zeiss, Jena) nach 

Bedampfen der Schliffe mit Kohlenstoff. Der Arbeitsabstand betrug 16 mm und als Beschleu-

nigungsspannung wurde 25 kV gewählt. Die Aufnahmen wurden mittels Rückstreuelektronen-

detektor (BSD-Detektor) bei 1500-facher Vergrößerung erstellt. Unter diesen Bedingungen 

war es möglich, die mikroskalige Porosität kontrastreich darzustellen, ohne die nanoskalige 

Porosität zu erfassen. Das nachträgliche Zusammenfügen benachbarter Aufnahmen ermög-

lichte die Berücksichtigung eines repräsentativen, mindestens etwa 300 µm breiten Schicht-

ausschnitts bei gleichzeitig hoher Bildauflösung. In Vorbereitung auf die quantitative Bildana-

lyse wurden möglichst große Bildausschnitte der Oxidschichten ausgeschnitten, unter der 

Maßgabe, dass Substrat und Einbettmittel nicht auf den Bildern dargestellt waren und folglich 

nicht in die Analyse eingingen. Weiterhin wurde der Kontrast zwischen den mikroskaligen Fehl-

stellen und der kompakten Oxidschicht digital erhöht. Die quantitative Bildanalyse erfolgte mit-

hilfe eines Algorithmus, wonach lediglich Bildpunkte mit einem Grauwert unterhalb eines defi-

nierten Grenzwertes gezählt und in Relation zur Gesamtzahl der Bildpunkte gesetzt wurden. 

Diese Bildpunkte wurden zudem als schwarz in einem separaten Bild ausgegeben, wobei alle 

anderen Bildpunkte weiß erschienen. Mithilfe des optischen Vergleichs derartiger Bilder für 

unterschiedliche Schwellwerte mit dem Originalbild wurden für jeden Schichtausschnitt ein ge-

eigneter Schellwert ausgewählt und die dazugehörigen Flächenanteile übernommen. Durch 

Subtraktion der mikroskaligen Porosität von der mithilfe von Schichtdicke und Schichtmasse 

gemäß Gleichung 4.7 berechneten integralen Schichtporosität lässt sich weiterhin auf den Vo-

lumenanteil der nanoskaligen Porosität schließen. 

Die Bestimmung der chemischen Zusammensetzung von anodischen Oxidschichten erfolgte 

am REM LEO 1455VP (Zeiss, Jena) nach Bedampfen der Schliffe mit Kohlenstoff mittels EDX-

Flächenmessungen bei einer Beschleunigungsspannung von 25 kV und einem Arbeitsabstand 

von 14,5 mm. Als Messfläche wurde manuell ein möglichst großer Anteil der Schichtquer-

schnittsfläche gewählt, jedoch unter Gewährung ausreichend großer Abstände zum Einbett-

mittel sowie zum Substrat. Für die Analyse der chemischen Zusammensetzung mikroskaliger 

intermetallischer Phasen wurde die EDX-Punktanalyse gewählt. Die Punktmessung erfolgte 

zur Minimierung der Anregung des umgebenden Al-MK stets im Zentrum der Phase. Alle Mes-

sungen erfolgten ohne vorherige Kalibrierung mit einem Standard. Deshalb sind systematische 

Abweichungen der Messwerte nicht auszuschließen. Insbesondere die Messung leichter Ele-

mente, wie z.B. Sauerstoff ist mit einem großen systematischen Messfehler verbunden. Der 

qualitative Nachweis von Metallen, wie z.B. Al, Cu, Mg, ist oberhalb eines Gehalts von etwa 

einem Zehntel At.-% möglich. 
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4.7 Instrumentierte Eindringprüfung 

Unter der Annahme, dass das amorphe Al2O3 in den Porenwänden stets die gleiche Härte 

aufweist, besteht ein direkter Zusammenhang zwischen Schichporosität und Schichthärte. Die 

Messung der Schichthärte erlaubt es folglich, verschiedene Volumina qualitativ hinsichtlich 

ihrer Porosität zu vergleichen. Weiterhin ermöglicht die Aufzeichnung von Härteverläufen über 

die Schichtdicke eine qualitative Bewertung der Porenaufweitung infolge der chemischen 

Rücklösung an den Porenwänden. Gemäß ISO 10074 erfolgt die Härtemessung am Quer-

schliff hartanodisierter Schichten mit einer Dicke zwischen 25 und 50 µm nach Vickers mit 

einer Prüflast von 0,49 N (111). Ferner wird in der Norm DIN EN ISO 4516 vorgeschrieben, 

dass der Abstand zwischen den Mittelpunkten zweier Vickerseindrücke bzw. zwischen dem 

Mittelpunkt eines Vickerseindrucks und einer Grenzfläche mindestens ein Abstand von 5 Ein-

drucksdiagonalen vorliegen muss (112). Unter Anwendung dieser Normbedingungen ist es 

nicht möglich, die Härte in der Nähe der Ränder von anodischen Oxidschichten zu messen. 

Von der Norm ISO 10074 abweichend wird deshalb die Härtemessung im Rahmen dieser Ar-

beit mittels instrumentierter Eindringprüfung bei einer deutlich geringeren Prüflast von 5 mN 

mittels Nanoindenter UNAT (Asmec, Dresden) und Berkovich-Indenter durchgeführt. Die Ein-

drücke besitzen die Form einer dreiseitigen Pyramide mit einem gleichseitigen Dreieck als 

Grundfläche. Die Kantenlänge der Grundfläche beträgt für die gewählte Prüflast typischer-

weise etwa 1 bis 3 µm. Damit sind die Härteeindrücke hinreichend klein, so dass sowohl in der 

Schichtmitte als auch nahe am Interface zum Substrat sowie nahe an der Schichtoberfläche 

Härtewerte mit geringem Randeinfluss erhalten werden können. Gleichzeitig sind die Eindrü-

cke hinreichend groß, um stets eine repräsentative Anzahl nanoskaliger Poren und Poren-

wände zu erfassen, allerdings deutlich zu klein, um die mikroskalige Porosität anodischer 

Oxidschichten zu bewerten. Jede Messreihe startete im Substratwerkstoff und endete im Ein-

bettmittel, so dass die gesamte Schichtdicke erfasst wurde. Zwischen den einzelnen Eindrü-

cken wurden ein vertikaler Versatz (in Schichtwachstumsrichtung) von etwa 5 µm und ein ho-

rizontaler Versatz von mindestens 20 µm gewählt. Der Abstand der Eindrucksmittelpunkte be-

trägt somit stets mehr als 5 Eindrucksdiagonalen. Es wurden mehrere solcher Härteverläufe 

an unterschiedlichen Stellen eines Schichtquerschnitts aufgenommen, so dass stets mehr als 

15, für dicke Schichten mehr als 20 Einzelwerte pro Zustand für die Auswertung zur Verfügung 

stehen.  

Im Nachgang der Eindringprüfung erfolgte die Zuordnung der Abstände zwischen Eindruck 

und Substrat-Schicht-Interface sowie das Aussortieren der Härtewerte von Eindrücken, die 

sich im Substrat oder Einbettmittel befanden, manuell anhand von lichtmikroskopischen Auf-

nahmen. Zudem wurden Eindrücke, die teilweise oder vollständig in mikroskaligen Poren oder 

Rissen platziert wurden, nicht berücksichtigt. Es zeigte sich, dass auch in einem Abstand von 
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1 bis 2 µm zum Substrat-Schicht-Interface noch plausible Härtwerte messbar waren. Dies ent-

spricht lediglich etwa der Größe eines Eindrucks. Offenbar bilden sich bei der Indentation der 

spröden, oxidkeramischen Schichten im Unterschied zu duktilen Werkstoffen keine weitläufi-

gen Verformungsfelder in der Umgebung der Eindrücke aus, die mit dem Substratwerkstoff 

wechselwirken. Die Nanoindentation ist nur auf einer planen Schliffebene anwendbar, deshalb 

schränken nach außen hin abgerundete Schliffe die Messwertermittlung im Schichtäußeren 

ein. Weiterhin wurde an einigen Schliffen nach der Schliffpräparation der Eintrag von Abrieb 

in das poröse Schichtäußere beobachtet. Die auf diese Weise kompaktierten Schichtbereiche 

sind sowohl lichtmikroskopisch als auch anhand verfälschter (deutlich erhöhter) Härtewerte 

eindeutig identifizierbar. Die Ergebnisse von Härtemessungen innerhalb solcher Volumina 

wurden verworfen. 

In Anbetracht der ausgeprägten Härtegradienten über die Dicke anodischer Oxidschichten ist 

die Beschreibung der Schichthärte anhand eines einzelnen Härtewertes (z.B. des Mittelwer-

tes) wenig aussagekräftig. Andererseits ist die Darstellung aller Härtemesspunkte in Abhän-

gigkeit der Entfernung zum Substrat-Schicht-Interface für mehrere unterschiedliche Zustände 

unübersichtlich. Zur besseren Übersicht werden deshalb anstelle der Messpunkte approxi-

mierte Funktionen dargestellt. Die Wahl einer Exponentialfunktion (nach Gleichung 4.8) zur 

Darstellung der Härte H für einem definierten Abstand zum Substrat-Schicht-Interface d er-

folgte rein empirisch vor dem Hintergrund eines hohen Bestimmtheitsmaßes sowie der Über-

sichtlichkeit und einfachen Interpretierbarkeit der angepassten Funktionsparameter H0 und k. 

Dabei ist zu berücksichtigen, dass der zu erwartende Härtesprung zwischen der dichten Sperr-

schicht und der porösen Schicht mathematisch nicht abgebildet wird. Vielmehr eignet sich 

Gleichung 4.8 lediglich zur qualitativen Beschreibung der Härte der porösen Oxidschicht. 

Diese Vereinfachung ist zulässig, da die Dicke der Sperrschicht im Verhältnis zur Gesamt-

schichtdicke sehr klein ist und die Härte der Sperrschicht messtechnisch nicht erfasst wird. 

Der Parameter H0 ist physikalisch interpretierbar als die Härte der porösen anodischen Oxid-

schicht in unmittelbarer Nähe der Sperrschicht (d ≈ 0). Unter den Voraussetzungen, dass die 

Porenwände stets die gleiche Härte aufweisen, die Aufweitung der Porenwände infolge der 

chemischen Rücklösung am Porengrund gering ist und das Verhältnis der Porenquerschnitts-

fläche zur Fläche der hexagonalen Porenzelle gleich ist, stellt H0 ein Maß für den Volumenan-

teil zusätzlicher nanoskaliger Fehlstellen in der Schicht dar. Diese Voraussetzungen werden 

zunehmend erfüllt, je geringer die Werkstoff- und Prozessparameter innerhalb einer Versuchs-

reihe voneinander abweichen. Der Faktor k im Exponent der Funktion wird im Folgenden als 

„Härteexponent bezeichnet“ und gibt an, wie stark die Härte mit zunehmendem Abstand d 

abnimmt und kann deshalb als ein Maß für die Porenaufweitung infolge chemischer Rücklö-

sung angesehen werden.  
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  𝐻(𝑑)=𝐻0∗𝑒−𝑘∗𝑑 4.8 

Das Ausmaß der chemischen Rücklösung ist abhängig von der Elektrolyttemperatur, der Elekt-

rolytzusammensetzung sowie der Expositionsdauer der Schicht im Elektrolyten. Anodische 

Oxidschichten, die mit einer erhöhten Schichtbildungsrate erzeugt wurden, weisen bei gleicher 

Rücklösungsrate eine geringere Härteabnahme bei gleichem Abstand d und somit einen klei-

neren Faktor k auf. Um die Einflüsse von Schichtbildungsrate und chemischer Rücklösung zu 

trennen, ist es sinnvoll, den Abstand d auf die Gesamtschichtdicke s zu beziehen. Unter den 

Voraussetzungen der gleichen Anodisierdauer sowie des linearen Schichtwachstums ist je-

dem Verhältnis d/s die gleiche Expositionszeit im Elektrolyten zuordenbar. Wie aus Gleichung 

4.9 hervorgeht, ist das Verhältnis d/s einfach in die Exponentialfunktion integrierbar, indem 

man den Exponent mit der Gesamtschichtdicke s erweitert. Das Produkt aus k und s („nor-

mierter Härteexponent“) kann als ein Maß der chemischen Rücklösungsrate angesehen wer-

den. Unabhängig von der Schichtbildungsrate und für die gleiche Elektrolyttemperatur be-

schreibt k * s also beispielsweise auch die inhibierende Wirkung von Elektrolytadditiven. 

  𝐻(𝑑)=𝐻0∗𝑒
−𝑘∗𝑠∗𝑑

𝑠 4.9 

Die Anpassung beider Parameter H0 und k erfolgt mithilfe der Methode der kleinsten Fehler-

quadrate automatisiert durch das Programm Microsoft Excel 2013. Um den direkten Vergleich 

von Härteverläufen verschiedener Zustände zu erleichtern und mikrostrukturelle Einflüsse 

(z.B. die Porenaufweitung und den Anteil nanoskaliger Defekte) getrennt betrachten zu kön-

nen, wurde innerhalb einer Versuchsreihe einer der beiden Parameter konstant gewählt und 

der andere Parameter manuell mithilfe der Solver-Funktion der Software Microsoft Excel 2013 

mit dem Ziel der Minimierung der Summe der Fehlerquadrate (quadratische Abweichung zwi-

schen einem Messwert Hi und dem approximiertem Wert an der gleichen Stelle Ĥi) optimiert. 

Als Maß für die Abweichung der Messwerte von der approximierten Funktion wird stets das 

Bestimmtheitsmaß R² angegeben. Dieses berechnet sich gemäß Gleichung 4.10 durch Divi-

sion der Summe der Fehlerquadrate durch die Varianz der Messreihe (Summe der quadrati-

schen Abweichung der Messwerte Hi vom Mittelwert der Messreihe 𝐻). Dabei ist zu beachten, 

dass sowohl statistische Abweichungen (z.B. die statistische Verteilung nanoskaliger Schicht-

defekte) als auch systematische Abweichungen (z.B. Abweichungen infolge der Approxima-

tion) in R² einfließen. Allenfalls der Vergleich der R²-Werte verschiedener Verläufe innerhalb 

einer Probenserie ermöglicht es, qualitative Rückschlüsse über die mikrostrukturelle Hetero-

genität (z.B. die Häufigkeit nanoskaliger Schichtdefekte) zu ziehen.  

  𝑅²=
∑ (𝐻𝑖−𝐻𝑖̂)²
𝑛
𝑖=1

∑ (𝐻𝑖−𝐻̅)²
𝑛
𝑖=1

 4.10  
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4.8 Ritztest 

Wie bereits in Kapitel 4.7 beschrieben, eignet sich die instrumentierte Eindringprüfung nicht 

zur integralen Bewertung der mikroskaligen Porosität, da die Eindrucksdiagonale im Vergleich 

zum Durchmesser mikroskaliger Defekte nicht ausreichend groß ist. Deshalb wurde der Ritz-

test mithilfe des Geräts Revetest-RST (CSM Instruments, Peseux) an der Schichtoberfläche 

durchgeführt. Dabei bewegt sich ein konischer Rockwell-C-Diamantindenter unter Aufbringen 

einer definierten Normalkraft FN mit einer konstanten Vorschubgeschwindigkeit v relativ zur 

Schichtoberfläche. Der Ritztest ist sowohl mit konstanter als auch mit zeitlich variabler Nor-

malkraft durchführbar. Der Prüfmodus mit zeitlich variabler Normalkraft ist gemäß DIN EN 

1071-3 geeignet, um das adhäsive Versagen (Schichtenthaftung) sowie das kohäsive Versa-

gen (z.B. Rissbildung innerhalb der Schicht) keramischer Schichten mit Dicken von weniger 

als 20 µm zu bewerten (118). Darüber hinaus können auch andere Schichten höherer Dicke 

geprüft werden, sofern diese eine „geringe“ Oberflächenrauheit (bezogen auf die Ritztiefe) 

aufweisen (118). In Übereinstimmung mit DIN EN 1071-3 wird die Normalkraft auf einer Ritz-

länge von 10 mm zeitlich linear von 1 auf 100 N gesteigert. Die Vorschubgeschwindigkeit v 

beträgt jedoch lediglich 2,5 mm/min anstelle der genormten 10 mm/min. Dadurch soll die 

Schichtschädigung insbesondere bei kleinen Normalkräften besser aufgelöst werden. Diese 

Prüfmethode wird im Folgenden auch als „progressiver Ritztest“ bezeichnet.  

Vor dem eigentlichen progressiven Test wird zunächst das Oberflächenprofil unter Aufbrin-

gung einer geringen Normalkraft von 1 N entlang der Prüfstrecke aufgezeichnet („Pre-Scan“). 

Die gleiche Vorgehensweise erfolgt zur Aufzeichnung des Oberflächenprofils nach dem pro-

gressiven Test. Die Höhendifferenz beider Linienprofile entspricht der bleibenden Ritztiefe. 

Zudem werden das Tiefenprofil sowie die Schallemission während der progressiven Tests auf-

gezeichnet. Sprungartige Unstetigkeiten des insitu aufgezeichneten Tiefenprofils, bzw. des 

Verlaufs der bleibenden Ritztiefe sowie punktuell auftretende Spitzen der Schallemission deu-

ten auf ein plötzliches Abplatzen der anodischen Oxidschicht hin. Ein gleichmäßiger abrasiver 

Abtrag ist dagegen durch eine kontinuierliche Zunahme der bleibenden Ritztiefe gekennzeich-

net. Weiterhin erfolgt im Anschluss an jeden progressiven Ritztest eine lichtmikroskopische 

Inspektion der Verschleißspur. Auf diese Weise können unterschiedliche Phänomene des 

Schichtversagens, wie z.B. die Rissbildung in der Schicht, mit der Normalkraft korreliert wer-

den, die während des progressiven Tests an dieser Stelle wirkte. Als kritische Prüflast Fk wird 

im Rahmen dieser Arbeit jene Normalkraft angesehen, die erstmalig zur Freilegung des Sub-

stratwerkstoffs führte, z.B. infolge des Schichtabplatzens oder des abrasiven Abtrags der ge-

samten Schichtdicke. 
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Der Prüfmodus unter Aufbringung einer konstanten Normalkraft FN eignet sich zur Beurteilung 

des Schichtwiderstands gegenüber ritzender Beanspruchung (2-Körper-Abrasion). Im Rah-

men dieser Arbeit wurde die Normalkraft FN für die Durchführung der Ritztests mit konstanter 

Last auf 10 N festgelegt. Für diese Prüflast konnte sichergestellt werden, dass sich der Inden-

ter einerseits ausschließlich innerhalb der anodischen Oxidschicht bewegte und andererseits 

die Ritztiefe ausreichend groß gegenüber der Oberflächenrauheit ist, so dass die Ritzquer-

schnittsfläche mit hoher Genauigkeit bestimmt werden konnte. Zur Quantifizierung des Ritzwi-

derstands wird im Rahmen dieser Arbeit die Ritzenergiedichte wR herangezogen. Diese gibt 

an, welche Ritzarbeit WR erforderlich ist, um ein bestimmtes Werkstoffvolumen VR abrasiv ab-

zutragen oder durch plastische Verformung zu verdrängen (Gleichung 4.11). Die Ritzarbeit WR 

ergibt sich aus dem Produkt der Tangentialkraft Ft und der Ritzlänge l. Die Aufzeichnung der 

Tangentialkraft Ft erfolgte in einem Abstand von 0,12 s, dies entspricht der Aufnahme von 1000 

Messpunkten über die Ritzlänge l (l = 5 mm). Für die Berechnung eines repräsentativen Wer-

tes für die Tangentialkraft Ft wurde der Mittelwert aller Messwerte zwischen einem Ritzfort-

schritt von 0,5 und 4,5 mm gebildet, da die Messwerte in diesem Bereich eine geringe Streu-

ung aufweisen. Das verdrängte, bzw. abgetragene Werkstoffvolumen berechnet sich durch 

Multiplikation der Ritzquerschnittsfläche A mit der Ritzlänge l. Zur Bestimmung der Ritzquer-

schnittsfläche A wurde zunächst das Querschnittsprofil an drei Stellen des Ritzes mittels Tast-

schnittprofilometrie (T8000, Jenoptik, Jena) aufgezeichnet. Nach Ausrichten des Profils und 

Festlegen der Integrationsgrenzen erfolgte die Berechnung der Ritzquerschnittsfläche A mit-

hilfe der Software „Turbo Wave“. Wie aus Gleichung 4.11 hervorgeht, ist die Ritzenergiedichte 

wR unabhängig von der Ritzlänge mithilfe von Ft und A berechenbar. In Anbetracht der ur-

sprünglichen physikalischen Aussage der Ritzenergiedichte wR wird im Rahmen dieser Arbeit 

dennoch die Einheit J/mm³ (anstelle von N/mm²) verwendet. 

