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Geleitwort 

Die Forschungsaktivitäten des Lehrstuhls für Werkstoffprüftechnik an der Tech-
nischen Universität Dortmund im Bereich biodegradierbarer Magnesiumimplan-
tate umfassen insbesondere die Charakterisierung des Korrosions- und Korrosi-
onsermüdungsverhaltens unter anwendungsnahen in vitro-Bedingungen. Hierbei 
besteht das Ziel, die jeweilig wirkenden Korrosions- und Schädigungsmechanis-
men sowie deren Wechselwirkung mit der mikrostrukturellen Ausprägung der 
Magnesiumsysteme unter Anwendung geeigneter Prüfmethoden zu separieren und 
zu charakterisieren, um somit eine Qualifizierung der zeitabhängigen Leistungs-
fähigkeit für die spätere Anwendung als Implantatmaterial zu schaffen.  

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Entwicklung und Validierung einer in 
vitro-Kurzzeit-Prüfmethode zur Prädiktion und Bewertung des Langzeit-Eigen-
schaftsprofils von biodegradierbaren Magnesiumimplantaten anhand der etablier-
ten Magnesiumlegierungen WE43 und ZX10 sowie einer Oberflächenmodifika-
tion mittels plasma-elektrolytischer Oxidation. In diesem Rahmen werden die 
zeitabhängige Korrosionsrate und -morphologie sowie deren Einfluss auf die Le-
bensdauer anhand der Korrosionsermüdungsfestigkeit fokussiert. Ausgehend von 
der galvanostatischen Polarisation gilt es, die Korrosionsrate ohne Veränderung 
der Korrosionsmorphologie zu erhöhen, sodass in wenigen Tagen der korrosive 
Fortschritt mehrerer Wochen nachgebildet werden kann. Dabei besitzt die Korro-
sionsmorphologie einen signifikanten Einfluss auf die Lebensdauer unter überla-
gert mechanisch-korrosiver Belastung, die zur Validierung der Kurzzeit-Prüfme-
thode herangezogen wird. Durch ein gekoppeltes Vorgehen aus zwei- und drei-
dimensional bildgebenden Verfahren sowie einen bruchmechanischen Ansatz 
wird weiterführend die defektbasierte Bewertung des Korrosionsermüdungsver-
haltens unter Langzeit-Immersion mehrerer Wochen ermöglicht. Die im Rahmen 
dieser Arbeit entwickelte und validierte Kurzzeit-Prüfmethode führt somit zu einer 
signifikanten Zeit- und Kostenersparnis bei der Charakterisierung der in vitro-Ei-
genschaften von neuen Magnesiumsystemen und ermöglicht einen potentiellen 
Ausschluss vor dem Übergang in aufwendige präklinische Studien. 
 
Dortmund              Frank Walther 
August 2024  
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Kurzfassung 

Infolge des demografischen Wandels in der westlichen Welt und einer immer ak-
tiver werdenden Gesellschaft steigt der Einsatz von Biomaterialien und damit die 
Anforderungen an deren Leistungsfähigkeit, Effizienz und Kosten. Die gängigen 
permanenten Implantatmaterialien können dabei die Anforderungen bei einem 
temporären Einsatz im menschlichen Körper nicht erfüllen, sodass für derartige 
Anwendungen zunehmend an biodegradierbaren Metallen geforscht wird. Diese 
ermöglichen eine zeitlich begrenzte Unterstützung der menschlichen Körperfunk-
tion und korrodieren aufgrund der geringen Beständigkeit unterdessen kontinuier-
lich, sodass nach einer vollständigen Auflösung eine Zweitoperation zur Entfer-
nung und die einhergehenden Risiken und Kosten obsolet werden. In diesem Feld 
fokussieren sich die Forschungsaktivitäten auf Magnesiumsysteme, die aufgrund 
der mechanischen und biokompatiblen Eigenschaften sowie des natürlichen Vor-
kommens im menschlichen Körper eine Reihe an Vorteilen mit sich bringen. Den-
noch erfüllen viele Magnesiumlegierungen nicht die hohen Anforderungen in Be-
zug auf eine geringe Korrosionsrate mit einer einheitlichen Korrosionsmorpho-
logie zur Einhaltung einer ausreichenden Lebensdauer, um im Rahmen der Funk-
tionsphase des Implantats dem heilenden Knochen ausreichend Zeit zu geben. Im 
Bereich der in vitro-Prüfmethoden zur Prädiktion dieser Langzeit-Eigenschaften 
besteht eine Lücke zum Ausschluss ungeeigneter neuer Materialien vor zeit- und 
kostenintensiven präklinischen Studien.  

Um diese Lücke zu schließen, wird in dieser Arbeit eine in vitro-Kurzzeit-Prüf-
methode zur Prädiktion und Bewertung des Langzeit-Eigenschaftsprofils anhand 
der beiden etablierten Magnesiumlegierungen WE43 und ZX10 sowie einer Ober-
flächenmodifikation mittels plasma-elektrolytischer Oxidation (PEO) entwickelt 
und validiert. Durch die Berücksichtigung mehrerer Magnesiumsysteme umfasst 
die Methodenentwicklung unterschiedliche mikrostrukturelle Charakteristika so-
wie modifizierte Oberflächen. Dabei liegen für die beiden Legierungen unter-
schiedliche Legierungselemente, deren -anteile und dementsprechend eine variie-
rende Ausscheidungsmorphologie und Korngröße vor.  

Da es sich infolge des Abbauprozesses um ein zeitabhängiges Eigenschaftsprofil 
aus Korrosionsrate, Korrosionsmorphologie und der wechselwirkenden mechani-
schen Stabilität handelt, wird in einem ersten Schritt die reproduzierbare Quanti-
fizierung von Korrosionsrate und -morphologie durch einen gekoppelten Ansatz 
aus Wasserstoffmessung sowie zwei- und dreidimensional bildgebenden Verfah-
ren genutzt. Die Messung des Wasserstoffs erlaubt direkte Rückschlüsse auf die 
Korrosionsrate durch Berücksichtigung der chemischen Reaktionsgleichung, so-



 

 
 

dass im Zuge der Methodenentwicklung für die unterschiedlichen Belastungskol-
lektive und die einhergehenden Anforderungen Prüfstände zur Wasserstoffmes-
sung entwickelt werden. Im Rahmen der gekoppelten analytischen Methoden gilt 
es die Ausgangsmikrostruktur hinsichtlich ihrer Heterogenität und elektrochemi-
schen Stabilität zu charakterisieren, da beide Größen einen dominanten Einfluss 
auf die Korrosionsrate und -morphologie besitzen, was wiederum durch die Kurz-
zeit-Prüfmethode abgebildet wird. Zur Quantifizierung der Korrosionsmorpholo-
gie wird ein Ansatz aus Rasterelektronenmikroskopie und Mikro-Computertomo-
grafie angewandt, wobei für letzteres ein Skript zur automatisierten Quantifi-
zierung der gemessenen Korrosionsnarben hinsichtlich ihrer geometrischen Aus-
prägung nach Korrosion und Korrosionsermüdung verfasst wird. 

Den eigentlichen Grundstein zur Umsetzung der Kurzzeit-Prüfmethode legt die 
galvanostatische Polarisation zur Erhöhung der Korrosionsrate, sodass während 
einer Kurzzeit-Immersion der absolute Massenverlust der ursprünglichen Lang-
zeit-Immersion am freien Korrosionspotential simuliert und dessen Einfluss auf 
die Korrosionsermüdungseigenschaften bestimmt werden kann. Die Quantifizie-
rung des Einflusses und damit die Validierung der Prüfmethode wird durch ein 
bruchmechanisches Modell vorgenommen. Hierbei werden die Korrosionsnarben 
als Oberflächendefekt mit dem Modell nach Murakami und Endo betrachtet und 
ausgewertet, sodass durch die Anwendung des Modells der generelle Einfluss der 
Korrosionsnarben auf die Lebensdauer bestimmt sowie die Abhängigkeit von der 
Kurzzeit-Prüfmethode und der Immersionszeit quantifiziert wird. Auf dieser Basis 
wird die Prüfmethode abschließend validiert sowie weiterführend ein Modell auf-
gestellt, das die Lebensdauer in Abhängigkeit der Immersionszeit und der vorlie-
genden Belastung bestimmt und somit die Anwendbarkeit der in vitro-Kurzzeit-
Prüfmethode sowie eine Erweiterung mit dem Modell nach Murakami und Endo 
bei biodegradierbaren Magnesiumlegierungen zeigt. 

In Abhängigkeit der Mikrostruktur ermöglicht die Methode, gekoppelt mit dem 
bruchmechanischen Ansatz, die defektbasierte Bewertung des Korrosionsermü-
dungsverhaltens unter Langzeit-Immersion mehrerer Wochen und führt zu einer 
signifikanten Zeit- und Kostenersparnis bei der Charakterisierung. Damit kann 
über die in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode eine Abschätzung zur Einhaltung oder 
Verfehlung der Funktionsphase des Implantats getroffen werden. 

 



 

 

 

Abstract 

Owing to the demographic change in the Western world and an increasingly active 
society, the use of biomaterials is growing, and with it, the demands on their per-
formance, efficiency, and costs. The established permanent implant materials can-
not meet the requirements for temporary use in the human body, leading to an 
increase in research into biodegradable metals for such applications. These enable 
temporary support of human body function and corrode at the same time continu-
ously due to their low resistance, eliminating the need for a second removal oper-
ation and the associated risks and costs after complete dissolution. Within this 
field, research activities are focused on magnesium alloys, which have several ad-
vantages due to their mechanical and biocompatible properties as well as their 
natural occurrence in the human body. Nevertheless, many magnesium alloys do 
not meet the high requirements in terms of a low corrosion rate with a uniform 
corrosion morphology to maintain a sufficient service life to give the healing bone 
adequate time during the functional phase of the implant. Regarding in vitro test-
ing methods for predicting these long-time properties, there is a gap in excluding 
unsuitable new materials before time-consuming and cost-intensive preclinical 
studies. 

To close this gap, an in vitro short-time testing method for the prediction and eval-
uation of the long-time property profile is developed and validated in this work 
using the two established magnesium alloys WE43 and ZX10, as well as a surface 
modification by means of plasma-electrolytic oxidation (PEO). By considering 
several magnesium systems, the method development also includes different mi-
crostructural characteristics and modified surfaces, including varying alloying el-
ements, their fractions, and correspondingly varying precipitation morphology and 
grain size. 

Since a time-dependent property profile consisting of corrosion rate, corrosion 
morphology, and the interacting mechanical stability is involved, the reproducible 
quantification of corrosion rate and corrosion morphology is implemented by a 
coupled approach of hydrogen measurement and two- and three-dimensional im-
aging methods. The measurement of hydrogen allows direct conclusions to be 
drawn about the corrosion rate by considering the chemical reaction equation, 
leading to the development of test setups for hydrogen measurement to meet the 
different load collectives and the associated requirements. The coupled analytical 
methods are used to characterize the initial microstructure with regard to its heter-
ogeneity and electrochemical stability, as both variables have a dominant influ-
ence on the corrosion rate and morphology, which in turn is reproduced by the 



 

 
 

short-time testing method. To quantify the corrosion morphology, an approach 
based on scanning electron microscopy and micro-computed tomography is used, 
whereby a script for the automated quantification of the measured corrosion scars 
regarding their geometric characteristics after corrosion and corrosion fatigue is 
provided for the latter. 

Galvanostatic polarization to increase the corrosion rate lays the actual foundation 
for implementing the testing method, allowing the absolute mass loss of the initial 
long-time immersion at open circuit potential to be simulated during short-time 
immersion and its influence on the corrosion fatigue properties to be determined. 
A fracture mechanics model is used to quantify this influence and thus validate the 
testing method. For this purpose, the corrosion scars are considered and evaluated 
as a surface defect using Murakami’s and Endo’s fracture mechanics concept, 
whereby the general influence of the corrosion scars on the service life is deter-
mined by applying the concept and quantifying the dependence on the short-time 
testing method and the immersion time. On this basis, the testing method is finally 
validated, and a model is set up that determines the service life as a function of the 
immersion time and the load present, thus demonstrating the applicability of the 
in vitro short-time testing method and the extension with Murakami’s and Endo’s 
model for biodegradable magnesium alloys. 

Depending on the microstructure, the method, coupled with the fracture mechanics 
approach, enables the defect-based evaluation of the corrosion fatigue behavior 
under long-time immersion of several weeks and thus leads to significant time and 
cost savings during characterization. This means that the in vitro short-time testing 
method can be used to estimate whether the implant’s functional phase will be 
fulfilled or not. 
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Abkürzung  Bezeichnung 

AFM   Engl.: Atomic Force Microscopy 

Ag   Silber 

Al / A   Aluminium 
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SE   Engl.: Secondary Electrons 

Si   Silicium 

SIF   Spannungsintensitätsfaktor 
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UKE   Universitätsklinikum Hamburg-Eppendorf 

VHCF   Very High Cycle Fatigue 
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1 Einleitung 

Bedingt durch die voranschreitende medizinische Versorgung und den einherge-
henden demografischen Wandel in der westlichen Welt und der allgemein aktive-
ren Gesellschaft nimmt die Nutzung von Biomaterialien zu. Damit steigen die An-
forderungen hinsichtlich der Patient*innensicherheit, aber auch der Kosten und 
der Effizienz der medizinischen Produkte kontinuierlich. Im Bereich verloren ge-
gangenen Gewebes nach Traumata, Tumoren und Fehlbildungen kommt es in den 
chirurgischen Fachdisziplinen zur Anwendung von permanenten oder biodegra-
dierbaren Implantaten. Die etablierten permanenten Biomaterialien weisen eine 
hohe Korrosionsbeständigkeit sowie Biokompatibilität auf und basieren zu großen 
Teilen auf Titan- und Cobalt-Chrom-Legierungen sowie nicht-rostendem Stahl. 
Infolge der hohen Beständigkeit sind mit diesen Materialien Anwendungen mit 
einer zeitlichen Begrenzung, z. B. aufgrund des abgeschlossenen Heilungsprozes-
ses des menschlichen Knochens, nicht möglich, sodass das Implantat entweder 
dauerhaft im Körper verbleiben oder durch eine zweite Operation entfernt werden 
muss. Der dauerhafte Verbleib geht mit einem erhöhten Risiko an Komplikatio-
nen, wie z. B. Infektionen oder einer Reduktion der Knochendichte infolge einer 
Spannungsabschirmung (Stress Shielding) durch eine erhöhte Steifigkeit des Im-
plantats im Vergleich zum Knochen, einher. Dagegen ruft eine Zweitoperation zur 
Entfernung einen hohen Zeit- und Kostenaufwand im medizinischen Sektor hervor 
und erhöht das Risiko sowie die Schmerzen für die Patient*innen. 

Als Abhilfe werden biodegradierbare Materialien, die sich in Anwesenheit der 
menschlichen Körperflüssigkeiten vollständig auflösen und hierbei eine temporäre 
Funktion erfüllen, genutzt. Aufgrund der kontinuierlichen Degradation und den 
damit einhergehenden Abbauprodukten sowie der Abnahme der mechanischen 
Stabilität werden hohe Anforderungen an diese Materialklasse gestellt, die die 
gängigen biodegradierbaren Polymere zunehmend nicht erfüllen können. Vor al-
lem der Fortschritt in der Metallurgie zur Auslegung und Eigenschaftssteuerung 
von metallischen Legierungen ermöglicht während der Langzeit-Belastung eine 
Einhaltung der mechanischen Eigenschaften, die denen des menschlichen Kno-
chens nicht unter- aber auch nicht überlegen sein dürfen. Dabei basieren die gän-
gigen biodegradierbaren Metalle auf den Elementen Magnesium (Mg), Zink und 
Eisen, hierbei wird Magnesium aufgrund eines Profils aus Biokompatibilität, me-
chanischen Eigenschaften und eines natürlichen Vorkommens als Mengenelement 
im menschlichen Körper zunehmend fokussiert.  

Magnesium und seine Legierungen weisen eine zum menschlichen Knochen ver-
gleichbare Dichte, quasi-statische Festigkeit und Elastizitätsmodul auf, sodass 
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Komplikationen wie Stress Shielding und damit eine Reduktion der Knochen-
dichte verhindert werden können. Neben diesen mechanischen Eigenschaften be-
sitzt es eine hohe Biokompatibilität, ist als Mengenelement an der Hartgewebe-
entwicklung beteiligt und trägt als Cofaktor zu unterschiedlichen biochemischen 
Reaktionen bei. Das Element an sich, aber auch seine Korrosionsprodukte, wirken 
nicht zytotoxisch und können bei Überschuss durch den Blutkreislauf über die 
Nieren abtransportiert werden. Weiterhin wird dem Element eine Wirkung zur 
Unterstützung des natürlichen Knochenwachstums und dessen Vaskularisation zu-
gesprochen. 

Dennoch bestehen ebenfalls Limitationen bei der Anwendung, die auf eine zu 
schnelle und inhomogene Korrosion mit einem hohen Wasserstoffvolumen als 
Korrosionsprodukt zurückzuführen sind. Durch eine hohe Korrosionsrate in Kom-
bination mit einer lokal verstärkten Korrosionsmorphologie wird die Stabilität des 
Implantats drastisch herabgesetzt, sodass die Funktionsphase, die der menschliche 
Knochen zur Heilung benötigt, ggf. nicht eingehalten werden kann. Die Wasser-
stoffbildung, die unmittelbar mit der Korrosionsrate korreliert, kann aufgrund der 
geringen Löslichkeit im Blut zur Bildung von subkutanen Gaskavitäten führen, 
die wiederum die Funktionalität des Implantats einschränken. Zur Reduktion und 
Steuerung der Korrosion und damit der zeitabhängigen mechanischen Stabilität 
wurde im vergangenen Jahrzehnt zunehmend an neuen Mg-Legierungen, Herstel-
lungs- und Nachbehandlungsrouten sowie Oberflächenmodifikationen geforscht. 
Durch die hohen Anforderungen im medizinischen Sektor gilt es für jede Neuent-
wicklung, die einzelnen Qualifikationsphasen von der Grundlagenforschung mit 
aufwendigen in vitro- (lateinisch „im Glas“) über präklinische in vivo- (lateinisch 
„im Lebendigen“) Studien bis zur klinischen Anwendung zu durchlaufen.  

Die Bewertung der mechanischen Stabilität in Tierversuchen (in vivo) ist durch 
die begrenzte Übertragbarkeit infolge abweichender Belastungen und Bewegungs-
muster nur eingeschränkt möglich, weiterhin ist diese Versuchsart ethisch hinter-
fragbar. Mit durchschnittlich ca. zwei Millionen Schritten im Jahr, als Beispiel für 
Implantate in den unteren Extremitäten, kann die Belastungsart im Labor durch 
Ermüdungsversuche mit einer zyklischen Lastaufbringung anwendungsnah nach-
gebildet werden. Die überlagerte korrosive Belastung durch die menschlichen 
Körperflüssigkeiten erfordert die Berücksichtigung des zeitabhängigen Korrosi-
onseinflusses und wird unter dem Begriff der Korrosionsermüdung zusammenge-
fasst. Für dieses Belastungskollektiv existieren im Bereich der in vitro-Untersu-
chungen derzeitig keine Methoden, die eine Bewertung der Langzeit-Stabilität in 
Form der Korrosionsermüdungsfestigkeit über eine Funktionsphase von mehreren 
Wochen erlauben. Weiterhin ist die Durchführung von Korrosionsermüdungsver-
suchen mit einer Versuchsdauer, die der Funktionsphase entspricht, technisch 
kaum oder nur unwirtschaftlich umsetzbar. Eine derartige Methodenentwicklung 
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würde den unmittelbaren Ausschluss hinsichtlich der Langzeit-Stabilität ungeeig-
neter neuer Magnesiumsysteme vor zeit- und kostenaufwendigen präklinischen 
Studien ermöglichen. 

Um diese Lücke im Bereich der in vitro-Charakterisierung zu schließen, wird im 
Rahmen dieser Arbeit eine neuartige Kurzzeit-Prüfmethode zur Prädiktion und 
Bewertung des Langzeit-Eigenschaftsprofils von Magnesiumimplantaten entwi-
ckelt und validiert. Zur Quantifizierung des Korrosionsverhaltens wird ein gekop-
pelter Ansatz aus der Messung des entstehenden Wasserstoffvolumens sowie 
zwei- und dreidimensional bildgebenden Verfahren genutzt. Die reproduzierbare 
Messung des Wasserstoffvolumens während der Korrosions- und Korrosionser-
müdungsversuche erfordert zudem die Entwicklung und Validierung geeigneter 
Prüfstände. Vor allem zur dreidimensionalen Charakterisierung der Korrosions-
morphologie, die mittels Mikro-Computertomografie (µCT) umgesetzt wird, gilt 
es, ein Vorgehen zur nachträglichen Quantifizierung kritischer Charakteristika zu 
entwickeln. Um die Betrachtung der Langzeit-Korrosionseigenschaften in einem 
verkürzten Zeitraum zu ermöglichen, wird die galvanostatische Polarisation (GSP) 
angewandt, die bei Magnesium infolge des Negative Difference Effects bei ano-
dischen Stromdichten zu einer Erhöhung der Korrosionsrate und der Wasser-
stoffentwicklung führt. Hierbei muss ein Verständnis der Abhängigkeit zwischen 
anodischer Stromdichte, Wasserstoffvolumen, Korrosionsrate und -morphologie 
aufgebaut werden, sodass eine Anwendung der Prüfmethode in Korrosionsermü-
dungsversuchen zur Bestimmung der Langzeit-Stabilität ermöglicht und validiert 
wird. Im Zuge dessen wird der Einfluss der Korrosionsmorphologie, in Abhängig-
keit der galvanostatischen Polarisation, auf die Lebensdauer durch ein bruchme-
chanisches Modell beschrieben.  

Zur Umsetzung der in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode werden die beiden etablierten 
biodegradierbaren Mg-Legierungen WE43 und ZX10 mit variierendem Legie-
rungsanteil, Korngröße und Ausscheidungszustand sowie eine Oberflächenmodi-
fikation mittels plasma-elektrolytischer Oxidation (PEO) genutzt. Somit soll eben-
falls die Abhängigkeit unterschiedlicher Mikrostrukturen charakterisiert werden. 
Die Mg-Legierung WE43 mit und ohne plasma-elektrolytische(r) Oxidation 
wurde in einem gemeinsamen Projekt (2018-2022) mit dem Universitätsklinikum 
Hamburg-Eppendorf (UKE, Prof. Dr. Dr. Ralf Smeets, Klinik und Poliklinik für 
Mund-, Kiefer- und Gesichtschirurgie) der Deutschen Forschungsgemeinschaft 
(DFG, Projekt-Nr. 394479422) beschafft. Die Mg-Legierung ZX10 wurde im 
Rahmen einer langjährigen Kooperation mit dem Helmholtz-Zentrum Hereon (Dr. 
Dietmar Letzig, Institut für Material- und Prozessdesign) bereitgestellt. Aufgrund 
der hohen wissenschaftlichen und gesellschaftspolitischen Relevanz wird diese 
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Thematik für additiv gefertigte Implantate in der DFG Forschungsgruppe 5250 
(Projekt-Nr. 449916462) behandelt.1 

Vor Umsetzung der in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode gilt es, die mikrostrukturellen 
Charakteristika der drei Ausgangsmaterialien sowie deren Einfluss auf das Korro-
sionsverhalten zu evaluieren. Hierbei wird ein Fokus auf die prozessbedingte Aus-
scheidungsmorphologie und Defekte sowie deren elektrochemische Stabilität und 
Richtungsabhängigkeit gelegt, da dies das Korrosionsverhalten maßgeblich beein-
flusst. Auf dieser Basis sowie der entwickelten Prüfstände soll über den Zusam-
menhang zwischen der Stromdichte unter GSP, der Wasserstoffentwicklungsrate 
(HER, Hydrogen Evolution Rate) und damit der Korrosionsrate sowie der Korro-
sionsmorphologie der Grundstein der Prüfmethode gelegt werden. Zur Verringe-
rung der hohen Komplexität erfolgt in einem ersten Schritt die Bestimmung sowie 
mathematische Beschreibung dieser Zusammenhänge an vereinfachten zweidi-
mensionalen Proben, wobei unter anderem eine Abhängigkeit vom verwendeten 
Elektrolyten ausgeschlossen wird. 

Das eigentliche Langzeit-Korrosionsverhalten wird an komplexeren dreidimensi-
onalen Proben am freien Korrosionspotential auf Basis der Wasserstoffentwick-
lung untersucht. Um das zeitabhängige Verhalten mikrostrukturbasiert charakteri-
sieren zu können, wird die Wasserstoffmessung mit einer tiefgreifenden nach-
träglichen 2D- und 3D-Charakterisierung der Korrosionsmorphologie kombiniert. 
Diese Ergebnisse werden über den zuvor bestimmten mathematischen Zusammen-
hang zwischen der Stromdichte, der HER und der Korrosionsrate in einem stark 
verkürzten Immersionszeitraum nachgebildet. Dabei kommt es in Abhängigkeit 
der Mikrostruktur der beiden Mg-Legierungen sowie der Oberflächenmodifika-
tion zu Anpassungen in der Versuchsführung und zu Einschränkungen in der An-
wendbarkeit der Kurzzeit-Prüfmethode. Diese Einschränkungen lassen sich auf 
die Ausprägung der Korrosionsmorphologie sowie deren Einfluss auf das Korro-
sionsermüdungsverhalten zurückführen. Um dies quantifizieren und damit ein me-
chanismenbasiertes Verständnis des Schädigungsverhaltens unter überlagert me-
chanisch-korrosiver Belastung aufbauen zu können, wird das bruchmechanische 
Modell nach Murakami und Endo angewandt.  

Durch Betrachtung der Bruchflächen versagter Proben wird die Rissinitiierung un-
ter (Korrosions-) Ermüdungsbelastung, unabhängig von den Umgebungsbedin-

 

1 Danksagung an die DFG für die Sachbeihilfen Projekt-Nr. 394479422 und 461435286 sowie die 
Forschungsgruppe Projekt-Nr. 449916462. 
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gungen und der Anwendung der Kurzzeit-Prüfmethode, auf den singulären me-
chanischen Einfluss von prozessinduzierten Defekten und versuchsbedingten Kor-
rosionsnarben zurückgeführt. Dabei gelingt mittels µCT eine Validierung durch 
die Quantifizierung der Korrosionsnarben, die bei geringeren Belastungen nicht 
zum Versagen geführt haben. Da die Korrosionsnarben und deren Einfluss konti-
nuierlich mit der Immersionszeit zunehmen, kann in dieser Abhängigkeit sowie 
unter Berücksichtigung der Belastung ein Modell zur Vorhersage der Lebensdauer 
aufgestellt werden. Durch die hohen Übereinstimmungen, die mit der Kurzzeit-
Prüfmethode bzgl. der Wasserstoffentwicklung, der Korrosionsmorphologie und 
der Korrosionsermüdungsfestigkeit generiert werden können, sowie dem mecha-
nismenbasierten Verständnis, wie diese Faktoren interagieren, können die Prüf-
methode und das Lebensdauermodell validiert werden. Somit liefert diese Arbeit 
eine Möglichkeit der zeiteffizienten Prädiktion und Bewertung des Langzeit-Ei-
genschaftsprofils von Magnesiumsystemen und trägt damit zur Charakterisierung 
und zum Ausschluss ungeeigneter neuer Systeme vor dem Eintritt in präklinische 
Studien bei. 
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2 Struktur der Arbeit 

Um eine Übersicht der nachfolgenden Inhalte zu geben und damit das Verständnis 
zwischen der vorliegenden Thematik, den daraus abgeleiteten wissenschaftlichen 
Fragestellungen und den generierten Erkenntnissen zu erleichtern, gibt Abbildung 
2.1 das Vorgehen dieser Arbeit wieder. Durch die Kenntnis der Anforderungen an 
Magnesium (Mg)-Implantate bzgl. einer Korrosionsrate, die in Kombination mit 
einer homogenen Korrosionsmorphologie, eine ausreichende Langzeit-Stabilität 
unter Korrosionsermüdungsbelastung gewährleistet sowie der Lücke an Charak-
terisierungsmethoden wird das Ziel zur Entwicklung einer solchen in vitro-Kurz-
zeit-Prüfmethode verdeutlicht. Hierfür sind die Voraussetzungen durch die zu be-
stimmende Mikrostruktur der beiden Mg-Legierungen WE43 und ZX10 sowie der 
plasma-elektrolytischen Oxidation (PEO) als Modifikation gegeben. Zur Durch-
führung der Versuche werden zwei Probengeometrien verwendet, die vereinfach-
ten flächigen (2D) und die zylindrischen (3D) Proben. Für die unterschiedlichen 
Belastungskollektive aus Korrosion und Ermüdung werden Prüfstände entwickelt, 
die unter Anwendung galvanostatischer Polarisation (GSP) die reproduzierbare 
Wasserstoffmessung erlauben. Weiterhin wird bei Verwendung der Mikro-Com-
putertomografie (µCT) ein Skript zur nachträglichen Bildauswertung, das die 
Quantifizierung der Korrosionsmorphologie ermöglicht, verfasst.  

Da die Entwicklung der Kurzzeit-Prüfmethode auf der GSP zur Erhöhung der Kor-
rosionsrate basiert, wird an den flächigen Proben der Mg-Legierung WE43 das 
Korrosionsverhalten unter variierender Stromdichte untersucht. Parallel erfolgt 
die Charakterisierung des anwendungsnahen Langzeit-Korrosionsverhaltens unter 
Immersion an zylindrischen Proben der Mg-Legierung WE43 mit und ohne PEO-
Modifikation, deren Wasserstoffentwicklung und Korrosionsmorphologie durch 
Anwendung der Kurzzeit-Prüfmethode im nächsten Schritt simuliert werden sol-
len. Nach erfolgreicher Umsetzung wird die technische Anwendbarkeit der Kurz-
zeit-Prüfmethode in Korrosionsermüdungsversuchen untersucht und hierdurch 
das Korrosionsermüdungsverhalten während dieser Überlagerung bestimmt. Als 
Referenz und damit als Sollwert zur Validierung gelten Korrosionsermüdungsver-
suche ohne eben diese Anwendung. Zur weiterführenden Validierung wird die 
zweite Mg-Legierung ZX10 sowie eine erkenntnisbasierte Anpassung des Ver-
suchsvorgehens genutzt, wobei die grundlegenden Arbeitsschritte erhalten blei-
ben. Nach erfolgreicher Validierung folgt zur Erweiterung der Prüfmethode eine 
Betrachtung der (Korrosions-) Ermüdungsmechanismen auf Basis eines bruchme-
chanischen Ansatzes. Hierbei werden alle Proben der beiden Legierungen mit und 
ohne PEO-Modifikation nachträglich hinsichtlich der Defekte, die zum Versagen 
führten, tiefergehend untersucht und mit der Immersionszeit korreliert. Auf dieser 
Basis erfolgt die Aufstellung eines Modells, das unter definierter Immersionszeit 
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und Belastung die Berechnung der Lebensdauer ermöglicht und somit die zuvor 
beschriebene Lücke im Bereich der in vitro-Kurzzeit-Prüfmethoden schließt. 

 

Abbildung 2.1: Darstellung des Versuchsvorgehens in dieser Arbeit; zentraler Be-
standteil ist die Entwicklung und Validierung der in vitro-Kurzzeit-Prüf-
methode zur Prädiktion der Langzeit-Eigenschaften von Mg-Implantaten. 
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3 Stand der Technik 

Nachfolgend werden die theoretischen Grundlagen geschaffen, die helfen, das ge-
wählte Vorgehen sowie die generierten Erkenntnisse zu verstehen und somit die 
entwickelte in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode und deren Relevanz in einen Gesamt-
kontext einzuordnen. Hierfür wird zuerst das übergeordnete Anwendungsfeld der 
biodegradierbaren Metalle (Kapitel 3.1) sowie anschließend spezifisch Magne-
sium und Magnesiumlegierungen (Kapitel 3.2) innerhalb des Felds erläutert. Im 
Zuge dessen erfolgt ebenfalls eine Einschränkung von möglichen Legierungsele-
menten und die Modifikation der Oberfläche mittels plasma-elektrolytischer Oxi-
dation (PEO). In Kapitel 3.3 wird das allgemeine Korrosionsverhalten von Mag-
nesiumsystemen mit den relevanten mikrostrukturellen Mechanismen sowie deren 
Abhängigkeit von Umgebungseinflüssen und deren Einfluss auf die Korrosions-
morphologie erläutert. Es folgt eine Spezifizierung anhand der verwendeten RE 
(Rare Earth)- und Zink-Calcium-haltigen Mg-Legierungen sowie für PEO-modi-
fizierte Systeme. Auf dieser Basis erfolgt eine Betrachtung der gängigen Metho-
den zur Charakterisierung des Korrosionsverhaltens (Kapitel 3.4) sowie deren 
Möglichkeiten und Einschränkungen bei der Bestimmung von zeitabhängigen 
Korrosionsraten. Im Rahmen dieses Unterkapitels wird ebenfalls das Korrosions-
verhalten unter galvanostatischer Polarisation (GSP) erläutert. Ausgehend von der 
singulären Korrosion wird in Kapitel 3.5 das Verhalten von Magnesiumsystemen 
unter überlagert mechanisch-korrosiver Belastung sowie die zugrundeliegenden 
Mechanismen beschrieben. Die Möglichkeiten einer Quantifizierung der Korrosi-
onsmorphologie und deren Einfluss auf das Korrosionsermüdungsverhalten wer-
den in Kapitel 3.6 beschrieben. Die offenen wissenschaftlichen Fragestellungen, 
die aus dem Stand der Technik abgeleitet und in dieser Arbeit beantwortet werden 
sollen, werden abschließend in Kapitel 3.7 zusammengefasst. 

3.1 Biodegradierbare Metalle 

Die Fortschritte in der medizinischen Versorgung sind im Rahmen des demogra-
fischen Wandels ein wichtiger Faktor hin zu einer alternden Gesellschaft in der 
westlichen Welt. In Kombination mit einer aktiveren Bevölkerung führt dies zu 
einer zunehmenden Nutzung von Biomaterialien und damit einem kontinuierlich 
steigenden Anspruch an die Kosten und die Effizienz der Produkte. Dabei werden 
in der Kardiologie, Mund-, Kiefer- und Gesichtschirurgie sowie Orthopädie zu 
großen Teilen korrosionsbeständige und biokompatible Metalle, wie Titan- und 
Cobalt-Chrom-Legierungen sowie nicht-rostender Stahl genutzt [1]. Medizinische 
Anwendungen, die nur eine zeitliche Unterstützung der Körperfunktion benötigen, 
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sind aufgrund der inerten Eigenschaften nicht möglich, sodass das Implantat ent-
weder dauerhaft im Körper verbleibt oder durch eine zweite Operation wieder ent-
fernt wird. Ein Verbleib des Implantats, trotz der nur temporären Notwendigkeit, 
begünstigt unterschiedliche Komplikationen wie z. B. die Reduktion der Kno-
chendichte und damit eine verzögerte Heilung infolge von Stress Shielding. Wei-
terhin ist durch die bioinerten Oberflächen dieser Materialien eine Förderung des 
Knochenwachstums und eine Osseointegration nicht möglich. Durch den Verbleib 
im Körper steigt außerdem das Risiko einer Infektion, die ggf. nicht diagnostizier-
bar ist und den Heilungsprozess hindert [2, 3]. Dahingegen führt die Durchführung 
einer Zweitoperation neben einem hohen Zeit- und Kostenaufwand, die Schätzun-
gen nach ca. 30% aller orthopädischen Eingriffe ausmachen [4], zu Operationsri-
siken und -schmerzen. Vor allem für die Osteosynthese oder Osteotomie bei jun-
gen Patient*innen, also die Verbindung von frakturierten oder gerichteten Kno-
chen durch Platten, Schrauben, Nägel oder Drähte, ist die spätere Implantatentfer-
nung nach ein bis zwei Jahren notwendig [5]. 

Als Abhilfe werden unterschiedliche Polymere wie Polyglycolsäure (PGA), Po-
lylactide (PLA) und Poly(Lactid-co-Glycolid) (PLGA) untersucht, die vollständig 
in den Körperflüssigkeiten degradieren, jedoch zu einer Übersäuerung des umlie-
genden Gewebes und infolgedessen zu Entzündungsreaktionen führen. Weiterhin 
weisen diese Polymere eine geringere mechanische Stabilität als vergleichbare  
biodegradierbare Metalle und damit ein verfrühtes Versagen unter der andauern-
den Belastung mit fortschreitender Degradation auf [6]. Die mechanischen Eigen-
schaften des Implantats sollten im Bereich des menschlichen Knochens liegen, 
wobei die Kortikalis eine Zugfestigkeit zwischen 110 und 130 MPa, eine Streck-
grenze zwischen 104 und 121 MPa und ein Elastizitätsmodul zwischen 15 und 
25 GPa aufweist [7]. Die Streckgrenze des Implantats sollte höher als die des Kno-
chens sein, sodass eine ausreichende Stabilität gegeben ist und eine Dislokation 
des beschädigten Hartgewebes verhindert wird. Zur Eindämmung von Stress 
Shielding nach der Verheilung der Fraktur sollten die Elastizitätsmodule ver-
gleichbar sein [8]. Die Korrosionsprodukte müssen in den menschlichen Körper-
flüssigkeiten löslich sein und dort über phagozytische Zellen, wie den Makropha-
gen, ausgeschieden werden [9, 10].  

Der mit dem menschlichen Knochen vergleichbare Elastizitätsmodul sowie Fort-
schritte in der Metallurgie verhindern Stress Shielding und ermöglichen eine An-
passung des Implantats an den Heilungsprozess und der damit verbundenen Sta-
bilität des Knochens [11]. Es gilt die Implantate so auszulegen, dass ein Verbleib 
über Monate oder ggf. Jahre möglich ist, ohne dass ein verfrühtes Implantatversa-
gen oder Nebenwirkungen wie z. B. chronische Entzündungen auftreten [12]. 
Weiterhin fördern diese Metalle bzw. deren Korrosionsprodukte den Heilungspro-
zess des Knochens [13]. Die gängigen biodegradierbaren Metalle basieren auf 
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Magnesium, Eisen und Zink, hierbei wird Magnesium aufgrund der Biokompati-
bilität, der mechanischen Eigenschaften sowie des natürlichen Vorkommens als 
Mengenelement im menschlichen Körper fokussiert [5]. Herkömmliche Anwen-
dungen sind Osteosynthesematerialien wie Rekonstruktionsplatten und -schrau-
ben [12] sowie Gefäßstents [14], wobei in der Literatur für lasttragende Implantate 
von einer benötigten Langzeit-Stabilität von mindestens zwölf Wochen ausgegan-
gen wird [9]. Neben den genannten Eigenschaften lässt sich überschüssiges Mag-
nesium durch die Nieren ausscheiden und hat nachweislich einen positiven Ein-
fluss auf das umliegende Hartgewebe [15]. Im Gegensatz dazu weisen Eisen und 
Zink, die ebenfalls im menschlichen Körper vorkommen und durch eine gute  
Biokompatibilität gekennzeichnet sind, eine teils deutlich geringere Korrosions-
rate auf [16, 17]. Vor allem für Eisenlegierungen konnte durch Bildung einer Pas-
sivschicht und damit durch die Verzögerung des Sauerstofftransports, der für die 
kontinuierliche Korrosion notwendig ist, eine geringe Korrosionsrate beobachtet 
werden, sodass in der Anwendung zu lange Implantationszeiträume von bis zu 
zehn Jahren gegeben wären [18, 19]. Infolgedessen wird von Nebenwirkungen 
vergleichbar zu permanenten Implantaten berichtet [20]. Ein physiologischer Aus-
scheidungsmechanismus des menschlichen Körpers ist nicht vorhanden [21], wei-
terhin können bei der Korrosion für Zellen und Gewebe schädlicher reaktiver Sau-
erstoff und freie Radikale entstehen [22]. Die Korrosionsprodukte sind in den 
Körperflüssigkeiten unlöslich, sodass mögliche Anwendungen deutlich einge-
schränkt werden [23]. Für Zinklegierungen wurden in in vivo-Versuchen über ei-
nen Zeitraum von bis zu 20 Monaten eine annähernd konstante Korrosionsrate 
ohne toxische Nebenwirkungen beobachtet, sodass von ein bis zwei Jahren Lang-
zeit-Stabilität ausgegangen wird [24, 25]. Dabei ist Zink das zweithäufigste Spu-
renelement im Menschen [26], bei der Korrosion entsteht kaum Wasserstoff sowie 
keine anderen schädlichen Korrosionsprodukte, die sich aus Zinkoxiden, -hydro-
xiden und -phosphaten zusammensetzen und eine gute Löslichkeit aufweisen [27, 
28]. Die mechanischen Eigenschaften der gängigen Zinklegierungen ähneln denen 
der Magnesiumlegierungen, wobei die geringere Duktilität und der höhere Elasti-
zitätsmodul deutlich von Nachteil sind [29].  

3.2 Magnesium zur Anwendung als Implantatmaterial 

Im Bereich der biodegradierbaren Implantatmaterialien mit Anwendungen von 
Stents über Osteosyntheseschrauben bis hin zu Fraktur- und Rekonstruktionsplat-
ten gehört Magnesium zu den vielversprechendsten Biomaterialien [5, 30]. Diese 
Anwendungsfälle werden durch die geringe Korrosionsbeständigkeit, die in tech-
nischen Anwendungen mit korrosiver Belastung nachteilig ist, erst ermöglicht, da 
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das Implantat über einen definierten Zeitraum den menschlichen Körper unter-
stützt, anschließend kontinuierlich korrodiert sowie resorbiert wird und folglich 
eine Zweitoperation zur Entfernung des Implantats samt Kosten und Risiken ent-
fällt [30]. 

Im Gegensatz zu den gängigen Biomaterialien (Abbildung 3.1) besitzen Magne-
sium und seine Legierungen eine ähnliche Dichte (ca. 1,738 g cm-3) und Elastizi-
tätsmodul (ca. 45 GPa) wie die menschliche Kortikalis (15-25 GPa, 1,75-
2,10 g cm-3) [7], sodass durch eine gleichmäßige Belastungsverteilung eine Kno-
chenresorption infolge von Stress Shielding und damit eine zusätzliche Abnahme 
der Knochenstabilität verhindert werden kann. Beim Stress Shielding kommt es 
durch eine Diskrepanz des Elastizitätsmoduls zu einer primären Lastaufnahme 
durch das Implantat, sodass es wegen des Wolffschen Gesetzes bei verringerten 
Belastungen des Knochens zu einer Knochenresorption kommt. Dies kann zu einer 
Lockerung des Implantats bis hin zur Fraktur des Knochens führen [31, 32]. 

 

Abbildung 3.1: Vergleich der mechanischen Eigenschaften unterschiedlicher Implan-
tatmaterialien und der menschlichen Kortikalis, nach [33]2. 

Magnesium besitzt eine sehr gute Biokompatibilität, tritt als Mengenelement na-
türlich im menschlichen Organismus, z. B. in Knochen und Zähnen, auf [34] und 
ist entscheidend an der Entwicklung des Hartgewebes beteiligt. Es trägt als Cofak-
tor zur biochemischen Reaktion des Kohlenhydrat- und Fettmetabolismus bei [35] 

 

2 Mit freundlicher Genehmigung von © John Wiley and Sons 2001. 
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und ist als Stimulans indirekt am Knochenmetabolismus beteiligt [36]. Das Ele-
ment selbst und seine Korrosionsprodukte wirken nicht zytotoxisch während der 
Korrosion oder des nachfolgenden Absorptionsprozesses [30, 37]. Dabei unter-
stützt Magnesium das natürliche Knochenwachstum, sodass eine osteoinduktive 
[38, 39] und osteokonduktive Wirkung zugesprochen wird [40, 41] und für Mag-
nesiumschrauben von einer vergleichbaren Knochenbildung und -qualität entlang 
der Fraktur wie bei Titanschrauben berichtet wird [42, 43]. Die Vaskularisation 
von Hartgewebe wird durch die Anwesenheit von Magnesiumionen unterstützt, 
sodass der Austausch von Nährstoffen gefördert wird. Weiterhin existieren Stu-
dien, die während der Korrosion von einer entzündungs- und abstoßungshemmen-
den Wirkung berichten [44, 45]. Überschüssiges Magnesium kann ohne schädli-
che Nebenwirkungen durch Abtransport im Blutkreislauf über die Nieren oder 
über den Urin ausgeschieden werden [15, 46]. Dabei besitzen die Zellen eine hohe 
Toleranzschwelle für Magnesiumionen, die weit oberhalb der gängigen physiolo-
gischen Konzentrationen liegt. Aufgrund dieser Zusammenhänge haben Implan-
tate mit einem moderaten Volumen keinen Einfluss auf die Ionenkonzentration im 
Serum und damit keinen Einfluss auf die Biosicherheit dieser Implantate [47]. 

Dennoch bestehen Einschränkungen beim Einsatz von Magnesiumimplantaten, 
die sich auf eine zu schnelle und zu uneinheitliche Korrosion in Kombination mit 
einem hohen gebildeten Wasserstoffvolumen beziehen. Primär die Korrosionsrate 
und -morphologie beeinflussen entscheidend die Stabilität des Implantats und die 
Funktionsphase dieses, die auf den jeweiligen Anwendungsfall sowie die indivi-
duellen Gegebenheiten angepasst wird. Neben der Wasserstoffentwicklung erhöht 
sich während der Korrosion der lokale extrazelluläre pH-Wert bis in den basischen 
Bereich, sodass der Säure-Basen-Haushalt, trotz der Fähigkeit des menschlichen 
Körpers diesen zu puffern, gestört wird und damit bereits ab einem pH-Wert von 
7,8 ebenfalls das Zellüberleben und -wachstum [48, 49]. Hierdurch kann es zu 
einer entzündlichen Reaktion kommen, die wiederum die Integration des Implan-
tats ins Gewebe einschränkt und zu einem Versagen der eigentlichen Funktion 
führen kann [50]. Vor allem für geringe Implantatvolumina werden Mg-Legierun-
gen zunehmend interessant, da die Probleme, die mit größeren Volumina (z. B. 
großflächigen Rekonstruktionsplatten) einhergehen, vermieden werden können. 
Hierbei gilt es unter anderem die Wasserstoffentwicklung während der Korrosion 
einzuschränken. Aufgrund der geringen Löslichkeit von Wasserstoff im Blut be-
sitzt der menschliche Körper nur eine stark begrenzte Kapazität, das entstehende 
Gas abzuführen. Wird dieser individuelle Grenzwert überschritten, entstehen sub-
kutane (unter der Haut) Gaskavitäten, die durch Druckerhöhung zu der Bildung 
eines Kallus und zur Beeinträchtigung der Zellhaftung und des Zellwachstums so-
wie der mechanischen Eigenschaften an der Implantationsstelle führen können 
[51].  
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Aufgrund dieser inhärenten Eigenschaften und zur Lösung der Einschränkungen 
hat die Forschung an Magnesiumimplantaten in den letzten zwei Jahrzehnten ste-
tig zugenommen, sodass es durch den Erkenntniszuwachs zu ersten Anwendungen 
gekommen ist (Abbildung 3.2). Hierzu gehören unter anderem das koronare Mg-
Scaffold Magmaris® (Biotronik SE & Co. KG) [52], die Mg-basierten Kompres-
sionsschrauben Magnezix® (Syntellix AG) [53], ResometTM (U&I Corporation) 
als Legierungsbasis für Schrauben und Drähte, eine Mg-Schraube zur Behandlung 
von Femurkopfnekrose (Dongguan Eontec Co., Ltd) [54], die Barrieremembran 
NOVAMag® (botiss biomaterials GmbH) [55] sowie die Frakturschraube Reme-
OsTM (Bioretec Ltd.). Während viele in der Anwendung befindliche Magnesi-
umimplantate auf Legierungen der Reihe Mg-RE (Rare Earth, Seltene Erden) [56] 
basieren, wird aufgrund der politischen Bedeutung dieser Elemente und des inho-
mogenen Korrosionsverhaltens (Kapitel 3.3.1) dennoch an alternativen Legie-
rungssystemen und Oberflächenmodifikationen geforscht, sodass ResometTM bzw. 
RemeOsTM bereits auf einem Magnesium-Zink (Zn)-Calcium (Ca)-System basie-
ren. 

 

Abbildung 3.2: Auswahl von Magnesiumimplantaten, die sich in der Entwicklung 
oder bereits in der (prä-) klinischen Anwendung befinden: Magnesium-
scaffold Magmaris® (Biotronik SE & Co. KG) (a) [57], Kompressions-
schraube Magnezix® (Syntellix AG) (b) [53], intramedullärer Knochenna-
gel (c) [58]3. 

3.2.1 Geeignete Legierungssysteme  

Neben den unterschiedlichen Legierungssystemen existieren Studien zur Anwen-
dung von hoch-reinem Magnesium (high purity (hp), > 99,99 Gew.-%) und somit 
der einfachsten Form für orthopädische und kardiologische Implantate. Aufgrund 
der nicht vorhandenen Legierungselemente und deren toxischer Wirkung liegt 
eine sehr gute Biokompatibilität vor, jedoch besitzt hp-Magnesium aus dem glei-

 

3 a) Images are the property of BIOTRONIK AG, b) adapted/reproduced with permission from 
Springer Nature, c) reprinted from Materials Science and Engineering: C 59, M. Krämer et al., Corro-
sion behavior, biocompatibility and biomechanical stability of a prototype magnesium-based biode-
gradable intramedullary nailing system, 129-135, Copyright (2015), with permission from Elsevier.  
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chen Grund eine geringe mechanische Festigkeit, sodass es für lasttragende An-
wendungen nur eingeschränkt in Frage kommt. Die größte Herausforderung des 
Systems ist die Einschränkung von Verunreinigung, da diese infolge abweichen-
der elektrochemischer Standardpotentiale zu lokaler Korrosion und damit zu einer 
übermäßigen Wasserstoffentwicklung führen [59]. Vor allem in einer frühen Im-
plantationsphase können so die lokalen Grenzwerte überschritten werden und sich 
Gaskavitäten bilden [51]. Durch die Zugabe von Legierungselementen können 
viele dieser Probleme verhindert werden, dabei werden die Wahlmöglichkeiten 
von vielen Aspekten beeinflusst. In erster Linie muss aus medizinischer Sicht die 
Zyto- und Biokompatibilität gegeben sein, sodass Elemente mit einer inhärenten 
Toxizität, wie z. B. Beryllium, Barium, Blei, Cadmium und Thorium nicht berück-
sichtigt werden können. Infolge einer lebertoxischen und/oder allergenen Wirkung 
gilt gleiches für Elemente wie Cobalt, Vanadium, Chrom, Nickel, Kupfer, Lan-
than, Cer und Praseodym [60]. Dahingegen kommen wie Magnesium als Mengen- 
oder Spurenelement Calcium (Ca), Zink (Zn), Mangan, Silicium und Zinn natür-
lich im menschlichen Organismus vor und eignen sich als Legierungselement [61].  

Neben diesen Einschränkungen spielen ebenfalls die mechanischen und Korrosi-
onseigenschaften eine entscheidende Rolle. Das Korrosionsverhalten im wässri-
gen Milieu des Körpers entscheidet über die Menge an Korrosionsprodukten (u. a. 
Wasserstoff) und durch die globale und lokale Abnahme des Querschnitts eben-
falls über die mechanische Langzeit-Stabilität [62]. Die ursprünglich für techni-
sche Anwendungen entwickelten Mg-Al-Systeme (v. a. -Aluminium-Mangan,  
-Aluminium-Zink) zeichnen sich durch gute mechanische und korrosive Eigen-
schaften sowie eine hohe Löslichkeit des Aluminiums (12,7 Gew.-%) in Magne-
sium aus [60]. Dagegen wird Aluminium eine neurotoxische Wirkung im Zusam-
menhang mit Alzheimer und Demenz zugeschrieben [63], wobei dies im Kontext 
der Menge an Aluminium in den jeweiligen Implantaten umstritten ist [64].  

Eine weitere Klasse sind die Mg-RE-Legierungen, denen eine gute Biokompatibi-
lität und, in Abhängigkeit der Konzentration, eine Förderung der Knochenbildung 
zugeschrieben wird [65]. Weiterhin wirken die Elemente kornfeinend und passi-
vierend, sodass durch ein feines Netz eine Art Korrosionsbarriere entsteht. Neben 
der Kornfeinung verbessern auch die Mischkristall- und Ausscheidungsverfesti-
gung die mechanische Eigenschaften dieser Legierungen [56]. Die Elemente las-
sen sich auf Basis ihrer Löslichkeit in zwei Gruppen unterteilen, für Yttrium (Y), 
Gadolinium, Terbium, Dysprosium, Holmium, Erbium, Thulium, Ytterbium, Lu-
tetium wird von einer hohen und für Neodym, Samarium und Europium von einer 
niedrigen Löslichkeit berichtet [11]. Aufgrund der hohen Anzahl an Elementen 
innerhalb dieser Klasse existieren für die jeweilige Anwendung viele unterschied-
liche Legierungen, dabei ist die Legierung Mg-Y-RE (-Zr, Zirkonium) am weites-
ten entwickelt und bereits in der klinischen Anwendung. Nach der Genehmigung 
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des Conformité Européenne (Europäische Konformität) für Anwendungen am 
Menschen im Jahr 2013 stieg die Anzahl an Implantatentwicklungen auf Basis 
dieser Legierung drastisch. Dennoch ist zu beachten, dass diese Elemente nicht zu 
den essenziellen Spuren- und Mengenelementen gehören und somit bei größeren 
Mengen zytotoxisch wirken können [66]. Hierbei wird den wasserlöslichen Yttri-
umderivaten sowie Neodym eine moderate Toxizität zugeschrieben [67], wohin-
gegen Zirkonium eine gute Biokompatibilität und Osseointegration aufweist [68]. 
Dennoch wurde auch für Zirkonium eine Toxizität in in vitro-Untersuchungen 
nachgewiesen [49]. Dementsprechend wurden für WE43 (Mg-4Y-3RE-Zr) in un-
mittelbarer Nähe des Implantats Fremdkörperreaktion detektiert [69]. Allgemein 
ist die Anwendung von Seltenen Erden zunehmend umstritten, vor allem weil noch 
nicht alle wirkenden Mechanismen, wie z. B. der Einfluss von RE-Anlagerungen 
in Organen, bei der Auflösung dieser Elemente erforscht sind [56]. Weiterhin ge-
hören die Elemente der Seltenen Erden zu den strategischen Metallen und werden 
größtenteils in der Volksrepublik China abgebaut, wobei der Abbau als ökologisch 
bedenklich betrachtet wird [70]. Daher wird zunehmend an Mg-Legierungen ge-
forscht, die lediglich Spuren- und Mengenelemente des Menschen beinhalten. 

Durch das Vorkommen von Zink im menschlichen Körper als essenzielles Spu-
renelement und der Beteiligung an zellulären Prozessen und dem Immunsystem 
bietet es sich als Legierungselement an. Durch das Zulegieren bis ca. 4 Gew.-% 
lässt sich die Zugfestigkeit bei geringfügiger Verringerung der Bruchdehnung er-
höhen [71], während die Korrosionsrate die von Mg-RE-Systemen übersteigt. 
Dennoch wirken hohe Mengen Zink zytotoxisch, sodass der Anteil innerhalb eines 
Legierungssystems so gering wie möglich, bei Beachtung der anderen technischen 
Eigenschaften, gehalten werden sollte. Durch weiteres Zulegieren, z. B. mit Cal-
cium, das im Bereich des Hartgewebes eine entscheidende Rolle bei der Signal-
überführung (der Zellen) und der allgemeinen Erhaltung der Struktur spielt, lassen 
sich diese Eigenschaften verbessern [72]. Die Löslichkeit in Magnesium ist mit 
1,11 Gew.-% jedoch stark eingeschränkt [73], sodass sich entsprechende Zweit-
phasen, die einen Einfluss auf das Korrosionsverhalten haben, bilden können. In 
Bezug auf die biologischen Eigenschaften konnte in Zelluntersuchungen für Mg-
1Ca und Mg-1Zn keine Toxizität sowie eine hohe Überlebensrate der Zellen nach-
gewiesen werden [49, 74]. Merson et al. [75] konnten für die beiden Systeme Mg-
4Zn und Mg-1Zn-0,1Ca keine Auffälligkeiten bzgl. der Toxizität feststellen und 
haben diese als geeignet für die biomedizinische Anwendung beschrieben. Ähnli-
che Beobachtungen wurden für Mg-0,7Zn-0,6Ca mit einer guten Zelladhäsion und  
-proliferation über einen Inkubationszeitraum von sieben Tagen gemacht [76]. Für 
das System Mg-3Zn-0,2Ca konnte sowohl in vitro als auch in vivo die Biokompa-
tibilität und eine einheitliche Korrosion ohne Nebenwirkungen innerhalb von zwei 
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Wochen nachgewiesen werden [77]. Auch für andere Systeme der beiden Legie-
rungselemente konnten in vivo gute Ergebnisse mit keinen oder lediglich milden 
Nebenwirkungen gezeigt werden [51, 78, 79]. 

Für beide Legierungssysteme Mg-RE und Mg-Zn-Ca konnten, trotz der starken 
Restriktionen, die an Implantatmaterialien gestellt werden, gute Ergebnisse bzgl. 
der Bio- und Zytokompatibilität in vitro und in vivo generiert werden, sodass beide 
Systeme breit beforscht wurden und als etabliert gelten. Die Korrosions- und Kor-
rosionsermüdungseigenschaften werden in den nachfolgenden Kapiteln beschrie-
ben. 

3.2.2 Modifikation mittels plasma-elektrolytischer Oxidation 

Die Modifikation der Oberfläche dient in erster Linie der Einschränkung der Kor-
rosionsrate und der Freisetzung von Korrosionsprodukten sowie der Erhaltung der 
mechanischen Stabilität. Generell lassen sich Oberflächenmodifikationen in me-
chanische, physikalische, chemische und biologische Beschichtungen einteilen. 
Die plasma-elektrolytische Oxidation (PEO, auch MAO, Micro-Arc Oxidation) 
gehört zu den chemischen Modifikationen. Eine weitere Einteilung kann nach der 
Reaktionsart vorgenommen werden. Bei den Konversionsbeschichtungen reagiert 
das Substrat mit einer umliegenden Lösung in einer (elektro-) chemischen Reak-
tion, sodass es zu einer hohen Adhäsion zwischen Schicht und Substrat kommt 
[80]. Bei den Abscheidungsbeschichtungen ist das Substratmaterial nicht an einer 
Reaktion beteiligt, die Haftung zwischen Substrat und Beschichtung entsteht 
durch intermolekulare und/oder mechanische Kräfte [81]. Dabei rückte die PEO 
aufgrund der guten Schichteigenschaften samt einfacher Prozessführung, geringer 
Kosten und der Umweltfreundlichkeit in den Fokus der Forschung [82]. 

Der PEO-Prozess findet unter Anwendung einer hohen Spannung bzw. hohen 
Stromdichte zur Umsetzung einer plasma-anodischen Reaktion mit lokalen Tem-
peraturen zwischen 4500 und 5500 K statt [82], der die Oberfläche unterschiedli-
cher Metalle, unter anderem Mg-Legierungen, durch Entladungen modifiziert [83, 
84]. Hierbei sind unterschiedliche plasma- und elektrochemische Reaktionen so-
wie thermische Sauerstoffdiffusion beteiligt, die für eine poröse und spröde 
Schicht sorgen [85, 86]. Nach dem aktuellen Stand der Forschung lässt sich der 
Prozess in vier und die Schicht in drei Bereiche einteilen (Abbildung 3.3). In die-
sem Fall wird ein Prozess mit konstanter Stromdichte betrachtet, die Spannung 
ergibt sich entsprechend in Abhängigkeit der unterschiedlichen Prozessschritte.  
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Abbildung 3.3: Schematische Darstellung der Schichtbildung während der plasma-
elektrolytischen Oxidation, nach [82]4.  

Zu Beginn kommt es ohne sichtbare Entladungsfunken zur Metallauflösung in der 
Kontaktstelle zwischen Substratmaterial und Elektrolyt, hierbei bildet sich eine 
transparente, dünne und kompakte Passivschicht (a), die sog. Barriereschicht, die 
eine hohe Adhäsion aufweist. Mit steigendem Potential bilden sich Gasblasen auf 
der Oberfläche, es kommt zur anodischen Oxidation und zur Bildung einer porö-
sen Isolierschicht (b) [87-89]. Einzelne, geschwächte Bereiche führen zu dielektri-
schen Durchschlägen der Isolierschicht und der Bildung von Funkenentladungen 
(c). Gleichverteilt auf der Oberfläche entstehen aufgrund des Durchbruchs der 
Barriereschicht feine, weiße Funken, sodass sich mikrostrukturell eine hohe An-
zahl an Mikroporen bildet [90]. In der vierten Phase steigt mit der Spannung das 

 

4 Reprinted from Electrochimica Acta 112, R.O. Hussein et al., An investigation of ceramic coating 
growth mechanisms in plasma electrolytic oxidation (PEO) processing, 111-119, Copyright (2013), 
with permission from Elsevier. 
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Ausmaß und das Erscheinungsbild der Funken ändert sich zu gelb (d) [91]. Die an 
der Oberfläche entstehenden Poren lassen sich auf Gasblasen zurückführen, die 
aus den Entladungskanälen entweichen (e) [92].  

Die mittlere Schicht weist eine moderate Dichte auf und ist verantwortlich für den 
Verschleiß- und Korrosionswiderstand. Die äußere Schicht besitzt eine hohe Po-
rosität und dementsprechend eine geringe Kompaktheit [93]. Auf der Oberfläche 
dieser Schicht befinden sich ringförmige Strukturen um die Entladungskanäle. 
Durch die Kanäle, die sich durch die gesamte PEO-Schicht bilden, fließen ge-
schmolzene Substanzen, die sich im kälteren Elektrolyten abrupt abkühlen, sodass 
strukturelle Grenzen zwischen den ringförmigen Anordnungen und der äußersten 
Schicht entstehen [94]. Entlang der Entladungskanäle lagert sich ebenfalls abge-
kühlte Schmelze ab, zusätzlich kommt es mit der schnellen Abkühlung in diesem 
Bereich zur Bildung von Mikrorissen [95].  

Weiterhin lässt sich der Prozess nach den Elektrolytbestandteilen in Phosphat-, 
Silikat- und/oder Aluminat-haltige Elektrolyte einteilen, wobei diese die Reakti-
onsprodukte mit dem Substratmaterial bestimmen. Es bilden sich Mischungen aus 
Magnesiumoxid MgO und elektrolytabhängigen Reaktionsprodukten (Mg3(PO4)2, 
Mg2SiO4, MgAl2O4 [96-98]), die wiederum das Eigenschaftsprofil der Schicht be-
einflussen (Abbildung 3.4). Beispielhaft führen Silikat-haltige Elektrolyte zu einer 
hohen Verschleißbeständigkeit aufgrund einer hohen Härte sowie zu einem hohen 
Korrosionswiderstand [99, 100]. Eine weitere Einflussmöglichkeit der Schichtei-
genschaften ist das Zusammenspiel aus den Legierungselementen und den elektri-
schen Prozessparametern [101], hierbei konnten Hussein et al. [102] einen Ein-
fluss der Elemente und deren Gehalt auf das Entladungsverhalten und die 
Schichtmorphologie feststellen. Durch Jiang et al. [103] wurde ebenfalls ein Ein-
fluss der Korngröße auf das Beschichtungsverhalten untersucht. Aufgrund der spr-
öden und porösen Natur, die sowohl Korrosions- als auch die Ermüdungseigen-
schaften beeinflusst, wird an Prozess- und Elektrolytvariationen zur Optimierung 
geforscht. Dabei konnten Azarian et al. [104] durch Variation der Elektrolytzu-
sammensetzung und Erhöhung der anliegenden Spannung eine Reduzierung der 
Porenanzahl und damit eine einheitlichere Morphologie bewirken.  

