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Kurzzusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde erstmals die Reinigung und Phosphatierung von Al-Si-
beschichtetem Stahl im Zusammenhang mit der Warmumformung untersucht. Ziel war es,
durch Reinigung und Phosphatierung den im Ausgangszustand niedrigen Emissionsgrad des
Uberzugs zu erhéhen, um die Warmeaufnahme im Ofenprozess zu verbessern.

Die alkalische Reinigung flhrte zu einer Erhéhung der oberflachennahen
Siliziumkonzentration, wodurch die Reflexion im infraroten Spektralbereich abnahm und der
Emissionsgrad signifikant anstieg. Die nachfolgende Phosphatierung bildete eine kristalline
Hopeitschicht, welche die Reflexion weiter reduzierte. Nach Optimierung der
Phosphatierungsparameter stieg der Emissionsgrad &q,, von 0,36 (Referenz) auf bis zu 0,71
(120 s Phosphatierungszeit). Die in einem Muffelofen in situ erfassten Aufheizkurven zeigten
eine Halbierung der Aufheizzeit bis 900 °C (t99,) VOn etwa 200 s bei der unbehandelten
Referenz auf ca. 100 s bei der phosphatierten Variante (120 s Phosphatierungszeit). Diese
Beschleunigung Kkorrelierte direkt mit dem erhdhten Emissionsgrad. Der Effekt der
Emissionsgraderhéhung beruht einerseits auf einer oberflachennahen Siliziumanreicherung in
der Aluminium-Matrix des Uberzugs, die infolge der alkalischen Reinigung sowie des
fluoridhaltigen, leicht sauren Phosphatierbades entsteht. Andererseits fiihrt die Ausbildung der
kristallinen Hopeitschicht zu einer Abdeckung der stark reflektierenden Aluminiumoberflache
und damit zu zusatzlicher Absorption durch Mehrfachreflexionen innerhalb der Schicht und
durch Gittervibrationen der Phosphat- und Kristallwasser-Einheiten. Dariiber hinaus entstehen
wahrend der Phosphatierung metallische Nanopartikel (Zn, Ni, Cu) an der
Uberzugsoberflache, die zusatzliche, breitbandige Absorptionsbeitrage liefern und den
Emissionsgrad weiter erhohen.

Wahrend der Wéarmebehandlung reagiert die Phosphatschicht (ber ein amorphes,
kristallwasserhaltiges Zwischenprodukt zu kristallinem Zns(PO.),, das sich bei langeren
Haltezeiten weiter zu ZnAlL,O, (Gahnit) und AIPO. (Tridymit-Struktur) umsetzt. Nach der
Warmebehandlung wird ein signifikanter Phosphorverlust von etwa 60 % beobachtet, der auf
die Bildung flichtiger Phosphoroxide hindeutet. Nach der Warmebehandlung zeigen alle
Varianten ein martensitisches Stahlgefiige mit typischem Uberzugsaufbau, bestehend aus
Fe,Als als Hauptphase. Unterschiede im Uberzugsaufbau bestehen hauptséachlich in der Dicke
der Interdiffusionszone, die mit steigender Aufheizgeschwindigkeit, bedingt durch verstarkte
Diffusion, zunimmt. Die Phosphatierung beeinflusst die Lackhaftung und das
Korrosionsverhalten nicht signifikant, erhoht jedoch den elektrischen Widerstand bei der
Widerstandspunktschweil3ung, weshalb far die Weiterverarbeitung kurze
Phosphatierungszeiten bevorzugt werden sollten.

Insgesamt zeigt die Arbeit, dass die Phosphatierung von Al-Si-beschichtetem Stahl den
Emissionsgrad signifikant erhéhen und dadurch einen effizienteren Warmumformprozess
ermdglichen kann. Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten
Weiterverarbeitungseigenschaften weisen darauf hin, dass die Phosphatierung die
nachgeschalteten Prozessschritte nicht maf3geblich beeintrachtigt.



Abstract

This study presents the first systematic investigation of cleaning and phosphating of
aluminium-silicon (Al-Si)-coated steel in the context of hot stamping. The objective was to
increase the coating’s emissivity and thereby improve heat absorption during furnace heating.

Alkaline cleaning led to an increase in the silicon concentration near the surface, which
reduced reflectance in the infrared spectral range and significantly increased the emissivity.
Subsequent phosphating produced a crystalline hopeite layer, which further reduced
reflectance. Under optimized parameters of the phosphating bath, the emissivity (g9;¢)
increased from 0.36 (reference) to 0.71. The heating curves measured in situ in a muffle
furnace revealed that the time to reach 900 °C (tgq,) decreased from about 200 s to
approximately 100 s, effectively doubling the heating rate. This acceleration directly correlated
with the higher emissivity. The effect of the increase in emissivity is based on the one hand on
a near-surface silicon enrichment in the aluminum matrix of the coating, which is caused by
the alkaline cleaning and the fluoride-containing, slightly acidic phosphating bath. On the other
hand, the formation of the crystalline Hopeit layer covers the highly reflective aluminum
surface, resulting in additional absorption due to multiple reflections within the layer and lattice
vibrations of the phosphate and crystal water molecules. In addition, metallic nanoparticles
(Zn, Ni, Cu) are formed on the coating surface during phosphating, which provide additional
broadband absorption contributions that further increase the emissivity.

During heat treatment, the phosphate layer transformed from crystalline hopeite to an
amorphous, hydrated intermediate phase and then to anhydrous Znz(PO.)2, which
subsequently reacted with the Al-Si coating to form ZnAl>O4 (gahnite) and AIPO4 (tridymite-
structure). A phosphorus loss of about 60 % after heat treatment was observed, indicating the
release of volatile phosphorus oxides.

After heat treatment, all samples exhibited a martensitic steel microstructure with a typical
Fe,Als-based coating. The interdiffusion zone thickness increased with higher heating rates
due to enhanced diffusion. Phosphating did not significantly affect paint adhesion or corrosion
resistance, but it increased electrical resistance in resistance spot welding, making short
phosphating times preferable for downstream processing.

Overall, this work demonstrates that phosphate conversion of Al-Si-coated steel substantially
enhances surface emissivity and heating efficiency during hot stamping. Within the scope of
the investigations conducted, no significant adverse effects on downstream processing
properties were observed.
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Einleitung und Zielsetzung

1 Einleitung und Zielsetzung

Die Warmumformung hat sich in den letzten zwei Jahrzehnten als Schlisseltechnologie zur
Herstellung sicherheitsrelevanter Karosserieteile aus Stahl im Automobilbau etabliert. Durch
die Kombination von Umformung und Hérten in einem Prozessschritt lassen sich Bauteile mit
extrem hohen Festigkeiten bei gleichzeitig reduzierter Dicke herstellen, wodurch Gewicht und
Energieverbrauch des Fahrzeugs verringert werden. Ausgangspunkt des Verfahrens ist ein
Vergitungsstahl, der vor der Warmumformung im ferritisch-perlitischen Ausgangszustand
vorliegt und wéahrend der Warmumformung auf Temperaturen oberhalb der
Austenitisierungsschwelle erwarmt wird. AnschlieRend erfolgen Umformung und Abschrecken
im Werkzeug, wobei durch den diffusionslosen Austenit-Martensit-Ubergang je nach
Legierungskonzept Festigkeiten von bis zu 2000 MPa erzielt werden kénnen.-3l

Um den Stahl wahrend der Warmumformung vor Oxidation zu schitzen und die
Korrosionsbestandigkeit zu verbessern, wird das Vormaterial Ublicherweise mit einer
Aluminium-Silizium-Legierung (Al-Si) schmelztauchveredelt. Aufgrund des niedrigen
Emissionsgrads von Aluminium im Bereich der Temperaturstrahlung des Ofens ist die
Warmeaufnahme wahrend des Aufheizens allerdings begrenzt. Da die Warmetbertragung in
den Industrietfen der Warmumformung dberwiegend strahlungsbasiert erfolgt, bestimmt der
Emissionsgrad der Oberflache maf3geblich die Aufheizgeschwindigkeit des Blechs. Ein
niedriger Emissionskoeffizient erfordert daher langere Haltezeiten im Ofen, was die
Prozesszeit und den Energiebedarf erhoht und damit die Produktivitat begrenzt.®!

Ein Ansatz zur gezielten Modifikation von Oberflacheneigenschaften ist die Phosphatierung.
Die Phosphatierung ist ein etabliertes Verfahren der chemischen Oberflachenbehandlung und
wird seit Beginn des 20.Jahrhunderts insbesondere zur Verbesserung des
Korrosionsschutzes und der Lackhaftung eingesetzt. Dabei bildet sich auf der Metalloberflache
eine Phosphatschicht aus kristallinem Hopeit.®

Wahrend die Phosphatierung fur Stahl und verzinkten Stahl technologisch ausgereift ist, findet
sie bislang fiir nicht wéarmebehandelte Al-Si-Uberziige keine Anwendung. Friihere
Untersuchungen zeigten zwar grundsatzlich, dass die Bildung von Phosphatschichten auch
auf Al-Si-Uberziigen maglich ist, wiesen jedoch keine Anwendungsbereiche auf. Vermutlich ist
die Studienlage aus diesem Grund dinn.[”

1.1 Warmumformung

Die Warmumformung, auch als Pressharten (engl.: hot stamping) bezeichnet, ist ein
thermomechanisches Fertigungsverfahren, bei dem Umformung und Harten in einem
integrierten Prozessschritt erfolgen kénnen. Sie dient der Herstellung sicherheitsrelevanter
Strukturbauteile der Automobilkarosserie wie A-, B- und C-Saulen, Stof3fangern oder
Tarverstarkungen und ermdglicht die Kombination aus hoher Festigkeit, komplexer Geometrie
und geringem Bauteilgewicht.
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Ausgangspunkt der Herstellung sind borlegierte Vergutungsstahle wie 22MnB5 und 34MnB5,
deren Geflige im Ausgangszustand ferritisch-perlitisch vorliegt. Wéahrend des Prozesses
werden die Platinen in Durchlaufofenanlagen auf Temperaturen oberhalb der
Austenitisierungsschwelle (ca. 880-930 °C) erwérmt, sodass sich ein vollstindig
austenitisches Geflige bildet. Die Aufheizzeit hangt dabei von Werkstoff, Blechdicke und
Oberflachenbeschichtung ab. Anschlieend erfolgt die Umformung des Blechs bei hohen
Temperaturen im Werkzeug, gefolgt von einer raschen Abkihlung, wodurch eine vollstandige
martensitische Hartung erreicht wird.[*4

Unter Gleichgewichtsbedingungen zerfallt der Austenit am eutektischen Punkt (0,8 % C) in
Ferrit und Perlit. Perlit bezeichnet dabei ein feinverteiltes Gemenge aus Ferrit und Zementit
(FesC). Durch schnelles Abkihlen des Austenits wird dieser jedoch nicht in das
Gleichgewichtsgefiige Uberfiihrt, sondern in ein metastabiles Geflige, den Martensit,
umgewandelt. Der Austenit kristallisiert bei rascher Abkihlung schlagartig bis auf geringe
Restaustenitanteile in ein tetragonal-raumzentriertes Gitter um, ohne dass Diffusionsvorgénge
stattfinden kénnen. Dieses tetragonal-raumzentrierte Kristallgitter stellt eine durch geloste
Legierungselemente stark tetragonal verzerrte Form des kubisch-raumzentrierten Gitters des
Ferrits dar.[10

Die Umwandlung von Austenit in Martensit erfolgt durch koordinierte Atombewegungen infolge
von Scher- und Zugkréaften und ist mit einer Volumenzunahme von etwa 3 % verbunden. Die
dabei entstehenden Verzerrungen im Kristallvolumen werden durch die Bildung von
Versetzungen und Zwillingen abgebaut. Die hohe Dichte an Versetzungen und
Verzwillingungen fihrt zu einer deutlichen Erhéhung der Harte und Zugfestigkeit des Stahls.
Kristallografisch lasst sich die Umwandlung vom kubisch-flachenzentrierten (kfz) zum
tetragonal-raumzentrierten (trz) Gitter anhand des Bain-Modells beschreiben.™ Dabei werden
zwei Elementarzellen des kfz-Austenits in einem neuen Koordinatensystem so umgeordnet,
dass eine pseudo-tetragonale Zelle entsteht. Das Gitter des Martensits entspricht dann dieser
Zelle, wobei die Zelle durch die Abkihlung in c-Richtung um etwa 20 % gestaucht und in a-
Richtung um rund 12 % gedehnt wird.2

Die beim Pressharten erzielten Kihlraten von dber 27 K/s fuhren somit zu einem
martensitischen Geflige, wodurch Zugfestigkeiten von bis zu 2000 MPa erreicht werden. Die
Warmeabfuhr erfolgt Gber ein im Werkzeug integriertes Kihlsystem, das die notwendigen
Abkihlraten sicherstellt und gleichzeitig die Formgenauigkeit gewahrleistet. Je nach
Prozessfihrung werden direkte, indirekte oder hybride Verfahren eingesetzt.l12

Beim direkten Verfahren wird das Blech unmittelbar nach der Austenitisierung im heil3en
Zustand umgeformt und anschlieRend im Werkzeug abgeschreckt. Das indirekte Verfahren
hingegen sieht eine Vorumformung im kalten Zustand vor, gefolgt von der Warmebehandlung
und dem Harten in einem zweiten Schritt. Hybride Prozessrouten kombinieren beide Ansétze,
um komplexe Geometrien bei gleichzeitig kontrollierter Eigenspannungsverteilung zu
realisieren.

Fir die technische Warmebehandlung durch direktes Pressharten wird der Stahl in der Regel
mittels einer Al-Si-Legierung schmelztauchveredelt. Diese Beschichtungsvariante hat sich

2
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trotz ihres relativ niedrigen eutektischen Schmelzpunktes von ca. 575°C auch bei
Prozesstemperaturen bis zu 950 °C etabliert. Die Funktionsweise der Beschichtung beruht auf
der Diffusion von Eisen aus dem Stahlsubstrat in die Al-Si-Beschichtung wahrend der
Erwarmungsphase des Presshartevorgangs. Durch das Legieren von Eisen mit der Al-Si-
Beschichtung werden verschiedene Al-Fe-Si-Phasen gebildet, wodurch der Schmelzpunkt des
Uberzugs steigt. Eine typische Al-Si-Schicht, die vor der Warmebehandlung ca. 20-25 pm dick
ist, wachst durch die Legierungsbildung auf ca. 35-40 pum an.®3

Im Ausgangszustand ist der Al-Si-Uberzug zunachst zweischichtig, mit einem duflReren Al-Si-
Eutektikum und Al-Fe-Si-Mischphasen und einer darunterliegenden intermetallischen Fe,Als-
Grenzschicht. Diese Schicht entwickelt sich durch Diffusion zu einem mehrlagigen Aufbau, der
hauptséchlich aus Fe;Als und FeAl; besteht, wobei der Anteil an FezAls Uberwiegt. Hinzu
kommen inselartig gebildete Al-Fe-Si-Phasen sowie eine Al- und Si-angereicherte a-Fe-
Interdiffusionszone zwischen Uberzug und Werkstoff.[24-17]

1.2 Warmelubertragung

In der Warmumformung erfolgt das Erwdrmen der Platinen Ublicherweise in kontinuierlich
betriebenen Rollenherdéfen. Diese Ofen bestehen aus mehreren Heizzonen, die entlang der
Transportrichtung des Blechs angeordnet sind. Die Platinen werden auf keramischen
Transportrollen durch den Ofen geflihrt, wobei die Temperatur vom Einlaufbereich bis zur
Austenitisierungszone kontinuierlich ansteigt.

Der Warmetransport im Ofen erfolgt durch Warmeleitung, Konvektion und Wéarmestrahlung,
wobei die Warmestrahlung bei den gegebenen Ofentemperaturen den mit Abstand wichtigsten
Anteil darstellt. Die Warmeleitung spielt im Wesentlichen innerhalb des Werkstiicks eine Rolle.
Die Konvektion entsteht durch Bewegung der heiRen Ofenatmosphédre entlang der
Platinenoberflache. Da die Stromung in Rollenherdéfen meist laminar und die Atmosphare
stationdr ist, tragt die Konvektion nur zu etwa 10 % zur Gesamtwarmeubertragung bei.

Den dominierenden Beitrag liefert somit die Warmestrahlung, deren Warmestrom Qg
vereinfacht wie folgt berechnet wird:

QStr = A¢eogp (Tgfen - Tglech)'

Dabei ist A die bestrahlte Flache, ¢ der Emissionsgrad, ogp die Stefan-Boltzmann-Konstante,
Tgiecn die absolute Temperatur der Platine und Ty ., die absolute Temperatur des Ofens.8
Dabei wird vereinfacht angenommen, dass der Formfaktor zwischen Ofen und Blech
naherungsweise Eins betragt und der Ofen als schwarzer Strahler wirkt.

Der Strahlungsofen verhalt sich im infraroten Spektralbereich nahezu wie ein diffus-grauer
Strahler mit hohem Emissionsgrad. Fur die Berechnung des Warmestroms in dieser Arbeit
wird diese Naherung weiter vereinfacht, indem der Ofen als schwarzer Strahler modelliert wird
(Abbildung 1).12°
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Abbildung 1: Spektrale Verteilung der Schwarzkdrperstrahlung bei 920 °C gemaR dem Planckschen
Strahlungsgesetz.

Das spektrale Strahlungsvermdgen eines schwarzen Korpers i, (T) wird durch das Plancksche
Strahlungsgesetz beschrieben:2”

2mhc? 1
15 ehc/AkgT _ 1"

(M) =

Die Wellenlange des Strahlungsmaximums A,,,, folgt aus dem Wienschen
Verschiebungsgesetz:©?!]

2,898-1073

max ~
T

Fir eine typische Ofentemperatur von 920 °C liegt das Strahlungsmaximum bei 2,43 um, also
im nahen Infrarotbereich (NIR).

In dieser Arbeit werden ausschliel3lich metallische Substrate und Beschichtungen betrachtet,
deren Schichtdicken viele GroRenordnungen uber der Eindringtiefe der Strahlung liegen. Die
Eindringtiefe der Strahlung liegt im Fall von Aluminium beispielsweise bei etwa 15 nm bei einer
Wellenlange von 2 um. Damit ist der Anteil der Transmission elektromagnetischer Strahlung
physikalisch nicht zu berticksichtigen.??

Die gesamte einfallende Strahlungsleistung teilt sich daher bei den vorliegenden Oberflachen
in einen reflektierenden und einen absorbierenden Anteil auf. Der spektrale Reflexionsgrad R
und der spektrale Absorptionsgrad « erfullen damit:

R+a=1.

Gemald dem Kirchhoffschen Gesetz der Strahlung ist der Absorptionsgrad spektral im
thermischen Gleichgewicht identisch mit dem Emissionsgrad.?®?4 Daraus folgt fiur den
Anwendungsfall:
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1.3 Emissionsgrad

Der Emissionsgrad beschreibt das Verhdltnis der von einer realen Oberflache emittierten
Strahlungsleistung zur Strahlungsleistung eines schwarzen Kaorpers bei gleicher Temperatur.
Der Emissionsgrad gibt daher an, wie effizient eine Oberflache Warme abstrahlt oder
absorbiert.[®!

Der Emissionsgrad einer Oberflache ist unmittelbar mit der elektronischen Struktur des
Materials verknlUpft. Bei Metallen zeichnet sich die Bindung durch ein nahezu freies
Elektronengas aus, das aus delokalisierten Valenzelektronen besteht. Diese freien Elektronen
bestimmen die elektrische Leitfahigkeit und den Reflexionsgrad.??

Das kollektive Verhalten der Leitungselektronen fiihrt zu Plasmaschwingungen mit der
charakteristischen Plasmafrequenz w,, die das Ubergangsverhalten zwischen Reflexion und
Transmission bestimmt. Fir Strahlung, deren Frequenz kleiner als die Plasmafrequenz ist,
wirkt das Metall stark reflektierend. Erst wenn die Frequenz der Strahlung grof3er als die
Plasmafrequenz ist, kann Strahlung in das Material eindringen. Die Plasmafrequenz von
Aluminium liegt bei etwa 2,3-10%* s, was einer Wellenlange von etwa 80 nm entspricht.??! Die
fur diese Arbeit relevanten Frequenzen der Ofenstrahlung liegen demnach weit unterhalb der
Plasmafrequenz. Dies hat zur Folge, dass mit einer hohen Reflexion zu rechnen ist. Dabei ist
die lokale chemische Oberflachenzusammensetzung fur die Wechselwirkungstiefe und
Reflexion entscheidend und wird daher im Verlauf der Arbeit genauer betrachtet.

In der Erwarmungsphase der Warmumformung verandern sich die Oberflacheneigenschaften
des Al-Si-Uberzugs stark, was direkte Auswirkungen auf den Emissionsgrad und damit auf das
Aufheizverhalten hat.>?! Bereits ab etwa 575 °C schmilzt die Al-Si-Schicht eutektisch.?
Dabei sinkt der Emissionsgrad kurzzeitig, da die flissige Oberflache stark reflektiert, wodurch
die effektive Warmeaufnahme verringert wird.>?! Nach der Schmelzphase bilden sich infolge
der Eisendiffusion intermetallische Al-Fe-Si-Phasen, Fe,Als und FeAls, die wieder zu einer
Erhoéhung des Emissionsgrades fiihren.52

Der Emissionsgrad wird daher neben der Topografie mal3geblich durch die chemische
Zusammensetzung bestimmt.

Die Wechselwirkung der oberflichennahen Phasen mit der elektromagnetischen
Ofenstrahlung lasst sich durch den komplexen Brechungsindex beschreiben, der in
vereinfachter Form mithilfe des Drude-Modells angenahert werden kann.?"-29

1.3.1 Drude-Modell

Das Drude-Modell nimmt an, dass die Leitungselektronen eines Metalls wie ein Elektronengas
mit frei beweglichen Ladungstragern agieren, die zwischen elastischen Stdéf3en mit einer
mittleren Relaxationszeit 7 frei beschleunigt werden. Unter Einfluss eines auf3eren elektrischen
Feldes ergibt sich eine komplexe, frequenzabhangige elektrische Leitfahigkeit:

ne.e’t

7= R i
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Dabei ist n, die Elektronendichte, e die Elementarladung und m die effektive Elektronenmasse.

Die relative dielektrische Funktion ergibt sich dann aus:

&g(w) = g, —

mit der Plasmafrequenz w, = /n.e?/(g,m). Dabei ist ¢, die dielektrische Permittivitat des
Vakuums und ¢,, der hochfrequente Grenzwert der relativen Dielektrizitdtskonstante.

Die Plasmafrequenz ergibt sich gemalR dem Drude-Modell aus der Elektronendichte n,. In der
Literatur wird fur p-dotierte Halbleiter analog die Lochdichte N, verwendet, die formal dieselbe
Rolle einnimmt und im spateren Anwendungsfall verwendet wird.”

Die optischen Konstanten eines Metalls werden Uber die dielektrische Funktion
&(w) = &(w) +ig(w),

bzw. den komplexen Brechungsindex #i = n — ik beschrieben, wobei n der Brechungsindex
ist, der die Ausbreitungsgeschwindigkeit der elektromagnetischen Welle im Material bestimmit.
Der Extinktionskoeffizient k beschreibt hingegen die Dampfung, bzw. Absorption der
elektromagnetischen Welle. Die dielektrische Funktion entspricht dem komplexen
Brechungsindex uiber die Beziehung &, (w) = 72.?9

1.3.2 Berechnung der Reflexion anhand des komplexen Brechungsindex

Anhand des Brechungsindex lasst sich der Reflexionsgrad mithilfe der Fresnel-Gleichungen
berechnen. Die Fresnel-Gleichungen beschreiben die Reflexion und Transmission
elektromagnetischer Wellen an einer idealen Grenzflache zwischen zwei Medien und lassen
sich aus den Randbedingungen der Maxwell-Gleichungen ableiten. Fur den Fall des
senkrechten Einfalls kann der Reflexionsgrad in Abhangigkeit der komplexen
Brechungsindizes der beteiligten Medien berechnet werden:!!

fiy — fip|?
R=|———

iy + My
Da reale Oberflachen jedoch haufig aus mehreren Schichten mit unterschiedlichen optischen
Eigenschaften bestehen, ist der klassische Fresnel-Ansatz nicht mehr ausreichend. Zur
Modellierung solcher Systeme kann die Berechnung des Reflexionsgrades daher z. B. mit der

Transfer-Matrix-Methode (TMM) erweitert werden, die die Fresnel-Beziehungen auf jede
einzelne Grenzflache anwendet und deren Beitrage miteinander verkniipft.2

Die TMM basiert auf den maxwellschen Randbedingungen und beschreibt die Ausbreitung
elektromagnetischer Wellen in Mehrschichtsystemen durch die sukzessive Multiplikation der
einzelnen Schichtmatrizen. Jede Schicht wird dabei durch ihren komplexen Brechungsindex,
ihre Dicke und den Einfallswinkel der einfallenden Welle charakterisiert. Die Methode
ermdglicht die Bertcksichtigung von Interferenzeffekten, Absorption und Dispersion und liefert
so den spektralen Reflexionsgrad.*932:33
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Der Zusammenhang zwischen Brechungsindex und Reflexionsgrad ist in Abbildung 2
beispielhaft far Aluminium dargestellt. Im thermischen Strahlungsbereich eines
Warmumformofens liegt Aluminium deutlich unterhalb der Plasmafrequenz und weist einen
entsprechend hohen Reflexionsgrad auf.

Abbildung 2: Spektrale Abhé&ngigkeit von (a) Brechungsindex n und Extinktionskoeffizient k sowie
(b) Reflexionsgrad £ fur Aluminium.

1.4 Phosphatierung

Die Phosphatierung ist ein chemisches Konversionsverfahren, bei dem ein Metallwerkstoff,
typischerweise Stahl, Eisen, Zink, verzinkter Stahl oder Aluminium, mit einer phosphorsauren
Losung behandelt wird. Dabei wird auf der metallischen Oberfliche eine schwerldsliche
Phosphatschicht gebildet, die den Werkstoff vor Korrosion schitzt und gleichzeitig als
Haftvermittler fur die nachfolgende Lackierung dient.!!

Das Verfahren wird seit Uber 100 Jahren industriell angewendet und geht historisch auf die
sogenannte ,Coslettierung” zurlick. Coslett, 1906, beschrieb erstmals die Behandlung von
Eisen- und Stahloberflachen mit heiRer, verdinnter Phosphorsdure, wodurch eine
festhaftende, graue Konversionsschicht entstand.®® Diese friihen Prozesse arbeiteten noch
mit Phosphorsdure nahe dem Siedepunkt und erforderten Behandlungszeiten von tber einer
Stunde, um eine ausreichende Schichtbildung zu erzielen. Erst die nachfolgenden
Entwicklungen durch Parker Rust-Proof Co. (USA) und American Chemical Paint Co. von 1910
bis 1930 fuhrten zur industriellen Etablierung des Verfahrens unter den Bezeichnungen
Jparkerizing“ und ,bonderizing*.©

Seit dieser Zeit hat sich das Verfahren grundlegend weiterentwickelt. Die Zusammensetzung
der Phosphatierungslosung, die Badtemperatur, der pH-Wert, die Konzentration der
Metallionen sowie der Einsatz sogenannter Beschleuniger (z. B. Nitrit, Chlorat, Nitrat) wurden
systematisch optimiert. Die Behandlungszeit konnte so von Uber einer Stunde auf wenige
Minuten verkirzt und die Badtemperatur von siedend-hei3 auf 40-60 °C gesenkt
werden.[6:36.37]

Heutzutage wird die Phosphatierung im Automobilbereich weltweit eingesetzt. In der Fertigung
von Fahrzeugkarosserien wird die Rohkarosserie nach einer entfettenden Reinigung und
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Spulung phosphatiert und anschliel3end mittels kathodischer Tauchlackierung (KTL) lackiert.
Ziel der Phosphatierung ist es, die Haftung des anschlieBenden Lacks und den
Korrosionsschutz zu verbessern. Die in der Automobilindustrie eingesetzten
Phosphatierungsldsungen sind fast ausschlief3lich trikationische Zinkphosphatierungen, deren
Phosphatierungsbader neben Zink auch Nickel und Mangan enthalten. Typische
Phosphatierungsbader werden bei 40-60 °C eingesetzt und erzeugen feinkristalline Schichten
mit einer Massenbelegung von 1 bis 3 g/m?, die eine sehr gute Haftung im KTL-Prozess
aufweisen. !

Ein weiterer wichtiger Anwendungsbereich der Phosphatierung findet bei den Stahlherstellern
im Rahmen des kontinuierlichen Bandprozesses statt. Diese sogenannte Bandphosphatierung
wird insbesondere an elektrolytisch verzinktem Flachstahl (ZE) in elektrolytischen
Beschichtungsanlagen (EBA) durchgefiihrt. Der Zweck dieser Behandlung besteht in der
gezielten Vorkonditionierung der Bandoberflache. Eingestellt werden sollen insbesondere
Eigenschaften wie Haftfahigkeit, Reibverhalten sowie ein temporarer Schutz gegen Korrosion,
der wahrend des Transports, der Lagerung und der ersten Verarbeitungsschritte relevant ist.
In der Praxis zeigt sich, dass die dabei entstehende, feinkristalline Phosphatschicht eine
vergleichsweise gleichméRige Oberflache erzeugt, die Umformdle besonders gut aufnimmt
und zugleich eine reproduzierbare Haftgrundlage fir Klebstoffe oder organische
Beschichtungen bietet. 38l

Im Gegensatz zur Karosseriephosphatierung erfolgt die Bandphosphatierung in-line
unmittelbar nach dem Verzinken des Stahlbandes. Das verzinkte Band wird dabei durch
mehrere hintereinander angeordnete Behandlungsbéder gefihrt. Diese Behandlungsbader
bestehen typischerweise aus Entfettung, Aktivierung, Phosphatierung und Spilung. Der
gesamte Prozess ist auf hohe Bandgeschwindigkeiten (bis zu 150 m/min) ausgelegt.3®l

Die verwendeten Phosphatierungslésungen sind typischerweise trikationische Zn-, Ni-, Mn-
haltige Systeme, die aber chemisch auf die Zinkoberfliche optimiert sind, um die kurzen
Reaktionszeiten zu gewahrleisten, die im Bandprozess bendtigt werden. Die resultierende
Schichtmasse ist geringer als bei der automobiltypischen Phosphatierung und liegt
Ublicherweise zwischen 0,5 und 2,0 g/m2. Die gebildete Phosphatschicht besteht aus sehr
feinkristallinen, dicht gepackten Kristalliten, wodurch die Porositat deutlich geringer ist als bei
der automobiltypischen Phosphatierung.®-3¢!