  𝑤𝑅=
𝑊𝑅
𝑉𝑅
=
𝐹𝑡∗𝑙

𝐴𝑅∗𝑙
=
𝐹𝑡
𝐴

 4.11  
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5 Ergebnisse und Diskussion 

5.1 Gefüge der Substratwerkstoffe 

5.1.1 Modelllegierung AlCu4 

Wie aus dem binären Phasendiagramm für das System Al-Cu (Abbildung 2) in Kapitel 2.1.2 

hervorgeht, wird während des Abkühlens einer Legierung mit 4 Gew.-% Cu nach Überschrei-

ten der Solvuslinie die Phase Al2Cu ausgeschieden. Dies geschieht bevorzugt an den Korn-

grenzen, so dass die Körner des Al-MK in einem gleichgewichtsnahen Gefüge bei 20 °C von 

einem Netzwerk der Phase Al2Cu umgeben werden. Ebendies ist in Abbildung 19a) zu erken-

nen, wobei die Al2Cu-Phase aufgrund der höheren mittleren Atommasse im Elementkontrast 

(RE-Bild) hell erscheint. Auf ein geschlossenes Al2Cu-Netzwerk deuten in Abbildung 19a) die 

blass und verschwommen erscheinenden, etwas helleren Streifen hin, welche die hellen 

Al2Cu-Ausscheidungen verbinden. Dabei handelt es sich um Al2Cu-Ausscheidungen, die 

knapp unter der Schliffoberfläche liegen und die Rückstreuelektronen noch beeinflussen. Wei-

terhin zeigt Abbildung 19a) eine deutliche Längung der Körner längs der Walzrichtung der 

Bleche. In der Detailaufnahme Abbildung 19b) ist zu erkennen, dass die Al2Cu-Ausscheidun-

gen eine submikroskalige Struktur aufweisen, die aus hellen und dunkel erscheinenden Berei-

chen besteht. Es ist naheliegend, dass es sich hierbei um das Eutektikum der Phasen Al und 

Al2Cu handelt, wobei der präparationsbedingte stärkere Abtrag der weicheren Phase Al zur 

Entstehung von Vertiefungen in den Zwischenräumen der Al2Cu-Phase führt. Ummantelt wird 

die eutektische Struktur von einer dünnen, überwiegend geschlossenen Al2Cu-Oberfläche. An-

stelle der theoretisch zu erwartenden eutektischen Zusammensetzung (etwa 17,5 At.-% Cu) 

wurden mittels EDX-Punktanalysen lediglich Cu-Gehalte in Höhe von bis zu etwa 12,5 At.-% 

Cu gemessen. Vermutlich ist dies auf die Anregung benachbarter Bereiche des Al-MK wäh-

rend der EDX-Punktanalysen zurückzuführen.  

  

Abbildung 19: RE-Bilder des Gefüges der Modelllegierung AlCu4 im gleichgewichtsnahen Zu-

stand, a) Übersichtsaufnahme, b) Detailaufnahme der Al2Cu-Ausscheidungen 

b) a) 
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Während des Lösungsglühens bei 545 °C für 60 min werden insbesondere die dünnwandigen 

Verbindungen innerhalb des Al2Cu-Netzwerkes, die ein hohes Oberflächen-zu-Volumen-Ver-

hältnis aufweisen, aufgelöst oder eingeformt. Nach dem Lösungsglühen und Abschrecken in 

Wasser ist das Gefüge deshalb geprägt durch tropfenförmige Al2Cu-Ausscheidungen, die z.T. 

kugelförmig, z.T. noch deutlich gelängt vorliegen und nicht länger ein geschlossenes Netzwerk 

bilden. Da der Fokus der Untersuchungen auf dem Umwandlungsverhalten der festigkeitsbe-

stimmenden nano- und submikroskaligen Ausscheidungen liegt, müssen die gleichgewichts-

nahen Al2Cu-Ausscheidungen vollständig aufgelöst werden. Dies gelingt während des erneu-

ten Lösungsglühens bei 545 °C für 6 h. Im QBSD-Bild Abbildung 20a) sind nach dem erneuten 

Lösungsglühen und Abschrecken keine gleichgewichtsnahen Al2Cu-Ausscheidungen erkenn-

bar. Lediglich an den Korngrenzen liegen punktuell kleine Ausscheidungen mit einer höheren 

mittleren Ordnungszahl vor. In Anbetracht der Ergebnisse der ICP-OES-Messungen handelt 

es sich dabei möglicherweise um V-reiche Ausscheidungen. Infolge des chemischen Angriffs 

der OP-S-Politur sind an der Schliffoberfläche längliche Strukturen entstanden. Diese sind vor 

allem im rechten Teil von Abbildung 20a) deutlich erkennbar.  

Wie aus Tabelle 9 hervorgeht, weist der Zustand T6 im Vergleich zum Zustand T4 eine deutlich 

höhere Härte auf. Daraus kann auf die Entstehung von GPII-Zonen während des Warmausla-

gerns geschlossen werden. Aufgrund ihrer geringen Größe können diese jedoch nicht mittels 

Rasterelektronenmikroskopie aufgelöst werden, sodass sich die QBSD-Aufnahmen der Zu-

stände T4 und T6 nicht wesentlich unterscheiden. Nach Überaltern der Modelllegierung AlCu4 

ist deutlich eine bimodale Ausscheidungsbildung erkennbar (Abbildung 20b)). Zwischen strei-

fenartigen Bereichen, die überwiegend plattenförmige θ‘-Ausscheidungen enthalten und sich 

im Elementkontrast deutlich von den dunkleren, Cu-verarmten Bereichen in ihrer unmittelbaren 

Umgebung unterscheiden, liegen Bereiche vor, die überwiegend GPII-Zonen unterschiedlicher 

Größe enthalten. Dieses inhomogene Wachstum der Ausscheidungen ist möglicherweise auf 

die Grobkornbildung während des ausgiebigen Lösungsglühens zurückzuführen. Größere 

GPII-Zonen sind je nach Orientierung zur Schliffebene als kleine, etwas hellere Punkte oder 

Linien vor einem grauen Hintergrund zu erkennen. Der verhältnismäßig geringe Elementkon-

trast zwischen GPII-Zonen und Al-MK deutet darauf hin, dass die Cu-Atome dort noch zu ei-

nem großen Teil feindispers verteilt in Form atomarer Cluster vorliegen. Da die GP-II-Zonen 

wesentlich zur Ausscheidungshärtung beitragen, weist der Zustand T7 eine etwas höhere 

Härte auf als der Zustand T4. Im Vergleich zum Zustand T6 ist jedoch eine deutliche Härteab-

nahme infolge der Bildung von θ‘-Ausscheidungen feststellbar (Tabelle 9). 
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Abbildung 20: Substratgefüge der Zustände a) T4/T6 und b) T7 

Tabelle 9: Härtewerte für die unterschiedlichen WB-Zustände der Modelllegierung AlCu4 

Zustand Einheit Wärmebehandlungszustand 

T4 T6 T7 

 Härte HV0,1 76±7 109±4 86±9 

 

5.1.2 Technische Legierung EN AW-2024 (AlCu4Mg1) 

Das Gefüge der Legierung EN AW-2024 im Lieferzustand ist geprägt durch die Existenz mikro-

skaliger Ausscheidungen, die aufgrund ihrer höheren mittleren Atommasse im Vergleich zum 

Al-MK auf den RE-Aufnahmen in Abbildung 21 (auf Seite 75) hell erscheinen. Anhand ihrer 

Form, Größe und chemischen Zusammensetzung können diese Ausscheidungen im Wesent-

lichen in 2 Arten unterschieden werden (Tabelle 10 auf Seite 75). Die Ausscheidungen mit 

spratziger Form besitzen teilweise Abmessungen von mehr als 10 µm und typischerweise ei-

nen hohen Cu-Gehalt sowie geringere, etwa gleiche Anteile an Fe und Mn. Angesichts einer 

möglichen Anregung des umgebenden Al-MK während der EDX-Punktanalysen sowie des 

Auftretens von Übergangsbereichen und der Ausscheidung weiterer Phasen an diesen großen 

Ausscheidungen ist eine gute Übereinstimmung mit der Phase Al3(Cu,Fe,Mn) feststellbar (vgl. 

(35)). Unter Berücksichtigung von chemischer Zusammensetzung, Größe und Form handelt 

es sich bei diesen Ausscheidungen zudem eindeutig um die von Ma et al. an der Legierung 

EN AW-2099 beschriebenen Cu-reichen Al-Cu-Fe-Mn-Ausscheidungen (104). Die Existenz 

der von Ma et al. ebenfalls beobachteten Al-Cu-Fe-Mn-Ausscheidungen mit geringeren Cu/Fe-

Verhältnissen in der vorliegenden Legierung EN AW-2024 kann nicht ausgeschlossen werden. 

Im Rahmen der EDX-Punktanalysen wurden diese allerdings nicht gefunden. Bei den ebenfalls 

in Abbildung 21 erkennbaren ellipsoiden Ausscheidungen mit typischen Abmessungen von bis 

zu 5 µm handelt es sich mit hoher Wahrscheinlichkeit um die Phase Al2CuMg (S-Phase). Im 

Vergleich zu Fe- und Mn-haltigen intermetallischen Phasen besitzt die S-Phase aufgrund der 

a) b) 
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höheren Löslichkeit von Cu und Mg im Al-MK bei erhöhten Temperaturen eine geringere ther-

mische Stabilität. Während des Lösungsglühens werden diese Ausscheidungen deshalb voll-

ständig oder zumindest teilweise gelöst und in eine ellipsoide Form überführt. Aufgrund der 

geringeren Abmessungen der S-Phase wurde der umgebende Al-MK bei den EDX-Punktana-

lysen stets in erheblichem Maße vom Elektronenstrahl angeregt. Deshalb liegt der Al-Gehalt 

stets über dem theoretisch zu erwartenden Wert von 50 At.-%. In Übereinstimmung mit der 

chem. Zusammensetzung der Phase Al2CuMg beträgt das Verhältnis Cu/Mg stets etwa 1. 

Wie der Vergleich der RE-Aufnahmen in Abbildung 21 zeigt, liegen beide Arten mikroskaliger 

Ausscheidungen nahezu unverändert sowohl im Lieferzustand als auch nach erneutem Lö-

sungsglühen und Abschrecken in der Legierung EN AW-2024 vor. Die in Abbildung 21 anhand 

ihres niedrigen Grauwertes erkennbaren Vertiefungen besitzen ähnliche Formen und Abmes-

sungen wie die S-Phase. Möglicherweise sind diese Vertiefungen während der Schliffpräpa-

ration infolge des mechanischen Herauslösens von oberflächennahen S-Phase-Ausscheidun-

gen entstanden.  

  

Abbildung 21: RE-Bilder des Gefüges der Legierung EN AW-2024 a) im Ausgangszustand T3 

und b) nach erneutem Lösungsglühen und Abschrecken 

Tabelle 10: Typische Ergebnisse der EDX-Punktanalysen an den mikroskaligen Ausscheidun-

gen in der Legierung EN AW-2024 

Phase Form chemische Zusammensetzung in At.-% 

Al Cu Fe 

 

Mn Mg 

Al3(Cu,Fe,Mn) spratzig 74,5 15,6 5,3 4,5  

Al2CuMg ellipsoid 75,8 11,9   12,3 

 

Zusätzlich zu den beschriebenen mikroskaligen intermetallischen Phasen waren an einigen 

Blechen der Legierung EN AW-2024 der gleichen Charge auch nach dem Lösungsglühen und 

Abschrecken des Lieferzustands noch ausgeprägte KG-Ausscheidungen zu beobachten (Ab-

bildung 22a)). Die chemische Zusammensetzung dieser Ausscheidungen ist aufgrund der eher 

b) a) 
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filigranen Form, und folglich der Anregung des umgebenden Al-MK, nicht quantifizierbar. Ori-

entierende EDX-Analysen der KG-Ausscheidungen ergaben etwa gleiche Gehalte von Cu und 

Mg. Dies ist ein Hinweis darauf, dass es sich hierbei um S-Phase-Ausscheidungen handelt. 

Wie die QBSD-Aufnahme Abbildung 22b) zeigt, liegen auch nach dem Lösungsglühen und 

Abschrecken zahlreiche submikroskalige Ausscheidungen mit höherer mittlerer Atommasse 

im Vergleich zum Al-MK im Gefüge der Legierung EN AW-2024 vor. Dabei könnte es sich 

unter anderem um die in Kapitel 2.1.3 ausführlicher beschriebenen, thermodynamisch stabilen 

Al20Cu2Mn3- oder Al20Cu2(Mn,Fe)3-Ausscheidungen handeln (27), (30). Die TEM-Aufnahme 

Abbildung 23c) auf Seite 77 zeigt, dass diese Ausscheidungen im Unterschied zur stäbchen-

förmigen Al20Cu2Mn3-Phase häufig eine ellipsoide Form aufweisen. Diesbezüglich besteht eine 

Ähnlichkeit mit den Cu-reichen Ausscheidungen D und E in Abbildung 6b) auf Seite 14 (29). 

Es könnte sich bei einigen Ausscheidungen also um die Ω-Al2Cu-Phase handeln, die im Ver-

gleich zur S-Phase ebenfalls als thermodynamisch stabiler beschrieben wird (31).  

  

Abbildung 22: Gefüge nach Lösungsglühen und Abschrecken: a) mikroskalige Al2CuMg-Aus-

scheidungen an KG (BSD), b) ellipsoide submikroskalige Ausscheidungen (QBSD)  

Neben den zahlreichen submikroskaligen Ausscheidungen hoher mittlerer Atommasse wer-

den während des Warmauslagerns der Legierung EN AW-2024 auf die Zustände T6 und T7 

erwartungsgemäß GPB-Zonen bzw. S-Phasen-Ausscheidungen gebildet. Im Zustand T6 lie-

gen die Ausscheidungen innerhalb länglicher, wurmartiger Bereiche vor, Abbildung 23a). Der 

Elementkontrast zwischen diesen Bereichen und den dazwischen liegenden Volumina ist ver-

hältnismäßig gering. Dies ist ein Zeichen dafür, dass das Element Cu zwischen diesen Aus-

scheidungen noch in Form feiner Cluster vorliegt. Entlang der Korngrenzen ist dagegen bereits 

im Zustand T6 eine ausgeprägte Ausscheidungsbildung zu beobachten. Diese ist verbunden 

mit einer Cu-Verarmung innerhalb der angrenzenden Bereiche. Nach Überaltern der Legie-

rung EN AW-2024 auf den Zustand T7 weisen die einzelnen Ausscheidungen größere Abmes-

sungen, z.B. eine größere Länge auf. Deshalb erscheinen die Gebiete mit hoher Ausschei-

dungsdichte in Abbildung 23b) breiter und ausgedehnter. Die Zwischenräume nehmen dem-

b) a) 
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gegenüber ein kleineres Volumen ein und sind stärker an Cu verarmt. Innerhalb der ausschei-

dungsreichen Gebiete zeichnen sich einige längliche S-Phase-Ausscheidungen aufgrund ih-

res höheren Cu-Gehaltes deutlicher von ihrer Umgebung ab. Die feineren Ausscheidungen 

innerhalb eines ausscheidungsreichen Gebietes sind dank höherer Auflösung im TEM-Bild 

Abbildung 23c) zu erkennen. Die Ausscheidungen besitzen eine strenge Orientierungsbezie-

hung zum Gitter es Al-MK und weisen einen Winkel von 60° bzw. 120° zueinander auf. Das 

Gefüge des Zustands T7 ist folglich noch nicht stark überaltert. Dennoch weist dieser im Ver-

gleich zu den Zuständen T4 und T6 eine geringere Härte auf (Tabelle 11). Es ist also davon 

auszugehen, dass der Al-MK weitestgehend an Cu verarmt ist und überwiegend S-Phase-

Ausscheidungen vorliegen, die im Vergleich zu den GPB-Zonen einen geringeren Verfesti-

gungseffekt zur Folge haben.  

   

Abbildung 23: Gefügebilder der Legierung EN AW-2024 im Zustand a) T6 (QBSD) und T7 (b) 

QBSD und c) TEM) 

Tabelle 11: Härtewerte für die unterschiedlichen WB-Zustände der Legierung EN AW-2024 

Zustand Einheit Wärmebehandlungszustand 

T4 T6 T7 

 Härte HV0,1 129±8 146±7 118±4 

 

5.2 Anodische Oxidation der Modelllegierung AlCu4 

5.2.1 Elektrische Kenngrößen und Schichtdicke 

Anhand der Modelllegierung AlCu4 soll zunächst der Einfluss der Cu-Verteilung in der Legie-

rung untersucht werden. Dafür wurden die hinsichtlich ihres Gefüges signifikant unterschiedli-

chen WB-Zustände T4 und T7 zunächst potentiodynamisch anodisiert. In Abbildung 24 auf 

Seite 79 sind stets die Extreme der gemessenen Stromdichteverläufe dargestellt. Diese Dar-

stellungsweise wurde gewählt, da die charakteristischen Stromdichtepeaks durch Mittelwert-

bildung mehrerer Kurven teilweise deutlich verfälscht würden und so die typische Streuung 

der Kurven sichtbar wird. Wie aus Abbildung 24 hervorgeht, sind für beide Zustände in der 

Nähe eines Potenzials in Höhe von 0 V (SHE) charakteristische Strompeaks zu beobachten. 

a) b) c) 
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Ein Strompeak im gleichen Potenzialbereich wurde von Saenz de Miera et al. (93) lediglich 

beim Anodisieren von Al-Legierungen gefunden, die Cu und Mg enthielten, allerdings nicht bei 

binären Al-Cu-Legierungen, wie z.B. einer mittels PVD-Abscheidung hergestellten Modellle-

gierungen mit 5 At.-% Cu. Die Autoren führen das Auftreten dieses Strompeaks auf die bevor-

zugte Auflösung der Phase Al2CuMg zurück. Diese Ursache ist im vorliegenden Fall auszu-

schließen, da die Modelllegierung AlCu4 lediglich einen vernachlässigbar geringen Mg-Gehalt 

aufweist und deshalb keine Mg-haltigen Phasen im Gefüge vorliegen können.  

In Anbetracht der Legierungszusammensetzung und des Gefüges der Modelllegierung AlCu4 

sowie der Vorgänge beim Anodisieren von Al-Cu-Legierungen ist der Strompeak möglicher-

weise auf die Sauerstoffentwicklung oberhalb von 0 V (SHE) während der Oxidation der Cu-

Anreicherung am Substrat-Schicht-Interface zurückzuführen. Im Zustand T4 liegt das Element 

Cu fein verteilt in Form atomarer Cluster vor, deren Abmessungen kleiner sind als die Dicke 

der Cu-reichen Schicht. Es ist davon auszugehen, dass sich die Cu-Anreicherung gleichmäßig 

am Substrat-Schicht-Interface ausbildet und die Sperrschichtbildung großflächig behindert. 

Folglich wird die Sauerstoffentwicklung an der Anode für kurze Zeit nicht effektiv durch Passi-

vierung gestört. Daraus folgt ein verhältnismäßig hoher Stromfluss bis zur Entstehung einer 

dichten Sperrschicht, nachdem die Cu-reiche Schicht oxidiert wurde und die Oberfläche an Cu 

verarmt ist. Im nicht vollständig überalterten Gefüge der Modelllegierung AlCu4 liegen noch 

streifenartige Bereiche vor, in denen die Bildung von Al2Cu-Ausscheidungen noch nicht statt-

gefunden hat. Neben den feinen GPII-Zonen existieren Bereiche des Al-MK, die noch nicht 

vollständig an Cu verarmt sind. Während der Sperrschichtbildung findet dort ebenfalls eine 

Cu-Anreicherung am Substrat-Schicht-Interface statt. Aufgrund des niedrigeren Cu-Gehaltes 

im Al-MK, verglichen mit dem Zustand T4, dauert es jedoch länger, bis die kritische Cu-Kon-

zentration für die Initiierung der Cu-Oxidation am Substrat-Schicht-Interface erreicht wird. Dies 

erklärt die Verschiebung des Strompeaks zu höheren Potenzialen bzw. zu einem späteren 

Zeitpunkt. Noch stärker ist die Cu-Verarmung des Al-MK in den Zwischenräumen der platten-

förmigen Al2Cu-Ausscheidungen ausgeprägt, die ebenfalls innerhalb streifenförmiger Bereiche 

im Gefüge der Modelllegierung AlCu4 im Zustand T7 vorliegen. Dort wird die Sperrschichtbil-

dung zu Beginn der anodischen Polarisation nur geringfügig durch die Cu-Anreicherung be-

hindert und die Sauerstoffentwicklung wird weitgehend unterbunden. Dieser Effekt trägt dazu 

bei, dass der Strompeak bei etwa 0 V (SHE) für den Zustand T7 weniger stark ausgeprägt ist. 

Der Umstand, dass Saenz de Miera et al. (93) bei der potentiodynamischen Oxidation der Al-

Modelllegierung mit 5 At.-% Cu keinen Strompeak bei etwa 0 V (SHE) beobachteten, kann 

derart gedeutet werden, dass in der mittels PVD abgeschiedenen Modelllegierung die Al2Cu-

Ausscheidungsbildung bereits vollständig abgeschlossen war. Angesichts der erhöhten Pro-

zesstemperatur und der erheblichen Prozessdauer für die Herstellung ausreichend dicker Le-

gierungsschichten ist dies denkbar. 
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Das Anodisierverhalten der GPII-Zonen und Al2Cu-Ausscheidungen ist anhand Abbildung 24 

nicht eindeutig ableitbar. Fischer et al. (94) und Saenz de Miera et al. (93) stellen fest, dass 

die Phase Al2Cu im Bereich zwischen 4 und 6 V anodisch oxidiert wird. In diesem Spannungs-

bereich zeigt Abbildung 24 jedoch keinen weiteren Strompeak. Dieser Befund stimmt mit den 

Ergebnissen von Saenz de Miera et al. (93) für das potentiodynamische Anodisieren der Mo-

delllegierung mit 5 At.-% Cu überein. Auch in dieser Modelllegierung liegen vermutlich, wie 

bereits im vorherigen Abschnitt beschrieben, submikroskalige Al2Cu-Ausscheidungen vor. Es 

kann davon ausgegangen werden, dass an GPII-Zonen und Al2Cu-Ausscheidungen keine sig-

nifikant erhöhte Sauerstoffentwicklung bei 0 V (SHE) stattfindet. Andernfalls wäre der Strom-

peak für den Zustand T7 im Vergleich zum Zustand T4 stärker ausgeprägt. Diese Beobachtung 

steht im Widerspruch zur Theorie von Ma et al. (86), wonach insbesondere Cu-reiche Aus-

scheidungen, deren größte Längenausdehnung senkrecht zum Substrat-Schicht-Interface ori-

entiert ist, über längere Zeit als Elektronenleiter dienen und somit die Sauerstoffentwicklung 

lokal noch verstärken. Zudem ist diese Beobachtung nicht mit der Modellvorstellung von 

Shimizu et al. (107) vereinbar, da diese davon ausgeht, dass die Al2Cu-Ausscheidungen unter 

verstärkter Sauerstoffentwicklung oxidiert werden.  

