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Kurzreferat

Kurzreferat

Verdichterrader in Abgasturboladern werden nach Stand der Technik aus der hoch-
warmfesten Aluminiumknetlegierung EN AW 2618A hergestellt. Bei Motoren mit
Niederdruck-Abgasruckfiihrung miussen diese aus Grinden des Verschleif3- und
Korrosionsschutzes zusatzlich beschichtet werden. Die verwendeten Nickel-Phos-
phor-Schichten haben jedoch einen erheblichen Einfluss auf die dynamische Be-
lastbarkeit. Ziel dieser Dissertation ist es daher, zum einen die Belastungen des
Verdichterrades in geeigneten Versuchen nachzustellen und zum anderen eine ver-
gleichbare Datenbasis fur verschiedene Verdichterradgrundwerkstoffe und —be-

schichtungen zu erstellen.

Die Belastungen des Verdichterrades werden hierbei in Zugschwellversuchen, ver-
schiedenen Korrosionsversuchen, mittels Kavitation und einer thermischen Alterung
nachgestellt. Als untersuchte Grundwerkstoffe werden der aktuell verwendete
Werkstoff EN AW 2618A und eine alternative Knetlegierung AA 2055 betrachtet. Als
mogliche Beschichtungen werden Nickel-Phosphor-Schichten und plasmachemi-

sche Aluminiumoxidschichten untersucht.

Im Vergleich der beiden Grundwerkstoffe zeigt sich dabei, dass der alternative
Werkstoff in Bezug auf die dynamische Belastbarkeit und die Verschleil3bestandig-
keit dem aktuell verwendeten Werkstoff deutlich tGiberlegen ist. Die Korrosions- und
Alterungsbestandigkeit ist jedoch geringer. Bei den beiden Beschichtungsvarianten
zeigen sich die Nickel-Phosphor-Schichten in Bezug auf die Verschleil3- und die
Korrosionsbestandigkeit als beste Variante. Die Lebensdauer der Schichten ist je-
doch verglichen mit den plasmachemischen Aluminiumoxidschichten geringer.
Durch eine geeignete Anpassung der Nickel-Phosphor-Schichten kann die Lebens-
dauer jedoch auf ein den plasmachemischen Aluminiumoxidschichten deutlich

Uberlegenes Niveau angehoben werden.



Abstract

Abstract

Compressor wheels in exhaust turbochargers are manufactured from the high tem-
perature resistant aluminum forged alloy EN AW 2618A. In engine applications with
a low pressure exhaust gas recirculation the wheel needs to be coated, to protect it
from erosion and corrosion. However, the used electroless nickel coatings have
strong influence on the fatigue properties. The aim of this thesis is to simulate the
stresses of the compressor wheel and give comparable data for different compres-

sor wheel base materials and coatings.

The stresses of the compressor wheel are simulated in tensile-tensile fatigue tests,
various corrosion tests, by cavitation and with a thermal ageing. As a base material
the EN AW 2618A alloy is compared to an alternative alloy AA 2055. As coatings

electroless nickel is compared to plasmaelectrolytic aluminumoxide coatings.

Comparing the base materials the alternative alloy shows both a superior fatigue
and erosion resistance. However, the resistance to corrosion and thermal ageing is
lower. For the investigated coatings, the electroless nickel coatings have superior
erosion and corrosion resistances. The fatigue properties can be optimized to a bet-

ter grade, compared to the plasmaelectrolytic aluminumoxide coatings.
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DSC dynamische Differenzkalorimetrie
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1 Einleitung

1 Einleitung

Im Rahmen stetig steigender Anforderungen an die Emissionen von modernen Ver-
brennungsmotoren werden immer aufwendigere Verfahren zur Abgasnachbehand-
lung und -aufbereitung notwendig. Moderne Diesel-Aggregate verfiigen daher ne-
ben immer effizienteren Technologien der Kraftstoffeinspritzung auch tber Abgas-
turbolader und Abgasrickfuhrungen. In Abbildung 1.1 ist schematisch der Aufbau
eines solchen Aggregates gezeigt. Die Abgasruckfuhrung bewirkt mafRgeblich die
Reduzierung der Stickoxidemissionen tber die Reduzierung der Verbrennungstem-
peraturen. Der Turbolader macht ein Downsizing der Aggregate moglich, wodurch
sowohl Gewicht reduziert als auch die spezifische Leitung gesteigert werden. Beide

Faktoren reduzieren die Kohlendioxidemissionen.

Luftfilter HME

Luft = i
Zylinderdruck-
CR-Injektoren (@0  sensoren

i f‘_§ ARy VG NB AGR-Venti

" 8 Turbolader

b A R-Kihler

- ND AGR |
Drosselklappe L /
HD AGR-Ventil o Abges
it Wegouackn Oxi-Kat + DPF NO,-Speicher- Abgas- H,S-Kata-  Schall-

katalysator  klappe  lysator dampfer

mit Wegeriickmeldpg HD AGR

Abbildung 1.1: Darstellung eines modernen Dieselaggregates mit Hochdruck-Abgasrickfih-
rung (HD AGR) und Niederdruck-Abgasrickfihrung (ND AGR); die ND AGR fiuhrt fir das Ver-
dichterrad des Turboladers aufgrund des rickgefihrten Abgases zu einer erhdéhten Bean-
spruchung [1]

Die Niederdruck-Abgasruckfuhrung leitet Abgas auf die Frischluftseite des Motors
(siehe Abbildung 1.1). Hieraus ergeben sich fur dortige Komponenten deutlich er-
hohte Belastungen. Das riickgefuhrte Abgas enthalt sowohl Partikel als auch Was-
serdampf und eventuell korrosiv wirksame Bestandteile. Vor allem das Verdichter-
rad des Abgasturboladers ist daher an diese erh6hten Anforderungen anzupassen.
In [2] ist gezeigt, dass Verdichterrader in Motoren mit Niederdruck-Abgasruckfth-
rung beschichtet sind. Diese Beschichtungen missen zum einen gegen Partikel-
schlag und bei Unterschreiten des Taupunktes auch gegen Tropfenschlag bestan-

dig sein, sie mussen zum anderen aber auch stabil gegen das korrosiv wirkende
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Abgaskondensat sein. All diese Beanspruchungen fuihren sonst zu einer Reduzie-
rung des Wirkungsgrades des Verdichterrades tber die Laufzeit und im schlimms-
ten Fall kann sich aus den geschadigten Bereichen ein kompletter Ausfall des Ver-

dichterrades ergeben.

Neben diesen erhdhten Anforderungen muss die Beschichtung aber auch einen
weiterhin einwandfreien Betrieb des Verdichterrades ermdglichen. Verdichterrader
drehen mit sehr hohen Umdrehungsgeschwindigkeiten, wodurch sich sehr hohe
zugschwellend wirkende Belastungen ergeben. Hinzu kommt, dass die Verdich-

tungsleistung zur Erwarmung der Luft und damit auch des Verdichterrades fuhrt.

Aus all diesen Belastungen ergeben sich funf wesentliche Belastungen fur das Ver-
dichterrad, wodurch sich auch fur eine Beschichtung mehrere kritische Grof3en er-
geben. Die Beschichtung muss sowohl die hohen thermischen (circa 200 °C) als
auch die zugschwellenden Belastungen ertragen. Zusatzlich muss die Beschich-
tung verschlei3bestandig gegen Partikel- und Tropfenschlag und korrosiv bestéandig

sein.

Nach aktuellem Stand der Technik werden Verdichterrader aus der Legierung EN
AW 2618A hergestellt [3]. Als mdgliche Beschichtungen kommen autokatalytisch
abgeschiedene Nickel-Phosphor-Schichten (NiP-Schichten) [2] oder plasmachemi-
sche Aluminiumoxidschichten (PEO-Schichten) [4,5] in Frage. Neue Verdoffentli-
chungen zeigen auch den méglichen Einsatz einer alternativen Grundmetalllegie-
rung AA 2055 [6].

Das Ziel dieser Dissertation ist es, die verschiedenen Varianten und Belastungen in
maoglichst einfachen Systemversuchen zu vergleichen. Die Belastungen werden da-
bei vergleichend zu denen des Verdichterrades gewahlt. Die Untersuchungen wer-
den jedoch nicht an Verdichterradern, sondern an geeigneten Probekérpern durch-
gefuhrt. So soll zum einen eine Erweiterung des Wissens uber die Beschichtungen,
deren Bestandigkeiten und Eigenschaften geschaffen und zum anderen eine geeig-
nete Methodik zur vergleichenden Bewertung zukinftiger Verdichterradbeschich-
tungen entwickelt werden. Im Folgenden sollen die Schadigungsmechanismen mit
den dazugehérigen Schadigungsbildern und anschlieRend die Aufgabenstellung

dieser Dissertation im Detail vorgestellt werden.
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1.1 Schadigungsbilder des Verdichterrades

Eine der wichtigsten Belastungen ist die sich aus den hohen Umfangsgeschwindig-
keiten und Zentrifugalkraften ergebende zugschwellende Belastung des Verdichter-
rades. Die hochsten Belastungen treten meistens in der Bohrung des Rades auf.
Eine weitere kritische Stelle liegt in der Nahe des Verdichterrad-Auslasses. Abbil-
dung 1.2 zeigt ein NiP-beschichtetes Verdichterrad, das genau an dieser Stelle ei-
nen Verdichterradschaden erlitten hat. In der Detailaufnahme ist zu sehen, dass
ausgehend von der Oberseite des Rades ein Schwingbruch zum Radrticken ent-
steht. Der Einfluss einer Beschichtung auf die dynamische Belastbarkeit ist daher

eine wichtige GroR3e, die im Rahmen dieser Dissertation ermittelt werden soll.

Print MAG: 13 x WD: 27.64 mm |1

SEM HV: 15.0 kV Det: SE

Abbildung 1.2: Infolge dynamischer Uberbeanspruchung geschéadigtes Verdichterrad mit
NiP-Beschichtung; (links) Ausbruch aus dem Verdichterrad im Bereich der héchsten Belas-
tungen, (rechts) Bereich des Ausbruches in vergrd3erter Darstellung, der Riss verlauft aus-
gehend von der Beschichtung in den Grundwerkstoff

Die zweite Anforderung an Verdichterrader ist die Bestandigkeit gegen Partikel-
schlag. Dieser tritt in der Regel an den Schaufeleintrittskanten auf (siehe Abbildung
1.3). Sehr grol3e Partikel, wie in dieser Aufnahme bei einem unbeschichteten Rad,
fuhren zu einer plastischen Deformation und zum Herausbrechen gréf3erer Berei-
che der Eintrittskanten. Als erste Folge wird hierdurch der Wirkungsgrad des Ver-
dichterrades reduziert, im weiteren Verlauf kann auch hier ein Schwingbruch ent-

stehen.
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Print MAG: 7 x WD: 24.42 mm e MIRA3 TESCAN | MIRA3 TESCAN
SEM HV: 15.0 kV Det: SE VW Zentrallabor| SEMHV:150kV |  DetSE | VW Zentrallabor

Abbildung 1.3: Infolge von Partikelschlag geschadigte Schaufeleintrittskanten (unbeschich-
tet); (links) Ubersichtsaufnahme der Schaufeleintrittskanten mit vielen Beschéadigungen,
(rechts) plastische Deformationen an der Eintrittskante im Detail

Auch eine NiP-Beschichtung kann jedoch die Schadigung durch grol3e Partikel nicht
verhindern (siehe Abbildung 1.4). Die einzig wirksame Mafinahme ist daher, das
Auftreten der Partikel oder deren Weiterleitung zum Verdichterrad durch geeignete
Filter zu verhindern. Die Beanspruchung des Partikelschlages wird daher im Rah-

men dieser Dissertation nicht weitergehend betrachtet.

Print MAG: 100 x WD: 18.81 mm
SEM HV: 15.0 kV Det: SE

Abbildung 1.4: NiP-beschichtetes Verdichterrad mit Partikelschlag, auch bei einer Beschich-
tung fuhren grof3e Partikel zu einer plastischen Deformation der Eintrittskanten

Eine weitere Beanspruchung ist die bei Unterschreitung des Taupunktes entste-
hende Tropfenschlagerosion an den Schaufelkanten. Die Unterschreitung des Tau-
punktes kann zwar durch geeignete Temperaturfuhrungen reduziert, letztendlich je-
doch nicht vollig vermieden werden. Der Tropfenschlag fuhrt zum Ausfransen der
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Eintrittskanten (siehe Abbildung 1.5) und damit zu einer Reduzierung des Wirkungs-
grades. Im weiteren Verlauf kdnnen dadurch Schwingbrtche entstehen. Eine NiP-
Beschichtung fuhrt hierbei zu einer deutlichen Reduzierung der Schadigung (siehe

Abbildung 1.6).

. 4 /
Print MAG: 13 x WD: 38.05 mm 1] MIRA3 TESCAN| Print MAG: 500 x WD: 37.74 mm
SEM HV: 15.0 kV Det: SE VW Zentrallabor| SEM HV: 15.0 kV Det: SE

-ee.”,

Print MAG: 1000 x WD: 37.78 mm
SEM HV: 15.0 kV Det: SE VW Zentrallabor

Abbildung 1.5: Schéadigung eines unbeschichteten Verdichterrades aufgrund von Tropfen-
schlagerosion; (links) ausgefranste Schaufeleintrittskante, (rechts und Mitte) Detail der Scha-
digung infolge von Tropfenschlag

Das Schadigungsverhalten beim Tropfenschlag ist mit dem der Kavitationserosion
zu vergleichen. Beim Tropfenschlag fihrt das wiederholte Auftreffen von Tropfchen
zu einer Materialermidung. Vergleichend dazu entstehen bei der Kavitation wieder-
holt Gasblasen, die infolge eines Druckanstieges plotzlich implodieren und einen
Jet in Richtung der Oberflache erzeugen. Diese Jets fuhren zu einer vergleichbaren



1 Einleitung

Materialermidung. Aufgrund der vergleichbaren Schadigungsmechanismen, der je-
doch deutlich simpleren Erzeugung von Kavitationsschaden, werden in dieser Dis-

sertation die Bestandigkeiten der Schichten gegen Kavitationserosion betrachtet.

‘ ¥ s
2 WD: 20.06 mm
VW Zentrallabor| SEM HV: 15.0 kV Det: SE

Abbildung 1.6: Tropfenschlagerosion an einem NiP-beschichteten Verdichterrad; (links)
Schaufeleintrittskante mit aufgerauter Oberflache, (rechts) Schadigung durch Tropfenschlag
im Detail

Die letzte Anforderung an Verdichterrader ist die Korrosionsstabilitat. Der korrosive
Angriff ist dabei sehr stark von der verwendeten Kraftstoffqualitat und der Region
abhangig, in der das Fahrzeug betrieben wird. Schlechtkraftstoff fihrt durch héhere
Gehalte an Schwefel und gegebenenfalls Chlor zur Bildung aggressiverer Abgas-
kondensate, welche tendenziell auch eine héhere korrosive Schadigung verursa-
chen. Hinzu kommt, dass Fahrzeuge, welche in Meeresnahe oder streusalzintensi-
ven Regionen betrieben werden, vergleichsweise mehr Chloride tber die Frischluft-

strecke ansaugen und so ebenfalls einer hoheren korrosiven Belastung unterliegen.

Abbildung 1.7 zeigt ein am Radrucken durch interkristalline Korrosion vorgescha-
digtes, unbeschichtetes Verdichterrad. Die Korrosion hat hier zu einer Reduzierung
der dynamischen Belastbarkeit und damit zur Bildung eines Schwingbruches ge-
fuhrt. Abbildung 1.8 zeigt, dass eine NiP-Schicht einen hohen Widerstand gegen-
Uber Korrosion aufweist.
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) Print MAG: 1000 x WD: 16.93 mm MIRA3 TESCAN|
Print MAG: § x WD: 33.08 mm | MIRA3 TESCAN| SEM HV: 15.0 kV Det: BSE 20 pm
SEM HV: 15.0 kV Det: SE VW Zentrallabor

Abbildung 1.7: Schaden an einem unbeschichteten Verdichterrad aufgrund interkristalliner
Korrosion; (links) Bruchausgang am Radricken, (rechts) Schliff durch den
Bruchausgangsbereich mit angegriffenen Korngrenzen

Print MAG: 308 x WD: 20.10 mm 11 | MIRA3 TESCAN| Print MAG: 1.98 kx WD: 20.22 mm
SEM HV: 15.0 kV Det: SE 100 pm VW Zentrallabor| SEM HV: 15.0 kV Det: SE

Abbildung 1.8: Schadigung eines NiP-beschichteten Verdichterrades aufgrund von Korro-
sion; (links) aufgeraute Schaufeleintrittskanten und (rechts) Detail der korrosiv geschadigten
NiP-Schicht

1.2 Aufgabenstellung

Im Rahmen dieser Dissertation werden anhand der Belastungen des Verdichterra-
des entsprechende Nachstellversuche abgeleitet. Ziel der Versuche soll sein, repro-
duzierbare Ergebnisse und Vergleiche zwischen verschiedenen Beschichtungen
und Grundmaterialien zu ermdglichen. In Tabelle 1.1 sind diese Untersuchungen
zusammenfassend dargestellt. Fur eine ganzheitliche Betrachtung wird zuséatzlich
zu den Nachstellversuchen eine ausfihrliche Charakterisierung der Schichten und
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der Grundmaterialien durchgefiihrt. So soll ein Zusammenhang zwischen den Ein-
flussen auf die Lebensdauer sowie den Kavitations- und Korrosionsbestandigkeiten
zu den metallographischen Eigenschaften hergestellt werden. In einem nachsten
Schritt werden aus den Ergebnissen kritische Faktoren der Schichten und Grund-
materialien abgeleitet, sodass fur zukunftige Schicht- und Grundmaterialvarianten
besonders zu beachtende Aspekte herausgestellt werden.

Tabelle 1.1: Belastungen des Verdichterrades und im Rahmen dieser Dissertation abgeleite-
ten und durchgefihrte Nachstellversuche

Belastung des Verdichterrades Nachstellversuch in dieser Dissertation

Zugschwellende Belastung durch

hohe Umfangsgeschwindigkeiten Zugschwellversuch am Resonanzpulser

Thermische Belastung Einfluss einer Warmauslagerung auf Eigenschaften

Tropfenschlag Kavitation mittels Sonotrode

Korrosionsversuche (SWAAT-Test, Kesternich-Test,

EmEse EEREng Auslagerung in Abgaskondensaten)
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2.1 Hochfeste Aluminiumknetlegierungen

Durch zunehmende Relevanz des Leichtbaus gewinnen sowohl im Automobilbau
als auch in der Luftfahrtindustrie die hochfesten Aluminiumknetlegierungen an Be-
deutung. Fur einen optimalen Einsatz dieser Legierungen ist es notwendig, deren

Eigenschaften genau zu kennen.

Neben den Betriebslasten sind diese Legierungen haufig korrosiven, thermischen
und tribologischen Beanspruchungen ausgesetzt. Dieses Anforderungsprofil gilt
auch fur Verdichterrader in Abgasturboladern. Das folgende Kapitel soll einen Uber-
blick tGber die wesentlichen Eigenschaften von hochfesten Aluminiumknetlegierun-

gen und deren Beanspruchbarkeit geben.

2.1.1 Ausscheidungshéartung

Die Grundlagen der Ausscheidungshartung beruhen auf der Entstehung einer dis-
persen ausgeschiedenen Phase aus einem Ubersattigten Mischkristall [7]. Bei Alu-
miniumknetlegierungen werden zwei Arten der Ausscheidungshartung unterschie-
den. Bei kaltaushartenden Legierungen findet die Ausscheidungsbildung bei Raum-
temperatur oder leicht erhdhter Temperatur statt. Bei der Warmaushartung wird
nach dem Lésungsglihen eine Auslagerung bei erhdhter Temperatur durchgefihrt.
Je nach Legierung kann diese Warmauslagerung einstufig oder mehrstufig stattfin-
den. Wahrend der Warmauslagerung bilden sich aus dem ubersattigten Mischkris-
tall zun&chst kohéarente intermetallische Phasen. Mit zunehmender Auslagerungs-
dauer vergrobern die Ausscheidungen und verlieren ihre Koh&renz zur Aluminium-
matrix [8,9]. Die Bildung dieser Ausscheidungen fihrt zu einer Veranderung der
Werkstofffestigkeit. Diese Veranderung verlauft in der Regel durch ein Maximum
(siehe Abbildung 2.1). Vor dem Hartemaximum werden Legierungen als unteraltert

und nach dem Hartemaximum als tberaltert bezeichnet [10].

Eine ausfihrliche Beschreibung der Ausscheidungshartung von Aluminiumknetle-
gierungen ist in [8] zu finden. In der DIN EN 515 sind die verschiedenen Warmebe-

handlungszustande der Aluminiumknetlegierungen ausfuhrlich beschrieben [11].
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Abbildung 2.1: Einfluss des Teilchenradius auf die Festigkeitszunahme [10]; mit
zunehmendem Teilchenradius werden Ausscheidungen im unteralterten Zustand
geschnitten, in diesem Bereich nimmt die Festigkeit bis zum Maximum zu, ab dem Maximum
werden Ausscheidungen durch den Orowan-Mechanismus umwandert und die Festigkeit
nimmt wieder ab

2.1.2 Duktiler Gewaltbruch

Der Gewaltbruch von Aluminiumknetlegierungen findet durch einen duktilen Gewalt-
bruch statt, der auch Gleitbruch genannt wird. Hierbei tritt plastisches Flie3en ent-
lang der Ebenen maximaler Schubspannung auf. Der Gleitbruch ist daher unter 45°
zur Hauptspannung orientiert. Von Rdosler et al. ist die Entstehung des duktilen Ge-

waltbruches beschrieben [10].

Fur Aluminiumknetlegierungen ist das Bruchbild vor allem durch die Verteilung, Art
und GroR3e der intermetallischen Phasen bestimmt. Bei der plastischen Verformung
werden diese entweder aufgebrochen oder aus der Matrix herausgeltst. Bei der
weiteren Verformung bilden sich Hohlrdume, welche durch diinne Trennwande von-
einander getrennt sind. Mit zunehmender Ausscheidungsgrof3e findet dabei die
Hohlraumbildung leichter statt und das Einreil3en der Trennwande beginnt friher.
Im Bruchbild sind die Hohlraume bei mikroskopischer Betrachtung als Bruchwaben
zu sehen (siehe Abbildung 2.2) [8,10,12].

10



2 Theoretische Grundlagen und Stand der Technik

i

h—{ Hochsp. = 5.00 KV Arbeitsabstand = 12.0 mm

Abbildung 2.2: (links) Bildung von HohlrGumen an intermetallischen Phasen wéahrend des
duktilen Gewaltbruches nach [12]; (rechts) duktiler Gewaltbruch der Legierung EN AW 2618A,
die grofRen Bruchwaben gehen weisen intermetallische Phasen im Zentrum auf

Weitere Gefligeschwachstellen bei Aluminiumknetlegierungen sind die Korngren-
zen. Je nach Legierung und Warmebehandlung sind diese Korngrenzen entweder
mit spréden Ausscheidungsphasen belegt oder von ausscheidungsfreien Zonen
(PFZ) umgeben. Fir warmaushartende Aluminiumknetlegierungen sind die PFZ
von besonderer Bedeutung. Die Verarmung an Ausscheidungen und Legierungs-
elementen in diesen Zonen fihrt zu einer lokal verminderten Festigkeit. Hierdurch
findet in diesen Bereichen eine Lokalisierung der Verformung statt. Im Extremfall
kann ein duktiler Bruch entlang der Korngrenzen stattfinden. Der Energieaufwand
zur Verformung und damit auch die Festigkeitseigenschaften sind als Folge stark

reduziert [8].

2.1.3 Schwingbruch

In den wenigsten technischen Anwendungen werden Bauteile durch eine rein stati-
sche Last beansprucht. Zu den statischen Lasten addieren sich dynamische Bean-
spruchungen aus dem Betrieb. Diese kdnnen auch bei Beanspruchungen weit unter

der statischen Festigkeit zu einem Bauteilversagen fihren.

Von Rosler et al. und Ostermann sind die Phdnomene sowie die Entstehung des
Schwingbruches ausfuhrlich beschrieben [8,10]. Dabei entsteht nach einer Rissein-

leitungsphase ein sich zyklisch ausbreitender Schwingbruch. Das Bruchbild dieses

11
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Schwingbruches ist von Schwingstreifen und Bruchbahnen gepragt (siehe Abbil-
dung 2.3). Der Riss breitet sich solange stabil aus, bis ein kritischen Spannungsfak-

tor erreicht ist und der Restgewaltbruch stattfindet.

Vergroer Q | [2um VergréBerung= 200KX SE2 Q
Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 12.0 mm Hochsp.= 5.00kV Arbeitsabstand = 12.2 mm

Abbildung 2.3: Schwingbruch an der Legierung EN AW 2618A; (links) ist der Bruchausgangs-
bereich zu sehen (Pfeil), die Bruchbahnen breiten sich von diesem Bereich aus, (rechts)
Schwingstreifen als Merkmal des stabilen Rissfortschritts

Bei Aluminiumknetlegierungen ist fur die Rissbildung das zyklische Ver- und Ent-
festigungsverhalten zu beachten. Hierbei fuhrt die zyklische Belastung zu einer Er-
hohung der Versetzungsdichte in den aktivierten Gleitbandern. Diese Gleitb&ander
verfestigen und l6sen Gleitvorgénge in benachbarten Gleitbandern aus [8]. Die Ver-
setzungen kdnnen dabei aber auch mit gelésten Legierungselementen in der Alu-
miniummatrix wechselwirken [13]. Weitere Untersuchungen zum Ver- und Entfesti-

gungsverhalten von Al-Cu-Legierungen sind in [14,15] zu finden.

Der Warmebehandlungszustand hat ebenfalls einen Einfluss auf das Ermidungs-
verhalten von Aluminiumknetlegierungen. Bei unteralterten Legierungen werden die
Ausscheidungen von Versetzungen geschnitten und so aufgelést. Hierdurch geht
deren festigkeitssteigernde Wirkung verloren. Bei Uberalterten Legierungen werden
die Ausscheidungen von Versetzungen umwandert, wodurch sich die Versetzungs-
dichte zusatzlich erhoht. Dieses flihrt zu einem positiven Einfluss auf die Lebens-
dauer [8,14].

Ahnlich dem Einfluss der intermetallischen Phasen auf den duktilen Gewaltbruch
haben diese auch auf das Schwingfestigkeitsverhalten einen grof3en Einfluss. Die

Ausscheidungen fuhren zu einer lokalen Spannungs- und Dehnungskonzentration.

12
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Die Risshildung wird hierdurch beschleunigt [8]. Gerade bei hochfesten Aluminium-
knetlegierungen kdnnen so an inneren Fehlstellen wie Korngrenzen oder Ausschei-

dungen Anrisse gebildet werden [16].

2.1.4 Korrosion

Allgemeine Grundlagen zur Korrosion sowie die Definitionen der notwendigen Be-
griffe sind in [17] zu finden. Im folgenden Kapitel werden nur Besonderheiten der
Korrosion an Aluminiumknetlegierungen behandelt. Die Korrosionseigenschaften
dieser Werkstoffe werden sehr stark von deren Herstellung und den intermetalli-
schen Phasen beeinflusst. Die meisten Ausscheidungen weisen dabei ein edleres

Potential als die sie umgebende Matrix auf und fihren so zur selektiven Korrosion.

Ostermann beschreibt die wichtigsten Korrosionsmechanismen an Aluminiumknet-
legierungen [8]. Zu diesen z&hlen Lochfral3, Schichtkorrosion, interkristalline Korro-
sion (IK) und Spannungsrisskorrosion (SpRK). Allen Korrosionsmechanismen ist
dabei gemein, dass die naturliche Oxidschicht des Aluminiums (Passivschicht) ent-
weder chemisch oder physikalisch zerstdrt werden muss und erst dann die Korro-
sion stattfindet. Die chemische Bestandigkeit ist dabei sehr stark vom pH-Wert des
Umgebungsmediums abhangig. Stark saure oder stark alkalische Medien |6sen die
Oxidschicht sehr schnell auf, wohingegen die Oxidschicht bei pH-Werten zwischen
4,5 und 8,5 sehr stabil ist.

An intermetallischen Phasen liegt haufig ein gestorter Aufbau der Passivschicht vor.
Zudem wirkt die Potentialdifferenz zwischen den Ausscheidungen und der Matrix
korrosionsbegtnstigend. Die Anwesenheit von Chlorid fuhrt zu einer starkeren Kor-
rosion, da es die Auflésung der Passivschicht beschleunigt. Die so entstehende
Korrosion wird als Lochfral® bezeichnet. Innerhalb des Lochgrundes bildet liegt hier-
bei eine mangelnde Zuganglichkeit fur Sauerstoff vor. Die Umwandlung von Alumi-
nium in Aluminiumionen und die Weiterreaktion zu Aluminiumhydroxid fihrt in der
Abwesenheit von Sauerstoff auch bei neutralen Korrosionsmedien zur Bildung ei-
nes sauren Elektrolyten im Lochgrund. Dieser saure Elektrolyt |6st die intermetalli-
schen Phasen auf, welche sich auf der Aluminiumoberflache wieder abscheiden

kénnen und so die Korrosion weiter begtinstigen (siehe Abbildung 2.4) [8,18].

13
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Bulk environment

(neutral pH)

Acid Alkaline
solution environment

Deformed/modified/

dealloyed layer layer
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_ particle
(cathode)

Al matrix
(anode)

Intermetallic
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Abbildung 2.4: Korrosion von Aluminiumknetlegierungen in neutralen, chloridhaltigen Me-
dien [18]; im Lochgrund bildet sich ein saurer Elektrolyt aus (linke Seite)

Die interkristalline Korrosion entsteht durch Ausscheidungen auf den Korngrenzen.
Zum einen kénnen unedle Ausscheidungen auf den Korngrenzen herausgelost wer-
den und zum anderen konnen die PFZ aufgrund ihrer Verarmung an gelosten Le-
gierungselementen bevorzugt aufgeltst werden. Beide Mechanismen fuihren dazu,

dass die Korrosion entlang der Korngrenzen sehr schnell geschieht [8].

2.1.5 Knetlegierung EN AW 2618A

Die Legierung EN AW 2618A (AlCu2Mg1,5NiFe) wurde urspringlich fur die Luft-
fahrtindustrie entwickelt. Hierbei kam sie unter anderem in Strukturkomponenten
der Concorde-Flugzeuge zum Einsatz [19]. Ein weiteres Einsatzgebiet sind ge-
schmiedete Kolben [20] oder Verdichterréader von Abgasturboladern [3]. Aufgrund
der Anwendung als Standardwerkstoff fiir Verdichterrader sollen die Eigenschaften

der Legierung im Folgenden genauer beschrieben werden.

Die chemische Zusammensetzung der Legierung ist in der DIN EN 573-3 [21] be-
schrieben. Die Legierungselemente Kupfer und Magnesium fuhren zur Ausschei-
dung der ternéren Phase Al.CuMg (siehe Abbildung 2.5). Die Zugabe von Magne-
sium beglnstigt, verglichen mit bindren Systemen, die Ausscheidungsbildung. Die
Zugabe geringer Anteile an Silizium unterstutzt die Ausscheidungsbildung ebenfalls

[8]. Die Legierungselemente Eisen und Nickel bilden die intermetallische Phase

14
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AlgFeNi. Diese tragt entscheidend zur Steigerung der Kriech- und Warmfestigkeit
bei [22,23].
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Abbildung 2.5: Legierungssystem Al-Cu-Mg mit den zugehdrigen intermetallischen Ausschei-
dungen [24]; 8 = Al,Cu, S = Al,CuMg, T = Mg4CuAls

Von Ceschini et al. wurden ausfihrliche Untersuchungen zum Ausscheidungsver-
halten der Legierung durchgefuhrt [20]. Dabei wurde eine Lésungsglihtemperatur
von 525 °C ermittelt. Die maximale Harte von 145 HB wird durch eine Ausschei-
dungshartung bei 190 °C fir 40 Stunden erreicht. Die zweithdchste Harte wird durch
eine Warmebehandlung bei 200 °C fir 20 bis 25 Stunden erzielt. Aufgrund der ge-
ringeren Kosten und der kaum geringeren Harte (142 HB) wird diese Warmebe-
handlung allgemein bevorzugt. Der so durchgefiihrte Warmebehandlungszustand
wird als T6 bezeichnet.

Ceschini et al. und Novy et al. fihrten Versuche zum Alterungsverhalten der Legie-
rung durch [20,22]. Hiernach vergrobern die Ausscheidungen auf den Korngrenzen
sehr stark und fuihren so zur Bildung von PFZ. Diese beeinflussen das Bruchbild
durch die Bildung feiner Bruchwabensdume entlang der PFZ.

Khalil untersuchte ausfuhrlich das isotherme Ermiudungsverhalten der Legierung
EN AW 2618A zwischen Raumtemperatur und 180 °C [3]. Dabei wurde ein Wechsel
des Ver- und Entfestigungsverhalten festgestellt. Bei Temperaturen unter 80 °C
weist der Werkstoff ein neutrales Wechselverformungsverhalten auf, wahrend bei
hoheren Temperaturen Entfestigung festgestellt wird. Zudem wurden stichproben-
artige Untersuchungen an uberalterten Proben durchgefihrt. In einem aktuell lau-

fenden Vorhaben der Forschungsvereinigung Verbrennungskraftmaschinen (FVV,
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Projektnummer 1172) wird der Aspekt der Werkstoffalterung genauer untersucht
[25].

Khalil schlagt vor, die Eigenschaften der Legierung zu verbessern, indem die gro-
Ren intermetallischen AlsFeNi-Phasen aus der Legierung entfernt werden [3]. Diese
sollen zu einer schnelleren Risseinleitung fuhren und wirken sich daher negativ auf

die Lebensdauer aus.

Von Zeng et al. wird gezeigt, dass das Zulegieren von 0,24 % Mangan und 0,16 %
Zirkon sowie die Erhéhung des Kupfergehalten um 1 % zu deutlich besseren Le-
bensdauereigenschaften der EN AW 2618A fiihren [26]. [27—-29] zeigen, dass Silber
ebenfalls positiven Einfluss auf die Festigkeit und die Warmfestigkeit hat. Weitere
Moglichkeiten um die Eigenschaften zu verbessern, sind seltene Erden [30] oder
Scandium [31,32].

Pantelakis et al. geben einen guten Uberblick tiber mdgliche Legierungssysteme fiir
zukiinftige Flugzeuge mit Uberschallantrieb [33]. Die Legierung EN AW 2618A wird
hierbei mit anderen Legierungen verglichen. Unter anderem werden Al-Cu-Li-Mg-

Legierungen als mogliche Nachfolger genannt.