Mit den in Kapitel 3.2 beschriebenen Herausforderungen bietet sich die PEO-Mo-
difikation zur Erhöhung des Korrosionswiderstands und Vereinheitlichung der 
Korrosionsmorphologie bei Mg-Legierungen an (Kapitel 3.3). Weiterhin besitzen 
die Oberflächenmodifikationen einen positiven Einfluss auf die Zelldifferenzie-
rung und -adhäsion [105, 106] sowie Zytokompatibilität in vitro [79, 107]. In vivo 
konnte außerdem eine erhöhte Knochenbildung um das modifizierte Implantat im 
Vergleich zum Substratmaterial sowie allgemein eine gute Biokompatibilität und 
Gewebeintegration nachgewiesen werden [79]. 



20 Stand der Technik 

 

 

Abbildung 3.4: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Mg-Legierung 
AM50 mit plasma-elektrolytischer Oxidation in der Draufsicht (a, b) und 
im Querschliff (c, d) hergestellt in Silikat-haltigem (a, c) und Phosphat-
haltigem (b, d) Elektrolyten, nach [108]5. 

3.3 Korrosionsverhalten von Magnesiumsystemen 

Aus thermodynamischer Sicht korrodieren Metalle aufgrund ihrer Instabilität und 
der Bereitschaft in ihren Ausgangszustand überzugehen. Der generelle Korrosi-
onsmechanismus von Magnesium in wässrigen Umgebungen, wie den menschli-
chen Körperflüssigkeiten, teilt sich in anodische und kathodische Teilreaktionen 
auf, hierbei entstehen Magnesiumhydroxid und Wasserstoff. Die anodische Teil-
reaktion läuft in zwei Schritten ab, dabei oxidiert das elementare Magnesium in 

 

5 Reprinted from Electrochimica Acta 55, J. Liang et al., Influence of chloride ion concentration on 
the electrochemical corrosion behaviour of plasma electrolytic oxidation coated AM50 magnesium 
alloy, 6802-6811, Copyright (2010), with permission from Elsevier 
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einem ersten Schritt zwischenzeitlich zu einem einfach positiv geladenen Mg+-Ion 
(Gleichung (3.1). Dieses Ion reagiert mit Wasser zu dem stabileren zweifach po-
sitiv geladenen Mg2+-Ion und bildet hierbei Wasserstoff und Hydroxidionen (Glei-
chung (3.2). Zur eindeutigen Unterscheidung wird dies im weiteren Verlauf als 
chemische Teilreaktion bezeichnet. Die kathodische Teilreaktion beschreibt die 
Reduktion von Wasser zu Wasserstoff und Hydroxidionen (Gleichung (3.3). Es ist 
zu beachten, dass die anodische und chemische sowie die kathodische Teilreaktion 
örtlich getrennt ablaufen, sodass mikrostrukturell an zwei Orten Wasserstoff ent-
steht. Bei Kombination der Teilreaktionen gibt die Gesamtreaktion den Korrosi-
onsmechanismus der Oxidation von Magnesium durch die Anwesenheit von Was-
ser unter der Bildung der Reaktionsprodukte Wasserstoff und Hydroxidionen an 
(Gleichung (3.4). Dabei lässt sich die Bildung von Magnesiumhydroxid Mg(OH)2 
als eigentliches Korrosionsprodukt mit Gleichung (3.5) zusammenfassen [109]. 

2Mg ⇌ 2Mg+ + 2e- (3.1) 

2Mg+ + 2H2O ⇌ 2Mg2+ + 2OH- + H2 (3.2) 

2H2O + 2e- ⇌ 2OH- + H2 (3.3) 

2Mg + 4H2O ⇌ 2Mg2+ + 4OH- + 2H2 (3.4) 

Mg2+ + 2OH- ⇌ Mg(OH)2 (3.5) 

Die gebildete Mg(OH)2-Schicht schützt das darunterliegende Substratmaterial 
aufgrund der porösen und wenig adhäsiven Natur mit einer resultierenden gerin-
gen Haftung nur teilweise [110], sodass Magnesium in neutralen Elektrolyten 
keine stabile Passivschicht ausbildet, die vor weiterer Korrosion schützt. Dieses 
Verhalten wird allgemein durch das sog. Pilling-Bedworth-Verhältnis (PBV) be-
schrieben, das den Quotienten aus dem molaren Volumen eines metallischen Ele-
ments und seines Oxids angibt (Gleichung (3.6) [111]. 

PBV = Vm,Oxid∙(n∙Vm,Metall)
-1 (3.6) 

Ein PBV < 1 bedeutet, dass die gebildete Korrosionsschicht durch Aufreißen 
keine Schutzwirkung in Bezug auf das darunterliegende Metall innehat. Gleiches 
gilt für einen Wert PBV > 2, wobei es zu einem Abplatzen der Korrosionsschicht 
kommt. Für ein Verhältnis 1 ≤ PBV ≤ 2 wird von einer dauerhaft stabilen Passiv-
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schicht und einer Schutzwirkung in Bezug auf das Substratmaterial berichtet. Da-
bei besitzt Magnesium ein Verhältnis von PBV = 0,81, sodass es zu keiner flä-
chendeckenden Bildung der Korrosionsprodukte und zu keiner passivierenden 
Wirkung kommt [111]. Dieser Wert gilt jedoch nur für elementares Magnesium, 
für Mg-Legierung können sich die Sekundärphasen oder Oxide der Legierungs-
elemente in der Korrosionsschicht einlagern und den PBV-Wert und damit auch 
die Stabilität der Schicht beeinflussen [112]. Zusätzlich wird die geringe Schutz-
wirkung durch die Anwesenheit von reaktiven Chloridionen im Elektrolyten durch 
Reaktion zu MgCl2, das wasserlöslich ist, deutlich herabgesetzt (Gleichung (3.7). 
Chloridionen sind als anorganisches Anion in den menschlichen Körperflüssigkei-
ten enthalten und führen bereits bei Konzentration > 30 mmol l-1 zu einer Auflö-
sung der Korrosionsschicht und zu einer Beschleunigung des Korrosionsprozesses 
sowie zu einer Erhöhung der Wahrscheinlichkeit einer Lochfraßkorrosion. Dies 
begründet sich durch die hohe Löslichkeit in Wasser und den kleinen Durchmes-
ser, sodass die Anionen die Korrosionsschicht durchdringen und durch Katio-
nendiffusion die Korrosionsgeschwindigkeit beschleunigen [9].  

Mg(OH)2 + 2Cl- ⇌ MgCl2 + 2OH- (3.7) 

Bei den beschriebenen Reaktionen ist die Entstehung der Hydroxidionen und de-
ren Einfluss auf das Korrosionsverhalten zu beachten. Mit steigendem Anteil die-
ser Ionen im Elektrolyten steigt dessen pH-Wert, wobei Magnesium ab einem pH-
Wert von ca. 11,5 infolge der dann vorliegenden Stabilität des Magnesiumhydro-
xids und der einhergehenden Schutzwirkung passiviert [113]. Beim natürlichen 
pH-Wert von ca. 7,4, der aufgrund von postoperativer Azidose auch unterschritten 
werden kann, besitzt das Magnesiumhydroxid diese Eigenschaft nicht, sodass es 
zur weiteren Korrosion kommt [114]. Die Zusammenhänge lassen sich durch das 
Pourbaix-Diagramm (Abbildung 3.5) abschätzen, hierbei ist zu beachten, dass die-
ses lediglich für reines Magnesium und destilliertes Wasser bei 25 °C gilt und für 
Mg-Legierungen in komplexeren Elektrolyten abweicht. Aufgetragen wird das 
Standardpotential von Magnesium über den im Elektrolyten vorherrschenden pH-
Wert, sodass die thermodynamische Stabilität von Magnesium und den jeweiligen 
Verbindungen angegeben wird. Der Bereich, in dem Magnesium eine Stabilität 
aufweist, liegt deutlich unterhalb des Bereichs, in dem Wasser stabil ist (zwischen 
den Linien a und b), sodass Magnesium in wässrigen Elektrolyten unter Bildung 
von Wasserstoff, als einfach oder zweifach positiv geladenes Ion in Lösung geht. 
Die Stabilitätsbereiche werden durch die Reaktionen (Gleichung (3.8) bis (3.10) 
in Form von sog. Phasengrenzlinien abgegrenzt. 

1 Mg + 2OH- ⇌ Mg(OH)2 + 2e- (3.8) 
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2 Mg2+ + 2OH- ⇌ Mg(OH)2 (3.9) 

3 Mg ⇌ Mg2+ + 2e- (3.10) 

a H2 ⇌ 2H+ + 2e- (3.11) 

b 2H2O ⇌ O2 + 4H+ + 4e- (3.12) 

 

Abbildung 3.5: Pourbaix-Diagramm von Magnesium (unlegiert) in dest. Wasser bei 
ϑ = 25 °C. Zwischen den Linien a und b ist Wasser elektrochemisch stabil. 
Unterhalb der Linie a entsteht Wasserstoff, oberhalb von b Sauerstoff. Die 
Linien 1, 2 und 3 begrenzen die Reaktionen der stabilen Phasen von Mag-
nesium. Die zu den Linien 2 und 3 parallel verlaufenden Linien geben die 
Konzentration von Mg2+ [mol l-1] als Potenz von 10 an, nach [115]6. 

In Abhängigkeit der Mg2+-Konzentration (wird durch die parallelen Linien zu den 
Reaktion 2 und 3 angegeben) ist Magnesium unter der Linie 3 stabil. Oberhalb der 

 

6 Permission is granted at no cost for use of content in a Doctoral Dissertation. 
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Linie 1 und rechts der Linie 2 liegt Mg(OH)2 in stabiler Form vor. Für diesen Fall 
bildet sich auf dem Substrat eine dauerhafte Passivschicht und dementsprechend 
ist Magnesium ebenfalls stabil. Wie an den Linien der Mg2+-Konzentration zu se-
hen ist, weist Mg(OH)2 bereits für pH-Werte zwischen 8,5 und 11,5 eine gewisse 
Stabilität auf, die jedoch in Abhängigkeit der Konzentration an Chloridionen stark 
beeinflusst wird. Die Korrosion von Magnesium findet oberhalb der Linie 3 und 
links der Linie 2 statt [115]. 

Unabhängig vom Elektrolyten lässt sich die geringe Korrosionsbeständigkeit von 
Magnesium und seinen Legierungen auf unterschiedliche Mechanismen zurück-
führen. Elementares Magnesium besitzt ein geringes elektrochemisches Standard-
potential und befindet sich damit am unteren Ende der elektrochemischen Stan-
dardpotentialreihe, sodass es intrinsisch eine hohe Bereitschaft besitzt, in Lösung 
zu gehen [116]. Weiterführend führt dies dazu, dass Magnesium gegenüber fast 
allen Legierungselementen und Verunreinigungen anodisch wirkt und durch mik-
rogalvanische Korrosion verstärkt aufgelöst wird [117]. Das Erscheinungsbild der 
Korrosion kann sich einheitlich oder lokal verstärkt gestalten. Die lokale Korro-
sion lässt sich weiter einteilen in Lochfraßkorrosion, galvanische Korrosion, in-
tergranulare und Filiformkorrosion sowie unter überlagerter mechanischer Belas-
tung in Korrosionsermüdung und Spannungsrisskorrosion [118]. Die beiden 
letztgenannten werden in Kapitel 3.5 diskutiert.  

Bei einer einheitlichen Korrosion ist die lokale Korrosionsrate über die gesamte 
korrodierende Fläche annähernd konstant. Hierbei liegen in der Regel keine durch-
gängigen kathodischen und anodischen Bereiche vor, es kommt zu wechselnden 
Kathoden und Anoden [119]. Für lokale Korrosionsphänomene sind grundsätzlich 
(mikro-) galvanische Korrosion und Lochfraßkorrosion verantwortlich [120]. Gal-
vanische Korrosion liegt vor, wenn zwei leitende Stoffe mit unterschiedlichem 
elektrochemischen Standardpotential in unmittelbarem Kontakt sowie in Anwe-
senheit eines Elektrolyten stehen. Durch Überschreitung der Löslichkeitsgrenze 
einzelner Legierungselemente in Magnesium bilden sich Sekundärphasen. Auf-
grund des sehr geringen Standardpotentials der α-Mg-Matrix wirken fast alle Se-
kundärphasen, aber auch Verunreinigungen, als Kathode, sodass es zur lokal ver-
stärkten Auflösung der Matrix durch mikrogalvanische Korrosion kommt [121]. 
Dabei beeinflussen die Potentialdifferenz und der Flächenanteil zwischen der ka-
thodischen Phase und der anodischen α-Mg-Matrix das Ausmaß der Korrosion 
maßgeblich. Mit steigender Potentialdifferenz sowie steigendem Flächenanteil der 
Sekundärphase kommt es zur Ausbildung einer aktiven galvanischen Zelle und zu 
einem Anstieg der Korrosionsrate [122]. 
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Durch die fortschreitende Korrosion der umliegenden α-Mg-Matrix kann es zu ei-
nem Herauslösen der kathodisch wirkenden Sekundärphase kommen [112]. Auf-
grund dieser Phänomene spielt ebenfalls die Korngröße und damit die Verteilung 
der Sekundärphasen in Bezug auf die Korrosionsmorphologie eine entscheidende 
Rolle. Dabei ist die Ausprägung der Mikrostruktur maßgeblich von dem Herstel-
lungs- bzw. Umformprozess und einer möglichen nachgeschalteten Wärmebe-
handlung abhängig. Zu dem Zusammenhang zwischen Korngröße und Korrosi-
onsrate existiert eine widersprüchliche Studienlage. Einerseits wird von einem 
Abfallen der Korrosionsrate mit zunehmender Korngröße berichtet und dies mit 
der Abnahme der Gitterspannungen sowie der Versetzungsdichte begründet, da 
vor allem Gitterfehler elektrochemisch aktive Bereiche darstellen [116]. Weiterhin 
steigt für reines Magnesium die Korrosionsrate mit sinkender Korngröße, da 
Korngrenzen an sich ein geringeres Potential aufgrund eines energiereicheren Zu-
stands besitzen [123]. 

Durch eine nachgeschaltete Wärmebehandlung kann ein größerer Teil der Sekun-
därphasen in Lösung gehen, sodass der Flächenanteil dieser Phasen und mögliche 
Potentialunterschiede reduziert werden [124]. Andererseits wird von einem pro-
portionalen Zusammenhang aufgrund der einheitlicheren Korrosionsschicht und 
damit einer Kompensierung des PBV berichtet. Zusätzlich ist der negative Ein-
fluss von Zugeigenspannungen in der Korrosionsschicht bei kleineren Körnern ge-
ringer als bei größeren, sodass die Schutzwirkung ausgeprägter ist [125]. Weiter-
führend ist die Verteilung der Sekundärphasen gleichmäßiger, sodass diese, falls 
sie eine passivierende Wirkung innehaben, als eine Art Korrosionsbarriere wirken 
können (Abbildung 3.6) [126-129]. 

Kommt es in Abhängigkeit dieser Mechanismen zur Bildung einer Korrosions-
narbe, wird diese so lange verstärkt korrodieren, bis sich ausreichend Korrosions-
produkte gebildet haben und diese füllen. Eine Theorie zu der verstärkten Korro-
sion in Korrosionsnarben geht auf die Hydrolyse von Mg2+ zurück, da sich hierbei 
der pH-Wert lokal verringert und folglich den Korrosionsprozess verstärkt [130], 
wohingegen eine andere Studie die Ansammlung von Chloridionen in der Korro-
sionsnarbe als Grund aufführt [131]. Die gleichen Theorien existieren für die 
Spaltkorrosion bei Mg-Legierungen, bei der ein geometrischer Spalt mit Zugäng-
lichkeit des Elektrolyten lokal verstärkte Korrosion durch lokal veränderte Kon-
zentrationen hervorruft [132]. 
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Abbildung 3.6: Schematische Darstellung des Einflusses einer (dis-) kontinuierlichen 
kathodischen Sekundärphase auf die Korrosionsmorphologie und Barrie-
rewirkung einer Mg-Al-Legierung, nach [128, 129]7. 

Die Filiformkorrosion wird ebenfalls durch mikrogalvanische Effekte bedingt und 
breitet sich ausgehend von Lochfraß aus. Im Gegensatz zu reinem Lochfraß hat 
diese jedoch eine flächigere, weniger tiefe Ausprägung. Aufgrund des gleichen 
Ausgangspunkts treten die beiden Korrosionsmechanismen häufig gleichzeitig 
auf. Ausgehend vom Lochfraß folgt die Filiformkorrosion einer aktiven Korrosi-
onszelle, die sich durch die Oberfläche bewegt, dem sog. Filament. Das Filament 
besteht aus einem anodischen Kopf mit einem niedrigen pH-Wert und einem ka-
thodischen Hinterteil mit einem hohen pH-Wert, der quasi inert ist. Angrenzend 
an den Kopf liegt unkorrodiertes Substratmaterial, sodass sich der Kopf in dieses 
hineinbewegt, es korrodiert und sich der Prozess wiederholt [133].  

Generell wird die intergranulare Korrosion ebenfalls durch mikrogalvanische Ef-
fekte hervorgerufen und geht bei anderen Metallen von anodischen Korngrenzen-

 

7 Reprinted from Corrosion Science 82, Y.S. Jeong and W.J. Kim, Enhancement of mechanical prop-
erties and corrosion resistance of Mg-Ca alloys through microstructural refinement by indirect extru-
sion, 392-403, Copyright (2014), with permission from Elsevier. 
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Ausscheidungen aus. Da die α-Mg-Matrix jedoch gegenüber den meisten Aus-
scheidungen anodisch wirkt, ist dieser Effekt bei Mg-Legierungen kaum zu be-
obachten [134].  

Neben den generellen Korrosionsmechanismen beeinflussen ebenfalls die Rand-
bedingungen des Elektrolyten, wie die Temperatur und komplexe Bestandteile, 
das Korrosionsverhalten. Dabei erhöht die Körpertemperatur von 37 °C die Kor-
rosionsrate im Vergleich zur Raumtemperatur von 20 °C signifikant [135]. Der 
Zusammenhang des pH-Werts und der Korrosionsrate ist hingegen antiproportio-
nal. Aufgrund des zuvor beschriebenen Passivierungsverhaltens für pH-Werte 
> 11,5 sowie der zunehmenden Stabilität der Korrosionsschicht ab > 8,5 steigt die 
Korrosionsrate mit sinkendem pH-Wert, wobei das menschliche Blut bei ungefähr 
7,4 liegt [136]. Weiterhin bilden sich in komplexen körperähnlichen Elektrolyten 
Reaktionsprodukte, die teilweise auf der Probenoberfläche verbleiben und das da-
runterliegende Substratmaterial schützen. Hierzu gehören Mg3(PO4)2, MgCO3, 
CaCO3 und Ca5(PO4)3(OH), die unter basischen pH-Werten an Wasserlöslichkeit 
verlieren und zu einer stabileren Korrosionsschicht führen [137-139]. 

Durch die Vielzahl an unterschiedlichen Mechanismen sowie deren Abhängigkeit 
von der Beschaffenheit des Elektrolyten, der sich während des Versuchs verändert, 
ist ebenfalls das reale Korrosionsverhalten von Mg-Legierungen hochkomplex. 
Weiterhin treten vor allem die Mechanismen der lokalen Korrosionsphänomene 
nach einer statistischen Wahrscheinlichkeit auf, die mit der Immersionszeit zu-
nimmt. Daher weisen die meisten Mg-Legierungen kein konstantes, sondern ein 
zeitabhängiges Korrosionsverhalten auf. Die dominierenden Mechanismen der 
RE- und Zn-Ca-haltigen Mg-Legierungen werden nachfolgend diskutiert. 

3.3.1 RE-haltige Mg-Legierungen 

In Bezug auf die Nutzung als Legierungselement in Magnesium lassen sich die 
Seltenen Erden in zwei Gruppen bzgl. ihrer maximalen Löslichkeit einordnen. Zu 
der Gruppe mit einer hohen Löslichkeit gehören unter anderem Yttrium 
(12,4 Gew.-%) und Gadolinium (Gd, 23,5 Gew.-%), wohingegen für Neodym 
(Nd, 3,6 Gew.-%), Lanthan (La, 0,2 Gew.-%) und Cer (Ce, 0,7 Gew.-%) geringe 
Löslichkeiten vorliegen [140]. Ausgehend von einer hohen Löslichkeit ist es mög-
lich, dass die Legierungselemente vollständig in den Mischkristall übergehen und 
idealisiert ein einphasiges Gefüge ausbilden, sodass mikrogalvanische Korrosi-
onseffekte verhindert werden [141]. Die Einlagerung dieser Elemente oder deren 
Oxide in der Korrosionsschicht stabilisiert diese und verringert die Korrosionsrate 
infolge der passivierenden Tendenz. Zusätzlich wirken diese Elemente kornfei-
nend und können die Korrosionsmorphologie in Form einer homogeneren Korro-
sion verbessern [142]. Geringe Mengen an Zirkonium < 0,4 Gew.-% unterstützen 
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diesen Effekt und führen zu einem homogenen Gefüge sowie einer kompakten 
Korrosionsschicht durch Oxide, wobei höhere Anteile zu einer signifikanten Be-
schleunigung der Korrosion führen [143]. Die zweite Gruppe neigt aufgrund der 
begrenzten Löslichkeit der einzelnen Elemente zur Bildung von intermetallischen 
Ausscheidungen [144]. So liegt zwischen dem Legierungsanteil und dem Volu-
menanteil der intermetallischen Ausscheidung für Neodym ein linearer Zusam-
menhang vor und dies bereits unterhalb der maximalen Löslichkeit [145].  

Auch die Bildung intermetallischer Ausscheidungen führt nicht zwingend zu aus-
geprägter mikrogalvanischer Korrosion, darüber entscheidet hauptsächlich die ka-
thodische Aktivität und Größe der Ausscheidung. Unterschiedliche Studien be-
richten von keinen signifikanten Korrosionseffekten infolge mikrogalvanischer 
Korrosion in RE-haltigen Mg-Legierungen, da die Elemente ein zu Magnesium 
vergleichbares elektrochemisches Standardpotential aufweisen [146, 147]. So 
wirkt die Ausscheidung Mg12Nd nur geringfügig kathodisch und führt nicht zu 
ausgeprägter mikrogalvanischer Korrosion [144]. Auch eine hohe kathodische 
Aktivität muss nicht zwangsläufig zu einer Erhöhung der Korrosionsrate führen, 
hierüber entscheidet unter anderem der Ausscheidungszustand. Für die Bildung 
und gleichmäßige Verteilung der Sekundärphase als kontinuierliches Netz können 
die Elemente als eine Art Korrosionsbarriere wirken [148, 149]. Dieser Effekt ist 
für ein feinkörniges Gefüge deutlich stärker ausgeprägt als für ein grobkörniges 
[148]. Dies konnten Davenport et al. [150] bei WE43 aufgrund einer Yttrium-rei-
chen Phase beobachten, die die Ausbreitung der Korrosion verlangsamte. Zusätz-
lich wirkt Yttrium kornfeinend, sodass sich die Effekte gegenseitig beeinflussen 
und verstärken [151]. Dennoch führen hohen Gewichtsanteile an Yttrium zur Bil-
dung der kathodischen Phase Mg24Y5, die sich ungleichmäßig verteilt und zu 
Lochfraß führt [152]. Weiterhin lagern sich die Oxide der Seltenen Erden während 
des Korrosionsprozesses in der Korrosionsschicht ab, ändern somit die Kompakt-
heit und Stabilität hinsichtlich des PBV und können zu einer passivierenden Nei-
gung mit einer gewissen Schutzwirkung führen [153, 154]. Dieser Effekt ist für 
gleichmäßigere Gefüge, z. B. infolge einer Wärmebehandlung, und mit einem hö-
heren Anteil an Legierungselementen im Mischkristall ausgeprägter, da dies die 
Bildung und gleichmäßige Ausprägung der Oxid- bzw. Hydroxidschicht unter-
stützt [155]. Zusätzlich können Seltene Erden mit Verunreinigungen intermetalli-
sche Phasen bilden und deren kathodische Wirkung senken, dies wird als sog. 
Scavenger-Effekt bezeichnet [156]. 

Die Gesamtheit der genannten Zusammenhänge lässt sich für die RE-haltige Le-
gierung WE43 (4 Gew.-% Y, 3 Gew.-% RE) beobachten, wobei sich in Abhän-
gigkeit der exakten Zusammensetzung unterschiedliche Gefüge und Phasen aus-
bilden. So konnten Esmaily et al. [157] ein komplexes Zusammenspiel von 
Yttrium-, Neodym-, Gadolinium- und Zirkonium-reichen Phasen entlang der 
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Korngrenzen sowie innerhalb der Körner ermitteln. Vor allem für Yttrium- und 
Zirkonium-reiche Phasen konnten Coy et al. [146] hohe Potentialunterschiede 
feststellen, wohingegen die Neodym-reichen Ausscheidungen nur geringfügig ka-
thodisch wirkten. In nachfolgenden Immersionsversuchen führten die Zirkonium-
reichen Phasen zu mikrogalvanischer Korrosion und zu einem präferierten korro-
siven Angriff der umliegenden α-Mg-Matrix. Dagegen haben Feng et al. [158] für 
eine Neodym-reiche Phase, die auf Basis der elementaren Zusammensetzung als 
Mg45Nd(Gd)5 und Mg5Gd vermutet wurde, ein erhöhtes Potential festgestellt, 
während ebenfalls von einer Abhängigkeit des verwendeten Elektrolyten mit un-
terschiedlichen Wasserstoffentwicklungsraten berichtet wurde. 

Eben dieses komplexe Zusammenspiel aus unterschiedlichen Phasen, die teilweise 
kornfeinend und passivierend sowie teilweise kathodisch wirken, bedingen ein 
zeitabhängiges Korrosionsverhalten bei WE43, das schematisch in Abbildung 3.7 
zusammengefasst wird. So folgt häufig auf eine Verringerung der Wasserstoffent-
wicklungsrate, infolge der Bildung einer stabilen Korrosionsschicht mit Einlage-
rung von Legierungselementen oder deren Oxiden, ein Ansteigen, indem sich lo-
kal verstärkte Korrosion an kathodischen Ausscheidungen, z. B. an Zirkonium-
reichen, bildet [126, 159].  

 

Abbildung 3.7: Schematische Darstellung der Bildung der Korrosionsschicht auf der 
Mg-Legierung WE43 (T5) mit komplexer Mikrostruktur, nach [126]8. 

 

 

8 Reprinted from Corrosion Science 211, C.-H. Shih et al., The effect of the secondary phases on the 
corrosion of AZ31B and WE43-T5 Mg alloys, 110920, Copyright (2022), with permission from Else-
vier. 
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3.3.2 Zn-Ca-haltige Mg-Legierungen 

Die Korrosionseigenschaften beim Zulegieren von Calcium in Mg-Legierungen 
sind konzentrationsabhängig. Die maximale Löslichkeit beträgt 1,11 Gew.-% 
[73], wobei diese Legierungen aus einem Eutektikum aus der α-Mg-Matrix und 
der stabilen intermetallischen Phase Mg2Ca bestehen und das Vorkommen dieser 
mit dem Anteil an Calcium steigt [160]. Dabei wirkt Calcium generell kornfeinend 
und erhöht den Korrosionswiderstand, dennoch kommt es bereits bei Gewichtsan-
teilen > 0,6 Gew.-% durch Bildung von Mg2Ca in geringen Größen in den Körnern 
und diskontinuierlich an den Korngrenzen zu einer Umkehr dieses Effekts. Trotz 
dieser Beobachtungen ist die elektrochemische Wirkung der Phase gegenüber der 
Matrix noch nicht zweifelsfrei geklärt. Mohedano et al. [161] berichten von keiner 
signifikanten Potentialdifferenz im Vergleich zur Matrix, sodass von keinen mik-
rogalvanischen Korrosionseffekten ausgegangen wird. Dagegen zeigen Kondoh et 
al. [162] mittels Rasterkraftmikroskop, dass Mg2Ca ein niedrigeres Potential auf-
weist (Abbildung 3.8 a) und weiterhin mittels Immersionsversuchen mit anschlie-
ßender Oberflächenanalytik, dass diese Phase präferiert angegriffen wird und sich 
vollständig auflöst (b). In Abhängigkeit des Ausscheidungszustands wird vom 
höchsten Korrosionswiderstand zwischen 0,6 Gew.-% [160, 163, 164] und 1,3 
Gew.-% [165] berichtet. Für Umformprozesse treten die Ausscheidungen haupt-
sächlich an den Korngrenzen auf [166], hierbei kommt es durch Extrusion zu ei-
nem Aufbrechen der Mg2Ca-Phase und zu einer Verteilung in Extrusionsrichtung 
[167].  

Im binären Mg-Zn-System besitzt Zink für hohe Temperaturen eine verhältnismä-
ßig hohe Löslichkeit, während diese für sinkende Temperaturen bis zu 1,6 Gew.-
% abnimmt und bei höheren Anteilen entsprechend intermetallische Phasen bildet. 
Generell kommen die fünf Phasen Mg51Zn20, MgZn, Mg2Zn3, MgZn2 und Mg2Zn11 
in dem Legierungssystem vor [168], wobei alle kathodisch gegenüber der α-Mg-
Matrix wirken [169]. Allgemein führt das Zulegieren von Zink zur Kornfeinung 
und die Korrosionsrate der Mg-Zn-Legierungen sinkt, bis sie ab einem Anteil von 
5 Gew.-% aufgrund mikrogalvanischer Korrosion ansteigt [169]. Studien berich-
ten, dass Zink mit Verunreinigungen intermetallische Ausscheidungen bildet, da-
mit das Toleranzlimit für diese erhöht und die Korrosionseigenschaften verbessert 
[144, 170].  
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Abbildung 3.8: Rasterkraftmikroskopische Untersuchungen an einer Mg-Ca-Legie-
rung: Mapping und Linienmessung der Potentialdifferenz entlang der 
Phase Mg2Ca (a), Mapping und Linienmessung der Topografie entlang der 
korrodierten Phase Mg2Ca (b), nach [162]9. 

Bei Nutzung beider Legierungselemente ist die Bildung der Phasen hauptsächlich 
von dem Verhältnis zwischen Zink und Calcium abhängig. Liegt das atomare Ver-
hältnis von Zink zu Calcium unter 1,4, kommt es neben der α-Mg-Matrix zur Bil-
dung von Mg2Ca, wohingegen sich für höhere Verhältnisse Ca2Mg6Zn3 bildet [72, 
171]. Teilweise wurde auch die Bildung der Phase MgZn2 für höhere Legierungs-
anteile Zink beobachtet [172]. Durch thermodynamische Berechnungen konnte 
ein komplexeres Zusammenspiel in Abhängigkeit der beiden Phasen festgestellt 
werden. Für Anteile > 1,1 Gew.-% Zink bildet sich ab 0,14 Gew.-% Calcium ne-
ben der α-Mg-Matrix lediglich Mg2Ca, für geringere Anteile gehen beide in den 
Mischkristall über. Steigt der Anteil an Zink, bildet sich immer die intermetalli-
sche Phase Ca2Mg6Zn3, wohingegen das Auftreten der Mg2Ca-Phase in diesem 
Bereich von den Anteilen beider Legierungselemente abhängt [173]. Beide Phasen 
bilden sich entlang der Korngrenzen, wobei Mg2Ca, wie bereits beschrieben, ano-
disch und Ca2Mg6Zn3 kathodisch gegenüber der Matrix wirkt [174, 175]. So konn-
ten Cihova et al. [173] neben der α-Mg-Matrix durch Prozessparameterwahl die 

 

9 Reprinted from Materials Letters 319, K. Kondoh et al., Local galvanic corrosion analysis on cast 
Mg-Ca binary alloy using scanning Kelvin probe force microscopy, 132266, Copyright (2022), with 
permission from Elsevier. 
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Legierung ZX10 nur mit der Phase Mg2Ca und ZX20 nur mit der Phase 
Ca2Mg6Zn3 herstellen und den Einfluss auf die Korrosionseigenschaften direkt 
vergleichen. In diesem Zusammenhang wurde ein deutlicher Anstieg der Wasser-
stoffentwicklung bei ZX20 infolge der kathodischen intermetallischen Ausschei-
dung festgestellt. Dennoch spielt die räumliche Verteilung der Phase ebenfalls 
eine signifikante Rolle, verteilt sich diese vereinzelt an den Korngrenzen, wirkt sie 
als Kathode und führt zu lokaler Korrosion, verteilt sie sich gleichmäßig, kann sie 
als Korrosionsbarriere wirken [176]. Für eine weitere Erhöhung des Legierungs-
anteils > 2 Gew.-% Zink nehmen die Korrosionseigenschaften aufgrund des zu-
nehmenden kathodischen Einflusses der Phase ab [175]. Durch diese Zusammen-
hänge weisen niedriglegierte Mg-Zn-Ca-Systeme mit anderen etablierten Legie-
rungssystemen vergleichbare Korrosionseigenschaften auf [177].  

3.3.3 PEO-modifizierte Mg-Legierungen 

Durch die Oberflächenmodifikation mittels PEO wird sowohl der initiale als auch 
der langfristige Korrosionswiderstand von Mg-Legierungen erhöht und dement-
sprechend die Wasserstoffentwicklung reduziert. Dies begründet sich durch die 
passivierende, schützende Wirkung der keramikähnlichen Schicht. Dennoch kann 
lokaler korrosiver Angriff an Poren oder Rissen langfristig zu einer inhomogenen 
Korrosionsmorphologie und zu Lochfraß führen [178]. Dabei werden in vielen 
Studien elektrochemische Methoden, wie die potentiodynamische Polarisation 
oder die elektrochemische Impedanzspektroskopie, für ein zeiteffizientes Scree-
ning im Vergleich zum unmodifizierten Substrat oder von unterschiedlichen PEO-
Varianten genutzt. Infolge der Modifikation kommt es hierbei häufig zu einer Er-
höhung des Korrosionswiderstands [87, 179, 180], so konnten Jangde et al. [86] 
für zwei PEO-Varianten mit einer steigenden Prozesszeit eine Reduktion der Kor-
rosionsstromdichte feststellen. Dennoch erlauben elektrochemische Methoden 
kaum Aussagen über das Langzeit-Korrosionsverhalten (Kapitel 3.4).  

Dagegen sind Immersionsversuche deutlich aussagekräftiger bzgl. der Wasser-
stoffentwicklung und Korrosionsmorphologie der Schicht sowie des darunterlie-
genden Substratmaterials über längere Zeiträume. Moreno et al. [179] beobachte-
ten in Immersionsversuchen für fünf Tage lediglich eine schützende Wirkung der 
PEO-Modifikation in den ersten Stunden, anschließend kam es zu einer deutlich 
erhöhten Wasserstoffentwicklung. Die Korrosionsmorphologie zeigte ein Eindrin-
gen des Elektrolyten in Poren und Risse der Schicht, sodass das darunterliegende 
Substratmaterial durch mikrogalvanische Korrosionseffekte korrodierte und es 
zwischen Substrat und Schicht zur ausgeprägten Spaltkorrosion kam. Dennoch 
sind derartige Beobachtungen einer nur kurzfristigen Schutzwirkung der PEO-
Modifikation selten. Echeverry-Rendón et al. [106] zeigten in Immersionsversu-
chen eine deutlich verringerte und über einen Zeitraum von 90 Tagen annähernd 
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konstante Korrosionsrate, berechnet durch die Wasserstoffentwicklungsrate, im 
Vergleich zum Substratmaterial. Begründet wird dies durch ein initiales Eindrin-
gen des Elektrolyten in Poren und Risse, die anschließend durch die gebildeten 
Korrosionsprodukte in ihrer Zugänglichkeit behindert werden. Ähnliche Beobach-
tungen konnten Espiritu et al. [181] und Kopp et al. [79] machen, die PEO-modi-
fizierte Mg-Legierungen bereits im Tierversuch einsetzten. Nach zwölf Wochen 
Implantation besaß das PEO-modifizierte Implantat noch seine Integrität und wies 
im Vergleich zum Substrat eine deutlich verringerte Korrosionsrate auf, die mittels 
Volumenverlust im Mikro-Computertomografen bestimmt wurde [181]. Über ei-
nen weitaus längeren Implantationszeitraum von 18 Monaten wurde im Vergleich 
zur unmodifizierten Variante ebenfalls eine deutlich geringere und homogenere 
Korrosion festgestellt [79]. 

3.4 Methoden zur Charakterisierung der Korrosionseigen-
schaften 

Generell unterteilen sich die Charakterisierungsmethoden in in vitro- und in vivo-
Methoden. In vitro (lateinisch „im Glas“) umfasst alle Methoden, die außerhalb 
eines lebendigen Organismus und somit in einer künstlich erstellten und aufrecht-
erhaltenen Umgebung stattfinden und sich dementsprechend von in vivo-Metho-
den (lateinisch „im Lebendigen“), also Tierversuchen, abgrenzen. Für letztere 
existieren unterschiedliche Tiermodelle und Implantationsorte [182], jedoch sind 
Tierversuche bzgl. der Übertragbarkeit auf den menschlichen Körper sowie allge-
meiner ethischer Aspekte hinterfragbar, sodass diese hier nicht weiter thematisiert 
werden. Die in vitro-Methoden lassen sich weiterführend in elektrochemische und 
Immersionsversuche unterteilen, wobei die Aussagekraft beider maßgeblich von 
den Versuchsbedingungen abhängt. Zu diesen gehören die Beschaffenheit des ver-
wendeten Elektrolyten hinsichtlich der Zusammensetzung, der Temperatur, des 
pH-Werts und der Flussbedingungen.  

Die Zusammensetzung der verwendeten Elektrolyte unterscheidet sich hauptsäch-
lich in der Ionen-, Protein- und Vitaminkonzentration. Als in der Zusammenset-
zung einfachster Elektrolyt ist die isotonische 0,9%ige NaCl-Lösung zu nennen, 
die die gleiche Osmolalität wie das menschliche Blutplasma aufweist. Im Ver-
gleich zu anderen komplexeren Medien ist diese Lösung aufgrund der nicht vor-
handenen organischen Bestandteile sowie der vorhandenen Chloridionen aggres-
siver [179]. Damit ermöglichen NaCl-Lösungen zwar direkte Aussagen über die 
Korrosionseigenschaften des Materials, können aber die komplexen Bedingungen 
des menschlichen Körpers nicht nachbilden [183, 184]. Diese werden in Bezug 
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auf die Ionenzusammensetzung durch Elektrolyte wie die Ringer-Lösung, phos-
phatgepufferte Salzlösung (PBS, Phosphate Buffered Saline), Hank’s Balanced 
Salt Solution (HBSS) und Earle’s Balanced Salt Solution (EBSS) näher simuliert. 
Unter anderem kommt es hierbei aufgrund einer Phosphatanlagerung in der Kor-
rosionsschicht zu geringeren Korrosionsraten [184]. Durch die in diesen Lösungen 
enthaltenen pH-Puffer, die einen starken Anstieg des pH-Werts verhindern, blei-
ben die Korrosionsraten auf einem hohen Niveau [139]. Die komplexesten Elekt-
rolyte stellen die Zellkulturmedien mit oder ohne Zugabe von Proteinen dar, so-
dass diese neben anorganischen auch organische Bestandteile beinhalten. Obwohl 
die menschlichen Bedingungen nah nachgebildet werden können, stellt die einfa-
che Kontamination mit Mikroben eine signifikante Einschränkung dar. Durch die 
Anwesenheit der organischen Bestandteile sowie der erhöhten Temperatur können 
sich die Mikroben schnell ausbreiten und durch ihre Abbauprodukte den pH-Wert 
des Elektrolyten verändern. Um eine Kontamination zu verhindern, werden An-
sätze mit UV-Licht [185] und Antibiotika [186] genutzt, jedoch sind diese Metho-
den mit Konzentrationen, die den Korrosionsprozess nicht beeinflussen, nicht für 
Langzeit-Versuche geeignet [183].  

Die Randbedingungen des pH-Werts und der Temperatur werden zu Beginn der 
Versuche auf 7,4 bis 7,5 und 36,5 bis 37,0 °C eingestellt, sodass diese den Bedin-
gungen des menschlichen Körpers entsprechen. Die Temperatur wird über den 
Versuchszeitraum konstant gehalten und spielt eine wichtige Rolle, da eine ver-
ringerte Temperatur, z. B. bei Raumtemperatur, zu einer geringeren Korrosions-
rate führt [135]. Der pH-Wert beeinflusst, wie in Kapitel 3.3 beschrieben, maß-
geblich die Korrosionsrate von Mg-Legierungen. Bei einem Anstieg durch An-
lagerung der Hydroxidionen kommt es zu einer Reduktion, bei einem Abfallen 
durch eine Kontamination mit Mikroben zu einer Erhöhung der Korrosionsrate 
[139]. Um die Bedingungen im Körper nachbilden zu können, sollte kein pH-Puf-
fer zur Erhaltung des pH-Werts verwendet, eine Kontamination dennoch verhin-
dert werden [139]. 

In Abhängigkeit der Charakterisierungsmethode werden einfache oder komplexe 
Ansätze zur Nachbildung der in vivo-Bedingungen gewählt. Da vor allem die 
komplexeren Bestandteile erst für längere Versuchszeiträume einen Einfluss auf 
die Eigenschaften haben, werden diese Ansätze häufig für Immersionsversuche 
und weniger für elektrochemische Versuche, die einen geringeren Zeitaufwand 
bedeuten, gewählt. Da die elektrochemischen Methoden in der Regel unter stati-
schen Flussbedingungen durchgeführt werden, erfolgt die Diskussion dieses Ein-
flusses ebenfalls im nachfolgenden Unterkapitel. 
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3.4.1 Immersionsversuch 

Beim Immersionsversuch werden Proben einem Elektrolyten unter definierten Be-
dingungen über eine vorgegebene Zeit ausgesetzt. Es kann zwischen Kurzzeit-Im-
mersion, die für wenige Tage und Langzeit-Immersion, die für einige Wochen 
durchgeführt wird, unterschieden werden. Die Wahl der Immersionszeit spielt bei 
der Bestimmung der Korrosionsrate(n), aufgrund des in der Regel zeitabhängigen 
Korrosionsverhaltens (Kapitel 3.3), eine entscheidende Rolle. Wie zuvor beschrie-
ben, geht die Nachbildung der Körperbedingungen in Langzeit-Immersionsversu-
chen mit Herausforderungen bzgl. der Verhinderung einer Kontamination einher. 

In Abhängigkeit der Komplexität des Elektrolyten sowie der weiteren Versuchs-
bedingungen steigen die Anforderungen an den Versuchsstand und an die Sterili-
tät. Neben der generellen Herausforderung der Handhabbarkeit beeinflussen diese 
Parameter ebenfalls die Versuchsergebnisse, wohingegen organische Bestandteile 
die Wahrscheinlichkeit einer Kontamination deutlich erhöhen und eine Sterilität 
voraussetzen. Da über eine Immersionszeit von mehreren Wochen die Aufrecht-
erhaltung der Sterilität kaum möglich ist, wird vielen Elektrolyten Penicil-
lin/Streptomycin sowie Fungizone zur Eindämmung von Mikroben hinzugegeben. 
Diese Bestandteile haben bei Körpertemperatur eine Haltbarkeit von ca. drei Ta-
gen, sodass zur weiterführenden Erhaltung der Sterilität eine regelmäßige Erneu-
erung des Elektrolyten in Kombination mit einer Spülung von Probe und Prüfstand 
sowie eine Durchführung in Inkubatoren unter konstanten Versuchsbedingungen 
(v. a. Temperatur, O2- und CO2-Gehalt) vorgenommen wird. Jedoch beeinflussen 
das regelmäßige Spülen der Proben durch den Abtrag der instabilen Korrosions-
schicht und dem einhergehenden Freilegen von unkorrodiertem Substratmaterial 
sowie durch die starken Schwankungen des pH-Werts bei der Erneuerung des 
Elektrolyten die Korrosionseigenschaften [175].  

Durch Weiterentwicklungen in der Versuchsführung konnten bereits Immersions-
zeiten von mehreren Wochen ohne Kontamination durchgeführt werden [187], 
wobei in vielen Publikationen keine Angaben zu einem möglichen Austausch des 
Elektrolyten gemacht werden. Vor allem mit Einbringung weiterer Messtechnik, 
wie der Wasserstoffmessung [188] oder der Synchrotronstrahlung-Mikrotomogra-
fie [189], erhöht sich die Wahrscheinlichkeit einer Kontamination und damit die 
Anforderungen an die Versuchsführung [139].  

Durch ein komplexes Versuchsvorgehen konnten Jung et al. [188] eine Immersi-
onszeit von 100 Stunden ohne Kontamination erreichen (Abbildung 3.9). Dabei 
wurden zehn parallele Korrosionszellen in einem Inkubator zur Erhaltung der 
Luftfeuchtigkeit von 85 bis 95%, des CO2-Gehalts von 6%, einer Temperatur von 
37 °C und einer physiologischen Flussrate von 53 µl min-1 platziert. Durch ein Bi-
oreaktorsystem mit zwei Kreisläufen konnte verbrauchter Elektrolyt entfernt und 
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der pH-Wert gemessen werden, sodass es zu einem kontinuierlichen Austausch 
kam. Ein Blasenspeicher verhinderte Gasblasen in der Korrosionszelle, die die 
Messung des Wasserstoffvolumens verfälschen könnten. Durch ein PTFE (Poly-
tetrafluorethylen)-Filtersystem als Partikelbarriere konnte weiterhin eine Konta-
mination verhindert werden.  

 

Abbildung 3.9: Schematischer Aufbau des gesamten Bioreaktorsystems inkl. Elektro-
lytreservoir und -abfall sowie Schläuchen (a), der Korrosionszelle (b); Auf-
nahmen der Korrosionszellen vor (c) und während (d) des Experiments, 
nach [188]. 

Zeller-Plumhoff et al. [189] erreichten eine Immersionszeit von fünf Tagen durch 
ein geschlossenes System, bestehend aus einer Korrosionszelle und einem Biore-
aktor. Die Sterilität wurde hergestellt, indem die Zelle und die Schläuche durch 
Ethanol gespült und das Ethanol anschließend durch Elektrolyten ausgetauscht 
wurde sowie durch eine thermische Sterilisation des Bioreaktors. Dieser erlaubte 
eine konstante Flussrate von 1 ml min-1 sowie die Kontrolle und Steuerung der 
Sauerstoffkonzentration, des pH-Werts und der Temperatur. Diese Werte konnten 
ebenfalls am Auslass der Korrosionszelle gemessen werden. 



Stand der Technik 37 

 

Im Rahmen der Untersuchung des Einflusses von Proteinen auf das Korrosions-
verhalten unter statischen und dynamischen Bedingungen erreichten Hou et al. 
[190] eine Immersionszeit von 14 Tagen. Dafür wurde vor der eigentlichen Im-
mersion der Elektrolyt während der Präparation gefiltert. Der gesamte Aufbau 
wurde für zwei Stunden mit Ethanol gespült und in einem Autoklav sterilisiert. 
Durch einen Inkubator wurden ebenfalls 5% CO2, 20% O2, 95% Luftfeuchtigkeit 
und 37 °C konstant gehalten. Im Gegensatz zu Jung et al. erlaubten die anderen 
beiden Systeme keine Wasserstoffmessung.  

Neben der Beschaffenheit des Elektrolyten sowie der Aufrechterhaltung der Ste-
rilität spielt das genutzte Elektrolytvolumen bzw. dessen Verhältnis zur Proben-
oberfläche eine entscheidende Rolle. Dies begründet sich durch die bei der Kor-
rosion entstehenden und in Lösung gehenden Hydroxidionen, die den pH-Wert 
erhöhen und zu einer Passivierung durch die erhöhte Stabilität der Korrosions-
schicht führen können (Kapitel 3.3). Zur Verhinderung dieses Effekts sollte nach 
Kirkland et al. [191] das Volumen-Flächen-Verhältnis über 50 ml cm-2 liegen. 
Ähnliche Zusammenhänge sind ebenfalls bei langen Immersionszeiten beobacht-
bar [138, 191]. Durch dynamische Flussraten, also dem kontinuierlichen Aus-
tausch des Elektrolyten, wird die Stabilität der Korrosionsschicht und die Anrei-
cherung von Hydroxidionen ebenfalls beeinflusst. Dabei führen hohe Flussraten 
aufgrund des kontinuierlichen Abtrags der instabilen Korrosionsschicht durch 
Scherspannungen und der einhergehenden Freilegung unkorrodierten Substratma-
terials zu einer Erhöhung der Korrosionsrate [138, 190]. 

Während der Durchführung der Immersionsversuche bestehen unterschiedliche 
Möglichkeiten, die Korrosionsrate zu bestimmen. Hauptsächlich werden die Was-
serstoff- und Gewichtsverlustmethode genutzt, andere weniger verbreitete Metho-
den nutzen unter anderem den pH-Wert zur Berechnung. Keine der Methoden gibt 
an, wie sich die Korrosionsmorphologie bzw. der -mechanismus gestaltet, sie bie-
ten lediglich einen Wert für die Rate der chemischen Reaktion. 

Wasserstoffmethode 

Die Wasserstoffmethode nutzt die chemische Reaktionsgleichung (3.4), wonach 
pro Mol Magnesium ein Mol Wasserstoff als Gas entsteht. Aufgrund der geringe-
ren Dichte im Vergleich zum Elektrolyten steigt dieses Gas hoch und lässt sich 
durch eine Bürette oder ein Eudiometer auffangen und detektieren. Die Bürette 
muss lediglich über der korrodierenden Probe angebracht werden. Über einen 
Peleusball wird der Elektrolyt angesaugt und dient bei Verschließen des Ventils 
als Sperrflüssigkeit, die durch das Gas verdrängt wird, sodass das Wasserstoffvo-
lumen durch die Füllstandänderung abgelesen werden kann. Zur Sicherstellung, 
dass das gesamte Volumen detektiert wird, besitzen die meisten Büretten einen 
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Auffangtrichter, der oberhalb der Probe angeordnet wird. Für Versuchsanordnun-
gen, die keine unmittelbare Anbringung der Bürette über der Probe erlauben, kann 
ein Eudiometer genutzt werden, da dieses über eine Schlauchverbindung lediglich 
am Luftraum über der Elektrolytoberfläche angeschlossen werden muss. Der Was-
serstoff steigt in diesen Raum und verdrängt wiederum eine Sperrflüssigkeit.  

Ein Großteil der Versuchsstände erfordert eine manuelle Ablesung des Füllstands, 
was einerseits eine kontinuierliche Messung verhindert und andererseits Ab-
lesefehler durch den Menschen ermöglicht. Als Abhilfe wurde durch Klein et al. 
[192] ein automatisches Messsystem für Büretten, bestehend aus einem Magnet-
schwimmer und einem Potentiometer, entwickelt. Der Magnetschwimmer befin-
det sich auf der Flüssigkeitsoberfläche und bewegt sich mit dem Füllstand in der 
Bürette, sodass über das Potentiometer die Position des Schwimmers gemessen 
und über eine vorab durchgeführte Kalibrierung auf den Füllstand umgerechnet 
wird. Durch Curioni [193] wurde auf der Basis der hydrostatischen Kraft des Was-
serstoffs ein vergleichbares Konzept entwickelt. Über der Probe wurde ein Kunst-
stoffzylinder angebracht, der zur Probe geöffnet und nach oben hin geschlossen 
ist. Diese Konstruktion wurde durch eine Feinwaage gewogen, sodass sich durch 
das aufsteigende Gas bzw. dessen hydrostatische Kraft das Gewicht vermindert. 
Durch eine Kamera wurde die Anzeige der Waage kontinuierlich erfasst, sodass 
anschließend eine Umrechnung zum Wasserstoffvolumen möglich war. 

Auch ohne derartig komplexe Systeme und ohne eine intermittierende Entfernung 
der Korrosionsprodukte ist eine diskontinuierliche in situ-Messung möglich, so-
dass das zeitabhängige Korrosionsverhalten und teilweise der -mechanismus un-
tersucht werden können. Im Bereich kurzer Immersionszeiten (< 1 h) oder stark 
korrosionsbeständiger Legierungen ist diese Methode aufgrund der nicht mögli-
chen Ablesbarkeit kleiner Wasserstoffvolumina zu hinterfragen. Weitere Unge-
nauigkeiten in der Methode ergeben sich durch eine geringe, aber vorhandene Lös-
lichkeit von Wasserstoff in Wasser sowie durch Fremdgase wie Sauerstoff, die 
ggf. im Elektrolyten gelöst sind. Eine weitere Fehlerquelle ergibt sich aus dem 
zuvor genannten Volumen-Flächen-Verhältnis in Bezug auf die verwendeten Bü-
retten mit Trichter. Wird der Trichter zu nah über der Probe platziert, führt dies zu 
einem quasi-geschlossenen System und verringert damit das Volumen-Flächen-
Verhältnis signifikant, sodass der pH-Wert lokal ansteigt und die Korrosion ein-
schränkt [191]. 

Da die Stoffmenge n des Gases über das ideale Gasgesetz berechnet wird und diese 
Gleichung (3.13) von dem atmosphärischen Druck pL abhängt, sollte während der 
Versuche ebenfalls der Luftdruck gemessen werden. 
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pL∙VH2 = n∙Ra∙T (3.13) 

Die weiteren Parameter ergeben sich aus dem Volumen an Wasserstoff VH2, der 
umgebenden Temperatur T und der allgemeinen Gaskonstante Ra [191], sodass 
die Berechnung der Stoffmenge und folglich über die chemische Reaktionsglei-
chung der Rückschluss auf die korrodierte Menge Magnesium möglich ist. 

Gewichtsverlustmethode 

Über die Gewichtsverlustmethode sind direkte Aussagen über die Korrosionsrate 
durch Messung des initialen und des Gewichts nach Immersion möglich. Es wird 
die Gewichtsänderung auf die Ausgangsfläche, die dem Elektrolyten ausgesetzt 
ist und den Immersionszeitraum bezogen. Damit es zu keiner Verfälschung des 
Gewichtsverlusts kommt, werden die Korrosionsprodukte vor der Gewichtsmes-
sung entfernt, wofür die krebserregende Chromsäure genutzt wird. Für eine akku-
rate Messung wird davon ausgegangen, dass weder zu wenig der Korrosionspro-
dukte noch etwas vom Substratmaterial entfernt wird. Die Gewichtsverlust-
messung erlaubt dabei keine kontinuierliche Messung während der Immersion, da 
für jeden Zeitpunkt eine Entfernung der Korrosionsprodukte notwendig ist. Somit 
sind keine Aussagen zum Korrosionsmechanismus möglich, da nur der absolute 
Abtrag nach einer definierten Zeit detektiert wird. Eine nachfolgend weiterge-
führte Korrosion ist nicht zielführend, da sich mit Entfernung der teilweise schüt-
zenden Korrosionsschicht die weitere Korrosion beschleunigen würde [191]. 

Sonstige Messmethoden 

Zu den sonstigen Methoden gehört die Messung der pH-Wertänderung, die sich 
aus der Anreicherung der während der Korrosion entstehenden Hydroxidionen 
ergibt. Dabei kommt es erst zu einem lokalen Anstieg an der Probenoberfläche, 
der sich später auf den gesamten Elektrolyten bezieht. Eben dies erschwert eine 
quantitative Aussage, da eine initiale Messung unmittelbar an der Probenoberflä-
che kaum möglich und spätere Aussagen zur pH-Wertänderung des gesamten 
Elektrolyten ungenau sind [194]. Damit diese Messmethode überhaupt anwendbar 
ist, wird ein pH-Wert außerhalb des physiologischen Bereichs benötigt, sodass 
wiederum in einem nicht anwendungsnahen Elektrolyten geprüft wird [139]. Wei-
terhin ist eine Anwendung bei Nutzung eines Puffersystems nicht möglich, da die-
ses den pH-Wert konstant hält. Generell wird die direkte Bestimmung der Korro-
sionsrate aus der pH-Wertänderung nicht empfohlen, diese sollte lediglich zur 
Kontrolle des Elektrolytzustands genutzt werden [191]. 
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3.4.2 Elektrochemische Methoden 

Die elektrochemischen Methoden ermöglichen qualitative und quantitative Aus-
sagen zu unterschiedlichen Aspekten des Korrosionsverhaltens. Die gängigsten 
Methoden im Bereich von Mg-Legierungen sind die potentiodynamische Polari-
sation (PDP) und die elektrochemische Impedanzspektroskopie (EIS). Eine wei-
tere Methode, die jedoch selten Anwendung findet und eher der Grundlagenfor-
schung dient, ist die galvanostatische Polarisation (GSP). Da die EIS eher 
Anwendung bei der Charakterisierung von komplexen Oberflächenmodifikatio-
nen, bestehend aus Substrat, einer oder mehrerer Beschichtungen und den Korro-
sionsprodukten, findet, wird diese Methode nicht weiter diskutiert. 

Potentiodynamische Polarisation 

Die PDP-Messung erlaubt Aussagen über die Korrosionsstromdichte, über die 
wiederum die Korrosionsrate berechnet wird, das Ruhepotential, das eine qualita-
tive Aussage über die Korrosionsneigung erlaubt, und die Bewertung der kathodi-
schen und anodischen Teilreaktionen. Über den anodischen Ast sind ebenfalls 
Aussagen über eine Passivierungsneigung sowie über lokale Korrosionsphäno-
mene möglich [191]. 

Die Messung wird in einem 3-Elektroden-System mit einer inerten Gegenelekt-
rode zur Messung und Regelung des Stroms, einer Referenzelektrode zur Messung 
und Regelung des Potentials und einem Galvanostaten/Potentiostaten zur Ver-
suchssteuerung durchgeführt. Das zu untersuchende Material dient dabei als Ar-
beitselektrode. Nach Sättigung des Ruhepotentials UR, also dem Erreichen eines 
stabilen Gleichgewichtszustands, wird die Probe mit einem Potential im kathodi-
schen Bereich polarisiert. Das Potential wird mit einer definierten Scanrate erhöht, 
bis es wiederum über das Ruhepotential in den anodischen Bereich übergeht (Ab-
bildung 3.10 a). Die Einstellung des Potentials erfolgt über die Regulierung des 
zwischen der Arbeits- und Gegenelektrode fließenden Stroms, der für das jewei-
lige Potential benötigt wird. Zur Auswertung in einem sog. Tafel-Diagramm wird 
der Betrag dieses Stroms als Materialreaktion über dem Potential in einfach loga-
rithmischer Darstellung aufgetragen (b). Das Ruhepotential wird über den Abfall 
zwischen kathodischem und anodischem Bereich bestimmt, in diesem ist der Be-
trag der beiden Teilstromdichten gleich, sodass die Summe gegen Null konvergiert 
(a). Durch Extrapolation des linearen Bereichs des kathodischen und anodischen 
Astes wird in deren Schnittpunkt die Korrosionsstromdichte iKorr bestimmt. Die 
beiden Geraden werden als Tafelgeraden bezeichnet. Mathematisch wird dies über 
die Butler-Volmer-Gleichungen (3.15) und (3.16) beschrieben. Dabei sind ia und 
ik die anodische bzw. kathodische Stromdichte, z die Ladungszahl der gebildeten 
Ionen, F die Faraday-Konstante, α ein Symmetriefaktor und η die Überspannung, 
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also die Differenz des aktuellen Potentials zum Ruhepotential. Über das Faraday-
sche Gesetz in Gleichung (3.14) wird die Korrosionsstromdichte zur Berechnung 
der Korrosionsrate genutzt. Die Korrosionsrate mሶ Korr bezieht den Massenverlust 
mKorr auf die Zeit t und Fläche A, die in Kontakt mit dem Elektrolyten steht. Neben 
der Korrosionsstromdichte, der Ladungszahl und der Faraday-Konstante geht die 
molare Masse M des Metalls in die Berechnung ein [195]. 

mሶ Korr = 
mKorr

A∙t
 = 

M

z∙F
∙iKorr (3.14) 

ia = iKorr∙exp(
α∙z∙F

Ra∙T
∙η) (3.15) 

ik = -iKorr∙exp(-
(1 - α)∙z∙F

Ra∙T
∙η) (3.16) 

 

Abbildung 3.10: Schematische Darstellung einer Stromdichte-Potential-Kurve unter 
potentiodynamischer Polarisation mit anodischer und kathodischer Teil-
reaktion (a) und die Übertragung auf ein Tafel-Diagramm (b), nach 
[195]10. 

Bei dieser verhältnismäßig einfachen Versuchsart ergibt sich eine Unsicherheit bei 
der exakten und reproduzierbaren Bestimmung der Korrosionsstromdichte, vor al-
lem da durch die logarithmische Auftragung der Stromdichte eine grafische Aus-
wertung zu Abweichungen von einer Dekade führen kann. Weiterhin erschweren 
reaktive Mg-Legierungen, die zu einer Asymmetrie zwischen kathodischem und 

 

10 Mit freundlicher Genehmigung von © John Wiley and Sons 2005. 
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anodischem Ast führen, die zu anderen Mg-Legierungen vergleichbare Auswer-
tung. Als Abhilfe besteht hier die Möglichkeit, lediglich den kathodischen Ast zu 
betrachten [191]. Nach Umrechnung durch das Faradaysche Gesetz gibt die PDP-
Messung einen Wert für die Korrosionsrate, ohne dabei auf lokale oder zeitabhän-
gige Korrosionsmechanismen eingehen zu können. Durch die zerstörende Natur 
im anodischen Bereich ist keine weitere Messung zu einem späteren Zeitpunkt 
nach fortschreitender Immersionszeit möglich. 

Bei der Wahl der Versuchsparameter spielen vor allem die Zeit zur Einstellung 
des Ruhepotentials und die Scanrate eine entscheidende Rolle. Durch den Kontakt 
der Probenoberfläche mit dem Elektrolyten bildet sich eine initiale Korrosions-
schicht, die einen stabilen Gleichgewichtszustand zwischen den beiden Phasen be-
schreibt. Wird dieser Zustand vorab nicht erreicht, überlagern sich die Messung 
und die Gleichgewichtsreaktion, sodass es zu Verfälschungen hin zu geringeren 
Ruhepotentialen und höheren Korrosionsstromdichten kommt [191]. Für ein 
Überschreiten des Gleichgewichtszustands vor Versuchsbeginn führt die fortge-
schrittene Korrosion ebenfalls zu einer Verfälschung. Ähnliche Beobachtungen 
wurden für zu geringe oder zu hohe Scanraten gemacht. Bei reaktiven Mg-Legie-
rungen ergibt sich bei geringen Scanraten ein erhöhter Korrosionsfortschritt auf-
grund der erhöhten Haltezeit beim jeweilig eingestellten Potential. Wohingegen 
eine zu hohe Scanrate keine adäquate Reaktion des Systems auf das angelegte Po-
tential erlaubt, sodass sich bei der nachfolgenden Auswertung z. B. kein definier-
tes Ruhepotential ergibt [191].  