 

Abbildung 24: Verlauf der anodischen Stromdichte beim potentiodynamischen Anodisieren der 

Modelllegierung AlCu4 in 20 Vol.-% H2SO4 

Wie aus Abbildung 24 hervorgeht, nimmt die anodische Stromdichte beim Anodisieren der 

Modelllegierung AlCu4 im Zustand T7 im Vergleich zum Zustand T4 bei höheren anodischen 

Potenzialen deutlich zu. Als Ursachen hierfür kommen einerseits ein geringerer Durchtrittswi-

derstand der Ladungsträger durch die Sperrschicht sowie an den Grenzflächen zwischen 

Elektrolyt und Sperrschicht, bzw. Sperrschicht und Substrat und andererseits eine erhöhte 
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Sauerstoffentwicklung in Frage. Der grundsätzliche Trend, dass eine definierte anodische 

Stromdichte für den WB-Zustand T7 bereits bei niedrigeren Spannungen erreicht wird, spiegelt 

sich auch beim galvanostatischen Anodisieren wider. Wie aus Abbildung 25 auf Seite 81 her-

vorgeht, variieren die Anodisierspannungen zwischen den einzelnen WB-Zuständen bei einer 

konstanten anodischen Stromdichte von 2 A/dm² während der Phase des kontinuierlichen Po-

renwachstums lediglich im Bereich von etwa 1 V. Die mittels Rasterelektronenmikroskopie 

hinsichtlich der Ausscheidungsbildung kaum unterscheidbaren Gefügezustände T4 und T6 

weisen über die gesamte Anodisierdauer nahezu identische Spannungswerte auf. Demgegen-

über unterscheidet sich der Spannungsverlauf bei der anodischen Oxidation des Zustands T7 

vor allem zu Prozessbeginn (Detail in Abbildung 25).  

Beim Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 in den Zuständen T4 und T6 ist zunächst ein 

steiler Spannungsanstieg zu beobachten. Das Spannungsmaximum wird bereits nach etwa 

10 s Anodisierdauer erreicht. An diesem Punkt ist die Sperrschicht vollständig ausgebildet und 

die nachfolgende Porenbildung geht mit einer Abnahme der Prozessspannung einher. Für den 

Zustand T7 wird das Spannungsmaximum dagegen erst nach etwa 100 s erreicht. Da die 

Spannung beim galvanostatischen Anodisieren im Unterschied zum potentiodynamischen 

Anodisieren zu Beginn des galvanostatischen Anodisierens wesentlich schneller ansteigt, wird 

bereits kurz nach Prozessbeginn die Oxidation der Cu-reichen Ausscheidungen initiiert. Um 

die Ursachen für diese Beobachtung aufzuklären, erfolgte zusätzlich das Anodisieren der Mo-

delllegierung AlCu4 im Lieferzustand (LZ), dessen Gefüge durch die Existenz gleichgewichts-

naher Al2Cu-Ausscheidungen an den KG geprägt ist. Es ist auffällig, dass die Spannung zu-

nächst lediglich auf etwa 5 bis 6 V ansteigt. Einen ähnlichen Spannungsverlauf registrierten 

Saenz de Miera beim galvanostatischen Anodisieren einer Al-Modelllegierung mit 3 Gew.-% 

Cu und etwa 2 % Oberflächenbelegung durch die Phase Al2Cu (93). Wie in Kapitel 2.2.3 be-

schrieben, erfolgt die Oxidation der Al2Cu-Ausscheidungen etwa in diesem Spannungsbe-

reich. Es liegt der bereits von Saenz de Miera in (93) formulierte Erklärungsansatz nahe, wo-

nach zunächst die Phase Al2Cu an der Oberfläche oxidiert wird. Dieser Vorgang ist nach etwa 

40 s weitestgehend abgeschlossen, so dass im weiteren Verlauf zunehmend der Cu-verarmte 

Al-MK bei steigender Spannung oxidiert wird. Dieser Effekt könnte auch das in Abbildung 25 

gezeigte, verzögerte Ansteigen der Prozessspannung während des Anodisierens des WB-Zu-

stands T7 erklären. Demnach werden zunächst die Al2Cu-Ausscheidungen innerhalb der deut-

lich überalterten Gefügebereiche bei geringeren Spannungen oxidiert. Im Unterschied zum 

gleichgewichtsnahen Lieferzustand sind die Al2Cu-Ausscheidung im Zustand T7 jedoch weni-

ger stark ausgeprägt. Wie in Kapitel 5.1.1 beschrieben, liegen neben überalterten Gefügebe-

reichen auch Gebiete vor, die noch keine Al2Cu-Ausscheidungen aufweisen.  
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Abbildung 25: Spannungsverläufe beim Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 in 20 Vol.-% 

H2SO4 bei 2 A/dm² 

Da das galvanostatische Anodisieren stets mit gleicher elektrischer Ladungsmenge erfolgte 

und unter der Annahme einer annähernd gleichen Dichte des anodisch gebildeten Al2O3 sowie 

einer ähnlichen Porosität der anodischen Oxidschichten, stellen bereits die zerstörungsfrei ge-

messenen Schichtdicken ein Maß für die Stromausbeute des Prozesses dar. Wie aus Tabelle 

12 hervorgeht, wurden beim Anodisieren der Zustände T4 und T6 nahezu identische Schicht-

dicken erzielt. Daraus lässt sich auf eine ähnliche anodische Stromausbeute der Schichtbil-

dung und somit auch auf ein ähnliches Ausmaß der Sauerstoffentwicklung schließen. In An-

betracht der in Tabelle 12 dargestellten Standardabweichungen unterscheiden sich auch die 

für das Anodisieren benötigte Prozessenergie und folglich die zur Herstellung einer bestimm-

ten Schichtdicke erforderlichen Energiemengen nicht signifikant. Demgegenüber wurde beim 

Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 im WB-Zustand T7 unter Aufwendung der gleichen 

elektrischen Ladungsmenge (Tabelle 12) eine im Vergleich zu den Zuständen T4 und T6 mehr 

als doppelt so hohe Schichtdicke erreicht. Die mehr als doppelt so hohe Stromausbeute der 

Schichtbildung muss mit einer signifikanten Reduzierung der Sauerstoffentwicklung einherge-

hen. In Anbetracht der zusätzlich geringfügig kleineren elektrischen Energiemenge ergibt sich 

darüber hinaus eine deutlich niedrigere spezifische elektrische Energie für die Schichtbildung. 

Diese enorme Steigerung von Stromausbeute und Energieeffizienz kann nur auf die unter-

schiedlichen Substratgefüge, konkreter das unterschiedliche Ausmaß der Cu-Segregation, zu-

rückzuführen sein. Offenbar verhalten sich Substratgefüge, die vor allem fein verteilte atomare 

Cluster und GPII-Zonen enthalten, während der anodischen Oxidation anders als Substratge-

füge, die Al2Cu-Ausscheidungen und ausgeprägte Cu-verarmte Bereiche aufweisen.  
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Tabelle 12: Schichtdicke und Energieeffizienz für das Anodisieren unterschiedlicher WB-Zu-

stände der Modelllegierung AlCu4 bei 2 A/dm² in 20 Vol.-% H2SO4 für 60 min 

Eigenschaft Symbol Einheit Wärmebehandlungszustand 

T4 T6 T7 

 Schichtdicke s µm 12,5±1,9 12,4±2,7 27,9±4,1 

El. Energie Wel Wh*dm-² 

² 

26,2±1,3 26,1±0,8 24,9±0,7 

spez. Energie Es Wh*dm-²*µm-2 2,1 2,1 0,9 

 

5.2.2 Schichtmikrostruktur 

Nähere Hinweise auf das unterschiedliche Anodisierverhalten der verschiedenen WB-Zu-

stände der Modelllegierung AlCu4 liefert die Analyse der Schichtmikrostrukturen. Wie aus Ab-

bildung 26a) auf Seite 83 hervorgeht, entsteht beim Anodisieren des WB-Zustands T4 die in 

Kapitel 2.2.2 beschriebene, für Al-Cu-Legierungen typische Schichtmikrostruktur. Diese ist ge-

kennzeichnet durch regelmäßig entlang der Porenkanäle angeordnete nanoskalige Poren, die 

infolge der Sauerstoffentwicklung während der zyklisch ablaufenden Oxidation der Cu-Anrei-

cherungen am Substrat-Schicht-Interface entstanden sind. Diese regelmäßige Porosität wird 

lediglich durch submikroskalige Ausscheidungen an den Korngrenzen sowie die Cu-Verar-

mung in KG-nahen Gebieten gestört. Offenbar besitzen die GPII-Zonen im Zustand T6 geringe 

Abmessungen, welche die Dicke der Cu-reichen Schicht am Substrat-Schicht-Interface nicht 

überschreiten. Folglich gehen die GPII-Zonen des Zustands T6 ebenso wie die Cu-Cluster des 

Zustands T4 während der Cu-Anreicherungen in die Cu-reiche Schicht über. Alle drauffolgen-

den Schritte laufen beim Anodisieren des Zustands T6 analog zur anodischen Oxidation des 

Zustands T4 ab. Daraus folgen eine ähnliche Schichtmikrostruktur (Abbildung 26b)) und 

Stromausbeute.  

Eine deutlich davon abweichende Schichtmikrostruktur resultiert aus der anodischen Oxida-

tion des WB-Zustands T7. Wie aus Abbildung 27 hervorgeht, weisen die Anodisierschichten 

sehr charakteristische längliche Vertiefungen auf, die hinsichtlich Größe und Orientierung zu-

einander sehr stark den Al2Cu-Ausscheidungen im Substrat ähneln. Offensichtlich ist die Ent-

stehung dieser Bereiche auf die Oxidation bzw. Auflösung der Al2Cu-Ausscheidungen zurück-

zuführen. Diese Ausscheidungen zeigen also ein ähnliches Anodisierverhalten wie submikro-

skalige oder mikroskalige Cu-reiche Ausscheidungen (vgl. Kapitel 2.2.3). Bei der anodischen 

Oxidation der Cu-verarmten Zwischenräume sind überwiegend längliche Porenkanäle ent-

standen, die sich typischerweise beim Anodisieren Cu-armer Al-Legierungen bilden. Hier ist 

die Cu-Anreicherung während des Anodisierens offenbar zu gering, um eine ausgeprägte Sau-

erstoffentwicklung zu induzieren.  
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Abbildung 26: SE-Aufnahmen der Schichtmikrostruktur nach Anodisieren der Modelllegierung 

AlCu4 in den WB-Zuständen a) T4 und b) T6 bei 2 A/dm² in 20 Vol.-% H2SO4; die Schichtmik-

rostruktur ist im Detail bei doppelter Vergrößerung dargestellt 

Die Selbstorganisation der Poren wird durch die Oxidation der Al2Cu-Ausscheidungen gestört. 

Deshalb wirken die Porenkanäle häufig ungeordnet. Wie aus Abbildung 27a) auf Seite 84 her-

vorgeht, liegen neben diesen charakteristischen Bereichen auch Schichtbereiche mit einer fei-

ner verteilten Porosität vor. Diese sind während der anodischen Oxidation der streifenartigen 

Bereiche im Substrat entstanden, in denen die Al2Cu-Ausscheidung während des Warmaus-

lagerns noch nicht begonnen hat. Da die GPII-Zonen in diesem Bereich ähnliche Abmessun-

gen besitzen wie die infolge zyklischer Sauerstoffentwicklung gebildeten Hohlräume, ist den 

hier vorliegenden Poren im Einzelnen nicht eindeutig eine Entstehungsursache zuzuordnen. 

Im Vergleich zur typischen Dicke der Cu-reichen Schicht weisen die in Abbildung 20 auf Seite 

74 erkennbaren GPII-Zonen erheblich größere Abmessungen auf. Deshalb ist davon auszu-

gehen, dass die Porosität analog zum Anodisierverhalten der Al2Cu-Ausscheidungen zumin-

dest teilweise auf die Auflösung der GPII-Zonen zurückzuführen ist. Da der Al-MK in diesem 

Gebiet noch nicht vollständig an Cu verarmt ist, geht ein Teil der Hohlräume zudem auf die 

zyklische Oxidation der Cu-Anreicherungen zurück.  

Zusätzlich zur bildgebenden Analyse erfolgte die Bestimmung der chemischen Zusammenset-

zung der anodischen Oxidschichten mittels EDX-Flächenmessungen. Die in Tabelle 13 auf 

Seite 84 dargestellten Mittelwerte und Standardabweichungen sind auf eine Nachkommastelle 

gerundet, um relativ geringe qualitative Unterschiede erkennbar zu machen. Infolge der Quan-

tifizierung des Elements O können die Messwerte verfahrensbedingt allerdings eine erhebliche 

systematische Messabweichung aufweisen. Die Auswertung des K-Peaks von Cu im Energie-

spektrum erfolgte zudem nahe der Nachweisgrenze des Elements, so dass die in Tabelle 13 

enthalten Messwerte allenfalls semiquantitativ auswertbar sind. Dennoch wird ein Trend deut-

lich, wonach der Cu-Gehalt in der Schicht mit zunehmender Cu-Segregation im Substrat ab-

nimmt. Diese Feststellung ist angesichts der mikrostrukturellen Beobachtungen plausibel. Im 

b) a) 
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Zuge der zyklischen Oxidation von nanoskaligen Cu-Anreicherungen am Substrat-Schicht-In-

terface wird während der anodischen Oxidation des WB-Zustands T4 CuO erzeugt und in die 

Schicht eingebaut. Demgegenüber entsteht beim Anodisieren des WB-Zustands T7 durch Um-

wandlung des Cu-verarmten Al-MK ein Cu-armes Oxid. Die submikroskaligen Al2Cu-Ausschei-

dungen werden, wie bereits beschrieben, bevorzugt aufgelöst. Auf diese Weise geht ein gro-

ßer Anteil des Cu in Lösung und es werden vergleichsweise weniger Cu-Ionen im Oxid gebun-

den und in die Schicht eingebaut. 

  

Abbildung 27: SE-Aufnahmen der Schichtmikrostruktur nach Anodisieren der Modelllegierung 

AlCu4 T7 bei 2 A/dm² in 20 Vol.-% H2SO4, a) Übersicht und b) Detail 

Tabelle 13: Chemische Zusammensetzung der anodischen Oxidschichten auf der Modellle-

gierung AlCu4 in unterschiedlichen WB-Zuständen gemäß den Ergebnissen aus EDX-Flä-

chenanalysen 

Element 
Elementgehalte in Gew.-% 

Zustand T4 Zustand T6 Zustand T7 

Al 53,8 ± 0,7 53,9 ± 1,0 53,8 ± 0,5 

O 45,8 ± 0,7 45,8 ± 1,0 46,0 ± 0,4 

Cu 0,4 ± 0,1 0,3 ± 0,1 0,2 ± 0,1 

 

5.2.3 Schichthärte 

Um zu klären, welchen Einfluss die in Abbildung 26 und Abbildung 27 dargestellten Poren-

strukturen auf die integrale Schichthärte besitzen, wurden Härteverläufe über die Schichtdicke 

mittels Nanoindentation aufgenommen. Unter der Annahme einer stets vergleichbaren Härte 

des Al2O3 in den Porenwänden können qualitative, vergleichende Aussagen über das Ausmaß 

der integralen Schichtporosität getroffen werden. Alle in Abbildung 28 dargestellten Härtever-

läufe zeigen eine Abnahme der Schichthärte mit zunehmender Entfernung des Messortes vom 

Substrat-Schicht-Interface. Dies ist auf die für das Anodisieren bei 20 °C Elektrolyttemperatur 

b) a) 
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typische Aufweitung der Porenkanäle infolge der chemischen Rücklösung an den Porenwän-

den zurückzuführen. Zur Vermittlung eines Eindrucks von der Schwankung der Messwerte 

gegenüber den approximierten Werten (Kurvenfit) zeigt Abbildung 28 für die Anodisierschich-

ten auf der Modelllegierung AlCu4 im WB-Zustand T7 sowohl den Kurvenfit als auch die ein-

zelnen Messpunkte. Zusätzlich wird die Abweichung der Messpunkte vom Fit durch das in 

Tabelle 14 aufgeführte Bestimmtheitsmaß R quantifiziert.  

 

Abbildung 28: Härteverläufe der anodischen Oxidschichten auf der Modelllegierung AlCu4 in 

den WB-Zuständen T4, T6 und T7 

Tabelle 14: Ergebnisse der Approximation der Härteverläufe 

Eigenschaft Symbol Einheit Wärmebehandlungszustand 

T4 T6 T7 

 Härtekoeffizient H0 MPa 3300 3300 4600 

Härteexponent k  0,091 0,098 0,055 

 k*s  1,138 1,215 1,535 

Bestimmtheitsmaß R  0,994 0,869 0,950 

Zunächst ist festzustellen, dass die Härteverläufe der Anodisierschichten auf den WB-Zustän-

den T4 und T6 nahezu identisch sind. Angesichts der verhältnismäßig hohen Abweichungen 

zwischen Messwerten und Fit (R = 0,869) im Falle der Oxidschicht auf dem Zustand T6 ist die 

Differenz der Härteexponenten k als nicht signifikant zu bewerten. Die insgesamt niedrigste 

Abweichung zwischen den Fits beider Verläufe und den Messwerten wurde für ein H0 in Höhe 

von 3300 N/mm² erreicht. Dies entspricht der Schichthärte der porösen Schicht in unmittelba-

rer Nähe zum Substrat-Schicht-Interface. Für die Anodisierschichten auf dem WB-Zustand T7 

liegt dieser Wert bei 4600 N/mm². Wie auch aus Abbildung 28 hervorgeht, startet der Härte-

verlauf also auf einem deutlich höheren Niveau. Dies deutet darauf hin, dass die mikrostruk-

turell heterogenen Anodisierschichten auf dem WB-Zustand T7 bereits von Beginn an eine 

geringere integrale Porosität aufweisen als die Anodisierschichten auf den WB-Zuständen T4 
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und T6, die durch eine homogene Porosität charakterisiert sind. Zudem ist der Härteexponent 

k wesentlich kleiner und die Härteabnahme über der Schichtdicke ist weniger stark ausge-

prägt. Dies ist vor allem durch die höhere Stromausbeute der Schichtbildung und die damit 

verbundene erhöhte Schichtbildungsrate begründet. Dadurch werden die Härtewerte hin zu 

höheren Schichtdicken verschoben. Nach Normieren aller Verläufe auf deren jeweilige Ge-

samtschichtdicke ist die Härteabnahme über der Schichtdicke für die Schichten auf der Mo-

delllegierung AlCu4 im WB-Zustand T7 am größten. Die Schichtrücklösung scheint hier inner-

halb der gleichen Prozesszeit stärker anzugreifen. Dies ist ein unerwarteter Befund, da eigent-

lich davon auszugehen ist, dass stärker poröse Schichten aufgrund ihrer größeren Oberfläche 

auch stärker chemisch angegriffen werden. Dies ist ein Hinweis auf eine leicht erhöhte Be-

ständigkeit der Cu-reicheren Oxidschichten auf den WB-Zuständen T4 und T6 im schwefel-

sauren Elektrolyten.  

 

5.2.4 Abgeleitete Modellvorstellung 

Der bereits in der Literatur beschriebene Mechanismus der zyklischen Anreicherung und Oxi-

dation feindispers im Al-MK oder in Form atomarer Cluster verteilter Cu-Atome wird durch die 

vorliegenden Ergebnisse zur anodischen Oxidation der Modelllegierung AlCu4 bestätigt. Wie 

aus den potentiodynamischen Messungen hervorgeht, erfolgt die Oxidation der Cu-Anreiche-

rungen unter verstärkter Sauerstoffentwicklung bei einem Potenzial von etwa 0 V (SHE). Bei 

stromgesteuerter Prozessführung führt die zyklisch ablaufende Gasentwicklung, wie bereits in 

der Literatur beschrieben, zur Entstehung nanoskaliger Hohlräume entlang der gerichteten 

Porenkanäle. Neu ist hingegen, dass auch kohärente GPII-Zonen, die im Zustand höchster 

Festigkeit T6 vorliegen, ein ähnliches Verhalten aufweisen wie die kleineren atomaren Cluster. 

Offensichtlich ist die Cu-Verteilung im Gefüge noch hinreichend homogen. Die GPII-Zonen 

gehen dabei am Substrat-Schicht-Interface in die Cu-reiche Schicht über, die dann identisch 

zur anodischen Oxidation des Zustands T4 periodisch unter Sauerstoffentwicklung oxidiert 

wird. Daraus folgen für die stromgesteuerte anodische Oxidation der Zustände T4 und T6 

identische Spannungsverläufe, Schichtmikrostrukturen und Schichteigenschaften. 