1.4.1 Mechanismus der Phosphatschichtbildung

Die Phosphatierung von verzinktem Stahl ist ein elektrochemischer Vorgang, bei dem die
Reaktion nach dem Eintauchen des Werkstiicks in die phosphorséurehaltige Lésung an
getrennten Anoden- und Kathodenbereichen der Oberflache beginnt.[63%4 An den Anoden
erfolgt die Auflésung und Oxidation des elementaren Zinks zu zweiwertigem Zink. An den
Kathoden werden die Protonen der Saure zu Wasserstoff reduziert. Durch die kathodische
Wasserstoffentwicklung sinkt die lokale Protonenkonzentration nahe der Metalloberflache,
wodurch der pH-Wert in der elektrochemischen Grenzschicht stark ansteigt. Diese
Grenzschicht besteht aus einer kompakten Helmholtz-Schicht, die direkt auf dem Metall
aufliegt, und einer dartiberliegenden diffusen lonenschicht. Innerhalb dieses nur wenige
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Nanometer dicken Bereichs entsteht ein lokaler pH-Gradient, der zur Ubersattigung von
schwerloslichen Zinkphosphaten fiihrt. Durch Uberschreitung des Loslichkeitsprodukts fallt
zunachst amorphes, spater kristallines Hopeit (Zn3(POa4)2-4H,0) aus, das bevorzugt an
elektrochemisch aktiven Punkten wie Korngrenzen, Einschliissen oder Aktivierungspartikeln
aufwachst. Sobald die gesamte Oberflache durch eine elektrisch isolierende Phosphatschicht
bedeckt ist, unterbindet diese den weiteren Ladungsaustausch, und der Reaktionsfortschritt
kommt zum Stillstand. Der Phosphatierungsprozess nimmt daher exponentiell ab und wird als
selbstlimitierend beschrieben.®!

Dem Phosphatierungsbad werden zur schnelleren Schichtbildung und zur Steigerung der
Homogenitat der Phosphatschicht Beschleuniger in Form von Oxidationsmitteln zugefugt.
Ohne Oxidationsmittel adsorbiert an den Mikrokathoden Wasserstoff, der die weitere Reaktion
hemmt. Der Zusatz von Oxidationsmitteln, wie Nitrat, Nitrit oder Chlorat, bewirkt, dass
entstehender Wasserstoff zu Wasser oxidiert wird und die Schichtbildung daher ungehemmt
und schneller stattfindet. Die Art des Beschleunigers nimmt auch Einfluss auf die Morphologie
der Kristalle. Generell gilt aber, dass durch Zusatz von Beschleunigern eine gleichmaRige,
feinkristalline Phosphatschicht erzeugt wird.®

1.4.2 Aktivierung

Im Phosphatierungsprozess ist der Arbeitsschritt der Aktivierung dem eigentlichen
Phosphatierungsprozess unmittelbar vorgelagert und folgt auf die alkalische Reinigung und
Spulung. Die Aktivierung bereitet die Oberflache auf die nachfolgende Konversionsreaktion
vor und bewirkt eine gleichmaRige, feinkristalline Phosphatschicht.®!

Bei den Aktivierungsbadern handelt es sich meist um leicht alkalische Partikelsuspensionen,
die Titan-, Zirkonium-, Zink- oder Manganphosphate in kolloidaler Form enthalten. Die &lteste
und bis heute verbreitete Variante ist die Aktivierung auf Basis von kolloidalem
Titanylphosphat. Diese auch als ,Jernstedt-Salze" bezeichneten Aktivierungsmittel gehen auf
die Arbeiten von George W. Jernstedt zurtick.*Y Darin beschrieb Jernstedt erstmals eine
wassrige Aktivierungslésung aus Dinatriumphosphat und geringen Anteilen Idslicher Titan(1V)-
Verbindungen (z. B. TiCls4, Ti(OH)4). Diese Behandlung sollte unmittelbar vor der eigentlichen
Phosphatierung erfolgen und bewirkte eine deutliche Beschleunigung und Homogenisierung
der Schichtbildung. Nach Jernstedt lag der Effekt in der Ausbildung eines Films aus kolloidalem
Titanylphosphat, der die Metalloberflache mit fein verteilten Kristallisationskeimen versah.
Diese Keime flhrten zu feinkristallinen, dicht gepackten Phosphatschichten mit verbesserter
Korrosionsbestandigkeit. Titanylphosphatpartikel lagern sich bei der Aktivierung als dinner
Film auf der metallischen Oberflaiche an und verbleiben dort bis zum Eintauchen in das
Phosphatierungsbad.Y

Die PartikelgrofRe und Stabilitat der Aktivierung sind dabei entscheidend, da zu grol3e oder
agglomerierte Partikel sedimentieren und eine ungleichméaRige Keimverteilung erzeugen. In
der Anfangsphase der Phosphatierung wirken die aufgebrachten Aktivierungspartikel als
heterogene Keime. Sie senken die lokale Energiebarriere fur die Kristallisation, sodass die
Ausfallung von Zinkphosphat bevorzugt an diesen Stellen einsetzt. So wird der Beginn der
Phosphatschichtbildung beschleunigt und eine gleichméaRige KristallitgroRe erreicht.642
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Eine Arbeit von Junge, 2014, zeigte, dass die untersuchten Titanylphosphataktivierungen
schichtartige Natrium-Titanyl-Phosphat-Strukturen besitzen, die beim Kontakt mit der sauren
Phosphatierungsldsung Na- gegen Zn-lonen austauschen und sich dabei schrittweise
auflosen.? Die Aktivierungskeime sind daher nur wahrend des Anfangsstadiums der
Kristallbildung aktiv und werden danach in die entstehende Phosphatschicht eingebettet oder
vollstandig gelost.[“2

Neben Aktivierungen auf Basis von Titanylphosphat gibt es auch Systeme auf Basis von
Zirkoniumphosphat, Kupferhydroxid oder Zinkphosphat.6:43-47]

1.4.3 Phosphatierung von Aluminiumlegierungen

Die Phosphatierung auf Aluminiumlegierungen basiert, analog zu Stahl und Zink, auf einem
elektrochemisch gesteuerten Mechanismus aus anodischer Metallaufldsung und kathodischer
Wasserstoffentwicklung, wodurch es wiederum zur Bildung einer Zinkphosphatschicht kommt.
Im Vergleich zu verzinktem Stahl stellt die Phosphatierung von Aluminiumlegierungen
allerdings einen komplexeren Prozess dar. Die Ursache liegt in der chemischen
Beschaffenheit der Aluminiumoberflache, die eine wenige Nanometer dicke
Aluminiumoxidschicht bildet, die das Metall elektrochemisch passiviert. Diese Oxidschicht ist
in den Ublichen schwach sauren Phosphatierungslésungen nur schwer l6slich, wodurch der
notwendige Ladungsaustausch zwischen Metall und Losung unterbunden wird. !

Um die Loslichkeit der Aluminiumoxide und des Aluminiums zu erh6hen, werden den
Phosphatierungsbadern gezielt Fluoridionen zugesetzt. Die Fluoride greifen die
Aluminiumoxidschicht chemisch durch Bildung stabiler Hexafluoroaluminat-Komplexe an und
ermdglichen die weitere effiziente Auflosung von elementarem Aluminium unter Bildung
stabiler Hexafluoroaluminat-Komplexe. So werden, analog zur Phosphatierung von Zink, auch
auf Aluminium wieder anodische und kathodische Bereiche gebildet, wodurch der lokale pH-
Wert infolge der Wasserstoffentwicklung ansteigt und es zur Ausféllung von Zinkphosphat
kommt.

Die Fluoridkonzentration der Phosphatierungslosung ist dabei kritisch. Bei zu geringem
Fluoridanteil bleibt die Oxidschicht intakt, sodass keine Reaktion stattfindet. Wird der
Fluoridanteil zu hoch angesetzt, bilden sich dagegen schwerlésliche Aluminiumfluoride, die die
Oberflache erneut passivieren und die Keimbildung behindern. Bei korrekt eingestelltem
Fluoridgehalt und pH-Wert lassen sich aber auch auf Aluminium feinkristalline Schichten aus
trikationischem Hopeit erreichen. 4]

Ein weiteres Problem bei der Phosphatierung von Aluminiumlegierungen ist die mogliche
Bildung von Kryolith (NasAlFs) auf der Oberflache. Dieses entsteht durch die Reaktion der
fluoridkomplexierten Aluminiumionen mit Natriumionen und féllt als schwerl6sliches Salz aus.
Solange Kryolith nur in der Lésung ausfallt, kann dieses isoliert und abfiltriert werden. Durch
hohe Na-Konzentrationen und Fluoridiiberschuss kann Kryolith aber auch auf der zu
phosphatierenden Oberflache aufwachsen und die Phosphatschichtausbildung stéren. 6481
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1.4.4 Kristallchemische Eigenschaften der Phosphatschicht

Die Hauptphase technisch erzeugter Zinkphosphatschichten ist Hopeit (Zns(POa4)2-4H20).
Hopeit kristallisiert orthorhombisch in der Raumgruppe Pnma mit den Gitterparametern a =
10,60 A, b = 18,32 A und ¢ = 5,03 A. Das Kristallgitter enth&lt zum einen tetraedrisch
koordiniertes Zink in [ZnOJ]-Einheiten und andererseits oktaedrisch koordiniertes Zink in
[ZnO2(H20)4]-Einheiten. Diese beiden Einheiten sind Uber [PO4]-Tetraeder miteinander
verknipft (Abbildung 3). Die Darstellung wurde auf Grundlage der Strukturdaten von
Whitaker, 19751 mit der Software VESTA erstellt.[>"!

Abbildung 3: Kristallstruktur von Hopeit (Zn3(POa4)2-4H20). Zink = grau, Phosphor = lila, Sauerstoff = rot.

Im trikationischen Hopeit wird ein Teil der Zink-lonen durch Nickel- und Mangan-lonen
substituiert. Da diese Kationen wie Zink zweiwertig vorliegen, ist ein isomorpher Austausch im
Kristallgitter plausibel. Da Ni** und Mn?* bevorzugt oktaedrische Koordinationen ausbilden,
werden sie mit hoher Wahrscheinlichkeit auf den oktaedrisch koordinierten Zinkpositionen
eingebaut.Y

Die Netzebenenabstande des trikationischen Hopeits werden durch den Einbau von Ni?* und
Mn?* geandert. Da quantitativ mehr Mn als Ni in das Gitter eingebaut wird und dessen
lonenradius gegentber Zink groRer ist, nehmen die Netzebenenabstéande gegeniber Hopeit
ohne Substitution zu.[5%52

Die Zinkphosphatkristalle wachsen wéhrend der Phosphatierung teilweise epitaktisch an der
Oberflache auf, wodurch ein chemischer Verbund zwischen der Phosphatschicht und dem
Substrat entsteht. Die Phosphatkristalle binden dabei wahrscheinlich Gber Phosphatgruppen
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an endstandige Metall- oder Sauerstoffatome des Substrats. Zusétzlich verzahnen sich die
Kristalle mechanisch mit der durch den Atzprozess aufgerauten Oberflache, sodass ein
mechanischer und ein chemischer Anteil zur Haftung der Phosphatschicht beitragt.®

Das thermische Verhalten von Hopeit ist durch eine zweistufige Dehydratisierung
gekennzeichnet. Beim Erwarmen verliert das Tetrahydrat zundchst zwei Molekile
Kristallwasser und wandelt sich im Bereich von 80-120 °C in das Dihydrat (Zn3(POa4)2:2H20)
mit der Raumgruppe P2;/c um.5253l

Diese Umwandlung erfolgt endotherm und geht mit einer leichten Kontraktion des
Kristallgitters entlang der b-Achse einher, da das wasserhaltige [ZnO,(H>0)4]-Oktaeder in ein
[ZnO2(H20),]-Tetraeder ubergeht.5?

Das Dihydrat bleibt bis etwa 250-270 °C stabil und verliert oberhalb dieser Temperatur
kontinuierlich und diffusionsgesteuert die restlichen zwei Kristallwasseranteile, was anhand
eines breiten endothermen Signals in der TG-Analyse festgemacht wird.®? Das vollstandig
dehydratisierte Zinkphosphat (Zns(PO.)2, im Folgenden als Anhydrat bezeichnet) kristallisiert
orthorhombisch in der Raumgruppe Pbca. Die Entwéasserungsreaktion wird als reversibel
beschrieben. Bei Kontakt mit Luftfeuchtigkeit hydratisiert das Anhydrat wieder zu Hopeit.[6-52

Beim technisch eingesetzten trikationischen Hopeit liegt grundsatzlich dasselbe
Entwasserungsverhalten vor, das jedoch bei beiden Entwéasserungsibergangen zu hoheren
Temperaturen verschoben ist. Diese Temperaturverschiebung resultiert aus einer starkeren
Bindung der Kristallwassermolekiile an die substituierten Metallkationen.
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1.5 Zielsetzung

In der vorliegenden Arbeit sollen Phosphatschichten auf Al-Si-beschichtetem Stahl erzeugt
werden und im Kontext der Warmebehandlung untersucht werden. Im Mittelpunkt steht dabei
die Frage, ob eine Phosphatierung den Emissionsgrad der Al-Si-Oberflache erhéhen und
dadurch die Warmeubertragung in der Warmumformung verbessern kann.

Es soll ermittelt werden, ob eine Erh6hung des Emissionsgrades des Al-Si-beschichteten
Ausgangsmaterials zu einer beschleunigten Warmeaufnahme im Ofenprozess fihrt und
welche Mechanismen einer mdglichen Erh6hung des Emissionsgrads zugrunde liegen. Dabei
liegt der Fokus auf der Untersuchung der Oberflachenchemie und -struktur der Proben.
Aufgrund des zuvor dargelegten Wissensstandes sind zudem Phasenumwandlungen bei einer
Phosphatschicht unter Warmumformbedingungen zu erwarten. Auch diese sollen aufgeklart
werden.

Des Weiteren soll die Eignung einer Phosphatierung im Hinblick auf die nachgeschaltete
automobiltypische Weiterverarbeitung untersucht werden. Hierzu wird der automobiltypische
Prozessablauf aus Wéarmebehandlung, Reinigung, Phosphatierung und Lackierung im
LabormalRstab nachgestellt. Die behandelten Bleche werden anschliel3end im Vergleich zum
unbehandelten Referenzmaterial hinsichtlich Lackhaftung, Korrosionsneigung und
Schweil3eignung bewertet.

Ziel dieser Arbeit ist es demnach, die Zusammenhdnge zwischen Phosphatierung,
Emissionsgrad und Wéarmedubertragung von Al-Si-beschichtetem Stahl zu untersuchen und im
Hinblick auf die Weiterverarbeitung und die Energieeffizienz des Warmumformprozesses zu
bewerten.
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2 Methodik

Die in dieser Arbeit vorgestellten Untersuchungen wurden, soweit nicht anders angegeben, in
den Forschungs- und Entwicklungslaboren der thyssenkrupp Steel Europe AG an den
Standorten Duisburg und Dortmund durchgefinhrt.

2.1 Probenpraparation und Versuchsdurchfiihrung

2.1.1 Probenmaterial und Chemikalien

Al-Si-Feinblech wurde von thyssenkrupp Steel Europe zur Verfligung gestellt. Soweit nicht
anders angegeben, handelt es sich um Material aus nur einem Coil mit einer Starke von
1,5 mm und einer einseitigen Al-Si-Auflage von 75 g/m?2. Die Blechabschnitte wurden mit einer
Tafelschere in die gewiinschte Form geschnitten (Tabelle 1) und anschlieBend mit Ethanol
gereinigt und im HeiRluftstrom getrocknet.

Zur Analyse senkrecht zur Oberflache wurden Probenschliffe erstellt. Dazu wurden die Proben
auf eine GroRRe von ca. 20 mm x 20 mm geschnitten und in einer Kalteinbettmasse eingebettet.
Die weitere Praparation erfolgte maschinell mittels eines Struers MAPS-Systems unter
Verwendung von SiC-Schleifpapier mit Kérnungen von P320 bis P800. Die Politur erfolgte mit
Diamantpaste der Koérnungen 6 pm, 3pum und 1pm und zuletzt mittels oxidischer
Poliersuspension (OPS).

Tabelle 1: Verwendete Abmessungen der Al-Si-Bleche.

Anwendung Abmessung (mm)
Phosphatierexperimente 100 x 22
Auflagenanalyse 70 x 70
Warmebehandlung 100 x 200
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Die fur die Laborarbeiten benétigten Chemikalien sind in Tabelle 2 aufgelistet.

Tabelle 2: Verwendete Chemikalien.

Chemikalie

Hersteller

Ammoniumhydrogendifluorid, 95 %,
10226554

Cellulose Acetat Filter, 30 mm, 0,45 um,
320111061904273

Chrom(VI)-oxid, >99 %, K25283529926
Ethanol vergallt, >99 %

Gardobond® 26 Phosphatierungslosung

Gardolene® V 6559, Gardolene® V 6513,
Gardolene® ZL 6
ICP-Mehrelementstandard Nr. 1.09498
lodwasserstoff, >= 57 %, 6392172
Kupfer(ll)-nitrat Hemi(pentahydrat), 98 %,
10207145

Methenamin, 299,5 %, K52279143047
Natriumhydroxid, <= 100 %, B1586082837
Salzséaure 30 %, Suprapur, Z0700318103
Wasserstoffperoxid 30 %, K52822909040
Zinknitrat Hexahydrat, 98 %, 10212972

Alfa Aesar / Thermo Fisher GmbH,
Kandel, Germany
Sartorius AG, Goéttingen, Germany

E. Merck KGaA, Darmstadt, Germany
Werner Hoffmann, Abt. d. Schmittmann
GmbH, Dusseldorf, Germany
Chemetall GmbH, Frankfurt am Main,
Germany
Chemetall GmbH, Frankfurt am Main,
Germany
E. Merck KGaA, Darmstadt, Germany
E. Merck KGaA, Darmstadt, Germany
Alfa Aesar / Thermo Fisher GmbH,
Kandel, Germany
E. Merck KGaA, Darmstadt, Germany
E. Merck KGaA, Darmstadt, Germany
E. Merck KGaA, Darmstadt, Germany
E. Merck KGaA, Darmstadt, Germany
Alfa Aesar / Thermo Fisher GmbH,
Kandel, Germany

2.1.2 Phosphatierung

Zur Phosphatierung wurden Blechstreifen der Abmessung 100 mm x 22 mm geschnitten, mit
Ethanol gereinigt und im HeiRluftstrom getrocknet. Die Bleche wurden vor der Verwendung auf
Raumtemperatur abgekuhilt.

Zunachst wurden die Blechabschnitte in 50 mL 0,2 M Natronlauge fiir 10 s bei 60 °C gereinigt.
AnschlieRend wurden die Bleche bei Raumtemperatur fir 60 s in 50 mL Aktivierungslosung
eingetaucht.

Zur Phosphatierung wurde Gardobond®26-Phosphatierungslosung mit Ammoniumhydrogen-
difluorid (1,25 g/L F) versetzt. Der pH-Wert der Phosphatierungslésung wurde mit einem
mobilen pH-Meter ,WTW Taschenmessgerat ProfiLine pH 3110“ mit der Elektrode ,SenTix®
41" gemessen und mittels 1 M NaOH eingestellit.

500 mL der Phosphatierungslosung wurden in einem Wasserbad auf 60 °C erwdrmt. Bevor
eine Phosphatierserie gestartet wurde, musste die Temperatur des Bades Uber 15 min
konstant sein. Unmittelbar vor der Phosphatierung wurden fir jedes Blech jeweils 50 mL der
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Losung aus dem thermostatierten 500-mL-Ansatz entnommen und in ein 50-mL-Greinergefal’
Uberfuhrt. So wurde die Phosphatierungslésung fir jedes Blech gewechselt.

Fur die Phosphatierung der Blechabschnitte zur Messung der Aufheizkurven
(Probenabmessung: 100 mm x 200 mm) wurde die Phosphatierungsldosung analog zu den
vorangegangenen Versuchen eingestellt. Zur Durchfiihrung der Phosphatierung wurde ein
Losungsvolumen von 5 L eingesetzt, das wahrend des gesamten Prozesses mithilfe einer
Heizplatte konstant auf 60 °C temperiert wurde.

Zur systematischen Untersuchung des Phosphatierungsprozesses wurden die folgenden
Parameter variiert:

e Aktivierung: Entweder wurde auf eine Aktivierung verzichtet oder eine Aktivierung auf
Basis von Titanylphosphat (Gardolene® V 6513), Zinkphosphat (Gardolene® V 6559)
oder Kupfer (Gardolene® ZL 6) durchgefuihrt. Bei der Titanylphosphat-basierten
Aktivierung wurden Konzentrationen von 2, 5 und 10 g/L untersucht. Die Zinkphosphat-
basierte Aktivierung erfolgte mit Konzentrationen von 1, 2 und 4 g/L; fur die
kupferbasierte Aktivierung wurden Konzentrationen von 2, 5 und 10 g/L gewahlt.

e pH-Wert: Der pH-Wert der Prozesslosung wurde in vier Stufen variiert und betrug 2,9,
3,0, 3,1 bzw. 3,2.

e Fluoridkonzentration: Bei der Fluoridkonzentration kamen Konzentrationen von 0,75,
1,25 und 2,5 g/L zum Einsatz.

o Zinknitrat/Kupfernitrat: Der Einfluss von zusatzlichem Zinknitrat wurde untersucht,
indem Zinknitrat in Form von Zn(NO3).-6H>0O in Konzentrationen von 5, 10, 20 und
40 g/L zugegeben wurde. Diese Konzentrationen sind als Zusatzkonzentrationen zu
verstehen, da die eingesetzte Prozesslosung bereits Zink- und Nitrationen enthielt.
Erganzend dazu erfolgte die Zugabe von Kupfernitrat (Cu(NOs)2:-2,5 H20) in
Konzentrationen von 190, 475 und 950 mg/L.
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2.2 Instrumentelle Analytik

2.2.1 Thermogravimetrie und dynamische Differenzkalorimetrie (TG/DSC)

Die Thermogravimetrie (TG) und die dynamische Differenzkalorimetrie (engl.: differential
scanning calorimetry; DSC) sind Methoden der thermischen Analyse, mit denen
temperaturabhangige Anderungen physikalischer oder chemischer Eigenschaften einer Probe
erfasst werden. Bei beiden Verfahren werden Proben mit einer definierten Heizrate aufgeheizt
oder abgekihlt und die resultierenden thermischen Effekte quantitativ gemessen.5+5°

Die Thermogravimetrie bestimmt die Massednderung einer Probe in Abhangigkeit von der
Temperatur oder Zeit. Ein TG-System besteht aus einer Mikrowaage, die in einem Ofen
positioniert ist, wobei die Probe wahrend der Messung in einem Gasstrom (inert oder reaktiv)
gehalten wird. Die Anderung der Probenmasse gibt Hinweise auf thermisch induzierte
Masseanderungen, wie beispielsweise bei Oxidationsprozessen, bei der Verdampfung von
Kristallwasser oder bei der Bildung fliichtiger Phasen.®

Bei der dynamischen Differenzkalorimetrie wird der Warmestrom zu einer Probe relativ zu
einer Referenz gemessen, wahrend Probe und Referenz einem identischen
Temperaturprogramm unterliegen. Der Warmestrom zwischen Probe und Referenz wird als
Funktion der Temperatur oder Zeit registriert und steht in direkter Beziehung zur
Reaktionsenthalpie und zur spezifischen Warmekapazitat (c,) des Materials. Die DSC

ermdglicht die quantitative Charakterisierung endo- oder exothermer Prozesse, beispielsweise
durch die Bestimmung der Schmelz-, Kristallisations- oder Phasenumwandlungsenthalpie.4

Zur gquantitativen Bestimmung der spezifischen Warmekapazitat wird eine Kalibration mit
einem Referenzmaterial bekannter Warmekapazitat (z. B. Saphir) durchgefuhrt. Dabei wird
aus der gemessenen Warmestromdifferenz, der Temperaturanderungsrate und der Masse der
Probe die spezifische Warmekapazitat ermittelt. Die Messunsicherheit dieser Methode liegt
unter idealen Bedingungen typischerweise bei 1-2 % und hangt unter anderem von der
Temperatur- und Kalibrationsstabilitat des Systems ab.5!

Die Kombination aus TGA und DSC in einer simultanen thermischen Analyse (STA) erlaubt es,
Masseanderungen und Warmeflisse unter identischen Bedingungen an einer Probe zu
erfassen. Dies ermoglicht eine bessere Zuordnung von Reaktionsenthalpien zu
Masseanderungen, wie z. B. bei Dehydratisierung, und verbessert die Interpretation der
Messungen. Die kombinierte TG/DSC-Analyse ist daher fiir die vorliegende Arbeit besonders
zur Untersuchung der Dehydratisierungsvorgange der Phosphatschicht auf dem Al-Si-
beschichtetem Stahl geeignet.

Die Thermogravimetrie und die dynamische Differenzkalorimetrie (DSC) wurden simultan
(STA) mit einem Netzsch STA 409C/CD durchgefihrt. Der Temperaturbereich erstreckte sich
von 40 °C bis 1000 °C bei einer Heizrate von 10 K/min. Die Messungen erfolgten unter einer
Atmosphére aus 20 % Sauerstoff und 80 % Argon, um die oxidierenden Bedingungen der
Ofenatmosphare im Prozess abzubilden. Die Messungen der abgetragenen Phosphatschicht
wurden hingegen inert (Ar-Gas) und sowohl ohne als auch mit Einsatz eines Sauerstoff-
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Getters (Zirkonium) durchgefiihrt, um den Einfluss von Restsauerstoff in der Messatmosphéare
zu minimieren. Das Gerat wurde durch funf Referenzmaterialien mit bekannter
Schmelztemperatur und Enthalpieanderung kalibriert (Indium, Bismut, Zink, Aluminium, Gold).
Zur Bestimmung der spezifischen Warmekapazitat wurde vor der Probenmessung eine
Saphirprobe (Netzsch Sapphire for cp calibration No. 7976) als Referenzmessung verwendet.

2.2.2 Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Die Rasterelektronenmikroskopie (REM) ist eine Analysentechnik, bei der ein fein fokussierter
Elektronenstrahl Uber eine Probe gerastert wird, um ein Bild der Probe zu erzeugen. Dabei
werden unter anderem Sekundarelektronen (SE), Rickstreuelektronen (engl.: back-scattered
electrons; BSE) sowie charakteristische Rontgenstrahlung erzeugt. Sekundarelektronen sind
Elektronen mit niedriger Energie (typischerweise < 50 eV), die in den obersten wenigen
Nanometern der Probenoberflache entstehen. Sie werden durch inelastische
Wechselwirkungen des Elektronenstrahls mit der Probenoberflache ausgelost, bei denen
schwach gebundene Valenz- oder Leitungsbandelektronen angeregt und aus der
Probenoberflache herausgeschlagen werden. SE-Bilder zeichnen sich durch eine hohe
Tiefenscharfe aus und geben den Topografiekontrast der Probe wieder. Im Gegensatz dazu
sind Ruckstreuelektronen Priméarelektronen, die nach mehreren elastischen StoRen eine
Richtungsumkehr erfahren haben. Die Ausbeute an BSE steigt mit der mittleren Ordnungszahl
der lokalen Probenzusammensetzung. Die Ausbeute an BSE wird zusatzlich aber u. a. auch
durch die Topografie beeinflusst.[55-5€]

Die Reichweite der Wechselwirkung zwischen Elektron und Probe bestimmt sowohl die
laterale Auflosung als auch die Informationstiefe der Signale. Eine Obergrenze der
Eindringtiefe der Elektronen R, wird durch die empirische Kanaya-Okayama-Gleichung
beschrieben:®%

0,0276 ME;®”
e ™ p 7089

Die Gleichung zeigt, dass die Eindringtiefe in um von der mittleren molaren Masse M (g/mol),
der Elektronenenergie E, (keV), der Dichte p (g/cm®) und der Ordnungszahl Z abhéangt.
Beispielsweise verringert eine Reduktion der Strahlenergie die Eindringtiefe drastisch,
insbesondere bei Materialien mit niedriger Ordnungszahl. In der Praxis sind die Strahlenergie,
der Sondenstrom, der Arbeitsabstand und die AperturgroRe die wichtigsten Einstellungen.7:581

Neben den bildgebenden SE- und BSE-Signalen bietet die energiedispersive
Rontgenspektroskopie (engl.: energy-dispersive X-Ray spectroscopy; EDX) eine Moglichkeit
zur chemischen Elementanalyse. Trifft der Elektronenstrahl auf die Probe, kdnnen innere
Elektronenschalen ionisiert werden. Die anschlieBende Relaxation fihrt zur Emission
charakteristischer Rontgenstrahlung, deren Energie spezifisch fur jedes Element ist. Ein
Halbleiterdetektor (typischerweise Silizium-Drift-Detektor; SDD) registriert die Photonen und
erzeugt ein Spektrum, das die Intensitat in Abhangigkeit von der Energie darstellt. EDX liefert
eine ortsaufgeldste und simultane Erfassung aller charakteristischen Linien, im Gegensatz zur
wellenlangendispersiven Spektroskopie (engl.: wavelength-dispersive X-Ray spectroscopy;
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WDX), die sequentiell arbeitet. Allerdings ist die spektrale Auflosung geringer, sodass
Linienuberlagerungen auftreten koénnen. Fir die quantitative Auswertung wird eine
Matrixkorrektur (ZAF%-53 oder @(pz)-Methoden!®+%)) angewendet, um Einflisse von
Ruckstreuung, Absorption und Fluoreszenz zu berticksichtigen.®”

In Bezug auf den in dieser Arbeit untersuchten Al-Si-beschichteten Stahl ist die Analyse mittels
EDX besonders gut geeignet, da die Kq-Linien von Al (1,49 keV) und Si (1,74 keV) bei relativ
niedrigen Energien liegen und daher bereits bei einer Beschleunigungsspannung von 5 keV
effizient angeregt werden konnen.® Dadurch ist es mdglich, die Analyse weitgehend auf die
Oberflache zu beschrénken und diese Uber Mappings abzubilden. Monte-Carlo-Simulationen
mit WinXRay helfen, die Informationstiefen bei der EDX-Analyse abzuschatzen. ¢

Zur Elektronenbilderzeugung wurde ein Zeiss Leo 1530 Rasterelektronenmikroskop mit
Feldemissionsquelle (engl.: field emission gun; FEG), Inlens-Detektor,
Sekundarelektronendetektor (SE-Detektor), 4-Quadranten-Rickstreuelektronen-Detektor
(QBSE) sowie einem energiedispersiven Rontgenstrahldetektor genutzt. Als EDX-System
wurde das Oxford X-Max 80 mit der Mess- und Auswertesoftware Oxford AZtec 3.3
verwendet.®] Die Aufnahmeparameter wurden an die jeweilige Fragestellung und
Probenbeschaffenheit, wie z.B. benétigte Auflosung und Aufladungseffekte, angepasst
(Tabelle 3).