Die Durchführung der Messung, inkl. Versuchsaufbau und Einstellung des Ruhe-
potentials, dauert dabei nur wenige Stunden und kann bei flächigen, eingebetteten 
Proben nach erneuter Präparation mehrfach durchgeführt werden. Dennoch ver-
hindert die intensive korrosive Schädigung im anodischen Bereich nachfolgende 
analytische Methoden wie z. B. REM-Untersuchungen. Im Vergleich zu tatsäch-
lichen Korrosionsraten führt die Auswertung und Umrechnung der Korrosions-
stromdichte zu geringeren Werten. Dieses Phänomen wird dem Negative Diffe-
rence Effect (NDE) zugeschrieben und durch eine kathodische Aktivierung der 
Probe (Arbeitselektrode) unter dem angelegten anodischen Potential begründet. 
Somit kommt es bei der partiellen anodischen Auflösung zur Bildung eines Ober-
flächenfilms, der kathodisch wirkt und die detektierte Stromdichte um einen ka-
thodischen Betrag im Vergleich zur tatsächlichen Stromdichte verfälscht [196-
198].  
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Galvanostatische Polarisation 

Im Gegensatz zur potentiodynamischen Polarisation erlaubt die galvanostatische 
Polarisation keine direkten Aussagen über das Ruhepotential oder die Korrosions-
stromdichte, vielmehr wird es genutzt, um das Verhalten bzgl. der Auflösung und 
der Wasserstoffentwicklung unter (meistens anodischer) Polarisation zu charakte-
risieren. Bei der GSP wird eine konstante Stromdichte aufgeprägt, dabei spielt 
ebenfalls der zuvor erwähnte NDE eine wichtige Rolle. Obwohl das Schema in 
Abbildung 3.10 a) eine potentiodynamische Polarisation beschreibt, eignet es sich 
zur Erläuterung des Phänomens beim NDE. Bei anodischer Polarisation nimmt die 
kathodische Teilreaktion mit ihrer Stromdichte ab, das bedeutet für die Korrosion 
bei anderen Metallen, dass sich dieses verstärkt auflöst (anodische Teilreaktion) 
und weniger Wasserstoff (kathodische Teilreaktion) entsteht. Bei Magnesium 
wird jedoch sowohl eine im Vergleich zur Stromdichte (berechnet über das Fara-
daysche Gesetz) verstärkte Auflösung als auch eine verstärkte Wasserstoffent-
wicklung beobachtet. Für Magnesium ist zu beachten, dass Wasserstoff sowohl 
über die kathodische Teilreaktion als auch über die chemische Teilreaktion ent-
steht (Kapitel 3.3). Ohne den NDE sollte die kathodische Teilreaktion unter ano-
discher Polarisation vermindert werden bzw. zum Erliegen kommen. Generell tritt 
dieser Effekt bei Potentialen oberhalb des Pittingpotentials UP auf (Abbildung 3.11 
b) und breitet sich auf der Probenoberfläche von Beschädigungen der Korrosions-
schicht (z. B. durch kathodische Phasen) aus. Zu Beginn (b) entsteht Wasserstoff 
aufgrund der elektrochemischen (kathodische und anodische Teilreaktion) sowie 
der chemischen Teilreaktion. Ausgehend von den kathodischen Bereichen führt 
die verstärkte Auflösung zu lokaler Korrosion, die sich um diese Bereiche kon-
zentriert (d) und mit voranschreitender Zeit zum Ausspülen führt (e) [199].  

Dabei wird der NDE seit Jahren mit unterschiedlichen Theorien diskutiert [198, 
200, 201], die hier nicht aufgeführt werden sollen. Vielmehr soll erläutert werden, 
welche Zusammenhänge es zwischen Stromdichte, Massenverlust durch Auflö-
sung, Wasserstoffentwicklungsrate und Mikrostruktur gibt. Generell wird der Be-
griff der Auflösung für Versuche unter Polarisation verwendet, im weiteren Ver-
lauf dieser Arbeit wird jedoch zur Erhaltung der Einheitlichkeit der Begriff der 
Korrosion genutzt, wobei immer angegeben wird, ob diese am freien Korrosions-
potential oder unter Polarisation abläuft.  

Shi et al. [202, 203] konnten für Stromdichten zwischen 1∙10-1 und 1∙10-7 A cm-2 
jeweils einen linearen Zusammenhang zwischen der Zeit und dem Wasserstoffvo-
lumen feststellen, dessen Steigung, also die Wasserstoffentwicklungsrate, mit der 
Stromdichte zunahm. Auf dieser Basis wurde in doppelt-logarithmischer Darstel-
lung ein linearer Zusammenhang zwischen der Wasserstoffentwicklungsrate und 
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dem Massenverlust, nach Entfernung der Korrosionsprodukte, etabliert. In Abhän-
gigkeit der Mg-Legierung und des Elektrolyten traten unterschiedliche Wasser-
stoffentwicklungsraten auf. Vergleichbare Beobachtungen bzgl. des Zusammen-
hangs zwischen Wasserstoffentwicklung, Massenverlust, Zeit und Stromdichte 
konnten Samaniego et al. [204] und Huang et al. [201] machen. 

 

Abbildung 3.11: Schematische Darstellung des Korrosionsmechanismus beim Nega-
tive Difference Effect bei einem Potential U unterhalb des Pittingpotentials 
UP (a), bei U ≥ UP mit fortschreitender Zeit (b-e), nach [199]11. 

Klein et al. [205, 206] nutzten diese Zusammenhänge, um mit variierenden Strom-
dichten und Elektrolyten definierte Korrosionsraten einstellen und deren Einfluss 
auf die Korrosionsermüdungsfestigkeit bestimmen zu können. Dabei trat für eine 
RE-haltige Legierung für erhöhte Korrosionsraten eine erhöhte Lochfraßneigung 
und damit eine Reduktion der Korrosionsermüdungsfestigkeit auf. 

 

11 Mit freundlicher Genehmigung von © John Wiley and Sons 2004. 
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3.5 (Korrosions-) Ermüdungsverhalten von Magnesium-
systemen 

Eine sich zeitlich verändernde periodische oder schwingende Beanspruchung 
führt bei metallischen Werkstoffen infolge mikro- und makrostruktureller Verän-
derungen zu einer fortschreitenden Schädigung und weiterführend zum Versagen. 
Diese Beanspruchungsart und die dazugehörigen Mechanismen werden als Ermü-
dung bezeichnet. Mit steigender Beanspruchung sinkt dabei die Bruchlastspielzahl 
NB, also die Anzahl an wiederholten Schwingungen, die zum Versagen des Werk-
stoffs führt. Die Betrachtung der Beanspruchung in Form der Spannungsamplitude 
σa (Abbildung 3.12 a) über der Bruchlastspielzahl wird Wöhler-Diagramm ge-
nannt (b) und gibt für definierte Grenzlastspielzahlen NGrenz die Spannungs-
amplitude an, die ohne Versagen ertragen wird und unter Angabe von NGrenz als 
Ermüdungsfestigkeit bezeichnet wird. Die Bestimmung des Wöhler-Diagramms 
findet unter der Durchführung von mehreren Einstufenversuchen (ESV) mit je-
weils einer konstanten Spannungsamplitude statt (a), sodass jeder Datenpunkt im 
Wöhler-Diagramm einem ESV entspricht. In Abhängigkeit der Bruchlastspielzahl 
lässt sich das Wöhler-Diagramm in die Bereiche Low Cycle Fatigue (LCF, 
NB ≤ 104), High Cycle Fatigue (HCF, 104 < NB ≤ 107) und Very High Cycle Fati-
gue (VHCF,107 < NB) unterteilen, wobei die Definition der Bruchlastspielzahlen 
je nach Literaturstelle variiert. Die in Abbildung 3.12 b) schematisch dargestellte 
Wöhler-Linie entspricht dem Typen II, der charakteristisch für Metalle wie Mag-
nesium mit einer hexagonalen Gitterstruktur ist [207, 208]. 

Diese Gitterstruktur ist in Abbildung 3.13 a) mit der c- und a-Achse schematisch 
dargestellt, die die Raumerfüllung maßgeblich beeinflussen. Für Magnesium liegt 
das Achsenverhältnis bei c/a = 1,624 und entspricht damit annähernd dem idealen 
Verhältnis der hexagonal dichtesten Kugelpackung von 1,633. Aus der Git-
terstruktur ergeben sich in b) die {0001}-Basalebene mit den <1120>-Gleitrich-
tungen als bevorzugtes Gleitsystem. Durch diese Anordnung stehen lediglich drei 
unabhängige Gleitsysteme für die Bewegung von Versetzungen, also Fehlern in 
der Periodizität im Kristallgitter (c), zur Verfügung. Da die plastische Verformung 
durch Versetzungsbewegungen umgesetzt wird, ist diese bei Mg-Legierungen 
stark begrenzt. Einschränkend kommt hinzu, dass bei der plastischen Verformung 
von Vielkristallen ebenfalls Gleitsysteme eines angrenzenden Korns aktiviert wer-
den müssen, damit diese Verformung aufeinander abgestimmt ist. Folglich werden 
für eine Verformung fünf unabhängige Gleitsysteme benötigt, sodass die meisten 
Mg-Legierungen ein ausgeprägt sprödes Materialverhalten aufweisen. Als alter-
nativer bzw. parallel ablaufender Verformungsmechanismus existiert bei Raum-
temperatur die Zwillingsbildung (d), bei der ein Abschnitt des Kristalls durch eine 
Scherverformung achsensymmetrisch zur Ausgangslage bewegt wird [209, 210]. 
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Abbildung 3.12: Schematische Darstellung der Erstellung einer Wöhler-Linie Typ II 
(b) aus Einstufenversuchen mit verschiedenen Spannungsamplituden (a), 
beide angelehnt an [211]; einer Wechselverformungskurve (d) aus einer 
Spannung-Totaldehnung-Hysterese (c), beide nach [208]12. 

Präferiert treten Ermüdungsphänomene an Verformungslokalisationen auf, die 
sich vor allem an mikrostrukturellen Fehlstellen, makroskopischen Kerben sowie 
Übergängen im Querschnitt bilden. Die Phänomene führen bereits bei Beanspru-
chungen unterhalb der Streckgrenze zum Ermüdungsversagen, sodass makrosko-
pisch keine oder nur geringe Verformungen vorliegen. Mikroskopisch führt eine 
Ermüdungsbelastung jedoch zu einer zyklischen plastischen Verformung, die 
durch die Bewegung bzw. Abgleiten von Versetzungen über die kristallografi-
schen Gleitebenen bedingt wird (Abbildung 3.13 b, c). Gelangen die Versetzungen 

 

12 Adapted/Reproduced with permission from Springer Nature. 
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entlang der Gleitebenen an die Oberfläche des Werkstoffs, entstehen charakteris-
tische Stufen, die sog. Gleitlinien, die in einer Ansammlung mehrerer Gleitlinien 
als Gleitband bezeichnet werden. Treten die Gleitbänder aus der Oberfläche her-
aus, werden sie als Extrusionen bezeichnet, ragen sie in die Oberfläche hinein, 
werden sie als Intrusionen bezeichnet [208, 209]. 

Die eingebrachten plastischen Dehnungen lassen sich über unterschiedliche Mess-
mittel als Teil der Totaldehnung εt detektieren und ergeben pro Lastspiel mit der 
aufgebrachten Spannung σ eine sog. Spannung-Totaldehnung-Hysterese (Abbil-
dung 3.12 c). Dabei wird die plastische Dehnungsamplitude εa,p, die durch die 
halbe Öffnung der Hysterese beschrieben wird, für die Bewertung des zyklischen 
Verformungsverhaltens genutzt. Diese nimmt erst für ein elastisch-plastisches 
Verformungsverhalten Werte εa,p > 0 an. Die durch die Hysterese eingeschlossene 
Fläche beschreibt die Verlustenergiedichte wL und damit einen weiteren Kennwert 
zur Charakterisierung. Gleichzeitig erlaubt diese Fläche die Berechnung der dis-
sipierten Energie, die mit der Temperaturänderung der Probe korreliert. Die Be-
wertung des zyklischen Verformungsverhaltens wird in Wechselverformungskur-
ven (Abbildung 3.12 d) mit der plastischen Dehnungsamplitude über der Last-
spielzahl in einfach logarithmischer Darstellung vorgenommen. Typischerweise 
lässt sich die Kurve in drei charakteristische Bereiche aufteilen. Im ersten Bereich 
kommt es infolge von Versetzungsbewegungen zu einer Entfestigung und damit 
einem Anstieg der plastischen Dehnungsamplitude. Nach einem lokalen Maxi-
mum folgt im zweiten Bereich eine Sättigung oder eine kontinuierliche Verfesti-
gung mit einer abfallenden plastischen Dehnungsamplitude. Mikrostrukturell be-
gründet sich dies durch die Ansammlung von Versetzungen an Hindernissen wie 
z. B. Korngrenzen oder Ausscheidungen. Mit zunehmender Dehnungslokalisation 
folgt im dritten Bereich die Mikrorissbildung, die durch Akkumulation zum Mak-
roriss und durch Rissausbreitung zum Versagen führt, hierbei steigt die plastische 
Dehnungsamplitude wiederum an [208]. 

Für unterschiedliche Anwendungen ergeben sich neben der reinen mechanischen 
Beanspruchung weitere Umgebungseinflüsse, die das Materialverhalten im Belas-
tungskollektiv maßgeblich beeinflussen. Für lasttragende Implantate, wie z. B. 
Kompressionsschrauben (Abbildung 3.2), die durch tägliche Aktivitäten in Form 
von Gehen oder anderer Bewegung einer mechanischen Beanspruchung ausge-
setzt sind, kommt es durch die menschlichen Körperflüssigkeiten zu einer überla-
gert korrosiven Beanspruchung. Unterschieden wird hierbei zwischen der Span-
nungsrisskorrosion (SpRK) und der Korrosionsermüdung, wobei für die SpRK 
von einer statischen oder niederfrequenten zyklischen Belastung ausgegangen 
wird [212]. Durch den Gesamtkontext dieser Arbeit und da sich ein Teil der ab-
laufenden Mechanismen gleicht, wird im nachfolgenden lediglich die Korrosions-
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ermüdung diskutiert. Neben dem korrosiven Abtrag, dessen Korrosionsmorpholo-
gie die Korrosionsermüdungsfestigkeit maßgeblich beeinflusst, wechselwirken 
die mechanischen und korrosiven Schädigungsmechanismen und beeinflussen 
sich gegenseitig [62]. 

 

Abbildung 3.13: Schematische Struktur eines hexagonalen Gitters: Stapelfolge mit 
Länge der c- und a-Achse sowie Basalebene {0001} (a), bevorzugtes Gleit-
system aus Basalebene und Gleitrichtungen (b); schematische Darstellung 
von Verformungsmechanismen durch äußere Schubspannung: Verset-
zungsbewegung (c), Zwillingsbildung (d), nach [209]13. 

Grundsätzlich führt der korrosive Abtrag zu einer globalen, wenn es zu einer ho-
mogenem Korrosionsmorphologie kommt, oder lokalen Spannungserhöhung, 
wenn es zur Ausbildung von Korrosionsnarben kommt. Die Korrosionsmechanis-
men, die zur Ausbildung lokaler Korrosion führen, wurden bereits in Kapitel 3.3 

 

13 Mit freundlicher Genehmigung von Carl Hanser Verlag GmbH & Co. KG. 
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beschrieben. In den meisten Studien zum Korrosionsermüdungsverhalten an bio-
degradierbaren Mg-Legierungen werden diese als initialer Mechanismus beschrie-
ben, wobei es zu einem Wachstum der Korrosionsnarben kommt (Abbildung 3.14 
a), bis eine Kerbspannung erreicht wird, die zur Rissinitiierung und später zum 
Versagen führt [117, 213].  

 

Abbildung 3.14: Rissinitiierungsstellen bei Mg-Legierungen in Einstufenversuchen 
unter Korrosionsermüdungsbelastung (a), nach [214] und an Luft (b, c), 
nach [215] für unterschiedliche Mechanismen an Korrosionsnarben (a), 
Gleitbändern (b) und Zwillingen (c)14. 

Die Korrosionsnarben an sich stellen Bereiche erhöhter elektrochemischer Akti-
vität dar, die zu typischen Effekten der Lochfraßkorrosion führen, wie z. B. die 

 

14 Reprinted from a) International Journal of Fatigue 30, S. Bhuiyan et al., Corrosion fatigue behavior 
of extruded magnesium alloy AZ61 under three different corrosive environments, 1756-1765, Copy-
right (2008), b), c) Materials Science and Engineering: A 528, F. Yang et al., Enhanced very high cycle 
fatigue performance of extruded Mg-12Gd-3Y-0.5Zr magnesium alloy, 2231-2238, Copyright (2011), 
with permission from Elsevier. 
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Anreicherung von Chloridionen sowie einer Absenkung des pH-Werts, was wie-
derum zu einer Erhöhung des Repassivierungspotentials führt [212]. Unabhängig 
vom Bildungsmechanismus wirken unter überlagert mechanisch-korrosiver Belas-
tung zusätzliche Mechanismen. Dies begründet ebenfalls die nicht gegebene Eig-
nung einer Vorkorrosion mit anschließender Ermüdungsbelastung zur Bewertung 
des komplexen Belastungskollektivs der Korrosionsermüdung. So führte eine 
Vorkorrosion von bis zu 28 Tagen in einer simulierten Körperflüssigkeit zu einer 
Abnahme der Ermüdungseigenschaften, wobei es im Wöhler-Diagramm lediglich 
zu einer annähernd parallelen Verschiebung der Kurven kam, ohne dass sich deren 
Form dabei veränderte. Die durch die Immersion eingebrachten Korrosionsnarben 
wirken bei der nachgeschalteten mechanischen Belastung als Kerbe und somit wie 
ein prozessbedingter Defekt, ohne dass die weiteren Korrosionsermüdungsmecha-
nismen interagieren [216, 217]. 

Infolge der Interaktion existieren unterschiedliche Theorien zu Mechanismen, die 
teilweise widersprüchlich sind, teilweise aber auch ineinandergreifen. Der Nach-
weis gestaltet sich aufgrund der mikroskopisch ablaufenden Mechanismen unter 
ständiger Anwesenheit eines Elektrolyten schwierig. In mehreren Studien wird in-
folge der Diskrepanz zu den mechanischen Eigenschaften des Substratmaterials 
von einem Aufbrechen der ohnehin instabilen Korrosionsschicht berichtet [218-
220]. Es entsteht ein Bereich lokaler Korrosion, der wiederum zu einer Span-
nungskonzentration führt, sodass mit fortlaufender Belastung die Repassivierung 
verhindert wird [212]. Einer zweiten Theorie nach führen aus der Oberfläche her-
ausragende Extrusionen zu einem Durchbruch der Korrosionsschicht (Abbildung 
3.15), sodass die Flanken der Extrusionen einen unkorrodierten, aktiven Bereich 
darstellen. In dieser Theorie wird jedoch von einer Repassivierung der Flanke aus-
gegangen, wobei die dabei entstehende Korrosionsschicht mit der Spannungskon-
zentration immer wieder aufbricht und sich der Prozess bis zur Rissinitiierung 
mehrfach wiederholt [212, 221]. 

Unabhängig von diesen beiden Theorien führt die zyklische Belastung zu einer 
Aktivierung der Oberfläche infolge einer erhöhten Oberflächenenergie, sodass es 
zu einem Anstieg der Korrosionsrate kommt [218, 222]. Dies geht einher mit Stu-
dien, die von einer Erhöhung der Korrosionsrate mit steigender Frequenz berich-
ten [223], wobei bei niedrigeren Frequenzen und einer konstanten Grenzlastspiel-
zahl die verlängerte Kontaktzeit zum Elektrolyten ebenfalls einen negativen 
Einfluss auf die Korrosionsermüdungseigenschaften besitzt [224]. 
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Abbildung 3.15: Schematische Darstellung der Theorie eines Durchbruchs der Kor-
rosionsschicht infolge von Extrusionen unter Korrosionsermüdungsbelas-
tung, nach [225]15. 

Als letzter Mechanismus, der unabhängig von den bisher genannten abläuft, ist die 
Wasserstoffversprödung zu nennen, deren Einfluss auf die Rissinitiierung und  
-ausbreitung unumstritten ist. Zu dem ablaufenden Mechanismus existieren jedoch 
unterschiedliche Theorien. Unter anderem wird bei Belastung von einer verein-
fachten Diffusion des Wasserstoffs in das Metallgitter an der Rissspitze und damit 
einer Verminderung der Bindungsenergie berichtet [226]. Eine zweite Theorie be-
gründet die Versprödung des Materials durch die Bildung von Hydriden bei einer 
kritischen Wasserstoffkonzentration, die unter Last spröde brechen, somit wieder 
die Wasserstoffentwicklung anregen und folglich weitere Hydride ausbilden 

 

15 Reprinted from Engineering Failure Analysis 7(6), J. Woodtli and R. Kieselbach, Damage due to 
hydrogen embrittlement and stress corrosion cracking, 427-450, Copyright (2000), with permission 
from Elsevier. 
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[227]. Eine weitere Theorie berichtet von einer Reduktion des Widerstands gegen 
Versetzungsbewegung durch Wasserstoffeinwirkung an der Rissspitze, sodass 
sich diese unter Last schneller ausbreiten kann [228]. Die vierte Theorie besagt, 
dass mit der hohen Wasserstoffkonzentration die Bindungsenergie der Metalla-
tome herabgesetzt wird und infolge der hohen Spannungen an der Rissspitze neue 
Versetzungen entstehen [229]. Allgemein führt die Wasserstoffversprödung zu ei-
ner deutlich erhöhten Rissausbreitungsrate im Vergleich zu Referenzversuchen an 
Luft [230]. 

Zusätzlich ist das Korrosionsermüdungsverhalten von der Belastungsamplitude 
abhängig, sodass im LCF- und HCF-Bereich unterschiedliche Mechanismen do-
minieren. Für hohe mechanische Beanspruchungen wirken die gebildeten Gleit-
bänder elektrochemisch aktiv und werden präferiert korrosiv angegriffen, sodass 
es trotz einer kurzer Versuchsdauer zu lokaler Korrosion kommt. In diesem Be-
reich wechselwirken die beiden Belastungsarten stark, wohingegen für geringe 
Beanspruchungen im HCF-Bereich die korrosive Schädigung dominiert. Die für 
diese Lastspielzahlen ohnehin geringen Spannungen liegen auf einem Niveau, in 
dem Versetzungsbewegungen nur langsam ablaufen, sodass eine Aktivierung der 
Oberfläche nur noch eingeschränkt stattfindet und die Phänomene lokaler Korro-
sion maßgeblich von den Korrosionsmechanismen beeinflusst werden [117, 214]. 

Unabhängig vom vorliegenden Mechanismus, der zu lokaler Korrosion oder zur 
beschleunigten Rissausbreitung geführt hat, wird einheitlich von einer drastischen 
Abnahme der Korrosionsermüdungseigenschaften im Vergleich zur Ermüdung an 
Luft berichtet. Dabei existieren nur wenige Studien, die sich mit dem überlagert 
mechanisch-korrosiven Verhalten in körperähnlichen Elektrolyten befassen. Der 
Großteil verwendet eine wechselnde Belastung mit einem Spannungsverhältnis 
R = -1 und einer Frequenz f ≥ 10 Hz in unterschiedlichen Elektrolyten. Für die 
Referenzversuche an Luft wird häufig eine Grenzlastspielzahl von 1∙107 oder 2∙107 
gewählt, wobei diese für die Korrosionsermüdungsversuche aufgrund des drasti-
schen Abfalls auf 5∙105 oder 1∙106 herabgesetzt wird [117, 231]. So werden Re-
duktionen der Korrosionsermüdungsfestigkeit von ca. 24% für ZX10 (NGrenz = 
5∙106) [232], über 64% für WE43 (NGrenz = 1∙107) [233] bis 75% für ZK60 (Mg-
6Zn-0,5Zr, NGrenz = 1∙106) [234] erreicht. Dieses Verhalten lässt sich durch die 
anodische Polarisation verstärken und durch die kathodische Polarisation unter-
drücken (potentiostatisch [213]). Im Gegensatz zur Rissinitiierung an Korrosions-
narben geht das Versagen bei den Referenzversuchen an Luft von Mikroporen, 
Gleitbändern, Zwillingsgrenzen oder Einschlüssen aus (Abbildung 3.14 b, c) [219, 
233, 235].  
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Für die in dieser Arbeit gewählten RE- und Zn-Ca-haltigen Mg-Legierungen lässt 
sich das Ermüdungsverhalten und in Teilen auch das Korrosionsermüdungsver-
halten durch die Legierungselemente beeinflussen. Ein Teil der damit zusammen-
hängenden Mechanismen wurde in Bezug auf das Korrosionsverhalten bereits in 
Kapitel 3.3 erläutert, wird hier aber noch einmal in Bezug auf eine überlagert me-
chanisch-korrosive Belastung aufgegriffen. So wirken die Elemente Yttrium und 
Neodym kornfeinend und bilden intermetallische Ausscheidungen, sodass die 
Verfestigungsmechanismen der Kornfeinung und Ausscheidungsverfestigung 
zum Tragen kommen und die erhöhte Anzahl an Hindernissen die Versetzungsbe-
wegung einschränkt [209]. Die hohe Löslichkeit vieler Elemente der Seltenen Er-
den führt außerdem zu einer Mischkristallverfestigung [236]. Die Passivierungs-
tendenz, die diese Elemente bei singulärer Korrosionsbelastung innehaben, konnte 
nicht beobachtet werden, da die mechanische Last zu einer drastischen Erhöhung 
der Korrosionsrate führte [233]. Für Zn-Ca-haltige Mg-Legierungen führt Cal-
cium mit einer geringen Löslichkeit zur Bildung der Ausscheidung Mg2Ca und 
folglich zur Ausscheidungsverfestigung sowie Zink mit einer hohen Löslichkeit 
zur Mischkristallverfestigung. In Bezug auf eine Ausscheidungsverfestigung bil-
det sich für höhere Anteile an Zink und Calcium zusätzlich die Ausscheidung 
Ca2Mg6Zn3. Gleichzeitig ist für beide Ausscheidungen ein gegenläufiger Trend 
unter Korrosionsermüdungsbelastung zu beobachten, da für Mg2Ca eine anodi-
sche und für Ca2Mg6Zn3 eine kathodische Wirkung vorliegt, die wiederum zur 
präferierten Auflösung der Ausscheidung bzw. der α-Mg-Matrix, damit zu Loch-
fraß und zu einer hohen Kerbwirkung führt [177, 232, 237]. Anhand dieser Bei-
spiele ist erkennbar, wie komplex sich das Zusammenspiel aus mechanischen und 
korrosiven Mechanismen darstellt. Hierbei existieren Mechanismen, die unter sin-
gulärer mechanischer Belastung zu einer Verbesserung der Eigenschaften führen, 
unter mechanisch-korrosiver jedoch zu einer Abnahme. Weiterhin existieren Me-
chanismen, die unter singulärer korrosiver Belastung den Korrosionswiderstand 
erhöhen, unter überlagerter mechanischer Belastung jedoch keinen Einfluss besit-
zen. Die exakte Kenntnis der Mikrostruktur, deren Einfluss auf beide Belastungs-
arten sowie deren Zusammenspiel ist daher von zentraler Bedeutung. 

3.5.1 PEO-modifizierte Mg-Legierungen 

Zum Ermüdungs- und Korrosionsermüdungsverhalten PEO-modifizierter Mg-Le-
gierung sind dem Autor derzeitig nur wenige, in der Anwendung als biodegradier-
bares Implantat keine Studien bekannt. Die vorhandenen Studien befassen sich 
größtenteils mit dem Ermüdungsverhalten unter Umlaufbiegung für technische 
Anwendungen, wobei sich die grundlegenden Schädigungsmechanismen nicht 
verändern und nachfolgend beschrieben werden. Hierbei liegt eine Abhängigkeit 
von der Beanspruchungsamplitude vor, sodass unter quasi-statischer oder hoher 
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zyklischer Belastung im LCF-Bereich kaum oder keine Unterschiede zum Sub-
stratmaterial beobachtbar sind [238]. Teilweise wird sogar von einer geringfügi-
gen Erhöhung der Lebensdauer im besagten Bereich infolge der Ausbildung von 
Druckeigenspannung innerhalb der Schicht und der einhergehenden Unterdrü-
ckung der Rissinitiierung berichtet [238]. Dagegen senkt die Oberflächenmodifi-
kation die Ermüdungseigenschaften im HCF-Bereich im Vergleich zum Substrat-
material wegen einer verfrühten Rissinitiierung in der Schicht oder deren Interface 
signifikant [239, 240]. In Abhängigkeit der Schicht- und Interfacemorphologie 
werden unterschiedliche Mechanismen diskutiert. So führen Ceschini et al. [241] 
die Reduktion zur Begünstigung einer Rissinitiierung auf Zugeigenspannungen in 
der Schicht aufgrund der hohen Abkühlraten zurück. Andere Studien berichten 
von Defekten im Interface [239, 240] oder der welligen Struktur des Interfaces 
selbst, das zum Versagen führt [242]. Weiterhin wird die Rissinitiierung innerhalb 
der Schicht für hohe Spannungen und durch Delamination für niedrige Spannun-
gen aufgeführt [238, 242]. Prozentual in Relation zum Substratmaterial kam es zu 
Reduktionen der Ermüdungsfestigkeit zwischen 14% [242] bzw. 15% [239, 241] 
und 38% [243].  

Zum Korrosionsermüdungsverhalten PEO-modifizierter Mg-Legierungen ist dem 
Autor nach derzeitigem Stand lediglich eine Studie im Bereich technischer An-
wendungen bekannt. Weitere Studien existieren zur Spannungsrisskorrosion die-
ser Materialien, wobei sich die vorliegende Arbeit auf die Korrosionsermüdung 
fokussiert. Nĕmcová et al. [243] haben aufgrund der zuvor diskutierten Mechanis-
men eine drastische Abnahme der Ermüdungsfestigkeit der modifizierten Variante 
im Vergleich zum Substratmaterial festgestellt. Unter überlagerter Korrosion kam 
es außerdem zu einem Eindringen des Elektrolyten in prozess- und versuchsbe-
dingte Risse und Poren, sodass sich dieser unterhalb der Schicht ausbreiten konnte 
und zu einer Korrosion im Interface führte. Infolge des erhöhten Korrosionswider-
stands der Oberflächenmodifikation (Kapitel 3.3.3) wird unter den Bedingungen 
der Spannungsrisskorrosion von verbesserten Eigenschaften im Vergleich zum 
Substratmaterial berichtet [244, 245], sodass ein dominierender Einfluss der Kor-
rosionseigenschaften für diese Belastungsart vorliegt. Wie für unmodifizierte Mg-
Legierungen beschrieben, liegen unter Korrosionsermüdungsbelastung weitere 
Mechanismen vor, sodass von der Spannungsrisskorrosion nicht unmittelbar auf 
die Korrosionsermüdung geschlossen werden kann. 
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3.6 Quantifizierung der Korrosionsmorphologie zur 
Bewertung der mechanischen Eigenschaften 

Die größte Herausforderung bei Mg-Legierungen für medizinische Anwendungen 
ist weiterhin das Zusammenspiel einer geringen Korrosionsrate mit einer einheit-
lichen Korrosionsmorphologie, die zu einer ausreichenden Rest- und Korrosions-
ermüdungsfestigkeit führen. Für eine erkenntnisbasierte Optimierung der Mg-Le-
gierungen ist die exakte und reproduzierbare Quantifizierung der Korrosions-
narben, die Korrelation mit den genannten mechanischen Kennwerten und die Be-
stimmung der signifikanten Charakteristika unabdingbar.  

Es werden unterschiedliche Ansätze verfolgt, die Quantifizierung der Korrosions-
narben vorzunehmen. Hierzu gehören unter anderem visuelle Begutachtungen, 
3D-Mikroskopie, Rasterelektronenmikroskopie, Rauheitsmessungen z. B. durch 
Profilometer und Mikro-Computertomografie [246, 247]. Für die meisten dieser 
Methoden ist eine vorherige Entfernung der Korrosionsprodukte mittels Chrom-
säure notwendig, da ansonsten eine Messung des Oberflächenprofils der Korrosi-
onsschicht vorgenommen und nicht die maximale Ausprägung der Korrosions-
narbe erfasst wird. Dagegen erlaubt die Mikro-Computertomografie eine nicht-
zerstörende Ausmessung ganzer Volumina ohne Entfernung der Korrosions-
schicht, da eine Separierung dieser über Grauwertunterschiede möglich ist. Für die 
Auswertung der rekonstruierten Volumina entwickelten van Gaalen et al. [246] 
einen Algorithmus zur Erkennung und Ausmessung der Korrosionsnarben nach 
Immersion, sodass auf dieser Basis unterschiedliche globale und lokale Charakte-
ristika bestimmt werden konnten. Betrachtet wurden unter anderem die Gesamt-
zahl und die Dichte (pro Fläche) an Korrosionsnarben, deren maximale Tiefe und 
Breite sowie der Pitting Factor PF. Letzterer berechnet sich über den Quotienten 
der tiefsten Korrosionsnarbe smax und des durchschnittliches Abtrags smittel in Glei-
chung (3.17) [248] und findet häufig Anwendung zur Bewertung von Korrosions-
narben [249].  

PF = 
smax

smittel
 (3.17) 

Über nachgeschaltete Zugversuche haben van Gaalen et al. [246] die Zugfestigkeit 
mit den über den Algorithmus bestimmten Charakteristika korreliert. Die höchsten 
Korrelationsfaktoren wurden für globale Kennwerte wie der verbliebenen Quer-
schnittsfläche, die somit nicht die lokalen Gegebenheiten einzelner Korrosions-
narben beschreiben, erreicht. Einen ähnlichen Auswertungsansatz verfolgten 
Clausius et al. [250], wobei hier ein Fokus auf einzelne Korrosionsnarben durch 
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kürzere Immersionszeiten gelegt wurde. Ein weiterer Kennwert zur Quantifizie-
rung ist das Breiten-Seiten-Verhältnis AR (Aspect Ratio), das vor allem für spitze 
Korrosionsnarben aussagekräftiger ist [251]. Dabei beschreibt ein AR > 1 flachen 
und AR < 1 tiefen, spitzen Lochfraß, wohingegen AR ≈ 1 eine gleichmäßige, sym-
metrische Narbe beschreibt. Ebenfalls nach Vorkorrosion, aber mit einer anschlie-
ßenden Ermüdungsbelastung betrachteten Zhao et al. [216] den Einfluss des pro-
zentualen Massenverlusts auf die Bruchlastspielzahl. Zusätzlich wurde eine 
Materialkonstante eingeführt, die über Regressionsfunktionen bestimmt wurde, je-
doch ebenfalls nicht den Einfluss lokaler Korrosion systematisch berücksichtigte.  

Sowohl die quasi-statische Belastung im Zugversuch als auch die zyklische Be-
lastung im Ermüdungsversuch nach Vorkorrosion bilden nicht den Anwendungs-
fall ab, der einer Korrosionsermüdungsbelastung entspricht (Kapitel 3.5). Daher 
können für die Betrachtung von Korrosionsnarben unter Korrosionsermüdungsbe-
lastung klassische bruchmechanische Merkmale berücksichtigt werden, wobei die 
Narbe als vorhandener Anriss betrachtet wird und der Übergang in die Phase des 
Risswachstums bestimmt werden soll [224]. Für diese Vorgänge in Ermüdungs-
versuchen wird der zyklische Spannungsintensitätsfaktor ΔKI nach Gleichung 
(3.18) bestimmt [208]. 

ΔKI = Δσ∙Y∙√π∙a (3.18) 

ΔKI = Δσ∙Y∙ටπ∙√area (3.19) 

Dabei setzt sich dieser aus der Schwingbreite Δσ (= 2∙σa), dem Geometriefaktor Y 
und der Risslänge a zusammen. Für Korrosionsnarben in Korrosionsermüdungs-
versuchen wurde durch Bhuiyan et al. [214] die Risslänge über den Radius eines 
Halbkreises, der die gleiche Fläche wie die Narbe besitzt, angenähert. Da sowohl 
ein Anriss als auch Defekte und Korrosionsnarben keine ideale zweidimensionale 
Struktur aufweisen und nicht immer über einen Halbkreis angenähert werden kön-
nen, ist die Bestimmung der Risslänge nicht trivial.  

Auf dieser Basis wurde durch Murakami und Endo [252, 253] ein Modell einge-
führt, nach dem die Risslänge über die projizierte Defektfläche (Abbildung 3.16 
a) bzw. deren Wurzel √area senkrecht zu der Belastungsrichtung abgeschätzt wer-
den kann. Diesen Zusammenhang gibt Gleichung (3.19) wieder. Für komplex 
strukturierte Defekte existieren unterschiedliche Ansätze zur Definition der Kon-
tur zur Begrenzung der Defektfläche. So muss nach Murakami und Endo eine um-
hüllende, konvex geformte Ausmessung der im Realen konkav geformten Kontur 
vorgenommen werden, da diese Bereiche einen vernachlässigbaren Beitrag zur 
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Stabilität liefern. Andere Studien nutzen die kleinste Sphäre oder Ellipse, die den 
dreidimensionalen Defekt vollständig einschließt [254], wohingegen Åman et al. 
[255] die tatsächliche Kontur des Defekts ausmessen.  

 

Abbildung 3.16: Schematische Darstellung der Bestimmung der projizierten Defekt-
fläche (a), angelehnt an [256]; der Position eines Defekts zur Probenober-
fläche (b) und zu einem anderen Defekt (c) sowie deren Auswertung in Ab-
hängigkeit des Abstands sR (b) bzw. sN (c), angelehnt an [254]16. 

Neben der geometrischen Ausprägung des Defekts spielt ebenfalls die Position in 
Bezug auf die Probenoberfläche und zu anderen Defekten eine entscheidende 
Rolle. Erfüllt ein Defekt mit dem kürzesten Abstand sR zur Probenoberfläche die 
Bedingung nach Gleichung (3.20), so wird er als interner Defekt betrachtet [254]. 
Für diesen Fall wird der Geometriefaktor als Y = 0,50 angenommen [252, 253]. 
Erfüllt er diese Bedingung nicht, wird von einer schnellen Rissbildung bis zur Pro-
benoberfläche ausgegangen und der Defekt wird als Oberflächendefekt mit 
Y = 0,65 berücksichtigt [252, 253]. Hierbei wird der Bereich zwischen Defekt und 
Oberfläche, wie schematisch in Abbildung 3.16 b) dargestellt, ebenfalls ausge-
messen. Für nebeneinanderliegende Defekte mit dem kürzesten Abstand sN wer-
den die beiden Defekte kombiniert betrachtet, wenn der größere Defekt Gleichung 

 

16 b), c) Reprinted from International Journal of Fatigue 154, Y. Nadot, Fatigue from Defect: Influence 
of Size, Type, Position, Morphology and Loading, 106531, Copyright (2021), with permission from 
Elsevier. 
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(3.21) erfüllt. In diesem Fall wird ebenfalls die dazwischenliegende Fläche be-
rücksichtigt (c). Erfüllen die Defekte die Gleichung nicht, werden beide Defekte 
separat hinsichtlich ΔKI berechnet [254]. 

𝑠R > √area mit Y = 0,50 (3.20) 

𝑠N ≤ √areaB mit areaB > areaA (3.21) 

Somit bietet dieses Modell die Möglichkeit, einen komplexen Defekt über eine 
eindimensionale Größe abzubilden und den zyklische Spannungsintensitätsfaktor 
zu berechnen. Das Modell nach Murakami und Endo fand unter anderem bereits 
Anwendung bei reinem Eisen und Wälzlagerstahl [255], Aluminium- [257], Titan- 
[258] und Mg-Legierungen [259]. Für letztgenannte Studie wurden die korrosiven 
Defekte als halbe Ellipse abgeschätzt, was für kurze Immersionszeiten zwar in 
guter Näherung der Fall ist, für lange Immersionszeiten mit verästelten Korrosi-
onsnarben jedoch nicht angenommen werden kann. 

3.7 Wissenschaftliche Fragestellungen 

Die Gesamtthematik der biodegradierbaren Implantate aus Mg-Legierungen stellt 
sich im Kontext der Patient*innensicherheit und der allgemeinen Kosten im me-
dizinischen Sektor als gesellschaftspolitisch relevantes Thema dar. Die Bewertung 
des komplexen, zeitabhängigen in vitro-Korrosionsverhaltens unter anwendungs-
nahen Bedingungen geht mit einem enormen Aufwand bei der Versuchsführung 
einher. Die sich dabei ergebende Korrosionsmorphologie besitzt einen signifikan-
ten Einfluss auf die mechanische Stabilität und damit auf die Funktionsphase des 
Implantats. Trotz dieser hohen Relevanz existieren kaum Studien zum anwen-
dungsnahen Korrosionsermüdungsverhalten, vor allem mit einem korrosiven Ab-
trag mehrerer Wochen. Daher lassen sich folgende unbeantwortete wissenschaft-
liche Fragestellungen ableiten: 

 Kann die Wasserstoffentwicklung und die Korrosionsmorphologie von biode-
gradierbaren Mg-Legierungen durch Anwendung galvanostatischer Polarisa-
tion im Rahmen einer in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode nachgebildet werden? 

 Ist eine Anwendung der in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode in einem Ermüdungs-
versuch zur Abbildung der Korrosionsermüdungsfestigkeit mit einer Immersi-
onszeit von mehreren Wochen möglich? 

 Lässt sich das Modell von Murakami und Endo auf Korrosionsnarben in Kor-
rosionsermüdungsversuchen mit und ohne Anwendung der in vitro-Kurzzeit-
Prüfmethode zur Validierung dieser anwenden? 
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4 Experimentelle Verfahren 

Die experimentellen Verfahren geben einen Überblick über alle Methoden, die zur 
Vorbereitung der Proben sowie zur Charakterisierung dieser angewandt werden. 
Hierzu gehören die Fertigungs- und Präparationsschritte (Kapitel 4.1) sowie die 
makro- und mikrostrukturelle Charakterisierung des Ausgangszustands sowie 
nach unterschiedlichen Belastungskollektiven (Kapitel 4.5). Im Zuge dessen wird 
ebenfalls ein Auswertungsalgorithmus zur nachträglichen Quantifizierung der 
Korrosionsmorphologie mittels Mikro-Computertomografie vorgestellt. Zu den 
genannten Belastungskollektiven gehören die Korrosionsuntersuchungen (Kapitel 
4.2) mit unterschiedlichen elektrochemischen Methoden und den Immersionsver-
suchen sowie die (Korrosions-) Ermüdungsuntersuchungen (Kapitel 4.3). Im Rah-
men dieser erfolgt ebenfalls die detaillierte Beschreibung der vier entwickelten 
Prüfstände sowie in Kapitel 4.4 deren Etablierung anhand der Kalibrierung der 
inneren und äußeren Einflussfaktoren. 

4.1 Probenvorbereitung 

Für die mikrostrukturellen, korrosiven und mechanischen Untersuchungsmetho-
den werden unterschiedliche Probengeometrien und Präparationsverfahren vorge-
sehen. Für die mikrostrukturelle Analytik des Ausgangszustands werden aus dem 
extrudierten Rohmaterial quer und längs zur Extrusionsrichtung (ER) Proben ge-
trennt und in nicht-leitfähiges Kalteinbettmittel gefasst. Gleiches gilt für die Un-
tersuchung der Korrosionsmorphologie und des Schädigungsverhaltens nach ent-
sprechender Belastung an zylindrischen Proben (Abbildung 4.1). Die Verwendung 
eines Kalteinbettmittels gilt der Verhinderung eines Temperatureinflusses auf die 
Mikrostruktur. Anschließend erfolgt eine Präparation mit Siliziumkarbid-Schleif-
scheiben der Körnung P300, P800, P1200, P2500 und P4000, wobei Ethanol als 
Suspension genutzt wird sowie Polierscheiben mit wasserfreier Diamantsuspen-
sion von 6, 3 und 1 µm an einer automatischen Poliermaschine. Während der ge-
samten Präparation wird eine Kontamination mit Wasser aufgrund der hohen Re-
aktivität der bearbeiteten Magnesiumoberfläche verhindert. Gleiches gilt für 
Fremdpartikel oder Körner vorheriger Schleif- oder Polierstufen, sodass zwischen 
jedem Präparationsschritt die Proben in einem Ultraschallbad mit Ethanol gerei-
nigt werden. Zur Sicherstellung einer ausreichenden elektrischen Leitfähigkeit, 
z. B. für Untersuchungen im Rasterelektronenmikroskop, werden die Proben mit 
Kohlenstoff besputtert. Diese Probengeometrie und -präparation, abgesehen von 
der Besputterung, wird ebenfalls für ausgewählte elektrochemische und Korrosi-
onsuntersuchungen genutzt. Hierbei ist die Verwendung eines nicht-leitfähigen 
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Einbettmittels zur Verhinderung von galvanischer Korrosion im Interface zwi-
schen Substratmaterial und Einbettmittel entscheidend. Für die Anwendung von 
elektrochemischer Messtechnik werden die flächigen, eingebetteten Proben (zwei-
dimensional, 2D) rückseitig durch das Einbettmittel angebohrt. Für ausgewählte 
mikrostrukturelle Untersuchungen, bei denen ein Einbettmittel entweder keine 
ausreichende elektrische Leitfähigkeit bietet oder die Ergebnisse verfälschen 
würde, werden die Proben ausgebettet. Dies gilt vor allem für die Nutzung des 
Rasterkraftmikroskops (Kapitel 4.5.2), da hierbei die Probengröße auf 5 mm Höhe 
eingeschränkt wird. Weiterhin muss eine Planparallelität der Proben aufgrund des 
Messprinzips gegeben sein. 

Um die Korngrenzen bei Untersuchung im Lichtmikroskop sichtbar zu machen, 
werden eingebettete Proben geätzt. Unmittelbar vor dem Ätzprozess erfolgt eine 
Reinigung mit Ethanol, sodass die Proben anschließend im leicht benetzten Zu-
stand für zehn Sekunden in einem Ätzmittel, bestehend aus Pikrinsäure, Essig-
säure, destilliertem Wasser und vergälltem Ethanol, geschwenkt werden. Nachfol-
gend erfolgt eine erneute Reinigung mit Ethanol, sodass eine Überätzung ver-
hindert wird. 

Für die übrigen Korrosions- und (Korrosions-) Ermüdungsversuche werden in ei-
nem spangebenden Drehprozess zylindrische Proben (Volumina, dreidimensional, 
3D) mit der Geometrie nach Abbildung 4.1 gefertigt. Das metrische Gewinde in 
der Stirnfläche dient der Kontaktierung während des Prozesses zur plasma-elekt-
rolytischen Oxidation (PEO). Zwischen den beiden Einspannbereichen mit einem 
Durchmesser von 7,5 mm liegt ein verjüngter Bereich vor, der einen parallelen 
Bereich mit einer Ausgangsmesslänge von 9 mm und einem Ausgangsdurchmes-
ser von 4 mm aufweist. Die gesamte Verjüngung wird analog zu den eingebetteten 
Proben mit den aufgeführten Schleif- und Polierstufen präpariert. Im Gegensatz 
zu der zweidimensionalen Probengeometrie werden diese Präparationsschritte ma-
nuell an einer Drehbank vorgenommen. Die Präparation dient der Verhinderung 
einer erhöhten Korrosionsrate und veränderten Korrosionsmorphologie sowie ei-
ner verfrühten Rissinitiierung in Profiltälern der Rauigkeit [224]. Zur Sicherstel-
lung einer definierten und flächenbezogenen Korrosion werden die zylindrischen 
Proben außerhalb der Messlänge mit einem Acrylharzlack zum Korrosionsschutz 
beschichtet. Hierfür werden im Verlauf der Arbeit zwei Beschichtungsprozesse 
angewandt. 

Grundsätzlich wird zur Separierung der Messlänge eine klebende Polyimidfolie 
mit einer Breite von 9 mm verwendet. Die Folie zeichnet sich durch die Verhin-
derung von Klebstoffresten aus, sodass ein Effekt auf den Korrosionsvorgang mi-
nimiert wird. Vor der Aufbringung der Folie und der Durchführung des Beschich-
tungsprozesses wird die gesamte Probe mit Ethanol gereinigt. Die Folie wird mit 
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einer kurzen Überlappung einfach um die Messlänge gewickelt. Zu beachten ist 
hierbei eine parallele Ausrichtung der Überlappung, sodass eine durchgehende 
Klebekante entsteht. Für einheitliche Umgebungsbedingungen sowie zum Absau-
gen des Treibgases wird der Beschichtungsprozess in einem Abzug vorgenom-
men. Der Acrylharzlack wird gleichmäßig in vier dünnen Schichten aufgetragen, 
wobei dieser zwischen jedem Beschichtungsschritt getrocknet wird. Die Po-
lyimidfolie wird nach Beendigung des letzten Trocknungsschritts entfernt. Beim 
zweiten Beschichtungsprozess wird diese Entfernung zeitlich angepasst. Die Auf-
tragung und Trocknung der ersten drei Schichten Acrylharzlack wird analog vor-
genommen. Unmittelbar nach Aufbringung der vierten Schicht wird die Po-
lyimidfolie von der Probe entfernt, sodass die endgültige Trocknung anschließend 
stattfindet. 

 

Abbildung 4.1: Geometrie der zylindrischen Proben für die Korrosions- und (Korro-
sions-) Ermüdungsversuche, vgl. [107]. 

Unabhängig von der Probengeometrie wird nach Beendigung der Präparation nach 
DIN EN ISO 17475 ein Intervall von mindestens 24 Stunden bis zur Durchführung 
der Korrosions- und Korrosionsermüdungsuntersuchungen eingehalten [260]. 
Dies begründet sich durch die hohe Reaktivität der Probenoberfläche unmittelbar 
nach der Präparation, da sich die Schicht aus Magnesiumoxid bei Aussetzung an 
Luft noch nicht vollständig bilden konnte und dies ggf. die Ergebnisse beeinflusst. 

4.2 Korrosionsuntersuchungen17 

Aufgrund der unterschiedlichen Anforderungen infolge des komplexen Belas-
tungskollektivs aus korrosiver, mechanischer und elektrochemischer Belastung 
sowie der zum Verständnis notwendigen Mechanismenseparierung werden insge-
samt vier Prüfstände entwickelt und validiert. Der generelle Versuchsaufbau be-
steht aus dem Thermostaten F25-MV (Julabo GmbH, Seelbach) zur Temperierung 

 

17 Inhalte dieses Kapitels basieren zum Teil auf der studentischen Arbeit [261]. 
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des Elektrolyten. Dieser wird über die Peristaltikpumpe Sci-Q 323 (Watson-Mar-
low GmbH, Rommerskirchen) zur jeweiligen, selbstentwickelten PMMA (Poly-
methylmethacrylat)-Korrosionszelle befördert, dabei wird die geringste Drehzahl 
der Pumpe mit 15 min-1 gewählt, die einem Volumenstrom von Vሶ  = 33 ml min-1 
entspricht und somit deutlich unterhalb des Bereichs von Blut mit 72 bis 
284 ml min-1 (beispielhaft für Beinarterien) liegt [262], sodass der Einfluss der 
Flussrate auf die Korrosionsrate und -morphologie minimiert wird. Da sich der 
gesamte Versuchsaufbau nicht in einem temperierten Inkubator befindet, liegen 
Wärmeverluste in Abhängigkeit der Schlauchlänge und der Größe der Korrosions-
zelle vor. Dementsprechend wurde in Vorversuchen für jeden der vier Prüfstände 
eine Temperatur am Thermostaten definiert, die eine Versuchstemperatur von 
ϑ = 36,5 °C innerhalb der Korrosionszelle gewährleistet.  

Für die Kurzzeit- und Langzeit-Immersionsversuche ohne galvanostatische Pola-
risation (GSP) wird als Elektrolyt ein modifiziertes Minimum Essential Medium 
(mMEM, Nr. 31095029, Life Technologies, Carlsbad, CA, USA) mit Zugabe von 
1% Glutamin, 1% Penicillin/Streptomycin sowie 1% Fungizone verwendet. Die 
beiden letztgenannten Bestandteile dienen der Verhinderung einer verfrühten 
Kontamination durch Mikroben, die trotz einer Spülung mit destilliertem Wasser 
und Reinigung mit Ethanol vor und nach jeder Versuchsdurchführung in den vor-
handenen Laboren nicht gänzlich verhindert werden kann. Aufgrund dieser Prob-
lematik wird in allen Versuchen mit mMEM nach zwei Tagen der Elektrolyt aus-
getauscht. Zusätzlich verhindert dieses Vorgehen die Erhöhung des pH-Werts 
infolge der Anreicherung der Korrosionsprodukte und damit eine Beeinflussung 
des Korrosionsvorgangs. Das mMEM ähnelt in der Ionenzusammensetzung dem 
menschlichen Blutplasma (Tabelle 4.1) und entspricht der gängigen Literatur zur 
Untersuchung der Korrosion von biodegradierbaren Implantaten [139]. Neben den 
aufgeführten Bestandteilen enthält es 5,6 mmol Glukose (Blutplasma 5,0 mmol) 
sowie 0,9 g l-1 Aminosäuren, die im Blutplasma in ihrer Konzentration variabel 
vorkommen. Zur Vereinfachung der Versuchsführung, vor allem durch eine bes-
sere Halt- und Handhabbarkeit, wird 0,9%ige NaCl-Lösung genutzt, die mit 
154 mmol NaCl in ihrer Konzentration ebenfalls dem menschlichen Blutplasma 
ähnelt, jedoch keine weiteren ionischen Bestandteile enthält. Die Lösung wird mit 
destilliertem Wasser (elektrische Leitfähigkeit < 10 µS cm-1) angemischt und auf-
grund des starken Einflusses der enthaltenen Chloridionen auf die Korrosionsrate 
gewählt [139].  

Die Prüfstände werden so ausgelegt, dass das Verhältnis des gesamten Elektrolyt-
volumens zur Probenoberfläche deutlich größer ist als 50 ml cm-2, sodass durch 
Anreicherung von Hydroxidionen keine signifikante Erhöhung des pH-Werts in 
den basischen Bereich stattfindet [191]. Wie dem Pourbaix-Diagramm (Kapitel 
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3.3) zu entnehmen, findet bei Magnesium bei hohen pH-Werten eine Passivierung 
statt, sodass der Korrosionsprozess gehemmt oder gestoppt wird. Sowohl die flä-
chigen, eingebetteten Proben als auch die zylindrischen Proben werden zur Ent-
fernung von Verunreinigungen (z. B. Rückstände der Suspensionen) vor den Ver-
suchen mit Ethanol gespült. In den Korrosions- und Korrosionsermüdungs-
versuchen mit elektrochemischer Messtechnik oder Versuchssteuerung wird eine 
Ag/AgCl-Referenzelektrode (Silber/Silberchlorid) mit Haber-Luggin-Kapillare 
sowie als Gegenelektrode ein Graphitstab genutzt, wobei die Probe als Arbeits-
elektrode agiert. Der Abstand s der Kapillarenöffnung (mit Durchmesser d) zur 
Probenoberfläche wird entsprechend DIN EN ISO 17475 mit s >> 2∙d ausgelegt 
[260]. Auf Basis dieser Norm wird ebenfalls die Oberfläche der Gegenelektrode 
auf die der Proben angepasst. Zur Durchführung der entsprechenden Versuche 
werden Potentiostaten/Galvanostaten der Typen PCI4/300 und Interface 1000A 
(Gamry Instruments Inc., Warminster, PA, USA) sowie die dazugehörige Soft-
ware Gamry Framework (Version 7.9.0) zur Steuerung genutzt. Die Korrosions- 
und Korrosionsermüdungsuntersuchungen des jeweiligen Ausgangszustands wer-
den erst nach Erreichung des Gleichgewichtszustands bzw. des Ruhepotentials UR 
durchgeführt, sodass Überlagerungseffekte unterschiedlicher Mechanismen ver-
hindert werden. Für eine intermittierende Versuchsführung, bei der bereits korro-
dierte Proben erneut einem Elektrolyten ausgesetzt werden, wird auf diesen Schritt 
verzichtet. Nach jedem Versuchsschritt werden die Rückstände des Elektrolyten 
mit destilliertem Wasser entfernt und die Proben mit Ethanol gespült sowie an-
schließend im Exsikkator gelagert, sodass eine weitere Korrosion verhindert wird. 
Für alle Versuchsreihen, die eine Detektion des Wasserstoffvolumens inbegriffen 
haben, wird die Berechnung der Korrosionsrate durch Anwendung der Gleichun-
gen (3.4) und (3.13) vorgenommen. Hierbei erfolgt eine Berücksichtigung des 
mittleren Luftdrucks der einzelnen Versuchsreihen. Bei den Kurzzeit- und Lang-
zeit-Immersionsversuchen (Kapitel 4.2.3) werden nach definierten Immersions-
zeiten Proben entnommen und weiterführend charakterisiert, sodass diese an-
schließend nicht mehr in die Mittelwertberechnung eingehen. 

Tabelle 4.1: Ionenzusammensetzung des genutzten Elektrolyten (mMEM, modifizier-
tes Minimum Essential Medium) im Vergleich zum menschlichen Blut-
plasma nach Produktdatenblatt und [194]. 

 
Konzentration [mmol] 

Na+ K+ Ca2+ Mg2+ HCO3
-  Cl- HPO4

2- SO4
2- 

Blut-
plasma 

142 5 2,5 1,5 27 103 1 0,5 

mMEM 144,4 5,3 1,8 0,8 26,2 124,4 1,01 0,8 
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4.2.1 Potentiodynamische Polarisation 

Die potentiodynamische Polarisation (PDP) dient einer ersten Abschätzung der 
Korrosionsrate mሶ Korr, des Ruhepotentials sowie des Verhaltens unter anodischer 
Polarisation der betrachteten Magnesiumsysteme für beide Probengeometrien. Die 
verwendeten Prüfstände sind in Abbildung 4.2 und Abbildung 4.5 dargestellt. Die 
Einbettungen werden über einen Dichtring und eine Schraubverbindung an eine 
Öffnung in der Bodenplatte der Korrosionszelle gepresst. Durch eine rückseitige 
Bohrung im Einbettmittel und die Schraubverbindung wird die elektrische Kon-
taktierung der flächigen Proben sichergestellt. Die zylindrischen Proben werden 
über zwei Bohrungen samt Dichtungsnut und Dichtring in die Korrosionszelle ein-
gebracht und direkt kontaktiert.  

 

Abbildung 4.2: Prüfstand zur Charakterisierung der Kurzzeit-Korrosionseigenschaf-
ten in potentiodynamischen Polarisationsmessungen und Kurzzeit-Immer-
sionsversuchen am freien Korrosionspotential und unter galvanostatischer 
Polarisation an flächigen, eingebetteten Proben (2D); Bestandteile zur 
Temperierung und Umwälzung des Elektrolyten sowie Bürette zur Was-
serstoffmessung nicht dargestellt, vgl. [263]. 

Nach Befüllung der Korrosionszelle und Einstellung des Gleichgewichtszustands 
wird die Probe mit einer Scanrate von ΔUሶ  = 0,8 mV s-1 von η = -250 mV aus dem 
kathodischen bis +700 mV oder i = 10 mA cm-2 in den anodischen Bereich pola-
risiert. Die genutzten Versuchsparameter basieren auf Erfahrungswerten und de-
cken sich mit der Literatur [193, 264]. Die Stromdichte-Potential-Kurven werden 
mittels der Software Echem Analyst (Version 7.9.0, Gamry Instruments Inc., War-
minster, PA, USA) ausgewertet, wobei die Stromdichte durch den Quotienten aus 
dem gemessenen Strom und der korrodierten Probenoberfläche berechnet wird. 
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Die Oberfläche der zylindrischen Proben wird vor der eigentlichen Versuchs-
durchführung gemessen, wohingegen der korrodierte Bereich der flächigen, ein-
gebetteten Proben nach Versuchsende mittels Digitalmikroskop (Kapitel 4.5.1) 
gemessen wird. Durch den verwendeten Beschichtungsprozess für eine definierte 
Korrosion der Messlänge tritt kein Elektrolytkontakt außerhalb dieser auf. Zur Be-
stimmung der Korrosionsstromdichte iKorr wird die Butler-Volmer-Gleichung an-
gepasst und nur auf den kathodischen Ast angewandt. Dieses Vorgehen begründet 
sich die ausgeprägte Asymmetrie des kathodischen und anodischen Astes, sodass 
die gängige Anwendung der Gleichung nicht möglich ist [265]. Die anschließende 
Berechnung der Korrosionsrate erfolgt über das Faradaysche Gesetz. 

4.2.2 Kurzzeit-Immersionsversuche an Flächen 

Die Kurzzeit-Immersionsversuche an den eingebetteten, flächigen Proben werden 
zur Bestimmung des Zusammenhangs zwischen Korrosionsstromdichte bzw. 
Stromdichte unter GSP und der Korrosionsrate durchgeführt. Somit dienen sie der 
Auslegung der aufwendigeren Versuche an den zylindrischen Proben. Es wird der 
Prüfstand der PDP-Messungen aus Abbildung 4.2 genutzt, der jedoch um eine Bü-
rette samt Auffangtrichter erweitert wird, sodass die Detektion des Wasserstoffs 
ermöglicht wird. Als Elektrolyt wird für die Versuche am freien Korrosionspoten-
tial das mMEM sowie unter GSP zusätzlich die 0,9%ige NaCl-Lösung verwendet, 
um den Einfluss des Elektrolyten auf das Korrosionsverhalten zu bestimmen.  

Die Kurzzeit-Immersionsversuche am freien Korrosionspotential werden mit einer 
Immersionszeit von t = 48 h durchgeführt. Über die angebrachte Bürette wird ma-
nuell in regelmäßigen Abständen das Wasserstoffvolumen gemessen und über die 
nach Versuchsende mittels Digitalmikroskop (Kapitel 4.5.1) ausgemessene korro-
dierte Fläche in eine flächenspezifische Angabe umgerechnet. Die Korrosionsrate 
wird bei Einstellung einer konstanten Wasserstoffentwicklungsrate (HER, Hydro-
gen Evolution Rate) über die Steigung einer linearen Regressionsfunktion berech-
net. Die Auslegung der Kurzzeit-Immersionsversuche unter GSP erfolgt auf Basis 
der Ergebnisse der PDP-Messungen (Kapitel 6.1.1). Es werden Stromdichten von 
i = {0,5; 1,0; 2,0; 20,0} mA cm-2 genutzt, wobei die Immersionszeit im Vergleich 
zu den Versuchen am freien Korrosionspotential aufgrund der beschleunigten 
Korrosion deutlich herabgesetzt wird. Die Versuche werden bei Erreichung eines 
Wasserstoffvolumens von VH2 ≈ 1,0 ml beendet, um einen vergleichbaren Korro-
sionszustand zwischen den unterschiedlichen Stromdichten zu erreichen. Da die 
Versuche Stromdichte-geregelt durchgeführt werden, wird die Fläche der Proben 
vor den Versuchen als konstant angenommen. Die nachträglichen Untersuchungen 
am Digitalmikroskop bestätigen diese Annahme. 
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Die Proben beider Versuchsstrategien werden nach der Korrosion mittels Licht-
mikroskop zur Bewertung der makroskopischen Korrosionsmorphologie, mittels 
Rasterelektronenmikroskop (REM) zur Bewertung der mikroskopischen Morpho-
logie sowie mittels Fourier-Transform-Infrarot-Spektroskopie und energiedisper-
siven Röntgenspektroskopie zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung 
der Korrosionsschicht (Kapitel 4.5) untersucht.  

4.2.3 Immersionsversuche an Volumina 

Die Kurzzeit- und Langzeit-Immersionsversuche an den zylindrischen Proben 
stellen den Hauptbestandteil bei der Entwicklung der in vitro-Kurzzeit-Prüfme-
thode dar. Durch die Langzeit-Immersion am freien Korrosionspotential im 
mMEM bei 36,5 °C wird das Korrosionsverhalten der Magnesiumsysteme über 
eine Immersionszeit von 21 Tagen bestimmt. Hierbei zielen diese Untersuchungen 
nicht auf eine möglichst nahe Abbildung der in vivo-Situation ab, vielmehr soll 
ein zeitabhängiges Korrosionsverhalten mit einer möglichen Passivierung durch 
einen komplexen Elektrolyten erfasst werden, das anschließend durch die verein-
fachte Kurzzeit-Immersion mit Anwendung der GSP in Korrosionsrate und -mor-
phologie nachgebildet werden kann. 