Nach Kenntnis des Autors wird im Rahmen dieser Untersuchungsreihe erstmalig ein vollkom-

men anderer Umwandlungs- bzw. Auflösungsmechanismus für die im überalterten Gefügezu-

stand vorliegenden inkohärenten Al2Cu-Ausscheidungen beschrieben, deren Abmessungen 

deutlich die Dicke der Cu-reichen Schicht am Substrat-Schicht-Interface überschreiten. Die 

verringerte Intensität des charakteristischen Strompeaks bei potentiodynamischen Messun-

gen an der überalterten Legierung AlCu4 zeigt, dass die Cu-reichen Ausscheidungen nicht, 

wie in (86) und (106) beschrieben, unter starker Sauerstoffentwicklung oxidiert werden. Viel-

mehr werden insbesondere die plattenartigen, inkohärenten Al2Cu-Ausscheidungen, ähnlich 
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den mikroskaligen Al2Cu-Ausscheidungen, bevorzugt aufgelöst, da diese keine chemisch be-

ständige Passivschicht ausbilden. Zu Beginn des stromgesteuerten Anodisierens geschieht 

dies zunächst an oberflächennahen Al2Cu-Ausscheidungen. Dies führt zu einem allmähliche-

ren Spannungsanstieg zu Prozessbeginn. Erst nach der Auflösung aller oberflächennahen 

Ausscheidungen entsteht eine geschlossene anodische Oxidschicht an der Oberfläche. Im 

weiteren Verlauf der anodischen Oxidation bilden sich charakteristische Hohlräume in der ano-

dischen Oxidschicht, deren Entstehung aufgrund von Form und Größe eindeutig auf die Auf-

lösung von Al2Cu-Ausscheidungen zurückzuführen ist. Durch die anodische Auflösung der 

Al2Cu-Ausscheidungen wird ein großer Anteil des in der Legierung befindlichen Cu im Elekt-

rolyten gelöst und nicht in die Schicht eingebaut. Dieser Effekt ist durch den qualitativen Ver-

gleich der chemischen Schichtzusammensetzung auf den unterschiedlichen Wärmebehand-

lungszuständen mittels EDX nachweisbar. 

Während der anodischen Oxidation der Cu-verarmten Bereiche des Al-MK, die zwischen den 

Al2Cu-Ausscheidungen vorliegen, findet keine ausgeprägte Cu-Anreicherung und somit auch 

keine zyklisch wiederkehrende Sauerstoffentwicklung statt. Infolgedessen entsteht an solchen 

Bereichen mit einer hohen anodischen Stromausbeute eine vergleichsweise kompakte Schicht 

mit gerichteter Porenstruktur. Die bevorzugte, mit hoher Geschwindigkeit ablaufende anodi-

sche Auflösung der Al2Cu-Ausscheidungen ist nicht mit einer ausgeprägten Sauerstoffentwick-

lung verbunden. Daraus resultiert global für die anodische Oxidation der Modelllegierung eine 

erhöhte anodische Stromausbeute der Schichtbildung. Bei gleicher zugeführter elektrischer 

Ladungsmenge bildet sich auf der Legierung AlCu4 im überalterten Zustand im Vergleich zum 

kaltausgelagerten Zustand folglich eine wesentlich höhere Schichtdicke aus. Die Verringerung 

der Sauerstoffentwicklung hat weiterhin eine Reduzierung der nanoskaligen Schichtporosität 

zur Folge. Mittels Nanoindentation lässt sich infolge der verringerten Porosität und der erhöh-

ten Schichtbildungsrate über die gesamte Schichtdicke eine wesentlich höhere Schichthärte 

nachweisen. Zudem wird infolge der reduzierten Sauerstoffentwicklung am Porengrund der 

Ladungsträgerdurchtritt weniger stark behindert. Dies könnte ein Grund dafür sein, dass das 

stabile Porenwachstum während der stromgesteuerten anodischen Oxidation des überalterten 

Zustands bei einer geringeren Prozessspannung ablaufen kann.  
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5.3 Anodische Oxidation der Legierung AlCu4Mg1 

5.3.1 Einfluss des Wärmebehandlungszustands 

5.3.1.1 Elektrische Kenngrößen, Schichtdicke und Schichtmasse 

Für die galvanostatische anodische Oxidation der technischen Legierung EN AW-2024 ergibt 

sich bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C, unabhängig vom Wärmebehandlungszustand, 

ein ähnlicher Spannungsverlauf. Wie aus Abbildung 29a) auf Seite 89 hervorgeht, wird im Un-

terschied zum Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 im Zustand T4 kein Spannungspeak zu 

Prozessbeginn aufgezeichnet. Vielmehr zeigt die Mehrzahl der Spannungsverläufe einen all-

mählicheren Anstieg bis zum Erreichen eines näherungsweise konstanten Spannungsniveaus 

nach etwa 100 s. Ein ähnliches Verhalten tritt beim Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 im 

Zustand T7 auf und wurde auf die bevorzugte Oxidation von Al2Cu-Ausscheidungen an der 

Probenoberfläche bei niedrigeren Spannungen zurückgeführt. Im Falle der Legierung EN AW-

2024 ist dieses Verhalten vermutlich auf die bevorzugte Oxidation einiger der in Kapitel 5.1.2 

beschriebenen mikro- und submikroskaligen Ausscheidungen zurückzuführen, die in allen 

WB-Zuständen in ähnlichem Ausmaß vorliegen. Insbesondere die mikroskaligen Al2CuMg-

Ausscheidungen werden, wie die Ergebnisse der Literaturanalyse in Kapitel 2.2.3 zeigen, be-

reits oberhalb eines niedrigen anodischen Potenzials oxidiert. Weiterhin beschreiben Ma et al. 

in (104), dass Cu-reiche Al-Cu-Fe-Mn-Ausscheidungen, die hinsichtlich ihrer chemischen Zu-

sammensetzung sehr stark den im vorliegenden Versuchswerkstoff enthaltenen mikroskaligen 

Ausscheidungen mit spratziger Form ähneln, ebenfalls bevorzugt anodisch oxidiert und auf-

gelöst werden. Die Autoren Saenz de Miera et al. beschreiben in (93) für das galvanostatische 

Anodisieren der Legierung EN AW-2024 T3 das Erreichen eines Spannungsplateaus in Höhe 

von etwa 5 V infolge der bevorzugten Oxidation oberflächennaher IMP zu Prozessbeginn. Erst 

nach etwa 20 bis 30 s ist ein weiterer Spannungsanstieg zu verzeichnen. Das Erreichen eines 

solchen Spannungsplateaus wurde im Rahmen dieser Arbeit für das galvanostatische Anodi-

sieren der Legierung EN AW-2024 nicht beobachtet. Ein möglicher Grund hierfür ist eine an-

dere Vorbehandlung, z.B. eine stärker ausgeprägte Beseitigung oberflächennaher IMP wäh-

rend des Beizens. 

Neben den beschriebenen Gemeinsamkeiten bestehen auch Unterschiede zwischen den in 

Abbildung 29a) dargestellten Spannungsverläufen, insbesondere bzgl. des Spannungsni-

veaus während der Phase des kontinuierlichen Porenwachstums. Die höchste Spannung wird 

für das galvanostatische Anodisieren des WB Zustands W (lösungsgeglüht und abgeschreckt) 

benötigt, gefolgt von den Zuständen T4 und T6 sowie T7. Da stets die gleiche elektrische 

Ladungsmenge umgesetzt wird, besteht eine direkte Proportionalität zwischen dem Integral 

der Spannungsverläufe über der Zeit und der benötigten elektrischen Prozessenergie. Anhand 

der in Tabelle 15 auf Seite 90 aufgeführten Werte ist zu erkennen, dass sich die Mittelwerte 
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der elektrischen Energie für das Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 und der Legierung EN 

AW-2024 nicht wesentlich unterscheiden. Weiterhin gilt für beide Substratwerkstoffe, dass die 

Mittelwerte der elektrischen Energie für das Anodisieren der WB-Zustände T4 und T6 lediglich 

im Rahmen der Standardabweichungen variieren. Im Unterschied zur Modelllegierung AlCu4 

im Zustand T6 unterscheidet sich die Legierung EN AW-2024 T6 jedoch deutlich mikrostruk-

turell durch Ausbildung von GPB-Zonen von der gleichen Legierung im WB-Zustand T4. Mög-

licherweise sind die Unterschiede der Cu-Segregation für die Legierung EN AW-2024 trotz 

stärker ausgeprägter Überalterung im Zustand T7 im Vergleich zur Legierung AlCu4 weniger 

groß, da ein wesentlicher Anteil des Cu-Gehalts in Form von stabilen IMP gebunden ist und 

für die Ausscheidungsbildung nicht zur Verfügung steht. Dennoch lässt sich auch für das gal-

vanostatische Anodisieren der Legierung EN AW-2024 bei einer Elektrolyttemperatur von 

20 °C ein Trend ableiten, wonach Prozessspannung und Energiebedarf mit steigender Cu-

Segregation geringfügig abnehmen.  

  

Abbildung 29: Spannungsverläufe für die galvanostatische anodische Oxidation verschiedener 

WB-Zustände der Legierung EN AW-2024 bei einer Elektrolyttemperatur von a) 20 °C und b) 

5 °C. Der Detailausschnitt im rechten Bild stellt die ersten 60 s des Prozesses dar. 

Ähnlich dem galvanostatischen Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 wirkt sich der WB-Zu-

stand beim Anodisieren der Legierung EN AW-2024 deutlich auf die resultierende Schichtdicke 

aus, wobei sich die Schichtmasse stets in guter Näherung proportional zur Schichtdicke ver-

hält. Die geringsten mittleren Schichtdicken und -massen können erneut den WB-Zuständen 

mit geringster Cu-Segregation zugeordnet werden. Anhand der in Tabelle 15 dargestellten 

Mittelwerte und Standardabweichungen sind keine signifikanten Unterschiede für die Zustände 

W und T4 feststellbar. Die Ausscheidung atomarer Cluster scheint gegenüber dem Cu-über-

sättigten Al-MK das Anodisierverhalten der Legierung EN AW-2024 also nicht wesentlich zu 

beeinflussen. Im Unterschied zur anodischen Oxidation der Modelllegierung AlCu4 unterschei-

den sich die anodischen Oxidschichten auf dem Substrat EN AW-2024 in den Zuständen T4 

und T6 hinsichtlich ihrer Schichtdicke und -masse. Diese Beobachtung erscheint plausibel, da 

b) a) 
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das Gefüge der technischen Legierung im Zustand T6 bereits eine große Anzahl rasterelekt-

ronenmikroskopisch nachweisbarer, kohärenter Ausscheidungen aufweist. Die Abmessungen 

der Cu-reichen Ausscheidungen und Cu-verarmten Bereiche des Al-MK sind größer im Ver-

gleich zur Dicke der Cu-reichen Schicht am Substrat-Schicht-Interface und folglich groß ge-

nug, um das Anodisierverhalten zu beeinflussen. Noch stärker ist dieser Effekt beim Anodisie-

ren des WB-Zustands T7 ausgeprägt.  

Tabelle 15: Schichtdicke und Energieeffizienz für das Anodisieren der Legierung EN AW-2024 

bei 20 °C 

Eigenschaft Symbol Einheit  Wärmebehandlungszustand 

W T4 T6 T7 

 Schichtdicke s µm 17,9±0,4 18,6±0,7 27,3±2,5 32,5±0,7 

Flächenmasse m mg/dm² 270±13 257±9 383±26 463±9 

El. Energie Wel Wh*dm-² 

² 

26,9±0,1 26,1±0,5 26,4±0,3 25,4±0,3 

spez. Energie Em J*mg-1 358 365 248 198 

 

Es ist festzustellen, dass mit zunehmender Cu-Segregation im Gefüge der Legierung EN AW-

2024 bei leicht abnehmendem Energiebedarf die Schichtdicken und Schichtmassen deutlich 

ansteigen. Ein möglicher Erklärungsansatz besteht darin, dass analog des in Kapitel 5.2 be-

schriebenen Mechanismus für die anodische Oxidation der Modelllegierung AlCu4 weniger 

elektrische Ladungsmenge durch die Nebenreaktion der Sauerstoffentwicklung verbraucht 

wird. Dies würde bedeuten, dass die Stromausbeute der Schichtbildung und somit die Schicht-

bildungsrate für das Anodisieren eines WB-Zustands mit stärker ausgeprägter Cu-Segregation 

zu jedem Zeitpunkt höher ist. Aus den in Abbildung 30 auf Seite 91 dargestellten Verläufe der 

Schichtdicke über der Prozesszeit geht jedoch hervor, dass sich die Schichtbildungsraten zu 

Prozessbeginn für die anodische Oxidation der WB-Zustände T4 und T7 gleichen. Während 

die Schichtdicke beim Anodisieren des WB-Zustands T7 bis zum Prozessende etwa linear mit 

der Prozesszeit zunimmt, läuft die Schichtdicke beim Anodisieren des WB-Zustands T4 im 

späteren Prozessverlauf einem Grenzwert entgegen. Diese Beobachtung deutet darauf hin, 

dass die anodische Stromausbeute der Schichtbildung für alle WB-Zustände der Legierung 

EN AW-2024 gleich groß ist und nicht die Schichtbildungsrate, sondern die Schichtrücklösung, 

die Endschichtdicke begrenzt. Unter der Annahme des linearen Schichtwachstums wird beim 

Anodisieren des WB-Zustands T7 nach etwa 33,2 min eine Schichtdicke von 18 µm erreicht. 

Etwa zu diesem Zeitpunkt sind die Porenwände im Äußeren der Anodisierschicht auf dem WB-

Zustand T4 vollständig chemisch aufgelöst, so dass die Dickenzunahme im weiteren Prozess-

verlauf stagniert. Offenbar wird die anodische Oxidschicht des WB-Zustands T4 mit höherer 

Geschwindigkeit rückgelöst. Im nachfolgenden Kapiteln 5.3.1.2 und 5.3.1.3 ist zu klären, ob 
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dies möglicherweise auf eine unterschiedliche chemische Zusammensetzung der Schichten 

oder eine erhöhte Porosität zurückgeführt werden kann. 

 

Abbildung 30: Schichtdicken nach verschiedenen Prozesszeiten für das Anodisieren der Le-

gierung EN AW-2024 in den WB-Zuständen T4 und T7 in 20 Vol.-% H2SO4 bei 20 °C  

Beim Vergleich der Ergebnisse des galvanostatischen Anodisierens der Legierung EN AW-

2024 bei unterschiedlichen Elektrolyttemperaturen ist festzustellen, dass für das Hartanodisie-

ren erwartungsgemäß (vgl. Kapitel 2.2.1) höhere Prozessspannungen benötigt werden. Wie 

aus Abbildung 29b) hervorgeht, weisen die Spannungsverläufe für das Hartanodisieren der 

unterschiedlichen WB-Zustände der Legierung EN AW-2024 zu Prozessbeginn einen Span-

nungspeak auf, mit Ausnahme des WB-Zustands T7. Dies deutet darauf hin, dass die anodi-

sche Oxidation von oberflächennahen Ausscheidungen bei einer geringeren Elektrolyttempe-

ratur nicht stark bevorzugt abläuft und zunächst eine nahezu vollständige Passivierung der 

Oberfläche erfolgt. Mit zunehmender Ausscheidung der S-Phase im Zustand T7 scheint dieser 

Effekt hingegen geschwächt zu werden. Folglich wird die S-Phase möglichweise auch beim 

Hartanodisieren bereits bei niedrigeren anodischen Potenzialen oxidiert. Im weiteren Prozess-

verlauf ist anhand Abbildung 29b) kein eindeutiger Zusammenhang zwischen dem Grad der 

Ausscheidungsbildung und dem Spannungsniveau erkennbar. Die in Tabelle 16 dargestellten 

Mittelwerte und Standardabweichungen der elektrischen Prozessenergie lassen keinen signi-

fikanten Trend erkennen. Im Unterschied zur anodischen Oxidation bei einer Elektrolyttempe-

ratur von 20 °C werden zudem für alle WB-Zustände nahezu die gleichen Schichtdicken ge-

messen. Aufgrund der insgesamt geringeren Schichtrücklösung wird für keinen der betrachte-

ten WB-Zustände die Maximalschichtdicke vor Ablauf der Anodisierdauer erreicht. Aus den 

sehr ähnlichen Werten der Schichtdicke und Schichtmasse sowie des elektrischen Energiebe-

darfs resultieren weiterhin nahezu identische Werte für die anodische Stromausbeute der 

Schichtbildung η und die spezifische, auf die Schichtmasse bezogene Energie Em.  
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Tabelle 16: Schichtdicke und Energieeffizienz für das Anodisieren der Legierung EN AW-2024 

in 20 Vol.-% H2SO4 bei 5 °C 

Eigenschaft Symbol Einheit  Wärmebehandlungszustand 

W T4 T6 T7 

 Schichtdicke s µm 40,9±1,8 41,2±1,1 40,8±0,5 40,5±0,6 

Flächenmasse m mg/dm² 750±46 - - 820±42 

El. Energie Wel Wh*dm-² 

² 

40,9±0,6 42,0±0,6 42,2±0,6 40,1±1,1 

spez. Energie εm J*mg-1 188 - - 173 

Stromausbeute η % 61,8 - - 66,0 

 

5.3.1.2 Schichtmikrostruktur 

Im Nachfolgenden wird zunächst das Umwandlungs- bzw. Auflösungsverhalten der in Kapitel 

5.1.2 beschriebenen mikroskaligen Ausscheidungen dargestellt. Der Ablauf der bevorzugten 

Oxidation und Auflösung der spratzigen Ausscheidungen ist anhand von Abbildung 31a) auf 

Seite 93 nachvollziehbar. Sobald die IMP mit dem Elektrolyten in Kontakt gerät, wird diese 

innerhalb kurzer Zeit stark bevorzugt oxidiert und aufgelöst. Es entsteht ein Hohlraum am Sub-

strat-Schicht-Interface, der in das Substrat hineinreicht. Nachfolgend schreitet die anodische 

Oxidation auch innerhalb des Hohlraums an der neu geschaffenen Grenzfläche zwischen Al-

MK und Elektrolyt voran. Bereits zu diesem Zeitpunkt ist der Hohlraum von anodisch gebilde-

tem Oxid umgeben und somit in die Schicht eingebaut. Die Form des Hohlraums entspricht in 

guter Näherung der spratzigen Form der herausgelösten IMP. Mit weiterem Fortschreiten der 

anodischen Oxidation wird die Unebenheit des Substrat-Schicht-Interfaces ausgeglichen, so 

dass diese Grenzfläche nur noch flache Mulden aufweist, erkennbar durch eine leichte Wel-

ligkeit am Schichtquerschnitt. Dieses Anodisierverhalten der Cu-reichen Al-Cu-Fe-Mn-Aus-

scheidungen wurde bereits von Ma et al. in (104) beschrieben.  

In ähnlicher Weise erfolgten auch die bevorzugte anodische Oxidation und Auflösung der S-

Phase-Ausscheidungen. In Übereinstimmung mit der Literaturanalyse in Kapitel 2.2.3 hinter-

lassen die ellipsoiden S-Phase-Ausscheidungen abgerundete Hohlräume in der Schicht. 

Ebenfalls bevorzugt oxidiert und aufgelöst werden die in Kapitel 5.1.2 beschriebenen und in 

Abbildung 22a) auf Seite 76 dargestellten S-Phase-Ausscheidungen an den Korngrenzen. 

Diese hinterlassen entsprechend ihrer Form scharfkantige Hohlräume an den Tripelpunkten 

der anodisch oxidierten Körner, die als Kerben wirken und infolge der in Kapitel 2.2.1 beschrie-

benen, prozessbedingten Druckeigenspannungen die Entstehung von Rissen in der Schicht 

fördern. Entlang der Korngrenzen wird die Rissausbreitung zusätzlich durch die Existenz sub-

mikroskaliger Hohlräume gefördert, die im nachfolgenden Abschnitt näher beschrieben wer-

den. Die entlang der ehemaligen Korngrenzen verlaufenden Risse treten in erster Linie beim 

Hartanodisieren auf, da die Oxidschichten eine höhere Härte und Sprödigkeit aufweisen und 
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infolge der erhöhten Prozessspannung betragsmäßig größere Eigenspannungen in der 

Schicht vorliegen. Hinsichtlich der Verschleißbeständigkeit sind derartige Rissnetzwerke als 

nachteilig zu bewerten, da insbesondere unter zyklischer tribologischer Beanspruchung diese 

Risse weiter wachsen und schließlich größere Schichtbereiche ausgetragen werden. Die Ent-

stehung der ursächlichen KG-Ausscheidungen sollte nach Möglichkeit durch geeignete ther-

momechanische Behandlung der Legierung unterbunden werden. 

  

Abbildung 31: Einfluss mikroskaliger Ausscheidungen auf die Schichtmikrostruktur,                       

a) Al3(Cu,Fe,Mn)- und Al2CuMg-Ausscheidungen (Elektrolyttemperatur: 20 °C), b) Al2CuMg-

Ausscheidungen an den KG (Elektrolyttemperatur: 5 °C) 

Die Mikrostrukturaufnahmen in Abbildung 32 zeigen deutlich, dass beim Anodisieren der Le-

gierung EN AW-2024 in den WB-Zuständen W und T4 ähnlich dem Anodisieren der Modellle-

gierung im Zustand T4 eine homogene, von fein verteilten Hohlräumen überlagerte Poren-

struktur entsteht. Die Bildung einer solchen Schichtmikrostruktur beim Anodisieren der Legie-

rung EN AW-2024 wurde in zahlreichen Publikationen beschrieben und der zugrundeliegende 

Mechanismus der zyklischen Cu-Anreicherung und Cu-Oxidation wurde in Kapitel 2.2.2 aus-

führlich erläutert. Offensichtlich ist die Größe der im Zustand T4 vorliegenden atomaren Clus-

ter zu gering für eine nachweisbare Beeinflussung der Schichtmikrostruktur. Atomare Cu-rei-

che Cluster werden während der anodischen Oxidation am Interface ebenso in die Cu-reiche 

Schicht integriert wie vereinzelt vorliegende, im MK zwangsgelöste Cu-Atome im Zustand W. 

