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Referat

Hochfeste kupferhaltige Aluminiumlegierungen gelten gemeinhin als ,schwer® anodisierbar,
deshalb werden in der vorliegenden Arbeit werkstoffseitige und prozessseitige MaRhahmen
zur Verbesserung der Schichtqualitat erforscht. Zur eindeutigen Abgrenzung des Einflusses
der Cu-Verteilung vom Einfluss anderer Legierungselemente und Verunreinigungen wurde fir
die Anodisierexperimente zusatzlich zur kommerziellen Legierung EN AW-2024 die hochreine
Modelllegierung AICu4 als Untersuchungswerkstoff gewéhlt. Insbesondere fiir die Modellle-
gierung AlCu4 konnte erstmals eine systematische Veranderung des Schichtbildungsmecha-
nismus beschrieben werden. Mit zunehmender Ausscheidungsbildung nimmt das Ausmal3 der
Sauerstoffentwicklung ab, woraus erhthte Schichtdicken und -harten folgen. Die nach Anodi-
sieren der warmausgelagerten Zustande erhaltenen Schichtmikrostrukturen wurden erstmals
im Rahmen dieser Arbeit mittels Rasterelektronenmikroskopie beschrieben. Aufgrund redu-
zZierter Schichtricklésung sind auch auf der Legierung EN AW-2024 im warmausgelagerten
und Uberalterten Zustand hohere Schichtdicken und -héarten fir eine Elektrolyttemperatur von
20 °C erzielbar. Bei einer Elektrolyttemperatur von 5 °C kénnen die Schichtdicke und -héarte
vor allem durch Zugabe von Additiven zum schwefelsauren Grundelektrolyt gesteigert werden.
Im Unterschied zu konventionellen organischen Additiven resultiert die Zugabe von Salpeter-
séure daruber hinaus in einer Absenkung der Anodisierspannung zu Prozessbeginn und damit
in einer Reduzierung der erforderlichen elektrischen Energie. Mit steigender Additivkonzentra-
tion nimmt jedoch die Ritzbestandigkeit der Schichten infolge erhdhter Mikrorissigkeit ab. Es

ist folglich ein Optimum aus Schichtharte 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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coating properties, energy efficiency
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1. Einleitung und Motivation

Im Zuge der Forderungen nach erhohter Energieeffizienz und Ressourceneinsparung steigt
die Bedeutung des Leichtbaus sicherheitsrelevanter Strukturbauteile. Aufgrund ihrer hervorra-
genden dichtebezogenen mechanischen Eigenschaften finden verstérkt hochfeste, ausschei-
dungshéartbare Aluminiumlegierungen Anwendung zur Reduktion bewegter Massen. Mit zu-
nehmender Heterogenitat des Werkstoffgefliges (Ausscheidungen) steigt im Allgemeinen die
Anfalligkeit gegenliber selektiver Korrosion einzelner Gefligebestandteile. Dariiber hinaus
bleibt die Anfalligkeit des Aluminiummischkristalls gegenuber adh&sivem und abrasivem Ver-
schleild trotz Anwesenheit festigkeitssteigernder Teilchen bestehen. Deshalb ist es erforder-
lich, hochfeste Aluminiumlegierungen durch oberflachentechnische MafRnahmen zu schitzen.

Die anodische Oxidation ermdglicht das Erzeugen chemisch und tribologisch bestandiger oxid-
keramischer Konversionsschichten auf Aluminiumwerkstoffen sowie auf anderen Leicht- und
Ventilmetallen. Die Schichten sind in industriellem Maf3stab 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
Verschleil3schutz) sowie dekorative Eigenschaften (Farbbarkeit) aufweisen. In diesem Zusam-
menhang wurde das Anodisierverhalten der einzelnen Gefugebestandteile kupferhaltiger Alu-
miniumlegierungen noch nicht umfassend mechanistisch aufgeklart. Des Weiteren ist noch

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

Zur eindeutigen Differenzierung des Anodisierverhaltens hinsichtlich der Wirkungsweise ein-
zelner Gefugebestandteile werden in der vorliegenden Dissertation 2 Substratwerkstoffe mit

unterschiedlicher Komplexitat untersucht. Dies sind die

- Modelllegierung AlCu4 (Reinheit: 99,999 %) und die
- technische Legierung AICu4Mgl (EN AW-2024).

An der hochreinen Modelllegierung AlCu4 wird der Einfluss der Verteilung des Elements Kup-
fer untersucht. Die Homogenitat der Kupferverteilung nimmt vom zwangsgeltsten Zustand im
Uberséttigten Aluminiummischkristall Gber die Bildung von Cu-reichen Clustern und GP-Zonen

bis hin zur Ausbildung der Gleichgewichtsphasen mit zunehmender Temperatur und Dauer



der Ausscheidungsbildung ab. In technischen Al-Cu-Legierungen liegen zuséatzlich 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 Losungsglihens nicht vollstandig aufgeldst wurden und zum anderen primar aus der
Schmelze ausgeschiedene Phasen, die Verunreinigungselemente wie Fe oder Si enthalten
und im Mischkristall schwer 18slich sind. Die Modellbildung erfolgt anhand elektrochemischer
und energetischer Betrachtungen sowie mittels Rasterelektronenmikroskopie und Nanoinden-

tation.

Die Kenntnis des Anodisierverhaltens der vorgestellten Gefligebestandteile erméglicht es, die
Anodisierbarkeit durch gezieltes Werkstoffdesign (z.B. Warmebehandlung) zu verbessern. An-
dererseits wird das Werkstoffdesign haufig durch andere Anforderungen, z.B. an die mecha-
nische Festigkeit bestimmt. Deshalb wird zusatzlich erforscht, inwiefern sich die Anodisierbar-
keit Cu-haltiger Legierungen durch die Zugabe von Elektrolytzusatzen verbessern lasst. Ne-
ben einem bewéhrten organischen Zusatz zur Reduzierung der chemischen Ricklésung wird
die Eignung von Salpetersaure zur gezielten Auflosung der Cu-Anreicherungen am Substrat-
Schicht-Interface untersucht. Die Bewertung der Schichteigenschaften erfolgt anhand der Be-
stimmung von Schichtmasse und Porositat sowie der Schichtharte und der Abriebbestandig-
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 dritthaufigste Element und das haufigste
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 Lésung wird Alu-
miniumhydroxid ausgefallt. Im zweiten Schritt, der sogenannten Kalzination, wird dem Hydro-
xid bei etwa 1000 °C im Wirbelschichtverfahren das gebundene Wasser entzogen. Auf diese
Weise erhalt man pulverférmiges Aluminiumoxid. (3) Die Herstellung des metallischen Alumi-

niums erfolgt durch Schmelzflusselektrolyse aus einem eutektischen Gemisch aus Alumini-



umoxid und Kryolith (NasAlFe) im Hall-Héroult-Verfahren. Dabei wird schmelzfliissiges Alumi-
nium am kathodisch polarisierten Boden der Elektrolysezelle gebildet. (4) Der Energiebedarf
fur die Herstellung von 1 kg Al betragt hierbei etwa 13,5 KWh (2).

Aufgrund seiner fir zahlreiche technische Anwendungen vorteilhaften Eigenschaften zahlt Alu-
minium trotz der sehr energieaufwendigen Herstellung zu den wichtigsten metallischen Werk-
stoffen. Reinaluminium erstarrt unterhalb einer Schmelztemperatur von 660 °C und z&hlt mit
einer Dichte von 2,7 g/cm? zu den Leichtmetallen. Es verfiigt Gber eine hohe elektrische Leit-
fahigkeit sowie eine hohe Warmeleitfahigkeit. Trotz seines elektrochemisch sehr unedlen Cha-
rakters ist Reinaluminium an Luft und in feuchter Umgebung im neutralen pH-Wert-Bereich
sehr korrosionsbestandig. Dies ist auf die Ausbildung einer nattrlichen Oxidschicht mit einer
Dicke von etwa 5 bis 20 nm zurtckzufiihren (2). Aufgrund dieser Eigenschaften findet Reinalu-
minium Einsatz fur Warmetauscher, elektrische Leiter sowie fir den Anlagenbau. Einige wich-
tige Eigenschaften des Aluminiums sind in Tabelle 1 zusammengefasst.

Tabelle 1: Ausgewéhlte Eigenschaften des Aluminiums

Eigenschaft Symbol Einheit Zahlenwert
Dichte o] g*cm3 2,6989

lin. Ausdehnungskoeffizient a Kt 23,6 * 10
Elastizitatsmodul E GPa 66,6
Querkontraktionszahl \Y; - 0,35
Schmelztemperatur - °C 660,2
Siedetemperatur - °C ~ 2500
Spez. elektrischer Widerstand p nQ*m 26,55
Warmeleitfahigkeit A W*m-*K-1 235
Standardpotenzial Eo \Y/ -1,67

Aluminium weist ein kubisch flachenzentriertes (kfz) Kristallgitter auf. Diese dichtest gepackte
raumliche Anordnung ist in Abbildung 1 schematisch dargestellt. Dabei verdeutlicht Abbildung
la 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 Tetraederflachen ({111}-Ebene) innerhalb der Elemen-
tarzelle ist in Abbildung 1la schraffiert hervorgehoben. In Kombination mit den 3 mdglichen
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 Platzwechselvorgdnge bereits bei einer geringeren Schubspan-

nung stattfinden kénnen (5; 6). Weiterhin sind die Gleitsysteme vorteilhaft im kfz-Gitter verteilt,



so dass zwischen einer aufgepragten Schubspannung und einer moglichen Gleitrichtung ma-
ximal ein Winkel von 45 ° besteht (6). Folglich kann bereits bei relativ geringer aul3erer me-
chanischer Beanspruchung eine plastische Verformung initiiert werden. Dies ist ein Grund fur

die niedrige Dehngrenze und hohe Verformbarkeit des Reinaluminiums.

O

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

auf eine dichtest gepackte Ebene

Die hohe Bruchdehnung Aio des technisch reinen Aluminiums (Al99,5) in H6he von etwa 40 %
und die niedrige 0,2-%-Dehngrenze (Rpo2) von etwa 30 MPa erlauben die Herstellung filigra-
ner Strukturen sowie diinner 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 fir 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 FlieBen vor allem Uber die Bewegung von Stufenversetzungen.
Die Behinderung der Versetzungsbewegung hat demnach eine Festigkeitssteigerung zur

Folge. Dies gelingt durch die Ausnutzung der folgenden Verfestigungsmechanismen:

- Kaltverfestigung,
- Feinkornhértung bzw. Korngrenzenverfestigung,
- Mischkristallverfestigung und

- Teilchenhéartung.

Nach dem Frank-Read-Mechanismus fiihrt die plastische Verformung deutlich unter der Re-
kristallisationstemperatur eines Werkstoffs zur Versetzungsvervielfachung. Mit steigender Ver-
setzungsdichte behindern sich die Versetzungen gegenseitig in inrer Beweglichkeit. Dieser als

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



und einer Abnahme des verbleibenden Formanderungsvermdgens. Stark plastisch verformte,
versetzungsreiche Gefilige weisen eine erhohte innere Energie auf. Aus thermodynamischer
Sicht stellt dies die Triebkraft fur die Umbildung des versetzungsreichen in ein versetzungsar-
mes Geflige dar. Bei ausreichender Beweglichkeit der Atome (also ausreichend hoher Tem-
peratur) entstehen neue Kristallisationskeime in Gebieten besonders hoher Versetzungs-
dichte. Umliegende Atome werden durch Platzwechselvorgdnge geordnet in das neue Korn
eingebaut. Auf diese Weise wachsen die Korner, bis sie auf umliegende, energiearme, neu
gebildete Kdrner stof3en. Zu diesem Zeitpunkt ist die primére 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 gréRere Anzahl neu gebildeter Kérner mit geringerer mittlerer Korngréf3e. In einem fein-
kornigen Geflge wird die Beweglichkeit der Versetzungen durch die grof3e Anzahl an Korn-
grenzen eingeschrankt. Dieser Effekt wird als Feinkornhartung bezeichnet und durch die Hall-
Petch-Beziehung beschrieben. Demnach ist der Festigkeitsgewinn durch Feinkornhartung um-
gekehrt proportional zur Wurzel der mittleren Korngré3e. Sowohl Kaltverfestigung als auch
Feinkornhartung sind zur Festigkeitssteigerung von Reinaluminium geeignet, jedoch bedingt
die Feinkornhéartung eine vorherige Kaltverfestigung. Beide Verfestigungsmechanismen sind

also nur in Verbindung mit umformenden Fertigungsverfahren realisierbar.

Durch Zugabe von Legierungselementen zum Aluminium sind deutlich gro3ere Festigkeitszu-
nahmen unabhangig vom Fertigungsverfahren erzielbar. Man unterscheidet Aluminiumlegie-
rungen zundachst allgemein in Guss- und Knetlegierungen. Fur Gusslegierungen werden hau-
fig Legierungszusammensetzungen in der Nahe eines Eutektikums verwendet (z.B. AlSil12).
Dies hat vor allem die Vorteile einer niedrigeren Schmelztemperatur sowie der sofortigen Er-
starrung bei Unterschreiten der eutektischen Temperatur. Starke Schrumpfung (ohne die Mog-
lichkeit des Nachfliel3ens niedrigviskoser Schmelze) und die Entmischung wahrend des Durch-
laufens des (a+S)-Bereichs bei der Abkiihlung werden vermieden. Nachteilig wirken sich da-
gegen das haufig grobkérnigere und inhomogenere Gussgeflige sowie das i.d.R. sprédere
Eutektikum auf die mechanischen Eigenschaften aus. Im Gegensatz dazu werden Knetlegie-
rungen nach dem Stranggiel3en durch Walzen, Schmieden oder Strangpressen warm (also
deutlich oberhalb der Rekristallisationstemperatur) zu Halbzeugen (z.B. Brammen oder Stan-
gen) umgeformt. Durch dynamische Rekristallisation und Homogenisierungsglihen werden
untereutektische Gussgefiige und deren charakteristische Entmischung beseitigt. Knetlegie-
rungen verfligen vor allem tber eine hohe Duktilitdt und eignen sich fir das Kaltumformen.
Folglich kann die mechanische Festigkeit grundsatzlich durch Kaltverfestigung und Kornfei-
nung erhoéht werden. Im Unterschied zum Reinaluminium wird bei den sogenannten naturhar-

ten Aluminiumlegierungen daruber hinaus gezielt die Mischkristallverfestigung genutzt. Dieser



Verfestigungsmechanismus basiert auf dem Einbau von Fremdatomen in das Aluminiumkris-
tallgitter. Abhangig vom Atomdurchmesser kdnnen Fremdatome Zwischengitterplatze (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 koénnen unterschiedliche Arten von Ausschei-
dungen aufweisen, jedoch tragen diese (z.B. aufgrund ihrer Gré3e und Verteilung) nicht signi-
fikant zur Festigkeitssteigerung bei. Beispielsweise werden intermetallische Phasen von Alu-
minium und schwer l8slichen Verunreinigungen (z.B. Fe) bereits bei der Erstarrung aus der
Schmelze ausgeschieden (Primare Ausscheidungen). Diese Ausscheidungen sind stets inko-
harent zum Aluminiummischkristall (Al-MK), besitzen haufig eine Gré3e von mehr als 10 ym
und sind i.d.R. sprode. Die speziell fur die Ausscheidungshartung entwickelten aushartbaren
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 bindre System Al-Cu ist gekennzeichnet durch eine geringe Léslichkeit 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 8-Phase (Al,Cu) bei etwa 17,5 At.-% Cu und 821 K (~ 548 °C). Bei dieser Temperatur
konnen bis zu etwa 2,5 at.-% (~ 5,7 Gew.-%) Cu im AlI-MK geldst werden. Bei langsamer,
gleichgewichtsnaher Abkihlung einer Al-Cu-Legierung mit weniger als 5,7 Gew.-% Cu aus
dem Gebiet des einphasigen Al-MK bilden sich nach Uberschreiten der Loslichkeitslinie be-
vorzugt an den Korngrenzen thermodynamisch stabile 8-Ausscheidungen aus. Aufgrund ihrer
GroRe und rédumlichen Verteilung tragen diese Ausscheidungen nicht wesentlich zur Festig-

keitssteigerung bei.

Fur eine wirkungsvolle Ausscheidungshartung muss die diffusionsgesteuerte Ausscheidungs-
bildung zunachst durch ausreichend schnelles Abkihlen (z.B. in Wasser) aus dem Gebiet des
homogenen Al-MK unterdriickt werden. Nach dem Abschrecken liegt zunachst ein an Cu-Ato-
men und Leerstellen doppelt Ubersattigter Mischkristall vor. Oberhalb des absoluten Null-
punkts wird dieser Zustand durch Platzwechselvorgange (Diffusion) abgebaut. Die Diffusions-
geschwindigkeit nimmt nach der Arrheniusgleichung fur thermisch aktivierte Prozesse expo-
nentiell mit steigender Temperatur zu. Durch Tiefkiihlen kann eine messbare Ausscheidungs-
bildung fiir einige Stunden oder Tage unterdriickt 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



Vorgang wird bei Umgebungstemperatur oder leicht erhéhter Temperatur als Kaltauslagern

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

hartbare Al-Cu-Legierungen technisch angewandt.
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Abbildung 2: Bindres Phasendiagramm Al-Cu aus (7), a) VergroRerung des eutektischen Sys-
tems Al-Al,Cu, b) Léslichkeitsbereich des Cu im Al-MK und Keimbildungslinien der 6-, 8- und

0“-Ausscheidungen nach Hornbogen (8)

Die festigkeitssteigernden Ausscheidungen beim Kaltauslagern wurden erstmals 1938 von
Guinier (9) und Preston (10) (unabhéangig voneinander) mittels rontgenografischer Verfahren
naher beschrieben. Demnach handelt es sich um scheibenférmige 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 6-Phase, sondern
um metastabile, koharente 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 Grol3e
von GPI-Zonen exakt beschreiben. Grund dafiir sind vor allem die geringe GroRe und die
schwierige experimentelle Nachweisbarkeit der Ausscheidungen. Neuere Verdffentlichungen
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. Gemal3 den
Berechnungen von Fallah et al. (11) besitzen die Cluster zunéchst die Form einer kreisformi-
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 Sattigungswert von maximal etwa 30 At.-% Cu.



Besser erforscht ist der Ausscheidungsmechanismus in Al-Cu-Legierungen fur erhdhte Ausla-
gerungstemperaturen oberhalb von 100 °C. Die Autoren Karlik et al. (12; 13) fassen zunachst
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 bestéatigen Karlik 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 zwangsgel®st vor. In unmittel-
barer Umgebung der GPI-Zonen ist der Al-MK jedoch vollstéandig an Cu verarmt (13). Die Ur-
sache fiir die Festigkeitssteigerung der GPI-Zonen liegt in der Verzerrung des Kristallgitters
begrindet, wie Abbildung 3b) zeigt. Die Verzerrung betragt jedoch lediglich etwa 7-8 % des

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

onsrechnungen verwendetes Modell aus (12)

Die Autoren Son et al. (14) liefern mittels Hartemessungen, Dynamischer Differenzkalorimetrie
(Differential Scanning Calorimetry — DSC) und hochauflésender Transmissionselektronenmik-
roskopie (HRTEM) eine ausfuhrliche 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 ubersattigten Mischkristall zunéchst scheibenfor-
mige Cluster mit einer Dicke von einer Atomlage und einem Durchmesser von wenigen Nano-
metern. Die nachfolgend gebildeten GPI-Zonen unterscheiden sich gegeniiber den Clustern
gemal (14) nur durch einen etwas grof3eren Durchmesser. Unter Einbeziehung der Ergeb-
nisse von Fallah et al. (11) und Karlik et al. (12), (13) liegt die Vermutung nahe, dass Cluster
dariber hinaus einen geringeren Cu-Gehalt (bis zu etwa 30 At.-% beim Kaltauslagern laut
(11)) gegeniber den GPI-Zonen (40 bis 100 At.-% gemal (12; 13) aufweisen. Der Ubergang

zwischen Clustern und GPI-Zonen scheint flieBend zu sein. Gemaf den DSC-Messungen von



Son et al. (14) liegen Cluster und GPI-Zonen nach kurzer Auslagerung (600 s bei 403 K) ne-
beneinander vor. Bei lAngerer Auslagerung fir 6.000 bis 60.000 s bei 403 K bilden sich tber-
wiegend GPI-Zonen aus. Dies wird anhand des charakteristischen Aufldsungspeaks in den
DSC-Verlaufen bei etwa 470 K (~ 200 °C) deutlich (14).

Die Auflésung der bei Raumtemperatur gebildeten Cluster und GPI-Zonen bei 200 °C wird
bereits von Preston (10) beschrieben. Dies ist zundchst mit einem Rickgang der Harte des
Werkstoffs verbunden. Nach langerer Auslagerung bei 200 °C wies Preston die Entstehung
groRRerer scheibenférmiger Ausscheidungen sowie eine starkere Hartezunahme 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 Auflésungstemperatur die aus 2 Atomlagen bestehenden GPII-Zonen (Ab-
bildung 4a)) von den aus mehreren Atomlagen bestehenden, jedoch noch immer mit dem Al-
Gitter koharenten 08“-Ausscheidungen (Abbildung 4b)). In Lehrblchern (z.B. (15)) werden fur
zwei- und mehrlagige koharente Ausscheidungen die Bezeichnungen GPII und 6 haufig sy-
nonym verwendet. Mit steigender Dicke der 6“-Ausscheidungen und durch
Versetzungsdiffusion an der Grenzflache zwischen Ausscheidungen und Al-MK geht die
koharente Anbindung zunehmend in Teilkoharenz Uber. Die teilkoh&renten Ausscheidungen
(Abbildung 4b)) werden als 8'-Ausscheidungen bezeichnet und stellen einen weiteren met-

astabilen Zwischenzustand auf dem Weg hin zur inkoharenten 6-Phase dar.

Die Festigkeitszunahme durch Ausscheidungsbildung hangt vor allem vom Volumengehalt so-
wie von GrofRe und Verteilung der Ausscheidungen (nicht primér von ihrer Art) ab (16). Die
maximal erreichbare Festigkeit steigt grundsatzlich mit zunehmendem Volumengehalt der
Ausscheidungen. Dies ist realisierbar durch die Erhdhung des Cu-Gehalts der Legierung bis
hin zur maximalen Ldslichkeit von Cu im Al-MK sowie durch die vollstandige Ausscheidung
der in Zwangslésung befindlichen Cu-Atome. Sobald der maximale Volumengehalt erreicht ist,
konnen grof3e Ausscheidungen nur weiterwachsen, indem kleine Ausscheidungen aufgezehrt
werden. Damit steigen allm&hlich Grof3e und mittlerer Abstand der Teilchen. Koharente (und
teilkoharente) Ausscheidungen kdnnen von Versetzungen entlang koharenter Atomebenen
geschnitten werden. Mit zunehmender TeilchengroRe ist hierfur eine gréR3ere Schubspannung
erforderlich, folglich steigt die Festigkeit des Werkstoffs. Inkoharente Ausscheidungen missen
hingegen nach dem Orowan-Mechanismus unter Bildung eines neuen Versetzungsrings von
Versetzungen umgangen werden. Die daflr nétige Schubspannung steigt mit abnehmendem
mittleren Abstand der Ausscheidungen. Unter Beachtung beider Mechanismen wird der Zu-
stand hochster Festigkeit (T6) erreicht, wenn die Widerstéande der Ausscheidungen gegen
Schneiden und Umgehen gleich grof sind. Die Feststellung von Hornbogen (16), wonach die

erreichte Festigkeit nicht primar von der Art der Ausscheidungen abhangt, wird durch stark
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abweichende Angaben in der Literatur zu den im Zustand T6 vorliegenden Ausscheidungen
bestatigt. Dieser Zustand wird gemeinhin im Existenzbereich der 8“-Ausscheidungen, kurz vor
dem Ubergang zu 6‘-Ausscheidungen verortet (15). Dagegen gibt Hornbogen (16) an, dass
die hichste Festigkeit erst nach Beginn des Ubergangs der 8“-Ausscheidungen in die teilko-
harenten 08'-Ausscheidungen vorliegt, da letztere einen grof3eren Volumengehalt einnehmen
und aufgrund ihrer Teilkoh&renz dem Schneiden durch Versetzungen einen grof3eren Wider-
stand entgegenbringen. Andererseits korrelieren Son et al. (14) die maximale Harte bereits mit
der Ausbildung zweilagiger GPII-Zonen. Der Grund fur diese deutliche Diskrepanz liegt ver-
mutlich in stark unterschiedlichen Auslagerungstemperaturen und Werkstoffzustanden be-
grindet. 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 gréberer Ausschei-
dungen erfolgte durch Umwandlung der GPII-Zonen und war mit einer Harteabnahme verbun-
den. Demgegentber kann die Ausscheidung groRerer teilkoharenter 8°-Ausscheidungen ins-
besondere bei hbheren Temperaturen direkt an Versetzungen erfolgen (8). In einem verset-
zungsreichen Gefilige wirde folglich auch eine hdhere Zahl dieser Ausscheidungen entstehen.
An Korngrenzen wurde bereits nach 10 min bei 175 °C die Ausscheidung der stabilen 8-Phase
beobachtet (8). Es ist also durchaus mdglich, dass im Zustand T6 abhangig von Substrat und
Warmebehandlungsparametern unterschiedliche Ausscheidungen vorliegen.

Bei weiterer Erhohung 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 erhéhter Temperatur) zur verstarkten Ausscheidung
stabiler 8-Phasen an den Korngrenzen. Dies flhrt zu einer Zunahme des mittleren Abstands
der Ausscheidungen sowie zu einer Abnahme von Harte und Festigkeit. Es resultiert der tUber-
alterte Zustand T7. Analog zum Zustand T6 kdnnen auch im Zustand T7 unterschiedliche Aus-
scheidungsarten vorliegen. Son et al. (14) beschreiben bereits fir die Ausbildung mehrlagiger
B‘-Ausscheidungen eine Abnahme der Harte. Im Allgemeinen wird jedoch festgestellt, dass die
Héarteabnahme mit der Ausbildung von teilkoharenten 6°-Ausscheidungen zusammenfallt (15).
Hornbogen beobachtete fiir die Warmauslagerung einer Al-Cu-Legierung mit 5 Gew.-% Cu bei
200 °C erst etwas spater, vermutlich bei abgeschlossener Umwandlung von 6 zu 6, eine
Abnahme der Harte. Fur die Auslagerungstemperaturen 300 und 400 °C beschreibt Hornbo-
gen an der gleichen Legierung die Bildung stabiler 8-Ausscheidungen an inkohérenten Ab-
schnitten der teilkohdrenten Oberflachen groRer 8-Ausscheidungen. Im weiteren Verlauf
wachst die tetragonale 8-Phase bis zur vollstandigen Auflésung der 8‘-Ausscheidungen. Ge-

genlber dem kaltausgelagerten Zustand (Ausgangszustand bei Hornbogen) ist durch die Bil-



11

dung von 6°- und 8-Ausscheidungen keine zusétzliche Ausscheidungsverfestigung feststell-
bar. Die Harte sinkt sogar rapide mit fortschreitender Auflésung der beim Kaltauslagern gebil-
deten 6“-Ausscheidungen (8).

Abbildung 4: TEM-Aufnahmen von GPII-Zonen nach a) 3*10° s und b) 1,8*107 s sowie einer
8‘-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 Geflge technischer
Legierungen
Von besonderer technischer Bedeutung sind aufgrund ihrer erhéhten mechanischen Festigkeit
magnesiumhaltige Al-Cu-Legierung, wie EN AW-2017 (AlICu4Mg) und EN AW-2024
(AlCu4Mgl). Anhand der Legierung AICu4Mg0,6 konnte bereits Alfred Wilm im Jahr 1906 den
Effekt der Ausscheidungshéartung nachweisen. Bis heute bestehen Kontroversen sowohl be-
zuglich der Entstehung der Ausscheidungen als auch der Arten von Ausscheidungen in Al-Cu-
Mg-Legierungen. Gemal Wyss et al. (17) fuhrt die Anwesenheit von Mg zu einer erhghten
Leerstellendichte und der Entstehung von Leerstellenclustern, die als Keime fir die Ausbildung
von GP-Zonen dienen. Durch die verstarkte Ausbildung von GP-Zonen werden beim Kaltaus-
lagern groRere Festigkeiten erreicht. Altere Veréffentlichungen beschreiben eine schnell ab-
laufende Ausbildung von zylinderférmigen Clustern mit einem Durchmesser von 1-2 nm und
einer Lange von 4 bis 8 nm (18), die reich an Cu und Mg sind. Diese werden als Guinier-
Preston-Bagaryatsky-Zonen (GPB-Zonen) bezeichnet. GemaR 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 fiir die Ausbildung der
geordneten S‘-Ausscheidungen dar. Ein weiteres Uberaltern fiihrt schlieRlich zur Ausbildung

der gleichgewichtsnahen S-Phase (Al.,CuMg).

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
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handelt sich folglich um eine besondere Form der Mischkristallhartung. Moglicherweise 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
GrolRe von 5 bis 7 Atomen besitzen (Abbildung 5a auf Seite 13). Cu-Mg-Cluster weisen mit
maximal 12 Atomen die doppelte Gro3e auf. Nach Auslagern der technischen Legierung EN
AW-2024 bei 170 °C fir 0,5 h wurde bereits eine mittlere Clustergréf3e 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 betragt etwa (7,45 + 0,15)*10%4 m3,

Die GPB-Zonen entstehen nach Ringer et al. erst beim Erreichen der maximalen Festigkeit
wahrend des Warmauslagerns (21), (22). Auch Reich (23) und Marceau (26) schlussfolgern
anhand dreidimensionaler Atommappings nach unterschiedlichen Warmebehandlungszeiten
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 fir Warmauslagern bei 170 °C die Ausscheidungsreihenfolge Cluster >
GPB-Zonen > S-Phase, wobei die S-Phase durch Umwandlung groRer GPB-Zonen oder
durch Kiristallisation, 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 Lange von 10 bis 60 nm
und S-Phase-Ausscheidungen mit einer Lange von mehr als 150 nm vor (Abbildung 5c¢). Zah-
lenmaRig dominieren in diesem Zustand noch immer die Cluster mit einer Dichte von (1,93 +
0,08)*10%* m gegeniiber den GPB-Zonen (1,64 * 0,24)*10%> m3 und der S-Phase (3,0 *
1,7)*10% m3(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-

pragt.

Nach langerer Auslagerungszeit werden metastabile Cluster und GPB-Zonen zunehmend
durch das Wachstum der S-Phase aufgezehrt, so dass im Uberalterten 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-
bindungsbandern (Original: ,linking ligaments®) (25). Darliber hinaus entsteht die S-Phase
(Al,CuMg) bei erhthten Temperaturen ab 200 °C bereits zu Beginn des Aushartens an Ver-
setzungen. In dieser Form tragt 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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tber GPB-Zonen hin zur S-Phase nicht allgemeingultig zutrifft. Vielmehr hangt die Phasen-
ausbildung analog zu den Al-Cu-Legierungen (Kapitel 2.1.2) beispielsweise von Temperatur-
fuhrung und Versetzungsdichte des Gefiiges ab.

d)

|20 nmg % | 20 nm

Abbildung 5: a) Einzelne Cluster in der Legierung AlCul,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 Gefilige der technischen Legierung EN AW-2024 sind in Abbildung 6 a) und b) (Seite
14) dargestellt. Neben den stdbchen- bzw. plattenférmigen GPB-Zonen und S-Phase-Aus-
scheidungen wird in der Literatur haufig auf die Ausbildung weiterer submikro- und nanoskali-
ger Ausscheidungen verwiesen. Wang et al. beobachteten die Bildung thermisch stabiler
AlxoCuzMns-Ausscheidungen wahrend des Homogenisierungsglihens der Legierung EN AW-
2024, die wahrend des Losungsglihens nicht oder nicht vollstandig aufgeldst werden (27).
Auch nach Uberaltern des Gefliges bei 350 °C bleiben die stabchenférmigen 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 langliche Form (Breite: 100-200 nm,
Lange bis zu 3 um) auf (20). Auch in dieser Veroffentlichung beschreiben Wang et al. die
Al20CuzMns-Ausscheidungen als thermodynamisch stabil und im Al-MK unléslich, da sie wah-
rend des Losungsgliihens weder aufgeldst, noch in eine abgerundete Form eingeformt wer-
den. Gemal Rioja und Liu (28) wird diese thermisch stabile Phase in ellipsoider Form gezielt
zur Stabilisierung des Gefliges bei erhdhten Einsatztemperaturen in Al-Cu-Li-Legierungen
ausgeschieden. In Abbildung 6b) sind einige stabchenférmige und globulare Ausscheidungen
mit den Buchstaben A bis E gekennzeichnet. Mittels Energiedispersiver Rontgenspektroskopie
(EDX) wurden an den Ausscheidungen A, B und C gegeniiber der mittleren Legierungszusam-
mensetzung deutlich erhdhte 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 Rontgenstrahlung angeregt wurde. Folglich konnte
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es sich hierbei ebenfalls um die Phase AlxoCu.Mnsz handeln. Die Autoren llevbare et al. beo-
bachteten an der Legierung EN AW-2024 den Einbau von Fe in die Al,oCuz;Mnz-Ausscheidun-
gen in Form von Al,oCu2(Mn,Fe)s (30).

Insbesondere fir erhdhte Auslagerungstemperaturen zwischen 200 und 300 °C beschreiben
Wang et al. (20) an den AlxoCuzMns-Ausscheidungen die Kristallisation der orthorhombischen
Q-Phase (Al;Cu). Die Bildung dieser Phase wirde den relativ hohen Cu- (~15 Gew.-%) und
niedrigen Mn-Gehalt (~2 Gew.-%) an den Punkten D und E erklaren. Weiterhin kénnen der
niedrige Mn-Gehalt und der erhéhte Fe-Gehalt (3,7 Gew.-%) an den Punkten D und E durch
die in (30) beschriebene Substitution des Mn durch Fe erklart werden. Die Q-Phase wurde
zuerst an Ag-legierten Al-Cu-Mg-Legierungen nachgewiesen. Nach Gable et al. (31) fihrt die
Ag-Zugabe (bis 0,6 Gew.-%) zu einer grol3eren Anzahl und erhéhten thermischen Bestandig-
keit der Q-Phase, wahrend bei erhdhtem 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 dinner Scheiben vor (31). Im Gegensatz dazu stellten
die Autoren Song und Xiao fest, dass unabhangig von der Zugabe von 0,5 Gew.-% Mg und/o-
der 0,6 Gew.-% Ag in einer Al-Cu-Legierung die 6-Phase bevorzugt ausgeschieden wird. Viel-
mehr wird die Ausscheidung der Q-Phase durch versetzungsreiche Gebiete, z.B. an Mg-rei-
chen Clustern begunstigt (32). Die Autoren Ringer et al. (33) beschreiben anhand der Mg-
armen Modelllegierung AlICu4Mg0,3 die Entstehung der Q-Phase durch Umwandlung der S-
Phase bei 200 °C. Ohne Legieren mit Ag wandelt sich diese Phase im stark Uberalterten Zu-

stand Uber die 8-Phase weiter in die o-Phase (AlsCusMg2) um (Abbildung 7a) auf Seite 15).

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

Neben zufélligen Variationen der Gehalte von Legierungselementen und Verunreinigungen im
genormten Bereich, unterschiedlichen Gefligetexturen und unterschiedlichen Auslagerungs-

parametern ist fir kommerziell erhaltliche Legierungen auch die Dauer des Ldsungsglihens
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zu beachten. Unter Einhaltung der vorgeschriebenen mechanischen Kennwerte wird die Glih-
dauer zur Einsparung von Energiekosten auf ein Minimum reduziert. Dies hat zur Folge, dass
nicht alle I8slichen Ausscheidungen vollstdndig aufgeldst werden. Die Autoren Zhang et al.
identifizierten im kommerziell erhaltlichen Zustand T3 (I6sungsgegliht, abgeschreckt, kaltum-
geformt, kaltausgelagert) der Legierung EN AW-2024 die nano- und submikroskaligen inter-
metallischen Phasen Al,CuMg (S-Phase), Ali2(Fe,Mn)sSi, Al;CuzFe, Mg.Si, AlFeMgSi und
Al,Cu (8-Phase) (34). Auch fur wissenschaftliche Grundlagenuntersuchungen sind nicht belie-
big hohe Gluhzeiten applikabel. Bei méglichst vollstandiger Auflésung der intermetallischen

Phasen ist ein unzuldssig starkes Kornwachstum zu vermeiden.

Zusatzlich 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-
lassigen Fe- und Si-Gehalte von bis zu 0,5 Gew.-% verschiedene schwer- und unldsliche mik-
roskalige Ausscheidungen vor. Diese werden bereits wahrend der Erstarrung der Legierung
ausgeschieden und als primare Ausscheidungen bezeichnet. In Al-Cu-Mg-Legierungen liegen
gemal Hutchinson und Ringer nach dem Lésungsgliihen (2 h bei 525 °C) bereits ab einem Si-
Gehalt von 0,25 Gew.-% zahlreiche mikroskalige Mg»Si-Ausscheidungen vor. Bei der techni-
schen Legierung EN AW-2024 im Zustand T3 werden Fe, Si und Mn gemal Boag et al. (35)
u.a. in den Ausscheidungen Alx(Cu,Fe,Mn)sSi, AlsFezSi, Alio(Cu,Mn), Al,CuMg, Al.Cu,
Al;CuzFe und Al;(Cu,Fe,Mn) gebunden (Abbildung 7b)). Zwischen den primaren Ausscheidun-
gen und dem AI-MK liegt haufig eine Ubergangszone vor, deren chemische Zusammenset-
zung keiner bekannten Phase zuzuordnen ist. Die Ausbildung von priméaren Ausscheidungen

und Ubergangsphase ist stark von den Erstarrungsbedingungen abhangig.

Phasenzuordnung anhand eines Elementmappings der mikroskaligen Ausscheidungen in EN
AW-2024 T3: AI-MK (grau), Alx(Cu,Fe,Mn)sSi oder AlgFesSi (gelb), Alio(Cu,Mn) (grun),
Al,CuMg (mauve), Al,Cu (orange), Al,CuzFe (oliv-braun), Al3(Cu,Fe,Mn) (braun), Ubergangs-

zone (cyan) aus (35)
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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 Ausscheidungshértung
erreichen Walzprodukte der Legierung EN AW-2024 (AlCu4Mgl) im Zustand T8 (I6sungsge-
glaht, abgeschreckt, kaltumgeformt, warmausgelagert) gemaR 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 gepragt durch eine geringe Bruchzéahigkeit und ein
ungunstiges Rissfortschrittsverhalten; deshalb wird die Legierung EN AW-2024 haufig im kalt-
ausgelagerten Zustand T3 oder T4 verwendet (36). Eine andere Moglichkeit zur Erhéhung der
Schadenstoleranz besteht in der Verringerung des Anteils primarer Ausscheidungen durch
Reduzierung des Fe- und Si-Gehalts (36). Die Legierung AA2624 (gemall SAE AMS 4464)
weist Fe- und Si-Gehalte von jeweils unter 0,08 Gew.-% im Vergleich zu jeweils maximal 0,5
Gew.-% flr die Legierung EN AW-2024 auf. Bei schwingender mechanischer Beanspruchung
ist zu beachten, dass hochfeste aushéartbare Al-Legierungen im Gegensatz zu Stahlen und
einigen naturharten Al-Legierungen (z.B. Al-Mg) keine ausgepragte Dauerfestigkeit oberhalb
von etwa 108 Lastwechseln aufweisen. In der Praxis wird haufig eine Grenzlastspielzahl von
108 fur die dauerfeste Auslegung von Bauteilen angewandt. Jedoch gehen typische Wohlerli-
nien fir die Legierung EN AW-2024 T3 erst nach etwa 10° Lastwechseln in eine Dauerfestig-
keit Gber (2).