Tabelle 3: Parameter zur Bilderzeugung im Rasterelektronenmikroskop.

Detektor Beschleunigungs-  Arbeitsabstand Aperturblende
spannung (keV) (mm) (1um)

Inlens 0,5-2 <5 20/30

SE 1-15 ~7 60

BSE 5-15 ~7 60

EDX 5-15 ~ 10 60

Die Auswertung von Flachenanteilen aus REM-Aufnahmen erfolgte tber die Software IMS
Client Version V23H2 der Imagic Bildverarbeitung AG.[8]
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2.2.3 Rontgenphotoelektronenspektroskopie (XPS)

Die Rontgenphotoelektronenspektroskopie (engl.: X-ray photoelectron spectroscopy; XPS),
auch bekannt als Elektronenspektroskopie fiur chemische Analysen (engl.: electron
spectroscopy for chemical analysis; ESCA), ist eine zerstorungsfreie Methode zur chemischen
Analyse der Oberflache fester Materialien. Die Grundlage dieses Verfahrens ist der
photoelektrische Effekt. Durch die Bestrahlung einer Probe mit monochromatischen
Rontgenstrahlen der Photonenenergie hv kann ein Elektron aus einem inneren Atomorbital
angeregt und emittiert werden. Dazu muss hv gréf3er als die Bindungsenergie E, des
angeregten Elektrons sein. Durch den Analysator des Spektrometers wird die kinetische
Energie Ey;, des emittierten Photoelektrons gemessen. Aus der Beziehung zwischen Ey;,, hv,
E, und der Austrittsarbeit des Analysators ¢, wird die Bindungsenergie berechnet:[°

Ep = hv — Exin — ¢a.

Da die Bindungsenergie fur jedes Element und seine chemische Umgebung charakteristisch
ist, liefert die XPS sowohl Informationen Uber die Elementzusammensetzung als auch den
chemischen Zustand der Elemente. Ein sekundarer Prozess, der nach der Photoionisation
auftreten kann, ist die Emission von Auger-Elektronen: Kommt es bei einem Atom mit innerer
Vakanz zur Relaxation durch den Ubergang eines Elektrons aus einem hoheren
Energieniveau, kann die Uberschiissige Energie statt als Photon auch durch Emission eines
weiteren Elektrons (Auger-Elektron) abgegeben werden. Die resultierenden Auger-Linien
erscheinen in XPS-Spektren zusatzlich zu den Photoelektronenlinien. Sie sind unabhé&ngig
von der eingestrahlten Photonenenergie und charakteristisch fir das jeweilige Element.
Beispielsweise ist fur Zink die Zn-LMM-Augerlinie bei ~990 eV von Bedeutung, da sie
besonders gut fur die Unterscheidung von elementarem und oxidischem Zink genutzt werden
kann.["%

Die XPS zeichnet sich durch eine hohe Oberflachensensitivitéat aus, die durch die geringe
inelastische mittlere freie Weglange (engl.: inelastic mean free path, IMFP) der emittierten
Elektronen bedingt ist. Elektronen mit kinetischen Energien zwischen 100 und 1500 eV weisen
mittlere freie Weglangen im Bereich von 1-10 nm auf.®® Die mittlere freie Weglange ist dabei
abhangig von der Elektronenenergie, dem Austrittswinkel und der Dichte der untersuchten
Oberflache. So haben Elektronen mit niedriger kinetischer Energie eine geringere
Informationstiefe als Elektronen mit hoher kinetischer Energie. Je flacher der Emissionswinkel
und je hoher die Dichte des untersuchten Materials sind, desto Kkleiner wird die
Informationstiefe. Die Nachweisgrenze der XPS wird typischerweise mit 0,1-1 at.%
angegeben.® Die erreichbare Nachweisgrenze hangt dabei aber maRgeblich vom Signal-
Rausch-Verhaltnis ab. Dieses wiederum hangt u. a. vom Wirkungsquerschnitt des Elements,
der Untergrundintensitét, der Messgeometrie und der Topografie der Probe ab und kann daher
sehr unterschiedlich ausfallen.%7

In dieser Arbeit wurde XPS zur Oberflachenquantifizierung und zur Bestimmung der
Bindungsenergien eingesetzt. Die Messungen der phosphatierten Bleche und der Bleche nach
der Warmebehandlung wurden mit einem Spektrometer (,K-Alpha“, Thermo VG Scientific)
unter Verwendung monochromatischer Al-Rontgenstrahlung (hv = 1486,6 eV) durchgefihrt.
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Die XPS-Spektren der Referenz und des gereinigten Blechs im nicht-w&rmebehandelten
Zustand wurden mit einer XPS-Mikrosonde (,,Phi Quantera Il SXM*, Physical Electronics) unter
Verwendung einer monochromatischen Al-Réntgenquelle (hv = 1486,6 eV) gemessen. Alle
Spektren wurden auf das Signal des atmosphéarisch adsorbierten Kohlenstoffs (284,6 eV)
kalibriert. Die Auswertung der Spektren, inkl. Fitting und Quantifizierung erfolgten mit der
Software CasaxPS.["d

2.2.4 Rontgenpulverdiffraktometrie (PXRD)

Die Rontgenpulverdiffraktometrie (engl.: powder X-Ray diffraction; PXRD) ist ein Verfahren zur
strukturellen Charakterisierung kristalliner Festkorper. Sie beruht auf der elastischen Streuung
von Rontgenstrahlung an den Netzebenen eines kristallinen Materials. Treffen
monochromatische Rontgenquanten mit der Wellenlange A auf ein kristallines Material,
interferieren die an den Netzebenen reflektierten Wellen konstruktiv, wenn die Bragg-
Bedingung erfllt ist:l"®!

ng A =2d sin(6),

wobei ngz die Beugungsordnung, d der Netzebenenabstand und 6 der Winkel zwischen
einfallendem Strahl und Netzebene ist. Aus den Diffraktionspeaks lassen sich
Phasenzusammensetzung, Kristallstruktur sowie Textur und bevorzugte Orientierungen
ableiten.’

Die fur die Messung verwendete Strahlung wird in einer Rontgenréhre erzeugt, in der
Elektronen aus einer beheizten Kathode auf eine Metallanode beschleunigt werden. Dadurch
entstehen ein kontinuierliches Bremsstrahlungsspektrum und die charakteristische
Rontgenstrahlung des Anodenmaterials. Das Anodenmaterial (u. a. Cu, Co, Mo) wird je nach
Anwendungsfall gewéhlt. Kupfer (Cu-Kq: 1,540598 A) wird am haufigsten verwendet, da es
sich fur viele Proben eignet. Allerdings ruft Kupfer bei Eisenwerkstoffen starke Fluoreszenz
und dadurch Rauschen hervor, weshalb fur Eisenwerkstoffe, wie auch in dieser Arbeit, Cobalt
(Co-Kqr: 1,78897 A) verwendet wird. Molybdén (Mo-Kq1: 0,70930 A) wird aufgrund der héheren
Photonenenergie bei Transmissionsmessungen eingesetzt. Zur Unterdriickung von stérender
Kg-Strahlung werden geeignete Absorberfilter (z. B. Ni fir Cu) bzw. Monochromatoren, wie ein
Ge(111)-Einkristall, eingesetzt.[47

Fur flache Proben wie Bleche oder gepresste Pulver wird haufig ein Diffraktometer in Bragg-
Brentano-Geometrie eingesetzt, einer parafokussierenden Anordnung, in der Réntgenrdhre
und Detektor auf einem sogenannten Fokussierungskreis liegen. An diesem
Fokussierungskreis liegt der Probenmittelpunkt tangential an. Die Bragg-Brentano-Geometrie
wird in der Praxis entweder durch die 8-26-Anordnung realisiert, bei der Probe und Detektor
bewegt werden, oder es wird die 8-6-Anordnung verwendet, bei der die Probe stationar ist und
Quelle und Detektor gegenlaufig bewegt werden. [

Zur Analyse oberflachennaher Schichten kann die Diffraktionsmessung unter streifendem
Einfall (engl.: grazing-incidence X-ray diffraction; GIXRD) durchgefuhrt werden. Dabei fallt der
Primarstrahl unter einem sehr kleinen Winkel (0,3-3°) auf die Probenoberflache. Die
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Eindringtiefe liegt, abhangig vom Einfallswinkel und dem mittleren Absorptionskoeffizienten
der Probe, im Bereich von Nanometern bis wenigen Mikrometern.[7475]

Um pulverférmige Proben in der Transmission zu messen, wird haufig die Debye-Scherrer-
Geometrie angewendet, bei der ein Pulver in einem Kapillarrohrchen im Zentrum eines
Detektorkreises positioniert ist und von der Rontgenstrahlung durchstrahlt wird. Diese
Geometrie erlaubt eine hochaufldsende Phasenanalyse mit weniger Texturartefakten. Dieser
Messaufbau wurde in der Arbeit fir die abgetragene Phosphatschicht nach der
Warmebehandlung eingesetzt, da bei der Debye-Scherrer-Geometrie bereits geringe
Probenmengen in der Kapillare fir gute Messergebnisse ausreichen.

Die Rontgenpulverdiffraktometrie wurde mithilfe eines Panalytical (ehem. Philips) X'Pert MPD
Pro Diffraktometers in 8-6-Anordnung (Radius 240 mm) und einem SSD-Liniendetektor mit
einer Lange von 2,1°(28) durchgefiihrt. Auf der Seite des Primarstrahls wurden eine
Divergenz- und eine Antiscatter-Blende verwendet. Die Rontgenquelle aus Kobalt (Co-Ka1 =
1,78897 A) wurde bei 40 kV und 40 mA betrieben. Die Diffraktogramme wurden von 5 ° bis
90° (28) mit einer Scanzeit von 13,5 min aufgenommen.

Zur Analyse von Blechproben wurden diese zuvor auf eine Grof3e von 30 mm x 30 mm
geschnitten und auf einem flat sample stage“-Probenhalter montiert. Die Bestrahlungsflache
betrug etwa 1,5 cmz.

Fur die Analyse des phosphatierten Blechs nach der Warmebehandlung wurde die Oberflache
mit einer Edelstahlklinge abgetragen. Das dabei gewonnene Pulver wurde mittels
Rontgendiffraktometrie in Debye-Scherrer-Geometrie an einem Stoe Stadi P-Diffraktometer
untersucht. Die Messungen erfolgten mit einer Schrittweite von 0,015° (28) und einer
Messdauer pro Detektorposition von 1620 s (4 h Gesamtmessdauer) unter Verwendung eines
Ge(111)-Monochromators und eines ,DECTRIS MYTHEN“-Detektors (Mo-Kq1 = 0,70930 A).
Die Phasenidentifizierung erfolgte anhand der ICDD-Datenbank mit der Software ,X'Pert
Highscore*.["8]

2.2.5 Lichtmikroskopie

Die Bestimmung der Schichtdicken der Interdiffusionszone und des Gesamtiberzugs erfolgte
an senkrechten Anschliffen gemal? DIN EN 1SO 1463:2021." Vor der Messung wurden die
Schliffe mit Nital (4 %) geatzt und anschlieRend in einem Zeiss Axio Imager Al unter 1000-
facher VergroRRerung untersucht.
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2.2.6 Nasschemische Analyse

Analyse der Phosphatschicht

Die Zusammensetzung der Phosphatschicht wurde durch Auflésen in einer CrOs-Losung und
anschliel3ende optische Emissionsspektrometrie mit induktiv gekoppeltem Plasma (ICP-OES)
analysiert. Die Phosphatschicht wurde in einer Teflonzelle mit einer CrOs-Losung (5 mL,
20 g/L) unter Schwenken (200 U/min) fir 5 min abgel6st. Die Losung wurde anschlieend in
einen 25-mL-Messkolben tberfuhrt, und das Blech wurde mit 3 mL VE-Wasser gespllt. 2 mL
HCI (30 %) wurden der Lésung zugesetzt, gefolgt von der schrittweisen Zugabe von 200 pL
H>O- unter kraftigem Schwenken. Die Losung wurde dann bis zum Siedepunkt erhitzt und mit
VE-Wasser auf 25 mL verdunnt.

Analyse des Al-Si-Uberzugs

Die Ablésung und Analyse der Bestandteile des Al-Si-Uberzugs wurde potentialkontrolliert an
einer mit Al-Si-veredelten Stahlprobe mit einer Al-Si-Auflage von 150 g/m? durchgefiihrt. Dazu
wurde das Potential zwischen Blech und einer Silberchlorid-Elektrode gemessen. Unter
Zugabe von 1 mL Methenamin als Inhibitor (50 g/L) und 25 mL HCI (3,8 M) wurde in einer
Kunststoff-Abldsezelle mit einer Untersuchungsflache von 19,64 cm? die Al-Si-Schicht bis zum
Erreichen des Potentials von 510 mV abgel6st. AnschlieBend wurde die abgeléste Menge
mittels VE-Wasser aus der Abldsezelle in ein 100 mL Becherglas Uberspult. Diese Lésung
wurde auf einer Heizplatte bei ca. 120 °C unter Zugabe von 100 pL H>O- (30 %) auf ca. 40 mL
eingedampft und anschlieRend unter Vakuum durch einen Cellulose-Acetat-Filter mit einer
PorengrofRe von 0,45 um filtriert. Der Filterkuchen wurde mehrmals mit VE-Wasser gesplt
und das Filtrat in einem 100-mL-Messkolben aufgefangen.

Der Filter mit der so getrennten saureunldslichen Phase des Uberzugs wurde in einem
Schnellverascher verascht. AnschlieBend wurden 200 uL NaOH (10 M) und 250 mg B2Os3
hinzugegeben und im Schnellverascher bei voller Leistung fir 10 min gebrannt. Unter Zugabe
von 2uL HI (30%) wurde die Phase Uber einem Gasbrenner unter Schwenken
aufgeschlossen. Der Aufschluss wurde dann in einem Becherglas mit 25 mL HCI (3,8 M)
zusammen mit den Filtraten bei 70 °C unter starkem Ruhren in Loésung gebracht.

Analyse mittels optischer Emissionsspektrometrie

Die Elementkonzentrationen in den Lodsungen wurden mittels eines optischen
Emissionsspektrometers (Spectro Arcos SOP) mit induktiv gekoppeltem Plasma (ICP-OES)
bestimmt. Das Plasma wurde bei 1350 W betrieben. Der Kiihlgasfluss betrug 13,00 L/min, der
Hilfsgasfluss 0,90 L/min und der Zerstaubergasfluss 0,85 L/min. Zur Kalibration wurden
Certipur®-Elementstandards der Firma E. Merck KGaA, Darmstadt, Germany verwendet.

23



Methodik

2.2.7 Rontgenfluoreszenzanalyse (RFA)

Die Rontgenfluoreszenzanalyse (RFA) ist eine zerstérungsfreie Methode zur qualitativen und
quantitativen Bestimmung chemischer Elemente in Festkorpern, Pulvern und Flussigkeiten.
Sie beruht auf der photoelektrischen lonisation innerer Elektronenschalen durch primare
Rontgenstrahlung und der darauffolgenden Relaxation unter Emission charakteristischer
Rontgenquanten (Fluoreszenz). Fir die ldentifikation der vorliegenden Elemente wird die
Photonenenergie der Linien genutzt. Zur Quantifizierung dient die Linienintensitat unter
Berucksichtigung von Absorptions- und Streueffekten.[’®79l

Die Priméarstrahlung wird in einer Rontgenrbhre erzeugt, deren Anodenmaterial meist aus
Metallen wie Rhodium, Kupfer, Molybdan oder Silber besteht. Dabei treffen beschleunigte
Elektronen auf die Metallanode und erzeugen ein kontinuierliches Bremsstrahlungsspektrum
sowie charakteristische Anodenlinien des verwendeten Materials. Fir eine effiziente Anregung
der Probe muss die Photonenenergie der Primarstrahlung oberhalb der Absorptionskante des
zu analysierenden Elements liegen, damit Elektronen aus den inneren Schalen (K, L, M)
herausgelost werden kénnen. Die Fluoreszenzausbeute ist stark ordnungszahlabhangig. Die
Elemente mit nur einer Elektronenschale (H, He) kbnnen zwar ionisiert werden, aber keine
Rontgenfluoreszenz erzeugen. Bei sehr leichten Elementen (etwa Z < 10) wird dagegen zwar
Rontgenfluoreszenz erzeugt, die Relaxation erfolgt aber Uberwiegend tber den Auger-Effekt
und daher ohne Emission von Roéntgenquanten. Erst ab Z = 11 (Natrium) steigt die
Wahrscheinlichkeit fir die Emission von Fluoreszenzstrahlung deutlich an, sodass
zuverlassigere Analysen moglich sind.[87

Moderne mobile RFA-Instrumente (mMRFA) arbeiten energiedispersiv und verwenden schnelle
Silizium-Drift-Detektoren (SDD), kurze Arbeitsabstande und geringe ROhrenleistungen
(=5 W). Dadurch sind trotz des Luftpfads Analysen bis in den Leichtbereich der Elemente
maglich, wobei die Nachweisstéarke fur sehr niedrige Z begrenzt bleibt. Typische Fehlerquellen
bei der Messung sind Geometrie- und Abstandsvariationen, Oberflachenrauheit,
Kontaminationen sowie Inhomogenitaten der Schicht. Reproduzierbare Ergebnisse bedirfen
daher Mehrfachmessungen und einer anwendungsnahen Kalibration, bei der die
Kalibrationsproben Matrix, Schichtaufbau und Dickenbereich der zu untersuchenden Proben
realistisch abbilden.[7%80

Zur Auflagenanalyse der Phosphatschichten mittels Rontgenfluoreszenzanalyse wurde der
mobile Réntgenfluoreszenzanalysator Bruker S1 Titan 800 verwendet. Die Messungen wurden
mit 10 kV und 50 pA (0,5 W) ohne Filter durchgefihrt. Zur Kalibration der RFA wurde die
nasschemische Hopeitschichtmasse herangezogen (siehe Analyse der Phosphatschicht).
Hierzu wurden Al-Si-beschichtete Feinblechproben, Abmessung 50 mm x 50 mm, im
Becherglas phosphatiert (siehe Phosphatierung des Al-Si-Uberzugs). An jeder Probe wurde
zunéachst eine Dreifachmessung fur 15 s durchgefuhrt und anschlielend nasschemisch die
Phosphorauflage bestimmt und auf Hopeit umgerechnet. Die Kalibration der RFA erfolgte dann
anhand der nasschemischen Auflagenanalyse (Abbildung 4).
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Abbildung 4: Lineare Kalibration der Zinkphosphatauflage in Abhéngigkeit von der gemessenen
Phosphorfluoreszenzintensitéat (cps) aus den RFA-Messungen.

2.2.8 Glimmentladungsspektrometrie (GD-OES)

Die Glimmentladungsspektrometrie (engl.: glow-discharge optical emission spectrometry; GD-
OES) ist eine Technik zur quantitativen Tiefenprofilierung von metallischen und
nichtmetallischen Beschichtungen. Das Verfahren basiert auf einer Glimmentladung, die
typischerweise mit Argon betrieben wird. Die Probe fungiert als Kathode und wird durch
lonenbeschuss gesputtert. Die freigesetzten Atome werden im Plasma angeregt und
emittieren elementspezifische Strahlung, die anschlieRend spektroskopisch nachgewiesen
werden kann. In der Folge kann die Elementzusammensetzung als Funktion der Tiefe mit Hilfe
geeigneter Standardmaterialien quantitativ bestimmt werden. Ein Vorteil der GD-OES liegt in
ihrer Fahigkeit, sowohl homogene als auch heterogene Schichtsysteme mit hoher
Tiefenauflésung zu analysieren. Grimm-Entladungsquellen, die ein gleichméaRiges Sputtern
gewahrleisten, erzeugen Krater mit einem Durchmesser von typischerweise 4 mm mit nahezu
flachem Boden, was eine zuverlassige Analyse von Mehrschichtsystemen ermdglicht.
Typische Sputterraten von 1-10 pm/min ermoglichen eine schnelle und tiefe Profilierung. Fir
die Analyse von Al-Si-beschichtetem Stahl ist die GD-OES eine geeignete Methode. Das
Verfahren misst von der Oxidschicht tiber den metallischen Uberzug und die Stahl/Al-Si-
Grenzschicht bis in den Stahl. Die Messungen geben dabei Aufschluss Uber die Verteilung von
Aluminium (Al) und Silizium (Si) sowie quantitative Informationen uber die Auflage und
Zusammensetzung einzelner (Teil-)Schichten. -84

Fur die Messungen in dieser Arbeit wurde ein Leco GD850a Glimmentladungsspektrometer
verwendet. Das Geréat besteht aus einer Entladungsquelle nach Grimm®® mit einem utber
Funkenentladung angeregten Ar-Plasma, welches im DC-Modus (direct current) bei 700 V und
20 mA und unter variabler Ar-Zufuhr von 3-10 hPa betrieben wird. Das Gerat wird mit einem
Anodendurchmesser von 4 mm und Argon 5.0 (99,999 %) betrieben. Das optische
Emissionsspektrometer ist in Paschgen-Runge-Aufstellung mit einem Rowlandkreis-

25



Methodik

durchmesser von 750 mm aufgebaut. Es beinhaltet ein Reflexionsgitter (1080 mm™) und
Photomultiplier-Detektoren zur Detektion von Wellenl&ngen zwischen 121 und 461 nm.

Fur die Messung der Sauerstoffauflage nach Warmebehandlung wurden alle Proben an einem
Messtag unmittelbar hintereinander vermessen, um moglichst konstante Analysebedingungen
zu erreichen. Die Sauerstoffauflage der Proben wurde in mg/m? bestimmt und anschlieRend
auf den Wert der Referenz normiert. Diese Normalisierung dient in erster Linie der
verbesserten Vergleichbarkeit der Ergebnisse, insbesondere im Hinblick auf mdogliche
zukunftige Untersuchungen. Absolute Werte der Sauerstoffauflage reagieren empfindlich auf
atmospharische Einflisse und koénnen bereits durch geringe Schwankungen der
Messbedingungen variieren, sodass eine relative Darstellung sinnvoller erscheint.

2.2.9 Stahlanalyse mittels Funkenemissionsspektrometrie

Der verwendete MBW1500®-Stahl wurde mit optischer Funkenemission (QSG 750-1I, OBLF-
Spektrometrie, Witten) nach ASTM E415 auf den Gehalt der Legierungselemente analysiert. !
Das Gerat wurde mit einer Wolframmassivelektrode mit einem Durchmesser von 6 mm unter
einem Winkel von 90° in einem Abstand von 4 mm betrieben. Die Messungen fanden bei einer
Temperatur von 31-33 °C unter Nutzung von Ar-Gas (Reinheit > 99,997 %) mit einem
Durchfluss von 700 L/h statt. Vor der Messung wurden die Proben mit einer CNC-Frase
prapariert.
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2.3 Anwendungstechnische Charakterisierung

2.3.1 Ermittlung der Gesamtreflexion und des Emissionskoeffizienten (FT-IR)

Die Gesamtreflexion fester Oberflachen ergibt sich aus der Summe der gerichteten und der
diffusen Reflexionsanteile. Herkbmmliche goniometrische Verfahren, die den Reflexionsgrad
nur unter bestimmten Einfalls- und Detektionswinkeln bestimmen, sind fur stark streuende
oder technisch raue Oberflachen nur eingeschrankt geeignet. Das optische Konzept der
Ulbrichtkugel (engl.: integrating sphere) ermdglicht eine vollstandige Erfassung der in den
Halbraum reflektierten Strahlung. Auf diese Weise wird die Messung der Gesamtreflexion
ermoglicht.[87-89

Die Ulbrichtkugel ist eine Hohlkugel, deren Innenwand mit einem hochreflektierenden, diffus
streuenden Material (z. B. Bariumsulfat, PTFE oder Gold) beschichtet ist. Tritt Strahlung durch
eine Eintrittsoéffnung in die Kugel ein, wird sie an den Innenwanden vielfach diffus reflektiert.
Dadurch verteilt sich die Strahlung homogen Uber die gesamte Kugelinnenflache, sodass sich
ein ortsunabhéngiges Strahlungsfeld ergibt. Der Detektor, der an die Kugel angeschlossen
wird, misst daher ein Signal, das proportional zum gesamten reflektierten Strahlungsfluss der
Probe ist. Das Signal ist dabei unabhéngig von den Streurichtungen der Oberflache.7:%0

Zur quantitativen Bestimmung der Gesamtreflexion wird das Verhaltnis zwischen der von der
Probe reflektierten Strahlung und einer bekannten Referenz bestimmt. In dieser Arbeit wurde
die Substitutionsmethode angewendet, bei der zunachst die Referenz und anschlieend die
Probe nacheinander an der Probend6ffnung positioniert und gemessen werden. Als Referenz
diente eine Verschlusskappe aus dem jeweiligen Kugelmaterial, sodass eine Messung des
Hintergrundsignals erfolgte. Durch  Subtraktion dieses Referenzspektrums vom
Probenmesswert wird das eigentliche Reflexionssignal der Probe bestimmt.©890

Die Messung der Gesamtreflexion eignet sich in dieser Arbeit besonders, da unter den
Strahlungsbedingungen des Ofens die Gesamtreflexion und nicht die Verteilung zwischen
spiegelnder und diffuser Reflexion von Relevanz ist. Aus der Gesamtreflexion (R) kann der
Emissionsgrad (¢) bestimmt werden. GemaR dem Kirchhoffschen Gesetz?#°Y entspricht
dieser direkt dem Absorptionsgrad («) derselben Wellenlange. Fur opake Proben, wie sie hier
vorliegen, entfallt der Transmissionsanteil, sodass gilt:

e=a=1-R.

Mit einem geeigneten Spektrometer, das mit den notwendigen Quellen ausgestattet ist, kann
die Gesamtreflexion spektral aufgelost tUber einen weiten Wellenlangenbereich erfasst
werden. Insbesondere in Verbindung mit einem Fourier-Transform-Infrarot-Spektrometer (FT-
IR) erlaubt die Ulbrichtkugel die Aufnahme eines kontinuierlichen Spektrums. Dadurch kénnen
spektrale Abhangigkeiten des Reflexionsgrads bestimmt werden.©7:92]

Zur Messung der Gesamtreflexion der Blechoberflachen wurde mit Ulbrichtkugeln von Bruker
Optik, Typ A 562-G gearbeitet (Tabelle 4). Die Ulbrichtkugeln wurden an einem Bruker Vertex
70 FT-IR-Spektrometer verwendet, welches mit drei verschiedenen Quellen zur Messung des
Wellenlangenbereichs zwischen Ultraviolett (UV) und mittlerem Infrarotbereich (MIR)
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betrieben wurde. Das Probenmaterial wurde unter die untere Offnung der Ulbrichtkugel gelegt
und mittels des Spannmechanismus angedriickt. Die untere Offnung der Ulbrichtkugel hat
einen Durchmesser von 2,5 cm, die Messflache betragt somit 4,9 cm2. Der vollstandige
Messbereich umfasst 200 nm bis 16,7 um. Fir diese Arbeit wurden die Messungen zur
Bestimmung der Emissionskoeffizienten auf einen Bereich zwischen 1 um (4,) und 16,7 um
(A4;) eingeschrankt, da mit diesem Wellenlangenintervall 99,8 % des spektralen
Strahlungsvermogens erfasst wird (Abbildung 5). Die Restintensitat von 0,2 % hat aufgrund
der deutlich héheren relativen Standardabweichung des Geréts und des Probenmaterials von
durchschnittlich 5 % keinen signifikanten Einfluss auf die Messungen und wurden daher nicht
bertcksichtigt. Zur Quantifizierung des visuellen Eindrucks der Oberflachen wurde der
Messbereich erganzend um den visuellen Spektralbereich bis 20000 cm™ (0,5 pm) erweitert.
Diese Erweiterung diente ausschlieBlich der spektralen Charakterisierung im sichtbaren
Bereich und ging nicht in die Berechnung der Emissionskoeffizienten ein.

Vor jeder Messung erfolgt die Messung des Hintergrundspektrums anhand von Gold bzw.
PTFE Verschliissen.

Tabelle 4: Messparameter und Wellenlangenbereiche zur Bestimmung des spektralen Reflexionsgrads.

Messbereich Messbereich Ulbricht- Detektor Anzahl  Strahlen-
(cm™) (um) kugel Scans teiler
6500-600 1,5-16,7 Gold MCT 100 KBr
10000-3500 1-2,9 Gold MCT 100 Quarz
20000-9000 0,5-1,1 PTFE Si-Diode 100 Quarz

Abbildung 5: Schwarzkérperstrahlung bei 920 °C in Abhangigkeit von der Wellenlédnge. Der blau markierte Bereich
zeigt den fur diese Arbeit genutzten spektralen Messbereich (1-16,7 um), in dem 99,8 % des spektralen
Strahlungsvermdégens enthalten sind.
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Anhand der  spektralen Reflexionsdaten  wurde der  temperaturabhéangige
Gesamtreflexionsgrad R ermittelt. Dieser ergibt sich aus der spektralen Gewichtung des
hemispharischen Reflexionsgrads der Probe p; mit dem spektralen Strahlungsvermdgen eines
schwarzen Korpers bei der Temperatur T:

A .
B f,llz pa-i(T) dA
jj L(T)dL

Dabei beschreibt i3 (T) das spektrale Strahlungsvermdgen eines schwarzen Koérpers bei der
Temperatur T und ergibt sich aus dem Planckschen Strahlungsgesetz2°:

2mhc? 1
A5 ehc/AkpT _ 1’

p(T) =

Zur Berechnung des fUr den Prozess relevanten Gesamtreflexionsgrads wurden die spektralen
Reflexionsdaten numerisch integriert und mit der Planckschen Strahlungsverteilung bei einer
angenommenen Ofentemperatur von 920 °C gewichtet. Der spektral gewichtete
Emissionskoeffizient unter der angenommenen Ofentemperatur von 920 °C &y,, ist dann
gegeben durch:

€920 = 1 — Ry

Die Berechnung des temperaturabhdngigen Gesamtemissionsgrades basiert auf bei
Raumtemperatur aufgenommenen Reflexionsspektren. Dabei ist zu berlcksichtigen, dass
phasenspezifische Veranderungen wahrend des Aufheizens, insbesondere die
Dehydratisierung des Hopeits mit dem schrittweisen Verlust von Kristallwasser im
Temperaturbereich von etwa 100 bis 400 °C, in diesem statischen Modell nicht erfasst werden.
Der Emissionskoeffizient &g, ist daher als Naherungswert zu verstehen, der die Oberflachen
im Ausgangszustand widerspiegelt, nicht jedoch mogliche temperaturinduzierte Anderungen
der Eigenschaften wahrend der Aufheizphase beinhaltet.