Die Postulierung des gleichen Schichtbildungsmechanismus während des Anodisierens steht 

im Einklang mit den sehr ähnlichen Prozessspannungen und Schichtdicken für beide WB-Zu-

stände.    

b) a) 
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Abbildung 32: Anodische Oxidschichten auf EN AW-2024 im Zustand a) W und b) T4 nach 

Anodisieren in 20 Vol.-% H2SO4 bei 20 °C; die Schichtmikrostruktur ist im Detail bei doppelter 

Vergrößerung dargestellt 

Anhand der SE-Aufnahmen an Bruchflächen des durchanodisierten Blechs (Abbildung 33a)) 

wird vor allem deutlich, dass die Porenkanäle häufig verzweigen und keine strenge Orientie-

rung entlang des elektrischen Feldes aufweisen. Dies ist zu erwarten, da die zyklisch auftre-

tende Hohlraumbildung das gerichtete Porenwachstum stört. Je nach Größe des Hohlraums 

wird an dessen Grund das Porenwachstum fortgesetzt oder es erfolgt die Neubildung einer 

Pore oder mehrerer Poren. Der In-Lens-Detektor erlaubt eine besonders hochaufgelöste Dar-

stellung der Bruchflächentopografie (Abbildung 33b)). Im Gegensatz zur Verwendung des SE-

Detektors werden die Porenwände kaum durchstrahlt und die Porenkanäle sind nur an einigen 

Stellen zu erahnen. Folglich sind die Porenwände und die im Zuge der zyklischen Sauer-

stoffentwicklung entstandenen Hohlräume besser erkennbar. Weiterhin zeigt Abbildung 33a) 

deutlich dunklere Bereiche mit Abmessungen von einigen 100 nm. Diese sind wahrscheinlich 

infolge der Oxidation und Auflösung von submikroskaligen Ausscheidungen entstanden, wie 

z.B. der Phase Al20Cu2Mn3.  

  

Abbildung 33: REM-Aufnahmen an Bruchflächen der anodischen Oxidschicht auf EN AW-2024 

T4, a) SE-Detektor, b) In-Lens-Detektor 

b) a) 

b) a) 
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Analog zum Anodisierverhalten der Al2Cu-Ausscheidungen während der anodischen Oxida-

tion der Modelllegierung AlCu4 ist festzustellen, dass rasterelektronenmikroskopisch sichtbare 

GPB-Zonen und S-Phase-Ausscheidungen ebenfalls nach ihrer Oxidation und Auflösung ihrer 

Form entsprechende Hohlräume in der Schicht hinterlassen. Diese sind im Topografiekontrast 

als längliche Vertiefungen am metallografisch präparierten Schichtquerschnitt zu erkennen 

(Abbildung 34). Der geringere Grad der Cu-Segregation im Zustand T6 führt im Vergleich zum 

Zustand T7 zu weniger stark ausgeprägten Vertiefungen. In den Zwischenräumen der längli-

chen Vertiefungen liegen nach der anodischen Oxidation des Zustands T6 größere Schicht-

bereiche mit einer hohen Anzahl sehr feiner Hohlräume vor. An diesen Orten im Substrat exis-

tierten noch zahlreiche atomare Cluster. Folglich laufen während der anodischen Oxidation 

ähnlich zum Anodisieren des WB-Zustands T4 die Vorgänge der zyklischen Cu-Anreicherung 

und Cu-Oxidation unter Sauerstoffentwicklung ab. Dagegen sind die Zwischenräume der S-

Phase Ausscheidung nach Überaltern der Legierung EN AW-2024 schon stark an Cu verarmt. 

Deshalb bilden sich an diesen Volumina kompaktere Anodisierschichten mit gerichteter Po-

renstruktur aus. Wie bereits in Kapitel 5.1.2 beschrieben, liegen entlang der Korngrenzen der 

Legierung EN AW-2024 T7 zahlreiche Cu-reiche Ausscheidungen vor, während der angren-

zende Al-MK an Cu verarmt ist. Analog zu den Al2CuMg-Ausscheidungen im Korninneren hin-

terlassen auch die KG-Ausscheidungen nach der anodischen Oxidation ausgeprägte Vertie-

fungen, so dass die Lage der ehemaligen Korngrenzen am Schichtquerschnitt in Abbildung 

34b) eindeutig nachvollziehbar ist. Im Bereich des Cu-verarmten Al-MK in der unmittelbaren 

Nähe der ehemaligen Korngrenzen liegen nach dem Anodisieren kompaktere Schichtbereiche 

mit gerichteter Porenstruktur vor.  

  

Abbildung 34: Anodische Oxidschichten auf EN AW-2024 im Zustand a) T6 und b) T7 nach 

Anodisieren in 20 Vol.-% H2SO4 bei 20 °C 

Die aus dem Anodisieren der WB-Zustände T6 und T7 resultierenden Schichtmikrostrukturen 

sind bislang noch nicht in der wissenschaftlichen Fachliteratur im Zusammenhang mit der ano-

dischen Oxidation der Legierung EN AW-2024 beschrieben. Das ist vermutlich der Tatsache 

geschuldet, dass bisher ausschließlich das Anodisierverhalten der kaltauslagerten Zustände 

b) a) 
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T3 und T4 aufgrund deren verbreiteter technischer Anwendung erforscht wurde. Die in Abbil-

dung 34 dargestellten Schichtmikrostrukturen stehen im Einklang mit den Erkenntnissen der 

Schichtmikrostrukturbildung beim Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 und sind deshalb als 

plausibel zu bewerten. Einen „räumlichen“ Eindruck der Schichtmikrostruktur auf der Legie-

rung EN AW-2024 im WB-Zustand T7 vermitteln die SE-Aufnahmen an Bruchflächen der Ano-

disierschicht in Abbildung 35. Die spröde Werkstofftrennung erfolgte in der Oxidschicht vor 

allem entlang der länglichen Hohlräume, da diese offenbar als geometrische Kerben wirkten 

und die Anrissbildung begünstigten. Die Topografie der Bruchfläche ist deshalb geprägt durch 

Kanten, die in definierten Winkeln zueinander orientiert sind. Die Orientierung der Porenkanäle 

spielte für das Schichtversagen offenbar eine untergeordnete Rolle. Der Bruch verläuft je nach 

Orientierung der länglichen Hohlräume teilweise fast orthogonal zur Orientierung der Poren-

kanäle, so dass einige rundliche Porenöffnungen an der Bruchoberfläche erkennbar sind (Ab-

bildung 35b)). Die Existenz der länglichen Hohlräume ist also auch an der Bruchfläche der 

anodischen Oxidschicht belegbar. 

  

Abbildung 35: SE-Aufnahmen an Bruchflächen der anodischen Oxidschicht auf EN AW-2024 

T7 

Bei der mikrostrukturellen Analyse der hartanodisierten Oberflächen werden nachfolgend die 

WB-Zustände T4 und T7 betrachtet, da diese sich deutlich hinsichtlich der Cu-Segregation 

unterscheiden. Beim Hartanodisieren der Legierung EN AW-2024 im WB-Zustand T4 gebil-

dete Schichten weisen gegenüber dem Anodisieren bei 20 °C Elektrolyttemperatur eine kom-

paktere Schichtmikrostruktur auf. Die infolge der zyklischen Sauerstoffentwicklung am Sub-

strat-Schicht-Interface gebildeten nanoskaligen Hohlräume erstrecken sich nicht gleichmäßig 

über den gesamten Schichtquerschnitt und es sind deutlich längliche Porenkanäle zu erken-

nen. Es hat den Anschein, dass die Nebenreaktion der Sauerstoffentwicklung unterdrückt und 

ein größerer Anteil der elektrischen Ladungsmenge für die Schichtbildung genutzt wird. Dieser 

Eindruck wird durch Tabelle 15 und Tabelle 16 auf den Seiten 90 und 92 bestätigt, wonach die 

Stromausbeute η für das Hartanodisieren mit über 60 % etwa das Dreifache beträgt. Dabei ist 

selbstverständlich zu berücksichtigen, dass auch die reduzierte chemische Schichtrücklösung 

b) a) 
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beim Hartanodisieren zu einer höheren Schichtmasse und damit einem höheren Wert für die 

Stromausbeute führt. Auffällig ist in Abbildung 36a) die Existenz ausgeprägter submikroskali-

ger Hohlräume, die vermutlich auf die Oxidation und Auflösung der submikroskaligen 

Al20Cu2Mn3-Ausscheidungen zurückzuführen sind.  

Auch beim Hartanodisieren des WB-Zustands T7 bildet sich im Vergleich zum Anodisieren bei 

20 °C eine deutlich abweichende Schichtmikrostruktur aus. Die in Abbildung 34b) auf Seite 95 

dargestellten länglichen Vertiefungen sind in Abbildung 36b) nicht erkennbar. Andeutungs-

weise sind lediglich längliche Bereiche zu erahnen, die eine höhere Anzahl nanoskaliger Hohl-

räume aufweisen. Scheinbar ist die zyklisch am Substrat-Schicht-Interface ablaufende Sauer-

stoffentwicklung vor allem auf die Cu-reichen Ausscheidungen begrenzt, die wegen des gerin-

geren chemischen Angriffs durch den Elektrolyten bei niedriger Temperatur nicht chemisch 

aufgelöst sondern elektrochemisch oxidiert werden. In der Umgebung dieser etwas stärker 

porösen Volumina liegen kompaktere Schichtbereiche vor, die vor allem durch senkrechte Po-

renkanäle geprägt sind. Es ist festzustellen, dass sich die Schichtmikrostrukturen auf den WB-

Zuständen T4 und T7 nach dem Hartanodisieren weniger stark unterscheiden. 

  

Abbildung 36: Anodische Oxidschichten nach Hartanodisieren der Legierung EN AW-2024 in 

20 Vol.-% H2SO4 bei 2 A/dm² im Zustand a) T4 und b) T7 

Im Unterschied zur anodischen Oxidation der Modelllegierung AlCu4 konnte mittels EDX-Flä-

chenanalysen am Querschnitt der Schichten auf der Legierung EN AW-2024 keine Abhängig-

keit des Cu-Gehalts in der Schicht vom Ausmaß der Cu-Segregation (in verschiedenen WB-

Zuständen) festgestellt werden. Dies könnte darauf zurückzuführen sein, dass das Element 

Cu beispielsweise auch in Al20Cu2Mn3- und Ω-Al2Cu-Ausscheidungen vorliegt, deren Größe 

und Verteilung sich infolge des Warmauslagerns nicht erkennbar ändert. Da diese Ausschei-

dungen bevorzugt aufgelöst werden, ist zu erwarten, dass auch das darin enthaltene Cu größ-

tenteils gelöst wird und nicht in der Schicht verbleibt. Dies erklärt auch die in Kapitel 5.3.1.1 

beschriebene geringe Abhängigkeit der anodischen Stromausbeute der Schichtbildung vom 

b) a) 
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WB-Zustand der Legierung EN AW-2024. Für das im Zustand T4 größtenteils in Form atoma-

rer Cluster oder im Zustand T7 in Form von Al2CuMg-Ausscheidungen vorliegende Legie-

rungslement Mg ist Tabelle 17 allerdings ein schwacher Trend zu entnehmen. Demnach nimmt 

der Mg-Gehalt in der Schicht mit zunehmender Segregation des Mg ab, wobei die Differenz 

bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C gegenüber 5 °C stärker ausgeprägt ist. Diese Be-

obachtung steht im Einklang mit den in Kapitel 2.2.2 und 2.2.3 beschriebenen Grundlagen, 

wonach die Al2CuMg-Phase bevorzugt aufgelöst, im Al-MK fein verteiltes Mg dagegen in stär-

kerem Maße in die Schicht eingebaut wird. Die chemische Beständigkeit der Oxidschicht 

nimmt mit zunehmendem Einbau von Mg-Oxiden ab. Deshalb erscheint die in Kapitel 5.3.1.1 

für eine Elektrolyttemperatur von 20 °C beschriebene, erhöhte chemische Rücklösung der 

anodischen Oxide des Zustands T4 im Vergleich zum Zustand T7 plausibel. Die sehr ähnlichen 

Endschichtdicken beim Anodisieren der unterschiedlichen WB-Zustände bei einer Elektro-

lyttemperatur von 5 °C lassen sich demnach nicht nur mit der grundsätzlich geringeren Rück-

lösegeschwindigkeit, sondern auch mit den ähnlichen Mg-Gehalten in den Schichten erklären. 

Tabelle 17: Chemische Zusammensetzung der anodischen Oxidschichten auf der Legierung 

EN AW-2024 in den WB-Zuständen W und T4 nach Anodisieren bei 20 °C und 5 °C gemäß 

den Ergebnissen aus EDX-Flächenanalysen 

Element 

Elementgehalte in Gew.-% 

Zustand T4 Zustand T7 

20 °C 5 °C 20 °C 5 °C 

Al 52,7 ± 0,4 48,1 ± 0,3 51,4 ± 2,0 49,5 ± 0,4 

O 46,1 ± 0,3 50,6 ± 0,3 47,8 ± 2,0 49,8 ± 0,4 

Cu 0,3 ± 0,0 0,6 ± 0,1 0,3 ± 0,0 0,3 ± 0,0 

Mg 1,0 ± 0,1 0,7 ± 0,1 0,6 ± 0,0 0,5 ± 0,0 

 

5.3.1.3 Schichthärte 

Analog zur Vorgehensweise beim Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 wird auch für die 

anodischen Oxidschichten auf der Legierung EN AW-2024 die Schichthärte zur integralen Be-

wertung der nano- und submikroskaligen Schichtporosität herangezogen. Wie aus Abbildung 

37 auf Seite 99 und den Härteexponenten in Tabelle 18 auf Seite 100 hervorgeht, unterschei-

den sich die Härteverläufe für das Anodisieren der WB-Zustände W und T4 bei einer Elektro-

lyttemperatur von 20 °C nicht signifikant. Dies erscheint plausibel, da sich die Anodisierschich-

ten auf beiden WB-Zuständen mikrostrukturell nicht erkennbar unterscheiden. Mit steigender 

Cu-Segregation im Substrat weisen die Anodisierschichten in den Zuständen T6 und T7 deut-

lich flachere Härtegradienten auf. Dies verdeutlichen die abnehmenden Härtekoeffizienten in 

Tabelle 18. Im Unterschied zum Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 können jedoch alle 
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Härteverläufe (mit Ausnahme der anodischen Oxidschicht auf dem WB-Zustand T4) unter Ver-

wendung des gleichen Wertes H0 (H0 = 5050 N/mm²) mit einem hohen Bestimmtheitsmaß (R² 

> 0,95) durch die Exponentialfunktion approximiert werden. Für die Anodisierschichten auf der 

Legierung EN AW-2024 im Zustand T4 liegt eine hohe Streuung der Messwerte vor, so dass 

auch bei optimalem H0-Wert lediglich ein Bestimmtheitsmaß R² in Höhe von 0,868 erreicht 

wird. Im Allgemeinen ist kein klarer Trend für den normierten Härtekoeffizient erkennbar. Wie 

aus Tabelle 18 hervorgeht, nimmt dieser für alle WB-Zustände etwa den gleichen Wert an. 

Dies bedeutet, dass die Härteverläufe der anodischen Oxidschichten auf den warmausgela-

gerten Substraten lediglich in positive Richtung entlang der Abszissenachse verschoben sind. 

Die Schichtporosität wäre demzufolge für alle Anodisierschichten unabhängig vom WB-Zu-

stand des Substrats gleich. Diese Annahme bestätigen auch die Werte für die integrale 

Schichtporosität in Tabelle 18. Demnach weisen alle Schichten unter Berücksichtigung der 

Mittelwerte und Standardabweichungen eine Porosität in Höhe von etwa 64 % auf. 

 

Abbildung 37: Härteverläufe der anodischen Oxidschichten auf der Legierung EN AW-2024 in 

den WB-Zuständen W, T4, T6 und T7 

Im Unterschied zu den Beobachtungen beim Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 ist die 

Verschiebung der Härtewerte zu höheren Abständen vom Substrat nicht allein durch die ver-

ringerte Intensität der Nebenreaktion und damit eine erhöhte Schichtbildungsrate zu erklären. 

In diesem Fall wäre nämlich in unmittelbarer Substratnähe ein höheres Härteniveau infolge 

reduzierter Hohlraumbildung zu erwarten. Abweichend von der in Kapitel 5.2.3 formulierten 

Annahme, ist beim Anodisieren der Legierung EN AW-2024 nicht belegbar, dass die aus kom-

pakten Schichtbereichen und länglichen Hohlräumen bestehenden Schichtmikrostrukturen 

eine geringere integrale Porosität aufweisen. Einen weiteren Erklärungsansatz bietet die in 
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Kapitel 5.3.1.2 postulierte Abhängigkeit der Schichtrücklösungsgeschwindigkeit vom Mg-Ge-

halt in der Schicht. Da die erreichbare Maximalschichtdicke mit abnehmendem Mg-Gehalt in 

der Schicht (zunehmender Mg-Segregation) zunimmt, werden die Härtewerte in Richtung hö-

herer Abstände vom Substrat verschoben.  

Tabelle 18: Schichtporosität und Kenngrößen der Härteverläufe in Abbildung 37 

Eigenschaft Symbol Einheit Wärmebehandlungszustand 

W T4 T6 T7 

 Porosität p % 61,8±2,7 64,9±2,4 64,4±0,9 63,9±1,3 

Härteexpo-

nent 
k  0,111 0,115 0,076 0,059 

norm. Härte-

exponent 
k*s  1,99 2,14 2,07 1,92 

Bestimmt-

heitsmaß 
R²  0,957 0,839 0,962 0,951 

 

Für die Approximation der in Abbildung 38 auf Seite 101 dargestellten Härteverläufe der hart-

anodisierten Schichten wurde wie für die anodische Oxidation bei 20 °C Elektrolyttemperatur 

ein H0 in Höhe von 5050 MPa angenommen. Die Schichten weisen also in unmittelbarer Sub-

stratnähe die gleiche Härte auf. Die Härteabnahme über die Schichtdicke verläuft für das 

Hartanodisieren allerdings wesentlich flacher. Dies verdeutlichen auch die in Tabelle 19 dar-

gestellten Härteexponenten k. Für die Anodisierschichten auf dem WB-Zustand T4 ergibt sich 

unter Berücksichtigung der Schichtdicke ein ähnlicher normierter Härteexponent k*s wie für 

das Anodisieren bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C. Wie bereits im Abschnitt über die 

Härteverläufe nach Anodisieren bei 20 °C beschrieben, werden die Härtewerte zu größeren 

Abständen vom Substrat verschoben. Es liegt die Vermutung nahe, dass dies auf die redu-

zierte Rücklösungsgeschwindigkeit bei der niedrigen Elektrolyttemperatur zurückzuführen ist. 

Die in Abbildung 38 dargestellte Härteverläufe der anodischen Oxidschichten auf den WB-

Zuständen W und T7 unterscheiden sich im Vergleich zum Anodisieren bei 20 °C weniger 

deutlich. Dieser Befund steht im Einklang mit der in Kapitel 5.3.1.2 beschriebenen Beobach-

tung, wonach auch die mikrostrukturellen Unterschiede beider Schichten weniger stark aus-

geprägt sind. Wie aus Tabelle 17 auf Seite 98 hervorgeht, unterscheiden sich die anodischen 

Oxidschichten zudem weniger stark hinsichtlich ihres Mg-Gehaltes. Dennoch weisen die Ano-

disierschichten auf dem WB-Zustand T7 einen etwas geringeren Mg-Gehalt auf. Bei gleichem 

H0 in Höhe von 5050 MPa, also gleicher Härte der porösen Oxidschicht in unmittelbarer Nähe 

zum Substrat-Schicht-Interface, weist die Schicht auf dem Zustand T7 einen etwas geringeren 

Härtekoeffizienten k auf und damit eine geringere Härteabnahme zum Schichtäußeren hin 
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(Tabelle 19). Die Härtewerte werden, wie für das Anodisieren bei 20 °C beschrieben, in Rich-

tung höherer Abstände vom Substrat-Schicht-Interface verschoben. Wie bereits in Kapitel 

5.3.1.1 erläutert, wird infolge der insgesamt geringeren Schichtrücklösungsrate bei niedriger 

Elektrolyttemperatur die Maximalschichtdicke für keinen der betrachteten WB-Zustände vor 

Ablauf der Prozesszeit erreicht. Die etwas weniger stark ausgeprägte Härteabnahme über die 

Schichtdicke für die Anodisierschichten auf dem WB-Zustand T7 deutet auf eine geringere 

Schichtrücklösungsrate hin. Analog zum Anodisieren bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C 

ist festzustellen, dass die Schichtrücklösungsrate mit steigendem Mg-Gehalt in der Schicht 

zunimmt. Anhand der Werte für die Schichtporosität in Tabelle 19 ist dies nicht eindeutig be-

legbar. 