Tribologische Eigenschaften

Gemal GfT-Arbeitsblatt 7 ist Verschleild definiert als ,der fortschreitende Materialverlust aus
der Oberflache eines festen Kdrpers, hervorgerufen durch mechanische Ursachen, d.h. Kon-
takt und Relativbewegung eines festen, fliissigen oder gasférmigen Gegenkoérpers®. Das tribo-
logische Verhalten von Al-Legierungen wird von der Beschaffenheit des tribologischen Sys-
tems bestimmt. Der vorliegende VerschleiBmechanismus hangt u.a. von Gegenkdrper, Zwi-
schenmedium, Frequenz und Amplitude der Kontaktspannung und dem Umgebungsmedium
ab. Es ist folglich nicht mdglich, von der Harte einer Al-Legierung unmittelbar auf deren Ver-
schleiBbestandigkeit zu schlieRen. Bei ansonsten konstanten Systembedingungen ergeben
sich jedoch einige Korrelationen. Die Harte von Al und seinen Legierungen variiert zwischen
einer Brinellharte von etwa 14 HB fur Rein-Al und 140 HB fir die Legierung EN AW-7075 im
Zustand T6 (2). Damit weisen hochfeste, aushértbare Al-Legierungen eine &hnliche Harte auf
wie der Baustahl S235 JRC (37). Insbesondere bei trockener Reibung ist die Abrasionsbe-
standigkeit von Aluminiumlegierungen aufgrund der niedrigen Harte gering. Dabei steigt die

Bestandigkeit gegeniiber Furchen durch einen Gegenkorper jedoch mit zunehmender Harte
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(38). Die geringe Harte und hohe Duktilitat von Al-Legierungen hat weiterhin die Einebnung
der Oberflachenrauheit durch plastische Verformung in tribologischen Kontakten zur Folge.
Daraus resultieren grof3ere Kontaktflachen, erhdhte Reibung und erhdhte Temperaturen im
Kontakt. Aufgrund der niedrigen Schmelz- bzw. Erweichungstemperatur findet ein Verschwei-
Ren der Al-Oberflache mit dem Gegenkorper statt. Bei voranschreitender Relativbewegung
werden diese sogenannten Kaltverschweil3ungen nicht exakt an der Figestelle gel6st. Die
Trennung erfolgt im Bereich des erweichten Aluminiums unter der Oberflache; folglich wird Al
aus der Oberflache herausgeltst und auf den Gegenkérper Ubertragen. Es entstehen soge-
nannte Gribchen oder Pits an der Al-Oberflache und man spricht von adhésivem Verschleif3.

Auch diese Verschleil3art ist bei erhdhter Harte weniger stark ausgepragt.

Elektrochemisches Korrosionsverhalten

Das heterogene Geflige hochfester Aluminiumlegierungen ermdglicht einerseits die Erh6hung
der mechanischen Festigkeit, beeintrachtigt jedoch andererseits die Bestandigkeit gegentiber
elektrochemischer Korrosion. Die Fachliteratur (2), (36) weist darauf hin, dass die Anfalligkeit
gegeniber 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
natirliche Oxidschicht auf Al besteht aus einer dichten Sperrschicht und einer pordsen, was-
serhaltigen Deckschicht (Abbildung 8). Auch die auf dem AIl-MK gebildete Sperrschicht weist
vereinzelt Stoéchiometrieabweichungen und strukturelle Inhomogenitaten auf (39), besonders
stark wird die Passivschicht jedoch an oberflachennahen intermetallischen Phasen gestort.
Abhangig von der chemischen Phasenzusammensetzung kdnnen an den Ausscheidungen
Mischoxide mit halbleitenden Eigenschaften entstehen. Aufgrund dieser Heterogenitat erfol-
gen in Cl-haltigen Medien lokal die Adsorption von Cl-lonen an der Oberflache sowie die Ab-
sorption der Cl-lonen im AuReren der Passivschicht (39). Durch den Einbau der Cl-lonen wird
das Korrosionspotenzial fur die Ausbildung stabiler Lochkorrosion (Durchbruchpotenzial) zu
negativeren Werten verschoben (39). Es genligt also bereits eine geringere anodische Polari-

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

Nach lokaler Aufldsung der Oxidschicht dringt das korrosive Medium an die metallische Ober-
flache vor. Ein flissiges Medium, das verschiedene elektrochemische Elemente an der Ober-
flache ionenleitend verbindet, wird als Elektrolyt bezeichnet. Die Triebkraft fur die selektive
Korrosion besteht in den unterschiedlichen Korrosionspotenzialen einzelner Gefligebestand-
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 Uberblick tiber 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 gegeniber dem reinen Al vor allem Mg-haltige Phasen, wie die S-Phase und Mg-Si.
Mit steigendem Gehalt an elektrochemisch edleren Legierungselementen wird das Korrosi-
onspotenzial des Al-MK in positive Richtung verschoben. Ein deutlich edleres Korrosionspo-
tenzial weisen demgegeniber Cu- und Fe-haltige Ausscheidungen wie z.B. Al>Cu, Al-CuzFe
und AlxxCu,Mnsz auf (40). llevbare et al. unterteilen vor allem in anodisch wirksame Al-Cu-Mg-
Ausscheidungen (Al,CuMg) und kathodisch wirksame Al-Cu-Fe-Mn-Ausscheidungen (z.B.
AlxoCuz(Mn,Fe)s) (30).

Die Korrosionsinitiierung erfolgt haufig an der anodisch wirksamen S-Phase (Al,CuMg) und ist
durch selektives Herauslosen von Mg-Atomen (und in geringerem Mal3e Al-Atomen) gekenn-
zeichnet (Schritt | in Abbildung 9 auf Seite 21). Dies fuhrt zur Ausbildung einer schwammarti-
gen Morphologie mit nanoskaligen Poren sowie eines Netzwerkes der Mg-verarmten S-Phase
(41). An kathodisch wirksamen Phasen kdnnen, wie in Abbildung 9 dargestellt, die Reduktion
von Wasserstoffionen und die Bildung von OH -lonen erfolgen. Da die nattrliche Passivschicht
in basischer Umgebung nicht bestandig ist, wird dadurch die Korrosion des Al-MK in unmittel-
barer Nahe der edleren Ausscheidungen gefordert (Phase Il in Abbildung 9) (42). Im weiteren
Verlauf nimmt die PorengroRe mit fortschreitender Mg-Auflésung bis zum Erreichen eines
stabilen Zustands zu. Danach ist keine weitere Anderung 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-Auflésung wird durch die lokale Ablagerung einer etwa 2 nm diinnen Cu-
reichen Deckschicht gefordert. An den Schnittpunkten der Mg-verarmten S-Phase wurde die
Ausbildung metallischer Cu-Nanopartikel beobachtet (41). Die Auflésung des umgebenden Al-
MK wird durch die kathodische Wirkung der Cu-bedeckten Mg-verarmten S-Phase beschleu-
nigt, so lange letztere noch leitfahig mit dem Al-MK verbunden ist (41). Sobald der Al-MK an
der Grenzflache zur Mg-verarmten S-Phase vollstandig aufgeldst 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 Kiigelchen auch an kathodisch wirksamen
Ausscheidungen sowie durch Austauschmetallisierung an beliebigen Orten an der Al-Oberfla-
che abgeschieden werden. Dort fordern die abgeschiedenen Cu-Partikel die lokale Auflésung
der benachbarten Gebiete (43).

Ob die Lochkorrosion nach Herausldsen der S-Phase fortschreitet (stabile Lochkorrosion) oder
der AlI-MK repassiviert (metastabile Lochkorrosion), hangt nach Zhou et al. davon ab, ob die
S-Phase-Ausscheidungen in Oberflachennahe 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-Verhaltnis) offenbar ein Konzentrationselement am Lochgrund aus. Ge-
maf Szklarska-Smialowska (39) geniigt ein Korrosionsloch allein jedoch nicht fir die Ausbil-
dung eines ausreichend starken Konzentrationselements. Erst durch Bedeckung des Korrosi-
onslochs mit schwer l6slichen Korrosionsprodukten wird die Diffusion im Lochgrund ausrei-
chend stark erschwert, so dass eine kritische Anreicherung an Cl-lonen sowie eine deutliche
Absenkung des pH-Werts erfolgen kann. Dies wird in Phase Il 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 Aushildung kuppelartiger Korrosionsprodukte
Uber anodisch wirksamen Gebieten, umgeben von ringférmig angeordneten Korrosionspro-
dukten Uber den kathodisch wirksamen Gebieten. Der Korrosionsfortschritt in die Tiefe erfolgt
in den anodisch wirksamen Gebieten jedoch unabhangig davon, ob diese von Korrosionspro-
dukten umgeben werden oder nicht (42), (45), (46). Die Autoren sehen die Ursache fir 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). Gemaf
Guillaumin und Mankowski sind Korngrenzen als Orte erhohter innerer Energie grundsatzlich
korrosionsanfalliger (47). Zudem werden, insbesondere wahrend des Warmauslagerns, ver-
starkt anodisch wirksame Al,CuMg-Ausscheidungen an den Korngrenzen gebildet. In der un-

mittelbaren Umgebung der Al,CuMg-Ausscheidungen ist eine Cu-Verarmung zu beobachten.
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Der Cu-verarmte Al-MK weist gemaf Guillaumin und Mankowski (47) sowie Birbilis und Buch-
heit (40) ein unedleres Korrosionspotenzial auf und wird gegeniber dem etwas edleren Cu-
reicheren Korninneren bevorzugt anodisch aufgelst. Den Einfluss Cu-reicher Ausscheidun-
gen und Cu-verarmter Gebiete bestatigen Zhang und Frankel am warmausgelagerten Zustand
T8 der Legierung EN AW-2024 (48). Im Gegensatz zur stark ausgepragten interkristallinen
Korrosion des kaltausgelagerten Zustands T3 ist im Zustand T8 eine selektive Auflésung Cu-
verarmter Bereiche im Korninneren zu beobachten. Fir beide Warmebehandlungszustande
ergibt sich eine ahnlich groR3e Korrosionstiefe (48). Die Autoren Luo et al. (49) sehen die Ur-
sache fur die ausgepragte interkristalline Korrosion im kaltumgeformten und kaltausgelagerten
Zustand T3 nicht nur in der Bildung von Ausscheidungen und Verarmungszonen, sondern vor
allem in der nach Kaltumformung erhéhten inneren Energie (erhdhten Versetzungsdichte) ei-
niger fir die plastische Verformung glinstig orientierter Kérner. Demnach korrodierte von zwei
benachbarten Kérnern stets nur dasjenige Korn mit der héheren gespeicherten Verformungs-

energie in Korngrenzennahe (49).

Es ist zu beachten, dass die Korrosionstiefe bei kalt umgeformten Werkstoffen sehr wesentlich
von der Anisotropie des Werkstoffgefliges abhéngt. Erfolgt der Korrosionsangriff senkrecht zur
Vorzugsrichtung des Gefliges (z.B. Walzrichtung des Bleches), breitet sich die Korrosion im
Werkstoff bevorzugt parallel zur Oberflache aus (Schichtkorrosion). Entlang der Vorzugsrich-
tung des Gefliges 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 fiir sicherheitsrelevante Strukturbauteile als besonders kritisch zu be-
werten, da sie den tragenden Restquerschnitt besonders stark reduzieren kann und das Kor-
rosionsausmalf von auf3en 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 Oberflache ausgepragte 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 MalRnahmen des aktiven oder passiven Korrosionsschutzes, nur eingeschrankt mog-
lich.
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Abbildung 9: Modellvorstellung zur Entstehung stabiler Lochkorrosion an der Legierung EN
AW-2024 T3 aus (42)

Anwendungen und Einschrankungen

Zusammenfassend lasst sich feststellen, dass aushartbare Al-Cu-Mg-Legierungen vor allem
aufgrund ihrer hohen spezifischen mechanischen Raumtemperaturfestigkeit Anwendung im
Leichtbau finden. Ubliche Legierungen mit 3—-6 Gew.-% Cu und Zusatzen von Mg, Mn und Si
werden vor allem fur Walz-, Schmiede-, Press- und Ziehprodukte im Flugzeugbau verwendet
(36). Konkrete Anwendungen umfassen laut (36): Bleche und Platten fur die Fligelunterseite
(EN AW-2024 T351), Bleche und Platten fir die Rumpfbeplankung (AA2524 T3/T351) sowie
stranggepresste Versteifungsrippen fur Fligel (AA2026 T3511).

Der Einsatz dieser Werkstoffe wird vor allem durch die geringe tribologische Bestandigkeit und
die Anfalligkeit gegeniber IKK insbesondere in Cl-haltigen Medien (z.B. in maritimer Umge-
bung) beschrankt. Mithilfe oberflachentechnischer Verfahren zur Erzeugung mediendichter,
chemisch bestandiger, artfremder und abriebfester Schutzschichten sind diese Einschrankun-

gen Uberwindbar und neue Anwendungsfelder fir Al-Cu-Legierungen erschlielbar.



22

2.2 Anodische Oxidation

2.2.1 Grundlagen und Einfluss der Prozessparameter auf die Schichteigenschaften

Motivation fir die Anwendung der anodischen Oxidation

Wie bereits in Kapitel 2.1.1 beschrieben, bildet Aluminium unter atmospharischen Bedingun-
gen spontan eine dichte Al,Os-Passivschicht aus, die den Grundwerkstoff beispielsweise an
Luft vor weiterer Korrosion schiitzt. Insbesondere fur den Korrosionsschutz hochfester Al-Le-
gierungen in aggressiven Atmospharen (z.B. in maritimer Umgebung oder in Industriegebie-
ten) ist diese jedoch nicht ausreichend. Hierfiir sind defektfreie Oxidschichten mit erhéhter
Schichtdicke erforderlich. Dartiber hinaus reicht die Dicke nattrlicher Passivschichten nicht
aus, um Al-Legierungen unter tribologischer Beanspruchung vor abrasivem oder adhasivem
Verschleild zu schitzen. Hierflir bedarf es oxidkeramischer Schichten, die selbst Uber eine
ausreichende Stutzwirkung und einen ausreichenden Verschleil3vorrat, also Uber eine ausrei-
chend hohe Schichtdicke, verfligen. Auch fir die Erzeugung einer elektrisch isolierenden
Oberflache mit ausreichend hoher Durchschlagfestigkeit sind nattrliche Passivschichten auf-
grund ihrer geringen Schichtdicke nicht geeignet.

Oxidkeramische Oberflachen kénnen zunachst 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 Al,Os-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 erhéhte Tempe-
raturen (insbesondere bei CVD) und infolge der geringen Abscheiderate lange Prozesszeiten
fur die Herstellung dicker keramischer Schichten mit ausreichender Stutzwirkung erforderlich.
PVD-Verfahren setzen dariiber hinaus eine extrem hohe Oberflachenreinheit voraus. Bereits
mikroskalige, an der Oberflache adsorbierte Verunreinigungen (z.B. Staubpartikel), fihren zur
Ausbildung von Schichtdefekten, die sich mit steigender Schichtdicke weiter ausdehnen und
lokal Angriffspunkte fir die Korrosion bieten. Das thermische Spritzen eignet sich demgegen-
Uber deutlich besser fir die Herstellung dicker, harter und abrasionsbestandiger keramischer
Schichten bei gleichzeitig kurzer Beschichtungsdauer. Insbesondere durch atmosphérisches
Plasmaspritzen hergestellte oxidkeramische Schichten besitzen jedoch prozessbedingt eine
hohe Porositdt 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 gegentber Abrasion sowie insbesondere gegenuber

Oberflachenzerrittung wird durch die Rissigkeit und Porositat eingeschrankt.

In Anbetracht der verfahrensspezifischen Nachteile der Konkurrenzverfahren beschrankt 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 atmosphéarischen Bedingungen, sind gut skalierbar und automatisierbar und fin-
den deshalb verbreitet Anwendung fiur die industrielle Oberflachenveredelung von Al und sei-

nen Legierungen.

Allgemeiner Verfahrensablauf und geratetechnischer Aufbau

Die Herstellung gleichmaRiger und qualitativ hochwertiger Anodisierschichten setzt zun&chst
eine geeignete Vorbehandlung des Substrats zur Entfernung von Verunreinigungen (z.B. Fer-
tigungshilfsmittel, Spane) und Deckschichten (insbesondere Oxidschichten) voraus. Eine kon-

ventionelle Vorbehandlung umfasst folgende Arbeitsschritte:

- mechanische Vorbehandlung zur Entfernung grober Oxidschichten oder zur Einstellung
einer gewunschten Oberflachentopografie (z.B. Strahlen, Schleifen, Polieren, Strukturie-
ren),

- chemische Vorbehandlung zur Entfernung von Olen und Fetten (z.B. Emulgieren und Dis-
pergieren mithilfe von Tensiden, Verseifung von Fetten in alkalischen Losungen),

- chemische Vorbehandlung zur Entfernung von Oxidschichten (z.B. Beizen in alkalischer
Losung, ggf. unter Verwendung von Inhibitoren),

- ggf. chem. Vorbehandlung zur Beseitigung von an der Oberflache wahrend des Beizens
angereicherten Legierungselementen und deren Oxiden (z.B. Entfernen von Cu-Anreiche-
rungen durch Beizen in salpetersaurer Losung) und

- ggf. chemisches oder elektrolytisches Polieren.

Insbesondere die chemischen und elektrochemischen Vorbehandlungsschritte sind wirtschaft-
lich in industrielle Anodisieranlagen integrierbar. Um eine Verunreinigung nachfolgender Ba-
der durch Ausschleppung zu vermeiden, erfolgt zwischen den chemischen und elektrochemi-

schen Vorbehandlungsschritten ein ausreichendes Spilen.

Die anodische Oxidation erfolgt in einem geeigneten Elektrolyten unter anodischer Polarisation
des Substrates gegeniiber kathodisch polarisierten Elektroden. Dabei sind folgende Pro-

zessparameter von besonderer Bedeutung fir 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 iber einen lAngeren Zeitraum erfordert folglich die regelméRige
Uberwachung der Elektrolytzusammensetzung sowie MaRnahmen zum Erhalt der Badqualitét.
Je nachdem, ob der Prozess strom- oder spannungsgefuhrt betrieben wird, findet eine Strom-
oder Spannungsquelle Anwendung, die in der Lage sein muss, den gewlnschten zeitlichen
Verlauf der elektrischen KenngréRen einzustellen. Zur Homogenisierung der Stromdichtever-
teilung Uber komplex geformte Oberflachen kann es erforderlich sein, Hilfselektroden (Katho-
den) und/oder Blenden einzusetzen. Die Erhaltung der gewiinschten Elektrolyttemperatur er-
fordert (insbesondere fur Elektrolyttemperaturen unterhalb der Umgebungstemperatur) in der
Regel eine kontinuierliche Elektrolytkiihlung, da wahrend des Anodisierprozesses Warme ent-
steht (Joulesche Warme infolge des Ladungstragerdurchtritts durch die Oxidschicht sowie Re-
aktionswarme der exothermen Oxidbildungsreaktion). Dies kann beispielsweise durch die Fih-
rung des Elektrolyten in einem Kihlkreislauf erfolgen (wie in Abbildung 10 dargestellt). Eine
ausreichende Badkonvektion ist notwendig, um die Konzentrationsverteilung der in Lésung
befindlichen lonen sowie die Temperaturverteilung an verschiedenen Orten zu homogenisie-
ren. Bei Betreiben eines Elektrolytkreislaufes konnen Dlsen verwendet werden, um Bauteile
gezielt anzustromen. Weitere Methoden zur Erh6hung der Badkonvektion sind Lufteinblasung

sowie das Bewegen der Bauteile (oder Warentréager).

Strom-/Spannungsquelle
(Gleich-/Puls-/Wechsel-Strom oder -Spannung)

Aluminiumsubstrat (Anode)

M

|
/Elektrolyt
Elektrolytheizung/-kihlung

Gegenelektroden (Kathoden)

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

Nach dem Anodisieren schlief3t sich ein erneutes Spllen an, um einen korrosiven Angriff von
Bauteil und Oxidschicht durch Elektrolytriickstdnde zu vermeiden. Weiterhin erfolgen optional
das Einlagern von Farbpigmenten in porése anodische Oxidschichten (adsorptives oder elekt-
rolytisches Farben) sowie das Verschliel3en der Porenkanéle (Verdichten), bspw. durch Hydra-

tation des oberflachennahen Oxids in kochendem Wasser oder Wasserdampf.
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Die wichtigsten Modellvorstellungen hinsichtlich der Schichtbildung wéhrend der anodischen
Oxidation werden in den nachfolgenden Abschnitten vorgestellt. Es koexistieren verschiedene
Modellvorstellungen, wobei sich jedes Modell in besonderem Mal3e eignet, um bestimmte Er-
scheinungsformen bei der Schichtbildung zu beschreiben. Jedoch vermag keines der Modelle,

alle beim Anodisieren beobachteten Phanomene zu erklaren.

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 elektronenleitfahige oxidische Deckschichten. Der Begriff ,Ventilme-
tall“ geht auf die Stromdurchlassigkeit der Metalloxide unter entgegengesetzter Polarisation
zurtick. 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 Metallauflosung von Eisen unter H-Reduktion in einer sauren Lésung) wird die Kor-
rosion des Metalls durch die Sperrschicht gehemmt. Der Stromfluss erfolgt im Idealfall aus-
schlieBlich durch Diffusion der Me#*-lonen in Richtung des Elektrolyten sowie durch O%-lonen,
die infolge der Dissoziation des Wassers gemaf3 Gleichung (2.3) im Elektrolyten vorliegen, in
Richtung des Substrats. Fir die anodische Oxidbildung gilt Gleichung (2.4). An der Kathode
werden Wasserstoffionen nach Gleichung (2.5) zu molekularem Wasserstoff reduziert.

Me > Me? + ze~ (2.2)
H.O = 2H* + 0" (2.3)
xMe#* + yO?~ > Me,Oy (2.4)
2zZH* + 2ze™ > zH; (2.5)

Die Gesamtreaktion fiir die anodische Oxidation von Al zeigt Gleichung (2.6). Daraus geht
hervor, dass fir die Herstellung von 1 mol Al,O3z 6 mol e- umgesetzt werden. Gemal 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 fir die
Bildung von Al.O3) und der Stoffmenge (z.B. 1 mol) des gebildeten Oxids mit der Faraday-
konstante F als Proportionalitatsfaktor (Gleichung 2.7). Die Stoffmenge ist Uiber die molare
Masse M gemal Gleichung (2.8) direkt mit der Masse des gebildeten Oxids verkntpft. Durch
Kombination der Gleichungen (2.7) und (2.8) erhélt man einen direkten Zusammenhang zwi-
schen der Masse m und der Ladungsmenge Q (2.9). Die Schichtmasse ist Uber die Dichte p

mit dem Schichtvolumen verkntipft, wobei sich das Schichtvolumen fir eine ebene Oberflache
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aus dem Produkt aus Schichtoberflache A und Schichtdicke s ergibt (2.10). Daraus folgt eine
direkte Abhangigkeit der Schichtdicke s von der Ladungsmenge Q.

2Al + 3H,0 > Al,Os + 6H* + 6~ (2.6)
= 2.7)
= — (2.8)
= — (2.9)
= (2.10)
= (2.11)

Die Ladungstragerbewegung durch diinne oxidische Sperrschichten wurde bereits 1934 durch
Guntherschulze und Betz (52; 53) sowie 1935 durch Verwey (54) beschrieben. Diese Erkennt-
nisse bilden die Grundlage fiir das sogenannte Hochfeldmodell, wonach die lonendiffusion bei
extrem hohen Feldstarken (> 1 MV*cm™?) stattfindet. Es gilt als allgemeinhin anerkannt, dass
der lonenstrom exponentiell mit steigendem Potenzial zunimmt (53), (54). Den zeitabhangigen
Verlauf des Stroms bei der potentiostatischen Sperrschichtbildung erlautert Lohrengel aus-
fuhrlich in (55). Dafur wurde zunéchst die Passivierung des Aluminiums bei geringem Potenzial
und anschliel3end die Verstarkung des Passivfilms bei erhdhtem Potenzial durchgefihrt. Ein
typischer Verlauf fur die anodische Verstarkung einer 10,9 nm dicken Passivschicht bei einem
Potenzial von 6 V ist in Abbildung 11 (auf Seite 27) dargestellt. Bereich A kennzeichnet zu-
nachst die Verzdgerung bis zum Erreichen der Sollspannung infolge des kapazitiven Ladens
der Doppelschicht an der Oxidoberflache. 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 Feldstarke ausgerichteten Dipole im Oxid. Im Bereich D
erfolgt die Bildung mobiler Ladungstrager. Diese bilden die Grundlage fur das Wachstum des
Oxids. Die Anzahl der Ladungstrager (Al**, O?%) steigt mit zunehmender elektrischer Feldstarke
und nimmt bei konstantem Potenzial nach einiger Zeit eine finale Konzentration an (Stromma-
ximum am Ubergang zwischen den Bereichen D und E). An diesem Punkt beginnt geman (55)
das Wachstum des Oxids. Der Durchtrittswiderstand der elektrisch isolierenden Sperrschicht
steigt mit zunehmender Dicke und der Ladungstragerdurchtritt 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 vollig zum Erliegen. Dies

ist gemaf (55) vermutlich auf die geringfugige Korrosion der Sperrschicht im Elektrolyten zu-
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ruckzufiihren. Im Bereich F stellt sich ein Gleichgewicht zwischen Korrosion und Schicht-
wachstum ein, so dass die Schichtdicke konstant bleibt und der Ladungstréagerdurchsatz durch

die Sperrschicht dem Korrosionsstrom an der Schichtoberflache 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 natlrliche Passivschicht in der
Regel vor der anodischen Oxidation durch Beizen entfernt, so dass die Schichtbildung unmit-
telbar nach dem Laden der Doppelschichtkapazitat 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 Strome. Regelungstechnisch wird
dem durch die Strombegrenzung der Spannungsquelle sowie ggf. durch eine Spannungs-
rampe zu Beginn entgegengewirkt. In der Praxis sind daher haufig lediglich das Erreichen der

Strombegrenzung sowie der Stromabfall im Bereich E sowie der Ubergang zum Bereich F zu
beobachten.
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Abbildung 11: Typischer Stromverlauf wahrend verschiedener Phasen der Sperrschichtbil-
dung aus (55)

Wachstum poréser anodischer Oxidschichten infolge Schichtauflosung

Bereits im Jahr 1857 beschrieb Buff die Polarisation von Al in verdinnter Schwefelsdure ge-
genuber 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 Schwefelsdureanodisieren erneut aufgegriffen und fur industrielle Anwen-
dungen patentiert (57). Etwa zur gleichen Zeit entstanden zudem Patente zur anodischen Oxi-
dation in Oxalséure und in Chromsaure (58) sowie Uber Nachbehandlungsprozesse zum Ver-
dichten und Farben der anodischen Oxidschichten. Bereits diese Erkenntnisse liel3en auf die
Bildung poréser Schichten schlieRen, jedoch gelang der endgultige Nachweis der Schichtpo-
rositat erst mithilfe der Elektronenmikroskopie in den 1950er Jahren durch Keller et al. (59).
Demnach bestehen pordse anodische Oxidschichten aus einer dichten inneren Sperrschicht
und einer pordsen aulReren Schicht (Abbildung 12a) auf Seite 30). Darliber hinaus entwickel-
ten Keller et al. ein Modell zur Porenentstehung, wonach sich zunachst eine Sperrschicht bil-
det, wie bereits im vorherigen Abschnitt beschrieben (59). Dies ist bei potentiostatischer Pro-
zessfuhrung analog zu Phase E in Abbildung 11 zunachst mit einer deutlichen Abnahme des
Stromflusses verbunden (Phase | in Abbildung 12 b)). Die Dicke der Sperrschicht nimmt in
Ubereinstimmung mit dem Hochfeldmodell mit steigender Spannung zu. Im Unterschied zum
Sperrschichtanodisieren erfolgt die Bildung poréser anodischer Oxidschichten Gberwiegend in
sauren Elektrolyten, die eine schwache Léslichkeit fur das anodische Oxid aufweisen. Als Ur-
sache fur die Porenbildung identifizierten O’Sullivan und Wood Orte erhdhter Sperrschichtdi-
cke mit Durchmessern von weniger als einem Nanometer, die sich zu zusammenhangenden
Gebieten vereinigen und so lokal zur Entstehung von Bereichen geringerer Schichtdicke fuh-
ren (60). Auch infolge der Oberflachenrauheit kénnen sich lokal unterschiedliche Schichtdi-
cken ausbilden. In beiden Fallen erfolgt die Konzentration des Stromflusses an dunneren
Schichtbereichen (60). Insbesondere bei kommerziellen Al-Werkstoffen kdnnen Legierungs-
elemente und Verunreinigung die Entstehung von Fehlstellen in der Sperrschicht begunstigen,

an welchen eine Konzentration des Stromflusses erfolgt.

In Abbildung 12b) ist das Stadium der Porenbildung (Phase II) durch einen deutlichen Anstieg
des Stromflusses gekennzeichnet. Gemal3 Keller et al. fihrt die Konzentration des Stromflus-
ses zu einer lokalen Erwarmung nach dem ersten Jouleschen Gesetz. Mason (61) und Li (62)
bestatigen insbesondere fur hohe anodische Stromdichten die Entwicklung hoher Temperatu-
ren am Porengrund, wenn die Badkonvektion nicht ausreicht, um die Warme ausreichend
schnell abzutransportieren. Infolge der Erwarmung steigt die Loslichkeit des Oxids und es er-
folgt lokal eine verstarkte chemische Auflosung. Dies fuhrt zu einer weiteren Lokalisierung des
Stroms und hat schlie8lich die Bildung hemisphérischer Poren zur Folge (59), (61), (62). In
Ubereinstimmung mit dieser Theorie wird in der industriellen Praxis fiir sehr hohe lokale Strom-
dichten und nicht ausreichender Badkonvektion die lokale Schadigung der Oxidschicht infolge
starker Lokalisierung des Stromflusses beobachtet. Dieses Phanomen wird als ,Brand“ be-
zeichnet. Hunter und Fowle stellten fasst, dass die theoretisch zur Kompensation des Dicken-
wachstums erforderliche Auflésungsrate der Sperrschicht um den Faktor 4.000 grof3er ist als
die Auflosungsrate des Oxids in 15 Vol.-% H>SO4 bei 21 °C fir eine anodische Stromdichte
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von 1,29 A/dm? (63). Eine derart hohe chemische Auflosung wird fur 15 Vol.-% H>SO4 nicht
unterhalb des Siedepunkts erreicht. Daraus schlossen die Autoren, dass am Porengrund eine
wesentlich erhdhte H.SO4-Konzentration von 51 Vol.-% und eine Temperatur von 124 °C (Sie-

detemperatur) vorliegen mussen.

Derart starke Erh6hungen von Temperatur und H,SO4-Konzentration am Porengrund halten
zahlreiche Autoren fur unwahrscheinlich. Unter Beriicksichtigung der Joulschen Warme sowie
der Warmeentwicklung infolge der exothermen Oxidbildung berechneten Nagayama und
Tamura lediglich eine Temperaturerhbhung am Porengrund von maximal 0,06 °C (64). Damit
stlitzen sie die Theorie der feldgestitzten Oxidauflésung, die zuerst von Hoar vorgeschlagen
wurde, um die beschleunigte Oxidauflésung am Porengrund zu erkléaren (65). Demnach dif-
fundieren Al**-lonen infolge der hohen elektrischen Feldstarke 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 Al>O3 durch ein starkes elektrisches Feld gedehnt und
maoglicherweise aufgebrochen werden, so dass die freien Al**-lonen beschleunigt im Elektro-
lyten in Losung gehen (60). Sowohl das Modell der chemischen Ricklésung als auch das
Modell der feldgestiitzten Riucklésung gehen davon aus, dass die Porenbildung allein eine

Folge der Oxidaufldsung ist.

Benachbarte Poren behindern sich gegenseitig in ihrer Ausbreitung, wobei sehr kleine Poren-
zellen von benachbarten Zellen aufgezehrt werden kénnen. Gemal3 Ling und Li ist die Redu-
zierung der Porenanzahl mit einer geringfligigen Abnahme des Stromflusses verbunden
(Phase Il in Abbildung 12b)). Es entstehen hexagonale Porenzellen in dichtest gepackter An-
ordnung, wobei die Zellengré3e mit steigender Prozessspannung zunimmt (59). Nach diesem
Zeitpunkt besteht das Substrat-Schicht-Interface aus regelmafiig angeordneten hemisphari-
schen Vertiefungen. Wird die anodische Oxidschicht ohne Angriff des Al-Substrates bspw.
durch Beizen in Chrom-Schwefelséaure entfernt, liegen diese Vertiefungen an der Oberflache
vor. Bei erneutem potentiostatischen Anodisieren mit gleichem Potenzial erfolgt die Porenbil-
dung am Grund der hemispharischen Vertiefungen, so dass das konkurrierende Porenwachs-
tum in Phase Ill von Abbildung 12b) entfallt und Uber die gesamte Dicke der porésen Schicht
eine Porositat hoher Ordnung vorliegt (zweistufiges Anodisieren). Das weitere
Schichtwachstum erfolgt durch die Auflosung 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 Oxidauflésung in einem dynamischen Gleichgewicht stehen.
Das quasistationare Porenwachstum ist in Abbildung 12b) durch einen konstanten Stromfluss

gekennzeichnet (Phase V).
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Abbildung 12: a) Schematischer Aufbau einer pordsen anodischen Oxidschicht aus (66) und
b) schematischer Verlauf der Stromdichte Uber der Prozesszeit bei der anodischen Oxidation

mit konstantem Potenzial aus (67)

Wachstum pordser anodischer Oxidschichten durch plastisches FlieRen des Oxids

Bei der Bildung pordser anodischer Schichten wird infolge des starken elektrischen Feldes
neben der Diffusion von O?-lonen auch die Diffusion von diffusionsfahigen Saureanionen aus
dem Elektrolyten in die Oxidschicht beobachtet. Aufgrund der geringeren Diffusionsrate im
Vergleich zu den O?-lonen erreichen die Saureanionen nie das Substrat-Schicht-Interface (68;
69; 70). Nach dem Modell der chemischen oder feldinduzierten Schichtauflésung muss die
Schichtauflésung schneller voranschreiten als die vergleichsweise langsame Einwartsdiffusion
der Saureanionen, damit die Sperrschichtdicke konstant bleibt. Die an der Oberflache adsor-
bierten Saureanionen wirden folglich sofort infolge der Schichtauflésung entfernt (68; 69; 70).
Tatsachlich ist aber auch am Porengrund die Ausbildung zweigeteilter Schichten zu beobach-
ten, die im Inneren aus reinem Al.O3 bestehen und im Schichtaul3eren eine Anreicherung der
Saureanionen aufweisen. Ein solcher Konzentrationsverlauf entsteht diffusionsbedingt genau
dann, wenn keine oder nur eine vernachlassigbar geringe Schichtauflésung 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 Porenwande fliel3t. Die Theorie
basiert auf der Volumenzunahme des Oxids gegentiber dem umgewandelten Al-Substrat und
den daraus resultierenden Druckeigenspannungen im Porengrund (68; 69; 70). Tatsachlich
wies Withrich anhand der Verformung einseitig anodisierter Folien Druckeigenspannungen in
Ho6he von mehr als 400 MPa in anodischen Oxidschichten nach (71). Jessenky et al. zeigten

fur Oxal- und Schwefelséureelektrolyte, dass die Volumenzunahme des Oxids gegentiber dem
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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 abstof3enden Kréfte zwischen benachbarten Poren wesentlich die Strukturbil-

dung der anodischen Schichten (72).

Fur die anodische Oxidation in einem schwefelsauren Elektrolyten berechneten Garcia-
Vergara et al. eine Volumenzunahme des Oxids gegentiber dem Volumen des umgewandelten
Aluminiums um den Faktor 1,35, wobei ein Beitrag von 1,14 auf den Einbau S-haltiger Anionen
zurtickzufuhren ist (70). Die Volumenzunahme des Oxids variiert, wenn andere Anionen im
Elektrolyten vorliegen. Fur das Anodisieren in 0,4 mol/l Phosphorsdure nimmt das Oxidvolu-
men bspw. um den Faktor 1,42 gegeniber dem Volumen des umgewandelten Aluminiums zu
(69). Da eine verstarkte Volumenzunahme des Oxids infolge des Einbaus andersartiger Anio-
nen die Druckeigenspannungen im Oxid ebenso erhoht, wie die Steigerung der Prozessspan-
nung, sollten beide Parameter nach der Theorie des plastischen FlieRens auch die Struktur-
bildung des Oxids in &hnlicher Weise beeinflussen. Tatsachlich beobachteten bereits Keller et
al., dass im gleichen Elektrolyten die Grol3e der Porenzelle linear mit zunehmender Spannung
zeigt und sich zudem bei gleicher Spannung eine deutlich héhere Porengrof3e fur 4 Vol.-%
HsPO4 im Vergleich zu 15 Vol.-% H,SO;, 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 fur Elektrolyte unterschiedlicher Zusammensetzung (insbesondere mit
unterschiedlichen Anionen) bei unterschiedlichen Prozessspannungen auftritt. Dieses Phano-
men ist mit den Theorien der Porenbildung infolge chemischer und/oder feldinduzierter
Schichtauflésung nur unzureichend erklarbar. Unter den Annahmen, dass das Porenwachs-
tum auf plastisches FlieRen des Oxids zurlickzufuihren ist und die infolge der Volumenzu-
nahme im Oxid vorliegenden Druckeigenspannungen die Strukturbildung bestimmen, er-
scheint diese Beobachtung jedoch plausibel. Schlie3lich beeinflussen, wie bereits beschrie-
ben, sowohl die Prozessspannung als auch die Art der eingebauten Anionen die Volumenzu-
nahme des Oxids und somit die Héhe der Eigenspannungen in der Oxidschicht. GemaR Jes-
sensky et al. sind abstol3ende Krafte in ausreichender Hohe fur die selbstorganisierte Poren-
bildung erforderlich (72). Zu grof3e Druckeigenspannungen in der Schicht haben mdglicher-
weise ein konkurrierendes Porenwachstum benachbarter Poren zur Folge, wobei gré3ere Po-
ren mit einem grof3en Spannungsfeld kleinere Poren verdrangen. Dies kdnnte die Ausbildung
einer geordneten Porenstruktur stéren. In Ubereinstimmung mit diesen Uberlegungen beo-

bachteten Jessensky et al. die Ausbildung hexagonaler Porenstrukturen mit einem hohem
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Ordnungsgrad ausschlieflich fir moderate Prozessspannungen, also moderate Druckeigen-
spannungen in der Oxidschicht (gemessen wurden moderate Zugeigenspannungen im Sub-
strat) (72). Das Modell des plastischen Flie3ens des Oxids ist in der Lage, die Ausbildung von
Eigenspannungen und die selbstorganisierte Porenbildung zumindest qualitativ zu erklaren.
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 Fliel3ens des Oxids wahrend des stabilen Porenwachstums
(Phase IV in Abbildung 12) wurden verschiedene Tracer-Studien durch die Autoren Garcia-
Vergara et al. durchgefuhrt. Daftir wurde mittels Magnetron-Sputtern eine diinne W-Schicht
etwa in der Mitte einer Al-Schicht auf Al-Substrat abgeschieden. Zu Beginn der anodischen
Oxidation erfolgte die Initilerung des Porenwachstums zunachst innerhalb der au3eren Halfte
der Al-Schicht. Nach vollstandiger Umwandlung der auf3eren Al-Schicht wird WOs3 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). Gemal} dem Hochfeld-
modell missen die W-reichen lonen unter der Wirkung des starken elektrischen Feldes am
Porengrund schneller in Richtung des Elektrolyten migrieren als in den Bereichen der Poren-
wande. Weiterhin missen die W-reichen lonen nach dem Modell der feldgestitzten Oxidauf-
I6sung im Elektrolyten geldst werden, sobald sie die Grenzflache zwischen Oxid und Elektrolyt
erreichen. Tatsachlich zeigen die Abbildung 13a) und b), dass die W-reichen lonen sich in den
Porenwéanden schneller vom Substrat entfernen als am Porengrund. Dieses Verhalten ist mit
Hilfe des Modells des plastischen FlieRens des Oxids vom Porengrund in die Porenwande
erklarbar. Demnach werden die W-reichen lonen vom Porengrund zunehmend durch neu ge-
bildetes Al,O3 in die Porenwénde verdrangt. In Abbildung 13c) wurden schlielich alle W-rei-
chen lonen in die Porenwéande eingebaut, so dass nicht langer eine W-reiche Schicht am Po-
rengrund vorliegt. Diese Erkenntnisse bilden eine wichtige Grundlage fiir die Betrachtung des
Einbaus von am Substrat-Schicht-Interface angereicherten Legierungselementen in die
Schicht in Kapitel 2.2.2.