2.1.6 Knetlegierung AA 2055

Wie in Kapitel 2.1.5 beschrieben, kénnen Aluminium-Kupfer-Lithium-Legierungen
eine magliche Alternative zur EN AW 2618A darstellen. In [6] stellt der Turbolader-
hersteller Borg Warner Turbo Systems GmbH zwei dieser alternativen Legierungen
vor (siehe Abbildung 2.6). Diese sollen sich zum einen durch erhdhte Festigkeits-
und Warmfestigkeitseigenschaften und zum anderen durch eine bessere Korrosi-
onsbestandigkeit auszeichnen. Die Legierung 2055
(AlCu3,7Li1,15Zn0,5Ag0,45Mg0,4Mn0,3Zr0,1) ist in der AMS 4257 [34] genormt
und die 2099 in der AMS 4287 [35]. Im Rahmen dieser Arbeit wird die Legierung
2055 genauer untersucht und mit der EN AW 2618A verglichen. Daher sollen im

Folgenden die Eigenschaften genauer erlautert werden.
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Abbildung 2.6: Wohlerdiagramm mdéglicher, alternativer Verdichterradwerkstoffe - die Legie-
rung 3.1924 entspricht der EN AW 2618A die beiden alternativen Legierungen 2055 und 2099
sind Al-Cu-Li-Legierungen [6]

Abbildung 2.7 zeigt die Entwicklungsgeschichte der Aluminium-Lithium-Legierun-
gen. Die 2055 liegt von ihrer Zusammensetzung her in der untersten Zeile rechts.
Sie zeichnet sich durch einen relativ hohen Kupfergehalt bei einem gleichzeitig nied-
rigen Lithiumgehalt aus. Die sich bildenden Ausscheidungen sind direkt der Abbil-
dung zu entnehmen. Von Prasad et al. sind die Entwicklungsgeschichte sowie die

Eigenschaften der Al-Li-Legierungen sehr ausfuhrlich beschrieben [9].

Das Zulegieren von Lithium zu Aluminium fuhrt neben einer Reduktion der Dichte
zu einer Zunahme der Festigkeit und einem Ansteigen des E-Moduls. Hieraus er-
geben sich grol3e Leichtbaupotentiale. Die Festigkeitssteigerung ergibt sich zum ei-
nen aus einer Mischkristallverfestigung und zum anderen aus der ausscheidungs-
hartenden Wirkung der AlsLi- und der AlLi-Phasen. Zusammen mit Kupfer bildet Li-
thium die T1- und T2-Phasen, welche ebenfalls ausscheidungshartend wirken. Sil-
ber und Zink wirken festigkeitssteigernd, wobei Zink zusatzlich die Korrosionseigen-

schaften positiv beeinflusst. Zirkon wirkt kornfeinend [9,36,37].
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AL —» Al-Li-Zr —» Al-Li-High Cu—Zr —— Al-Li-High Cu—Low Mg-Zr
a', d d', d, g a4, 8.Tq, Ta, g8 o, 4, 8. Ty, To, §
M M S M S MS S M S M 5
(includes alloy 2090) (includes alloy CP 276,
Boeing AE)

— Al-Li-High Cu—High Mg—Zr

Phases 8,8,8, Ty, p'
d" = Alg, Li T T
4 = AlLi (equillibrium phase) -
B = AlZr (includes alloys 2091 & 8091)
T4 = AloCuLi (equillibrium phase) | Al-Lilow Cu-Zr —— Al-Li—-Low Cu—Low Mg-Zr
Ts = AlgCulig (equillibrium phase) §,8, Ty, To, f 8,6,8,Tq, Ta,
(sometimes contains Mg) T T T T ?
6" = Cullz M S M S 3
AlzMgLi {equillibrium phase) )
S’ = Al,CuMg (includes alloys 8090)
= The phases noted above are typically found —» A-Li-Low Cu—High Mg—Zr
in various heat treatment conditions o', d, &, AlpMgli, To, &

+ Relative volume fraction: M = major, 5 = small
s

Abbildung 2.7: Entwicklung des Legierungssystems Al-Li mit den zugehérigen Ausscheidun-
gen [9]

Untersuchungen zur Mikrostruktur der 2099 sind in der Literatur vielfach vorhanden
[38—40]. Im Vergleich zur 2055 enthélt diese Legierung jedoch kein Silber, was die
Ausscheidungscharakteristik noch einmal deutlich beeinflusst. Silber lagert sich an
den Al-Cu-Ausscheidungen an und verringert dabei deren Vergroberungsverhalten,

was zu einer Erhéhung der Alterungs- und Kriechbestandigkeit fuhrt [41].

Die Warmebehandlung der 2055 geschieht mehrstufig, wobei die genauen T84
Warmebehandlungsparameter in der AMS 4257 als vertraulich eingestuft sind [34].
Die sehr &hnliche Legierung 2099 wird jedoch bei 543 °C l6sungsgegliht und an-
schlieBend im ersten Schritt bei 121 °C fur 10 bis 14 Stunden und im zweiten Schritt
bei 152 °C fur 42 bis 54 Stunden warmausgelagert [35]. Zwischen dem Ldsungs-
glihen und dem Warmauslagern findet ein Kaltziehen statt. Diese Kaltverformung
hat einen positiven Einfluss auf die Ausscheidungsbildung und somit auf die Festig-
keitseigenschaften. Die nicht vollstandige Aushartung erhéht dabei zusatzlich die

Korrosionsbestandigkeit [9].

Aufgrund der niedrigen Warmauslagerungstemperaturen der 2055 und der 2099 ist

im Vergleich zur konventionellen Legierung (EN AW 2618A) von einem erhdhten
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Risiko der Werkstoffalterung bei thermischer Belastung auszugehen. Balducci et al.
haben die Werkstoffalterung der 2099 vergleichend zur 2618A untersucht und fest-
gestellt, dass die 2099 eine Uberlegene Alterungsbestandigkeit aufweist [42]. Eine
Aussage Uber die Alterungsbestandigkeit der deutlich hochfesteren 2055 ist in der
Literatur jedoch nicht zu finden. Daher soll im Rahmen dieser Dissertation das Alte-
rungsverhalten der 2055 weitergehend untersucht werden.

2.2 Autokatalytische Nickel-Phosphor-Schichten

Von Minz et al. wird der Einsatz von Nickel-Phosphor-Schichten (NiP-Schichten)
zur Beschichtung von Verdichterradern in Abgasturboladern vorgestellt [2]. Diese
Schichten erhéhen die Verschleif3- und Korrosionsbesténdigkeit des Verdichterra-
des, sodass ein Einsatz der Niederdruck-Abgasruckfiihrung keine negativen Kon-
sequenzen fur den Verdichterbetrieb hat. NiP-Schichten kdnnen galvanisch oder
autokatalytisch hergestellt werden. Im Folgenden werden nur autokatalytische

Schichten aus sauren, hypophosphithaltigen Badern beschrieben.

2.2.1 Badbestandteile

Ein wassriger Elektrolyt zur Herstellung autokatalytischer NiP-Schichten besteht
aus einem Nickelsalz (meist Nickelsulfat) und einem Reduktionsmittel (Natriumhy-
pophosphit). Theoretisch konnte die Schichtabscheidung mit beiden Substanzen er-
folgen. In der Praxis ware ein so zusammengesetzter Elektrolyt jedoch sehr instabil

und besteht aus einer Vielzahl weiterer Substanzen.

Um die Elektrolytstabilitat zu erhéhen, werden die Nickelionen durch Komplexbild-
ner komplexiert. Dabei wird das Nickelion von anderen lonen oder Molekilen (so-
genannten Liganden) umgeben. Auf diese Weise andert sich der chemische Cha-
rakter der Nickelionen. Je nach Stabilitdt der Komplexe findet die Dissoziation des
Komplexes und damit die Freigabe des Nickels langsamer oder schneller statt.
Dadurch haben die Komplexbildner einen direkten Einfluss auf die Abscheidege-
schwindigkeit. Die Komplexierung der Nickelionen ist jedoch notwendig, um eine
unkontrollierte Schichtabscheidung zu vermeiden. Haufig eingesetzte Komplexbild-

ner sind Mono-, Dicarbonsauren, Acetate oder Ammoniumsalze [43].
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Stabilisatoren verhindern die spontane Zersetzung des Elektrolyten und maskieren
katalytisch wirkende Keime (zum Beispiel Staub, Nickelpartikel) im Bad. Friher wur-
den dafir Blei- und Cadmiumverbindungen eingesetzt. In neuen Badern kommen
weniger toxische Stabilisatoren wie Antimon oder organische Stabilisatoren zum
Einsatz. Neben der Erhohung der Elektrolytstabilitat scheiden sich die Stabilisatoren
mit in der Schicht ab und kénnen so Einfluss auf die Schichteigenschaften nehmen
[43-45].

Weitere Badbestandteile sind Beschleuniger, pH-Regulatoren, pH-Puffer und Netz-

mittel. Ihre Wirkung ist in der Fachliteratur (zum Beispiel [43]) zusammengefasst.

2.2.2 Schichtherstellung

Autokatalytische NiP-Schichten werden in den meisten Féllen als Reduktionsab-
scheidung hergestellt. Bei diesem Verfahren reagieren das Reduktionsmittel Natri-
umhypophosphit und das Oxidationsmittel Nickelsulfat bei erhéhter Temperatur an
einer katalytisch wirksamen Oberflache und scheiden so metallisches Nickel ab.
Vorteile dieses Verfahrens gegentber galvanischen Verfahren sind die gleichma-
Bige Schichtdickenverteilung, sehr gut einstellbare Schichtdicken und die Gleich-
maligkeit der Schichteigenschaften tUber die gesamte Bauteiloberflache [43].

Fur die Nickelabscheidung aus einem Hypophosphitbad werden in der Literatur ver-
schiedene Mechanismen beschrieben. Allen Reaktionen ist dabei gemein, dass es
bei der Abscheidung von Nickel auch zur Entstehung von Wasserstoff, der Bildung
von Natriumorthophosphit und einer Saure kommt (siehe <1>). Die Phosphorab-
scheidung beruht auf der Oxidation des Hyphophosphits. Dabei kommt es zur Bil-
dung einer Base (siehe <2>). Der in die NiP-Schichten eingebaute Phosphorgehalt
ist daher stark vom pH-Wert abhangig. Dabei gilt, je niedriger der pH-Wert ist, desto
hoher ist der Phosphorgehalt der abgeschiedenen Schichten [43,46—48].

NiSO4 + 3 NaH2PO2 + 3 H20 — Ni + 3 NaH2POs + 2 H2 + H2S04 <1>
3 NaH2PO2 — 2 P + NaH2POs + 2 NaOH + H20 <2>

Mit steigender Nutzungsdauer des Elektrolyten reichern sich die Reaktionsprodukte

zunehmend im Bad an. Die Standzeit eines autokatalytischen NiP-Elektrolyten ist
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daher begrenzt. Das Badalter wird Uber den Begriff ,metall-turn-over® (MTO) be-
schrieben. Ein frisches Bad hat einen MTO von 0. Ist einmal die gesamte Menge an
Nickelionen als Nickel abgeschieden, hat das Bad einen MTO von 1 erreicht. Wie
in <1> und <2> zu sehen ist, reichern sich durch die Abscheidung sowohl Ortho-
phosphit als auch Sulfat im Bad an. Beide Abbauprodukte haben negativen Einfluss
auf die Schichteigenschaften. Zusatzlich sinkt mit steigendem MTO die Abscheide-
geschwindigkeit und ungewiinschte Verunreinigungen reichern sich im Bad an [43].
Aus diesem Grund ist der MTO ein sehr kritischer Faktor fur die Eigenschaften von

NiP-Schichten und wird im Rahmen dieser Dissertation genauer analysiert.

2.2.3 Abscheidung auf Aluminium

Wie in Kapitel 2.2.2 bereits kurz erlautert, findet die Abscheidung nur auf autokata-
lytischen Oberflachen statt. Aluminium bildet sehr schnell eine dichte Oxidschicht,
die ein haftfestes Aufwachsen der NiP-Beschichtung verhindert. Es ist daher not-
wendig, das Aluminium durch eine temporéare Schutzschicht vor der Oxidation zu
schitzen. Dieses geschieht durch eine Zinkataktivierung. Zusatzlich werden die
Oberflachen vor der Zinkataktivierung durch ein Beizen gereinigt und aufgeraut, um
die Haftung zu verbessern [43].

Bei der Zinkataktivierung wird eine dinne Zinkschicht auf die Aluminiumbauteile ab-
geschieden. Diese bilden kleine Zinkkeime auf dem Aluminium, die eine Oxidation
der Oberflache verhindern. Im NiP-Elektrolyten gehen diese Zinkkeime in Losung
und liefern so die ersten Elektronen fur die Schichtabscheidung [43].

Die Zinkataktivierung wird dabei einfach, meist doppelt, durchgefihrt. Bei der dop-
pelten Zinkataktivierung wird nach dem ersten Schritt die Zinkschicht wieder entfernt
und eine neue Zinkschicht abgeschieden. Die Vorteile der doppelten Zinkataktivie-
rung liegen in der gleichmaRigeren Verteilung der Zinkkeime auf der Aluminium-
oberflache (siehe Abbildung 2.8). Die Wirkzusammenhange zwischen der Zinkatak-
tivierung und dem Schichtwachstum sind in der Literatur vielfach beschrieben [49—
53].
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f.3 )
1 pm VergréRerung= 500KX SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 14.6 mm

S5 = Ct il \ &N
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Abbildung 2.8: Links einfache und rechts doppelte Zinkataktivierung auf der Legierung EN
AW 2618A; die zweite Zinkataktivierung ist im Vergleich feinkdrniger und gleichmaRiger ver-
teilt

2.2.4 Schichtmorphologie und -aufbau

Die Schichtmorphologie von NiP-Schichten héangt direkt mit der Abscheidung zu-
sammen. Im Initialstadium der Schichtabscheidung bilden sich kleine Keime auf der
Substratoberflache, welche mit zunehmender Beschichtungsdauer zu immer gro-
Beren Keimen anwachsen (siehe Abbildung 2.9 rechts). Ausfiihrliche Untersuchun-
gen zum anfanglichen Schichtwachstum von NiP-Schichten wurden von Pietsch
durchgefuhrt [54]. Bei der Beschichtung von Aluminium bilden sich die ersten
Wachstumskeime der NiP-Schicht an den Keimen der Zinkataktivierung. Daher ha-
ben die Feinkdrnigkeit und die gleichmafiige Verteilung der Zinkatschicht auch gro-
Ben Einfluss auf die Oberflachentopographie sowie den Aufbau von NiP-Schichten.
Schenzel beobachtet eine Zunahme der Knospenbildung mit steigendem Badalter

[55]. Eine Begrindung fur dieses Phanomen wird jedoch nicht gegeben.

Senkrecht zur Wachstumsrichtung weisen NiP-Schichten einen lamellaren Aufbau
auf. Im metallographischen Querschliff sind nach geeigneter Atzung feine Lamellen
im Schichtaufbau zu sehen. Die Lamellen sind dabei lokal unterschiedlichen Phos-
phorgehalten in der Schicht zuzuordnen. Je hoher der Phosphorgehalt in der La-
melle ist, desto geringer ist der Atzangriff bei der Schliffpraparation (siehe Abbildung
2.9 links). Die Bildung der Lamellen entsteht durch Schwankungen in der Elektro-
lytzusammensetzung an der Bauteiloberflache. Vor allem pH-Schwankungen tra-
gen zur Bildung der Lamellen bei. Die zu den Lamellen quer verlaufenden Struktu-
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ren werden in der Literatur als Knospengrenzen oder Fehlstellen beschrieben. Da-
bei ist eine zunehmende Haufigkeit der Knospengrenzen mit steigendem MTO zu
beobachten [43,56].

R i T ) s =
VergréRerung = 500 X SE2 VergréRerung= 150K X InLens

Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 14.9 mm Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 2.7 mm

Abbildung 2.9: (links) Knospenartige Schichtoberflache einer hochphosphorigen NiP-Schicht
aus einem Elektrolyten mit MTO 6; (rechts) lamellarer Schichtaufbau im geéatzten Querschliff
einer mittelphosphorigen Schicht (geatzt mit 1:1 Salpeter-/Essigsaure)

2.2.5 Schichteigenschaften

Die Schichteigenschaften von NiP-Schichten hangen sehr stark vom Phosphorgeh-
alt der abgeschiedenen Schichten ab. Unter 4,5 % Phosphorgehalt werden die
Schichten als niedrigphosphorig und bei Uber 11 % als hochphosphorig beschrie-
ben. Dazwischen liegen die mittelphosphorigen Schichten, die Eigenschaften beider
Schichtarten vereinen. Mit steigendem Phosphorgehalt nehmen die Korrosionsbe-
standigkeit und die Duktilitat der Schichten zu. Gleichzeitig sinken die Harte und die
VerschleiRbestandigkeit. Niedrigphosphorige Schichten weisen einen nanokristalli-
nen Aufbau auf, wobei die hochphosphorigen réntgenamorph sind. Der Phosphor-
gehalt der Schichten lasst sich dabei Uber den pH-Wert des Bades steuern [43,55].

In dieser Arbeit werden mittelphosphorige Schichten untersucht. Speziell der Ein-
fluss des Badalters auf die Schichteigenschaften soll hierbei charakterisiert werden.
Im Folgenden sollen daher einige Einflisse des MTO auf die Schichteigenschaften

erlautert werden.

Mit steigendem MTO wurde von Linka und Riedel eine Zunahme des Phosphorgeh-
altes der abgeschiedenen Schichten beobachtet [57]. Zugleich ist eine starke Ab-
nahme der Bruchdehnung bei Schichten aus hohen Badaltern (> MTO 4) beschrie-

ben.
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Urlberger hat ebenfalls den Einfluss des Badalters auf den Phosphorgehalt unter-
sucht [56]. Auch hier wurde eine Zunahme des Phosphorgehaltes mit steigendem
Badalter festgestellt. Der Anstieg des Phosphorgehaltes fuhrte jedoch weder zu ei-

ner Abnahme der Harte noch der Verschlei3bestandigkeit.

Eine weitere wichtige Eigenschaft von NiP-Schichten sind die Eigenspannungen.
Diese sind sowohl vom Substrat, dem Phosphorgehalt als auch vom Badalter ab-
hangig. Hoch- bis mittelphosphorige Schichten weisen leichte Druckeigenspannun-
gen auf. Die Abscheidung auf Aluminium flhrt schon bei sehr geringen Phosphor-
gehalten zu Druckspannungen in der Schicht. Mit steigendem Badalter kommt es
zu einem schlagartigen Anstieg von leichten Druckspannungen zu hohen Zugeigen-
spannungen [43]. Der Grenzwert ist dabei sehr stark von der Elektrolytzusammen-
setzung und der Badflihrung abhangig. In [57] entstehen die Zugeigenspannungen
bei MTO > 5. Ursachen fur die Eigenspannungsanderung sind die zunehmende
Konzentration an Orthophosphit und Sulfat im Elektrolyten [58]. Bei der Aluminium-
beschichtung kénnen auch Anreicherungen von Zink aus der Zinkataktivierung zu

Zugeigenspannungen fuhren.

2.2.6 Warmebehandlung von NiP-Schichten

Verdichterrader in Abgasturboladern werden durch den Verdichtungsvorgang der
Luft thermisch beansprucht. Die dabei erreichten Verdichteraustrittstemperaturen
liegen bei bis zu 210 °C. Durch den metastabilen amorphen bis nanokristallinen
Aufbau der NiP-Schichten ist davon auszugehen, dass deren Schichteigenschaften
nicht iber den gesamten Betriebszeitraum konstant sind. Ein weiterer Aspekt dieser
Dissertation ist daher der Einfluss einer Warmebehandlung bei 200 °C auf die
Schichteigenschaften. Im folgenden Kapitel sollen die wesentlichen Eigenschafts-
anderungen einer NiP-Schicht durch eine Warmebehandlung beschrieben werden.

Ubliche Warmebehandlungen an NiP-Schichten zielen darauf ab, die Harte und die
Verschlei3bestandigkeit der Schichten zu erhéhen. Die dabei gewahlten Tempera-
turen liegen oberhalb von 300 °C. Die so warmebehandelten Schichten kénnen
Vickershéarten von tber 1000 HV aufweisen. Die Hartesteigerung bei diesen Tem-

peraturen geschieht durch die Ausscheidung von intermetallischen Phasen (NisP)
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und der Kristallisation von Nickel aus der metastabilen Schicht [59]. Weitere Unter-
suchungen zum Kristallisationsverhalten von NiP-Schichten mit verschiedenen

Phosphorgehalten wurden in [60-62] durchgefihrt.

Auch bei Temperaturen im Bereich von 200 °C weisen NiP-Schichten eine nach-
weisbare Anderung der Mikrostruktur auf. In der Literatur wird dieser Vorgang haufig
als Relaxation beschrieben. Von Schenzel wird gezeigt, dass bei der Relaxation das
freie Volumen der amorphen Matrix reduziert wird [55]. Nachgewiesen wurde dieses
durch eine Anderung des linearen Ausdehnungskoeffizienten. Weiterhin konnte
nachgewiesen werden, dass bei Haltedauern tUber 100 Stunden erste Ausschei-
dungsvorgange in der Schicht zu beobachten sind. Um Langzeiteffekte besser be-
schreiben zu kdnnen, werden in dieser Dissertation Haltedauern von 1000 Stunden

bei 200 °C vorgesehen.

2.2.7 Einfluss auf die Lebensdauer

Der Einfluss der Beschichtung auf die Lebensdauer ist in der Literatur fur Stahle
sehr gut beschrieben [63-65]. In diesen Veroffentlichungen wirkt die NiP-Schicht
als eine Fehlstelle und fuhrt tGber ihre Kerbwirkung zu einer starken Reduzierung
der Lebensdauer. Mit steigender Schichtdicke nimmt dieser Effekt zu. Von Taheri
wurde der Einfluss des Phosphorgehaltes auf die Lebensdauer untersucht [66].
Hierbei wurde festgestellt, dass hochphosphorige Schichten aufgrund ihrer héheren
Duktilitdt den mittel- und niedrigphosphorigen Schichten unter dynamischer Bean-
spruchung Uberlegen sind. Aus diesem Grund werden im Rahmen dieser Disserta-
tion zu den mittelphosphorigen Schichten auch hochphosphorige Schichten analy-

siert.

Zum Lebensdauerverhalten von NiP-Schichten auf Aluminiumknetlegierungen exis-
tieren teils widersprichliche Ergebnisse. Lonyuk et al. haben den Einfluss einer
hochphosphorigen NiP-Schicht auf der Legierung EN AW 2618A untersucht [67].
Hierbei wurde ein positiver Einfluss der Beschichtung auf die Lebensdauer be-
schrieben. Rahmat et al. und Puchicabrera et al. untersuchten den Einfluss einer
hoch bis sehr hochphosphorigen Beschichtung auf EN AW 7075 [68,69]. Dabei
wurde ein positiver oder neutraler Einfluss auf die Lebensdauer festgestellt. In allen
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Veroffentlichungen weist die Beschichtung Fehlstellen auf, welche im Bruchaus-
gang des Schwingbruches nachweisbar sind.

Bei den Fehlstellen kann es sich unter anderem um Fehlstellen aus der Schichther-
stellung, ahnlich den Knospen aus Kapitel 2.2.4, handeln. Da der MTO einen erheb-
lichen Beitrag zur Bildung der Fehlstellen leistet, ist von einem starken Einfluss des
MTO auf die Lebensdauer auszugehen. In der Literatur ist dieser Effekt jedoch nur
selten beschrieben und wenig untersucht. Daher ist ein wichtiger Aspekt dieser Dis-
sertation den Einfluss des MTO auf die Lebensdauer zu analysieren. Hierzu werden
Zugschwellversuche an beschichteten Aluminiumproben mit drei verschiedenen

Badaltern durchgefihrt.

2.2.8 Korrosionsverhalten

Die Korrosionsbestandigkeit von NiP-Schichten wird sehr stark vom Phosphorgeh-
alt der Schichten beeinflusst. Hochphosphorige Schichten sind dabei die korrosi-
onsbestandigsten. Poren oder andere Fehlistellen sind entscheidende Faktoren, die
zu einer Verminderung der Korrosionsbestandigkeit fuhren kénnen. Die Schichten
weisen im Vergleich zu einem Aluminiumsubstrat ein edleres Potential als der
Grundwerkstoff auf und kénnen daher nur als geschlossene, dichte Schicht vor Kor-

rosion schitzen [43].

Linka und Riedel haben in ihren Untersuchungen gezeigt, dass die Korrosionsbe-
standigkeit der NiP-Schichten sehr stark vom MTO abhangt [57]. Ab einem Grenz-
wert (in diesem Fall MTO >5) nimmt die Korrosionsbestandigkeit dabei schlagartig
ab. Schenzel beschreibt Inhomogenitaten in der Schicht, wie die Knospengrenzen,
als wichtigen Faktor fur die Korrosionsbestandigkeit [55]. In diesen Bereichen liegt
eine Storstelle im Schichtaufbau vor und die Korrosion kann hier bevorzugt wirken.
Dabei ist ein Zusammenhang des MTO mit der zunehmenden Anzahl an Knospen-
grenzen ableitbar. Daher werden in dieser Dissertation Korrosionsversuche in Ab-
hangigkeit des MTO durchgefthrt.

Der Korrosionsmechanismus ohne Fehlstellen wird von Schenzel als Lochfral3 be-
zeichnet [55]. Vor allem aggressive lonen wie Chlorid, Sulfat und Sulfid haben einen
entscheidenden Einfluss auf den Angriff. Bei Schichten mit hohen Zugeigenspan-

nungen ist zudem eine Art der Spannungsrisskorrosion zu beobachten.

26



2 Theoretische Grundlagen und Stand der Technik

Urlberger hat das Korrosionsverhalten von NiP-Schichten durch Stromdichte-Poten-
tial-Kurven untersucht [56]. Dabei zeigten sich bei MTO 6 im Vergleich zu MTO 2
und 4 deutlich héhere Korrosionsstrome in schwefelsauren Elektrolyten. Die Zu-
gabe von 50 ppm Chlorid fuhrte bei den Untersuchungen jedoch nicht zum Loch-
fral3.

2.3 Plasmaelektrolytische Oxidschichten

Im Rahmen dieser Dissertation sollen zu den NiP-Schichten alternative Beschich-
tungen fur Verdichterrader untersucht werden. Diese Schichten mussen vergleich-
bare bis bessere Schichteigenschaften zu den bereits eingesetzten NiP-Schichten
aufweisen. Eine mdgliche Alternative kénnen plasmachemische Aluminiumoxid-
schichten (PEO-Schichten) darstellen. In mehreren Offenlegungsschriften hat der
Turboladerhersteller Bosch Mahle Turbo Systems GmbH & Co. KG den Einsatz die-
ser Schichten fur Verdichterrader beschrieben [4,5]. Aus diesem Grund werden zwei
verschiedene PEO-Schichten zu den NiP-Schichten vergleichend untersucht. Im
Folgenden werden die Herstellung und die Eigenschaften dieser Schichten naher
beschrieben.

2.3.1 Schichtherstellung

Ahnlich dem Anodisierprozess, bei dem eine Oxidschicht auf passivschichtbilden-
den Metallen erzeugt wird, lassen sich Titan, Magnesium und Aluminium im PEO-
Prozess beschichten. Die verwendeten Spannungen sind jedoch um ein Vielfaches
hoher. Die Spannungen liegen oberhalb der Durchschlagsspannung der Oxid-
schichten bei 400 bis 800 V. Dabei entstehen auf den Oberflachen komplexere
Oxidschichten, deren Zusammensetzung sich aus dem Substrat und dem Elektro-
lyten ergibt [70,71]. Im Vergleich zu konventionellen Anodisierschichten besitzen

PEO-Schichten bessere Korrosions- und Verschlei3bestandigkeiten [72].

Abbildung 2.10 zeigt einen schematischen Spannungs-Zeit-Verlauf eines PEO Pro-
zesses. Nach Dehnavi ist das Schichtwachstum in vier Bereiche einzuteilen [73]. Im
ersten Stadium findet das konventionelle Anodisieren der Oberflache statt. Nach
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Erreichen der Durchschlagsspannung treten sehr viele Lichtbdgen auf (zweites Sta-
dium). In den Lichtbdgen wird das Schichtmaterial und Teile des Substrates aufge-
schmolzen und reagieren mit dem Elektrolyten. Mit zunehmender Prozessdauer
nimmt die Anzahl der Lichtbégen ab, dafiur steigt jedoch die Intensitat an. So sind
die Lichtb6gen anfangs weil} bis blau und zum Ende des Prozesses gelb bis orange
(viertes Stadium). Die genauen Reaktionsvorgange sind aufgrund der extremen
Kurzlebigkeit der Lichtbégen bisher nicht vollstandig gekléart [70,72,74,75]. Nach
Yerokhin et al. und Hussein et al. liegen die in den Lichtbdgen erreichten Tempera-
turen im Bereich von 4.000 bis 10.000 K, wobei die Temperaturen mit zunehmender
Intensitat und Prozessdauer zunehmen [76,77]. Die so gebildete Oxidschicht ent-
steht daher aus einer Vielzahl chemischer und physikalischer Prozesse wie dem
Schmelzen und Erstarren von Oxiden sowie einem Verdichtungsprozess [70,77—
82].
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Abbildung 2.10: Schematischer PEO-Prozess, eingeteilt in die vier Bereiche des Schicht-
wachstums [73]

Fir die plasmachemische Oxidation von Aluminium werden in der Literatur eine
Vielzahl méglicher Reaktionsmechanismen angegeben. Wenn keine Spannung an-
liegt, findet die Auflésung des Aluminiums im alkalischen Elektrolyten statt (siehe

<3>) [83,84]. Wenn das Bauteil als Anode geschaltet ist, entstehen die Lichtbégen
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an der Oberflache. Es kommt zur Sauerstoffbildung, dieser wird ionisiert, diffundiert
zur Substratoberflache und bildet mit Aluminiumionen Aluminiumoxid (<4> und <5>)
[85—87]. Durch die Lichtbdgen ist es ebenfalls mdglich, dass Aluminium vom Sub-

strat in den Elektrolyten gelangt und mit diesem reagiert [83,88].

2 Al+2H20 +2OH — 2 AlO2 + 3 H2 <3>
2 H20 — O2 + 4H* + 4e- <4>
2 AP + 3 0% — AlO3 <5>

2.3.2 Prozessparameter und deren Einfluss auf den PEO Prozess

Die Eigenschaften von PEO-Schichten sind von vielen Faktoren abhéngig
[70,72,76]. Vor allem der Herstellungsprozess, das Substrat und die verwendeten
Elektrolyte haben grof3en Einfluss auf die Schichten (siehe Abbildung 2.11).
Dehnavi stellt in seiner Dissertation eine gute Ubersicht tber die verschiedenen
Faktoren zusammen [73]. Im nachfolgenden Kapitel sollen die wichtigsten Pro-

zessparameter und deren Einflisse genauer beschrieben werden.

Stromfihrung (AC, DC, gepulst)

Stromdichte

Elektrische Parameter

Frequenz

Duty cycle

Elektrolytzusammensetzung |

Einfluss von Prozessparametern
auf die PEO-Schichten

Beschichtungszeit

Substratzusammensetzung

Abbildung 2.11: Einflussparameter auf der Eigenschaften von PEO-Schichten nach [73]
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Die Art der Stromfuhrung hat sehr groRen Einfluss. Die einfachste Variante der
Stromfuhrung mit Gleichstrom hat den Nachteil, dass der Prozess durch auftretende
Polarisationen der Elektroden nur schwer zu kontrollieren ist, die Schichtwachs-
tumsraten gering und die so hergestellten Schichten sehr por6s sind [70,72,76].
Durch Anlegen einer Wechselspannung fallt der Polarisationseffekt weg und der
Prozess ist besser zu kontrollieren, die Dauer und die Intensitat der Lichtbdgen sind
hierbei wichtige Faktoren. Nachteilig sind jedoch die geringen Leistungen und Fre-

guenzen der Wechselstromgeneratoren [76].

Am vielversprechendsten sind gepulste Gleichspannungsarten. Hierbei wird zwi-
schen stets anodischen Pulsen und bipolaren Pulsen (zusatzlich kathodische Pulse)
unterschieden. Die so hergestellten Schichten sind deutlich gleichméfiger und de-
fektarmer [89,90]. In der Literatur wird der Effekt des kathodischen Pulsens auch
als ,soft sparking“ beschrieben [91-94]. Weitere Untersuchungen und verglei-
chende Darstellungen zum Einfluss der Stromfiihrung sind in [95-97] zu finden.

Ein weiterer wichtiger Parameter ist die verwendete Stromdichte. Diese hat Einfluss
auf die Phasenzusammensetzung der Schichten, die Wachstumsrate und die Mik-
rostruktur [76,98,99]. Im Falle von PEO-Schichten auf Aluminium kdnnen die
Schichten sowohl aus amorphem Aluminiumoxid bestehen als auch aus dem ther-
modynamisch stabilen a- und dem metastabilen y-Aluminiumoxid. Dehnavi hat da-
bei nachgewiesen, dass mit steigender Stromdichte ein héherer Anteil an a-Alumi-
niumoxid in den Schichten vorhanden ist [73]. Grund hierfir ist der hbhere Energie-
eintrag, der die Phasenumwandlung von y- in a-Aluminiumoxid begunstigt (siehe
Kapitel 2.3.4). Weitere Untersuchungen zeigen, dass die Stromdichte Einfluss auf

die Korrosionsbestandigkeit hat [100].

Im Falle der gepulst hergestellten Schichten hat die Frequenz der Pulse und der
Arbeitszyklus (Verhaltnis von Impulsdauer zu Impulsperiodendauer) Einfluss auf die
Schichten. Dehnavi zeigt in seiner Dissertation, dass héhere duty cycles zu starke-

ren Lichtbdgen fuhren und so die Schichtmorphologie beeinflussen [73].

Mit steigender Beschichtungsdauer nimmt die Schichtdicke zu. Gleichzeitig nehmen
die Intensitaten der Lichtbdgen zu, wodurch gréR3ere Poren in den Schichten ent-
stehen [73]. Bajat et al. zeigten, dass die Korrosionsbestandigkeit Gber die Schicht-
dicke aufgetragen durch ein Maximum verlauft [L01]. Grund hierfir sind die mit stei-
gender Schichtdicke zunehmenden Poren.
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Wie bereits in Kapitel 2.3.1 angedeutet, finden Reaktionen mit dem Elektrolyten
statt. Hieraus entsteht ein direkter Einfluss der Elektrolytzusammensetzung auf die
Schichteigenschaften. Die meisten verwendeten Elektrolyte zur Beschichtung von
Aluminium enthalten Kaliumhydroxid, Natriumsilikat und eine Vielzahl weiterer Ad-
ditive [70,76,102]. Natriumsilikat reagiert dabei mit dem Substratmaterial und fuhrt
zum Einbau von Mullit (ein Mischoxid aus Aluminium und Silizium) in die Schichten.
Untersuchungen zum Einbau von Mullit in die Schichten sind in [73,103,104] zu fin-

den.