Aufgrund fehlender Standards fir die Korrektur des Reflexionsgrads im angestrebten
Wellenzahlbereich (10000-600 cm™) wurden die Ergebnisse der Reflexionsmessung vor jeder
Messung auf Reproduzierbarkeit und Plausibilitat geprift. Dies wurde anhand der Standards
Labsphere SRS-02, SRS-50, SRS-75 und SRS-99 (nur fur den Wellenzahlbereich von 4000—
10000 cm™ kalibriert) sowie einer im Exsikkator gelagerten Probe des verwendeten Al-Si-
beschichteten Feinblechs (ASREF) durchgefiihrt. Die Ergebnisse nach funffacher Prifung der
Proben sind in Tabelle 5 dargestellt. Vor der Probenuntersuchung wurde gepriift, dass der
Reflexionsgrad der Standardmaterialien innerhalb der dreifachen Standardabweichung um
den Mittelwert lag.
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Tabelle 5: Prazision der Reflexionsmessungen mittels Ulbrichtkugel im Wellenlangenintervall 1-16,7 pm.

Probe  Reflexionsgrad Standardabweichung _ 9 %
Konfidenzintervall
ASREF 0,68 0,01 0,02
SRS02 0,05 0,01 0,01
SRS50 0,52 0,01 0,03
SRS75 0,69 0,01 0,02
SRS99 0,80 0,01 0,02

2.3.2 Presshéarten und Messung der Aufheizgeschwindigkeit

Zum Legieren der Platinen und zur Messung der Aufheizgeschwindigkeit wurde ein
Nabertherm N41/H 40 L Kammerofen mit einer U-formigen Unterlage aus Edelstahl verwendet.
Nach der Haltezeit von 300 s wurden die Platinen unmittelbar in ein gekihltes Plattenwerkzeug
eingelegt, um das Martensitgefige einzustellen. Zur Messung der Temperaturkurven wurde
ein Thermoelement (NiCr-Ni Typ K, Durchmesser 0,5 mm) seitlich ca. 10 mm tief in die Probe
eingebracht (Abbildung 6). Vor dem Versuch wurde die Ofentemperatur von 920 °C mit einem
Thermoelement in der Probenkammer gepriift und die Ofeneinstellung bis zum Erreichen der
Zieltemperatur angepasst.

100 mm
D 1,5 mm

Bohrposition

200 mm

v

Abbildung 6: Schematische Darstellung der Positionierung der Bohrung fiir das Einbringen des Thermoelements
an den verwendeten Platinen.

2.3.3 Messung des elektrischen Widerstands

Die elektrischen Widerstandsmessungen wurden an warmebehandelten Einzel- und
Doppelblechen durchgefiihrt, wobei ein Doppelblech aus zwei Ubereinandergestapelten
Einzelblechen derselben Variante besteht. Verwendet wurden Kappenelektroden Typ A
(16 mm x 20 mm) mit einer Elektrodenkraft von 3,5 kN und einem Messstrom von 10 A. Der
Endwert der Messspannung wurde nach 15s erfasst und der elektrische Widerstand
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berechnet. Pro Probe wurden zehn Messwerte erfasst, aus denen der arithmetische Mittelwert
gebildet wurde.

2.3.4 Korrosionspriufung und Lackhaftung

Zur Prifung der Korrosionsneigung wurden die warmebehandelten Proben zunéchst in einer
Laboranlage automobiltypisch gereinigt (Gardoclean® S 5176), aktiviert (Gardolene® ZL 6),
phosphatiert (Gardobond® 26TA), nachpassiviert (Gardolene® D 6800/6) und anschlieRend
mittels kathodischer Tauchlackierung (KTL) lackiert (CathoGuard® 800). Die Parameter des
Reinigungs- und Phosphatierungsprozesses sind in Tabelle 6 angegeben.

Tabelle 6: Parameter der automobiltypischen Phosphatierung vor der KTL.

Prozessschritt Temperatur  Spritzdruck Spritz- Ausblas-
(°C) (bar) /Tauchzeit  /Abtropfzeit
(s) (s)
Reiniger 60 1,7 150 30
Sparsptile RT 1,7 20 30
Brauchwasser RT 1,7 10 20
Aktivierung RT 1,7 30 40
Phosphatierung 55 Tauchen 150 -
VE-Wasser RT Leitungsdruck 30 0
Brauchwasser RT 1,7 30 20
Nachpassivierung RT Tauchen 30 -
VE-Wasser RT Leitungsdruck 15 0

An den mit KTL beschichteten Proben wurden Korrosions- und Haftungsprifungen
durchgefihrt. Die Korrosionsbestandigkeit wurde in 6 Zyklen des Wechseltests hach VDA 233-
102:2013-06 untersucht.¥ Zur Bestimmung der Unterwanderung am Ritz wurde ein definierter
Lackriss aufgebracht und die Unterwanderung nach Sikkens ermittelt (Durchschnitts- und
Maximalwerte). Die Lackhaftung wurde durch Gitterschnittprifungen nach DIN EN ISO
2409:2020-12 sowohl vor als auch nach der korrosiven Belastung bewertet.[°
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2.4 Modellierung und Simulation

2.4.1 Berechnung des Reflexionsgrads

Berechnung der Brechungsindizes

Die Simulation zur Berechnung des Reflexionsgrads der unbehandelten, gereinigten und
phosphatierten Al-Si-Oberflache wurde im Programm Octave, V.5.1.0 nachvollzogen.s!

Zunachst wurde anhand der Aluminiumkonzentration in der Siliziumphase des Uberzugs
(siehe Ergebnisse und Diskussion: Charakterisierung der Referenz und der
Beschichtungen) der komplexe Brechungsindex mittels des Drude-Modells berechnet. Die
Parameter des Modells wurden nach Basu et al., 2010, tibernommen (Tabelle 7).E%

Die relative dielektrische Funktion kann wie folgt beschrieben werden:

2
Wp

g(w) = (n+ik)? =g, — _
a)2+l7w

mit der Plasmafrequenz

und der Streurate

wobei e die Elementarladung, N, die Konzentration der Ladungstrager, i die effektive Masse
der Ladungstrager und u die Mobilitat der Ladungstrager ist. Letztere ist im Falle einer p-
Dotierung gegeben durch:

Pc Umax Uz

u=p,e No+ - .
! 1+ (Ny/C)* 14 (g)ﬁ
Ny,
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Tabelle 7: Parameter des Drude-Modells zur Berechnung der Brechungsindizes der Si-Phasen des Al-Si-Uberzugs.

Parameter Wert

Eoo 11,7

Ny, 4,6 x 102°

e 1,602176634 x 10719 C
£ 8.85418782 x 1072 F/m
m 9,109 x 1073 kg

m 0,34 X m,

Uy 449 cm?V-1s71
Umax 470,5cm? V-1t

Uy 29cm?V-tst

C, 2,23 x 107 ¢cm™3

Cs 6,1 x 1020 cm™3

ap 0,719

B 2

Pe 9,23 x 10'°

c 2997924,58 cm/s

Transfer-Matrix-Methode

Zur numerischen Berechnung des spektralen Reflexionsgrades wurde die Transfer-Matrix-
Methode (TMM) eingesetzt. Die Berechnung erfolgte mit einem MATLAB-Skript.*? Fur die
Simulation des Reflexionsverhaltens des Al-Si-Uberzugs wurden die komplexen dielektrischen
Funktionen von Aluminium und von Silizium als Eingangsgrof3en verwendet. Die dielektrische
Funktion des Siliziums wurde anhand des Drude-Modells berechnet (siehe oben).

Der Reflexionsgrad wurde dann als Linearkombination des spektralen Reflexionsgrads von
Silizium (Rg;(4)) und des spektralen Reflexionsgrads von Aluminium (R4; (1)) gewichtet nach
den Si- und Al-Anteilen an der Oberflache des Al-Si-Feinblechs berechnet:

Rys(A) = x Ry (1) + (1 — x) Rg; (D).

Der Al-Anteil an der Oberflache wurde anhand des REM-EDX-Mappings (siehe Ergebnisse
und Diskussion: Charakterisierung der Referenz und der Beschichtungen) bestimmt und
betrug x = 0,6.

Die Transfer-Matrix-Methode wurde in der vorliegenden Arbeit daher nicht zur expliziten
Simulation einer mehrschichtigen Struktur mit definierten Grenzflachen eingesetzt.
Stattdessen wurde der spektrale Reflexionsgrad des Al-Si-Uberzugs in vereinfachter Form als
effektiver Reflexionsgrad modelliert, der sich aus den Anteilen der aluminium- und
siliziumreichen Phasen an der Oberflache ergibt. Diese Vorgehensweise wurde gewahlt, da
sie eine praxisnahe und hinreichend genaue Naherung bietet, um unterschiedliche
Oberflachenzustande vergleichend bewerten zu kénnen.
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2.4.2 Mie-Theorie zur Modellierung metallischer Nanopartikel

Um das spektrale Absorptions-, Streu- und Extinktionsverhalten der metallischen Nanopartikel
(Zn, Ni, Cu) zu bewerten, die wahrend der Phosphatierung an der Oberflache des Al-Si-
Uberzugs entstehen, wurden numerische Simulationen auf Basis der Mie-Theorie
durchgefuhrt. Die Mie-Theorie beschreibt, wie elektromagnetische Strahlung mit
kugelformigen Partikeln dhnlicher GroRe wie der Wellenlange interagiert.®® Sie ermdglicht die
Berechnung der material- und wellenlangenabhéangigen Wirkungsquerschnitte fiir Absorption,
Streuung und Extinktion. Ein fur diese Fragestellung angepasster Matlab-Code wurde
verwendet, der urspriinglich von A. Trigler, 2011, veroffentlicht wurde.®”! In der Simulation
wurde angenommen, dass die Partikel kugelférmig sind und einen einheitlichen Durchmesser
von 200 nm haben, was naherungsweise der Grof3e der im Rasterelektronenmikroskop
beobachteten Nanopartikel entspricht. Die komplexen Brechungsindizes (n, k) von Zink®8,
Nickel®® und Kupfer®® wurden aus der Literatur Ubernommen und als
wellenlangenabhangige Parameter in der Simulation verwendet. Der spektrale Mess- und
Simulationsbereich erstreckt sich von 0,5 bis 16,7 um und umfasst damit sowohl den
sichtbaren als auch den infraroten Wellenlangenbereich.

Die Simulationen geben eine qualitative bis semiquantitative Einschatzung dartber, wie stark
metallische Nanopartikel zur Absorption von Warmestrahlung im infraroten Bereich beitragen
koénnen. Effekte wie Wechselwirkungen zwischen den Partikeln, Agglomeration oder eine reale
GroRenverteilung werden in diesem Modell nicht berlicksichtigt.

2.4.3 Berechnung der Thermokurven

Die physikalischen Hintergrinde der Problemstellung wurden mittels numerischer
Berechnungen im Programm Octave, V.5.1.0, nachvollzogen.

Im Rahmen der Simulation wurde der Emissionsgrad der Proben vereinfacht als
temperaturunabhéangige Grofe angenommen. Diese Vereinfachung ermdglicht eine
vergleichende Bewertung der Proben, berlcksichtigt jedoch nicht mdgliche
temperaturabhéngige  Anderungen des Emissionsverhaltens, insbesondere  bei
Phaseniibergangen des Al-Si-Uberzugs.

Tabelle 8 beinhaltet die bendtigten Parameter der Berechnung. Das vollstandige Programm
ist im Anhang zu finden.

Berechnung des Wéarmestroms durch Strahlung und Konvektion

Zur Berechnung wurde vereinfacht angenommen, dass sich der Ofen wie ein schwarzer
Strahler verhalt, die Ofentemperatur konstant 920 °C betragt und Temperaturstrahlung des
Ofens von allen Seiten gleichmaRig auf die Probe fallt. Der Warmestrom fir den
Strahlungsaustausch (Qs,,) ist dann gegeben durch:[*l

Qstr =Aoe (TOfen4 - TBlech4)-
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Die Blechtemperatur nach einem Zeitschritt dt (T, 4:) Wird wie folgt berechnet:

dt Qser (Tt)

T, =T+ .
t+dt t Cp (Tt) m

Die Funktion der spezifischen Warmekapazitat c, (T) besteht aus den Messdaten der spez.

Warmekapazitat (siehe Aufheizverhalten des Al-Si-Uberzugs), die bei der jeweiligen
Blechtemperatur Ty, linear interpoliert wird.

Tabelle 8: Parameter zur Berechnung der Aufheizkurven von Al-Si-Feinblech im Programm Octave.

Parameter Wert

Breite des Blechs 0,1 m

Lange des Blechs 0,2m

Dicke des Blechs 1,5mm

Flache 0,0409 m2
Blechumfang 0,6 m
Stefan-Boltzmann-Konstante 5,670374419x10% W m2 K*
Erdbeschleunigung 9,81 m/s?

Emissionskoeffizient

siehe Ermittlung der
Gesamtreflexion und des
Emissionskoeffizienten (FT-IR)

Ofentemperatur 920 °C
Starttemperatur des Blechs 30 °C
Dauer der Simulation 300 s
Masse des Blechs 0,235 kg
Schrittweite der Berechnung 0,1s

2.5 Datenspeicherung

Die in dieser Arbeit erzeugten Rohdaten inklusive Auswertungen und Ergebnisse sind auf
einem Netzwerkspeicher des Arbeitskreises Ruschewitz hinterlegt. Von diesem
Netzwerkspeicher wird in regelmaRigen Abstanden ein Backup auf den Server des
Rechenzentrums der Universitat zu Koln erstellt.
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3 Ergebnisse und Diskussion

3.1 Charakterisierung der Referenz und der Beschichtungen

3.1.1 Aufbau des Al-Si-Feinblechs im Ausgangszustand

Zu Beginn der Untersuchungen wurde das fir die nachfolgenden Beschichtungen verwendete
Al-Si-Feinblech (Referenz) hinsichtlich der chemischen Zusammensetzung charakterisiert. Bei
dem eingesetzten Werkstoff handelt es sich um einen Mangan-Bor-legierten Stahl mit Al-Si-
Uberzug, der von der thyssenkrupp Steel Europe AG fiir die Warmumformung entwickelt wurde
(Markenname: ,MBW® 1500 + AS150). Die chemische Zusammensetzung des Stahls und des
Al-Si-Uberzugs ist im Anhang in den Tabelle A.1 und Tabelle A.2 dargestellt.

Die ermittelte Schichtmasse des Al-Si-Uberzugs von durchschnittlich 70(2) g/m2 entspricht bei
einer mittleren Dichte des Uberzugs von 2,66 g/cm?® einer mittleren Schichtdicke von etwa
26,5(7) um. Der Schichtaufbau des Uberzugs wurde mittels Rasterelektronenmikroskopie
(REM) am senkrechten Anschliff sowie mithilfe der Glimmentladungsspektrometrie (GD-OES)
untersucht (Abbildung 7).

Abbildung 7: Schichtaufbau des verwendeten AS150. (a) REM-Abbildung des senkrechten Anschliffs
(ausgewahlte Punkte der EDX-Analyse sind markiert) und (b) GD-OES Tiefenprofil.

Die Tiefenprofilanalyse mittels GD-OES zeigt die chemische Zusammensetzung und den
Schichtaufbau des Uberzugs bezogen auf die Elemente Al, Si, Fe, Mn und O. Oberflachennah
ist in den ersten 2 pum eine deutliche Anreicherung von O und Si sichtbar (Abbildung 7 (b)).
Das Tiefenprofil ist in guter Ubereinstimmung mit der eingangs berichteten nasschemischen
Uberzugsdicke von 26,5 um. Die Legierungsbildung im Interface zwischen Stahl und dem Al-
Si-Uberzug zeichnet sich durch einen breiten Interfacebereich im Tiefenbereich von ca. 18—
35 um aus, in dem die Al-Konzentration abnimmt und die Fe-Konzentration ansteigt. Im
senkrechten Anschliff des Materials (Abbildung 7 (a)) zeigt sich, dass die Grenzschicht
zwischen Stahl und Aluminiumiberzug aus einer ca. 5 pm dicken Legierungsschicht besteht.
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Die Tiefenauflosung im GD-OES-Profil wird durch die herstellungsbedingte Schwankung der
ortlichen Schichtdicke und der ebenfalls lokal unterschiedlich stark ausgebildeten
Legierungsbildung eingeschréankt, die im GD-OES-Profil tber den Brennfleckdurchmesser von
4 mm gemittelt sind. Diese Schwankungen sind in dem senkrechten Anschliff deutlich zu
erkennen.

Die chemische Zusammensetzung des Uberzugs anhand der energiedispersiven
Rontgenspektroskopie (EDX) des senkrechten Anschliffs zeigt die charakteristische
Schichtstruktur im Ausgangszustand (Abbildung 7 (a), Tabelle 9). Oberflachennah
(Messpunkt xg) liegt nahezu reines Aluminium vor. Die hellen Phasen innerhalb dieser
Aluminiummatrix (xs) sind Al-Fe-Si-Phasen. Die Phasen mit geringem Materialkontrast zur
umgebenden Matrix (x4) bestehen zu einem sehr groRen Anteil aus Silizium und haben einen
geringen Aluminium- und einen noch geringeren Eisengehalt. Der tatséchliche
Aluminiumgehalt dieser Si-reichen Phase lasst sich anhand der EDX-Daten jedoch nur
eingeschrankt beurteilen, da aufgrund der Anregungsbirne bei der Analyse auch benachbarte
Bereiche der Aluminiummatrix in die Quantifizierung einflieRen kénnen.

Im Ubergangsbereich zur Stahlmatrix (x1) befindet sich die Grenzschicht (xs), die
typischerweise wahrend des Beschichtungsprozesses durch Legierungsbildung zwischen
dem Stahlsubstrat und der flissigen Al-Si-Schmelze entsteht. Diese weist eine ahnliche
chemische Zusammensetzung wie die ternaren Phasen innerhalb der Aluminiummatrix auf
(xs). Direkt oberhalb des unbeeinflussten Stahlsubstrats (xi1) liegt zudem ein diinner Saum
einer etwas eisenreicheren Phase vor (x2).

Tabelle 9: Atomare Zusammensetzung aus der EDX-Analyse.

Messstelle Al at.% Siat.% Fe at.%
X1 0,2 0,8 99,0
X2 60,4 51 34,4
X3 66,0 9,8 24,2
X4 4,0 95,8 0,2
Xs 62,9 11,0 26,1
Xs 98,3 1.4 0,2

Der hier dargestellte Schichtaufbau wurde auch in anderen Publikationen mit einem
vergleichbaren Ergebnis untersucht.’°121 Das vorliegende Ausgangsmaterial entspricht
demnach einem typischen feueraluminierten 22MnB5-Stahl und ist somit geeignet fir
weiterfihrende Untersuchungen.

Um Aufschluss tiber die Zusammensetzung der siliziumreichen Phase innerhalb des Uberzugs
zu erhalten, wurde sie durch Ablésen des Uberzugs mit HCI und anschlieRender Filtration der
S&ure von den restlichen Phasen Al und Al-Fe-Si isoliert (Abbildung 8). Aus der chemischen
Analyse mittels REM-EDX (Tabelle 10) und dem Réntgenpulverdiffraktogramm in Abbildung
9 lasst sich schliel3en, dass es sich dabei um kristallines Silizium ohne Fremdphasen handelt,
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das einen geringen Aluminiumanteil aufweist. Zur genaueren Analyse des Aluminiumgehalts
wurde ein nasschemischer Aufschluss durchgefuhrt. Im Mittel enthalt die siliziumreiche Phase
demnach 0,89 % Aluminium (Tabelle 11).

Abbildung 8: REM-Abbildung und Markierung ausgewahlter Punkte fur die EDX-Analyse der siliziumreichen Phase
aus dem Al-Si-Uberzug.

Tabelle 10: EDX-Analyse der siliziumreichen Phase.

Messstelle  Si wt.% Al wt.%

X1 99,4 0,6
X2 99,5 0,5
X3 99,4 0,6

Tabelle 11: Chemische Zusammensetzung der siliziumreichen Phase anhand eines chemischen Aufschlusses und
anschlieRender ICP-OES-Analyse.

Bezeichnung  Siwt.% Al wt.%

Probe 1 99,16 0,84
Probe 2 99,12 0,88
Probe 3 99,05 0,95
Mittelwert 99,11(6) 0,89(6)
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Abbildung 9: PXRD-Diffraktogramm der herausgeldsten siliziumreichen Phase.

3.1.2 Einfluss der Reinigung auf die Oberflachenchemie

Im Folgenden wird die Oberflache des Ausgangsmaterials néher betrachtet, da diese, wie
bereits eingangs erlautert (siehe Einleitung Emissionsgrad), eine entscheidende Rolle beim
Aufheizprozess spielt.

An der Oberflache der Referenz liegt Aluminium in langlichen Einheiten, abgegrenzt von
nadelférmigem Silizium und Eisen-Silizium-Aluminium-Phasen vor. Die Verteilung der beiden
Elemente resultiert aus der der Erstarrung des untereutektischen Schmelzbades wéahrend der
Abkihlung. Das REM-EDX-Mapping der Oberflache zeigt lateral aufgelést die
Oberflachenzusammensetzung (Abbildung 10). Eine Charakterisierung der
Oberflachenphasen mittels REM-EDX ist aufgrund der plattchenférmigen Morphologie nicht
eindeutig, da auch signifikante Anteile der Analyse aus den umgebenden Regionen stammen
koénnten. Die dargestellten Ergebnisse wurden mit 5 keV Beschleunigungsspannung ermittelt,
womit eine ungefahre Informationstiefe in der Aluminiummatrix von ca. 300 nm zu erwarten
ist.[103194 Dje Flachenanteile von Al und Si sind in Tabelle 12 dargestellt. Der Flachenanteil
des Eisens von 8,9 % gibt indirekt den Flachenanteil der terndren Al-Fe-Si-Phasen des
Uberzugs wieder und ist ebenfalls im Si-Flachenanteil enthalten.
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Abbildung 10: REM-Abbildung und REM-EDX-Scans der Oberflache des Ausgangsmaterials. (a) SE-Bild, (b) Al,
(c) Si, (d) Fe.

Tabelle 12: Flachenanteil Al und Si / Al-Fe-Si aus dem EDX-Mapping.

Phase Flachenanteil in %
Al 60,1
Si / Al-Fe-Si 39,9/8,9

Um die Blechoberflachen fir die Phosphatierung vorzubereiten, wurden diese fir 10 sin 0,2 M
Natronlauge bei 60 °C gereinigt (siehe Methodik: Phosphatierung). Bei dem Prozess begann
nach einer Einwirkdauer von etwa 5 s eine sichtbare Wasserstoffentwicklung, sodass bei dem
Prozess eine reaktive und im Folgenden mit der Aktivierungslosung benetzbare Oberflache
entstand. Anhand der Wasserstoffentwicklung ist erkennbar, dass bei dem Reinigungsschritt
die Aluminiumoxidschicht entfernt wird, metallisches Aluminium in Losung geht und auch an
der Oberflache vorliegt.
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Abbildung 11: GD-OES Tiefenprofile der Referenz und der gereinigten Probe.

Die Oberflachenchemie des Al-Si-Uberzugs wurde vor und nach der alkalischen Reinigung
vergleichend mittels XPS und GD-OES analysiert. Das GD-OES-Tiefenprofil weist an der
direkten Oberflache eine Anreicherung von Sauerstoff, Silizium und Aluminium auf (Abbildung
11). Eisen ist nur in geringen Konzentrationen vertreten. Im Vergleich zur Referenzoberflache
steigt der Siliziumgehalt nach der alkalischen Reinigung oberflachennah signifikant an.

Abbildung 12: Vergleich der Elementzusammensetzung aus der XPS-Analyse zwischen Ausgangszustand und
alkalisch gereinigter Oberflache.

Der Unterschied zwischen der Referenz und der gereinigten Oberflache ist auch in der XPS-
Analyse ersichtlich (Abbildung 12). Gegeniber der Referenz nehmen der Kohlenstoff- und
der Aluminiumanteil an der Oberflache ab. Der hohe oberflichennahe Kohlenstoffanteil der
Referenz ist groftenteils auf prozessbedingte Verunreinigungen und unvermeidbare
Kontaminationen aus der Atmosphéare zuriickzufiihren. Diese werden durch die Reinigung
verringert, jedoch entstehen auch nach der Reinigung messbare adsorptive
Kohlenstoffbelegungen. Die Anteile von Silizium und Eisen steigen gegenuber der Referenz
um ein Vielfaches an. Im Vergleich zur Referenz zeigt sich eine Zunahme des elementaren
Aluminiumanteils bei gleichzeitiger Abnahme der oxidischen Komponente (Abbildung 13).
Silizium zeigt neben dem elementaren Anteil noch einen oxidischen Anteil. Dies ist
wahrscheinlich dadurch zu erklaren, dass Silizium bei der Referenz von Aluminium bzw. einer
Aluminiumoxidschicht Gberdeckt ist, da bei der Referenz keine oxidische Komponente des
Siliziums nachweisbar ist. Durch die alkalische Reinigung wird die Aluminiumoxidschicht
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teilweise entfernt und die Oberflache wird durch die Reinigung und aufgrund anschlie3ender
Exposition gegeniber oxidierenden Umgebungsbedingungen erneut oxidiert. Die
dargestellten Peak-Fittings wurden gemafl der Methodik nach Major et al.,, 2020,
durchgefihrt.[205]

Abbildung 13: XPS-Spektren der Aluminium- (Al 2p) und Silizium-Signale (Si 2p). (a,b) Unbehandelte Referenz
und (c,d) alkalisch gereinigte Oberflache.

Die Analyse mittels GD-OES wund XPS =zeigt hinsichtlich der elementaren
Oberflachenzusammensetzung nach der alkalischen Reinigung qualitativ eine weitgehende
Ubereinstimmung. Beide Verfahren weisen eine deutliche Abnahme des Aluminiumanteils
sowie eine signifikante Zunahme der Silizium- und in geringerem Umfang der
Eisenkonzentration an der Oberflache nach.
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3.1.3 Phosphatierung des Al-Si-Uberzugs

Die Phosphatierung der Proben erfolgte unmittelbar nach der Reinigung und Aktivierung (siehe
Methodik: Phosphatierung). Ziel der Phosphatierung war die Bildung einer Hopeitschicht auf
dem AI-Si-Uberzug. Um eine mdoglichst effiziente Phosphatierung zu erreichen und den
Einfluss verschiedener Parameter auf die Ausbildung, Zusammensetzung und Morphologie
der Hopeitschicht zu untersuchen, wurden Variationen dieser Parameter durchgefiihrt
(Aktivierung, pH-Wert, Fluoridgehalt, Zugabe von Zinknitrat und Kupfernitrat; siehe Methodik:
Phosphatierung). Dabei standen insbesondere die Hopeitschichtmasse, die Homogenitat der
Schicht sowie mdgliche Nebenreaktionen wie Ausfallungen oder unerwinschte
Elementabscheidungen im Fokus.

Unmittelbar vor der Phosphatierung der Proben erfolgte die Aktivierung der Oberflachen mit
einer Aktivierungslosung. Die REM-Abbildungen zeigen die Al-Si-Oberflache nach der
Reinigung (Abbildung 14 a) und nach Aktivierung (Abbildung 14 b). Ohne Aktivierung ist die
Oberflache glatt und weist nur wenige Unebenheiten auf. Dahingegen zeigt die Oberflache
nach Aktivierung eine deutlich veranderte Struktur, die durch adsorbierte Partikel aus der
Aktivierungsldsung entsteht, die Uber die gesamte Oberflache verteilt sind.

Die Aktivierung dient der Keimbildung, was fur den nachfolgenden Phosphatierungsschritt von
Bedeutung ist, da eine aktivierte Oberflache eine gleichmafiigere und dichtere Schichtbildung
erwarten lasst (siehe Einleitung: Aktivierung).

Abbildung 14: REM-Abbildungen der Al-Si-Oberflachen (a) nach Reinigung und (b) nach Aktivierung im
Aktivierungsmedium auf Titanylphosphat-Basis. Die Oberflache zeigt eine Belegung mit nanometergrof3en
Partikeln.
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Aus den Auflagenanalysen nach 30s Phosphatierungszeit geht hervor, dass die
Hopeitschichtmasse in hohem Mal3 von Art und Konzentration der eingesetzten Aktivierung
abhangt (Abbildung 15). Die Aktivierung mit Titanylphosphat fihrt auch bei hoher
Konzentration lediglich zu vergleichsweise geringen Schichtmassen.

Demgegenuber bewirkt die Zinkphosphat-Aktivierung eine deutlich starkere Schichtbildung.
Mit zunehmender Konzentration steigt die Schichtmasse zunéachst an und erreicht bei 4 g/L
ein ausgepragtes Maximum, bevor bei hdheren Konzentrationen keine weitere Steigerung
beobachtet wird. Die kupferbasierte Aktivierung fuhrt zu mittleren Schichtmassen, die jedoch
deutlich unter den mit Zinkphosphat erzielten Werten liegen. Fur die weitere Phosphatierung
wurde daher die Aktivierung auf Basis von Zinkphosphat bei einer Konzentration von 4 g/L
verwendet.

Abbildung 15: Vergleich der Schichtmasse Hopeit auf der Al-Si-Oberflache nach 30 s Phosphatierungszeit bei
unterschiedlichen Aktivierungen und Konzentrationen der Aktivierungsldésungen.

Die REM-Abbildung der phosphatierten Oberflache ohne vorherige Aktivierung zeigt grolie,
schwammartige Strukturen, die zahlreiche Risse und Spalten aufweisen (Abbildung 16 (a)).
Im Gegensatz zur Phosphatierung mit vorheriger Aktivierung dauert die Schichtbildung langer
und die Phosphatschicht bildet nicht die typische Morphologie aus.
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Abbildung 16: REM-Abbildungen der Oberflache nach der Phosphatierung. (a) ohne Aktivierung und (b) mit
Aktivierung auf Basis von Zinkphosphat.

Der Einfluss des pH-Werts der Phosphatierungslosung auf die Hopeitschichtmasse ist in
Abbildung 17 dargestellt. Eine Erhéhung des pH-Werts fihrt zu einer Zunahme der
Schichtmasse, wobei sich der Effekt bei einer Phosphatierungszeit von 60 s im Vergleich zu
30 s verstarkt. Der hochste Wert fur die Schichtmasse wird bei einem pH-Wert von etwa 3,2
erreicht. Allerdings wird bei diesem pH-Wert eine Ausflockung in der Losung beobachtet, was
auf eine Ubersattigung durch den zu hohen pH-Wert hinweist. Daher wurde dieser pH-Wert
fur weitere Anwendungen als unpraktikabel eingestuft und verworfen. Die Ergebnisse legen
nahe, dass ein pH-Wert von etwa 3,0 bis 3,1 optimale Bedingungen fir die Bildung einer
Hopeitschicht bietet, ohne dass es zu Ausfallungen kommt. Zur weiteren Phosphatierung
wurde daher die Phosphatierungslosung auf einen pH-Wert zwischen 3,0 und 3,1 eingestellt.