33

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 Phosphorséaure fir a) 180 s, b) 240 s und ¢)
350 s

Chemische Rucklésung des Oxids an den Porenwanden

Wie bereits ausfuhrlich beschrieben, konzentriert sich das elektrische Feld wegen des hohen
elektrischen Widerstands des Al,Os auf den Bereich der diinnsten Oxidschicht am Poren-
grund. Es kann davon ausgegangen werden, dass die Wirkung des elektrischen Feldes inner-
halb der Porenwéande in einigem Abstand zum Substrat vernachlassigbar klein ist. Die Oxid-
auflésung an den Porenwanden (im Folgenden als ,Ricklésung” bezeichnet) erfolgt demzu-
folge in sauren Elektrolyten Gberwiegend durch eine chemische Reaktion gemaR Gleichung
2.12:

Al,O3z + 6HY — 2A1 + 3H,0 (212)

Die chemische Riickldsung schreitet etwa linear mit der Expositionsdauer im Elektrolyten vo-
ran und hat eine VergroRerung des Porendurchmessers zur Folge. Das Schichtau3ere wurde
frGher im Anodisierprozess gebildet und ist folglich langer 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 Porenkanale sind folglich vor allem in Elektrolyten mit ver-
gleichsweise hoher Schichtriicklésung (z.B. schwelsaure Elektrolyte bei 20 °C) Porenkanéle
mit ausgepragter Konizitat zu beobachten. Daraus folgt fur die Prifung eines reprasentativen
Schichtvolumens, das eine Vielzahl von Poren und Porenwanden umfasst, die Abnahme der
Schichthéarte mit zunehmendem Abstand vom Substrat-Schicht-Interface. Zudem wird die ma-
ximal erreichbare Schichtdicke durch die chemische Ricklésung begrenzt. Sobald die Poren-
wénde im SchichtauZeren vollstandig aufgeldst sind, stellt sich ein dynamisches Gleichgewicht
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aus Schichtbildung und Schichtriickldsung ein. Im weiteren Prozessverlauf wird lediglich das

Substrat aufgeltst, ohne Zunahme der Schichtmasse und Schichtdicke.

Mit den Zielen der erhdhten Wirtschaftlichkeit und verbesserten Schichteigenschaften (erhéhte
Schichtdicke und -harte) werden verschiedene MalRhahmen getroffen, um die Schichtbildungs-
rate gegenuber der Schichtriicklésung zu erhéhen. Zunachst korreliert die Schichtbildungsrate
direkt mit der Hohe des Ladungstragerumsatzes pro Flache und Zeit, also mit der anodischen
Stromdichte. Die Erhdéhung der anodischen Stromdichte ist nur durch eine Steigerung der Pro-
zessspannung realisierbar und folglich mit einem erhéhten 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 Hohe der anodischen Stromdichte zudem limitiert. Die chemische Riickl6-
sung wird insbesondere fiir schwefelsaure Elektrolyte besonders effizient durch Absenkung
der Elektrolyttemperatur reduziert. Auf diese Weise erhélt man anodische Oxidschichten mit
vergleichsweise geringer Porositat, hoher maximaler Schichtdicke und einem geringen Harte-
gradienten uber 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 Prozesswarme
(Joulesche Warme und Reaktionswarme der Oxidbildung) nicht signifikant erhdht (64). Es ist
folglich davon auszugehen, dass dort eine &hnliche Temperatur vorliegt wie im restlichen
Elektrolytbad. Nach der Modellvorstellung von Keller et al. beeinflusst die chemische Rickl6-
sung am Porengrund wesentlich die Dicke der Sperrschicht (59). Die Reduzierung der
Elektrolyttemperatur hat infolge der verringerten Rlcklosungsrate demnach eine erhdhte
Sperrschichtdicke und somit einen gréReren Durchtrittswiderstand zur Folge. Tatsachlich wird
beim Hartanodisieren gegentber dem konventionellen Anodisieren bei bspw. 20 °C eine ho-
here Prozessspannung fir die Aufrechterhaltung einer vorgegebenen anodischen Stromdichte
bendtigt. Zudem steigt die Prozessspannung bei stromgeregelter Prozessfihrung Ublicher-
weise wéahrend des Stadiums des stabilen Porenwachstums (Phase IV in Abbildung 12b) auf
Seite 30) signifikant an. Dies ist mdglicherweise auf die erschwerte lonendiffusion innerhalb
der schmalen, nicht signifikant aufgeweiteten Porenkanale bei zunehmender Schichtdicke zu-
rickzufihren. Daraus folgt die Erhéhung des Energieverbrauchs wahrend des Anodisierens
und mit zunehmender Prozessspannung steigt die Gefahr des ,Brands®. Zudem entstehen

erhebliche Energiekosten durch die notwendige Kuhlung des Elektrolyten.

Eine Moglichkeit zur Verringerung der Schichtriicklésung in schwefelsauren Elektrolyten bspw.
bei einer Badtemperatur von 20 °C ist die Zugabe von organischen Additiven, wie z.B Oxal-
saure, Glycolsaure oder Glycerin. Die Ergebnisse impedanzspektroskopischer Untersuchun-

gen von Giovanardi et al. legen nahe, dass die organischen Anionen der Additive am Schicht-
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Elektrolyt-Interface adsorbiert werden und die chemische Riicklosung des Oxids verlangsa-
men (74). Daraus folgen eine reduzierte Porositat des Oxids sowie eine Erhdhung der Schicht-
harte (74) und Abrasionsbestandigkeit (75). Die Zugabe von Elektrolytadditiven ermdglicht es
folglich, mit dem Hartanodisieren vergleichbare Schichtharten bei etwas erhtéhten Elektro-
lyttemperaturen zu realisieren und somit Kosten fir die Badkihlung einzusparen. Die Autoren
Sieber et al. beobachteten allerdings auch fir die Zugabe des Additivs Oxalsaure eine signifi-
kante Erhohung der Prozessspannung (76). Ahnlich dem Hartanodisieren ,erkauft man sich

die verbesserten Schichteigenschaften also durch einen erhéhten Energieeinsatz.

Ein weiterer Ansatz zur Erhéhung von Energieeffizienz und Schichtkompaktheit besteht in der
dynamischen Stromfiihrung. Anstelle einer konstanten Stromdichte wird also ein zeitlich ver-
anderlicher Stromverlauf angewandt. Rasmussen beschreibt fur das Anodisieren in 15 Vol.-%
H>SO4 bei einer Elektrolyttemperatur von 11 °C eine deutlich geringere Harteabnahme fir
rechteckférmigen Pulsstrom im Vergleich zu Gleichstrom mit steigender Prozessdauer, wah-
rend fir kurze Anodisierzeiten im Gleichstromverfahren héhere Schichtharten erzielt werden
(77). Weiterhin trat nur fur ausreichend lange Phasen niedriger Stromdichte zwischen den
Phasen hoher Stromdichte eine messbare Beeinflussung der Schichteigenschaften auf. An-
hand von Spannungstransienten wurde nachgewiesen, dass fur das Erreichen einer konstan-
ten Spannung wahrend der Phasen niedriger Stromdichte mindestens ein Zeitraum von 15 s
erforderlich ist (77). Rasmussen fiihrt das verzdogerte Absinken der Spannung auf den Erho-
lungseffekt zurtick, wonach nadelformig in die Sperrschicht hineinreichendes Aluminium wah-
rend der Phase niedriger Stromdichte (also bei verringerter Diffusion von Al- oder O-lonen)
umgewandelt wird (77). Es bleibt jedoch offen, weshalb dieser Effekt die Harte der aul3eren
Schichtbereiche erhoht. 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 gemafR 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 erhdhten Festigkeit im Vergleich zur Anwendung von hochreinem Al von wesentlich
groRerer wirtschaftlicher Bedeutung. Deshalb ist es wichtig zu verstehen, in welcher Weise
Legierungselemente und Verunreinigungen, die zwangslaufig wahrend 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 lonen im Vergleich zu den Al**-lonen,
- Pilling-Bedworth-Verhaltnis zwischen Legierungselement und dessen Oxid,
- Bildungsenthalpie des Oxids in Relation zur Bildung von Al,O3; und

- elektrische Leitfahigkeit des gebildeten Oxids.

Die Migrationsrate von Metallionen wirkt sich vor allem auf die Elementverteilung innerhalb der
Sperrschicht aus und nimmt geman Thompson et al. mit steigender Bindungsstarke eines Me-
tallions im Oxid ab (79). Demnach weisen bspw. lonen der Elemente Si, W und Mo eine im
Vergleich zu den Al¥*-lonen verringerte Migrationsrate auf. Dies hat eine Anreicherung des
Elements im substratnahen Teil der Sperrschicht zur Folge, wobei das Verhaltnis der Dicken
von angereicherter Zone und Gesamtschichtdicke direkt vom Verhaltnis der Migrationsraten
der lonen des Legierungselements und der Al**-lonen abhangt. Dagegen weisen bspw. Cu?*-
und Zn?*-lonen gegenuber den Al**-lonen eine héhere Migrationsrate in der Al,O3z-Sperrschicht
auf. In Ubereinstimmung mit der Theorie der feldgestitzten Oxidauflosung am Porengrund
erreichen lonen mit einer hohen Migrationsrate das Schicht-Elektrolyt-Interface in kirzerer
Zeit, wo sie schlief3lich in Losung gehen. Tatsachlich wird im Vergleich zur chemischen Zu-
sammensetzung der Substrat-Legierung bspw. ein kleineres Cu-Al-Verhéltnis in der Oxid-

schicht nachgewiesen (80).

Das Pilling-Bedworth-Verhaltnis (PBR) beschreibt die Volumenzunahme oder -abnahme in-
folge der Oxidbildung. FUr 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 HohlrAumen mit einer Gréf3e von wenigen Nanometern
fuhrt (81). Dies kann die Enthaftung groRerer Schichtbereiche zur Folge haben, wenn sich
diese Hohlraume zu groRReren Fehlstellen verbinden (81). Bei der Herstellung poréser 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 fiir porése Oxidschichten beobachtet
(83), (84). GemaR der Theorie des Porenwachstums infolge plastischen FlieRens beeinflusst
das PBR auch die Hohe 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 Al,Oj3 besitzt eine auRerordentlich 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 groRe Reaktionswarme freigesetzt. Da
alle thermodynamischen Systeme einen Zustand geringster Energie anstreben, erfolgt die Oxi-
dation des Al bevorzugt gegentiber 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 hangt 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 fur CuO: -155,2 kJ/mol). Die Autoren wiesen flir die Sperrschichtbildung einer
Legierung mit 0,9 At.-% Cu in einem Ammoniumpentaborat-Elektrolyt mittels Rutherford-Ruck-
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. bestéatigen zunachst die Breite der Cu-reichen Schicht (86). Dariiber hinaus weisen
Ma et al. mittels hochaufgeloster Transmissionselektronenmikroskopie (HR-TEM) die Entste-
hung von Cu-reichen Nanopartikeln innerhalb der Anreicherungszone nach, deren Gitterpara-
meter der 8'-Phase gleichen (Abbildung 14a) auf Seite 39) (86).

Die elektrische Leitfahigkeit des gebildeten Oxids besitzt einen besonders grof3en Einfluss auf
die Schichtmikrostruktur und folglich auch auf die Schichteigenschaften. Mit steigender
Elektronenleitfahigkeit werden O%-lonen zunehmend an der Oberflache des elektronenleiten-
den Oxids zu molekularem Sauerstoff oxidiert. Damit nimmt das Ausmalf} der Sauerstoffent-
wicklung am anodisch polarisierten Substrat zu. Die fur diese Nebenreaktion verbrauchte
elektrische Ladungsmenge steht fir die Oxidbildung nicht zur Verfigung. Folglich sinkt der
elektrische Wirkungsgrad des Prozesses und es muss bspw. mehr Energie eingesetzt werden,
um eine Zielschichtdicke zu erreichen. Dartber 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. Insbhesondere die Ele-
mente Cu, Fe und Cr sind fur die Bildung von Oxiden mit halbleitenden Eigenschaften bekannt
(79). Aufgrund der betragsmallig geringen Standardenthalpie der Bildung des Cu-Oxids und
des verhaltnismalig hohen Cu-Gehaltes (bis zu 6 Gew.-%) erflllen insbesondere hochfeste
Al-Cu-Legierungen der 2000er Reihe dieses Kriterium. Fir das Sperrschichtanodisieren der
Legierung AA2099 im Zustand T8 bestatigen die Autoren Ma et al. die Nukleation des an den
Cu-reichen Partikeln entwickelten Sauerstoffs in Form von Hohlraumen in der Sperrschicht
(86). Die Hohlraume behindern die lonenmigration, so dass der Stromfluss die Hohlraume
umgehen muss und benachbarte Substratbereiche schneller umgewandelt werden als jene
Bereiche, die ,im Schatten“ der Hohlrdume liegen (86). Es entstehen Aufwdlbungen des Sub-
strat-Schicht-Interfaces ,im Schatten“ der Hohlrdume und die Cu-reiche Schicht protrudiert an
der Spitze der Wolbung in die Oxidschicht (86). Erreicht ein gasgefillter Hohlraum eine kriti-
sche GrofRe, entsteht ein Riss in der Schicht, wodurch der gebildete Sauerstoff entweichen

kann (86). AnschlielRend ,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 Hohlrdume 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 H,SO. (87). Die Autoren schlagen eine neue Theorie vor,
wonach das Porenwachstum bevorzugt durch Ausheilen der Risse in der Sperrschicht erfolgt
(87). Infolgedessen treten héaufig Richtungswechsel und ein konkurrierendes Wachstum be-
nachbarter Poren auf. Dies und die in regelmafligen Abstanden entlang der Porenkanéle an-
geordneten, durch Sauerstoffentwicklung gebildeten Hohlrdume, 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 H,SO4 (89). Dazu fihrten die Auto-
ren u.a. potentiodynamische Versuche mit linear zunehmender oder abnehmender Spannung
durch (89). Abbildung 14a) zeigt das Substrat-Schicht-Interface fir 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 Porenkanale weisen bei niedriger Pro-
zessspannung einen geringen Durchmesser auf und kénnen entlang Cu-armerer Regionen
zwischen den Cu-Nanopartikeln in das Substrat vordringen, wobei sie infolge des Umgehens
von Cu-reichen Partikeln die Wachstumsrichtung leicht &ndern (89). Es ist Abbildung 14a) zu
entnehmen, dass die hell erscheinenden Cu-reichen Nanopartikel unter diesen Bedingungen

in die Porenwéande 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 kénnen die Cu-reichen Nanopartikel nicht voll-
standig umgangen werden. Die Cu-reichen Nanopartikel werden unter Sauerstoffentwicklung
oxidiert und es bilden sich Hohlrdume aus (89). Da die Cu-Anreicherung und die Oxidation der
Cu-reichen Nanopartikel zyklisch erfolgen, sind diese Hohlrdume in regelmafiigen Abstéanden
entlang der Porenkandle angeordnet, wie im oberen Teil von Abbildung 14a) andeutungsweise
zu erkennen ist. Torrescano-Alvarez et al. bestimmten die Menge des gebildeten Sauerstoffs
wahrend des Anodisierens der Legierung EN AW-2024 in 10 Vol.-% H.SO. 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 wahrend des Hartano-
disierens (Elektrolyttemperatur -1 °C) gegentiber dem Raumtemperaturanodisieren (Elektro-
lyttemperatur 24 °C) keine wesentliche Erhdhung der Sauerstoffentwicklung zur Folge hat
(90). In einem Spannungsbereich deutlich oberhalb der von Curioni et al. gemessenen
Schwellspannung in Héhe von 4 V wirkt sich eine Spannungserhdhung 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 durchgefihrt,
die deutlich oberhalb der Schwellspannung von 4 V liegen. Deshalb besitzt die von Curioni et
al. beschriebene, von periodisch angeordneten Hohlrdumen Uberlagerte Porenstruktur, eine

hohe Relevanz fiir das industrielle Anodisieren hochfester Al-Cu-Legierungen.

2.2.3 Umwandlungs- und Aufldsungsverhalten 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 Gefligebestand-
teile beeinflussen Mikrostruktur und Eigenschaften anodischer Oxidschichten direkt durch ihr
Umwandlungs- oder Einbauverhalten wahrend der anodischen Oxidation.

Zu den in technischen Al-Cu-Mg-Legierungen auftretenden mikroskaligen Ausscheidungen
zahlen einerseits priméare Ausscheidungen, die vor allem Verunreinigungen (wie z.B. Fe) ent-
halten und andererseits sekundare Ausscheidungen (wie z.B. die S-Phase), die im Zuge der
Halbzeugherstellung gebildet und durch Ldsungsglihen nicht vollstandig aufgeldst wurden.
Das Umwandlungs- bzw. Auflésungsverhalten ist stark von der Elektrolytzusammensetzung
abhangig. Daraus resultieren unterschiedliche Schichtmikrostrukturen und folglich unter-
schiedliche Schichteigenschaften.

Bereits wahrend 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
Oberflache vor dem Anodisieren. Wéahrend des Beizens in 10 Gew.-% NaOH werden bei-
spielsweise die Phasen Mg:Si, AlsMn und Al,Cu gegentiber dem Al-MK deutlich schneller auf-

gelost, wobei der Einbau der Elemente Fe, Cr und Cu in AlsMn die Auflosungsrate z.T. stark
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reduziert (92). Die Phase AlsFe wird mit dhnlicher Geschwindigkeit aufgeltst wie die umge-
bende Matrixlegierung, allerdings sinkt die Auflésungsrate deutlich bei Einbau von Mn
(Al3(Fe,Mn) und Cr (Als3(Fe,Cr) (92).

Das Verhalten von Ausscheidungen wahrend der anodischen Oxidation wurde bereits von
zahlreichen Forschergruppen untersucht. Eine Ubersicht des Umwandlungsverhaltens der fiir
Legierungen der 2000er Reihe bedeutsamen Ausscheidungen in schwefelsauren Losungen
ohne Zusatz von organischen Additiven oder Fremdsauren liefert Tabelle 2. Auf den ersten
Blick wird ersichtlich, dass vor allem Mg- und Cu-reiche Ausscheidungen in schwefelsauren
Elektrolyten bevorzugt oxidiert werden, wahrend vor allem AlFeSi und AlsMn deutlich geringere
Oxidationsraten im Vgl. zum Al-MK aufweisen. Dabei ist zu beachten, dass sich die verwen-
deten H.SO4-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 Fallen wurde das Metall-Schicht-Interface am metallografisch prapa-
rierten Schichtquerschnitt mittels Licht- oder Rasterelektronenmikroskopie bewertet. Eine
deutlich erhdhte Oxidationsrate auf3erte sich dabei durch rasches, vollstandiges Herauslésen
der Phase, sobald diese in direktem Kontakt mit dem Elektrolyten steht. Dies trifft geman Keller
et al. (95) und Cote et al. (96) bspw. auf die gleichgewichtsnahe Al,Cu-Phase zu, da diese im
Elektrolyten nicht passiviert. Bei etwas erhdhter Oxidationsrate der IMP im Vgl. zum Al-MK
entsteht eine leicht zum Substrat hin gewdlbte Unebenheit am Substrat-Schicht-Interface,
wahrend fir eine etwas reduzierte Oxidationsrate der IMP im Vgl. zum Al-MK eine entgegen-
gesetzte Woélbung zu beobachten ist. IMPs mit deutlich geringeren Oxidationsraten passivie-
ren im Elektrolyten (Ausbildung einer diinnen Sperrschicht) und werden gré3tenteils unveran-
dert in die Oxidschicht eingebaut. Ein solches Verhalten wurde bspw. durch Cote et al. fir 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 héher, +... etwas hoher,

0... etwa gleich, -... etwas geringer, --... deutlich geringer
Quelle Phase
Mg.Si | AIMg | AlsMg> | Al,CuMg | AL.Cu | Al;CuzFe | AlsFe AlFeSi | AlgMn
(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 hau-
fig in Al-Legierungen ausgeschiedener IMPs her und anodisierten diese unter konstanter ano-
discher Stromdichte in 25 Gew.-% H,SO4 (94). Im Vergleich zum Rein-Aluminium (~ 14 V)
stellte sich beim Anodisieren der Phase AlsMn eine erhdhte Prozessspannung (~ 23 V) ein
(94). Daraus lasst sich auf einen héheren Durchtrittswiderstand der Sperrschicht, also auf eine
starkere Passivierung, schlieRen. Die Phasen AlsFe und Al,Cu wurden bei etwa 7 bzw. 4 V
oxidiert und fir die Oxidation Mg-haltiger Phasen (Mg.Si, AlsMg.) waren bereits sehr niedrige
anodische Potenziale in der Hohe von einigen Zehntel Volt ausreichend (94). Auf eine ahnliche
galvanostatische Untersuchungsmethode greifen Saenz de Miera et al. zuriick, allerdings un-
ter Verwendung einer geringeren anodischen Stromdichte in Héhe von 0,5 A/dm2 und 0,4 M
H.SO4 (93). Sie bestétigen die Ergebnisse von Fischer et al. (94), wonach bereits niedrige
anodische Potenziale unter 1 V ausreichen, um die Phase Al,CuMg anodisch aufzulésen (Ab-
bildung 15) auf Seite 42) und messen eine Spannung in Héhe von 5 V flir die anodische Oxi-
dation der Phase Al.Cu (93). Auch fir die Phase Al;CuzFe stellt sich nach anfanglich leichter
Erhohung die gleiche Spannung in Hohe 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 zunachst
die intermetallischen Phasen Al,Cu und Al;CuzFe an der Oberflache oxidiert werden. Danach
steigt die Spannung rapide auf bis zu 23 V an, also tUber das Spannungsniveau (etwa 18 V),
das bei der anodischen Oxidation des Reinaluminiums vorliegt (93). Die erhthte Prozessspan-
nung steht moéglicherweise im Zusammenhang mit der Cu-Anreicherung, Cu-Oxidation und

Sauerstoffentwicklung wahrend 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 fur die Legierung EN AW-2024 zwei charakte-
ristische Strompeaks bei definierten anodischen Potenzialen. Diese sind darauf zuriickzuftih-
ren, dass wahrend der Oxidation oberflachennaher intermetallischer Phasen mehr Strom
flieRt, da an den Phasen eine weniger bestéandige Passivschicht gebildet wird und im Falle
elektronenleitender Oxide zusatzlich Sauerstoffentwicklung auftritt. Der erste Peak liegt bei
etwa 0 V und ist gemal Saenz de Miera et al. auf das Herauslésen der S-Phase zuriickzufih-
ren, da diese Phase bereits bei sehr kleinen anodischen Potenzialen oxidiert (siehe Abbildung
15). Der Potenzialbereich des zweiten, grof3eren Peaks liegt zwischen etwa 4 und 6 V und
korreliert mit der Anodisierspannung der Phasen Al,Cu und Al-CuzFe. Potenzial und Hohe der

Strompeaks werden durch Art und Oberflachenanteil der IMPs bestimmt. Deshalb ist jeder Al-
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Legierung ein charakteristischer Stromverlauf zuordenbar (,fingerprint response®, (98)). Der
Stromverlauf fur die potentiodynamische anodische Oxidation der Modelllegierung mit 5 At.-%
Cu weist keinen der beiden Peaks auf und &hnelt damit jenem von Rein-Al. Dies ist moglich-
erweise darauf zurtuckzufiihren, dass die Cu-Atome in der gesputterten Modelllegierung fein
verteilt vorliegen und keine Al>Cu-Ausscheidungen enthalten sind, die oberhalb eines definier-
ten anodischen Potenzials in Lésung gehen. Die eindeutige Zuordenbarkeit des ,fingerprints®
ist folglich auf Legierungen beschréankt, die mikroskalige, thermodynamisch stabile Ausschei-

dungen enthalten.
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Abbildung 15: Spannungsverlaufe fir das stromgesteuerte Anodisieren in 0,4 M Schwefel-

saure bei 0,5 A/dm2 und einer Elektrolyttemperatur von 295 K aus (93)
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Abbildung 16: Verlaufe der anodischen Stromdichte flir das potentiodynamische Anodisieren

in 0,4 M Schwefelsaure 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 Oxalsaureelektrolyten
gegeniber Elektrolyten auf Schwefelsdurebasis generell bei erhéhten anodischen Potenzialen
(94). Fur die anodische Oxidation von Modelllegierungen in 9 Gew.-% Oxalséaure bei 20 °C
bestétigen die Autoren Guminski et al. qualitativ die in schwefelsauren Elektrolyten beobach-
teten Trends, wonach Mg- und Cu-haltige IMP (Mg2Si, AIMg und Al>Cu) bevorzugt im Vergleich
zum Al-MK oxidiert werden (91). Schlégl und Antrekowitsch zeigen anhand des Anodisierens
der Legierung EN AW-2007, dass die bevorzugte Auflosung Cu-reicher Ausscheidungen auch
bei Verwendung von 3 Gew.-% Oxalsaure als Additiv in 12 Gew.-% H,SO, gilt (99). Die Phasen
AlsFe und AlsMn werden in 9 Gew.-% Oxalsaure gemald Guminski et al. im Vergleich zum Al-
MK mit gleicher bzw. verringerter Rate oxidiert (91). Als besonders oxidationstrage beschrei-
ben Mukhopadhyay und Sharma die Phase Ali2(FeMn)sSi wahrend der anodischen Oxidation
der Legierung EN AW-7075 T6 in schwefelsauren Elektrolyten mit Zusétzen von Oxalsaure,
Ethylenglykol und Aluminiumsulfat bei einer Elektrolyttemperatur von -5 °C (100), (101). Die
Existenz dieser Phase fiihrt wahrend 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 bestandigen, diinnen Sperrschicht an der Oberflache der
Ausscheidungen zurtickzufuhren. Infolgedessen wird die Phase Ali2(FeMn)sSi grof3tenteils un-
verandert in die Schicht eingebaut. Eine &hnliche, wenngleich noch starkere Passivierung, wird
wahrend der anodischen Oxidation von Al-Si-Gusslegierungen in schwefelsauren Elektrolyten
fur Si-Ausscheidungen beobachtet (102). Es liegt die Vermutung nahe, dass auch die Phase
Al1x(FeMn)sSi eine Si-haltige Sperrschicht bildet.

Da die Oxidation des umgebenden Al-MK mit einer groReren Volumenzunahme verbunden ist
als der Einbau stabiler der Phasen (z.B. Ali2(FeMn)sSi oder Si), entstehen Eigenspannungen
in der Schicht und es bilden sich Hohlrdume an der substratabgewandten Seite der
Ali2(FeMn)sSi-Phase infolge des Ablosens der anodischen Oxidschicht aus (102). Die von
Mukhopadhyay und Sharma verwendeten Additive sowie die niedrige Elektrolyttemperatur eig-
nen sich zur Reduzierung der Schichtriicklésung und der Herstellung von Oxidschichten mit
geringer Porenkonizitat und hoher Schichthérte. Diese harten Schichten verhalten sich spréde;
deshalb ist die Hohlraumbildung auch mit der Entstehung von Rissen verbunden, die an den
Hohlraumen beginnen und parallel zum Substrat-Schicht-Interface durch die Schicht verlau-
fen. Schlbgl et al. beobachteten ebenfalls die Ausbildung horizontal in der Oxidschicht verlau-
fender Risse, ohne deren Entstehungsursache néaher zu erklaren (99). Sie mutmalfen, dass
sich diese Risse nicht nachteilig auf das Korrosionsverhalten auswirken, wohl aber die mecha-
nische, bzw. tribologische Bestandigkeit der Schicht beeintrachtigen (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.-% H,SO4 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 Porositat hat eine Erhdhung der Schichtharte zur Folge (103). Auf
die zugrunde liegenden Mechanismen wird jedoch nicht n&her eingegangen.

Ma et al. verglichen das Oxidationsverhalten von Al-Fe-Mn-Cu-Ausscheidungen verschiede-
ner chemischer Zusammensetzung in der Legierung EN AW-2099 wahrend des Anodisierens
in einem Elektrolyten bestehend aus 0,53 M Weinsaure und 0,4 M H,SO, 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 porésen 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 portsen Oxids ist vermutlich auf die Anreicherung von Fe und Cu sowie die
Sauerstoffentwicklung wahrend der Oxidation der Ausscheidung zuriickzufihren (104). Im Ge-
gensatz dazu werden Al-Fe-Mn-Cu-Ausscheidungen mit einem hohen Cu-Gehalt gegeniber
dem Al-MK stark bevorzugt oxidiert und mangels wirksamer Passivierung mit hoher Geschwin-
digkeit komplett aufgeltst (104). Wie in Abbildung 17b) dargestellt, verbleibt nach Auflésung
der Phase ein Hohlraum in der Oxidschicht und die Oxidation schreitet von den inneren Ober-

flachen 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 Weinséaure und 0,4 M H.SO, 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 MgZn,-, Al,CuMg- und AlICuMg-Ausscheidungen mit GréRen zwischen 100 und 200 nm
wahrend des Anodisierens der Legierung EN AW-7175 in 2 M H,SO, aufgeldst werden und
Hohlraume entsprechender GroRRe in der Oxidschicht hinterlassen (105). Eine ebenfalls ge-
geniber dem Al-MK bevorzugte Oxidation beschreiben Nickel et al. fur submikroskalige Mg.Si-
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Ausscheidungen wahrend des Anodisierens der Legierung EN AW-7075 T73 in 0,4 M H2SO4
unter Verwendung einer Mikrokapillare (106). Daraus lasst sich ableiten, dass mikroskalige,
im Zuge des Uberalterns der Legierung gebildete Mg- und Cu-reiche IMP &hnlich 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 gro-
Ber 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 wahrend der Oxidation der GPI-Zone Cu-Oxid gebil-
det und die GPI-Zone dient als elektronenleitfahiger Kanal durch die Al.Os-Sperrschicht,
wodurch die Sauerstoffentwicklung lokal noch verstarkt wird (86). Die Autoren Shimizu et al.
anodisierten eine Modelllegierung mit 1,86 Gew.-% Cu im tberalterten Zustand (Warmausla-
gern fur 70 h bei 200 °C) in 2,4 M H»S0O4 bei 20 °C. Basierend auf TEM-Untersuchungen an
den erzeugten Oxidschichten stellten sie die Theorie auf, dass 6°-Ausscheidungen ahnlich 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 abgeldst und es entstehen Risse (107). Dies erleichtert den
Zugang des Elektrolyten zu den 6‘-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 aufgeldst wird, da im Rahmen der TEM-Unter-
suchungen keine Cu-Anreicherung am Substrat-Schicht-Interface nachweisbar war. Mikro-
strukturell aul3ert sich dieses Verhalten durch die Entstehung langlicher Hohlrdume in der
Schicht, die offenbar mit der Oxidation der 6‘-Ausscheidungen in Verbindung stehen, da diese
parallel zu den 6‘-Ausscheidungen angeordnet sind und eine ahnliche Form und Groé3e 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 Verhaltnis zur Passivierung des Al-MKs dariiber entschei-
det, ob die Phasen rasch und vollstandig in Lésung gehen, ein poréses Oxid bilden oder na-
hezu unverandert in die Schicht eingebaut werden. Die anodische Oxidation in Elektrolyten
auf Basis von Schwefelsaure, Oxalséure sowie in Schwefelsdureelektrolyten mit organischen
Additiven fuhrt gleichermal3en zur bevorzugten Oxidation Mg- und Cu-reicher Phasen, wah-
rend Fe-, Mn- und Si-reiche Phasen haufig eine verringerte Oxidationsrate aufweisen oder
sich sogar nahezu inert verhalten. Der Einbau inerter IMP in die Oxidschicht fiihrt wegen feh-

lender Volumenzunahme zur Entstehung von Eigenspannungen. Insbesondere unter den Be-
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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 geklart. Wahrend submikro-
skalige Mg.Si-Ausscheidungen ein ahnliches 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 ahnelt als dem Oxidationsverhalten mikroskaliger Cu-rei-

cher Ausscheidungen.

2.2.4 Eigenschaften und Anwendungen anodischer Oxidschichten

Anodische Oxidschichten finden verbreitet Anwendung als Oberflachenveredelung und Ober-
flachenschutz von Al-Werkstoffen. Hinsichtlich der Anforderungen an die Schicht ist vor allem
zu unterscheiden zwischen dekorativen Anwendungen (Aufwertung der optischen Erschei-
nung, z.B. Féarbung) und funktionellen Anwendungen (z.B. Korrosionsschutz, Verschleil3-
schutz, elektrische Isolation). Weiterhin unterscheiden sich anodische Sperrschichten und po-
rose anodische Oxidschichten neben dem Herstellungsprozess und den Schichteigenschaften
auch hinsichtlich ihrer technischen Anwendungen. Sperrschichten definierter Schichtdicke auf
Al-Folien finden bspw. Anwendung als diinne, isolierende Schicht mit hoher Durchschlags-
spannung in Wickelkondensatoren. Insbesondere fir Titanlegierungen wird dariiber hinaus die
Interferenzfarbe dinner Sperrschichten genutzt, bspw. zur besseren Unterscheidbarkeit und
Handhabbarkeit chirurgischer Schrauben. In den nachfolgenden Abschnitten soll jedoch aus-
schlieBlich auf Eigenschaften und Anwendungen poréser anodischer Oxidschichten eingegan-
gen werden. Weiterhin steht die Anwendbarkeit anodischer Oxidschichten als Korrosions-
bzw. Verschlei3schutz hochfester Al-Werkstoffe im Hinblick auf deren Einschrankungen hin-

sichtlich Korrosions- und Verschlei3bestandigkeit (siehe Kapitel 2.1.4) im Vordergrund.

Dekorative Anwendungen und Korrosionsschutz

Das optische Erscheinungsbild von anodisierten Al-Oberflachen spielt eine grof3e Rolle, ange-
fangen im Bereich der Architektur (z.B. Fassadenverkleidungen) bis hin zu Haushaltsgegen-
standen (z.B. Gehause von Kiichengeraten). Dabei wirken dekorative anodisierte Oberflachen
stets auch als Korrosionsschutz und an korrosionsschitzende Anodisierschichten werden
haufig auch optische Anforderungen gestellt. Auch die Prozessschritte und -parameter zur
Herstellung dekorativer und korrosionsschiitzender Oberflachen sind ahnlich und miteinander
vereinbar. Bei dekorativen Anwendungen spielt die Oberflachenbehandlung vor dem Anodi-

sieren haufig 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 Oberflache. Die optische Erscheinung der Oberfla-
chen (z.B. matt durch Strahlen oder glanzend infolge des mechanischen und elektrolytischen
Polierens) bleibt nach dem Aufbringen verhéltnismafig dinner, transparenter Oxidschichten
auf unlegiertem Al erhalten. Der Einbau von Legierungselementen fuhrt zur Tribung oder Ver-
farbung der Oberflachen, wobei dieser Effekt mit steigender Schichtdicke zunimmt. Gemaf
Jelinek beeintrachtigen 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 zuriickzu-
fuhren, wodurch mit zunehmender Schichtdicke dunkelgraue Oxidschichten entstehen. Die
Elemente Fe und Mn flhren, wie bereits im Kapitel 2.2.3 beschrieben, zur Ausscheidung in-
termetallischer Phasen, die wéhrend des Anodisierens nur teilweise oxidiert und teilweise in
die Schicht eingebaut werden. Die Legierung EN AW-2024 gilt deshalb als ungeeignet fur das

dekorative Anodisieren.