Ein weiterer wichtiger Aspekt ist das Badalter des Elektrolyten. In der Literatur ist
dieser Effekt jedoch kaum untersucht und beschrieben [70,73]. Dehnavi zeigt in sei-
ner Dissertation, dass mit steigendem Elektrolytalter die Porositat und Defektdichte

der Schichten zunehmen [73].

Da die Schichten auf dem Substrat aufwachsen, hat die Zusammensetzung des
Substrates ebenfalls einen Einfluss auf die Schichteigenschaften. Im Falle von Alu-
minium wird berichtet, dass Schichten auf Al-Cu-Legierungen einen héheren a-An-
teil aufweisen und Al-Mg-Legierungen eher y-Aluminiumoxid in den Schichten ent-
halten [76].

2.3.3 Schichtmorphologie

PEO-Schichten weisen einen dreischichtigen Aufbau auf (siehe Abbildung 2.12).
Auf dem Substrat wachst eine sehr diinne, defektarme Sperrschicht auf. Uber der
Sperrschicht bildet sich die eigentliche Funktionsschicht, gefolgt von einer sehr po-
résen aul3eren Schicht [72,89,105]. Die innere Sperrschicht wirkt dabei fur die hohe
Korrosionsbestandigkeit der Schichten, da korrosive Medien die porésen aufieren
Schichten durchdringen kénnen [101,106-108]. Die Funktionsschicht gewahrleistet
die hohe Verschlei3bestandigkeit der PEO-Schichten [109].
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porenarme
Oxidkeramikschicht

Aluminium-Substrat

Abbildung 2.12: Schematischer, dreischichtiger Aufbau einer PEO-Schicht [110]

Im Querschliff sind viele kleine Poren in den Schichten zu sehen. Zusatzlich dazu
sind die Kandle, in denen die Lichtbégen geziindet haben, zu erkennen. Die
Schichtmorphologie ist damit sehr stark vom Beschichtungsprozess abhangig. In
der Literatur gibt es verschiedene Modelle, die das Schichtwachstum beschreiben
[70,81,111]. Abbildung 2.13 zeigt das Schichtwachstum flr eine Magnesiumlegie-
rung. Hierbei werden verschiedene Typen von Lichtbégen (Typ A, B und C) be-
schrieben. Typ B kennzeichnet komplette dielektrische Durchschlage der Beschich-
tung. Die Typen A und C sind Gasentladungen an Mikroporen in der Schicht [81].
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Abbildung 2.13: verallgemeinertes Schichtwachstumsmodell fir eine Magnesiumlegierung
[81]; im initialen Stadium (@) liegt die natirliche Passivschicht des Materials vor, beim Anle-
gen einer Spannung bildet sich zunéchst die ubliche, kolumnare Anodisierschicht (b), steigt
die Spannung weiter entstehen erste Lichtbdgen (c), im weiteren Verlauf (d und e) kommt es
zur Ausbildung des dreischichten Aufbaus

Auf der Oberflache von PEO-Schichten sind verschiedene Strukturen zu erkennen.
Die Lichtbdgen transportieren umgeschmolzenes Material an die Oberflache, wel-
ches beim Kontakt mit dem Elektrolyten sehr schnell erstarrt. Diese erzeugen grof3e,
runde Krater, die ein Loch in der Mitte haben, durch die der Lichtbogen geschlagen
ist (siehe Abbildung 2.14) [112]. Weiterhin sind nodulare Bereiche auf den Oberfla-
chen zu finden. Diese werden auf entweichende Gase beim Beschichtungsprozess
zurtckgefihrt [76]. Dehnavi zeigt, dass die nodularen Bereiche reich an Silizium
sind und daher aus einer Reaktion mit dem Elektrolyten entstehen [73]. Weitere
Untersuchungen zur Schichtmorphologie sind in [77,111,113] zu finden.
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Abbildung 2.14: Oberflache einer PEO-Schicht mit groRen Aufschmelzungen (a) und nodula-
ren Strukturen (b) [73]

2.3.4 Schichteigenschaften

Die Eigenschaften von PEO-Schichten sind direkt von der Schichtherstellung und
den verwendeten Parametern abhéangig (siehe Kapitel 2.3.2). Weitere Faktoren, die
die Eigenschaften entscheidend beeinflussen, sind die chemische Zusammenset-
zung, die Phasenzusammensetzung und die Porositat. Im Folgenden werden die

Eigenschaften von PEO-Schichten auf Aluminium genauer beschrieben.

Plasmachemische Aluminiumoxidschichten bestehen aus amorphem Alumini-
umoxid, kristallinem a- und y-Aluminiumoxid. Auch Mischoxide aus dem Elektroly-
ten, wie Mullit, kbnnen in die Schichten eingebaut werden. Aufgrund der schnellen
Abkuhlbedingungen der geschmolzenen Bereiche wird davon ausgegangen, dass
sich zunachst y-Aluminiumoxid aus der Schmelze bildet. Dieses weist im Vergleich
zum a-Aluminiumoxid eine deutlich geringere Keimbildungsenergie auf [114,115].
Nach [114,116-118] ist eine Umwandlung von y- in a-Aluminiumoxid bei Tempera-
turen Uber 1000 °C zu erwarten. Damit fuhren weitere Lichtbdgen und die Erwar-

mung des umliegenden Materials zur Umwandlung.

Die Harte der Schichten ist eine Funktion der Phasenzusammensetzung und der
Porositat. a-Aluminiumoxid hat eine Harte von 2600 HV, y-Aluminiumoxid von
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1700 HV und Mullit von 1000 HV [73,76]. Je nach Porositat und Phasenzusammen-
setzung kommen PEO-Schichten auf Aluminium auf Vickersharten von 700 bis
2200 HV [70,76,119,120].

Ein weiterer Kennwert von PEO-Schichten sind deren Eigenspannungen. Aufgrund
der schnellen Abkihlung und der komplexen Schichtenstehung weisen PEO-
Schichten auf Aluminium Druckeigenspannungen auf. In der Literatur werden
Druckeigenspannungen von -100 bis zu -800 MPa mittels Réntgendiffraktometrie
nachgewiesen [121]. Dean et al. haben mit einer Durchbiegemethode deutlich ge-
ringere Werte (-50 MPa) bestimmt [122].

2.3.5 Einfluss auf die Lebensdauer

Der Einfluss von PEO-Schichten auf die Lebensdauer ist besonders fir den Einsatz
als Beschichtung fur Verdichterrader von Bedeutung. Im Fokus der Untersuchungen
dieser Dissertation steht dabei vor allem der direkte Vergleich zum Schadigungs-
verhalten von NiP-Schichten. Im Folgenden wird ein Uberblick tiber bisherige Ver-

offentlichungen zum Schadenmechanismus PEO-beschichteter Proben gegeben.

Yerokhin et al. und Némcova et al. untersuchten den Einfluss von PEO-Schichten
auf die Lebensdauer von Magnesiumlegierungen [123,124]. Hierbei wurde festge-
stellt, dass PEO-Schichten die Lebensdauer reduzieren. Im Vergleich zu Anodisier-
schichten ist der negative Einfluss jedoch geringer. Als Ursache fur die Reduzierung
der Lebensdauer werden das friihzeitige Einreil3en der Schicht sowie Schwachstel-

len im Interface genannt.

Fur PEO-Schichten auf Titan kommen Apachitei et al. und Wang et al. zu ahnlichen
Ergebnissen [125,126]. Mit steigender PEO-Schichtdicke wird der negative Einfluss
zunehmend starker. Neben dem Einrei3en der Schicht und der damit entstehenden
Kerbwirkung werden Druckeigenspannungen in der Schicht als weitere Schadenur-
sache genannt. Die Druckeigenspannungen in der Schicht fihren zu Zugeigenspan-

nungen im Substrat und begunstigen eine friihzeitige Risseinleitung.

Von Dejun et al. wurden PEO-Schichten auf Aluminium analysiert [127]. Mit stei-
gender Schichtdicke ist auch hier ein zunehmend negativer Einfluss zu beobachten.

Grund hierfur ist eine steigende Defektdichte in der PEO-Schicht mit zunehmender
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Schichtdicke. Wasekar et al. zeigen, dass unter korrosiver Belastung der negative
Einfluss der PEO-Schicht durch die korrosive Bestandigkeit kompensiert wird [128].

Lonyuk et al. und Rajasekaran et al. vergleichen das Verhalten von PEO-Schichten
mit Anodisierschichten auf Aluminium [129,130]. Beide zeigen, dass PEO-Schich-
ten einen geringeren negativen Effekt auf die Lebensdauer haben als Anodisier-
schichten. Ein Vorteil der PEO-Schichten gegentber den Anodisierschichten liegt
in der Schichtstruktur. Anodisierschichten weisen bereits vorhandene Kerben in der

Schicht auf und fuhren so zu einem friihzeitigen Versagen.

Asquith et al. und Wen et al. zeigen Optimierungspotentiale fiir das Lebensdauer-
verhalten von PEO-Schichten auf Aluminium [131,132]. Ein der PEO-Beschichtung
vorgeschaltetes Kugelstrahlen oder eine Oberflachenzermirbung zur Erzeugung ei-
ner sehr feinkdrnigen Oberflache fuhren zu einer Reduzierung des negativen Ein-

flusses der nachfolgenden PEO-Beschichtung.

2.3.6 Korrosionsverhalten

Die Korrosionsbestandigkeit von PEO-Schichten hangt sehr stark mit der
Schichtstruktur zusammen (siehe Kapitel 2.3.3). Die meisten Veroffentlichungen zur
Korrosionsbestandigkeit von PEO-Schichten stellen daher einen Zusammenhang

zwischen den Abscheidungsparametern und der Korrosionsbestandigkeit her.

Der wichtigste Faktor fur die Korrosionsbestandigkeit von PEO-Schichten ist deren
Porositat und die sperrschichtbildende Wirkung. Wenn das Korrosionsmedium das
Substrat erreicht, ist auch von dessen Korrosion auszugehen. Der Einfluss der
Schichtherstellungsparameter auf die Porositat und die Korrosionsbestandigkeit
wurde in vielen Veroéffentlichungen bereits beschrieben. Dabei sind die Stromfih-
rung [90,133], die Pulsfrequenz [134], die Stromdichte [100] und die Elektrolytzu-
sammensetzung [135] nur einige der untersuchten Parameter. In [136] ist ein aus-
fuhrliches Review zu den Einflissen auf die Korrosionsbestandigkeit von PEO-

Schichten auf Magnesium gegeben.

Nach Venugopal et al. besitzen PEO-Schichten auf Aluminium eine gute Sperr-
schichtwirkung gegen neutrale Salzlésungen [107]. Die Schichten erhéhen eben-

falls die Bestandigkeit gegen Spannungsrisskorrosion (SpRK). Guan et al. und
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Dehnavi et al. beschreiben, dass mit steigender Beschichtungsdauer die Korrosi-
onsbestandigkeit zunachst zunimmt und spéter durch die immer starker werdenden
Lichtbégen und die damit gebildeten gréReren Poren wieder abnimmt [74,137]. Wen
et al. fihren einen dreistufigen Korrosionsmechanismus ein [138]. Im ersten Sta-
dium wirkt die PEO-Schicht als Sperrschicht und verhindert, dass das Korrosions-
medium das Substrat erreicht. Im zweiten Schritt findet der lochfral3artige Korrosi-
onsangriff des Substrates statt. Bei langerer Exposition wird die Korrosionsge-
schwindigkeit durch die Diffusionsgeschwindigkeit der Korrosionsprodukte be-

stimmt.

Um die Korrosionsbestandigkeit zu erhéhen, kdnnen die porésen Eigenschaften der
PEO-Schichten bewusst ausgenutzt werden. In den Poren kénnen Impragniermittel
sehr haftfest in die Schichten eingebracht werden [139]. Mdgliche Impragniermittel
sind Natriumsilikat und Polypropylen [140] oder eine Versiegelung mit einem Sol-
Gel-Prozess [141]
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3 Experimentelle Methoden

In diesem Kapitel werden die Versuchsplanung, die verwendeten Werkstoffe sowie
die durchgefihrten Untersuchungsmethoden dargestellt.

3.1 Versuchsplan

Der Versuchsplan dieser Dissertation gliedert sich in drei Teile (siehe Abbildung
3.1):

In der Planungsphase wurde ermittelt, welche Werkstoffe und Beschichtungen im
Fokus der Untersuchungen stehen sollen (siehe hierzu Kapitel 1). Der Standard-
werkstoff fur Verdichterrader in Abgasturboladern ist die hochwarmfeste Aluminium-
knetlegierung EN AW 2618A [3]. Bei Motoren mit Niederdruck-Abgasruckfiihrung
missen diese Verdichterrader zum Schutz vor Korrosion, Partikelschlag und Trop-
fenschlag beschichtet werden. Eine der moglichen Beschichtungen sind NiP-
Schichten [2]. Aufgrund des in der Literaturrecherche festgestellten Einflusses des
MTO auf die Schichteigenschaften ist dieses ein wichtiger Aspekt der Untersuchun-
gen. Eine weitere kleine Versuchsreihe soll den Einfluss des Phosphorgehaltes auf
die Lebensdauer untersuchen. Alternativ zu den NiP-Schichten wird in mehreren
Offenlegungsschriften [4,5] der Einsatz von PEO-Schichten vorgestellt. Diese wer-
den im Rahmen dieser Dissertation vergleichend zu den NiP-Schichten untersucht.
Aufgrund der starken Abhangigkeit der Schichteigenschaften von der Schichther-
stellung werden zwei grundsétzlich verschiedene PEO-Schichten miteinander ver-
glichen. Ein Einfluss der Schichtdicke auf die Eigenschaften wird ebenfalls analy-
siert. Im letzten Schritt wird eine alternative Grundmetalllegierung AA 2055 unter-
sucht. Diese kdnnte ebenfalls fir den Einsatz als Verdichterradwerkstoff in Frage

kommen [6].

Die durchgefuhrten Untersuchungen teilen sich in zwei Bereiche auf. Im ersten
Schritt werden der Ausgangszustand charakterisiert, die Lebensdauereigenschaf-
ten analysiert und die Korrosions- und Kavitationsbestandigkeiten untersucht. Im

zweiten Schritt wird der Einfluss einer Warmebehandlung von 200 °C fur 1000 Stun-
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den untersucht. Die Warmebehandlung ergibt sich aus den thermischen Beanspru-
chungen des Verdichterrades wéahrend des Betriebs. Hierbei findet eine verglei-

chende Untersuchung der Eigenschaften und des Lebensdauerverhaltens statt.

Grundmaterial

Alternative Legierung

EN AW 2618AT6511

v

AA 2055 T84

| unbeschichtet |

NiP-Beschichtung
- Variation MTO (0; 2; 3,5)

PEQ-Beschichtung
- zwei Varianten
- Variation Schichtdicke

y

Vergleichende Untersuchungen im Augangszustand und nach Warmebehandlung bei 200 °C fir 1000 h

| Untersuchungen im Ausgangszustand |

| Untersuchungen nach Warmebehandlung |

| Charakterisierung (Aufbau, Geflige, Harte, XRD,...) |

| Charakterisierung (Aufbau, Geflge, Harte, XRD,...) |

| Zugschwellversuch |

| Zugschwellversuch |

Korrosionsversuche:

- SWAAT-Test

- Kesternich-Test

- Auslagerung in klnstlichen Abgaskondensaten

Abbildung 3.1: Versuchsplan der im Rahmen dieser Dissertation durchgefiihrten Untersu-
chungen - Planungsphase (blau), Untersuchungen im Ausgangszustand (grin) und nach
Warmebehandlung (rot)

3.2 Verwendete Materialien

Die verwendete Aluminiumknetlegierung EN AW 2618A wird als stranggepresste
Ronde mit @ 50 mm im Warmebehandlungszustand T6511 von der Firma OTTO
FUCHS KG bezogen.

Fur die Untersuchungen zum Einfluss des Badalters auf die Eigenschaften von NiP-
Schichten werden mittelphosphorige NiP-Schichten aus drei verschiedenen Badal-
tern (MTO 0; 2; 3,5) untersucht. Eine weitere Versuchsreihe soll den Einfluss des
Phosphorgehaltes auf die Lebensdauer untersuchten. Hierflr werden hochphos-
phorige Schichten mit MTO 0 untersucht. Die NiP-Schichten werden von der Firma

AHC Oberflachentechnik GmbH hergestellt. Das Substrat wird vor der Beschichtung
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entfettet, sauer gebeizt und durch eine doppelte Zinkataktivierung vorbehandelt. Die
Sollschichtdicke liegt bei 30 um. Um mogliche Prozessschwankungen zu vermei-

den, wurden die Schichten eines MTO alle zusammen beschichtet.

Bei den beiden PEO-Schichten handelt es sich um zwei grundsatzlich verschiedene
PEO-Varianten. Beide Schichten werden mittels bipolaren Gleichstroms hergestelit.
Bei PEO 1 sind die Strome im kathodischen Bereich deutlich starker ausgepragt als
bei PEO 2. Zudem liegt die Pulsfrequenz bei PEO 1 im kHz-Bereich, wahrend sie
bei PEO 2 im Hz-Bereich liegt. PEO 1 wird aus einem silikathaltigen Elektrolyten
und PEO 2 aus einem phosphathaltigen Elektrolyten hergestellt. Die Sollschichtdi-
cke liegt bei 30 um. In einer kleinen Versuchsreihe wird die Schichtdicke von PEO 1

auf 10 um reduziert.

Die alternative Aluminiumknetlegierung AA 2055 wird von der Firma Arconic Inc. als

Ronde mit @ 70 mm im Warmebehandlungszustand T84 zur Verfligung gestellt.

3.3 Probengeometrien

Fur die Charakterisierung sowie die Kavitations- und Korrosionsversuche wird die
in Abbildung 3.2 verwendete Probengeometrie genutzt. Die beiden Bohrungen wer-

den fur die Fixierung bei der Beschichtung genutzt.

Abbildung 3.3 zeigt die Geometrie der verwendeten Zugproben und Abbildung 3.4
die der Zugschwellproben. Die Innengewinde werden fir die Fixierung bei der Be-
schichtung genutzt. Die Aul3engewinde werden wahrend der Beschichtung mas-
kiert.
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Abbildung 3.2: Metallographieprobe fir die Charakterisierung sowie die Kavitations- und Kor-
rosionsversuche

51
7 7
5
\ h - )
=] v A ) [+2]
TN T — N\ — s\
ez Ly

Abbildung 3.3: Verwendete Zugprobengeometrie in Anlehnung an [142], fur die Beschichtung
wurden die M8-Gewinde maskiert
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Abbildung 3.4: Verwendete Zugschwellprobengeometrie, fir die Beschichtung wurden die
M16-Gewinde maskiert
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3.4 Versuchsdurchfihrung

3.4.1 Untersuchungen zur metallographischen Charakterisierung

In Tabelle 3.1 sind die zur Charakterisierung der Grundmetalllegierungen und der
Beschichtungen durchgefihrten Versuche zusammengefasst. Im Folgenden sollen

wesentliche Versuchsparameter genauer erlautert werden.

Tabelle 3.1: Durchgefuhrte Untersuchungen zur Charakterisierung der Grundmetalllegierun-
gen und Beschichtungen; mit * markierte Methoden wurden nur auf den Ausgangszustand
angewendet

EN AW .

AA 2055 2618A NiP PEO
chemische GD-OES* EDX*
Zusammensetzung
Oberflachentopographie Weillichtinterferometrie*
Oberflachenstruktur REM*
Struktur/Aufbau/Geflige Querschliff im Lichtmikroskop und REM
) (1:1) Essig-/

Atzmedium Natronlauge (20 %) Salpeter-
saure
Phasenzusammensetzung XRD
Phasenstabilitat DSC*
. , HV0,025 mittels
Harteprifung HB2,5/62,5 Nanoindenter
Eigenspannungsmessungen XRD IS-Meter* XRD*

Die Oberflachentopographie der Proben wird mittels eines Weil3lichtinterferometers
der Firma FRT untersucht. Gescannt wird ein 1x1 mm?2 grof3er Bereich mit einer
drtlichen Auflosung von 1 um. Die Auswertung der Ergebnisse erfolgt mit dem Pro-

gramm MountainsMap® von Digital Surf.

Fur die REM-Analysen wird ein Rasterelektronenmikroskop vom Typ Zeiss Supra

verwendet. Die Beschleunigungsspannung fur Aufnahmen liegt bei 5 kV. Fur EDX-
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Messungen wird die Beschleunigungsspannung auf 15 kV erhéht. PEO-beschich-
tete Proben werden zur Erhohung der Leitfahigkeit mit einer dinnen Goldschicht

besputtert.

Die Querschliffe werden in graphithaltigem Bakelit warmeingebettet. Die Schliffe
werden anschlie3end geschliffen und poliert. Die Geflige der Grundmetalllegierun-
gen werden bis zu einem graulichen Farbumschlag mit 20 %iger Natronlauge ge-
atzt. Die NiP-Schichten werden fir 4 Minuten in einer 1:1 Lésung von Salpeter- und

Essigsaure geatzt.

Die Phasenzusammensetzung wird mit einem Seifert XRD 3000 analysiert. Die ver-
wendete Strahlung ist Cr-Ka. Der 28-Winkel wird von 30 bis 168 ° mit einer Schritt-

weite von 0,1 ° variiert.

Ein DSC822 von der Firma Mettler-Toledo wird zur Bestimmung der Phasenstabili-
tat genutzt. Die Heizrate liegt bei 40 °C pro Minute in einem Temperaturbereich von
50 bis 500 °C in Stickstoffatmosphére. Vor der Messung werden die NiP-Schichten
vom Substrat abgeldst. Hierzu werden die Proben fir mehrere Tage in 20 %iger
Natronlauge ausgelagert. Die Natronlauge I6st das Aluminium auf, fihrt jedoch nicht

zu einem Atzangriff der Schicht.

Brinellh&rtemessungen mit HB2,5/62,5 werden mit einem Harteprifer Struers
DuraVision 20 durchgefiihrt. Die Proben sind vor der Messung plangeschliffen

(1000 er Kérnung). Es werden jeweils 10 Eindriicke gesetzt.

Fir die Nanoindentierung wird ein Fischerscope verwendet. Die Prifkraft liegt bei
250 mN. Gemessen wird sowohl im polierten Querschliff als auch auf die polierte

Oberflache mit jeweils 15 Harteeindricken.

Eigenspannungsmessungen am Grundmetall und den PEO-Schichten werden mit
dem XRD 3000 von Seifert durchgeftihrt. Fir das Grundmetall wird der <200>-Peak
und an den PEO-Schichten der a-Aluminiumoxidpeak bei 110 ° mit der sin*¥-Me-

thode ausgewertet.

Die Eigenspannungsmessungen an NiP-Schichten werden wahrend der Schich-
tabscheidung durchgefiihrt. Von der Firma AHC werden hierfiir autokatalytische
NiP-Bader mit verschiedenen MTO (MTO 0; 0,5; 1; 1,5; 2 und 3,5) sowie eine Stahl-
beize und ein Nickel-Strike-Bad zur Verfigung gestellt. Die Eigenspannungsmes-

sungen werden mit einem IS-Meter am Institut fir Werkstofftechnik (Fachgebiet
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Elektrochemie und Galvanotechnik) der TU limenau durchgefiihrt. Beschichtet wer-
den 50 pum dicke Edelstahlstreifen. Vor der Beschichtung werden die Metallstreifen
mit Aceton gereinigt. Die Beschichtungsparameter sind Tabelle 3.2 zu entnehmen.
Die Langenanderung wird mit einem induktiven Wegaufnehmer bestimmt. Nach der
Beschichtung wird die endgultige Schichtdicke im Querschliff ermittelt. Die Eigen-
spannungen werden nach folgender Formel [143] berechnet:
_ Equp xSx Xy
2% Ly *d

o: innere Spannung der Schicht [N/mm?]; Esuw: E-Modul des Substrates =
210.000 [N/mm?Z]; S: Dicke des Metallstreifens = 0,05 [mm]; Xm: LAngené&nderung

[mm]; Lm: L&nge des Metallstreifens = 20 [mm]; d: Schichtdicke [mm]

Tabelle 3.2. Versuchsparameter zur Eigenspannungsmessung mittels IS-Meter

Versuchsparameter
Entfetten (kathodisch) Raumtemperatur | 1 min 4 A/dmz
Spulen (Leitungswasser)
Beizen Raumtemperatur | 1 min
Spulen (Leitungswasser)
Spilen (destilliertes Wasser)
Ni-Strike Raumtemperatur | 2 min 3 A/dm2 gegen Walznickel
Spulen (destilliertes Wasser)
NiP-Bad 90 °C 60 min | pH4,3-4,4

3.4.2 Zugversuch

Die Zugversuche am unbeschichteten Grundmaterial werden nach DIN EN ISO
6892-1 [144] an einer Zwick Z250 durchgefuihrt. Es werden jeweils 5 Proben gepruft.
Fur beschichtete Proben wird dieselbe Zugprifmaschine verwendet. Die Versuche
werden jedoch mit konstanter Dehngeschwindigkeit (0,004 min-t) durchgefihrt. Das
horbare Einreil3en der Schicht fuhrt zu einem Ausschlag in der Dehngeschwindig-

keit sowie zu Unstetigkeiten im Spannungs-Dehnungs-Verlauf (siehe Abbildung
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3.5). Die Gesamtdehnung, bei der die Schicht das erste Mal einreif3t, wird anschlie-
Rend als die Dehnung bei Schichtbruch ausgewertet. Die Bruchflachen werden an-

schlieBend im REM analysiert.

500 0.02
450 < /—,W Lot s —
400

/ - 0.015
350 /

300 /
250 0.01

200 /

10 - 0.005
122 # & /' ﬁ'—.—&“ = fepis

l/
0 T T T T 0

0 / 1 2 3 4 5
Dehnungin [%]

Spannung in [MPa]

Dehngeschwindigkeitin [1/min]

Abbildung 3.5: Exemplarisches Spannungs-Dehnungs-Diagramm flr eine NiP-beschichtete
Probe; der schwarze Pfeil markiert das erste Einreil3en der Schicht bei einer Gesamtdehnung
vonca.1l%

3.4.3 Zugschwellversuch

Die Zugschwellversuche werden im Perlschnurverfahren nach DIN 50100 [145]
durchgeftihrt. FUr die Versuche wird ein Resonanzpulser der Russenberger Pruf-
maschinen AG verwendet (siehe Abbildung 3.6). Fir alle Versuche wird eine kon-
stante Unterspannung von 2 MPa verwendet. Die Oberspannung und die Span-
nungsamplitude werden variiert. Die Priffrequenz liegt bei 168 Hz. Bei 107 Last-
wechseln werden die Versuche abgebrochen und die Proben als dauerfest einge-
stuft, gekennzeichnet durch einen Pfeil im Wohlerdiagramm. Um Schlupf zu vermei-
den, werden die Gewinde durch Kontermuttern verspannt. Die statistische Ver-
suchsauswertung wird mit dem Excel-Add-In TechGraf durchgefuhrt. Ausgewertet
werden die Neigung der Kurve sowie die Lage der Kennlinie fur eine Ausfallwahr-
scheinlichkeit von 10, 50 und 90 %. Die erzeugten Bruchflachen werden rasterelekt-

ronenmikroskopisch analysiert.

Fur die NiP-Schichten werden zusatzlich mit einem lonenstrahl Schnitte (FIB-

Schnitte) durch den Bruchausgangsbereich gelegt. Fur Untersuchungen wird ein
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Versa 3D der Firma FEI verwendet. Die Schnitte werden anschlieBend im REM aus-

gewertet.

Abbildung 3.6: Eingespannte, unbeschichtete Zugschwellprobe

3.4.4 Kavitationsversuch

Die Kavitationsversuche werden am Institut fir Werkstoffe der Ruhr-Universitat Bo-
chum durchgefuhrt. Hierbei werden die Proben in destilliertem Wasser unter einer
Sonotrode eingespannt und der Masseverlust nach festen Intervallen bestimmt
(siehe Abbildung 3.7). Sobald sich ein grol3erer Masseverlust einstellt, werden die
Versuche beendet. Die geschadigten Oberflachen werden anschlie3end mit dem in
Kapitel 3.4.1 beschriebenen Weililichtinterferometer und im Rasterelektronenmik-

roskop ausgewertet.
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Piezoquarz

Frequenz: 20 kHz
Amplitude: 40 pm

Sonotrode

s ™

Spitze

05mm}  Sdode

Probe

|| Temperatur: 20°C
Priifmedium ) —

W )/

Abbildung 3.7: Schematischer Versuchsaufbau fur die Durchfihrung der Kavitationsversu-
che

3.4.5 Korrosionsversuche

In Tabelle 3.3 sind die durchgefuhrten Korrosionsversuche sowie die ausgewerteten
Testzyklen dargestellt. Die Versuche im ,sea water acetic acid test” (SWAAT-Test)
sind nach ASTM G85 [146] durchgefuhrt. Der Kesternich-Test ist in der DIN 50018
[147] genormt. Die Versuchsbedingungen flr die Auslagerung in Abgaskondensa-
ten werden in Anlehnung an die VDA Richtlinie 230-214 [148] gewahlt. Die Zusam-
mensetzung der Kondensate ist Tabelle 3.4 zu entnehmen. Die Auslagerung in der
Dampfphase ist entfallen. Die Einwirkdauer im Abgaskondensat liegt bei 8 Stunden

und die Auslagerung an Umgebungsluft bei 16 Stunden.

Tabelle 3.3: Ausgewertete Testzyklen in den jeweiligen Korrosionsversuchen, im SWAAT-
Test ist die Zyklenzahl auf Tage gerechnet und nicht die fir einen Testzyklus definierten 2
Stunden

EN AW .
AA 2055 2618A NiP PEO

2,4,7,11,
SWAAT-Test 14,18 21 | 2. 4.7, 11, 1,2,4,7,9 11, 14, 16
25, 28, 32, | 14, 18, 21,
35, 39 25, 28, 32,
Auslagerung in saurem/ 2,4,11, 18, 35, 39
basischem Abgaskondensat 25, 35

Kesternich-Test 1,2,3,4,5,6,7,8

2,4,6,8
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Tabelle 3.4: Zusammensetzung der verwendeten Abgaskondensate, Konzentrationen in
[mg/l]

pH- Essig- | Propion- Il .
wert | HCL | HNO2z | H2S04 | HNOs | oy e 1 ayre Sel | il
saure
Saures
Abgaskonden- ~2,01] 10 20 35 400 100 - 10 -
sat
Basisches
Abgaskonden- ~9,0| 10 | 750 35 130 530 120 30 2000
sat

Fur die Versuchsauswertung werden die Proben nach den Korrosionsversuchen in
destilliertem Wasser und Isopropanol gereinigt. AnschlieRend werden die korrodier-
ten Oberflachen im Rasterelektronenmikroskop und im Querschliff untersucht. Zur
Quantifizierung des Korrosionsverhaltens wird die Korrosionstiefe tber der Zyklen-
zahl ausgewertet. Dabei werden im Querschliff alle vorhanden Korrosionserschei-
nungen betrachtet (exemplarisch fur eine Korrosionserscheinung in Abbildung 3.8

gezeigt).

50 ym

.

Abbildung 3.8: Beispielhafte Auswertung der Korrosionstiefe flir eine unbeschichtete Probe
aus EN AW 2618A im Kesternich-Test

3.4.6 Polarisationsversuche

Fir unbeschichtete und NiP-beschichtete Proben werden Stromdichte-Potential-
Kurven (SPK) im sauren Abgaskondensat aufgenommen (siehe Tabelle 3.4). Das

Korrosionsverhalten der NiP-Schichten wird weitergehend durch Halteversuche bei
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500 mV charakterisiert. Die so korrodierten Proben werden anschlieRend im REM
und im Querschliff bewertet.

Das Ruhepotential wird bei den Messungen fur 15 Minuten gegen Ag/AgCIl gemes-
sen. Die anschlieBRenden SPK-Kurven werden mit einer Polarisationsrate von

1 mV/s aufgenommen.
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4 Darstellung und Diskussion der Ergebnisse

Die Ergebnisse gliedern sich in vier Unterkapitel. Im ersten Teil werden die Ergeb-
nisse des unbeschichteten Grundmaterials EN AW 2618A vorgestellt. Im zweiten
und dritten Teil wird der Einfluss einer NiP- und einer PEO-Beschichtung auf die
Eigenschaften des Grundmaterials 2618A dargestellt. Im letzten Teil werden die Er-

gebnisse einer alternativen Grundmetalllegierung AA 2055 vergleichend diskutiert.

Die einzelnen Unterkapitel sind dabei in jeweils funf verschiedene Untersuchungs-
bereiche aufgeteilt. Zuerst findet die Charakterisierung im Ausgangszustand und
nach einer Warmebehandlung von 200 °C fir 1000 Stunden statt. Danach werden
die Ergebnisse des Zug- und Zugschwellversuches diskutiert. In den letzten beiden
Untersuchungsbereichen werden die Ergebnisse der Kavitations- und Korrosions-

versuche ausgewertet.

4.1 Untersuchungen am Grundmaterial EN AW 2618A

Das Ziel der Untersuchungen ist eine ausfihrliche Charakterisierung des Grundma-
terials in Bezug auf die mechanisch-technologischen Eigenschaften, die Werkstoff-
alterung, das dynamische Werkstoffverhalten und die Korrosionsbestandigkeit. Die
Ergebnisse sind vor allem fur den Vergleich mit den beschichteten Varianten und

dem alternativen Grundmaterial AA 2055 wichtig.

4.1.1 Charakterisierung des Grundmaterials vor und nach Warme-

behandlung

Das Gefiige der untersuchten Legierung weist eine starke Zeiligkeit auf (siehe Ab-
bildung 4.1). Diese resultiert aus dem Strangpressprozess. Dabei werden die gro-
Ben intermetallischen AlsFeNi-Phasen entlang der Strangpressrichtung ausgerich-
tet. Beim anschlieRenden Losungsgliihen werden diese nicht mehr aufgeldst und

verbleiben daher in ihrer zeiligen Anordnung [23].
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Abbildung 4.1: Ungeatzter Schliff langs zur Extrusionsrichtung der Grundmetalllegierung im
Ausgangszustand; zu sehen ist eine zeilige Anordnung der intemetallischen AlgFeNi-Aus-
scheidungen

Nach dem Atzen mit Natronlauge ist sowohl im Ausganszustand als auch nach der
Alterung bei 200°C das beim Losungsgliuhen rekristallisierte Korngeflige zu erken-
nen (siehe Abbildung 4.2). Die Alterung fuhrt nicht zu einem Anwachsen der Korner.