Langzeit-Immersionsversuche am freien Korrosionspotential 

Die Langzeit-Immersionsversuche an den zylindrischen Proben werden zur Be-
rechnung der zeitabhängigen Korrosionsraten sowie Charakterisierung der Korro-
sionsmorphologie durchgeführt. Es wird ein Vielkörper-Prüfstand (Abbildung 
4.3) zur Immersion und Wasserstoffmessung von acht Proben genutzt. Die Proben 
werden über zwei Dichtringe seitlich in der Korrosionszelle angebracht und mittig 
ausgerichtet. Über jeder Probe befindet sich eine Bürette mit Auffangtrichter zur 
Wasserstoffmessung, die über den zweiteiligen Deckel mittig über den Proben 
ausgerichtet werden. Durch einen Trichterdurchmesser von 25 mm sowie der de-
finierten Messlänge der Proben wird sichergestellt, dass das gesamte generierte 
Wasserstoffvolumen detektiert wird. Als Elektrolyt wird das in Kapitel 4.2 be-
schriebene mMEM genutzt. Die Versuche werden über eine Immersionszeit von 
t = 21 Tagen durchgeführt, wobei infolge der begrenzten Haltbarkeit sowie zur 
Verhinderung eines Anstiegs des pH-Werts der Elektrolyt alle zwei Tage ausge-
tauscht wird. Dafür werden alle Bestandteile des Prüfstands sowie die Proben mit 
destilliertem Wasser gespült, mit Ethanol gereinigt und anschließend getrocknet. 
Vor dem Wechsel des Elektrolyten wird mit dem pH-Meter SevenMulti (Mettler-
Toledo GmbH, Gießen) der pH-Wert zur Bewertung einer Kontamination durch 
Mikroben oder einer ungewollten Passivierung durch Hydroxidionen gemessen. 
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Aufgrund der langen Immersionszeit werden die Beschichtungen mittels Acryl-
harzlack bei Bedarf erneuert, um sicherzustellen, dass durchgängig eine definierte 
Fläche vorliegt. 

 

Abbildung 4.3: Vielkörper-Prüfstand zur Charakterisierung der Korrosionseigen-
schaften in Langzeit-Immersionsversuchen am freien Korrosionspotential 
an zylindrischen Proben (Volumina, 3D) mit Büretten zur Wasserstoffmes-
sung; Bestandteile zur Temperierung und Umwälzung des Elektrolyten 
nicht dargestellt. 

Um nicht nur den Probenzustand nach 21 Tagen Immersion bewerten zu können, 
werden nach sieben und 14 Tagen Proben entnommen und mittels Mikro-Compu-
tertomografie (µCT) hinsichtlich der makroskopischen Korrosionsmorphologie, 
mittels REM hinsichtlich der mikroskopischen Morphologie an Quer- und Längs-
schliffen (Kapitel 4.5) sowie mittels Laststeigerungsversuch (LSV) zur Abschät-
zung der Restermüdungsfestigkeit (Kapitel 4.3.1) charakterisiert. Als Referenz so-
wie zum Füllen nach der Probenentnahme werden Proben aus Titan-6Aluminium-
4Vanadium (Meotec GmbH & Co. KG, Aachen) genutzt. Aufgrund der hohen 
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Korrosionsbeständigkeit mit Ausbildung einer stabilen Passivschicht wird davon 
ausgegangen, dass kein Wasserstoff entsteht [266]. 

Kurzzeit-Immersionsversuche unter galvanostatischer Polarisation 

Die Anwendung der galvanostatischen Polarisation während der Kurzzeit-Immer-
sionsversuche dient der Beschleunigung des Korrosionsverhaltens der Magnesi-
umsysteme. Der verwendete Prüfstand (Abbildung 4.4) fasst über zwei seitliche 
Dichtringe eine zylindrische Probe und ermöglicht über ein Eudiometer die Mes-
sung des Wasserstoffvolumens.  

Da diese Versuche unter den gleichen Bedingungen wie die Korrosionsermü-
dungsversuche aus Kapitel 4.3.3 durchgeführt werden, werden die Korrosionszel-
len bis auf eine Bodenplatte analog gestaltet. Somit ist die Verwendung einer Bü-
rette in dieser Konfiguration nicht möglich, da dies die Anbringung oberhalb der 
Probe voraussetzen würde und sich hier die Spannköpfe des elektromechanischen 
Prüfsystems befinden. Das Eudiometer ist am Luftraum oberhalb der Elektrolyt-
oberfläche angeschlossen und bildet durch die Verwendung einer Sperrflüssigkeit 
ein geschlossenes System. Der während der Korrosion entstehende Wasserstoff 
steigt in diesen Luftraum und verdrängt die Flüssigkeit des Eudiometers in den 
Sperrbehälter. Durch die Verwendung eines 3-Elektroden-Systems wird die Pola-
risation der Proben ermöglicht, die durch die Ergebnisse in Kapitel 6.1.1 so aus-
gelegt wird, dass die Korrosionszustände von sieben, 14 bzw. 21 Tagen aus Kapi-
tel 6.2.1 innerhalb von ein, zwei bzw. drei Tagen abgebildet werden. Somit ent-
spricht die Immersionszeit tOCP der Versuche am freien Korrosionspotential der 
simulierten Immersionszeit tSim der Versuche unter Anwendung der Kurzzeit-Prüf-
methode. Analog zu den Langzeit-Immersionsversuchen werden nach jedem Ver-
suchstag Proben entnommen und mittels µCT, REM und LSV charakterisiert. 
Aufgrund der hohen Korrosionsrate unter GSP sowie der einhergehenden hohen 
Konzentration an Hydroxidionen werden die Versuche nach jeweils einem Tag 
zum Elektrolytwechsel unterbrochen. Zur Kontrolle wird bei ausgewählten Ver-
suchen der pH-Wert nach Beendigung eines Versuchstags gemessen. 

Infolge der GSP kann an der Graphit-Gegenelektrode kathodischer Wasserstoff 
entstehen, der ebenfalls in den Luftraum über der Elektrolytoberfläche steigt und 
bei Verwendung eines Eudiometers nicht separiert werden kann. Um diese Sepa-
rierung zu ermöglichen, wird für ausgewählte Kurzzeit-Immersionsversuche ein 
zweiter Prüfstand (Abbildung 4.5) genutzt. Dieser erlaubt über zwei Büretten die 
separate Messung oberhalb der zylindrischen Probe und der Graphit-Gegenelekt-
rode. Durch die Verwendung des zweiteiligen Deckels wird die Ausrichtung der 
Büretten vorgenommen. Da sich die Gegenelektrode in einem Gewindestück be-
findet und die Detektion des gesamten kathodischen Wasserstoffvolumens nicht 
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gewährleistet werden kann, wird diese so weit abgeklebt, dass sich die freie Gra-
phitoberfläche mittig unter dem Trichter der Bürette befindet und außerdem annä-
hernd der Probenoberfläche entspricht. 

 

Abbildung 4.4: Prüfstand zur Charakterisierung der Kurzzeit-Korrosionseigenschaf-
ten in potentiodynamischen Polarisationsmessungen und Kurzzeit-Immer-
sionsversuchen unter galvanostatischer Polarisation an zylindrischen Pro-
ben (Volumina, 3D) mit Eudiometer zur Wasserstoffmessung; Bestandteile 
zur Temperierung des Elektrolyten nicht dargestellt, vgl. [267]. 
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Abbildung 4.5: Prüfstand zur Charakterisierung der Kurzzeit-Korrosionseigenschaf-
ten in potentiodynamischen Polarisationsmessungen und Kurzzeit-Immer-
sionsversuchen unter galvanostatischer Polarisation an zylindrischen Pro-
ben (Volumina, 3D) mit Büretten zur Wasserstoffmessung an der Arbeits- 
und Gegenelektrode; Bestandteile zur Temperierung und Umwälzung des 
Elektrolyten nicht dargestellt. 

4.3 (Korrosions-) Ermüdungsuntersuchungen 

Die Durchführung der (Korrosions-) Ermüdungsversuche dient der Bestimmung 
der (Korrosions-) Ermüdungsfestigkeit und dem mechanismenbasierten Verständ-
nis der ablaufenden Schädigungsmechanismen der unterschiedlichen Belastungs-
kollektive. Unabhängig von einer überlagerten korrosiven Belastung bezieht sich 
die Ermüdungsfestigkeit in dieser Arbeit immer auf eine Grenzlastspielzahl von 
NGrenz = 2∙106. Dabei werden Laststeigerungsversuche genutzt, um den Bereich 
der (Rest-) Ermüdungsfestigkeiten abzuschätzen und somit die nachfolgenden 
Versuche auszulegen. Weiterhin erfolgt auf dieser Basis ein Screening der mittels 
galvanostatischer Polarisation korrodierten Proben. Die Einstufenversuche (ESV) 
an Luft sowie unter korrosiver Überlagerung am freien Korrosionspotential und 
unter galvanostatischer Polarisation werden lediglich im High Cycle Fatigue 
(HCF)-Bereich durchgeführt, da dies den Anwendungsfall im menschlichen Kör-
per widerspiegelt. Alle (Korrosions-) Ermüdungsversuche werden an dem elekt-
romechanischen Prüfsystem ElectroPuls E3000 (Fmax = 3000 N, Instron, Nor-
wood, MA, USA) mit einem Spannungsverhältnis R = -1 durchgeführt. Die 
Messgenauigkeit des Prüfsystems in Bezug auf die Kraft entspricht der Klasse 0,5 
(DIN EN ISO 7500-1 [268]) sowie in Bezug auf den Weg der Klasse 0,2 (DIN EN 
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ISO 9513 [269]). Die Einstellung und Steuerung aller Prüfparameter findet über 
die Prüfsoftware WaveMatrix2 (Version 2.0, Instron, Norwood, MA, USA) statt. 
Über diese Software erfolgt ebenfalls die Ausgabe der Regel- und Messgrößen 
nach Versuchsende in Form einer CSV-Datei. 

4.3.1 Laststeigerungsversuche an Luft 

Die LSV werden zur Abschätzung der (Rest-) Ermüdungsfestigkeit der Magnesi-
umsysteme im Ausgangszustand sowie nach Vorkorrosion und damit zur Ausle-
gung der Korrosionsermüdungsversuche genutzt. Zur Verhinderung spontaner 
zyklischer Ent- und Verfestigung wird eine kontinuierliche Erhöhung der Span-
nungsamplitude von da/dN = 10 MPa/104 gewählt [270]. Die am freien Korrosi-
onspotential bzw. unter galvanostatischer Polarisation vorkorrodierten Proben 
werden ab einer Startspannungsamplitude von a,start = 10 MPa geprüft, wohinge-
gen der Ausgangszustand zur Zeiteinsparung bei 50 MPa startet. Es wird jeweils 
eine Frequenz von f = 10 Hz genutzt. Zur Detektion der Materialreaktion während 
der Belastung werden ein Extensometer mit einer Messlänge von l0 = 10 mm und 
die Thermografiekamera thermoIMAGER TIM 400/450 (Micro-Epsilon Mess-
technik GmbH & Co. KG, Ortenburg) verwendet (Abbildung 4.6). Mittels Exten-
someter werden die Spannung-Totaldehnung-Hysteresen aufgezeichnet und über 
ein am Lehrstuhl für Werkstoffprüftechnik entwickeltes, webbasiertes Programm 
(Programmiersprache C-Sharp) die plastische Dehnungsamplitude εa,p und die 
Verlustenergiedichte wL bestimmt. Durch die Thermografiekamera wird die Tem-
peraturänderung ΔT infolge der eingebrachten Schädigung und dissipierten Ener-
gie detektiert. Die Proben werden mit einem mattschwarzen Sprühlack beschich-
tet, sodass der Emissionsgrad als 1 angenommen werden kann. Um einen Einfluss 
äußerer Strahlungsquellen zu verhindern, wird auf der entgegengesetzten Seite der 
Kamera eine schwarze Abdeckung angebracht. Temperaturschwankungen im La-
bor werden über die Verwendung einer Referenzprobe, die am unteren Spannkopf 
mit vergleichbarer Höhenposition und Beschichtung angebracht wird, berücksich-
tigt. Die Auswertung der Messgrößen erfolgt in Anlehnung an Ebel-Wolf et al. 
[270] über die Bildung der ersten Ableitung nach der Lastspielzahl. Um den Ein-
fluss geringer Schwankungen der Messgrößen zu minimieren, werden die Kurven 
zuvor über exponentielle Regressionen angenähert. Der Übergang vom linearen in 
einen exponentiellen Anstieg wird zur Abschätzung der (Rest-) Ermüdungsfestig-
keit genutzt. 
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Abbildung 4.6: Prüfstand zur Charakterisierung der Ermüdungseigenschaften in 
Laststeigerungs- und Einstufenversuchen an zylindrischen Proben (Volu-
mina, 3D) mit Extensometer zur Dehnungs- und Thermokamera zur Tem-
peraturmessung. 

4.3.2 Einstufenversuche an Luft 

Die Einstufenversuche an Luft dienen als Referenz für die Korrosionsermüdungs-
versuche und bestimmen damit den Ausgangszustand der Proben. Die Versuche 
werden bei einer Frequenz von f = 10 Hz durchgeführt. Zur Beurteilung der Ent- 
und Verfestigungsvorgänge wird ein Extensometer mit einer Messlänge von 
l0 = 10 mm an den Proben appliziert. Die Auslegung der Spannungsamplituden 
erfolgt auf Basis der Ergebnisse der LSV aus Kapitel 6.2.3. 

4.3.3 Einstufenversuche im Elektrolyten 

Die Korrosionsermüdungsversuche am freien Korrosionspotential und unter gal-
vanostatischer Polarisation werden am Prüfstand nach Abbildung 4.7 durchge-
führt. Dabei dient der Vergleich der beiden Versuchsstrategien der Bewertung und 
Validierung der in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode durch Bestimmung und Abgleich 
der jeweiligen Korrosionsermüdungsfestigkeiten. Es wird die Korrosionszelle so-
wie die generelle Versuchsanordnung aus Kapitel 4.2.3 genutzt. Da durch das ge-
schlossene System der Korrosionszelle keine taktile Dehnungsmessung an der 
Messlänge möglich ist, wird ein Extensometer über Verlängerungsstücke außer-
halb der Korrosionszelle angebracht. Die Messlänge beläuft sich auf l0 = 62,5 mm 
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und erfordert eine Linearisierung des Extensometers unter Anwendung einer 
Messschraube. 

Am freien Korrosionspotential 

Die Einstufenversuche werden im mMEM (36,5 °C) am freien Korrosionspoten-
tial zur Bestimmung der Korrosionsermüdungsfestigkeit durchgeführt. Analog zu 
Kapitel 4.2.3 wird der Elektrolyt nach jeweils zwei Tagen ausgetauscht, sodass die 
Versuche intermittierend durchgeführt werden müssen. Die maximalen Immersi-
onszeiten betragen zwei und vier Tage, wobei sich die Frequenzen mit der kon-
stanten Grenzlastspielzahl nach Tabelle 4.2 ergeben. Mit der maximalen Immer-
sionszeit von vier Tagen liegt eine Überschneidung mit den Korrosions-
ermüdungsversuchen unter Anwendung der Kurzzeit-Prüfmethode zur direkten 
Vergleichbarkeit vor. Die Wahl einer Überschneidung bei tmax = 4 Tage = tSim be-
gründet sich durch einen Kompromiss zwischen einer möglichst langen Immersi-
onszeit am freien Korrosionspotential ohne einen überproportionalen Versuchs-
aufwand sowie einer technisch umsetzbaren Frequenz für die verkürzten Versuche 
unter GSP. Dabei muss bei einer Immersionszeit von vier Tagen am freien Korro-
sionspotential der Elektrolyt nur zweimal ausgetauscht werden. Für eine maximale 
Immersionszeit unter GSP von tmax = 4/7 Tage ≈ 13,7 h (tSim = 4 Tage) liegt eine 
Frequenz von 40,51 Hz vor, die technisch umsetzbar ist. Die längeren Immersi-
onszeiten von sieben, 14 und 21 Tagen werden in den Einstufenversuchen auf-
grund des enormen Versuchsaufwands nicht genutzt. Neben dem Extensometer 
wird das 3-Elektroden-System samt Potentiostat zur Detektion des Potentials zur 
Bewertung des Materialverhaltens genutzt.  

Tabelle 4.2: Übersicht der maximalen Immersionszeit, der Frequenz und der Anzahl 
der Elektrolytwechsel der Korrosionsermüdungsversuche bei einer kon-
stanten Grenzlastspielzahl von 2∙106, *zwei Elektrolytwechsel unter galva-
nostatischer Polarisation. 

Max. Immersionszeit 
tmax [Tage] 

4/7 1 2 3 4 

Frequenz  
f [Hz] 

40,51 23,15 11,57 7,72 5,79 

Anzahl  
Elektrolytwechsel 

1 1 1 2* 3 2 
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Unter galvanostatischer Polarisation 

Die Einstufenversuche unter galvanostatischer Polarisation im Rahmen der 
in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode dienen der Bestimmung der Korrosionsermü-
dungsfestigkeit mit beschleunigter Korrosion und damit der Validierung eben die-
ser.  

Bei Nachbildung des jeweiligen korrosiven Abtrags und unter Annahme einer ver-
gleichbaren Korrosionsmorphologie zwischen den Versuchen am freien Korrosi-
onspotential und unter GSP ist von einer vergleichbaren Korrosionsermüdungs-
festigkeit auszugehen. Daher werden die ESV analog zu Kapitel 4.2.3 mit 
variierenden Stromdichten zur Nachbildung des korrosiven Abtrags aus Kapitel 
6.2.1 durchgeführt. Analog zu Kapitel 4.2.3 wird der Elektrolyt nach jeweils einem 
Tag ausgetauscht, sodass es zu einer intermittierenden Versuchsführung kommt. 
Die verkürzten Versuchszeiten betragen 4/7, ein, zwei bzw. drei Tage und simu-
lieren damit vier, sieben, 14 bzw. 21 Tage Immersionszeit am freien Korrosions-
potential. Die Grenzlastspielzahl wird bei 2∙106 gehalten, sodass die Frequenzen 
entsprechend der Immersionszeit variiert werden (Tabelle 4.2). Analog zu den 
Versuchen am freien Korrosionspotential wird außerhalb der Korrosionszelle ein 
Extensometer genutzt. Das 3-Elektroden-System wird zur Steuerung der Strom-
dichte als Regelgröße angewandt, wobei sich im Regelkreis das Potential indirekt 
als Messgröße ergibt. Bei ausgewählten Versuchen wird analog zu Kapitel 4.2.3 
das Eudiometer zur Messung des Wasserstoffvolumens genutzt. 
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Abbildung 4.7: Prüfstand zur Charakterisierung der Korrosionsermüdungseigen-
schaften in Einstufenversuchen am freien Korrosionspotential und unter 
galvanostatischer Polarisation an zylindrischen Proben (Volumina, 3D) 
mit Eudiometer zur Wasserstoffmessung; Bestandteile zur Temperierung 
des Elektrolyten nicht dargestellt. 
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4.4 Etablierung der Wasserstoffmethode18 

Um eine reproduzierbare Messung des bei der Korrosion entstehenden Wasser-
stoffs zu gewährleisten, werden für die vier verwendeten Prüfstände äußere und 
innere Einflussgrößen bestimmt, mathematisch angenähert und die Prüfstände so-
mit kalibriert. Betrachtet werden hierbei die Umgebungstemperatur, der Luft-
druck, der pH-Wert des Elektrolyten und der generelle Einfluss des Prüfstands. 
Exemplarisch wird das Vorgehen am Prüfstand aus Kapitel 4.2.3 (Kurzzeit-Im-
mersion) vorgestellt. Nach Bestimmung der Einflussgrößen werden diese separiert 
und jeweils Korrekturfunktionen bestimmt, sodass durch Messung der Einfluss-
größen während der eigentlichen Korrosions- und Korrosionsermüdungsversuche 
die Einflüsse herausgerechnet und lediglich das Wasserstoffvolumen bestimmt 
werden kann. Dafür werden die Prüfstände mit einer Referenzprobe aus Titan-
6Aluminium-4Vanadium (Meotec GmbH & Co. KG, Aachen), das mit einem aus-
geprägten Passivierungsverhalten eine hohe Korrosionsbeständigkeit aufweist 
[266], bestückt. Durch die Verwendung von destilliertem Wasser als Elektrolyt 
wird die Wahrscheinlichkeit eines korrosiven Angriffes und der Entstehung von 
Wasserstoff zusätzlich minimiert. Zur Vergleichbarkeit werden die gleiche Pro-
bengeometrie und Oberflächenbeschaffenheit aus Kapitel 4.1 verwendet. Die Be-
rücksichtigung der Einflussgrößen ist notwendig, da die Versuche aufgrund der 
allgemeinen Versuchsstrategie mit einem vereinfachten Vorgehen nicht in einem 
Inkubator bei konstanter Temperatur und Druck durchgeführt werden. 

4.4.1 Luftdruck- und Temperatureinfluss 

Zur Separierung der Einflussgrößen wird der Prüfstand schrittweise um die jewei-
ligen Bestandteile erweitert. Durch das schrittweise Vorgehen können mögliche 
Leckagen an einzelnen Bestandteilen unmittelbar bestimmt werden. Zunächst 
wird lediglich die Korrosionszelle mit Anbringung des Eudiometers und somit 
ohne angeschlossene Schläuche zur Temperierung und Umwälzung des Elektro-
lyten verwendet. Die Temperatur entspricht aufgrund der ausbleibenden Tempe-
rierung annähernd der Raumtemperatur, die während der Kalibrierversuche ge-
messen wird. Die Anschlüsse der Korrosionszelle für die Elektrolytzufuhr und  
-abfuhr sowie des 3-Elektroden-Systems werden über Verschlusskappen ver-
schlossen. Die Erweiterung erfolgt in den nächsten Schritten um das 3-Elektroyen-
System, die Schlauchstücke sowie das Elektrolytreservoir und das Pumpensystem. 
Durch die Verwendung einer Peristaltikpumpe schwankt der Füllstand in der Kor-
rosionszelle und damit im Eudiometer mit konstanter Amplitude. Da diese 

 

18 Inhalte dieses Kapitels basieren zum Teil auf der studentischen Arbeit [261]. 
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Schwankungen ausschließlich auf die Elektrolytzufuhr und -abfuhr und nicht auf 
die Wasserstoffentwicklung zurückzuführen sind, wird der Mittelwert zwischen 
Maximum und Minimum des Füllstands zur weiteren Auswertung genutzt. Neben 
der Umgebungstemperatur wird der Luftdruck über das Handmessgerät Testo 511 
(Testo SE & Co. KGaA, Lenzkirch) detektiert. Um die Einflüsse der einzelnen 
Prüfstandbestandteile separieren zu können, wird das Vorgehen mit jeder Erwei-
terung wiederholt. Da der Luftdruck deutlich größeren Schwankungen unterliegt 
als die Umgebungstemperatur, wird in Abbildung 4.8 zunächst der Zusammen-
hang zwischen der Füllstandänderung Δh und der Luftdruckänderung ΔpL betrach-
tet. Das Diagramm beinhaltet alle Daten der einzelnen Prüfstanderweiterungen. Es 
zeigt sich, dass ein linearer Zusammenhang mit negativer Steigung zwischen den 
beiden Messgrößen vorliegt. Durch lineare Regression wird der mathematische 
Zusammenhang (Gleichung (4.1) mit einem Korrelationskoeffizienten nach Pear-
son von r = -0,88 aufgestellt. Zur weiteren Betrachtung unter Ausschluss eines 
Temperatureinflusses werden die Datenpunkte mit einer konstanten Temperatur 
markiert. Es zeigt sich, dass diese mittig innerhalb der übergeordneten Daten-
menge liegen und bei weiterer linearer Regression die annähernd gleiche Steigung 
(0,141) mit einem erhöhten Korrelationskoeffizienten von -0,92 aufweisen. Wei-
terhin ist zu erkennen, dass zwischen den Datenpunkten der unterschiedlichen 
Prüfstanderweiterungen keine signifikanten Unterschiede vorhanden sind, sodass 
ein Einfluss ausgeschlossen wird. Der Einfluss des Luftdrucks wird auf die Ge-
wichtskraft der Luftsäule, die auf die Wasseroberfläche der Sperrflüssigkeit wirkt 
und den Füllstand innerhalb des Eudiometers ändert, zurückgeführt. Dies geht 
ebenfalls einher mit dem nicht vorhandenen Einfluss der einzelnen Prüfstandele-
mente, da diese die Wasseroberfläche der Sperrflüssigkeit nicht beeinflussen. 
Durch Detektion der Luftdruckänderung während der Immersionsversuche kann 
über die Steigung aus Gleichung (4.1) der Einfluss herausgerechnet werden. 

Da es kaum Datenpaare mit einem konstanten Luftdruck gibt, wird die gleiche 
Datenmenge genutzt, um den Temperatureinfluss zu bestimmen. Hierfür wird über 
die Luftdruckänderung und die zuvor bestimmte Geradensteigung der Einfluss des 
Luftdrucks herausgerechnet. Die entsprechenden Datenpunkte werden in Abbil-
dung 4.9 a) mit der Füllstandänderung über der Temperaturänderung ΔT aufgetra-
gen. Der Zusammenhang der beiden Messgrößen ist linear und wird durch Regres-
sion mit einem Korrelationskoeffizienten von r = 0,87 über Gleichung (4.2) 
beschrieben. Zurückgeführt wird der Einfluss auf die Temperaturabhängigkeit des 
Gasvolumens, das mit steigender Temperatur ansteigt und die Sperrflüssigkeit, die 
sich aufgrund der Inkompressibilität des Wassers nicht ausdehnt [271], verdrängt. 
Auch dieser Zusammenhang ist unabhängig von den Prüfstandelementen. Im Ver-
gleich zum Luftdruckeinfluss ist die Steigung des Temperatureinflusses deutlich 
höher, jedoch unterliegt die Umgebungstemperatur geringeren Schwankungen. 
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Abbildung 4.8: Änderung des Füllstands in Abhängigkeit des Luftdrucks unter Be-
rücksichtigung der Prüfstanderweiterungen und der Umgebungstempera-
tur T für destilliertes Wasser bei Raumtemperatur (RT). 

Δh = -0,130 - 0,139∙ΔpL  (4.1) 

Δh = -0,392 + 1,126∙ΔT  (4.2) 

 

Abbildung 4.9: Änderung des Füllstands in Abhängigkeit der Umgebungstemperatur 
unter Kalibrierung des Luftdruckeinflusses pL für destilliertes Wasser bei 
Raumtemperatur (RT) (a), der Immersionszeit unter Kalibrierung des 
Luftdruck- und Umgebungstemperatureinflusses für destilliertes Wasser 
bei einer Temperatur von 36,5 °C (b). 
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4.4.2 Prüfstandeinfluss 

Die Kalibrierversuche wurden über einen Zeitraum von mehreren Tagen durchge-
führt, dabei konnte kein genereller Zeiteinfluss festgestellt werden. Um einen all-
gemeinen Einfluss des gesamten Prüfstands auszuschließen, werden Immersions-
versuche mit einer Referenzprobe (Titan-6Aluminium-4Vanadium) über 28,5 
Stunden durchgeführt. Durch diese Immersionszeit können die Ergebnisse für die 
späteren Versuche an den Magnesiumsystemen mit einer Immersionszeit von 24 
Stunden sowie Zeit zur Einstellung des Ruhepotentials berücksichtigt werden. 
Während der Immersion werden der Luftdruck und die Umgebungstemperatur ge-
messen und die Ergebnisse über Gleichung (4.1) und (4.2) kalibriert.  

Die Ergebnisse sind mit der Füllstandänderung über der Immersionszeit in Abbil-
dung 4.9 b) dargestellt. Zu Beginn (0,0 h ≤ t < 1,6 h) kommt es zu einem abrupten 
Anstieg des Füllstands, der anschließend in einen Sättigungszustand übergeht und 
sich mit zunehmender Immersionszeit nur noch geringfügig ändert. Da die abrupte 
Füllstandänderung zu Beginn nicht von der eigentlichen Wasserstoffentwicklung 
zu separieren ist, werden die Immersionsversuche unter GSP erst nach zwei Stun-
den gestartet. Dieser Zeitraum deckt sich annähernd mit der Einstellung des Ru-
hepotentials und ist bei Berücksichtigung der hohen Wasserstoffentwicklung unter 
GSP vernachlässigbar. Aufgrund der nachfolgend geringeren Steigung ist eine Be-
rücksichtigung des Prüfstandeinflusses über Gleichung (4.3) umsetzbar.  

Δh = 0,827∙t0,154 (4.3) 

Zur Validierung des Vorgehens zeigt Abbildung 4.10 a) die Füllstandänderung 
über der Immersionszeit eines Vorversuchs mit der Mg-Legierung ME20 (2,0 
Gew.-% Mangan, < 0,5 Gew.-% RE) in 0,9%iger NaCl-Lösung (ohne Temperie-
rung) unter galvanostatischer Polarisation bei einer Stromdichte von i = 
1,05 mA cm-2 mit und ohne Anwendung der Kalibrierfunktionen. Auf Basis der 
Literatur ist bekannt, dass bei konstanter Stromdichte eine konstante Wasser-
stoffentwicklungsrate vorliegt, die aufgrund der zeitverzögerten Erfassung meis-
tens auf einen progressiven Verlauf folgt [201, 203]. Dies ist für die Kurve ohne 
Anwendung der Kalibrierfunktionen nicht der Fall, generell sind zwei lineare 
Trends erkennbar, deren Extrapolationen sich jedoch nicht schneiden. Nach An-
wendung der Kalibrierung ist der unstetige Verlauf mit variierenden Steigungen 
nicht mehr erkennbar, es ergibt sich der beschriebene progressive und anschlie-
ßend lineare Verlauf, der durch eine zweite Probe bestätigt wird. Dabei ist zu er-
wähnen, dass bei der ersten Probe hohe Schwankungen des Luftdrucks von 
8,2 hPa vorlagen. Die Probe, die zur Validierung genutzt wurde, unterlag deutlich 
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geringeren Schwankungen. Insgesamt wird auf dieser Basis von einer erfolgrei-
chen Kalibrierung ausgegangen wird, sodass im Folgenden die detektierte und ka-
librierte Füllstandänderung als Wasserstoffvolumen bezeichnet wird. 

 

Abbildung 4.10: Änderung des Füllstands (a) und des Wasserstoffvolumens (b) in Ab-
hängigkeit der Immersionszeit für zylindrische Proben (Volumina, 3D) der 
Mg-Legierung ME20 in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C für eine Strom-
dichte von 1,05 mA cm-2: mit und ohne Anwendung der Kalibrierung (a), 
für Elektrolytvolumina von 250 und 375 ml (b). 

4.4.3 pH-Wert-Einfluss 

Nach der chemischen Reaktionsgleichung der Magnesiumkorrosion (Gleichung 
(3.4) entstehen neben Wasserstoff ebenfalls Hydroxidionen, über deren Konzent-
ration (pro Volumeneinheit) und dem Autoprotolysegleichgewicht der pH-Wert 
berechnet werden kann. Dabei passiviert Magnesium ab einem pH-Wert von 
ca. 11,5, wobei die Korrosionsrate bereits ab pH ≈ 8,5 durch eine erhöhte Stabilität 
der Korrosionsschicht abnehmen kann (Kapitel 3.3). Da für die Entwicklung der 
in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode von einer konstanten Korrosionsrate bei konstanter 
Stromdichte ausgegangen wird, muss der Einfluss des pH-Werts ausgeschlossen 
werden. Generell wird durch die definierte Korrosionsrate ebenfalls die Menge an 
Hydroxidionen definiert, sodass der pH-Wert lediglich über das Elektrolytvolu-
men angepasst werden kann. Daher wird mit einer Referenzprobe der Mg-Legie-
rung ME20 mit einer Stromdichte von i = 1,05 mA cm-2 das Passivierungsverhal-
ten durch Betrachtung der Wasserstoffentwicklung für unterschiedliche Elektro-
lytvolumina untersucht. Die Stromdichte entspricht dem Maximalwert der späte-
ren Versuchsreihe an WE43. Das Vorgehen während der Immersionsversuche so-
wie die Auswertung wird analog zu Kapitel 4.2.3 und 4.4.2 gewählt, sodass andere 
Einflussgrößen ausgeschlossen werden können.  
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In Abbildung 4.10 b) ist beispielhaft für ein Elektrolytvolumen von 250 und 
375 ml die Wasserstoffentwicklung über der Immersionszeit dargestellt. Für beide 
Volumina gehen die Kurven nach einem progressiven Anstieg zu Beginn in einen 
linearen Anstieg mit vergleichbarer Steigung über. Für das geringere Volumen 
kommt es für t ≥ 21 h zum Erliegen der Wasserstoffentwicklung, sodass sich die 
Kurve abrupt sättigt und nicht weiter ansteigt. Für das größere Volumen tritt dieser 
Effekt nicht auf, sodass die Steigung des linearen Bereichs konstant bleibt. Dem-
entsprechend wird für die Kurzzeit-Immersionsversuche unter GSP (Kapitel 4.2.3) 
ein Volumen von 375 ml gewählt.  

4.5 Makro- und mikrostrukturelle Analytik 

Die makro- und mikrostrukturelle Analytik zielt auf die Generierung eines tief-
greifenden Verständnisses zwischen der jeweiligen Mikrostruktur, deren Abhän-
gigkeit vom Herstellungsprozess und der Korrelation mit den Korrosions-, Ermü-
dungs- und Korrosionsermüdungseigenschaften ab. Die Zusammenhänge werden 
wiederum genutzt, um die zu entwickelnde in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode er-
kenntnisbasiert anzupassen und zu validieren.  

Neben der Charakterisierung des Ausgangszustands der beiden Mg-Legierungen 
sowie der PEO-Modifikation werden schwerpunktmäßig die Korrosionsmorpho-
logie unter singulärer korrosiver und unter überlagert mechanisch-korrosiver Be-
lastung untersucht. Hierbei gilt es, jeweils die korrosive Schädigung mit und ohne 
Anwendung der Kurzzeit-Prüfmethode abzugleichen. Dafür muss diese qualitativ 
und quantitativ in geometrischer Ausprägung sowie in chemischer Zusammenset-
zung bestimmt und anschließend mit dem Ausgangszustand korreliert werden. Ein 
Fokus wird auf die quantitative Beschreibung der rissauslösenden Defekte sowohl 
zwei- als auch dreidimensional gelegt, sodass die Kurzzeit-Prüfmethode abschlie-
ßend auf dieser Basis validiert werden kann. 

4.5.1 Licht- und Rasterelektronenmikroskopie 

Die mikrostrukturelle Charakterisierung der Quer- und Längsschliffe des Aus-
gangsmaterials sowie nach Korrosion- und Korrosionsermüdung erfolgt am Licht-
mikroskop Axio Imager M1m (Carl Zeiss AG, Oberkochen) und am Digitalmik-
roskop VHX-7000 (Keyence Corporation, Osaka, Japan). Die Untersuchungen am 
Lichtmikroskop fokussieren sich auf die Verteilung der Korngrenzen und die Be-
stimmung der Korngröße in Abhängigkeit der Extrusionsrichtung bei geätzten 
Proben. Die Korngröße wird nach DIN EN ISO 643 [272] im Linienschnittverfah-
ren über die Imaging Software (Version 3.0.918.0, PixelFerber, Berlin) bestimmt. 



82 Experimentelle Verfahren 

 

Dies erfolgt über zehn Linienschnitte sowie deren Schnittpunkte mit den Korn-
grenzen. Die makroskopische Betrachtung der Korrosionsmorphologie flächiger, 
eingebetteter Proben erfolgt ebenfalls am Lichtmikroskop, wohingegen Flächen-
messungen am Digitalmikroskop vorgenommen werden. 

Tiefergreifende Analysen werden mit dem Rasterelektronenmikroskop Mira 3 
XMU (Tescan GmbH, Dortmund) sowie dem Focused Ion Beam-Rasterelektro-
nenmikroskop (FIB-REM) Crossbeam XB 550L19 (Carl Zeiss AG, Oberkochen) 
durchgeführt. Zur elementaren Analyse verfügen beide Systeme über einen De-
tektor zur energiedispersiven Röntgenspektroskopie (EDX, Energy Dispersive X-
Ray Spectroscopy). In Abhängigkeit des Systems und der zu untersuchenden Pro-
ben variiert die Beschleunigungsspannung im Bereich zwischen 5 und 20 kV so-
wie der Arbeitsabstand zwischen 2 und 20 mm, wobei ein Großteil der Untersu-
chungen bei 15 kV und 12 mm durchgeführt werden. Die REM-Untersuchungen 
werden zur mikrostrukturellen Charakterisierung des Ausgangszustands, der Kor-
rosionsmorphologie unterschiedlicher mechanisch-korrosiver Belastungskollek-
tive und der Bruchflächen nach (Korrosions-) Ermüdungsbelastung genutzt. Die 
Ausmessung der Fläche rissauslösender Defekte anhand der REM-Aufnahmen er-
folgt nachträglich durch das Bildbearbeitungs- und Bildverarbeitungsprogramm 
ImageJ (Version 1.53k, National Institutes of Health, Bethesda, MD, USA). Hier-
bei wird die tatsächliche äußere Kontur des Defekts zur Definition der Fläche A 
(bzw. area) genutzt. Weiterhin werden die Kriterien nach Gleichung (3.20) und 
(3.21) angewandt, sodass für jeden Defekt der Abstand sR zur Probenoberfläche 
und zu einem angrenzenden Defekt sN gemessen wird und ggf. die Fläche zwi-
schen Defekt und Oberfläche bzw. zwischen zwei Defekten zur Bestimmung von 
√area berücksichtigt wird. Auf dieser Basis wird ebenfalls der Geometriefaktor Y 
als 0,65 (Oberflächendefekt) bzw. 0,50 (interner Defekt) angenommen. Die an-
schließende Berechnung des zyklischen Spannungsintensitätsfaktors ΔKI erfolgt 
über Gleichung (3.19). 

4.5.2 Rasterkraftmikroskopie 

Zur quantitativen Bestimmung der Topografie und qualitativen Bestimmung der 
Kontaktpotential-Differenz sowie der gekoppelten mikrostrukturellen Analyse 
mittels REM und elementaren Analyse mittels EDX wird ein Rasterkraftmikro-
skop (AFM, Atomic Force Microscope) im zuvor erwähnten FIB-REM einge-

 

19 Danksagung an die DFG für das Forschungsgroßgerät Projekt-Nr. 386509496. 
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bracht. Da es sich bei der kombinierten Topografie- und Kontaktpotential-Mes-
sung um ein komplexes Analyseverfahren handelt, werden nachfolgend die theo-
retischen Grundlagen des Messprinzips erläutert. 

Bei der kombinierten Messung der Topografie mittels AFM steht eine nanoskopi-
sche Messspitze, die an einem sog. Cantilever befestigt ist, in direktem mechani-
schem Kontakt mit der zu untersuchenden Probenoberfläche und wird zeilenför-
mig in einem Raster über diese bewegt. In Abhängigkeit der Topografie kommt es 
zu einer Biegung des Cantilevers, die üblicherweise über einen Laser und eine 
Photodiode optisch oder durch Piezoelemente elektrisch gemessen wird und damit 
die zwischen der Messspitze und der Oberfläche wirkenden Kräfte quantifiziert 
(Abbildung 4.11). Je nach Art und Ausprägung dieser Kräfte können pro Mess-
punkt unterschiedliche Charakteristika ausgewertet werden, wobei die Auflösung 
maßgeblich durch den Radius der Messspitze bestimmt wird. Bei einer kombinier-
ten Messung erfolgt zuerst die Topografie- und anschließend die Kontaktpotential-
Messung [273, 274]. 

 

Abbildung 4.11: Schematische Darstellung des Messprinzips eines Rasterkraftmikro-
skops bei der Ausmessung der Topografie, angelehnt an [275]. 

Bei der Raster-Kelvin-Mikroskopie (KPFM, Kelvin Probe Force Microscopy) er-
folgt in einem definierten Abstand eine zweite Messung entlang der zuvor gemes-
senen Topografie, sodass kein mechanischer Kontakt zwischen der Messspitze 
und der Oberfläche vorliegt. Hierbei muss die Leitfähigkeit der Messspitze gege-
ben sein, die häufig über eine zusätzliche Beschichtung umgesetzt wird. Es wird 
die Kontaktpotential-Differenz VKPD zwischen der Messspitze und der Oberfläche 
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gemessen, wobei diese nach Gleichung (4.4) über die Arbeitsfunktionen der Mess-
spitze ΦMS und der Probenoberfläche ΦProbe sowie der elektrischen Ladung e defi-
niert wird [273, 274]. 

VKPD = 
ΦProbe - ΦMS

-e
  (4.4) 

Beim Verfahren entlang der Topografie wirkt infolge der Spannung VKPD eine 
elektrische Kraft zwischen der Messspitze und der Probenoberfläche. Um diese 
auszugleichen, wird durch den Regelkreis eine Gleichspannung VDC mit entgegen-
gesetztem Vorzeichen aber gleichem Betrag aufgeprägt und entspricht somit der 
Differenz der beiden Arbeitsfunktionen. Zur Bestimmung der Arbeitsfunktion der 
Probenoberfläche muss die der Messspitze bekannt sein. Hierfür wird die Mess-
spitze mechanisch in ihrer Resonanzfrequenz zur Schwingung angeregt sowie ne-
ben der Gleichspannung eine Wechselspannung VAC angelegt. Durch die aufge-
prägte Wechselspannung wirken zusätzlich oszillierende elektrische Kräfte 
zwischen Messspitze und Probenoberfläche, deren Frequenz oder Amplitude sich 
infolge der Arbeitsfunktion der Probenoberfläche ändern, sodass beim frequenz-
modulierten Verfahren, die Wechselspannung zum Erhalt der Frequenz genutzt 
wird und Rückschlüsse auf die Arbeitsfunktion der Probenoberfläche gezogen 
werden. Die benötigte Gleichspannung ist gleichzusetzen mit der Kontaktpoten-
tial-Differenz und ein Maß für das elektrochemische Standardpotential einzelner 
Phasen [273]. 

Für die AFM-Messungen dieser Arbeit wird das piezobasierte Litescope 2.020 
(NenoVision s.r.o, Brno-Medlánky, Tschechien) ausgestattet mit einer leitfähigen 
Platin-beschichteten Messspitze (Radius 50 nm), die über eine erste Resonanzfre-
quenz von 48,2 kHz verfügt, sowie mit einem MFLI Lock-in-Verstärker (Zurich 
Instruments, Zürich, Schweiz) genutzt. In diesem Aufbau wird bei der KPFM-
Messung durch den Verstärker eine Gleichspannung angelegt, sodass die Modu-
lation mit inversem Kontrast zur Arbeitsfunktion der Oberfläche ausgeglichen 
wird. Für die Auswertung der Kontaktpotential-Differenz bedeutet dies, dass die 
im Vergleich zur α-Mg-Matrix edleren Phasen geringere Werte annehmen. Um 
eine elektrische Aufladung oder Verunreinigung der zu untersuchenden Bereiche 
und damit eine Verfälschung der KPFM-Signale zu verhindern, werden die REM- 
nach den AFM-Untersuchungen vorgenommen. Die Mg-Legierungen werden im 

 

20 Danksagung an die DFG für das Forschungsgroßgerät Projekt-Nr. 445052562. 
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Längsschliff hinsichtlich ihrer Kontaktpotential-Differenz mittels frequenzmodu-
lierter KPFM mit heterodyner Detektion charakterisiert [276]. Hierbei wird zuerst 
die Topografie in Kontakt und anschließend das KPFM-Signal mit einem konstan-
ten Abstand zur Oberfläche gemessen. 

Die Nachbearbeitung wird mittels Gwyddion (Version 2.64, freie Software) vor-
genommen. Durch das zeilenförmige Abtasten der Oberfläche entstehen in den 
Rohdaten vertikale oder horizontale Reihen, die angeglichen werden. Zur Vermin-
derung des Bildrauschens wird für die unterschiedlichen Charakteristika ein Gauß-
Filter über maximal drei Pixel angewandt. Nach der Nachbearbeitung wird der 
niedrigste Wert der Topografie bzw. der Kontaktpotential-Differenz als Nullpunkt 
für die jeweilige Abbildung definiert. Somit handelt es sich bei den dargestellten 
Skalierungen nicht um quantitative Werte des elektrochemischen Standardpoten-
tials der einzelnen Phasen. Weitere Korrekturen, wie z. B. das Ausschließen ein-
zelner Fehlerpunkte oder -reihen, werden nicht angewandt, um die Daten nicht zu 
verfälschen. 

4.5.3 Fourier-Transform-Infrarot-Spektroskopie 

Da auf Basis der elementaren Zusammensetzung der Korrosionsschicht aus den 
EDX-Messungen nicht unmittelbar auf die chemischen Verbindungen geschlossen 
werden kann, wird für die Charakterisierung der flächigen, eingebetteten Proben 
das Fourier-Transform-Infrarot-Spektroskop (FTIR) IRTracer-100 (Shimadzu 
Corporation, Kyoto, Japan) ausgestattet mit dem Attenuated Total Reflectance 
(ATR)-Modul DuraSampl IR II (Smiths Detection Group Ltd., London, UK) mit 
einem Germanium-Kristall verwendet. Die zylindrischen Proben sind aufgrund 
der Krümmung in der Messlänge ohne weitere, zerstörende Präparation nicht im 
vorliegenden Messaufbau anwendbar. Da es sich bei der Infrarot-Spektroskopie 
um ein komplexes, in den Ingenieurwissenschaften nicht gängiges Analyseverfah-
ren handelt, werden nachfolgend die theoretischen Grundlagen erläutert. 

Einzelne Verbindungen kovalent gebundener Moleküle können Infrarot (IR)-
Strahlung im Bereich einer Wellenzahl ν෤, die den Kehrwert der sonst häufig ver-
wendeten Wellenlänge beschreibt, zwischen 10.000 und 100 cm-1 absorbieren. 
Durch die aufgenommene Energie erhöht sich die Vibrationsamplitude der Ver-
bindung und diese wechselt in einen energetisch höheren Zustand. Dabei ist eine 
Absorption nur möglich, wenn die Strahlung die gleiche Frequenz besitzt wie die 
Vibration der Verbindung. Demensprechend entstehen im IR-Spektrum charakte-
ristische Peaks im Bereich der absorbierten Wellenzahl. Eine Absorption ist wei-
terhin nur möglich, wenn sich infolgedessen das Dipolmoment der Verbindung 
ändert. Dafür muss das Molekül durch unterschiedliche Elektronegativitäten elekt-
rische Teilladungen δ aufweisen und polar sein (Abbildung 4.12 a). Kommt es nun 
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zu einer Anregung der Vibration, verändert sich der Abstand zwischen den Teil-
ladungen und somit das Bindungsdipolmoment. Die unterschiedlichen Vibrations-
arten, die entlang einer Längsachse oder in Abhängigkeit des Verbindungswinkels 
auftreten, werden nicht weiter diskutiert [277, 278]. 

 

Abbildung 4.12: Schematische Darstellung der Teilladungen δ und Dipole innerhalb 
von Wasser (H2O) (a), der Funktionsweise eines Attenuated Total Re-
flectance-Moduls (b), nach [279]21. 

Die IR-Spektroskopie wird häufig im Transmissionsverfahren an sehr dünnen Pro-
ben durchgeführt. Die dafür notwendige Präparation ist nicht für alle Materialien 
oder Proben anwendbar, vor allem wenn diese nicht zerstört werden dürfen. Auf-
grund dessen wird in dieser Arbeit das ATR-Prinzip genutzt, das anstelle einer 
Transmission mit einer Reflektion arbeitet (Abbildung 4.12 b). Hierbei steht ein 
Kristall, in diesem Fall Germanium, in unmittelbarem Kontakt zur zu untersuchen-
den Probe. Der Einfallswinkel der Strahlung an der Probe wird so eingestellt, dass 
es zu einer Reflektion innerhalb des Kristalls kommt. Im Falle einer Strahlungs-
absorption durch Anregungen der Verbindungen wird die Strahlungsintensität im 
Bereich der charakteristischen Wellenzahl abgeschwächt [279]. Diese Abschwä-
chung lässt sich in Spektren über die Absorbance oder die Transmittance darstel-
len. Die Transmittance gibt den Anteil der transmittierten Strahlung im Verhältnis 
zur emittierten Strahlung zwischen 0 und 1 an. Über den dekadischen Logarithmus 
des Kehrwerts der Transmittance wird die Absorbance berechnet. Die gängige und 
in dieser Arbeit gewählte Darstellung erfolgt über die Absorbance. 

Die Steuerung und Nachbereitung der Messungen erfolgt über die Software Lab-
Solutions IR (Version 2.10, Shimadzu Corporation, Kyoto, Japan). Mit einer Auf-
lösung von 2 cm-1 werden 20 Scans im Wellenzahlbereich zwischen 4000 und 
400 cm-1 gemittelt. Die Eindringtiefe der Strahlung hängt von unterschiedlichen 
Faktoren, unter anderem von der Wellenzahl, ab und liegt für den genutzten Be-
reich bei maximal ≈ 7 µm. Vor jeder Probe wird über einen Background-Scan das 

 

21 b) Mit freundlicher Genehmigung von © John Wiley and Sons 2006. 
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IR-Spektrum der Umgebungsluft bestimmt und nach Durchführung des eigentli-
chen Scans subtrahiert. Eine ggf. notwendige Korrektur der Basislinie bei Auftre-
ten eines sog. Baseline-Drifts erfolgt innerhalb der Software. Dieses Phänomen 
tritt unter anderem bei erhöhten Oberflächenrauigkeiten auf und äußert sich in ei-
ner Verkippung der sonst horizontalen Basislinie. Die abschließende Auswertung 
erfolgt über die Software OriginPro (Version 2021b, OriginLab, Northampton, 
MA, USA.), wobei die Spektren über die Absorbance auf einen Maximalwert von 
ANorm = 1 normiert werden, sodass quantitative Unterschiede durch Variation in 
der Versuchsanordnung ausgeschlossen werden. 

4.5.4 Mikro-Computertomografie 

Die dreidimensionale und nicht-zerstörende Charakterisierung der Korrosions-
morphologie wird mittels Mikro-Computertomografie-System (µCT) XT H 160 
(Nikon Corporation, Tokio, Japan) mit einer maximalen Beschleunigungsspan-
nung von 160 kV durchgeführt. Das System verfügt über eine 60 W Mikrofokus-
röhre und einen Detektor mit einer effektiven Fläche von (130 × 130) mm2 bei 
einer Auflösung von 1024 × 1024 Pixeln. Für die Untersuchungen wird eine 
Strahlleistung von 7,4 W verwendet, die sich aus einer Beschleunigungsspannung 
von 105 kV bei einem Strahlstrom von 70 µA ergibt. Die Belichtungszeit liegt bei 
500 ms mit acht Aufnahmen pro Projektion bei einer Gesamtzahl von 1583 Pro-
jektionen. Die genannten Parameter werden so gewählt, dass der Umgebungspeak 
und der Materialpeak im Grauwerthistogramm einen ausreichenden Abstand von-
einander aufweisen und dennoch eine vertretbare Scanzeit vorliegt. Die Voxel-
größe wird mit 8,5 µm so gewählt, dass die gesamte Messlänge von 9 mm sowie 
ein zusätzlicher Bereich von ca. 0,5 mm außerhalb der Messlänge bei maximal 
möglicher Auflösung gescannt wird. Durch die zusätzlichen Bereiche kann ein 
Auftreten von Artefakten, die an den Rändern eines Scans entstehen, innerhalb der 
Messlänge verhindert werden. Die Auswertung der rekonstruierten Volumina wird 
über die Software VGStudio Max 2.2 (Volume Graphics GmbH, Heidelberg) vor-
genommen.  

Da die vorhandenen Werkzeuge der Software das exakte Ausmessen der maxima-
len Fläche und maximalen Tiefe einer Korrosionsnarbe in Bezug auf den aktuellen 
Durchmesser nicht erlauben, wird zur nachgeschalteten Auswertung ein Skript 
mittels Python (Version 3.11, Python Software Foundation, Delaware, DE, USA) 
verfasst. Das Vorgehen bei der Auswertung der µCT-Daten ist an van Gaalen et 
al. [246] angelehnt und wird für die vorliegenden Randbedingungen und Anforde-
rungen adaptiert. 

Als Eingangsdaten werden die Querschnitte des rekonstruierten Volumens mit ei-
ner Schrittweite von 8,5 µm, was der Voxelgröße der Scans entspricht, durch 
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VGStudio Max 2.2 ausgegeben. Dabei wird das Volumen so begrenzt, dass keine 
Artefakte in den exportierten Querschnitten vorhanden sind. Vor der weiteren Ver-
arbeitung der Bilder wird mittels ImageJ (Version 1.53k, National Institutes of 
Health, Bethesda, MD, USA) durch die Einstellung eines Schwellenwerts zwi-
schen Substratmaterial, Korrosionsprodukten und Umgebungsluft die verbliebene 
Querschnittsfläche separiert (Abbildung 4.13 a, b). Zusätzlich wird der Maßstab 
der Bilder über die Pixelzahl definiert und manuell der Mittelpunkt der Quer-
schnitte am oberen und unteren Rand des Volumens bestimmt. Diese Bereiche 
werden aufgrund der Beschichtung mittels Acrylharzlack (Kapitel 4.1) nicht kor-
rosiv beschädigt, sodass über den ursprünglichen Durchmesser die Mittelpunkte 
bestimmt werden können. Dieser Schritt ist notwendig, da eine absolut vertikale 
Einspannung der Probe im µCT nicht garantiert werden kann. Durch die beiden 
Mittelpunkte werden über eine Gerade die Koordinaten der Mittelpunkte aller 
Querschnitte festgelegt und in einer CSV-Datei gespeichert. Mit diesen Daten er-
folgt in Python eine parallele Berechnung aller Bilddateien mit dem nachfolgend 
beschriebenen Prozedere.  

 

Abbildung 4.13: Schema des Vorgehens bei der Quantifizierung der Korrosionsnar-
ben mittels Python: Querschnitt einer korrodierten zylindrischen Probe 
der Mg-Legierung WE43 exportiert aus VGStudio Max 2.2 (a), Separie-
rung des verbliebenen Querschnitts von der Korrosionsschicht und dem 
Hintergrund (b), Definition der Kontur und des Mittelpunkts sowie der 
Korrosionsnarben über Polarkoordinaten (c). 

Über die zuvor separierte Querschnittsfläche wird die verbliebene Kontur der 
Probe bestimmt, zusätzlich wird aus der CSV-Datei der jeweilige Mittelpunkt ein-
gelesen, die Koordinaten beider werden markiert und gespeichert. Aus diesen Ko-
ordinaten wird über jeden Pixel der Kontur der Abstand (Radius ri) und Winkel 
zum Mittelpunkt φi in einem Polarkoordinatensystem bestimmt und in einer wei-
teren CSV-Datei gespeichert (c). Um nun die tiefste Stelle der Korrosionsnarben 
erkennen und quantifizieren zu können, wird in definierten Gradschritten von 
Δφ = 1,0° der kleinste Radius ri,min bestimmt. Über den durchschnittlichen Radius, 
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also dem mittleren korrosiven Abtrag, wird ein Schwellenwert definiert und alle 
Radien markiert, die unterhalb dieses Schwellenwerts liegen. Dies verhindert, dass 
bei einer gleichmäßig schwachen oder starken Korrosion die gesamte Kontur als 
Korrosionsnarbe erkannt wird. 

Nachdem alle Querschnitte einzeln betrachtet und verarbeitet wurden, folgt die 
Verknüpfung aneinandergrenzender Querschnitte. Hierfür wird an den Polarkoor-
dinaten einer Korrosionsnarbe in Querschnitt AN nach entsprechender Korrosions-
narbe in AN+1 gesucht. Falls an dieser Stelle weiterhin eine Korrosionsnarbe vor-
liegt, wird diese übergreifend in den Querschnitten als eine behandelt. Ansonsten 
wird an dieser Stelle der Rand der Korrosionsnarbe definiert. Auf Basis dieser 
Daten werden pro Narbe die maximale Ausprägung der Tiefe, Breite und Fläche 
bestimmt. Als Bezugswert zur Berechnung dient der aktuelle Durchmesser der 
Probe, der über den größten Radius ri,max definiert wird. 
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5 Werkstoffe 

Zur Entwicklung und Validierung der in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode werden zwei 
Magnesium (Mg)-Legierungen unterschiedlicher Klassen verwendet. Dabei be-
sitzt die RE-haltige Legierung Mg-4Y-3RE (Yttrium, Rare Earth, Kapitel 5.1) 
deutlich höhere Gewichtsanteile an Legierungselementen als die Zink-Calcium-
haltige Legierung Mg-1Zn-0,15Ca (Kapitel 5.2). Den Elementen der Seltenen Er-
den wird eine passivierende und kornfeinende Wirkung zugesprochen, die das 
Korrosions- und mechanische Verhalten maßgeblich beeinflussen. Dennoch neigt 
diese Legierungsklasse zur Bildung lokaler Korrosion infolge von mikrogalvani-
schen Effekten an intermetallischen Ausscheidungen mit einem erhöhten elektro-
chemischen Standardpotential. Aktuelle Studien hinterfragen außerdem die zyto-
toxische Wirkung einzelner Elemente sowie deren Oxide im Rahmen einer 
Langzeit-Wirkung [66, 144]. Durch die Führungsposition beim Abbau und Ver-
trieb der Seltenen Erden durch die Volksrepublik China wird zunehmend versucht, 
in technischen und medizinischen Anwendungen auf diese strategischen Metalle 
zu verzichten [70]. 

Zur Verhinderung einer übermäßigen und uneinheitlichen Korrosion wird zusätz-
lich eine Oberflächenmodifikation mittels plasma-elektrolytischer Oxidation 
(PEO) angewandt (Kapitel 5.1). Diese wirken passivierend und verhindern für eine 
begrenzte Zeit den unmittelbaren Kontakt umgebender Flüssigkeiten zum Sub-
stratmaterial [280]. Durch die spröde keramikähnliche Struktur mit einer hohen 
Porosität neigen PEO-modifizierte Mg-Legierungen unter zyklischer Belastung 
jedoch zu einem verfrühten Versagen infolge einer Rissinitiierung in der Schicht 
oder im Interface [243]. 

Im Gegensatz zu den Seltenen Erden gehören Zink und Calcium zu den Mengen- 
bzw. Spurenelementen des menschlichen Körpers, sodass sie eine inhärente Bio-
kompatibilität aufweisen. Durch eine passivierende und kornfeinende Wirkung 
wird ein positiver Einfluss auf das Korrosionsverhalten und die mechanische Sta-
bilität beobachtet. Dennoch gilt es, die Gewichtsanteile gering zu halten, um ge-
gensätzliche Wirkungen durch intermetallische Ausscheidungen zu verhindern 
[281]. Die Festigkeiten von RE-haltigen Legierungen werden im Bereich der bio-
degradierbaren Zn-Ca-haltigen Mg-Legierungen in den meisten Fällen nicht er-
reicht [177]. 

Trotz der aufgeführten Einschränkungen gehören beide Legierungen zu den etab-
lierten Systemen im Bereich der medizinischen Mg-Legierungen mit einer nach-
gewiesenen Biokompatibilität in vitro und in vivo. Es existiert ebenfalls eine 
Reihe an erfolgreichen präklinischen Studien zur Wirkung von PEO-modifizierten 
Mg-Legierungen. Für die drei Systeme wurden bereits Tierstudien durchgeführt, 
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die ein vollständiges Auflösen der Implantate bei keinen signifikanten immunolo-
gischen Reaktionen bestätigt haben [69, 79, 282]. Auf dieser Basis konnten bereits 
RE- und Zn-Ca-haltige Mg-Legierungen die klinische Phase bzw. Marktreife er-
reichen. 

5.1 Mg-4Y-3RE (WE43)22 

Das Rohmaterial der Mg-4Y-3RE-Legierung WE43MEO (Meotec GmbH, 
Aachen, im Folgenden WE43) wird im Kokillengießverfahren mit anschließender 
Extrusion zum Stangenmaterial (d = 9,5 mm) hergestellt. Weitere Angaben zur 
Extrusionsgeschwindigkeit oder -temperatur sowie zu anderen Behandlungs-
schritten unterliegen der Vertraulichkeit. Die firmeneigene Zusammensetzung 
wird in Tabelle 5.1 in Intervallen angegeben. Die Verunreinigungen durch Alumi-
nium, Eisen, Kupfer, Nickel, Mangan und Zink liegen jeweils unterhalb 1,00 
Gew.-%. Die Intervalle können durch EDX-Messungen dieser Arbeit bestätigt und 
für das gelieferte Rohmaterial spezifiziert werden. Die Mikrohärte nach Vickers, 
gemessen mit dem dynamischen Ultra-Mikro-Härteprüfer DUH-211 (Shimadzu 
Corporation, Kyoto, Japan), beträgt (98,9 ± 0,9) HV0,1. 

Tabelle 5.1: Chemische Zusammensetzung der Legierung WE43 (Mg-4Y-3RE) mit 
Angabe der Elemente Yttrium (Y), Neodym (Nd), Zirkonium (Zr) und 
Magnesium (Mg) laut Hersteller und nach eigenen EDX-Messungen (Mit-
telwert aus drei Messungen, in Gew.-%). 

Element Y Nd Zr Mg 

Herstellerangabe 1,40 – 4,20 2,50 – 3,50 < 1,00 Rest 

EDX-Messung 3,70 ± 0,07 2,83 ± 0,07 0,26 ± 0,02 Rest 

Die Mikrostruktur des Ausgangsmaterials variiert signifikant in Abhängigkeit der 
Extrusionsrichtung (ER, Abbildung 5.1). In lichtmikroskopischen Aufnahmen an 
geätzten Quer- und Längsschliffen ist eine deutliche Textur parallel zur Extrusi-
onsrichtung (b) zu erkennen. Infolge der Ätzung weisen Korngrenzen eine dunk-
lere Färbung auf als die α-Mg-Matrix [286]. Aufgrund der sehr feinen Mikrostruk-
tur mit kleinen Körnern ist die Bestimmung der tatsächlichen Korngröße im 

 

22 Inhalte dieses Kapitels basieren zum Teil auf den Vorveröffentlichungen [107, 263, 267, 283-285]. 
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Linienschnittverfahren mit der vorliegenden Vergrößerung nicht möglich. Den-
noch weisen größere Bereiche mit einer helleren Färbung auf tendenziell größere 
Körner sowie dunklere Bereiche auf eine Ansammlung kleinerer Körner hin, so-
dass es sich um ein verformtes oder höchstens teilrekristallisiertes Gefüge handelt 
und dementsprechend die Mikrostruktur auch innerhalb eines Schnitts stark vari-
iert [287]. Eine Unterscheidung dieser Bereiche von intermetallischen Ausschei-
dungen ist auf Basis der geätzten Proben nicht möglich.  

 

Abbildung 5.1: Lichtmikroskopische Aufnahmen des Ausgangsmaterials der Mg-Le-
gierung WE43 quer (a) und längs (b) zur Extrusionsrichtung (ER) nach 
Ätzung mit Pikrinsäure- und Essigsäure-basiertem Ätzmittel. 

In rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen wird deutlich, dass WE43 eine 
inhomogene Mikrostruktur mit einer hohen Anzahl an Ausscheidungen aufweist. 
Analog zur Textur hängt auch die Verteilung der Ausscheidungen signifikant von 
der Extrusionsrichtung ab (Abbildung 5.2). Im Querschliff (a) sind kleinere An-
sammlungen der Ausscheidungen erkennbar, wohingegen im Längsschliff (b) 
große gelängte Ansammlungen parallel zur Extrusion vorliegen. Die Ausprägung 
dieser Strukturen variiert, erreicht jedoch in der Breite bis zu 50 µm und in der 
Länge mehrere 100 µm. Für die Ausscheidungen im Querschliff (c) liegt keine 
präferierte Ausrichtung vor, die geometrische Form variiert von eckig und rund 
über stäbchenförmig bis zu verästelten Strukturen, wobei die Größe von wenigen 
Mikrometern bis in den Bereich weniger Nanometer variiert. Die Struktur der Kör-
ner ist aufgrund der helleren Korngrenzen in (d) zu erkennen und liegt deutlich im 
Sub-Mikrometer-Bereich. Die Varianz der Ausscheidungen ist ebenfalls im 
Längsschliff zu erkennen (Abbildung 5.3), neben den gelängten Ansammlungen 
parallel zur Extrusion sind größere Ausscheidungen von einigen Mikrometern so-
wie wenige Nanometer große Ausscheidungen erkennbar. Diese Abbildung zeigt 
ebenfalls, dass es sich bei den Ansammlungen nicht um eine einzelne Ausschei-
dung handelt. Die Erkenntnisse bzgl. der Abhängigkeit der Extrusionsrichtung und 
der geringen Korngröße decken sich mit der Literatur [288].  
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Abbildung 5.2: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des Ausgangsmaterials 
der Mg-Legierung WE43 quer (a, c, d) und längs (b) zur Extrusionsrich-
tung (ER). 