Im Rahmen der Herstellung korrosionsschiitzender anodischer Oxidschichten werden die ge-
richteten Porenkanéle gemafR DIN 17611 grundsatzlich 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 Aufldsen der Sperr-
schicht direkt den Substratwerkstoff angreifen kénnen. Das Verdichten erfolgt im einfachsten
Fall durch Tauchen der anodisierten und gespulten Bauteile in kochendes Wasser oder Expo-
sition in Wasserdampf (i.d.R. bei Dampftemperaturen zwischen 100 und 110 °C) (108). Dabei
wird das rontgenamorphe Al,Os hydratisiert und es bildet sich unter Volumenzunahme kristal-
lines Bohmit (AIO(OH)). In der wissenschaftlichen Fachliteratur werden unterschiedliche Mo-
dellvorstellungen zum mechanistischen Ablauf des Verdichtens beschrieben (108). Es gilt als
erwiesen, dass nicht nur die Porenéffnungen oberflachlich verschlossen werden, sondern dass
das Porenvolumen auch von den Porenwénden 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 Porenkanélen die Behandlungszeit noch weiter reduziert.
Weitere Verfahrensvarianten, wie z.B. das ,Kaltverdichten®, werden in (108) vorgestellt. In-
dustriell wird das Verdichten sehr haufig in Verbindung mit dem Farben anodischer Oxid-
schichten eingesetzt. Dabei werden zunéachst organische Farbpigmente oder Metallionen ad-
sorptiv bzw. durch Wechselstrom unterstitzt in die Porenkanéle eingebracht. Das nachfol-
gende Verdichten schlief3t diese Medien in der Schicht ein und verhindert bspw. ein Auswa-

schen der Farbe. Auch an dieser Stelle sei fir n&here Informationen auf (108) verwiesen.
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Unter der Annahme einer flachigen Korrosion der verdichteten Oxidschichten ist die Dauer der
Schutzwirkung stark von der Schichtdicke abhangig. Deshalb definiert DIN 17611 unterschied-
liche Mindestschichtdicken fir Atmosphéaren unterschiedlicher Korrosivitat, bspw. eine mittlere
Schichtdicke von 10 ym fir Innenanwendungen oder 20 um bei Einsatz in Industrieatmosphare
(109). Die Barrierewirkung Uber die gesamte Schichtdicke setzt eine hohe Verdichtungsquali-
tat voraus. Diese wird gemafd DIN 17611 anhand des Scheinleitwertes der Schicht, mithilfe
des Farbtropfentests oder anhand des Masseverlusts nach Eintauchen in eine Chrom-Phos-
phorsaure-Losung, bestimmt. In der wissenschaftlichen Fachliteratur werden Al-Werkstoffe
haufig mittels elektrochemischer Methoden hinsichtlich ihres Korrosionsverhaltens mit und
ohne anodische Oxidschicht bewertet. Zuo et al. wiesen mittels potentiodynamischer Polari-
sationsversuche in 1 M NaCl-Losung nach, dass technisch reines Aluminium (EN AW-1070)
nach anodischer Oxidation in 18 Gew.-% H,SO4 (1,5 A/dm?, 20 °C, 30 min) im Vergleich zur
gleichermal3en anodisierten Legierung EN AW-2024 unter anodischer Polarisation eine um
etwa 2 GroRRenordnungen reduzierte Korrosionsstromdichte aufweist (110). Durch Verdichten
in kochendem Wasser fiir 30 min konnte die Korrosionsstromdichte der anodisierten Legierung
EN AW-2024 um etwa eine GroRRenordnung reduziert werden (110). Als noch wirkungsvoller
erwies sich ein zweistufiges Verdichten in Nickelflourid-haltiger Losung und heil3em Wasser,
die Korrosionsschutzwirkung der anodischen Oxidschichten auf EN AW-1070 blieb bei glei-
cher Verdichtungsbehandlung jedoch unerreicht (110). Die Forscher gehen nicht ndher auf
den Substrateinfluss auf Schichtdicken und Schichtporositat ein. Diese Erkenntnisse legen
jedoch die Vermutung nahe, dass Standard-Verdichtungsverfahren nicht ausreichen, um die
erhéhte nano- und mikroskalige Porositat anodischer Oxidschichten auf technischen Al-Cu-
Legierungen vollsténdig zu verschlieRen. Zudem muss infolge der geringeren Stromausbeute
beim Anodisieren von Al-Cu-Legierungen wahrend 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,
schitzen. Das Schutzvermégen héngt dabei stark von der Verdichtungsqualitat ab. Wahrend
die Porenkanéle kompakter anodischer Oxidschichten bspw. auf unlegiertem Al nahezu voll-
stéandig durch Verdichten verschlossen werden, weisen porése Oxidschichten auf hochfesten
Al-Cu-Legierungen unter gleichen Verdichtungsbedingungen eine geringere Verdichtungsqua-
litat auf. Unter diesem Blickwinkel besteht ein direkter Zusammenhang zwischen dem Sub-
stratgeflige, dem Anodisierprozess und der Korrosionsbestandigkeit nach dem Verdichten.
Alle MalBnahmen, die zur Erhéhung der Kompaktheit und der Schichtdicke anodischer Oxid-
schichten auf Al-Cu-Legierungen fuhren, tragen somit auch zur Erhéhung der Korrosionsbe-

standigkeit nach dem Verdichten bei.
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Verschlei3schutz

Das tribologische Verhalten von anodischen Oxidschichten wird zunachst von der auf3eren
Schichtoberflache bestimmt, da diese im direkten tribologischen Kontakt mit einem Gegenkor-
per steht. Analog zum Abrasionsverhalten des Substrats (Kapitel 2.1.4) gilt, dass die Abrasi-
onsbestandigkeit anodischer Oxidschichten mit steigender Harte (abnehmendem Porenvolu-
men) zunimmt. Deshalb werden anodische Oxidschichten fir den Verschlei3schutz 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 Erhéhung der anodischen Stromdichte zur Herstellung hoher
Schichtdicken in kurzen Prozesszeiten. Typische Anwendungen von Hartanodisierschichten
umfassen laut Jelinek (108) u.a. den Verschleil3schutz von schnellaufenden Ventilatorfliigeln,
Puffern bei Eisenbahnwagen, Steuerventilen und Aluminiumschrauben/ -gewinden sowie den
kombinierten Verschleif3- und Korrosionsschutz von bspw. Flugzeugfahrgestellen und Alumi-
niumturgriffen. Der kombinierte Schutz gegen Verschleifl3 und Korrosion ist realisierbar, da der
Zutritt korrosiver Medien zum Porengrund wegen der kleineren Porendurchmesser gegeniber
dem Raumtemperaturanodisieren starker erschwert wird (108). Allerdings kann zur weiteren
Erhéhung des Korrosionswiderstands nur bedingt auf die Nachbehandlung des Verdichtens
zuriickgegriffen werden, da die Hydratation des Al,Oz mit einer Reduzierung der Schichtharte
um bis zu 40 % verbunden ist (108). In der industriellen Praxis werden Hartanodisierschichten

deshalb in der Regel ohne Verdichten eingesetzt.

Gemal 1SO 10074 weisen durch Hartanodisieren hergestellte Oxidschichten Ublicherweise
eine Dicke zwischen 50 und 80 ym und somit einen gegenliber dem Raumtemperaturanodi-
sieren erhohten Verschleil3vorrat auf (111). Die internationale Norm berlicksichtigt weiterhin
den Substrateinfluss auf Schichtmikrostruktur und Schichteigenschaften und definiert unter-
schiedliche Mindestanforderungen fur das Hartanodisieren verschiedener Werkstoffklassen.
Die hochsten Anforderungen erfiillen 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 um eine hohe Flachenmasse von mindestens 1100 mg/dm? und dem-
entsprechend eine hohe Harte von mindestens 400 HV. Bei gleicher Schichtdicke gelten fur
Al-Cu-Legierungen eine Flachenmasse von mindestens 950 mg/dm?2 sowie eine Harte von
mindestens 250 HV. Gemal DIN EN ISO 4516 ist die Vickersharte an Hartanodisierschichten
mit einer Normalkraft von 0,49 N (HV 0,05) am polierten Querschliff oder an der polierten
Oberflache zu prifen (112). Zum Nachweis der Abriebbestandigkeit von Hartanodisierschich-
ten eignen sich laut ISO 10074 die Abriebprifungen mit Schleifscheibe sowie mit Schleifmit-
telstrahl (beide gemaf DIN EN ISO 8251) und der Taber-Abraser-Test (111). Quantitative Vor-

gaben zur VerschleiBbestandigkeit sind ebenfalls in ISO 10074 enthalten. Demnach mussen
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Hartanodisierschichten auf Legierungen der Klasse 1 mindestens 80 % des VerschleiRkenn-
wertes (bspw. Massenabriebfestigkeit gemafR DIN EN ISO 8251) einer hartanodisierten Stan-
dardprobe (hergestellt gemaf ISO 10074, Anhang B) erreichen (111). Gemal Benedyk wei-
sen Hartanodisierschichten (mutmaflich auf Aluminiumlegierungen der Klasse 1) im Taber-
Abraser-Test trotz vergleichsweise niedrigerer Harte einen geringeren Verschleil als geharte-
ter Stahl und Hartchrom-Beschichtungen auf (113). Demgegeniber wird fr Hartanodisier-
schichten auf Al-Cu-Legierungen (Klasse 2a) lediglich das Erreichen von mindestens 30 %
des VerschleiRkennwerts vorgeschrieben. Die deutlich herabgesetzten Mindestwerte fur die
Schichtharte und die VerschleiRbestandigkeit von Hartanodisierschichten auf Al-Cu-Legierun-
gen liegen vor allem in der erhéhten Schichtporositat 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), begrindet.

Wie bereits in Kapitel 2.2.1 beschrieben, werden organische Additive eingesetzt, um die Po-
renaufweitung und damit den Harteverlust infolge chemischer Schichtriicklosung zu reduzie-
ren. Die Ergebnisse von Yoshimoto et al. zeigen, dass dieser Effekt bei einem hohen Ricklo-
severmogen des Elektrolyten (also bspw. bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C) besonders
stark ausgepragt ist (114). Durch Zugabe von 2 Gew.-% Oxalséaure zu 20 Gew.-% H»SO4 wird
nach Anodisieren von technisch reinem Al (Al99,0) bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C
etwa die gleiche Oberflachenhérte erreicht wie nach Anodisieren in 20 Gew.-% H2SO4 ohne
Oxalsaurezugabe bei einer Elektrolyttemperatur von 5 °C (114). Demgegeniber ist beim
Hartanodisieren nur eine geringe Steigerung der Oberflaichenhérte durch die Zugabe organi-
scher Additive realisierbar (114). Die Oxidschichten mit der hochsten Oberflachenharte (her-
gestellt bei einer Elektrolyttemperatur von 5 °C unter Zugabe organischer Additive) zeigten bei
einer an DIN EN ISO 8251 angelehnten Abriebprifung mit Schleifscheibe den geringsten Ver-
schleil3 (114). Eine Zunahme der Oberflachenhérte und Abriebbestandigkeit in einem Zylinder-
Scheibe-Priufaufbau (Gegenkérper: SiC-Papier, Zwischenmedium: Wasser) mit zunehmender
Oxalsaurekonzentration im Elektrolyten (0 bis 1,8 Gew.-% Oxalséure in 16 Gew.-% H>SO4)
bestatigen Bensalah et al. fur die anodische Oxidation von technisch reinem Aluminium
(Al99,5) bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C (75). Die Steigerung von Harte und Ver-
schleil3festigkeit der Oxidschichten beim Anodisieren von Al-Cu-Legierungen durch Zugabe
von Elektrolytadditiven wird in der Literatur nur sparlich beschrieben. Sieber et al. beobachte-
ten fur das Anodisieren der Legierung EN AW-2024 T3 in 20 Vol.-% H>SO,4 bei 5 und 15 °C
Elektrolyttemperatur fur unterschiedliche Stromformen ahnliche Hartewerte und ein ahnliches
Versagensverhalten im progressiven Ritztest (lineare Steigerung der Normalkraft) sowohl fur
die Zugabe von 20 g/l Oxals&ure als auch fur die Zugabe von 20 ml/l 1:1 verdunnter Salpeter-
saure (76). Wernick et al. berichteten bereits 1977 in (115), dass die Zugabe von 1 bis 45 g/l
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Salpetersaure ,auch flr schwierige Legierungen® eine Erhéhung der Schichtdicke bei verrin-
gerter Prozessspannung (also geringerem Energieverbrauch) zur Folge hat. Die zugrunde lie-

genden Mechanismen wurden jedoch in (115) nicht naher erlautert.

Neben der Verwendung von Elektrolytadditiven eignet sich das Anodisieren mit gepulstem o-
der gestuftem Gleichstrom zur Modifikation der Schichtmikrostruktur und Erhdéhung der
Schichtharte (77), (76), (103), wie bereits in Kapitel 2.2.1 beschrieben. Die Abrasionsbestan-
digkeit der mittels Pulsanodisieren hergestellten Schichten nimmt gemall Rasmussen jedoch
mit steigender Schichtharte ab (77). Diese Beobachtungen bestétigen die Autoren Sieber et
al. anhand der instrumentierten Hartemessung 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 gegentiber dem Gleich-
stromanodisieren niedrigeren Normalkraften fest. Als mogliche Ursache identifizieren Sieber
et al. erhéhte Schichteigenspannungen, die infolge der Bildung unterschiedlicher Porenzellen-
durchmesser bei unterschiedlichen Prozessspannungen entstehen (76). Die wahrend der Pha-
sen niedriger Stromdichte gebildeten Schichtbereiche sind dabei eindeutig als Unterbrechun-
gen der geordneten Porenkandle am Schichtquerschnitt identifizierbar. Offenbar wird das

Schichtversagen bei tribologischer Beanspruchung in diesen Bereichen initiiert.

Zusammenfassend ist festzuhalten, dass Hartanodisierschichten eine breite Anwendung als
Verschleil3schutz von unlegiertem Aluminium und Aluminiumlegierungen der Klasse 1 (gemaR
ISO 10074) finden. Sie weisen Ublicherweise eine Schichtdicke von mehr als 50 um und eine
Schichthéarte von mehr als 400 HV auf. Hinsichtlich ihrer Abrasionsbestéandigkeit Ubertreffen
Hartanodisierschichten im Taber-Abraser-Test beispielsweise geharteten Stahl und Hart-
chromschichten. Gleichzeitig eignen sich Hartanodisierschichten aufgrund der geringen Po-
rendurchmesser als Korrosionsschutz, wenngleich eine weitere Erhdhung des Schutzvermo-
gens durch Verdichten nur bedingt anwendbar ist, da die Hydratisierung des Al,Os eine Ab-
nahme der Oberflachenhéarte zur Folge hat. Beim Hartanodisieren hochfester, Cu-haltiger Al-
Legierungen entstehen Oxidschichten deutlich geringerer Harte und Verschleil3bestandigkeit.
Dies ist auf die in den Kapiteln 2.2.2 und 2.2.3 beschriebene Erhéhung der Schichtporositét
zurlckzufuhren. Das Anodisieren mit gepulstem Strom eignet sich, um die Harte von Anodi-
sierschichten auf Al-Cu-Legierungen zu erhdhen, jedoch weisen diese Schichten haufig eine
geringere Verschleibestandigkeit auf. Die Erhdhung der Schichtharte durch Verwendung or-
ganischer Additive beim Hartanodisieren von Al-Cu-Legierungen wurde bislang nur sparlich 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-
flachenharte und hohen Adhé&sionsneigung weisen sie jedoch in vielen tribologischen Syste-
men eine geringe VerschleiRbestandigkeit auf. Weiterhin sind hochfeste, Cu-haltige Al-Legie-
rungen anfallig fur die selektive Korrosion unedlerer Gefligebestandteile. Insbesondere bei
ungunstiger Kornorientierung zur korrodierenden Oberflache 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
fur eine breitere technische Anwendung nutzbar zu machen und Werkstoffe héherer Dichte
(z.B. Fe-Basis-Legierungen) zu substituieren, ist es notwendig, die Verschleil3- und/oder die

Korrosionsbestandigkeit durch eine geeignete Oberflachenbehandlung zu erhéhen.

Far technisch reines Aluminium und einige Al-Knetlegierungen eignet sich die anodische Oxi-
dation hervorragend zur Herstellung abriebfester und korrosionsbestandiger Konversions-
schichten. Oxidschichten hoher Schichtdicke und -hérte, die aufgrund der geringen Porenauf-
weitung zudem einen erhohten Korrosionsschutz bieten, kénnen durch das Hartanodisieren
erzeugt werden. Es ist jedoch bekannt, dass Hartanodisierschichten auf Al-Cu-Legierungen
eine erhdhte Porositat aufweisen und deshalb einen geringeren Schutz gegeniber Abrasion
sowie gegeniber dem Eindringen korrosiver Medien bieten. Der Einsatz organischer Additive
erma@glicht die Reduzierung der Porositat und damit die Erh6hung der Schichthéarte, hat jedoch
gleichzeitig die Erhéhung der Prozessspannung und folglich des elektrischen Energiever-
brauchs zur Folge. Weiterhin ermdglicht die Anwendung von Pulsstrom die Herstellung von
Anodisierschichten héherer Oberflachenhérte, allerdings neigen diese Schichten starker zum
Abplatzen unter tribologischer Beanspruchung. Konventionelle Nachbehandlungen des Ver-
dichtens eignen sich zwar zur Erhéhung der Korrosionsbestandigkeit, haben jedoch gleichzei-
tig eine Reduzierung der Oberflachenhéarte zur Folge. Nach dem Stand der Forschung sind
keine MalBhahmen bekannt, die zur Verbesserung ausgewéhlter 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 Ansétze, die eine verbesserte
Anodisierbarkeit dieser Werkstoffe ohne das Auftreten der beschriebenen, nachteiligen Be-

gleiterscheinungen ermdglichen.

Das Ubergeordnete Ziel dieser Arbeit besteht in der Erh6hung 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 erhdhter
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Héarte sowohl unverdichtet als auch nach konventionellem Verdichten eine hdhere Schutzwir-
kung aufweisen. Damit liefert die Arbeit indirekt auch einen Beitrag zum Korrosionsschutz
hochfester Al-Werkstoffe.

Zum Erreichen dieses Ziels werden unterschiedliche Forschungsansatze verfolgt. Der erste
Ansatz umfasst das anodisiergerechte Werkstoffdesign hochfester Al-Cu-Legierungen. Hierzu
ist es zunachst notwendig zu verstehen, welchen Einfluss die in den Kapiteln 2.1.2 und 2.1.3
beschriebenen Gefligebestandteile auf Schichtmikrostruktur und Schichteigenschaften ausu-
ben. Um eine eindeutige Zuordenbarkeit zu gewéhrleisten, ist es erforderlich, die Einfllisse
verschiedener Gefligebestandteile isoliert voneinander zu betrachten. Deshalb stehen zwei
Werkstoffe unterschiedlicher Komplexitat im Fokus dieser Arbeit. Anhand einer hochreinen
Modelllegierung AlCu4 wird zunachst der Einfluss der Verteilung der Cu-Atome (z.B. feindis-
pers in atomaren Clustern oder segregiert in Al,Cu-Ausscheidungen vorliegend) erforscht. An-
hand dieser Erkenntnisse werden Analogien und Unterschiede zum Anodisierverhalten der
technischen Legierung EN AW-2024 (AlICu4Mgl) herausgestellt. Dartiber 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 fir das Werkstoffdesign
besteht. Einen besonderen Schwerpunkt stellt dabei die gleichzeitige Steigerung der Schicht-
eigenschaften und der Energieeffizienz durch den Zusatz von Salpetersaure zu einem schwe-
felsauren Grundelektrolyten dar. Damit soll der Wirkmechanismus des Additivs Salpeterséaure,
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 Schichthérten trotz der Problematik der Schicht-
ricklésung die groRte wirtschaftliche Bedeutung zukommt, erfolgt eine Beschrankung 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 Gefligebestandteile wird vor allem mittels hoch-
auflésender Rasterelektronenmikroskopie analysiert und mit den elektrischen Prozesspara-
metern korreliert. Prozessparameter und Werkstoffgeflige beeinflussen die Porositéat der Ano-
disierschichten. Vor diesem Hintergrund werden die Kompaktheit und das Ausmalf3 der Poren-
aufweitung primar mittels ortsaufgeldster Harteverlaufe bewertet. An Probenserien mit beson-
ders ausgepragten mikroskaligen Fehlstellen findet zudem die Ritzpriifung zur integralen Be-

wertung der Abriebbestandigkeit Anwendung.
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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 mm?3 im Zustand T3 (I6sungsgegluht, kaltumgeformt, kaltausgelagert) von der
Q-Lab Deutschland GmbH (Saarbrticken) bezogen. Die Legierungszusammensetzung ent-
spricht gemal 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 mm?3 im Lieferzustand T3 (I6sungsgegliiht, abgeschreckt,
kaltumgeformt). Fur die Betrachtung des Einflusses des Warmebehandlungszustandes wur-
den einige Bleche der Legierung EN AW-2024 bei 505 °C fir eine Stunde I6sungsgegliiht und
unmittelbar nach Enthahme aus dem Ofen in einem auf Raumtemperatur temperierten Was-
serbad abgeschreckt. Der I6sungsgegliihte Zustand W wurde unmittelbar nach dem Lésungs-
gluhen und Abschrecken vorbehandelt und anodisiert, um selbst die Entstehung atomarer
Cluster moglichst gering zu halten. Der Zustand T4 resultierte aus dem mindestens 2-wdchi-
gen Lagern der Proben bei Raumtemperatur. Das Einstellen des Zustandes T6 erfolgte durch
Warmauslagern bei 180 °C fiir 16 h. Sowohl Temperatur als auch Zeit entsprechen den unte-
ren Grenzwerten der in (2) empfohlenen Parameterbereiche fir das Warmauslagern der Le-
gierung EN AW-2024 auf den Zustand hochster Festigkeit. Gemal? Yin et al. (116) liegt diese
Auslagerungsdauer leicht unter jener fiir das Erreichen des Zustands hochster Harte (18 h bei
180 °C). Dieser Zustand wurde zur deutlicheren Abgrenzung gegenuber Zustand T7 bewusst
gewdhlt, da die Ausscheidungsbildung noch nicht vollstdndig abgeschlossen ist. Im Unter-
schied zum Zustand T64 gemal’ DIN EN 515 ist jedoch kein deutlich unteraltertes Geflige 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-
wahlt. GemaR Yin et al. (116) haben diese Warmebehandlungsparameter ein deutliches Uber-
schreiten des Hartemaximums zur Folge. Wie in Kapitel 2.1.3 beschrieben, entstehen in die-
sem Temperaturbereich vorwiegend inkoharente S-Phase-Ausscheidungen im Korninneren
sowie verstarkt an den Korngrenzen. Es ist davon auszugehen, dass der Al-MK unter diesen
Auslagerungsbedingungen bis auf das geringe Léslichkeitsniveau fur Cu verarmt. Zur besse-
ren Befestigung und Kontaktierung wéhrend 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 L6-
sungsglihen bei 505 °C fur 30 min in einem Walzwerk (Eigenbau der Professur Werkstoffwis-
senschaft der TU Chemnitz) in mehreren Teilschritten mit Zwischenglihen bei 505 °C fur 30
min auf eine Dicke von etwa 150 um gewalzt wurden. Ziel war die Herstellung méglichst diin-

ner Folien der Legierung fur das vollstandige 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 fiir 30 min I6sungsgegliht, abgeschreckt und
analog zu den im vorherigen Absatz beschriebenen Blechproben auf die Zustande T4 und T7
ausgelagert. Aus den Blechen wurden mithilfe einer Blechschere rautenférmige Proben mit
einem Kontaktstreifen an einer Ecke der Raute herausgetrennt. Die Kantenlange der Raute

betragt etwa 15 mm, ebenso wie die Lange des Kontaktstreifens.

Tabelle 3: Chemische Zusammensetzung der Legierung EN AW-2024 gemal} DIN EN 573-3
und Werkstoffdatenblatt der Q-Lab GmbH

Al Cu Mg Mn Fe Si Zn Ti Cr weitere

Rest 3,8-491,2-1,8|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
fur die Modelllegierung AlCu4 gemal} des bindren 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. lhme GmbH (Berlin) herge-
stellt und in Form gewalzter Bleche mit den Abmessungen 100 x 100 x 2 mm3 geliefert. Zur
Uberprifung der Reinheit wurde am IWW eine chemische Analyse der Modelllegierung mittels
Optischer Emissionsspektrometrie mit induktiv gekoppeltem Plasma (ICP-OES) durchgefihrt.
Dazu erfolgte zunachst der chemische Aufschluss von etwa 1 g AlCu4 in einer Losung von 3
Teilen Salzsaure und einem Teil Salpetersaure (,Kénigswasser®). Demnach enthalt die Mo-
delllegierung etwa 4,17 Gew.-% Cu und weniger als 1 ppm schwer im Al-MK l8slicher Ele-
mente wie Fe oder Mn. Jedoch wurden etwa 0,02 Gew.-% V nachgewiesen, Folglich ist laut
binarem Al-V-Phasendiagram die Entstehung der nahezu unléslichen Phase Al»1V2 nicht aus-
zuschlieBen. Mittels Trennschleifgerét erfolgte zun&chst das Zerteilen der Bleche in Abschnitte
mit den Abmessungen 15 x 15 x 2 mm?3. Die auf diese Weise erhaltenen Proben wurden an-
schlieRend fur eine Stunde bei 545 °C l6sungsgegliiht. Da dies, wie in Kapitel 5.1.1 beschrie-
ben, nicht ausreichte, um die gleichgewichtsnahe Phase Al,Cu vollstdndig aufzulésen, fand
ein erneutes Ldsungsglihen bei 545 °C fur 6 h statt. Unmittelbar nach dem Lésungsgliihen
erfolgte stets das Abschrecken der Proben in einem auf Raumtemperatur temperierten Was-
serbad. Zur Vereinfachung und Gewahrleistung der direkten Vergleichbarkeit wurden die Zu-
stande 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-

lauft. Es ist folglich zu erwarten, dass flir den Zustand T6 eine signifikantere Unteralterung und
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fur den Zustand T7 eine weniger stark ausgepragte Uberalterung vorliegt. Der Einfachheit hal-
ber werden die Zustande im Nachfolgenden dennoch ohne die Verwendung einer zweiten Zif-
fer (z.B. T64 oder T76) als T6 und T7 bezeichnet.

4.2

Die durchgefiihrten experimentellen Arbeiten an den in Kapitel 4.1 vorgestellten Werkstoffen

Versuchsplan

werden in den nachfolgenden Unterkapiteln 4.2.1 und 4.2.2 vorgestellt. Die Tabellen sollen
einen Uberblick der variierten Werkstoff- und Prozessparameter sowie der angewandten Cha-
rakterisierungs- und Auswertungsmethoden vermitteln. Ausfiihrliche Beschreibungen der Pro-

zessfuhrung und Charakterisierungsmethoden sind in den nachfolgenden Kapiteln enthalten.

42.1

Tabelle 4: Experimente zum potentiodynamischen Anodisieren der Modelllegierung AlCu4

Modelllegierung AlCu4

Prozessbedingungen Auswertung
Temperatur Spannung Flache in | elektrische
WB-Zustande | Elektrolyt ) )
in °C in V (SHE) cm? KenngroRRen
w 20 Vol.-% )
20 -0,7 bis 20 0,79 Stromverlauf
T7 H2S04

Tabelle 5: Experimente zum stromgesteuerten Anodisieren der Modelllegierung AlCu4

Prozessbedingungen Auswertung
WB- Elektrolvt Temperatur Stromdichte Dauer Flache | elektrische Schicht
ektro
Zusténde Y in °C in A/ldm? inmin incm? | KenngréBen -eigenschaften
LZ Spannungs-
T4 20 Vol.-% verlaufe, Dicke, Mikro-
20 2 60 0,79 )
T6 H2S04 elektrische  struktur, Harte-
T7 Energie verlaufe




4.2.2 Technische Legierung EN AW-2024

Tabelle 6: Experimente zum Einfluss des Warmebehandlungszustands beim Anodisieren

57

Prozessbedingungen Auswertung
Strom- ) ] .
WB- Temperatur ] Dauerin  Flache | elektrische Schicht
Elektrolyt . dichte in ] ] .
Zusténde in°C min incm2 | KenngréBen -eigenschaften
Al/dm?
w 20 60 Spannungs- .
Dicke, Masse,
T4 20 Vol.-% 5,20 20, 40, 60 verlaufe, _
2,7 ] Mikrostruktur,
T6 H2S04 20 60 elektrische
_ Harteverlaufe
T7 5,20 20, 40, 60 Energie

Tabelle 7: Experimente zur Mikrostrukturanalyse an Bruchflachen nach Durchanodisieren

Prozessbedingungen Auswertung
WB- Temperatur Stromdichte Dauer Flache Schicht
Elektrolyt ) _ o _ )
Zusténde in °C in A/dm2  inmin incm? | -eigenschaften
T4 20 Vol.-% _
20 2 ~240 0,79 Mikrostruktur
T7 H2SO4

Tabelle 8: Experimente zum Einfluss ausgewabhlter Elektrolytadditive beim Hartanodisiern

Prozessbedingungen Auswertung
WB- » Temperatur Stromdichte Dauer Flache | elektrische Schicht-

Elektrolyt Additive ] ) o ] )
Zustand in°C in A/dm? inmin  incm? | KenngrdRen eigenschaften
0-0,2 mol/l Spannungs- Dicke, Masse,
20 Vol.-% C2H204, verlaufe, Mikrostruktur,

T4 5 3 45 2,7 )

H2SO04 0-0,8 mol/l elektrische Harteverlaufe,
HNO3 Energie 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 Kérnung P600 feingeschliffen, um die vor allem wah-
rend des 6-stlindigen Losungsgliihens gebildete Oxidschicht zu entfernen und die Behand-
lungsdauer beim nachfolgenden Beizen zu verkirzen. Bei den Blechen aus der Legierung EN
AW-2024 (inkl. der fir das Durchanodisieren hergestellten Blechproben) wurde auf eine me-
chanische Vorbehandlung verzichtet. Die chemische Vorbehandlung erfolgte fiir die Proben
aller Werkstoffe einheitlich und umfasste zunéchst das Entfernen der Oxidschicht durch Bei-
zen in 3 Gew.-% wassriger NaOH-Ldsung bei 50 °C. Die Beizdauer betrug eine Minute fir die
mechanisch vorbehandelten Proben der Modelllegierung AlCu4 und 5 min flr die Bleche aus
der Legierung EN AW-2024, die nicht mechanisch vorbehandelt wurden. Auf diese Weise
wurde auch die ausgepréagte thermische Oxidschicht der warmebehandelten Bleche entfernt.
Bis zur vollstandigen chemischen Entfernung der Oxidschicht erfolgte lokal stets auch ein che-
mischer Angriff der Substratlegierung unter bevorzugter Losung der Al-Atome und Anreiche-
rung der Elemente Cu, Si und Mn (108) an der Oberflache. Nach einem Zwischenschritt zum
Spulen der gebeizten Proben erfolgt deshalb das Tauchen der Proben in 50 Vol.-% wassrige

HNOs-Losung zur Entfernung des dunklen Belags, gefolgt von erneutem Spulen 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 erhéltlicher 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 moglichst kleinen, im Elektrolyten befindlichen Teils des Proben-
halters. Die zusatzliche Anodisierflache ist klein gegentiber der Blechoberflache und stets in
etwa gleich groR3. Deshalb wird diese im Folgenden vernachlassigt. Als Gegenelektrode in der
Zwei-Elektroden-Anordnung diente ein Pb-Blech, das die Innenseite der Mantelflache des Be-
cherglases (Elektrolytvolumen 2I) fast vollstandig auskleidete. Diese Elektrodenanordnung
wurde gewdhlt, um ein allseitig gleichmaRiges Anodisieren des in der Mitte befindlichen Blechs
zu gewabhrleisten. Als Elektrolyt diente 20 Vol.-% wassrige H.SO.-Losung. Fur die Untersu-
chung des Einflusses der Elektrolytadditive wurde als organisches Additiv Oxalséure in den
Konzentrationen 0 und 0,2 mol/l (25 g/l) beigefligt. Die Zugabe des Additivs Salpetersaure
erfolgte in den Konzentrationen 0, 0,4 mol/l (17 g/l) und 0,8 mol/l (34 g/l). Firr eine ausrei-
chende Elektrolytumwalzung wurde ein Stabrihrer 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 ausschlief3lich fir das Hartanodisieren untersucht, da das Ziel der Unter-
suchungen darin bestand, harte, abriebbestdndige Anodisierschichten bei moéglichst hoher
Energieeffizienz herzustellen. Weiterhin erfolgten diese Versuche bei einer vergleichsweise
hohen anodischen Stromdichte von 3 A/dm?, die aber auch fir die héchsten Additivkonzentra-
tionen noch nicht zum Brand fiihrte, fur eine Dauer von 45 min. Die Wahl der Prozesszeit ergab
sich daraus, dass im Einklang mit ISO 10074 eine fir das Hartanodisieren tbliche Schichtdicke
von etwa 50 ym angestrebt wurde. Die Untersuchung des Einflusses des Warmebehandlungs-
zustandes erfolgte unter milderen Prozessbedingungen bei einer anodischen Stromdichte von
2 A/dmz2 fir eine Anodisierdauer von 60 min. Als Stromquelle diente ein pel028-Galvanostat

(Plating Electronic, Sexau).

Das vollstandige Durchanodisieren der diinngewalzten 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 Flache zu
begrenzen. Dafir 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 Nahe jeder Ecke eine Bohrung mit dem Durchmesser 5 mm
aufweisen (Abbildung 18a) auf Seite 61). Nach Einlegen der rautenférmigen Blechprobe zwi-
schen die Kunststoffscheiben, werden letztere mit 4 Kunststoffschrauben an den &ufl3eren Boh-
rungen verschraubt. Auf diese Weise gelingt fir diinne Blechproben eine ausreichende Ab-
dichtung, das Eintreten des Elektrolyten wird unterbunden und lediglich die freiliegende kreis-
runde Flache 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 Anodisierflache 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 Flache vollstandig benetzt, die Kontaktstelle
sich jedoch oberhalb der Elektrolytoberflache befindet. Die anodische Oxidation erfolgt mit ei-
ner anodischen Stromdichte von 2 A/dm?2 bei 20 °C fur mehrere Stunden. Der Prozess wird
kurz vor dem vollstéandigen Durchanodisieren manuell abgebrochen, sobald der elektrische
Widerstand des geringen Restquerschnitts der elektrisch leitfahigen Al-Legierung zum limitie-
renden Faktor fir den Stromfluss wird und die Prozessspannung deutlich ansteigt. Der diinne
metallische Kern der nahezu vollstandig anodisch oxidierten Flache gewahrleistet eine ge-
ringe, aber ausreichende mechanische Stabilitat fir das Probenhandling wahrend des Spi-

lens, Trocknens, der Probenentnahme aus der Maske und des weiteren Transports.

Die aus Griinden 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 fiir 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 zylinderfor-
migem Maske mit einer kreisrunden Offnung (Durchmesser: 10 mm) auf der Vorderseite, einer
offenen Riickseite und einem Schraubgewinde an der inneren Manteloberflache, 2. einem
Dichtring, der zwischen Maske und Probe in einer daflir vorgesehenen Aussparung platziert
wird, 3. einem zylinderférmigen Kdrper mit Schraubgewinde auf der dul3eren Mantelflache,
einem Kontakt im Zentrum der Vorderseite, der nach Verschrauben von 1 und 3 gegen die
Probenrickseite kontaktiert wird sowie einem Drahtkontakt auf der Oberseite, der durch eine
Bohrung mit Innengewinde verlauft und 4. einer rohrformigen Halterung mit einem Aul3enge-
winde am unteren Ende, sowie einem Durchmesseradapter am oberen Ende. Die Halterung
(4) wird Uber den Drahtkontakt geschoben und mit 3 verschraubt; der Adapter auf der Ober-
seite erlaubt einen festen Sitz in der Bohrung eines Aufsatzes fiir das Becherglas (Elektrolyt-
volumen: 0,5 I) sowie die Feinpositionierung der Elektroden zueinander. Der Probenhalter wird
so tief in den Elektrolyten abgesenkt, dass die kreisrunde Offnung in 1 vollstandig 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 mmz2,
Mithilfe eines, dem Probenhalter &hnlichen Adapters wurde die Gegenelektrode auf Hohe der
und in einem Abstand von etwa 30 mm zur anodisierten Flache 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.-% H>SO,. Die Temperierung des Becherglases erfolgte in einem
Wasserbad mittels Thermostaten. Die Grundlagenuntersuchungen an der Modelllegierung
AlCu4 wurden vollstandig bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C durchgefuhrt. Eine ausrei-
chende Elektrolytumwalzung erfolgte durch den Einsatz eines Stabrihrers. Als Stromquellen
dienten die Modelle ,IM6“ sowie ,Zennium*“ der ZAHNER-Elektrik GmbH & Co.KG (Kronach).
Zur grundlegenden Analyse des Anodisierverhaltens der unterschiedlichen WB-Zustéande der
Modelllegierung AlCu4 wurden potentiodynamische Versuche durchgefihrt. Hierfir 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 gegeniber einer gesattigten Ag/AgCIl-Referenzelektrode erhéht. Die
Bewertung des Anodisierverhaltens erfolgte primér anhand der Eigenarten der Stromverlaufe
Uber dem Potenzial. Zur einfacheren Einordnung der Ergebnisse wird das Potenzial gegen-
Uber der Standard-Wasserstoff-Elektrode (SHE) aufgetragen. Zudem wurde das Anodisieren
galvanostatisch mit Gleichstrom und einer anodischen Stromdichte von 2 A/dm? durchgefihrt.
Die Prozessspannung wurde von der Stromquelle also derart nachgeregelt, dass lber die ge-
samte Prozessdauer der gewinschte Strom zwischen den Elektroden floss (2-Elektroden-An-
ordnung). Bei einer Stromdichte von 2 A/dmz betrug die Prozessdauer 1 h fir das Anodisieren
der Modelllegierung AlCu4. Die Prozesszeit wurde so gewahlt, dass innerhalb einer Versuchs-

reihe die geringste Schichtdicke mindestens etwa 15 ym betrug. Diese Mindestschichtdicke
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ist fur die nachfolgende Schichtcharakterisierung erforderlich, insbesondere fur die Messung

von Harteverlaufen uUber die Schichtdicke.

Abbildung 18: Probenhalter fir a) das Durchanodisieren von Folien der Legierung EN AW-
2024, b) Probenhalter fiir die anodische Oxidation der Modelllegierung AlCu4

Waéhrend des galvanostatischen Anodisierens wird stets der Spannungsverlauf Gber der Pro-
zesszeit mit einer Samplingrate von 1/s aufgezeichnet. Die Spannungsverlaufe werden zu-
nachst zur Uberwachung des Prozesses genutzt. Dies erméglicht beispielsweise das friihzei-
tige Erkennen einer fehlerhaften Kontaktierung und daraufhin den Abbruch des Prozesses so-
wie das Verwerfen der Probe. Zur statistischen Absicherung werden fir jeden Parametersatz
mindestens 3 Messungen durchgefiihrt. 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 Zeitverlaufe der Spannungsmittelwerte sowie
der Spannungsmittelwerte nach Addition bzw. Subtraktion der Standardabweichungen. Durch
Integration der (mittleren) Spannung U Uber die Prozesszeit t und Multiplikation mit der kon-
stanten Stromdichte Jnach = | 4.1 (4.1) wird zudem die flachenbezogene elektri-

sche Energie E berechnet.
= 4.1

Die Integration erfolgt numerisch mithilfe des Trapezverfahrens. Die Spannungsverlaufe wei-
sen inshesondere wahrend der Sperrschichtbildung zu Prozessbeginn einen hohen Anstieg
auf. In diesem Bereich ist die Abweichung zwischen der approximierten Trapezflache und dem
bestimmten Integral des Spannungsverlaufs zwischen den benachbarten Zeitpunkten am
groRRten. Da die Sperrschichtbildung i. d. R bereits nach einigen Sekunden abgeschlossen ist,
verfalscht dieser Fehler das Integrationsergebnis Uiber die gesamte Prozessdauer nur &uRerst
geringfugig. Aufgrund der hohen Zeitauflésung bezogen auf die Prozessdauer werden auch

signifikante Spannungsanstiege im weiteren Verlauf sehr gut angenéhert.
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4.4 Bestimmung von Schichtdicke und Schichtmasse

Die Schichtdicke ist ein wichtiges Kriterium, sowohl hinsichtlich des Korrosions- als auch des
Verschleil3schutzvermégens anodischer Oxidschichten (siehe Kapitel 2.2.4). Deshalb erfolgte
die Bestimmung der Schichtdicke prozessbegleitend unmittelbar nach Anodisieren, Spulen
und Trocknen der Proben an mindestens 3 Punkten je anodisierter Flache auf den AICu4-
Proben bzw. je 3 Punkten auf Vorder- und Ruckseite der Blechproben aus der Legierung EN
AW-2024 zerstérungsfrei mittels Wirbelstrommessgerét Fischerscope MMS (Fischer, Sindel-
fingen). Vor der Schichtdickenmessung war es lediglich erforderlich, den Nullwert des Prifge-
rats an einer Probe des gleichen Substratwerkstoffs ohne Anodisierschicht festzulegen. Dank
der zerstérungsfreien Prifung konnten bspw. starke Schichtdickenschwankungen friihzeitig
erkannt, die Prozesse der Vorbehandlung sowie der anodischen Oxidation uberprift und ggf.
Gegenmal3nahmen eingeleitet werden. Zur qualitativen Bewertung der Energieeffizienz beim
Anodisieren der Modelllegierung findet die (schichtdicken-) spezifische elektrische Energie Es
Anwendung. Diese berechnet sich aus der Flachenladungsdichte ¢ (flichenbezogene elektri-
schen Ladungsmenge) sowie der Schichtdicke s nach Gleichung 4.2.