Abbildung 17: Einfluss des pH-Werts der Phosphatierungslésung auf die Hopeitschichtmasse.
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Der Einfluss der Fluoridkonzentration auf die Hopeitschichtmasse der Phosphatschicht ist in
Abbildung 18 dargestellt. Bei einer niedrigen Fluoridkonzentration von 0,75 g/L ist die
Schichtmasse am geringsten. Mit steigender Fluoridkonzentration von 1,25 g/L erhoht sich die
Schichtmasse signifikant. Eine weitere Erhéhung der Fluoridkonzentration fuhrt lediglich zu
geringer Steigerung der Hopeitschichtmasse.

Abbildung 18: Einfluss der Fluoridkonzentration im Phosphatierbad auf die Hopeitschichtmasse.

Die Zunahme der Schichtmasse mit steigender Fluoridkonzentration lasst sich auf die
verstarkte Losung des Aluminiums zurtickfihren, wodurch die Bildung von Hopeit gefordert
wird (siehe Einleitung: Phosphatierung von Aluminiumlegierungen). Bei hdheren
Fluoridkonzentrationen (> 1,25 g/L) scheint jedoch eine Sattigung dieses Effekts erreicht zu
sein, da die Schichtmasse nur geringflgig weiter zunimmt. Dies deutet darauf hin, dass eine
weitere Erhohung der Fluoridkonzentration keinen signifikanten Einfluss mehr auf die Bildung
von Hopeit hat. Aus den REM-Abbildungen wird deutlich, dass bei einer Fluoridkonzentration
von 2,5¢g/L Kryolith (NasAlFe) als dichte Ansammlung kugelférmiger Partikel auf der
Oberflache abgeschieden wird (Abbildung 19 (a)). Diese UbermaRige Bildung von Kryolith
kann durch die hohe Verfligbarkeit von Fluoridionen erklart werden, die mit Aluminium
reagieren. Diese Kryolithbildung hemmt die Hopeitabscheidung und kann potenziell negative
Auswirkungen auf die Eigenschaften der Phosphatschicht haben, wie z. B. die Homogenitat
und Haftfestigkeit.*°¢-%1 Um die Bildung von Kryolith zu minimieren und eine gleichméaRige
Phosphatschicht zu gewahrleisten, wurde im Folgenden mit der Badkonzentration von 1,25 g/L
weitergearbeitet (Abbildung 19 (b)).
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Abbildung 19: REM-Abbildungen der Oberflachen, die mit unterschiedlichen Fluoridkonzentrationen in der L6sung
phosphatiert wurden. (a) Phosphatierte Oberflache mit einer Fluoridkonzentration von 2,5 g/L. (b) Phosphatierte
Oberflache mit einer Fluoridkonzentration von 1,25 g/L.

Um den Einfluss der Zinknitratkonzentration auf die Schichtbildung zu untersuchen, wurden
vier verschiedene Konzentrationen (5, 10, 20 und 40 g/L) Zinknitrat-Hexahydrat zur
Basislésung hinzugefligt. In Abbildung 20 ist der Einfluss der Zinknitratkonzentration der
Phosphatierungslésung auf die Hopeitschichtmasse bei verschiedenen
Phosphatierungszeiten dargestellt. Mit zunehmender Zinknitratkonzentration in der Losung
steigt die Hopeitschichtmasse kontinuierlich an, wobei aber zwischen 20 g/L und 40 g/L kein
signifikanter Unterschied in der Schichtmasse besteht. Fir die weiteren Untersuchungen
wurde daher die Phosphatierungsvariante mit Zugabe von 20 g/L Zinknitrat-Hexahydrat
genutzt.

Abbildung 20: Einfluss der Zinknitratkonzentration in der Phosphatierungsldésung auf die Hopeit-Schichtmasse bei
unterschiedlichen Phosphatierungszeiten (30, 60 und 120 s).
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Abbildung 21 zeigt den Einfluss verschiedener Kupfernitratkonzentrationen (190 mg/L,
475 mg/L und 950 mg/L) auf die Hopeitschichtmasse im Vergleich zur Ausgangslésung ohne
Kupferzusatz. Im Vergleich zur Ausgangslosung zeigen die Varianten mit Kupfernitrat nach
einer Phosphatierungszeit von 30 s geringere Schichtmassen. Bei einer Phosphatierungszeit
von 60 s ist die Hopeitschichtmasse mit Ausnahme der héchsten Kupfernitratkonzentration
identisch. Nach 120 s Phosphatierungszeit liegt die Hopeitschichtmasse der Varianten mit
Kupfernitratkonzentrationen von 190 mg/L und 475 mg/L hoher als die Schichtmasse der
Basisphosphatierung und der Variante mit einer Kupfernitratkonzentration von 950 mg/L. Bei
der Variante mit der hochsten Kupfernitratkonzentration ist nach der Phosphatierung eine
Kupferfarbung der Probe zu beobachten.

Abbildung 21: Einfluss des Kupfernitratgehalts (190, 475, 950 mg/L) auf die Hopeit-Schichtmasse in Abhéngigkeit
von der Phosphatierungszeit (30, 60, 120 s).

Der Rickgang der Hopeitschichtmasse bei der hochsten Kupfernitratkonzentration
(950 mg/L), insbesondere bei langeren Phosphatierungszeiten, kann daher durch die
konkurrierende Abscheidung von elementarem Kupfer erklart werden. Die Abscheidung von
Kupfer wird durch die hohe Konzentration von Kupferionen in der Losung begunstigt. Diese
unerwunschte Reaktion hemmt die Bildung der Phosphatschicht und fuhrt zu einer geringeren
Hopeitschichtmasse im Vergleich zur Basisphosphatierung und zu den moderaten
Kupfernitratkonzentrationen.

Im weiteren Verlauf der Untersuchungen wurde basierend auf den zuvor dargestellten
Ergebnissen mit einer Basisphosphatierung gearbeitet, die folgende Parameter umfasste:
Aktivierung auf Zinkphosphat-Basis, ein pH-Wert von 3,0 bis 3,1 sowie eine
Fluoridkonzentration von 1,25¢g/L. Erganzend wurden zwei Varianten der
Phosphatierungslésung mit Zusatz von Zinknitrat (20 g/L) sowie mit Zusatz von Kupfernitrat
(475 mg/L) parallel zur Basisvariante weiter untersucht.
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Im Phosphatierungsschritt mit der Basislosung bilden sich bereits nach 15s
Phosphatierungszeit plattchenférmige Hopeit-Kristalle, die sich hauptsachlich auf den
Si-reichen Phasen ablagern (Abbildung 22). Die EDX-Analyse zeigt, dass diese Kristalle aus
Zn, P, O, Mn und Ni bestehen. Zudem sind Si und Al aus der Al-Si-Beschichtung nachweisbar.
Mit zunehmender Phosphatierungszeit bedecken die Kristalle allméahlich gré3ere Bereiche der
Al-Si-Oberflache und bilden nach 120 s eine durchgangige Schicht (Abbildung 23).

Abbildung 22: REM-Aufnahme der Al-Si-Oberflache nach 15 s Phosphatierung. Das EDX-Spektrum (1) des mit
Phosphatkristallen belegten Bereichs bestétigt die typischen Elemente des trikationischen Hopeits (Zn, Mn, Ni, P,
0), wahrend Spektrum (2) einen kristallfreien Al-Bereich zeigt.
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Abbildung 23: REM-Aufnahmen der phosphatierten Proben bei unterschiedlichen Phosphatierungszeiten mit der
Basislosung, die das Wachstum der Hopeit-Schicht zeigen.

Abbildung 24: REM-Aufnahmen der phosphatierten Proben mit Cu-Zusatz bei unterschiedlichen
Phosphatierungszeiten (15 s, 30 s, 60 s, 90 s und 120 s).

Im Vergleich zur Basisphosphatierung ist in Abbildung 24 die Phosphatierungsreihe mit
Kupfernitrat abgebildet. Zu Beginn der Phosphatierung (15 s) zeigt sich eine statistisch
verteilte Kristallbildung von vereinzelt aufwachsenden Kristallen. Eine Praferenz fur die Si-
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reichen Phasen ist nicht erkennbar. Im Gegensatz dazu ist die Verteilung der Phosphatkristalle
bei der Basisphosphatierung an den Si-Phasen orientiert.

Nach 30 s und 60 s nimmt die Kristalldichte deutlich zu, wobei die Kristalle beginnen, eine
zusammenhangende Struktur zu bilden. Mit zunehmender Phosphatierungszeit (90 s und
120 s) wachst die Phosphatschicht weiter und bedeckt nahezu die gesamte Oberflache. Die
Orientierung der Kristallbildung entlang der Si-reichen Phasen, wie sie typischerweise ohne
Cu-Zusatz auftritt, ist bei diesen Proben weniger ausgepragt. Stattdessen bleibt das Wachstum
der Hopeit-Kristalle vergleichsweise statistisch verteilt. Das statistisch verteilte Wachstum der
Phosphatkristalle bei der kupferhaltigen Phosphatierungslosung ist méglicherweise durch Cu-
Kristallisationskeime erklarbar, die zusétzlich zu den Si-Phasen auch auf dem Aluminium des
Uberzugs abgeschieden werden. Dies konnte zu einer gleichmaRigeren Verteilung der
Kristalle Gber die gesamte Al-Si-Oberflache fihren. Kupferbasierte Aktivierungen werden auch
als Stand der Technik zur Aktivierung auf Oberflachen eingesetzt.**-¢ Die Annahme, dass
eine zusatzliche Aktivierung auch wéhrend der Phosphatierung durch den Cu-Zusatz erreicht
werden kann, ist daher plausibel.

Abbildung 25: REM-Aufnahmen der phosphatierten Proben mit Zusatz von Zinknitrat bei unterschiedlichen
Phosphatierungszeiten (15 s, 30 s, 60 s, 90 s und 120 s).

In  Abbildung 25 st im Vergleich dazu die Phosphatierungsreihne mit einer
Zinknitratkonzentration von 20 g/L dargestellt. Bereits nach 15 s ist eine dichte Schicht aus
Hopeit-Kristallen erkennbar, die einen Grofiteil der Oberflache bedeckt. Analog zur
Basisphosphatierung wachsen die Kristalle entlang der eutektischen Si-Phasen an. Nach 30 s
nimmt die Bedeckung weiter zu und die Kristalle wachsen zu einer nahezu geschlossenen
Schicht zusammen. Nach 60 s ist die Schicht vollstandig geschlossen und zeigt eine
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gleichméaRige Morphologie. Mit zunehmender Phosphatierungszeit (90 s und 120 s) &ndert
sich die Morphologie der Oberflache geringfligig, was vermutlich auf die Abscheidung weiterer
Hopeitkristalle zuriickzufiihren ist. Der Zusatz von Zinknitrat fihrt somit zu einem sehr
schnellen Wachstum der Phosphatschicht, wodurch bereits nach 15 s eine dichte Bedeckung
und nach 60 s eine vollstandig geschlossene Schicht erreicht werden. Im Vergleich dazu ist
eine geschlossene Schicht bei der Basisphosphatierung erst nach 90 s sichtbar.

Die Schichtmasse der gebildeten Hopeitschichten, basierend auf dem gemessenen
Phosphorgehalt mittels mobiler Réntgenfluoreszenzanalyse (mRFA), ist in Abbildung 26
dargestellt. Im Vergleich zur Basisphosphatierung zeigt die Variante mit erhéhter
Zinknitratkonzentration Uber alle Phosphatierungszeiten hinweg eine um etwa 0,5-1 g/m?
hohere Schichtmasse. Die Variante mit Kupfernitratzusatz weist bis zu einer
Phosphatierungszeit von 90 s eine vergleichbare Schichtmasse zur Referenz auf, steigt
danach jedoch weiter an, wahrend sich die Schichtmasse der Referenz in einem Plateau
einpendelt.

Abbildung 26: Vergleich der Hopeitschichtmasse nach verschiedenen Phosphatierungszeiten fiir die drei
verschiedenen Phosphatierungslésungen.

Neben der Schichtmasse ist auch die Zusammensetzung der Phosphatschichten
unterschiedlich (Abbildung 27). Die Basisldsung erzeugt eine Phosphatschicht bestehend
aus trikationischem Hopeit mit einem hohen Anteil an Zink, gefolgt von Mangan und einem
geringeren Anteil an Nickel. Die Zugabe von Zinknitrat verdndert die chemische
Zusammensetzung der Schicht zugunsten eines erhohten Zinkgehalts, wahrend die Anteile
von Mangan und Nickel signifikant reduziert werden, was auf einen verstarkten Einbau von
Zink in die Hopeitstruktur hinweist. Bei Verwendung von Kupfernitrat veréndert sich die
Schichtzusammensetzung dahingehend, dass Kupfer mit einem Anteil von 4,4 % in der
Schicht vorliegt, wahrend die Konzentrationen von Mangan, Nickel und Zink in der Schicht
abnehmen.
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Der geringe Anteil an Aluminium in der Schichtzusammensetzung weist auf die
Wechselwirkung der Al-Si-Oberflache mit der Phosphatierung hin, wobei es sich
wahrscheinlich um geringfligige Mengen eines Aluminiumsalzes, wie z. B. Kryolith (NasAlFs),
Aluminiumphosphat (AIPO,) oder Aluminiumoxid (Al.Os) handeln kénnte.

Abbildung 27: Elementzusammensetzung der Phosphatschichten anhand der nasschemischen Analyse nach
Phosphatierung mit den drei Lésungen.

Abbildung 28: XRD-scans unter streifendem Einfall (2°) der Al-Si-Oberflachen, phosphatiert mit der Basislésung,
mit Zinknitrat und mit Kupfernitrat. Markierte Reflexe (*) entsprechen Hopeit, (+) Aluminium und (=) Silizium.

Die XRD-Analyse unter streifendem Einfall zeigt neben Aluminium und Silizium aus dem
Uberzug bei allen Varianten Hopeit (Abbildung 28). Im Detail sind hingegen deutliche
Unterschiede in den Netzebenenabstanden und Reflexintensitaten der Hopeitschichten
sichtbar. Nach Behandlung mit der Basisldsung sind die Reflexe fir Hopeit (Zn3(PO.)2-4H20)
intensiv und deuten auf eine hohe Kristallinitat hin. Nach Behandlung mit der Zinknitrat-Lésung
zeigen sich ebenfalls intensive Hopeitreflexe, die entgegen den beiden anderen Varianten
deutlich zu geringeren Netzebenenabstanden verschoben sind. Die Reflexlagen von
Aluminium und Silizium sind hingegen konstant und konnen als Referenzen angenommen
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werden (Abbildung 29). Die Verschiebung zu geringeren Netzebenenabstidnden wird
wahrscheinlich durch den zuvor diskutierten hohen Zinkgehalt in der Phosphatschicht
hervorgerufen, der durch den Zusatz von Zinknitrat ausgelost wird. Durch den hohen
Zinkgehalt steigt die Verflgbarkeit von Zink bei der Kristallisation, das dadurch in hdherer
Konzentration in der Kristallstruktur vorzufinden ist. Mangan und Nickel werden so im
Verhaltnis in geringeren Mengen eingebaut. Die Variante mit Zinknitrat zeigt insbesondere in
der Mangankonzentration eine deutliche Abnahme gegenuber der Basisphosphatierung
(2,6 % gegenuber 9,6 %). Mangan besitzt gegenuber Zink einen signifikant gréReren
lonenradius (Mn?*: 83 pm, Zn?": 74 pm, bezogen auf eine oktaedrische Umgebung), was
wiederum zu einem komprimierteren Gitter bei der Variante mit Zinknitrat fiihrt.*%% Vergleicht
man Literaturwerte eines Hopeits ohne Substitution mit einem trikationischen Hopeit, so ist
dieser Trend ebenfalls gefunden worden.®:52

Abbildung 29: Ausschnitt aus den XRD-Daten zur Veranschaulichung der Unterschiede in den
Netzebenenabstanden bei den Proben, die mit der Basisldsung, mit der Losung mit Zinknitrat (20 g/L) und mit der
Lésung mit Kupfernitrat (475 mg/L) phosphatiert wurden. (a) (020)-Reflex von Hopeit und (b) (111)-Reflex von
Aluminium.

Die Phosphatierung mit Kupfernitrat zeigt im Vergleich zu den anderen Varianten schwéachere
Hopeit-Reflexe, was ein Hinweis auf eine reduzierte Kristallinitat sein kdnnte. Dies kdnnte
durch eine parallele Abscheidung von Kupfer in elementarer und oxidischer Form als u. a.
Kupferphosphat und Kupferoxid verursacht werden. Eine Abscheidung einer kristallinen
kupferhaltigen Phase kann anhand der XRD-Analyse aber nicht nachgewiesen werden. Die
Netzebenenabsténde des Hopeits sind gegentiber der Basisphosphatierung unverandert, was
auf einen geringeren Einfluss von Kupfer auf die Gitterstruktur hinweist. In der Tat wird auch
in der Literatur davon ausgegangen, dass sich Kupfer nicht in die Hopeitstruktur einbaut,
sondern ausschlieB3lich in elementarer Form und/oder als Kupferoxid oder Kupferphosphat
innerhalb der Hopeitschicht abgeschieden wird.[110-113]

Die Makroaufnahmen der Proben nach 120 s Phosphatierungszeit sind in Abbildung 30
dargestellt. Die Oberflache der Probe mit Zinknitratzusatz erscheint optisch heller als die
Basisphosphatierung, wéhrend die Probe mit Kupfernitratzusatz die dunkelste Oberflache
aufweist. Die optischen Unterschiede deuten bereits auf wesentliche Unterschiede in der
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Schichtmorphologie und -zusammensetzung hin, die im Folgenden durch weiterfihrende
Analytik (XRD, REM-EDX, XPS) untersucht werden. Die Unterschiede in der Helligkeit sind
zwar nicht direkt mit dem Aufheizverhalten der Proben korreliert, da es sich um einen optischen
Eindruck handelt. Sie sind aber ein Hinweis auf mdgliche Unterschiede im Emissionsgrad und
damit auch im Aufheizverhalten.

Da die Hopeitschicht sowohl im sichtbaren als auch im infraroten Wellenlangenbereich
teilweise transparent ist, liegt die Vermutung nahe, dass die Ursache fur das unterschiedliche
Erscheinungsbild der Proben in der Grenzschicht zwischen Hopeit und Al-Si-Uberzug zu
finden ist. Daher wurde die Hopeitschicht gezielt entfernt, um die Grenzschicht zum Al-Si-
Uberzug analysieren zu kénnen.

Abbildung 30: Optische Makroaufnahmen der phosphatierten Probenoberflichen nach 120s
Phosphatierungsdauer.

Die REM-Aufnahmen in Abbildung 31 zeigen deutliche Unterschiede in der
Oberflachenmorphologie der entphosphatierten Proben in Abhangigkeit von der jeweils
eingesetzten Phosphatierungslosung. Unabhéngig von der Variante treten die Si-reichen
Phasen infolge der alkalischen Reinigung und des anschlieRenden sauren Angriffs durch die
Phosphatierungslosung hervor. In der Basisvariante sind dariber hinaus ausgepragte
partikulare Ablagerungen zu erkennen, die sowohl auf den Si-Phasen als auch auf den Al-Fe-
Si-Phasen verteilt auftreten. Bei der Probe mit Zinknitratzusatz sind derartige Partikel hingegen
kaum noch nachweisbar. Die Variante mit Kupfernitrat zeigt dagegen eine noch starkere
Partikelbildung als die Basisvariante, jedoch mit feineren und dichter verteilten Partikeln.
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Abbildung 31: REM-Aufnahmen der Proben nach Phosphatierung (120 s) und anschlieRender Entphosphatierung
in Cr(VI)-Lésung. (a) Basisphosphatierung, (b) mit Zinknitrat (20 g/L), (c) mit Kupfernitrat (475 mg/L).

Die REM-EDX-Analysen in Abbildung 32 zeigen die drei Varianten in héherer VergréRerung.
Bei der Probe nach Basisphosphatierung sowie bei der Probe nach Phosphatierung mit
Zinknitratzusatz lassen sich Zink- und Nickelabscheidungen bevorzugt auf den Siliziumphasen
erkennen. Aufféallig ist jedoch, dass bei der Probe mit Zinknitratzusatz die Menge der
Abscheidungen an den Si-Phasen im Vergleich zur Basisphosphatierung deutlich geringer
ausfallt. Hingegen weist die Probe nach Phosphatierung mit Kupfernitratzusatz ausgepragte
Kupferabscheidungen auf. Die Kupferabscheidungen sind zwar insbesondere auf und in
unmittelbarer Nahe der Si-Phasen sichtbar, liegen aber auch signifikant, und teils fein verteilt,
auf der Al-Matrix vor. Die Zusammensetzung der Partikel ist neben und auf den Si-Phasen
allerdings verschieden. Wahrend die Partikel auf der Al-Matrix aus Kupfer und Nickel
bestehen, enthalten die Partikel auf den Si-Phasen neben Nickel und Kupfer zusatzlich Zink.
Die chemische Zusammensetzung der Abscheidung wird demnach durch lokal
unterschiedliche elektrochemische Potentiale wéahrend der Phosphatierung gesteuert, die sich
aus der inhomogenen chemischen Zusammensetzung des Uberzugs ergeben.
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Abbildung 32: REM-Detailaufnahmen mit EDX-Spektren der in Abbildung 31 dargestellten Proben: (a)
Basisphosphatierung, (b) mit Zinknitrat, (c) mit Kupfernitrat.
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Abbildung 33: Oberflachenzusammensetzung aus der XPS-Analyse der drei Phosphatierungsvarianten nach
Entfernung der Phosphatschicht.

Die chemische Zusammensetzung der Oberflachen gemald den XPS-Analysen ist in
Abbildung 33 dargestellt. Erwartungsgeman besteht der Grof3teil der Oberflachen aus den
Komponenten des Al-Si-Uberzugs sowie deren Oberflachenoxiden (Elemente Al, Si, O). Bei
der Basisphosphatierung werden zusatzlich Phosphor, Nickel, Zink und Fluor als Rickstande
des Phosphatierungsprozesses auf der Oberflache detektiert. Ein geringer Kohlenstoffanteil
bei allen Proben ist typisch fur unvermeidliche Oberflachenkontaminationen, die aufgrund der
Oberflachenempfindlichkeit der XPS-Analyse detektiert werden. Das Chrom auf den
Oberflachen stammt hdchstwahrscheinlich aus der Cr(VI)-Lésung, die zum Entfernen der
Phosphatschichten verwendet wurde. In der kupfermodifizierten Variante tritt ein hoher
Kupferanteil an der Oberflache auf, wéahrend die Anteile von Zink und Nickel im Vergleich zur
Basisphosphatierung signifikant geringer ausfallen. Bei der Variante mit erhodhter
Zinknitratkonzentration verbleiben nach dem Entphosphatieren nur duf3erst geringe Mengen
von Zink und Nickel auf der Oberflache. Dies bestatigt den qualitativen Eindruck aus der
vorangegangenen REM-Untersuchung (Abbildung 32).

Die Bindungszustande der abgeschiedenen Metalle wurden anhand von hochauflésenden
XPS-Spektren untersucht (Abbildung 34). Das Zn-LMM-Spektrum zeigt, dass Zink sowohl in
oxidischer als auch in elementarer Form vorliegt. Das Ni-2p-Spektrum weist Uberwiegend
elementares Nickel mit nur einem geringen oxidischen Anteil auf.
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Abbildung 34: Hochauflosende XPS-Spektren der entphosphatierten Proben, die zuvor mittels der drei
Phosphatierungslésungen phosphatiert wurden.

Abbildung 35: Hochaufloésende XPS-Spektren der Cu 2p-Region fir die Probe nach Phosphatierung in
kupfernitrathaltiger Losung. Dargestellt ist das charakteristische Spin-Bahn-Dublett bestehend aus Cu 2p1/2
(~953 eV) und Cu 2p3/2 (~932,6 eV).

59



Ergebnisse und Diskussion

Der Peak der Cu-2p-Region bei ~932,6 eV (Cu 2p3/2) entspricht laut Literatur elementarem
Kupfer (Cu®; Abbildung 35).1* Der Bindungszustand von elementarem Cu ist jedoch sehr
ahnlich zu dem von Cu(l). Die Abwesenheit von Satellitenstrukturen sowie die schmale, gut
definierte Peakform des Cu 2p3/2 Signals deuten jedoch darauf hin, dass hauptséachlich
elementares Kupfer oder eine Mischung aus elementarem Cu mit einem geringen Anteil Cu(l)
vorliegt.14

Da die Probe vor der Analyse an Luft exponiert war, ist jedoch von einer partiellen Oxidation
der obersten Atomlagen auszugehen. Wéahrend die XPS-Analyse hier keinen Hinweis auf
Cu(ll) gibt, was anhand der Abwesenheit charakteristischer Satellitenpeaks deutlich wird, ist
ein geringer Anteil von Cu(l) wahrscheinlich.

Die XPS-Analyse und REM-Abbildungen zeigen, dass bei der Basisphosphatierung Zink und
Nickel in Form metallischer Nanopartikel abgeschieden werden. Wird dagegen Kupfer in der
Phosphatierungslésung eingesetzt, erfolgt bevorzugt die Abscheidung von Kupfer in Form von
metallischen Nanopartikeln. Aufgrund des héheren elektrochemischen Standardpotentials von
Kupfer (Cu?*/Cu: +0,34 V) ist die Reduktion von Kupferionen gegentiber Nickel- und Zinkionen
beglnstigt, sodass bei dieser Variante nur geringe Mengen elementaren Nickels und Zinks
abgeschieden werden.!l

Abbildung 36: Vereinfachte schematische Skizze der Al-Si-Oberflache in der senkrechten Ansicht. Metallionen
(Me?* = Cu, Zn, Ni) aus der Phosphatierungslésung werden an der Kathode (Si-Phase) reduziert und als metallische
Nanopartikel abgeschieden.

Die aus den Ergebnissen abgeleiteten Vorgange an der Oberflache wahrend der
Phosphatierung sind in Abbildung 36 dargestellt. Wahrend der Phosphatierung wirken die
unedlen Aluminiumbereiche als lokale Anoden, an denen durch Angriff fluoridhaltiger Spezies
(hier vereinfacht als F bezeichnet) eine Komplexierung und anschlieBende Auflésung des
Aluminiums erfolgen. Gleichzeitig fungieren die Si-haltigen intermetallischen Phasen als
Mikrokathoden. Hier werden geloste Metallionen (Cu?*, Zn?" oder Ni?*) reduziert und
anschlielend elementar abgeschieden. Dieser Prozess erfolgt parallel zur
Wasserstoffentwicklung, die an den Kathoden ebenfalls stattfindet und lokal zu einer Erhéhung
des pH-Wertes fiihrt. Die dadurch entstehende Uberséattigung der Losung fiihrt zur Ausfallung
von Hopeit. Dabei konkurrieren die Reduktion und Abscheidung von Metallionen mit der
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Wasserstoffentwicklung, welche durch die lokale pH-Erh6hung die Hopeitbildung auslost. Bei
der Phosphatierungslésung mit hoher Zinknitratkonzentration verschiebt sich das
Gleichgewicht offenbar zugunsten der Hopeitbildung. Dies fuhrt zu einer effizienteren
Hopeitschichtbildung, wahrend die Konzentration metallischer Nanopartikel an der Oberflache
vergleichsweise gering bleibt.

3.1.4 Emissionsgrad des Al-Si-Uberzugs

Um den Einfluss der Oberflachenzusammensetzung auf das Aufheizverhalten zu verstehen,
wurde im Folgenden der spektrale Reflexionsgrad der Oberflachen gemessen (siehe
Methodik: Ermittlung der Gesamtreflexion und des Emissionskoeffizienten (FT-IR) und
mit dem Ausstrahlungsspektrum des Ofens bei 920 °C abgeglichen.

Der spektrale Reflexionsgrad der Al-Si-Oberflache im Ausgangszustand ist in Abbildung 37
dargestellt. Die Oberflache weist im gesamten Messbereich eine hohe Reflexion auf, wobei
sie im langwelligen IR-Bereich am stéarksten ist, was typisch fur metallisches Aluminium ist. Im
Vergleich zu einer reinen Aluminiumoberflache (Abbildung 37, griine Linie, berechnet nach
Rakic et al., 1995)B4 ist die Reflexion insgesamt geringer, und es gibt ein lokales Minimum in
der Reflexion bei etwa 4000 cm™.

Abbildung 37: Spektraler Reflexionsgrad der Al-Si-Oberflache im Ausgangszustand und normierte spektrale
Ausstrahlung des schwarzen Strahlers bei 920 °C im Vergleich zu einer reinen Aluminiumoberflache.

Die spektrale Reflexion der Al-Si-Oberflache wird von der direkten Oberflache bestimmt, wobei
die Wechselwirkungstiefe von der Wellenlange und der lokalen chemischen
Zusammensetzung abhangt. In einer einfachen Annahme wird im Folgenden die Reflexion der
Al-Si-Oberflache als eine Kombination aus reinem Aluminium und dem Silizium des Al-Si-
Uberzugs betrachtet, wobei die ternaren Phasen und die Oxidschicht vernachlassigt werden.
Wahrend reines Silizium im infraroten Wellenlangenbereich transparent ist, enthalt das
Silizium des Al-Si-Uberzugs im Durchschnitt ca. 0,89 % Aluminium (siehe: Charakterisierung
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der Referenz und der Beschichtungen).'® Das Aluminium verhalt sich im Silizium durch
das gegentber dem Silizium fehlende Valenzelektron als p-Dotierung, verstarkt dadurch die
Leitfahigkeit und verandert die Absorptionseigenschaften im infraroten
Wellenlangenbereich.B0

Ein einfaches Modell zur Beschreibung der dielektrischen Funktion ist das Modell nach
Drude.?"28 Das Drude-Modell wird haufig fir stark-dotiertes Silizium verwendet und in dieser
Arbeit nach Basu et al., 2010, Gbernommen.B0117118 Die dielektrische Funktion von reinem
Silizium™®! und von Sigg 1Al g9 ist in Abbildung 38 dargestellt. Im Spektralbereich von 500—
5000 cm? zeigen die Siliziumvarianten durch den Aluminiumgehalt im Silizium des Al-Si-
Uberzugs wesentliche Unterschiede im Brechungsindex (n). Der Brechungsindex des
Sigg 11Al0 89 Sinkt von einem Maximum 500 cm™ exponentiell ab, durchlauft ein Minimum bei ca.
2600 cm? und steigt zu hohen Wellenzahlen in ein Plateau bei ca. n = 3 an. Der
Extinktionskoeffizient (k) sinkt von einem Maximum bei 500 cm™ exponentiell ab und nahert
sich ab ca. 5000 cm™ Null an. Der Brechungsindex des reinen Siliziums ist im dargestellten
Spektralbereich konstant bei n = 3,47, wobei der Extinktionskoeffizient bei k = 0 liegt.[*¢

Abbildung 38: Brechungsindex n und Extinktionskoeffizient k von reinem Silizium und Silizium aus dem Al-Si-
Uberzug (Sigs,11Alog9).
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In Abbildung 39 ist der gemessene spektrale Reflexionsgrad des Al-Si-Uberzugs den
Ergebnissen einer vereinfachten Modellrechnung gegenibergestellt, die auf den
dielektrischen Funktionen von Aluminium und Silizium basiert (siehe Methodik: Berechnung
des Reflexionsgrads). Uber weite Teile des untersuchten Spektralbereichs bildet das Modell
den grundsatzlichen Verlauf der experimentellen Daten gut ab und erfasst damit die
wesentlichen Materialeigenschaften des Uberzugs. Insbesondere die im Experiment
beobachtete deutliche Verringerung des Reflexionsgrads gegenlber einer reinen
Aluminiumoberflache wird durch die Simulation reproduziert, was darauf hindeutet, dass der
Beitrag des Siliziums im Modell angemessen berilicksichtigt ist. Abweichungen zwischen
Messung und Rechnung treten vor allem im kurzwelligen Spektralbereich auf. Diese lassen
sich wahrscheinlich auf die notwendige Vereinfachung des Modells zuriickfiihren, etwa auf die
Vernachlédssigung der Topografie oder zusatzlicher Streu- und Absorptionseffekte an der
realen Oberflache.