Bereits in der SE (Secondary Electrons)-Aufnahme (Abbildung 5.3 a) sind Unter-
schiede in der Helligkeit der Ausscheidungen erkennbar, sodass von unterschied-
lichen elementaren Zusammensetzungen auszugehen ist. Generell bildet WE43 
kaum Ausscheidungen eines sondern mehrerer Legierungselemente aus, wobei 
diese als Yttrium-, Neodym- und Zirkonium-reich bezeichnet werden [157, 288, 
289]. In dem EDX-Mapping von Magnesium zeigen sich entsprechend Magne-
sium-reiche und -arme sowie Bereiche ohne detektierbares Magnesium (b). Die 
Magnesium-armen Bereiche weisen hohe Anteile Neodym (e) auf, das sich haupt-
sächlich in der einzelnen großen sowie den gelängten Ausscheidungen ansammelt. 
Die hohe Anzahl an Neodym-reichen Ausscheidungen begründet sich durch die 
im Vergleich zu den anderen Seltenen Erden geringe Löslichkeit in Magnesium 
[145]. Dabei werden bei WE43 die Neodym-reichen Ausscheidungen Mg41Nd5 
und Mg12Nd beobachtet [157, 288], was wiederum begründet, warum ebenfalls 
Magnesium detektiert wird. In den Bereichen, in denen das nicht der Fall ist, sam-
meln sich Yttrium (c) und Zirkonium (d) an. In der gewählten Darstellung treten 
diese beiden Elemente gleichzeitig auf, wobei Neodym kaum detektiert wird.  
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Abbildung 5.3: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme (a) des Ausgangsmateri-
als der Mg-Legierung WE43 längs zur Extrusionsrichtung (ER) mit EDX 
(Energy Dispersive X-Ray Spectroscopy)-Mappings der Legierungsele-
mente Magnesium (Mg) (b), Yttrium (Y) (c), Zirkonium (Zr) (d) und Neo-
dym (Nd) (e); markierter Bereich in (a) bezieht sich auf Abbildung 5.4, vgl. 
[283]. 

Diese Ausscheidungen weisen in der SE-Aufnahme eine erhöhte Helligkeit auf. 
Laut Literatur bilden Yttrium und Zirkonium jedoch keine gemeinsamen Aus-
scheidungen, sondern die Phasen Mg14Nd2Y, MgY, Mg14Y5, Mg24Y5 sowie Zir-
konium-reiche Ausscheidungen, die in ihrer Zusammensetzung noch nicht spezi-
fiziert wurden [157, 288, 289]. Aufgrund der hohen Löslichkeit von Yttrium [290, 
291] sowie den geringen Legierungsanteilen von Zirkonium treten wenige ent-
sprechende Ausscheidungen auf. 
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Zur tiefergehenden Charakterisierung der Topografie und der Kontaktpotential-
Differenz VKPD wird der in Abbildung 5.3 markierte Bereich mittels Rasterkraft-
mikroskop untersucht (Abbildung 5.4). Im Topografie-Mapping (a) zeigt sich ne-
ben wenigen kleinen Beschädigungen infolge der Probenpräparation eine einheit-
liche Oberfläche mit einem Einschluss, der ein höheres Profil aufweist. Das 
Mapping (b) der Kontaktpotential-Differenz zeigt mehrere Auffälligkeiten. Hier-
bei ist zu beachten, dass Phasen mit einer geringeren Kontaktpotential-Differenz 
ein höheres elektrochemisches Standardpotential aufweisen und damit kathodisch 
wirken. Die Neodym-reichen Ausscheidungen weisen eine geringere Kontaktpo-
tential-Differenz auf als die umliegende α-Mg-Matrix. Gleiches gilt für den in der 
Topografie höheren Einschluss, der anhand des EDX-Mappings nicht zugeordnet 
werden kann. An dieser Stelle befindet sich eine Ausscheidung, die in der SE-
Aufnahme eine höhere Helligkeit aufweist als die restlichen Neodym-reichen, so-
dass es sich ggf. um eine Yttrium- oder Zirkonium-reiche Ausscheidung handelt, 
vor allem da die Kontaktpotential-Differenz deutlich unter der der Neodym-rei-
chen Ausscheidungen liegt. 

 

Abbildung 5.4: Rasterkraftmikroskopische Aufnahmen des Ausgangsmaterials der 
Mg-Legierung WE43 längs zur Extrusionsrichtung (ER) mit Mapping der 
Topografie (a) und der Kontaktpotential-Differenz (b) mit eingezeichneten 
Linienmessungen für Abbildung 5.5, vgl. [283]. 

Dies wird durch die Messungen entlang der Linien 1 bis 3 in Abbildung 5.5 ver-
deutlicht. Das Basisniveau der α-Mg-Matrix liegt bei VKPD ≈ 0,14 V, wobei die 
Neodym-reiche große sowie die langgezogene Ausscheidung auf 0,07 bis 0,10 V 
abfallen. Dagegen weist die im Profil erhöhte Ausscheidung Werte zwischen 0,01 
und 0,03 V auf. Nach Coy et al. [146] liegen für Yttrium- und Zirkonium-reiche 
Ausscheidungen die höchsten Voltapotentiale (korrelieren mit der Kontaktpoten-
tial-Differenz) von 90 bzw. 170 mV im Gegensatz zu Neodym-reichen mit ca. 
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25 mV vor. Da hierbei direkt das Voltapotential gemessen wurde, ist ein quantita-
tiver Vergleich nicht möglich. Ebenfalls wurde für die Zirkonium-reichen Aus-
scheidungen ein höheres Profil festgestellt. Auf Basis der Topografie und der Kon-
taktpotential-Differenz liegt nahe, dass es sich um eine Yttrium- und Zirkonium-
reiche Ausscheidung handelt, mit den vorliegenden Messungen kann dies jedoch 
nicht mit absoluter Sicherheit bestätigt werden. 

 

Abbildung 5.5: Entwicklung der Kontaktpotential-Differenz in Messungen entlang 
der Linien 1 bis 3 aus rasterkraftmikroskopischen Aufnahmen des Aus-
gangsmaterials der Mg-Legierung WE43 längs zur Extrusionsrichtung. 

5.1.1 PEO-Modifikation 

Als zweite Materialvariante werden polierte Proben (Kapitel 4.1) der Mg-Legie-
rung WE43 mit der Geometrie nach Abbildung 4.1 durch PEO (Kermasorb®, Me-
otec GmbH, Aachen) modifiziert. In einem phosphatbasierten Elektrolyten erfolgt 
die elektrische Kontaktierung über das M3-Gewinde in der Stirnfläche. Weitere 
Angaben zur Prozessführung unterliegen der Vertraulichkeit. Die Mikrohärte nach 
Vickers, gemessen mit dem dynamischen Ultra-Mikro-Härteprüfer DUH-211 
(Shimadzu Corporation, Kyoto, Japan), beträgt (305,5 ± 23,8) HV0,1 und liegt da-
mit deutlich über der Härte des Substratmaterials WE43. 

Die Mikrostruktur der PEO-Schicht weist in der Draufsicht (Abbildung 5.6 a) und 
im Querschliff (b) eine hohe Anzahl an Rissen und Poren auf. Prozessbedingt lie-
gen an der Oberfläche Poren mit einem variierenden Durchmesser zwischen 0,2 
und durch überlappende Aufschmelzungen 5,5 µm. Das Interface im Querschliff 
weist die typische wellige Kontur auf, die zu einer variierenden Schichtdicke von 
(24,9 ± 4,1) µm führt.  
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Abbildung 5.6: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des Ausgangsmaterials 
der Mg-Legierung WE43 mit plasma-elektrolytischer Oxidation in der 
Draufsicht (a) und quer zur Extrusionsrichtung (ER) mit nummerierten 
Charakteristika (b), vgl. [107]. 

 

Abbildung 5.7: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme (a) des Ausgangsmateri-
als der Mg-Legierung WE43 mit plasma-elektrolytischer Oxidation quer 
zur Extrusionsrichtung (ER) mit EDX (Energy Dispersive X-Ray Spec-
troscopy)-Mappings der Elemente Magnesium (Mg) (b), Phosphor (P) (c) 
und Sauerstoff (O) (d). 

Am Interface bildet sich die wenige Nanometer dicke, quasi porenfreie Sperr-
schicht (Passivschicht). Oberhalb dieser befindet sich die poröse, rissige Oxid-
schicht [82], deren Poren in Bezug auf Größe, Form und Lage eine deutliche Va-
rianz innehaben. Die größten Poren bilden sich durch die Entladungskanäle und 
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führen durch die gesamte Schicht (b, Nr. 1). Die Poren, die vollständig innerhalb 
der Schicht liegen, variieren in der Form von runden bis zu stark verästelten Struk-
turen. Die runden Poren (b, Nr. 2) weisen, analog zur Betrachtung der Oberfläche, 
Durchmesser im Sub-Mikrometer-Bereich bis ca. 5,5 µm auf. Wohingegen die 
verästelten Strukturen (b, Nr. 3) in ihrer maximalen Ausprägung annähernd die 
Schichtdicke mit 17,8 µm erreichen. In der elementaren Zusammensetzung (Ab-
bildung 5.7) besteht die Schicht, bedingt durch den Prozess und Elektrolyten, 
hauptsächlich und gleichmäßig verteilt aus Phosphor (c), Sauerstoff (d) und gerin-
gen Anteilen Magnesium (b). Neben elementarem Magnesium sind die gängigen 
auftretenden Verbindungen für derartige Elektrolyte MgO und Mg3(PO4)2 [86]. 

5.2 Mg-1Zn-0,15Ca (ZX10) 

Das Rohmaterial der zweiten Mg-Legierung Mg-1Zn-0,15Ca (im Folgenden 
ZX10) wird durch das Helmholtz-Zentrum Hereon (Geesthacht) bereitgestellt und 
ist mit 0,94 Gew.-% Zink (Zn) und 0,15 Gew.-% Calcium (Ca) legiert. Nach dem 
Dauerformguss werden die Bolzen auf eine Länge von 150 mm und einen Durch-
messer von 49 mm präpariert und vor der indirekten Extrusion bei 400 °C für 16 
Stunden lösungsgeglüht. Nach einem Vorheizen für 60 Minuten bis zur Extrusi-
onstemperatur wird das Stangenmaterial (d = 10 mm) bei einem Extrusionsver-
hältnis von 1:25, einer Extrusionstemperatur von 400 °C und einer Extrusionsge-
schwindigkeit von 5 mm s-1 hergestellt [292].  

 

Abbildung 5.8: Lichtmikroskopische Aufnahmen des Ausgangsmaterials der Mg-Le-
gierung ZX10 quer (a) und längs (b) zur Extrusionsrichtung (ER) nach 
Ätzung mit Pikrinsäure- und Essigsäure-basiertem Ätzmittel. 

Beim Ausgangsmaterial ist auf den lichtmikroskopischen Aufnahmen (Abbildung 
5.8) der geätzten Proben keine Abhängigkeit der Textur oder der Korngröße von 
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der Extrusionsrichtung erkennbar. Es handelt sich um ein homogenes, nicht aus-
gerichtetes, vollständig rekristallisiertes Gefüge mit einer mittleren Korngröße 
von (30 ± 2) µm quer und (31 ± 3) µm längs zur Extrusionsrichtung. Zusätzlich 
weist die unterschiedliche Färbung der Körner darauf hin, dass mit der verwende-
ten Ätzung die Gitterorientierung sichtbar gemacht wird, indem diese Körner ein 
unterschiedliches Vermögen zur Reflektion besitzen [286]. Aufgrund des einheit-
lichen Gefüges zwischen Quer- und Längsschliff zeigt Abbildung 5.9 a) raster-
elektronenmikroskopische Aufnahmen lediglich vom Längsschliff. Im Vergleich 
zur Mg-Legierung WE43 weist ZX10 ein homogeneres und wenig ausgeprägtes 
Gefüge auf. Durch die geringen Legierungsanteile an Zink und Calcium sowie die 
hohe Löslichkeit von Zink [293] bilden sich nur wenige Ausscheidungen im Sub-
Mikrometer-Bereich. Die Ausscheidungen sind in Extrusionsrichtung gelängt und 
sammeln sich in Reihen parallel zu dieser an. Im EDX-Mapping des Elements 
Magnesium (b) ist zu erkennen, dass sich im Bereich dieser Ausscheidungen Mag-
nesium-arme Flächen bilden, die entsprechend hohe Anteile an Calcium aufwei-
sen (c). Auffälligkeiten im EDX-Mapping des Elements Zink (d) sind nicht er-
sichtlich, sodass davon auszugehen ist, dass Zink zu großen Anteilen in den 
Mischkristall übergeht.  

 

Abbildung 5.9: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme (a) des Ausgangsmateri-
als der Mg-Legierung ZX10 längs zur Extrusionsrichtung (ER) mit EDX 
(Energy Dispersive X-Ray Spectroscopy)-Mappings der Legierungsele-
mente Magnesium (Mg) (b), Calcium (Ca) (c) und Zink (Zn) (d); markier-
ter Bereich in (a) bezieht sich auf Abbildung 5.10. 

Zur weiteren Charakterisierung wird der markierte Bereich in Abbildung 5.9 mit-
tels Rasterkraftmikroskop hinsichtlich der Topografie (Abbildung 5.10 a) und der 
Kontaktpotential-Differenz (b) untersucht. In der Topografie sind einzelne runde 
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Bereiche mit einem höheren Profil erkennbar, die teilweise mit den Calcium-rei-
chen Ausscheidungen übereinstimmen, jedoch in ihrer Ausprägung deutlich ge-
ringer sind als bei WE43. Im Mapping der Kontaktpotential-Differenz ist neben 
einer vertikal verlaufenden Fehlerreihe ein homogenes Gefüge mit punktuellen 
Bereichen mit geringeren Werten zu erkennen. Dies bestätigen ebenfalls die Lini-
enmessungen in Abbildung 5.11. Das Grundniveau der α-Mg-Matrix liegt zwi-
schen 0,10 und 0,13 V, wohingegen die vier Ausscheidungen auf 0,01 bis 0,05 V 
abfallen und kathodisch gegenüber der Matrix wirken. Die Aussagen in der Lite-
ratur bzgl. der Kontaktpotential-Differenz der Phase Mg2Ca stimmen größtenteils 
überein. Neben wenigen Studien, die von einer vernachlässigbaren Differenz im 
Vergleich zur α-Mg-Matrix ausgehen [161], berichten die meisten Studien von 
einer anodischen Wirkung der Phase [162, 174]. Dahingegen wird für die Phase 
Ca2Mg6Zn3, die sich auch für geringe Anteile an Zink bilden kann, von einem hö-
heren Voltapotential im Vergleich zur Matrix berichtet [294, 295], wobei beide 
Phasen ein erhöhtes Profil in der Topografie aufweisen. Dies geht damit einher, 
dass neben den Calcium-reichen Ausscheidungen weitere Bereiche im Topogra-
fie-Mapping auffallen.  

Auf Basis der KPFM-Messungen ist eine abgesicherte Zuordnung der geringeren 
Kontaktpotential-Differenzen nicht möglich. Dennoch zeigt sich ein einheitliches 
Gefüge mit wenigen Bereichen, die eine abweichende elektrochemische Aktivität 
aufweisen. 

 

Abbildung 5.10: Rasterkraftmikroskopische Aufnahmen des Ausgangsmaterials der 
Mg-Legierung ZX10 längs zur Extrusionsrichtung (ER) mit Mapping der 
Topografie (a) und der Kontaktpotential-Differenz (b) mit eingezeichneten 
Linienmessungen für Abbildung 5.11. 
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Abbildung 5.11: Entwicklung der Kontaktpotential-Differenz in Messungen entlang 
der Linien 1 bis 4 aus rasterkraftmikroskopischen Aufnahmen des Aus-
gangsmaterials der Mg-Legierung ZX10 längs zur Extrusionsrichtung. 
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6 Ergebnisse und Diskussion 

Die gängigen in vitro-Methoden weisen eine Lücke im Bereich der Charakterisie-
rung des Korrosionsermüdungsverhaltens bei einer Immersion mehrerer Wochen 
auf, dessen Schädigungsmechanismen hochkomplex und entscheidend für eine 
ausreichende Langzeit-Stabilität in der Funktionsphase eines Implantats sind. Im 
Rahmen dieser Arbeit wird eine in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode auf Basis der gal-
vanostatischen Polarisation (GSP) zur Erhöhung der Korrosionsrate und damit zur 
Abbildung des korrosiven Abtrags mehrerer Wochen entwickelt, sodass in Korro-
sionsermüdungsversuchen die Langzeit-Stabilität bewertet werden kann. 

Dafür wird in Kapitel 6.1 an der RE (Rare Earth)-haltigen Mg-Legierung WE43 
anhand vereinfachter flächiger Proben der Zusammenhang zwischen der Strom-
dichte unter GSP sowie der Wasserstoffentwicklungs- und Korrosionsrate charak-
terisiert. Diese Erkenntnisse werden in Kapitel 6.2 auf zylindrische Proben mit 
und ohne plasma-elektrolytische(r) Oxidation (PEO) übertragen, um das Korrosi-
onsverhalten aus dreiwöchigen Langzeit-Immersionsversuchen am freien Korro-
sionspotential (OCP) in Form der Wasserstoffentwicklung und der Korrosions-
morphologie in wenigen Tagen nachzubilden und somit im Rahmen der Kurzzeit-
Prüfmethode eine deutliche Zeitersparnis zu erlangen. Zentraler Punkt dieses Ka-
pitels ist der Einfluss der prozessbedingten Mikrostruktur auf das Korrosionsver-
halten. Durch Anwendung der entwickelten Prüfmethode in Korrosionsermü-
dungsversuchen wird die Lebensdauer unter Langzeit-Immersionsbedingungen 
bestimmt und durch Referenzwerte, die aus Versuchen ohne diese Anwendung 
stammen, in Kapitel 6.3 bewertet. Mittels einer Zink-Calcium-haltigen Mg-Legie-
rung sowie der gewonnenen Erkenntnisse erfolgt in Kapitel 6.4 die Übertragung 
auf eine zweite Legierungsklasse sowie über eine defektbasierte Bewertung des 
Korrosionsermüdungsverhaltens beider Legierungen die Validierung der in vitro-
Kurzzeit-Prüfmethode in Kapitel 6.5. In diesem Rahmen wird die Anwendbarkeit 
des bruchmechanischen Modells nach Murakami und Endo auf die unter überla-
gert mechanisch-korrosiver Belastung entstehenden Korrosionsnarben untersucht 
und anhand der Ergebnisse ein Lebensdauermodell aufgestellt. 
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6.1 Korrosionsverhalten an Flächen23 

An flächigen, eingebetteten Proben erfolgt eine erste Charakterisierung des Zu-
sammenhangs zwischen Stromdichte unter GSP, Wasserstoffentwicklungsrate 
(HER, Hydrogen Evolution Rate) sowie der Korrosionsmorphologie. Als Refe-
renz dienen Korrosionsuntersuchungen am freien Korrosionspotential. 

6.1.1 Stromdichte-Korrosionsrate-Zusammenhang 

Für eine Abschätzung der Korrosionsrate, des generellen Korrosionsverhaltens so-
wie des Verhaltens unter GSP des Substratmaterials WE43 in modifiziertem Mi-
nimum Essential Medium (mMEM) bei 36,5 °C zeigt Abbildung 6.1 a) die Ergeb-
nisse der potentiodynamischen Polarisation (PDP) mit dem Betrag der Strom-
dichte |i| über dem Potential U gegen eine Ag/AgCl-Referenzelektrode. Die Mes-
sungen werden an eingebetteten, polierten Flächen und somit zweidimensional 
(2D) durchgeführt. Qualitativ und quantitativ gleichen sich die drei Kurven und 
weisen mit einem mittleren Ruhepotential von UR = (-1,489 ± 0,038) V einen zur 
Literatur vergleichbaren Wert auf [296].  

Nach dem Ruhepotential kommt es im anodischen Bereich zu einem leichten Ab-
flachen der Kurve, das durch ein erhöhtes Rauschen begleitet wird, bevor die Kur-
ven in einen exponentiellen Anstieg starker anodischer Aktivität übergehen. Dies 
lässt sich auf die passivierende Neigung bei RE-haltigen Mg-Legierungen zurück-
führen, die mit der Bildung einer teilweise schützenden Korrosionsschicht mit An-
reicherung der Legierungselemente einhergeht. Das ansteigende Potential führt 
zum Aufbrechen der Schicht, sodass Substratmaterial freigelegt wird, das an-
schließend repassiviert und sich der Prozess wiederholt [296]. Bei weiterer Poten-
tialerhöhung ist mit der anodischen Aktivität keine Passivierung mehr möglich 
und es kommt zum exponentiellen Anstieg, der für Überspannungen von 
η > 250 mV abflacht. Aufgrund der typischen Asymmetrie des kathodischen und 
anodischen Astes, wird nach Kirkland et al. [191] die Butler-Volmer-Gleichung 
auf den kathodischen Ast angewandt, um die Korrosionsstromdichte zu bestim-
men. Der mittlere Wert liegt bei (16,48 ± 6,38) µA cm-2, woraus sich durch das 
Faradaysche Gesetz in Gleichung (3.14) eine mittlere Korrosionsrate von 
(6,55 ± 2,53) ∙ 101 mg cm-2 a-1 ergibt. Die Korrosionsstromdichte stimmt in der 
Größenordnung mit Literaturwerten überein, wobei direkte Vergleiche aufgrund 
unterschiedlicher Herstellungsverfahren und Prüfbedingungen selten möglich sind 

 

23 Inhalte dieses Kapitels basieren zum Teil auf der Vorveröffentlichung [263]. 



Ergebnisse und Diskussion 105 

 

[297]. Die hohen relativen Standardabweichungen von 39% sind typisch für dieses 
Messverfahren [191].  

 

Abbildung 6.1: Kurzzeit-Korrosionsverhalten von flächigen, eingebetteten Proben 
(2D) der Mg-Legierung WE43 in modifiziertem Minimum Essential Me-
dium (mMEM) bei 36,5 °C in potentiodynamischen Polarisationsmessun-
gen (a), Immersionsversuchen am freien Korrosionspotential für 48 Stun-
den unter Detektion des spezifischen Wasserstoffvolumens (b), vgl. [263]. 

Da aufgrund der Einschränkungen im Verfahren und der Auswertung (Kapitel 
3.4.2) die PDP-Messung nicht für quantitative Aussagen genutzt wird, werden für 
diese Probengeometrie unter den gleichen Umgebungsbedingungen Kurzzeit-Im-
mersionsversuche mit einer Immersionszeit von t = 48 h unter Detektion des Was-
serstoffvolumens durchgeführt. In Abbildung 6.1 b) ist das spezifische Wasser-
stoffvolumen VH2,spez, gemittelt aus drei Proben, über der Immersionszeit t 
aufgetragen. Die Kurve nimmt einen degressiven Verlauf an, der in eine Gerade 
(r = 0,990) und dementsprechend eine konstante Wasserstoffentwicklungsrate so-
wie Korrosionsrate von (4,07 ± 0,17) ∙ 101 mg cm-2 a-1 übergeht. Die höhere HER 
zu Beginn der Immersionszeit begründet sich durch die reaktive, unkorrodierte 
Oberfläche, auf der sich mit zunehmender Immersionszeit teilweise schützende 
Korrosionsprodukte des Magnesiums und der Legierungselemente sowie Reakti-
onsprodukte des Elektrolyten ablagern, sodass es zu einer Passivierungsneigung 
und einer Abnahme der HER kommt [159]. Die sich einstellende Korrosionsrate 
liegt unterhalb der Abschätzung mittels PDP, wohingegen laut Literatur aufgrund 
des Negative Difference Effects (NDE) im Immersionsversuch höhere Korrosi-
onsraten vorliegen sollten [198]. Hierbei ist zu beachten, dass die PDP-Messung 
nur einen einzelnen Zeitpunkt des Korrosionsverhaltens abbildet und damit kom-
plexe Prozesse wie die beobachtete Passivierungsneigung über die Korrosions-
stromdichte nicht abbilden kann. 
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Auf dieser Basis werden für die weiterführenden Kurzzeit-Immersionsversuche 
Stromdichten von 0,5, 1, 2 und 20 mA cm-2 gewählt. In Abbildung 6.2 a) ist analog 
zu den Immersionsversuchen am freien Korrosionspotential das spezifische Was-
serstoffvolumen über der Immersionszeit aufgetragen. Der betrachtete Zeitraum 
ist aufgrund der erhöhten Wasserstoffentwicklung deutlich verkürzt. Die vier Kur-
ven sind qualitativ vergleichbar, nach einem progressiven Anstieg gehen diese in 
eine Gerade und damit konstante HER über. Die geringere HER zu Beginn be-
gründet sich durch die Haftung der Wasserstoffblasen auf der Oberfläche, die sich 
erst ab einer gewissen Größe lösen und durch die Bürette detektiert werden. Dieses 
Verhalten ist bei den Immersionsversuchen am freien Korrosionspotential wegen 
der geringeren Anzahl an Datenpunkten nicht erkennbar. Mit steigender Strom-
dichte nimmt die Ausprägung dieses Effekts ab, sodass sich der Zeitraum bis zum 
Erreichen einer konstanten HER verringert. Dies begründet sich durch das schnel-
lere Wachstum und Ablösen der Gasblasen infolge der höheren Wasserstoffent-
wicklung. Entsprechend der Literatur stellt sich anschließend eine konstante HER 
und Korrosionsrate ein, die mit steigender Stromdichte zunehmen [201, 203]. Ein 
unmittelbarer Vergleich der Wasserstoffentwicklung mit der Literatur stellt sich 
aufgrund der Studienlage sowie der variierenden Versuchsbedingungen schwierig 
dar. Dennoch liegt das spezifische Wasserstoffvolumen in einer Größenordnung 
mit Shi et al. (VH2,spez ≈ 0,5 ml cm-2 für 1 mA cm-2 nach t = 3 h) [203], die an 
WE43 Stromdichten zwischen 1∙10-7 und 1∙10-2 A cm-2 in einem abweichenden 
Elektrolyten angewandt haben.  

Durch die Verhinderung der Bildung einer stabilen Korrosionsschicht (Kapitel 
3.4.2) tritt ein Abflachen der Wasserstoffentwicklung und damit eine Passivie-
rungsneigung bei den Immersionsversuchen unter GSP nicht auf. Analog zu den 
PDP-Messungen wird das Passivierungsverhalten durch die anliegende Polarisa-
tion unterdrückt. Die aus den HER berechneten Korrosionsraten sind in Abbildung 
6.2 b) über der Stromdichte aufgetragen. Für die Immersionsversuche am freien 
Korrosionspotential wird als Abschätzung die in den PDP-Messungen bestimmte 
Korrosionsstromdichte genutzt. Der Zusammenhang zwischen den Datenpunkten 
der Immersionsversuche unter GSP lässt sich durch Gleichung (6.1) beschreiben 
und ist in doppelt-logarithmischer Darstellung linear. 

mሶ Korr,GSP = 103,139∙i1,094  (6.1) 

Der generelle Zusammenhang zwischen den beiden Größen geht mit Studien nach 
Shi et al. [203] und Huang et al. [201] einher. Der Datenpunkt der Versuche am 
freien Korrosionspotential stimmt in guter Annäherung mit der Regressionsgerade 
überein. Die vorhandenen Abweichungen lassen sich auf die Abschätzung der 
Korrosionsstromdichte zurückführen. 
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Abbildung 6.2: Kurzzeit-Korrosionsverhalten von flächigen, eingebetteten Proben 
(2D) der Mg-Legierung WE43 in modifiziertem Minimum Essential Me-
dium (mMEM) bei 36,5 °C in Immersionsversuchen unter Detektion des 
spezifischen Wasserstoffvolumens bei Variation der Stromdichte von 0,5 
bis 20 mA cm-2 (a), zugehöriger Zusammenhang zwischen der Korrosions-
rate, berechnet aus der Wasserstoffentwicklungsrate (HER), und der 
Stromdichte (b), vgl. [263]. 

Dabei lässt sich der absolute Massenverlust mKorr über das Produkt der Korrosi-
onsrate und der Immersionszeit, unabhängig ob die Versuche am freien Korrosi-
onspotential oder unter GSP durchgeführt werden, bestimmen. Für die zu entwi-
ckelnde in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode wird in Gleichung (6.2) vorausgesetzt, 
dass der Massenverlust am freien Korrosionspotential mKorr,OCP für die ursprüng-
liche Immersionszeit tOCP dem Massenverlust unter GSP mKorr,GSP für eine ver-
kürzte Immersionszeit tGSP gleicht. Durch Einsetzen dieser Gleichung in Glei-
chung (6.1) sowie Umformen zur Stromdichte ergibt sich Gleichung (6.3), die für 
eine gegebene Korrosionsrate und Immersionszeit am freien Korrosionspotential 
und unter Wahl einer verkürzten Immersionszeit die Berechnung der benötigten 
Stromdichte ermöglicht. 

mሶ Korr,OCP∙tOCP = mሶ Korr,GSP∙tGSP  (6.2) 

i = ඨmሶ Korr,OCP∙ ൬
tOCP

tGSP
൰ ∙10-3,139

1,094

  (6.3) 
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Aufgrund der schwierigen Handhabbarkeit und der unter den vorhandenen Bedin-
gungen geringen Haltbarkeit des mMEM wird in einer zweiten Versuchsreihe eva-
luiert, inwiefern die in Komplexität und Handhabbarkeit einfachere 0,9%ige 
NaCl-Lösung die Korrosionsrate unter GSP beeinflusst. Beispielhaft werden die 
Immersionsversuche mit einer Stromdichte von 0,5 und 2 mA cm-2 durchgeführt, 
das sonstige Versuchsvorgehen ändert sich nicht. Das spezifische Wasserstoffvo-
lumen über der Immersionszeit ist in Abbildung 6.3 a) aufgetragen.  

 

Abbildung 6.3: Kurzzeit-Korrosionsverhalten von flächigen, eingebetteten Proben 
(2D) der Mg-Legierung WE43 in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C in Im-
mersionsversuchen unter Detektion des spezifischen Wasserstoffvolumens 
bei Variation der Stromdichte von 0,5 und 2 mA cm-2 (a), zugehöriger Zu-
sammenhang zwischen der Korrosionsrate, berechnet aus der Wasser-
stoffentwicklungsrate (HER), und der Stromdichte unter Berücksichti-
gung der Immersionsversuche in modifiziertem Minimum Essential 
Medium (mMEM) bei 36,5 °C (b). 

Analog zu den Versuchen im mMEM zeigt sich ein progressiver Verlauf, der in 
eine konstante HER übergeht. Der progressive Anstieg unterscheidet sich im Zeit-
punkt des Übergangs in den linearen Bereich geringfügig von den Versuchen im 
mMEM. Da dies mit der Haftung und dem Ablösen der Wasserstoffblasen auf der 
Probenoberfläche zusammenhängt, werden diese Abweichungen vernachlässigt. 
Der Bereich des linearen Anstiegs gleicht der vorherigen Versuchsreihe qualitativ 
und quantitativ, es ist wiederum erkennbar, dass für eine höhere Stromdichte eine 
höhere HER vorliegt. Um dies quantifizieren zu können, ist in Abbildung 6.3 b) 
die Korrosionsrate über der Stromdichte aufgetragen. Die Datenpunkte der Im-
mersionsversuche im mMEM sowie deren lineare Regression und die beiden Da-
tenpunkte der Versuche in der 0,9%igen NaCl-Lösung sind dargestellt. Letztere 
liegen in guter Übereinstimmung auf der Regressionsgerade, sodass der Elektrolyt 
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bei Anwendung von galvanostatischer Polarisation keinen signifikanten Einfluss 
auf die Korrosionsrate hat. 

6.1.2 Korrosionsmorphologie und -zusammensetzung 

Zum weiteren Vergleich der Immersionsversuche am freien Korrosionspotential 
und unter GSP werden die Korrosionsmorphologie und die Zusammensetzung der 
Korrosionsschicht betrachtet. Abbildung 6.4 zeigt lichtmikroskopische Aufnah-
men der beiden Versuchsstrategien, wobei für den Zustand ohne Polarisation eine 
exemplarische Probe ausgewählt wird. Am freien Korrosionspotential weisen die 
Proben eine größtenteils homogene Korrosionsmorphologie mit vereinzelt lokal 
verstärkter Korrosion auf. Mit steigender Stromdichte steigt die Häufigkeit dieser 
lokalen Korrosionsphänomene, während die Korrosionsmorphologie zwischen 
diesen homogen ausgeprägt ist. Die Größe der Korrosionsnarben ist einheitlich 
und es ist kein Zusammenhang mit der Stromdichte erkennbar. Für die höchste 
betrachtete Stromdichte von i = 20 mA cm-2 können die einzelnen Korrosionsnar-
ben aufgrund der hohen Anzahl nicht voneinander separiert werden.  

 

Abbildung 6.4: Lichtmikroskopische Aufnahmen der flächigen, eingebetteten Proben 
der Mg-Legierung WE43 nach Immersionsversuchen in modifiziertem Mi-
nimum Essential Medium bei 36,5 °C am freien Korrosionspotential (iKorr) 
und bei Variation der Stromdichte von 0,5 bis 20 mA cm-2, vgl. [263]. 

Zur Quantifizierung zeigt Abbildung 6.5 die Anzahl der Korrosionsnarben pro 
Flächeneinheit nN aufgetragen über der Stromdichte. Wie zuvor beschrieben, 
konnte für i = 20 mA cm-2 keine Anzahl bestimmt werden. Der Verlauf der restli-
chen Datenpunkte ist degressiv, sodass bereits für geringe Stromdichten ein signi-
fikanter Anstieg der Korrosionsnarben detektierbar ist. Bei weiterer Erhöhung der 
Stromdichte nimmt die Steigung ab, sodass sich die Regressionsfunktion sättigt. 
Das Verhalten stimmt mit der Theorie nach Song et al. [199] überein (Kapitel 
3.4.2), wonach die verstärkte Korrosion unter GSP erst oberhalb des Pittingpoten-
tials UP möglich ist und durch Korrosionsnarben an kathodischen Phasen begleitet 
wird. Dieses Phänomen nimmt mit der Immersionszeit oder mit deutlich erhöhten 
Potentialen im Vergleich zu UP zu. Aufgrund der einheitlichen Größe der Korro-
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sionsnarben und der variierenden Anzahl dieser lässt sich schließen, dass die stei-
gende Korrosionsrate mit steigender Stromdichte von der Anzahl an Korrosions-
narben beeinflusst wird. 

 

Abbildung 6.5: Anzahl der Korrosionsnarben pro Fläche der flächigen, eingebetteten 
Proben (2D) der Mg-Legierung WE43 nach Immersionsversuchen in mo-
difiziertem Minimum Essential Medium (mMEM) bei 36,5 °C am freien 
Korrosionspotential und bei Variation der Stromdichte von 0,5 bis 
20 mA cm-2, bestimmt durch lichtmikroskopische Aufnahmen. 

Die tiefergehende Analyse der Korrosionsmorphologie wird mittels Rasterelekt-
ronenmikroskop vorgenommen. Der Bereich homogener Korrosion (Abbildung 
6.6 a) und Abbildung 6.7 b) weist für alle Proben, unabhängig von der Versuchs-
strategie, die typische rissige Morphologie auf, die durch das zu geringe Pilling-
Bedworth-Verhältnis (PBV) begründet wird. Entsprechend der Mikrostruktur des 
Ausgangsmaterials mit einer hohen Anzahl an fein verteilten intermetallischen 
Ausscheidungen lagern sich diese ebenfalls in der Korrosionsschicht ab und ver-
ändern damit die Stabilität dieser [155, 159]. Dies geht einher mit dem degressiven 
Verlauf des Wasserstoffvolumens und der Neigung zur Passivierung, ohne dass 
die Wasserstoffentwicklung zum Erliegen kommt, da infolge der rissigen Natur 
keine ganzheitliche Schutzwirkungen gegeben ist. Bei der vereinzelten Korrosi-
onsnarbe sind zwei Zentren mit einer erhöhten Eindringtiefe erkennbar, um die 
sich Korrosionsprodukte verstärkt anlagern (Abbildung 6.6 b). Die Anhäufung der 
Korrosionsprodukte ist analog nach Immersion unter GSP erkennbar (Abbildung 
6.7 a). Aufgrund der Häufigkeit dieser Korrosionsphänomene sowie der Verhin-
derung einer erneuten Bildung einer stabilen Korrosionsschicht kommt es nicht zu 
einem degressiven Verlauf des Wasserstoffvolumens und zu keiner Passivierungs-
neigung.  
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Abbildung 6.6: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der flächigen, eingebet-
teten Proben der Mg-Legierung WE43 nach Immersionsversuchen in mo-
difiziertem Minimum Essential Medium bei 36,5 °C am freien Korrosions-
potential: homogene Korrosion als Übersicht (a), Korrosionsnarbe als 
Detail (b). 

 

Abbildung 6.7: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der flächigen, eingebet-
teten Proben der Mg-Legierung WE43 nach Immersionsversuchen in mo-
difiziertem Minimum Essential Medium bei 36,5 °C für eine Stromdichte 
von 0,5 mA cm-2: Korrosionsnarbe als Übersicht (a), homogene Korrosion 
als Detail (b). 

Nach Immersion am freien Korrosionspotential zeigt sich auf der Oberfläche im 
Bereich der homogenen Korrosion eine hohe Anzahl an Ablagerungen (Abbildung 
6.6 a). Diese besitzen ein kugelförmiges Zentrum (Abbildung 6.8 a), um das sich 
Ringe variierender Durchmesser bilden. Die EDX (Energy Dispersive X-Ray 
Spectroscopy)-Punktanalyse (Abbildung 6.8 b, Abbildung 6.9) zeigt, dass diese 
Bereiche höhere Anteile an Calcium, Phosphor, Kohlenstoff und Sauerstoff und 
geringere Anteile an Magnesium (Messpunkt 4 bis 7) im Vergleich zur reinen 
Korrosionsschicht (Messpunkt 1 und 2) besitzen. Für Messpunkt 7 ist ein deutlich 
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erhöhter Anteil an Calcium, jedoch kein Kohlenstoff detektierbar. Derartige Ab-
lagerungen treten für die Immersionsversuche unter GSP kaum auf. Da die Bil-
dung der Ablagerung zeitabhängig ist [137], wird das Ausbleiben auf die verkürz-
ten Immersionszeiten von tGSP < 11 h zurückgeführt. 

 

Abbildung 6.8: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der flächigen, eingebet-
teten Proben der Mg-Legierung WE43 nach Immersionsversuchen in mo-
difiziertem Minimum Essential Medium bei 36,5 °C am freien Korrosions-
potential: Ablagerung auf der Korrosionsschicht (a), exemplarische EDX 
(Energy Dispersive X-Ray Spectroscopy)-Messpunkte einer Ablagerung 
(b), vgl. [263]. 

Da sich über EDX-Messungen lediglich die elementaren Bestandteile, jedoch 
nicht die molekularen Bindungen bestimmen lassen, sind in Abbildung 6.10 die 
Fourier-Transform-Infrarot (FTIR-) Spektren mit der normierten Absorption 
ANorm über der Wellenzahl ν෤ der unterschiedlichen Immersionsversuche darge-
stellt. Im Gegensatz zu den EDX-Punktmessungen werden die FTIR-Spektren in-
tegral gemessen und über einen kreisförmigen Kristall mit einem Durchmesser 
von 1,75 mm gemittelt. Qualitativ weisen die fünf Spektren die gleichen Peaks 
und damit eine vergleichbare chemische Zusammensetzung auf. Die breite Akti-
vität zwischen 3650 und 2350 cm-1 weist auf die Anwesenheit einer OH-Bindung 
hin, die laut Literatur auf die Anlagerung von Wasser oder auf Magnesiumhydro-
xid zurückzuführen ist. Da die Proben nach den Immersionsversuchen mit Ethanol 
gereinigt und anschließend im Exsikkator getrocknet werden, wird eine Wasser-
anlagerung ausgeschlossen. Die beiden Peaks bei 1020 und 555 cm-1 werden durch 
die Anwesenheit von Phosphatanionen PO4

 3- begründet. Der Doppelpeak bei 1500 
und 1414 cm-1 sowie der Einzelpeak bei 855 cm-1 weist auf die Anwesenheit von 
Carbonationen CO3

 2- hin [298, 299]. Die Einlagerung dieser Stoffe ergibt sich aus 
den Bestandteilen des mMEM mit Hydrogenphosphat HPO4

 2- und der Base Bicar-
bonat HCO3

 - und stimmt mit anderen Studien überein, die ein Einlagerung sowie 
eine Reduktion der Wasserstoffentwicklung als Folge hieraus beobachtet haben 
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[137]. Trotz der Normierung unterscheiden sich die Intensitäten der einzelnen 
Peaks, sodass von unterschiedlichen Konzentrationen der Verbindungen innerhalb 
der Korrosionsschicht ausgegangen wird. Dabei treten für fast alle Peaks der Im-
mersionsversuche unter GSP höhere Intensitäten als bei den Versuchen am freien 
Korrosionspotential auf. Eine Abhängigkeit innerhalb der Versuche unter GSP ist 
nicht erkennbar. Die Zusammensetzung hängt also neben der Immersionszeit von 
weiteren Faktoren ab und weicht unter GSP deutlich von der Zusammensetzung 
nach Immersion am freien Korrosionspotential ab. 

 

Abbildung 6.9: Atomarer Anteil der Elemente Kohlenstoff (C), Calcium (Ca), Phos-
phor (P), Sauerstoff (O) und Magnesium (Mg) aus den EDX (Energy Dis-
persive X-Ray Spectroscopy)-Messpunkten der Korrosionsschicht und der 
Ablagerungen der flächigen, eingebetteten Proben (2D) der Mg-Legierung 
WE43 nach Immersionsversuchen in modifiziertem Minimum Essential 
Medium (mMEM) bei 36,5 °C am freien Korrosionspotential, vgl. [263]. 

Somit ist eine Nachbildung unter GSP und damit im Rahmen der in vitro-Kurzzeit-
Prüfmethode nicht möglich und nicht zielführend. Zur Vereinfachung der Ver-
suchsführung wird daher für das weitere Vorgehen die 0,9%ige NaCl-Lösung als 
Elektrolyt genutzt. Diese Lösung erlaubt eine deutlich einfachere Handhabung und 
längere Haltbarkeit bei gleichen Korrosionsraten unter GSP. Weiterhin spielt für 
die fokussierte Langzeit-Stabilität in Form der Korrosionsermüdungsfestigkeit die 
Zusammensetzung der Korrosionsschicht eine untergeordnete Rolle, vielmehr 
sind die Korrosionsrate und -morphologie entscheidend für diese Betrachtung. 
Auch wenn die Ablagerung der organischen Verbindungen am freien Korrosions-
potential zu einer Verringerung der Korrosionsrate führt, kann dies durch eine An-
passung der Stromdichte mit der 0,9%igen NaCl-Lösung nachgebildet werden. 
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Abbildung 6.10: Fourier-Transform-Infrarot-Spektren der flächigen, eingebetteten 
Proben (2D) der Mg-Legierung WE43 nach Immersionsversuchen in mo-
difiziertem Minimum Essential Medium (mMEM) bei 36,5 °C am freien 
Korrosionspotential (iKorr) und bei Variation der Stromdichte von 0,5 bis 
20 mA cm-2. 

6.2 Korrosionsverhalten an Volumina24 

In einem ersten Schritt wird das Langzeit-Immersionsverhalten zylindrischer Pro-
ben (Volumina, 3D) der Mg-Legierung WE43 mit und ohne PEO-Modifikation 
im komplexeren mMEM bei 36,5 °C charakterisiert, um die Korrosionseigen-
schaften möglichst anwendungsnah und unter Berücksichtigung einer komplexen 
Korrosionsschicht abzubilden. Anschließend erfolgt durch die generierten Er-
kenntnisse der vereinfachten flächigen Proben bzgl. des Zusammenhangs zwi-
schen Stromdichte unter GSP, HER sowie Korrosionsmorphologie und deren Ab-
hängigkeit vom Elektrolyten eine Nachbildung des Langzeit-Immersionsver-
haltens im Rahmen der Entwicklung der in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode auf Basis 
der 0,9%igen NaCl-Lösung. 

 

24 Inhalte dieses Kapitels basieren zum Teil auf den Vorveröffentlichungen [107, 267, 283, 285] und 
der studentischen Arbeit [261]. 
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6.2.1 Langzeit-Immersion am freien Korrosionspotential 

Nach Betrachtung des Kurzzeit-Immersionsverhaltens an flächigen, eingebetteten 
Proben der Mg-Legierung WE43 zeigt Abbildung 6.11 das spezifische Wasser-
stoffvolumen über der Immersionszeit für eben diese Legierung mit und ohne 
Oberflächenmodifikation mittels PEO an zylindrischen Proben mit definierter 
Messlänge. Beide Materialvarianten nehmen zu Beginn einen degressiven Verlauf 
an, der jeweils in einen linearen Anstieg übergeht. Dabei liegen für das Substrat-
material WE43 für jeden Zeitpunkt höhere spezifische Wasserstoffvolumina so-
wie Standardabweichungen vor. Für Immersionszeiten von sieben bzw. 14 Tagen 
kommt es zu sprungartigen Anstiegen bzw. Abfällen der Standardabweichungen. 
Dies lässt sich auf die Entnahme von je zwei Proben aus dem Versuchsstand zu-
rückführen, die im Anschluss nicht mehr in die Mittelwertberechnung eingehen. 
In Abhängigkeit des Wasserstoffvolumens der jeweiligen Probe, die zufällig aus-
gewählt werden, in Bezug auf den berechneten Mittelwert führt dies zu einer 
sprungartigen Änderung der Standardabweichung.  

 

Abbildung 6.11: Langzeit-Korrosionsverhalten von zylindrischen Proben (Volumina, 
3D) der Mg-Legierung WE43 mit und ohne plasma-elektrolytische(r) Oxi-
dation (PEO) in modifiziertem Minimum Essential Medium (mMEM) bei 
36,5 °C in Immersionsversuchen am freien Korrosionspotential für 21 
Tage unter Detektion des spezifischen Wasserstoffvolumens, vgl. [107]. 

Der degressive Verlauf bei WE43 für 0,0 ≤ t ≤ 11,9 h begründet sich, analog zu 
den flächigen Proben, durch die zu Beginn reaktive Oberfläche und den damit ein-
hergehenden direkten Kontakt zwischen dem Elektrolyten und dem Substratmate-
rial, sodass es zu einer erhöhten HER kommt. Durch die voranschreitende chemi-
sche Reaktion, die hauptsächlich zur Bildung von Magnesiumhydroxid führt, 
sowie die Einlagerung der organischen Verbindungen bildet sich eine Korrosions-
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schicht, die den Kontakt zum Elektrolyten sowie die Wasserstoffentwicklung ver-
mindert [137, 159], ohne dass diese zum Erliegen kommt. Dabei besitzt die Hyd-
roxidschicht aufgrund des geringen PBV keine inhärente Stabilität und bildet eine 
rissige Morphologie aus (Abbildung 6.12 a). Zusätzlich führt der Chlorid-haltige 
Elektrolyt zu einer Auf- und Ablösung der Korrosionsschicht und zu einem loka-
len Freilegen von unkorrodiertem Substratmaterial (Abbildung 6.12 c). Eine Ein-
lagerung der fein verteilten intermetallischen Ausscheidungen in der Korrosions-
schicht führt dennoch zu einer Änderung des PBV und zu einer Erhöhung der 
Stabilität, sodass Bereiche des Substratmaterials teilweise geschützt werden (Ab-
bildung 6.12 e). Die generell feine Verteilung der Ausscheidungen wirkt zusätz-
lich passivierend und begründet den degressiven Verlauf. Mit steigender Immer-
sionszeit t > 11,9 h führt das vermehrte Auftreten von lokal verstärkter Korrosion, 
vor allem Lochfraß (Abbildung 6.13 a), zum Übergang des degressiven, abfla-
chenden Verlaufs in einen linearen Anstieg und einer erhöhten HER. Neben dem 
Auf- und Ablösen der Hydroxidschicht bedingen die intermetallischen Ausschei-
dungen mit im Vergleich zur α-Mg-Matrix höheren Kontaktpotential-Differenzen 
(Kapitel 5.1) durch mikrogalvanische Effekte Korrosionsnarben. Das Auftreten 
dieses Phänomens unterliegt einer statistischen Wahrscheinlichkeit, die mit der 
Immersionszeit, aber insbesondere für Mg-Legierungen mit einer hohen Anzahl 
an großen Ausscheidungen mit einer hohen Kontaktpotential-Differenz, ansteigt 
[122, 159]. Durch diesen Zusammenhang tritt ausgeprägter Lochfraß nur an aus-
gewählten Proben auf. Trotz der hohen Anzahl an fein verteilten Ausscheidungen 
im Sub-Mikrometer-Bereich, die zuerst zu einer Passivierungsneigung führen, be-
dingen die größeren Ausscheidungen (Abbildung 5.4) im Rahmen des linearen 
Anstiegs eine lokale Korrosion. Hierbei wird durch unterschiedliche Studien von 
einer erhöhten kathodischen Wirkung der Yttrium- und Zirkonium-reichen Aus-
scheidungen, die ebenfalls für das hier betrachtete WE43 vorliegen, berichtet [146, 
157]. Dies und die zuvor beschriebenen Korrosionsmechanismen führen zu den 
hohen Standardabweichungen bei WE43. 

Das Immersionsverhalten der Mg-Legierung WE43 wird in der Literatur in vielen 
Studien untersucht, dabei variieren neben der Herstellungsart die Versuchsbedin-
gungen und die Immersionszeit. Das Korrosionsverhalten für mehrere Wochen 
wird nur in wenigen Studien thematisiert. Eine qualitativ und quantitativ ver-
gleichbare Wasserstoffentwicklung liegt bei Ascencio et al. [300] vor, die für 
extrudiertes WE43 einen degressiven Verlauf mit VH2,spez ≈ 3,3 ml cm-2 für 
t = 120 h (hier: 3,1 ml cm-2) beobachtet haben. Für einen ähnlichen Zeitraum von 
100 Stunden zeigte sich bei Jung et al. [188] ebenfalls ein degressiver Verlauf mit 
einer geringeren Wasserstoffentwicklung, die für die maximale Immersionszeit 
bei VH2,spez ≈ 1,2 ml cm-2 lag. Für längere Betrachtungszeiträume folgt auf den de-
gressiven Verlauf ein annähernd linearer [301] oder exponentieller Anstieg, der 
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mit der Bildung von Lochfraß einhergeht [127]. Quantitativ variieren die Wasser-
stoffvolumina der Referenzstudien stark zwischen VH2,spez ≈ 4,3 ml cm-2 [301] und 
≈ 27,0 ml cm-2 [246] für jeweils für t = 504 h (hier: 10,1 ml cm-2). Bei den Studien 
tritt jeweils eine hohe Standardabweichung für diesen Zeitraum auf. 

Dahingegen führt die Oberflächenmodifikation mittels PEO zu einem deutlich 
verringerten Kontakt zwischen dem Elektrolyten und dem darunterliegenden Sub-
stratmaterial, sodass für die betrachtete Immersionszeit durchgängig geringere 
spezifische Wasserstoffvolumina im Vergleich zum Substratmaterial vorliegen. 
Diese Differenz nimmt mit der Immersionszeit, vor allem aber mit Einsetzen lo-
kaler Korrosionsphänomene bei WE43 (t > 11,9 h), zu. Für die betrachteten Pro-
ben kommt es bei der PEO-Variante zu keinem Lochfraß, was die geringeren Stan-
dardabweichungen erklärt. Da der Kontakt zwischen dem Elektrolyten und dem 
Substrat vermindert wird, korrodiert im Bereich des degressiven Anstiegs präfe-
riert die PEO-Schicht. In diesem Zuge kommt es zu einer globalen Reduktion der 
Schichtdicke von ursprünglich (24,9 ± 4,1) µm auf (18,1 ± 2,0) µm sowie zu lo-
kalen Reduktionen auf wenige Mikrometer und zu lokalen Auflösungen der ge-
samten Schicht (Abbildung 6.12 b). Durch Eindringen des Elektrolyten in die Ent-
ladungskanäle und Poren führt der korrosive Angriff zu einer Vergrößerung dieser 
Strukturen. Hierbei kommt es ebenfalls zu ersten Korrosionsvorgängen im Inter-
face zwischen PEO-Schicht und Substratmaterial (Abbildung 6.13 b). Mit steigen-
der Immersionszeit führt das Zusammenspiel dieser Korrosionsvorgänge zur Auf-
lösung des Interfaces und zu einer lokalen, aber großflächigen Delamination der 
PEO-Schicht, ohne dass sich diese von der Probe löst (Abbildung 6.12 d). Hier-
durch erhöht sich der Kontakt zwischen dem Elektrolyten und dem Substrat, so-
dass es zum Übergang des degressiven, abflachenden Bereichs in den linearen An-
stieg mit einer erhöhten HER führt. Durch Ansammlung des Elektrolyten in 
diesem Zwischenraum korrodiert das Substratmaterial und es bildet sich die typi-
sche Hydroxidschicht unterhalb der PEO-Schicht (Abbildung 6.13 b). Dennoch 
tritt der Übergang in den linearen Bereich mit t > 13,7 h später auf als beim Sub-
stratmaterial. Auch die Steigung des linearen Bereichs liegt deutlich unterhalb der 
des Substratmaterials. Beide Phänomene lassen sich durch die zwar beschädigte, 
aber immer noch vorhandene PEO-Schicht und den in der Gesamtheit verringerten 
Elektrolytkontakt erklären. 

Für eine in Struktur und Zusammensetzung vergleichbare PEO-Schicht haben 
Nachtsheim et al. [301] eine signifikante Reduktion der Wasserstoffentwicklung 
im Vergleich zum Substratmaterial festgestellt. Dabei geht die Wasserstoffent-
wicklung von einem abrupten in einen degressiven Anstieg über, der anschließend 
wiederum in einen flachen, linearen Bereich übergeht. Hierbei wurde ein Eindrin-
gen des Elektrolyten in die Poren und Risse der Schicht und eine Auflösung von 
innen heraus beobachtet. Nach 28 Tagen Immersion lag das Wasserstoffvolumen 
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55% unterhalb der Referenz (hier: 45%). Durch Daavari et al. [302] konnte eine 
Reduktion von 74% nach 15 Tagen erreicht werden, wobei ebenfalls eine Korro-
sion im Interface beobachtet wurde. 

 

Abbildung 6.12: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von Quer- und Längs-
schliffen der zylindrischen Proben der Mg-Legierung WE43 mit (b, d, f) 
und ohne (a, c, e) plasma-elektrolytische(r) Oxidation nach Immersions-
versuchen in modifiziertem Minimum Essential Medium bei 36,5 °C am 
freien Korrosionspotential für 7 (a, b), 14 (c, d) und 21 Tage (e, f). 
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Abbildung 6.13: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von Querschliffen der 
zylindrischen Proben der Mg-Legierung WE43 mit (b) und ohne (a) 
plasma-elektrolytische(r) Oxidation nach Immersionsversuchen in modifi-
ziertem Minimum Essential Medium bei 36,5 °C am freien Korrosionspo-
tential für 21 Tage, vgl. [284]. 

Zur weiteren Nutzung der Ergebnisse werden aus den Wasserstoffentwicklungs-
raten die Korrosionsraten berechnet, die im nachfolgenden Kapitel 6.2.2 mittels 
GSP nachgebildet werden. Aufgrund des degressiven Verlaufs des spezifischen 
Wasserstoffvolumens beider Materialvarianten sind die entsprechenden Korrosi-
onsraten und nach Gleichung (6.3) ebenfalls die Stromdichte zeitabhängig. Durch 
die Versuchsteuerung mittels der Software Gamry Framework, die keine Program-
mierung von nicht linearen Stromdichte-Kurven erlaubt, werden die Verläufe über 
Geraden (Abbildung 6.14) angenähert. Aus den Steigungen der Geraden, die den 
HER entsprechen, werden analog zu Kapitel 6.1.1 die Korrosionsraten berechnet. 
Zusätzlich gibt Tabelle 6.1 die Korrelationskoeffizienten nach Pearson an, um ein-
schätzen zu können, inwiefern die lineare Annäherung den eigentlich degressiven 
Verlauf abbilden kann. Durch Anwendung von Gleichung (6.3), der jeweiligen 
Immersionszeit tOCP sowie der verkürzten Immersionszeit tGSP werden die zur 
Nachbildung notwendigen Stromdichten berechnet. Für die Nachbildung der ma-
ximalen Immersionszeit von tOCP,max = 21 Tagen mit Zwischenzuständen bei 
tOCP = 7 Tagen und 14 Tagen in tGSP = {1; 2; 3} Tagen ergibt sich ein Zeitquotient 
von tOCP/tGSP = 7. Allgemein entspricht die Immersionszeit am freien Korrosions-
potential tOCP der zu simulierenden Immersionszeit tSim. 

Alle Regressionen weisen einen Korrelationskoeffizienten nach Pearson r ≥ 0,990 
auf, sodass die Verläufe über Geraden abgebildet werden können. In grafischen 
Darstellungen der Wasserstoffentwicklung zur Bewertung der in vitro-Kurzzeit-
Prüfmethode werden im weiteren Verlauf die drei Geraden dargestellt, da es sich 
in Bezug auf die Regelung mittels Potentiostat um die Sollwerte handelt. 
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Abbildung 6.14: Langzeit-Korrosionsverhalten von zylindrischen Proben (Volumina, 
3D) der Mg-Legierung WE43 mit und ohne plasma-elektrolytische(r) Oxi-
dation (PEO) in modifiziertem Minimum Essential Medium (mMEM) bei 
36,5 °C in Immersionsversuchen am freien Korrosionspotential für 21 
Tage unter Detektion des spezifischen Wasserstoffvolumens, Anwendung 
linearer Regression, vgl. [107]. 

Tabelle 6.1: Korrelationskoeffizienten der linearen Regression zur Berechnung der 
Korrosionsraten der zylindrischen Proben der Mg-Legierung WE43 mit 
und ohne plasma-elektrolytische(r) Oxidation (PEO) in Immersionsversu-
chen in modifiziertem Minimum Essential Medium bei 36,5 °C am freien 
Korrosionspotential (OCP) für 21 Tage sowie die zur Nachbildung berech-
neten Stromdichten, vgl. [267]. 

 
Pearson  

r 
Korrosionsrate 

 mሶ Korr [103 mg cm-2 a-1] 
Immersionszeit 

tOCP [Tage] 
Stromdichte  
i [mA cm-2] 

WE43 

0,999 0,21  0,0 – 4,8 1,05 

0,995 0,12    4,8 – 10,1 0,61 

0,993 0,18  10,1 – 21,0 0,94 

PEO 

0,996 0,15 0,0 – 4,7 0,77 

0,996 0,07   4,7 – 11,2 0,41 

0,990 0,09 11,2 – 21,0 0,51 
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6.2.2 Kurzzeit-Immersion unter galvanostatischer Polarisation 

Nach der Bestimmung des Langzeit-Korrosionsverhaltens über eine Immersions-
zeit von drei Wochen an zylindrischen Proben der beiden Materialvarianten zeigt 
Abbildung 6.15 a) das zeitabhängige spezifische Wasserstoffvolumen aus Immer-
sionsversuchen unter Anwendung der in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode durch Nut-
zung galvanostatischer Polarisation mit den berechneten Stromdichten aus Tabelle 
6.1. Beide Materialvarianten weisen für jeden Versuchstag einen progressiven 
Verlauf auf, der in einen linearen Anstieg übergeht. Die Ausprägung des progres-
siven Verlaufs ist für die Versuchstage 2 und 3 ausgeprägter als für den ersten 
Versuchstag. Dies ist analog zu den Kurzzeit-Immersionsversuchen unter GSP an 
den flächigen, eingebetteten Proben und begründet sich durch die Bildung und das 
Ablösen der Wasserstoffblasen von der korrodierten, rauen Oberfläche. Das Ab-
lösen findet ab einer kritischen Größe der Gasblasen statt, sodass die Messung 
einer konstanten HER zeitverzögert stattfindet. Da zu Beginn des ersten Versuchs-
tags die Oberfläche nach Einstellung des Ruhepotentials nur geringfügig korro-
diert ist, ist die Haftung der Gasblasen im Vergleich zu den beiden folgenden Ver-
suchstagen mit einer verstärkten korrosiven Schädigung geringer. Allgemein tritt 
dieses Phänomen aufgrund der intermittierenden Versuchsführung auf, ist für die 
Entwicklung der Kurzzeit-Prüfmethode aber vernachlässigbar. Durch die höheren 
angewandten Stromdichten zur Nachbildung der höheren Korrosionsraten des 
Substratmaterials WE43 liegen deutlich höhere spezifische Wasserstoffvolumina 
für diese im Vergleich zur PEO-modifizierten Variante vor. Analog zu den Lang-
zeit-Immersionsversuchen am freien Korrosionspotential kommt es für Immersi-
onszeiten von 24 bzw. 48 Stunden zu sprungartigen Änderungen der Standardab-
weichungen. Für Immersionszeiten mit einer konstanten Stromdichte tritt keine 
zeitabhängige Wasserstoffentwicklungsrate auf, sodass auch für die komplexeren 
zylindrischen Proben und für längere Immersionszeiten ein linearer Zusammen-
hang zwischen dem Wasserstoffvolumen und der Zeit vorliegt. Weiterhin kommt 
es zu keinem Abflachen der Wasserstoffentwicklung, sodass eine mögliche Passi-
vierungsneigung durch die galvanostatische Polarisation, wie in Kapitel 6.1 be-
schrieben, unterdrückt wird. 

Zur qualitativen Bewertung der Kurzzeit-Prüfmethode wird in Abbildung 6.15 b) 
beispielhaft die Reaktion des spezifischen Wasserstoffvolumens auf die Änderung 
der Stromdichte betrachtet. Die Änderung findet nach 15,9 (PEO) und 16,3 Stun-
den (WE43) bei einer vergleichbaren Immersionszeit statt. Infolge der veränderten 
Stromdichte ist bei beiden Materialvarianten eine verringerte Steigung des spezi-
fischen Wasserstoffvolumens erkennbar, die geringfügig zeitverzögert nach 
17,7 Stunden detektiert wird. Somit wird gezeigt, dass nicht nur eine Steuerung 
der Wasserstoffentwicklung für konstante Stromdichten (Kapitel 6.1.1), sondern 
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auch die Variation der Wasserstoffentwicklung innerhalb eines Versuchs durch 
Variation der Stromdichte möglich ist.  

 

Abbildung 6.15: Kurzzeit-Korrosionsverhalten von zylindrischen Proben (Volumina, 
3D) der Mg-Legierung WE43 mit und ohne plasma-elektrolytische(r) Oxi-
dation (PEO) in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C in Immersionsversu-
chen unter Anwendung galvanostatischer Polarisation (GSP) und Detek-
tion des spezifischen Wasserstoffvolumens: gesamte Immersionszeit von 3 
Tagen (a), Detailansicht von 8 bis 24 Stunden (b), vgl. [267].  

Zur tiefergehenden Bewertung zeigt Abbildung 6.16 den Vergleich der Soll- und 
Istwerte für beide Materialvarianten mit dem spezifischen Wasserstoffvolumen 
über der normierten Immersionszeit t/tmax. Die Normierung wird über die jeweilige 
maximale Immersionszeit tmax vorgenommen und dient der Vergleichbarkeit der 
beiden Versuchsreihen. Die linearen Regressionen (Abbildung 6.14) der Langzeit-
Immersionsversuche am freien Korrosionspotential über tOCP,max = 504 h dienen 
als Sollwert, wohingegen die mittlere Wasserstoffentwicklung aus Abbildung 6.15 
a) als Istwert dient. Zur Übersichtlichkeit werden die Standardabweichungen nicht 
dargestellt. 