= - 4.2

Fur die quantitative Analyse der Einflisse des WB-Zustands und der Elektrolytadditive auf
Stromausbeute, Energieeffizienz und Porositat beim Anodisieren der Legierung EN AW-2024
ist die Bestimmung der Schichtmasse unerlasslich. Die Messunsicherheit (Messunsicherheit
der Waage, geringer Oberflachenangriff beim Beizen) ist angesichts der verhaltnismafig ho-
hen Schichtmasse der vollstandig anodisierten Blechproben (insbesondere fiir das Hartanodi-
sieren) gering. Die Schichtmasse ergibt sich aus der Massendifferenz der Blechproben nach
wagen (Mettler Toledo X1003S, Giel3en) vor und nach Beizen in einer wassrigen Lésung von
35 ml/l Phosphorsaure und 20 g/l Chrom(VI)-Oxid bei 60 °C fir 4 h. Diese Beizlésung wird
gemal DIN EN ISO 3210 (117) auch fiir die Prifung der Verdichtungsqualitat 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 Beizlosung erfolgt. Im Folgenden wird stets die Flachenmasse ma verwendet, welche
sich als Quotient der absoluten Schichtmasse und der Blechoberflache gemal Gleichung 4.3
ergibt. Mithilfe des Faradayschen Gesetzes lasst sich unter Anwendung der molaren Masse
M von Al,Os (M = 101,96 g/mol), der Flachenladungsdichte o (7200 As/dm? J = 2 A/dm? und t
=3600 s, o0 = 8100 As/dmz fir J = 3 A/dm? und t = 2700 s), der Anzahl der bei der Bildung von
Al,O3 umgesetzten Elektronen z (z = 6) sowie der Faraday-Konstante F (F = 96485,33289
As/mol) die bei einer Stromausbeute von 100 % theoretisch mdgliche Flachenmasse mw, ge-
maf Gleichung 4.4 berechnen. Der Schichtbildungswirkungsgrad n ergibt sich als Quotient

der gemessenen und der theoretisch mdglichen Flachenmassen ma und my nach Gleichung
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4.5. Weiterhin wird die (schichtmassen-) spezifische elektrische Energie Ern gemal Gleichung
4.6 durch Division der elektrischen Prozessenergie E durch die Flachenmasse ma erhalten.

Diese wird als Kenngré3e zur Beschreibung der Energieeffizienz des Prozesses genutzt.

= — 4.3

= — 4.4

= — 4.5

= — 4.6

Unter der Annahme einer homogenen Dichte des rontgenamorphen Aluminiumoxids in Sperr-
schicht und Porenwénden (o = 3,95 g/cm3) wird die Porositat p der Oxidschichten mithilfe der

Flachenmasse ma und der Schichtdicke s geméaf Gleichung 4.7 berechnet.

=1-— 4.7

4.5 Schliffherstellung und Lichtmikroskopie

Die Schliffherstellung umfasste zunachst die Probennahme durch Trennen mittels Trenn-
schleifgerat. Je anodisiertem Blechen der Legierung EN AW-2024 wurde stets ein Abschnitt
mit einer Breite von etwa 10 mm quer zur Walzrichtung abgetrennt. Fur die AlCu4-Proben
erfolgte das Trennen mittig entlang des Durchmessers durch die kreisrunde anodisierte Fla-
che. Das Warmeinbetten der Blechabschnitte erfolgte in Phenolharz mit Kohlenstoffzusatz,
wobei sich die durch Trennen freigelegte Seite hach dem Einbetten stets an der Schliffober-
flache befand. Das elektrisch leitfahige Einbettmittel erleichtert die Handhabung der Schliffe
am Rasterelektronenmikroskop (REM) und, aufgrund seiner erhdhten Harte im Vergleich zu
bspw. einem unverstarkten Epoxidharz, die Herstellung randscharfer Schliffe. Der Abtrag an
der Schliffoberflache erfolgte zunachst manuell durch Schleifen auf SiC-Papier unter Wasser-
zugabe, wobei die Kdrnung schrittweise von 80-120 uber mehrere Zwischenstufen bis 4000
zunahm. Ziel des Schleifens war es, durch das Trennen beeinflusste Oberflachenbereiche
(z.B. auch Schichtschadigungen) abzutragen und eine plane, randscharfe Oberflache herzu-
stellen. Zur Reduzierung der Schleifriefentiefe schlossen sich 2 automatisierte Polierstufen mit
definierter Anpresskraft und Rotationsbewegung an. Dazu wurden Diamantsuspensionen der
PartikelgroRen 3 und 1 um sowie Gleitmittel auf mit Poliertiichern bespannte Magnetscheiben

aufgebracht. Insbesondere in Vorbereitung auf hochauflosende REM-Untersuchungen wurde
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zudem eine Endpolitur mit kolloidaler Siliziumoxidsuspension (Teilchengrée: 40 nm) durch-
gefuhrt. Fir die Hartemessungen mittels Nanoindentation wurde auf diese Endpolitur verzich-
tet, da hier vor allem die Randscharfe von zentraler Bedeutung ist. Insbesondere anodische
Oxidschichten hoher Porositat und geringer Oberflachenhérte weisen nach der beschriebenen
Standardvorgehensweise zur Schliffpraparation einen verstarkten Materialabtrag hin zum
SchichtaulReren auf. In solchen Fallen wurden die Schliffe maschinell mittels diamantbelade-
ner Magnetscheiben bis zur Kérnung 1200 geschliffen und nachfolgend auf besonders harten

Tuchern bis zur Diamantgréf3e 1 um poliert.

Praparationsbegleitend erfolgte die lichtmikroskopische Analyse der Schliffe mittels verschie-
dener Auflichtmikroskope zur Kontrolle der Schliffqualitat. Weiterhin wurde die Lichtmikrosko-
pie im Rahmen dieser Arbeit eingesetzt, um die zerstérungsfrei gemessenen Schichtdicken
an ausgewabhlten Schliffen zu validieren. Die Abweichungen zwischen den beiden physikalisch
voneinander unabhéngigen Methoden zur Schichtdickenbestimmung bewegten sich stets im
Bereich der Standardabweichung der Messwerte. Alle weiterfilhrenden mikrostrukturellen
Analysen erfolgten aufgrund der deutlich héheren Auflésung und der besonderen Méglichkei-

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 Substratgefiiges als auch bei der Darstellung der Schichtporo-
sitat. In Vorbereitung der Bildaufnahme wurden die Schliffe zunéchst in einem Ethanolbad
unter Ultraschalleinwirkung gereinigt und getrocknet. Das nachfolgende Handling der Schiliffe
erfolgte ausschlieRlich mit Zangen oder Handschuhen, um die Kontamination der Schliffober-
flache mit Fetten zu verhindern. Die Schliffe wurden fir mindestens 4 h bei 60 °C in einem
Ofen getrocknet. Um zu verhindern, dass bspw. nanoskalige Poren verdeckt werden, erfolgten
die hochauflésenden FE-REM-Untersuchungen ohne das Aufbringen einer elektrisch leitféahi-
gen Beschichtung auf der Schliffoberflache. Bei VergréZerungen bis 2000-fach, z.B. zur Quan-
tifizierung der mikroskaligen Porositat und Mikrorissigkeit an anodischen Oxidschichten auf
der Legierung EN AW-2024, erfolgte im Voraus die Bedampfung der Schliffoberflache mit Koh-
lenstoff. Im Bereich dieser VergrolRerungen beeintrachtigt die Bedampfung die Bildauflésung
nicht, zudem wird die Bildgebung der elektrisch isolierenden Oxidschichten wesentlich durch
die Bedampfung vereinfacht. In Vorbereitung auf die hochauflésende Abbildung der Ausschei-
dungen im Werkstoff EN AW-2024 T7 mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)
wurde zunachst eine Scheibe mit einer Dicke von etwa 400 um mittels Diamanttrennscheibe

abgetrennt. Anschliel3end erfolgten die Fixierung der Scheibe mittels HeilR3kleber auf einem
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Probenhalter sowie beidseitiges Schleifen bis zur Kérnung 4000. Dies war mit einer Reduzie-
rung der Scheibendicke auf etwa 80 bis 100 um verbunden. AnschlieRend wurde die Scheibe
mit Aceton von Resten des Klebers befreit und es wurde ein kreisrunder Ausschnitt mit einem
Durchmesser von 3 mm ausgestanzt. AbschlieBend erfolgte das Diinnen (Sputtern) mittels
Argon-lonen bis in der Scheibenmitte ein Loch entstand. Die an das Loch angrenzenden Werk-

stoffbereiche sind ausreichend diinn fir das Durchstrahlen mittels Elektronenstrahl im TEM.

Fur die bildgebende Analyse submikro- und nanoskaliger Strukturen wurde auf das Feldemis-
sions-Rasterelektronenmikroskop (FE-REM) NEON 40 EsB (Zeiss, Jena) zuriickgegriffen. Die
Darstellung des Substratgefiiges erfolgte mittels 4-Quadranten-Ruckstreuelektronen-Detektor
(@QBSD). An chemischen Elementen hoher Atommasse findet eine starkere Riickstreuung der
Elektronen statt, so dass eine hdhere Intensitét der Rickstreuelektronen (RE) gemessen wird.
Der Ausdruck ,Elementkontrast® ist fur RE-Bilder gelaufig, 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, wahrend z.B. Hohl-
raume 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 grof3e Informationstiefe der RE schrankt die Bildschéarfe bei hohen Vergro-
Berungen ein, da stets auch RE-Signale aus benachbarten Bereichen mit detektiert werden.
Die hochaufgeltste Darstellung des Gefiiges der Legierung EN AW-2024 T7 erfolgte mittels
Hellfeldaufnahme am TEM HITACHI H8100 unter Verwendung einer Beschleunigungsspan-

nung in H6he von 200 kV und einer Lanthanhexaborid-Kathode.

Fur die Darstellung der nanoporésen Schichtmikrostruktur der anodischen Oxidschichten
kommt der Sekundéarelektronendetektor (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 Oberflache gebildet werden,
kénnen den Werkstoff verlassen und detektiert werden. SE eignen sich fir die hochaufgeldste
Bildgebung, da sie Informationen aus einem kleinen Werkstoffvolumen liefern. Bei seitlicher
Positionierung des SE-Detektors werden an Flanken der Oberflachentopografie, die dem De-
tektor zugewandt sind, besonders viele SE detektiert. Es entsteht ein dreidimensionaler Ein-
druck der Oberflachentopografie und hervorstehende Oberflachenbereiche erscheinen auf
SE-Bildern besonders hell und kontrastreich. Um die Aufladung der elektrisch nicht leitfahigen
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
ausgepragten Nanoporositat der untersuchten Schichten dennoch ein ausreichend starkes

SE-Signal fur die kontrastreiche Bildgebung erhalten.
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Die bildgebende Analyse der mikroskaligen Porositdt 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 gewahlt. Die Aufnahmen wurden mittels Riickstreuelektronen-
detektor (BSD-Detektor) bei 1500-facher Vergrof3erung erstellt. Unter diesen Bedingungen
war es moglich, die mikroskalige Porositéat kontrastreich darzustellen, ohne die nanoskalige
Porositat zu erfassen. Das nachtrégliche Zusammenfugen benachbarter Aufnahmen ermdg-
lichte die Berucksichtigung eines reprasentativen, mindestens etwa 300 pm breiten Schicht-
ausschnitts bei gleichzeitig hoher Bildaufldsung. In Vorbereitung auf die quantitative Bildana-
lyse wurden moglichst groRe Bildausschnitte der Oxidschichten ausgeschnitten, unter der
Maf3gabe, 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 erhéht. Die quantitative Bildanalyse erfolgte mit-
hilfe eines Algorithmus, wonach lediglich Bildpunkte mit einem Grauwert unterhalb eines defi-
nierten Grenzwertes gezahlt und in Relation zur Gesamtzahl der Bildpunkte gesetzt wurden.
Diese Bildpunkte wurden zudem als schwarz in einem separaten Bild ausgegeben, wobei alle
anderen Bildpunkte weil3 erschienen. Mithilfe des optischen Vergleichs derartiger Bilder fir
unterschiedliche Schwellwerte mit dem Originalbild wurden fiir jeden Schichtausschnitt ein ge-
eigneter Schellwert ausgewahlt und die dazugehdrigen Flachenanteile tbernommen. Durch
Subtraktion der mikroskaligen Porositét von der mithilfe von Schichtdicke und Schichtmasse
gemal Gleichung 4.7 berechneten integralen Schichtporositét lasst sich weiterhin auf den Vo-

lumenanteil der nanoskaligen Porositat schlieRen.

Die Bestimmung der chemischen Zusammensetzung von anodischen Oxidschichten erfolgte
am REM LEO 1455VP (Zeiss, Jena) nach Bedampfen der Schliffe mit Kohlenstoff mittels EDX-
Flachenmessungen bei einer Beschleunigungsspannung von 25 kV und einem Arbeitsabstand
von 14,5 mm. Als Messflache wurde manuell ein mdglichst groRer Anteil der Schichtquer-
schnittsflaiche gewabhilt, jedoch unter Gewahrung ausreichend grof3er Abstande zum Einbett-
mittel sowie zum Substrat. Fur die Analyse der chemischen Zusammensetzung mikroskaliger
intermetallischer Phasen wurde die EDX-Punktanalyse gewahlit. 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 auszuschliel3en. Insbesondere die Messung leichter Ele-
mente, wie z.B. Sauerstoff ist mit einem grof3en systematischen Messfehler verbunden. Der
qualitative Nachweis von Metallen, wie z.B. Al, Cu, Mg, ist oberhalb eines Gehalts von etwa

einem Zehntel At.-% moglich.
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4.7 Instrumentierte Eindringprifung

Unter der Annahme, dass das amorphe Al;Os in den Porenwanden stets die gleiche Harte
aufweist, besteht ein direkter Zusammenhang zwischen Schichporositat und Schichtharte. Die
Messung der Schichthérte erlaubt es folglich, verschiedene Volumina qualitativ hinsichtlich
ihrer Porositat zu vergleichen. Weiterhin ermdglicht die Aufzeichnung von Harteverlaufen Uber
die Schichtdicke eine qualitative Bewertung der Porenaufweitung infolge der chemischen
Rucklésung an den Porenwénden. Gemal ISO 10074 erfolgt die Hartemessung am Quer-
schliff hartanodisierter Schichten mit einer Dicke zwischen 25 und 50 um nach Vickers mit
einer Pruflast von 0,49 N (111). Ferner wird in der Norm DIN EN ISO 4516 vorgeschrieben,
dass der Abstand zwischen den Mittelpunkten zweier Vickerseindriicke bzw. zwischen dem
Mittelpunkt eines Vickerseindrucks und einer Grenzflache mindestens ein Abstand von 5 Ein-
drucksdiagonalen vorliegen muss (112). Unter Anwendung dieser Normbedingungen ist es
nicht moglich, die Harte in der Nahe der Rander von anodischen Oxidschichten zu messen.
Von der Norm ISO 10074 abweichend wird deshalb die Hartemessung im Rahmen dieser Ar-
beit mittels instrumentierter Eindringprifung bei einer deutlich geringeren Priflast von 5 mN
mittels Nanoindenter UNAT (Asmec, Dresden) und Berkovich-Indenter durchgefiihrt. Die Ein-
drucke besitzen die Form einer dreiseitigen Pyramide mit einem gleichseitigen Dreieck als
Grundflache. Die Kantenlange der Grundflache betragt fir die gewéhlte Priflast typischer-
weise etwa 1 bis 3 um. Damit sind die Harteeindrticke hinreichend klein, so dass sowohl in der
Schichtmitte als auch nahe am Interface zum Substrat sowie nahe an der Schichtoberflache
Hartewerte mit geringem Randeinfluss erhalten werden kénnen. Gleichzeitig sind die Eindri-
cke hinreichend grol3, um stets eine reprasentative Anzahl nanoskaliger Poren und Poren-
wande zu erfassen, allerdings deutlich zu klein, um die mikroskalige Porositat anodischer
Oxidschichten zu bewerten. Jede Messreihe startete im Substratwerkstoff und endete im Ein-
bettmittel, so dass die gesamte Schichtdicke erfasst wurde. Zwischen den einzelnen Eindru-
cken wurden ein vertikaler Versatz (in Schichtwachstumsrichtung) von etwa 5 pm und ein ho-
rizontaler Versatz von mindestens 20 um gewahlt. Der Abstand der Eindrucksmittelpunkte be-
tragt somit stets mehr als 5 Eindrucksdiagonalen. Es wurden mehrere solcher Harteverlaufe
an unterschiedlichen Stellen eines Schichtquerschnitts aufgenommen, so dass stets mehr als
15, fur dicke Schichten mehr als 20 Einzelwerte pro Zustand fur die Auswertung zur Verfligung

stehen.

Im Nachgang der Eindringprifung erfolgte die Zuordnung der Abstande zwischen Eindruck
und Substrat-Schicht-Interface sowie das Aussortieren der Hartewerte von Eindriicken, die
sich im Substrat oder Einbettmittel befanden, manuell anhand von lichtmikroskopischen Auf-
nahmen. Zudem wurden Eindriicke, die teilweise oder vollstandig in mikroskaligen Poren oder

Rissen platziert wurden, nicht berticksichtigt. Es zeigte sich, dass auch in einem Abstand von
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1 bis 2 um zum Substrat-Schicht-Interface noch plausible Hartwerte messbar waren. Dies ent-
spricht lediglich etwa der Gré3e eines Eindrucks. Offenbar bilden sich bei der Indentation der
sproden, oxidkeramischen Schichten im Unterschied zu duktilen Werkstoffen keine weitlaufi-
gen Verformungsfelder in der Umgebung der Eindriicke aus, die mit dem Substratwerkstoff
wechselwirken. Die Nanoindentation ist nur auf einer planen Schliffebene anwendbar, deshalb
schranken nach aufen hin abgerundete Schliffe die Messwertermittiung im SchichtéduReren
ein. Weiterhin wurde an einigen Schliffen nach der Schliffpraparation der Eintrag von Abrieb
in das pordse SchichtduRere beobachtet. Die auf diese Weise kompaktierten Schichtbereiche
sind sowohl lichtmikroskopisch als auch anhand verfalschter (deutlich erhéhter) Hartewerte
eindeutig identifizierbar. Die Ergebnisse von Hartemessungen innerhalb solcher Volumina

wurden verworfen.

In Anbetracht der ausgepragten Hartegradienten Uber die Dicke anodischer Oxidschichten ist
die Beschreibung der Schichthérte anhand eines einzelnen Hartewertes (z.B. des Mittelwer-
tes) wenig aussagekraftig. Andererseits ist die Darstellung aller Hartemesspunkte in Abh&n-
gigkeit der Entfernung zum Substrat-Schicht-Interface fur mehrere unterschiedliche Zustéande
unubersichtlich. Zur besseren Ubersicht werden deshalb anstelle der Messpunkte approxi-
mierte Funktionen dargestellt. Die Wahl einer Exponentialfunktion (nach Gleichung 4.8) zur
Darstellung der Harte H fur einem definierten Abstand zum Substrat-Schicht-Interface d er-
folgte rein empirisch vor dem Hintergrund eines hohen BestimmtheitsmaRes sowie der Uber-
sichtlichkeit und einfachen Interpretierbarkeit der angepassten Funktionsparameter Ho und k.
Dabei ist zu beriicksichtigen, dass der zu erwartende Hartesprung zwischen der dichten Sperr-
schicht und der porésen Schicht mathematisch nicht abgebildet wird. Vielmehr eignet sich
Gleichung 4.8 lediglich zur qualitativen Beschreibung der Harte der pordsen Oxidschicht.
Diese Vereinfachung ist zulassig, da die Dicke der Sperrschicht im Verhdltnis zur Gesamt-
schichtdicke sehr klein ist und die Harte der Sperrschicht messtechnisch nicht erfasst wird.
Der Parameter Hy ist physikalisch interpretierbar als die Harte der porésen anodischen Oxid-
schicht in unmittelbarer N&he der Sperrschicht (d = 0). Unter den Voraussetzungen, dass die
Porenwande stets die gleiche Harte aufweisen, die Aufweitung der Porenwande infolge der
chemischen Ricklésung am Porengrund gering ist und das Verhaltnis der Porenquerschnitts-
flache zur Flache der hexagonalen Porenzelle gleich ist, stellt Ho ein MaR fir den Volumenan-
teil zusatzlicher nanoskaliger Fehlstellen in der Schicht dar. Diese Voraussetzungen werden
zunehmend erflllt, je geringer die Werkstoff- und Prozessparameter innerhalb einer Versuchs-
reihe voneinander abweichen. Der Faktor k im Exponent der Funktion wird im Folgenden als
.Harteexponent bezeichnet* und gibt an, wie stark die Harte mit zunehmendem Abstand d
abnimmt und kann deshalb als ein MaR fur die Porenaufweitung infolge chemischer Rickl6-

sung angesehen werden.
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()= o ~ 4.8

Das Ausmalf der chemischen Rickldsung ist abhangig von der Elektrolyttemperatur, der Elekt-
rolytzusammensetzung sowie der Expositionsdauer der Schicht im Elektrolyten. Anodische
Oxidschichten, die mit einer erhéhten Schichtbildungsrate erzeugt wurden, weisen bei gleicher
Rucklésungsrate eine geringere Harteabnahme bei gleichem Abstand d und somit einen klei-
neren Faktor k auf. Um die Einflisse von Schichtbildungsrate und chemischer Rucklésung 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 Verhaltnis d/s die gleiche Expositionszeit im Elektrolyten zuordenbar. Wie aus Gleichung
4.9 hervorgeht, ist das Verhaltnis d/s einfach in die Exponentialfunktion integrierbar, indem
man den Exponent mit der Gesamtschichtdicke s erweitert. Das Produkt aus k und s (,nor-
mierter Harteexponent®) kann als ein Mal3 der chemischen Ricklésungsrate angesehen wer-
den. Unabhangig von der Schichtbildungsrate und fiir die gleiche Elektrolyttemperatur be-

schreibt k * s also beispielsweise auch die inhibierende Wirkung von Elektrolytadditiven.

()= o 4.9

Die Anpassung beider Parameter Ho und k erfolgt mithilfe der Methode der kleinsten Fehler-
guadrate automatisiert durch das Programm Microsoft Excel 2013. Um den direkten Vergleich
von Harteverlaufen verschiedener Zustande zu erleichtern und mikrostrukturelle Einflisse
(z.B. die Porenaufweitung und den Anteil nanoskaliger Defekte) getrennt betrachten zu kon-
nen, wurde innerhalb einer Versuchsreihe einer der beiden Parameter konstant gewéhlt 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 H; und dem approximiertem Wert an der gleichen Stelle H,) optimiert.
Als Mal fur die Abweichung der Messwerte von der approximierten Funktion wird stets das
BestimmtheitsmalR R2 angegeben. Dieses berechnet sich gemaf Gleichung 4.10 durch Divi-

sion der Summe der Fehlerquadrate durch die Varianz der Messreihe (Summe der quadrati-

schen Abweichung der Messwerte H; vom Mittelwert der Messreihe ). 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 einflieRen. Allenfalls der Vergleich der R2-Werte verschiedener Verlaufe innerhalb
einer Probenserie ermdglicht es, qualitative Ruckschlisse Uber die mikrostrukturelle Hetero-

genitat (z.B. die Haufigkeit nanoskaliger Schichtdefekte) zu ziehen.

2 — z:1( - )2

= 4.10
> :1( - )2
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4.8 Ritztest

Wie bereits in Kapitel 4.7 beschrieben, eignet sich die instrumentierte Eindringprifung nicht
zur integralen Bewertung der mikroskaligen Porositéat, da die Eindrucksdiagonale im Vergleich
zum Durchmesser mikroskaliger Defekte nicht ausreichend grof3 ist. Deshalb wurde der Ritz-
test mithilfe des Gerats Revetest-RST (CSM Instruments, Peseux) an der Schichtoberflache
durchgefiihrt. Dabei bewegt sich ein konischer Rockwell-C-Diamantindenter unter Aufbringen
einer definierten Normalkraft Fy mit einer konstanten Vorschubgeschwindigkeit v relativ zur
Schichtoberflache. Der Ritztest ist sowohl mit konstanter als auch mit zeitlich variabler Nor-
malkraft durchfuhrbar. Der Prifmodus mit zeitlich variabler Normalkraft ist gem&afR DIN EN
1071-3 geeignet, um das adhasive Versagen (Schichtenthaftung) sowie das kohasive Versa-
gen (z.B. Rissbildung innerhalb der Schicht) keramischer Schichten mit Dicken von weniger
als 20 um zu bewerten (118). Dartiber hinaus kénnen auch andere Schichten hoherer Dicke
gepruft werden, sofern diese eine ,geringe“ Oberflachenrauheit (bezogen auf die Ritztiefe)
aufweisen (118). In Ubereinstimmung mit DIN EN 1071-3 wird die Normalkraft auf einer Ritz-
lange von 10 mm zeitlich linear von 1 auf 100 N gesteigert. Die Vorschubgeschwindigkeit v
betragt jedoch lediglich 2,5 mm/min anstelle der genormten 10 mm/min. Dadurch soll die
Schichtschadigung insbesondere bei kleinen Normalkraften besser aufgelést werden. Diese

Prifmethode wird im Folgenden auch als ,progressiver Ritztest” bezeichnet.

Vor dem eigentlichen progressiven Test wird zunéchst das Oberflachenprofil unter Aufbrin-
gung einer geringen Normalkraft von 1 N entlang der Prufstrecke aufgezeichnet (,Pre-Scan®).
Die gleiche Vorgehensweise erfolgt zur Aufzeichnung des Oberflachenprofils nach dem pro-
gressiven Test. Die Hohendifferenz beider Linienprofile entspricht der bleibenden Ritztiefe.
Zudem werden das Tiefenprofil sowie die Schallemission wahrend 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 plotzliches Abplatzen der anodischen Oxidschicht hin. Ein gleichmafiiger 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 Verschlei3spur. Auf diese Weise kdnnen unterschiedliche Phanomene des
Schichtversagens, wie z.B. die Rissbildung in der Schicht, mit der Normalkraft korreliert wer-
den, die wahrend des progressiven Tests an dieser Stelle wirkte. Als kritische Priflast Fy wird
im Rahmen dieser Arbeit jene Normalkraft angesehen, die erstmalig zur Freilegung des Sub-
stratwerkstoffs fiihrte, z.B. infolge des Schichtabplatzens oder des abrasiven Abtrags der ge-

samten Schichtdicke.
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Der Prifmodus unter Aufbringung einer konstanten Normalkraft Fy eignet sich zur Beurteilung
des Schichtwiderstands gegenuber ritzender Beanspruchung (2-Korper-Abrasion). Im Rah-
men dieser Arbeit wurde die Normalkraft Fy fir die Durchfiihrung der Ritztests mit konstanter
Last auf 10 N festgelegt. Fur diese Priflast konnte sichergestellt werden, dass sich der Inden-
ter einerseits ausschlieflich innerhalb der anodischen Oxidschicht bewegte und andererseits
die Ritztiefe ausreichend gro3 gegeniber der Oberflachenrauheit ist, so dass die Ritzquer-
schnittsflache mit hoher Genauigkeit bestimmt werden konnte. Zur Quantifizierung des Ritzwi-
derstands wird im Rahmen dieser Arbeit die Ritzenergiedichte wg herangezogen. Diese gibt
an, welche Ritzarbeit Wr erforderlich ist, um ein bestimmtes Werkstoffvolumen Vg abrasiv ab-
zutragen oder durch plastische Verformung zu verdrangen (Gleichung 4.11). Die Ritzarbeit Wr
ergibt sich aus dem Produkt der Tangentialkraft Frund der Ritzlange |. Die Aufzeichnung der
Tangentialkraft Fierfolgte in einem Abstand von 0,12 s, dies entspricht der Aufnahme von 1000
Messpunkten Uber die Ritzlange | (I = 5 mm). FUr die Berechnung eines reprasentativen Wer-
tes fur die Tangentialkraft F; 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 verdrangte, bzw. abgetragene Werkstoffvolumen berechnet sich durch
Multiplikation der Ritzquerschnittsflache A mit der Ritzlange |. Zur Bestimmung der Ritzquer-
schnittsflache A wurde zunéchst 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 Ritzquerschnittsflache A mit-
hilfe der Software ,Turbo Wave®. Wie aus Gleichung 4.11 hervorgeht, ist die Ritzenergiedichte
wr unabhéngig von der Ritzlange mithilfe von F; und A berechenbar. In Anbetracht der ur-
springlichen physikalischen Aussage der Ritzenergiedichte wg wird im Rahmen dieser Arbeit

dennoch die Einheit J/mm3 (anstelle von N/mm?2) verwendet.

— 411
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5 Ergebnisse und Diskussion

5.1 Geflge der Substratwerkstoffe

5.1.1 Modelllegierung AlCu4

Wie aus dem binaren Phasendiagramm fir das System Al-Cu (Abbildung 2) in Kapitel 2.1.2
hervorgeht, wird wahrend des Abkiihlens einer Legierung mit 4 Gew.-% Cu nach Uberschrei-
ten der Solvuslinie die Phase Al,Cu ausgeschieden. Dies geschieht bevorzugt an den Korn-
grenzen, so dass die Kérner des Al-MK in einem gleichgewichtsnahen Gefiige bei 20 °C von
einem Netzwerk der Phase Al,Cu umgeben werden. Ebendies ist in Abbildung 19a) zu erken-
nen, wobei die Al,Cu-Phase aufgrund der héheren mittleren Atommasse im Elementkontrast
(RE-Bild) hell erscheint. Auf ein geschlossenes Al,Cu-Netzwerk deuten in Abbildung 19a) die
blass und verschwommen erscheinenden, etwas helleren Streifen hin, welche die hellen
Al,Cu-Ausscheidungen verbinden. Dabei handelt es sich um Al,Cu-Ausscheidungen, die
knapp unter der Schliffoberflache liegen und die Rickstreuelektronen noch beeinflussen. Wei-
terhin zeigt Abbildung 19a) eine deutliche Langung der Koérner langs der Walzrichtung der
Bleche. In der Detailaufnahme Abbildung 19b) ist zu erkennen, dass die Al,Cu-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
Al,Cu handelt, wobei der praparationsbedingte starkere Abtrag der weicheren Phase Al zur
Entstehung von Vertiefungen in den Zwischenrdumen der Al,Cu-Phase fihrt. Ummantelt wird
die eutektische Struktur von einer diinnen, Gberwiegend geschlossenen Al,Cu-Oberflache. An-
stelle der theoretisch zu erwartenden eutektischen Zusammensetzung (etwa 17,5 At.-% Cu)
wurden mittels EDX-Punktanalysen lediglich Cu-Gehalte in Hohe von bis zu etwa 12,5 At.-%
Cu gemessen. Vermutlich ist dies auf die Anregung benachbarter Bereiche des Al-MK wéh-

rend der EDX-Punktanalysen zurtickzufiihren.

Abbildung 19: RE-Bilder des Gefiiges der Modelllegierung AlCu4 im gleichgewichtsnahen Zu-
stand, a) Ubersichtsaufnahme, b) Detailaufnahme der Al,Cu-Ausscheidungen
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Waéhrend des Losungsglihens bei 545 °C fir 60 min werden insbesondere die diinnwandigen
Verbindungen innerhalb des Al,Cu-Netzwerkes, die ein hohes Oberflachen-zu-Volumen-Ver-
haltnis aufweisen, aufgeldst oder eingeformt. Nach dem Lésungsgliihen und Abschrecken in
Wasser ist das Geflige deshalb gepragt durch tropfenférmige Al,Cu-Ausscheidungen, die z.T.
kugelférmig, z.T. noch deutlich gelangt vorliegen und nicht langer ein geschlossenes Netzwerk
bilden. Da der Fokus der Untersuchungen auf dem Umwandlungsverhalten der festigkeitsbe-
stimmenden nano- und submikroskaligen Ausscheidungen liegt, miissen die gleichgewichts-
nahen Al,Cu-Ausscheidungen vollstandig aufgeldst werden. Dies gelingt wéahrend des erneu-
ten Losungsglihens bei 545 °C fur 6 h. Im QBSD-Bild Abbildung 20a) sind nach dem erneuten
Lésungsglihen und Abschrecken keine gleichgewichtsnahen Al,Cu-Ausscheidungen erkenn-
bar. Lediglich an den Korngrenzen liegen punktuell kleine Ausscheidungen mit einer héheren
mittleren Ordnungszahl vor. In Anbetracht der Ergebnisse der ICP-OES-Messungen handelt
es sich dabei moglicherweise um V-reiche Ausscheidungen. Infolge des chemischen Angriffs
der OP-S-Politur sind an der Schliffoberflache langliche 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
hohere Harte auf. Daraus kann auf die Entstehung von GPII-Zonen wahrend des Warmausla-
gerns geschlossen werden. Aufgrund ihrer geringen Gré3e kdnnen diese jedoch nicht mittels
Rasterelektronenmikroskopie aufgeldst werden, sodass sich die QBSD-Aufnahmen der Zu-
stande T4 und T6 nicht wesentlich unterscheiden. Nach Uberaltern der Modelllegierung AlCu4
ist deutlich eine bimodale Ausscheidungsbildung erkennbar (Abbildung 20b)). Zwischen strei-
fenartigen Bereichen, die tGberwiegend plattenformige 6‘-Ausscheidungen enthalten und sich
im Elementkontrast deutlich von den dunkleren, Cu-verarmten Bereichen in ihrer unmittelbaren
Umgebung unterscheiden, liegen Bereiche vor, die Giberwiegend GPII-Zonen unterschiedlicher
GroRRe enthalten. Dieses inhomogene Wachstum der Ausscheidungen ist méglicherweise auf
die Grobkornbildung wéhrend des ausgiebigen Loésungsglihens zurlckzufihren. GroRRere
GPIlI-Zonen sind je nach Orientierung zur Schliffebene als kleine, etwas hellere Punkte oder
Linien vor einem grauen Hintergrund zu erkennen. Der verhaltnismalig geringe Elementkon-
trast zwischen GPII-Zonen und Al-MK deutet darauf hin, dass die Cu-Atome dort noch zu ei-
nem grofRen Teil feindispers verteilt in Form atomarer Cluster vorliegen. Da die GP-II-Zonen
wesentlich zur Ausscheidungshértung beitragen, weist der Zustand T7 eine etwas hohere
Harte auf als der Zustand T4. Im Vergleich zum Zustand T6 ist jedoch eine deutliche Harteab-

nahme infolge der Bildung von 6‘-Ausscheidungen feststellbar (Tabelle 9).



Abbildung 20: Substratgeflige der Zustande a) T4/T6 und b) T7

Tabelle 9: Hartewerte fur die unterschiedlichen WB-Zustéande der Modelllegierung AlCu4

Zustand Einheit _Warmebehandlungszustand
T4 T6 T7
Harte HVO,1 76+7 109+4 86+9

5.1.2 Technische Legierung EN AW-2024 (AlICu4Mg1l)

Das Gefiige der Legierung EN AW-2024 im Lieferzustand ist gepragt durch die Existenz mikro-
skaliger Ausscheidungen, die aufgrund ihrer héheren mittleren Atommasse im Vergleich zum
Al-MK auf den RE-Aufnahmen in Abbildung 21 (auf Seite 75) hell erscheinen. Anhand ihrer
Form, GrélRe und chemischen Zusammensetzung kdénnen 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 um und typischerweise ei-
nen hohen Cu-Gehalt sowie geringere, etwa gleiche Anteile an Fe und Mn. Angesichts einer
mdglichen Anregung des umgebenden Al-MK wahrend der EDX-Punktanalysen sowie des
Auftretens von Ubergangsbereichen und der Ausscheidung weiterer Phasen an diesen groRen
Ausscheidungen ist eine gute Ubereinstimmung mit der Phase Alz(Cu,Fe,Mn) feststellbar (vgl.
(35)). Unter Bertcksichtigung von chemischer Zusammensetzung, Gré3e 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-
Verhaltnissen 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 um handelt es sich mit hoher Wahrscheinlichkeit um die Phase Al.CuMg (S-Phase). Im
Vergleich zu Fe- und Mn-haltigen intermetallischen Phasen besitzt die S-Phase aufgrund der
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hoheren Léslichkeit von Cu und Mg im Al-MK bei erhéhten Temperaturen eine geringere ther-
mische Stabilitat. Wahrend des Losungsglihens werden diese Ausscheidungen deshalb voll-
standig oder zumindest teilweise geldst und in eine ellipsoide Form Uberfihrt. Aufgrund der
geringeren Abmessungen der S-Phase wurde der umgebende Al-MK bei den EDX-Punktana-
lysen stets in erheblichem Mal3e vom Elektronenstrahl angeregt. Deshalb liegt der Al-Gehalt
stets (iber dem theoretisch zu erwartenden Wert von 50 At.-%. In Ubereinstimmung mit der

chem. Zusammensetzung der Phase Al,CuMg betragt das Verhaltnis Cu/Mg stets etwa 1.

Wie der Vergleich der RE-Aufnahmen in Abbildung 21 zeigt, liegen beide Arten mikroskaliger
Ausscheidungen nahezu unverandert sowohl im Lieferzustand als auch nach erneutem L6-
sungsgliihen und Abschrecken in der Legierung EN AW-2024 vor. Die in Abbildung 21 anhand
ihres niedrigen Grauwertes erkennbaren Vertiefungen besitzen ahnliche Formen und Abmes-
sungen wie die S-Phase. Mdglicherweise sind diese Vertiefungen wahrend der Schliffprapa-
ration infolge des mechanischen Herauslosens von oberflachennahen S-Phase-Ausscheidun-
gen entstanden.