Insgesamt legt der Vergleich nahe, dass der Siliziumanteil an der Oberflache des Al-Si-
Uberzugs einen wesentlichen Beitrag zur Reduktion der Reflexion leistet.

Abbildung 39: Vergleich des gemessenen Reflexionsgrads des Al-Si-Uberzugs mit Modellrechnungen sowohl des
Al-Si-Uberzugs als auch von reinem Aluminium.
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3.1.5 Emissionsgrad der Varianten

Die Reflexionsspektren der in dieser Arbeit verwendeten Varianten weisen im Vergleich zur
unbehandelten Al-Si-Oberflache (Referenz) eine deutlich niedrigere Reflexion im untersuchten
Infrarotbereich auf (Abbildung 40). Durch die alkalische Reinigung sinkt der Reflexionsgrad
breitbandig ab und bereits nach 15 s Phosphatierungszeit ist bei allen Varianten eine weitere
Abnahme der Reflexion im Bereich des Strahlungsmaximums (~4000 cm™) erkennbar. Mit
zunehmender Phosphatierungszeit sinkt die Reflexion weiter. Auch die mit Kupfernitrat
beziehungsweise Zinknitrat modifizierten Phosphatschichten weisen eine Abnahme des
Reflexionsgrads mit der Phosphatierungszeit auf (Abbildung 41).

Abbildung 40: Reflexionsspektren der Referenzoberflache, nach alkalischer Reinigung sowie nach
Phosphatierung mit der Basisphosphatierung. Die gestrichelte graue Linie zeigt die spektrale Strahlungsleistung
der Schwarzkdérperstrahlung bei 920 °C.

Abbildung 41: Reflexionsspektren der Referenzoberflache, der alkalisch gereinigten Oberflache sowie der
phosphatierten Oberflachen, (a) mit Kupfernitrat, (b) mit Zinknitrat. Die gestrichelte graue Linie zeigt die spektrale
Strahlungsleistung der Schwarzkérperstrahlung bei 920 °C.
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Die breiten Banden zwischen 1000-1300 cm™, charakteristisch fur Hopeit (Tabelle 13), sind
bei allen phosphatierten Varianten zu beobachten, jedoch mit unterschiedlicher Intensitat. Hier
zeigt die Variante mit hoher Zinknitratkonzentration die intensivsten Banden, was mit den
vergleichsweise héheren Phosphatauflagen (siehe Abbildung 26) Gbereinstimmt.

Tabelle 13: Zuordnung der IR-aktiven Schwingungen in den FT-IR-Spektren der phosphatierten Proben. 53]

Position der Zuordnung
Schwingungsbanden (cm™)

1120-940 v; der tetraedrischen [PO4]*-Einheit
970-920 v, der tetraedrischen [PO4]*-Einheit
640 v, der tetraedrischen [PO4]*-Einheit
3600-3000 O-H-Valenzschwingung
1650-1600 H-O-H-Deformationsschwingung
3545 Freie Hydroxidschwingung

Die aus den Reflexionsspektren ermittelten Emissionskoeffizienten (e4,0) sind in Abbildung
42 dargestellt. Die Referenz ohne weitere Behandlung zeigt erwartungsgemaf mit einem
Emissionskoeffizienten von etwa 0,36 den niedrigsten Wert aller untersuchten Varianten.
Durch die alkalische Reinigung steigt der Emissionsgrad um etwa 25 % auf 0,45. Die
anschlielende Phosphatierung fuhrt bei allen Varianten zu einer weiteren Erhdhung des
Emissionsgrads mit zunehmender Phosphatierungszeit. Bereits nach 15s zeigt die
Basisphosphatierung eine signifikante Steigerung des Emissionsgrads (~0,57) gegenuber der
gereinigten Probe, wahrend die Kupfernitrat- und Zinknitratvarianten niedrigere Werte
aufweisen. Mit steigender Phosphatierungsdauer nehmen die Werte weiter zu, bis nach 120 s
bei allen Varianten der maximale Emissionsgrad im untersuchten Phosphatierungszeitraum
erreicht wird. Die Basisphosphatierung weist je Phosphatierungszeit den hodchsten
Emissionsgrad auf, sodass der Emissionsgrad gegeniber der Referenz etwa verdoppelt wird
(~0,71). Somit erweist sich die Phosphatierung ohne Zusatze als die effektivste Methode zur
Steigerung des Emissionsgrades.
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Abbildung 42: Emissionsgrad (&9,0) der Referenz, nach alkalischer Reinigung, sowie nach Basisphosphatierung,
Kupfernitrat- und Zinknitratmodifikation in Abhangigkeit von der Phosphatierungszeit.

Aus den bisherigen Ergebnissen lasst sich bereits ableiten, dass der beobachtete Anstieg des
Emissionsgrades durch die Reinigung wahrscheinlich auf hohere Si-Gehalte an der
Oberflache zuruickzufiihren ist (Abbildung 12). Das im Al-Si-Uberzug eingebettete Silizium
tragt bereits im unbehandelten Ausgangszustand zu einer geringeren Reflexion gegenuber
einer Aluminiumoberflache bei (Abbildung 39). Eine Anreicherung von Silizium an der
Oberflache infolge der Reinigung fuhrt daher wahrscheinlich zu einer weiteren Minderung des
Reflexionsgrads.

Im Folgenden soll gezeigt werden, welche Mechanismen bei der Phosphatierung die
beobachtete Minderung der Reflexion hervorrufen.

Die hohe Oberflachenrauheit infolge der Kristallmorphologie der phosphatierten Proben
konnte durch diffuse Streuung ein Grund daflr sein, dass Phosphatschichten die
Warmeaufnahme verbessern. Um den Einfluss der Oberflaichentopografie der phosphatierten
Schicht auf das Reflexionsverhalten und den daraus abgeleiteten Emissionsgrad (eq9,4) zU
ermitteln, wurde eine Oberflache nach der Phosphatierung (90 s, Zinknitratmodifikation) einem
Pressvorgang mit einer Hydraulikpresse unterzogen und anschliel3end hinsichtlich ihrer
Morphologie und Reflexionseigenschaften untersucht (Abbildung 43). Die REM-Abbildungen
belegen eine signifikante Veranderung der Oberflachentopografie durch die Presse. Wahrend
die unberuhrte Probe eine plattchenformige Morphologie zeigt, ist diese nach dem
Pressvorgang weitgehend zerstort und zu einer glatteren, kompakteren Oberflache verandert
worden. Das Reflexionsspektrum der verpressten Probe zeigt im Vergleich zur unberiihrten,
phosphatierten Oberflache eine leichte Erhéhung des Reflexionsgrads im Bereich der
charakteristischen Hopeit-Schwingungsbanden (~1000-1200 cm™). Im mittleren IR-Bereich
weist die verpresste Probe einen leicht niedrigeren Reflexionsgrad auf. Der daraus ermittelte
Emissionsgrad von 0,59 fir die Ausgangsprobe unterscheidet sich nicht signifikant vom
Emissionsgrad von 0,58 fir die gepresste Variante.
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Abbildung 43: Vergleich der Reflexionsspektren und REM-Aufnahmen der phosphatierten Oberflache (90 s, mit
Zinknitrat) vor (schwarz) und nach dem Pressen (grau). Die Proben wurden mit einer Hydraulikpresse plan
verpresst. Die REM-Abbildungen zeigen die Einebnung der urspriinglichen Morphologie der Hopeitschicht durch
die Presse.

Die beobachtete geringfugige Verringerung des Reflexionsgrads in bestimmten spektralen
Bereichen ist vermutlich auf Beugungs- und Streueffekte zurickzufihren, die durch die
Kristallmorphologie der Phosphatschicht verursacht werden. Die Messungen zeigen, dass der
Emissionsgrad der gepressten Proben nahezu identisch mit dem der ungepressten Probe ist.
Dies ist ein starkes Indiz daftir, dass die Oberflachenmorphologie im Vergleich zur chemischen
Absorption eine untergeordnete Rolle spielt.

Dabei ist jedoch zu beriicksichtigen, dass der mechanische Pressvorgang in erster Linie die
Makrorauheit der kristallinen Hopeitschicht reduziert. Feinere Strukturelemente, etwa eine
verbleibende Mikrorauheit oder Porositdt im Submikrometerbereich, werden durch diesen
Prozess vermutlich nicht vollstandig beseitigt. Solche Strukturen konnten weiterhin zur
Streuung infraroter Strahlung beitragen. Ein Einfluss mikroskopischer Oberflachenmerkmale
lasst sich daher nicht vollstandig ausschlie3en.

Gleichwohl sprechen die vorliegenden Ergebnisse dafir, dass topografische Effekte insgesamt
eine untergeordnete Rolle spielen. Vielmehr scheinen die chemische Zusammensetzung der
Phosphatschicht und die damit verknipften materialabhangigen optischen Eigenschaften den
dominierenden Beitrag zur beobachteten Erhéhung des Emissionsgrades zu liefern.
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Um den Einfluss der Phosphatschicht sowie der darunterliegenden Grenzschicht auf den
Emissionsgrad gezielter zu erfassen, wurde das Reflexionsverhalten der Oberflache nach
Entfernen der Phosphatschicht untersucht (Abbildung 44). Nach dieser Entphosphatierung
steigt der Reflexionsgrad gegeniber der phosphatierten Oberflache an, bleibt jedoch
insgesamt deutlich unter dem Niveau der gereinigten Oberflache. Die aufgebrachte
Phosphatschicht fihrt daher zu einer deutlichen Erhéhung des Emissionsgrads. Jedoch
beeinflusst nicht nur die eigentliche Hopeitschicht den Emissionsgrad der Oberflache, sondern
offenbar auch die Ausbildung der Grenzschicht zwischen Phosphatschicht und Al-Si-Uberzug.
Dies zeigt sich darin, dass der Emissionsgrad nach Entfernung der Hopeitschicht zwar
signifikant absinkt, aber weiterhin tiber dem Wert der lediglich gereinigten Oberflache verbleibt
(Abbildung 44). Ein entscheidender Faktor in der Grenzschichtausbildung kénnten die
metallischen Nanopartikel (Zn, Ni, Cu; Abbildung 32) sein, deren Einfluss auf das
Reflexionsverhalten im Folgenden untersucht werden soll.

Abbildung 44: Reflexionsspektren der Referenz (e9,, = 0,36), der gereinigten Oberflache (g9, = 0,45) sowie der
phosphatierten (9,9 = 0,71) und entphosphatierten Oberflachen (e9,, = 0,57) nach Basisphosphatierung.
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Zur Bewertung des spektralen Absorptions-, Streu- und Extinktionsverhaltens der metallischen
Nanopartikel (Zn, Ni, Cu), die sich wahrend der Phosphatierung auf den Oberflachen gebildet
haben (Abbildung 32), wurden numerische Simulationen auf Basis der Mie-Theorie
durchgefuhrt  (siehe  Methodik: Mie-Theorie zur  Modellierung  metallischer
Nanopartikel).[°6:11l

Abbildung 45: Berechnete spektrale Wirkungsquerschnitte fir Absorption (schwarz), Streuung (blau) und
Extinktion (rot) spharischer Nanopartikel aus Nickel (a), Zink (b) und Kupfer (c) mit einem Durchmesser von 200 nm
auf Basis der Mie-Theorie.

In Abbildung 45 sind die berechneten spektralen Wirkungsquerschnitte fiir Absorption
(schwarz), Streuung (blau) und Extinktion (rot) von spharischen Nanopartikeln aus Nickel
(links), Zink (Mitte) und Kupfer (rechts) mit einem angenommenen Partikeldurchmesser von
200 nm dargestellt, was etwa der im REM beobachteten durchschnittlichen Partikelgréf3e
entspricht. Die anhand der Mie-Theorie berechneten spektralen Wirkungsquerschnitte zeigen
charakteristische Unterschiede im spektralen Verlauf der Absorption und der Streuung. Bei
Nickel- und Zinkpartikeln steigt die Absorption bereits bei geringen Wellenzahlen kontinuierlich
an und zeigt im IR-Bereich zwischen 3000 und 8000cm? einen deutlichen
Wirkungsquerschnitt. Der Bereich zwischen 3000 und 8000 cm™ist deshalb relevant, da hier
der Grof3teil der Strahlungsintensitét des Ofens liegt. Der hohe Wirkungsquerschnitt in diesem
Spektralbereich deutet darauf hin, dass Ni- und Zn-Partikel zur Absorption thermischer
Strahlung im relevanten IR-Bereich beitragen. Im Gegensatz dazu zeigt sich bei Kupfer ein
anderer Verlauf. Die Absorption steigt erst ab etwa 7500 cm™ an und erreicht ihr Maximum erst
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im Ubergang zum sichtbaren Spektralbereich (>10000 cm™). Dies bedeutet, dass Cu-Partikel
stark zur Absorption im sichtbaren Bereich beitragen, was sich im optisch dunklen
Erscheinungsbild der kupferhaltigen Phosphatierungsvariante widerspiegelt. Hingegen ist der
Beitrag zur Absorption durch Cu-Partikel im infraroten Bereich, der fur die Ofenerwarmung
entscheidend ist, vergleichsweise gering. Das spektrale Absorptionsverhalten der einzelnen
Metalle erklart, warum die Basisphosphatierung, bei der eine Mischung aus Zn- und Ni-
Partikeln an der entphosphatierten Oberflache zu finden ist (Abbildung 32), optisch wie auch
im IR-Bereich absorbierend wirkt. Die Basisphosphatierung ist deshalb optisch dunkel und
wirkt sich gunstig auf das Aufheizverhalten aus.

Um den Effekt der Nanopartikel an den entphosphatierten Blechen zu prifen, wurde die
Phosphatschicht der drei Phosphatierungsvarianten entfernt und die resultierenden
Oberflachen im gegeniber den Ublichen Messungen erweiterten visuellen Spektralbereich
(VIS) vermessen (Abbildung 46).

Abbildung 46: Reflexionsspektren der gereinigten Oberflache sowie der entphosphatierten Oberflichen nach
Basisphosphatierung, Kupfernitratmodifikation und Zinknitratmodifikation im Bereich von 1000-25000 cm™.

Die gereinigte Oberflache weist im gesamten Spektralbereich durchgéangig den hochsten
Reflexionsgrad auf. Die entphosphatierte Oberflache der Basisphosphatierung, auf der Nickel-
und Zinkpartikel vorliegen, weist einen deutlich niedrigeren Reflexionsgrad im IR- und im VIS-
Bereich auf. Die Kurve der entphosphatierten Kupfernitratmodifikation liegt im IR-Bereich
oberhalb der Basisphosphatierung. Im VIS-Bereich nimmt die Reflexion jedoch stark ab und
unterschreitet den Reflexionsgrad der Basisphosphatierung deutlich. Die entphosphatierte
Oberflache der Zinknitratmodifikation zeigt insgesamt eine héhere Reflexion als die beiden
anderen entphosphatierten Oberflachen. Die Reflexion ist gegenuber der gereinigten Probe
nur unwesentlich geringer.
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Die beobachteten Unterschiede der Reflexionsspekiren lassen sich auf die
Absorptionseigenschaften der metallischen Nanopartikel zurickflihren. Die Nickel- und
Zinkpartikel in der Basisphosphatierung bewirken tber den gesamten Spektralbereich eine
starke Absorption. Fur die Variante mit Kupfernitrat ist hingegen eine ausgepragte optische
Absorption charakteristisch. Bei der Zinknitratmodifikation ist aufgrund der nahezu
vollstandigen Abwesenheit metallischer Nanopartikel die Absorption im optischen wie im IR-
Bereich weniger stark ausgepragt. Dennoch zeigt sich auch hier eine geringfligige Absenkung
im IR-Bereich, was wahrscheinlich auf eine leichte Absorption durch die wenigen verbliebenen
metallischen Nanopartikel zurtickzufiihren ist. Die Ergebnisse stimmen qualitativ gut mit den
Wirkungsquerschnitten des Mie-Modells tberein (Abbildung 45). Sie verdeutlichen, dass
nicht nur die Hopeitschicht selbst, sondern insbesondere auch die metallischen Nanopartikel
einen mal3geblichen Einfluss auf das Absorptionsverhalten der Oberflache ausiiben. Die Art
und Anzahl der Partikel bestimmen dabei wesentlich die Wellenlange und Intensitat der
Absorption.
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3.2 Aufheizverhalten und Warmeaufnahme

Im folgenden Abschnitt soll das Aufheizverhalten der behandelten Varianten beurteilt werden,
um den Effekt fir die Warmebehandlung zu quantifizieren. Dazu wird einerseits der Verlauf
der Aufheizkurven und andererseits die daraus gewonnene absolute Zeit bis zum Erreichen
einer Temperatur von 900 °C (t9y,) herangezogen. Obwohl mit einer Zieltemperatur von
920 °C gearbeitet wurde, wurde die Zeit bis zum Erreichen von 900 °C als quantitative
VergleichsgroRe fur die Effizienz der Varianten herangezogen. Durch die Verwendung von tqq,
kann ein verlasslicher Vergleich der Aufheizzeiten vorgenommen werden, der nicht durch
Temperaturschwankungen im Bereich der Zieltemperatur beeinflusst wird.

3.2.1 Aufheizverhalten des Al-Si-Uberzugs

Um das Aufheizverhalten zu charakterisieren, wurde zunéchst das grundlegende thermische
Verhalten des Al-Si-Uberzugs untersucht. Dazu wurde mithilfe der DSC am unbehandelten
Ausgangsmaterial (Referenz) die temperaturabhangige spezifische Warmekapazitat
bestimmt. Abbildung 47 zeigt das Erwarmungsverhalten des untersuchten Al-Si-Feinblechs
im Vergleich zum isolierten Al-Si-Uberzug und zum Stahl (ohne Uberzug). Die Al-Si-Schicht
zeigt ab 574 °C eine stark endotherme Reaktion, die dem eutektischen Schmelzpunkt der
binaren Al-Si-Legierung entspricht. Durch die untereutektische Zusammensetzung des
Uberzugs bleibt ein Anteil an festem Aluminium bestehen, der erst bei Erreichen der
Liquidustemperatur von ca. 610 °C vollstandig aufschmilzt.[?52612° Diese Liquidusreaktion
zeigt sich in der Warmekapazitatskurve als Schulter, deren Form auch durch das
Aufschmelzen von ternaren Al-Fe-Si-Phasen beeinflusst wird.12%122

Abbildung 47: Spezifische Warmekapazitat (c,) in Abhangigkeit von der Temperatur fir das Al-Si-Feinblech, sowie
den Stahl und den Al-Si-Uberzug. Im Inset sind die charakteristischen Phaseniibergange im Temperaturbereich
von 500 bis 900 °C vergrof3ert dargestellt.

72



Ergebnisse und Diskussion

Im Fall des Al-Si-Feinblechs sind sowohl das Eutektikum als auch die Liquidusreaktion
voneinander getrennt erkennbar. Auffallig ist im Gegensatz zum isolierten Schmelziberzug
eine signifikante Abnahme der Warmekapazitdt ab dem Ende der eutektischen
Schmelzreaktion, die, abgesehen von der Liquidusreaktion, erst ab ca. 650 °C wieder ansteigt.
Die Abnahme der Warmekapazitat spricht flr eine exotherme Reaktion, die wahrscheinlich auf
die Bildung eisenhaltiger Phasen im Zuge der Diffusionsprozesse zwischen Stahlsubstrat und
Uberzug zuriickzufiihren ist. Bei der Diffusion kommt es zu einer teilweisen Verfestigung der
Uberzugsschicht infolge der Bildung von Al-Fe-Si-Phasen.l*?31241 Die dabei entstehenden
intermetallischen Phasen kdnnten zu einer exothermen Reaktionsenthalpie fihren, die in den
Messdaten des Feinblechs beobachtet wird. Beim unbehandelten Stahl treten
erwartungsgemar keine der beschriebenen Schmelzereignisse auf. Hier ist ausschlieRlich die
endotherme Umwandlung von Ferrit zu Austenit nachweisbar, die auch beim Al-Si-Feinblech
bei nahezu identischer Temperatur beobachtet wird.

In Abbildung 48 ist der Temperaturverlauf, gemessen mit einem Thermoelement (siehe
Methodik: Pressharten und Messung der Aufheizgeschwindigkeit), der Referenz
(unbehandelt) bei einer Ofentemperatur von 920 °C zu sehen. Die Temperatur des Blechs
steigt mit der Zeit in einer Sattigungskurve bis zur Ofentemperatur an. Ab der Starttemperatur
von 30 °C ist der Temperaturverlauf bis zu einer Zeit von etwa 52 s bzw. einer Temperatur von
574 °C anndhernd linear. Bei 574 °C findet dann eine plotzliche Abnahme der Aufheizrate von
ca. 7°Cls auf 4°C/s statt, was in der Temperaturkurve anhand des abflachenden
Temperaturverlaufs ersichtlich ist. Ab einer Temperatur von 736 °C flacht die Temperaturkurve
erneut plotzlich ab. Die Aufheizrate nimmt innerhalb weniger Sekunden von 2,3 °C/s auf
1,1 °C/s ab und steigt anschlieRend wieder auf 1,7 °C/s an. Im weiteren Verlauf steigt die
Aufheizrate leicht an und flacht anschlieRend bei Erreichung der Ofentemperatur von 920 °C
in ein Plateau ab.

Abbildung 48: Verlauf der Temperatur (schwarz) und der Aufheizrate (rot) der Al-Si-Referenz bei 920 °C
(Ofentemperatur).
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Wird der Verlauf der Aufheizrate der spezifischen Warmekapazitdt des Blechs
gegenlbergestellt, sind bei den eben beschriebenen Temperaturen (574 °C und 736 °C)
Anstiege in der spezifischen Warmekapazitét zu verzeichnen (Abbildung 49). Der gemessene
Wert von 574 °C entspricht in guter Ubereinstimmung dem Literaturwert von 577 °C fir den
Schmelzpunkt der binaren eutektischen Al-Si Zusammensetzung.?>261201 Der Anstieg in der
Warmekapazitat bei ca. 600 °C ist einem weiteren Schmelzpunkt einer oder mehrerer Al-Fe-
Si-Phasen mit Aluminium zuzuordnen.211221 \Welche der ternaren Phasen bei dieser
Temperatur schmilzt, ist allerdings nicht eindeutig geklart.'?? Dieser weitere Schmelzpunkt ist
nicht als separate Anderung der Heizrate in der in situ Temperaturkurve zu beobachten.

Die hohe Enthalpie der Phasenumwandlung von Ferrit zu Austenit ist in der Heizrate deutlich
sichtbar, nimmt aber verglichen mit dem vorangegangenen Schmelzpunkt des Al-Si-Uberzugs
nur geringen Einfluss auf die dT/dt-Kurve (Abbildung 49). Am Schmelzpunkt des Al-Si-
Uberzugs liegt trotz geringer Schmelzenthalpie ein deutlich gréRerer negativer Einfluss auf die
dT/dt-Kurve vor. Daraus ist ersichtlich, dass es am Schmelzpunkt des Al-Si-Uberzugs neben
der Schmelzenthalpie noch eine weitere Einflussgrof3e gibt. Da der plotzliche Abfall in der
Heizrate mit der Schmelztemperatur der eutektischen Al-Si-Zusammensetzung korreliert, ist
dies ein starkes Indiz dafur, dass der Emissionskoeffizient durch das Aufschmelzen signifikant
verringert wird und somit durch einen oberflachennahen Schmelzvorgang weniger
Warmestrahlung absorbiert werden kann. Dies haben bereits vorangegangene Studien
nahegelegt.®1%!

Abbildung 49: Verlauf der spez. Warmekapazitat mit der Temperatur (schwarz) und Verlauf der Aufheizrate mit
der Temperatur (rot) des verwendeten Al-Si-Feinblechs.

Auf Basis der gemessenen Emissionskoeffizienten (siehe Emissionsgrad des Al-Si-
Uberzugs) und der spezifischen Warmekapazitat wurde ein vereinfachtes Strahlungsmodell
zur Berechnung von Temperaturkurven herangezogen (siehe Anhang: Skript 1-3). Dies soll
zum einen eine schnelle Vorhersage des Aufheizverhaltens aus einer vergleichsweise
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schnellen und zerstérungsfreien Messung des Emissionsgrads ermdglichen und andererseits
zum Verstandnis der Vorgange wéahrend der Aufheizphase beitragen.

Abbildung 50: Vergleich der berechneten und experimentell ermittelten Temperaturverlaufe des
Referenzmaterials. Der vergroRerte Ausschnitt zeigt das Verhalten am Eutektikum des Al-Si-Uberzugs.

Abbildung 50 zeigt den Vergleich zwischen experimentell gemessenem Temperaturverlauf
und zwei berechneten Heizkurven fur die Referenz. Die Simulation basiert dabei einerseits auf
einer konstanten ~ Warmekapazitat  (c, = J kg™ K*), andererseits  auf  einer
temperaturabhangigen Warmekapazitatsfunktion c,(T) aus den mithilfe der DSC ermittelten
Werten (Abbildung 49).

Der anfangliche Temperaturanstieg bis in den Bereich des eutektischen Schmelzpunkts
(=577 °C) wird von beiden Modellen sehr gut beschrieben. Auffallig ist jedoch ein pl6tzliches
Abflachen im experimentellen Verlauf bei etwa 577 °C, das von keiner der beiden
Berechnungen adaquat erfasst wird. Dies deutet darauf hin, dass die beobachtete Abweichung
nicht durch die Schmelzenthalpie des Al-Si-Uberzugs verursacht wird, da diese bereits in der
Funktion ¢, (T) berucksichtigt ist. Wahrscheinlicher ist, dass dieses plétzliche Abflachen durch
eine temperaturabhéngige Anderung des Emissionsgrades hervorgerufen wird.

Im weiteren Verlauf der Aufheizung zeigt sich, dass die Simulation mit konstanter
Warmekapazitat zunehmend von den experimentellen Daten abweicht. Die Berechnung unter
Berticksichtigung der temperaturabhdngigen Warmekapazitat beschreibt das Aufheizverhalten
hingegen deutlich besser. Dieser Unterschied ist insbesondere auf den Anstieg der
Warmekapazitat mit steigender Temperatur sowie auf die Berticksichtigung der Ferrit-Austenit-
Umwandlung zuriickzufihren. Allerdings wird in beiden Modellvarianten ein konstanter
Emissionsgrad angenommen. Dadurch lassen sich Effekte wie die beobachtete Anomalie im
Bereich des eutektischen Punktes nicht reproduzieren.
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Bei Erreichen der Zieltemperatur von 920 °C zeigen die gemessene Kurve und die Simulation
mit temperaturabhangiger Warmekapazitat eine gute Ubereinstimmung. Grundsétzlich
ermdglicht das vereinfachte Modell somit eine erste Abschatzung der Aufheizgeschwindigkeit.
Fir eine realitatsnahe Modellierung ware jedoch eine temperaturabhéngige Beschreibung des
Emissionsverhaltens notwendig. Eine solche Funktion ware experimentell nur mit erheblichem
Aufwand zuganglich, da sie eine spektral aufgeloste Reflexionsmessung wéhrend der
Aufheizung erforderte. Die dafiir bendtigten Methoden waren im Rahmen dieser Arbeit nicht
zuganglich. Eine empirische Verbesserung der Modellibereinstimmung wére prinzipiell durch
eine gezielte Absenkung des Emissionsgrades im Bereich des eutektischen Punktes mdglich.
Eine solche Anpassung wiirde zwar die Ubereinstimmung mit den experimentellen Daten
erhéhen, ware jedoch physikalisch nur begrenzt belastbar, solange keine
temperaturabhéangige Funktion des Emissionskoeffizienten vorliegt. Daraus folgt, dass die
Aussagekraft des Modells im Wesentlichen auf eine qualitative bis semiquantitative
Beschreibung des Aufheizverhaltens beschrankt ist. Innerhalb dieses Rahmens erweist sich
der Ansatz jedoch als physikalisch plausibel und fir die Zielsetzung der vorliegenden Arbeit
ausreichend, da die relevanten Trends und Einflussgréf3en zuverlassig erfasst werden.

3.2.2 Einfluss des Emissionsgrades auf die Aufheizgeschwindigkeit

Die in Abbildung 51 dargestellten in situ aufgezeichneten Temperaturverlaufe zeigen den
Einfluss der Reinigung sowie der Basisphosphatierung auf die Aufheizgeschwindigkeit.

Erganzend zeigt Abbildung 52 die entsprechenden Aufheizkurven der Varianten mit Kupfer-
und Zinknitrat. Alle phosphatierten Varianten weisen gegeniber der Referenz und der
gereinigten Probe eine deutlich schnellere Aufheizung auf. Auffallig sind zwei charakteristische
Punkte im Temperaturverlauf, an denen ein Abfall der Aufheizrate fir alle Varianten beobachtet
wird: bei ca. 574 °C und bei 742 °C. Wie bereits zuvor an der Referenz diskutiert (siehe
Aufheizverhalten des Al-Si-Uberzugs), werden diese Effekte vom eutektischen
Schmelzpunkt der Al-Si-Beschichtung (577 °C) und der Umwandlung von Ferrit zu Austenit im
Grundwerkstoff verursacht.
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Abbildung 51: Aufheizkurven der Referenz, der gereinigten Oberflache sowie der phosphatierten Oberflachen
(Basisphosphatierung).