Abgesehen vom progressiven Verlauf zu Beginn der Versuchstage stimmen die 
Ist- mit den Sollwerten qualitativ überein. Für eine Änderung der Stromdichte ist 
ebenfalls eine Änderung der Steigung des Wasserstoffvolumens und damit der 
HER erkennbar. Vor allem für die PEO-modifizierte Variante liegen nur geringe 
Abweichungen zu den Sollwerten vor, die erst ab dem dritten Immersionszeitraum 
(t/tmax > 0,67) signifikant auftreten und mit der Immersionszeit bis zu einer maxi-
malen Abweichung von 17% ansteigen. Nachdem die beiden Versuchsstrategien 
beim Substratmaterial WE43 für den ersten Betrachtungszeitraum (t/tmax < 0,33) 
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quantitativ übereinstimmen, kommt es nachfolgend zu deutlich größeren Abwei-
chungen, die aufgrund der sich einstellenden konstanten HER mit der Immersi-
onszeit zunehmen und für t/tmax = 1 zu einer Abweichung von 49% führen. 

 

Abbildung 6.16: Mittlere Wasserstoffentwicklung der Immersionsversuche am freien 
Korrosionspotential (OCP) in modifiziertem Minimum Essential Medium 
(mMEM) für 504 Stunden und unter galvanostatischer Polarisation (GSP) 
in 0,9%iger NaCl-Lösung für 72 Stunden bei 36,5 °C von zylindrischen 
Proben (Volumina, 3D) der Mg-Legierung WE43 mit und ohne plasma-
elektrolytische(r) Oxidation (PEO), vgl. [267]. 

Um weitere Aussagen über das Korrosionsverhalten unter GSP treffen zu können, 
zeigt Abbildung 6.17 a) den Verlauf des Potentials U, gemessen gegen die 
Ag/AgCl-Referenzelektrode, über der Immersionszeit. Das Potential ergibt sich 
nur indirekt als Messgröße, da dieses im Regelkreis direkt von der Stromdichte 
abhängt. Exemplarisch zeigen die Daten die intermittierende Versuchsführung für 
je eine Probe der beiden Materialvarianten. Für jeden Versuchstag sinkt das Po-
tential mit Aufbringung der Stromdichte drastisch ab, bevor es in einen regressi-
ven Anstieg übergeht. Hierbei bildet der erste Versuchstag des Substratmaterials 
eine Ausnahme, da das Potential nach dem drastischen Abfall in einen degressiven 
Anstieg übergeht. Unabhängig von der Form des Anstiegs sättigt sich das Potential 
anschließend und bleibt bis zum Ende des Versuchstags bzw. bis zur Änderung 
der Stromdichte konstant. Für Letzteres (innerhalb des ersten bzw. zweiten Tags) 
kommt es zu einer sprungartigen Änderung des Potentials. In Abhängigkeit der 
zuvor aufgebrachten Stromdichte fällt das Potential für eine geringere Stromdichte 
sprungartig ab bzw. sprungartig an für eine höhere Stromdichte. Unabhängig da-
von kommt es anschließend zu einer Sättigung des Potentials. Lediglich für den 
ersten Versuchstag weist die PEO-modifizierte Variante ein geringeres Potential 
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als das Substratmaterial auf, wobei die Werte mit voranschreitender Immersions-
zeit konvergieren. Um diese Konvergenz bewerten zu können, sind in Abbildung 
6.17 b) die gesättigten Potentiale über der normierten Immersionszeit aufgetragen. 

 

Abbildung 6.17: Elektrochemische Reaktion von zylindrischen Proben (Volumina, 
3D) der Mg-Legierung WE43 mit und ohne plasma-elektrolytische(r) Oxi-
dation (PEO) in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C in Immersionsversu-
chen unter Anwendung galvanostatischer Polarisation (GSP): Potential-
verlauf (a), Sättigungsverhalten des Potentials (b), vgl. [267]. 

Das gesättigte Potential wird jeweils am Ende eines Zeitraums mit einer konstan-
ten Stromdichte detektiert. Die Normierung wird wiederum über die maximale 
Immersionszeit vorgenommen. Für den Ausgangszustand bei t/tmax = 0 wird das 
eingestellte Ruhepotential vor Aufbringung der Polarisation genutzt. Bei den ab-
gebildeten Datenpunkten handelt es sich um Mittelwerte, sodass ebenfalls die 
Standardabweichungen gezeigt werden. Das Ruhepotential des Ausgangszustands 
ist für die PEO-modifizierte Variante (-1,873 V) deutlich geringer als für das Sub-
stratmaterial (-1,711 V), weist jedoch hohe Standardabweichungen auf. Diese 
werden mit zunehmender Immersionszeit vernachlässigbar klein. Nach Aufbrin-
gung der ersten Polarisation sind für das Substratmaterial keine Änderungen im 
gesättigten Potential, auch bei Änderung der aufgebrachten Stromdichte, erkenn-
bar. Die PEO-modifizierte Variante weist innerhalb des ersten Versuchstags ein 
geringeres gesättigtes Potential auf, das anschließend jedoch mit dem Substratma-
terial konvergiert. Der Verlauf des Potentials deutet aufgrund des Sättigungsver-
haltens hin zu höheren Werten auf das schnelle Erreichen eines Gleichgewichts-
zustands infolge der korrosiven Schädigung hin [203]. Dies wird durch die 
Beobachtung mit steigender Immersionszeit und mit voranschreitendem korrosi-
vem Schaden bestätigt, da die benötigte Zeit bis zum Erreichen des Sättigungs-
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werts abnimmt. Obwohl bei der PEO-Modifikation im Ausgangszustand ein deut-
lich geringeres Ruhepotential vorliegt, gleichen sich die Potentiale der beiden Ma-
terialvarianten mit zunehmender Immersionszeit an, sodass das Substratmaterial 
das Materialverhalten unter GSP dominiert. 

Zur Quantifizierung des Verhaltens unter galvanostatischer Polarisation werden 
für jeden Zeitraum mit einer konstanten Stromdichte über die HER die Korrosi-
onsraten berechnet (Abbildung 6.18 a). Falls ein progressiver Verlauf vorliegt, 
wird lediglich der lineare Bereich zur Berechnung genutzt. Wenn es für eine 
Stromdichte zwei Immersionszeiträume gibt (z. B. durch die intermittierende Ver-
suchsführung) wird je eine Korrosionsrate berechnet. So soll bewertet werden, in-
wiefern die anvisierten Korrosionsraten nachgebildet werden können und ob die 
Kurzzeit-Prüfmethode anwendbar ist. Die zeitabhängigen Korrosionsraten der 
Langzeit-Immersionsversuche am freien Korrosionspotential werden über die je-
weiligen Zeiträume gewichtet und gemittelt. Als Abschätzung wird für diese bei-
den Datenpunkte die Korrosionsstromdichte der PDP aus Abbildung 6.18 b) ge-
nutzt. Die Korrosionsraten der Kurzzeit-Immersionsversuche unter GSP an den 
flächigen, eingebetteten Proben sowie die daraus resultierende Regressions- bzw. 
Auslegungsfunktion sind ebenfalls hinterlegt.  

Qualitativ liegen alle Datenpunkte in guter Näherung im Bereich der Auslegungs-
funktion, wobei es quantitativ zu Abweichungen hin zu höheren Korrosionsraten 
kommt. Für das Substratmaterial WE43 liegen alle Korrosionsraten oberhalb der 
Auslegungsfunktion, mit steigender Immersionszeit (t > 36 h) nimmt diese Ab-
weichung zu. Für die PEO-modifizierte Variante liegen die Datenpunkte für kür-
zere Immersionszeiten (t < 36 h) auf der Auslegungsfunktion, wohingegen es für 
höhere Immersionszeiten, analog zum Substratmaterial, zu Abweichungen 
kommt. Diese lassen sich auf den Einfluss der Probengeometrie zurückführen. 
Beim Vergleich der Korrosionsraten am freien Korrosionspotential (iKorr, Abbil-
dung 6.18 a) und der PDP-Messungen (b) zwischen den beiden Probengeometrien 
und der PEO-Modifizierung fallen deutliche quantitative Unterschiede auf. Die 
Tafel-Kurven der flächigen, eingebetteten und der zylindrischen Proben des Sub-
stratmaterials WE43 gleichen sich qualitativ. Quantitativ ist die Kurve der flächi-
gen Proben hin zu einer geringeren Korrosionsstromdichte (57,55 zu 
16,48 µA cm-2) und zu einem höheren Ruhepotential (-1,711 zu -1,540 V) ver-
schoben, sodass generell ein höherer Korrosionswiderstand vorliegt. Dieses Ver-
halten wird ebenfalls bei Betrachtung der Wasserstoffentwicklung in den Immer-
sionsversuchen beider Probengeometrien für t < 30 h bestätigt (Abbildung 6.19). 
Beide Kurven nehmen einen degressiven Verlauf an, der für t < 8,4 h quantitativ 
übereinstimmt, anschließend jedoch stark divergiert. Hierbei liegt für die flächigen 
Proben eine deutlich geringere Steigung und damit eine höhere Passivierungsnei-
gung und geringere Korrosionsrate im Vergleich zu den zylindrischen Proben vor. 
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Abbildung 6.18: Korrosionsverhalten von flächigen, eingebetteten (2D) und zylindri-
schen Proben (Volumina, 3D) der Mg-Legierung WE43 mit und ohne 
plasma-elektrolytische(r) Oxidation (PEO) in modifiziertem Minimum Es-
sential Medium (mMEM) und 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C: Korro-
sionsrate in Abhängigkeit der Stromdichte, berechnet aus der Wasser-
stoffentwicklungsrate (HER) (a), potentiodynamische Polarisationsmes-
sung (b), vgl. [263, 267]. 

Dagegen weisen die zylindrischen Proben der PEO-modifizierten Variante ein ab-
weichendes Verhalten während der potentiodynamischen Polarisation auf. Im ano-
dischen Bereich kommt es zu einer deutlich ausgeprägteren Passivierungsneigung 
durch einen stärker abflachenden anodischen Ast. Für Materialien mit einem aus-
geprägten aktiv-passiven Materialverhalten lässt sich das Pittingpotential UP aus 
dem Übergang des passiven in den transpassiven Bereich beschreiben [106]. Da 
für Mg-Legierungen häufig kein ausgeprägtes aktiv-passives Materialverhalten 
vorliegt, wird für diese Arbeit das Übergangspotential UÜ als Übergang zur ano-
dischen Aktivität eingeführt. Dieser Wert beträgt -1,478 V (PEO) bzw. -1,528 V 
(WE43) und liegt für das Substratmaterial im Bereich der gesättigten Potentiale 
aus Abbildung 6.17. Für die PEO-modifizierte Variante liegt ein geringeres Ruhe-
potential (-1,873 zu 1,711 V) und eine geringere Korrosionsstromdichte (11,35 zu 
57,6 µA cm-2) vor, sodass die Modifikation zwar zu einer geringeren Korrosions-
rate, aber auch zu einem thermodynamisch instabileren Verhalten unter galvani-
scher Korrosion führt [85, 106]. 
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Abbildung 6.19: Kurzzeit-Korrosionsverhalten von flächigen, eingebetteten (2D) und 
zylindrischen Proben (Volumina, 3D) der Mg-Legierung WE43 in modifi-
ziertem Minimum Essential Medium (mMEM) bei 36,5 °C in Immersions-
versuchen für 30 Stunden unter Detektion des spezifischen Wasserstoffvo-
lumens. 

Die geringeren Korrosionsraten sowie die höhere Neigung zur Passivierung der 
flächigen Proben im Vergleich zu den zylindrischen Proben beeinflussen ebenfalls 
das Verhalten unter galvanostatischer Polarisation. Infolge des höheren Korrosi-
onswiderstands liegen unter Polarisation geringere Korrosionsraten vor, sodass die 
Auslegungsfunktion, bestimmt über die flächigen Proben, nur eingeschränkt für 
die zylindrischen Proben genutzt werden kann. Das abweichende Korrosionsver-
halten lässt sich über die Mikrostruktur quer und längs zur Extrusionsrichtung des 
Substratmaterials erklären (Kapitel 5.1). Die Legierung WE43 weist eine hohe 
Anzahl an Neodym-, Yttrium- und Zirkonium-reichen intermetallischen Aus-
scheidungen auf, wobei vor allem die letzten beiden höhere Kontaktpotential-Dif-
ferenzen im Vergleich zur α-Mg-Matrix besitzen und im Interface zur α-Mg-Mat-
rix mikrogalvanische Korrosion hervorrufen [146, 157]. Dabei beeinflusst sowohl 
die Anzahl und Größe als auch die Kontaktpotential-Differenz (relativ zur α-Mg-
Matrix) das generelle Korrosionsverhalten [122]. Quer zur Extrusionsrichtung 
weisen die Ausscheidungen zwar unterschiedliche Formen (eckig, rund, stäbchen-
förmig) auf, liegen dennoch nur punktuell vor, dieser Fall trifft auf die flächigen, 
eingebetteten Proben zu. Längs zur Extrusionsrichtung sind die Ausscheidungen 
zeilenförmig angeordnet sowie parallel zur Extrusionsrichtung gelängt. Durch die-
ses Phänomen ist die Fläche des Interfaces zwischen Ausscheidungen und α-Mg-
Matrix größer, sodass ebenfalls die generelle Korrosionsrate und die Anfälligkeit 
für Korrosionsnarben höher sind. Dies repräsentiert die Mikrostruktur der zylind-
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rischen Proben. Dementsprechend muss bei der Charakterisierung des Korrosions-
verhaltens die jeweilige Mikrostruktur, die im Anwendungsfall relevant ist, be-
rücksichtigt werden.  

Die für längere Immersionszeiten (WE43, t > 36 h) höheren Korrosionsraten las-
sen sich auf die Flächenabnahme durch den korrosiven Abtrag zurückführen. Für 
die Steuerung mittels Gamry Framework werden die Stromdichte und die Fläche, 
die in Kontakt mit dem Elektrolyten steht, vorab definiert. Für die Durchführung 
ergibt sich der einzustellende Strom aus dem Produkt dieser beiden Größen. In-
folge der Flächenabnahme in Kombination mit dem konstanten Strom ergeben 
sich mit fortschreitender Immersionszeit höhere effektive Stromdichten, die nach 
Gleichung (6.1) zu höheren Korrosionsraten führen. Für die PEO-modifizierte Va-
riante lässt sich für geringe Immersionszeiten das Korrosionsverhalten unter GSP 
durch die Auslegungsfunktion der flächigen Proben annähern. Mit steigender Im-
mersionszeit und damit voranschreitender Korrosion weichen die Korrosionsraten 
zunehmend von der Auslegungsfunktion ab und nähern sich den Werten der zy-
lindrischen Proben des Substratmaterials an.  

Aufgrund der großen Unterschiede zwischen den Soll- und Istwerten der Wasser-
stoffentwicklung des Substratmaterials und der gewonnenen Erkenntnisse bzgl. 
des Zusammenhangs zwischen Mikrostruktur, Stromdichte und Korrosionsrate 
wird Gleichung (6.2) zur Auslegung der GSP durch erneute Regression zu Glei-
chung (6.4) angepasst. Dabei lässt sich die Regression durch eine vertikale Ver-
schiebung der Gerade zu höheren Korrosionsraten beschreiben, sodass die Stei-
gung konstant bleibt. Zur Berücksichtigung der abnehmenden Probenoberfläche, 
die mit einer Erhöhung der effektiven Stromdichte einhergeht, wird über den Soll-
wert der Korrosionsrate der absolute Massenverlust berechnet. Unter der ideali-
sierten Annahme einer homogenen Korrosion erlaubt der Massenverlust die Be-
rechnung des Volumenverlusts und damit die Berechnung der Abnahme der 
Probenoberfläche. Wie zuvor beschrieben, ist über die Software Gamry Frame-
work keine kontinuierliche Einstellung der Stromdichte möglich. Daher wird jeder 
Versuchstag in sechs Intervalle von je vier Stunden aufgeteilt und die aktuelle Pro-
benoberfläche am Ende eines Intervalls berechnet und für das nachfolgende ent-
sprechend angepasst. Die erneute Auslegung der GSP bei WE43 ist in Tabelle 6.2 
gegeben, zur eindeutigen Unterscheidung zur vorherigen Versuchsreihe wird diese 
mit GSP-2 gekennzeichnet. Aufgrund der geringen Abweichungen (+17%) zwi-
schen den Soll- und Istwerten der Wasserstoffentwicklung der PEO-modifizierten 
Variante wird keine Anpassung der Stromdichte vorgenommen.  

mሶ Korr,GSP = 103,372∙i1,094  (6.4) 
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Tabelle 6.2: Berechnung der Korrosionsraten der zylindrischen Proben der Mg-Le-
gierung WE43 in Immersionsversuchen in modifiziertem Minimum Essen-
tial Medium bei 36,5 °C für 21 Tage sowie die zur Nachbildung berechne-
ten, angepassten Stromdichten (GSP-2), vgl. [283]. 

 
Korrosionsrate 

 mሶ Korr [103 mg cm-2 a-1] 
Immersionszeit 

tOCP [Tage] 
Stromdichte  
i [mA cm-2] 

WE43 

0,21  0,0 – 4,8 0,64 

0,12    4,8 – 10,1 0,38 

0,18  10,1 – 21,0 0,57 

Die Wasserstoffentwicklung des Substratmaterials unter galvanostatischer Polari-
sation mit angepassten Stromdichten sowie die Sollwerte sind in Abbildung 6.20 
über der normierten Immersionszeit aufgetragen. Das qualitative Verhalten sowie 
die Sprünge in der Standardabweichung zu Beginn der Versuchstage erklärt sich 
analog zu der ersten Versuchsreihe unter GSP. Im Gegensatz zu dieser stimmen 
die Istwerte in guter Näherung mit den Sollwerten überein und weichen zu gerin-
geren Wasserstoffvolumina ab, sodass am Ende des Immersionszeitraums eine 
Abweichung von -21% zwischen den beiden Versuchsstrategien entsteht, die im 
Bereich der Abweichung der PEO-modifizierten Variante liegt.  

Im Rahmen der Immersionsversuche unter GSP werden zwei unterschiedliche 
Korrosionszellen genutzt, wobei eine analog zu der der Korrosionsermüdungsver-
suche aufgebaut ist (Kapitel 4.3.3) und somit einen direkten Übertrag erlaubt. Da-
gegen ermöglicht die zweite Korrosionszelle die Messung des generierten Was-
serstoffvolumens an der Gegenelektrode (G-Elektrode, Kapitel 3.3). Dies ist 
entscheidend, da bei den Korrosionszellen der Korrosionsermüdungsversuche 
eine Separierung des Wasserstoffvolumens der Probe und der Gegenelektrode 
nicht möglich ist. Durch den angelegten Strom zwischen der Arbeits- und Gegen-
elektrode findet an der Gegenelektrode ebenfalls eine kathodische Reaktion statt, 
die zu einer zusätzlichen Generierung von Wasserstoff führt und eine Erhöhung 
des Gesamtvolumens bedeutet. Ohne die Kenntnis der Anteile an anodischem und 
kathodischem Wasserstoff lässt sich die Korrosionsrate unter GSP nicht bestim-
men. Für die Kurzzeit-Immersionsversuche unter GSP in Kapitel 6.1.1 ist dieser 
Effekt nicht zu berücksichtigen, da es sich um eine offene Korrosionszelle handelt 
und die Gegenelektrode nicht unterhalb der Bürette platziert wurde. Daher wird 
die Hälfte der Immersionsversuche unter GSP-2 an der Korrosionszelle mit Sepa-
rierung des kathodischen Wasserstoffvolumens durchgeführt. Neben der mittleren 
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spezifischen Wasserstoffentwicklung des Substratmaterials WE43 zeigt Abbil-
dung 6.20 die Werte des kathodischen Wasserstoffs an der Gegenelektrode über 
der normierten Immersionszeit. 

 

Abbildung 6.20: Mittlere Wasserstoffentwicklung der Immersionsversuche am freien 
Korrosionspotential (OCP) in modifiziertem Minimum Essential Medium 
(mMEM) für 504 Stunden und unter galvanostatischer Polarisation mit 
angepassten Stromdichten (GSP-2) in 0,9%iger NaCl-Lösung für 72 Stun-
den bei 36,5 °C von zylindrischen Proben (Volumina, 3D) der Mg-Legie-
rung WE43 sowie der Gegenelektrode (G-Elektrode). 

Mit geringen Schwankungen und geringen Standardabweichungen bewegt sich 
das kathodische Wasserstoffvolumen um 0 ml cm-2. Der letzte Versuchstag weist 
Lücken auf, da nur Messwerte eines Versuchs zur Verfügung stehen und somit 
keine Mittelwertbildung vorgenommen werden kann. Die allgemeinen Schwan-
kungen, die teilweise zu geringfügig negativen Messwerten führen, lassen sich auf 
die Kalibrierung der Einflussgrößen (Kapitel 4.4) zurückführen. Unter den vorlie-
genden Versuchsbedingungen entsteht kein messbares Wasserstoffvolumen an der 
Gegenelektrode, sodass das gesamte Wasserstoffvolumen der Immersions- und 
Korrosionsermüdungsversuche in den Korrosionszellen ohne eine Separierung der 
Volumina der Magnesiumkorrosion zugeschrieben wird. 

Zur quantitativen Bewertung der Korrosionsraten wird analog zur ersten Ver-
suchsreihe pro Zeitraum mit konstanter Stromdichte die HER zur Berechnung ge-
nutzt und in Abbildung 6.21 über der Stromdichte aufgetragen. Aufgeführt sind 
beide Auslegungsfunktionen, die zur Berechnung der Stromdichte beider Ver-
suchsreihen genutzt wurden. Die Korrosionsraten der angepassten Stromdichten 
liegen in Übereinstimmung auf der Auslegungsfunktion, die auftretenden Abwei-
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chungen weisen entsprechend Abbildung 6.20 geringere Korrosionsraten auf, wo-
bei die größte Abweichung für das erste Intervall (0,00 ≤ t/tmax < 0,23 mit 
i = 0,64 mA cm-2) vorliegt. Weiterhin lässt sich feststellen, dass im Vergleich zur 
ersten Versuchsreihe keine Abweichungen zu höheren Korrosionsraten bei stei-
gender Immersionszeit auftreten, sodass die diskontinuierliche Anpassung der 
Probenoberfläche als erfolgreich bewertet wird. Trotz der guten Übereinstimmung 
mit der Auslegungsfunktion weisen die Daten der Kurzzeit-Immersionsversuche 
der zylindrischen Proben für beide Versuchsreihen (GSP-1 und -2) höhere Streu-
ungen als die ursprüngliche Versuchsreihe an den flächigen, eingebetteten Proben 
auf. Dies lässt sich vor allem auf die längeren Immersionszeiten in Kombination 
mit einer erhöhten Lochfraßneigung aufgrund der Mikrostruktur längs zur Extru-
sionsrichtung sowie der komplexeren dreidimensionalen Geometrie zurückführen.  

 

Abbildung 6.21: Korrosionsraten von flächigen, eingebetteten (2D) und zylindrischen 
Proben (Volumina, 3D) der Mg-Legierung WE43 in modifiziertem Mini-
mum Essential Medium (mMEM) und 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C 
in Abhängigkeit der ursprünglichen (GSP-1) und angepassten (GSP-2) 
Stromdichten, vgl. [283]. 

Nachdem für beide Materialvarianten die Korrosionsraten unter GSP mit den Soll-
werten der Langzeit-Immersionsversuche am freien Korrosionspotential in guter 
Näherung übereinstimmen, zeigt Abbildung 6.22 die Korrosionsmorphologie bei-
der Materialvarianten für die drei betrachteten Immersionszeiträume. Die Betrach-
tung der Korrosionsmorphologie spielt neben der generellen Korrosionsrate für 
die Stabilität, z. B. reduziert durch Kerbwirkungen bei Korrosionsnarben, eine 
zentrale Rolle. Analog zu den Immersionsversuchen der flächigen, eingebetteten 
Proben führt die GSP zu einer verstärkten Bildung von Korrosionsnarben beim 
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Substratmaterial (a), die sich entlang der zeilenförmigen Ausscheidungen längs 
zur Extrusionsrichtung anordnen (Abbildung 6.23).  

 

Abbildung 6.22: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von Längsschliffen der 
zylindrischen Proben der Mg-Legierung WE43 mit (b, d, f) und ohne (a, c, 
e) plasma-elektrolytische(r) Oxidation nach Immersionsversuchen in 
0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C unter galvanostatischer Polarisation 
für 1 (a, b), 2 (c, d) und 3 Tage (e, f). 
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Abbildung 6.23: Mapping der Tiefe von Korrosionsnarben entlang der Messlänge ei-
ner zylindrischen Probe (Volumina, 3D) der Mg-Legierung WE43 nach ei-
nem Immersionsversuch in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C unter gal-
vanostatischer Polarisation (GSP) für einen Tag; Auswertung mittels 
Mikro-Computertomografie und Python-Skript. 

Im Gegensatz zu den Langzeit-Immersionsversuchen am freien Korrosionspoten-
tial tritt dieses Phänomen bereits nach einem Tag (tSim = 7 Tage) auf. Bei Wachs-
tum der vorhandenen und Entwicklung weiterer Korrosionsnarben wächst zusätz-
lich die Korrosionsschicht in der Dicke (c, tSim = 14 Tage). Es ist zu erkennen, dass 
sich die korrosive Schädigung entlang der intermetallischen Ausscheidungen aus-
breitet, diese aufgrund der höheren Kontaktpotential-Differenz jedoch nicht kor-
rodieren, sodass es entweder zu einem Aussparen der Ausscheidungen (c) oder zu 
einer Einlagerung in der Korrosionsschicht kommt (d). Bei voranschreitender Im-
mersionszeit kommt es zu einem weiteren Wachstum der Korrosionsnarben und 
der Dicke der Korrosionsschicht (e, tSim = 21 Tage). Trotz der geringeren Korro-
sionsraten und dementsprechend geringeren Stromdichten weisen die zylindri-
schen Proben der Mg-Legierung mit PEO-Modifikation eine vergleichbare Kor-
rosionsmorphologie auf. Für geringe Immersionszeiten (b, tSim = 7 Tage) führt die 
Polarisation zu einer lokalen Auflösung und Durchbruch der PEO-Schicht. Aus-
gehend von diesem breitet sich die Korrosion unterhalb der PEO-Schicht aus, wo-
bei die Schicht zu großen Teilen vorerst unbeschädigt bleibt. Nach tSim = 14 Tagen 
(d) kommt es zu einer fast vollständigen Auflösung der PEO-Schicht, ohne dass 
sich das Ausmaß der korrosiven Schädigung des Substratmaterials signifikant er-
höht. Die voranschreitende Korrosion unterhalb der PEO-Schicht führt im Inter-
face zum Substratmaterial zu galvanischer Korrosion, die durch die Polarisation 
zusätzlich beschleunigt wird. Dabei wird die PEO-Schicht infolge des geringeren 
elektrochemischen Standardpotentials (abgeleitet aus Abbildung 6.18 b) präferiert 
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angegriffen. Für längere Immersionszeiten (f, tSim = 21 Tage) verhält sich die 
PEO-modifizierte Variante analog zum Substratmaterial, sodass sich sowohl die 
globale Ausprägung der Korrosionsschicht als auch die der Korrosionsnarben ver-
stärkt. Die generelle Ausprägung ist aufgrund der geringeren aufgebrachten 
Stromdichten geringer als die des Substratmaterials.  

Die Korrosionsmorphologie geht einher mit den berechneten Korrosionsraten 
(Abbildung 6.18 a) und der Entwicklung des gesättigten Potentials (Abbildung 
6.17 b). Entsprechend der Mikrostruktur längs zur Extrusionsrichtung und der ab-
weichenden Verteilung der Ausscheidungen im Vergleich zum Querschnitt 
kommt es zur mikrogalvanischen Korrosion im Interface zur α-Mg-Matrix, die 
durch die GSP verstärkt wird, sodass sich die Korrosionsnarben entlang der zei-
lenförmigen Ausscheidungen anordnen. Trotz des erhöhten Korrosionswider-
stands der PEO-Schicht dominiert das darunterliegende Substratmaterial das Ver-
halten unter Polarisation, sodass es zu lokalen Auflösungen und Durchbrüchen der 
Schicht kommt. Durch die voranschreitende Korrosion unterhalb der Schicht in 
Kombination mit einer galvanischen Auflösung dieser wird das Materialverhalten 
zunehmend vom Substratmaterial dominiert. Dies zeigt sich mit zunehmender Im-
mersionszeit zum einen durch die erhöhten Korrosionsraten, die mit denen des 
Substratmaterials übereinstimmen, und zum anderen durch das Sättigungsverhal-
ten des Potentials, das bereits nach einem Versuchstag mit dem des Substratmate-
rials konvergiert. Dies geht einher mit den Beschreibungen nach Song et al. [199], 
wonach die Korrosionsmorphologie ausgehend von kathodischen Bereichen zu 
Lochfraß führt und dies oberhalb des Pittingpotentials abläuft. Dieser Wert konnte 
für beide Materialvarianten nur durch das Übergangspotential abgeschätzt werden, 
liegt aber im Bereich der gemessenen Potentiale unter GSP. Im Vergleich zu den 
Langzeit-Immersionsversuchen am freien Korrosionspotential bedeutet dies eine 
Veränderung des Korrosionsmechanismus und der Korrosionsmorphologie durch 
Anwendung der Kurzzeit-Prüfmethode.  

Ohne Polarisation dominiert die PEO-Schicht das Materialverhalten, sodass sich 
die Korrosion auf die Schicht und das direkte Interface konzentriert und keine lo-
kal verstärkten Effekte zu beobachten sind. Unter Polarisation dominiert das da-
runterliegende Substratmaterial das Korrosionsverhalten und damit die -morpho-
logie, sodass es verstärkt zu Lochfraß kommt. Für das unmodifizierte Substrat-
material verstärkt die Aufbringung der Polarisation lediglich den ohnehin vorhan-
denen Korrosionsmechanismus, sodass ausgeprägter Lochfraß nicht mehr an ein-
zelnen, sondern an allen Proben zu beobachten ist. 
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6.2.3 Restfestigkeit nach korrosiver Vorschädigung 

Zur Bewertung des Einflusses der Korrosionsmorphologie wird die Ermüdungs- 
und Restermüdungsfestigkeit nach Korrosion über kontinuierliche Laststeige-
rungsversuche (LSV) abgeschätzt. Die Restermüdungsfestigkeit wird an zylindri-
schen Proben nach Langzeit-Immersion im mMEM am freien Korrosionspotential 
für ein bis drei Wochen und nach Kurzzeit-Immersion in 0,9%iger NaCl-Lösung 
unter GSP für ein bis drei Tage, entsprechend einer simulierten Immersionszeit 
von ein bis drei Wochen, bestimmt. Für die Versuche unter GSP werden beide 
Versuchsreihen betrachtet (GSP-1 und -2), als Referenzzustand dienen unkorro-
dierte Proben im Ausgangszustand. Exemplarisch zeigt Abbildung 6.24 die Ergeb-
nisse eines LSV an einer Probe des Substratmaterials im Ausgangszustand mit der 
Spannungsamplitude σa als Regelgröße sowie der plastischen Dehnungsamplitude 
εa,p, der Verlustenergiedichte wL und der Temperaturänderung ΔT als Messgrößen 
über der Lastspielzahl N.  

 

Abbildung 6.24: Entwicklung der Messgrößen der plastischen Dehnungsamplitude, 
der Verlustenergiedichte und der Temperaturänderung über der Last-
spielzahl in einem kontinuierlichen Laststeigerungsversuch einer zylindri-
schen Probe (Volumina, 3D) der Mg-Legierung WE43 im Ausgangszu-
stand an Luft. 

Die drei Messgrößen stellen korrelierende Werte dar, da alle ein Maß für die in 
die Probe eingebrachte Schädigung beschreiben [303]. Abgesehen von geringen 
Schwankungen bei der Temperaturänderung weisen die drei Messgrößen einen 
qualitativ ähnlichen Verlauf auf, der nach einer konstanten Phase ohne Änderung 
in eine lineare Steigung und anschließend in einen exponentiellen Anstieg über-
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geht. Die Temperaturschwankungen lassen sich auf Umgebungseinflüsse zurück-
führen, die zwar durch eine Temperaturmessung einer Referenzprobe herausge-
rechnet werden, dies aber für geringe Temperaturänderungen nur begrenzt mög-
lich ist. 

Zur Abschätzung der Ermüdungsfestigkeit von Mg-Legierungen wird in Anleh-
nung an Ebel-Wolf et al. [304] die Ableitung der Messgrößen hinsichtlich eines 
ersten überproportionalen Anstiegs vom linearen in den exponentiellen Bereich 
ausgewertet. Um dies zu ermöglichen und den Einfluss von geringen Schwankun-
gen der Messgrößen zu minimieren, werden die Kurven über exponentielle Re-
gressionen angenähert. Beispielhaft zeigt Abbildung 6.25 die Entwicklung der 
Verlustenergiedichte und deren mathematische Regression wL,math über der Last-
spielzahl. Um die Güte der Korrelation zu erhöhen, wird der erste lineare Bereich 
ohne signifikante Materialreaktion nicht berücksichtigt. Die erste Ableitung der 
Regression der Verlustenergiedichte wL,math' wird ebenfalls dargestellt, deren über-
proportionaler Anstieg die Abschätzung der Ermüdungsfestigkeit mit σa,fs,e = 
166 MPa bei N = 11,6∙104 erlaubt. 

 

Abbildung 6.25: Entwicklung der Verlustenergiedichte, der mathematischen Regres-
sion und deren Ableitung über der Lastspielzahl in einem kontinuierlichen 
Laststeigerungsversuch einer zylindrischen Probe (Volumina, 3D) der Mg-
Legierung WE43 im Ausgangszustand an Luft. 

Dieses Vorgehen wird für den Ausgangszustand beider Materialvarianten sowie 
die korrodierten Proben beider Versuchsstrategien (OCP, GSP) analog durchge-
führt. Dabei weisen die unter GSP korrodierten Proben infolge der intensiven Kor-
rosionsnarben ein sprödes Materialverhalten auf. Beispielhaft zeigt Abbildung 
6.26 die Entwicklung der drei Messgrößen einer PEO-modifizierten Probe nach 
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einem Immersionsversuch für t = 48 h unter GSP-1. Zur unmittelbaren Vergleich-
barkeit wird für die Ordinaten der Messgrößen die gleiche Skalierung aus Abbil-
dung 6.24 genutzt, lediglich die Skalierung der Spannungsamplitude wird ange-
passt. Es zeigt sich, dass die Materialreaktion während der kontinuierlichen 
Laststeigerung deutlich geringer ausfällt und infolgedessen Schwankungen einen 
größeren Einfluss auf die Auswertbarkeit hinsichtlich der Restermüdungsfestig-
keit haben. 

 

Abbildung 6.26: Entwicklung der Messgrößen der plastischen Dehnungsamplitude, 
der Verlustenergiedichte und der Temperaturänderung über der Last-
spielzahl in einem kontinuierlichen Laststeigerungsversuch einer zylindri-
schen Probe (Volumina, 3D) der Mg-Legierung WE43 mit plasma-elektro-
lytischer Oxidation (PEO) nach einem Immersionsversuch für 48 Stunden 
unter galvanostatischer Polarisation (GSP). 

Dennoch lässt sich bei Anpassung der Skalierung der gleiche qualitative Verlauf 
der Verlustenergiedichte (Abbildung 6.27 a) wie beim Ausgangszustand feststel-
len, sodass das zuvor gewählte Vorgehen analog durchgeführt wird. Neben dem 
ersten konstanten Bereich wird hierbei der abrupte Anstieg der Messgröße unmit-
telbar vor Probenversagen nicht berücksichtigt, da sich dieser Bereich durch eine 
Regression nicht abbilden lässt. Für die weitere Abschätzung der (Rest-) Ermü-
dungsfestigkeiten wird lediglich die Verlustenergiedichte berücksichtigt, da nur 
so ein vergleichbares Vorgehen zwischen allen Materialzuständen und Versuchs-
strategien gewährleistet wird. Vor allem die unter GSP vorkorrodierten Proben 
zeigen keine auswertbare Materialreaktion bzgl. der Temperaturänderung. Da es 
sich bei der plastischen Dehnungsamplitude um einen absoluten Wert handelt, ist 
der Kennwert, insbesondere für geringe Werte, deutlich anfälliger für Schwankun-
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gen als der integrale Kennwert der Verlustenergiedichte, der dennoch mit der plas-
tischen Dehnungsamplitude und der Temperaturänderung korreliert. Die zusam-
mengefassten Ergebnisse in Form der abgeschätzten (Rest-) Ermüdungsfestigkeit 
über der Immersionszeit werden in Abbildung 6.27 b) aufgeführt. 

 

Abbildung 6.27: Ermüdungsverhalten von zylindrischen Proben (Volumina, 3D) der 
Mg-Legierung WE43 mit und ohne plasma-elektrolytische(r) Oxidation 
(PEO) in einem kontinuierlichen Laststeigerungsversuch (LSV) mit Ent-
wicklung der Verlustenergiedichte und der mathematischen Regression 
über der Lastspielzahl nach einem Immersionsversuch für 48 Stunden un-
ter galvanostatischer Polarisation (GSP) (a), Entwicklung der abgeschätz-
ten (Rest-) Ermüdungsfestigkeit in Abhängigkeit der Immersionszeit am 
freien Korrosionspotential (OCP) in modifiziertem Minimum Essential 
Medium (mMEM) und 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C unter galvano-
statischer Polarisation (GSP-1 und -2) (b).  

Da durch die Kurzzeit-Prüfmethode die Langzeit-Immersionsversuche am freien 
Korrosionspotential abgebildet werden sollen, wird die Immersionszeit in Wochen 
bzw. Tagen aufgetragen. Im Ausgangszustand weisen die beiden Materialvarian-
ten eine vergleichbare abgeschätzte Ermüdungsfestigkeit von (160 ± 5) MPa 
(WE43) bzw. (165 ± 12) MPa (PEO) auf, wobei der geringfügig höhere Mittelwert 
der PEO-modifizierten Variante aufgrund der höheren Standardabweichung nicht 
signifikant ist. Generell weisen PEO-modifizierte Mg-Legierungen im Vergleich 
zum Substratmaterial eine geringere Ermüdungsfestigkeit auf, da die spröde, ris-
sige Natur mit einer hohen Porosität zu einer verfrühten Rissinitiierung im Inter-
face zwischen Schicht und Substrat führt [305]. Durch Vorkorrosion am freien 
Korrosionspotential kommt es zu einer Abnahme der abgeschätzten Restermü-
dungsfestigkeit, die für beide Materialvarianten für Immersionszeiten von zwei 
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Wochen annähernd linear verläuft, wobei die Werte der PEO-modifizierten Vari-
ante mit 157 MPa (PEO) zu 147 MPa (WE43, eine Woche) bzw. 144 MPa (PEO) 
zu 135 MPa (WE43, zwei Wochen) aufgrund des höheren Korrosionswiderstands 
mit einer einheitlicheren Korrosionsmorphologie geringfügig höher liegen (Kapi-
tel 6.2.1). Dementsprechend versagt das Substratmaterial durch eine Rissinitiie-
rung an lokal konzentrierter Korrosion (Abbildung 6.28 a). Für eine Immersions-
zeit von drei Wochen kommt es zu einem geringfügig stärkeren Abfall der 
abgeschätzten Restermüdungsfestigkeiten auf 117 MPa (PEO) bzw. 115 MPa 
(WE43). Dies lässt sich für beide Materialvarianten durch das verstärkte Auftreten 
von lokalen Korrosionsphänomenen, begleitet durch einen Anstieg der Wasser-
stoffentwicklung, begründen.  

Unabhängig von der Materialvariante führt die Vorkorrosion unter Anwendung 
galvanostatischer Polarisation (GSP-1 und -2) bereits nach einem Tag Immersion 
zu einer drastischen Abnahme der abgeschätzten Restermüdungsfestigkeit. Dabei 
liegen die Werte zwischen 51 MPa (PEO) und 69 MPa (WE43, GSP-1) und damit, 
bedingt durch die verstärkte Ausprägung der Korrosionsnarben (Abbildung 6.28 
b), deutlich unterhalb der Restermüdungsfestigkeiten der Immersionsversuche am 
freien Korrosionspotential für eine Woche. Das weitere Abfallen der Werte unter 
GSP gestaltet sich annähernd linear. Da die Geometrie der Narben von unter-
schiedlichen Faktoren (u. a. Anzahl, Lage und Größe der Ausscheidungen [122]) 
abhängt und dadurch ebenfalls die Kerbwirkung beeinflusst wird, ist zwischen den 
drei Versuchsreihen keine Abhängigkeit zur Immersionszeit erkennbar. Die Vali-
dierung der abgeschätzten Ermüdungsfestigkeiten findet in Kapitel 6.3 statt. 

 

Abbildung 6.28: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Rissinitiierungs-
stellen im Laststeigerungsversuch der zylindrischen Proben der Mg-Legie-
rung WE43 nach Immersionsversuchen in modifiziertem Minimum Essen-
tial Medium am freien Korrosionspotential für eine Woche (a), in 0,9%iger 
NaCl-Lösung unter galvanostatischer Polarisation für einen Tag (b). 
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6.3 (Korrosions-) Ermüdungsverhalten an Volumina25 

Nachdem die in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode hinsichtlich der Steuerung der Was-
serstoffentwicklung optimiert wurde, folgt die Validierung der Anwendbarkeit in 
Korrosionsermüdungsversuchen. Dies dient der Bestimmung der Korrosionser-
müdungsfestigkeit unter simulierter Langzeit-Immersion, wobei Versuche am 
freien Korrosionspotential sowie an Luft als Referenz genutzt werden. 

6.3.1 Ermüdungsverhalten 

Das Ermüdungsverhalten der beiden Materialvarianten an Luft gilt als Bezugs-
punkt für das Verhalten unter überlagert mechanisch-korrosiver Belastung der bei-
den Versuchsstrategien am freien Korrosionspotential und unter GSP. Ziel dieser 
Versuche ist gemäß Gesamtstrategie die Bestimmung der Ermüdungsfestigkeit für 
die Grenzlastspielzahl NGrenz = 2∙106, sodass Einstufenversuche (ESV) lediglich 
im High Cycle Fatigue (HCF)-Bereich durchgeführt werden und somit das Lang-
zeit-Verhalten von Implantaten abbilden. Die Auslegung der Spannungsamplitu-
den erfolgt auf Basis der Laststeigerungsversuche aus dem vorangegangenen Ka-
pitel. 

Beispielhaft zeigt Abbildung 6.29 die Ergebnisse der ESV für die drei durchge-
führten Spannungsamplituden von 175, 180 und 185 MPa mit der plastischen Deh-
nungsamplitude über der Lastspielzahl. Obwohl die Auswertung der LSV auf Ba-
sis der Verlustenergiedichte vorgenommen wurde, ist in der Fachliteratur die 
plastische Dehnungsamplitude zur Bewertung von zyklischer Ver- und Entfesti-
gung etabliert. Qualitativ und quantitativ ähneln sich die Wechselverformungskur-
ven der beiden Materialvarianten für die Durchläufer und die versagten Proben. 
Die plastische Dehnungsamplitude der gebrochenen Proben (WE43: 185 MPa, 
PEO: 180 MPa) steigt degressiv an, sodass die Kurven ab N > 103 in einen konti-
nuierlichen geringen Anstieg übergehen. Dieses Verhalten bedeutet eine stetige 
Entfestigung, die typischerweise zu Beginn der ESV ausgeprägter ist. Die Proben 
versagen abrupt, ohne dass zuvor eine signifikante Materialreaktion vorliegt. Die 
Durchläufer (WE43: 180 MPa, PEO: 175 MPa) weisen ein abweichendes Materi-
alverhalten auf, hierbei kommt es zu Beginn zu einer Entfestigung bis N ≈ 102 
(WE43) bzw. ≈ 103 (PEO), die nach einem Plateau mit einer annähernd konstanten 
plastischen Dehnungsamplitude in einen stetigen Abfall geringer Steigung und 
entsprechend einer geringen Verfestigung übergeht, die für das Substratmaterial 
ausgeprägter ist. Allgemein weist die plastische Dehnungsamplitude geringe 

 

25 Inhalte dieses Kapitels basieren zum Teil auf den Vorveröffentlichungen [283, 284]. 
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Werte auf, die auf das typisch spröde Materialverhalten von Mg-Legierungen auf-
grund der geringen Verformbarkeit infolge der begrenzten Anzahl an Gleitsyste-
men hinweist [210]. Weiterhin wird für Yttrium-haltige Mg-Nd-Legierungen von 
einer Zunahme der Zug- und Ermüdungsfestigkeit bei gleichzeitiger Abnahme der 
Bruchdehnung mit ansteigendem Yttriumgehalt berichtet [306]. Dies zeigt sich 
ebenfalls in den ebenen Bruchflächen der beiden Materialvarianten, deren Restge-
waltbrüche kaum sichtbare duktile Anteile (Abbildung 6.30 a, c) aufweisen. Die 
Rissinitiierung findet an einer oberflächennahen Ausscheidung (b, WE43, σa = 
185 MPa) bzw. im Interface zwischen Substrat und Schicht (d, PEO, σa = 
180 MPa) statt. Beim Restgewaltbruch bildet sich bei beiden Materialvarianten 
eine umlaufende Kante, sodass bis auf die Rissinitiierungsstelle keine Unter-
schiede in den Bruchflächen vorliegen. Trotz der spröden Materialeigenschaften 
der PEO-Schicht sind im Längsschliff (e) des Durchläufers bei σa = 175 MPa 
keine Schädigungen in der Schicht erkennbar. Hierbei ist jedoch zu beachten, dass 
sich aufgrund der prozessbedingt hohen Anzahl an Rissen und Poren eine Sepa-
rierung der versuchsbedingten Risse schwierig gestaltet. Quantitative Unter-
schiede sind zwischen den beiden Materialvarianten kaum erkennbar, sodass das 
globale Materialverhalten hauptsächlich vom Substratmaterial und nur geringfü-
gig in Bezug auf die Rissinitiierungsstelle von der Oberflächenmodifikation ab-
hängt. 

 

Abbildung 6.29: Wechselverformungskurven der Mg-Legierung WE43 mit (b) und 
ohne (a) plasma-elektrolytische(r) Oxidation (PEO) von zylindrischen Pro-
ben (Volumina, 3D) im Ausgangszustand an Luft für jeweils zwei Span-
nungsamplituden. 
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Abbildung 6.30: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der zylindrischen Pro-
ben der Mg-Legierung WE43 mit (c, d, e) und ohne (a, b) plasma-elektro-
lytische(r) Oxidation nach Einstufenversuchen an Luft bei einer Span-
nungsamplitude von σa = 185 MPa (a, b), 180 MPa (c, d) und 175 MPa (e). 
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6.3.2 Korrosionsermüdungsverhalten am freien Korrosionspotential 

Als Referenzpunkt der Korrosionsermüdungsversuche unter Anwendung der GSP 
im Rahmen der Kurzzeit-Prüfmethode werden Korrosionsermüdungsversuche am 
freien Korrosionspotential im mMEM (36,5 °C) mit maximalen Immersionszeiten 
von tmax = 48 h und 96 h durchgeführt. Analog zu den Ermüdungsversuchen an 
Luft zielen diese auf die Bestimmung der Korrosionsermüdungsfestigkeit bei 
NGrenz = 2∙106 ab, sodass die Frequenzen aus der maximalen Immersionszeit und 
der Grenzlastspielzahl bestimmt werden. Für 48 Stunden Immersion zeigen Ab-
bildung 6.31 und Abbildung 6.32 den Verlauf der plastischen Dehnungsamplitude 
und des elektrochemischen Potentials, gemessen gegen eine Ag/AgCl-Referen-
zelektrode, der beiden Materialvarianten für unterschiedliche Spannungsamplitu-
den.  

 

Abbildung 6.31: Korrosionsermüdungsverhalten von zylindrischen Proben (Volu-
mina, 3D) der Mg-Legierung WE43 im Ausgangszustand in modifiziertem 
Minimum Essential Medium (mMEM) bei 36,5 °C für jeweils zwei Span-
nungsamplituden und eine maximale Immersionszeit (tmax) von 48 Stun-
den: Wechselverformungskurven (a), Entwicklung des elektrochemischen 
Potentials (b). 

Qualitativ ähneln sich die Wechselverformungskurven des Substratmaterials mit 
und ohne PEO-Modifikation, wobei es analog zu den Referenzversuchen an Luft 
zu einer Entfestigung mit steigender plastischer Dehnungsamplitude und anschlie-
ßend entweder zu einer Sättigung oder zu einer geringen Verfestigung mit sinken-
der plastischer Dehnungsamplitude kommt. Eine Materialreaktion vor dem Pro-
benversagen, das abrupt auftritt, ist bei beiden Materialvarianten bei einer 
Spannungsamplitude von 150 MPa nicht erkennbar. Quantitativ erreichen beide 
vergleichbare Werte der plastischen Dehnungsamplitude, sodass wiederum von 



144 Ergebnisse und Diskussion 

 

einem dominierenden mechanischen Materialverhalten des Substratmaterials aus-
gegangen wird. Ein quantitativer Vergleich der plastischen Dehnungsamplitude zu 
den Referenzversuchen an Luft ist aufgrund der deutlich erhöhten Messlänge des 
Extensometers, das außerhalb der Korrosionszelle angebracht wird (Kapitel 
4.3.3), nicht zielführend. Durch diese Versuchsführung wird neben der Messlänge 
der gesamte verjüngte Bereich sowie ein geringer Anteil des Einspannbereichs be-
rücksichtigt, sodass typischerweise eine geringere Dehnung im Vergleich zur aus-
schließlichen Messung der Messlänge vorliegt.  

Im Gegensatz zur plastischen Dehnungsamplitude weist das elektrochemische Po-
tential eine starke Abhängigkeit von der Materialvariante, jedoch nicht von der 
aufgebrachten Spannungsamplitude, auf. Für das Substratmaterial zeigt sich für 
N < 104 (140 MPa) bzw. < 3∙103 (150 MPa) eine geringe Aktivierung der Proben-
oberfläche in Form eines abfallenden Potentials. Durch das vor Versuchsbeginn 
gesättigte Ruhepotential, das einen Gleichgewichtszustand zwischen Probenober-
fläche und Elektrolyt durch Bildung der initialen Korrosionsschicht beschreibt, 
und der mit Versuchsbeginn aufgebrachten Spannung kommt es zu Beschädigun-
gen der Schicht und damit zu lokal freigelegtem Substratmaterial, das diesen 
Gleichgewichtszustand nicht erreicht hat und zu einem geringeren Potential führt. 
Dies zeigt sich durch eine nadelstichartige Ausprägung der korrosiven Schädigung 
im Längsschliff des Durchläufers (Abbildung 6.33 a, WE43, σa = 140 MPa), die 
über die globale Eindringtiefe der Korrosionsschicht hinausgeht. Diese Ausprä-
gung bildet sich jeweils an Rissen in der Korrosionsschicht und ist somit senkrecht 
zur mechanischen Belastung ausgerichtet. Dementsprechend ist ein derartiges 
Phänomen im Querschliff parallel zur Belastung nicht zu beobachten (c). Weiter-
hin zeigt sich eine diese Morphologie nach singulärer korrosiver Belastung in den 
Langzeit-Immersionsversuchen nicht (Abbildung 6.12). Generell lassen sich die 
Beschädigungen in der Korrosionsschicht zum einen auf In- und Extrusionen, die 
die Korrosionsschicht durchbrechen, und zum anderen auf die unterschiedlichen 
mechanischen Eigenschaften zwischen Substrat und Korrosionsschicht zurück-
führen, hierbei weist die rissige Korrosionsschicht eine geringere Dehnbarkeit auf 
[219, 220]. Durch die erhöhte Eindringtiefe der Nadelstiche kann es zu lokal ver-
stärkter Korrosion im Rahmen von Lochfraß und Spaltkorrosion kommen, die 
durch eine erhöhte Spannungsintensität die Rissinitiierung von prozessbedingten 
Oberflächendefekten (Referenz an Luft, Abbildung 6.30) hin zu versuchsbeding-
ten korrosiven Defekten verändern und die Korrosionsermüdungsfestigkeit signi-
fikant herabsetzen. 

Nach dem initialen Abfallen des Potentials kommt es für beide Spannungsamplitu-
den zu einer Repassivierung mit einem steigenden Potential, wobei dieser Anstieg 
für die niedrigere Spannungsamplitude von 140 MPa ausgeprägter ist. Das Versa-
gen der Probe für σa = 150 MPa wird durch ein abruptes Abfallen begleitet, das 
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sich durch die dabei ergebende, freigelegte Bruchfläche, die unkorrodiertes Sub-
stratmaterial darstellt, begründen lässt. Für den Durchläufer bei 140 MPa kommt 
es zum Ende des Versuchs zu einer erneuten Aktivierung, die im Vergleich zum 
zuvor beschriebenen Probenbruch mit einem kontinuierlichen Abfallen einher-
geht.  

 

Abbildung 6.32: Korrosionsermüdungsverhalten von zylindrischen Proben (Volu-
mina, 3D) der Mg-Legierung WE43 mit plasma-elektrolytischer Oxidation 
(PEO) im Ausgangszustand in modifiziertem Minimum Essential Medium 
(mMEM) bei 36,5 °C für jeweils zwei Spannungsamplituden und eine ma-
ximale Immersionszeit (tmax) von 48 Stunden: Wechselverformungskurven 
(a), Entwicklung des elektrochemischen Potentials (b). 

Bei den PEO-modifizierten Proben fällt das Potential nach der Sättigung des Ru-
hepotentials vor Versuchsbeginn bis N < 102 drastisch ab, bevor es repassiviert 
und wieder ansteigt. Dabei wird bei einer Spannungsamplitude von 140 MPa ein 
erneutes Plateau schneller erreicht als bei 150 MPa, wobei für letzteres die Probe 
nach Erreichen des Plateaus versagt. Das abrupte Abfallen nach Versuchsbeginn 
lässt sich auf die spröde Natur der PEO-Schicht zurückführen, die eine deutlich 
höhere Härte und geringere Dehnbarkeit als das Substratmaterial aufweist (Kapitel 
5.1.1). Folglich kommt es mit beginnender Belastung zu einer Schädigung, sodass 
wiederum unkorrodiertes Substratmaterial freigelegt wird. Aufgrund der fortge-
schrittenen Korrosion unterhalb der PEO-Schicht (Abbildung 6.33 b, d), die deut-
lich über das Ausmaß nach einer Woche Langzeit-Immersion (Abbildung 6.12) 
hinausgeht, muss durch mechanisch hervorgerufene Schädigungen Elektrolyt in 
die PEO-Schicht eingedrungen und an das Substratmaterial gelangt sein. Derartige 
Schädigungen waren bei den Referenzversuchen an Luft nicht zu erkennen, wobei 
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die schwierige Separierung von prozessbedingten Defekten in diesem Zusammen-
hang bereits diskutiert wurde. Die folglich gebildete Korrosionsschicht weist im 
Längsschliff die gleiche nadelstichartige Morphologie wie beim Substratmaterial 
(a) auf. Hierdurch kommt es zu Rissen unterhalb der Modifikation (d), die ohne 
mechanische Belastung erst nach zwei Wochen Langzeit-Immersion zu beobach-
ten sind. Neben diesen Schädigungen im Interface führt die mechanische Belas-
tung zu lokalen Ablösungen der PEO-Schicht (b), sodass in diesem Bereich ein 
direkter Kontakt zwischen Substratmaterial und Elektrolyt vorliegt. Die beschrie-
benen Mechanismen führen auch bei der PEO-modifizierten Variante unter über-
lagert mechanischer Belastung zu lokaler Korrosion, die wiederum zur Rissiniti-
ierung und zum Versagen führt (e). Dieses komplexe Schädigungsverhalten ist in 
den Wechselverformungskurven nicht erkennbar, sodass die Potentialmessung ei-
nen deutlichen Erkenntnisgewinn liefert. Analog zum Substratmaterial weist die 
PEO-modifizierte Probe bei 140 MPa ein erneutes Abfallen des Potentials nach 
N ≈ 3∙105 auf. 

Die Ergebnisse beider Materialvarianten für eine maximale Immersionszeit von 
96 Stunden sind analog mit der plastischen Dehnungsamplitude und dem elektro-
chemischen Potential über der Lastspielzahl in Abbildung 6.34 und Abbildung 
6.35 aufgetragen. Zu beachten ist die intermittierende Versuchsführung mit einem 
Wechsel des Elektrolyten und Reinigung der Korrosionszelle zur Verhinderung 
einer Kontamination nach 48 Stunden und dementsprechend N = 106, sodass es 
sich um jeweils zwei Versuche und damit kombinierte Ergebnisse handelt. Im Ge-
gensatz zum Verlauf des elektrochemischen Potentials ist dieser Wechsel in den 
Wechselverformungskurven nicht erkennbar, sodass in Bezug auf das mechani-
sche Verformungsverhalten von keiner Beeinflussung durch die intermittierende 
Versuchsführung ausgegangen wird. Um die elektrochemische Materialreaktion 
bei Start des zweiten Versuchs kenntlich zu gestalten, wird für das Potential eine 
lineare Auftragung der Abszisse anstatt der zuvor genutzten logarithmischen ge-
nutzt. 
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Abbildung 6.33: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der zylindrischen Pro-
ben der Mg-Legierung WE43 mit (b, d, e) und ohne (a, c) plasma-elektro-
lytische(r) Oxidation nach Einstufenversuchen im modifizierten Minimum 
Essential Medium bei 36,5 °C am freien Korrosionspotential für eine ma-
ximale Immersionszeit von 2 Tagen bei einer Spannungsamplitude von 
σa = 140 MPa (a-d) und 150 MPa (e). 
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Abbildung 6.34: Korrosionsermüdungsverhalten von zylindrischen Proben (Volu-
mina, 3D) der Mg-Legierung WE43 im Ausgangszustand in modifiziertem 
Minimum Essential Medium (mMEM) bei 36,5 °C für jeweils zwei Span-
nungsamplituden und eine maximale Immersionszeit (tmax) von 96 Stun-
den: Wechselverformungskurven (a), Entwicklung des elektrochemischen 
Potentials (b). 

 

Abbildung 6.35: Korrosionsermüdungsverhalten von zylindrischen Proben (Volu-
mina, 3D) der Mg-Legierung WE43 mit plasma-elektrolytischer Oxidation 
(PEO) im Ausgangszustand in modifiziertem Minimum Essential Medium 
(mMEM) bei 36,5 °C für jeweils zwei Spannungsamplituden und eine ma-
ximale Immersionszeit (tmax) von 96 Stunden: Wechselverformungskurven 
(a), Entwicklung des elektrochemischen Potentials (b). 
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Qualitativ verlaufen die vier Wechselverformungskurven analog zu denen einer 
maximalen Immersionszeit von tmax = 48 h, sodass es zu Beginn zu einer Entfesti-
gung kommt, die entweder in ein Plateau (WE43) oder in eine stetige geringfügige 
Ent- (PEO: 130 MPa) oder Verfestigung (PEO: 140 MPa) übergeht. Dieses Ver-
halten korreliert nicht mit dem Versagenszeitpunkt der jeweiligen Proben, sodass 
das korrosive Schädigungsverhalten dominiert. Für das Substratmaterial verhält 
sich das Potential analog zur kürzeren Immersionszeit. Nach einem Plateau 
(σa = 120 MPa) bzw. einem geringen passivierenden Anstieg (σa = 110 MPa) zu 
Beginn des Versuchs gehen beide Kurven in eine Aktivierung über, sodass es zu 
einem Abfallen des Potentials kommt, bevor es sich sättigt (σa = 110 MPa) bzw. 
geringfügig wieder ansteigt (σa = 120 MPa). Durch den Wechsel des Elektrolyten, 
der mit einer Reinigung der Probe mit destilliertem Wasser und zur Erhaltung des 
Korrosionszustands mit Ethanol einhergeht, kommt es zu einem starken Abfallen 
zu Beginn des zweiten Versuchstags (N > 106). Dabei kann es zu einer Beschädi-
gung oder einem lokalen Abtrag der instabilen Korrosionsschicht durch eine der-
artige Reinigung kommen. Infolgedessen wird unkorrodiertes Substratmaterial 
freigelegt, das zu Beginn ein geringeres Potential aufweist und anschließend re-
passiviert, was wiederum den unmittelbaren Anstieg des Potentials begründet. Für 
eine Spannungsamplitude von 120 MPa versagt die Probe während dieses An-
stiegs, wohingegen sich der Verlauf bei 110 MPa analog zum ersten Versuchstag 
verhält. 

Für die PEO-Modifikation zeigt das Potential einen zu den Versuchen der kürze-
ren Immersionszeit analogen Verlauf. Das initiale Abfallen ist im Detail wegen 
der linearen Auftragung der Abszisse nicht erkennbar. Während für σa = 140 MPa 
ein Versagen während des ersten Versuchstags auftritt, führt der Wechsel des 
Elektrolyten bei 130 MPa zu einer Wiederholung des Verlaufs am zweiten Ver-
suchstag. Ein quantitativer Vergleich der beiden Materialvarianten ist aufgrund 
der unterschiedlichen Spannungsamplituden und des ohnehin abweichenden elekt-
rochemischen Materialverhaltens nicht zielführend. Da dieses Verhalten bei Be-
trachtung der plastischen Dehnungsamplitude nicht erkennbar ist und die Ver-
suchsführung mit einer Extensometerverlängerung ohnehin nicht die Verfor-
mungsvorgänge innerhalb der Messlänge beschreiben kann, wird im weiteren Ver-
lauf der Arbeit die plastische Dehnungsamplitude für die Korrosionsermüdungs-
versuche nicht mehr betrachtet. 

Um den Einfluss der maximalen Immersionszeit und der Materialvariante hin-
sichtlich der Lebensdauer bewerten und für die spätere Validierung der Kurzzeit-
Prüfmethode nutzen zu können, sind die Ergebnisse der ESV mit der Spannungs-
amplitude über der Bruchlastspielzahl NB in doppelt-logarithmischer Darstellung 
in Abbildung 6.36 aufgetragen. Als Referenz sind ebenfalls die Ergebnisse der 
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Versuche an Luft bei Raumtemperatur (RT) aufgeführt, sodass für beide Materi-
alvarianten drei Versuchsbedingungen dargestellt werden. 

 

Abbildung 6.36: Wöhler-Diagramm der Mg-Legierung WE43 mit und ohne plasma-
elektrolytische(r) Oxidation (PEO) von zylindrischen Proben (Volumina, 
3D) im Ausgangszustand an Luft und in modifiziertem Minimum Essential 
Medium (mMEM) bei 36,5 °C für zwei maximale Immersionszeiten (tmax) 
von 48 und 96 Stunden, vgl. [284]. 