Abbildung 21: RE-Bilder des Gefiiges der Legierung EN AW-2024 a) im Ausgangszustand T3
und b) nach erneutem Lésungsgliihen und Abschrecken

Tabelle 10: Typische Ergebnisse der EDX-Punktanalysen an den mikroskaligen Ausscheidun-
gen in der Legierung EN AW-2024

chemische Zusammensetzung in At.-%

Phase Form

Al Cu Fe Mn Mg
Al3(Cu,Fe,Mn) spratzig 74,5 15,6 53 4,5
Al,CuMg ellipsoid 75,8 11,9 12,3

Zusatzlich zu den beschriebenen mikroskaligen intermetallischen Phasen waren an einigen
Blechen der Legierung EN AW-2024 der gleichen Charge auch nach dem Lésungsgliihen und
Abschrecken des Lieferzustands noch ausgepragte KG-Ausscheidungen zu beobachten (Ab-

bildung 22a)). Die chemische Zusammensetzung dieser Ausscheidungen ist aufgrund der eher
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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 Lésungsglihen und
Abschrecken zahlreiche submikroskalige Ausscheidungen mit hoherer mittlerer Atommasse
im Vergleich zum Al-MK im Gefiige der Legierung EN AW-2024 vor. Dabei konnte es sich
unter anderem um die in Kapitel 2.1.3 ausfuhrlicher beschriebenen, thermodynamisch stabilen
Al20CuzMns- oder AlxoCuz(Mn,Fe)s-Ausscheidungen handeln (27), (30). Die TEM-Aufnahme
Abbildung 23c) auf Seite 77 zeigt, dass diese Ausscheidungen im Unterschied zur stabchen-
formigen AlxoCuzMnsz-Phase haufig eine ellipsoide Form aufweisen. Diesbezliglich besteht eine
Ahnlichkeit mit den Cu-reichen Ausscheidungen D und E in Abbildung 6b) auf Seite 14 (29).
Es kdnnte sich bei einigen Ausscheidungen also um die Q-Al,Cu-Phase handeln, die im Ver-

gleich zur S-Phase ebenfalls als thermodynamisch stabiler beschrieben wird (31).
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Abbildung 22: Geflige nach Ldsungsglihen und Abschrecken: a) mikroskalige Al,CuMg-Aus-
scheidungen an KG (BSD), b) ellipsoide submikroskalige Ausscheidungen (QBSD)

Neben den zahlreichen submikroskaligen Ausscheidungen hoher mittlerer Atommasse wer-
den wahrend des Warmauslagerns der Legierung EN AW-2024 auf die Zustande T6 und T7
erwartungsgemal GPB-Zonen bzw. S-Phasen-Ausscheidungen gebildet. Im Zustand T6 lie-
gen die Ausscheidungen innerhalb langlicher, wurmartiger Bereiche vor, Abbildung 23a). Der
Elementkontrast zwischen diesen Bereichen und den dazwischen liegenden Volumina ist ver-
haltnismaRig gering. Dies ist ein Zeichen dafir, dass das Element Cu zwischen diesen Aus-
scheidungen noch in Form feiner Cluster vorliegt. Entlang der Korngrenzen ist dagegen bereits
im Zustand T6 eine ausgepragte Ausscheidungsbildung zu beobachten. Diese ist verbunden
mit einer Cu-Verarmung innerhalb der angrenzenden Bereiche. Nach Uberaltern der Legie-
rung EN AW-2024 auf den Zustand T7 weisen die einzelnen Ausscheidungen grol3ere Abmes-
sungen, z.B. eine groRBere Lange auf. Deshalb erscheinen die Gebiete mit hoher Ausschei-

dungsdichte in Abbildung 23b) breiter und ausgedehnter. Die Zwischenrdume nehmen dem-
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gegeniber ein kleineres Volumen ein und sind starker an Cu verarmt. Innerhalb der ausschei-
dungsreichen Gebiete zeichnen sich einige langliche S-Phase-Ausscheidungen aufgrund ih-
res hoheren Cu-Gehaltes deutlicher von ihrer Umgebung ab. Die feineren Ausscheidungen
innerhalb eines ausscheidungsreichen Gebietes sind dank héherer Auflésung 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
Geflige des Zustands T7 ist folglich noch nicht stark Giberaltert. Dennoch weist dieser im Ver-
gleich zu den Zustanden T4 und T6 eine geringere Harte auf (Tabelle 11). Es ist also davon
auszugehen, dass der Al-MK weitestgehend an Cu verarmt ist und Uberwiegend S-Phase-
Ausscheidungen vorliegen, die im Vergleich zu den GPB-Zonen einen geringeren Verfesti-

gungseffekt zur Folge haben.

.
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Abbildung 23: Gefiigebilder der Legierung EN AW-2024 im Zustand a) T6 (QBSD) und T7 (b)
QBSD und c) TEM)

Tabelle 11: Hartewerte fiir die unterschiedlichen WB-Zustande der Legierung EN AW-2024

Zustand Einheit _Warmebehandlungszustand
T4 T6 T7
Harte HVO,1 129+8 146+7 118+4

5.2 Anodische Oxidation der Modelllegierung AlCu4
5.2.1 Elektrische Kenngré3en und Schichtdicke

Anhand der Modelllegierung AlCu4 soll zunachst der Einfluss der Cu-Verteilung in der Legie-
rung untersucht werden. Dafir wurden die hinsichtlich ihres Gefliges signifikant unterschiedli-
chen WB-Zustande T4 und T7 zunachst potentiodynamisch anodisiert. In Abbildung 24 auf
Seite 79 sind stets die Extreme der gemessenen Stromdichteverlaufe dargestellt. Diese Dar-
stellungsweise wurde gewahlt, da die charakteristischen Stromdichtepeaks durch Mittelwert-
bildung mehrerer Kurven teilweise deutlich verfalscht wiirden und so die typische Streuung
der Kurven sichtbar wird. Wie aus Abbildung 24 hervorgeht, sind fur beide Zustande in der

Nahe eines Potenzials in Hohe von 0 V (SHE) charakteristische Strompeaks zu beobachten.
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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
bindren Al-Cu-Legierungen, wie z.B. einer mittels PVD-Abscheidung hergestellten Modellle-
gierungen mit 5 At.-% Cu. Die Autoren fuhren das Auftreten dieses Strompeaks auf die bevor-
zugte Auflosung der Phase Al,CuMg zurilick. Diese Ursache ist im vorliegenden Fall auszu-
schlieRen, da die Modelllegierung AlCu4 lediglich einen vernachlassigbar geringen Mg-Gehalt

aufweist und deshalb keine Mg-haltigen Phasen im Gefiige vorliegen kdnnen.

In Anbetracht der Legierungszusammensetzung und des Gefiliges der Modelllegierung AlCu4
sowie der Vorgange beim Anodisieren von Al-Cu-Legierungen ist der Strompeak moglicher-
weise auf die Sauerstoffentwicklung oberhalb von 0 V (SHE) wahrend der Oxidation der Cu-
Anreicherung am Substrat-Schicht-Interface zuriickzufiihren. 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 gleichmafig
am Substrat-Schicht-Interface ausbildet und die Sperrschichtbildung grof3flachig behindert.
Folglich wird die Sauerstoffentwicklung an der Anode fiir kurze Zeit nicht effektiv durch Passi-
vierung gestort. Daraus folgt ein verhaltnismaRig hoher Stromfluss bis zur Entstehung einer
dichten Sperrschicht, nachdem die Cu-reiche Schicht oxidiert wurde und die Oberflache an Cu
verarmt ist. Im nicht vollstandig Uberalterten Geflige der Modelllegierung AICu4 liegen noch
streifenartige Bereiche vor, in denen die Bildung von Al,Cu-Ausscheidungen noch nicht statt-
gefunden hat. Neben den feinen GPII-Zonen existieren Bereiche des Al-MK, die noch nicht
vollstandig an Cu verarmt sind. Wahrend der Sperrschichtbildung findet dort ebenfalls eine
Cu-Anreicherung am Substrat-Schicht-Interface statt. Aufgrund des niedrigeren Cu-Gehaltes
im AlI-MK, verglichen mit dem Zustand T4, dauert es jedoch langer, bis die kritische Cu-Kon-
zentration fr die Initiierung der Cu-Oxidation am Substrat-Schicht-Interface erreicht wird. Dies
erklart die Verschiebung des Strompeaks zu héheren Potenzialen bzw. zu einem spateren
Zeitpunkt. Noch starker ist die Cu-Verarmung des Al-MK in den Zwischenrdaumen der platten-
formigen Al,Cu-Ausscheidungen ausgeprégt, die ebenfalls innerhalb streifenférmiger Bereiche
im Geflige der Modelllegierung AlCu4 im Zustand T7 vorliegen. Dort wird die Sperrschichtbil-
dung zu Beginn der anodischen Polarisation nur geringfligig durch die Cu-Anreicherung be-
hindert und die Sauerstoffentwicklung wird weitgehend unterbunden. Dieser Effekt tragt dazu
bei, dass der Strompeak bei etwa 0 V (SHE) fir den Zustand T7 weniger stark ausgepragt 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 Al.Cu-
Ausscheidungsbildung bereits vollstandig abgeschlossen war. Angesichts der erhéhten Pro-
zesstemperatur und der erheblichen Prozessdauer fur die Herstellung ausreichend dicker Le-

gierungsschichten ist dies denkbar.
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Das Anodisierverhalten der GPII-Zonen und Al,Cu-Ausscheidungen ist anhand Abbildung 24
nicht eindeutig ableitbar. Fischer et al. (94) und Saenz de Miera et al. (93) stellen fest, dass
die Phase Al.Cu 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) fir das potentiodynamische Anodisieren der Mo-
delllegierung mit 5 At.-% Cu Uberein. Auch in dieser Modelllegierung liegen vermutlich, wie
bereits im vorherigen Abschnitt beschrieben, submikroskalige Al,Cu-Ausscheidungen vor. Es
kann davon ausgegangen werden, dass an GPII-Zonen und Al,Cu-Ausscheidungen keine sig-
nifikant erhdhte Sauerstoffentwicklung bei 0 V (SHE) stattfindet. Andernfalls wére der Strom-
peak fur den Zustand T7 im Vergleich zum Zustand T4 starker ausgepragt. Diese Beobachtung
steht im Widerspruch zur Theorie von Ma et al. (86), wonach insbesondere Cu-reiche Aus-
scheidungen, deren grofdte Langenausdehnung senkrecht zum Substrat-Schicht-Interface ori-
entiert ist, Uber langere Zeit als Elektronenleiter dienen und somit die Sauerstoffentwicklung
lokal noch verstarken. Zudem ist diese Beobachtung nicht mit der Modellvorstellung von
Shimizu et al. (107) vereinbar, da diese davon ausgeht, dass die Al,Cu-Ausscheidungen unter

verstarkter Sauerstoffentwicklung oxidiert werden.
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Abbildung 24: Verlauf der anodischen Stromdichte beim potentiodynamischen Anodisieren der
Modelllegierung AlCu4 in 20 Vol.-% H,SO4

Wie aus Abbildung 24 hervorgeht, nimmt die anodische Stromdichte beim Anodisieren der
Modelllegierung AlCu4 im Zustand T7 im Vergleich zum Zustand T4 bei h6heren anodischen
Potenzialen deutlich zu. Als Ursachen hierfir kommen einerseits ein geringerer Durchtrittswi-
derstand der Ladungstrager durch die Sperrschicht sowie an den Grenzflachen zwischen

Elektrolyt und Sperrschicht, bzw. Sperrschicht und Substrat und andererseits eine erhdhte
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Sauerstoffentwicklung in Frage. Der grundsatzliche Trend, dass eine definierte anodische
Stromdichte fur 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-Zustéanden bei einer
konstanten anodischen Stromdichte von 2 A/dm2 wahrend der Phase des kontinuierlichen Po-
renwachstums lediglich im Bereich von etwa 1 V. Die mittels Rasterelektronenmikroskopie
hinsichtlich der Ausscheidungsbildung kaum unterscheidbaren Gefligezustande T4 und T6
weisen Uber die gesamte Anodisierdauer nahezu identische Spannungswerte auf. Demgegen-
Uber 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 Zustdnden T4 und T6 ist zun&chst ein
steiler Spannungsanstieg zu beobachten. Das Spannungsmaximum wird bereits nach etwa
10 s Anodisierdauer erreicht. An diesem Punkt ist die Sperrschicht vollstandig ausgebildet und
die nachfolgende Porenbildung geht mit einer Abnahme der Prozessspannung einher. Fir 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 fur diese Beobachtung aufzuklaren, erfolgte zuséatzlich das Anodisieren der Mo-
delllegierung AICu4 im Lieferzustand (LZ), dessen Gefuige durch die Existenz gleichgewichts-
naher Al,Cu-Ausscheidungen an den KG gepragt ist. Es ist auffallig, dass die Spannung zu-
nachst lediglich auf etwa 5 bis 6 V ansteigt. Einen &hnlichen Spannungsverlauf registrierten
Saenz de Miera beim galvanostatischen Anodisieren einer Al-Modelllegierung mit 3 Gew.-%
Cu und etwa 2 % Oberflachenbelegung durch die Phase Al,Cu (93). Wie in Kapitel 2.2.3 be-
schrieben, erfolgt die Oxidation der Al.Cu-Ausscheidungen etwa in diesem Spannungsbe-
reich. Es liegt der bereits von Saenz de Miera in (93) formulierte Erklarungsansatz nahe, wo-
nach zunéachst die Phase Al,Cu an der Oberflache 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 kdnnte auch das in Abbildung 25
gezeigte, verzdgerte Ansteigen der Prozessspannung wahrend des Anodisierens des WB-Zu-
stands T7 erklaren. Demnach werden zunéchst die Al,Cu-Ausscheidungen innerhalb der deut-
lich Uberalterten Gefiigebereiche bei geringeren Spannungen oxidiert. Im Unterschied zum
gleichgewichtsnahen Lieferzustand sind die Al.Cu-Ausscheidung im Zustand T7 jedoch weni-
ger stark ausgepragt. Wie in Kapitel 5.1.1 beschrieben, liegen neben tberalterten Gefligebe-

reichen auch Gebiete vor, die noch keine Al,Cu-Ausscheidungen aufweisen.
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Abbildung 25: Spannungsverlaufe beim Anodisieren der Modelllegierung AICu4 in 20 Vol.-%
H2804 bei 2 A/dm?2

Da das galvanostatische Anodisieren stets mit gleicher elektrischer Ladungsmenge erfolgte
und unter der Annahme einer annahernd gleichen Dichte des anodisch gebildeten Al.O3; sowie
einer ahnlichen Porositat der anodischen Oxidschichten, stellen bereits die zerstérungsfrei ge-
messenen Schichtdicken ein MaR fur die Stromausbeute des Prozesses dar. Wie aus Tabelle
12 hervorgeht, wurden beim Anodisieren der Zustéande T4 und T6 nahezu identische Schicht-
dicken erzielt. Daraus lasst sich auf eine &hnliche anodische Stromausbeute der Schichtbil-
dung und somit auch auf ein ahnliches Ausmald der Sauerstoffentwicklung schlieRen. In An-
betracht der in Tabelle 12 dargestellten Standardabweichungen unterscheiden sich auch die
fur das Anodisieren bendtigte Prozessenergie und folglich die zur Herstellung einer bestimm-
ten Schichtdicke erforderlichen Energiemengen nicht signifikant. Demgegentber wurde beim
Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 im WB-Zustand T7 unter Aufwendung der gleichen
elektrischen Ladungsmenge (Tabelle 12) eine im Vergleich zu den Zustanden 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 zuséatzlich geringfugig kleineren elektrischen Energiemenge ergibt sich
daruber hinaus eine deutlich niedrigere spezifische elektrische Energie fur die Schichtbildung.
Diese enorme Steigerung von Stromausbeute und Energieeffizienz kann nur auf die unter-
schiedlichen Substratgefiige, konkreter das unterschiedliche Ausmaf der Cu-Segregation, zu-
rickzufihren sein. Offenbar verhalten sich Substratgeflige, die vor allem fein verteilte atomare
Cluster und GPII-Zonen enthalten, wahrend der anodischen Oxidation anders als Substratge-

fuge, die Al,Cu-Ausscheidungen und ausgepragte Cu-verarmte Bereiche aufweisen.
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Tabelle 12: Schichtdicke und Energieeffizienz fir das Anodisieren unterschiedlicher WB-Zu-
stande der Modelllegierung AlCu4 bei 2 A/dm2 in 20 Vol.-% H>SO4 fir 60 min

Eigenschaft Symbol  Einheit Warmebehandlungszustand

T4 T6 T7
Schichtdicke S pm 12,5+1,9 12,4+2,7 27,9+4,1
El. Energie We Wh*dm=2 26,2+1,3 26,1+0,8 24,9+0,7
spez. Energie  Es Wh*dm2*um2 2,1 2,1 0,9

5.2.2  Schichtmikrostruktur

Néhere Hinweise auf das unterschiedliche Anodisierverhalten der verschiedenen WB-Zu-
stéande 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, fur Al-Cu-Legierungen typische Schichtmikrostruktur. Diese ist ge-
kennzeichnet durch regelmafig entlang der Porenkanéale angeordnete nanoskalige Poren, die
infolge der Sauerstoffentwicklung wahrend der zyklisch ablaufenden Oxidation der Cu-Anrei-
cherungen am Substrat-Schicht-Interface entstanden sind. Diese regelmaRige Porositat wird
lediglich durch submikroskalige Ausscheidungen an den Korngrenzen sowie die Cu-Verar-
mung in KG-nahen Gebieten gestort. Offenbar besitzen die GPII-Zonen im Zustand T6 geringe
Abmessungen, welche die Dicke der Cu-reichen Schicht am Substrat-Schicht-Interface nicht
Uberschreiten. Folglich gehen die GPII-Zonen des Zustands T6 ebenso wie die Cu-Cluster des
Zustands T4 wahrend der Cu-Anreicherungen in die Cu-reiche Schicht tber. Alle drauffolgen-
den Schritte laufen beim Anodisieren des Zustands T6 analog zur anodischen Oxidation des
Zustands T4 ab. Daraus folgen eine &ahnliche 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 langliche Vertiefungen auf, die hinsichtlich Gré3e und Orientierung zu-
einander sehr stark den Al,Cu-Ausscheidungen im Substrat &hneln. Offensichtlich ist die Ent-
stehung dieser Bereiche auf die Oxidation bzw. Auflésung der Al,Cu-Ausscheidungen zurlck-
zufiihren. Diese Ausscheidungen zeigen also ein ahnliches Anodisierverhalten wie submikro-
skalige oder mikroskalige Cu-reiche Ausscheidungen (vgl. Kapitel 2.2.3). Bei der anodischen
Oxidation der Cu-verarmten Zwischenraume sind Uberwiegend langliche Porenkanéle ent-
standen, die sich typischerweise beim Anodisieren Cu-armer Al-Legierungen bilden. Hier ist
die Cu-Anreicherung wéahrend des Anodisierens offenbar zu gering, um eine ausgepragte Sau-

erstoffentwicklung zu induzieren.
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Abbildung 26: SE-Aufnahmen der Schichtmikrostruktur nach Anodisieren der Modelllegierung
AICu4 in den WB-Zustanden a) T4 und b) T6 bei 2 A/dm2in 20 Vol.-% H,SO,; die Schichtmik-
rostruktur ist im Detail bei doppelter VergrolRerung dargestellt

Die Selbstorganisation der Poren wird durch die Oxidation der Al.Cu-Ausscheidungen gestort.
Deshalb wirken die Porenkanéle haufig ungeordnet. Wie aus Abbildung 27a) auf Seite 84 her-
vorgeht, liegen neben diesen charakteristischen Bereichen auch Schichtbereiche mit einer fei-
ner verteilten Porositat vor. Diese sind wahrend der anodischen Oxidation der streifenartigen
Bereiche im Substrat entstanden, in denen die Al.Cu-Ausscheidung wahrend des Warmaus-
lagerns noch nicht begonnen hat. Da die GPII-Zonen in diesem Bereich ahnliche Abmessun-
gen besitzen wie die infolge zyklischer Sauerstoffentwicklung gebildeten Hohlrdume, 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 groRere Abmessungen auf. Deshalb ist davon auszu-
gehen, dass die Porositat analog zum Anodisierverhalten der Al,Cu-Ausscheidungen zumin-
dest teilweise auf die Auflésung der GPII-Zonen zuriickzufiihren ist. Da der Al-MK in diesem
Gebiet noch nicht vollstandig an Cu verarmt ist, geht ein Teil der Hohlrdume zudem auf die
zyklische Oxidation der Cu-Anreicherungen zurick.

Zusatzlich zur bildgebenden Analyse erfolgte die Bestimmung der chemischen Zusammenset-
zung der anodischen Oxidschichten mittels EDX-Flachenmessungen. 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 kdnnen 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
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Zuge der zyklischen Oxidation von nanoskaligen Cu-Anreicherungen am Substrat-Schicht-In-
terface wird wahrend der anodischen Oxidation des WB-Zustands T4 CuO erzeugt und in die
Schicht eingebaut. Demgegeniber entsteht beim Anodisieren des WB-Zustands T7 durch Um-
wandlung des Cu-verarmten Al-MK ein Cu-armes Oxid. Die submikroskaligen Al,Cu-Ausschei-
dungen werden, wie bereits beschrieben, bevorzugt aufgelost. Auf diese Weise geht ein gro-
Ber Anteil des Cu in Lésung und es werden vergleichsweise weniger Cu-lonen im Oxid gebun-

den und in die Schicht eingebaut.

Abbildung 27: SE-Aufnahmen der Schichtmikrostruktur nach Anodisieren der Modelllegierung
AICu4 T7 bei 2 A/dmz in 20 Vol.-% H2S04, a) Ubersicht und b) Detail

Tabelle 13: Chemische Zusammensetzung der anodischen Oxidschichten auf der Modellle-

gierung AlCu4 in unterschiedlichen WB-Zustanden gemaf den Ergebnissen aus EDX-Fla-

chenanalysen
Elementgehalte in Gew.-%
Element
Zustand T4 | Zustand T6 | Zustand T7
Al 53,8+0,7 53,9+1,0 53,8 +0,5
(@) 45,8+ 0,7 458+ 1,0 46,0+ 0,4
Cu 0,4+0,1 0,3+0,1 0,2+0,1

5.2.3 Schichthéarte

Um zu klaren, welchen Einfluss die in Abbildung 26 und Abbildung 27 dargestellten Poren-
strukturen auf die integrale Schichthéarte besitzen, wurden Harteverlaufe tiber die Schichtdicke
mittels Nanoindentation aufgenommen. Unter der Annahme einer stets vergleichbaren Harte
des Al,O3z in den Porenwédnden kdnnen qualitative, vergleichende Aussagen tber das Ausmal}
der integralen Schichtporositat getroffen werden. Alle in Abbildung 28 dargestellten Hartever-
laufe zeigen eine Abnahme der Schichtharte mit zunehmender Entfernung des Messortes vom
Substrat-Schicht-Interface. Dies ist auf die fur das Anodisieren bei 20 °C Elektrolyttemperatur
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typische Aufweitung der Porenkanéle infolge der chemischen Riicklésung an den Porenwan-
den zuriickzufihren. Zur Vermittlung eines Eindrucks von der Schwankung der Messwerte
gegeniber den approximierten Werten (Kurvenfit) zeigt Abbildung 28 fir die Anodisierschich-
ten auf der Modelllegierung AlCu4 im WB-Zustand T7 sowohl den Kurvenfit als auch die ein-
zelnen Messpunkte. Zuséatzlich wird die Abweichung der Messpunkte vom Fit durch das in

Tabelle 14 aufgefihrte Bestimmtheitsmald R quantifiziert.
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Abbildung 28: Harteverlaufe der anodischen Oxidschichten auf der Modelllegierung AICu4 in
den WB-Zustanden T4, T6 und T7

Tabelle 14: Ergebnisse der Approximation der Harteverlaufe

Eigenschaft Symbol  Einheit Wéarmebehandlungszustand
T4 T6 T7
Hartekoeffizient Ho MPa 3300 3300 4600
Harteexponent k 0,091 0,098 0,055
k*s 1,138 1,215 1,535
Bestimmtheitsmall? R 0,994 0,869 0,950

Zunachst ist festzustellen, dass die Harteverlaufe der Anodisierschichten auf den WB-Zustén-
den T4 und T6 nahezu identisch sind. Angesichts der verhéaltnismafiig hohen Abweichungen
zwischen Messwerten und Fit (R = 0,869) im Falle der Oxidschicht auf dem Zustand T6 ist die
Differenz der Harteexponenten k als nicht signifikant zu bewerten. Die insgesamt niedrigste
Abweichung zwischen den Fits beider Verlaufe und den Messwerten wurde fir ein Ho in Hohe
von 3300 N/mmz2 erreicht. Dies entspricht der Schichtharte der porésen Schicht in unmittelba-
rer Nadhe zum Substrat-Schicht-Interface. Fur die Anodisierschichten auf dem WB-Zustand T7
liegt dieser Wert bei 4600 N/mmz2. Wie auch aus Abbildung 28 hervorgeht, startet der Harte-
verlauf also auf einem deutlich héheren Niveau. Dies deutet darauf hin, dass die mikrostruk-
turell heterogenen Anodisierschichten auf dem WB-Zustand T7 bereits von Beginn an eine

geringere integrale Porositat aufweisen als die Anodisierschichten auf den WB-Zustédnden T4
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und T6, die durch eine homogene Porositat charakterisiert sind. Zudem ist der Harteexponent
k wesentlich kleiner und die Harteabnahme Uber der Schichtdicke ist weniger stark ausge-
pragt. Dies ist vor allem durch die hohere Stromausbeute der Schichtbildung und die damit
verbundene erhohte Schichtbildungsrate begriindet. Dadurch werden die Hartewerte hin zu
hoheren Schichtdicken verschoben. Nach Normieren aller Verlaufe auf deren jeweilige Ge-
samtschichtdicke ist die Harteabnahme tber der Schichtdicke fir die Schichten auf der Mo-
delllegierung AICu4 im WB-Zustand T7 am grof3ten. Die Schichtriickldsung scheint hier inner-
halb der gleichen Prozesszeit stéarker anzugreifen. Dies ist ein unerwarteter Befund, da eigent-
lich davon auszugehen ist, dass starker porése Schichten aufgrund ihrer gréf3eren Oberflache
auch starker chemisch angegriffen werden. Dies ist ein Hinweis auf eine leicht erhdhte Be-
standigkeit der Cu-reicheren Oxidschichten auf den WB-Zustanden 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 bestatigt. Wie
aus den potentiodynamischen Messungen hervorgeht, erfolgt die Oxidation der Cu-Anreiche-
rungen unter verstarkter Sauerstoffentwicklung bei einem Potenzial von etwa 0 V (SHE). Bei
stromgesteuerter Prozessfihrung fihrt die zyklisch ablaufende Gasentwicklung, wie bereits in
der Literatur beschrieben, zur Entstehung nanoskaliger HohlrAume entlang der gerichteten
Porenkandle. Neu ist hingegen, dass auch koharente GPII-Zonen, die im Zustand hdchster
Festigkeit T6 vorliegen, ein &hnliches Verhalten aufweisen wie die kleineren atomaren Cluster.
Offensichtlich ist die Cu-Verteilung im Geflige noch hinreichend homogen. Die GPII-Zonen
gehen dabei am Substrat-Schicht-Interface in die Cu-reiche Schicht tber, die dann identisch
zur anodischen Oxidation des Zustands T4 periodisch unter Sauerstoffentwicklung oxidiert
wird. Daraus folgen fir die stromgesteuerte anodische Oxidation der Zustédnde T4 und T6

identische Spannungsverlaufe, Schichtmikrostrukturen und Schichteigenschaften.

Nach Kenntnis des Autors wird im Rahmen dieser Untersuchungsreihe erstmalig ein vollkom-
men anderer Umwandlungs- bzw. Auflésungsmechanismus fir die im Uberalterten Gefligezu-
stand vorliegenden inkoharenten Al,Cu-Ausscheidungen beschrieben, deren Abmessungen
deutlich die Dicke der Cu-reichen Schicht am Substrat-Schicht-Interface Uberschreiten. Die
verringerte Intensitat des charakteristischen Strompeaks bei potentiodynamischen Messun-
gen an der Uberalterten Legierung AICu4 zeigt, dass die Cu-reichen Ausscheidungen nicht,
wie in (86) und (106) beschrieben, unter starker Sauerstoffentwicklung oxidiert werden. Viel-

mehr werden insbesondere die plattenartigen, inkoharenten Al,Cu-Ausscheidungen, ahnlich
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den mikroskaligen Al,Cu-Ausscheidungen, bevorzugt aufgeldst, da diese keine chemisch be-
stéandige Passivschicht ausbilden. Zu Beginn des stromgesteuerten Anodisierens geschieht
dies zunachst an oberflachennahen Al,Cu-Ausscheidungen. Dies flihrt zu einem allmahliche-
ren Spannungsanstieg zu Prozessbeginn. Erst nach der Auflésung aller oberflachennahen
Ausscheidungen entsteht eine geschlossene anodische Oxidschicht an der Oberflache. Im
weiteren Verlauf der anodischen Oxidation bilden sich charakteristische Hohlraume in der ano-
dischen Oxidschicht, deren Entstehung aufgrund von Form und Gréf3e eindeutig auf die Auf-
I6sung von Al,Cu-Ausscheidungen zuriickzufuhren ist. Durch die anodische Aufldsung der
Al,Cu-Ausscheidungen wird ein groRer Anteil des in der Legierung befindlichen Cu im Elekt-
rolyten geldst und nicht in die Schicht eingebaut. Dieser Effekt ist durch den qualitativen Ver-
gleich der chemischen Schichtzusammensetzung auf den unterschiedlichen Warmebehand-

lungszustanden mittels EDX nachweisbar.

Wahrend der anodischen Oxidation der Cu-verarmten Bereiche des Al-MK, die zwischen den
Al,Cu-Ausscheidungen vorliegen, findet keine ausgepragte 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 Aufldsung der Al,Cu-Ausscheidungen ist nicht mit einer ausgeprégten Sauerstoffentwick-
lung verbunden. Daraus resultiert global fur die anodische Oxidation der Modelllegierung eine
erhohte anodische Stromausbeute der Schichtbildung. Bei gleicher zugefihrter elektrischer
Ladungsmenge bildet sich auf der Legierung AlCu4 im Uberalterten Zustand im Vergleich zum
kaltausgelagerten Zustand folglich eine wesentlich hdhere Schichtdicke aus. Die Verringerung
der Sauerstoffentwicklung hat weiterhin eine Reduzierung der nanoskaligen Schichtporositéat
zur Folge. Mittels Nanoindentation lasst sich infolge der verringerten Porositat und der erhoh-
ten Schichtbildungsrate tUber die gesamte Schichtdicke eine wesentlich hohere Schichtharte
nachweisen. Zudem wird infolge der reduzierten Sauerstoffentwicklung am Porengrund der
Ladungstragerdurchtritt weniger stark behindert. Dies kdnnte ein Grund dafur sein, dass das
stabile Porenwachstum wahrend der stromgesteuerten anodischen Oxidation des Uberalterten

Zustands bei einer geringeren Prozessspannung ablaufen kann.
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5.3 Anodische Oxidation der Legierung AlCu4Mgl

5.3.1 Einfluss des Warmebehandlungszustands

5.3.1.1 Elektrische Kenngrof3en, Schichtdicke und Schichtmasse

Fur die galvanostatische anodische Oxidation der technischen Legierung EN AW-2024 ergibt
sich bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C, unabhangig vom Warmebehandlungszustand,
ein ahnlicher 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 Spannungsverlaufe einen all-
mabhlicheren Anstieg bis zum Erreichen eines naherungsweise konstanten Spannungsniveaus
nach etwa 100 s. Ein &hnliches Verhalten tritt beim Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 im
Zustand T7 auf und wurde auf die bevorzugte Oxidation von Al,Cu-Ausscheidungen an der
Probenoberflache bei niedrigeren Spannungen zuriickgefuhrt. 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 zuriickzufuhren, die in allen
WB-Zusténden in dhnlichem Ausmal? vorliegen. Insbesondere die mikroskaligen Al.CuMg-
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 ahneln, ebenfalls bevorzugt anodisch oxidiert und auf-
geldst werden. Die Autoren Saenz de Miera et al. beschreiben in (93) fur das galvanostatische
Anodisieren der Legierung EN AW-2024 T3 das Erreichen eines Spannungsplateaus in Hohe
von etwa 5 V infolge der bevorzugten Oxidation oberflachennaher 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 flir das galvanostatische Anodi-
sieren der Legierung EN AW-2024 nicht beobachtet. Ein moglicher Grund hierfir ist eine an-
dere Vorbehandlung, z.B. eine starker ausgepragte Beseitigung oberflachennaher IMP wéh-

rend des Beizens.

Neben den beschriebenen Gemeinsamkeiten bestehen auch Unterschiede zwischen den in
Abbildung 29a) dargestellten Spannungsverlaufen, insbesondere bzgl. des Spannungsni-
veaus wahrend der Phase des kontinuierlichen Porenwachstums. Die hdchste Spannung wird
fur das galvanostatische Anodisieren des WB Zustands W (I6sungsgegliiht und abgeschreckt)
bendtigt, gefolgt von den Zustanden T4 und T6 sowie T7. Da stets die gleiche elektrische
Ladungsmenge umgesetzt wird, besteht eine direkte Proportionalitdt zwischen dem Integral
der Spannungsverlaufe tber der Zeit und der benétigten elektrischen Prozessenergie. Anhand

der in Tabelle 15 auf Seite 90 aufgefiihrten Werte ist zu erkennen, dass sich die Mittelwerte
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der elektrischen Energie fiir das Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 und der Legierung EN
AW-2024 nicht wesentlich unterscheiden. Weiterhin gilt fir beide Substratwerkstoffe, dass die
Mittelwerte der elektrischen Energie fur das Anodisieren der WB-Zustande 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. Mdg-
licherweise sind die Unterschiede der Cu-Segregation fir die Legierung EN AW-2024 trotz
starker ausgepragter Uberalterung im Zustand T7 im Vergleich zur Legierung AlICu4 weniger
grol3, da ein wesentlicher Anteil des Cu-Gehalts in Form von stabilen IMP gebunden ist und
fur die Ausscheidungsbildung nicht zur Verfligung steht. Dennoch lasst sich auch fir 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 geringfugig abnehmen.
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Abbildung 29: Spannungsverlaufe fir die galvanostatische anodische Oxidation verschiedener
WB-Zustéande 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.

Ahnlich 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 Naherung proportional zur Schichtdicke ver-
halt. Die geringsten mittleren Schichtdicken und -massen kdnnen erneut den WB-Zustanden
mit geringster Cu-Segregation zugeordnet werden. Anhand der in Tabelle 15 dargestellten
Mittelwerte und Standardabweichungen sind keine signifikanten Unterschiede fiir die Zustande
W und T4 feststellbar. Die Ausscheidung atomarer Cluster scheint gegeniiber dem Cu-Uber-
sattigten 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 Zustanden T4

und T6 hinsichtlich ihrer Schichtdicke und -masse. Diese Beobachtung erscheint plausibel, da
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das Geflige der technischen Legierung im Zustand T6 bereits eine groRe Anzahl rasterelekt-
ronenmikroskopisch nachweisbarer, koharenter Ausscheidungen aufweist. Die Abmessungen
der Cu-reichen Ausscheidungen und Cu-verarmten Bereiche des AlI-MK sind grof3er im Ver-
gleich zur Dicke der Cu-reichen Schicht am Substrat-Schicht-Interface und folglich grof3 ge-
nug, um das Anodisierverhalten zu beeinflussen. Noch starker ist dieser Effekt beim Anodisie-

ren des WB-Zustands T7 ausgepragt.

Tabelle 15: Schichtdicke und Energieeffizienz fir das Anodisieren der Legierung EN AW-2024
bei 20 °C

Eigenschaft Symbol  Einheit Warmebehandlungszustand
T4 T6 T7
Schichtdicke s um 17,9+0,4 18,6+0,7 27,3+2,5 32,5+0,7
Flachenmasse m mg/dm2z 27013 25749 383126 463+9
El. Energie Wel Wh*dm2  26,9+0,1 26,1+0,5 26,4+0,3 25,4+0,3
spez. Energie Em J*mg? 358 365 248 198

Es ist festzustellen, dass mit zunehmender Cu-Segregation im Gefilige der Legierung EN AW-
2024 bei leicht abnehmendem Energiebedarf die Schichtdicken und Schichtmassen deutlich
ansteigen. Ein moglicher Erklarungsansatz besteht darin, dass analog des in Kapitel 5.2 be-
schriebenen Mechanismus fiir die anodische Oxidation der Modelllegierung AlICu4 weniger
elektrische Ladungsmenge durch die Nebenreaktion der Sauerstoffentwicklung verbraucht
wird. Dies wirde bedeuten, dass die Stromausbeute der Schichtbildung und somit die Schicht-
bildungsrate fur das Anodisieren eines WB-Zustands mit starker ausgepragter Cu-Segregation
Zu jedem Zeitpunkt héher ist. Aus den in Abbildung 30 auf Seite 91 dargestellten Verlaufe der
Schichtdicke tber der Prozesszeit geht jedoch hervor, dass sich die Schichtbildungsraten zu
Prozessbeginn fir die anodische Oxidation der WB-Zustande T4 und T7 gleichen. Wahrend
die Schichtdicke beim Anodisieren des WB-Zustands T7 bis zum Prozessende etwa linear mit
der Prozesszeit zunimmt, lauft die Schichtdicke beim Anodisieren des WB-Zustands T4 im
spateren Prozessverlauf einem Grenzwert entgegen. Diese Beobachtung deutet darauf hin,
dass die anodische Stromausbeute der Schichtbildung fur alle WB-Zusténde der Legierung
EN AW-2024 gleich grof3 ist und nicht die Schichtbildungsrate, sondern die Schichtriicklésung,
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 um erreicht.
Etwa zu diesem Zeitpunkt sind die Porenwande im AuReren der Anodisierschicht auf dem WB-
Zustand T4 vollstandig chemisch aufgeldst, so dass die Dickenzunahme im weiteren Prozess-
verlauf stagniert. Offenbar wird die anodische Oxidschicht des WB-Zustands T4 mit hoherer

Geschwindigkeit riickgeldst. Im nachfolgenden Kapiteln 5.3.1.2 und 5.3.1.3 ist zu klaren, ob
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dies mdglicherweise auf eine unterschiedliche chemische Zusammensetzung der Schichten

oder eine erhohte Porositat zurtickgefihrt werden kann.
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Abbildung 30: Schichtdicken nach verschiedenen Prozesszeiten fiir das Anodisieren der Le-
gierung EN AW-2024 in den WB-Zustanden 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 fur das Hartanodisie-
ren erwartungsgemaln (vgl. Kapitel 2.2.1) héhere Prozessspannungen bendtigt werden. Wie
aus Abbildung 29b) hervorgeht, weisen die Spannungsverlaufe fir das Hartanodisieren der
unterschiedlichen WB-Zustande 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 oberflachennahen Ausscheidungen bei einer geringeren Elektrolyttempe-
ratur nicht stark bevorzugt ablauft und zunachst eine nahezu vollstandige Passivierung der
Oberflache erfolgt. Mit zunehmender Ausscheidung der S-Phase im Zustand T7 scheint dieser
Effekt hingegen geschwacht zu werden. Folglich wird die S-Phase moglichweise 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 Spannungshiveau 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 fir alle WB-Zustande nahezu die gleichen Schichtdicken ge-
messen. Aufgrund der insgesamt geringeren Schichtriicklésung wird fur keinen der betrachte-
ten WB-Zustédnde die Maximalschichtdicke vor Ablauf der Anodisierdauer erreicht. Aus den
sehr &hnlichen Werten der Schichtdicke und Schichtmasse sowie des elektrischen Energiebe-
darfs resultieren weiterhin nahezu identische Werte fir die anodische Stromausbeute der

Schichtbildung n und die spezifische, auf die Schichtmasse bezogene Energie En.
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Tabelle 16: Schichtdicke und Energieeffizienz fur das Anodisieren der Legierung EN AW-2024
in 20 Vol.-% H>SO4 bei 5 °C

Warmebehandlungszustand

Eigenschaft Symbol Einheit

T4 T6 T7
Schichtdicke s pum 40,9+1,8 41,2+1,1 40,8+0,5 40,5+0,6
Flachenmasse m mg/dm2z  750+46 - - 820142
El. Energie We Wh*dm2  40,9+0,6 42,0+0,6 42,2+0,6 40,1+1,1
spez. Energie Em J*mg? 188 - - 173
Stromausbeute n % 61,8 - - 66,0

5.3.1.2 Schichtmikrostruktur

Im Nachfolgenden wird zunéchst das Umwandlungs- bzw. Auflosungsverhalten der in Kapitel
5.1.2 beschriebenen mikroskaligen Ausscheidungen dargestellt. Der Ablauf der bevorzugten
Oxidation und Auflésung der spratzigen Ausscheidungen ist anhand von Abbildung 31a) auf
Seite 93 nachvollziehbar. Sobald die IMP mit dem Elektrolyten in Kontakt gerat, wird diese
innerhalb kurzer Zeit stark bevorzugt oxidiert und aufgeldst. 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 Grenzflache 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 Naherung der spratzigen Form der herausgeldsten IMP. Mit weiterem Fortschreiten der
anodischen Oxidation wird die Unebenheit des Substrat-Schicht-Interfaces ausgeglichen, so
dass diese Grenzflache 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 &hnlicher Weise erfolgten auch die bevorzugte anodische Oxidation und Auflésung der S-
Phase-Ausscheidungen. In Ubereinstimmung mit der Literaturanalyse in Kapitel 2.2.3 hinter-
lassen die ellipsoiden S-Phase-Ausscheidungen abgerundete Hohlrdume in der Schicht.
Ebenfalls bevorzugt oxidiert und aufgeldst 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 Hohlrdume an den Tripelpunkten
der anodisch oxidierten Korner, die als Kerben wirken und infolge der in Kapitel 2.2.1 beschrie-
benen, prozessbedingten Druckeigenspannungen die Entstehung von Rissen in der Schicht
fordern. Entlang der Korngrenzen wird die Rissausbreitung zusatzlich durch die Existenz sub-
mikroskaliger HohlrGume gefordert, die im nachfolgenden Abschnitt ndher beschrieben wer-
den. Die entlang der ehemaligen Korngrenzen verlaufenden Risse treten in erster Linie beim

Hartanodisieren auf, da die Oxidschichten eine héhere Harte und Sprodigkeit aufweisen und
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infolge der erhohten Prozessspannung betragsmalig grof3ere Eigenspannungen in der
Schicht vorliegen. Hinsichtlich der VerschleiRbestéandigkeit sind derartige Rissnetzwerke als
nachteilig zu bewerten, da insbesondere unter zyklischer tribologischer Beanspruchung diese
Risse weiter wachsen und schliel3lich gréRere Schichtbereiche ausgetragen werden. Die Ent-
stehung der ursachlichen KG-Ausscheidungen sollte nach Moglichkeit durch geeignete ther-

momechanische Behandlung der Legierung unterbunden werden.