..«-'-.i S Y e, .h.'.?- 7 --:..--vx.-,.‘.- o' " L 3 ‘;."'i . =y
Abbildung 4.2: Mit NaOH geatzter Schliff langs zur Extrusionsrichtung im Ausgangszustand
(links) und nach 200°C/1000h (rechts); es ist kein Kornwachstum zu erkennen

Die Harte im Ausgangszustand liegt bei 151 + 1 HB2,5/62,5. Nach einer Warmebe-
handlung von 200 °C fir 1000 Stunden sinkt die Harte auf 124 + 2 HB2,5/62,5. Die
T6 Ausscheidungshartung findet durch eine Warmebehandlung bei 200 °C fir 20
bis 25 Stunden statt. Die Verminderung der Harte ist somit auf eine Uberalterung
und eine damit verbundene Vergréberung der festigkeitssteigernden Al2CuMg-Aus-
scheidungen zurtckzufihren.
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In Abbildung 4.3 sind die Korngrenzen im Querschliff dargestellt. Aufgrund der er-
hohten Fehlstellendichte findet die Ausscheidungsbildung hier beschleunigt statt [8].
Im Ausgangszustand sind bereits vereinzelt gro3ere Al2CuMg-Ausscheidungen auf
den Korngrenzen zu sehen. Nach der Warmebehandlung von 200 °C fir 1000 Stun-
den sind die Korngrenzen mit einem Ausscheidungssaum belegt. Ceschini et al.
haben bei der Uberalterung der Legierung EN AW 2618A eine vergleichbare Gefi-

geveranderung beobachtet [20].

5 N\

2um Vergréferung= 500KX SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 12.0 mm

2pm VergréBerung= 500KX  SE2
— Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 11.9 mm

L [

Abbildung 4.3: Korngrenzen im Ausgangszustand (links) und nach 200°C/1000h (rechts); im
Ausgangszustand sind die Korngrenzen nur mit wenigen Ausscheidungen belegt, nach der
Warmebehandlung ist ein Ausscheidungssaum entlang der Korngrenzen (Pfeile) zu sehen

Die Eigenspannungsmessungen im Ausgangzustand zeigen, dass durch die spa-
nende Bearbeitung leichte Druckeigenspannungen (-60 MPa) an den Probenober-
flachen vorliegen. Die Warmebehandlung fuhrt tendenziell zu einer Reduzierung der
Eigenspannungen auf -15 MPa. Der Abbau der Eigenspannungen ist auf einen Re-
laxationseffekt dhnlich einem Spannungsarmglithen zuriickzufiihren. Ubliche Tem-
peraturen zum Abbau von Eigenspannungen bei Aluminiumlegierungen liegen im
Bereich von 150 bis 250 °C [149].

4.1.2 Quasi-statisches Verhalten

Die Warmebehandlung von 200 °C fur 1000 Stunden fuhrt zu einer Reduzierung der
Harte durch eine Uberalterung (siehe Kapitel 4.1.1). Abbildung 4.4 zeigt je ein
exemplarisches Spannungs-Dehnungs-Diagramm fir den Ausgangszustand und
nach der Warmebehandlung. Die Festigkeitseigenschaften werden durch die War-
mebehandlung reduziert, wobei eine Zunahme der Duktilitdt zu beobachten ist. Die
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statistische Auswertung der Ergebnisse ist in Tabelle 4.1 zu finden. Die Werkstoffe-
igenschaften weisen eine sehr geringe Streuung auf.
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Abbildung 4.4: Spannungs-Dehnungs-Diagramm fur den Werkstoff EN AW 2618A, Ausgangs-
zustand T6511

Tabelle 4.1: Auswertung der quasi-statischen Kennwerte fir den Werkstoff EN AW 2618A,
Ausgangszustand T6511; Ryo.2 = Streckgrenze, Ry = Zugfestigkeit, A = Bruchdehnung

E-MOdU| Rp0'2 Rm A
in [GPa] | in[MPa] | in [MPa] in [%]

Ausgangszustand | 74,5+ 2,0| 4301 456+1 | 6,8+0,1

+200°C/1000h 75,9+0,9| 3122 381+2 | 79+0,1

Die Gewaltbruchmorphologie ist in Abbildung 4.5 gezeigt. Sie entspricht im Aus-
gangszustand und nach der Warmebehandlung einem duktilen Wabenbruch. Die
grol3en Bruchwaben haben ihren Ausgang von den AlsFeNi-Phasen. Im Ausgangs-
zustand sind vereinzelt korngrenzennahe Briiche vorzufinden. Die Uberalterung
fuhrt zu einer Zunahme dieser Bereiche. Dieses ist auf die in Abbildung 4.3 gezeig-
ten Al2CuMg-Ausscheidungssaume auf den Korngrenzen zuriickzuftihren. Ceschini
et al. haben bei ihren Untersuchungen einen ahnlichen Einfluss der Werkstoffalte-

rung auf die Bruchmorphologie festgestellt [20].
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Abbildung 4.5: Gewaltbruchmorphologie im Ausgangszustand (links) und nach 200°C/1000h
(rechts); es liegt ein lberwiegend duktiler Wabenbruch vor, nach Warmebehandlung sind

groRere Anteile an duktilen, korngrenzennahen Briichen (Pfeile) zu erkennen

4.1.3 Verhalten unter zugschwellender Belastung

Abbildung 4.6 zeigt das Wohlerdiagramm fur den Ausgangszustand und nach der
warmebehandlung. Der warmebehandelte Zustand besitzt dabei durch die Uberal-
terung eine deutlich geringere Belastbarkeit als der Ausgangszustand. Weiterhin
unterliegt der Ausgangszustand einer deutlich gréf3eren Streuung als der warmebe-
handelte Zustand. Ein Grund hierfir kénnen unterschiedlich stark ausgepragte
Druckeigenspannungen an der Probenoberflache im Ausgangszustand sein.
Druckeigenspannungen fuihren zu einer Erhéhung der Lebensdauer und daher kén-
nen unterschiedlich starke Druckeigenspannungen die Lebensdauer unterschied-
lich stark positiv beeinflussen. Wie in Kapitel 4.1.1 gezeigt, liegen nach der Warme-
behandlung kaum noch Druckeigenspannungen vor, wodurch sich auch deren Ein-
fluss auf die Lebensdauer reduziert.
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Abbildung 4.6: Wohlerdiagramm fur den Grundwerkstoff EN AW 2618A; die Warmebehand-
lung von 200°C/1000h fuhrt zu einer Abnahme der dynamischen Festigkeit

Der Schadigungsmechanismus im Ausgangszustand zeigt eine Risseinleitung un-
terhalb der Oberflache (siehe Abbildung 4.7). Der Rissausgang hat dabei eine spalt-
flachenahnliche Morphologie. Die spaltflachenahnlichen Bereiche entstehen dabei
jedoch nicht durch einen Spaltbruch, sondern durch ein wiederholtes Gleiten und
eine Akkumulation von Gleitebenen in einem sehr kleinen Bereich. Diese Art der
Risseinleitung ist besonders bei hochfesten Aluminiumknetlegierungen zu finden,
wenn innere Fehistellen wie Korngrenzen oder Ausscheidungen eine Geflge-
schwachstelle bilden [16]. Bei der hier vorliegenden Legierung kbnnen zum einen
die grof3en AlsFeNi-Phasen die innere Risseinleitung begunstigen und zum anderen
die in Kapitel 4.1.1 beschriebenen Druckeigenspannungen an der Probenoberfla-

che.
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Vergroferung = 100 X SE2 | VergroBerung = 500 X SE2
|
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 9.6 mm | Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 9.7 mm

VergréBerung= 500K X SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 9.7 mm

e

Abbildung 4.7: Bruchausgang im Zugschwellversuch fur den Ausgangszustand; der
Bruchausgang befindet sich unterhalb der Oberflache (links), der Bruchausgangsbereich
weist spaltflachenéhnliche Strukturen auf (rechts), die Risseinleitung geht von AlgFeNi-Pha-
sen und Korngrenzen aus (unten); Oberspannung 218MPa mit 3.983.607LW

Nach der Warmebehandlung liegt der Rissausgang an der Probenoberflache (siehe
Abbildung 4.8). Eine mdgliche Ursache fur diesen veranderten Rissausgangsort ist
der Eigenspannungsabbau an der Oberflache. Weiterhin kénnten die héheren Duk-
tilitatseigenschaften nach der Uberalterung (siehe Abbildung 4.4) die innere
Risseinleitung an den Fehlstellen unterbinden.
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100 pm VergrsRening= 100X SE2 Q

10 pm VergioBeung= 600X SE2 0
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Abbildung 4.8: Bruchausgang im Zugschwellversuch nach der Warmebehandlung; der
Bruchausgang liegt an der Oberflache (links), im Bruchbild sind die vergroberten Al,CuMg-
Ausscheidungen zu sehen (unten); Oberspannung 288MPa mit 121.480LW

4.1.4 Kavitationserosionsverhalten

Der Masseverlust Uber die Einwirkdauer ist in Abbildung 4.9 dargestellt. Bereits
nach sehr kurzen Einwirkdauern stellt sich ein messbarer Masseverlust ein. Zu ho-
heren Dauern ist ein nahezu linearer Anstieg des Masseverlustes Uber die Zeit zu
beobachten. Abbildung 4.10 zeigt die analysierte Oberflache im WeiR3lichtinterfero-
meter. Die Abtragstiefe nach 60 Minuten betragt etwa 20 um.
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Abbildung 4.9: Masseverlust bei der Kavitation fur den Ausgangszustand (Skalierung fur alle
Kavitationsergebnisse einheitlich angepasst)
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Abbildung 4.10: Weilllichtinterferometrische Aufnahme der fir 60 min mit Kavitation beauf-
schlagten Flache (links) und entnommener Profilschrieb (rechts)

Die geschadigte Oberflache in der Mitte der Einwirkflache weist eine sehr hohe Rau-
heit auf (siehe Abbildung 4.11). Im Detail sind Schwingstrukturen zu erkennen. Das
wiederholte Implodieren der Gasblasen fiihrt zu einer Materialermidung unterhalb
der Oberflache. Im Randbereich ist eine plastische Deformation der Oberflache zu
erkennen (siehe Abbildung 4.12). Die plastische Deformation fiihrt hier zu einer Ma-
terialermidung und dem Herauslésen des Materials.
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Vergioherng = 100KX SE2 Q Vergiéherung = 6.00KX  SE2 Q
Hochsp. = 5.00kV Arbeitsabstand = 12.6 mm | Hochsp. = 5.00 KV Arbeitsabstand = 12.7 mm

Abbildung 4.11: Oberflache in der Mitte nach 60 min Einwirkdauer der Kavitation; hohe Rau-
heit der Probe (links) und Schwingstrukturen (rechts)

= ¢ e S N ———
Vergréberung= 1.00KX SE2 Vergrsberung = 5.00KX SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 12.6 mm Hochsp.= 5.00kV Arbeitsabstand = 12.6 mm

Abbildung 4.12: Oberflache am Rand nach 60 min Einwirkdauer der Kavitation; die Kavitation
erzeugt hier zunéchst eine plastische Verformung der Oberflache und fiihrt danach zum Her-
auslésen des Materials durch Ermidung

4.1.5 Korrosionsverhalten

In Anhang 8.1 sind die Aufnahmen der Proben, die Oberflachenanalyse im REM,
die analysierten Querschliffe sowie die Auswertung der Korrosionstiefen (siehe Ka-
pitel 3.4.5) dargestellt. Im folgenden Kapitel erfolgt eine zusammenfassende Dar-
stellung und Diskussion der Einzelergebnisse.

Die Versuchsergebnisse sind in Tabelle 4.2 zusammengefasst. Hiernach gibt es
vier verschiedene Korrosionsmechanismen, die im weiteren Verlauf dieses Kapitels
beschrieben und diskutiert werden. Von der Intensitat des Korrosionsangriffes er-
zeugt der SWAAT-Test den starksten Korrosionsangriff, gefolgt vom Kesternich-
Test. Die Auslagerung in den beiden Abgaskondensaten bewirkt nur eine sehr

leichte Korrosion (10 pm).
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Tabelle 4.2: Zusammenfassung der Versuchsergebnisse aus Anhang 8.1

Korrosionstiefe nach | Korrosionsart nach Korrosionsart nach
35 Zyklen in [um] kurzen Zyklen langeren Zyklen
SWAAT-Test 253 + 38 Korrosior].entlgng der Korrosior_l _entlgng der
Zeiligkeit Zeiligkeit
Kesternich-Test 71+23 Lochfraf3 Korr05|or_1 _entlgng der
Zeiligkeit
saures 9+4 gleichméRige vereinzelt Korrosion
Abgaskondensat B Oberflachenkorrosion | an AlsFeNi-Phasen
basisches 4+1 keine Korrosion vereinzelt Korrosion
Abgaskondensat B an AlgFeNi-Phasen

Im SWAAT-Test entsteht ein Korrosionsangriff entlang der Zeiligkeit des Gefliges.
Die Zeiligkeit ist parallel zur Strangpressrichtung orientiert und fuhrt zu einer Sensi-
bilisierung des Werkstoffes [8]. Die Ausbreitung der Korrosion entlang der Zeiligkeit
findet dabei durch einen interkristallinen Korrosionsangriff statt (siehe Abbildung
4.13). Wie in Kapitel 4.1.1 gezeigt, sind diese mit feinen Al.CuMg-Ausscheidungen
belegt. Gleichzeitig verarmt die Aluminiummatrix um die Korngrenzen herum an Le-
gierungselementen, was den interkristallinen Korrosionsmechanismus zusatzlich

beginstigt.

1

4
B

VergréBerung= 1.00KX SE2 i
Hochsp. = 5.00 KV

SE2
Arbeitsabstand = 11.9 mm

10 um VergréBerung = 500 X 10 um

Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 11.9 mm P

P

Abbildung 4.13: Korrosion entlang der Zeiligkeit im SWAAT-Test nach 2 Zyklen; die Korrosion
breitet sich entlang der Zeiligkeit (links) und bevorzugt an den Korngrenzen (rechts) aus

Im Kesternich-Test entsteht anfanglich Lochfral3. Mit steigenden Zyklenzahlen
wechselt der Korrosionsmechanismus in den fir den SWAAT-Test beschriebenen
Mechanismus. Der Lochfrald beginnt an den grof3en intermetallischen AlgFeNi-Pha-
sen. Diese haben ein edleres Potential als die sie umgebende Aluminiummatrix und

fuhren so zu der bevorzugten Auflésung des Aluminiums. Die anodische Auflésung
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des Aluminiums findet beim Lochfral® nur am Lochboden statt. Die Wande der L6-
cher wirken kathodisch, wodurch mit zunehmender Lochtiefe und Lochanzahl die
Korrosionsgeschwindigkeit abnimmt [8,150]. Somit wechselt der Korrosionsmecha-
nismus mit steigender Zyklenzahl vom Lochfral3 in die Korrosion entlang der Zeilig-
keit.

Vergrening= 100KX SE2 Q VergroRerng= 5.00KX  SE2 Q
Hochsp. = 5.00kV/ Arbeitsabstand = 12.4 mm — Hochsp. = 5.00kV Arbeitsabstand = 12.4 mm

Abbildung 4.14: LochfraR im Kesternich-Test nach 2 Zyklen; die Korrosionsprodukte sind
I8slich und hinterlassen ein Loch, das beim Warmeinbetten partiell mit Einbettmittel geftllt
wird (links), die Auflésung des Materials entsteht dabei bevorzugt an den intermetallischen
AlgFeNi-Phasen (rechts)

Das saure Abgaskondensat mit einem pH-Wert von 2 fuhrt zu einer gleichméRigen
Auflésung der Passivschicht. Daraus entsteht eine gleichméafige Korrosion der Alu-
miniumoberflache (siehe Abbildung 4.15). Mit steigenden Zyklenzahlen entsteht we-
gen der Potentialdifferenz Lochfral3 an den AlgFeNi-Phasen.

¥

2pm VergréBerung= 200KX  SE2 2pm VergraBierung= 200KX SE2 Q
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 12.0 mm Hochsp.= 5.00kV Arbeitsabstand = 12.0 mm

Abbildung 4.15: Korrosion im sauren Abgaskondensat, nach wenigen Zyklen ist eine gleich-
mafige Korrosion der Oberflache zu beobachten (links), mit steigender Zyklenzahl tritt Loch-
fral an den Al9FeNi-Phasen auf (rechts)
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Das basische Abgaskondensat kann aufgrund des nur leicht alkalischen pH-Wertes
von 9 die Oxidschicht des Aluminiums nicht auflésen. Es findet daher keine gleich-
mafige Korrosion der Oberflache statt. In der Umgebung der intermetallischen Pha-
sen liegt jedoch ein gestorter Aufbau der Oxidschicht vor [8], sodass hier leichter
Lochfral3 entsteht.

4.1.6 Kritische Faktoren des Grundmaterials EN AW 2618A

Bei dem unbeschichteten Grundmaterial EN AW 2618A haben sich die grof3en in-
termetallischen AlsFeNi-Phasen in mehreren Aspekten als Schwachstelle der Le-
gierung herausgestellt. Die groRen Ausscheidungen sorgen zum einen bei dynami-
scher Belastung fir eine Risseinleitung im Materialinneren und bei korrosiver Bean-
spruchung erzeugen sie in ihrer Umgebung eine bevorzugte Auflésung der Alumi-

niummatrix.

Die Legierung weist zudem eine hohe Zeiligkeit auf, welche unter Korrosionsaspek-
ten ebenfalls zu einer bevorzugten Korrosion entlang dieser fuhrt. Die Korrosions-
tiefe entlang der Zeiligkeit ist allgemein viel héher als die Korrosionstiefe quer zur
Zeiligkeit. Dartber hinaus konnte die Zeiligkeit auch zu einem anisotropen Materi-
alverhalten fuhren. Untersuchungen zum mechanischen Verhalten in und quer zur

Extrusionsrichtung bestatigen diese Vermutung jedoch nicht [3].

Unter thermischer Belastung vergrobern die Al.CuMg-Phasen sehr stark. Vor allem
auf den Korngrenzen entsteht so ein Saum an Ausscheidungen. Bei einer aus Kor-
rosion und thermischer Alterung tiberlagerten Beanspruchung kann hieraus ein sehr

starker interkristalliner Korrosionsangriff resultieren.

4.2 Untersuchungen an NiP-Schichten

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse von NiP-beschichteten Proben vorgestelit.
Dabei stehen sowohl die Charakterisierung der Schichten als auch der Einfluss der
Beschichtung auf die dynamische Belastbarkeit und die Korrosionsbestandigkeit im

Fokus der Untersuchungen.
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4.2.1 Eigenschaften der Schichten vor und nach Warmebehand-

lung

Bei den untersuchten Schichten handelt es sich um mittelphosphorige Schichten.
Der Phosphor- und der Antimongehalt sind in Tabelle 4.3 dargestellt. Mit steigen-
dem MTO nimmt der Phosphorgehalt der Schichten zu. Ahnliche Ergebnisse sind
in [57] zu finden. Mit steigendem Badalter reichern sich die Reaktionsprodukte zu-
nehmend im Bad an. Aus den in Kapitel 2.2.2 gezeigten Reaktionsgleichungen geht
hervor, dass bei der Nickelabscheidung deutlich mehr Orthophosphit entsteht als
bei der Phosphorabscheidung. Daraus lasst sich ableiten, dass die Reaktionsge-
schwindigkeit der Nickelabscheidung starker abnimmt als die der Phosphorabschei-
dung. Zudem bildet sich bei der Phosphorabscheidung eine Base, was die Abschei-
dung in einem sauren Elektrolyten zusatzlich beginstigt. Der Antimongehalt der
Schichten ist auf den Stabilisator zurtickzufuhren.

Tabelle 4.3: Ergebnisse der GD-OES Messungen an NiP-Schichten; mit steigendem Badalter
nimmt der Phosphorgehalt der Schichten zu

P-Gehalt Sb-Gehalt
in [Mass.-%] | in [Mass.-%)]

MTO 0 6,3 1,3
MTO 2 7,8 1,0
MTO 3,5 9,5 0,4

Die Oberflache der Schichten weist die Ublichen knospenartigen Merkmale auf
(siehe Abbildung 4.16). Aus den Vermessungen der Oberflachen mit dem Weil3-
lichtinterferometer geht hervor, dass mit steigendem Badalter mehr Wachstums-
grenzen auf den Oberflachen vorhanden sind (siehe Abbildung 4.17). Die Autoren

von [43,56] sind bei ihren Untersuchungen zu ahnlichen Ergebnissen gekommen.
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Abbildung 4.16: Oberflache einer NiP Schicht (MTO 2) im REM; zu sehen sind Knospengren-
zen auf der Oberflache
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Abbildung 4.17: 3D-Oberflachenprofile von MTO 0 (links), MTO 2 (Mitte) und MTO 3,5 (rechts);
mit steigendem MTO nimmt die Anzahl an Knospengrenzen zu

Im geétzten Querschliff sind die Knospengrenzen als senkrecht zur Schicht verlau-
fende Strukturen zu erkennen (siehe Abbildung 4.18). Auffallig ist, dass die Knos-
pengrenzen beim Atzen deutlich starker angegriffen werden als die restliche
Schicht. Es ist davon auszugehen, dass die Knospengrenzen ein unedleres elekt-
rochemisches Potential aufweisen. Auf kristalline Werkstoffe bezogen, sind die
Knospengrenzen mit einer Korngrenze vergleichbar. Aufgrund der héheren Fehl-
stellen- und Defektdichte findet an Korngrenzen ebenfalls ein starkerer Atzangriff
statt. Zudem ist zu beobachten, dass das Auftreten der Wachstumsgrenzen mit tie-

feren Beizgruben im Substrat zusammenhangt.
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Abbildung 4.18: Geéatzte Querschliffe im Ausgangszustand von MTO O (links), MTO 2 (Mitte)
und MTO 3,5; mit steigendem MTO sind auch im Querschliffe mehr Knospengrenzen zu er-
kennen

Bei hoheren VergroRerungen weisen die Schichten sowohl einen lamellaren
Schichtaufbau parallel zum Substrat als auch einen senkrecht zum Substrat ausge-
richteten kolumnaren Aufbau auf (siehe Abbildung 4.19). Die Lamellen entstehen
nach Urlberger durch Schwankungen in der Elektrolytzusammensetzung bei der
Schichtabscheidung, speziell dem pH-Wert, direkt an der Bauteiloberflache [56].
Daraus resultiert die Abscheidung von Lamellen mit unterschiedlichen Phosphorge-
halten. Die hoherphosphorigen, edleren Bereiche werden deutlich schwécher ange-
atzt als die Bereiche mit niedrigeren Phosphorgehalten. Mit steigendem MTO nimmt
die Abscheidegeschwindigkeit ab, sodass die Konzentrationsschwankungen durch
Diffusion besser ausgeglichen werden kdnnen und die Schichten einen homogene-

ren Aufbau aufweisen.

Nach der Warmebehandlung ist deutlich zu sehen, dass die kolumnaren Strukturen
anwachsen (siehe Abbildung 4.20). Dieser Effekt lasst sich zusammen mit den Er-
gebnissen der XRD-Messungen erklaren. In Abbildung 4.21 sind verschiedenen
XRD-Messungen dargestellt. Im Abscheidungszustand lassen sich bei MTO 0 zwei
sehr breite Peaks nachweisen. Die Peaks korrelieren in etwa mit der {111} und der
{200} Ebene von Nickel. Die breite Auspragung der Peaks lasst zudem auf eine sehr
groRe Feinkdrnigkeit schliel3en. Mit steigendem Badalter nimmt die Intensitat des
{200} Peaks ab. Gleichzeitig nimmt im Querschliff (siehe Abbildung 4.19) die Aus-
pragung der kolumnaren Struktur ab. Nach der Warmebehandlung sind im Quer-
schliff deutlich grobere kolumnare Strukturen zu sehen. Zusétzlich steigt nach der
Warmebehandlung die Intensitat des {200} Peaks an und ein neuer Peak {220} ist

nachweisbar.
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Hieraus lasst sich ableiten, dass die kolumnaren Bereiche kristallinem Nickel ent-
sprechen. Bei der Abscheidung wachsen die Schichten somit in einer Vorzugsori-
entierung entlang der {111} Ebene auf. Die Warmebehandlung fihrt zu einem Korn-
wachstum der Nickelkeime, wodurch auch andere kristallographische Ebenen mit-
tels XRD nachweisbar werden. Von Schenzel wird nach einer Warmebehandlung
bei 200 °C ebenfalls ein anfangliches Kornwachstum nachgewiesen [55].

1 g}/
i /x‘;/":'

ng= 2000KX inens ng=
Hochsp. = 500K/ Arbatsabstand = 28 mm = = mnu 500KV Arbatsabstand = 30 mm

Abbildung 4.19: Geatzte Querschliffe im Ausgangszustand von MTO 0 (links), MTO 2 (Mitte)
und MTO 3,5; neben der lamellaren Schichtstruktur ist eine kolumnare Struktur zu erkennen,
mit steigendem MTO nimmt die Auspragung beider Strukturen ab

Vergroenung Vergrotenng =
Hochsp. = 500K/ Arbatsabstand = 28mm - -~ Hochsp. = 500KV

Abbildung 4.20: Geéatzte Querschliffe nach 200°C/1000h von MTO 0 (links), MTO 2 (Mitte) und
MTO 3,5; im Vergleich zum Ausgangszustand wachsen die kolumnaren Strukturen an, beson-
ders deutlich bei MTO 0 zu erkennen

Zusatzlich zum kristallographischen Nachweis dieses Effektes geht aus den DSC-
Messungen hervor, dass im Bereich von 150 bis 300 °C erste thermische Verande-
rungen der Mikrostruktur stattfinden (siehe Abbildung 4.22). In [55,151] werden
diese Effekte als Relaxation bezeichnet. Die Untersuchungen dieser Dissertation
zeigen, dass gleichzeitig ein Kornwachstum stattfindet. Bei Temperaturen uber
360 °C ist ein zweiter Peak zu sehen. Dieser entspricht der Kristallisation von Ni-
ckel-Phopshor-Ausscheidungen (NisP) aus der amorphen Matrix.
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Abbildung 4.21: XRD-Messungen an NiP-Schichten fiir den Ausgangszustand (untere Gra-
phen) und nach 200°C/1000h (obere Graphen)
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Abbildung 4.22: DSC-Messungen an NiP-Schichten; im Bereich von 150 bis 300°C liegt ein
leichter Peak vor, bei 360 bis 380°C liegt ein stark ausgepréagter Peak vor

Im Ausgangszustand weisen die Schichten eine Harte von 630 bis 680 HV auf
(siehe Tabelle 4.4). Die Harte nimmt dabei mit steigendem MTO ab. Die Harte von
NiP-Schichten ist direkt vom Phosphorgehalt abhéngig [43]. Da der Phosphorgehalt

zusammen mit dem MTO zunimmt, ist die Abnahme der Harte auf das Ansteigen
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des Phosphorgehaltes zurtickzufiihren. Der Eindringmodul ist Uber den untersuch-
ten MTO-Bereich konstant.

Nach der Warmebehandlung steigt die Harte um circa 150 HV an. Zusatzlich steigt
der Eindringmodul um 20 GPa an. Beide Effekte sind durch das beschriebene Korn-

wachstum der Nickelkeime zu erklaren.

Tabelle 4.4: Ergebnisse der Nanoindentierung an NiP-Schichten; mit zunehmendem MTO
sinkt die Harte, nach der Warmebehandlung steigen Harte und Eindringmodul an

Ausgangszustand +200°C/1000h

MTOO | MTO2 |MTO3,5| MTOO | MTO2 | MTO 3,5

Harte [HV] 674+8 | 640+4 | 632+4 | 825+8 | 796+5 | 779+6

Eindringmodul [GPa] | 133+1 | 131+1 | 133+1 | 151+1 | 151+1 | 148+1

Bei den Eigenspannungsmessungen mit dem IS-Meter sind zwei charakteristische
Dehnungsverlaufe tUber der Zeit zu beobachten (siehe Abbildung 4.23). Die Deh-
nung steigt entweder linear tber der Zeit an oder steigt zu Beginn der Messung sehr
steil und danach nur noch sehr langsam an. Diese beiden unterschiedlichen Deh-
nungs-Zeit-Verlaufe resultieren aus der thermischen Dehnung. Die Messung wird
bei Raumtemperatur gestartet. AnschlielRend wird das Messgerat in den 90 °C war-
men Elektrolyten gehangt. Dieses fuhrt zu einer starken thermischen Ausdehnung
bei der gleichzeitig beginnenden Beschichtung. Ein Ausgleich dieser thermischen
Dehnung ist schwierig durchzufihren, da bereits erste, aus den Eigenspannungen

der Beschichtung resultierende Langenanderungen mit entfernt werden wirden.

In Tabelle 4.5 sind die im Querschliff gemessenen Schichtdicken nach 60 Minuten
Beschichtungsdauer dargestellt. Die Schichtdicke liegt dabei im Mittel zwischen 11
und 14 um. Einige Proben zeigen jedoch deutlich geringere Schichtdicken von 6 bis
7 pum. Hier ist von Stérungen bei der Beschichtung, etwa durch nicht korrekte Tem-

peraturfiihrungen, auszugehen.
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Abbildung 4.23: Typische Dehnungsverlaufe bei der IS-Meter-Messung; links linearer Anstieg
der Dehnung, rechts sehr steiler Anstieg zu Beginn der Messung

Tabelle 4.5: Schichtdicke nach 60min Beschichtungsdauer

MTOO |MTOO05|MTO1 |MTO15 MTO2 |MTO3,5

Schichtdicke | Vérsuch 1 | 13,0 14,5 10,5 14,5 17,5 14,0

in [pm] Versuch2 | 11,5 | 115 6,0 135 | 12,0 75

Aufgrund der bereits erwéhnten thermischen Ausdehnung der Proben bei Beginn
der Beschichtung ergeben sich unplausible Eigenspannungswerte (siehe Abbildung
4.24). Zu Beginn findet eine starke Dehnung statt, da die Schichtdicke jedoch noch
sehr gering ist, ergeben sich aus der in Kapitel 3.4.1 gezeigten Formel zur Berech-
nung der Eigenspannungen sehr hohe Werte (<10.000 MPa). Hieraus resultiert die
Notwendigkeit, einen Korrekturfaktor einzufihren. Zur reproduzierbaren Auswer-
tung werden die erreichten Dehnungswerte nach 4 oder 10 Minuten als thermische
Dehnung abgezogen (Korrektur des Nullpunktes). Die daraus resultierenden Span-
nungsverlaufe sind in Abbildung 4.24 ebenfalls dargestellt. Durch die Korrekturfak-

toren ergeben sich deutlich geringere Eigenspannungswerte.
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Abbildung 4.24: Aus den Dehnungsverlaufen ermittelte Druckeigenspannungen in der NiP-
Schicht, bei den Graphen Dehnung nach 4 und 10min wurde der jeweilige Dehnungswert als
Wert der thermischen Anfangsdehnung abgezogen

Abbildung 4.25 zeigt die mit den Korrekturfaktoren ermittelten Eigenspannungen
der NiP-Schichten Gber den MTO. Zwischen den mit den beiden Korrekturfaktoren
erzielten Ergebnissen gibt es leichte Unterschiede, die generelle Tendenz ist jedoch
fur beide Graphen identisch. Unter Beriicksichtigung der thermischen Dehnung
nach 10 Minuten ergibt sich im Vergleich zu 4 Minuten eine deutlich geringere Stan-
dardabweichung. Im untersuchten MTO Bereich von 0 bis 3,5 liegen permanent
leichte Druckeigenspannungen in den Schichten vor. Es ist somit nicht davon aus-
zugehen, dass die in dieser Arbeit untersuchten NiP-Schichten Zugeigenspannun-
gen aufweisen. Die Autoren von [57] zeigen, dass erst bei MTO>5 Zugeigenspan-
nungen entstehen. Dieser MTO-Grenzwert ist jedoch stark substrat- und elektrolyt-
abhangig, wodurch nicht generelle Ruckschlisse auf NiP-Schichten gezogen wer-
den kénnen, sondern immer eine individuelle Betrachtung des jeweiligen Schicht-

systems notwendig ist.
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Abbildung 4.25: Eigenspannung nach 60min Beschichtungsdauer der 1S-Meter-Messung mit
jeweiliger korrigierter Anfangsdehnung

4.2.2 Quasi-statisches Verhalten

Die Auswertung der Bruchdehnungen der Schichten fur den betrachteten MTO Be-
reich ergibt annahernd konstante Werte. Lediglich MTO 3,5 weist im Ausgangszu-

stand eine leicht verminderte Dehnung auf (siehe Abbildung 4.26).

Trotz der beschriebenen Anderung der Harte und des Eindringmoduls &ndert sich
die Bruchdehnung nach der Warmebehandlung nicht. Unter der Annahme, dass die
Schichten ein linear-elastisches Verhalten aufweisen und sich nicht plastisch ver-
formen, ist somit nach dem Hookeschen Gesetz (o = E * ) von einer Zunahme der
Zugfestigkeit auszugehen. Steigt der E-Modul bei einer elastischen Bruchdehnung
von 1 % von 130 auf 150 GPa, so steigt die Zugfestigkeit von 1300 auf 1500 MPa.

Abbildung 4.27 zeigt die Zugproben nach dem Zugversuch. Bei MTO 0 ist ein leich-
tes Abplatzen der Beschichtung festzustellen. Bei MTO 3,5 delaminiert die Schicht
sehr stark. Mit steigendem MTO ist bei NiP-Schichten haufig auch eine Abnahme
der Haftfestigkeiten zu beobachten. Die Delamination kdnnte auch ein Grund fur die

Abnahme der Dehnung sein.
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Abbildung 4.26: Dehnung bei Schichtbruch tber den MTO; bei MTO 3,5 ist im Ausgangszu-
stand eine Abnahme der Dehnung erkennbar

Nach der Warmebehandlung zeigen alle Proben eine sehr gute Haftung, vergleich-
bar zu MTO 2 im Ausgangszustand. Eine Warmebehandlung bei 180 bis 200 °C fur
1 bis 2 Stunden wird haufig auch als ein Haftungstempern bei NiP-Schichten ver-
wendet [152]. Die Warmebehandlung von 200 °C fir 1000 Stunden stellt somit ne-

ben der Gefligeveranderung ein stark verlangertes Haftungstempern dar.