 

Abbildung 38: Härteverläufe für das Hartanodisieren der Legierung EN AW-2024 in den WB-

Zuständen T4 und T7 

Tabelle 19: Schichtporosität und Kenngrößen der Härteverläufen in Abbildung 38 

Eigenschaft Symbol Einheit WB-Zustand 

W T7 

 Porosität p % 46,6±4,8 51,0±2,5 

Härteexponent k  0,048 0,040 

norm. Härteexponent k*s  1,98 1,62 

Bestimmtheitsmaß R²  0,964 0,853 
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5.3.1.4 Abgeleitete Modellvorstellung 

Zwischen dem Anodisierverhalten der technischen Legierung EN AW-2024 und der Modellle-

gierung AlCu4 bestehen einige Parallelen. Hinreichend kleine, rasterelektronenmikroskopisch 

nicht auflösbare Cu-reiche Cluster (Zustand T4) werden während des Anodisierens ebenso in 

die Cu-reiche Schicht am Substrat-Schicht-Interface integriert wie im Al-MK zwangsgelöste 

Cu-Atome (Zustand W). In beiden Fällen hat die zyklisch ablaufende Cu-Anreicherung 

und -Oxidation ähnlich der anodischen Oxidation der Modelllegierung AlCu4 im Zustand T4 

eine zeitlich und örtlich begrenzte Sauerstoffentwicklung zur Folge. Darüber hinaus treten bei 

der anodischen Oxidation der technischen Legierung EN AW-2024 im Vergleich zur Modellle-

gierung AlCu4 jedoch zahlreiche markante Unterschiede auf. Eine Ursache hierfür ist die Exis-

tenz mikro- und submikroskaliger Ausscheidungen, die neben den festigkeitsbestimmenden 

Clustern, GPB-Zonen oder S-Phase-Ausscheidungen in jedem der betrachteten Wärmebe-

handlungszustände vorliegen. Die Anzahl der nicht in Form stabiler Ausscheidungen gebun-

denen, für die Ausscheidungshärtung verfügbaren Cu-Atome ist folglich im Vergleich zur Mo-

delllegierung AlCu4 geringer und somit liegt der in Kapitel 5.2.4 beschriebene Mechanismus 

allenfalls in abgeschwächter Form vor.  

Zu Beginn des stromgesteuerten Anodisierens bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C wer-

den für alle betrachteten Wärmebehandlungszustände der Legierung EN AW-2024 zunächst 

die oberflächennahen mikro- und submikroskaligen Ausscheidungen bevorzugt aufgelöst. 

Dies spiegelt sich im allmählicheren Spannungsanstieg wider. Die Auflösung der im Zustand 

T7 zusätzlich im Substratgefüge vorliegenden S-Phase-Ausscheidungen hat demgegenüber 

lediglich eine leichte Verzögerung des Spannungsanstiegs zur Folge. Nach der Entstehung 

einer geschlossenen Anodisierschicht über die gesamte Oberfläche stellt sich für den Zustand 

T7 die geringste Anodisierspannung ein. Dies könnte in Analogie zur anodischen Oxidation 

der Modelllegierung AlCu4 ebenfalls auf den geringeren elektrischen Widerstand am Poren-

grund infolge abgeschwächter Sauerstoffentwicklung zurückzuführen sein. Diese Theorie wird 

durch die Ergebnisse der REM-Untersuchungen bestätigt. Während der anodischen Oxidation 

des Cu-verarmten Al-MK entstehen gerichtete Porenkanäle, die nicht durch zusätzliche Hohl-

räume gestört werden. Die nach Überaltern im Gefüge der Legierung EN AW-2024 vorliegen-

den S-Phase-Ausscheidungen werden ähnlich den mikroskaligen S-Phase-Ausscheidungen 

bevorzugt aufgelöst. Aufgrund der im Vergleich zur Modelllegierung AlCu4 erhöhten Ausschei-

dungskinetik liegen bereits ausreichend große GBP-Zonen im Gefüge der Legierung EN AW-

2024 T6 vor, die ebenfalls bevorzugt während des Anodisierens in Lösung gehen und Hohl-

räume in der Schicht hinterlassen. Da die Cu-Verarmung des Al-MK im vorliegenden Zustand 

T6 aber noch nicht vollständig abgeschlossen ist, wird dieser im Vergleich zum überalterten 

Zustand unter erhöhter Sauerstoffentwicklung oxidiert. 
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Anodische Stromausbeute und Schichtbildungsrate sind während der anodischen Oxidation 

bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C für alle betrachteten WB-Zustände zu Prozessbeginn 

gleich. Für das Anodisieren der Legierung EN AW-2024 im Zustand W oder T4 wird die End-

schichtdicke jedoch bereits nach etwa 30 min Prozesszeit durch die verstärkte Schichtrücklö-

sung begrenzt, während die Schichtdicke beim Anodisieren des Zustands T7 bis zum Prozess-

ende nach 60 min weiter etwa linear zunimmt. Eine mögliche Erklärung hierfür ist die vergrö-

ßerte innere Oberfläche der Porenkanäle infolge der Existenz periodisch angeordneter Hohl-

räume in anodischen Oxidschichten auf den WB-Zuständen W und T4. Weiterhin zeigte sich, 

dass die Schichtrücklösung mit dem Mg-Gehalt in der Schicht direkt korreliert, der infolge der 

bevorzugten Auflösung von S-Phase-Ausscheidungen für die anodische Oxidation eines 

warmausgelagerten bzw. überalterten Substratgefüges abnimmt. Diese Modellvorstellung wird 

durch die mittels Nanoindentation aufgenommenen Härteverläufe gestützt. In unmittelbarer 

Nähe zum Substrat weisen die anodischen Oxidschichten trotz stark unterschiedlicher Schicht-

mikrostruktur nach Anodisieren der unterschiedlichen WB-Zustände die gleiche Härte auf. Die 

unterschiedliche Härteabnahme über der Schichtdicke ist lediglich auf die unterschiedlich stark 

ausgeprägte Schichtrücklösung zurückzuführen.  

Beim Hartanodisieren der Legierung EN AW-2024 läuft die anodische Auflösung der mikro- 

und submikroskaligen Ausscheidungen offenbar nicht stark bevorzugt gegenüber der anodi-

schen Oxidation des Al-MK ab. Vielmehr findet zunächst eine geschlossene Passivierung der 

gesamten Oberfläche statt; hierfür spricht das Spannungsmaximum zu Prozessbeginn. Auch 

die anodische Auflösung der S-Phase-Ausscheidungen des überalterten Gefügezustands ist 

während der anodischen Oxidation weniger stark ausgeprägt, wie aus REM-Bildern der 

Schichtmikrostruktur hervorgeht. Zudem wird erwartungsgemäß eine deutlich geringere che-

mische Rücklösung der Porenwände infolge der niedrigen Elektrolyttemperatur beobachtet. 

Die Schichtdicke wird für keinen der betrachteten WB-Zustände durch die Schichtrücklösung 

beschränkt. Mittels Nanoindentation wurde nachgewiesen, dass in unmittelbarer Nähe zum 

Substrat-Schicht-Interface unabhängig von der Badtemperatur beim Anodisieren stets die glei-

che Schichthärte vorliegt. Infolge der geringeren chemisch bedingten Porenaufweitung fallen 

die Härteverläufe beim Hartanodisieren lediglich flacher zum Schichtäußeren hin ab. Auch hier 

bestätigt sich der bei 20 °C Elektrolyttemperatur beobachtete Trend, wonach die Schichtrück-

lösung mit steigendem Mg-Gehalt in der Schicht leicht ansteigt und die Schichthärte dement-

sprechend sinkt. Aufgrund der abgeschwächten chemischen Rücklösung ist dieser Effekt beim 

Hartanodisieren allerdings deutlich schwächer ausgeprägt. 
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5.3.2 Einfluss von Elektrolytadditiven 

In den Kapiteln 5.2 und 5.3.1 konnte gezeigt werden, dass chemische Zusammensetzung und 

Verteilung der Legierungselemente das Anodisierverhalten von hochfesten Al-Cu-Legierun-

gen wesentlich beeinflussen. Die warmausgelagerten Werkstoffzustände erwiesen sich für das 

Anodisieren hinsichtlich Schichtdicke und Schichthärte als vorteilhaft, da infolge der Cu- Seg-

regation in Form von Ausscheidungen und der Cu-Verarmung des umgebenden Al-MK im Ge-

gensatz zum kaltausgelagert Zustand keine großflächige Anreicherung und Oxidation des Ele-

ments Cu am Substrat-Schicht-Interface stattfindet. Unter Berücksichtigung der geforderten 

mechanischen Eigenschaften sowie bspw. des Korrosionsverhaltens besteht in der Praxis 

häufig nicht die Möglichkeit, den Wärmebehandlungszustand zugunsten einer besseren Ano-

disierbarkeit zu variieren. Wie bereits in Kapitel 2.2.4 beschrieben, kann durch Zugabe von 

Oxalsäure zu schwefelsauren Elektrolyten die Schichtrücklösungsrate reduziert werden. Es ist 

zu erwarten, dass dies auch beim Anodisieren der Legierung EN AW-2024 eine verminderte 

Schichtporosität und damit eine erhöhte Schichthärte zur Folge hat. Weiterhin wurden positive 

Effekte sowohl auf die Schichthärte als auch auf den elektrischen Energieverbrauch durch 

Zugabe von Salpetersäure erzielt. In diesem Kapitel wird deshalb die Möglichkeit erörtert, ba-

sierend auf den in den Kapiteln 5.2 und 5.3.1 präsentierten Erkenntnissen, eine Verbesserung 

der Schichteigenschaften durch die Verwendung von Elektrolytadditiven zu erzielen. Dabei 

werden die Wirkmechanismen der beiden Additive differenziert erläutert. Die in diesem Kapitel 

präsentierten Ergebnisse wurden zum Teil bereits in (119) veröffentlicht. 

 

5.3.2.1 Elektrische Kenngrößen, Schichtdicke und Schichtmasse 

Der in Abbildung 39 auf Seite 106 dargestellte Spannungsverlauf für das Hartanodisieren der 

Legierung EN AW-2024 T4 weist alle bereits in Kapitel 5.3.1.1 beschriebenen charakteristi-

schen Merkmale auf. Infolge der erhöhten anodischen Stromdichte (3 A/dm² anstelle von 2 

A/dm²) ist lediglich ein leicht erhöhtes Spannungsniveau zu beobachten. Durch Zugabe von 

0,4 bzw. 0,8 mol/l HNO3 erfolgt in Übereinstimmung mit (115) eine signifikante Reduzierung 

der Spannung zu Prozessbeginn. Im weiteren Prozessverlauf ist infolge der HNO3-Zugabe im 

Vergleich zum Grundelektrolyten ein deutlicher Anstieg der Spannung zu erkennen. Ein deut-

licher Spannungsanstieg während des Hartanodisierens wird in der Literatur für zahlreiche 

Verfahrensvarianten beschrieben. Dies wird im Allgemeinen auf den höheren Diffusionswider-

stand mit zunehmender Länge der schmalen Porenkanäle zurückgeführt (108). Für Alumini-

umlegierungen fällt dieser Spannungsanstieg geringer aus (108), da die Schichten i.d.R. eine 

erhöhte Porosität aufweisen. Der für die Zugabe von HNO3 zum Grundelektrolyten beobach-

tete Spannungsanstieg im späteren Prozessverlauf deutet also darauf hin, dass dichtere 

Schichten entstehen, die einen höheren Diffusionswiderstand aufweisen. Diese Beobachtung 
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widerspricht der Darstellung von Wernick und Pinner (115), wonach der Spannungsanstieg 

während des Prozesses infolge HNO3-Zugabe weniger stark ausgeprägt ist. Dieser Span-

nungsverlauf erlaubt insbesondere für kurze Anodisierzeiten eine signifikante Einsparung von 

elektrischer Energie. Bei einer Prozesszeit von 45 Minuten beträgt die Ersparnis etwa 4,2 bzw. 

5,3 % für die Zugabe von 0,4 bzw. 0,8 mol/l zum Grundelektrolyten. Wie weiterhin aus Tabelle 

20 auf Seite 107 hervorgeht, steigen Schichtdicke und Flächenmasse mit zunehmender HNO3-

Konzentration im Elektrolyten. In Anbetracht der gleichbleibenden, im Prozess umgesetzten 

elektrischen Ladungsmenge bedeutet dies einen Anstieg des anodischen Schichtbildungswir-

kungsgrads (Stromausbeute )́ von etwa 60 auf 72 %. Unter Berücksichtigung der zusätzlich 

leicht reduzierten Prozessenergie ergibt sich eine Reduzierung der spezifischen (schicht-

massebezogenen) elektrischen Energie um etwa 21 %.  

Es ist bekannt, dass CuO in salpetersauren Lösungen chemisch aufgelöst wird. Folglich ist zu 

vermuten, dass die Cu-Anreicherungen am Substrat-Schicht-Interface unter dem anodischen 

Potenzial in HNO3-haltigen Elektrolyten bevorzugt aufgelöst werden. Es verbleibt somit weni-

ger Zeit für das Ablaufen der Nebenreaktion bis zum vollständigen Aufbrauchen der Cu-Anrei-

cherung. Folglich ist ein größerer Anteil der elektrischen Ladungsmenge für die Schichtbildung 

nutzbar und die vorgegebene Stromstärke stellt sich bereits bei geringerem anodischen Po-

tenzial ein, da der Stromfluss entlang der Porenkanäle weniger stark durch aufsteigende Gas-

blasen behindert wird. Diese Theorie steht im Einklang mit der im vorherigen Abschnitt be-

schriebenen Reduzierung der Prozessspannung und der Erhöhung von Schichtmasse und  

anodischer Stromausbeute. Aufgrund der reduzierten Sauerstoffentwicklung ist weiterhin zu 

erwarten, dass die nanoskalige Schiichtporosität mit steigender HNO3-Konzentration im Elekt-

rolyten sinkt. Gestützt wird diese Annahme durch den ausgeprägten Anstieg der Prozessspan-

nung nach etwa 900 s Prozesszeit. Dies ist vermutlich auf die zunehmende Diffusionsüber-

spannung mit steigender Schichtdicke zurückzuführen.  

Die mithilfe von Flächenmasse, Schichtdicke und der Dichte von Al2O3 gemäß Gleichung 4.7 

berechnete integrale Schichtporosität p nimmt jedoch nur bis zu einer HNO3-Konzentration 

von 0,4 mol/l ab. Wie aus Tabelle 20 hervorgeht, ist bei weiterer Erhöhung der HNO3-Konzent-

ration auf 0,8 mol/l ein Anstieg der integralen Schichtporosität feststellbar. Dieser Befund lässt 

sich theoretisch nur mit einer Zunahme der mikroskaligen Schichtporosität erklären. In Kapitel 

5.3.2.2 wird daher die mikroskalige Porosität anhand von REM-Aufnahmen quantifiziert.  
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Abbildung 39: Spannungsverläufe während des Hartanodisierens der Legierung EN AW-

2024 T3 bei 3 A/dm³ für unterschiedliche HNO3-Konzentrationen, ohne C2H2O4-Zugabe 

 

 

Abbildung 40: Spannungsverläufe während des Hartanodisierens der Legierung EN AW-

2024 T3 bei 3 A/dm³ für unterschiedliche HNO3-Konzentrationen und 0,2 mol/l C2H2O4 

Wie aus Abbildung 40 hervorgeht, liegt für die Zugabe von Oxalsäure im Vergleich zu den in 

Abbildung 39 dargestellten Elektrolyten bereits zu Beginn des Wachstums der porösen Oxid-

schicht eine erhöhte Prozessspannung vor. Dies steht im Einklang mit der in Kapitel 2.2.1 

formulierten Theorie, wonach organische Verbindungen am Oxid-Elektrolyt-Interface adsor-
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bieren und somit einerseits die chemische Rücklösung des Oxids und andererseits den La-

dungsträgerdurchtritt behindern. Nach etwa 600 bis 900 s Prozessdauer wird ein deutlicher 

Spannungsanstieg eingeleitet. Dieser ist für die Zugabe von Oxalsäure im Vergleich zu den in 

Abbildung 39 dargestellten Spannungsverläufen deutlich stärker ausgebildet. Die reduzierte 

Porenaufweitung infolge der verminderten chemischen Rücklösung an den Porenwänden re-

sultiert offenbar aus einer ausgeprägteren Zunahme der Diffusionsüberspannung. Wie aus 

Tabelle 20 hervorgeht, folgt aus der Zunahme der Prozessspannung erwartungsgemäß auch 

eine deutliche Zunahme des elektrischen Energiebedarfs. Dieser wird infolge des im vorheri-

gen Abschnitt beschriebenen, geringeren Ausmaßes der Nebenreaktion für die kombinierte 

Zugabe von Oxal- und Salpetersäure gegenüber der alleinigen Oxalsäurezugabe etwas redu-

ziert. Anhand von Tabelle 20 wird weiterhin deutlich, dass Schichtdicke, Schichtmasse und 

folglich der Schichtbildungswirkungsgrad (die Stromausbeute) nicht signifikant durch die Zu-

gabe von Oxalsäure beeinflusst werden. Dies ist grundsätzlich plausibel, da auch keine direkte 

Abhängigkeit der Intensität der Nebenreaktion von der Oxalsäurekonzentration im Elektrolyten 

zu erwarten ist. Dennoch sollte die Schichtmasse theoretisch infolge der verringerten Aufwei-

tung der Porenkanäle infolge der Oxalsäure-Zugabe zunehmen. Da die chemische Rücklö-

sungsrate beim Hartanodisieren grundsätzlich gering ist, wirkt sich dieser Effekt aber offenbar 

nicht messbar auf die Schichtmasse aus. Ebenso ist zu erwarten, dass die Nanoporosität der 

anodischen Schichten infolge der reduzierten Porenaufweitung abnimmt. Wie Tabelle 20 zu 

entnehmen ist, steigt die integrale Schichtporosität für anodische Oxidschichten aus oxalsäu-

rehaltigen Elektrolyten leicht an. Auch an dieser Stelle sei auf Kapitel 5.3.2.2 zur Klärung die-

ses scheinbaren Widerspruchs verwiesen. 

Tabelle 20: Prozess- und Schichteigenschaften für das Hartanodisieren bei 3 A/dm² für 45 

min mit unterschiedlichen Additivkonzentrationen  

Eigen-

schaft 
Symbol Einheit 

Konzentration HNO3/C2H2O4 in mol/l 

0/0 0,4/0 0,8/0 

 

0/0,2 0.4/0.2 0.8/0.2 

Schicht-

dicke 

 

s µm 42±5 44±2 48±2 42±3 45±3 48±3 

Flächen-

masse 

 

m mg/dm² 855±16 964±5 1025±4 850±10 971±9 1026±14 

el. Energie 

consump-

tion 

Wel Wh/dm² 54,5±0,6 52,2±0,9 51,6±0,5 73,0±5,0 65,6±1,0 67,0±5,0 

Stromaus-

beute 
η % 59,9±1,2 67,6±0,4 71,9±2,7 59,6±0,7 68,0±0,6 72,0±1,0 

Spez. El. 

Energie 
ε J/mg 230±7 195±3 181±2 311±22 243±6 234±14 

Porosität p % 48,0±1,2 44,1±0,8 45,6±0,7 48,8±0,6 45,8±0,3 46,2±0,2 
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5.3.2.2 Schichtmikrostruktur 

Zur Bewertung der mikro- und submikroskaligen Schichtporosität (Fehlstellen infolge der Auf-

lösung von IMP) wurden möglichst breite und damit repräsentative Schichtabschnitte ausge-

wertet. Um gleichzeitig auch submikroskalige mikrostrukturelle Details abzubilden, war es not-

wendig, zahlreiche Einzelaufnahmen benachbarter Schichtbereiche zusammenzufügen. Die 

nanoskalige Porosität (Porenkanäle und periodisch entlang der Porenkanäle angeordnete 

Hohlräume) ist hierbei bewusst nicht erkennbar. Dadurch ist die mikro- und submikroskalige 

Porosität bzw. Rissigkeit der Schichten von der nanoskaligen Porosität separarierbar und 

quantifizierbar. 

In Abbildung 41a) auf Seite 109 ist ein repräsentativer Schichtquerschnitt der im Grundelekt-

rolyten hartanodisierten Legierung EN AW-2024 T4 dargestellt. Wie bereits in Kapitel 5.3.1.2 

anhand von Abbildung 31a) beschrieben, liegen im Wesentlichen ellipsoide sowie scharfkan-

tige Hohlräume vor, die auf die Auflösung der mikro- bis submikroskaligen S-Phase sowie der 

gröberen Cu-reichen Al-Cu-Fe-Mn-Ausscheidungen zurückzuführen sind. Wie aus Tabelle 21 

auf Seite 110 hervorgeht, beträgt der Flächenanteil der mikro- und submikroskaligen Porosität 

am Schichtquerschnitt etwa 3,4 %. Für die Zugabe von 0,4 und 0,8 mol/l HNO3 zum Grunde-

lektolyt ist nach dem Hartanodisieren in vergleichbarem Maße insbesondere an den groben, 

spratzigen Al-Cu-Fe-Mn-Ausscheidungen die Entstehung vereinzelter Risse zu beobachten, 

die stets parallel zum Substrat-Schicht-Interface (also senkrecht zur Schichtwachstumsrich-

tung) verlaufen (Abbildung 41b). Die messbare „Porosität“ umfasst neben mikroskaligen Hohl-

räumen auch Mikrorisse und steigt deshalb auf 4,6 %. Für die Zugabe von 0,2 mol/l Oxalsäure 

zum Grundelektrolyten tritt diese Erscheinung verstärkt auch an kleineren ellipsoiden Hohlräu-

men auf. Zudem liegen vereinzelt mehrere Risse an einem Hohlraum vor, so dass insgesamt 

eine höhere Anzahl von Rissen zu beobachten ist (Abbildung 41c)). Die kombinierte Zugabe 

von sowohl 0,8 mol/l HNO3 als auch 0,2 mol/l Oxalsäure zum Grundelektrolyten hat schließlich 

die Bildung sehr vieler mikroskaliger Risse zur Folge, die sich teilweise zu Rissnetzwerken 

oder zusammenhängenden Hohlräumen vereinen. Die Mikroporosität bzw. -rissigkeit steigt in-

folgedessen auf 8,4 %. 