Abbildung 31: Einfluss mikroskaliger Ausscheidungen auf die Schichtmikrostruktur,
a) Alz(Cu,Fe,Mn)- und Al,CuMg-Ausscheidungen (Elektrolyttemperatur: 20 °C), b) Al,.CuMg-
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-Zustanden W und T4 ahnlich dem Anodisieren der Modellle-
gierung im Zustand T4 eine homogene, von fein verteilten HohlrAumen Uberlagerte 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-
fuhrlich erlautert. Offensichtlich ist die Gré3e der im Zustand T4 vorliegenden atomaren Clus-
ter zu gering fur eine nachweisbare Beeinflussung der Schichtmikrostruktur. Atomare Cu-rei-
che Cluster werden wéhrend der anodischen Oxidation am Interface ebenso in die Cu-reiche
Schicht integriert wie vereinzelt vorliegende, im MK zwangsgeldste Cu-Atome im Zustand W.
Die Postulierung des gleichen Schichtbildungsmechanismus wéahrend des Anodisierens steht
im Einklang mit den sehr dhnlichen Prozessspannungen und Schichtdicken flir beide WB-Zu-

stande.
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Abbildung 32: Anodische Oxidschichten auf EN AW-2024 im Zustand a) W und b) T4 nach
Anodisieren in 20 Vol.-% H>SO, bei 20 °C; die Schichtmikrostruktur ist im Detail bei doppelter

VergroRerung dargestellt

Anhand der SE-Aufnahmen an Bruchflachen des durchanodisierten Blechs (Abbildung 33a))
wird vor allem deutlich, dass die Porenkanéle haufig verzweigen und keine strenge Orientie-
rung entlang des elektrischen Feldes aufweisen. Dies ist zu erwarten, da die zyklisch auftre-
tende Hohlraumbildung das gerichtete Porenwachstum stért. Je nach Gréf3e 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 hochaufgeltste Dar-
stellung der Bruchflachentopografie (Abbildung 33b)). Im Gegensatz zur Verwendung des SE-
Detektors werden die Porenwande kaum durchstrahlt und die Porenkanale sind nur an einigen
Stellen zu erahnen. Folglich sind die Porenwande und die im Zuge der zyklischen Sauer-
stoffentwicklung entstandenen Hohlraume besser erkennbar. Weiterhin zeigt Abbildung 33a)
deutlich dunklere Bereiche mit Abmessungen von einigen 100 nm. Diese sind wahrscheinlich
infolge der Oxidation und Auflésung von submikroskaligen Ausscheidungen entstanden, wie
z.B. der Phase AlxoCu>Mns.

Abbildung 33: REM-Aufnahmen an Bruchflachen der anodischen Oxidschicht auf EN AW-2024
T4, a) SE-Detektor, b) In-Lens-Detektor
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Analog zum Anodisierverhalten der Al.Cu-Ausscheidungen wahrend der anodischen Oxida-
tion der Modelllegierung AlCu4 ist festzustellen, dass rasterelektronenmikroskopisch sichtbare
GPB-Zonen und S-Phase-Ausscheidungen ebenfalls nach ihrer Oxidation und Auflésung ihrer
Form entsprechende Hohlrdume in der Schicht hinterlassen. Diese sind im Topografiekontrast
als langliche Vertiefungen am metallografisch praparierten Schichtquerschnitt zu erkennen
(Abbildung 34). Der geringere Grad der Cu-Segregation im Zustand T6 fuhrt im Vergleich zum
Zustand T7 zu weniger stark ausgepragten Vertiefungen. In den Zwischenraumen der langli-
chen Vertiefungen liegen nach der anodischen Oxidation des Zustands T6 grofRere Schicht-
bereiche mit einer hohen Anzahl sehr feiner HohlrAume vor. An diesen Orten im Substrat exis-
tierten noch zahlreiche atomare Cluster. Folglich laufen wahrend der anodischen Oxidation
ahnlich zum Anodisieren des WB-Zustands T4 die Vorgange der zyklischen Cu-Anreicherung
und Cu-Oxidation unter Sauerstoffentwicklung ab. Dagegen sind die Zwischenraume der S-
Phase Ausscheidung nach Uberaltern 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, wahrend der angren-
zende Al-MK an Cu verarmt ist. Analog zu den Al,CuMg-Ausscheidungen im Korninneren hin-
terlassen auch die KG-Ausscheidungen nach der anodischen Oxidation ausgepragte 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
Nahe der ehemaligen Korngrenzen liegen nach dem Anodisieren kompaktere Schichtbereiche

mit gerichteter Porenstruktur vor.

AR e e

Abbildung 34: Anodische Oxidschichten auf EN AW-2024 im Zustand a) T6 und b) T7 nach

Anodisieren in 20 Vol.-% H,SO4 bei 20 °C

Die aus dem Anodisieren der WB-Zustdnde T6 und T7 resultierenden Schichtmikrostrukturen
sind bislang noch nicht in der wissenschatftlichen Fachliteratur im Zusammenhang mit der ano-
dischen Oxidation der Legierung EN AW-2024 beschrieben. Das ist vermutlich der Tatsache

geschuldet, dass bisher ausschlie3lich das Anodisierverhalten der kaltauslagerten Zustande
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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 ,rAumlichen® Eindruck der Schichtmikrostruktur auf der Legie-
rung EN AW-2024 im WB-Zustand T7 vermitteln die SE-Aufnahmen an Bruchflachen der Ano-
disierschicht in Abbildung 35. Die sprode Werkstofftrennung erfolgte in der Oxidschicht vor
allem entlang der langlichen Hohlrdume, da diese offenbar als geometrische Kerben wirkten
und die Anrissbhildung begtinstigten. Die Topografie der Bruchflache ist deshalb gepragt durch
Kanten, die in definierten Winkeln zueinander orientiert sind. Die Orientierung der Porenkanéle
spielte fir das Schichtversagen offenbar eine untergeordnete Rolle. Der Bruch verlauft je nach
Orientierung der langlichen Hohlrdume teilweise fast orthogonal zur Orientierung der Poren-
kanéle, so dass einige rundliche Parenéffnungen an der Bruchoberflache erkennbar sind (Ab-
bildung 35b)). Die Existenz der langlichen Hohlraume ist also auch an der Bruchflache der

anodischen Oxidschicht belegbar.

‘a) : b ‘Y \..‘i" <. > - o .1 i . }"
Abbildung 35: SE-Aufnahmen an Bruchflachen der anodischen Oxidschicht auf EN AW-2024
T7

Bei der mikrostrukturellen Analyse der hartanodisierten Oberflachen werden nachfolgend die
WB-Zustdnde 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 gegentber dem Anodisieren bei 20 °C Elektrolyttemperatur eine kom-
paktere Schichtmikrostruktur auf. Die infolge der zyklischen Sauerstoffentwicklung am Sub-
strat-Schicht-Interface gebildeten nanoskaligen Hohlrdume erstrecken sich nicht gleichmaRig
Uber den gesamten Schichtquerschnitt und es sind deutlich langliche Porenkanéle zu erken-
nen. Es hat den Anschein, dass die Nebenreaktion der Sauerstoffentwicklung unterdriickt und
ein groRerer Anteil der elektrischen Ladungsmenge fur die Schichtbildung genutzt wird. Dieser
Eindruck wird durch Tabelle 15 und Tabelle 16 auf den Seiten 90 und 92 bestétigt, wonach die
Stromausbeute n flr das Hartanodisieren mit Gber 60 % etwa das Dreifache betragt. Dabei ist

selbstverstandlich zu berilicksichtigen, dass auch die reduzierte chemische Schichtriicklésung
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beim Hartanodisieren zu einer héheren Schichtmasse und damit einem héheren Wert fur die
Stromausbeute fuhrt. Auffallig ist in Abbildung 36a) die Existenz ausgepréagter submikroskali-
ger Hohlraume, die vermutlich auf die Oxidation und Auflésung der submikroskaligen

Al20CuzMnsz-Ausscheidungen zuriickzufiihren 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 langlichen Vertiefungen sind in Abbildung 36b) nicht erkennbar. Andeutungs-
weise sind lediglich langliche Bereiche zu erahnen, die eine héhere Anzahl nanoskaliger Hohl-
raume 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
aufgelost sondern elektrochemisch oxidiert werden. In der Umgebung dieser etwas starker
porésen Volumina liegen kompaktere Schichtbereiche vor, die vor allem durch senkrechte Po-
renkandale gepréagt sind. Es ist festzustellen, dass sich die Schichtmikrostrukturen auf den WB-
Zustanden T4 und T7 nach dem Hartanodisieren weniger stark unterscheiden.

Abbildung 36: Anodische Oxidschichten nach Hartanodisieren der Legierung EN AW-2024 in
20 Vol.-% H,SO4 bei 2 A/dm2im Zustand a) T4 und b) T7

Im Unterschied zur anodischen Oxidation der Modelllegierung AlCu4 konnte mittels EDX-FI&-
chenanalysen am Querschnitt der Schichten auf der Legierung EN AW-2024 keine Abhangig-
keit des Cu-Gehalts in der Schicht vom Ausmald der Cu-Segregation (in verschiedenen WB-
Zustanden) festgestellt werden. Dies kdnnte darauf zurtickzufiihren sein, dass das Element
Cu beispielsweise auch in AloCuzMns- und Q-Al,Cu-Ausscheidungen vorliegt, deren GroRRe
und Verteilung sich infolge des Warmauslagerns nicht erkennbar andert. Da diese Ausschei-
dungen bevorzugt aufgeldst werden, ist zu erwarten, dass auch das darin enthaltene Cu groR3-
tenteils geldst wird und nicht in der Schicht verbleibt. Dies erklart auch die in Kapitel 5.3.1.1

beschriebene geringe Abhangigkeit der anodischen Stromausbeute der Schichtbildung vom
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WB-Zustand der Legierung EN AW-2024. Fir das im Zustand T4 gréf3tenteils in Form atoma-
rer Cluster oder im Zustand T7 in Form von Al,CuMg-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 gegeniber 5 °C starker ausgepragt ist. Diese Be-
obachtung steht im Einklang mit den in Kapitel 2.2.2 und 2.2.3 beschriebenen Grundlagen,
wonach die Al,CuMg-Phase bevorzugt aufgeldst, im Al-MK fein verteiltes Mg dagegen in star-
kerem Male in die Schicht eingebaut wird. Die chemische Bestandigkeit der Oxidschicht
nimmt mit zunehmendem Einbau von Mg-Oxiden ab. Deshalb erscheint die in Kapitel 5.3.1.1
fur eine Elektrolyttemperatur von 20 °C beschriebene, erhdhte chemische Rucklésung der
anodischen Oxide des Zustands T4 im Vergleich zum Zustand T7 plausibel. Die sehr ahnlichen
Endschichtdicken beim Anodisieren der unterschiedlichen WB-Zustéande bei einer Elektro-
Iyttemperatur von 5 °C lassen sich demnach nicht nur mit der grundsétzlich geringeren Ruck-

I6segeschwindigkeit, sondern auch mit den &hnlichen Mg-Gehalten in den Schichten erklaren.

Tabelle 17: Chemische Zusammensetzung der anodischen Oxidschichten auf der Legierung
EN AW-2024 in den WB-Zustédnden W und T4 nach Anodisieren bei 20 °C und 5 °C gemaf
den Ergebnissen aus EDX-Flachenanalysen

Elementgehalte in Gew.-%
Element Zustand T4 Zustand T7
20°C 5°C 20 °C 5°C
Al 52,7+0,4 48,1+0,3 51,4+2,0 495+0/4
0] 46,1 +0,3 50,6 +0,3 47,8+ 2,0 498+ 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 Schichtharte

Analog zur Vorgehensweise beim Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 wird auch fir die
anodischen Oxidschichten auf der Legierung EN AW-2024 die Schichtharte zur integralen Be-
wertung der nano- und submikroskaligen Schichtporositéat herangezogen. Wie aus Abbildung
37 auf Seite 99 und den Harteexponenten in Tabelle 18 auf Seite 100 hervorgeht, unterschei-
den sich die Harteverlaufe fir das Anodisieren der WB-Zustande W und T4 bei einer Elektro-
lyttemperatur von 20 °C nicht signifikant. Dies erscheint plausibel, da sich die Anodisierschich-
ten auf beiden WB-Zustanden mikrostrukturell nicht erkennbar unterscheiden. Mit steigender
Cu-Segregation im Substrat weisen die Anodisierschichten in den Zustdnden T6 und T7 deut-
lich flachere Hartegradienten auf. Dies verdeutlichen die abnehmenden Hartekoeffizienten in

Tabelle 18. Im Unterschied zum Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 kénnen jedoch alle
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Harteverlaufe (mit Ausnahme der anodischen Oxidschicht auf dem WB-Zustand T4) unter Ver-
wendung des gleichen Wertes Ho (Ho = 5050 N/mm?) mit einem hohen Bestimmtheitsmal} (R?
> 0,95) durch die Exponentialfunktion approximiert werden. Fir die Anodisierschichten auf der
Legierung EN AW-2024 im Zustand T4 liegt eine hohe Streuung der Messwerte vor, so dass
auch bei optimalem Ho-Wert lediglich ein Bestimmtheitsmafld R2 in H6he von 0,868 erreicht
wird. Im Allgemeinen ist kein klarer Trend fur den normierten Hartekoeffizient erkennbar. Wie
aus Tabelle 18 hervorgeht, nimmt dieser fur alle WB-Zusténde etwa den gleichen Wert an.
Dies bedeutet, dass die Harteverlaufe der anodischen Oxidschichten auf den warmausgela-
gerten Substraten lediglich in positive Richtung entlang der Abszissenachse verschoben sind.
Die Schichtporositat ware demzufolge fur alle Anodisierschichten unabhangig vom WB-Zu-
stand des Substrats gleich. Diese Annahme bestédtigen auch die Werte fir die integrale
Schichtporositat in Tabelle 18. Demnach weisen alle Schichten unter Berlicksichtigung der

Mittelwerte und Standardabweichungen eine Porositat in Hohe von etwa 64 % auf.
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Abbildung 37: Harteverlaufe der anodischen Oxidschichten auf der Legierung EN AW-2024 in
den WB-Zustanden W, T4, T6 und T7

Im Unterschied zu den Beobachtungen beim Anodisieren der Modelllegierung AlCu4 ist die
Verschiebung der Hartewerte zu héheren Abstdnden vom Substrat nicht allein durch die ver-
ringerte Intensitat der Nebenreaktion und damit eine erhéhte Schichtbildungsrate zu erklaren.
In diesem Fall ware namlich in unmittelbarer Substratndhe ein hdoheres Harteniveau 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 langlichen Hohlraumen bestehenden Schichtmikrostrukturen

eine geringere integrale Porositat aufweisen. Einen weiteren Erklarungsansatz bietet die in
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Kapitel 5.3.1.2 postulierte Abh&ngigkeit der Schichtrickldsungsgeschwindigkeit vom Mg-Ge-
halt in der Schicht. Da die erreichbare Maximalschichtdicke mit abnehmendem Mg-Gehalt in
der Schicht (zunehmender Mg-Segregation) zunimmt, werden die Hartewerte in Richtung ho-

herer Abstande vom Substrat verschoben.

Tabelle 18: Schichtporositat und KenngrofRen der Harteverlaufe in Abbildung 37

Eigenschaft Symbol  Einheit _Warmebehandlungszustand

T4 T6 T7

Porositat p % 61,8+2,7 64,9+2,4 64,4+0,9 63,9+1,3
Harteexpo-

k 0,111 0,115 0,076 0,059
nent
norm. Harte-

k*s 1,99 2,14 2,07 1,92
exponent
Bestimmt-

R2 0,957 0,839 0,962 0,951
heitsmalfl}

Fur die Approximation der in Abbildung 38 auf Seite 101 dargestellten Harteverlaufe der hart-
anodisierten Schichten wurde wie fir die anodische Oxidation bei 20 °C Elektrolyttemperatur
ein Ho in Hohe von 5050 MPa angenommen. Die Schichten weisen also in unmittelbarer Sub-
stratnédhe die gleiche Harte auf. Die Harteabnahme Uber die Schichtdicke verlauft fur das
Hartanodisieren allerdings wesentlich flacher. Dies verdeutlichen auch die in Tabelle 19 dar-
gestellten Harteexponenten k. Fir die Anodisierschichten auf dem WB-Zustand T4 ergibt sich
unter Berlcksichtigung der Schichtdicke ein ahnlicher normierter Harteexponent k*s wie flr
das Anodisieren bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C. Wie bereits im Abschnitt Gber die
Harteverlaufe nach Anodisieren bei 20 °C beschrieben, werden die Hartewerte zu gréReren
Abstanden vom Substrat verschoben. Es liegt die Vermutung nahe, dass dies auf die redu-

zierte Rucklosungsgeschwindigkeit bei der niedrigen Elektrolyttemperatur zurtickzufiihren ist.

Die in Abbildung 38 dargestellte Harteverlaufe der anodischen Oxidschichten auf den WB-
Zustanden 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-
gepragt 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
Ho in Hohe von 5050 MPa, also gleicher Harte der porésen Oxidschicht in unmittelbarer Nahe
zum Substrat-Schicht-Interface, weist die Schicht auf dem Zustand T7 einen etwas geringeren

Hartekoeffizienten k auf und damit eine geringere Harteabnahme zum SchichtauReren hin
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(Tabelle 19). Die Hartewerte werden, wie fur das Anodisieren bei 20 °C beschrieben, in Rich-
tung héherer Abstdnde vom Substrat-Schicht-Interface verschoben. Wie bereits in Kapitel
5.3.1.1 erlautert, wird infolge der insgesamt geringeren Schichtriicklésungsrate bei niedriger
Elektrolyttemperatur die Maximalschichtdicke fur keinen der betrachteten WB-Zustande vor
Ablauf der Prozesszeit erreicht. Die etwas weniger stark ausgepragte Harteabnahme Uber die
Schichtdicke fur die Anodisierschichten auf dem WB-Zustand T7 deutet auf eine geringere
Schichtrickldsungsrate hin. Analog zum Anodisieren bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C
ist festzustellen, dass die Schichtriicklosungsrate mit steigendem Mg-Gehalt in der Schicht
zunimmt. Anhand der Werte fiir die Schichtporositat in Tabelle 19 ist dies nicht eindeutig be-

legbar.
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Abbildung 38: Harteverlaufe fir das Hartanodisieren der Legierung EN AW-2024 in den WB-
Zustanden T4 und T7

Tabelle 19: Schichtporositat und KenngroRen der Harteverlaufen in Abbildung 38

Eigenschaft Symbol  Einheit WB-Zustand

w T7
Porositat p % 46,6+4,8 51,0+2,5
Harteexponent k 0,048 0,040
norm. Harteexponent k*s 1,98 1,62

Bestimmtheitsmalf} 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 auflosbare Cu-reiche Cluster (Zustand T4) werden wahrend des Anodisierens ebenso in
die Cu-reiche Schicht am Substrat-Schicht-Interface integriert wie im Al-MK zwangsgel6ste
Cu-Atome (Zustand W). In beiden Fallen hat die zyklisch ablaufende Cu-Anreicherung
und -Oxidation ahnlich der anodischen Oxidation der Modelllegierung AlCu4 im Zustand T4
eine zeitlich und 6rtlich begrenzte Sauerstoffentwicklung zur Folge. Dartber 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 hierfir ist die Exis-
tenz mikro- und submikroskaliger Ausscheidungen, die neben den festigkeitsbestimmenden
Clustern, GPB-Zonen oder S-Phase-Ausscheidungen in jedem der betrachteten Warmebe-
handlungszustande vorliegen. Die Anzahl der nicht in Form stabiler Ausscheidungen gebun-
denen, fur die Ausscheidungshartung verfligbaren Cu-Atome ist folglich im Vergleich zur Mo-
delllegierung AlCu4 geringer und somit liegt der in Kapitel 5.2.4 beschriebene Mechanismus

allenfalls in abgeschwéachter Form vor.

Zu Beginn des stromgesteuerten Anodisierens bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C wer-
den fir alle betrachteten Warmebehandlungszustande der Legierung EN AW-2024 zunachst
die oberflachennahen mikro- und submikroskaligen Ausscheidungen bevorzugt aufgeltst.
Dies spiegelt sich im allmahlicheren Spannungsanstieg wider. Die Auflosung der im Zustand
T7 zusatzlich im Substratgeflige vorliegenden S-Phase-Ausscheidungen hat demgegeniber
lediglich eine leichte Verzégerung des Spannungsanstiegs zur Folge. Nach der Entstehung
einer geschlossenen Anodisierschicht tiber die gesamte Oberflache stellt sich fir den Zustand
T7 die geringste Anodisierspannung ein. Dies kdénnte in Analogie zur anodischen Oxidation
der Modelllegierung AlCu4 ebenfalls auf den geringeren elektrischen Widerstand am Poren-
grund infolge abgeschwachter Sauerstoffentwicklung zurtickzufihren sein. Diese Theorie wird
durch die Ergebnisse der REM-Untersuchungen bestatigt. Wahrend der anodischen Oxidation
des Cu-verarmten Al-MK entstehen gerichtete Porenkanéle, die nicht durch zuséatzliche Hohl-
raume gestort werden. Die nach Uberaltern im Gefiige der Legierung EN AW-2024 vorliegen-
den S-Phase-Ausscheidungen werden &hnlich den mikroskaligen S-Phase-Ausscheidungen
bevorzugt aufgeldst. Aufgrund der im Vergleich zur Modelllegierung AlCu4 erhéhten Ausschei-
dungskinetik liegen bereits ausreichend gro3e GBP-Zonen im Geflige der Legierung EN AW-
2024 T6 vor, die ebenfalls bevorzugt wahrend des Anodisierens in Losung gehen und Hohl-
raume in der Schicht hinterlassen. Da die Cu-Verarmung des Al-MK im vorliegenden Zustand
T6 aber noch nicht vollstandig abgeschlossen ist, wird dieser im Vergleich zum Uberalterten

Zustand unter erhohter Sauerstoffentwicklung oxidiert.
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Anodische Stromausbeute und Schichtbildungsrate sind wéhrend der anodischen Oxidation
bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C fir alle betrachteten WB-Zustédnde zu Prozessbeginn
gleich. FUr 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 verstarkte Schichtriicklo-
sung begrenzt, wahrend die Schichtdicke beim Anodisieren des Zustands T7 bis zum Prozess-
ende nach 60 min weiter etwa linear zunimmt. Eine mogliche Erklarung hierflr ist die vergro-
Rerte innere Oberflache der Porenkanéle infolge der Existenz periodisch angeordneter Hohl-
raume in anodischen Oxidschichten auf den WB-Zustanden W und T4. Weiterhin zeigte sich,
dass die Schichtriicklésung mit dem Mg-Gehalt in der Schicht direkt korreliert, der infolge der
bevorzugten Aufldsung von S-Phase-Ausscheidungen fur die anodische Oxidation eines
warmausgelagerten bzw. Uberalterten Substratgefliges abnimmt. Diese Modellvorstellung wird
durch die mittels Nanoindentation aufgenommenen Harteverlaufe gestiitzt. In unmittelbarer
Né&he zum Substrat weisen die anodischen Oxidschichten trotz stark unterschiedlicher Schicht-
mikrostruktur nach Anodisieren der unterschiedlichen WB-Zustande die gleiche Harte auf. Die
unterschiedliche Harteabnahme Gber der Schichtdicke ist lediglich auf die unterschiedlich stark

ausgepragte Schichtriicklésung zurtckzufihren.

Beim Hartanodisieren der Legierung EN AW-2024 lauft die anodische Auflésung der mikro-
und submikroskaligen Ausscheidungen offenbar nicht stark bevorzugt gegentuber der anodi-
schen Oxidation des Al-MK ab. Vielmehr findet zunachst eine geschlossene Passivierung der
gesamten Oberflache statt; hierflr spricht das Spannungsmaximum zu Prozessbeginn. Auch
die anodische Auflésung der S-Phase-Ausscheidungen des Uberalterten Gefligezustands ist
wahrend der anodischen Oxidation weniger stark ausgepragt, wie aus REM-Bildern der
Schichtmikrostruktur hervorgeht. Zudem wird erwartungsgemal eine deutlich geringere che-
mische Rlcklésung der Porenwande infolge der niedrigen Elektrolyttemperatur beobachtet.
Die Schichtdicke wird fur keinen der betrachteten WB-Zusténde durch die Schichtriicklésung
beschrankt. Mittels Nanoindentation wurde nachgewiesen, dass in unmittelbarer Nahe zum
Substrat-Schicht-Interface unabhéngig von der Badtemperatur beim Anodisieren stets die glei-
che Schichthérte vorliegt. Infolge der geringeren chemisch bedingten Porenaufweitung fallen
die Harteverlaufe beim Hartanodisieren lediglich flacher zum Schichtauf3eren hin ab. Auch hier
bestéatigt sich der bei 20 °C Elektrolyttemperatur beobachtete Trend, wonach die Schichtriick-
I6sung mit steigendem Mg-Gehalt in der Schicht leicht ansteigt und die Schichtharte dement-
sprechend sinkt. Aufgrund der abgeschwachten chemischen Riicklésung ist dieser Effekt beim

Hartanodisieren allerdings deutlich schwacher ausgeprégt.
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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 Werkstoffzustande erwiesen sich fiir das
Anodisieren hinsichtlich Schichtdicke und Schichtharte 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 gro3flachige Anreicherung und Oxidation des Ele-
ments Cu am Substrat-Schicht-Interface stattfindet. Unter Bertcksichtigung der geforderten
mechanischen Eigenschaften sowie bspw. des Korrosionsverhaltens besteht in der Praxis
haufig nicht die Mdéglichkeit, den Warmebehandlungszustand zugunsten einer besseren Ano-
disierbarkeit zu variieren. Wie bereits in Kapitel 2.2.4 beschrieben, kann durch Zugabe von
Oxalséaure zu schwefelsauren Elektrolyten die Schichtriickldsungsrate reduziert werden. Es ist
Zu erwarten, dass dies auch beim Anodisieren der Legierung EN AW-2024 eine verminderte
Schichtporositat und damit eine erhdhte Schichtharte zur Folge hat. Weiterhin wurden positive
Effekte sowohl auf die Schichtharte als auch auf den elektrischen Energieverbrauch durch
Zugabe von Salpetersaure erzielt. In diesem Kapitel wird deshalb die Mdglichkeit erortert, ba-
sierend auf den in den Kapiteln 5.2 und 5.3.1 présentierten Erkenntnissen, eine Verbesserung
der Schichteigenschaften durch die Verwendung von Elektrolytadditiven zu erzielen. Dabei
werden die Wirkmechanismen der beiden Additive differenziert erlautert. Die in diesem Kapitel

prasentierten Ergebnisse wurden zum Teil bereits in (119) veroffentlicht.

5.3.2.1 Elektrische Kenngrof3en, Schichtdicke und Schichtmasse

Der in Abbildung 39 auf Seite 106 dargestellte Spannungsverlauf fir das Hartanodisieren der
Legierung EN AW-2024 T4 weist alle bereits in Kapitel 5.3.1.1 beschriebenen charakteristi-
schen Merkmale auf. Infolge der erhéhten anodischen Stromdichte (3 A/dm2 anstelle von 2
A/dm?) ist lediglich ein leicht erhéhtes Spannungsniveau zu beobachten. Durch Zugabe von
0,4 bzw. 0,8 mol/l HNO3 erfolgt in Ubereinstimmung 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 wahrend des Hartanodisierens wird in der Literatur fir zahlreiche
Verfahrensvarianten beschrieben. Dies wird im Allgemeinen auf den héheren Diffusionswider-
stand mit zunehmender L&nge der schmalen Porenkanale zurtickgefihrt (108). Fir Alumini-
umlegierungen féllt dieser Spannungsanstieg geringer aus (108), da die Schichten i.d.R. eine
erhdhte Porositat aufweisen. Der fir die Zugabe von HNO3; zum Grundelektrolyten beobach-
tete Spannungsanstieg im spateren Prozessverlauf deutet also darauf hin, dass dichtere

Schichten entstehen, die einen hdheren Diffusionswiderstand aufweisen. Diese Beobachtung
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widerspricht der Darstellung von Wernick und Pinner (115), wonach der Spannungsanstieg
wahrend des Prozesses infolge HNOs-Zugabe weniger stark ausgepragt ist. Dieser Span-
nungsverlauf erlaubt insbesondere fir kurze Anodisierzeiten eine signifikante Einsparung von
elektrischer Energie. Bei einer Prozesszeit von 45 Minuten betrégt die Ersparnis etwa 4,2 bzw.
5,3 % fur die Zugabe von 0,4 bzw. 0,8 mol/l zum Grundelektrolyten. Wie weiterhin aus Tabelle
20 auf Seite 107 hervorgeht, steigen Schichtdicke und Flachenmasse mit zunehmender HNOs-
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 Berlicksichtigung der zusatzlich
leicht reduzierten Prozessenergie ergibt sich eine Reduzierung der spezifischen (schicht-

massebezogenen) elektrischen Energie um etwa 21 %.

Es ist bekannt, dass CuO in salpetersauren Lésungen chemisch aufgeldst wird. Folglich ist zu
vermuten, dass die Cu-Anreicherungen am Substrat-Schicht-Interface unter dem anodischen
Potenzial in HNOs-haltigen Elektrolyten bevorzugt aufgeldst werden. Es verbleibt somit weni-
ger Zeit fur das Ablaufen der Nebenreaktion bis zum vollstandigen Aufbrauchen der Cu-Anrei-
cherung. Folglich ist ein groRerer Anteil der elektrischen Ladungsmenge fiir die Schichtbildung
nutzbar und die vorgegebene Stromstarke stellt sich bereits bei geringerem anodischen Po-
tenzial ein, da der Stromfluss entlang der Porenkandle 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 Erhéhung von Schichtmasse und
anodischer Stromausbeute. Aufgrund der reduzierten Sauerstoffentwicklung ist weiterhin zu
erwarten, dass die nanoskalige Schiichtporositat mit steigender HNO3s-Konzentration im Elekt-
rolyten sinkt. Gestltzt wird diese Annahme durch den ausgepragten Anstieg der Prozessspan-
nung nach etwa 900 s Prozesszeit. Dies ist vermutlich auf die zunehmende Diffusionsiber-

spannung mit steigender Schichtdicke zuriickzuftihren.

Die mithilfe von Flachenmasse, Schichtdicke und der Dichte von Al,O; gemaf3 Gleichung 4.7
berechnete integrale Schichtporositat p nimmt jedoch nur bis zu einer HNOs-Konzentration
von 0,4 mol/l ab. Wie aus Tabelle 20 hervorgeht, ist bei weiterer Erh6hung der HNOs-Konzent-
ration auf 0,8 mol/l ein Anstieg der integralen Schichtporositét feststellbar. Dieser Befund lasst
sich theoretisch nur mit einer Zunahme der mikroskaligen Schichtporositat erklaren. In Kapitel

5.3.2.2 wird daher die mikroskalige Porositat anhand von REM-Aufnahmen quantifiziert.
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Abbildung 39: Spannungsverlaufe wahrend des Hartanodisierens der Legierung EN AW-

2024 T3 bei 3 A/dm3 fiir unterschiedliche HNOs-Konzentrationen, ohne C>H,04-Zugabe
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Abbildung 40: Spannungsverlaufe wahrend des Hartanodisierens der Legierung EN AW-

2024 T3 bei 3 A/dm3 fur unterschiedliche HNOz-Konzentrationen und 0,2 mol/l CoH>04

Wie aus Abbildung 40 hervorgeht, liegt fir die Zugabe von Oxalséure im Vergleich zu den in
Abbildung 39 dargestellten Elektrolyten bereits zu Beginn des Wachstums der porésen Oxid-
schicht eine erhdhte 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 Rickldsung des Oxids und andererseits den La-
dungstragerdurchtritt behindern. Nach etwa 600 bis 900 s Prozessdauer wird ein deutlicher
Spannungsanstieg eingeleitet. Dieser ist fur die Zugabe von Oxalséure im Vergleich zu den in
Abbildung 39 dargestellten Spannungsverlaufen deutlich starker ausgebildet. Die reduzierte
Porenaufweitung infolge der verminderten chemischen Rucklésung an den Porenwénden re-
sultiert offenbar aus einer ausgepragteren Zunahme der Diffusionsiiberspannung. Wie aus
Tabelle 20 hervorgeht, folgt aus der Zunahme der Prozessspannung erwartungsgemar auch
eine deutliche Zunahme des elektrischen Energiebedarfs. Dieser wird infolge des im vorheri-
gen Abschnitt beschriebenen, geringeren Ausmafes der Nebenreaktion fir die kombinierte
Zugabe von Oxal- und Salpetersaure gegentber der alleinigen Oxalsaurezugabe 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 Oxalsaure beeinflusst werden. Dies ist grundsétzlich plausibel, da auch keine direkte
Abhangigkeit der Intensitat der Nebenreaktion von der Oxalsaurekonzentration im Elektrolyten
Zu erwarten ist. Dennoch sollte die Schichtmasse theoretisch infolge der verringerten Aufwei-
tung der Porenkandle infolge der Oxalsaure-Zugabe zunehmen. Da die chemische Rcklo-
sungsrate beim Hartanodisieren grundsétzlich gering ist, wirkt sich dieser Effekt aber offenbar
nicht messbar auf die Schichtmasse aus. Ebenso ist zu erwarten, dass die Nanoporositat der
anodischen Schichten infolge der reduzierten Porenaufweitung abnimmt. Wie Tabelle 20 zu
entnehmen ist, steigt die integrale Schichtporositat fiir anodische Oxidschichten aus oxalsau-
rehaltigen Elektrolyten leicht an. Auch an dieser Stelle sei auf Kapitel 5.3.2.2 zur Klarung die-

ses scheinbaren Widerspruchs verwiesen.

Tabelle 20: Prozess- und Schichteigenschaften fir das Hartanodisieren bei 3 A/dm?2 fiir 45

min mit unterschiedlichen Additivkonzentrationen

Eigen- L Konzentration HNO3z/C2H204 in mol/l
Symbol  Einheit
schaft 0/0 0,4/0 0,8/0 0/0,2 0.4/0.2 0.8/0.2
Schicht-
s pm 42+5 44+2 48+2 42+3 45+3 48+3
dicke
Flachen-
m mg/dm? 855116 96415 1025+4 850+10 97149 1026+14
masse

el. Energie 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-

n % 59,9+1,2 67,610,4 71,9+2,7 59,6+0,7 68,0+0,6 72,0+1,0
beute
Spez. El
€ J/mg 230+7 195+3 181+2 311+22 24316 234+14
Energie

Porositat 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 Schichtporositat (Fehlstellen infolge der Auf-
I6sung von IMP) wurden moglichst breite und damit reprasentative Schichtabschnitte ausge-
wertet. Um gleichzeitig auch submikroskalige mikrostrukturelle Details abzubilden, war es not-
wendig, zahlreiche Einzelaufnahmen benachbarter Schichtbereiche zusammenzufigen. Die
nanoskalige Porositdt (Porenkanale und periodisch entlang der Porenkanédle angeordnete
Hohlraume) ist hierbei bewusst nicht erkennbar. Dadurch ist die mikro- und submikroskalige
Porositat bzw. Rissigkeit der Schichten von der nanoskaligen Porositat separarierbar und

guantifizierbar.