An Luft weisen die beiden Materialvarianten nur geringe Unterschiede im Ermü-
dungsverhalten auf, sodass die PEO-Modifikation zu einer um 5 MPa niedrigeren 
Ermüdungsfestigkeit σa,fs (PEO: 175 MPa, WE43: 180 MPa) führt. Während das 
Substratmaterial bei 180 MPa den besagten Durchläufer erreicht, versagt die PEO-
modifizierte Variante bei NB = 3∙105. Wie unter 6.3.1 beschrieben, dominiert das 
Substratmaterial das globale Verformungsverhalten, die PEO-Schicht ändert die-
ses zwar nicht signifikant, hat aber in Übereinstimmung mit der Literatur [242, 
243] einen Einfluss auf das Rissinitiierungsverhalten. Durch die spröde, rissige 
Natur mit einer hohen Porosität kommt es vor allem unter Ermüdungsbelastung 
zu einer Rissinitiierung innerhalb des Interfaces zum Substratmaterial, damit zu 
einem verfrühten Materialversagen und einem Herabsetzen der Ermüdungsfestig-
keit. Die bestimmten Ermüdungsfestigkeiten liegen im Bereich der Abschätzun-
gen durch die LSV (Kapitel 6.2.3). Dabei wird dieser Kennwert tendenziell unter-
schätzt (WE43: 180 zu 160 MPa, PEO: 175 zu 165 MPa) und beschreibt somit 
eine konservative Abschätzung. Das Phänomen einer geringeren Ermüdungsfes-
tigkeit PEO-modifizierter Proben aufgrund einer verfrühten Rissinitiierung lässt 
sich für die vorliegenden Ausgangsmaterialien im LSV nicht abbilden. Im Ver-
gleich zu anderen Studien mit einer Abnahme der Ermüdungsfestigkeit von 14% 
[242] bis 38% [243] weicht die PEO-modifizierte Variante dieser Arbeit lediglich 
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um 3% vom Substratmaterial ab. Die generelle Ermüdungsfestigkeit beider Mate-
rialvarianten übertrifft andere biodegradierbare Mg-Legierungen deutlich. Unter 
vergleichbaren Versuchsbedingungen werden Werte zwischen 50 MPa (AZ91) 
[233] und 130 MPa (ZK60) [224] bzw. 135 MPa (AZ61) [214] erreicht, wobei 
häufig die Grenzlastspielzahl NGrenz = 107 genutzt wird. Die einzige Studie an 
WE43 aus diesem Anwendungsgebiet gibt eine Ermüdungsfestigkeit von 
110 MPa an [233]. Die hohe Ermüdungsfestigkeit der vorliegenden Mg-Legierung 
lässt sich auf die wirkenden Verfestigungsmechanismen der Mischkristall- und 
Ausscheidungsverfestigung sowie Kornfeinung zurückführen. Diese sind charak-
teristisch für WE43 aufgrund der hohen Löslichkeit von Yttrium, das in großen 
Teilen in den Mischkristall übergeht [290, 291], der hohen Anzahl an Neodym-
reichen Ausscheidungen infolge der geringen Löslichkeit [145] und der korn-
feinenden Wirkung aller verwendeten Legierungselemente.  

Durch die mit mMEM überlagerte Korrosionsermüdungsbelastung verringert sich 
für beide Materialvarianten die Korrosionsermüdungsfestigkeit im Vergleich zu 
den Referenzversuchen an Luft signifikant. Für eine maximale Immersionszeit 
von tmax = 48 h fällt der Wert mit der korrosiven Schädigung um 22% (WE43) 
bzw. 20% (PEO) ab. Eine vergleichbare Studie an WE43 weist für eine geringere 
Grenzlastspielzahl (NGrenz = 1∙106) und geringere Immersionszeit (t ≈ 1,2 Tage) 
eine drastische Abnahme von 64% im Vergleich zur Referenz an Luft auf [233]. 
Vor allem für das Substratmaterial dominieren Korrosionsnarben das Rissinitiie-
rungsverhalten und die Lebensdauer. Für diese Immersionszeit kompensieren sich 
die beiden Mechanismen einer verfrühten Rissinitiierung innerhalb der PEO-
Schicht und deren erhöhtem Korrosionswiderstand (Kapitel 6.2.1), sodass beide 
Materialvarianten die gleiche Korrosionsermüdungsfestigkeit erreichen. Dennoch 
deutet die erhöhte Bruchlastspielzahl von NB = 7∙105 (PEO) im Vergleich zu 
1,7∙105 (WE43) bei einer Spannungsamplitude von 150 MPa auf einen zunehmend 
dominierenden Einfluss des Korrosionsverhaltens hin. Dies wird bei Betrachtung 
der längeren maximalen Immersionszeit von 96 Stunden verdeutlicht. Allgemein 
kommt es für beide Materialvarianten durch die längere Kontaktzeit zum Elektro-
lyten zu einer weiteren Reduzierung der Korrosionsermüdungsfestigkeit von 39% 
(WE43) bzw. 26% (PEO) in Relation zum Referenzzustand an Luft. Dagegen wird 
für die Legierung ZX10 in zwei Zuständen von einer Abnahme zwischen 24 und 
43% für eine Immersionszeit von t ≈ 5,8 Tagen berichtet [232]. Durch den erhöh-
ten Korrosionswiderstand der PEO-Modifikation liegt die Korrosionsermüdungs-
festigkeit mit 130 MPa deutlich über der des Substratmaterials mit 110 MPa. Ver-
gleichbare Studien zum Korrosionsermüdungsverhalten einer biodegradierbaren 
PEO-Modifikation sind dem Autor derzeitig nicht bekannt. Nĕmcová et al. [243] 
berichten von einer Abnahme der Ermüdungsfestigkeit um 38% infolge der PEO-
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Modifikation, sodass bereits an Luft eine stark defektbehaftete Schicht vorliegt 
und die Studie somit nicht vergleichbar ist. 

Die Abschätzung der Restermüdungsfestigkeit nach Vorkorrosion am freien Kor-
rosionspotential mittels LSV ist aufgrund variierender Immersionszeiten nicht di-
rekt mit den Korrosionsermüdungsfestigkeiten vergleichbar. Die Langzeit-Immer-
sionsversuche werden für sieben, 14 bzw. 21 Tage durchgeführt, wohingegen die 
maximale Immersionszeit der Einstufenversuche bei vier Tagen liegt. Dennoch ist 
zu beobachten, dass trotz der längeren Immersionszeit von sieben Tagen deutlich 
höhere Restermüdungsfestigkeit durch den LSV (WE43: 147 MPa, PEO: 
157 MPa) abgeschätzt werden, als durch die ESV (WE43: 110 MPa, PEO: 
130 MPa) für vier Tage Immersionszeit bestimmt werden. Wie beschrieben, ver-
ändern sich die Korrosionsmechanismen bei einer Überlagerung von mechani-
scher Belastung, sodass sich ebenfalls die Morphologie im Vergleich zu den Lang-
zeit-Immersionsversuchen verändert. Hierbei kommt es unter anderen zu lokalen 
Korrosionsvorgängen, die durch eine erhöhte Spannungsintensität zu einer Riss-
initiierung führen. Während der Rissausbreitung wirken weitere Mechanismen, 
wie die Wasserstoffversprödung, die die Rissausbreitungsrate erhöhen [228]. Die-
ses komplexe Schädigungsverhalten aus wechselwirkenden korrosiven und me-
chanischen Mechanismen ist durch einen LSV nach Vorkorrosion nicht abbildbar. 

Nachdem das Verhalten beider Materialvarianten unter überlagerter Korrosions-
ermüdungsbelastung am freien Korrosionspotential bestimmt wurde, wird nun die 
Anwendbarkeit und der Einfluss der Kurzzeit-Prüfmethode in Form der GSP un-
tersucht. 

6.3.3 Korrosionsermüdungsverhalten unter galvanostatischer Polarisation 

Zur Nachbildung der Korrosionsraten der Langzeit-Immersionsversuche in Kor-
rosionsermüdungsversuchen werden für beide Materialvarianten die Stromdichten 
sowie der Zeitquotient von tOCP/tGSP = 7 aus Kapitel 6.2.2 genutzt. Dabei soll das 
Korrosionsermüdungsverhalten am freien Korrosionspotential mit einer maxima-
len Immersionszeit von vier bzw. sieben Tagen durch Anwendung der GSP nach-
gebildet werden. Dementsprechend ergibt sich die Frequenz aus der maximalen 
Immersionszeit und der konstanten Grenzlastspielzahl NGrenz = 2∙106. Die Nach-
bildung der Korrosionsermüdungsfestigkeit für eine maximale Immersionszeit 
von vier Tagen am freien Korrosionspotential wird als Referenzpunkt zur Beur-
teilung der Qualität der Kurzzeit-Prüfmethode genutzt.  

Wie im Rahmen der Korrosionsermüdungsversuche am freien Korrosionspotential 
in Kapitel 6.3.2 beschrieben, wird die plastische Dehnungsamplitude aufgrund der 
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Dehnungsmessung mit Verlängerungen außerhalb der Korrosionszelle nicht be-
trachtet. Zur Beurteilung der Materialreaktion unter Korrosionsermüdungsbelas-
tung bietet sich das elektrochemische Potential nur eingeschränkt an, da dieses im 
Regelkreis direkt von der Stromstärke abhängt und nur geringfügig von der me-
chanischen Belastung. Dies lässt sich durch den Potentialverlauf über 24 Stunden 
des Immersionsversuchs ohne mechanische Belastung und des Korrosionsermü-
dungsversuchs bei einer Spannungsamplitude von 35 MPa (Durchläufer) in Ab-
bildung 6.37 belegen.  

 

Abbildung 6.37: Entwicklung des elektrochemischen Potentials in Einstufenversu-
chen der Mg-Legierung WE43 von zylindrischen Proben (Volumina, 3D) 
im Ausgangszustand unter galvanostatischer Polarisation (GSP-2) in 
0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C für zwei Spannungsamplituden und 
eine maximale Immersionszeit (tmax) von 24 Stunden. 

Qualitativ liegen keine Unterschiede zwischen den beiden Versuchsreihen vor, 
quantitativ liegt unter überlagert mechanischer Belastung ein um maximal 8 mV 
höheres Potential vor, das jedoch zum einen aufgrund des geringfügigen Unter-
schieds nicht signifikant ist und sich zum anderen durch das höhere Ruhepotential 
der verwendeten Probe (-1,698 zu -1,750 V) erläutern lässt. Folglich hat die me-
chanische Belastung keinen signifikanten Einfluss auf den elektrochemischen Pro-
zess, sodass eine überlagerte Verwendung der Kurzzeit-Prüfmethode in einem 
Korrosionsermüdungsversuch unkritisch ist. Dies geht jedoch auch damit einher, 
dass das Potential nicht zur Beurteilung der Materialreaktion während der Korro-
sionsermüdung genutzt werden kann. Zur Beurteilung der ablaufenden Mechanis-
men werden daher die Korrosionsmorphologie der Durchläufer beider Material-
varianten herangezogen.  
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Analog zur Kurzzeit-Immersion ohne mechanische Überlagerung treten bereits 
nach einem Tag Korrosionsnarben (Abbildung 6.38 c) in der sonst größtenteils 
einheitlichen Korrosionsschicht (a) auf. Für die PEO-modifizierte Variante gestal-
tet sich die Korrosionsmorphologie ebenfalls analog zur Kurzzeit-Immersion ohne 
mechanische Belastung. Es kommt infolge lokaler Durchbrüche (d) zu einer sig-
nifikanten Korrosion unterhalb der Schicht (b) und hiervon ausgehend zur voran-
schreitenden Korrosion der Schicht selbst (d). Die nadelstichartige Korrosion, die 
nach Korrosionsermüdung am freien Korrosionspotential aufgetreten ist, lässt sich 
für die Einstufenversuche unter GSP nicht beobachten. Aufgrund der geringen 
Spannungsamplituden von σa = 35 MPa (WE43) bzw. 30 MPa (PEO) liegen deut-
lich geringere Dehnungen vor, die nicht zu einer Schädigung der Korrosions-
schicht und nicht zur Bildung der Nadelstiche führen. Damit ändert sich der Kor-
rosionsmechanismus unter mechanischer Überlagerung und Anwendung der GSP 
nicht, sodass die Kurzzeit-Prüfmethode in Korrosionsermüdungsversuchen ange-
wandt werden kann. Dies deckt sich ebenfalls mit dem Potentialverlauf (Abbil-
dung 6.37), der bei überlagert mechanischer Belastung keine signifikanten Ände-
rungen zu den Kurzzeit-Immersionsversuchen ohne mechanische Belastung ge-
zeigt hat. 

Da die Kurzzeit-Prüfmethode auf die Bestimmung der Korrosionsermüdungsfes-
tigkeit für lange Immersionszeiten abzielt, spielt die Materialreaktion ohnehin eine 
untergeordnete Rolle, sodass in Abbildung 6.39 das Wöhler-Diagramm der Ver-
suche unter Anwendung der GSP dargestellt wird. Abgebildet sind die Ergebnisse 
beider Materialvarianten für die beiden maximalen Immersionszeiten von 13,7 
Stunden (tSim = 4 Tage) und 24 Stunden (tSim = 7 Tage). Analog zu den Korrosi-
onsermüdungsversuchen am freien Korrosionspotential sinkt mit steigender Im-
mersionszeit die Korrosionsermüdungsfestigkeit für beide Materialvarianten. 
Zwischen dem unmodifizierten und PEO-modifizierten Substratmaterial liegen 
kaum Unterschiede im Korrosionsermüdungsverhalten vor. Für beide maximalen 
Immersionszeiten weist das Substratmaterial geringfügig höhere Korrosionsermü-
dungsfestigkeiten auf. Dabei versagen beide Materialvarianten durch Rissinitiie-
rung an Korrosionsnarben, die infolge der Polarisation verstärkt auftreten (Abbil-
dung 6.38 e, f). Da mit lokaler Auflösung der PEO-Schicht (d) das Substrat-
material die Eigenschaften dominiert, kommt es zu einer vergleichbaren Ausprä-
gung der Korrosionsnarben, sodass ebenfalls das Korrosionsermüdungsverhalten 
unter Anwendung der Kurzzeit-Prüfmethode vergleichbar ist. 
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Abbildung 6.38: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der zylindrischen Pro-
ben der Mg-Legierung WE43 mit (b, d, f) und ohne (a, c, e) plasma-elekt-
rolytische(r) Oxidation nach Einstufenversuchen in 0,9%iger NaCl-Lö-
sung bei 36,5 °C unter galvanostatischer Polarisation (GSP-2) für eine 
maximale Immersionszeit von einem Tag bei einer Spannungsamplitude 
von σa = 35 MPa (a, c), 30 MPa (b, d) und 45 MPa (e, f). 

Die Zusammenhänge gehen qualitativ mit den Abschätzungen der Restermü-
dungsfestigkeit nach Vorkorrosion unter GSP im Laststeigerungsversuch einher, 
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wonach es ebenfalls zu einer drastischen Abnahme der abgeschätzten Restermü-
dungsfestigkeiten und zu keinen signifikanten Unterschieden zwischen den beiden 
Materialvarianten kam. Quantitativ liegen die experimentell bestimmten Korrosi-
onsermüdungsfestigkeiten für einen Tag unter GSP (WE43: 35 MPa, PEO: 
30 MPa) unterhalb der im LSV abgeschätzten Restermüdungsfestigkeiten (WE43: 
58 MPa, PEO: 51 MPa). Die Begründung gestaltet sich analog zu den Korrosions-
ermüdungsversuchen am freien Korrosionspotential (Kapitel 6.3.2). 

 

Abbildung 6.39: Wöhler-Diagramm der Mg-Legierung WE43 mit und ohne plasma-
elektrolytische(r) Oxidation (PEO) von zylindrischen Proben (Volumina, 
3D) im Ausgangszustand unter galvanostatischer Polarisation (GSP-2) in 
0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C für zwei maximale Immersionszeiten 
(tmax) von 13,7 und 24 Stunden, vgl. [284]. 

Zur Beurteilung der Kurzzeit-Prüfmethode bzgl. der bestimmten Korrosionsermü-
dungsfestigkeiten sind in Abbildung 6.40 die Ergebnisse der Ermüdungsversuche 
an Luft sowie der Korrosionsermüdungsversuche am freien Korrosionspotential 
im mMEM und unter GSP in 0,9%iger NaCl-Lösung in Abhängigkeit der Immer-
sionszeit zusammengefasst. Die Referenzversuche an Luft beschreiben eine Im-
mersionszeit von null Tagen. Für die Korrosionsermüdungsversuche unter An-
wendung der Kurzzeit-Prüfmethode wird die simulierte Immersionszeit tSim 
angegeben. Die Wahl einer Überschneidung bei t = tSim = 4 Tage begründet sich 
durch einen Kompromiss zwischen einer möglichst langen Immersionszeit am 
freien Korrosionspotential ohne einen überproportionalen Versuchsaufwand so-
wie einer technisch umsetzbaren Frequenz, die nachweislich keinen Einfluss auf 
das Materialverhalten hat (Kapitel 4.3.3). 
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Aufgrund der geringen Übereinstimmung zwischen der Korrosionsermüdungsfes-
tigkeit für eine maximale Immersionszeit von vier Tagen am freien Korrosionspo-
tential (WE43: 110 MPa, PEO: 130 MPa) und der simulierten Korrosionsermü-
dungsfestigkeit unter GSP (WE43: 50 MPa, PEO: 40 MPa) infolge der verstärkten 
Korrosionsnarbenbildung werden die Korrosionsermüdungsversuche zur Nachbil-
dung von zwei bzw. drei Wochen Immersionszeit nicht durchgeführt. Neben den 
absoluten Abweichungen ändert sich ebenfalls der mathematische Zusammenhang 
zwischen den Datenpunkten. So lassen sich die Ergebnisse für WE43 jeweils über 
Gleichung (6.5) als Gerade abbilden, die jedoch unter GSP eine geringere Stei-
gung (mWE43,GSP = 5,0, mWE43,OCP = 17,5) aufweist. Für die PEO-modifizierte Va-
riante liegt am freien Korrosionspotential durch den zunehmenden Einfluss des 
erhöhten Korrosionswiderstands ein regressiver Verlauf vor, der sich über eine 
abnehmende Exponentialfunktion (6.6) abbilden lässt, die für t = 4 Tage eine Stei-
gung von -2,5 aufweist (über erste Ableitung berechnet). Die Geradensteigung der 
beiden Datenpunkte unter GSP ist nur geringfügig größer (mPEO,GSP = 3,3). Die 
Regression von zwei Datenpunkten ist fraglich und nicht zielführend, in diesem 
Fall wird sie jedoch zur Abschätzung der Steigung durchgeführt. 

 

Abbildung 6.40: Entwicklung der (Korrosions-) Ermüdungsfestigkeit in Abhängigkeit 
der Immersionszeit am freien Korrosionspotential (OCP) in modifiziertem 
Minimum Essential Medium (mMEM) und 0,9%iger NaCl-Lösung bei 
36,5 °C unter galvanostatischer Polarisation (GSP-2) von zylindrischen 
Proben (Volumina, 3D) der Mg-Legierung WE43 mit und ohne plasma-
elektrolytische(r) Oxidation (PEO) im Ausgangszustand; die Korrosions-
ermüdungsfestigkeit unter GSP wird für die simulierte Immersionszeit tSim 
angegeben, vgl. [283, 284]. 

σa,fs = b - m∙t (6.5) 
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σa,fs = 49,0∙exp(
-t

1,6
) + 126,0 (6.6) 

Für die verwendete Mg-Legierung WE43 mit und ohne PEO-Modifikation ist eine 
Nachbildung der Wasserstoffentwicklung und damit der Korrosionsrate aus Lang-
zeit-Immersionsversuchen durch Anwendung von GSP im Rahmen der entwickel-
ten in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode möglich. Infolge der inhomogenen Mikrostruk-
tur mit intermetallischen Ausscheidungen der Legierungselemente dominiert das 
Substratmaterial das elektrochemische Materialverhalten und somit die Korrosi-
onsmorphologie beider Materialvarianten. Infolgedessen ändert sich die Morpho-
logie der PEO-modifizierten Proben von einer homogenen hin zu einer inhomo-
genen Ausprägung mit starker Korrosionsnarbenbildung (Abbildung 6.41).  

 

Abbildung 6.41:Schematische Darstellung der Korrosionsmechanismen der Mg-Le-
gierung WE43 mit plasma-elektrolytischer Oxidation in Extrusionsrich-
tung (ER) im Ausgangszustand (a), am freien Korrosionspotential (OCP) 
(b), unter Korrosionsermüdungsbelastung am OCP (c), unter galvanosta-
tischer Polarisation (GSP) mit und ohne Korrosionsermüdungsbelastung 
(d); Darstellung qualitativ und nicht maßstabsgetreu. 

Am freien Korrosionspotential (b) geht die Korrosion von Entladungskanälen und 
Poren aus, die unter Elektrolytkontakt korrodieren, damit vergrößert werden und 
an Stellen einer initial geringen Schichtdicke den Durchbruch zum Substrat er-
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möglichen. Hierdurch kann der Elektrolyt sich unterhalb der PEO-Schicht ausbrei-
ten und durch Korrosion der Schicht sowie des Substrats zu lokalen Delaminatio-
nen führen, ohne dass sich die Schicht vom Substrat löst. Die zusätzliche globale 
Abnahme der Schichtdicke öffnet weitere Poren und ermöglicht auch hier ein Ein-
treten des Elektrolyten. Diese Effekte sind ebenfalls bei einer überlagert mecha-
nisch-korrosiven Belastung zu beobachten (c), wobei es jedoch infolge der gerin-
geren Dehnbarkeit der PEO-Schicht zu Rissen in dieser kommt und der Elektrolyt 
unmittelbar an das Substratmaterial gelangt, sodass es zu einer verstärkten Korro-
sion im Interface und zu einer nadelstichartigen Ausprägung kommt. Unter GSP 
(d), unabhängig von einer überlagert mechanischen Belastung, wird das Korrosi-
onsverhalten vom Substratmaterial dominiert. An Bereichen einer geringeren 
Schichtdicke kommt es zu Durchbrüchen der Schicht, die den unmittelbaren Zu-
gang des Elektrolyten an das Substrat ermöglichen. Dies führt entweder zu einer 
ausgeprägten Korrosion im Interface und davon ausgehend zu einer präferierten 
Auflösung der Schicht oder zu intensivem Lochfraß, der sich hin zu den kathodi-
schen Phasen des Substratmaterials orientiert. Dagegen ist beim Substratmaterial 
eine Verstärkung des ohnehin vorliegenden Korrosionsmechanismus zu beobach-
ten (Abbildung 6.42).  

Am freien Korrosionspotential (b) liegt für geringe Immersionszeiten eine insta-
bile Korrosionsschicht vor, die mit steigender Immersion in ihrer Ausprägung und 
Stabilität zunimmt und durch mikrogalvanische Korrosion oder durch lokale 
Schwachstellen in der Schicht zu lokaler Korrosion mit verstärkter Wasser-
stoffentwicklung führt. Auf Basis dieser Mechanismen kommt es an einzelnen 
Proben zu ausgeprägtem Lochfraß. Unter zusätzlicher mechanischer Belastung (c) 
werden diese Mechanismen mit einem Aufbrechen der Korrosionsschicht infolge 
der unterschiedlichen mechanischen Eigenschaften zwischen Substrat und Korro-
sionsschicht überlagert, sodass es zu einer nadelstichartigen Korrosionsmorpholo-
gie kommt. Diese führt wiederum zu lokal erhöhten Eindringtiefen des korrosiven 
Angriffs und erhöht somit die Wahrscheinlichkeit für Lochfraß und Spaltkorro-
sion. Die GSP (d), unabhängig von einer überlagert mechanischen Belastung, führt 
ausgehend von großen kathodischen Ausscheidungen zur ausgeprägten Korrosi-
onsnarbenbildung entlang der Extrusionsrichtung, wobei die Wasserstoffentwick-
lung über diese Bereiche gesteuert wird. 



160 Ergebnisse und Diskussion 

 

 

Abbildung 6.42: Schematische Darstellung der Korrosionsmechanismen der Mg-Le-
gierung WE43 in Extrusionsrichtung (ER) im Ausgangszustand (a), am 
freien Korrosionspotential (OCP) (b), unter Korrosionsermüdungsbelas-
tung am OCP (c), unter galvanostatischer Polarisation (GSP) mit und ohne 
Korrosionsermüdungsbelastung (d); Darstellung qualitativ und nicht 
maßstabsgetreu. 

Für beide Materialvarianten führt die veränderte oder verstärkte Korrosionsmor-
phologie unter überlagerter Korrosionsermüdungsbelastung zu einer drastischen 
Abnahme der Korrosionsermüdungsfestigkeit zwischen den Versuchen am freien 
Korrosionspotential und unter GSP. Durch die Änderung des Korrosionsmecha-
nismus bei der PEO-modifizierten Variante, die eine Abbildung des erhöhten Kor-
rosionswiderstands der Schicht nicht erlaubt, ist die Kurzzeit-Prüfmethode nicht 
anwendbar. Für das Substratmaterial ist eine Anwendung im Rahmen einer Worst-
Case-Betrachtung möglich, sodass zum einen Mg-Legierungen mit einer Neigung 
zu Lochfraß sowie dessen maximaler Einfluss auf die Korrosionsermüdungsfes-
tigkeit bestimmt werden können. 

6.4 Validierung der in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode 

Aufgrund der beschriebenen erfolgreichen Nachbildung der Wasserstoffentwick-
lung sowie der Limitationen bzgl. der Korrosionsmorphologie der Mg-Legierung 
WE43 wird zur Validierung der in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode die Mg-Legierung 
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ZX10 genutzt. Infolge der einheitlicheren Mikrostruktur quer und längs zur Extru-
sionsrichtung sowie der geringeren Gewichtsanteile an Legierungselementen liegt 
laut Literatur eine einheitlichere Korrosionsmorphologie und dementsprechend 
gleichmäßigere zeitabhängige Wasserstoffentwicklungsrate vor [75, 173, 307]. Es 
wird davon ausgegangen, dass die geringere Anzahl an Ausscheidungen mit ka-
thodischer Wirkung unter galvanostatischer Polarisation nicht zu ausgeprägten 
Korrosionsnarben führt, sodass das Korrosionsermüdungsverhalten unter Lang-
zeit-Immersion abbildbar ist. 

Auf Basis der generierten Erkenntnisse wird das Vorgehen bei der Charakterisie-
rung dieser Legierung zur Validierung der Kurzzeit-Prüfmethode angepasst, so-
dass die Versuchsreihen zeiteffizienter durchgeführt werden. Da die späteren Er-
müdungs- und Korrosionsermüdungsversuche an den zylindrischen Proben durch-
geführt werden, werden ebenfalls die Kurzzeit-Immersionsversuche unter GSP zur 
Bestimmung der Auslegungsfunktion an dieser Probengeometrie durchgeführt. 
Hiermit soll verhindert werden, dass es infolge einer richtungsabhängigen Mikro-
struktur ebenfalls zu einem richtungsabhängigen Korrosionsverhalten kommt. Für 
eine vereinfachte Versuchsführung und aufgrund der Unabhängigkeit der Wasser-
stoffentwicklung vom Elektrolyten unter GSP werden diese Versuche ausschließ-
lich in 0,9%iger NaCl-Lösung durchgeführt. Weiterhin wird der betrachtete Be-
reich der Stromdichte zur Bestimmung der Auslegungsfunktion von i = {0,5; 1,0; 
2,0; 20,0} mA cm-2 auf i = {0,5; 1,0; 1,5} mA cm-2 verringert, da dies dem späte-
ren Anwendungsbereich entspricht und die Auslegungsfunktion dementsprechend 
genauer definiert werden kann. Die Langzeit-Immersionsversuche am freien Kor-
rosionspotential zur Nachbildung der in vivo-Situation werden weiterhin in 
mMEM bei 36,5 °C vorgenommen, sodass auf eine Durchführung von Kurzzeit-
Immersionsversuchen in diesem Elektrolyten verzichtet wird. Die nachfolgenden 
Laststeigerungsversuche zur Abschätzung der Restermüdungsfestigkeit nach Vor-
korrosion werden lediglich nach Langzeit-Immersion und nicht nach Kurzzeit-Im-
mersion unter GSP durchgeführt. Dies begründet sich durch die geringe Überein-
stimmung zwischen den Abschätzungen aus den LSV und den experimentell 
bestimmten Korrosionsermüdungsfestigkeiten. Das sonstige Vorgehen gestaltet 
sich analog zu der ersten Versuchsreihe an der Mg-Legierung WE43 mit und ohne 
plasma-elektrolytische(r) Oxidation.  

Die Ergebnisse der Mg-Legierung ZX10 werden ausschließlich mit dem unmodi-
fizierten WE43 als Referenzlegierung verglichen, da sich durch Anwendung der 
Kurzzeit-Prüfmethode der Korrosionsmechanismus der PEO-modifizierten Vari-
ante verändert hat und somit für derartige Oberflächenmodifikationen nicht an-
wendbar ist. Dennoch ist zu erwähnen, dass dieses Kapitel nicht den Vergleich 
von zwei Mg-Legierungen, sondern die Validierung der Kurzzeit-Prüfmethode fo-
kussiert. 
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6.4.1 Stromdichte-Korrosionsrate-Zusammenhang 

Für eine Abschätzung des Korrosionsverhaltens und der Korrosionsrate zeigt Ab-
bildung 6.43 exemplarische Ergebnisse der potentiodynamischen Polarisations-
messungen zylindrischer Proben der beiden Legierungen in 0,9%iger NaCl-Lö-
sung bei 36,5 °C aufgetragen mit der Stromdichte über dem Potential relativ zur 
Referenzelektrode. Qualitativ ähneln sich die Kurven der beiden Legierungen, so-
dass für ZX10, analog zu den Beschreibungen aus Kapitel 6.1.1, nach dem Ruhe-
potential ein kurzer degressiver Verlauf auftritt, der eine Neigung zur Passivierung 
bedeutet. Für WE43 ist dieser ausgeprägter, wobei beide Legierungen im An-
schluss in eine aktive anodische Auflösung übergehen. Das Übergangspotential 
lässt sich zu -1,539 V (WE43: -1,528 V) abschätzen. Qualitativ weist ZX10 ein 
höheres Ruhepotential mit -1,647 V im Vergleich zu -1,711 V für WE43 auf, so-
dass die Legierung thermodynamisch stabiler ist. Die Korrosionsstromdichte ver-
hält sich analog und liegt für ZX10 mit 43,01 µA cm-2 unterhalb WE43 mit 
57,55 µA cm-2, sodass neben einer qualitativ geringeren Neigung in Lösung zu 
gehen, auch quantitativ eine geringere Korrosionsstromdichte und somit Korrosi-
onsrate vorliegt. Die absoluten Werte gehen mit der Literatur für vergleichbare 
Zn-Ca-haltige Legierungen einher [172, 175]. 

 

Abbildung 6.43: Potentiodynamische Polarisationsmessungen an zylindrischen Pro-
ben (Volumina, 3D) der Mg-Legierungen ZX10 und WE43 in 0,9%iger 
NaCl-Lösung bei 36,5 °C, vgl. [267]. 

Aufgrund der qualitativ ähnlichen Stromdichte-Potential-Kurve sowie der ver-
gleichbaren Korrosionsstromdichte werden für ZX10 für die Immersionsversuche 
unter GSP zur Bestimmung des Zusammenhangs zwischen Stromdichte und Kor-
rosionsrate vergleichbare Stromdichten angewandt wie für WE43. Die Entwick-
lung des spezifischen Wasserstoffvolumens für die variierenden Stromdichten ist 
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in Abbildung 6.44 a) über der Immersionszeit aufgetragen. Die Immersionsversu-
che werden in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C an den zylindrischen Proben der 
Mg-Legierung ZX10 durchgeführt. Bis auf die Kurve für i = 0,5 mA cm-2, die un-
mittelbar in einen linearen Anstieg übergeht, weist die Wasserstoffentwicklung, 
analog zu den Ergebnissen von WE43, einen progressiven Verlauf auf, der in eine 
Gerade übergeht. Im Gegensatz zu den vorherigen Ergebnissen ist keine Abhän-
gigkeit zwischen der Stromdichte und der zeitlichen Dauer des progressiven An-
stiegs erkennbar. Der Bereich einer linearen Steigung (HER) der drei Kurven wird 
wiederum zur Berechnung der Korrosionsrate genutzt, die in Abbildung 6.44 b) in 
doppelt-logarithmischer Darstellung über der Stromdichte aufgetragen ist. Neben 
den Datenpunkten der GSP ist ebenfalls das Ergebnis der potentiodynamischen 
Polarisation mit der Korrosionsstromdichte und der daraus berechneten Korrosi-
onsrate von (149,78 ± 21,06) mg cm-2 a-1 als Abschätzung eingetragen. Der Zu-
sammenhang der Stromdichte und der Korrosionsrate lässt sich in doppelt-loga-
rithmischer Darstellung durch eine Gerade mit Gleichung (6.7) beschreiben. 

mሶ Korr,GSP = 102,964∙i0,293  (6.7) 

Dabei ist die Steigung der Geraden mit mZX10 = 0,293 im Vergleich zu WE43 mit 
mWE43 = 1,094 geringer, sodass für vergleichbare Stromdichten deutlich geringere 
Korrosionsraten vorliegen. Beispielhaft weist WE43 bei 0,94 mA cm-2 eine Kor-
rosionsrate von 2088,57 mg cm-2 a-1 im Vergleich zu 933,75 mg cm-2 a-1 für 
1,00 mA cm-2 bei ZX10 auf. Analog zu Kapitel 6.1.1 lässt sich Gleichung (6.7) 
mit der Annahme eines konstanten Massenverlusts zwischen den Versuchen am 
freien Korrosionspotential und unter GSP zu Gleichung (6.8) umformen. 

i = ඨmሶ Korr,OCP∙ ൬
tOCP

tGSP
൰ ∙10-2,964

0,293

  (6.8) 

Der Datenpunkt der PDP-Messung weicht von der extrapolierten Regressions-
funktion ab, wobei dies aufgrund der Messungenauigkeiten, die mit dieser Mess-
methode einhergehen, vernachlässigbar ist. Somit wird für eine zweite Mg-Legie-
rung gezeigt, dass zwischen der Stromdichte unter GSP und der Korrosionsrate 
ein linearer Zusammenhang besteht, dessen Steigung in Abhängigkeit der Legie-
rung und Mikrostruktur variiert. So haben Samaniego et al. [204] in Abhängigkeit 
hoher Legierungsanteile mit Phasen kathodischer und anodischer Wirkung deren 
Einfluss auf den NDE und die Wasserstoffentwicklung untersucht. Dabei zeigten 
sich starke Unterschiede zwischen den Legierungen mit deutlich erhöhten HER 
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für Mg-28Ca mit der anodischen Phase Mg2Ca und für Mg-1,3Fe mit dem katho-
dischen Eisen, das in Magnesium nicht löslich ist. Folglich liegt für unterschiedli-
che Zusammensetzungen zwar ein linearer Zusammenhang zwischen HER und 
Stromdichte vor, dieser muss in seiner Lage und Steigung jedoch bestimmt wer-
den. Für die Kurzzeit-Prüfmethode bedeutet das, dass auch die Mg-Legierung 
ZX10 die Steuerung der Korrosionsrate durch Einstellung einer definierten Strom-
dichte und die Nachbildung der Wasserstoffentwicklung bzw. des Korrosionsver-
haltens aus Langzeit-Immersionsversuchen erlaubt.  

 

Abbildung 6.44: Kurzzeit-Korrosionsverhalten von zylindrischen Proben (Volumina, 
3D) der Mg-Legierung ZX10 in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C in Im-
mersionsversuchen unter Detektion des spezifischen Wasserstoffvolumens 
bei Variation der Stromdichte von 0,5 bis 1,5 mA cm-2 (a), zugehöriger Zu-
sammenhang zwischen der Korrosionsrate, berechnet aus der Wasser-
stoffentwicklungsrate (HER), und der Stromdichte mit Vergleich zur Mg-
Legierung WE43 (b), vgl. [283]. 

6.4.2 Langzeit-Immersion am freien Korrosionspotential 

Bevor auf Basis des Zusammenhangs zwischen Stromdichte und Korrosionsrate 
das Langzeit-Immersionsverhalten nachgebildet werden kann, gilt es dieses zu 
charakterisieren. Dafür zeigt Abbildung 6.45 den Verlauf des spezifischen Was-
serstoffvolumens über der Immersionszeit aus Versuchen in mMEM bei 36,5 °C 
für 21 Tage. Dargestellt sind die Ergebnisse der zylindrischen Proben der Mg-
Legierungen ZX10 und WE43. Im Vergleich zur Referenz weist ZX10 über die 
gesamte betrachtete Immersionszeit eine signifikant geringere Wasserstoffent-
wicklung auf, die für t = 21 Tage um 62% geringer ausfällt. Auch qualitativ weicht 
das Materialverhalten von ZX10 ab, das nach einem degressiven Anstieg in einen 
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breiten Immersionszeitraum geringer Steigung übergeht (t ≤ 7,9 Tage) und folg-
lich als passivierend beschrieben werden kann.  

 

Abbildung 6.45: Langzeit-Korrosionsverhalten von zylindrischen Proben (Volumina, 
3D) der Mg-Legierung ZX10 im Vergleich zu WE43 in modifiziertem Mi-
nimum Essential Medium (mMEM) bei 36,5 °C in Immersionsversuchen 
für 21 Tage am freien Korrosionspotential (OCP) unter Detektion des spe-
zifischen Wasserstoffvolumens, vgl. [107]. 

Die höhere Steigung zu Beginn des degressiven Bereichs ergibt sich aus der hohen 
Reaktivität der unkorrodierten Oberfläche. Das anschließende Abflachen begrün-
det sich durch die Bildung der Korrosionsschicht, die das darunterliegende Sub-
stratmaterial teilweise schützt. Im Vergleich zur Referenzlegierung WE43 (Abbil-
dung 6.12) weist ZX10 nach einer Woche Immersion eine homogenere und 
dichtere Korrosionsschicht auf (Abbildung 6.47 a). In der lichtmikroskopischen 
Aufnahme einer geätzten Probe (b) zeigt sich, dass die Korngrenzen keinen Ein-
fluss auf die Korrosionsmorphologie haben, sodass weder ein präferierter korrosi-
ver Angriff der umliegenden α-Mg-Matrix noch der Korngrenze selbst stattfindet. 
Nach diesem Intervall folgen zwei Bereiche mit geringfügig erhöhter Steigung, 
die für 14,7 < t ≤ 21 Tage deutlich höher ausfällt als für 7,9 < t ≤ 14,7 Tage und 
sich jeweils als annähernd linear beschreiben lassen. Nach dem ersten Bereich 
(Abbildung 6.47 c) nimmt die Dicke der Korrosionsschicht zwar signifikant zu, 
behält jedoch ihre Kompaktheit, sodass das spezifische Wasserstoffvolumen nur 
geringfügig ansteigt. Die anschließend erhöhte Steigung geht mit einem Verlust 
der Stabilität der Korrosionsschicht einher, sodass es zu ersten Ablösungen kommt 
(d), die wiederum den ohnehin nur geringfügigen Schutz des Substratmaterials 
weiter herabsetzen. Für WE43 tritt dieses Phänomen bereits nach zwei Wochen 
Immersion auf. Lokal verstärkte Korrosion wie für WE43 (Abbildung 6.13 a) an 
einzelnen Proben ist für ZX10 nicht zu beobachten, sodass bedeutend geringere 
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Standardabweichungen vorliegen, die sich dementsprechend vor allem auf die ein-
heitlichere Korrosionsmorphologie zurückführen lassen. Der qualitative Verlauf 
deckt sich in großen Teilen mit der Literatur, wonach entweder ein linearer Zu-
sammenhang zwischen Wasserstoffvolumen und Zeit oder ein degressiver Verlauf 
vorliegt, der nach längeren Immersionszeiten in einen linearen Anstieg übergeht 
[175, 308, 309]. Die erreichten Volumina schwanken in Abhängigkeit der vorlie-
genden Versuchsbedingungen und exakten Legierungszusammensetzung stark. So 
wurde bei Hofstetter [308] für ZX10 nach 340 Stunden ein maximales spezifisches 
Wasserstoffvolumen von 0,2 ml cm-2 (hier: 1,6 ml cm-2) und durch Pulido-
González et al. [124] in Abhängigkeit einer Wärmebehandlung zwischen 
5,0 und 27,0 ml cm-2 (t = 336 h, hier: 1,6 ml cm-2) erreicht. Hohe Übereinstim-
mungen liegen mit den Studien von Moreno et al. [175] und Millán-Ramos et al. 
[309] vor. Die Korrosionsmorphologie wies nach einer einheitlichen Korrosions-
schicht für längere Immersionszeiten Lochfraß auf, der die erhöhte HER für diese 
Zeiträume begründete. 

 

Abbildung 6.46: Entwicklung des pH-Werts des Elektrolyten in Immersionsversuchen 
in modifiziertem Minimum Essential Medium (mMEM) bei 36,5 °C für 14 
Tage am freien Korrosionspotential (OCP) von zylindrischen Proben (Vo-
lumina, 3D) der Mg-Legierung ZX10; Messung des pH-Werts vor Elekt-
rolytwechsel nach je 2 Tagen; pH-Wert von frischem Elektrolyten beträgt 
7,5. 

Um auszuschließen, dass das Abflachen der Wasserstoffentwicklung durch Anrei-
cherung von Hydroxidionen bedingt ist, zeigt Abbildung 6.46 die Entwicklung des 
pH-Werts des Elektrolyten pHE der ersten 14 Tage. In Bezug auf den pH-Wert von 
erneuertem Elektrolyten pHE,0 = 7,5 steigt der Wert nach Beendigung eines Inter-
valls von zwei Tagen und damit vor dem Wechsel des Elektrolyten nur geringfügig 
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um maximal ΔpHE = 0,7 (t = 6 Tage). Alle Änderungen liegen im Bereich ver-
gleichbarer Studien und sind deutlich zu gering, um einen signifikanten Einfluss 
auf die Wasserstoffentwicklung zu haben [76]. Weiterhin ist keine Abhängigkeit 
zwischen dem spezifischen Wasserstoffvolumen und dem pH-Wert erkennbar, so-
dass die Ergebnisse diese Hypothese bestätigen. 

 

Abbildung 6.47: Rasterelektronenmikroskopische (a, c, d) und lichtmikroskopische 
(b, geätzt) Aufnahmen von Längsschliffen der zylindrischen Proben der 
Mg-Legierung ZX10 nach Immersionsversuchen in modifiziertem Mini-
mum Essential Medium bei 36,5 °C am freien Korrosionspotential für 7 (a, 
b), 14 (c) und 21 Tage (d). 

Die Ergebnisse der Langzeit-Immersionsversuche zeigen wiederum, dass die po-
tentiodynamische Polarisation zwar zur qualitativen Abschätzung geeignet ist, je-
doch nicht für zeitabhängige quantitative Aussagen. Entsprechung der Korrosi-
onsstromdichten weist WE43 eine höhere tatsächliche Korrosionsrate auf, jedoch 
zeigt sich in der Wasserstoffentwicklung ein deutlicher Unterschied von maximal 
62% im Vergleich zu lediglich 25% zwischen den Korrosionsstromdichten. Die 
Stromdichte-Potential-Kurve zeigt für WE43 eine ausgeprägtere Neigung zur Pas-
sivierung, was sich durch die Wasserstoffentwicklung nicht bestätigt, da diese für 
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ZX10 deutlich stärker abflacht. Aussagen über den zeitabhängigen Anstieg für 
längere Immersionszeiten sind durch potentiodynamische Polarisationsmessun-
gen, die nur einen Zeitpunkt abbilden, ohnehin nicht möglich. 

Für eine tiefgreifende Analyse der Wasserstoffentwicklung wird in Abbildung 
6.48 die Skalierung adaptiert und ausschließlich die Mg-Legierung ZX10 betrach-
tet. Es zeigt sich, dass die Wasserstoffentwicklung in mehrere Bereiche linearer 
Steigung unterteilbar ist. Vor allem der zuvor beschriebene degressive Anstieg 
lässt sich durch vier Geraden annähern. Auch die beiden annähernd linearen Be-
reiche für 7,9 < t ≤ 14,7 Tage und 14,7 < t ≤ 21 Tage unterteilen sich in mehrere 
Teilgeraden. Die einzelnen Immersionszeiträume und die aus den HER berechne-
ten Korrosionsraten sind für die Regressionsgeraden aus Abbildung 6.48 a) in Ta-
belle 6.3 (Ansatz 1) angegeben. Weiterhin sind die zur Nachbildung der Korrosi-
onsraten notwendigen Stromdichten angegeben, die über Gleichung (6.8) sowie 
einen Zeitquotienten von tOCP/tGSP = 7 berechnet werden.  

 

Abbildung 6.48: Langzeit-Korrosionsverhalten von zylindrischen Proben (Volumina, 
3D) der Mg-Legierung ZX10 in modifiziertem Minimum Essential Me-
dium (mMEM) bei 36,5 °C in Immersionsversuchen für 21 Tage am freien 
Korrosionspotential (OCP) unter Detektion des spezifischen Wasserstoff-
volumens, Anwendung linearer Regression mit Unterteilung in 11 (a) und 
4 (b) Immersionszeiträume. 

Zu beachten sind die Einheiten der Korrosionsraten und der Stromdichten, die auf-
grund der deutlich geringeren Wasserstoffentwicklung für ZX10 im Vergleich zu 
WE43 angepasst werden. Durch kurze Immersionszeiträume mit einer hohen HER 
in Kombination mit der geringeren Steigung der Auslegungsfunktion ergeben sich 
teilweise hohe Stromdichten von bis zu 16,7 mA cm-2 (19,7 < tOCP ≤ 20,4 Tage), 
die auf Basis der Erkenntnisse aus Kapitel 6.1.1 und 6.4.1 verhindert werden soll-
ten. Mit steigender Stromdichte steigt die Anzahl an Korrosionsnarben sowie die 
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Wahrscheinlichkeit von kathodischem Wasserstoff an der Gegenelektrode, der 
zwar keinen Einfluss auf die eigentliche Reaktion hat, aber mit den Korrosions-
zellen der Korrosionsermüdungsversuche messtechnisch nicht vom Wasserstoff 
der chemischen Teilreaktion getrennt werden kann. Um dies zu verhindern, wird 
der Verlauf des spezifischen Wasserstoffvolumens in vier Immersionszeiträume 
aufgeteilt (Abbildung 6.48 b), dementsprechend die Korrosionsrate über einen 
größeren Bereich gemittelt und über Ansatz 2 in Tabelle 6.3 angegeben. Bei der 
Berechnung der Stromdichten wird angenommen, dass sich der Zusammenhang 
zwischen Stromdichte und Korrosionsrate auch außerhalb der verwendeten Strom-
dichten (i = {0,5; 1,0; 1,5} mA cm-2) linear verhält, sodass die Auslegungsfunk-
tion extrapoliert wird. 

Tabelle 6.3: Lineare Regressionen mit 11 (Ansatz 1) und 4 (Ansatz 2) Immersionszeit-
räumen zur Berechnung der Korrosionsraten der zylindrischen Proben 
der Mg-Legierung ZX10 in Immersionsversuchen in modifiziertem Mini-
mum Essential Medium bei 36,5 °C für 21 Tage sowie die zur Nachbildung 
berechneten Stromdichten. 

Korrosionsrate 
 mሶ Korr [102 mg cm-2 a-1] 

Immersionszeit  
tOCP [Tage] 

Stromdichte  
i [µA cm-2] 

1 2 1 2 1 2 

1,30 

0,66 

 0,0 – 0,8 

  0,0 – 4,2 

956,60 

97,50 
0,17  0,8 – 2,1 1,01 

0,75  2,1 – 3,0 151,10 

0,34  3,0 – 4,6 10,08 

0,05 0,08  4,6 – 8,1  4,2 – 8,2 0,01 0,07 

0,31 
0,40 

  8,1 – 11,8 
  8,2 – 14,9 

7,01 
17,35 

0,53 11,8 – 14,8 43,90 

1,78 

1,23 

14,8 – 16,5 

14,9 – 21,0 

2829,76 

787,79 
0,77 16,5 – 19,7 160,65 

3,00 19,7 – 20,4 16692,73 

0,43 20,4 – 21,0 22,01 
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6.4.3 Kurzzeit-Immersion unter galvanostatischer Polarisation 

Die Stromdichten zur Nachbildung der Wasserstoffentwicklung aus den Langzeit-
Immersionsversuchen in mMEM mit einer Immersionszeit von tOCP,max = 504 h 
werden in Kurzzeit-Immersionsversuchen unter GSP in 0,9%iger NaCl-Lösung 
angewandt. Das spezifische Wasserstoffvolumen wird über der normierten Im-
mersionszeit in Abbildung 6.49 mit den Mittelwerten beider Versuchsreihen an-
gegeben. Für die Langzeit-Immersionsversuche wird die jeweilige HER der line-
aren Bereiche (Ansatz 2) als Sollwert genutzt. Analog zu den Ergebnissen der 
Kurzzeit-Immersionsversuche an WE43 ergibt sich zu Beginn jedes Versuchstags 
ein progressiver Verlauf infolge der Haftung der Wasserstoffblasen an der Pro-
benoberfläche, wobei dieses Phänomen bei ZX10 mit einer deutlich geringeren 
Wasserstoffentwicklung weniger stark ausgeprägt ist.  

 

Abbildung 6.49: Mittlere Wasserstoffentwicklung der Immersionsversuche am freien 
Korrosionspotential (OCP) in modifiziertem Minimum Essential Medium 
(mMEM) für 504 Stunden und unter galvanostatischer Polarisation (GSP) 
in 0,9%iger NaCl-Lösung für 72 Stunden bei 36,5 °C von zylindrischen 
Proben (Volumina, 3D) der Mg-Legierung ZX10. 

Qualitativ liegen die Istwerte in guter Übereinstimmung mit den Sollwerten, wo-
bei eine Änderung der Stromdichte zu einer gewollten Änderung der Wasser-
stoffentwicklung führt. Im Gegensatz zu den Ergebnissen der Kurzzeit-Immersi-
onsversuche bei WE43 tritt die maximale Übereinstimmung am Ende der 
Immersionszeit (t/tmax = 1) mit 98% auf. Die minimale Übereinstimmung mit le-
diglich 58% ist bei t/tmax = 0,2 zu beobachten. Entsprechend der guten Überein-
stimmung bei der Wasserstoffentwicklung weist die Korrosionsmorphologie nach 
Anwendung der Kurzzeit-Prüfmethode eine vergleichbare Ausprägung zu den 
Proben nach Immersion am freien Korrosionspotential auf (Abbildung 6.47). Nach 
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einer simulierten Immersionszeit von einer Woche ergibt sich eine Korrosions-
schicht mit einer uneinheitlichen Schichtdicke (Abbildung 6.50 a), die in einzel-
nen Bereichen jedoch bereits kompakt ist. Diese Kompaktheit nimmt mit fort-
schreitender Immersionszeit bis zu tSim = 14 Tage zu (b) und ist vergleichbar mit 
dem Zustand nach zwei Wochen Immersion am freien Korrosionspotential (Ab-
bildung 6.47 c). Nach diesem Immersionszeitraum kommt es verstärkt zu lokalen 
Korrosionsphänomenen, sodass die Eindringtiefe und demzufolge die Dicke der 
Korrosionsschicht lokal zunimmt (c). Dieses Verhalten weicht geringfügig von 
den Versuchen am freien Korrosionspotential ab, da es hier vorerst zu einem Ab-
lösen einzelner Bereiche der Korrosionsschicht (Abbildung 6.47 d) und nicht zur 
direkten Korrosionsnarbenbildung kam.  

 

Abbildung 6.50: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von Längsschliffen der 
zylindrischen Proben der Mg-Legierung ZX10 nach Immersionsversuchen 
in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C unter galvanostatischer Polarisation 
für 1 (a), 2 (b) und 3 Tage (c). 

Bei Durchführung der Kurzzeit-Immersion unter GSP sowie der nachträglichen 
mikrostrukturellen Analytik sind einzelne Proben mit einer ausgeprägten Spalt-
korrosion umlaufend im Übergangsbereich von der Messlänge zum Acrylharzlack 
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zu beobachten (Abbildung 6.51). Dabei tritt die Korrosion fast ausschließlich in 
diesem Spalt auf, die restliche Messlänge bleibt weitgehend unkorrodiert. Weiter-
hin unterscheidet sich die Entwicklung des spezifischen Wasserstoffvolumens der 
Proben mit intensiver Spaltkorrosion nicht signifikant von denen mit einer homo-
genen Korrosionsmorphologie (Abbildung 6.52 a). Die Daten der Proben mit ho-
mogener Korrosion stammen aus Abbildung 6.48, wobei lediglich die ersten 24 
Stunden berücksichtigt werden. Für die Proben mit Spaltkorrosion wird das abso-
lut gemessene Wasserstoffvolumen auf die zuvor ausgemessene Oberfläche der 
Messlänge bezogen, da über diese Fläche die Stromdichte zur Regelung der GSP 
bestimmt wurde. Weiterhin ist die Ausmessung der initialen Oberfläche der Spalt-
korrosion nicht möglich. Da diese Proben nicht für die Berechnung des mittleren 
spezifischen Wasserstoffvolumens aus Abbildung 6.48 berücksichtigt und dem-
entsprechend nicht für die weiteren Versuchstage (48 und 72 Stunden) genutzt 
werden, existieren lediglich Daten für eine Immersionszeit von 24 Stunden. Qua-
litativ und quantitativ weisen beide Ausprägungen einen vergleichbaren Verlauf 
des spezifischen Wasserstoffvolumens auf. Jeweils liegt ein progressiver Verlauf 
vor, der aufeinanderfolgend in zwei lineare Bereiche übergeht. Der Zeitpunkt die-
ses Übergangs variiert geringfügig zwischen den beiden Ausprägungen mit 
t = 8,3 h (homogen) und 7,3 h (Spaltkorrosion). Die Standardabweichung der Pro-
ben mit Spaltkorrosion ist deutlich geringer, was sich auf die kaum vorhandene 
Korrosion außerhalb des Spalts zurückführen lässt, sodass es zu keinen weiteren 
lokalen Korrosionsphänomenen kommt.  

 

Abbildung 6.51: Spaltkorrosion an einem rekonstruierten computertomografischen 
Volumen einer zylindrischen Probe der Mg-Legierung ZX10 nach Immer-
sionsversuch in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C unter galvanostatischer 
Polarisation für einen Tag. 

 



Ergebnisse und Diskussion 173 

 

Allgemein wird das Auftreten einer Spaltkorrosion durch einen geometrisch engen 
und trotzdem für den Elektrolyten zugänglichen Spalt oder Überlappung hervor-
gerufen, der zu einer Veränderung der lokalen Konzentrationen führt [132] und 
für die vorliegenden Proben durch eine unzureichende Haftung des Acrylharzlacks 
begünstigt wird. Beim Beschichten der Proben in vier Schritten wird die Mess-
länge durch Polyimidfolie separiert, die nach Trocknung das Lacks entfernt wird. 
Durch das Abziehen der Polyimidfolie wird im Übergangsbereich die Beschich-
tung durch Haftung an der Folie beschädigt und ein Spalt hervorgerufen. Um dies 
zu verhindern wird das Vorgehen für die Mg-Legierung ZX10 angepasst. Hierbei 
wird der Lack ebenfalls in vier Schichten aufgetragen, die ersten drei Schichten 
werden getrocknet, sodass bereits eine definierte Messlänge entsteht. Unmittelbar 
nach Auftragen der vierten Schicht und somit im zähflüssigen Zustand wird die 
Folie entfernt. Durch die im Lack vorhandenen Lösungsmittel werden die darun-
terliegenden drei Schichten gelöst, jedoch nicht vollständig aufgelöst, sodass sich 
diese nach Entfernen der Folie im Übergangsbereich wieder auf der Probenober-
fläche ablegen. Das jeweilige Vorgehen wird detailliert in Kapitel 4.1 beschrieben. 

Für die beiden Materialvarianten der Mg-Legierung WE43 mit und ohne plasma-
elektrolyte(r) Oxidation tritt bei Verwendung des ersten Beschichtungsvorgehens 
keine Spaltkorrosion auf. Es ist also davon auszugehen, dass infolge der GSP der 
Mechanismus mit dem mikro- oder makrostrukturell geringsten Korrosionswider-
stand dominiert und als eine Art schwächstes Glied fungiert. Für WE43 ist dies 
die mikrogalvanische Korrosion im Interface der α-Mg-Matrix und den interme-
tallischen Ausscheidungen. Obwohl global der Korrosionswiderstand durch die 
PEO-Modifikation erhöht wird, besitzen die Ausscheidungen des darunterliegen-
den Substratmaterials lokal einen geringeren Korrosionswiderstand und fungieren 
damit ebenfalls als schwächstes Glied. Da die Mikrostruktur von ZX10 deutlich 
homogener in Bezug auf derartige Ausscheidungen und kathodische Bereiche ist, 
stellt der entstandene Spalt den geringsten Korrosionswiderstand und den domi-
nierenden Korrosionsmechanismus dar. Dies geht mit der Theorie nach Song et al. 
[199] bzgl. des NDE einher, wonach dieser Effekt mit Lochfraß erst für Potentiale 
oberhalb des Pittingpotentials auftritt. Da das Korrosionsverhalten mikrostruk- 
tur-, elektrolyt- und geometrieabhängig ist, verringert der Spalt lokal das Pitting-
potential, sodass es hier zu verstärkter Korrosion kommt. Somit eignet sich die 
Kurzzeit-Prüfmethode nicht nur für die Bewertung von Mg-Legierungen in Form 
von vereinfachten zylindrischen Proben, sondern auch für die Bestimmung von 
geometrischen Schwachstellen. Aufgrund des veränderten Korrosionsmechanis-
mus der Spaltkorrosion, die keine Materialreaktion, sondern eine geometrische 
Reaktion infolge einer fehlerhaften Beschichtung darstellt, gehen in die Berech-
nung des Mittelwerts in Abbildung 6.48 lediglich Proben ohne derartige Korrosi-
onsmorphologie ein.  
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Um neben der qualitativen eine quantitative Bewertung vornehmen und die Kurz-
zeit-Prüfmethode validieren zu können, werden aus den HER der vier Immersi-
onszeiträume die Korrosionsraten berechnet und über der Stromdichte in Abbil-
dung 6.52 b) aufgetragen. Die Darstellung erfolgt analog zu Abbildung 6.44 b), 
wobei die Skalierung der Abszisse aufgrund geringer Stromdichten (Tabelle 6.3) 
erweitert wird. Bis auf die Korrosionsrate für i = 7∙10-5 mA cm-2 liegen die Daten-
punkte in guter Übereinstimmung mit der Auslegungsfunktion bzw. deren Extra-
polation. Samaniego et al. [204] konnten zeigen, dass für geringe Stromdichten im 
Bereich des Übergangspunkts zwischen anodischer und kathodischer Stromdichte 
(um das Ruhepotential, Kapitel 3.4.2) ein abweichendes Verhältnis zwischen 
Stromdichte und HER in Abhängigkeit der Legierung auftreten kann. So lagen für 
eine Magnesium-Lithium-Legierung und für reines Magnesium über den gesam-
ten Bereich anodischer Stromdichten lineare Zusammenhänge vor, wohingegen es 
für Mg-28Ca und Mg-1,3Fe zu einem drastischen Anstieg der HER im Bereich 
des Übergangspunkts kam. Die Werte für 1,74∙10-2 und 9,75∙10-2 mA cm-2 wei-
chen geringfügig zu niedrigeren Korrosionsraten ab, was mit den Abweichungen 
im Bereich 0,2 < t/tmax < 0,6 aus Abbildung 6.49 übereinstimmt. Dennoch zeigen 
die Ergebnisse, dass in dem betrachteten Stromdichte-Bereich eine Extrapolation 
der Auslegungsfunktion in guter Näherung möglich ist. 

 

Abbildung 6.52: Kurzzeit-Korrosionsverhalten von zylindrischen Proben (Volumina, 
3D) der Mg-Legierung ZX10 in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C: Ein-
fluss einer variierenden Korrosionsmorphologie auf die Entwicklung des 
spezifischen Wasserstoffvolumens in Immersionsversuchen unter galvano-
statischer Polarisation (GSP) (a), Zusammenhang zwischen der Korrosi-
onsrate, berechnet aus der Wasserstoffentwicklungsrate (HER), und der 
Stromdichte mit Vergleich zur Mg-Legierung WE43 (b), vgl. [283]. 
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Aufgrund der hohen Übereinstimmung zwischen der Entwicklung des spezifi-
schen Wasserstoffvolumens der Langzeit-Immersionsversuche am freien Korrosi-
onspotential und der Kurzzeit-Immersionsversuche unter GSP, zwischen den ent-
sprechenden Korrosionsraten mit der Auslegungsfunktion sowie der Korrosions-
morphologie wird die Kurzzeit-Prüfmethode mit einer Korrosionsermüdungsbe-
lastung überlagert, sodass in Abhängigkeit der simulierten Langzeit-Immersion 
von mehreren Wochen die Korrosionsermüdungsfestigkeit bestimmt werden 
kann. Dieses Vorgehen gilt ebenfalls der weiteren Validierung der Kurzzeit-Prüf-
methode. 

6.4.4 (Korrosions-) Ermüdungsverhalten 

Analog zur Mg-Legierung WE43 werden vor Betrachtung der Korrosionsermü-
dungsversuche die (Rest-) Ermüdungsfestigkeiten durch kontinuierliche LSV am 
Ausgangszustand bzw. nach Langzeit-Immersion abgeschätzt. Beispielhaft zeigt 
Abbildung 6.53 die Entwicklung der Spannungsamplitude als Regelgröße und der 
beiden Messgrößen der plastischen Dehnungsamplitude und der Verlustenergie-
dichte über der Lastspielzahl. Auf die Betrachtung der Temperaturänderung wird 
wegen des geringen Erkenntnisgewinns, vor allem bei vorkorrodierten Proben, 
verzichtet. Qualitativ liegen zu WE43 vergleichbare Verläufe der beiden Hystere-
sekennwerte vor, wobei zu beachten ist, dass aufgrund der geringeren Festigkeit 
von ZX10 eine Startspannungsamplitude von 10 MPa (WE43: 50 MPa) gewählt 
wird. Nach einem konstanten Bereich für N < 1,5∙104 gehen beide Kurven in einen 
Anstieg über, der für die plastische Dehnungsamplitude linear und für die Verlus-
tenergiedichte exponentiell ausgeprägt ist. Zur Abschätzung der Ermüdungsfes-
tigkeit im Ausgangszustand bzw. der Restermüdungsfestigkeit nach Langzeit-Im-
mersion wird die Messgröße der Verlustenergiedichte analog zu Kapitel 6.2.3 in 
Anlehnung an Ebel-Wolf et al. [304] durch Regression mathematisch angenähert 
und abgeleitet. Die abgeschätzten (Rest-) Ermüdungsfestigkeiten werden in Ab-
bildung 6.54 a) über der Immersionszeit aufgetragen. Die Ermüdungsfestigkeit des 
Ausgangszustands dient als Referenzpunkt für eine Immersionszeit von t = 0  
Wochen. Dabei liegt die abgeschätzte Ermüdungsfestigkeit von ZX10 mit 
(83 ± 2) MPa deutlich unterhalb von WE43 mit (160 ± 5) MPa. Unabhängig da-
von nimmt die abgeschätzte Restermüdungsfestigkeit beider Legierungen mit stei-
gender Immersionszeit annähernd linear ab. Analog zu WE43 initiieren die Risse, 
die im weiteren Verlauf des Versuchs zum Versagen führen, an lokal verstärkter 
Korrosion (Abbildung 6.55). Für WE43 fallen die abgeschätzten Restermüdungs-
festigkeiten deutlich stärker ab als für ZX10 (Steigung m = 15,8 zu 3,7), was sich 
durch die inhomogenere Korrosionsmorphologie mit ausgeprägteren Korrosions-
narben begründen lässt. 
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Abbildung 6.53: Entwicklung der Messgrößen der plastischen Dehnungsamplitude 
und der Verlustenergiedichte über der Lastspielzahl in einem kontinuier-
lichen Laststeigerungsversuch einer zylindrischen Probe (Volumina, 3D) 
der Mg-Legierung ZX10 im Ausgangszustand an Luft. 

 

Abbildung 6.54: Ermüdungsverhalten von zylindrischen Proben (Volumina, 3D) der 
Mg-Legierung ZX10: Entwicklung der abgeschätzten (Rest-) Ermüdungs-
festigkeit in Abhängigkeit der Immersionszeit am freien Korrosionspoten-
tial (OCP) in modifiziertem Minimum Essential Medium (mMEM) bei 
36,5 °C im Vergleich zu WE43 (a), Wechselverformungskurven im Aus-
gangszustand an Luft für zwei Spannungsamplituden (b). 
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Abbildung 6.55: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Rissinitiierungs-
stelle im Laststeigerungsversuch einer zylindrischen Probe der Mg-Legie-
rung ZX10 nach Immersionsversuch in modifiziertem Minimum Essential 
Medium bei 36,5 °C am freien Korrosionspotential für 2 Wochen: Über-
sichts- (a) und Detailaufnahme (b). 