Abbildung 52: Aufheizkurven der Referenz, der gereinigten Oberflache sowie der phosphatierten Oberflachen. (a)
Kupfernitratmodifikation, (b) Zinknitratmodifikation).

Dass diese Effekte sowohl bei der Referenz als auch bei den oberflachenmodifizierten Proben
auftreten, deutet darauf hin, dass diese physikalischen Vorgange grundlegend die
Warmeaufnahme der Proben unabhangig von der Oberflachenbehandlung beeinflussen. Im
Fall der Ferrit-Austenit-Umwandlung ist dies erwartbar, da es sich hierbei um einen
volumenbezogenen Effekt handelt, der bereits in der spezifischen Warmekapazitat des
Materials beriicksichtigt ist. Der Einfluss des eutektischen Schmelzens der Al-Si-Beschichtung
ist hingegen nicht unmittelbar naheliegend, da die metallischen Al- und Si-Phasen von der
aufgebrachten Phosphatschicht (berdeckt sind. Der an dieser Stelle beobachtete
Temperatureffekt, welcher auf einer Anderung des Emissionsgrades beruht, wird jedoch
offensichtlich durch die Phosphatschicht nicht oder nur geringflgig beeinflusst. Dies lasst
vermuten, dass ein Groliteil der Strahlungsabsorption direkt an der Grenzflache zum Al-Si-
Uberzug erfolgt.
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Ein weiterer entscheidender Aspekt bei der Interpretation der Kurvenverlaufe ist der mégliche
Einfluss des Kristallwassers. Der ermittelte Emissionsgrad basiert auf bei Raumtemperatur
gemessenen Spektren und wird daher auch durch die ausgepragten OH-Absorptionsbanden
des im Hopeit gebundenen Wassers beeinflusst. Da Hopeit Kristallwasser bereits bei
Temperaturen deutlich unterhalb der Zieltemperatur abgibt, ware bei einer dominanten Rolle
dieses Wassers eine splrbare Verlangsamung der Aufheizrate nach dessen Austreibung zu
erwarten.4

Ein solches Verhalten zeigt sich in den experimentellen Aufheizkurven jedoch nicht. Auch in
dem fur die Dehydratisierung relevanten Temperaturbereich ist ein stetiger Anstieg der
Temperatur ohne Diskontinuitdten zu beobachten. Im Vergleich zum eutektischen
Schmelzpunkt der Al-Si-Beschichtung oder der Austenitisierung des Grundwerkstoffs bleibt ein
vergleichbarer Effekt im Zusammenhang mit der Dehydratisierung aus. Eine detaillierte
Untersuchung des Dehydrationsverhaltens und der damit verbundenen Masseverluste folgt im
Abschnitt ,Phasenumwandlungen der Phosphatschicht wahrend der Erwarmung®”.

In Abbildung 53 ist die Aufheizzeit tq,, dargestellt, also die Zeit, die bendtigt wird, um eine
Probentemperatur von 900 °C zu erreichen. Anhand dieser Aufheizzeit lassen sich die
Phosphatierungsvarianten in ihrer Heizeffizienz vergleichen.

Abbildung 53: Aufheizzeit (tq,,) bis zur Erreichung von 900 °C fir die Referenz, die gereinigte Oberflache sowie
die phosphatierten Proben (Basis, mit Kupfernitrat und mit Zinknitrat) in Abhangigkeit von der Phosphatierungszeit
(15 s bis 120 s).

Die Referenz zeigt mit ca. 200 s die langste Aufheizzeit. Die gereinigte Probe zeigt eine
verkurzte Aufheizzeit von etwa 170 s. Alle phosphatierten Varianten weisen eine signifikante
Reduktion der Aufheizzeit im Vergleich zur Referenz und der gereinigten Probe auf. Bereits
nach 15 s Phosphatierungszeit wird die Aufheizzeit um etwa 45-60 s reduziert. Die kiirzesten
Aufheizzeiten werden fur phosphatierte Proben mit einer Phosphatierungszeit von 90-120 s

78



Ergebnisse und Diskussion

erreicht, wobei die Aufheizzeiten der Varianten ab einer Phosphatierungszeit von 60 s nur noch
geringflgig sinken. Der grof3te Einfluss der Phosphatierung auf die Aufheizzeit wird somit in
den ersten 30 s erreicht.

Zwischen dem Emissionsgrad (eq,,) aller Varianten und der Zeit zum Erreichen von 900 °C
(tono) bestent eine inverse Korrelation (Abbildung 54). Die Referenz weist mit g9, = 0,38 den
niedrigsten Emissionsgrad auf und erreicht 900 °C dementsprechend erst nach ca. 195 s. Die
gereinigte Probe zeigt einen leicht erhdhten Emissionsgrad (~0,45) und eine verkirzte
Aufheizzeit (~170 s). Alle phosphatierten Proben zeigen deutlich erhdhte Emissionsgrade
(> 0,5) und damit kiirzere Aufheizzeiten, die mit zunehmender Phosphatierungsdauer weiter
abnehmen. Die Basisphosphatierung erreicht die hochsten Emissionsgrade (~0,72 nach 120 s
Phosphatierungszeit) und korreliert mit den kirzesten Aufheizzeiten (~100 s). Die Varianten
mit Kupfer- und Zinknitrat liegen in einem vergleichbaren Bereich, sind generell aber bei
gleicher Phosphatierungszeit weniger effektiv als die Basisphosphatierung.

Abbildung 54: Korrelation zwischen dem Emissionsgrad (g4,,) und der Aufheizzeit (tq,).

Um den Einfluss der Phosphatierung auf das Aufheizverhalten und einen moglichen
Masseverlust der Phosphatschicht zu untersuchen, wurde ein phosphatiertes Blech mittels
TG/DSC untersucht (Abbildung 55). Dabei zeigt sich kein signifikanter Unterschied zwischen
dem phosphatierten Blech und der Referenz. Dies entspricht den Erwartungen, da die
Phosphatschicht lediglich einen &uRRerst geringen Anteil an der Gesamtmasse aufweist: Ein
Al-Si-Blech mit einer Abmessung von 100 mm x 200 mm und einer Gesamtmasse von 235 g
besitzt bei einer Schichtmasse der Phosphatschicht von ca. 2 g/m? pro Seite (gesamt 4 g/m?)
eine Phosphatschichtmasse von etwa 0,08 g. Daraus ergibt sich ein berechneter Massenanteil
der Phosphatschicht von lediglich ca. 0,034 % bezogen auf die Gesamtmasse. Ein
Masseverlust durch beispielsweise Kristallwasser wéahrend der thermischen Behandlung liegt
somit unterhalb der Auflosungsgrenze fir makroskopische Proben in der TG.
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Entsprechend zeigen sich, wie erwartet, keine Unterschiede zwischen den Proben. Da die
Phosphatierung ausschlie3lich die Oberflache modifiziert und nicht das tieferliegende Material
beeinflusst, sind zudem keine Veranderungen hinsichtlich der weiteren Reaktionspunkte (Al-
Si-Schmelzpunkt, Ferrit-Austenit-Ubergang) gegeniiber der Referenz zu erwarten.

Abbildung 55: TG/DSC-Messungen unter oxidierender Atmosphére (20 % Oz /80 % Ar) der Referenz im Vergleich
zur phosphatierten Probe (120 s).

3.2.3 Emissionsgrad und Mechanismus der Aufheizgeschwindigkeit

Wie aus den vorangehenden Abbildungen hervorgeht, hangt die Aufheizgeschwindigkeit der
untersuchten Proben wesentlich von grundlegenden Parametern wie der Blechdicke und der
spezifischen Warmekapazitat ab. Diese Parameter lassen sich allerdings kaum verandern,
sodass der Emissionsgrad der Oberflache die entscheidende, da beeinflussbare Grofie
einnimmt. Die durch Reinigung und anschlie@ende Phosphatierung erzielte deutliche
Erh6éhung des Emissionsgrades fuhrt dabei zu einer gesteigerten Warmeaufnahme der
Oberflache. Trotz der vollstandigen Bedeckung des metallischen Al-Si-Uberzugs durch die
Phosphatschicht wird ein sprunghaftes Absinken der Heizrate im Bereich des eutektischen
Schmelzpunktes des Al-Si-Uberzugs beobachtet. Dieses Verhalten deutet darauf hin, dass die
vom Ofen emittierte Warmestrahlung die Phosphatschicht zumindest teilweise transmittiert
und erst an der Grenzflache zwischen Phosphatiberzug und metallischem Substrat
wechselwirkt, anstatt vollstdndig innerhalb der Phosphatschicht absorbiert oder reflektiert zu
werden. Eine solche Interpretation erscheint plausibel, da Hopeit selbst nur in begrenzten
spektralen Bereichen, insbesondere in den charakteristischen Schwingungsbanden der
Phosphatgruppen, eine ausgepragte Absorption zeigt. Die Transmission der Strahlung bis zur
Metall-Phosphat-Grenzflache konnte dann dazu fuhren, dass ein Teil der Strahlung an der
metallischen Oberflache reflektiert wird. In der Folge ist es denkbar, dass die Strahlung
innerhalb der Phosphatschicht mehrfach mit dem Phosphatiiberzug und mit dem Uberzug
wechselwirkt, bevor sie letztlich absorbiert wird oder wieder aus dem System austritt. Eine
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derartige Mehrfachwechselwirkung kénnte die effektive Energieaufnahme erhéhen, ohne dass
die Phosphatschicht selbst den Hauptanteil der Absorption Gbernimmt.

Die Ergebnisse verdeutlichen zudem, dass Streuung und Brechung, verursacht durch die
Oberflachentopographie der Phosphatschicht, keinen signifikanten Beitrag leisten. Die
ausgepragte Rauheit der Phosphatschicht bewirkt zunachst ein optisch diffuses
Erscheinungsbild der Oberflache, das jedoch nach mechanischer Kompaktierung in optische
Transparenz Ubergeht. Ein messbarer Einfluss dieser topographischen Veranderungen auf
den Emissionsgrad oder das Aufheizverhalten kann jedoch nicht festgestellt werden (siehe
Emissionsgrad des Al-Si-Uberzugs).

Die gereinigten Bleche weisen im Vergleich zur Referenz eine deutliche Erhéhung des
Emissionsgrades auf, was mit einer signifikant erhohten Oberflachenkonzentration von
Silizium einhergeht. Wie zuvor beschrieben, lasst sich dies durch eine starkere Absorption der
IR-Strahlung durch das Silizium erklaren (siehe Emissionsgrad des Al-Si-Uberzugs). Dies
beruht auf der Aluminiumdotierung des Siliziums, die zu einer erhdhten elektrischen
Leitfahigkeit fuhrt. Mittels eines einfachen Drude-Modells kann nachvollzogen werden, dass
diese erhoéhte Leitfahigkeit breitbandige Absorption im infraroten Bereich erméglicht, welche
bei undotiertem Silizium nicht auftritt.

Durch die nachfolgende Phosphatierung werden insbesondere bei der Basisphosphatierung
metallische Nanopartikel aus Zink und Nickel abgeschieden, welche maRgeblich zur
Absorption der Ofenstrahlung beitragen (siehe Emissionsgrad des Al-Si-Uberzugs).
Deutlich geringere Emissionswerte weisen hingegen die Proben der Phosphatierung mit
Zinknitrat auf, bei denen quantitativ kaum metallische Nanopartikel abgeschieden wurden.
Dies galt trotz einer gleichen oder sogar héheren Schichtmasse der Phosphatschicht.

Nichtsdestotrotz zeigt auch die Schichtmasse der Phosphatschicht einen Einfluss auf den
Emissionsgrad. Mit zunehmender Phosphatierungszeit und steigender Schichtmasse wird
eine Erh6hung des Emissionsgrades beobachtet. Dies lasst sich vermutlich dadurch erklaren,
dass die Phosphatschicht zunehmend den ansonsten freiliegenden metallischen Al-Si-
Uberzug bedeckt, wodurch der Emissionsgrad insgesamt steigt.
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3.3 Charakterisierung der Oberflachen nach Warmebehandlung

Im folgenden Abschnitt wird die Charakterisierung der Bleche im Verlauf und nach Abschluss
der Warmebehandlung vergleichend betrachtet. Das Korrosionsverhalten und die Eignung
zum Widerstandspunktschweil3en (WPS) werden zusatzlich anhand eines Korrosionstests
und der Messung des elektrischen Widerstands untersucht. Dadurch erfolgt eine erste
Abschatzung der Weiterverarbeitungseignung der behandelten Bleche.

3.3.1 Uberzugsaufbau nach Warmebehandlung

In Abbildung 56 ist der Al-Si-Uberzug im Ausgangszustand und nach Warmebehandlung im
senkrechten Anschliff sowie im GD-OES-Tiefenprofil dargestellt. Im Vergleich zum
Ausgangszustand fallt die deutliche Legierungsbildung durch Anreicherung von Eisen
innerhalb der Al-Si-Schicht auf. Der Massekontrast in den Schliffbildern ermdéglicht die
Unterscheidung von drei Phasen innerhalb des Uberzugs nach der Warmebehandlung.
Anhand der EDX-Elementanalyse der Phasen (Tabelle 14) besteht die Matrix (Messpunkt X7)
aus FezAls mit einem geringen Anteil an Si und Mn in Mischkristallbildung.

Die im Massekontrast hell erscheinenden Phasen (xs) sind Al-Fe-Si-Verbindungen, die in ihrer
Zusammensetzung etwa der Summenformel FesAlsSi entsprechen. Die etwas dunkler als xs
erscheinenden Phasen xs und Xio unterscheiden sich von xs durch einen niedrigeren Fe-
Gehalt, bzw. einen héheren Al-Gehalt. Bei den Al-Fe-Si-Phasen Xg, X9 und Xio sind in der
Literatur ahnliche Zusammensetzungen beschrieben. Die Zusammensetzung der
entstehenden Phasen ist jedoch vielfaltig.[101:126.127]
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Abbildung 56: REM-Darstellung im senkrechten Anschliff und quantitative GD-OES Tiefenprofile des Al-Si-
Uberzugs im Ausgangszustand (a, ¢) und nach Warmebehandlung (b, d).

Tabelle 14: Zusammensetzung der Phasen des Al-Si-Uberzugs nach Warmebehandlung anhand der EDX-
Analyse.

Probe Messstelle Al at% Si at% Mn at% Fe at%
X1 0,2 0,8 - 99,0
X2 60,4 51 - 34,4
Ausgangszustand X3 66,0 9,8 - 24,2
Abbildung 56 (a) X4 4,0 95,8 - 0,2
Xs 62,9 11,0 - 26,1
X6 98,3 1.4 - 0,2
X7 69,0 3,0 0,3 27,7
Xs 39,9 14,2 0,9 44,8
920 °C, 300 s Xo 39,0 15,2 0,8 45,0
Abbildung 56 (b) X10 55,7 12,2 0,6 31,6
X11 40,2 12,4 0,7 46,6
X12 20,5 9,1 0,8 69,3
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Abbildung 57 zeigt den senkrechten Anschliff des Al-Si-Uberzugs nach Warmebehandlung
unter dem Lichtmikroskop. Die Aufnahme weist einen guten Kontrast zwischen dem
martensitischen Geflige des Stahls, der Interdiffusionszone und dem uibrigen Uberzug auf. Die
Interdiffusionszone entspricht dem Messpunkt x12 in Abbildung 56 bzw. in Tabelle 14. Auch
der Si- und Al-reiche Saum zwischen der Interdiffusionszone und dem ubrigen Al-Si-Uberzug
ist deutlich erkennbar.

Abbildung 57: Lichtmikroskopische Aufnahme des Al-Si-Uberzugs (Referenz) im senkrechten Anschliff nach
Warmebehandlung.

Die GD-OES-Tiefenprofile zeigen bei allen Proben nach der Warmebehandlung (920 °C,
300 s) einen ahnlichen Legierungsaufbau, charakterisiert durch eine Al-, Fe- und Si-reiche
Legierungsschicht auf dem Stahlsubstrat, die ab ca. 35 um abnimmt und in das Stahlsubstrat
Ubergeht (Abbildung 58). An der Oberflache der phosphatierten Proben sind bis zu einer Tiefe
von etwa 2 um P- und O-Signale der Phosphatschicht erkennbar, deren Anteil tendenziell mit
zunehmender Phosphatierungszeit zunimmt (Abbildung 59). Gleichzeitig ist ein hdherer
Eisengehalt nahe der Oberflache bei phosphatierten Varianten im Vergleich zur Referenz und
der gereinigten Probe erkennbar. Dies deutet auf starkere Diffusion hin, vermutlich verursacht
durch hohere Heizraten und eine damit verbundene langere Verweilzeit bei hohen
Temperaturen bei den phosphatierten Varianten im Vergleich zur Referenz.
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Abbildung 58: GD-OES-Tiefenprofile des Gesamtiiberzugs der Referenz, der gereinigten und der phosphatierten
(Basisphosphatierung) Proben nach Warmebehandlung (920 °C, 300 s).
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Abbildung 59: GD-OES-Tiefenprofile bis 2 um Tiefe der Referenz, der gereinigten und der phosphatierten Proben
(Basisphosphatierung) nach Warmebehandlung (920 °C, 300 s).
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Zum Vergleich sind in Abbildung 60 die lichtmikroskopischen Aufnahmen der Al-Si-Uberziige
im senkrechten Anschliff dargestellt. Auch hier bestatigt sich ein grundlegend gleicher Aufbau
der Legierungsschicht in der Referenz und den gereinigten und phosphatierten Varianten.
Unterschiede zeigen sich jedoch in der Auspragung der Interdiffusionszone, deren Dicke je
nach Vorbehandlung variiert.

Abbildung 60: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Al-Si-Uberziige im senkrechten Anschliff nach
Warmebehandlung.

Abbildung 61 zeigt den Zusammenhang zwischen der Dicke der Interdiffusionszone und der
Aufheizzeit tq9o. Mit sinkender tq, Nimmt die Dicke der Interdiffusionszone deutlich zu. Dies
deutet, wie bereits zuvor vermutet, auf langer andauernde Diffusionsprozesse infolge der
verkurzten Aufheizzeit hin. Der Effekt lasst sich darauf zurlickfuhren, dass bei schnellerem
Erreichen der Zieltemperatur die Proben langer auf einem hohen Temperaturniveau verweilen,
da die gesamte Haltezeit immer 300 s betrug.

Abbildung 61: Zusammenhang zwischen der Dicke der Interdiffusionszone und t,,,. Die Datenpunkte der Proben
mit 90 s und 120 s Phosphatierungszeit liegen innerhalb der Messunsicherheit nahezu tibereinander.
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Abbildung 62: REM-Aufnahmen vor (a)-(c) und nach (d)—(f) der Warmebehandlung bei 920 °C fiir 300 s der
Referenz (a), (d), des alkalisch gereinigten Blechs (b), (e) und des phosphatierten Blechs (120 s) (c), (f).

In Abbildung 62 sind die Oberflachen im REM vergleichend vor und nach der
Warmebehandlung dargestellt. Die Warmebehandlung fiihrt zu einer deutlichen Veranderung
der Oberflachenmorphologie im Vergleich zum Ausgangszustand. Die Referenz weist nach
der Wéarmebehandlung anstelle der urspriinglich glatten Oberflache eine deutlich aufgeraute
Struktur auf, verursacht durch das Aufschmelzen sowie die Diffusion von Eisen in die Al-Si-
Schicht.*2) Auch bei der gereinigten Probe ist nach der Warmebehandlung eine erhohte
Rauheit erkennbar. Die durch die alkalische Reinigung freigelegten, nadelférmigen Si-reichen
Phasen bleiben auch nach der Warmebehandlung sichtbar, was darauf hinweist, dass diese
im Gegensatz zur Referenz nicht in die Legierungsbildung einbezogen wurden. Dies kdnnte
auf eine physikalische Trennung dieser Phasen von der reagierenden Matrix und/oder auf eine
Oxidation des Siliziums infolge der Reinigung zurtickzufiihren sein, was durch die in den XPS-
Daten erkennbaren oxidischen Bindungszustande des Siliziums gestitzt wird (siehe Einfluss
der Reinigung auf die Oberflachenchemie).l*?8

Der Vergleich der GD-OES-Tiefenprofile vor und nach der Warmebehandlung ist in Abbildung
63 dargestellt. Vor der Warmebehandlung zeigt die Referenz im oberflachennahen Bereich
hauptséchlich Aluminium und Silizium, wahrend die gereinigte Probe eine hdhere
Konzentration von Silizium aufweist, was auf die Freilegung des oberflachennahen Siliziums
zurlckzufuhren ist. Bei der phosphatierten Probe dominieren oberflachennah Phosphor, Zink
und Sauerstoff durch die gebildete Phosphatschicht. Im Ubergang zum Al-Si-Uberzug ist
Silizium stark angereichert. Nach der Warmebehandlung ist die Phosphatschicht kompakter
ausgebildet und zeichnet sich oberflachennah durch Phosphor, Zink und Sauerstoff aus.
Zusatzlich liegen Aluminium und Eisen bis an die Oberflache vor, was ein deutlicher
Unterschied zum Ausgangszustand ist.
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Abbildung 63: GD-OES-Tiefenprofile der Oberflache (3 um) der Referenz, der gereinigten und der phosphatierten
(Basisphosphatierung) Proben vor (linke Spalte) und nach Warmebehandlung (920 °C, 300 s; rechte Spalte).

Ein Vergleich der Phosphor-Massenbelegung vor und nach der Warmebehandlung zeigt tiber
alle Phosphatierungszeiten hinweg eine signifikante Abnahme um etwa 60 % (Abbildung 64).

Der beobachtete starke Phosphorverlust deutet darauf hin, dass sich fliichtige phosphorhaltige
Spezies bilden, etwa P4O1o, die in die Ofenatmosphare tbergehen. Dieser Befund ist aus
prozesstechnischer Sicht kritisch und sollte unabhéngig von der verbleibenden
Oberflachenqualitat betrachtet werden. Bei den vorherrschenden Temperaturen von etwa
920 °C weisen solche Phosphoroxide ein grol3es Korrosionspotenzial gegentiber metallischen
ebenso wie keramischen Werkstoffen auf.[29
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Abbildung 64: Phosphor-Massenbelegung anhand der mRFA-Messungen vor und nach der Warmebehandlung
(920 °C fiir 300 s) in Abhéngigkeit von der Phosphatierungsdauer.

Im Dauerbetrieb eines Warmumformofens kdnnte es zu einer mdoglichen Akkumulation
flichtiger Phosphorspezies in der Ofenatmosphéare kommen.

Betrachtet man aber beispielsweise ein absolutes Hopeitschichtgewicht von 2 g/m2, entspricht
dies einer rechnerischen Freisetzung von etwa 0,37g P40 pro Quadratmeter
Blechoberflache.

Die absolute Betrachtung der freigesetzten Phosphormengen zeigt, dass trotz des hohen
prozentualen Abtrags die tatsachlich pro Bauteil emittierte Masse sehr gering ist.

Aufgrund der geringen flachenbezogenen Belastung erscheint es plausibel, dass bei hohen
Luftwechselraten eine ausreichende Abflihrung der freigesetzten Spezies erfolgen kann und
das Korrosionsrisiko fur die Anlagentechnik insgesamt beherrschbar bleibt.

Neben diesen anlagentechnischen Fragestellungen stellt sich zudem die Frage, welche
Konsequenzen der ausgepragte Phosphorverlust flr die Eigenschaften der verbleibenden
Oberflache hat. Daher wird in den nachfolgenden Abschnitten n&her untersucht, worum es
sich bei den auf dem Substrat verbleibenden Riickstéanden handelt und ob die Oberflache noch
fur die folgende Weiterverarbeitung geeignet ist.

3.3.2 Phasenumwandlungen der Phosphatschicht wahrend der Erwarmung

Um die Phasenzusammensetzung der Phosphatschicht nach der Warmebehandlung zu
untersuchen, wurde die beschichtete Oberflache mechanisch abgetragen und mit PXRD im
Transmissionsmodus in Debye-Scherrer-Geometrie analysiert. In Abbildung 65 ist der
Vergleich zwischen der urspriinglichen Phosphatoberflache und dem Ausgangszustand sowie
der alkalisch gereinigten Probe dargestellt. Das Diffraktogramm der phosphatierten Oberflache
(120 s) zeigt Hopeit (Zn3(PO.)2-4H,0) sowie elementares Silizium und Aluminium aus dem Al-
Si-Uberzug. Nach 300 s Warmebehandlung werden im Diffraktogramm neben der Hauptphase
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AlsFe,, die infolge der Eisendiffusion aus dem Stahlsubstrat entsteht, auch Reflexe von a-Fe
(Ferrit), ZnAl,O4 (Gahnit), AIPO, (Tridymitstruktur), Fe,Os; (Hamatit) sowie nicht eindeutig
zuordenbare Phasen detektiert (Abbildung 65). Kristalline Al-Fe-Si-Phasen mit
unterschiedlichen stéchiometrischen Zusammensetzungen werden typischerweise in
warmebehandelten Al-Si-Uberziigen nachgewiesen.[101:126.127.130-132] Dje pisher nicht eindeutig
zuzuordnenden Reflexe in den Diffraktogrammen nach der Warmebehandlung treten bei allen
Probenvarianten auf und sind demnach unabhéangig vom Oberflachenzustand. Es ist daher
wahrscheinlich, dass sie nicht durch die Phosphatierung entstehen, sondern durch die
Warmebehandlung des Al-Si-Uberzugs. Vor diesem Hintergrund ist es plausibel, die nicht
identifizierten Reflexe einer oder mehreren Al-Fe-Si-Phasen zuzuordnen.

Abbildung 65: PXRD-Diffraktogramme der Referenz, des alkalisch gereinigten und des phosphatierten Blechs
(120 s) nach einer Warmebehandlung von 300 s bei 920 °C. Die Phasenzuordnung erfolgte zu folgenden
Verbindungen: Fe2Als (x), AIPO4 (Tridymitstruktur) ("), Fe203 (0), ZnAl204 (%) sowie Fe (=). Nicht zugeordnete
Reflexe gehdren wahrscheinlich zu Al-Fe-Si-Phasen (1). Detaillierte Informationen zur Phasenzuordnung sind in
Tabelle 15 angegeben.

Neben den bereits dargestellten Messungen im Ausgangszustand sowie nhach 300 s
Warmebehandlung wurden weitere XRD- und IR-Messungen nach kurzer Ofenerwarmung
durchgefuhrt. Hierzu erfolgten XRD- und IR-Messungen an phosphatierten Proben (120 s,
Basisphosphatierung) nach 2 s und 10 s Erhitzungsdauer, um die Dehydratisierung von Hopeit
in frhen Stadien der Warmebehandlung zu erfassen.

Nach einer Warmebehandlungsdauer von 2 s bei 920 °C sind im Diffraktogramm neben den
Uberzugssignalen (Al und Si) keine weiteren Reflexe erkennbar, was auf die Bildung eines
amorphen Dehydratisierungsprodukts des Hopeits hinweist (Abbildung 66). Nach 10s
Warmebehandlung bildete sich hingegen kristallines Zinkphosphat-Anhydrat (Zns(POu4)2).
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Abbildung 66: PXRD-Diffraktogramme des phosphatierten Blechs (120 s) vor und nach der Warmebehandlung bei
920 °C fur 2s und 10s. Die Phasenzuordnung erfolgte zu folgenden Verbindungen: Zns(POas)2:4H20 (*),
Si (-), Al (+), Zn3(POa4)2 (~). Detalillierte Informationen zur Phasenzuordnung sind in Tabelle 15 angegeben.

Tabelle 15: Phasenzuordnung zu den Diffraktogrammen in Abbildung 65, Abbildung 66 und Abbildung 68.

Symbol Phase PDF-No. Referenzen
* Zn3(PO4),-4H,0 (Hopeit) 00-033-1474 [133]
- Si (Silizium) 00-027-1402 (134]
+ Al (Aluminium) 00-004-0787 [135]
> Zn3(PO4)2:2H20 00-010-0333 (136]
- Zn3(POa). 00-030-1490 (133
X Fe2Als 00-047-1435 [137]
" AIPO, (Tridymitstruktur) 00-020-0045, s
00-048-0652
0 Fe203 (Hamatit) 00-033-0664 [140]
% ZnAl,O4 (Gahnit) 01-074-1138 [141]
= Fe (o-Ferrit) 00-006-0696 [142]
Kryolith 01-070-1606 [143]

Nicht-identifiziert
(Wahrscheinlich Al-Fe-Si-
Phase)
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Die IR-Spektren der phosphatierten Probe (120 s), dargestellt in Abbildung 67, zeigen
deutliche Unterschiede nach 2, 10 und 300s. Das Spektrum der unbehandelten,
phosphatierten Oberflache zeigt zunachst charakteristische Schwingungsmoden von Hopeit:
starke Banden der tetraedrischen [PO4]*-Einheit bei 1120-940 cm, 970-920 cm™ und bei
640 cm™, sowie O-H-Streck- und Biegeschwingungen bei 3600-3000 cm?® und 1650-
1600 cm?, welche dem strukturell gebundenen Wasser zugeordnet werden kénnen (Tabelle
16). Nach 2 s Warmebehandlung verschwindet die scharfe Bande bei 3454 cm?, und die
Intensitat der wasserbezogenen IR-Banden nimmt insgesamt ab. Dies weist auf eine partielle
Dehydratisierung von Hopeit hin. Zusatzlich tritt eine breite [PO4]*-Bande bei etwa 1070 cm*
auf, die den Ubergang zum Zinkphosphat-Dihydrat anzeigt. Diese Beobachtung steht im
Einklang mit der Bildung einer rontgenamorphen Phase, die aus den XRD-Daten abgeleitet
wurde (Abbildung 66). Dieser erste Dehydratisierungsschritt korreliert mit Ergebnissen von
Paluszkiewicz et al.,, 1993, die vergleichbare Veradnderungen in den IR-Spektren fir
Zinkphosphat-Dihydrat (Zn3(POa)3-2H20) beschrieben und auf die strukturelle Veranderungen
innerhalb der Kristallstruktur verglichen mit Hopeit zuriickfiihrten. !

Abbildung 67: FT-IR-Spektren des phosphatierten Blechs (120 s) vor und nach der Warmebehandlung (2, 10 und
300 s bei 920 °C). Die Zuordnung der IR-aktiven Banden ist in Tabelle 16 angegeben.

Nach weiterer Erwarmung (10 s) verschwinden die wasserbezogenen Banden vollstandig aus
dem Spektrum, und die Hauptphosphatbande verschiebt sich zu etwa 1050 cm™, was die
Bildung von wasserfreiem Zinkphosphat (Zns(PO.)2) bestétigt (Tabelle 16). Dies stimmt mit
dem XRD-Ergebnis tberein, welches bei dieser Probe kristallines Zinkphosphat-Anhydrat
zeigt (Abbildung 66). SchlieR3lich wird das IR-Spektrum nach 300 s bei 920 °C von einer
Bande bei 1113 cm? dominiert, welche hdochstwahrscheinlich der [PO.]*-Einheit des
Aluminiumphosphats entspricht.[244.145]
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Tabelle 16: Zuordnung der Banden in den FT-IR-Spektren der phosphatierten Bleche vor und nach
Warmebehandlung (Abbildung 67).