In Abbildung 41a) auf Seite 109 ist ein reprasentativer 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 Hohlraume vor, die auf die Auflosung der mikro- bis submikroskaligen S-Phase sowie der
groberen Cu-reichen Al-Cu-Fe-Mn-Ausscheidungen zurickzufihren sind. Wie aus Tabelle 21
auf Seite 110 hervorgeht, betragt der Flachenanteil der mikro- und submikroskaligen Porositat
am Schichtquerschnitt etwa 3,4 %. Fur die Zugabe von 0,4 und 0,8 mol/l HNO3 zum Grunde-
lektolyt ist nach dem Hartanodisieren in vergleichbarem MaRe 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 ,Porositat‘ umfasst neben mikroskaligen Hohl-
raumen auch Mikrorisse und steigt deshalb auf 4,6 %. Fir die Zugabe von 0,2 mol/l Oxalsaure
zum Grundelektrolyten tritt diese Erscheinung verstéarkt auch an kleineren ellipsoiden Hohlrau-
men auf. Zudem liegen vereinzelt mehrere Risse an einem Hohlraum vor, so dass insgesamt
eine hohere Anzahl von Rissen zu beobachten ist (Abbildung 41c)). Die kombinierte Zugabe
von sowohl 0,8 mol/l HNOs als auch 0,2 mol/l Oxalsdure zum Grundelektrolyten hat schliel3lich
die Bildung sehr vieler mikroskaliger Risse zur Folge, die sich teilweise zu Rissnetzwerken
oder zusammenhangenden Hohlraumen vereinen. Die Mikroporositat bzw. -rissigkeit steigt in-

folgedessen auf 8,4 %.

Die parallel zum Substrat-Schicht-Interface verlaufenden Risse entstehen wahrend des Pro-
zesses infolge hoher Zugeigenspannungen in Schichtwachstumsrichtung. Diese sind auf die
unterschiedliche Volumenzunahme bei der Oxidation bzw. Auflésung unterschiedlicher Pha-
sen zurickzufiihren. 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 porésen Oxid und dem umgebenden Alumini-
umoxid entstehen. Derartige Zugeigenspannungen treten grundsétzlich bspw. auch beim Ano-

disieren in schwefelsauren Elektrolyten bei Raumtemperatur und ohne Oxalsaurezusatz 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)) ausschlieRlich fur das Hartanodisieren in oxalsdurehaltigen Schwefel-
saureelektrolyten beobachtet. Eine Erklarung hierfir ist die Inhibierung der Oxidation Fe-, Mn-
und Si-reicher Phasen durch Zugabe von Oxalsdure. Daraus folgen héhere Zugeigenspan-
nungen in der Schicht. Zudem werden durch Hartanodisieren in oxalsdurehaltigen Schwefel-
saureelektrolyten besonders harte und sprode anodische Oxidschichten erzeugt, die starker
zur Rissbildung neigen. Auch die leicht erhéhte Rissigkeit in den etwas kompakteren Schich-
ten, welche durch Anodisieren in HNOs-haltigen Elektrolyten entstehen, ist durch erhdhte

Harte und Sprddigkeit erklarbar.

Abbildung 41: Reprasentative Mikrostrukturaufnahmen (RE-Bilder) anodischer Oxidschichten
nach Anodisieren in a) 20 Vol.-% H>S0O4, b) 20 Vol.-% H>SO4 + 0.8 mol/l HNO3, ¢) 20 Vol.-%
H>SO4 + 0.2 mol/l C2H204, d) 20 Vol.-% H>SO4 + 0.2 mol/l C2H204 + 0.8 mol/l HNO3

Wie bereits in Abbildung 36 auf Seite 97 fiir das Hartanodisieren der Legierung EN AW-2024
T4 in 20 Vol.-% H.SO. dargestellt, wird auch der in Abbildung 42a) auf Seite 111 bei hdherer
Vergrof3erung prasentierte Schichtausschnitt durch submikroskalige HohlrAume sowie durch
Bereiche gepragt, die eine hohe Anzahl nanoskaliger Hohlriume aufweisen. Die fir die ano-
dische Oxidation von Aluminium charakteristischen, senkrecht zum Substrat orientierten Po-
renkanale sind lediglich in Anséatzen erkennbar. Die Zugabe von 0,4 mol/l HNOs hat zur Folge,
dass wahrend der anodischen Oxidation weniger nanoskalige HohlrAume gebildet werden (Ab-
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bildung 42b)). Dieser Trend setzt sich weiter fort fir die Zugabe von 0,8 mol/l HNO3 zum Grun-
delektrolyten. Wie aus Abbildung 43a) auf Seite 111 hervorgeht, wird fur diese HNOs-Konzent-
ration die Entstehung der nanoskaligen Porositat deutlich reduziert, so dass neben den sub-
mikroskaligen Hohlraumen vor allem gerichtete Porenkanéle vorliegen. Fir die kombinierte
Zugabe von 0,4 mol/l HNOz und 0,2 mol/l C2H204 zum Grundelektrolyten sind ebenfalls vor
allem senkrechte Porenkanéle neben den submikroskaligen Hohlraumen erkennbar (Abbil-
dung 43b)). Zudem weisen die in Abbildung 43b) dargestellten Porenkanale im Vergleich zu
den in Abbildung 42 und Abbildung 43a) gezeigten einen groReren Durchmesser auf. Dies
steht im Einklang mit der Theorie, wonach die GréRRe 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.-% H,SO4 bei kombinierter Zugabe von 0,4
mol/l HNOz und 0,2 mol/l H.C,04 zum Prozessende etwa 50 V anstelle von etwa 25 bis 30 V

fur das Anodisieren ohne Zugabe von CzH-04.

Tabelle 21: Kennwerte der Porositéat fir das Hartanodisieren bei 3 A/dm2 fir 45 min mit un-

terschiedlichen Additivkonzentrationen

Eigen- Symbol  Einheit Konzentration HNO3/C2H204 in mol/l
schaft 0/0 0,4/0 0,8/0 0/0,2 0.4/0.2 0.8/0.2
Porositét p % 48,0+1,2 44,1+0,8 45,6%x0,7 48,8+0,6 45,8+0,3 46,2+0,2
Mikro-
] pwm % 3,4+0,8 4,6+1,3 4,6+0,8 5,8+1,6 7,0£1,6 8,4+0,7
porositat
Nanopo-
PN % 44,6 39,5 41 43 38,8 37,8
rositat

Die Feststellung einer abnehmenden Anzahl nanoskaliger Hohlraume mit steigender HNO3-
Konzentration im Elektrolyten anhand von Abbildung 42 und Abbildung 43 korreliert in guter
N&aherung mit den Werten fir die nanoskalige Porositat pn in Tabelle 21. Dies stehtim Einklang
mit der in Kapitel 5.3.2.1 beschriebenen Erh6hung der anodischen Stromausbeute der
Schichtbildung. Offenbar ist die Nebenreaktion der Sauerstoffentwicklung wéahrend der elekt-
rochemischen Oxidation der nanoskaligen Cu-Anreicherungen am Substrat-Schicht-Interface
weniger stark ausgepragt. Dies bestatigt die Theorie, wonach die nanoskaligen Cu-
Anreicherungen am Substrat-Schicht-Interface durch Einwirkung des Additivs HNO3 verstarkt
chemisch aufgelost werden. Aus Tabelle 21 wird weiterhin deutlich, dass die nanoskalige Po-
rositat pn im Gegensatz zur integralen Schichtporositéat p generell durch Zugabe von Oxalsaure
zum Elektrolyten reduziert wird. Dies steht im Einklang mit der in Kapitel 2.2.1 beschriebenen
Theorie, wonach die Geschwindigkeit der chemischen Ricklésung an den Porenwanden

durch Zugabe von Oxalséaure abnimmt.
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Einige der fur die Legierung EN AW-2024 typischen submikroskaligen Ausscheidungen sind
auf Abbildung 42a) und b) in unmittelbarer Nahe des Substrat-Schicht-Interfaces aufgrund des
Materialkontrasts an einem helleren Grauwert erkennbar. Die rundliche Form deutet unter Be-
rucksichtigung des in Kapitel 2.1.3 zusammengefassten Wissenstands darauf hin, dass es
sich bei den Ausscheidungen um die Q-Al,Cu-Phase handelt. Im Unterschied zur chemisch
aquivalenten 8-Al,Cu-Phase wird diese offenbar jedoch nicht gegentber dem Al-MK stark be-
vorzugt, sondern mit geringerer Geschwindigkeit aufgeltst. Dies ist anhand der Welligkeit des
Substrat-Schicht-Interfaces unmittelbar unterhalb substratnaher submikroskaliger Hohlraume
in der Schicht erkennbar und legt wiederum den Schluss nahe, es kénne sich um die Mn- bzw.
Fe-reiche Phase AlxoCuzMns- oder AlxoCuz(Mn,Fe)s handeln. Anhand von Abbildung 42 und
Abbildung 43 geht nicht eindeutig hervor, ob die Oxidationsrate dieser Ausscheidungen ahn-
lich dem Verhalten der groben, mikroskaligen Al-Cu-Fe-Mn-Ausscheidungen durch die Zugabe

von C2H,04 reduziert wird, da die betrachteten Schichtausschnitte verhaltnismagig klein sind.

Abbildung 42: Submikro- und nanoskalige Porositat nach Anodisieren der Legierung EN AW-
2024 T4 in a) 20 Vol.-% H>S0O4 und b) 20 Vol.-% H>SO4 + 0,4 mol/l HNOs

Abbildung 43: Submikro- und nanoskalige Porositat nach Anodisieren der Legierung EN AW-
2024 T4 in a) 20 Vol.-% H>SO4 + 0,8 mol/l HNOs und b) 20 Vol.-% H»SO4 + 0,4 mol/l HNOs +
0,2 mol/Il C2H204
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5.3.2.3 Schichthéarte

Anhand der wissenschaftlichen Fachliteratur Iasst sich, wie in Kapitel 2.2.4 beschrieben, be-
reits ableiten, dass sowohl Oxalsaure- als auch Salpetersdurezusatze zu schwefelsauren
Elektrolyten geeignet sind, anodische Oxidschicht mit erhéhter Schichthéarte zu erzeugen. Eine
detaillierte Abgrenzung des Wirkmechanismus von der Wirkungsweise organischer Additive
steht jedoch noch aus. Bereits bei der Wahl geeigneter Parameter fiir den Fit der Harteverlaufe
fallt auf, dass fiir anodische Oxidschichten aus oxals&urehaltigen ein etwas geringerer Ho-Wert
in Hohe von 4000 MPa im Vergleich zu 4300 MPa fir die oxalsaurefreien Elektrolyte zu den
hdchsten Bestimmtheitsmal3en fuhrt. Anderseits ergaben diese Parameterfits deutlich gerin-
gere Harteexponenten k flr anodische Oxidschichten aus oxalsaurehaltigen Elekrolyten. Die
Zugabe von Oxalsaure fiihrt deshalb einerseits zur Reduzierung der Schichtharte in der Nahe
des Substrats und andererseits zur Erhéhung der Schichtharte im SchichtauReren. Die Redu-
zierung des Harteexponents Kk ist erklarbar durch die verringerte Schichtricklésung und folglich
die weniger stark ausgepragte Porenaufweitung im Schichtaul3eren infolge der Zugabe Oxal-

saure.

Uberlagert wird dieser Effekt moglicherweise durch die verstarkte Mikroporositat und -rissigkeit
jener Schichten. Zwar wurde die Nanoindentation nicht in unmittelbarer Nahe dieser mikros-
kaligen Fehlstellen durchgefihrt, aber es lasst sich nicht ausschlieRen, dass unter der Schliff-
oberflache befindliche Hohlraume die Messungen beeinflussten. Diese These wird durch die
vergleichsweise niedrigen Bestimmtheitsmalie, also die groRe Streuung der Messwerte, flr
die kombinierte Zugabe von C,;H>04 und HNO3; zum Grundelektrolyten unterstrichen. Weiterhin
wird anhand von Abbildung 44, Abbildung 45 und der in Tabelle 22 auf Seite 114 dargestellten
Harteexponenten k deutlich, dass die Harteabnahme lber der Schichtdicke durch HNOs-Zu-
gabe zum Elektrolyten reduziert wird. Es besteht qualitativ eine gute Korrelation zwischen der
nanoskaligen Porositdt pN und dem normierten Harteexponent k*s. Die unterschiedlich stark
ausgepragte Harteabnahme Uber der Schichtdicke ist also nicht auf unterschiedliche End-
schichtdicken, sondern auf ein unterschiedliches Ausmalf der chemischen Riicklésung an den
Porenwanden zurlckzufiihren. Wie bereits in Kapitel 5.2.3 beschrieben, werden die kompak-
teren Schichten, die weniger nanoskalige Hohlraume aufweisen, offenbar aufgrund der gerin-

geren inneren Porenoberflache langsamer chemisch riickgelost.
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Abbildung 44: Harteverlaufe fir das Hartanodisieren in 20 Vol.-% H,SO4 bei unterschiedli-

chen HNOs-Konzentrationen, ohne C;H»04-Zugabe
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Abbildung 45: Harteverlaufe fiir das Hartanodisieren in 20 Vol.-% H.SO4 bei unterschiedli-

chen HNOs-Konzentrationen und 0,2 mol/l CoH204
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Tabelle 22: Kennwerte der Porositat und der Harteverlaufe fir das Hartanodisieren bei

3 A/ldmz2 fur 45 min mit unterschiedlichen Additivkonzentrationen

Eigen- Symbol  Einheit Konzentration HNO3/C2H204 in mol/l
schaft 0-0 0,4-0 0,8-0 0-0,2 0.4-0,2 0.8-0,2
Porositat 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-
) PN % 44,6 39,5 41 43 38,8 37,8
rositat
Hartekoeffi-
) Ho MPa 4300 4300 4300 4000 4000 4000
zient
Harteexpo-
k 0,033 0,024 0,024 0,026 0,016 0,019
nent
Norm. Har-
k*s 1,386 1,056 1,152 1,092 0,72 0,912
teexponent
Bestimmt-
) R2 0,917 0,929 0,974 0,906 0,776 0,862
heitsmald

5.3.2.4 Ritzbestandigkeit

Wie bereits in Kapitel 5.3.2.2 beschrieben, ist die Zugabe von HNO3 und insbesondere H>C,04
zum Grundelektrolyten mit verstarkter Rissbildung wéhrend 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 Porositéat bewehrt. Mikroskalige Po-
ren und Risse sind aufgrund der vergleichsweise geringeren Abmafie 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 Prufvariante mit linearer Steigerung der Normalkraft von 1 bis
100 N (progressiver Test) eignet sich dabei besonders zur Bewertung von Schichthaftung und
Schadigungsverhalten. Gemal DIN EN 1071-3 kénnen je nach System Substrat-Schicht ver-
schiedene Versagenskriterien definiert werden, z.B. das erstmalige Auftreten von Schichtris-
sen, ortlicher Grenzflachenabplatzung oder grof3flachiger Abplatzungen sowie das erstmalige
Auftreten diskontinuierlicher oder kontinuierlicher duktiler Schichtperforierung. Aufgrund des
sproden Verhaltens der vorliegenden anodischen Oxidschichten treten bereits bei sehr kleinen
Normalkréaften unmittelbar am Anfang der Ritzspur erste Schichtrisse auf. Dieses Kriterium ist
zur Differenzierung des Schadigungsverhaltens folglich ungeeignet. Im Rahmen dieser Ver-
suchsreihe wurde das erstmalige lichtmikroskopisch sichtbare Freilegen des Substrats als
Schichtversagen definiert. Die dazugehorige kritische Normalkraft Fy ist in Tabelle 23 auf Seite

118 aufgelistet.
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Die hochste kritische Normalkraft resultiert demzufolge aus der anodischen Oxidation in
20 vol.-% H,SO, sowie fir die Zugabe von 0,4 mol/l HNOs. Wie aus Abbildung 46 a) auf Seite
116 hervorgeht, treten nach Uberschreiten der kritischen Last Grenzflachen-Abplatzungen auf.
Vereinzelt reichen diese Abplatzungen deutlich Gber die Ritzspur hinaus und weisen die Form
eines Halb- oder zumindest Viertelkreises um das Zentrum der Ritzspur herum auf. Dieses
Schadigungsbild ist gemald Burnett und Rickerby auf Druckspannungen vor der Spitze des
Indenters zurtickzufiihren und weist auf einen gro3en Unterschied zwischen Substrat- und
Schichtharte oder eine verhaltnismaRig geringe Schichthaftung, beispielsweise infolge grol3er
Eigenspannungen in den Schichten, hin (120). Abschnittsweise reichen die Abplatzungen nur
wenig Uber die Ritzspur hinaus. Gemal Burnett und Rickerby ist diese Schadigungsform eben-
falls auf Druckeigenspannungen zurtickzufiihren. Die Schichtenthaftung fand hier allerdings
unmittelbar vor der Indenterspitze statt. Das plétzliche 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 plétzlichen Sprungs
erkennbar. Die Eindringtiefe nach dem Schichtversagen entspricht etwa der mittleren Schicht-

dicke in Hohe von 42 pm.

Ein deutlich abweichendes Schadigungsverhalten zeigt sich fur anodische Oxidschichten, die
durch Hartanodisieren unter Zugabe von 0,2 mol/l C2H>04 und 0 oder 0,4 mol/l HNOj3 gebildet
wurden. Anhand des sprungartigen Anstiegs der bleibenden Eindringtiefe in Abbildung 47 ist
zwar ein plétzliches Versagen erkennbar, das auf das Abplatzen der Schicht hindeutet, geman
Abbildung 46b findet dieses aber lediglich innerhalb der Ritzspur statt. Es handelt sich dabei
zunachst um vereinzelte Grenzflachenabplatzungen, die mit zunehmender Normalkraft zu
grof3flachigen 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 friher eintritt. Anhand des Rissmusters ist nicht eindeutig erkennbar, ob die Riss-
bildung geman der Klassifizierung von Burnett und Rickerby (120) bei Kontakt mit dem Inden-
ter infolge Biegung oder nachlaufend infolge von Zugspannungen erfolgte. In beiden Fallen
kann das Schadigungsverhalten 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 grof3flachiges
Schichtabplatzen verhindert. Es ist denkbar, dass die vorhandenen Mikrorisse sich infolge der
Druckspannung vor dem Indenter zu einem feinen Rissnetzwerk vereinen, so dass keine gro-
RBeren zusammenhangenden Schollen in unmittelbarer Nahe des Indenters existieren, die bei

Uberschreiten der kritischen Last abplatzen.
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Die anodischen Oxidschichten aus Elektrolyten mit einer HNOs-Konzentration in Hohe von 0,8
mol/l weisen unter ritzender Beanspruchung zunéchst diskontinuierliche und bei héherer Nor-
malkraft kontinuierliche ,duktile” Schichtperforierungen (in Anlehnung an DIN EN 1071-3) auf
(siehe Abbildung 46c¢). Dies korreliert mit der in Abbildung 47 dargestellten allméhlichen Zu-
nahme der bleibenden Eindringtiefe. Es tritt kein pl6tzlicher Anstieg auf, der eindeutig einem
sproden Schichtversagen zuzuordnen ware. Der allméhliche Abtrag der Schicht ist vermutlich
eine Folge der ausgepragten Mikrorissigkeit. Unter Einwirkung der Druckeigenspannungen vor
der Indenterspitze bildet sich offenbar ein dichtes Rissnetzwerk aus, welches dazu fihrt, dass
mikroskalige, kaum noch an die Schicht angebundene Bereiche oder sogar lose Partikel ent-
stehen, die mit fortschreitender Relativbewegung aus der Ritzspur verdrangt werden. Der An-
stieg des Verlaufs der verbleibenden Eindringtiefe tber der Ritzlange ist fir die Kurve ,0,8-0"
bereits zu Beginn des progressiven Tests deutlich gréZer im Vergleich zu den anderen Kurven.
Dieser Schadigungsmechanismus ist folglich bereits bei kleinen Normalkraften wirksam, so
dass die Schichten eine sehr geringe Bestandigkeit gegenliber Abrasion aufweisen. Ange-
sichts des Betrags der bleibenden Eindringtiefe wird deutlich, dass der Indenter das Substrat
nach etwa 30 bis 40 mm Ritzlange erreicht. Eindeutig ist eine kritische Normalkraft jedoch

nicht quantifizierbar.

Abbildung 46: Lichtmikroskopische Aufnahmen des Schadigungsverhaltens im progressiven
Ritztest nach Hartanodisieren in a) 20 Vol.-% H>SO4, b) 20 Vol.-% H»S04 + 0,2 mol/l C2H204
¢) 20 Vol.-% H>SO4 + 0,8 mol/l HNO3
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Abbildung 47: Ausgewabhlte Verlaufe der bleibenden Eindringtiefe nach progressiven Tests
an hartanodisierten Oberflachen fur kontinuierliche Schichtperforierung (gepunktet), plotzli-

ches Versagen (durchgezogen) und Mischversagen

Als ein Kennwert zur Quantifizierung des Ritzwiderstands wird im Rahmen dieser Arbeit die
nach Ritzprifung bei konstanter Normalkraft ermittelte Ritzenergiedichte herangezogen. Im
Allgemeinen nimmt die Ritzenergiedichte mit steigender Schichthérte zu. Es ist jedoch zu er-
warten, dass eine ausgepragte 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 starkerem Mal3e aus der Ritzspur verdrangt als
die kompakte, fehlistellenfreie Schicht. Bis zu einer HNO3s-Konzentration in Hohe von 0,4 mol/l
HNOs3 (mit und ohne 0,2 mol/l C2H204) wird dieser Einfluss im Vergleich zu den Schichten aus
dem Grundelektrolyten offenbar durch die erhdhte Schichthérte kompensiert. Die Ritzenergie-
dichte betragt gleichermal3en etwa 1,6 bis 1,7 J/mm3, wobei die Ritzquerschnittsflache mit
steigender Additivkonzentration im Elektrolyten zunimmt. Wie aus Tabelle 23 weiterhin hervor-
geht, betragt die Ritzenergiedichte fur Schichten aus 20 Vol.-% H,SO4 und 0,2 mol/l H,C,04
lediglich 1,3 J/mm3. Im Unterschied zur kombinierten Zugabe von 0,2 mol/l H.C>04 und 0,4
mol/l HNO3 liegt gemaf? der Ausfiuhrungen in Kapitel 5.3.2.2 und 5.3.2.3 zwar ebenfalls eine
erhodhte Schichtrissigkeit, aber eine geringere Schichtharte vor. Aus einer HNOz-Konzentration
in Hohe von 0,8 mol/l (mit und ohne 0,2 mol/l C:H204) resultieren anodische Oxidschichten mit
der geringsten Ritzenergiedichte in Hohe von etwa 0,9 bis 1,0 J/Jmm3. Hier dominiert offenbar
die Mikrorissigkeit das Schadigungsverhalten. Diese Schichten bieten nur noch ein geringeres

Schutzvermdgen gegenuber ritzender Beanspruchung.
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Tabelle 23: Kennwerte der Ritzversuche an der mit unterschiedlichen Additivkonzentrationen
hartanodisierten Legierung EN AW-2024 T3

Eigen- Symbol  Einheit Konzentration HNO3/C2H204 in mol/l
schaft 0/0 0,4/0 0,8/0 0/0,2 0.4/0.2 0.8/0.2
Kritische

Fx N 48,7+2,9 45,0£4,0 - 33,3:2,0 42,0+5,0
Normalkraft
Ritzener- Wk Jimm3  1,6£02 17402  09:04  13%01 16:02  1,0:03
giedichte
Tangential- Fe 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
kraft
Ritzquer-
schnitts- A pm? 270+£40 309+24 1800700 347124 350£50 1100500
flache

5.3.2.5 Abgeleitete Modellvorstellung

Anhand der Ergebnisse dieser Arbeit wird der aus der Literatur bereits bekannte Wirkmecha-
nismus der Oxalsaure bestétigt, wonach die Oxalationen am Porengrund und an den Poren-
wanden adsorbieren und die chemische Ricklésung inhibieren. Infolge der Adsorption der An-
ionen am Porengrund steigt der Durchtrittswiderstand, so dass bereits zu Beginn des Prozes-
ses eine hohere Spannung erforderlich ist, um eine definierte Stromdichte aufrecht zu erhalten.
Die verminderte chemische Rucklésung an den Porenwanden ermdglicht die Entstehung sehr
schmaler Porenkandle, die mit zunehmender Lange die Diffusion und damit bspw. den Ab-
transport geldster Al¥*-lonen erschweren. Infolge der zunehmenden Diffusionsiiberspannung
steigt die Prozessspannung wahrend des stromgesteuerten Prozesses deutlich an. Die ver-
minderte chemische Ricklésung an den Porenwanden infolge der Zugabe von Oxalsaure ist
auch mittels Nanoindentation anhand der geringeren Harteabnahme lber die Schichtdicke
nachweisbar. Wie aus den REM-Untersuchungen hervorgeht, ist die anodische Oxidation bzw.
Auflésung insbesondere der spratzigen Al-Cu-Fe-Mn-Ausscheidungen in oxalsaurehaltigen
Elektrolyten mit der Entstehung von Mikrorissen in der Schicht verbunden. Hierflr wurden
mehrere Ursachen identifiziert. Zunachst sind die harteren und spréderen Schichten aus oxal-
séurehaltigen Elektrolyten grundsatzlich anfalliger gegentber Rissbildung. Die starke Zu-
nahme der Anodisierspannung wahrend des Prozesses hat zudem die Entstehung erhohter
Schichteigenspannungen zur Folge. Weiterhin lauft die anodische Oxidation bzw. Auflésung
der Al-Cu-Fe-Mn-Ausscheidungen in oxalsaurehaltigen 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 Schadigungsmechanismus bei ritzender Beanspruchung vom spréden Schichtabplatzen



119

in ein allmahliches Abtragen Uber, da sich die Risse unter der Druckbeanspruchung vor einem
eindringenden Korper zu einem Rissnetzwerk vereinigen. Dies hat eine Abnahme der Ritzbe-

standigkeit zur Folge.

In Abgrenzung zu organischen Additiven, wie z.B. der Oxalsdure, beeinflusst die Zugabe von
Salpetersaure zu einem schwefelsauren Elektrolyten nicht unmittelbar die Geschwindigkeit der
chemischen Ricklésung an den Porenwanden. Vielmehr steigt mit zunehmendem HNO;-Ge-
halt im Elektrolyten die chemische Auflosungsrate der Cu-Anreicherung am Substrat-Schicht-
Interface. Folglich verbleibt weniger Zeit fur die Nebenreaktion der Sauerstoffentwicklung bis
zur vollstandigen Oxidation der Cu-Anreicherungen. Analog zur Verringerung des im Al-MK
feindispers verteilten Cu-Gehalts infolge Uberalterung des Substratgefiiges folgt aus der ver-
minderten Gasentwicklung am Porengrund zunéchst 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 C,H;0; ist infolge HNO3-Zugabe namlich
eine Erhohung der Schichtdicke nachweisbar. Aufgrund der verminderten Hohlraumbildung
wird der diffusionsgesteuerte Stofftransport entlang der gerichteten Porenkanale erschwert.
Deshalb steigt die Prozessspannung, analog zum Hartanodisieren in oxalsaurehaltigen Elekt-
rolyten, im weiteren Prozessverlauf an. Die kompakteren Schichten besitzen eine kleinere in-
nere Oberflache und weisen folglich eine geringere chemische Rickldsungsgeschwindigkeit

auf. Daraus folgt eine weniger stark ausgepragte Harteabnahme tber die Schichtdicke.

Da der Wirkung der Additive HNO3 und C2H»04 unterschiedliche Mechanismen zugrunde lie-
gen, koénnen bei kombinierter Zugabe die Effekte beider Additive genutzt werden. Beispiels-
weise ist der erhéhte Energieaufwand beim Anodisieren in oxalsaurehaltigen Lésungen durch
die zusatzliche Zugabe von HNO; reduzierbar. Weiterhin wird die geringste Nanoporositat und
die geringste Harteabnahme Uber der Schichtdicke durch kombinierte Zugabe beider Additive
erzielt. Allerdings hat die erhdhte Schichtharte auch eine Zunahme der Mikrorissigkeit und

damit eine Abnahme der Besténdigkeit gegenuber ritzender Beanspruchung zur Folge.
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6 Zusammenfassung

Mit dem Ziel der wissensbasierten Verbesserung der Eigenschaften anodischer Oxidschichten
auf hochfesten, ausscheidungshartbaren Al-Cu-Legierungen wurden sowohl substratseitige
als auch prozessseitige Einflisse untersucht. Die Aufklarung des Einflusses der Cu-Verteilung
auf die Schichtbildung erfolgte zunachst an der hochreinen Modelllegierung AlCu4. In Uber-
einstimmung mit der wissenschaftlichen Fachliteratur wurde fir den kaltausgelagerten Zu-
stand T4 mittels REM die Entstehung nanoskaliger Poren entlang der gerichteten Porenkanéle
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 AlI-MK koharenten GPII-Zonen, gehen wahrend der anodischen
Oxidation zun&chst in die Cu-reiche Schicht am Substrat-Schicht-Interface Uber, bevor diese
nach dem bereits fur das Anodisieren des Zustands T4 bekannten Mechanismus oxidiert wird.
Folglich unterscheiden sich die anodischen Oxidschichten auf den WB-Zustanden T4 und T6
der Modelllegierung AlCu4 nicht hinsichtlich Schichtmikrostruktur, Schichtdicke sowie Schicht-
harte. Der Durchmesser der im Uberalterten Gefligezustand der Modelllegierung AlCu4 vorlie-
genden plattenformigen 6-Ausscheidungen Ubersteigt die Dicke der Cu-reichen Schicht am
Substrat-Schicht-Interface jedoch deutlich. Ahnlich der mikroskaligen Al,Cu-Phase in einem
gleichgewichtsnahen Geflige werden diese inkoharenten Ausscheidungen wahrend des Ano-
disierens bevorzugt anodisch aufgeltst. Die anodische Oxidation des Cu-verarmten Al-MK in
der Umgebung der 6-Ausscheidungen erfolgt, dhnlich wie bei reinem Aluminium, ohne das
Ablaufen einer ausgeprégten Sauerstoffentwicklung. Da global betrachtet ein gréRerer Anteil
des Legierungselements Cu im Elektrolyten gel6st und nicht elektrochemisch oxidiert wird,
nimmt die anodische Stromausbeute der Schichtbildung deutlich zu und die Schichtdicke steigt
gegeniber der anodischen Oxidation des Zustands T4 um mehr als 120 %. Zudem weisen die
anodischen Oxidschichten auf der Modelllegierung AlCu4 im Uberalterten Zustand T7 infolge
der reduzierten Sauerstoffentwicklung eine wesentlich geringere Porositat und somit eine ho-

here Schichtharte auf.

Der Mechanismus der zyklischen Cu-Anreicherung und unter Sauerstoffentwicklung ablaufen-
den Cu-Oxidation ist grundsétzlich auch auf die anodische Oxidation der Legierung EN AW-
2024 im lésungsgegluhten oder kaltausgelagerten Zustand tUbertragbar. Auch die bevorzugte
anodische Auflésung der S-Phase-Ausscheidungen im Uberalterten Gefligezustand, deren
grolRte Abmessung die Dicke der Cu-reichen Schicht am Substrat-Schicht-Interface deutlich
Ubersteigt sowie die Entstehung einer kompakten anodischen Oxidschicht an Cu-verarmten
Substratbereichen erfolgen in Analogie zu den Beobachtungen beim Anodisieren der Model-
legierung AICu4. Die wesentlichen Anwendungseigenschaften der Schichten werden aller-
dings nicht durch die Intensitat der Nebenreaktion sondern durch die Ricklésungsgeschwin-

digkeit des Oxids gepragt. Zu Beginn des Anodisierens der Legierung EN AW-2024 ist fur alle
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betrachteten WB-Zustande eine ahnliche Schichtbildungsrate zu beobachten und in unmittel-
barer Nahe zum Substrat weisen alle anodischen Oxidschichten (auch unabhangig von der
Elektrolyttemperatur) die gleiche Schichtharte und somit eine vergleichbare nano- und sub-
mikroskalige Porositat auf. Erst mit zunehmender Expositionszeit im Elektrolyten bilden sich
infolge verschiedener Ruckldsungsgeschwindigkeiten unterschiedliche Schichteigenschaften
aus. Dabei korreliert die Rucklésungsgeschwindigkeit erwartungsgemaf besonders stark mit
der Elektrolyttemperatur. Beim Hartanodisieren wird die aus Schichtbildung und Ricklésung
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 ahnliche Hartever-
laufe auf. Bei einer Elektrolyttemperatur von 20 °C wird die Schichtdicke, insbesondere fiir die
Zustande W und T4, jedoch wesentlich durch die chemische Ricklésung des Elektrolyten be-
grenzt. Demgegentber nimmt die Schichtdicke beim Anodisieren des Zustands T7 wéahrend
der gesamten Prozesszeit zu, so dass nach 60 Minuten eine um etwa 80 % erhdhte Schicht-
dicke erreicht wird. Dies ist auf eine hohere chemische Bestandigkeit infolge des geringeren
Mg-Gehalts der Oxidschicht zuriickzufiihren. Fir die Harteverlaufe folgt aus der erhdhten
Schichtdicke eine Verschiebung der Hartewerte zum Schichtaul3eren hin. In einem Abstand
von 15 um zum Substrat-Schicht-Interface weisen die anodischen Oxidschichten auf der Le-
gierung EN AW-2024 T7 etwa die doppelte Harte 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 Erhéhung der Stromausbeute als auch die Reduzierung der Schichtriicklésung, auch ohne
Anderung des WB-Zustands der Legierung EN AW-2024 realisierbar sind. Die Reduzierung
der chemischen Ricklésung an den Porenwénden gelingt durch die Zugabe von Oxalsdure
zum Elektrolyten. Dies zeigt sich anhand der Reduzierung des im Rahmen dieser Arbeit neu
eingefuhrten Harteexponenten k sowie des Produkts aus k und der Schichtdicke s. Aufgrund
der Adsorption der Oxalationen am Porengrund steigt jedoch die Prozessspannung fur die
Zugabe von 0,2 mol/l Oxalsaure zum Grundelektrolyten zu Prozessbeginn um etwa 10 % an.
Im weiteren Verlauf des stromgesteuerten Prozesses ist fiir das Hartanodisieren in oxalsaure-
haltigen Elektrolyten zudem ein ausgepragter Spannungsanstieg zu beobachten. Dies hat eine
Zunahme der elektrischen Prozessenergie um etwa 34 % zur Folge. Die Reduzierung des
Energiebedarfs sowie die Erh6hung der anodischen Stromausbeute gelingen hingegen fiir die
Zugabe von 0,4 bzw. 0,8 mol/l Salpetersaure zum Elektrolyten. Zur Erklarung dieses Phano-
mens wurde im Rahmen dieser Arbeit eine neue Theorie erarbeitet. Demnach werden die lokal
wahrend der anodischen Oxidation am Substrat-Schicht-Interface gebildeten Cu-Anreicherun-
gen durch das Additiv Salpetersaure verstarkt chemisch aufgeltst. Folglich verbleibt weniger

Cu fur die elektrochemische Oxidation am Interface. Dies fuhrt zur Erhéhung 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 Salpetersaure zum Grundelektrolyten um
etwa 30 % reduziert. Infolge der reduzierten nanoskaligen Porositét steigt analog zur Zugabe
von Oxalséure die Spannung im weiteren Verlauf eines stromgesteuerten Prozesses deutlich
an. Insbesondere fir kirzere Prozesszeiten sind durch Salpetersaurezugabe folglich hohe
Einsparungen der Prozessenergie moglich. Auch beim Anodisieren in oxalsdurehaltigen Elekt-
rolyten wird die Prozessspannung und folglich die Prozessenergie deutlich durch die Zugabe
von Salpetersaure reduziert. Durch die simultane Wirkungsweise bei kombinierter Zugabe bei-
der Additive werden zudem die hochsten Schichtharten erzielt. Allerdings nimmt mit steigen-
dem Additivgehalt auch die Mikrorissigkeit der Schichten deutlich zu. Dies hat zur Folge, dass
die Bestandigkeit der Schichten gegeniiber Zwei-Korper-Abrasion deutlich abnimmt. Abhangig
vom jeweiligen Beanspruchungskollektiv ist fur konkrete Anwendungen folglich stets ein Opti-

mum zu finden.
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7 Schlussfolgerungen

Die Anodisierbarkeit von ausscheidungshértbaren Al-Cu-Legierungen kann auf 2 verschie-
dene Weisen verbessert werden. Seitens der Konstruktion eines Bauteils ist es zunachst mog-
lich, einen anderen WB-Zustand vorzusehen. Bei vergleichbarer Harte und Festigkeit ist der
Uberalterte Werkstoffzustand dem kaltausgelagerten Zustand hinsichtlich der Anodisierbarkeit
vorzuziehen. Allerdings muss zur Einstellung eines warmausgelagerten Zustands zusétzliche
Energie in die entsprechende Warmebehandlung investiert werden. Dadurch wird die Ener-
gieeinsparung wahrend des Anodisierens moglicherweise egalisiert und die Gesamtenergie-
bilanz der Bauteilherstellung nicht zwangsweise verbessert. Ein 6ékonomischer und 6kologi-
scher Vorteil ergibt sich dann, wenn neben der Verbesserung der Anodisierbarkeit auch eine
deutliche Erh6hung der Festigkeit erzielt wird, woraus ein erhdhtes Leichtbaupotenzial resul-
tiert. Zudem erhoht sich der Nutzen einer zusatzlichen Warmebehandlung vor dem Anodisie-
ren, wenn die Schichtqualitat von besonderer Bedeutung fir die Anwendung ist oder im Zu-
sammenspiel aus verbesserten Schichteigenschaften und erhéhter Substratfestigkeit sogar

neue Anwendungen erschliel3bar werden.

Falls ein zusatzliches Warmauslagern der Legierung vor dem Anodisieren aus technischen
oder wirtschaftlichen Grinden nicht moglich ist, kann seitens der Oberflachentechnik die
Schichtqualitat durch die Verwendung von Elektrolytadditiven verbessert werden. Die Ergeb-
nisse zeigen, dass je nach Anwendungsfall ein Optimum aus Schichthérte und Mikrorissigkeit
zu finden ist. Bei der Verwendung des Additivs Salpetersaure ist aus Griinden des Arbeits-
und des Anlagenschutzes zudem auf die grindliche Absaugung nitroser Gase zu achten. Zu-
dem steht der verbesserten Anodisierbarkeit die aufwendigere Entsorgung des salpeterséaure-
haltigen Abwassers gegeniber. Wenn in einem Anodisierbetrieb diese Nachteile beherrscht
werden kdnnen, ist durch den Einsatz des Additivs Salpetersaure aufgrund der verbesserten
Schichtqualitat 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 gegeniiber dem Zustand T4 zu bevorzugen ist, sollte nachfolgend erforscht
werden, inwiefern die mogliche Beeintrachtigung der Korrosionsbestandigkeit im warmausge-
lagerten Zustand durch die hohere Schichtqualitat kompensiert wird. Zudem sollte erforscht
werden, inwiefern die Zugabe von Salpetersaure zu einem schwefelsauren Elektrolyten beim
Raumtemperaturanodisieren von Vorteil ist. Neben einer verbesserten Energieeffizienz des
Prozesses konnte beispielsweise auch die Farbbarkeit dekorativer Schichten verbessert wer-
den, falls die Schichten eine héhere Lichtdurchlassigkeit und eine schwéchere Eigenfarbung

aufweisen
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