Abbildung 4.27: Zugproben im Ausgangszustand von MTO 0 (links), MTO 2 (Mitte) und MTO
3,5 (rechts); leichtes Abplatzen der Schicht bei MTO 0 und starke Delamination bei MTO 3,5

Beim Zugversuch entstehen entlang der gesamten Zugprobe sowohl im Ausgangs-
zustand als auch nach der Warmebehandlung viele Risse in der NiP-Schicht. Diese
verlaufen unter 90 ° zur Hauptspannungsebene (siehe Abbildung 4.28). Die Bildung
dieser Risse geschieht im Bereich der Gleichmalidehnung. Die Risse sind auf das

lokale Uberschreiten der Zugfestigkeit der Schicht zuriickzufiihren.

Nach der GleichmalRdehnung beginnt die Probe sich einzuschnren. In den Berei-

chen der Einschniirung entstehen zusatzlich Risse in den Ebenen maximaler
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Schubspannung unter 45 ° in der Beschichtung. Diese Risse sind jedoch eine Folge
der starken plastischen Verformung des Grundwerkstoffes und werden daher nicht

weiter betrachtet.

A. pallbassir T

- » -
- A.*‘?"' kS -

100 pym Vergroferung = 100 X SE2 1/ 100 ym Vergroferung= 100 X SE2 Q
Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 10.9 mm o Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 13.2 mm

Abbildung 4.28: NiP-beschichtete Zugprobe; die Schicht reil3t in vielen Ebenen unter 90° zur
Hauptspannung (links), im Bereich der Brucheinschnirung treten zusatzlich Risse unter 45°
auf (rechts)

In Abbildung 4.29 sind die Gewaltbruchmorphologien der NiP-Schichten fir MTO 0
und 2 dargestellt. Die Warmebehandlung hat keinen Einfluss auf die Gewaltbruch-
morphologie. Die Risse unter 90 ° zur Beanspruchung weisen eine sehr zerkliftete
Morphologie auf. Diese schollenartigen Strukturen sind in 45 ° zur Beanspruchung
ausgerichtet. Es handelt sich somit um einen Gleitbruch. Die Bruchwaben sind sehr
fein, was auf eine nur sehr geringe plastische Verformung hindeutet. Die Annahme
eines linear-elastischen Versagens zur Berechnung der Zugspannung der Schicht

unterliegt somit nur einem sehr geringen Fehler.

MTO 3,5 zeigt ebenfalls die beschriebene Gewaltbruchmorphologie. Zusatzlich sind
Bereiche zu erkennen, in denen der Gewaltbruch sehr glatt ist (siehe Abbildung
4.30). Diese glatten Strukturen gehen vom Substrat aus in die Beschichtung hinein.
Das Auftreten dieser Bereiche korreliert bevorzugt mit Beizgruben im Substrat. Bei
diesen Strukturen handelt es sich demnach um Wachstumsstérungen in der
Schicht. Die glatten Strukturen deuten darauf hin, dass hier weniger Energie fir die
Materialtrennung aufgewendet werden muss. AufRerhalb der Wachsstumsstorun-

gen tritt ein feiner Wabenbruch auf.
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Abbildung 4.29: Gewaltbruchmorphologie der Schicht fir MTO 0 und 2; der Gewaltbruch
weist ein zerklliftete Morphologie mit sehr vielen feinen Waben auf
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Abbildung 4.30: Gewaltbruchmorphologie fir MTO 3,5; ausgehend von einer Beizgrube
entsteht ein Wachstumsdefekt (links), die Bruchmorphologie im Bereich des
Wachstumsdefektes ist sehr glatt und strukturarm (rechts)

4.2.3 Einfluss auf die Lebensdauer

Im Zugschwellversuch fihren NiP-Schichten im Ausgangszustand entweder zu ei-
ner Reduzierung oder einer Erhéhung der Lebensdauer gegeniiber dem unbe-
schichteten Zustand (siehe Abbildung 4.31). Fir MTO 0 weisen deutlich mehr Pro-
ben einen positiven Einfluss auf die Lebensdauer auf (15 von 20 Proben) als fir
MTO 2 (8 von 20 Proben). MTO 3,5 fihrt ausschliel3lich zu einer Reduzierung der
Lebensdauer.

Zudem streuen die Ergebnisse sehr stark. Der Bereich erhoéhter Lebensdauer von
MTO 0O weist beispielsweise eine fast senkrechte Steigung auf, wonach die ange-
legte Spannungsamplitude kaum einen Einfluss auf die erreichte Lastwechselzahl
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hatte. Eine statistische Auswertung der Wéhlerkurvensteigung ist aufgrund der zwei

Bereiche nur fur MTO 3,5 moglich.
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Abbildung 4.31: Wohlerdiagramm fir NiP-beschichtete Proben im Ausgangszustand; die Be-
schichtung fuhrt sowohl zu einer Reduzierung als auch zu einer Erhéhung der Lebensdauer
(nur fur MTO O und 2)

Nach der Warmebehandlung bleibt weiterhin eine Aufteilung in zwei Bereiche vor-
handen (siehe Abbildung 4.32). Wahrend beim Grundmaterial eine Abnahme der
dynamischen Belastbarkeit zu beobachten ist (Kapitel 4.1.3) fuhrt die Warmausla-
gerung bei beschichteten Proben zu einer weniger ausgepragten Belastbarkeitsan-
derung. So liegen beispielsweise bei einer Oberspannung von 300 MPa sowohl vor
als auch nach der Warmauslagerung die Lastwechselzahlen bei einer Reduzierung
der Lebensdauer im Bereich 10.000 bis 30.000. Fur den Bereich der erhdhten Le-
bensdauer ist ein &hnlicher Trend abzuleiten. Die beschriebene Harte- und Festig-
keitszunahme (Kapitel 4.2.1 und 4.2.2) der Beschichtung durch die Warmebehand-
lung scheint die abnehmende Festigkeit des Grundwerkstoffes kompensieren zu

kdnnen.
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Abbildung 4.32: Wdéhlerdiagramm fir NiP-beschichtete Proben nach 200°C/1000h; die Be-
schichtung fuhrt auch nach der Warmebehandlung weiterhin zu einer Reduzierung oder Er-
hdéhung der Lebensdauer

Die rasterelektronenmikroskopische Analyse der Bruchflachen liefert eine eindeu-
tige Erklarung fur die Erh6hung und die Reduzierung der Lebensdauer. Es liegen

demnach zwei Schadigungsmechanismen vor:

Bei der Erhéhung der Lebensdauer findet die Rissbildung unterhalb der Oberflache
statt (siehe Abbildung 4.33). Der Versagensmechanismus ist dabei analog zu dem
des unbeschichteten Grundmaterials. Die Schicht bt bei der Risseinleitung und
dem Rissfortschritt eine Stutzwirkung auf das Grundmaterial aus und reduziert
durch ihre deutlich héhere Festigkeit und Steifigkeit die Belastung des Grundmate-
rials. Die Rissfortschrittsgeschwindigkeit wird folglich reduziert und die Lastwech-
selzahl zum Bruch nimmt zu. Erreicht der Schwingriss das Substrat-Schicht-Inter-
face, entsteht ein kleiner Schwingriss in der Beschichtung. Aufgrund der geringen
Zahigkeit der Beschichtung entsteht nach kurzen Zyklenzahlen ein Gewaltriss in der
Schicht.
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Abbildung 4.33: Zugschwellprobe mit erhdhter Lebensdauer; der Bruchausgang liegt unter
der Oberflache (links), in der Schicht ist ein kleiner Schwingriss ausgehend vom Interface zu
sehen (rechts), der Schwingriss geht nach kurzer Zeit in einen Gewaltriss tber (unten); MTO
0 Oberspannung 283MPa mit 3.693.825LW

Beim zweiten Schadenmechanismus liegt der Bruchausgang in der Beschichtung.
Ausgehend von einer Fehlstelle in der Beschichtung entsteht zunachst ein kleiner
Schwingriss, welcher nach kurzen Zyklenzahlen zu einem gewaltsamen Einreil3en
der Schicht fuhrt (siehe Abbildung 4.34). Die eingerissene Schicht bewirkt eine hohe
Kerbwirkung auf das verbleibende Substratmaterial und fiuhrt zu einer schnelleren
Risseinleitung. Die Lastwechselzahlen zum Bruch werden durch diesen Mechanis-
mus herabgesetzt.
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Abbildung 4.34: Zugschwellprobe mit reduzierter Lebensdauer; der Bruchausgang liegt in der
Beschichtung (links) an einer Fehlstelle (rechts), ausgehend von der Fehlstelle entsteht ein
sehr kleiner Schwingriss, gefolgt von einem Gewaltriss in der Schicht (unten); MTO 2 Ober-
spannung 363MPa mit 10.956LW

Die starke Streuung der Messergebnisse sowie die abnehmende Wahrscheinlich-
keit fur einen positiven Einfluss auf die Lebensdauer mit steigendem MTO (siehe
Abbildung 4.31) sind Uber die Fehlstellenwahrscheinlichkeit zu erklaren. Bei Zug-
schwellproben mit MTO 0 sind haufig aul3ermittige Briiche zu erkennen. In diesen
Bereichen liegt jedoch nicht die maximale Beanspruchung der Probe vor (siehe Ab-
bildung 4.35). Steigt der MTO auf 3,5, so liegt auch der Bruchausgang immer im
Bereich der maximalen Spannung. Um einen auf3ermittigen Bruch zu erzeugen,
muss die Beschichtung in diesen Bereichen somit eine lokal reduzierte Belastbar-
keit aufweisen. Beim Zugversuch hat sich bereits gezeigt, dass der Gewaltbruch an
Schichtfehlstellen einen geringeren Energieaufwand bendtigt.
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Abbildung 4.35: Mittels FEM-Rechnung ermittelte Spannungsverteilung in einer Zugschwell-
probe bei einer Oberspannung von 400MPa (oben); schematische Zonen, in denen der
Bruchausgang fur MTO O und MTO 3,5 liegt

Der Einfluss von Fehlstellen auf die Belastbarkeit wurde in der Literatur stellenweise
beschrieben. In [67] wurden die gleichen Schadenmechanismen an hochphopsho-
rigen NiP-Schichten auf EN AW 2618A dokumentiert. Die Anderung der Risseinlei-
tung im Substrat zur Risseinleitung in der Schicht hat jedoch nicht zu einer schlag-
artigen Veranderung der Lastwechselzahlen gefuhrt. Ein méglicher Einfluss des
Phosphorgehaltes der Schichten ist an dieser Stelle nicht auszuschlie3en. Die Er-
gebnisse dieser Dissertation lassen jedoch vermuten, dass der Phosphorgehalt nur
eine untergeordnete Rolle spielt. Die Schichten mit dem schlechtesten Lebensdau-
erverhalten (MTO 3,5) weisen mit 9,5 % den héchsten Phosphorgehalt auf. Deshalb
ist davon auszugehen, dass die Art und die Entstehungsursachen der Fehlistellen
einen groflleren Anteil zum Lebensdauerverhalten liefern als der Phosphorgehalt.
Im Folgenden werden daher die Entstehungsursachen der Fehlstellen genauer er-

lautert.

Die Abbildung 4.36 und Abbildung 4.37 zeigen zwei grundsatzlich unterschiedliche
Arten von Schichtdefekten. Die in Abbildung 4.36 gezeigten Schichtdefekte entste-
hen entweder durch im Bad vagabundierende Partikel, die sich an der Oberflache
des zu beschichtenden Bauteils anlagern (linkes Bild) oder aus organischen Verun-
reinigungen die sich wahrend des Beschichtungsprozesses in die Schicht einlagern
(rechtes Bild). Bei den Fehlstellen aus Abbildung 4.37 handelt es sich dagegen in
beiden Fallen um Fehlstellen, welche aus dem Schichtwachstum an sich entstehen.
Uber tiefen Beizgruben entstehen beim Schichtwachstum Knospengrenzen. Diese
werden mit steigendem MTO immer ausgepragter. Ab einem bestimmten Grenzwert
fuhren diese Knospengrenzen auch zu einer Reduzierung der Belastbarkeit. In Ka-

pitel 4.2.4 werden die Fehlstellen weitergehend untersucht.
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Die Ursachen fur die Entstehung der ersten Gruppe an Fehlistellen kénnen bei der
Beschichtung durch eine entsprechende Badpflege (Filter, Reinigung) beseitigt wer-
den. Die zweite Art der Fehlstellen lasst sich nur durch eine Begrenzung des MTO
auf einen maximalen Wert vermeiden, welcher je nach Beschichtungsbad und Sub-

strat zu ermitteln ist.

>
2pm’* Vergrening= 200KX SE2 Q
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 10.1 mm

2pm* Vergrofieung= 200KX  SE2 Q
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 9.0 mm

Abbildung 4.36: Fehlstellen durch Verunreinigungen im Bad in der NiP-Beschichtung, die zu
einer Reduzierung der Lebensdauer fuhren; (links) MTO 0 Oberspannung 315MPa mit
30.201LW, (rechts) MTO 2 Oberspannung 299MPa mit 31.069LW

ST 4 “ "‘~' - D 5 > ”_ _' : —— - = 4 e
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H Hochsp. = 5.00 KV Arbeitsabstand = 9.5 mm

B ™ o Q
Abbildung 4.37: Fehlstellen durch fehlerhaftes Schichtwachstum in der NiP-Beschichtung,
die zu einer Reduzierung der Lebensdauer fihren; (links) MTO 2 Oberspannung 286MPa mit
62.745LW, (rechts) MTO 3,5 Oberspannung 332MPa mit 8.804LW

e

4.2.4 Weitergehende Untersuchungen an den NiP-Fehlstellen aus

dem Zugschwellversuch

Die aufgestellte These zur Entstehung der Fehlstellen soll noch einmal bestétigt
werden. Demnach entstehen Fehlstellen in NiP-Schichten entweder durch Verun-

reinigungen im Bad, welche sich an der Oberflache des zu beschichtenden Bauteils
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anlagern, oder aus dem Schichtwachstum an sich. Hierzu werden die Fehlstellen in
den Bruchausgéangen mittels FIB-Schnitten und durch Atzen mit Salpeter-/Essig-

saure weitergehend analysiert.

Abbildung 4.38 zeigt einen FIB-Schnitt durch eine Fehlstelle, welche durch organi-
sche Verunreinigungen im Bad verursacht wird. Im FIB-Schnitt ist zu sehen, dass
es sich um einen 3-dimensionalen Defekt handelt. In der Tiefe sind mehrere Risse
in der Schicht vorhanden, an denen ein ebenfalls gestortes Schichtwachstum vor-

liegt.

Bei den Schichtdefekten, welche an tieferen Beizgruben aus dem Schichtwachstum
entstehen, handelt es sich um 2-dimensionale Fehlstellen (siehe Abbildung 4.39).
Erst nach dem Atzen des FIB-Schnittes sind in der Tiefe weitere Wachstumsgren-
zen zu sehen. In Kapitel 4.2.1 wurde das elektrochemisch unedlere Potential und

der damit verbundene starkere Atzangriff bereits beschrieben.

4
y. Wy

Vergroerung= 200KX  SE2 VergréBerung= 500KX  SE2

Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 9.4 mm Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 16.2 mm

L

Abbildung 4.38: FIB-Schnitt durch eine Fehlstelle in einer NiP-Schicht, welche durch Verun-
reinigungen im Bad entstanden ist; (links) Bruchausgang der Zugschwellprobe mit Fehlstelle
und dem Bereich des FIB-Schnittes, (rechts) FIB-Schnitt mit 3-dimensionalem Schichtdefekt
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Abbildung 4.39: FIB-Schnitt durch eine Fehlstelle in einer NiP-Schicht, welche beim Schicht-
wachstum Uber tiefen Beizgruben entstanden ist; (links) Bruchausgang der Zugschwellprobe
mit Fehlstelle und dem Bereich des FIB-Schnittes, (rechts) FIB-Schnitt zusétzlich fir 30 s mit
Salpeter-/Essigsaure geatzt, die Strukturen entsprechen den Knospengrenzen

Abbildung 4.40 und Abbildung 4.41 zeigen weitere geatzte Zugschwellproben. Au-
Rerhalb der Fehlstellen weist die Schicht einen Gewaltbruch auf, in diesen Berei-
chen ist nach dem Atzen der lamellare Schichtaufbau zu sehen (vergleichbar zum
Querschliff). Im Bereich der Fehlstellen ist jeweils zu sehen, dass der lamellare Auf-
bau der Schichten gestort ist. Wie bereits in Kapitel 4.2.2 und 4.2.3 beschrieben,
fuhren diese Defekte zu einem energiearmen Aufrei3en der Schicht. Das energie-
arme Aufreif3en wird demnach durch einen gestorten Aufbau der Schichten auf ato-
marer Ebene verursacht. Mdglich ist hier, dass @hnlich den kristallinen Werkstoffen
eine Art der Korngrenzenversprodung vorliegt. Die Wachstumsgrenzen sind dem-
nach &hnlich einer Korngrenze. Als mogliche versprodende Verunreinigungen kénn-
ten Einlagerungen von Fremdatomen in diesen Bereich die Schichteigenschaften
negativ beeinflussen. In der Literatur ist vielfach der Einbau von Fremdatomen wie
Blei, Schwefel und Zink als kritisch fir NiP-Schichten beschrieben [43]. Diese fuhren
haufig zu hohen Eigenspannungen in den Schichten, welche bei den hier untersuch-
ten Schichten jedoch nicht vorliegen (siehe Kapitel 4.2.1). Aber auch eine verspro-
dende Wirkung auf die Wachstumsgrenzen ist bei einer Anreicherung dieser Ele-
mente nicht auszuschliel3en. Bei den hier vorliegenden Schichten kann vor allem
Zink, welches aus der Zinkataktivierung stammt und sich im Elektrolyten anreichert,
diesen Effekt verursachen.
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2pm VergréBerung= 200KX SE2 Q
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 9.1 mm

Hochsp. = 5.00kV Arbeitsabstand = 9.0 mm Q

Abbildung 4.40: Bruchausgang einer Zugschwellprobe im geétzten Zustand, die Fehlstelle
resultiert aus dem Schichtwachstum; (links) zum Querschliff vergleichbarer lamellarer Auf-
bau der NiP-Schicht, (rechts) gestorter lamellarer Aufbau im Bereich der Fehlstelle

it .
VergroRerung= 1000 KX SE2 Q
Hochsp. = 6.00kV Arbeitsabstand = 11.3 mm

2pm Vergréberung= 200KX SE2 Q
Hochsp. = 5.00 kV/ Arbeitsabstand = 11.3 mm

Abbildung 4.41: Bruchausgang einer Zugschwellprobe im geétzten Zustand, die Fehlstelle
resultiert aus dem Schichtwachstum uber einer tiefen Beizgrube; (links) zum Querschliff ver-
gleichbarer lamellarer Aufbau der NiP-Schicht, (rechts) gestorter lamellarer Aufbau im Be-
reich der Fehlstelle

4.2.5 Optimierung des Lebensdauereinflusses durch Erhdhung

des Phosphorgehaltes

In einer kleinen Versuchsreihe wird der Einfluss des Phosphorgehaltes auf die Le-
bensdauer untersucht. Aus der Literatur geht hervor, dass hochphosphorige Schich-
ten deutlich bessere Lebensdauereigenschaften aufweisen als die mittelphosphori-
gen (siehe Kapitel 2.2.7).

Die Erh6hung des Phosphorgehaltes fuhrt im Vergleich zu den mittelphosphorigen
Schichten zu einem noch feineren, lamellaren Schichtaufbau (siehe Abbildung
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4.42). Bei den mittelphosphorigen Schichten war dieser Trend bereits durch die Er-
hoéhung des Phosphorgehaltes mit steigendem MTO zu erkennen. Die kolumnaren
Strukturen sind nicht mehr erkennbar.

FRRAT Pt (00
(i

i3 3 HI IR .‘H,;.’.‘ L4 Ve b
200 nm VergroBerung = 20.00 KX InLens

2pm VergroRenng= 200K X  InLens Q
Hochsp. = 5.00 kV/ Arbeitsabstand = 3.2 mm a

[ Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 3.2 mm Q

Abbildung 4.42: Geatzter Querschliff der hochphosphorigen NiP-Schicht mit MTO 0, vergli-
chen zu den mittelphosphorigen Schichten sind die lamellaren Strukturen deutlich feiner, die
kolumnaren Strukturen sind nicht mehr vorhanden

Die in dieser Arbeit untersuchten hochphosphorigen Schichten bestéatigen die Ver-
mutung der besseren dynamischen Belastbarkeit nicht (siehe Abbildung 4.43). Der
Lebensdauereinfluss ist vergleichbar zum MTO 3,5 der mittelphosphorigen Schich-
ten. Die Ursache hierfir liegt jedoch nicht in den Schichteigenschaften, sondern im
Beschichtungsprozess. Die Analyse der Proben zeigt, dass alle hochphosphorigen
Schichten Fehlstellen aus dem Beschichtungsprozess aufweisen (vergleiche Kapi-
tel 4.2.4). Das schlechte dynamische Verhalten ist somit auf eine nicht optimale

Beschichtung und nicht auf mangelnde Schichteigenschaften zurtickzufihren.
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Abbildung 4.43: Wohlerdiagramm der hochphosphorigen NiP-Schicht mit MTO 0; der Lebens-
dauereinfluss ist vergleichbar zu MTO 3,5

4.2.6 Kavitationserosionsverhalten

Der Masseverlust Uber die Einwirkdauer der Kavitation ist in Abbildung 4.44 darge-
stellt. Verglichen mit unbeschichteten Proben weist die NiP-Schicht eine Uberra-
gende Bestandigkeit gegentiber der Kavitationserosion auf. Erst nach tber 180 Mi-
nuten stellt sich ein messbarer Masseverlust ein. Die weil3lichtinterferometrische
Analyse der geschadigten Flachen zeigt auch nach 420 Minuten noch keinen nen-
nenswerten Materialabtrag (siehe Abbildung 4.45). Die lUberlegene Bestandigkeit
resultiert sowohl aus der hohen Harte der NiP-Schichten als auch aus der guten
Haftfestigkeit.
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Abbildung 4.44: Masseverlust Uber die Einwirkdauer der Kavitation; die NiP-Schicht zeigt ei-
nen deutlich geringeren Masseverlust als das unbeschichtete Material

Abbildung 4.45: WeiRllichtinterferometrische Aufnahme der fur 420 min mit Kavitation beauf-
schlagten Flache (links) und entnommener Profilschrieb (rechts)

Im mittleren Bereich der Einwirkflache erzeugt die Kavitation eine Aufrauung der
Oberflache und fuhrt zur Bildung von Intrusionen und Extrusionen. Ein grof3flachi-
ges Abplatzen der Beschichtung liegt nicht vor (siehe Abbildung 4.46). Im Randbe-
reich (siehe Abbildung 4.47) ist zu sehen, dass die initiale Werkstoffschadigung von
den Wachstumsgrenzen der NiP-Schicht ausgeht. Wie bereits beschrieben, weisen
diese eine reduzierte Festigkeit auf. Die Druckwellen der implodierenden Gasblasen
fuhren in diesen Bereiche zu einem ersten Herauslésen von Teilen der Beschich-

tung.
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Abbildung 4.46: Oberflache in der Mitte nach 420 min Einwirkdauer der Kavitation; hohe Rau-
heit der Probe (links) und plastische Deformationen der Schicht (rechts)
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Abbildung 4.47: Oberflache am Rand nach 420 min Einwirkdauer der Kavitation; die Material-
schadigung geht von den Wachstumsgrenzen an der Oberflache aus

4.2.7 Korrosionsverhalten

Die Einzelergebnisse der Korrosionsversuche sind fur MTO 2 exemplarisch im An-
hang 8.2 zu finden. MTO 0 und 3,5 zeigen bei den Untersuchungen zu MTO 2 ver-
gleichbare Korrosionsmechanismen und sind daher nicht ausfuhrlich dargestellt. Im
folgenden Kapitel sollen die Ergebnisse zusammenfassend diskutiert werden. Auch
der Einfluss des MTO auf die Korrosionseigenschaften wird vorgestellt.

In Tabelle 4.6 ist die Auswertung der Korrosionsversuche zusammengefasst. Der
Korrosionsangriff nimmt uber die Zyklenzahl nicht kontinuierlich zu, wodurch eine
statistische Auswertung der Korrosionstiefe nicht moglich ist (vergleiche Quer-
schliffe des Kesternich-Tests in Anhang 8.2.2). Die Korrosion an NiP-Schichten

zeigt zwei verschiedene Mechanismen. Zum einen tritt eine gleichmafige Korrosion
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der Oberflache auf und zum anderen findet ein bevorzugter Korrosionsangriff an
den Wachstumsgrenzen statt. Wie bereits in Kapitel 4.2.1 beschrieben, nimmt die
Anzahl an Wachstumsgrenzen mit dem MTO zu. Daher wird die Form der bevor-
zugten Korrosion an den Wachstumsgrenzen auch mit zunehmendem MTO ausge-
pragter. Von der Korrosionsintensitét ist der Kesternich-Test als kritischster Versuch
einzustufen. Im diesem Versuch tritt vereinzelt Lochfral® im Grundwerkstoff auf. Die
Auslagerung in saurem Abgaskondensat erzeugt ebenfalls Korrosion, jedoch deut-
lich schwacher. Im SWAAT-Test ist lediglich eine sehr leichte Korrosion zu erken-
nen. Gegen das verwendete basische Abgaskondensat sind die untersuchten NiP-
Schichten resistent.

Tabelle 4.6: Zusammenfassung der Versuchsergebnisse aus Anhang 8.2, erweitert um den
Einfluss des MTO

Korrosionsart Einfluss des MTO

SWAAT-Test sehr leichte Korrosion an den keiner
Wachstumsgrenzen

starke gleichmafige Schichtkorrosion bevor-

Kesternich-Test | zugt an den Wachstumsgrenzen, vereinzelt Erhohung der Anzahl an

Lochfrald im Grundwerkstoff Wachstumsgrenzen
saures leichte gleichméaRige Schichtkorrosion bevor- | Erh6hung der Anzahl an
Abgaskondensat zugt an den Wachstumsgrenzen Wachstumsgrenzen
TSRS keine keiner
Abgaskondensat

Abbildung 4.48 zeigt die gleichmafiige Oberflachenkorrosion der NiP-Schichten im
sauren Abgaskondensat. Der Korrosionsangriff im Kesternich-Test zeigt vergleich-
bare Korrosionserscheinungen. In Abbildung 4.49 ist ein Querschliff nach dem
Kesternich-Test gezeigt. In beiden Abbildungen sind sowohl die gleichmallige Ober-
flachenkorrosion als auch die bevorzugte Korrosion an den Wachstumsgrenzen ge-
zeigt. Im Folgenden soll zun&chst nur die gleichméalige Oberflachenkorrosion er-

lautert werden.

Die EDX-Messungen zeigen, dass die Schicht einen Phosphorgehalt von 8,5 % auf-
weist. Im Bereich der gleichmaRigen Oberflachenkorrosion ist der Phosphorgehalt
auf 13,5 % erhoht und der Nickelgehalt sinkt um 19 %. Die untersuchten mittelphos-
phorigen NiP-Schichten weisen einen zweiphasigen Aufbau aus nanokristallinen
und amorphen Phasen auf. Die nanokristallinen Phasen kdnnen dabei bis zu 4,5 %
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Phosphor I6sen, wahrend die amorphen Phasen tber 11 % Phosphor enthalten.

Aus der Literatur geht hervor, dass hochphosphorige, amorphe NiP-Schichten den

nanokristallinen, niedrigphosphorigen Schichten deutlich Gberlegen im Korrosions-

verhalten sind [43]. Die Zunahme des Phosphorgehaltes und die Abnahme des Ni-

ckelgehaltes im Bereich der gleichm&Rigen Oberflachenkorrosion sind somit auf das

selektive Herauslosen der nanokristallinen Bereiche aus der amorphen Matrix zu-

rickzufuhren.

2 o
VergroBerung = 1000KX SE2
Hochsp. = 5.00kV

VergroBerung= 200KX SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 13.9 mm

Arbeitsabstand = 13.9 mm

Abbildung 4.48: GleichméaRige Oberflachenkorrosion fir MTO 0 im sauren Abgaskondensat
nach 8 Zyklen mit bevorzugter Korrosion an den Wachstumsgrenzen

Element Masse-%
Nickel 62,1
Phosphor 13,5
~Sauerstoff 11,1
Antimon 3,5
Schwefel 2,5
Kohlenstoff 6,9
Nickel 81,4
\Phosphor 8,5
Antimon 1,8
Kohlenstoff 8,3

VergréBerung= 2.00KX SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 11.9 mm

L —

Abbildung 4.49: Korrosion im Kesternich-Test fur MTO 0 nach 8 Zyklen; (links) sind die gleich-
maRige Oberflachenkorrosion und die bevorzugte Korrosion entlang der Wachstumsgrenzen

zu sehen, (rechts) EDX-Analyse fur die gezeigten Bereiche
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An einer Wachstumsgrenze liegt ein bevorzugter Korrosionsangriff vor. Das elekt-
rochemisch unedlere Potential der Wachstumsgrenzen wurde bereits im Querschliff
im Zusammenhang mit dem Atzen erlautert. Ebenfalls wurde dort bereits die Zu-
nahme der Wachstumsgrenzen mit steigendem MTO beschrieben (siehe Kapitel
4.2.1). Die Korrosion an den Wachstumsgrenzen nimmt demnach mit steigendem
MTO ebenfalls zu (siehe Abbildung 4.50 und Abbildung 4.51).

N ST A % Ae—— & L
Q | 104 100KX  sE2 Q
Atbetsabstand = 12.3 mm B I fochsp. = 500KV Abatsabstand = 120 mm B

Abbildung 4.50: Einfluss des MTO auf die Korrosion an den Wachstumsgrenzen im Kester-
nich-Test nach 8 Zyklen; (links) MTO 0, (Mitte) MTO 2, (rechts) MTO 3,5; die Anzahl der Wachs-
tumsgrenzen nimmt mit steigendem MTO zu

" ) . 50 ym

Abbildung 4.51: Einfluss des MTO auf die Korrosion an den Wachstumsgrenzen im Kester-
nich-Test nach 8 Zyklen; (links) MTO 0, (Mitte) MTO 2, (rechts) MTO 3,5; die Anzahl der Wachs-
tumsgrenzen nimmt mit steigendem MTO zu

An den Wachstumsgrenzen erreicht die Korrosion sehr schnell den Grundwerkstoff.
Es kommt jedoch nur sehr vereinzelt zur Grundmetallkorrosion in Form von Loch-
fral3 (siehe Abbildung 4.52). Nach 3 Zyklen im Kesternich-Test tritt hier Grundme-
tallkorrosion auf. Vergleichend dazu sind in Abbildung 4.51 Querschliffe nach 8 Zyk-
len gezeigt. In diesen Querschliffen ist keinerlei Grundmetallkorrosion zu sehen.
Mithilfe von elektrochemischen Versuchen soll geklart werden unter welchen Um-

standen es zur Grundmetallkorrosion kommen kann.
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Abbildung 4.52: Korrosion im Kesternich-Test fir MTO 0 nach 3 Zyklen; es tritt nur sehr ver-
einzelt Lochfrall auf, eine Korrelation des AusmaRes der Korrosion zur Zyklenzahl ist nur
schwer moglich

4.2.8 Polarisationsversuche

Stromdichte-Potential-Kurven an unbeschichteten und mit MTO 2 beschichteten
Proben zeigen, dass die NiP-Schicht ein zum Grundmaterial deutlich edleres Ruhe-
potential aufweist (siehe Abbildung 4.53). Hiernach kann die NiP-Schicht nur vor
Korrosion schitzen, wenn sie dicht ist und der Elektrolyt nicht zum Grundmaterial
gelangt [43]. Die Querschliff an korrodierten Proben zeigen, dass an Wachstums-
storungen in der NiP-Schicht ein sehr schneller Korrosionsangriff geschieht und die
Korrosion das Grundmaterial erreicht. Es kommt jedoch nur in sehr vereinzelten
Fallen zur Grundmetallkorrosion. Halteversuche an NiP-Schichten bei einem Poten-
tial von 500 mV erzeugen eine sehr schnelle Korrosion. Wahrend der gesamten
Korrosionsdauer ist ein Anstieg der Stromdichte zu beobachten (siehe Abbildung
4.54).
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Abbildung 4.53: Stromdichte-Potential-Kurven fir den unbeschichteten und NiP-beschichte-
ten (MTO 2) Zustand im sauren Abgaskondensat; die Schicht weist ein deutlich edleres Ru-
hepotential als der Grundwerkstoff auf; Ruhepotential Grundwerkstoff -384mV, Ruhepotential
NiP-Schicht -74mV
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Abbildung 4.54: Halteversuch bei 500mV auf der NiP-Schicht (MTO 2); die Stromdichte nimmt
Uber die Zeit kontinuierlich zu

Die Auswertung der im Halteversuch erzeugten korrodierten Oberflache zeigt zum
Kesternich-Test vergleichbare Strukturen (siehe Abbildung 4.55 und Abbildung
4.56). In der Querschliffaufnahme ist bei sehr hohen Vergrél3erungen zu erkennen,

dass eine dunne Trennschicht zwischen dem Substrat und der Schicht vorliegt.

92



4 Darstellung und Diskussion der Ergebnisse

Vergréberung= 200KX SE2 Q Vergroerung = 10.00KX SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 11.9 mm l—“l Hochsp.= 5.00kV Arbeitsabstand = 11.9 mm

Abbildung 4.55: Oberflache nach dem Halteversuch; die erzeugte Korrosion ahnelt der im
Kesternich-Test und bei der Auslagerung im sauren Abgaskondensat erzeugten Korrosion

VergroBerung= 200KX SE2 VergroRerung= 10.00KX SE2
Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 12.0 mm Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 12.0 mm

VergréBerung = 50.00 KX SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 12.0 mm

Abbildung 4.56: Korrosion nach dem Halteversuch im Querschliff (links), ber einer tiefen
Beizgrube liegt ein gestdrter Schichtaufbau vor, an der die Korrosion sehr schnell in die Tiefe
gelangt (rechts), zwischen Schicht und Grundwerkstoff liegt eine circa 50nm dicke, dichte
Trennschicht vor (unten)
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Wie bereits fur die gleichméaflige Korrosion beschrieben, bestehen die untersuchten
NiP-Schichten aus einer edlen, amorphen und einer unedleren, nanokristallinen
Phase. Wahrend des Halteversuches werden die unedlen, nanokristallinen Berei-
che aufgeldst und die Oberflache nimmt stetig zu. Durch die Oberflachenzunahme
wirkt die Korrosion auf einen immer grof3er werdenden Bereich ein, wodurch die

Stromdichte ansteigt.