Die parallel zum Substrat-Schicht-Interface verlaufenden Risse entstehen während des Pro-

zesses infolge hoher Zugeigenspannungen in Schichtwachstumsrichtung. Diese sind auf die 

unterschiedliche Volumenzunahme bei der Oxidation bzw. Auflösung unterschiedlicher Pha-

sen zurückzuführen. Wie bereits in Kapitel 2.2.3 beschrieben, werden Fe-, Mn- und Si-reiche 

Phasen im Vergleich zum umgebenden Al-MK langsamer oxidiert. Daraus resultiert lokal eine 

geringere Volumenzunahme, so dass auf der substratabgewandten Seite der Ausscheidungen 

Zugeigenspannungen zwischen dem stark porösen Oxid und dem umgebenden Alumini-

umoxid entstehen. Derartige Zugeigenspannungen treten grundsätzlich bspw. auch beim Ano-

disieren in schwefelsauren Elektrolyten bei Raumtemperatur und ohne Oxalsäurezusatz auf. 
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Dennoch wurde eine besonders langsame Oxidationsrate derartiger Phasen (vgl. (100) und 

(101)) sowie die Entstehung vergleichbarer Mikrorisse in der anodischen Oxidschicht (vgl. 

(99), (100) und (101)) ausschließlich für das Hartanodisieren in oxalsäurehaltigen Schwefel-

säureelektrolyten beobachtet. Eine Erklärung hierfür ist die Inhibierung der Oxidation Fe-, Mn- 

und Si-reicher Phasen durch Zugabe von Oxalsäure. Daraus folgen höhere Zugeigenspan-

nungen in der Schicht. Zudem werden durch Hartanodisieren in oxalsäurehaltigen Schwefel-

säureelektrolyten besonders harte und spröde anodische Oxidschichten erzeugt, die stärker 

zur Rissbildung neigen. Auch die leicht erhöhte Rissigkeit in den etwas kompakteren Schich-

ten, welche durch Anodisieren in HNO3-haltigen Elektrolyten entstehen, ist durch erhöhte 

Härte und Sprödigkeit erklärbar. 

 

Abbildung 41: Repräsentative Mikrostrukturaufnahmen (RE-Bilder) anodischer Oxidschichten 

nach Anodisieren in a) 20 Vol.-% H2SO4, b) 20 Vol.-% H2SO4 + 0.8 mol/l HNO3, c) 20 Vol.-% 

H2SO4 + 0.2 mol/l C2H2O4, d) 20 Vol.-% H2SO4 + 0.2 mol/l C2H2O4 + 0.8 mol/l HNO3 

Wie bereits in Abbildung 36 auf Seite 97 für das Hartanodisieren der Legierung EN AW-2024 

T4 in 20 Vol.-% H2SO4 dargestellt, wird auch der in Abbildung 42a) auf Seite 111 bei höherer 

Vergrößerung präsentierte Schichtausschnitt durch submikroskalige Hohlräume sowie durch 

Bereiche geprägt, die eine hohe Anzahl nanoskaliger Hohlräume aufweisen. Die für die ano-

dische Oxidation von Aluminium charakteristischen, senkrecht zum Substrat orientierten Po-

renkanäle sind lediglich in Ansätzen erkennbar. Die Zugabe von 0,4 mol/l HNO3 hat zur Folge, 

dass während der anodischen Oxidation weniger nanoskalige Hohlräume gebildet werden (Ab-

a) 

b) 

c) 

d) 
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bildung 42b)). Dieser Trend setzt sich weiter fort für die Zugabe von 0,8 mol/l HNO3 zum Grun-

delektrolyten. Wie aus Abbildung 43a) auf Seite 111 hervorgeht, wird für diese HNO3-Konzent-

ration die Entstehung der nanoskaligen Porosität deutlich reduziert, so dass neben den sub-

mikroskaligen Hohlräumen vor allem gerichtete Porenkanäle vorliegen. Für die kombinierte 

Zugabe von 0,4 mol/l HNO3 und 0,2 mol/l C2H2O4 zum Grundelektrolyten sind ebenfalls vor 

allem senkrechte Porenkanäle neben den submikroskaligen Hohlräumen erkennbar (Abbil-

dung 43b)). Zudem weisen die in Abbildung 43b) dargestellten Porenkanäle im Vergleich zu 

den in Abbildung 42 und Abbildung 43a) gezeigten einen größeren Durchmesser auf. Dies 

steht im Einklang mit der Theorie, wonach die Größe der Porenzellen mit steigender Prozess-

spannung zunimmt. Wie aus Abbildung 39 und Abbildung 40 hervorgeht, betrug die Prozess-

spannung gegen Ende des Anodisierens in 20 Vol.-% H2SO4 bei kombinierter Zugabe von 0,4 

mol/l HNO3 und 0,2 mol/l H2C2O4 zum Prozessende etwa 50 V anstelle von etwa 25 bis 30 V 

für das Anodisieren ohne Zugabe von C2H2O4. 

Tabelle 21: Kennwerte der Porosität für das Hartanodisieren bei 3 A/dm² für 45 min mit un-

terschiedlichen Additivkonzentrationen 

Eigen-

schaft 

Symbol Einheit 
Konzentration HNO3/C2H2O4 in mol/l 

0/0 0,4/0 0,8/0 

 

0/0,2 0.4/0.2 0.8/0.2 

Porosität 

 

p % 48,0±1,2 44,1±0,8 45,6±0,7 48,8±0,6 45,8±0,3 46,2±0,2 

Mikro-

porosität 
pM % 3,4±0,8 4,6±1,3 4,6±0,8 5,8±1,6 7,0±1,6 8,4±0,7 

Nanopo-

rosität 
pN % 44,6 39,5 41 43 38,8 37,8 

 

Die Feststellung einer abnehmenden Anzahl nanoskaliger Hohlräume mit steigender HNO3-

Konzentration im Elektrolyten anhand von Abbildung 42 und Abbildung 43 korreliert in guter 

Näherung mit den Werten für die nanoskalige Porosität pN in Tabelle 21. Dies steht im Einklang 

mit der in Kapitel 5.3.2.1 beschriebenen Erhöhung der anodischen Stromausbeute der 

Schichtbildung. Offenbar ist die Nebenreaktion der Sauerstoffentwicklung während der elekt-

rochemischen Oxidation der nanoskaligen Cu-Anreicherungen am Substrat-Schicht-Interface 

weniger stark ausgeprägt. Dies bestätigt die Theorie, wonach die nanoskaligen Cu-

Anreicherungen am Substrat-Schicht-Interface durch Einwirkung des Additivs HNO3 verstärkt 

chemisch aufgelöst werden. Aus Tabelle 21 wird weiterhin deutlich, dass die nanoskalige Po-

rosität pN im Gegensatz zur integralen Schichtporosität p generell durch Zugabe von Oxalsäure 

zum Elektrolyten reduziert wird. Dies steht im Einklang mit der in Kapitel 2.2.1 beschriebenen 

Theorie, wonach die Geschwindigkeit der chemischen Rücklösung an den Porenwänden 

durch Zugabe von Oxalsäure abnimmt.  
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Einige der für die Legierung EN AW-2024 typischen submikroskaligen Ausscheidungen sind 

auf Abbildung 42a) und b) in unmittelbarer Nähe des Substrat-Schicht-Interfaces aufgrund des 

Materialkontrasts an einem helleren Grauwert erkennbar. Die rundliche Form deutet unter Be-

rücksichtigung des in Kapitel 2.1.3 zusammengefassten Wissenstands darauf hin, dass es 

sich bei den Ausscheidungen um die Ω-Al2Cu-Phase handelt. Im Unterschied zur chemisch 

äquivalenten θ-Al2Cu-Phase wird diese offenbar jedoch nicht gegenüber dem Al-MK stark be-

vorzugt, sondern mit geringerer Geschwindigkeit aufgelöst. Dies ist anhand der Welligkeit des 

Substrat-Schicht-Interfaces unmittelbar unterhalb substratnaher submikroskaliger Hohlräume 

in der Schicht erkennbar und legt wiederum den Schluss nahe, es könne sich um die Mn- bzw. 

Fe-reiche Phase Al20Cu2Mn3- oder Al20Cu2(Mn,Fe)3 handeln. Anhand von Abbildung 42 und 

Abbildung 43 geht nicht eindeutig hervor, ob die Oxidationsrate dieser Ausscheidungen ähn-

lich dem Verhalten der groben, mikroskaligen Al-Cu-Fe-Mn-Ausscheidungen durch die Zugabe 

von C2H2O4 reduziert wird, da die betrachteten Schichtausschnitte verhältnismäßig klein sind.  

  

Abbildung 42: Submikro- und nanoskalige Porosität nach Anodisieren der Legierung EN AW-

2024 T4 in a) 20 Vol.-% H2SO4 und b) 20 Vol.-% H2SO4 + 0,4 mol/l HNO3  

  

Abbildung 43: Submikro- und nanoskalige Porosität nach Anodisieren der Legierung EN AW-

2024 T4 in a) 20 Vol.-% H2SO4 + 0,8 mol/l HNO3 und b) 20 Vol.-% H2SO4 + 0,4 mol/l HNO3 + 

0,2 mol/l C2H2O4  

b) a) 

b) a) 
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5.3.2.3 Schichthärte 

Anhand der wissenschaftlichen Fachliteratur lässt sich, wie in Kapitel 2.2.4 beschrieben, be-

reits ableiten, dass sowohl Oxalsäure- als auch Salpetersäurezusätze zu schwefelsauren 

Elektrolyten geeignet sind, anodische Oxidschicht mit erhöhter Schichthärte zu erzeugen. Eine 

detaillierte Abgrenzung des Wirkmechanismus von der Wirkungsweise organischer Additive 

steht jedoch noch aus. Bereits bei der Wahl geeigneter Parameter für den Fit der Härteverläufe 

fällt auf, dass für anodische Oxidschichten aus oxalsäurehaltigen ein etwas geringerer H0-Wert 

in Höhe von 4000 MPa im Vergleich zu 4300 MPa für die oxalsäurefreien Elektrolyte zu den 

höchsten Bestimmtheitsmaßen führt. Anderseits ergaben diese Parameterfits deutlich gerin-

gere Härteexponenten k für anodische Oxidschichten aus oxalsäurehaltigen Elekrolyten. Die 

Zugabe von Oxalsäure führt deshalb einerseits zur Reduzierung der Schichthärte in der Nähe 

des Substrats und andererseits zur Erhöhung der Schichthärte im Schichtäußeren. Die Redu-

zierung des Härteexponents k ist erklärbar durch die verringerte Schichtrücklösung und folglich 

die weniger stark ausgeprägte Porenaufweitung im Schichtäußeren infolge der Zugabe Oxal-

säure.  

Überlagert wird dieser Effekt möglicherweise durch die verstärkte Mikroporosität und -rissigkeit 

jener Schichten. Zwar wurde die Nanoindentation nicht in unmittelbarer Nähe dieser mikros-

kaligen Fehlstellen durchgeführt, aber es lässt sich nicht ausschließen, dass unter der Schliff-

oberfläche befindliche Hohlräume die Messungen beeinflussten. Diese These wird durch die 

vergleichsweise niedrigen Bestimmtheitsmaße, also die große Streuung der Messwerte, für 

die kombinierte Zugabe von C2H2O4 und HNO3 zum Grundelektrolyten unterstrichen. Weiterhin 

wird anhand von Abbildung 44, Abbildung 45 und der in Tabelle 22 auf Seite 114 dargestellten 

Härteexponenten k deutlich, dass die Härteabnahme über der Schichtdicke durch HNO3-Zu-

gabe zum Elektrolyten reduziert wird. Es besteht qualitativ eine gute Korrelation zwischen der 

nanoskaligen Porosität pN und dem normierten Härteexponent k*s. Die unterschiedlich stark 

ausgeprägte Härteabnahme über der Schichtdicke ist also nicht auf unterschiedliche End-

schichtdicken, sondern auf ein unterschiedliches Ausmaß der chemischen Rücklösung an den 

Porenwänden zurückzuführen. Wie bereits in Kapitel 5.2.3 beschrieben, werden die kompak-

teren Schichten, die weniger nanoskalige Hohlräume aufweisen, offenbar aufgrund der gerin-

geren inneren Porenoberfläche langsamer chemisch rückgelöst.  
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Abbildung 44: Härteverläufe für das Hartanodisieren in 20 Vol.-% H2SO4 bei unterschiedli-

chen HNO3-Konzentrationen, ohne C2H2O4-Zugabe 

  

Abbildung 45: Härteverläufe für das Hartanodisieren in 20 Vol.-% H2SO4 bei unterschiedli-

chen HNO3-Konzentrationen und 0,2 mol/l C2H2O4 
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Tabelle 22: Kennwerte der Porosität und der Härteverläufe für das Hartanodisieren bei 

3 A/dm² für 45 min mit unterschiedlichen Additivkonzentrationen 

Eigen-

schaft 

Symbol Einheit 
Konzentration HNO3/C2H2O4 in mol/l 

0-0 0,4-0 0,8-0 

 

0-0,2 0.4-0,2 0.8-0,2 

Porosität 

 

p % 48,0±1,2 44,1±0,8 45,6±0,7 48,8±0,6 45,8±0,3 46,2±0,2 

Nanopo-

rosität 
pN % 44,6 39,5 41 43 38,8 37,8 

Härtekoeffi-

zient 
H0 MPa 4300 4300 4300 4000 4000 4000 

Härteexpo-

nent 
k  0,033 0,024 0,024 0,026 0,016 0,019 

Norm. Här-

teexponent 
k*s  1,386 1,056 1,152 1,092 0,72 0,912 

Bestimmt-

heitsmaß 
R²  0,917 0,929 0,974 0,906 0,776 0,862 

 

5.3.2.4 Ritzbeständigkeit 

Wie bereits in Kapitel 5.3.2.2 beschrieben, ist die Zugabe von HNO3 und insbesondere H2C2O4 

zum Grundelektrolyten mit verstärkter Rissbildung während des Hartanodisierens der Legie-

rung EN AW-2024 T4 verbunden. Die Nanoindentation hat sich im Rahmen dieser Arbeit als 

ein Instrument zur indirekten Bewertung der nanoskaligen Porosität bewehrt. Mikroskalige Po-

ren und Risse sind aufgrund der vergleichsweise geringeren Abmaße der Indents jedoch nicht 

mittels Nanoindentation erfassbar. Deshalb wurde der Ritztest als ein Kriterium zur Bewertung 

des Einflusses der mikroskaligen Fehlstellen auf das mechanische und tribologische Schicht-

verhalten herangezogen. Die Prüfvariante mit linearer Steigerung der Normalkraft von 1 bis 

100 N (progressiver Test) eignet sich dabei besonders zur Bewertung von Schichthaftung und 

Schädigungsverhalten. Gemäß DIN EN 1071-3 können je nach System Substrat-Schicht ver-

schiedene Versagenskriterien definiert werden, z.B. das erstmalige Auftreten von Schichtris-

sen, örtlicher Grenzflächenabplatzung oder großflächiger Abplatzungen sowie das erstmalige 

Auftreten diskontinuierlicher oder kontinuierlicher duktiler Schichtperforierung. Aufgrund des 

spröden Verhaltens der vorliegenden anodischen Oxidschichten treten bereits bei sehr kleinen 

Normalkräften unmittelbar am Anfang der Ritzspur erste Schichtrisse auf. Dieses Kriterium ist 

zur Differenzierung des Schädigungsverhaltens folglich ungeeignet. Im Rahmen dieser Ver-

suchsreihe wurde das erstmalige lichtmikroskopisch sichtbare Freilegen des Substrats als 

Schichtversagen definiert. Die dazugehörige kritische Normalkraft Fk ist in Tabelle 23 auf Seite 

118 aufgelistet. 
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Die höchste kritische Normalkraft resultiert demzufolge aus der anodischen Oxidation in 

20 vol.-% H2SO4 sowie für die Zugabe von 0,4 mol/l HNO3. Wie aus Abbildung 46 a) auf Seite 

116 hervorgeht, treten nach Überschreiten der kritischen Last Grenzflächen-Abplatzungen auf. 

Vereinzelt reichen diese Abplatzungen deutlich über die Ritzspur hinaus und weisen die Form 

eines Halb- oder zumindest Viertelkreises um das Zentrum der Ritzspur herum auf. Dieses 

Schädigungsbild ist gemäß Burnett und Rickerby auf Druckspannungen vor der Spitze des 

Indenters zurückzuführen und weist auf einen großen Unterschied zwischen Substrat- und 

Schichthärte oder eine verhältnismäßig geringe Schichthaftung, beispielsweise infolge großer 

Eigenspannungen in den Schichten, hin (120). Abschnittsweise reichen die Abplatzungen nur 

wenig über die Ritzspur hinaus. Gemäß Burnett und Rickerby ist diese Schädigungsform eben-

falls auf Druckeigenspannungen zurückzuführen. Die Schichtenthaftung fand hier allerdings 

unmittelbar vor der Indenterspitze statt. Das plötzliche Versagen einer durch Hartanodisieren 

im Grundelektrolyten erhaltenen Oxidschicht ist auch anhand des Verlaufes der bleibenden 

Eindringtiefe des Indenters in Abbildung 47 auf Seite 117 in Form eines plötzlichen Sprungs 

erkennbar. Die Eindringtiefe nach dem Schichtversagen entspricht etwa der mittleren Schicht-

dicke in Höhe von 42 µm.  

Ein deutlich abweichendes Schädigungsverhalten zeigt sich für anodische Oxidschichten, die 

durch Hartanodisieren unter Zugabe von 0,2 mol/l C2H2O4 und 0 oder 0,4 mol/l HNO3 gebildet 

wurden. Anhand des sprungartigen Anstiegs der bleibenden Eindringtiefe in Abbildung 47 ist 

zwar ein plötzliches Versagen erkennbar, das auf das Abplatzen der Schicht hindeutet, gemäß 

Abbildung 46b findet dieses aber lediglich innerhalb der Ritzspur statt. Es handelt sich dabei 

zunächst um vereinzelte Grenzflächenabplatzungen, die mit zunehmender Normalkraft zu 

großflächigen Abplatzungen akkumulieren. Die kritische Last bis zum Erstmaligen Freilegen 

des Substrats ist im Vergleich zu den Schichten aus dem Grundelektrolyten geringer (siehe 

Tabelle 23 und Abbildung 46). Aus Abbildung 47 geht ebenfalls hervor, dass das Schichtver-

sagen etwas früher eintritt. Anhand des Rissmusters ist nicht eindeutig erkennbar, ob die Riss-

bildung gemäß der Klassifizierung von Burnett und Rickerby (120) bei Kontakt mit dem Inden-

ter infolge Biegung oder nachlaufend infolge von Zugspannungen erfolgte. In beiden Fällen 

kann das Schädigungsverhalten im Vergleich zu Abbildung 46a als deutlich „duktiler“ interpre-

tiert werden. In Anbetracht der oxidkeramischen Natur der Schichten und der in Kapitel 5.3.2.2 

beschriebenen Schichtmikrostruktur ist davon auszugehen, dass nicht etwa eine plastische 

Verformung der Schicht sondern vielmehr die Mikrorissigkeit der Schichten ein großflächiges 

Schichtabplatzen verhindert. Es ist denkbar, dass die vorhandenen Mikrorisse sich infolge der 

Druckspannung vor dem Indenter zu einem feinen Rissnetzwerk vereinen, so dass keine grö-

ßeren zusammenhängenden Schollen in unmittelbarer Nähe des Indenters existieren, die bei 

Überschreiten der kritischen Last abplatzen.  
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Die anodischen Oxidschichten aus Elektrolyten mit einer HNO3-Konzentration in Höhe von 0,8 

mol/l weisen unter ritzender Beanspruchung zunächst diskontinuierliche und bei höherer Nor-

malkraft kontinuierliche „duktile“ Schichtperforierungen (in Anlehnung an DIN EN 1071-3) auf 

(siehe Abbildung 46c). Dies korreliert mit der in Abbildung 47 dargestellten allmählichen Zu-

nahme der bleibenden Eindringtiefe. Es tritt kein plötzlicher Anstieg auf, der eindeutig einem 

spröden Schichtversagen zuzuordnen wäre. Der allmähliche Abtrag der Schicht ist vermutlich 

eine Folge der ausgeprägten Mikrorissigkeit. Unter Einwirkung der Druckeigenspannungen vor 

der Indenterspitze bildet sich offenbar ein dichtes Rissnetzwerk aus, welches dazu führt, dass 

mikroskalige, kaum noch an die Schicht angebundene Bereiche oder sogar lose Partikel ent-

stehen, die mit fortschreitender Relativbewegung aus der Ritzspur verdrängt werden. Der An-

stieg des Verlaufs der verbleibenden Eindringtiefe über der Ritzlänge ist für die Kurve „0,8-0“ 

bereits zu Beginn des progressiven Tests deutlich größer im Vergleich zu den anderen Kurven. 

Dieser Schädigungsmechanismus ist folglich bereits bei kleinen Normalkräften wirksam, so 

dass die Schichten eine sehr geringe Beständigkeit gegenüber Abrasion aufweisen. Ange-

sichts des Betrags der bleibenden Eindringtiefe wird deutlich, dass der Indenter das Substrat 

nach etwa 30 bis 40 mm Ritzlänge erreicht. Eindeutig ist eine kritische Normalkraft jedoch 

nicht quantifizierbar. 