Bandenpositionen Zuordnung Referenzen

(cm™)

Phosphatiert, vor Warmebehandlung

1120-940 v3-Schwingung tetraedrischer [PO.]*-Einheiten (53]

970-920 v;-Schwingung tetraedrischer [PO4]*-Einheiten

640 v,-Schwingung tetraedrischer [PO4]*-Einheiten

3600-3000 O-H-Streckschwingung

1650-1600 H—-O—-H-Deformationsschwingung

3545 Streckschwingung freier Hydroxylgruppen

Phosphatiert, wirmebehandelt bei 920 °C, 2 s

~1070 Schwach aufgelostes Band tetraedrischer [PO4]*- [53]
Einheiten

3400-3200 O-H-Streckschwingung

1650-1600 H—-O—-H-Deformationsschwingung

Phosphatiert, warmebehandelt bei 920 °C, 10 s

~1050 Schwach aufgeldstes Band tetraedrischer [PO4]*- [53]
Einheiten

Phosphatiert, wirmebehandelt bei 920 °C, 300 s

1113 [PO4]*-Einheit in Tridymite AIPO4 [144,145]

Zur Untersuchung einer moglichen kristallinen Ubergangsphase bei der Dehydratisierung der
Phosphatschicht auf dem Al-Si-Uberzug wurde jeweils 120 s lang phosphatiertes Al-Si-
Feinblech bei 200 °C und bei 320 °C fur 24 h im Muffelofen gegliht und anschliel3end
umgehend mittels XRD unter streifendem Einfall untersucht. Die Temperaturen von 200 °C
und 320 °C entsprechen Literaturwerten, bei denen jeweils die Phasenumwandlung zum
Zinkphosphat-Dihydrat (200 °C) bzw. Zinkphosphat-Anhydrat (320 °C) beschrieben ist.[5%:52.136]
Das Ausgangsmaterial zeigt neben Silizium und Aluminium eine kristalline Hopeitschicht und
zudem eine leichte Verunreinigung mit Kryolith aus dem Phosphatierungsprozess. Nach 24 h
bei 200 °C ist die Kristallisation eines Zwischenprodukts der Hopeit-Dehydratisierung
erkennbar (Abbildung 68). Der Hauptreflex bei d ~ 8A lasst sich mit einem
Ubergangsprodukt, wahrscheinlich Zinkphosphat-Dihydrat, in Einklang bringen.552136 Dje
breite Auspragung des Reflexes deutet auf geringe Kristallinitat hin. Bei 320 °C hingegen
treten nach einer Zeit von 24 h scharfe Reflexe des Zinkphosphat-Anhydrats auf, welches
auch Dbereits nach 10s bei 920°C nachweisbar ist (Abbildung 66). Unter
Prozessbedingungen (920 °C) erfolgt die Entwéasserung jedoch nicht Uber eine kristalline
Zwischenstufe, sondern das kristalline Tetrahydrat wandelt sich vielmehr Uber eine oder
mehrere amorphe Zwischenphasen direkt zum kristallinen Anhydrat um (Abbildung 66).
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Abbildung 68: XRD-Scans der Phosphatschicht unter Gleichgewichtsbedingungen bei 200 °C und 320 °C. Die
Phasenzuordnung erfolgte zu folgenden Verbindungen: Hopeit (*), Silizium (-), Aluminium (+), Zn3(POa)2 (~),
Zn3(PO4)2 2H20 (>), Kryolith ().

Die Dehydratisierung der Phosphatschicht hangt somit wahrscheinlich stark von der
Temperatur, der Verweilzeit und der Art der Warmeubertragung ab. Bei 920 °C steht nur eine
sehr kurze Zeitspanne fir eine Kristallisation zur Verfiigung. Auf3erdem nimmt die Oberflache
Energie primar Uber die IR-Strahlung des Ofens auf. Dabei werden im Vergleich zur
konvektiven Erwarmung insbesondere auch die Schwingungsmoden des Kristallwassers
angeregt, was zu einem anderen Entwéasserungsverhalten im Vergleich zu konvektiver
Erwarmung bei 200 °C fihren konnte. Dass sich das Anhydrat auch unter
Prozessbedingungen kristallin ausbildet, ist wahrscheinlich darauf zurtickzufiihren, dass bei
den extrem hohen Heizraten die Kinetik der Dehydratisierung so schnell ablauft, dass das
intermediare Dihydrat Ubersprungen wird oder réntgenamorph bleibt, bis sich das
thermodynamisch stabile Anhydrat bildet.

Zur weiteren Untersuchung der Phasenumwandlungen der Phosphatschicht wurden
thermische Analysen an der zuvor von der Oberflache abgetragenen Schicht durchgefuhrt.
Dabei zeigt sich ein zweistufiger Masseverlust zwischen Raumtemperatur und etwa 400 °C
(Abbildung 69). Der Masseverlust verlauft zunachst bis zu etwa 180 °C steil und anschlieRend
bis zu einer Temperatur von ca. 400 °C flacher. Ab 400 °C geht das Signal zunachst in einen
Bereich mit konstanter Masse Uber. Ab etwa 600 °C steigt die Masse bei der Messung ohne
Sauerstoff-Getter bis zum Ende der Messung an. Im DSC-Signal treten um 180 °C schwache
endotherme Signale auf. Bei ungefahr 570 °C zeigt sich ein ausgepragtes endothermes
Signal, das dem eutektischen Schmelzen des Al-Si-Uberzuges zuzuordnen ist. Direkt
anschlie3end erfolgt ein stark exothermes Signal, begleitet von dem kontinuierlichen, bereits
genannten Masseanstieg ab etwa 600 °C. Bei der Messung mit Sauerstoff-Getter steigt die
Masse bis 650 °C nur geringfigig an und sinkt anschlieBend bis 800 °C deutlich ab.
AnschlieRend ist ein Masseanstieg bis zum Ende der Messung sichtbar. Die endothermen und
exothermen Signale bei etwa 570 °C sind ebenfalls in der Referenz ohne Phosphatierung

95



Ergebnisse und Diskussion

sichtbar (Abbildung 55). Erwartungsgemal? bleibt das endotherme Signal der
Phasenumwandlung des Stahls in Abbildung 69 aus, da hier ausschlie3lich die abgetragene
Oberflache der phosphatierten Probe gemessen wurde.

Abbildung 69: TG-DSC Kurven der abgetragenen Phosphatschicht (vor der Warmebehandlung) unter inerten
Bedingungen mit und ohne Sauerstoff-Getter.

Der Masseverlust bis etwa 400 °C spiegelt die schrittweise Dehydratisierung der
Phosphatschicht wider. Der Ubergang ist hier nicht schlagartig und der erste Masseverlust
setzt bereits bei knapp unterhalb von 100 °C ein, was wahrscheinlich der Verdunstung von
Feuchtigkeitsanteilen im praparierten Pulver zuzuordnen ist. Das endotherme DSC-Signal
zwischen 100 °C und 150 °C ist ebenfalls Feuchtigkeitsanteilen zuzuordnen. Das zweite
endotherme Signal, welches sich unmittelobar ab 180 °C anschlie3t, kann als
Phasenumwandlung und der Abspaltung der ersten zwei Mol Kristallwasser interpretiert
werden. Der Masseverlust zwischen 180 °C und 400 °C verlauft kontinuierlich, was fir eine
kontinuierliche Abspaltung des verbleibenden Kristallwassers spricht. Im DSC-Signal gibt es
in diesem Temperaturbereich keine eindeutigen Signale, die auf eine Reaktion hindeuten,
wobei nahe der Phasenumwandlung zum Anhydrat (Literaturwert: 320 °C)®Y das DSC-Signal
etwas unruhig wird. Es konnte sein, dass ein Teil dieses Signals auf die Kristallisation des
Anhydrats zurtickzufiihren ist, da das Anhydrat in den XRD-scans der Oberflaichen
nachweisbar ist (Abbildung 68).

Das bei etwa 570 °C beobachtete, ausgepragte endotherme Signal wird dem eutektischen
Schmelzen des Al-Si-Uberzugs zugeordnet und fallt in beiden Messungen (mit/ohne
Sauerstoff-Getter) gleich stark aus. Das sich anschlieBende exotherme Signal ist hingegen bei
der Messung mit Sauerstoff-Getter deutlich schwacher. Der korrelierte Massenanstieg fallt
ebenfalls geringer aus, was auf eine verminderte Oxidation unter Einsatz des Getters hinweist.
Die Signalabfolge von endotherm auf exotherm bei 570 °C tritt ebenfalls in der Referenz auf,
was zeigt, dass diese Effekte auf den Al-Si-Uberzug selbst zuriickzufiihren sind und nicht
durch die Anwesenheit der Phosphatschicht verursacht werden.

In der Messung mit Sauerstoff-Getter liegt ab etwa 675 °C ein deutlicher Masseverlust vor.
Dieser kénnte mit dem zuvor diskutierten Verlust an Phosphor nach der Warmebehandlung
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zusammenhangen, an dem es zu einer Umsetzung der Phosphatschicht zu teils flichtigen
Phosphorverbindungen wie P4sO19 kommen konnte. (Abbildung 64).

3.3.3 Weiterverarbeitungseignung

In diesem Abschnitt soll die Weiterverarbeitungseignung der behandelten Bleche hinsichtlich
automobiltypischer Anforderungen untersucht werden. Dazu wurden die Lackhaftung, das
Korrosionsverhalten nach Lackierung und die Eignung zum Widerstandspunktschweil3en
(WPS) untersucht.

Um die Eignung zum Widerstandspunktschweil3en zu untersuchen, wurde der elektrische
Widerstand in Abhéngigkeit von der Dauer der chemischen Vorbehandlung gemessen. Die in
Abbildung 70 angegebene Behandlungsdauer ist dabei so zu verstehen, dass bei
phosphatierten Proben die Reinigungszeit von zehn Sekunden auf die jeweilige
Phosphatierungszeit addiert wurde. Die Ergebnisse zeigen, dass mit zunehmender
Behandlungszeit ein Anstieg des elektrischen Widerstands auftritt. Besonders ausgepragt ist
dieser Effekt bei der Phosphatierungslésung mit hoher Zinknitratkonzentration und niedriger
Behandlungsdauer.

Zur Bewertung des Einflusses einer Restbelegung der Phosphatschicht bzw. der
Oberflachenoxide  wurde  der elektrische  Widerstand in  Abhangigkeit vom
Oberflachensauerstoff dargestellt (Abbildung 71). Das dargestellte Sauerstoffverhaltnis
beschreibt das Verhaltnis der auf der Probenoberflache mithilfe von GD-OES gemessenen
Sauerstoffauflage zur Sauerstoffauflage der Referenz, die unbehandelt war, aber einer
identischen Warmebehandlung unterzogen wurde (siehe Methodik:
Glimmentladungsspektrometrie (GD-OES)). Abbildung 71 zeigt, dass mit zunehmender
Oxidation ein linearer Anstieg des elektrischen Widerstands beobachtet wird, was auf die
isolierende Wirkung der Oxidschicht bei der Messung zurlckzufthren ist. Die erhohte
Oxidauflage wirkt als elektrische Barriere und reduziert die metallische Leitfahigkeit der
Oberflache signifikant.

Je hoher der elektrische Widerstand wird, desto schneller kann es zu lokaler Uberhitzung oder
ungleichmafliger Warmeverteilung kommen. Zudem nimmt der Verschleil3 der Elektroden
beim Schweien mit zunehmenden Widerstand zu.[246:147]

Aus den Daten lasst sich ableiten, dass kirzere Behandlungszeiten gunstiger fur die Erhaltung
niedriger Widerstandswerte sind und somit vorteilhaft im Hinblick auf schweif3technische
Anwendungen sein sollten.
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Abbildung 70: Elektrischer Widerstand am Einzel- und Doppelblech in Abh&angigkeit von der Behandlungsdauer.

Abbildung 71: Elektrischer Widerstand am Einzel- und Doppelblech in Abh&ngigkeit von der Sauerstoffbelegung
fur die verschiedenen Varianten.

98



Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 72 zeigt die Ergebnisse der Gitterschnittpriifung zur Bewertung der Haftfestigkeit
des aufgebrachten Lacks. In allen Fallen zeigt sich vor und nach der Korrosionsprifung eine
weitgehend intakte Lackierung mit nur minimaler Abplatzung im Bereich der Schnittlinien.
Zwischen den verschiedenen Vorbehandlungsvarianten sind keine signifikanten Unterschiede
im Haftungsverhalten erkennbar. Unabhangig von Behandlungsart und -dauer bleibt das
Beschichtungsbild in allen Féllen stabil, was auf eine vergleichbar gute Haftfestigkeit des
Lacks auf den verschiedenen Oberflachen hinweist.

Abbildung 72: Gitterschnittbilder der automobiltypisch lackierten Proben vor und nach der Korrosionsprifung.
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Zur Bewertung des Korrosionsverhaltens wurde die Lackunterwanderung an den Mustern
nach Korrosionsprifung beurteilt.

Abbildung 73 zeigt die Probenbilder zur Auswertung der Lackunterwanderung. In allen Fallen
tritt entlang der Ritzkanten eine Korrosionsausbreitung auf, wobei die Breite der
Unterwanderung visuell vergleichbar ist. Es sind keine flachigen Abhebungen oder
Blasenbildungen erkennbar. Die Unterschiede zwischen den Proben sind gering und lassen
keine signifikante Beeinflussung der Korrosionsneigung durch Art oder Dauer der
Phosphatierung erkennen.

Referenz Gereinigt

Phos. 15s Phos. 30s

Phos. Cu 15s Phos. Cu 30s

Phos. Zn 15s Phos. Zn 30s

Abbildung 73: Probenoberflachen nach Korrosionsprifung zur Ermittlung der Lackunterwanderung.
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In Abbildung 74 ist die durchschnittiche und maximale Lackunterwanderung nach
Korrosionsprifung fur die gereinigten und phosphatierten Proben dargestellt. Die Bewertung
erfolgte anhand der Ausdehnung der Delamination entlang der Ritzkante. Es liegen keine
signifikanten Unterschiede in der Lackunterwanderung vor. Die Mittelwerte der
Lackunterwanderung bewegen sich bei allen Proben um einen Wert von 1 mm. Die
Maximalwerte liegen zwischen 2,5 mm und 4,2 mm. Die Streuung der Maximalwerte ist jedoch
grofl3, sodass auch hier keine eindeutige Tendenz hinsichtlich einer Verbesserung oder
Verschlechterung der Korrosionsbestandigkeit erkennbar ist. Aus den Ergebnissen kann
geschlossen werden, dass weder die Reinigung, noch eine kurzzeitige Phosphatierung unter
den gegebenen Prifbedingungen das Korrosionsverhalten signifikant beeinflussen.

Abbildung 74: Mittelwert und Maximum der Lackunterwanderung nach Korrosionsprifung fir unterschiedlich
vorbehandelte Proben.

Die Phosphatierung zeigt bei kurzen Phosphatierungszeiten keine negativen Auswirkungen
auf die Schweil3barkeit, die Lackhaftung oder das Korrosionsverhalten und ist damit, bezogen
auf den geringen Probenumfang in dieser Arbeit, kompatibel mit den automobiltypischen
Weiterverarbeitungsschritten.

101



Zusammenfassung

4  Zusammenfassung

In dieser Arbeit konnte zum ersten Mal eine Reinigung und Phosphatierung von Al-Si-
beschichtetem Stahl in den Kontext der Warmumformung gestellt werden. Es wurde gezeigt,
dass der Emissionsgrad (&4,,) der Al-Si-beschichteten Presshartestahle so gezielt erhoht und
dadurch die Aufheizgeschwindigkeit im Ofen signifikant gesteigert werden kann. Dazu wurde
der Emissionsgrad anhand des spektralen Reflexionsgrads der Oberflachen ermittelt und mit
der Zeit zum Erreichen von 900 °C (tqq,) korreliert.

Durch die Messung des Aufheizverhaltens der Bleche mithilfe eines Thermoelements in den
Blechproben konnten die charakteristischen Aufheizkurven des Ausgangsmaterials und der
behandelten Bleche ermittelt werden. In den Aufheizkurven liegt bei allen Proben am
eutektischen Schmelzpunkt des Al-Si-Uberzugs (577 °C) sowie an der Umwandlung von Ferrit
zu Austenit (740 °C) eine plotzliche Abnahme der Heizrate vor. Dass der Effekt des
Eutektikums trotz einer abdeckenden Phosphatschicht auftritt, weist auf eine partielle
Transmission der Ofenstrahlung durch die Phosphatschicht bis zur metallischen Grenzflache
hin, an der Reflexion und Absorption maf3geblich bestimmt werden.

Ein vereinfachtes Strahlungsmodell, das die spezifische Warmekapazitat ¢,(T) und den
gemessenen Emissionsgrad verwendet, zeigt, dass das Aufheizerhalten allein anhand schnell
messbarer Parameter vorhersagbar ist. Das Modell bildet die gemessenen Aufheizkurven
grundsatzlich gut ab und liefert eine gute Einschatzung fur behandelte Bleche. Nicht
bertcksichtigt werden jedoch die Abnahme der Heizrate am eutektischen Schmelzpunkt durch
eine auftretende Anderung des Emissionsgrads sowie die generelle Anderung des
Emissionsgrads mit der Temperatur, wodurch die Modellierung nur semiquantitativ ist.

Die Steigerung der Aufheizgeschwindigkeit durch die Reinigung und Phosphatierung beruht
auf erhohten Emissionsgraden dieser Varianten, die wiederum auf Veranderungen der
Oberflachenchemie zurlickzufihren sind. XPS- und GD-OES-Analysen zeigten, dass durch
die alkalische Reinigung die oberflachennahe Siliziumkonzentration erhoht wird. Es konnte
anhand von chemischer Analyse und einer Simulation der dielektrischen Funktion gezeigt
werden, dass das Silizium des Al-Si-Uberzugs mit Aluminium dotiert vorliegt und daher
breitbandig im infraroten Spektralbereich absorbiert. Aufgrund der intrinsischen Eigenschaften
und der erhhten Konzentration des Siliziums an der Oberflache steigt der Emissionsgrad der
gereinigten Variante gegeniiber dem unbehandelten Al-Si-Feinblech (Referenz).

Die anschlieBende Phosphatierung steigert den Emissionsgrad weiter, was einerseits durch
die teilweise Abdeckung der hochreflektierenden Aluminiummatrix mit einer Hopeitschicht
geschieht und andererseits eine Folge der Absorption durch metallische Nanopartikel ist, die
sich wahrend der Phosphatierung lokal als Zn- und Ni-Partikel an der spateren Grenzflache
zum Hopeit ausbilden.

Bezlglich der metallischen Nanopartikel gibt es zwischen den drei Phosphatierungsvarianten
signifikante Unterschiede. Der Zusatz von Kupfer in der Phosphatierungslésung bewirkt eine
statistische Verteilung der Phosphatkristalle auf der chemisch inhomogenen Al-Si-Oberflache
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und eine optische Abdunkelung durch Cu-Nanopartikel. Die Cu-Nanopartikel tragen jedoch im
IR-Bereich weniger zur Absorption bei. Die Phosphatierungsvariante mit Zinknitrat weist ein
besonders schnelles Wachstum der Hopeitschicht auf und erzeugt nur wenige metallische
Nanopartikel, wodurch diese Variante gegeniiber der Basisvariante eine geringere
Heizeffizienz aufweist.

Unter optimalen Badparametern der Phosphatierungslésung (Verwendung von Aktivierung auf
Zinkphosphatbasis; pH 3,0-3,1; 1,25 g/L F) erreicht der Emissionsgrad Werte von bis zu 0,71
gegenuber 0,36 bei der Referenz. Entsprechend verringert sich die Aufheizzeit bis 900 °C
(tgeo0) VON ~200 s (Referenz) tiber ~170 s (gereinigt) auf ~100 s (phosphatiert, Basisvariante).
Dabei besteht erwartungsgemaf eine inverse Korrelation zwischen dem Emissionsgrad und
der Aufheizzeit.

Der Einfluss der Oberflachentopografie auf den Emissionsgrad ist gegeniiber dem chemischen
Einfluss gering. Dies wurde durch das Pressen der plattchenférmigen Hopeit-Morphologie
gezeigt, wodurch keine signifikante Anderung des Emissionsgrads eintrat.

Die Phosphatschicht auf dem Al-Si-Uberzug dehydratisiert unter Gleichgewichtsbedingungen
zweistufig, wobei literaturbekannte Hydrat-/Anhydratphasen entstehen. Aus Hopeit
(Zn3(P0a4)2-4H20) entsteht bei 200 °C und 24 h Zinkphosphat-Dihydrat (Zns(PQOa4)2-2H-0) und
bei 320 °C und 24 h Zinkphosphat-Anhydrat (Zn3(PQOa4)2). Unter Prozessbedingungen ist die
Phosphatschicht thermisch instabil. Aus kristalinem Hopeit entsteht nach sehr kurzer
Aufheizung (2 s bei 920 °C) zunachst ein amorphes Zwischenprodukt und nach 10 s, analog
zu den Gleichgewichtsbedingungen, kristallines Zinkphosphat-Anhydrat. Bei langerer
Haltezeit im Ofen (300 s) sind keine kristallinen Zinkphosphatphasen nachweisbar, sondern
es werden AlPO4 (Tridymit-Struktur) und ZnAlO4 (Gahnit) gebildet. Die Phosphorauflage sinkt
durch die Warmebehandlung um rund 60 %, was die Bildung fliichtiger Phosphorverbindungen
wie P4Oj0 nahelegt.

Nach der Warmebehandlung (920 °C, 300 s) ist die Mikrostruktur des Stahls bei allen
Varianten martensitisch. Der Uberzug zeigt die typische Fe,Als-Matrix mit eingebetteten
terndren Al-Fe-Si-Phasen. Unterschiede zwischen den Varianten betreffen vor allem die
Interdiffusionszone, deren Dicke mit abnehmender Aufheizzeit zunimmt. Dies ist konsistent mit
einer effektiv langeren Verweilzeit bei hoher Temperatur infolge der schnelleren Aufheizung
und der damit verbundenen frilheren Anregung der Diffusionsprozesse zwischen dem Al-Si-
Uberzug und dem Stahl.

Hinsichtlich der Schweil3eignung wurde festgestellt, dass der elektrische Widerstand mit der
Sauerstoffauflage anndhernd linear ansteigt, was fur das Widerstandspunktschweil3en
ungiinstig ist, da es bei hoheren Widerstanden zu lokaler Uberhitzung und hoéherem
Elektrodenverschleild kommen kann. Die héchsten Sauerstoffauflagen und Widersténde treten
allerdings verstérkt bei den Varianten mit lAngeren Phosphatierungszeiten auf, sodass kurze
Phosphatierungszeiten in dieser Hinsicht vorteilhaft sind. Bezliglich des Korrosionsverhaltens
und der Lackhaftung gibt es keine signifikanten Verschlechterungen oder Verbesserungen
gegenlber der Referenz. Daher liegen bei kurzen Phosphatierungszeiten hinsichtlich der
gepriften Weiterverarbeitungseigenschaften keine prozesskritischen Einschrankungen vor.
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Zusammenfassung

Insgesamt lieBen sich in dieser Arbeit die Vorgange wéahrend der Reinigung und
Phosphatierung von Al-Si-beschichtetem Stahl ermitteln und mit einer beschleunigten
Erwdrmung im Ofen in Zusammenhang bringen. Dabei kénnen bevorzugt kurze
Phosphatierungszeiten eingesetzt werden, um die Aufheizphase zu optimieren, ohne die
Gefligeausbildung oder das Lackierungs- und Korrosionsverhalten zu beeintrachtigen.

Fir eine industrielle Serienumsetzung erscheint es sinnvoll, in zukinftigen Untersuchungen
auch Langzeiteffekte in der Ofenatmosphare zu berlcksichtigen. Insbesondere sollte geprift
werden, ob freigesetzte phosphorhaltige Spezies durch bestehende Abluft- und Filtersysteme
zuverlassig abgefuhrt werden.
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6 Anhang
Tabelle A.1: Chemische Zusammensetzung der Legierungselemente des Stahls.

Element Min wt.% Ist wt.% Max wt.%
Kohlenstoff 0,205 0,222 0,235
Silizium 0,2 0,23 0,3
Mangan 1,1 1,12 1,3
Phosphor 0 0,013 0,02
Schwefel 0 0,003 0,003
Aluminium 0,02 0,033 0,05
Chrom 0,18 0,2 0,28
Kupfer 0 0,03 0,06
Niob 0 0,001 0,003
Molybdan 0 0 0,03
Stickstoff 0 0,003 0,007
Titan 0,023 0,031 0,038
Vanadium 0 0 0,01
Nickel 0 0,03 0,06
Bor 0,002 0,0026 0,0035
Zinn 0 0,01 0,03
Arsen 0 0 0,01
Calcium 0 0,0004 0,005

Tabelle A.2: Schichtmasse und die daraus berechnete Schichtdicke des Al-Si-Uberzugs des verwendeten Al-Si-
Feinblechs. Die Werte beziehen sich auf eine Blechseite.

Bezeichnung Al wt. % Siwt. % Fe wt. % Schichtmasse g/m?
AS150_1 8,22 10,3 70,7
AS150_2 8,3 9,97 72,2
AS150_3 8,25 11 68,4
Mittelwert 8,26(4) 10,4(5) 70(2)
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Skript 1: Octave-Code zur Simulation der Aufheizkurve.

%

% Titel: Octave-Skript zur Berechnung von Aufheizkurven

% Beschreibung: Dieses Skript berechnet den Temperaturverlauf eines

% AlSi-beschichteten Stahlblechs bei Warmebehandlung mittels
% Strahlung in einem Ofen. Die Berechnung erfolgt anhand
% von gemessenen Reflexionswerten

%
% Autor: Robin Dohr

% Version: 1.0

% Datum: 23.06.2025

%

% Bendotigte Dateien: CpO2.txt (tabellarische Warmekapazitatsdaten)
%

%

% Anwendung:

% Dieses Skript dient zur Berechnung von Aufheizkurven im Rahmen

% von Untersuchungen zu Phosphatbeschichtungen und Emissionsverhalten.
%

% Einschrankungen:

% - Keine Temperaturabhangigkeit des Emissionsgrades €(T)

% - Keine Berucksichtigung von Wéarmeleitung oder Konvektion

% - Nur gltig fuir die verwendeten Bleche mit bekannter Masse & Flache

%

clc;

clear;

% Cp-Daten laden
% Format: [Temperatur (°C), Cp (J/gK)]
load('CpO2.txt");

% Simulationsparameter

R =[0.64, 0.55, 0.43, 0.3975, 0.35386, 0.3079, 0.29]; % Reflexionsgrad
masseSt = 0.235; % Masse des Blechs [kg]

TOfen = 920; % Ofentemperatur [°C]
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TO = 30; % Starttemperatur [°C]
t_max = 300; % maximale Zeit [s]
dt=0.1; % Zeitschritte [s]

% Simulation aufrufen

[T_result, T linear, t] = SimuliereAufheizkurve(Cp_data, R, masseSt, TOfen, TO,
t _max, dt);

% Plot

figure;

plot(t, T_result(;,1), 'r', t, T_linear(:,1), 'k--);
xlabel('zeit (s));

ylabel(‘Temperatur (°C)");

legend('Cp(T)', 'Cp konstant', 'Location’, 'southeast');

title([' Temperaturverlauf fur (\epsilon ="', num2str(1-R(1), '%.3f"), )]);

grid on;
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Skript 2: Hauptfunktion ,SimuliereAufheizkurve* zur Simulation der Aufheizkurve.

%

% Funktion: SimuliereAufheizkurve

% Berechnet den Temperaturverlauf eines Blechs bei Warmeeintrag durch
% Strahlung im Ofen unter Bericksichtigung eines konstanten und eines
% temperaturabhangigen Warmekapazitatsmodells.

%

function [T_result, T linear, t] = SimuliereAufheizkurve(Cp_data, R, masseSt,
TOfen, TO, t_max, dt)

sigma = 5.6704e-8; % Stefan-Boltzmann-Konstante [W/m?2K*]
K =273.15; % Umrechnung °C -> K

% Blechgeometrie (Beispiel: 100 x 200 x 1.5 mm)
a=0.1;b=0.2; d = 0.0015;
A=2*(a*b + a*d + b*d); % Oberflache [m?]

n_steps = round(t_max / dt);

t = (0:n_steps)' * dt; % Zeitvektor [s]

E=1-R; % Emissionsgrad
T _result = zeros(n_steps+1, numel(E));
T_linear = zeros(n_steps+1, numel(E));

Q = zeros(n_steps+1, numel(E));

T result(1,:) = TO;
T linear(1,:) = TO;

Q(1,:)) =E .* A .* sigma .* ((TOfen + K)"4 - (TO + K)"4);
for k = 1:numel(E)
for j=1:n_steps
Cp_var = Waermekapa(Cp_data, T_result(j,k)); % temperaturabhangig

Cp_const = 650; % J/kg-K

T_result(j+1,k) = T_result(j,k) + dt * Q(j,k) / (Cp_var * masseSt);
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% Aktualisiere Warmestrom flr T_linear
Q_linear = E(k) * A* sigma * ((TOfen + K)*4 - (T _linear(j,k) + K)*4);

T linear(j+1,k) = T_linear(j,k) + dt * Q_linear / (Cp_const * masseSt);

% Aktualisiere Warmestrom fir T_result
Q(j+1,k) = E(k) * A* sigma * ((TOfen + K)"4 - (T_result(j+1,k) + K)*4);
end
end

end

Skript 3: Hilfsfunktion ,Waermekapa“ zur Interpolation der spezifischen Warmekapazitat.

%

% Funktion: Waermekapa
% Interpoliert die spezifische Warmekapazitat (Cp) aus tabellierten,
%gemessenen Cp-Daten fir eine gegebene Temperatur T.

%

function Cp = Waermekapa(Cp_data, T)
% Cp_data: [Temperatur (°C), Cp (J/g-K)]
% T: Temperatur in °C

% Ruckgabe: Cp in J/kg-K

if T <min(Cp_data(:,1)) || T > max(Cp_data(:,1))
error("Temperatur T = %.1f liegt auRerhalb des gtiltigen Bereichs.', T);

end

Cp_interp = interp1(Cp_data(:,1), Cp_data(:,2), T, ‘linear");
Cp = Cp_interp * 1000; % Umrechnung J/g-K — J/kg-K

end
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