Da die circa 50 nm dicke Trennschicht nicht durchbrochen wird, muss diese zumin-
dest ein edleres Potential als die nanokristallinen Phasen der NiP-Schicht aufwei-
sen. Moglich ware, dass bei der initialen NiP-Abscheidung zunachst eine dinne
Schicht aus reinem Nickel aufwachst. Die auflosung der Zinkatschicht liefert hierfur
die notwendigen Elektronen. Diese reine Nickelschicht ist dabei deutlich korrosions-

bestandiger.

4.2.9 Kritische Faktoren bei der NiP-Beschichtung

Bei den NiP-Schichten haben sich zwei Faktoren als besonders kritisch erwiesen.
Zum einen wirken die an den Knospengrenzen entstehenden Wachstumsgrenzen
als Fehlstellen in der Beschichtung und zum anderen entstehen mit steigendem
MTO oder durch Verunreinigungen im Bad Fehlstellen in der Beschichtung, die zu

einer lokalen Schwachung der Schicht fuhren.

Die Anzahl an Wachstumsgrenzen nimmt mit steigendem MTO zu. Ahnlich einer
Korngrenze scheint hier ein gestorter Aufbau der amorphen NiP-Matrix vorzuliegen.
Diese Schwachstellen werden bei Korrosion bevorzugt aufgelést. Auch unter Erosi-

onsaspekten findet die initiale Materialschadigung an den Wachstumsgrenzen statt.

Die zweite Art der Fehlstellen in der Beschichtung &uf3ert sich vor allem durch einen
starken negativen Einfluss auf die dynamische Belastbarkeit. Unter zugschwellen-
der Belastung reif3t hier die Schicht sehr schnell ein. Uber die entstehende Kerbwir-
kung reil3en im weiteren Verlauf grol3e Bereiche der Schicht auf und fuhren zu einer
schnelleren Risseinleitung in das Grundmaterial. Die Wahrscheinlichkeit flr einen
solchen Fruhausfall nimmt dabei mit steigendem MTO und dadurch steigender An-

zahl an Fehlstellen zu.
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4.3 Untersuchungen an PEO-Schichten

Die untersuchten PEO-Schichten sollen als mégliche Alternative zu den NiP-Schich-
ten untersucht werden. Dabei steht vor allem der Einfluss auf die Lebensdauer und
die Korrosionsbestandigkeit im Fokus der Untersuchungen.

4.3.1 Eigenschaften der Schichten vor und nach Warmebehand-

lung

Die zwei verwendeten PEO-Schichten sind zwei grundsatzlich unterschiedliche
Schichten. Der erste, direkt erkennbare Unterschied ist die Farbung der Proben-
oberflache (siehe Abbildung 4.57).

Abbildung 4.57: Probenaufnahmen von PEO 1 (links) und PEO 2 (rechts)

Die chemische Zusammensetzung der Schichten wird mittels EDX auf die Proben-
oberflache ermittelt. In Tabelle 4.7 sind die Ergebnisse der chemischen Analyse
gegenuber gestellt. Die Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung erkla-
ren sich zum einen durch die verwendeten Elektrolyte zur Schichtherstellung, zum

anderen aus den Parametern, die bei der Schichtherstellung gewahlt wurden.

PEO 1 wird aus einem silikathaltigen Elektrolyten hergestellt. Daher wird bei der
Schichtabscheidung Silizium mit in die Schichten eingebaut. Die Elemente Phos-
phor, Fluor und Natrium bei PEO 2 stammen ebenfalls aus dem Elektrolyten. Bei
PEO 2 wird ein phosphathaltiger Elektrolyt genutzt, der Additive von Natriumfluorid
enthalt. Der Einbau der Elektrolytbestandteile an der Probenoberflache ist im Ver-
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gleich bei PEO 2 jedoch deutlich starker. Eine homogene Verteilung dieser Ele-
mente Uber die gesamte Schichtdicke muss jedoch nicht gegeben sein. Nach Kal-
kanci et al. findet vor allem an der Grenzflache des Elektrolyten zur Schicht der
Einbau von Elektrolytbestandteilen statt, wodurch die obersten Lagen der Schicht

die hochsten Konzentrationen an Elektrolytbestandteilen aufweisen [103].

Die Elemente Nickel, Magnesium, Eisen und Kupfer stammen aus dem Grundme-
tall. Bei der PEO-Beschichtung kann auch ein Einbau des Grundmaterials und der
Legierungselemente in die Schichten stattfinden. Dieser Einbau findet jedoch im
Vergleich der beiden Schichten bei PEO 1 deutlich starker statt.

Tabelle 4.7: Chemische Analyse mittels EDX der Oberflachen beider PEO-Schichten, in PEO 2
sind deutlich mehr Elektrolytbestandteile (Si, P. F, Na) eingebaut als in PEO 1

Gehalte in : )

[Mass.-%] Al (@) Si P F Na Ni Mg Fe Cu
PEO 1 475 | 48,7 | 0,4 - - - 1,1 1,0 0,8 0,5
PEO 2 26,9 | 38,2 - 6,9 | 16,2 | 11,3 - 0,5 - -

Neben der chemischen Zusammensetzung sind auch die Oberflachenmorphologie
und der Schichtaufbau der beiden Schichten sehr unterschiedlich. Im Folgenden
sollen die Morphologien beider Schichten sowie die Zusammenhange mit den
Schichtherstellungsparametern diskutiert werden.

Die Oberflachenmorphologie von PEO 1 weist viele kleinere Aufschmelzungen auf,
welche kolumnaren Strukturen ahneln (siehe Abbildung 4.58). Im Bereich grél3erer
Aufschmelzungen sind Risse in der Schicht zu erkennen. Diese Risse konnen durch
die schnelle Abkihlung des geschmolzenen Materials entstanden sein. Innerhalb
der Lichtb6gen wird die Schicht aufgeschmolzen und vom Substrat nach auf3en zum
Elektrolyten befordert. An der Grenzflache zum kalten Elektrolyten liegt demnach

eine sehr hohe Abkuhlgeschwindigkeit vor, die die Bildung dieser Risse begunstigt.
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10 ym VergroBerung= 100KX SE2 2ym VergroBerung= 500KX SE2

Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 11.7 mm —— Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 11.7 mm .

Abbildung 4.58: Oberflachenmorphologie von PEO 1; die Schicht weist teilweise nodulare
Strukturen und groRe Aufschmelzungen auf

Im Querschliff ist zu sehen, dass die Schicht Uber der Schichtdicke eine sehr gleich-
mafige Struktur aufweist (siehe Abbildung 4.59). Der Schichtaufbau kann als drei-
lagig bezeichnet werden (siehe Kapitel 2.3.3), jedoch ist der Unterschied zwischen
der auReren pordsen Schicht und der inneren Funktionsschicht nicht sehr deutlich
ausgepragt. Im polierten Querschliff ist im unteren Drittel der Schicht eine andere
Struktur zu erkennen als in den oberen zwei Dritteln. Die oberen zwei Drittel kbnnen
demnach der pordsen, auf3eren Schicht zugeordnet werden. Das untere Drittel ent-
spricht der Funktionsschicht. Im Interface ist zusatzlich eine circa 100 nm dicke

Sperrschicht erkennbar.

Der sehr gleichmaflige Schichtaufbau entsteht durch das ,soft sparking“. Bei der
Schichtherstellung wird bipolar gepulst. In der Literatur ist vielfach beschrieben,
dass diese Art der Stromfihrung zu sehr gleichmafligen Schichten fuihrt [91-94].
Die kathodischen Pulse fihren nach Sah et al. zu einer zufélligen Verteilung der
Lichtbégen, wodurch das wiederholte Entstehen von Lichtbégen an derselben Stelle
unterbunden ist [91]. Bei genauer Betrachtung sind in dem gleichméafigen Schicht-
aufbau jedoch viele kleine Risse zu sehen. Diese Risse reichen durch die gesamte
Schichtdicke hindurch. Es ist davon auszugehen, dass es sich dabei um ehemalige
Lichtbogendurchschlage handelt. Im Bereich des Lichtbogens wird das Material auf-
geschmolzen und kihlt von dem Rand des Lichtbogendurchschlags zu seiner Mitte
hin ab. Im mittleren Bereich des Lichtbogens bleibt somit eine Art Schwindungslun-
ker ubrig.
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Vergrening= 200KX SE2 Q VergrsRerung = 10.00KX SE2 Q
Hochsp. = 5.00 KV Arbeitsabstand = 11.0 mm — Hochsp. = 5.00kV Arbeitsabstand = 11.0 mm

Abbildung 4.59: Querschliff durch PEO 1; die Schicht ist Giber die gesamte Schichtdicke sehr
kompakt, im unteren Drittel ist eine etwas veranderte Morphologie zu sehen (links), (rechts)
das Interface mit Poren, einer sehr diinnen Sperrschicht sowie feinen Rissen zu sehen

Die Oberflachenmorphologie von PEO 2 ist sehr ungleichmafiig (siehe Abbildung
4.60). Die Schicht weist grof3e Poren auf, welche durch Trennstege voneinander
getrennt sind. Ahnlich zu PEO 1 weisen auch die Trennstege Risse auf, welche auf
die schnelle Abkihlung beim Kontakt des aufgeschmolzenen Materials mit dem
Elektrolyten zurtickzufiihren sind. PEO 2 wird im Vergleich zu PEO 1 nicht bipolar,
sondern unipolar gepulst. Die Schichtmorphologie ist daher auf das von Sha et al.
beschriebene, wiederholte Entstehen von Lichtbdgen an der gleichen Stelle zurtick-
zufuihren [91].

% P i -
Vergroflerung= 500K X SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 11.7 mm

Vergroferung= 1.00KX  SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 11.7 mm

%me
\

Abbildung 4.60: Oberflachenmorphologie von PEO 2, die Schicht weist eine hohe Porositat
auf, zwischen den Poren liegen von Rissen liberzogene Stege

Im Querschliff von PEO 2 ist zu sehen, dass die Poren von der Probenoberflache
fast bis zum Substrat reichen (siehe Abbildung 4.61). Auch der Schichtaufbau von
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PEO 2 ist als dreilagig zu beschreiben. Die auf3ere, pordse Schicht entspricht je-
doch fast der gesamten Schichtdicke. Erst bei hohen Vergro3erungen ist im Inter-
face eine circa 100 nm dicke Sperrschicht, gefolgt von einer 1 um dicken Funktions-

schicht, zu sehen.

VergidRerng = 200KX  SE2 Q Vergriéherung = 10.00KX SE2 Q
H— Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 11.7 mm — Hochsp. = 5.00kV Arbeitsabstand = 11.7 mm

Abbildung 4.61: Querschliff durch PEO 2; die Schicht weit eine sehr inhomogene Schichtdi-
ckenverteilung auf, die groRen Poren auf der Oberflache reichen teilweise fast an das Grund-
material heran (links), (rechts) das Interface mit Poren und einer sehr diinnen Sperrschicht

Die beiden gezeigten Oberflachentopographien fiihren zu grundséatzlich unter-
schiedlichen Oberflachenprofilen der Schichten (siehe Abbildung 4.62). Wahrend
PEO 1 eine sehr gleichméRige und ebene Flache erzeugt sind die PEO 2-Schichten
deutlich unebener. Aus der Messung geht hervor, dass vom Inneren der Pore bis

zum Trennsteg ein Héhenunterschied von circa 20 um vorliegt.
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Abbildung 4.62: 3D-Oberflachenprofile von PEO 1 (links) und PEO 2 (rechts); die Oberflache
von PEO 1ist deutlich gleichméagiger als von PEO 2
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4 Darstellung und Diskussion der Ergebnisse

In Abbildung 4.63 sind die Ergebnisse der Phasenanalyse fur beide PEO-Schichten
vor und nach der Warmebehandlung dargestellt. Demnach besteht die PEO 1-
Schicht vorrangig aus a- und y-Aluminiumoxid. Zusatzlich sind Anteile an Mullit zu
finden. Die Bildung von Mullit bei der Verwendung silikathaltiger Elektrolyte wird in
der Literatur vielfach beobachtet [103,104]. PEO 2 beinhaltet dagegen ausschliel3-
lich y-Aluminiumoxid, zusatzlich konnten Aluminiumphosphate aufgrund des ver-
wendeten phosphathaltigen Elektrolyten vorliegen, diese konnten jedoch nicht
nachgewiesen werden. Die starkere Intensitat des Aluminiumpeaks bei der PEO 2
ist auf die hohere Porositat und die damit verbundene starkere Durchstrahlung der
Schicht zurtckzufiihren. Die Warmebehandlung hat keinen Einfluss auf die Phasen-

zusammensetzung.

Aus der Phasenanalyse geht hervor, dass der Energieeintrag bei der Beschichtung
von PEO 1 deutlich hoher ist als bei PEO 2. Nach [114,115] entsteht a-Alumini-
umoxid bei der PEO-Beschichtung erst durch eine Umwandlung von y-Alumini-
umoxid bei Temperaturen tGber 1000 °C. Da PEO 2 keine Anteile an a-Alumini-
umoxid aufweist, ist der Energieeintrag durch die Lichtbégen nicht grof3 genug, um

eine Phasenumwandlung auszuldsen.
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Abbildung 4.63: XRD-Messungen an den PEO-Schichten fir den Ausgangszustand (untere
Graphen) und nach 200°C/1000h (obere Graphen)

Die Hartemessung an den zwei PEO-Schichten zeigt, dass PEO 1 deutlich harter

als PEO 2 ist (siehe Tabelle 4.8). Der Hauptgrund fur die stark unterschiedlichen
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4 Darstellung und Diskussion der Ergebnisse

Messergebnisse liegt in der hohen Porositdt von PEO 2. Ein weiterer Grund fur die
hohere Harte von PEO 1 sind die Anteile an a-Aluminiumoxid. Aufgrund der sehr
rauen und nur schlecht polierbaren Oberflachen weisen die Ergebnisse zudem eine

hohe Standardabweichung auf.

Tabelle 4.8: Ergebnisse der Nanoindentierung an den PEO-Schichten; PEO 1 ist deutlich hér-
ter als PEO 2, die Warmebehandlung hat keinen nachweisbaren Effekt auf die Harte und den
Eindringmodul

Ausgangszustand +200°C/1000h
PEO 1 PEO 2 PEO 1 PEO 2
Harte [HV] 1475+123 | 292+62 | 1693+135 | 29337
Eindringmodul [GPa] | 191 + 10 64 +5 200 + 12 59 + 2

Eine weitere in der Literatur vielfach diskutierte KenngroéfRe von PEO-Schichten sind
die Eigenspannungen in den abgeschiedenen Schichten. Messungen mit dem
Rontgendiffraktometer haben im Rahmen dieser Dissertation gezeigt, dass weder
die PEO 1 noch die PEO 2 Eigenspannungen enthalten.

4.3.2 Quasi-statisches Verhalten

Die Auswertung der Dehnung bei Schichtbruch ist fir die untersuchten PEO-Schich-
ten nicht so eindeutig moglich wie fur die NiP-Schichten (siehe Kapitel 4.2.2). Die
Dehngeschwindigkeit zeigt nicht fur alle untersuchten Proben einen eindeutig er-
kennbaren Ausschlag, welcher mit dem Einreil3en der Schicht gleichgesetzt werden
kann (siehe Abbildung 4.64). Von den funf untersuchten Proben kann an lediglich

drei Proben ein EinreiRen der Schicht dokumentiert werden.
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4 Darstellung und Diskussion der Ergebnisse
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Abbildung 4.64: Dehngeschwindigkeit iber der Dehnung fur PEO 2 im Ausgangszustand; das
EinreiRen der Schicht ist nicht bei allen Proben eindeutig durch einen Anstieg der Dehnge-
schwindigkeit zu erkennen

Die Dehnung bei Schichtbruch ist in Abbildung 4.65 dargestellt. Die durchgefihrte
Warmebehandlung fuhrt dabei jeweils zu einer Abnahme der Dehnung. Aufgrund
der geringeren Werkstofffestigkeit findet bei den ausgelagerten Proben die Ein-
schnirung friher statt, wodurch das Messergebnis negativ beeinflusst werden

kdnnte.

Die ermittelten Dehnungen bei Schichtbruch scheinen jedoch generell zu hoch. Die
PEO-Schichten weisen einen keramischen Charakter auf. Keramiken sind jedoch
unter Zugbeanspruchung sehr sensibel und weisen in der Regel nur geringe Zug-
festigkeiten auf [10]. Die ermittelten Schichtdehnungen lassen auf vergleichsweise
hohe Zugfestigkeiten schlieRen. Die Auswertung der Schichtdehnung Uber die ge-
zeigte Methodik l&asst sich daher nur bedingt von den NiP-Schichten auf die PEO-
Schichten Ubertragen.

102



4 Darstellung und Diskussion der Ergebnisse
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Abbildung 4.65: Ausgewertete Dehnung bei Schichtbruch fir die beiden PEO-Schichten; die
Dehnbarkeit der PEO 2 ist hdher als die der PEO 1

Bei der Zugprufung ist ein Abplatzen der PEO-Schichten zu beobachten (siehe Ab-
bildung 4.66). Bei PEO 1 findet das Abplatzen vor allem im Bereich der Bruchein-
schnirung statt. PEO 2 zeigt ein etwas grof3flachigeres Abplatzen.

B
o

k{

10mm 10 mm

Abbildung 4.66: Makroskopische Aufnahmen der gepriften Zugproben; (links) ist PEO 1 und
(rechts) PEO 2; bei beiden Schichten findet im Bereich der Brucheinschniirung ein Abplatzen
der Beschichtung statt

Auf den REM-Aufnahmen ist zu erkennen, dass die PEO 1-Schicht gro3flachig ab-
platzt und vergleichbar zu NiP-Schichten viele Risse unter 90 ° zur Hauptspannung
aufweist. Die PEO 2-Schicht zeigt diese Risse in sehr viel feinerer Auspragung. Die

Schicht platzt hier inselférmig ab.
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4 Darstellung und Diskussion der Ergebnisse

Vergréberung= 100X  SE2 SE2
Hochsp. = 5.00kV Arbeitsabstand = 26.3 mm Hochsp.= 5.00kV Arbeitsabstand = 26.3 mm

Abbildung 4.67: PEO-beschichtete Zugproben im REM; PEO 1 (links) und PEO 2 (rechts) zei-
gen groRflachige Delaminationen der &ufl3eren Schichten

Die in Abbildung 4.59 gezeigte Schichtmorphologie im Querschliff lasst sich auch
im Bruchbild der PEO 1 wiederfinden. In Abbildung 4.68 ist die Gewaltbruchmor-
phologie der PEO 1 gezeigt. Die Schicht weist sowohl Spaltflachen auf als auch
Risse, welche vom Substrat zur Schichtoberflache reichen. Neben den Rissen sind
jeweils stengelkristallartige Strukturen erkennbar. Das Entstehen der Risse ist auf
die Lichtbégen bei der Schichtherstellung zurtickzufihren. Der Riss entspricht dabei
dem Lichbogendurchschlag. Die Stengelkristalle resultieren aus dem dendritischen

Erstarren des aufgeschmolzenen Materials vom auf3eren Rand hin in den Kern.

Die Gewaltbruchmorphologie von PEO 2 zeigt keine dendritischen Bruchmerkmale
(siehe Abbildung 4.69). Die Bruchmorphologie der Schicht weist lediglich groRe
Spaltflachen und kleinere Poren auf.
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» , Ay
2pum VergréBerung= 2.00KX SE2 Q 1 pm VergréBerung= 500KX SE2 Q
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 12.6 mm Hochsp.= 5.00 kv Arbeitsabstand = 12.6 mm

<3
— S
1 um Vergrokerung = 10.00 KX SE2 ~
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 12.6 mm

Abbildung 4.68: Gewaltbruchmorphologie von PEO 1 (links); die Morphologie des Bruches ist
gepragt von vielen stangelartigen Strukturen (rechts) und Spaltflachen (unten)

VergréBerung= 200KX SE2 Q VergréRerung= 500KX SE2 Q
[ Hochsp. = 5.00 KV Arbeitsabstand = 1.3 mm — Hochsp. = 5.00kV Arbeitsabstand = 11.3 mm

Abbildung 4.69: Gewaltbruchmorphologie von PEO 2 (links); der Schichtbruch zeigt groRRe
Spaltflachen (rechts)
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4 Darstellung und Diskussion der Ergebnisse

4.3.3 Einfluss auf die Lebensdauer

Die beiden PEO-Schichten fihren zu einer Reduzierung der Lebensdauer (siehe
Abbildung 4.70). Der negative Einfluss auf die Lebensdauer ist dabei bei PEO 1
deutlich grof3er als bei PEO 2. Weiterhin streuen die Ergebnisse der PEO-beschich-
teten Proben deutlich weniger als die des unbeschichteten Zustandes. Die geringe

Streuung lasst auf einen einheitlichen Versagensmechanismus der Proben schlie-
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Abbildung 4.70: Wdhlerdiagramm fiir PEO-beschichtete Proben im Ausgangszustand; beide
Schichtvarianten fuhren zu einer Reduzierung der Lebensdauer, die Streuung der beschich-
teten Proben ist sehr gering, was auf sehr einheitliche Versagensmechanismen hindeutet

Auch nach der Warmauslagerung bei 200 °C fur 1000 Stunden weisen die PEO-
beschichten Proben eine zum unbeschichteten Zustand geringere Lebensdauer auf
(siehe Abbildung 4.71). Die Reduzierung der Lebensdauer féllt jedoch deutlich ge-
ringer aus. Beschichtete Proben liegen nach der Warmauslagerung auf fast ver-
gleichbaren Niveaus zum beschichteten Ausgangszustand. Bei einer Oberspan-
nung von 300 MPa versagen PEO 1-beschichtete Proben im Mittel nach circa

106



4 Darstellung und Diskussion der Ergebnisse

28.000 Lastwechseln, die Warmebehandlung reduziert diesen Wert nur geringfiigig

auf 22.000 Lastwechsel.
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Abbildung 4.71: Wohlerdiagramm fir PEO-beschichtete Proben nach 200°C/1000h; beide
Schichtvarianten fihren zu einer Reduzierung der Lebensdauer, die Streuung der beschich-
teten Proben ist sehr gering, was auf sehr einheitliche Versagensmechanismen hindeutet

Das Versagen von PEO 1-beschichteten Zugschwellproben geht von einem gewalt-
samen Einreil3en der PEO-Beschichtung aus (siehe Abbildung 4.72). Nach dem ge-

waltsamen Einreil3en der Beschichtung entstehen viele kleine Schwingrisslinsen im

Substrat. Der Rissausgang liegt dabei im Interface zwischen Substrat und Schicht.
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i VergroBerung= 100X SE2
— Hochsp. = 5.00kV Arbeitsabstand = 9.2 mm s

H Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 92 mm

VergréBerung= 500K X SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 9.2 mm

Abbildung 4.72: PEO 1-beschichtete Zugschwellprobe; die Probe weist viele kleinere
Schwingrisslinsen auf (links), der Bruchausgang liegt im Interface zwischen Schicht und Sub-
strat (rechts), im Interface sind mehrere Risskeime zu erkennen (unten); Oberspannung
220MPa mit 116.330LW

Der Versagensmechanismus fir PEO 2 ist identisch zu dem der PEO 1 (siehe Ab-
bildung 4.73). Der Lebensdauereinfluss von PEO 2 ist jedoch deutlich geringer. In
Kapitel 4.3.1 wurde bereits gezeigt, dass die in der Literatur vielfach diskutierten
Druckeigenspannungen bei den hier gezeigten Schichten den Unterschied in den
verschiedenen Lebensdauereinfliissen nicht erklaren kénnen. Der starkere Lebens-
dauereinfluss der PEO 1 liegt vielmehr in der Morphologie der Schicht. Durch die
sehr gleichmafRige Schichtdicke und die Schichtmorphologie mit Erstarrungsrissen
und dendritischen Strukturen entsteht hier unter Zugbelastung aufgrund der Span-
nungsiiberhnéhung schneller ein Gewaltriss in der Schicht. Die ungleichmallige
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4 Darstellung und Diskussion der Ergebnisse

Schichtdicke der PEO 2 kann zudem die Dehnungen lokal besser abbauen. Berei-
che diinnerer Schichtdicke weisen hierbei ein deutlich besseres elastisches Verhal-
ten auf als solche mit erh6hter Schichtdicke.

A |
R -\ ks
VergroBerung= 100X SE2 | Vergroferu
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 11.1 mm H Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 11.1 mm

AR o2 (N o
VergréRerung= 500K X SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 11.1 mm

Abbildung 4.73: PEO 2-beschichtete Zugschwellprobe; die Probe weist viele kleinere
Schwingrisslinsen auf (links), der Bruchausgang liegt im Interface zwischen Schicht und Sub-
strat (rechts), im Interface sind mehrere Risskeime zu erkennen (unten); Oberspannung
215MPa mit 296.541LW

4.3.4 Einfluss der Schichtdicke auf die Lebensdauer

In einer kleinen Versuchsreihe wird der Einfluss der Schichtdicke auf die Lebens-
dauer untersucht. Hierbei werden Proben mit nur 10 um der PEO 1-Schicht be-
schichtet. Die Reduzierung der Schichtdicke fuhrt zu einem deutlich geringeren Ein-
fluss auf die Lebensdauer (siehe Abbildung 4.74).
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Abbildung 4.74: Woéhlerdiagramm fir PEO 1-beschichtete Proben im Ausgangszustand mit
30 um Schichtdicke und reduzierter Schichtdicke (10 um); die Reduzierung der Schichtdicke
fuhrt zu einem geringeren negativen Einfluss auf die Lebensdauer

Der Versagensmechanismus andert sich durch die Reduzierung der Schichtdicke

nicht. Die Schicht reil3t zunachst gewaltsam ein, wodurch mehrere kleine Schwing-
risslinsen im Substrat entstehen (siehe Abbildung 4.75). Diese Beobachtung stiitzt

noch einmal die These, dass eine geringere Schichtdicke ein besseres elastisches

Verhalten aufweist und so zu einem verzdogerten Einreif3en der Schicht fuhrt. Dieses

ist in Einklang zu den Ergebnisse von Dejun et al. [127].
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[2um Vergrolerung = 200K X  SE2

1100 pm Vergroerung= 100X SE2 i
’ | Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 10.2 mm

Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 10.3 mm

VergréBerung= 500K X SE2 Q
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 10.2 mm
Qualit Velewogen

Abbildung 4.75: 10 um PEO 1-beschichtete Zugschwellprobe; die Probe weist viele kleinere
Schwingrisslinsen auf (links), der Bruchausgang liegt im Interface zwischen Schicht und Sub-
strat (rechts), im Interface sind mehrere Risskeime zu erkennen (unten); Oberspannung
335MPa mit 39.592LW

4.3.5 Kavitationserosionsverhalten

Der Masseverlust Uber die Einwirkdauer ist in Abbildung 4.76 dargestellt. Die
PEO 1-Schicht weist hierbei verglichen mit dem unbeschichteten Material eine bes-
sere Erosionsbestandigkeit auf. Lediglich nach 5 und 15 Minuten liegt ein etwas ho-
herer Masseverlust vor. Bei der PEO 2 ist ein deutlich hbherer Masseverlust zu be-
obachten.
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Abbildung 4.76: Masseverlust Giber die Einwirkdauer der Kavitation; PEO 1 zeigt eine hdhere
Kavitationserosionsbestandigkeit als das unbeschichtete Material, die PEO 2-Schicht hat ei-
nen hdheren Masseverlust als das unbeschichtete Material

Die Auswertung der Einwirkzone zeigt, dass bei PEO 1 eine sehr lokale Schadigung
im Zentrum der Probe eintritt. Hierbei liegt die Tiefe der Erosionslécher Gber 100 um
(siehe Abbildung 4.77). Bei der PEO 2 hingegen, ist ein mehrstufiges Abplatzen der
Beschichtung festzustellen. Die maximale Erosionstiefe liegt bei etwa 40 um, was
dem Abtrag der gesamten Schichtdicke entspricht (siehe Abbildung 4.78).

2 4 6 8 10 12 14 16 18 mm

Abbildung 4.77: Weilllichtinterferometrische Aufnahme der fur 120 min mit Kavitation beauf-
schlagten Flache der PEO 1-Schicht (links) und entnommener Profilschrieb (rechts)
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Abbildung 4.78: Weillichtinterferometrische Aufnahme der fur 60 min mit Kavitation beauf-
schlagten Flache der PEO 2-Schicht (links) und enthommener Profilschrieb (rechts)

In der Mitte der mit Kavitation beaufschlagten Flache der PEO 1 finden sich mehrere
tiefe Locher. An diesen Stellen durchbricht die Kavitation lokal die PEO-Schicht und
trifft auf das deutlich weichere und damit weniger erosionsbestandige Grundmate-
rial. Die Folge sind ein sich selbst verstarkender Effekt und eine bevorzugte Erosion
des Grundwerkstoffes (siehe Abbildung 4.79). Das Durchbrechen der PEO-Schicht
geschieht durch einen Spaltbruch. Die Morphologie ist vergleichbar zu den im Zug-
versuch erzeugten Bruchflachen der Schicht.

¥ 3 )
¢! e gl | “*' SI2L
10 pm VergréBenng= 1.00KX SE2 Q 2pm Vergrdferung = 500KX  SE2 Q
Hochsp. = 5.00 KV Arbeitsabstand = 12.3 mm Hochsp. = 5.00 kV/ Arbeitsabstand = 12.3 mm

Abbildung 4.79: Oberflache in der Mitte der PEO 1-beschichteten Probe nach 120 min Ein-
wirkdauer der Kavitation; die Schadigung lokalisiert sich in mehreren Léchern (links), die
Schicht versagt in diesen Bereichen durch Spaltbruch und zeigt dendritische Strukturen
(rechts)

Am Rand der Sonotrodenflache zeigt die PEO 1 nur eine leichte Oberflachenzerrit-

tung. Lose Partikel werden durch die Kavitation sehr schnell von der Oberflache
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abgel6st (siehe Abbildung 4.80). Dadurch ist der initiale Masseverlust bei PEO 1
auch hoher als beim unbeschichteten Grundmaterial.

» =2 [N L v =
10 pm VergréBerung = 1.00KX SE2 Q 2pm VergréBerung= 5.00KX  SE2 Q
l_| Hochsp. = 6.00 kV Arbeitsabstand = 12.3 mm Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 12.3 mm

Abbildung 4.80: Oberflache am Rand der PEO 1-beschichteten Probe nach 120 min Einwirk-
dauer der Kavitation; die Materialschadigung fihrt hier zu einer Zerriittung der Oberflache

Bei PEO 2 ist ein mehrstufiges Abplatzen der Schicht festzustellen. In der Mitte der
Flache ist die Schicht komplett abgeplatzt und das Grundmaterial liegt frei (siehe
Abbildung 4.81). Am Rand fehlt die aulR3ere Lage der Schicht (siehe Abbildung 4.82).
Das Versagen der Schicht geschieht in beiden Féllen durch einen Spaltbruch.

g !
VergréBerung= 100KX SE2 Vergréerung= 500KX SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 11.6 mm Hochsp. = 5.00kV Arbeitsabstand = 11.6 mm

Abbildung 4.81: Oberflache in der Mitte der PEO 2-beschichteten Probe nach 60 min Einwirk-
dauer der Kavitation; die Schicht ist groRtenteils komplett abgeplatzt (links), das Abplatzen
der Schicht geschieht durch einen Spaltbruch (rechts)
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[m pm Vergroferung= 1.00KX SE2 Vergréferung= 500KX SE2 Q }

Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 11.6 mm Hochsp.= 5.00kV Arbeitsabstand = 11.6 mm

Abbildung 4.82: Oberflache am Rand der PEO 2-beschichteten Probe nach 60 min Einwirk-
dauer der Kavitation; das Abplatzen der Schicht findet in mehreren Stufen statt, die Aus-
gangsschicht ist noch zu sehen (links), auch hier platzt die Schicht durch einen Spaltbruch
ab (rechts)

Die im Vergleich deutlich schlechtere Bestandigkeit gegen Kavitationserosion der
PEO 2 ist auf die offenporige Morphologie zuriickzufiihren. Die erzeugten Druck-
wellen dringen in die Poren, sodass ein héherer Energielibertrag stattfindet und die
Schicht von innen heraus abplatzt. Bei der PEO 1 hingegen treffen die Druckwellen
auf eine geschlossene Schicht und erst wenn sich Locher in der Schicht gebildet

haben, tritt eine starkere Erosion ein.

4.3.6 Korrosionsverhalten

Die Einzelergebnisse zu den durchgefiihrten Korrosionsversuchen sind im Anhang
8.3 dargestellt. Im folgenden Kapitel sollen die Korrosionsergebnisse diskutiert und
die Art des korrosiven Angriffes beschrieben werden. In Tabelle 4.9 sind die Korro-
sionsarten zusammengefasst. Im basischen Abgaskondensat sind beide PEO-
Schichten bestandig und es tritt keinerlei Grundmetallkorrosion auf. Im sauren Ab-
gaskondensat hingegen findet bei PEO 1 leichte Grundmetallkorrosion und bei
PEO 2 die Zersetzung der Schicht statt. Im Kesternich-Test ist PEO 2 innerhalb des
untersuchten Prifzeitraums bestéandig gegen Korrosion, bei PEO 1 hingegen tritt
Grundmetallkorrosion auf. Der SWAAT-Test ist fur beide Schichten der kritischste
Versuch mit dem hochsten Korrosionsangriff. Ahnlich wie bei den NiP-Schichten ist
der Korrosionsangriff Gber die Probenoberflache sehr inhomogen, wodurch keine
reprasentativen Verlaufe der Korrosionstiefe Gber die Zyklenzahl ermittelt werden

konnten.
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Tabelle 4.9: Zusammenfassung der Versuchsergebnisse aus Anhang 8.3

Korrosionsart

PEO°1

PEO°2

SWAAT-Test

Bildung kupferhaltiger Ablage-
rungen auf der Schicht, Abplat-
zen der Schicht, kaum Grundme-

Bildung kupferhaltiger Ablage-
rungen auf der Schicht, Abplat-
zen der Schicht, starke Grund-

tallkorrosion metallkorrosion
Bildung kupferhaltiger Ablage-
rungen auf der Schicht, leichtes
Abplatzen der Schicht, starke
Grundmetallkorrosion

Bildung kupferhaltiger Ablage-

Kesternich-Test keine

saures rungen in der Schicht, sehr Auflésung der Schicht
Abgaskondensat : :

leichte Grundmetallkorrosion
SIS keine keine
Abgaskondensat

Die Korrosionsbestandigkeit beider Schichten kann weitestgehend tber die Dichtig-
keit und Bestandigkeit der dinnen Sperrschicht gegenuber der Korrosion beschrie-
ben werden. Nach Wen et al. findet der Korrosionsangriff an PEO-Schichten in drei
Stufen statt [138]. Die Ergebnisse dieser Dissertation bestatigen diese Aussage,
wobei die Auflosung der Sperrschicht der wichtigste Faktor in Bezug auf die Korro-
sionsbestandigkeit ist. Erst nach der Auflésung der Sperrschicht findet die Korrosion
des darunterliegenden Grundmaterials statt, was wiederum zu einem Abplatzen der
Beschichtung und damit weiterer Grundmetallkorrosion fuhrt. Im Folgenden wird zu-
nachst fur beide Schichtvarianten das Auflésen der Sperrschicht gezeigt. Anschlie-
Rend wird erlautert, wieso im SWAAT-Test bei PEO 1 kaum Grundmetallkorrosion

entsteht, obwohl die Sperrschicht zerstort wurde.