 

 

 

Abbildung 46:  Lichtmikroskopische Aufnahmen des Schädigungsverhaltens im progressiven 

Ritztest nach Hartanodisieren in a) 20 Vol.-% H2SO4, b) 20 Vol.-% H2SO4 + 0,2 mol/l C2H2O4 

c) 20 Vol.-% H2SO4 + 0,8 mol/l HNO3 

1 mm

1 mm

1 mm

a) 

b) 

c) 



117 
 

 

Abbildung 47: Ausgewählte Verläufe der bleibenden Eindringtiefe nach progressiven Tests 

an hartanodisierten Oberflächen für kontinuierliche Schichtperforierung (gepunktet), plötzli-

ches Versagen (durchgezogen) und Mischversagen 

Als ein Kennwert zur Quantifizierung des Ritzwiderstands wird im Rahmen dieser Arbeit die 

nach Ritzprüfung bei konstanter Normalkraft ermittelte Ritzenergiedichte herangezogen. Im 

Allgemeinen nimmt die Ritzenergiedichte mit steigender Schichthärte zu. Es ist jedoch zu er-

warten, dass eine ausgeprägte Mikrorissigkeit eine Abnahme der Ritzenergiedichte zur Folge 

hat. Wie bereits im vorherigen Abschnitt beschrieben, vereinigen sich Mikrorisse unter der 

Druckbeanspruchung vor dem Indenter zu einem Rissnetzwerk. Lose Partikel oder weitgehend 

von der Schicht separierte Bereiche werden in stärkerem Maße aus der Ritzspur verdrängt als 

die kompakte, fehlstellenfreie Schicht. Bis zu einer HNO3-Konzentration in Höhe von 0,4 mol/l 

HNO3 (mit und ohne 0,2 mol/l C2H2O4) wird dieser Einfluss im Vergleich zu den Schichten aus 

dem Grundelektrolyten offenbar durch die erhöhte Schichthärte kompensiert. Die Ritzenergie-

dichte beträgt gleichermaßen etwa 1,6 bis 1,7 J/mm³, wobei die Ritzquerschnittsfläche mit 

steigender Additivkonzentration im Elektrolyten zunimmt. Wie aus Tabelle 23 weiterhin hervor-

geht, beträgt die Ritzenergiedichte für Schichten aus 20 Vol.-% H2SO4 und 0,2 mol/l H2C2O4 

lediglich 1,3 J/mm³. Im Unterschied zur kombinierten Zugabe von 0,2 mol/l H2C2O4 und 0,4 

mol/l HNO3 liegt gemäß der Ausführungen in Kapitel 5.3.2.2 und 5.3.2.3 zwar ebenfalls eine 

erhöhte Schichtrissigkeit, aber eine geringere Schichthärte vor. Aus einer HNO3-Konzentration 

in Höhe von 0,8 mol/l (mit und ohne 0,2 mol/l C2H2O4) resultieren anodische Oxidschichten mit 

der geringsten Ritzenergiedichte in Höhe von etwa 0,9 bis 1,0 J/mm³. Hier dominiert offenbar 

die Mikrorissigkeit das Schädigungsverhalten. Diese Schichten bieten nur noch ein geringeres 

Schutzvermögen gegenüber ritzender Beanspruchung. 
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Tabelle 23: Kennwerte der Ritzversuche an der mit unterschiedlichen Additivkonzentrationen 

hartanodisierten Legierung EN AW-2024 T3 

Eigen-

schaft 
Symbol Einheit 

Konzentration HNO3/C2H2O4 in mol/l 

0/0 0,4/0 0,8/0 

 

0/0,2 0.4/0.2 0.8/0.2 

Kritische  

Normalkraft 

 

Fk N 48,7±2,9 45,0±4,0 - 33,3±2,0 42,0±5,0 - 

Ritzener-

giedichte 
WR J/mm³ 1,6±0,2 1,7±0,2 0,9±0,4 1,3±0,1 1,6±0,2 1,0±0,3 

Tangential-

kraft 
Ft N 0,4±0,0 0,5±0,0 1,4±0,2 0,5±0,0 0,5±0,0 0,9±0,0 

Ritzquer-

schnitts- 

fläche 

A µm² 270±40 309±24 1800±700 347±24 350±50 1100±500 

 

 

5.3.2.5 Abgeleitete Modellvorstellung 

Anhand der Ergebnisse dieser Arbeit wird der aus der Literatur bereits bekannte Wirkmecha-

nismus der Oxalsäure bestätigt, wonach die Oxalationen am Porengrund und an den Poren-

wänden adsorbieren und die chemische Rücklösung inhibieren. Infolge der Adsorption der An-

ionen am Porengrund steigt der Durchtrittswiderstand, so dass bereits zu Beginn des Prozes-

ses eine höhere Spannung erforderlich ist, um eine definierte Stromdichte aufrecht zu erhalten. 

Die verminderte chemische Rücklösung an den Porenwänden ermöglicht die Entstehung sehr 

schmaler Porenkanäle, die mit zunehmender Länge die Diffusion und damit bspw. den Ab-

transport gelöster Al3+-Ionen erschweren. Infolge der zunehmenden Diffusionsüberspannung 

steigt die Prozessspannung während des stromgesteuerten Prozesses deutlich an. Die ver-

minderte chemische Rücklösung an den Porenwänden infolge der Zugabe von Oxalsäure ist 

auch mittels Nanoindentation anhand der geringeren Härteabnahme über die Schichtdicke 

nachweisbar. Wie aus den REM-Untersuchungen hervorgeht, ist die anodische Oxidation bzw. 

Auflösung insbesondere der spratzigen Al-Cu-Fe-Mn-Ausscheidungen in oxalsäurehaltigen 

Elektrolyten mit der Entstehung von Mikrorissen in der Schicht verbunden. Hierfür wurden 

mehrere Ursachen identifiziert. Zunächst sind die härteren und spröderen Schichten aus oxal-

säurehaltigen Elektrolyten grundsätzlich anfälliger gegenüber Rissbildung. Die starke Zu-

nahme der Anodisierspannung während des Prozesses hat zudem die Entstehung erhöhter 

Schichteigenspannungen zur Folge. Weiterhin läuft die anodische Oxidation bzw. Auflösung 

der Al-Cu-Fe-Mn-Ausscheidungen in oxalsäurehaltigen Elektrolyten verlangsamt ab, so dass 

die Rissbildung infolge der deutlich geringeren Volumenzunahme im Vergleich zur anodischen 

Oxidation des umgebenden Al-MK eintritt. Mit zunehmender Mikrorissigkeit der Schichten geht 

der Schädigungsmechanismus bei ritzender Beanspruchung vom spröden Schichtabplatzen 
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in ein allmähliches Abtragen über, da sich die Risse unter der Druckbeanspruchung vor einem 

eindringenden Körper zu einem Rissnetzwerk vereinigen. Dies hat eine Abnahme der Ritzbe-

ständigkeit zur Folge. 

In Abgrenzung zu organischen Additiven, wie z.B. der Oxalsäure, beeinflusst die Zugabe von 

Salpetersäure zu einem schwefelsauren Elektrolyten nicht unmittelbar die Geschwindigkeit der 

chemischen Rücklösung an den Porenwänden. Vielmehr steigt mit zunehmendem HNO3-Ge-

halt im Elektrolyten die chemische Auflösungsrate der Cu-Anreicherung am Substrat-Schicht-

Interface. Folglich verbleibt weniger Zeit für die Nebenreaktion der Sauerstoffentwicklung bis 

zur vollständigen Oxidation der Cu-Anreicherungen. Analog zur Verringerung des im Al-MK 

feindispers verteilten Cu-Gehalts infolge Überalterung des Substratgefüges folgt aus der ver-

minderten Gasentwicklung am Porengrund zunächst eine Reduzierung des Durchtrittswider-

stands und damit der Prozessspannung beim stromgesteuerten Anodisieren. Weiterhin folgen 

daraus eine leichte Zunahme der anodischen Stromausbeute und folglich die Zunahme der 

Schichtbildungsrate. Im Gegensatz zur Zugabe von C2H2O4 ist infolge HNO3-Zugabe nämlich 

eine Erhöhung der Schichtdicke nachweisbar. Aufgrund der verminderten Hohlraumbildung 

wird der diffusionsgesteuerte Stofftransport entlang der gerichteten Porenkanäle erschwert. 

Deshalb steigt die Prozessspannung, analog zum Hartanodisieren in oxalsäurehaltigen Elekt-

rolyten, im weiteren Prozessverlauf an. Die kompakteren Schichten besitzen eine kleinere in-

nere Oberfläche und weisen folglich eine geringere chemische Rücklösungsgeschwindigkeit 

auf. Daraus folgt eine weniger stark ausgeprägte Härteabnahme über die Schichtdicke.  

Da der Wirkung der Additive HNO3 und C2H2O4 unterschiedliche Mechanismen zugrunde lie-

gen, können bei kombinierter Zugabe die Effekte beider Additive genutzt werden. Beispiels-

weise ist der erhöhte Energieaufwand beim Anodisieren in oxalsäurehaltigen Lösungen durch 

die zusätzliche Zugabe von HNO3 reduzierbar. Weiterhin wird die geringste Nanoporosität und 

die geringste Härteabnahme über der Schichtdicke durch kombinierte Zugabe beider Additive 

erzielt. Allerdings hat die erhöhte Schichthärte auch eine Zunahme der Mikrorissigkeit und 

damit eine Abnahme der Beständigkeit gegenüber ritzender Beanspruchung zur Folge.  
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6 Zusammenfassung 

Mit dem Ziel der wissensbasierten Verbesserung der Eigenschaften anodischer Oxidschichten 

auf hochfesten, ausscheidungshärtbaren Al-Cu-Legierungen wurden sowohl substratseitige 

als auch prozessseitige Einflüsse untersucht. Die Aufklärung des Einflusses der Cu-Verteilung 

auf die Schichtbildung erfolgte zunächst an der hochreinen Modelllegierung AlCu4. In Über-

einstimmung mit der wissenschaftlichen Fachliteratur wurde für den kaltausgelagerten Zu-

stand T4 mittels REM die Entstehung nanoskaliger Poren entlang der gerichteten Porenkanäle 

infolge der zyklisch ablaufenden Cu-Anreicherung am Substrat-Schicht-Interface und der unter 

Sauerstoffentwicklung ablaufenden Cu-Oxidation beobachtet. Atomare Cluster und die im Zu-

stand T6 vorliegenden, zum Al-MK kohärenten GPII-Zonen, gehen während der anodischen 

Oxidation zunächst in die Cu-reiche Schicht am Substrat-Schicht-Interface über, bevor diese 

nach dem bereits für das Anodisieren des Zustands T4  bekannten Mechanismus oxidiert wird. 

Folglich unterscheiden sich die anodischen Oxidschichten auf den WB-Zuständen T4 und T6 

der Modelllegierung AlCu4 nicht hinsichtlich Schichtmikrostruktur, Schichtdicke sowie Schicht-

härte. Der Durchmesser der im überalterten Gefügezustand der Modelllegierung AlCu4 vorlie-

genden plattenförmigen θ-Ausscheidungen übersteigt die Dicke der Cu-reichen Schicht am 

Substrat-Schicht-Interface jedoch deutlich. Ähnlich der mikroskaligen Al2Cu-Phase in einem 

gleichgewichtsnahen Gefüge werden diese inkohärenten Ausscheidungen während des Ano-

disierens bevorzugt anodisch aufgelöst. Die anodische Oxidation des Cu-verarmten Al-MK in 

der Umgebung der θ-Ausscheidungen erfolgt, ähnlich wie bei reinem Aluminium, ohne das 

Ablaufen einer ausgeprägten Sauerstoffentwicklung. Da global betrachtet ein größerer Anteil 

des Legierungselements Cu im Elektrolyten gelöst und nicht elektrochemisch oxidiert wird, 

nimmt die anodische Stromausbeute der Schichtbildung deutlich zu und die Schichtdicke steigt 

gegenüber der anodischen Oxidation des Zustands T4 um mehr als 120 %. Zudem weisen die 

anodischen Oxidschichten auf der Modelllegierung AlCu4 im überalterten Zustand T7 infolge 

der reduzierten Sauerstoffentwicklung eine wesentlich geringere Porosität und somit eine hö-

here Schichthärte auf. 

Der Mechanismus der zyklischen Cu-Anreicherung und unter Sauerstoffentwicklung ablaufen-

den Cu-Oxidation ist grundsätzlich auch auf die anodische Oxidation der Legierung EN AW-

2024 im lösungsgeglühten oder kaltausgelagerten Zustand übertragbar. Auch die bevorzugte 

anodische Auflösung der S-Phase-Ausscheidungen im überalterten Gefügezustand, deren 

größte Abmessung die Dicke der Cu-reichen Schicht am Substrat-Schicht-Interface deutlich 

übersteigt sowie die Entstehung einer kompakten anodischen Oxidschicht an Cu-verarmten 

Substratbereichen erfolgen in Analogie zu den Beobachtungen beim Anodisieren der Model-

legierung AlCu4. Die wesentlichen Anwendungseigenschaften der Schichten werden aller-

dings nicht durch die Intensität der Nebenreaktion sondern durch die Rücklösungsgeschwin-

digkeit des Oxids geprägt. Zu Beginn des Anodisierens der Legierung EN AW-2024 ist für alle 
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betrachteten WB-Zustände eine ähnliche Schichtbildungsrate zu beobachten und in unmittel-

barer Nähe zum Substrat weisen alle anodischen Oxidschichten (auch unabhängig von der 

Elektrolyttemperatur) die gleiche Schichthärte und somit eine vergleichbare nano- und sub-

mikroskalige Porosität auf. Erst mit zunehmender Expositionszeit im Elektrolyten bilden sich 

infolge verschiedener Rücklösungsgeschwindigkeiten unterschiedliche Schichteigenschaften 

aus. Dabei korreliert die Rücklösungsgeschwindigkeit erwartungsgemäß besonders stark mit 

der Elektrolyttemperatur. Beim Hartanodisieren wird die aus Schichtbildung und Rücklösung 

resultierende Maximalschichtdicke nach 60 min Prozesszeit nicht erreicht und die chemische 

Zusammensetzung der Schicht spielt eine untergeordnete Rolle. Folglich weisen alle durch 

Hartanodisieren erzeugten Schichten etwa die gleiche Schichtdicke und ähnliche Härtever-

läufe auf. Bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C wird die Schichtdicke, insbesondere für die 

Zustände W und T4, jedoch wesentlich durch die chemische Rücklösung des Elektrolyten be-

grenzt. Demgegenüber nimmt die Schichtdicke beim Anodisieren des Zustands T7 während 

der gesamten Prozesszeit zu, so dass nach 60 Minuten eine um etwa 80 % erhöhte Schicht-

dicke erreicht wird. Dies ist auf eine höhere chemische Beständigkeit infolge des geringeren 

Mg-Gehalts der Oxidschicht zurückzuführen. Für die Härteverläufe folgt aus der erhöhten 

Schichtdicke eine Verschiebung der Härtewerte zum Schichtäußeren hin. In einem Abstand 

von 15 µm zum Substrat-Schicht-Interface weisen die anodischen Oxidschichten auf der Le-

gierung EN AW-2024 T7 etwa die doppelte Härte im Vergleich zu jenen auf der gleichen Le-

gierung im Zustand W oder T4 auf. 

Es zeigte sich, dass durch die Verwendung von Elektrolytadditiven beide Effekte, also sowohl 

die Erhöhung der Stromausbeute als auch die Reduzierung der Schichtrücklösung, auch ohne 

Änderung des WB-Zustands der Legierung EN AW-2024 realisierbar sind. Die Reduzierung 

der chemischen Rücklösung an den Porenwänden gelingt durch die Zugabe von Oxalsäure 

zum Elektrolyten. Dies zeigt sich anhand der Reduzierung des im Rahmen dieser Arbeit neu 

eingeführten Härteexponenten k sowie des Produkts aus k und der Schichtdicke s. Aufgrund 

der Adsorption der Oxalationen am Porengrund steigt jedoch die Prozessspannung für die 

Zugabe von 0,2 mol/l Oxalsäure zum Grundelektrolyten zu Prozessbeginn um etwa 10 % an. 

Im weiteren Verlauf des stromgesteuerten Prozesses ist für das Hartanodisieren in oxalsäure-

haltigen Elektrolyten zudem ein ausgeprägter Spannungsanstieg zu beobachten. Dies hat eine 

Zunahme der elektrischen Prozessenergie um etwa 34 % zur Folge. Die Reduzierung des 

Energiebedarfs sowie die Erhöhung der anodischen Stromausbeute gelingen hingegen für die 

Zugabe von 0,4 bzw. 0,8 mol/l Salpetersäure zum Elektrolyten. Zur Erklärung dieses Phäno-

mens wurde im Rahmen dieser Arbeit eine neue Theorie erarbeitet. Demnach werden die lokal 

während der anodischen Oxidation am Substrat-Schicht-Interface gebildeten Cu-Anreicherun-

gen durch das Additiv Salpetersäure verstärkt chemisch aufgelöst. Folglich verbleibt weniger 

Cu für die elektrochemische Oxidation am Interface. Dies führt zur Erhöhung der anodischen 
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Stromausbeute der Schichtbildung und somit zur Steigerung der Schichtbildungsrate sowie 

der Schichtdicke und der Schichtmasse. Weiterhin wird die Prozessspannung zu Beginn der 

anodischen Oxidation durch Zugabe von 0,8 mol/l Salpetersäure zum Grundelektrolyten um 

etwa 30 % reduziert. Infolge der reduzierten nanoskaligen Porosität steigt analog zur Zugabe 

von Oxalsäure die Spannung im weiteren Verlauf eines stromgesteuerten Prozesses deutlich 

an. Insbesondere für kürzere Prozesszeiten sind durch Salpetersäurezugabe folglich hohe 

Einsparungen der Prozessenergie möglich. Auch beim Anodisieren in oxalsäurehaltigen Elekt-

rolyten wird die Prozessspannung und folglich die Prozessenergie deutlich durch die Zugabe 

von Salpetersäure reduziert. Durch die simultane Wirkungsweise bei kombinierter Zugabe bei-

der Additive werden zudem die höchsten Schichthärten erzielt. Allerdings nimmt mit steigen-

dem Additivgehalt auch die Mikrorissigkeit der Schichten deutlich zu. Dies hat zur Folge, dass 

die Beständigkeit der Schichten gegenüber Zwei-Körper-Abrasion deutlich abnimmt. Abhängig 

vom jeweiligen Beanspruchungskollektiv ist für konkrete Anwendungen folglich stets ein Opti-

mum zu finden. 
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7 Schlussfolgerungen 

Die Anodisierbarkeit von ausscheidungshärtbaren Al-Cu-Legierungen kann auf 2 verschie-

dene Weisen verbessert werden. Seitens der Konstruktion eines Bauteils ist es zunächst mög-

lich, einen anderen WB-Zustand vorzusehen. Bei vergleichbarer Härte und Festigkeit ist der 

überalterte Werkstoffzustand dem kaltausgelagerten Zustand hinsichtlich der Anodisierbarkeit 

vorzuziehen. Allerdings muss zur Einstellung eines warmausgelagerten Zustands zusätzliche 

Energie in die entsprechende Wärmebehandlung investiert werden. Dadurch wird die Ener-

gieeinsparung während des Anodisierens möglicherweise egalisiert und die Gesamtenergie-

bilanz der Bauteilherstellung nicht zwangsweise verbessert. Ein ökonomischer und ökologi-

scher Vorteil ergibt sich dann, wenn neben der Verbesserung der Anodisierbarkeit auch eine 

deutliche Erhöhung der Festigkeit erzielt wird, woraus ein erhöhtes Leichtbaupotenzial resul-

tiert. Zudem erhöht sich der Nutzen einer zusätzlichen Wärmebehandlung vor dem Anodisie-

ren, wenn die Schichtqualität von besonderer Bedeutung für die Anwendung ist oder im Zu-

sammenspiel aus verbesserten Schichteigenschaften und erhöhter Substratfestigkeit sogar 

neue Anwendungen erschließbar werden. 

Falls ein zusätzliches Warmauslagern der Legierung vor dem Anodisieren aus technischen 

oder wirtschaftlichen Gründen nicht möglich ist, kann seitens der Oberflächentechnik die 

Schichtqualität durch die Verwendung von Elektrolytadditiven verbessert werden. Die Ergeb-

nisse zeigen, dass je nach Anwendungsfall ein Optimum aus Schichthärte und Mikrorissigkeit 

zu finden ist. Bei der Verwendung des Additivs Salpetersäure ist aus Gründen des Arbeits- 

und des Anlagenschutzes zudem auf die gründliche Absaugung nitroser Gase zu achten. Zu-

dem steht der verbesserten Anodisierbarkeit die aufwendigere Entsorgung des salpetersäure-

haltigen Abwassers gegenüber. Wenn in einem Anodisierbetrieb diese Nachteile beherrscht 

werden können, ist durch den Einsatz des Additivs Salpetersäure aufgrund der verbesserten 

Schichtqualität und des reduzierten elektrischen Energiebedarfs ein Wettbewerbsvorteil zu er-

zielen. 

Da die Legierung EN AW-2024 im Zustand T6 aus Sicht der mechanischen Festigkeit und der 

Anodisierbarkeit gegenüber dem Zustand T4 zu bevorzugen ist, sollte nachfolgend erforscht 

werden, inwiefern die mögliche Beeinträchtigung der Korrosionsbeständigkeit im warmausge-

lagerten Zustand durch die höhere Schichtqualität kompensiert wird. Zudem sollte erforscht 

werden, inwiefern die Zugabe von Salpetersäure zu einem schwefelsauren Elektrolyten beim 

Raumtemperaturanodisieren von Vorteil ist. Neben einer verbesserten Energieeffizienz des 

Prozesses könnte beispielsweise auch die Färbbarkeit dekorativer Schichten verbessert wer-

den, falls die Schichten eine höhere Lichtdurchlässigkeit und eine schwächere Eigenfärbung 

aufweisen 
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