Abbildung 4.83 zeigt den typischerweise bei PEO 1 stattfinden Korrosionsangriff.
Aufgrund der sehr rissigen Struktur der Schicht gelangt das Korrosionsmedium sehr
schnell zur Sperrschicht. Diese wird im weiteren Verlauf chemisch aufgelost, da-
nach folgt interkristalline Korrosions im Grundmaterial (siehe Kapitel 4.1.5). Auf-
grund des groRReren Volumens der Korrosionsprodukte fuhrt die Grundmetallkorro-
sion auch zum Abplatzen gré3erer Schichtbereiche. Der Korrosionsmechanismus
fur PEO 2 ist vergleichbar zu dem der PEO 1 (siehe Abbildung 4.84). Die geringere
Auspragung der Korrosion in allen Versuchen ist bei dieser Schichtvariante auf eine
hohere Bestandigkeit der Sperrschicht gegen Korrosion zurtickzufiihren. Aufgrund
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4 Darstellung und Diskussion der Ergebnisse

der hohen Porositat erreicht das Korrosionsmedium auch bei dieser Schicht sehr
schnell die Sperrschicht. Grinde hierfur kdnnen sowohl im kristallographischen Auf-

bau als auch in der Zusammensetzung der Sperrschicht liegen.

o g Y S
VergroBerung= 100KX SE2 Q VergroRerung= 500K X SE2 Q
Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 10.3 mm Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 10.3 mm

Abbildung 4.83: PEO 1 nach 2 Zyklen im Kesternich-Test; beginnende interkristalline Grund-
metallkorrosion und aufgeldste Sperrschicht (rechts)

2um VergréBerung= 5.00KX SE2
|—‘ Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 8.7 mm

[ —

Abbildung 4.84: PEO 2 nach 3 Zyklen im Kesternich-Test; die Sperrschicht beginnt sich auf-
zul6sen und es entsteht Grundmetallkorrosion

Bei allen Proben, die einen Korrosionsangriff aufweisen, sind kupferhaltige Ablage-
rungen zu finden. In Abbildung 4.85 sind diese fir einen PEO 1-beschichtete Probe
im Kesternich-Test gezeigt. Bei der Grundmetallkorrosion werden sowohl Alumi-
nium als auch Kuper durch das Korrosionsmedium aufgelost. Aufgrund des elektro-
chemisch edleren Potentials von Kupfer scheidet sich dieses jedoch im Laufe der

weiteren Korrosion als metallische Ausscheidung wieder auf der Oberflache des
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4 Darstellung und Diskussion der Ergebnisse

Substrates ab. Diese Erscheinung ist bei kupferhaltigen Aluminiumlegierungen hau-
figer zu beobachten. Verglichen mit dem unbeschichteten Material, bei dem dieser
Effekt nicht zu beobachten war, ist die Bildung der kupferhaltigen Ablagerungen da-
rauf zurtickzufuihren, dass das Korrosionsmedium schlechter vom Substrat abtrans-
portiert wird. Demnach steht fir die elektrochemische Abscheidung von Kupfer
mehr Zeit zur Verfliigung.

. o N0

Abbildung 4.85: PEO 1 nach 5 Zyklen im Kesternich-Test, es bilden sich gro3e kupferhaltige
Ablagerungen unter der Schicht

Die Bildung der kupferhaltigen Ablagerungen erklart auch, warum die PEO 1-
Schicht nur im SWAAT-Test eine scheinbar héhere Korrosionsbestéandigkeit als die
PEO 2-Schicht aufweist. Abbildung 4.86 zeigt eine Probe im SWAAT-Test von
PEO 1. Das Korrosionsmedium erreicht sehr schnell die Sperrschicht und 16st diese
auf. Es kommt zu einem geringen Korrosionsangriff, der sowohl Kupfer als auch
Aluminium in das Korrosionsmedium l6st. Das Kupfer scheidet sich bei diesem Kor-
rosionsversuch jedoch auf der Oberflache der Schicht und in den Rissen der Schicht
ab. Die so verschlossene Schicht ermdglicht kein weiteres Eindringen des Korrosi-
onsmediums in die Schicht und zum Substrat. Hieraus ergibt sich eine Selbsthem-

mung der Korrosion.
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2pum VergréBerung= 200KX SE2 Q 1pm VergréBerung= 500KX SE2 Q
Hochsp. = 15.00 kV Arbeitsabstand = 11.5 mm '_i Hochsp.= 5.00 kV Arbeitsabstand = 10.6 mm

Abbildung 4.86: PEO 1-Schicht im SWAAT-Test nach 7 Zyklen; (links) kupferhaltige Ablage-
rung auf der Schicht, (rechts) aufgeldste Sperrschicht und mit kupferhaltigen Ablagerungen
verschlossene Risse in der Schicht

4.3.7 Kritische Faktoren bei der PEO-Beschichtung

Bei den PEO-Schichten ist vor allem deren Morphologie ein wichtiger Faktor. Risse
in der Beschichtung fihren zu einer schnelleren Risseinleitung in das Substrat und
damit zu einem starkeren negativen Einfluss auf die Lebensdauer. Poren hingegen
fuhren zu einer héheren Energieaufnahme bei der Kavitation, wodurch sehr schnelle

grofRe Bereiche der Beschichtung abplatzen.

In Bezug auf die Korrosionsbestandigkeit lasst sich zusammenfassen, dass der Ein-
fluss der Morphologie nur eine untergeordnete Rolle hat. Fir die Korrosionsbestan-
digkeit sind die Dichtigkeit und die Bestandigkeit der diinnen Sperrschicht von ent-
scheidender Bedeutung.

4.4 Untersuchungen am Grundmaterial AA 2055

Das Grundmaterial AA 2055 wird in dieser Arbeit als mdgliche Alternative zum bis-
her eingesetzten Grundmaterial EN AW 2618A untersucht. Im Rahmen der Unter-
suchungen werden jedoch nur Versuche an unbeschichteten Proben durchgefihrt.
Im Fokus der Untersuchungen stehen daher vor allem das Alterungsverhalten und

die Korrosionsbestandigkeit.
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4 Darstellung und Diskussion der Ergebnisse

4.4.1 Charakterisierung des Grundmaterials vor und nach Warme-

behandlung

Die Mikrostruktur der AA 2055 weist wenige, grof3ere intermetallische Phasen auf,
welche in Strangpressrichtung orientiert sind (siehe Abbildung 4.87). Diese Aus-
scheidungen bestehen hauptséchlich aus Aluminium, Kupfer, Eisen und Mangan.

Die Auspragung der Ausscheidungen ist dabei vergleichbar zu denen der 2099 [40].

k
v-k

200 um

Abbildung 4.87: Ungeétzter Schliff in Extrusionsrichtung der Legierung AA 2055 im Aus-
gangszustand; zu sehen ist eine leichte zeilige Anordnung von grofRen intermetallischen Aus-
scheidungen

Nach dem Atzen ist im Querschliff eine starke Zeiligkeit entlang der Strangpress-
richtung zu sehen. Hierbei handelt es sich um Gefligeinhomogenitaten in Bezug auf
die chemische Zusammensetzung (siehe Abbildung 4.88). Bei hoheren Vergrol3e-
rungen ist zu sehen, dass die Kérner eine Orientierung in Strangpressrichtung auf-
weisen (Abbildung 4.89).

Nach der Uberalterung sind deutlich mehr Korngrenzen zu erkennen, als vor der
Uberalterung. Dieses ist jedoch nicht auf die Bildung neuer Korngrenzen zurtickzu-
fuhren, sondern darauf, dass im Ausgangszustand nur die Grof3winkelkorngrenzen
der Legierung angeétzt werden. Nach der Uberalterung sind auch die Kleinwinkel-
korngrenzen mit Ausscheidungen belegt (siehe Abbildung 4.90), wodurch auch an
diesen ein starkerer Atzangriff stattfindet. Diese Mikrostruktur aus GroRR- und Klein-

winkelkorngrenzen ist ebenfalls vergleichbar zur 2099 [38,40].
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Lt St i B

Abbildung 4.88: Geatzter Schliff in Extrusionsrichtung im Ausgangszustand (links) und nach

200°C/1000h (rechts); das Geflige weist eine ausgepragte Zeiligkeit aus dem Strangpresspro-
zess auf

Abbildung 4.89: Geéatzter Schliff in Extrusionsrichtung bei héherer VergréoRerung; die Korn-
grenzen sind erst nach der Warmebehandlung zu erkennen

3 .0 ae
Vergrofieng= 500KX SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 12.1 mm

2pm'* Vergrofiening = 500KX  SE2
Hochsp. = 5.00kV Arbitsabstand = 11.9 mm

[ l

Abbildung 4.90: Schliffe im Rasterelektronenmikroskop fur den Ausgangszustand (links) und
nach 200°C/1000h (rechts); im Ausgangszustand liegen lediglich einige sichtbare Ausschei-

dungen vor, nach der Warmauslagerung sind die Korngrenzen mit Ausscheidungen belegt
und die Kérner mit vielen Ausscheidungen gefillt
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Die Warmauslagerung fuhrt, vergleichbar zur 2618A (siehe Kapitel 4.1.1), zu einer
Reduzierung der Harte. Im Ausgangszustand liegt die Harte der 2055 bei
193 £ 3 HB2,5/62,5. Die Auslagerung bei 200 °C fir 1000 Stunden fuhrt zu einer
Abnahme der Harte auf 115 + 6 HB2,5/62,5. Im Vergleich zur 2618A ist die Aus-
gangsharte der 2055 deutlich hoher, nach der Warmauslagerung fallt sie jedoch auf
eine circa 10 HB2,5/62,5 geringere Harte. Der hohere Anteil an Legierungselemen-
ten und die niedrigeren Warmauslagerungstemperaturen (vergleiche Kapitel 2.1.5
und 2.1.6) scheinen zu einer geringeren thermischen Alterungsbestandigkeit der
2055 zu fuhren.

4.4.2 Quasi-statisches Verhalten

Der Einfluss der Uberalterung auf die mechanisch-technologischen Eigenschaften
der Legierung ist ebenfalls im Spannungs-Dehnungs-Diagramm wiederzufinden
(siehe Abbildung 4.91). Im Ausgangszustand T84 liegen die Streckgrenze und die
Zugfestigkeit auf fast gleichem Niveau. Nach der Uberalterung fallt die Streckgrenze
im Vergleich zum Ausgangszustand sehr stark ab. Wahrend des Zugversuches fin-
det nun jedoch eine starke Kaltverfestigung statt, sodass die Zugfestigkeit im Ver-
gleich zur Streckgrenze deutlich erhéht ist. Die statistische Auswertung der Kenn-

werte ist in Tabelle 4.10 dargestellt.

Im T84 Zustand findet nach Erreichen der Streckgrenze mit der einsetzenden Ver-
setzungsbewegung das Schneiden der festigkeitssteigernden Ausscheidungen
statt. Diese verlieren hierdurch ihre festigkeitssteigernde Wirkung, sodass die Zug-
festigkeit und die Streckgrenze auf einem vergleichbaren Niveau liegen. Nach der
Uberalterung kénnen die Ausscheidungen nicht mehr geschnitten werden. Der ein-
tretende Orowan-Mechanismus fuhrt zu einer Anreicherung der Versetzungen, so-

dass sich eine starkere Kaltverfestigung wahrend des Zugversuches ergibt [8].

122



4 Darstellung und Diskussion der Ergebnisse

700
\ — Ausgangszustand
600 / - +200°C/1000h
IS 500
=
£ 400
m \
=
£ 300
]
i
200 I
100 {
0 2 4 6 8 10 12 14
Dehnungin [%]

Abbildung 4.91: Spannungs-Dehnungs-Diagramm fur den Werkstoff AA 2055, Ausgangszu-
stand T84

Tabelle 4.10: Auswertung der quasi-statischen Kennwerte fir den Werkstoff AA 2055, Aus-
gangszustand T84

E-MOdU| Rp0.2 Rm A

in [GPa] | in[MPa] | in[MPa] in [%]
Ausgangszustand | 75,7+ 1,0 | 662+16 | 684+16 | 83+0,5
+200°C/1000h 773+26| 268+7 397+6 |11,7+15

Im Ausgangszustand bilden die Korngrenzen der AA 2055 starke Schwachstellen.
Der Gewaltbruch geschieht sowohl im Korninneren durch einen feinen Wabenbruch
als auch an den Korngrenzen (siehe Abbildung 4.92). Diese sind vergleichbar zur
2618A mit Ausscheidungen belegt. In der Umgebung der Korngrenzen liegt somit
eine ausscheidungsfreie Zone vor, wodurch eine Gefligeschwachstelle entsteht.
Nach der Uberalterung klaffen die Korngrenzen nicht mehr so stark auf und der
Anteil an feinduktilem Wabenbruch im Korninneren nimmt zu. Die Uberalterung fiihrt
zu einer hohen Abnahme der Matrixharte, sodass die Schwachstelle an den Korn-
grenzen im Vergleich zur Festigkeit der restlichen Matrix an Bedeutung verliert. Von
Balducci et al. wurden bei der Uberalterung der 2099 &hnliche Anderungen der

Bruchmorphologie gefunden [42].
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Arbeitsabstand = 14.8 mm Q |

Abbildung 4.92: Gewaltbruchmorphologie im Ausgangszustand (links) und nach 200°C/1000h
(rechts); der Gewaltbruch ist Gberwiegend ein duktiler Wabenbruch, im Ausgangszustand
klaffen die Korngrenzen sehr stark auf, nach der Warmebehandlung ist dieser Effekt nicht
mehr so stark ausgepréagt

— Hochsp. = 5.00kV

10
— Hochsp. = 5.00 kv

Arbeitsabstand = 16.7 mm

4.4.3 Verhalten unter zugschwellender Belastung

Im Zugschwellversuch zeigt das alternative Grundmaterial AA 2055 im Ausgangs-
zustand eine deutlich héhere dynamische Belastbarkeit als der Werkstoff EN AW
2618A (siehe Abbildung 4.93). Die hohere dynamische Belastbarkeit resultiert hier-
bei vor allem aus der hoheren Festigkeit. Die Streuung ist vergleichbar zur her-
kommlichen Legierung. Die Griinde fur die hohe Streuung sind bereits in Kapitel
4.1.3 erlautert. Die Proben im Ausgangszustand weisen durch die mechanische Be-
arbeitung unterschiedlich stark ausgepragte Druckeigenspannungen an der Ober-
flache auf. Nach der Uberalterung von 200 °C fiir 1000 Stunden zeigt der Werkstoff
AA 2055 eine vergleichbare dynamische Belastbarkeit. Der Bereich der Dauerfes-
tigkeit scheint jedoch schon etwas friher (circa 250 MPa Oberspannung) erreicht

zu werden.
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L] 26184 Ausgangszustand

&
500 \ ‘\; 4 Anzahl Warte 16

[MPa]

& Meigung (ZF) 8.8

o 26184 +200°C/1000h

Anzahl Werle 8
"d Neigung (ZF) 8.25
@ 2055 Ausgangszustand
Anzahl Werte 19

Meigung (ZF) 7.65

o 2055 +200°CM000h
Anzahl Werte 4
Meigung (ZF) 6.23

Oberspannung

250

200

104 108 108 107
Lastwechsel [Lw]

Abbildung 4.93: Wéhlerdiagramm fir den alternativen Grundwerkstoff AA 2055 im Vergleich
zum EN AW 2618A; im Ausgangszustand zeigt sich eine deutlich héhere dynamische Belast-
barkeit, nach der Warmebehandlung sind die Werkstoffe vergleichbar, der Werkstoff 2055 er-
reicht jedoch bei héheren Spannungen den Dauerfestigkeitsbereich

Die Risseinleitung findet beim Werkstoff AA 2055 unter der Oberflache statt (siehe
Abbildung 4.94). Die Ursachen fir diese Art der Risseinleitung sind in Kapitel 4.1.3
fur den Werkstoff 2618A bereits erlautert. Die Legierung 2055 zeigt diese Form der
Risseinleitung jedoch deutlich ausgepréagter, da die Anteile an festigkeitssteigern-
den Phasen aufgrund der Legierungszusammensetzung deutlich héhere sind. Die

Versetzungsbewegung wird dadurch zusétzlich gehemmt.

Nach der Uberalterung findet die Risseinleitung an der Oberflache statt (Abbildung
4.95). Zum einen werden die Druckeigenspannungen an der Oberflache bei der
Uberalterung abgebaut und zum anderen wirken die festigkeitssteigernden Phasen
aufgrund der Vergréberung nicht mehr so stark als Hindernis fur die Versetzungs-

bewegung.
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100 pm* VergréBerung= 50 X SE2 Q 10 pm* VergréBerung= 500 X SE2 Q
— Hochsp. = 5.00 KV Abeksabstand = 14.2 mm — Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 14.3 mm

A W

2 AN Ve 4
VergréRerung= 500KX SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 14.3 mm

L —

Abbildung 4.94: Bruchausgang im Zugschwellversuch flir den Ausgangszustand; der
Bruchausgang befindet sich unterhalb der Oberflache (links), der Bruchausgangsbereich
weist spaltflachenéhnliche Strukturen auf (rechts), die Risseinleitung geht von Korngrenzen
aus (unten); Oberspannung 322MPa mit 1.094.746LW

100 pm* Vergroferung= 50X SE2 Q

Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 10.2 mm Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 10.2 mm

10 pm* Vergroerung = 500X SE2 Q ’

Abbildung 4.95: Bruchausgang im Zugschwellversuch nach der Wéarmebehandlung; der
Bruchausgang liegt an der Oberflache, Oberspannung 253MPa mit 7.477.429LW
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4.4.4 Korrosionsverhalten

Die Einzelergebnisse zum Korrosionsverhalten der 2055 sind in Anhang 8.4 darge-
stellt. In Tabelle 4.11 sind die Versuchsergebnisse zusammengefasst. Der starkste
Korrosionsangriff findet dabei im SWAAT-Test statt. Der Kesternicht-Test erzeugt
ebenfalls starke Korrosion. Im sauren Abgaskondensat findet eine leichte, gleich-
mafige Oberflachenkorrosion statt, wahrend die Legierung im basischen Abgas-
kondensat keine Korrosion zeigt. Der Mechanismus der gleichmafigen Oberfla-
chenkorrosion im sauren Abgaskondensat ist vergleichbar zur 2618A und wird da-
her in diesem Unterkapitel nicht weiter erlautert (vergleiche Kapitel 4.1.5).

Tabelle 4.11: Zusammenfassung der Versuchsergebnisse aus Anhang 8.4

Korrosionstiefe nach | Korrosionsart nach kur- | Korrosionsart nach lan-
35 Zyklen in [um] zen Zyklen geren Zyklen
SWAAT-Test 473 + 339 Korr03|or_1 _entlz_:mg der Korrosmn_entlgng der
Zeiligkeit Zeiligkeit
Kesternich-Test 94 + 41 Korrosmn_entlgng der Korrosmryentlgng der
Zeiligkeit Zeiligkeit
saures 9+3 gleichmafiiige gleichmaBige
Abgaskondensat B Oberflachenkorrosion | Oberflachenkorrosion
TSRS 21 keine Korrosion keine Korrosion
Abgaskondensat

Der Korrosionsangriff der 2055 zeigt im SWAAT-Test bereits nach sehr geringen
Zyklenzahlen einen starken, selektiven Korrosionsangriff. Es gibt grof3e Bereiche
die aufgel6st werden, wahrend das sie umgebende Material nicht angegriffen wird.
Im Kesternich-Test entsteht ein vergleichbarer Korrosionsangriff. Die Intensitat des

Angriffes ist jedoch deutlich geringer.

Aufgrund der deutlich langsameren Korrosion im Kesternich-Test lasst sich der Kor-
rosionsmechanismus an diesem Test besser erklaren. Die Korrosion der 2055 ori-
entiert sich sehr stark an der Zeiligkeit des Gefliges (siehe Kapitel 4.4.1). Der Angriff
verlauft dabei immer zwischen zwei Grof3winkelkorngrenzen und l6st das zwischen-
liegende Material auf (siehe Abbildung 4.96). Nach Ma et al. liegt in diesen Berei-
chen eine hohere Konzentration an Versetzungen und T1-Phasen vor, wodurch
diese von der Korrosion sehr selektiv aufgelost werden [153]. Fiur das umliegende

Material ergibt sich dadurch ein kathodischer Korrosionsschutz.
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o

10 ym* VergréBerung= 1.00KX SE2

Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 11.9 mm g.

Abbildung 4.96: Probe nach 11 Zyklen im Kesternich-Test; die Pfeile markieren eine Gro3win-
kelkorngrenze mit Orientierung in Strangpressrichtung

4.4.5 Kritische Faktoren des alternativen Grundmaterials AA 2055

Fur das alternative Grundmaterial haben sich die Werkstoffalterung und das korro-
sive Verhalten als besonders kritisch erwiesen. Aufgrund der hohen Anteile an Le-
gierungselementen und der niedrigen Temperaturen bei der Warmauslagerung er-
fahrt der Werkstoff bei den gewéhlten Alterungsparametern eine tberproportionale

Uberalterung.

Unter korrosiver Beanspruchung tritt im Kesternich- und im SWAAT-Test eine stark
selektive Korrosion entlang der Zeiligkeit auf. Dabei werden innerhalb sehr kurzer
Zeit groRe Gefligebereiche aus dem Material herausgeldst.
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5 Einsatz der Werkstoffe fur Verdichterrader in Abgastur-

boladern

Verdichterrader in Abgasturboladern werden einem grof3en Kollektiv an Beanspru-
chungen ausgesetzt (siehe Kapitel 1). Um einen einwandfreien Betrieb des Verdich-
terrades gewahrleisten zu kénnen, ist eine genaue Kenntnis der Werkstoffeigen-
schaften und der Belastbarkeit des Werkstoffes notwendig. In dieser Dissertation
werden daher verschiedene Grundwerkstoffe und Beschichtungen vergleichend zu-
einander untersucht. Die Vorgehensweise und die Versuchsdurchfiihrung sind da-

bei in Kapitel 3 und die einzelnen Ergebnisse in Kapitel 4 dargestellt.

Im folgenden Kapitel sollen die Ergebnisse vergleichend diskutiert und vor dem Hin-
tergrund des Einsatzes als Verdichterradwerkstoff und —beschichtung bewertet wer-
den. Ziel hierbei ist es, die anhand der Belastungen des Verdichterrades gewéhlten
Nachstellversuche noch einmal zu beurteilen und das Verhalten der verschiedenen

Beschichtungen und Grundwerkstoffe vergleichend darzustellen.

5.1 Verhalten unter zugschwellender Belastung

Verdichterrader unterliegen aufgrund der hohen Drehzahlen und der sich daraus
ergebenden Zentrifugalkrafte einer hohen Zugspannung. Bei Drehzahlwechseln
des Turboladers ergibt sich hieraus eine zugschwellende Belastung. Die maximalen
Spannungen entstehen hierbei in der Bohrung des Verdichterrades. Eine weitere
kritische Stelle ist der Bereich in der Nahe des Verdichterradauslasses. Infolge dy-
namischer Uberbeanspruchung oder eines zu starken negativen Einflusses einer
Beschichtung auf die Lebensdauer kann es hier zu Ausbrichen kommen. Diese
Ausbrtche fihren als Folgeschaden zum Komplettausfall des Turboladers. Die Le-
bensdauerabschatzung von Verdichterrddern geschieht auf Basis sehr teurer und
aufwandiger Schleuderversuche, bei denen ein Verdichterrad zyklisch zwischen ei-
ner hohen und einer niedrigen Drehzahl belastet wird.

Die in dieser Dissertation durchgefuhrten Zugschwellversuche bilden eine gute Er-
ganzung zu den Komponentenversuchen. Durch den Zugschwellversuch kann sehr
einfach eine vergleichende Datenbasis Uber den Lebensdauereinfluss von Be-

schichtungen und die Belastbarkeit von Grundmaterialien erstellt werden. Vorteile
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des Zugschwellversuches gegentber dem Schleuderversuch sind die deutlich ge-
ringeren Kosten, die bessere Reproduzierbarkeit sowie die schnellere Durchfihr-
barkeit. Der Schleuderversuch ist jedoch zur Uberprifung der Bauteilfestigkeit wei-

terhin notwendig.

Zur Bewertung der dynamischen Belastbarkeit der Grundwerkstoffe und der unter-
suchten Beschichtungsvarianten ist in Abbildung 5.1 die erreichte Lastwechselzahl
bei einer Oberspannung von 300 MPa dargestellt. 300 MPa stellen bei den durch-
gefuhrten Zugschwellversuchen einen moderaten Belastungshorizont dar, sodass
eine vergleichbare Datenbasis gegeben ist. Fur die NiP-Schichten mit MTO 0 und 2
werden die Datenpunkte der Wohlerkurven aufgeteilt. Hierbei werden die Proben
mit negativem Lebensdauereinfluss und die Proben mit positivem Lebensdauerein-
fluss getrennt betrachtet. Das entsprechende Wdohlerdiagramm ist in Anhang 8.5
dargestellt. Diese Art der Klassierung fur die NiP-Schichten ist auch vor dem Hin-
tergrund der verschiedenen Schéadigungsmechanismen sinnvoll (siehe Kapitel
4.2.3).

1.E+07 -

1.E+06 -

Oberspannung von 300MPa

Erreichte Lastwechselzahlen auf der
50%-Wohlerkurve bei einer

1.E+05 - I
1.E+04 - I I l . I I l
X ; : § & v
% B B -
S S & & g

Abbildung 5.1: Erreichte Lastwechselzahlen der untersuchten Varianten bei einer Oberspan-
nung von 300 MPa; fur die beschichteten Varianten wurde der Grundwerkstoff EN AW 2618A
verwendet

Im Vergleich der beiden Grundmaterialien im Ausgangszustand zeigt sich, dass der
Werkstoff AA 2055 zum Werkstoff EN AW 2618A eine deutlich Gberlegene dynami-

sche Belastbarkeit aufweist. Dieser Trend ist bereits von der statischen Festigkeit
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abzuleiten. Aussagen Uber den Einfluss einer Beschichtung auf AA 2055 kdnnen
anhand der Ergebnisse dieser Dissertation nicht direkt getroffen werden. Es ist je-
doch davon auszugehen, dass die Ergebnisse der Beschichtung von EN AW 2618A
auf den Werkstoff AA 2055 Ubertragbar sind.

Bei den Beschichtungsvarianten auf EN AW 2618A zeigt sich, dass NiP-Schichten
die Lebensdauer sowohl erhéhen als auch verringern kénnen. Die Erhdhung der
Lebensdauer fuhrt dabei sogar zu einer der 2055 Uberlegenen dynamischen Belast-
barkeit. In Bezug auf den MTO lasst sich sagen, dass er zum einen die Wahrschein-
lichkeit fir einen negativen Lebensdauereinfluss erhdht und zum anderen die abso-
lut ertragbare Lastwechselzahl reduziert. Der MTO ist somit einer der kritischsten
Faktoren bei der NiP-Beschichtung. Die Versuchsergebnisse konnten nicht bestati-
gen, dass hochphosphorige Schichten zu einer besseren dynamischen Belastbar-
keit fuhren. Grund hierfur waren bei der Beschichtung eingebaute Fremdstoffe in
die Schicht. Anhand der héheren Duktilitdt der hochphosphorigen Schichten scheint
deren Verwendung jedoch weiterhin erprobungswirdig. Fir weitere Optimierungen
an den NiP-Schichten ist es daher zielfhrend, den negativen Lebensdauereinfluss
der Schichten durch eingebaute Fremdstoffe und bei hdheren MTOs durch Fehlstel-
len in der Beschichtung ganzlich zu vermeiden. Unter der so erreichten ganzlichen
Vermeidung des negativen Lebensdauereinflusses erzielen die NiP-Schichten im

Vergleich zu allen anderen Ergebnissen Uberragende dynamische Belastbarkeiten.

Die PEO-Schichten fuhren durchweg zu einer Reduzierung der Lebensdauer. Dabei
spielen vor allem die Morphologie und die Schichtdicke eine wichtige Rolle. Mit ab-
nehmender Schichtdicke wird der negative Lebensdauereinfluss deutlich geringer.
Eine beliebige Reduzierung der Schichtdicke ist jedoch aus Verschleil3- und Korro-
sionsschutzgrinden nicht sinnvoll, sodass dieser Weg fir eine Verdichterradbe-

schichtung nicht beliebig ausgeschdpft werden kann.

5.2 Verhalten unter verschleiBender Belastung

Aufgrund von Partikeln in der angesaugten Luft und mdglicher kondensierender
Luftfeuchtigkeit unterliegen Verdichterrader einer Erosion. Bei Turboladern mit Nie-
derdruck-Abgasrickfiihrung wird diese erosive Beanspruchung noch einmal erhoht.
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Das vor den Turbolader riickgefihrte Abgas hat zum einen eine héhere Luftfeuch-
tigkeit, zum anderen kann es Partikel enthalten, die zu einer zusatzlichen Erosion
fuhren. Die Erosion fuhrt zu einem Ausfransen der Schaufeleintrittskanten und ver-
ringert somit Gber die Laufzeit des Turboladers den Wirkungsgrad. Im schlimmsten
Fall kann von solch vorgeschadigten Schaufelkanten ein Schwingbruch ausgehen,
welcher zu einem Komplettausfall des Turboladers fiihren kann.

Die Erosionsbestandigkeit von Verdichterréadern wird sowohl Gber befeuerte Versu-
che am Motor als auch Uber Komponentenversuche am Heil3gasprifstand unter-
sucht. In beiden Fallen wird das Betriebskollektiv realistisch nachgestellt und in den
relevanten Drehzahlbereichen werden bewusst Partikel der angesaugten Luft zuge-
fuhrt. Der Partikelschlag durch gro3e Partikel fihrt (wie in Kapitel 1 gezeigt) in jedem
Falle zu einer Beschadigung des Verdichterrades. Es ist daher notwendig, das Auf-
treffen grofRer Partikel zu verhindern. Das Auftreffen kleiner Partikel und Tropfen
l&sst sich hingegen systemseitig nicht unterdriicken. Es ist daher notwendig, repro-
duzierbare und einfache Aussagen Uber die Erosionsbestandigkeiten einzelner
Grundwerkstoffe und Beschichtungen treffen zu konnen. Die Kavitationsbestandig-
keit hat sich dabei im Rahmen dieser Dissertation als geeignetes Mal3 gezeigt. In
einfachen Systemversuchen ist es so moglich, das Verschleil3verhalten zu bestim-

men.

Abbildung 5.2 zeigt den Masseverlust der untersuchten Varianten tber der Einwirk-
zeit. Die Legierung AA 2055 wurde dabei nicht direkt untersucht. Aufgrund der ho-
heren Werkstofffestigkeit ist jedoch von einem hdheren VerschleiRwiderstand im
Vergleich zur EN AW 2618A auszugehen.

Die Versuchsergebnisse zeigen eindeutig, dass die NiP-Schichten eine Uberra-
gende Erosionsbestandigkeit aufweisen. Auch nach mehreren Stunden ist nur ein
sehr geringer Masseverlust zu beobachten. Bei den PEO-Schichten sind vor allem
die Schichtmorphologie und die Porositdt an der Oberflache von entscheidender
Bedeutung. Die offenporige PEO 2-Schicht hat den schlechtesten Erosionswider-
stand. Die Poren flhren zu einer erh6hten Energieaufnahme wahrend der Kavita-
tion und dadurch zu einem schnellen Abplatzen der Beschichtung. Eine Mdglichkeit,
um die Kavitationsbestandigkeit zu erhéhen, kénnte das Impragnieren der Schich-

ten mit einem Kunststoff sein. So wird zum einen die Oberflache geschlossen und
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zum anderen werden duktile Phasen in die Schicht eingelagert, welche die Energie

besser aufnehmen kdnnten.
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Abbildung 5.2: Zusammenfassung der Kavitationsversuche mit Prognose fir den Werkstoff
AA 2055

5.3 Verhalten unter korrosiver Belastung

Bei Motoren ohne Niederdruck-Abgasruckfihrung unterliegt das Verdichterrad nur
einer geringen korrosiven Belastung. Zum einen kann angesaugte streusalzhaltige
Luft und zum anderen gealtertes Ol aus der Kurbelgehauseentliiftung eine Korro-
sion am Verdichterrad verursachen. Bei Dieselmotoren mit Niederdruck-Abgasrick-
fuhrung entsteht eine zuséatzliche korrosive Belastung. Bei der Verbrennung von
Kraftstoff entstehen organische S&uren, welche tber die Rickflihrung zum Verdich-
terrad gelangen. Bei kritischen Markten in denen die Kraftstoffqualitat nicht so stark
reguliert wird, kbnnen zudem Schwefel und Chlor im Kraftstoff die Bildung von ag-
gressiven Sauren im Abgas bewirken. Gelangen diese Abgase zum Verdichterrad

und kondensieren auf diesem, kann Korrosion entstehen.

Die Korrosionsbestandigkeit eines Verdichterrades in einem Abgasturbolader lasst
sich jedoch nur sehr schwer erfassen. Die meisten Erprobungslédufe sind darauf
ausgelegt, innerhalb sehr kurzer Priufdauern hohe Laufleistungen zu erreichen. Der
Mechanismus der Korrosion ist hierzu gegenlaufig. Fur die Korrosion sind Still-
stands- und Einwirkzeiten notwendig. Die in dieser Dissertation durchgefihrten

Nachstellversuche haben sich als geeignet gezeigt, eine vergleichende Bewertung
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Uber die Korrosionsbestandigkeit zu geben. Als Schnelltest ist im SWAAT-Test und
im Kesternich-Test innerhalb sehr kurzer Zeiten eine starke Korrosion zu erzeugen.
Diese Art der Korrosion ist, verglichen mit der Realitat im Turbolader, jedoch sehr
stark Uberzeichnend. Fir eine realistische Einschatzung der Korrosionsbestandig-
keit eignet sich daher die Auslagerung im kinstlichen Abgaskondensat. Diese Ver-
suche stellen die Korrosion in moderaten Abgaskondensaten nach. Nachteilig ist
bei dieser Prifmethodik jedoch, dass der Korrosionsangriff deutlich langsamer als
in den Schnelltests geschieht. Fur eine ganzheitliche Einstufung der Korrosionsbe-
standigkeit von Verdichterrddern empfiehlt sich daher eine Durchfihrung sowohl
der Schnelltests als auch der Auslagerung in den Abgaskondensaten.

Die Korrosionsversuche zeigen, dass der aktuell verwendete Grundwerkstoff EN
AW 2618A eine dem Werkstoff AA 2055 Uberlegene Korrosionsbestandigkeit auf-
weist (siehe Tabelle 5.1). Dieser Trend lasst sich in allen durchgefuhrten Versuchen
ableiten. Der Grund fir die schlechtere Korrosionsbestandigkeit der AA 2055 liegt
in dem inhomogenen Geflige. Durch die Kaltumformung zwischen dem Ldsungs-
glihen und dem Ausscheidungsharten findet entlang bestimmter Zeilen im Werk-
stoff eine vermehrte Ausscheidungsbildung statt. Diese Zeilen bieten der Korrosion
einen vorgegeben Pfad, entlang dessen ein sehr schneller Korrosionsangriff in die
Tiefe stattfindet. Abhilfe kdnnen an dieser Stelle jedoch geeignete Oberflachen-

nachbehandlungen oder Beschichtungen bieten.

Tabelle 5.1: Verhalten der untersuchten Varianten in den verschiedenen Korrosionsprufun-
gen; (++) sehr gute, (+) gute, (0) durchschnittliche, (-) schlechte, (--) sehr schlechte Bestan-
digkeit

EN AW :

AA 2055 2618A NiP PEO 1 PEO 2
SWAAT-Test -- - ++ + -
Kesternich-Test -- - + - +
saures
Abgaskondensat - 0 + + +
basisches
Abgaskondensat 0 0 + ++ +
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Im Vergleich der untersuchten Schichtvarianten sind die NiP-Schichten den PEO-
Schichten deutlich Gberlegen. Bis auf vereinzelte Proben im Kesternich-Test ent-
stand bei den Korrosionsversuchen keine Grundmetallkorrosion. Die mittelphospho-
rigen NiP-Schichten haben gezeigt, dass selbst bei einer Polarisation eine Aufl6-
sung der Schicht und nicht des Grundwerkstoffes geschieht. Grund hierfur ist der
zweiphasige Aufbau der Schichten aus amorphen und nanokristallinen Bereichen.
Unter korrosiver Belastung werden die nanokristallinen Phasen aufgelost und die
amorphe Matrix bleibt bestehen. Vor dem Hintergrund einer méglichen Erhéhung
der dynamischen Belastbarkeit durch die Verwendung hochphosphoriger Schichten
(siehe Kapitel 5.1) ist dies jedoch als kritisch zu betrachten. Hochphosphorige
Schichten weisen keinen zweiphasigen Schichtaufbau mehr auf, gelten jedoch all-
gemein als deutlich korrosionsbestandiger. Es ist daher zu klaren, ob die héhere
Korrosionsbestandigkeit den Wegfall der nanokristallinen Phasen und die damit ver-
bundene bevorzugte Aufldsung dieser kompensiert.

Die PEO-Schichten fuhren, verglichen mit dem unbeschichteten Grundmaterial, zu
einer Erhéhung der Korrosionsbestandigkeit. Im Vergleich zu den NiP-Schichten
weisen sie jedoch eine geringere Bestandigkeit auf. Bei den PEO-Schichten hat sich
vor allem gezeigt, dass die Bestandigkeit und die Dichtigkeit der Sperrschicht fir
die Korrosionsbestandigkeit die wichtigsten Faktoren sind. Die Sperrschicht von
PEO 1 scheint dabei unbestandiger zu sein als die Sperrschicht von PEO 2. In allen
Korrosionsversuchen schneidet die PEO 1 schlechter ab. Im SWAAT-Test entsteht
bei PEO 1 eine schnelle Grundmetallkorrosion, aufgrund von Kupferabscheidungen
in der Schicht ergibt sich jedoch im weiteren Verlauf eine Selbsthemmung der Kor-
rosion, weshalb PEO 1 im SWAAT-Test eine scheinbar bessere Bestandigkeit be-
sitzt. Die in Kapitel 5.2 vorgeschlagene Impragnierung der Schichten zur Erh6hung
des VerschleiRwiderstandes wirde ebenfalls zu einer Verbesserung der Korrosi-

onsbestandigkeit fihren.

5.4 Verhalten unter thermischer Belastung

Das Verdichterrad des Abgasturboladers verdichtet die angesaugte Luft und fihrt
so zu einem besseren Wirkungsgrad des Motors. Abhangig von der Drehzahl des
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Turboladers ist dabei die Verdichtungsleistung unterschiedlich. Bei hochsten Dreh-
zahlen findet auch die hochste Verdichtungsleistung statt. Das Verdichten fihrt je-
doch gleichzeitig auch zur Erwarmung der Luft und damit der Komponenten des
Turboladers auf der Verdichterseite. Die so erreichten Spitzentemperaturen kbnnen
fur kurze Zeiten bei circa 200 °C liegen. Diese thermischen Belastungen kdnnten
bei nicht ausreichender Berlicksichtigung zu einem zu starken Abfall der Werkstoff-
festigkeit fihren. Im schlimmsten Fall erreicht ein solches thermisch geschadigtes

Verdichterrad nicht mehr die notwendige Lebensdauer.

Die tatsachliche thermische Betriebslast eines Verdichterrades lasst sich nur sehr
schwer abschéatzen und ist von vielen Randbedingungen abh&ngig. Neben der
Drehzahl des Turboladers spielen die Temperatur der angesaugten Umgebungsluft
und der Massestrom des riickgefihrten Abgases eine wichtige Rolle. Zudem ist eine
Temperaturmessung am Verdichterrad aufgrund der hohen Drehzahlen nur sehr
schwer moglich. Daher lassen sich die Temperaturen nur indirekt durch Berechnun-
gen aus der Verdichtungsleistung zurtickrechnen. Die in dieser Dissertation ge-
wahlte Belastung von 200 °C fur 1000 Stunden ist daher sehr stark tiberzeichnend.
Spitzentemperaturen liegen nur fir sehr kurze Zeitraume vor, es ist daher auch nicht
davon auszugehen, dass das Verdichterrad in diesen kurzen Zeitraumen die Tem-
peratur der verdichteten Luft annimmt. FUr eine realistische Einschatzung der Werk-
stoffalterung im Betrieb ist es daher zu empfehlen, die thermischen Belastungen
aus den erwahnten Berechnungsmodellen zu ermitteln. Eine starke Uberzeichnung
der Werkstoffalterung ist dennoch sinnvoll und gibt eine vergleichende Datenbasis

Uber das Alterungsverhalten der untersuchten Werkstoffe.

In Tabelle 5.2 sind die Ergebnisse aus den Alterungsversuchen zusammengefasst.
Die Grunde fur die Veranderungen der mechanischen Eigenschaften sind bereits in
Kapitel 4 diskutiert. Die PEO-Schichten zeigen dabei eine komplette Alterungsbe-
standigkeit bei 200 °C. Bei den NiP-Schichten findet zwar eine Werkstoffalterung
statt, diese hat jedoch keinen negativen Einfluss auf die Kennwerte. Im Vergleich
der beiden Grundmaterialien ist festzuhalten, dass der Werkstoff EN AW 2618A

eine geringere Alterung aufweist als der Werkstoff AA 2055.
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Tabelle 5.2: Einfluss der thermischen Alterung auf die Eigenschaften; (+) positive, (0) keine,
(-) negative Verénderung, () nicht untersucht; prozentuale Angaben beziehen sich auf Veran-
derung nach 200°C/1000h zum Ausgangszustand

AA 2055 EN AW 2618A NiP PEO1/2
Harte - 40% -18% + 23% 0
Streckgrenze - 60% -27%
Zugfestigkeit - 42% - 16% + 15% 0
Bruchdehnung +41% + 16% + (Haftung) 0
Lebensdauer 00 a0 1004 | . 200
LW bei 300MPa 92% 83% 0 19% /- 29%
Verschleil3-be- i i 4 0
standigkeit
Korrosions-be- i ) i 0
standigkeit

Anhand der Ergebnisse lassen sich auch Abschatzungen daruber treffen, welchen
Einfluss die Alterung auf die Verschleil3- und Korrosionsbestandigkeit haben kann.
Dieses wurde im Rahmen dieser Dissertation jedoch nicht untersucht. Bei den PEO-
Schichten ist davon auszugehen, dass sich weder das Verschleil3- noch das Korro-
sionsverhalten @andert. Grund hierfir ist die thermische Stabilitat der Schichten. Da
bei den NiP-Schichten die Festigkeit durch die Alterung ansteigt, ist davon auszu-
gehen, dass deren Verschleil3bestandigkeit ebenfalls zunimmt. Aufgrund der Gefu-
geanderung kann jedoch unter Korrosionsaspekten ein starkerer Angriff stattfinden.
Bei beiden Grundmetalllegierungen sinkt die Festigkeit durch die Uberalterung. Der
VerschleiRwiderstand wird daher bei beiden durch die Uberalterung abnehmen. Die
Korrosionsbestéandigkeit beider Legierungen wird ebenfalls abnehmen, da in beiden
Legierungen durch die Uberalterung eine Ausscheidungsbildung auf den Korngren-
zen stattfindet und daher ein starkerer interkristalliner Korrosionsangriff zu erwarten

ist.
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6 Zusammenfassung

Nach aktuellem Stand der Technik werden Verdichterrader in Abgasturboladern aus
der hochwarmfesten Aluminiumknetlegierung EN AW 2618A hergestellt. Das Ver-
dichterrad des Turboladers unterliegt aufgrund der hohen Drehzahlen und bei Dreh-
zahlwechseln einer zugschwellenden Belastung. Die Verdichtung der Luft fihrt zu
einer zusatzlichen thermischen Last. Bei modernen Diesel-Aggregaten wird durch
die Niederdruck-Abgasrickfihrung zusatzlich zur Frischluft auch Abgas mit verdich-
tet. Dieses Abgas enthélt Partikel, eine hohe Luftfeuchtigkeit und gegebenenfalls
korrosiv wirksame Medien. Hieraus ergeben sich zusatzliche erosive und korrosive

Beanspruchungen fir das Verdichterrad.

Es ist daher notwendig, die Rader bei Motoren mit Niederdruck-Abgasruckfihrung
vor Verschleil3 und Korrosion durch eine Beschichtung zu schitzen. Als wirksame
Beschichtungen haben sich autokatalytisch abgeschiedenen Nickel-Phosphor-
Schichten gezeigt. Neuere Veroffentlichungen weisen aber auch auf die Verwen-

dung plasmachemischer Aluminiumoxidschichten hin.

Die Erprobung von Grundwerkstoffen und Beschichtungen im Abgasturbolader ist
zum einen von einer hohen Anzahl an Randbedingungen abhangig und zum ande-
ren mit hohen Kosten verbunden. Ziel dieser Dissertation ist es daher, die Bean-
spruchungen des Turboladers in geeigneten Nachstellversuchen zu simulieren und
so eine vergleichende Bewertung von verschiedenen Grundmetallen und Beschich-

tungen zu geben.

Die zugschwellenden Belastungen kdnnen dabei in einem Zugschwellversuch an
einem Resonanzpulser nachgestellt werden (Kapitel 5.1, Seite 129 ff.). Fur die ther-
mische Alterung hat sich gezeigt, dass die gewahlten Parameter von 200 °C fur
1000 Stunden eine zu starke Uberzeichnung der im Turbolader auftretenden Werk-
stoffalterung darstellen. Zur Abschatzung von Alterungseffekten ist diese Auslage-
rung dennoch sinnvoll (Kapitel 5.4, Seite 135 ff.). Die erosiven Beanspruchungen
lassen sich durch Kavitationsversuche mit einer Sonotrode sehr schnell und kosten-
gunstig nachstellen (Kapitel 5.2, Seite 131 ff.). In Bezug auf die Korrosion erweist
sich die Kombination aus den Schnelltests und der Auslagerung in kiinstlichen Ab-

gaskondensaten als geeignet (Kapitel 5.3, Seite 133 ff.).
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In den erwahnten Versuchen wird das aktuell verwendete Grundmaterial EN AW
2618A mit einem alternativen Grundmaterial AA 2055 verglichen. Das alternative
Grundmaterial weist dabei eine deutlich bessere dynamische Belastbarkeit und eine
erhohe Verschleil3bestandigkeit auf (siehe Tabelle 6.1). Die Korrosions- und die Al-
terungsbestandigkeit sind jedoch schlechter. Zum Korrosionsschutz konnen geeig-
nete Beschichtungen auf dem Werkstoff 2055 abgeschieden werden, sodass das

schlechtere Korrosionsverhalten kompensiert wird.

Fur die Beschichtungsvarianten werden nur Versuche mit dem Grundmaterial EN
AW 2618A durchgefiuhrt. Die Erkenntnisse sollten jedoch auch auf den alternativen
Grundwerkstoff Ubertragbar sein. Bei den untersuchten NiP- und PEO-Schichten
zeigt sich, dass die NiP-Schichten den PEO-Schichten lberlegen sind (siehe Ta-
belle 6.1). In Bezug auf die Lebensdauer kdnnen die NiP-Schichten die Lebens-
dauer sowohl reduzieren als auch erhdhen. Hierbei haben sich Fehlstellen in den
Schichten als kritischer Faktor erwiesen. Durch geeignete Optimierungen kdnnten
so bessere dynamische Eigenschaften als im unbeschichteten Zustand erreicht
werden. Die Alterungsbestandigkeit ist in der Tabelle als geringer im Vergleich zu
den PEO-Schichten eingestuft. Dies liegt daran, dass sie PEO-Schichten bei der
durchgefiihrten Alterung keine Anderung der Eigenschaften erfahren. Bei den NiP-
Schichten hingegen findet eine Eigenschaftsanderung statt. Diese hat jedoch keine
negativen Auswirkungen auf die Schichteigenschaften. Fur die PEO-Schichten hat
sich gezeigt, dass die wichtigsten Kenngrof3en in der Morphologie und der Schicht-
dicke liegen. Offenporige Schichten haben einen geringeren Verschleil3widerstand
als geschlossenporige. Eine Reduzierung der Schichtdicke flhrt zu einem geringe-
ren negativen Lebensdauereinfluss. Es ist jedoch aus Verschleil3schutzgriinden
nicht moglich, die Schichtdicke beliebig zu reduzieren. Fir die NiP-Schichten kénnte
jedoch eine Reduzierung der Schichtdicke ebenfalls noch einmal zu besseren dy-
namischen Eigenschaften fihren. Vor dem Hintergrund der Uberragenden Ver-
schleif3- und Korrosionsbestandigkeiten der Schichten ist dieses eine geeignete Op-

timierungsstufe.
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Tabelle 6.1: Zusammenfassende Bewertung der untersuchten Grundwerkstoffe und Be-

schichtungen;

(++) deutlich besser, (+) besser, (0) Referenz, (-) schlechter, (--) deutlich

schlechter
Grundwerkstoffe Beschichtungen
EN AW 2618A AA 2055 NiP PEO 1 PEO 2
e, | o i el e
Covtatonste | : I
siEndigiett 0 - A '
Auneshe | o - e
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7 Ausblick

Die Untersuchungsergebnisse dieser Arbeit zeigen, dass NiP-Schichten entschei-
dende Vorteile gegentiber den PEO-Schichten aufweisen. Die Schichten sind ge-
schlossen und metallischen Charakters, wodurch sie Uberlegene Korrosions- und
Erosionsbestandigkeiten aufweisen. Durch Fehlstellen in den Schichten wird jedoch
die Lebensdauer stark reduziert. Ziel weiterer Optimierungen sollte es daher sein,
die Bildung der Fehlstellen ganzlich zu vermeiden. Solch optimierte NiP-Schichten
wirden eine dem unbeschichteten Material Uberlegene dynamische Belastbarkeit
aufweisen. Weiterhin kdonnte die Erhéhung des Phosphorgehaltes zu besseren
Schichteigenschaften in Bezug auf die Duktilitat und die Lebensdauer fihren. Auf-
grund der sehr guten Verschleil3- und Korrosionsbestandigkeiten kénnte auch eine
Reduzierung der Schichtdicke zu noch besseren dynamischen Eigenschaften fih-

ren.

Bei den PEO-Schichten hat sich gezeigt, dass die Porositat an der Oberflache eine
entscheidende KenngrtRe fur die Verschlei3bestandigkeit darstellt. Eine Impréag-
nierung der Schichten mit einem Kunststoff konnte an dieser Stelle die Poren ver-
schlieBen und dadurch die VerschleiBbestandigkeit erhéhen. Ein weiterer positiver
Nebeneffekt der Impragnierung wére die Erhdhung der Korrosionsbestandigkeit, da
das Durchwandern des Korrosionsmediums zur Sperrschicht deutlich gehemmt

wird.

Weiterhin werden im Rahmen dieser Arbeit bestimmte Optimierungspotentiale ab-
geschatzt und nicht ganzlich untersucht. Zum einen werden keine Korrosions- und
VerschleiBuntersuchungen an thermisch gealterten Proben und zum anderen keine
Versuche mit dem Werkstoff AA 2055 in Kombination mit einer Beschichtung durch-
gefuhrt. Eine Bestatigung der getroffenen Thesen kdnnte an dieser Stelle noch ein-

mal zu einem besseren Verstandnis beitragen.
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8 Anhang

8.1 Korrosionsversuche am Grundmaterial EN AW 2618A

8.1.1 SWAAT-Test

Abbildung 8.1: Probe nach 2 (links) und nach 39 Zyklen (rechts); bereits nach kurzen Ver-
suchszeiten ist die Oberflache mit einer geschlossenen Salzschicht bedeckt

VergroBerung = 500 X Q VergroBerung = 500 X Q
Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 12.5 mm — Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 12.0 mm

Abbildung 8.2: Oberflache nach 2 (links) und nach 39 Zyklen (rechts); die Oberflache ist mit
Korrosionsprodukten und Ablagerungen belegt

! srtp S | % S P i e
| S O i i O T ’ Vel e i
50 pm s W 1 e T S . Mea Gl ol R 200 pm !
' [Tikd LSRN A il pilads TR Sl O B L

Abbildung 8.3: Querschliff nach 2 (links) und 39 Zyklen (rechts); die Korrosion orientiert sich
an der Zeiligkeit des Gefliges
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Abbildung 8.4: Korrosionstiefe Uiber die Zyklenzahl in SWAAT-Test

8.1.2 Kesternich-Test

10 mm

ek .
p A N T

_ L 2 i ¢ ¥ \ &
VergrdRerung = 500 X Q VergrdRerung= 100 X Q
Hochsp. = 5.00 kV Asbeitsabstand = 11.8 mm — Hochsp. = 5.00 kv Asbeitsabstand = 12.0 mm

Abbildung 8.6: Korrodierte Oberflache nach 2 (links) und nach 39 Zyklen (rechts); der Kester-
nich-Test erzeugt Lochfraf3, die Gro3e der Locher nimmt mit steigender Korrosionsdauer zu,
das Loch auf der rechten Seite ist gefiillt mit Korrosionsprodukten
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Abbildung 8.7: Querschliff nach 2 (links) und nach 39 Zyklen (rechts); der Korrosionsangriff
im Kesternich-Test beginnt als Lochfraf, nach langeren Zeiten orientiert sich die Korrosion
an der Zeiligkeit des Gefliges
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0 T T T T T T T 1
0 5 10 15 20 25 30 35 40

Zyklen

Abbildung 8.8: Korrosionstiefe Uber die Zyklenzahl in Kesternich-Test

8.1.3 Saures Abgaskondensat

L PSS S

Abbildung 8.9: Probe nach 2 (links) und nach 39 Zyklen (rechts)
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2pm Vergréferung= 200KX SE2 2pm
Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 13.1 mm H Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 12.0 mm t

Abbildung 8.10: Oberflache nach 2 (links) und nach 39 Zyklen (rechts); der korrosive Angriff
ist nach kurzen Zyklen sehr gleichméaRig, nach langeren Zeiten entsteht Lochfrafd
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Abbildung 8.11: Querschliff nach 2 (links) und nach 39 Zyklen (rechts); anfangs ist keine Kor-
rosion im Querschliff zu erkennen, auch nach 39 Zyklen liegt leichte Korrosion vor
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Abbildung 8.12: Korrosionstiefe Uber die Zyklenzahl nach Auslagerung im sauren Abgaskon-
densat
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8.1.4 Basisches Abgaskondensat

Abbildung 8.13: Probe nach 2 (links) und nach 39 Zyklen (rechts)

,,,.&*; S :~W =y ,7[ 7

VergréBerung= 100KX SE2 VergréBerung= 100KX SE2
Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 13.2 mm Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 12.0 mm

Abbildung 8.14: Oberflache nach 2 (links) und nach 39 Zyklen (rechts); die Oberflache ist mit
Ablagerungen belegt

£ s | e '
¥ 'y ’ v R A 1 f A . - R |
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.‘.* 4 !- '.‘ — L L\ _ b————

Abbildung 8.15: Querschliff nach 2 (links) und nach 39 Zyklen (rechts); in beiden Aufnahmen
ist kaum Korrosion zu erkennen
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Abbildung 8.16: Korrosionstiefe Uiber die Zyklenzahl nach Auslagerung im basischen Abgas-

kondensat

8.2 Korrosionsversuche an NiP-Schichten (MTO 2)

8.2.1 SWAAT-Test

10 mm

Abbildung 8.17: Probe nach 2 (links) und nach 16 Zyklen (rechts); die Ablagerungen kommen

von der Korrosion an den Schnittkanten
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10 VergréBenng= 100KX SE2
Hochsp. = 5.00 kV/ Arbeitsabstand = 11.8 mm

Q 10 m Vergroerung = 100KX SE2
— Hochsp. = 15.00 kV Arbeitsabstand = 12.7 mm

P

Abbildung 8.18: Oberflache nach 2 (links) und nach 16 Zyklen (rechts); die Oberflache ist mit
Ablagerungen belegt, nach 16 Zyklen ist eine sehr leichte Korrosion zu erkennen
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Abbildung 8.19: Querschliff nach 2 (links) und 16 Zyklen (rechts); im Querschliff ist keine
Korrosion nachweisbar

8.2.2 Kesternich-Test

10 mm

Abbildung 8.20: Probe nach 2 (links) und nach 8 Zyklen (rechts)
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10 pm' Vergroferung = 1.00KX  SE2 Q
— Hochsp. = 5.00 KV Arbeitsabstand = 12.3 mm

Abbildung 8.21: Oberflache nach 2 (links) und nach 8 Zyklen (rechts); die Korrosion findet

Po pm' VergisBerung = 1.00KX  SE2
— Hochsp. = 5.00kV Arbeitsabstand = 11.9 mm o

bevorzugt an den Wachstumsgrenzen statt

Abblldung 8.22: Querschliff nach 2 (links) und 4 Zyklen (rechts); die Korrosion findet bevor-
zugt an den Wachstumsgrenzen statt
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Abbildung 8.23: Querschliff nach 6 (links) und 8 Zyklen (rechts); die Korrosion findet bevor-

zugt an den Wachstumsgrenzen statt, nach 8 Zyklen ist in der untersuchten Querschliffebene
kaum Korrosion zu erkennen
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8.2.3 Saures Abgaskondensat

_10mm

AT

Vergroferung= 100KX SE2
Hochsp. = 5.00 KV Arbeitsabstand = 12.0 mm —— Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 11.6 mm

Abbildung 8.25: Oberflache nach 2 (links) und nach 8 Zyklen (rechts); die Korrosion findet
bevorzugt an den Wachstumsgrenzen statt, zusétzlich ist eine gleichméafige Oberflachenkor-
rosion zu beobachten

k . == | ot \ l&

Abbildung 8.26: Querschliff nach 2 (links) und 8 Zyklen (rechts); die Korrosion ist im Quer-
schliff kaum zu sehen
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8.2.4 Basisches Abgaskondensat

10 mm

Abbildung 8.27: Probe nach 2 (links) und nach 8 Zyklen (rechts)

"
.

il
£

Verg rung |
Hochsp. = 5.00 kV/

rung = 1.00 Q
Arbeitsabstand = 11.8 mm Q Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 11.9 mm

Abbildung 8.28: Oberflache nach 2 (links) und nach 8 Zyklen (rechts); nach 8 Zyklen ist sehr
vereinzelt Korrosion zu sehen

ALY Bl O TR T

Abbildung 8.29: Querschliff nach 2 (links) und 8 Zyklen (rechts); ist im Querschliff ist keine
Korrosion zu sehen
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8.3 Korrosionsversuche an PEO-Schichten

8.3.1 SWAAT-Test

10mm

Abbildung 8.30: PEO 1 beschichtete Probe nach 2 (links) und nach 16 Zyklen (rechts); mit
zunehmender Zyklenzahl platzen Bereiche der Beschichtung ab

§ . Ll iE
10 um Vergréerung = 500 X SE2 Q
Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 11.8 mm

5 s
10 pum VergroBerung = 500 X SE2 Q
Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 11.7 mm

Abbildung 8.31: Oberflache der PEO 1 beschichteten Probe nach 2 (links) und nach 16 Zyklen

(rechts); die Korrosion fuhrt zum Abplatzen der Beschichtung (links) und zum Wachstum von
kupferhaltigen Ablagerungen auf der Probenoberflache (rechts)

R
L ¢
Abbildung 8.32: Querschliff der PEO 1 beschichteten Probe nach 2 (links) und 16 Zyklen

(rechts); im Querschliff ist kaum Korrosion nachweisbar, lediglich die kupferhaltigen Ablage-
rungen auf der Probenoberflache sind zu erkennen
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10mm —_————— b LB A 10 mm

Abbildung 8.33: PEO 2 beschichtete Probe nach 2 (links) und nach 16 Zyklen (rechts); mit
zunehmender Zyklenzahl platzen Bereiche der Beschichtung ab

f :
Vergroferun; 500 X SE2 Vergroferung = 500 X SE2
Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 11.9 mm Hochsp. = 5.00kV Arbeitsabstand = 11.9 mm

Abbildung 8.34: Oberflache der PEO 2 beschichteten Probe nach 2 (links) und nach 16 Zyklen
(rechts); die Schicht ist mit salzhaltigen Ablagerungen belegt

A w : . _va

Abbildung 8.35: Querschliff der PEO 2 beschichteten Probe nach 2 (links) und 16 Zyklen
(rechts); im Querschliff ist Grundmetallkorrosion zu erkennen, (rechts) sind kupferhaltige Ab-
lagerungen in der Schicht zu erkennen
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8.3.2 Kesternich-Test

10 mm 10 mm

Abbildung 8.36: PEO 1 beschichtete Probe nach 2 (links) und nach 8 Zyklen (rechts)

N

Vergréberung= 1.00KX SE2
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 13.4 mm Hochsp.= 5.00 kV Arbeitsabstand = 13.0 mm

Abbildung 8.37: Oberflache der PEO 1 beschichteten Probe nach 2 (links) und nach 8 Zyklen
(rechts); nach kurzen Zeiten bilden sich kupferhaltige Ablagerungen auf der Oberflache
(links), im spéteren Verlauf platzt an diesen Stellen die Beschichtung ab (rechts)

b'”‘

s 18 .‘

' ".\ gt

- | Ve . .- —

Abbildung 8.38: Querschliff der PEO 1 beschichteten Probe nach 2 (links) und 8 Zyklen
(rechts); mit zunehmender Zyklenzahl nimmt die Grundmetallkorrosion zu
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/A

10 mm . . - 10 mm

Abbildung 8.39: PEO 2 beschichtete Probe nach 2 (links) und nach 8 Zyklen (rechts)

e R W Y N Q
Abbildung 8.40: Oberflache der PEO 2 beschichteten Probe nach 2 (links) und nach 8 Zyklen
(rechts); die Schicht wird korrosiv nicht angegriffen, lediglich die Poren fillen sich mit Abla-
gerungen

Abbildung 8.41: Querschliff der PEO 2 beschichteten Probe nach 2 (links) und 8 Zyklen
(rechts); es ist keine Grundmetallkorrosion zu erkennen, (rechts) hat sich die Schicht durch
die Praparation vom Substrat abgeldst
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8.3.3 Saures Abgaskondensat

10 mm

ergrofiening = 1.00KX  SE2 Q
Hochsp. = 5.00kV Arbeitsabstand = 11.7 mm

Abbildung 8.43: Oberflache der PEO 1 beschichteten Probe nach 2 (links) und nach 8 Zyklen
(rechts); es findet kein korrosiver Angriff der Schicht statt

s
oy £y
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 12.2 mm o

| ' 4 ! .;':».
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Abbildung 8.44: Querschliff der PEO 1 beschichteten Probe nach 2 (links) und 8 Zyklen
(rechts); es ist keine Korrosion zu erkennen, (links) ist eine kleine kupferhaltige Ablagerung
zu sehen
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- /-\ 10 mm

Abbildung 8.45: PEO 2 beschichtete Probe nach 2 (links) und nach 8 Zyklen (rechts)

10 mm

N
.
Hochsp. = 5.00 kv Arbeitsabstand = 12.0 mm Q& Hochsp. = 5.00kV Arbeitsabstand = 11.7 mm Q |

Abbildung 8.46: Oberflache der PEO 2 beschichteten Probe nach 2 (links) und nach 8 Zyklen
(rechts); die Schicht wird sehr vereinzelt angegriffen

Abbildung 8.47: Querschliff der PEO 2 beschichteten Probe nach 2 (links) und 8 Zyklen
(rechts); die Schicht ist abgeplatzt (rechts)
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8.3.4 Basisches Abgaskondensat

10 mm

10 mm

Abbildung 8.48: PEO 1 beschichtete Probe nach 2 (links) und nach 8 Zyklen (rechts)

Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 11.9 mm Hochsp. = 5.00 kV/ Arbeitsabstand = 11.8 mm Q

Abbildung 8.49: Oberflache der PEO 1 beschichteten Probe nach 2 (links) und nach 8 Zyklen
(rechts); es findet kein korrosiver Angriff der Schicht statt
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Abbildung 8.50: Querschliff der PEO 1 beschichteten Probe nach 2 (links) und 8 Zyklen
(rechts); es ist keine Korrosion zu erkennen
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/ ‘\ 10 mm | At -“/-\-Em, AT ) 10 mm

Abbildung 8.51: PEO 2 beschichtete Probe nach 2 (links) und nach 8 Zyklen (rechts)

Q VergroRerung= 100KX SE2 Q
Arbeitsabstand = 11.9 mm Hochsp.= 6.00 kV Arbeitsabstand = 11.7 mm

Abbildung 8.52: Oberflache der PEO 2 beschichteten Probe nach 2 (links) und nach 8 Zyklen
(rechts); es findet kein korrosiver Angriff der Schicht statt

Hochsp. = 5.00 kv

Abbildung 8.53: Querschliff der PEO 2 beschichteten Probe nach 2 (links) und 8 Zyklen
(rechts); es ist keine Korrosion zu erkennen

159



8 Anhang

8.4 Korrosionsversuche am Grundmaterial AA 2055

8.4.1 SWAAT-Test

10 mm 10 mm

Abbildung 8.54: Probe nach 2 (links) und nach 39 Zyklen (rechts); bereits nach kurzen Ver-
suchszeiten sind gré3ere Locher auf der Oberflache zu finden

Vergroberung = 100 X Q ¢ Vergroferung = 50 X SE2 Q
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 11.9 mm |—i Hochsp.= 5.00kV Arbeitsabstand = 12.0 mm

Abbildung 8.55: Oberflache nach 2 (links) und nach 39 Zyklen (rechts); auf der Oberflache
sind groRe Ldocher zu erkennen

L 200 ym 1mm

Abbildung 8.56: Querschliff nach 2 (links) und 39 Zyklen (rechts); die Korrosion orientiert sich
sehr stark an der Zeiligkeit des Gefliges
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Abbildung 8.57: Korrosionstiefe liber die Zyklenzahl in SWAAT-Test

8.4.2 Kesternich-Test

10 mm 10 mm

Vergrofierung =

— Hochsp. = 5.00kV Arbeitsabstand = 12.0 mm Q

Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 12.1 mm

Abbildung 8.59: Oberflache nach 2 (links) und nach 39 Zyklen (rechts); auf der Oberflache
sind groRe Ldcher zu erkennen
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50 um 200 pm

Abbildung 8.60: Querschliff nach 2 (links) und 39 Zyklen (rechts); die Korrosion orientiert sich
sehr stark an der Zeiligkeit des Gefliges
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Abbildung 8.61: Korrosionstiefe tiber die Zyklenzahl in Kesternich-Test

8.4.3 Saures Abgaskondensat

10 mm 10 mm

Abbildung 8.62: Probe nach 2 (links) und nach 35 Zyklen (rechts)
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2pm Vergréberung= 200KX SE2 2pm’ Vergrsberung= 200KX SE2 Q
Hochsp. = 5.00 kV Arbeitsabstand = 12.4 mm a— Hochsp.= 5.00kV Arbeitsabstand = 12.0 mm

Abbildung 8.63: Oberflache nach 2 (links) und nach 35 Zyklen (rechts); der korrosive Angriff
ist nach kurzen Zyklen sehr gleichméaRig, nach langeren Zeiten entsteht Lochfrafd

50 pm 50 pm

Abbildung 8.64: Querschliff nach 2 (links) und nach 35 Zyklen (rechts); anfangs ist keine Kor-
rosion im Querschliff zu erkennen, nach 39 Zyklen liegt leichte Korrosion vor
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Abbildung 8.65: Korrosionstiefe Giber die Zyklenzahl nach Auslagerung im sauren Abgaskon-
densat
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8.4.4 Basisches Abgaskondensat

10 mm 10 mm

Abbildung 8.66: Probe nach 2 (links) und nach 35 Zyklen (rechts)

VergroRerung= 200KX SE2
Hochsp. = 5.00kV Arbeitsabstand = 11.9 mm

Abbildung 8.67: Oberflache nach 2 (links) und nach 35 Zyklen (rechts); die Oberflache ist mit
Ablagerungen belegt

—_Sum —_Soum

Abbildung 8.68: Querschliff nach 2 (links) und nach 39 Zyklen (rechts); in beiden Aufnahmen
ist keine Korrosion zu erkennen
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Abbildung 8.69: Korrosionstiefe Uiber die Zyklenzahl nach Auslagerung im basischen Abgas-

kondensat

8.5 Angepasstes Wohlerdiagramm fir NiP-Schichten
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Abbildung 8.70: Woéhlerdiagramm fir die NiP-Schichten mit MTO 0 und 2; die Proben mit po-
sitivem und negativem Lebensdauereinfluss wurden jeweils zusammen gruppiert
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