Auf Basis dieser Abschätzung werden die Einstufenversuche an Luft bei Span-
nungsamplituden von σa = 100 MPa und 95 MPa durchgeführt. Da bereits die Er-
müdungsfestigkeiten von WE43 durch die LSV unterschätzt wurden (Kapitel 6.2.3 
und 6.3.2), werden für diese ESV höhere Spannungsamplituden angewandt. Die 
Wechselverformungskurven (Abbildung 6.54 b) für die beiden Spannungs-
amplituden weisen im Vergleich zu WE43 (Kapitel 6.3.1) ein ausgeprägteres Ent- 
und Verfestigungsverhalten auf. Beide Kurven entfestigen kontinuierlich bis 
N ≈ 70 (95 MPa: εa,p = 0,85∙10-3, 100 MPa: εa,p = 1,10∙10-3). Anschließend kommt 
es zu einer kontinuierlichen Verfestigung bis zum Probenversagen (NB = 2,4∙105, 
σa = 100 MPa) bzw. bis zum Erreichen der Grenzlastspielzahl (σa = 95 MPa), so-
dass zu keinem Zeitpunkt ein Plateau mit einer konstanten plastischen Dehnungs-
amplitude erreicht wird. Der Durchläufer weist nach dem Plateau der maximalen 
Entfestigung durchgehend geringere Werte auf.  

Im Vergleich zu WE43 liegen für ZX10 deutlich höhere Werte der plastischen 
Dehnungsamplitude vor. Da die beiden Legierungen bei unterschiedlichen Span-
nungsamplituden geprüft werden, dient beispielhaft die maximale plastische Deh-
nungsamplitude der Durchläufer als Vergleich. Hierbei liegt für ZX10 ein Wert 
von εa,p = 0,85∙10-3 (σa = 95 MPa) im Vergleich zu WE43 mit εa,p = 0,03∙10-3 
(σa = 180 MPa) vor. Die hohe Duktilität von ZX10 lässt sich auf die geringen Le-
gierungsanteile an Zink und Calcium zurückführen. Generell erhöht Zink mit stei-
gendem Gewichtsanteil die Zugfestigkeit sowie Dehngrenze und verringert die 
Bruchdehnung hauptsächlich durch Kornfeinung und Mischkristall- sowie teil-
weise durch Ausscheidungsverfestigung im Bereich zwischen 0 und 4 Gew.-% 
[281]. Weiterhin wurde beobachtet, dass Gewichtsanteile > 1 Gew-.% Calcium 
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durch die Phase Mg2Ca zur Versprödung führen [310]. Die vorliegende Legierung 
mit 0,94 Gew.-% Zink und 0,15 Gew.-% Calcium liegt am unteren Ende der je-
weiligen Bereiche, weist eine verhältnismäßig große Korngröße und damit ver-
gleichbar hohe plastische Dehnungen auf. Dies spiegelt sich ebenfalls in der 
Bruchfläche der bei σa = 100 MPa versagten Proben wider, die deutlich höhere 
duktile Anteile (Abbildung 6.56) aufweist als die versagten Proben bei WE43. Da-
bei unterteilt sich die Bruchfläche in die drei Bereiche der Rissinitiierung (b), der 
Rissausbreitung und des Restgewaltbruchs (c). Im Bereich der Rissinitiierung sind 
facettenartige Strukturen zu sehen, die mehrfach ihre Ausrichtung ändern. Die 
Größe dieser Facetten entspricht ungefähr der Korngröße mit 30 µm und wird laut 
Literatur einer Aktivierung der Basalebene entlang der Rissfront zugeschrieben, 
sodass sich der Riss transgranular ausbreitet [215, 311]. 

 

Abbildung 6.56: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen einer zylindrischen 
Probe der Mg-Legierung ZX10 nach Einstufenversuch an Luft bei einer 
Spannungsamplitude von σa = 100 MPa. 

Nach Bestimmung der Ermüdungsfestigkeit als Referenzwert ist in Abbildung 
6.57 die Entwicklung des elektrochemischen Potentials über der Lastspielzahl der 
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Korrosionsermüdungsversuche am freien Korrosionspotential mit einer maxima-
len Immersionszeit von 48 und 96 Stunden abgebildet. Betrachtet werden jeweils 
die beiden Spannungsamplituden σa = 40 MPa und 50 MPa. Für eine detailliertere 
Betrachtung der geringeren Lastspielzahlen wird für tmax = 48 h (a) eine logarith-
mische Auftragung und für tmax = 96 h (b) mit Fokus auf höhere Lastspielzahlen 
eine lineare Auftragung der Abszisse genutzt. Für tmax = 48 h verlaufen die Kurven 
der beiden Spannungsamplituden im Bereich N < 102 konstant, sodass die mecha-
nische Beanspruchung zunächst keinen signifikanten Einfluss auf das elektroche-
mische Materialverhalten hat. Anschließend kommt es für beide Spannungs-
amplituden zu einer Aktivierung der Probenoberfläche, die mit einem sinkenden 
Potential bis N ≈ 9,7∙104 (σa = 40 MPa) bzw. ≈ 4,3∙104 (σa = 50 MPa) einhergeht. 
Nach den Minima repassivieren beide Kurven bis es zu einer Sättigung bei 
N ≈ 1,3∙106 (σa = 40 MPa) bzw. ≈ 4,1∙105 (σa = 50 MPa) kommt. Nach diesem Be-
reich fallen beide Kurven bis zum Probenversagen (NB = 1,0∙106, σa = 50 MPa) 
bzw. bis zum Erreichen der Grenzlastspielzahl (σa = 40 MPa) ab. Dies wird durch 
lokale Minima und somit einer Aktivierung der Probenoberfläche begleitet, wobei 
es nach dem lokalen Minimum jeweils zu einer Repassivierung bis auf das ur-
sprüngliche Potential kommt. Dieses Phänomen ist für die versagte Probe stärker 
ausgeprägt.  

 

Abbildung 6.57: Entwicklung des elektrochemischen Potentials von zylindrischen 
Proben (Volumina, 3D) der Mg-Legierung ZX10 im Ausgangszustand in 
modifiziertem Minimum Essential Medium (mMEM) bei 36,5 °C für je-
weils zwei Spannungsamplituden und eine maximale Immersionszeit (tmax) 
von 48 (a) und 96 Stunden(b). 

Für tmax = 96 h entwickelt sich das Potential am ersten Versuchstag (N < 106, vgl. 
Kapitel 6.3.2) aufgrund der gleichen Immersionszeit analog zu tmax = 48 h. Der 
Bereich der Aktivierung mit einem abfallenden Potential ist infolge der linearen 
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Auftragung der Abszisse nicht im Detail zu erkennen. Das Potential der versagten 
Probe (σa = 50 MPa) sättigt sich nicht, dennoch sind geringe Ausschläge zu nied-
rigeren Potentialen, die anschließend wieder auf das ursprüngliche Potential re-
passivieren, zu erkennen. Für σa = 40 MPa kommt es am zweiten Versuchstag zu 
einer geringfügigen Aktivierung, die innerhalb von 1,6∙104 Zyklen repassiviert. 
Nach diesem Maximum fällt das Potential aufgrund der überlagerten mechani-
schen Belastung, die zu einer Aktivierung der repassivierten Oberfläche führt, ab 
und sättigt sich bei N ≈ 1,2∙106. Anschließend folgen mehrere der zuvor beschrie-
benen Ausschläge. Bei Betrachtung der Korrosionsmorphologie eines Durchläu-
fers (Abbildung 6.58 a, b) ist die Bildung mehrerer Korrosionsnarben zu erkennen, 
wobei die meisten dieser Korrosionsnarben vollständig mit einer Korrosions-
schicht bedeckt sind. Dieses Korrosionsverhalten unter überlagert mechanischer 
Belastung weicht vom Verhalten unter singulärer korrosiver Belastung am freien 
Korrosionspotential ab (Kapitel 6.4.2). Ohne mechanische Belastung kam es für 
längere Zeiträume zu keiner ausgeprägten Bildung von Korrosionsnarben. Im Ver-
gleich zur Korrosionsermüdung am freien Korrosionspotential bei WE43 kommt 
es zu keiner nadelstichartigen Morphologie der Korrosionsschicht, obwohl für 
ZX10 deutlich höhere Dehnungen hervorgerufen werden. Dementsprechend be-
sitzt die Korrosionsschicht bei ZX10 eine signifikant höhere Stabilität sowie Fä-
higkeit der Repassivierung nach lokaler Korrosion, was sich ebenfalls im Potenti-
alverlauf zeigt. Nichtsdestotrotz versagen die Proben dieser Legierung ebenfalls 
infolge einer Rissinitiierung an ausgebildeten Korrosionsnarben (Abbildung 6.58 
c, d), wobei die Bruchfläche im Vergleich zu den Referenzversuchen an Luft deut-
lich weniger duktile Anteile und somit die typische Versprödung unter Korrosi-
onsermüdungsbelastung aufweist [219]. 

Im Vergleich zu ZX10 weist WE43 ein weniger ausgeprägtes Repassivierungsver-
halten auf. Nach erfolgter Aktivierung erreichen die meisten Proben das ursprüng-
liche Potential nicht mehr. Weiterhin führen lokale Ausschläge zu geringeren Po-
tentialen bei ZX10 nicht zu einem generellen Abfallen des Potentials, es kommt 
jeweils zu einer Repassivierung. Dieses Verhalten ist bei WE43 nicht zu beobach-
ten. Dies geht einher mit einer höheren Anzahl kleinerer Korrosionsnarben bei 
ZX10, die aufgrund ihrer Größe nach Erreichen der geometrisch maximalen Aus-
prägung repassivieren können. Für WE43 entstehen wenige, große Korrosionsnar-
ben, die diese Eigenschaften nicht aufweisen. 
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Abbildung 6.58: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der zylindrischen Pro-
ben der Mg-Legierung ZX10 nach Einstufenversuchen im modifizierten 
Minimum Essential Medium bei 36,5 °C am freien Korrosionspotential für 
eine maximale Immersionszeit von 4 Tagen bei einer Spannungsamplitude 
von σa = 40 MPa (a, b) und 50 MPa (c, d). 

Die zusammengefassten Ergebnisse der Ermüdungsversuche an Luft und der Kor-
rosionsermüdungsversuche im mMEM sind mit der Spannungsamplitude über der 
Bruchlastspielzahl in doppelt-logarithmischer Auftragung in Abbildung 6.59 dar-
gestellt. Infolge der überlagert mechanisch-korrosiven Belastung kommt es für 
beide maximalen Immersionszeiten zu einer drastischen Abnahme der Ermü-
dungseigenschaften, dies trifft bereits im Übergang zwischen LCF- und HCF-Be-
reich (tmax = 48 h, σa = 80 MPa, NB = 4,5∙104) zu. Dabei treten zwischen den bei-
den Versuchsreihen mit variierender Immersionszeit kaum Unterschiede auf. 
Trotz einer Verdopplung der maximalen Immersionszeit wird für tmax = 48 h und 
96 h bei σa = 40 MPa ein Durchläufer erreicht. Für die höhere Spannungs-
amplitude von σa = 50 MPa liegt für die geringere Immersionszeit eine höhere 
Bruchlastspielzahl von NB = 1,0∙106 im Vergleich zu 5,1∙105 (tmax = 96 h) vor, wo-
bei dies jeweils einer Immersionszeit von ungefähr einem Tag entspricht. Daher 
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dominiert für dieses Belastungskollektiv bereits die korrosive, in Form der Kon-
taktzeit zum Elektrolyten, und nicht die mechanische Belastung in Form der Last-
spielzahl. Die Quantifizierung hierzu wird in Kapitel 6.5 vorgenommen.  

Die Ermüdungsfestigkeit von ZX10 liegt mit σa,fs = 95 MPa deutlich unterhalb von 
WE43 mit 180 MPa, was sich auf die hohe Löslichkeit von Yttrium, der weitaus 
feineren Mikrostruktur und der hohen Anzahl an Ausscheidungen infolge der ge-
ringen Löslichkeit von Neodym sowie die damit einhergehenden Mechanismen 
der Kornfeinung, Mischkristall- und Ausscheidungsverfestigung zurückführen 
lässt [145, 290]. Durch Auswertung der LSV wird die Ermüdungsfestigkeit beider 
Legierungen um 12,7% unterschätzt. Die Abschätzung der Restermüdungsfestig-
keiten der vorkorrodierten Proben weicht jeweils signifikant von den Korrosions-
ermüdungsfestigkeiten ab. Dies lässt sich primär auf die überlagerten Schädi-
gungsmechanismen unter Korrosionsermüdungsbelastung zurückführen (Kapitel 
6.3.2).  

 

Abbildung 6.59: Wöhler-Diagramm der Mg-Legierungen ZX10 und WE43 von zy-
lindrischen Proben (Volumina, 3D) im Ausgangszustand an Luft und in 
modifiziertem Minimum Essential Medium (mMEM) bei 36,5 °C für zwei 
maximale Immersionszeiten (tmax) von 48 und 96 Stunden, vgl. [284]. 

Die Ergebnisse der Korrosionsermüdungsversuche unter GSP in 0,9%iger NaCl-
Lösung werden analog in Abbildung 6.60 dargestellt, die Skalierung der Ordinate 
wird entsprechend der geringeren Spannungsamplituden angepasst. Betrachtet 
werden die vier maximalen Immersionszeiten von 13,7, 24, 48 und 72 Stunden zur 
Simulation von vier, sieben, 14 und 21 Tagen Immersion am freien Korrosionspo-
tential. Die Einstufenversuche werden in Abhängigkeit der maximalen Immersi-
onszeit unter Anwendung der Stromdichten nach Tabelle 6.3 (Ansatz 2) bis zum 
Probenversagen oder zum Erreichen der Grenzlastspielzahl von NGrenz = 2∙106 
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durchgeführt. Die Frequenz ergibt sich jeweils aus der maximalen Immersionszeit 
und der konstanten Grenzlastspielzahl. Mit steigender Immersionszeit nehmen die 
Korrosionsermüdungseigenschaften ab, wobei es für tmax = 24 h zu Schwankun-
gen in der Bruchlastspielzahl kommt. Beispielhaft liegen für die beiden Span-
nungsamplituden von σa = 30 MPa und 40 MPa vergleichbare Bruchlastspielzah-
len von NB ≈ 1,6∙106 vor. Der Einfluss der steigenden Immersionszeit äußert sich 
zum einen in einer Abnahme der Korrosionsermüdungsfestigkeit, aber auch in ei-
ner Abnahme der Bruchlastspielzahl für konstante Spannungsamplituden. So 
nimmt diese für σa = 25 MPa von einem Durchläufer (tmax = 24 h) zu NB = 1,3∙106 
(tmax = 48 h) sowie für σa = 20 MPa von einem Durchläufer (tmax = 48 h) zu NB = 
1,2∙106 (tmax = 72 h) ab. Wie bereits für die Kurzzeit-Immersion unter GSP ohne 
mechanische Belastung (Kapitel 6.4.3) beschrieben, führt die Polarisation vor al-
lem für längere Immersionszeiten zur Ausbildung lokaler Korrosion. Dieses Ver-
halten tritt ebenfalls unter mechanischer Belastung auf (Abbildung 6.62 a, b) und 
gleicht somit den Korrosionsermüdungsversuchen am freien Korrosionspotential 
(Abbildung 6.58), sodass das Rissinitiierungsverhalten von derartigen korrosiven 
Angriffen (c) dominiert wird. Die Korrosionsermüdungseigenschaften von WE43 
unter GSP liegen zwar in einem ähnlichen Bereich, sind jedoch aufgrund des ver-
stärkten Korrosionsmechanismus nicht vergleichbar. 

 

Abbildung 6.60: Wöhler-Diagramm der Mg-Legierungen ZX10 und WE43 von zy-
lindrischen Proben (Volumina, 3D) im Ausgangszustand unter galvanosta-
tischer Polarisation (GSP) in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C für vier 
maximale Immersionszeiten (tmax) von 13,7, 24, 48 und 72 Stunden, vgl. 
[284]. 

Die plastische Dehnungsamplitude und das elektrochemische Potential dieser Ver-
suche werden, wie in Kapitel 6.3.3 erläutert, nicht betrachtet. Zur Validierung der 
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Überlagerung der entwickelten Kurzzeit-Prüfmethode mit einer Ermüdungsbelas-
tung zeigt Abbildung 6.61 das spezifische Wasserstoffvolumen über der normier-
ten Immersionszeit eines Einstufenversuchs bei σa = 15 MPa (Durchläufer) im 
Vergleich zu den Soll- und Istwerten der Immersionsversuche unter GSP.  

 

Abbildung 6.61: Mittlere Wasserstoffentwicklung der Immersionsversuche am freien 
Korrosionspotential (OCP) in modifiziertem Minimum Essential Medium 
(mMEM) für 504 Stunden und der Immersionsversuche sowie eines Ein-
stufenversuchs bei einer Spannungsamplitude von σa = 15 MPa je unter 
galvanostatischer Polarisation (GSP) in 0,9%iger NaCl-Lösung für 72 
Stunden bei 36,5 °C. 

Die Wasserstoffentwicklung der Versuche mit und ohne mechanische(r) Überla-
gerung stimmt qualitativ überein. Quantitativ liegen für i = 17,35 µA cm-2 bei 
0,4 < t/tmax < 0,7 die größten Unterschiede zwischen den beiden Versuchsarten 
vor. Dieser Bereich wies bereits die höchsten Abweichungen zwischen den Soll- 
und Istwerten bei den Immersionsversuchen ohne mechanische Überlagerung auf. 
Die anderen drei Bereiche mit variierender Stromdichte stimmen für die beiden 
Versuchsarten überein, sodass die mechanische Belastung keinen signifikanten 
Einfluss auf die Wasserstoffentwicklung hat und die Kurzzeit-Prüfmethode in 
Korrosionsermüdungsversuchen angewandt werden kann. Einen Einfluss der me-
chanischen Belastung auf die Wasserstoffentwicklung unter Anwendung von GSP 
konnte Klein [312] für die Mg-Legierung AE42 in einem kurzen Immersionszeit-
raum von ca. zehn Stunden ebenfalls ausschließen. Dahingegen berichten die 
meisten Studien von einer Erhöhung der Wasserstoffentwicklung bei Überlage-
rung durch eine mechanische Belastung [223, 313] sowie mit steigender Frequenz 
[223]. Dies wird auf eine zusätzliche Aktivierung der Probenoberfläche und eine 
ausgeprägte Schädigung der Korrosionsschicht infolge der hohen Dehnraten zu-
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rückgeführt. Es ist jedoch anzumerken, dass diese Versuche am freien Korrosions-
potential durchgeführt wurden. Bei Berücksichtigung der intensiven Spaltkorro-
sion der fehlerhaft beschichteten Proben (Kapitel 6.4.3) bestätigt die Wasser-
stoffentwicklung der beiden Versuchsstrategien die These der gesteuerten 
Korrosion am schwächsten Glied. Bei Anwendung der GSP wird der dominie-
rende Korrosionsmechanismus weiter verstärkt und korrodiert mit der vorgegebe-
nen Korrosionsrate, sodass unter überlagerter Ermüdungsbelastung zwar die Kor-
rosionsschicht beschädigt wird, aber aufgrund der aufgebrachten Stromdichte mit 
der simulierten Korrosionsrate korrodiert. Dies bestätigen ebenfalls die Korrosi-
onsmorphologie nach Immersion bzw. Korrosionsermüdung unter Anwendung 
der GSP sowie die Entwicklung des Potentials (Abbildung 6.37) während dieser 
beiden Versuchsführungen. 

 

Abbildung 6.62: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der zylindrischen Pro-
ben der Mg-Legierung ZX10 nach Einstufenversuchen in 0,9%iger NaCl-
Lösung bei 36,5 °C unter galvanostatischer Polarisation für eine maximale 
Immersionszeit von einem Tag bei einer Spannungsamplitude von σa = 
25 MPa (a, b) und 40 MPa (c). 
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Zur Betrachtung der Entwicklung der (Korrosions-) Ermüdungsfestigkeit in Ab-
hängigkeit der Immersionszeit zeigt Abbildung 6.63 die Ergebnisse der Ermü-
dungsversuche an Luft (t = 0 Tage) sowie der Korrosionsermüdungsversuche am 
freien Korrosionspotential (t = {2; 4} Tage) und unter GSP (t = tSim = {4; 7; 14; 
21} Tage). Für die Versuche unter GSP wird die simulierte Immersionszeit aufge-
tragen, sodass ein unmittelbarer Vergleich zu den Versuchen am freien Korrosi-
onspotential möglich ist. Für Letzteres nimmt die Korrosionsermüdungsfestigkeit 
in Relation zum Referenzwert an Luft für ZX10 (58% für 48 und 96 h) deutlich 
stärker ab als bei WE43 (22% für 48 h, 39% für 96 h).  

 

Abbildung 6.63: Entwicklung der (Korrosions-) Ermüdungsfestigkeit in Abhängigkeit 
der Immersionszeit am freien Korrosionspotential (OCP) in modifiziertem 
Minimum Essential Medium (mMEM) und 0,9%iger NaCl-Lösung bei 
36,5 °C unter galvanostatischer Polarisation (GSP) von zylindrischen Pro-
ben (Volumina, 3D) der Mg-Legierungen ZX10 und WE43 im Ausgangs-
zustand; die Korrosionsermüdungsfestigkeit unter GSP wird für die simu-
lierte Immersionszeit tSim angegeben, vgl. [283, 284]. 

Eine Einordnung in die themenspezifische Literatur gestaltet sich wie bereits bei 
WE43 schwierig. Dem Autor sind derzeit lediglich zwei vergleichbare Studien zu 
Zn-Ca-haltigen Mg-Legierungen bzgl. des Korrosionsermüdungsverhaltens be-
kannt. Dabei berichten Jafari et al. [232] für ZX10 in zwei Zuständen von einer 
Abnahme zwischen 24 und 43% für eine Immersionszeit von t ≈ 5,8 Tagen. Die 
Absolutwerte der Korrosionsermüdungsfestigkeit lagen bei σa,fs ≈ 60 MPa. Eine 
Abnahme im Vergleich zur Ermüdungsfestigkeit von 22% und eine absolute Kor-
rosionsermüdungsfestigkeit von σa,fs = 68 MPa wurde durch Bian et al. [237] für 
die Legierung ZX20 bei einer Immersionszeit von 4,6 Tagen festgestellt. 
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Wie bereits in Kapitel 6.3.3 beschrieben, liegt für die Versuche am freien Korro-
sionspotential bei WE43 ein linearer Zusammenhang vor. Im Überschneidungs-
punkt zu den Versuchen unter GSP liegt dagegen keine Übereinstimmung vor, 
sodass eine Korrelation dieser Werte nicht zielführend ist. Für ZX10 stimmen die 
Korrosionsermüdungsfestigkeiten in diesem Punkt mit σa,fs = 40 MPa (OCP) und 
35 MPa (GSP) in guter Näherung überein. Unter Berücksichtigung der Wasser-
stoffentwicklung und der Korrosionsmorphologie kann damit die Anwendbarkeit 
der Kurzzeit-Prüfmethode in Korrosionsermüdungsversuchen validiert werden. 
Dabei weist ZX10 (Ausgangszustand Abbildung 6.64 a) unter Immersion am 
freien Korrosionspotential eine homogene Korrosionsmorphologie auf (b), die 
nach einer dünnen ungleichmäßigen Korrosionsschicht für kurze Immersionszei-
ten durch die Zunahme der Schichtdicke eine stabile Schicht mit einer passivie-
renden Neigung ausbildet.  

 

Abbildung 6.64: Schematische Darstellung der Korrosionsmechanismen der Mg-Le-
gierung ZX10 in Extrusionsrichtung (ER) im Ausgangszustand (a), am 
freien Korrosionspotential (OCP) (b), unter Korrosionsermüdungsbelas-
tung am OCP (c), unter galvanostatischer Polarisation (GSP) mit und ohne 
Korrosionsermüdungsbelastung (d); Darstellung qualitativ und nicht 
maßstabsgetreu. 

Wenige Bereiche weisen ein Ablösen dieser Schicht auf, wobei es nicht zu lokalen 
Korrosionsphänomenen kommt. Unter überlagerter Ermüdungsbelastung (c) bil-
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den sich dagegen Korrosionsnarben aus, die häufig vollständig von einer kompak-
ten Korrosionsschicht bedeckt sind und somit die Fähigkeit zur Repassivierung 
innehaben. Dieser Mechanismus verändert sich unter GSP (d), unabhängig von 
der mechanischen Belastung, kaum. Lediglich die Ausprägung der lokalen Korro-
sion steigt geringfügig an. Aufgrund dieser Übereinstimmung erfolgt eine über-
greifende Auswertung der drei Versuchsreihen an Luft sowie im Elektrolyten am 
freien Korrosionspotential und unter GSP. Für hohe Immersionszeiten t ≥ 7 Tage 
kommt es zu einer geringfügigen Abnahme der Korrosionsermüdungsfestigkeit, 
sodass diese pro Woche um jeweils 5 MPa abnimmt. Der Zusammenhang zwi-
schen den (Korrosions-) Ermüdungsfestigkeiten und der Immersionszeit lässt sich 
über Gleichung (6.9) beschreiben. 

σa,fs = 72,7∙exp(
-t

2,1 ) + 22,3 für 0 ≤ t < 7 (6.9) 

σa,fs = 30,0 - 0,7∙t für 7 ≤ t ≤ 21 (6.10) 

Hierbei ist anzumerken, dass diese Gleichung für hohe Immersionszeiten mathe-
matisch gegen σa,fs = 22,3 MPa konvergiert, somit in diesem Bereich unabhängig 
von der Immersionszeit ist und daher außerhalb des betrachteten Immersionszeit-
raums nicht extrapoliert werden sollte. Auch für die vorliegenden Ergebnisse über-
schätzt die mathematische Funktion die Korrosionsermüdungsfestigkeiten im Be-
reich t ≥ 7 Tage, sodass zusätzlich eine Definition durch Gleichung (6.10) vorge-
nommen wird, die die vorliegenden Werte deutlich besser abbildet.  

Die allgemeine Einordnung der bestimmten Korrosionsermüdungsfestigkeiten in 
Bezug auf die Anwendung als biodegradierbares Implantat gestaltet sich schwie-
rig. Dem Autor sind keine Studien zur Korrosionsermüdungsfestigkeit bekannt, 
die einen korrosiven Abtrag einer dreiwöchigen Immersion berücksichtigten. Wei-
terhin ist es fraglich, welcher in vivo-Implantationszeitraum mit diesem Abtrag 
abgebildet werden kann, da die Korrosionsraten in vivo deutlich geringer sind 
[314] und folglich ein längerer Zeitraum abbildbar wäre. Weiterhin ist die Korro-
sionsermüdungsfestigkeit sowie die Grenzlastspielzahl in Bezug auf den mensch-
lichen Knochen einzuordnen. Viele Studien referenzieren auf Taylor [315], der 
eine Ermüdungsfestigkeit von 23 bis 30 MPa für NGrenz = 105 für den menschli-
chen Knochen angibt. Dabei spezifiziert er für das Gehen eine Belastung von 20,4 
bis 25,5 MPa sowie für andere dynamische Aktivitäten (z. B. Rennen) von 34 bis 
51 MPa. Ein weiterer Faktor ist der Heilungsprozess des Knochens nach der Im-
plantation, wobei in der Literatur für das Implantat von einer benötigten Langzeit-
Stabilität von mindestens zwölf Wochen ausgegangen wird [9]. Folglich gilt es 
zukünftig, mit den in vivo auftretenden Korrosionsraten sowie der notwendigen 
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Funktionsphase die hier bestimmte Korrosionsermüdungsfestigkeit auf die vorlie-
gende mechanische Belastung beim Gehen einzuordnen. 

6.5 Defektbasierte Bewertung des (Korrosions-) 
Ermüdungsverhaltens26 

Im bisherigen Verlauf der Arbeit wurden die hohen Streuungen in den über die 
Versuchsstrategien zusammengefassten Wöhler-Diagrammen der beiden Mg-Le-
gierungen WE43 mit und ohne PEO-Modifikation (Abbildung 6.65) sowie ZX10 
(Abbildung 6.66) auf den Einfluss der Korrosionsnarben zurückgeführt.  

 

Abbildung 6.65: Wöhler-Diagramm der Mg-Legierung WE43 mit und ohne plasma-
elektrolytische(r) Oxidation (PEO) von zylindrischen Proben (Volumina, 
3D) im Ausgangszustand an Luft, in modifiziertem Minimum Essential 
Medium (mMEM) bei 36,5 °C für zwei maximale Immersionszeiten (tmax) 
von 48 und 96 Stunden und unter galvanostatischer Polarisation (GSP-2) 
in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C für tmax von 13,7 und 24 Stunden, vgl. 
[284]. 

Um diesen Einfluss durch defektbasierte Kennzahlen der lokalen Bruchmechanik, 
anstatt durch globale Spannungskennwerte, zu quantifizieren, werden die versag-
ten Proben mittels REM sowie die Durchläufer mittels µCT nach der entsprechen-
den Belastung untersucht. Hierbei erfolgt eine Ausmessung der Bruchflächen hin-
sichtlich des rissauslösenden Defekts sowie der nicht versagten Volumina 
hinsichtlich der im Querschnitt größten Korrosionsnarbe, die nicht zum Versagen 

 

26 Inhalte dieses Kapitels basieren zum Teil auf der Vorveröffentlichung [284]. 
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der Probe führte. Es soll quantifiziert werden, ob die Schädigungswirkung durch 
Korrosion allein auf bruchmechanische Ursachen zurückgeführt werden kann oder 
ob weitere korrosionsbedingte Schädigungsmechanismen beteiligt sind. Somit 
kann ebenfalls validiert werden, ob die galvanostatische Polarisation im Rahmen 
der in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode neben der Erhöhung der Korrosionsrate das 
Schädigungsverhalten beeinflusst (Abbildung 6.67) und folglich nicht für die Si-
mulation des Langzeit-Korrosionsermüdungsverhaltens anwendbar wäre. 

 

Abbildung 6.66: Wöhler-Diagramm der Mg-Legierung ZX10 von zylindrischen Pro-
ben (Volumina, 3D) im Ausgangszustand an Luft, in modifiziertem Mini-
mum Essential Medium (mMEM) bei 36,5 °C für zwei maximale Immersi-
onszeiten (tmax) von 48 und 96 Stunden und unter galvanostatischer Polari-
sation (GSP) in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C für tmax von 13,7, 24, 48 
und 72 Stunden. 

Vorerst werden alle versagten Proben beider Legierungen aus den Einstufenver-
suchen an Luft und im Elektrolyten am freien Korrosionspotential sowie unter 
galvanostatischer Polarisation betrachtet. Die Ausmessung des rissauslösenden 
Defekts erfolgt nach Murakami und Endo [252, 253], wobei unabhängig von der 
Defektart die tatsächliche Kontur zur Definition der Defektfläche √area genutzt 
wird, sodass Ansätze, die bei komplexen Defektstrukturen eine umhüllende Fläche 
entlang der äußersten Punkte nutzen [254], nicht verfolgt werden. Insgesamt lie-
gen in dieser Arbeit drei unterschiedliche Defektarten vor, die exemplarisch in 
Abbildung 6.67 dargestellt und nachfolgend erläutert werden. 

Bei den Referenzversuchen an Luft führen Defekte an oder in der Nähe der Ober-
fläche zum Versagen. Für die PEO-modifizierten Proben handelt es sich hierbei 
um prozessbedingte Fehlstellen wie Poren in der Schicht und im Interface oder um 
Beschädigungen, die infolge der zyklischen Belastung eingebracht werden. Beim 



Ergebnisse und Diskussion 191 

 

Substratmaterial WE43 wirken die großen intermetallischen Ausscheidungen als 
Kerbe (Abbildung 6.67 a) und werden entsprechend als rissauslösender Defekt 
ausgemessen. Bei der dargestellten Probe beträgt die projizierte Querschnittsflä-
che senkrecht zur Normalspannung √1021 µm = 31,95 µm. Der minimale Ab-
stand zum Probenrand beträgt sR = 139 µm, sodass das Kriterium sR > √area er-
füllt ist und der Defekt nach Nadot [254] als interner und nicht als 
Oberflächendefekt betrachtet wird (Kapitel 3.6). Daraus folgt, dass die Fläche zwi-
schen Defekt und Probenrand zur Bestimmung von √area nicht berücksichtigt und 
der Geometriefaktor als Y = 0,5 angenommen wird. 

 

Abbildung 6.67: Beispielhafte rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von 
Bruchflächen mit den drei in dieser Arbeit betrachteten Defektarten: in-
terner Defekt durch prozessbedingte Ausscheidungen oder Poren mit Ab-
stand sR zur Probenoberfläche (a), versuchsbedingte einzelne Korrosions-
narbe (b), versuchsbedingte nebeneinanderliegende Korrosionsnarben mit 
Abstand sN zwischen Narbe N4 und 5 (c). 

Für Korrosionsnarben, die sich natürlicherweise am Rand (sR = 0 µm) befinden, 
wird die Kontur wie in b) ausgemessen und Y = 0,65 angenommen. Die dritte De-
fektart beschreibt zwei oder mehr Korrosionsnarben (c), die in unmittelbarer Nähe 
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zueinander liegen. Zur Bestimmung der Querschnittfläche werden diese Korrosi-
onsnarben sowie die Abstände untereinander ausgemessen und nach sN ≤ √area 
bewertet. Dabei schließen die Korrosionsnarben N1 bis 4 unmittelbar aneinander 
an, sodass die Abstände sN ≈ 0 µm zu vernachlässigen sind. Der Abstand zwischen 
N4 und N5 (√110.955 µm = 333 µm) beträgt 234 µm und erfüllt ebenfalls das 
Kriterium. Die Querschnittsflächen der Korrosionsnarben N1 bis 5 sowie die ver-
bindenden Flächen werden nach Nadot [254] addiert, da davon ausgegangen wird, 
dass diese Bereiche einen vernachlässigbaren Beitrag zur Festigkeit liefern und 
bei Rissinitiierung schnell durch den Riss verbunden werden. 

Auf dieser Basis sowie der Schwingbreite Δσ (= 2∙σa) der einzelnen Einstufenver-
suche werden die zyklischen Spannungsintensitätsfaktoren ΔKI der Mg-Legierung 
WE43 mit und ohne PEO-Modifikation nach Gleichung (3.19, Seite 56) berechnet 
und über der Bruchlastspielzahl in Abbildung 6.68 einfach logarithmisch aufge-
tragen. Für beide Materialvarianten sind alle Versuche unabhängig von den Prüf-
bedingungen aufgetragen, sodass bewertet werden kann, ob sich der Einfluss von 
ΔKI auf die Bruchlastspielzahl durch die Kurzzeit-Prüfmethode oder die Oberflä-
chenmodifikation verändert und ob das Modell nach Murakami und Endo auf Kor-
rosionsnarben angewandt werden kann. Aufgrund der gewählten Versuchsstrate-
gie mit anvisierten Bruchlastspielzahlen im HCF-Bereich liegen viele 
Datenpunkte im Bereich NB > 106 vor. Es wird deutlich, dass durch Anwendung 
des Modells die Streuung im Vergleich zum Wöhler-Diagramm drastisch reduziert 
wird und sich in der einfach logarithmischen Darstellung alle Datenpunkte über 
eine lineare Regression (Gleichung (6.11), bWE43 = 18,72, mWE43 = 2,69, r = -
0,948) abbilden lassen. Die Streuungen im Wöhler-Diagramm sind somit auf den 
mechanischen Einfluss der Korrosionsnarben und weniger auf den Korrosionsme-
chanismus selbst zurückzuführen. Hierbei sind keine Abhängigkeiten von der 
Oberflächenmodifikation, den Umgebungsbedingungen (Luft, Elektrolyt) oder 
der Versuchsstrategie (OCP, GSP) zu erkennen, sodass der Einfluss der Korrosi-
onsnarben auf die Bruchlastspielzahl proportional ist. Dies geht ebenfalls mit der 
Erkenntnis einher, dass die PEO-Modifikation zwar die Korrosionsrate vermin-
dert, die infolge der Korrosion eingebrachten Defekte dennoch den gleichen fes-
tigkeitsmindernden Einfluss haben und das Substratmaterial die globalen Materi-
aleigenschaften dominiert. Gleiches lässt sich für die Referenzversuche an Luft 
beobachten, hierbei liegen prozessbedingt Defekte im Interface vor, die jedoch die 
gleiche globale Wirkung auf die bruchmechanischen Ermüdungsvorgänge haben. 
Weiterhin wird das Korrosionsermüdungsverhalten am freien Korrosionspotential 
und unter Anwendung der Kurzzeit-Prüfmethode durch die entstehenden Korrosi-
onsnarben dominiert. Es gibt keinen weiteren signifikanten Einfluss der Kurzzeit-
Prüfmethode, was sich ebenfalls auf die hohen Frequenzen bezieht. Auf dieser 
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Basis lässt sich für NB < 2∙106 der Schwellenwert für den zyklischen Spannungs-
intensitätsfaktor mit ΔKI,SW ≈ 1,60 abschätzen, unter dem kein Versagen zu ver-
zeichnen war.  

 

Abbildung 6.68: Korrelation der Bruchlastspielzahl in Abhängigkeit des zyklischen 
Spannungsintensitätsfaktors der Mg-Legierung WE43 mit und ohne 
plasma-elektrolytische(r) Oxidation (PEO) von zylindrischen Proben (Vo-
lumina, 3D) im Ausgangszustand an Luft, in modifiziertem Minimum Es-
sential Medium (mMEM) bei 36,5 °C für zwei maximale Immersionszeiten 
(tmax) von 48 und 96 Stunden und unter galvanostatischer Polarisation 
(GSP-2) in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C für tmax von 13,7 und 24 
Stunden, vgl. [284]. 

ΔKI = b - m∙ log NB (6.11) 

Neben der Auswertung der rissauslösenden Korrosionsnarbe(n) bei versagten Pro-
ben werden die Durchläufer betrachtet. Hierfür werden die Proben nach den Ein-
stufenversuchen mittels µCT gescannt und durch das Python-Skript (Kapitel 4.5.4) 
hinsichtlich der Querschnittsfläche der einzelnen Korrosionsnarben ausgewertet. 
Pro Probe wird die Korrosionsnarbe mit der höchsten Querschnittsfläche berück-
sichtigt, da der zyklische Spannungsintensitätsfaktor bei gegebener Schwingbreite 
lediglich von diesem Wert abhängt. Wobei für alle Korrosionsnarben als Oberflä-
chendefekt von einem Geometriefaktor Y = 0,65 ausgegangen wird. Aufgrund des 
ausbleibenden Versagens besteht die Einschränkung, dass die rissauslösende Kor-
rosionsnarbe, der dreidimensionale Rissverlauf und nebeneinanderliegende Kor-
rosionsnarben nicht berücksichtigt werden können. Da dieser Ansatz jedoch der 
Validierung des Schwellenwerts gelten soll, wird vom höchsten zyklischen Span-
nungsintensitätsfaktor und somit vom kritischsten Fall ausgegangen. Aufgetragen 
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ist die Korrosionsnarbe mit dem höchsten zyklischen Spannungsintensitätsfaktor 
für eine Lastspielzahl von N = 2∙106. Ein Vorgehen, bei dem durch einen weiteren 
Einstufenversuch die Probe bei einer höheren Spannungsamplitude zum Versagen 
gebracht wird, sodass der rissauslösende Defekte bestimmt werden kann [254], 
wird nicht gewählt. Da das Wachstumsverhalten der Korrosionsnarben von meh-
reren Faktoren sowie einer statischen Wahrscheinlichkeit abhängt [159], ist nicht 
gesichert gegeben, dass die Korrosionsnarbe, die bei nachträglicher Ermüdung an 
Luft zum Versagen führt, auch die kritischste Korrosionsnarbe unter erneuter Kor-
rosionsermüdungsbelastung ist. Die eingetragenen Durchläufer liegen auf der Re-
gressionsgerade, die über die versagten Proben bestimmt wurde, und überlappen 
sich auf dieser, sodass der abgeschätzte Schwellenwert ΔKI,SW ≈ 1,60 in Bezug auf 
die Grenzlastspielzahl validiert wird. 

Der aufgestellte Zusammenhang legt zwar nahe, dass der generelle Einfluss der 
Korrosionsnarben nicht durch die Kurzzeit-Prüfmethode verändert wird, sagt je-
doch nichts über den Korrosionsmechanismus sowie die Neigung und Rate der 
Korrosionsnarbenbildung aus. Daher ist zur weiteren Bewertung in Abbildung 
6.69 der spezifische zyklische Intensitätsfaktor ΔKSpez, als Quotient des zyklischen 
Spannungsintensitätsfaktors und der Spannungsamplitude, über der Immersions-
zeit aufgetragen. Durch die Division mit der Spannungsamplitude handelt es sich 
hierbei nicht um einen klassischen Kennwert der Bruchmechanik, da er span-
nungsunabhängig ist. Vielmehr beschreibt dieser Kennwert eine Defektfläche und 
soll Aussagen über das Wachstum der Korrosionsnarben geben. Analog zu der 
Bruchlastspielzahl wird hierbei die beim Versagen erreichte Immersionszeit und 
nicht die maximale Immersionszeit aufgetragen. Für die Korrosionsermüdungs-
versuche unter Anwendung der Kurzzeit-Prüfmethode wird die simulierte Immer-
sionszeit genutzt.  

Die Referenzdaten an Luft bestätigen, dass infolge der PEO-Modifikation ein hö-
herer spezifischer zyklischer Intensitätsfaktor vorliegt, der unter Ermüdungsbelas-
tung im Vergleich zum Substratmaterial zu einem früheren Versagen führt. Für 
die Korrosionsermüdungsversuche ist es aufgrund der unterschiedlichen Immersi-
onszeiten nicht möglich, Datenpunkte direkt miteinander zu vergleichen. Dennoch 
ist erkennbar, dass für die PEO-modifizierte Variante ein annähernd linearer Zu-
sammenhang zwischen den Ermüdungsversuchen an Luft und den Korrosionser-
müdungsversuchen am freien Korrosionspotential besteht. Für das Substratmate-
rial WE43 weisen die Datenpunkte eine deutlich höhere Streuung auf, sodass nach 
t = 0,17 Tagen ein höherer spezifischer zyklischer Intensitätsfaktor vorliegt, als 
nach t = 2,30 Tagen, was wiederum das Auftreten von lokaler Korrosion nach ei-
ner statistischen Wahrscheinlichkeit bestätigt. In Bezug zum Referenzwert an Luft 
steigen die spezifischen zyklischen Intensitätsfaktoren für WE43 deutlich stärker 
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an. Dies begründet die im Vergleich zur PEO-modifizierten Variante stärkere Ab-
nahme der Korrosionsermüdungsfestigkeit mit steigender Immersionszeit. Unab-
hängig davon ist für beide Materialvarianten im Überschneidungspunkt (t = tSim = 
4 Tage bzw. tmax = 96 h und 13,7 h) zwischen den Versuchen am freien Korrosi-
onspotential und unter galvanostatischer Polarisation ein sprunghafter Anstieg er-
kennbar. Für die PEO-modifizierte Variante steigt ΔKSpez um 82% sowie für das 
Substratmaterial um 43%. Bei Betrachtung der sonstigen Datenpunkte am freien 
Korrosionspotential bestätigt dies die Verstärkung des ohnehin vorliegenden Kor-
rosionsmechanismus bei WE43 sowie den veränderten Korrosionsmechanismus 
für die PEO-modifizierte Variante. Für längere Immersionszeiten unter galvano-
statischer Polarisation verhalten sich beide Materialvarianten vergleichbar, was 
wiederum für einen dominierenden Einfluss des Substratmaterials spricht. Trotz 
der aufgeführten Einschränkungen ist ein genereller Anstieg des spezifischen zyk-
lischen Intensitätsfaktors mit der Immersionszeit zu beobachten. 

 

Abbildung 6.69: Korrelation des spezifischen zyklischen Intensitätsfaktors in Abhän-
gigkeit der Immersionszeit der Mg-Legierung WE43 mit und ohne plasma-
elektrolytische(r) Oxidation (PEO) von zylindrischen Proben (Volumina, 
3D) im Ausgangszustand an Luft, in modifiziertem Minimum Essential 
Medium (mMEM) bei 36,5 °C für zwei maximale Immersionszeiten (tmax) 
von 48 und 96 Stunden und unter galvanostatischer Polarisation (GSP-2) 
in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C für tmax von 13,7 und 24 Stunden, vgl. 
[284]. 

Mit diesen Erkenntnissen lassen sich ebenfalls die Ergebnisse von Klein et al. 
[205, 312] an der RE-haltigen Mg-Legierung AE42 einordnen, der die GSP sowie 
den NaCl-Gehalt des Elektrolyten genutzt hat, um unterschiedliche Korrosionsra-
ten einzustellen und damit eine Korrelation mit der Korrosionsermüdungsfestig-
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keit zu generieren. Als Referenz diente dabei die RE-freie Mg-Legierung Di-
eMag422, deren Korrosionsrate ausschließlich über den NaCl-Gehalt reguliert 
wurde. Für DieMag422 wurde ein linearer Zusammenhang zwischen Korrosions-
rate und Korrosionsermüdungsfestigkeit sowie für AE42 ein drastischer Abfall der 
Korrosionsermüdungsfestigkeit für Korrosionsraten > 5∙102 mg a-1 cm-2 festge-
stellt. Dieser wurde der verstärkten Lochfraßbildung an Schwachstellen der Kor-
rosionsschicht und damit dem Korrosionsverhalten des Materials zugeschrieben. 
Zur Validierung dieser These sollte mit und ohne GSP die Ausbildung der zykli-
schen Spannungsintensitätsfaktoren, auch als spezifischer Intensitätsfaktor, für 
beide Legierungen betrachtet werden, sodass bewertet werden kann, ob die Aus-
prägung der Korrosionsnarben und das Korrosionsermüdungsverhalten von den 
Korrosionseigenschaften oder von der Polarisation und dessen Wirkung auf ka-
thodische Ausscheidungen Seltener Erden beeinflusst wird. 

Zur weiteren Validierung des Modells nach Murakami und Endo und damit der 
Kurzzeit-Prüfmethode stellt Abbildung 6.70 den zyklischen Spannungsintensitäts-
faktor über der Bruchlastspielzahl der zusammengefassten Untersuchungen an der 
zweiten Mg-Legierung ZX10 dar. Es zeigt sich wiederum eine deutliche Reduk-
tion der Streuung im Vergleich zum Wöhler-Diagramm und folglich die Abhän-
gigkeit des Korrosionsermüdungsverhaltens von dem mechanischen Einfluss der 
Korrosionsnarben. Die Kennwerte korrelieren in der einfach logarithmischen Dar-
stellung linear (Gleichung (6.11), bZX10 = 5,15, mZX10 = 0,58, r = -0,904), wobei 
keine Abhängigkeit von der Umgebungsbedingung oder der Versuchsstrategie er-
kennbar ist. Somit wird mit der zweiten Mg-Legierung die Anwendbarkeit des 
Modells nach Murakami und Endo auf Korrosionsnarben nachgewiesen. Eine der-
artige Betrachtung mit der vorliegenden Tiefe für biodegradierbare Mg-Legierun-
gen unter Korrosionsermüdungsbelastung ist dem Autor derzeitig nicht bekannt. 
Lediglich Nan et al. [259] haben anhand des Modells Korrosionsnarben als halbe 
Ellipse angenommen. Über die idealisierte geometrische Form wurden die Defekt-
fläche und der zyklische Spannungsintensitätsfaktor berechnet, der sich für drei 
betrachtete Spannungsamplituden nicht signifikant änderte und im Bereich des 
Schwellenwerts für Risswachstum des Materials lag. Eine weitere Betrachtung in 
Abhängigkeit der Bruchlastspielzahl oder der Immersionszeit wurde nicht vorge-
nommen. Weiterhin trifft die Annahme einer elliptischen Form nur für geringfü-
gige korrosive Angriffe zu und lässt sich nicht auf verästelte oder nebeneinander-
liegende Korrosionsnarben für hohe Immersionszeiten übertragen. 

Im Vergleich zu WE43 liegt eine deutlich geringere Steigung des linearen Zusam-
menhangs vor, sodass vor allem im Bereich NB < 106 geringere zyklische Span-
nungsintensitätsfaktoren zu einem Versagen führen. Dies begründet die drastische 
Abnahme der Korrosionsermüdungsfestigkeit für eine maximale Immersionszeit 
von zwei Tagen um 58% im Vergleich zur Ermüdungsfestigkeit an Luft (WE43: 
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22%). Dementsprechend lässt sich ebenfalls ein geringerer Schwellenwert des 
zyklischen Spannungsintensitätsfaktor von ΔKI,SW ≈ 1,4 abschätzen. Für dessen 
Validierung werden wiederum die im Querschnitt größten Korrosionsnarben der 
Durchläufer bei N = 2∙106 eintragen. Hierbei zeigt sich ein anderer Zusammen-
hang als bei WE43, sodass ein Großteil der Datenpunkte unterhalb oder auf der 
Regressionsfunktion liegt. Lediglich für eine Immersionszeit von tmax = 96 h tritt 
ein Ausreißer zu einem höheren zyklischen Spannungsintensitätsfaktor auf. Dabei 
weist die ausgewertete Korrosionsnarbe (Abbildung 6.70 b) eine hohe Breite mit 
geringer Tiefe auf, sodass es sich ggf. nicht um die bruchmechanisch kritischste 
Korrosionsnarbe handelt. An dieser Stelle zeigt sich die Einschränkung des ge-
wählten Vorgehens mit einer Auswertung der größten Fläche ohne Berücksichti-
gung des tatsächlich rissauslösenden Defekts. Dennoch validieren die übrigen Da-
tenpunkte den abgeschätzten Schwellenwert.  

 

Abbildung 6.70: Korrelation der Bruchlastspielzahl in Abhängigkeit des zyklischen 
Spannungsintensitätsfaktors der Mg-Legierung ZX10 von zylindrischen 
Proben (Volumina, 3D) im Ausgangszustand an Luft, in modifiziertem Mi-
nimum Essential Medium (mMEM) bei 36,5 °C für zwei maximale Immer-
sionszeiten (tmax) von 48 und 96 Stunden und unter galvanostatischer Po-
larisation (GSP) in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C für tmax von 13,7, 24, 
48 und 72 Stunden (a), computertomografische Aufnahme (b) des Quer-
schnitts mit dem höchsten zyklischen Spannungsintensitätsfaktor des Aus-
reißers aus (a). 

Die weitere Bewertung der Kurzzeit-Prüfmethode für ZX10 wird über den Verlauf 
des spezifischen zyklischen Intensitätsfaktors über der Immersionszeit vorgenom-
men. Aufgeführt sind neben den versagten Proben ebenfalls die Durchläufer mit 
dem zuvor beschriebenen Vorgehen. Im Gegensatz zu WE43 weisen diese Daten 
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eine deutlich geringere Streuung auf und lassen sich über Gleichung (6.12) abbil-
den (R2 = 0,947, y0 = 0,023, A1 = 0,361, t1 = 116,732, A2 = 0,012, t2 = 0,045). Für 
t > 0,5 Tage ist ebenfalls die Verwendung einer linearen Regression möglich, 
diese würde jedoch nicht den drastischen Anstieg von ΔKSpez und damit den Abfall 
der Korrosionsermüdungseigenschaften (Abbildung 6.59, Abbildung 6.63) für ge-
ringere Immersionszeiten abbilden. Dementsprechend steigt der spezifische zyk-
lische Intensitätsfaktor mit steigender Immersionszeit zuerst abrupt an und geht 
anschließend in einen annähernd linearen Zusammenhang über, ohne dass eine 
Abhängigkeit von der Kurzzeit-Prüfmethode erkennbar ist. Für eine Immersions-
zeit von 14 Tagen liegt ein Ausreißer zu einem geringeren spezifischen zyklischen 
Intensitätsfaktor vor, der bei der mathematischen Regression nicht berücksichtigt 
wird. Im Überschneidungspunkt (t = tSim = 4 Tage bzw. tmax = 96 h und 13,7 h) 
stimmen die Daten der Kurzzeit-Prüfmethode mit den Versuchen am freien Kor-
rosionspotential überein und liegen in guter Näherung auf der Regressionsfunk-
tion. In Bezug auf den vorliegenden Korrosionsmechanismus bedeutet dies weder 
eine Veränderung noch eine Verstärkung, sodass durch Anwendung der galvano-
statischen Polarisation lediglich die Korrosionsrate erhöht wird, die Korrosions-
morphologie sich jedoch nicht überproportional ändert. Hierbei besitzt auch die 
variierende Frequenz keinen Einfluss auf die Bildung der Korrosionsnarben oder 
deren Einfluss auf die Bruchlastspielzahl. Dies geht einher mit den weiteren Be-
obachtungen bzgl. der Wasserstoffentwicklung (Abbildung 6.61) und Korrosions-
morphologie (Abbildung 6.62) unter GSP mit überlagerter mechanischer Belas-
tung. Im Vergleich zu WE43 liegen für vergleichbare Immersionszeiten deutlich 
höhere spezifische zyklische Intensitätsfaktoren vor, die neben der niedrigeren 
Festigkeit die geringeren Ermüdungs- und Korrosionsermüdungsfestigkeiten der 
Legierung ZX10 begründen und allgemein auf eine geringere Defekttoleranz hin-
weisen.  

Die zusammengefassten Ergebnisse zeigen die Anwendbarkeit des Modells nach 
Murakami und Endo auf Korrosionsnarben bei Mg-Legierungen mit und ohne 
Oberflächenmodifikation sowie unter Anwendung einer Kurzzeit-Prüfmethode. 
Dies bedeutet, dass in Bezug auf die Korrosionsrate weder eine Verringerung 
durch PEO noch eine Beschleunigung durch GSP einen Einfluss auf das Rissini-
tiierungsverhalten besitzen, sobald der Defekt einen kritischen zyklischen Span-
nungsintensitätsfaktor erreicht hat. Dabei lassen sich die zeitabhängigen Defekte, 
die erst während des Versuchs entstehen, genauso bewerten wie prozessbedingte 
Defekte, z. B. aus der additiven Fertigung [258]. Somit hat die Historie des De-
fekts bei Erreichen des kritischen zyklischen Spannungsintensitätsfaktors keinen 
Einfluss auf die Rissinitiierung. Das nachfolgende Rissausbreitungsverhalten wird 
in dieser Arbeit nicht untersucht, aufgrund des spröden Versagens ist der Anteil 
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der Rissausbreitung an der Lebensdauer jedoch gering. Es wird davon ausgegan-
gen, dass die erhöhte Korrosionsrate zur Wasserstoffversprödung an der Rissspitze 
und damit zur Erhöhung der Rissausbreitungsrate führt, dies wegen des geringen 
Anteils an der Lebensdauer dennoch nicht signifikant ist. 

 

Abbildung 6.71: Korrelation des spezifischen zyklischen Intensitätsfaktors in Abhän-
gigkeit der Immersionszeit der Mg-Legierung ZX10 von zylindrischen 
Proben (Volumina, 3D) im Ausgangszustand an Luft, in modifiziertem Mi-
nimum Essential Medium (mMEM) bei 36,5 °C für zwei maximale Immer-
sionszeiten (tmax) von 48 und 96 Stunden und unter galvanostatischer Po-
larisation (GSP) in 0,9%iger NaCl-Lösung bei 36,5 °C für tmax von 13,7, 24, 
48 und 72 Stunden. 

ΔKSpez(x = t) = (y0 + A1∙(1 - exp(
-t

t1
)) + A2∙(1 - exp(

-t

t2
)))∙10-2 (6.12) 

NB = 10(
1
m ∙ (ΔKSpez(x = t) ∙ σa - b)) (6.13) 

Weiterführend lässt sich für ZX10 der aufgestellte Zusammenhang zwischen dem 
spezifischen zyklischen Intensitätsfaktor und der Immersionszeit sowie zwischen 
dem zyklischen Spannungsintensitätsfaktor und der Bruchlastspielzahl in ein Le-
bensdauermodell implementieren. Hierfür wird Gleichung (6.12) über den Zusam-
menhang zwischen dem zyklischen Spannungsintensitätsfaktor und dem spezifi-
schen zyklischen Intensitätsfaktor (ΔKI = ΔKSpez∙σa) in Gleichung (6.11) einge-
setzt. Daraus ergibt sich eine Abhängigkeit zwischen der Immersionszeit, der 
Spannungsamplitude und der Bruchlastspielzahl, sodass bei Definition von zwei 
der Größen die dritte berechnet werden kann. Da sich die Gesamtstrategie maß-
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geblich mit der Lebensdauer beschäftigt, gibt Gleichung (6.13) den Zusammen-
hang aufgelöst zur Bruchlastspielzahl an. Eine beispielhafte Anwendung ist in Ab-
bildung 6.72 in Form von künstlichen Wöhler-Linien für konstante Immersions-
zeiten zwischen zwei und 21 Tagen bei Variation der Spannungsamplitude 
gegeben. Neben den berechneten Wöhler-Linien sind die tatsächlichen Ergebnisse 
der Einstufenversuche bei variierenden Immersionszeiten aufgeführt. Da für das 
Modell der Einfluss der Korrosionsnarben durch den spezifischen zyklischen In-
tensitätsfaktor verallgemeinert wurde, werden ebenfalls die Ergebnisse der Korro-
sionsermüdungsversuche am freien Korrosionspotential und unter GSP gemein-
sam dargestellt. Die Datenpunkte liegen in guter Übereinstimmung mit den 
künstlichen Wöhler-Linien, die vorhandene Streuung bleibt analog zu den vorhe-
rigen Wöhler-Diagrammen vorhanden, lässt sich jedoch den unterschiedlichen Im-
mersionszeiten zuordnen.  

 

Abbildung 6.72: Künstliche Wöhler-Linien sowie tatsächliche Datenpunkte aus Ein-
stufenversuchen der Mg-Legierung ZX10 von zylindrischen Proben (Vo-
lumina, 3D) im Ausgangszustand in modifiziertem Minimum Essential 
Medium (mMEM) bei 36,5 °C für maximale Immersionszeiten (tmax) zwi-
schen 2 und 21 Tagen; Berechnung auf Basis der in vitro-Kurzzeit-Prüf-
methode und dem Lebensdauermodell nach Gleichung (6.13). 

Abschließend lässt sich Gleichung (6.13) ebenfalls für die Berechnung der Korro-
sionsermüdungsfestigkeit (bzw. der Spannungsamplitude) bei definierter Immer-
sionszeit und Grenzlastspielzahl umformulieren. Unter der Annahme nach Taylor 
[315] von einer Grenzlastspielzahl von NGrenz = 105 und der hier maximal genutz-
ten Immersionszeit von t = 21 Tagen ergibt sich aus dem Lebensdauermodell eine 
Korrosionsermüdungsfestigkeit von σa,fs ≤ 27,4 MPa, was wiederum oberhalb der 
durch Taylor angegebenen Belastung beim Gehen von 20,4 bis 25,5 MPa liegt. 
Dennoch ist anzumerken, dass es sich bei dem aufgestellten Modell vorerst um 
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eine vereinfachte Betrachtung handelt, die jedoch in Abhängigkeit des Einflusses 
der Korrosionsnarben, die wiederum von der in vitro-Immersionszeit abhängen, 
die Erstellung künstlicher Wöhler-Linien erlaubt. Zur weiteren Validierung und 
Anwendung des Modells gilt es, die in vivo auftretenden Korrosionsraten sowie 
die exakt benötigte Stabilität des Implantats in Abhängigkeit des Heilungsprozes-
ses im Modell zu implementieren. 
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7 Zusammenfassung und Ausblick 

Bei Implantaten für den temporären Einsatz stellt die Auswahl geeigneter Werk-
stoffe mit bekannter Langzeit-Stabilität in Form der Korrosionsermüdungsfestig-
keit einen Kernaspekt dar, der zuverlässig und durch patient*innenindividuelle 
Gestaltung effizient erfolgen muss. Hier setzt die vorliegende Arbeit an und stellt 
erstmals eine in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode vor, die zur Untersuchung des Kor-
rosions- und (Korrosions-) Ermüdungsverhaltens am Beispiel biodegradierbarer 
Magnesium (Mg)-Legierungen entwickelt und validiert wurde. Zur Umsetzung 
der Kurzzeit-Prüfmethode wurde die galvanostatische Polarisation (GSP) zur Er-
höhung der Korrosionsrate angewandt, sodass während einer Kurzzeit-Immersion 
der absolute Massenverlust der ursprünglichen Langzeit-Immersion am freien 
Korrosionspotential (OCP) simuliert und dessen Einfluss auf die Korrosionsermü-
dungseigenschaften bestimmt werden konnte. Die Quantifizierung des Einflusses 
und damit die Validierung der Prüfmethode wurde durch ein bruchmechanisches 
Modell vorgenommen.  

Die Untersuchungen wurden an zwei etablierten Legierungsklassen der biodegra-
dierbaren Implantate sowie an der Oberflächenmodifikation der plasma-elektroly-
tischen Oxidation (PEO) angewandt. Die extrudierten Legierungen unterteilen 
sich in RE (Rare Earth)- und ZX (Zink-Calcium)-haltig und unterscheiden sich im 
Legierungsanteil, Korngröße, Ausscheidungsmorphologie und Anisotropie bzgl. 
der Extrusionsrichtung. Die RE-haltige Legierung WE43 (3,70 Gew.-% Y, 2,83 
Gew.-% Nd, 0,26 Gew.-% Zr) weist ein feines Gefüge mit einer hohen Anzahl an 
intermetallischen Ausscheidungen des Legierungselements Neodym mit einer mo-
deraten kathodischen Wirkung sowie eine geringe Anzahl an Yttrium- und Zirko-
nium-reichen Ausscheidungen mit einer erhöhten kathodischen Wirkung auf, die 
parallel zur Extrusionsrichtung gelängt angeordnet sind. Die PEO-Modifikation 
als zweite Variante der Legierung besitzt eine Schichtdicke von (24,9 ± 4,1) µm 
und die für diese Oberflächenmodifikation typische hohe Porosität und Sprödheit. 
Dagegen weist die untersuchte Zn-Ca-haltige Legierung ZX10 (0,94 Gew.-% Zn, 
0,15 Gew.-% Ca) quer und längs zur Extrusionsrichtung ein einheitliches Gefüge 
mit einer mittleren Korngröße von 30 bzw. 31 µm sowie eine geringe Anzahl an 
Calcium-reichen Ausscheidungen auf. Die Mikrostruktur ist von wenigen Berei-
chen kathodischer Aktivität geprägt. Das Ziel war es, die Kurzzeit-Prüfmethode 
anhand der drei Materialvarianten zu entwickeln, die dominierenden Korrosions- 
und (Korrosions-) Ermüdungsmechanismen anhand der genannten Legierungs-
charakteristika zu korrelieren und damit die Prüfmethode zu validieren. Aufgrund 
der nicht vorhandenen Studien zum Langzeit-Korrosionsermüdungsverhalten 
sollte dies eine zeiteffiziente Charakterisierung dieser Eigenschaften ermöglichen. 
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Die Charakterisierung des zeitabhängigen Korrosions- und Korrosionsermü-
dungsverhaltens, die Korrelation mit der initialen Mikrostruktur sowie mit der 
makro- und mikrostrukturellen Korrosionsmorphologie wurde durch ein gekop-
peltes Vorgehen aus Wasserstoffmessung, die eine Berechnung der Korrosionsrate 
erlaubt, und Adaption analytischer Methoden ermöglicht. Im Rahmen der Metho-
denentwicklung wurden für die unterschiedlichen Belastungskollektive und die 
einhergehenden Anforderungen vier Prüfstände zur Wasserstoffmessung sowie 
zur Anwendung der GSP durch ein implementiertes 3-Elektroden-System entwi-
ckelt. Zur reproduzierbaren Wasserstoffmessung wurden äußere und innere Ein-
flussgrößen bestimmt und Kalibrierfunktionen aufgestellt, sodass eine Separie-
rung für die späteren Korrosions- und Korrosionsermüdungsversuche ermöglicht 
wurde. Diese Voraussetzung war für die Bestimmung der Korrosionsraten in Ab-
hängigkeit der unterschiedlichen Belastungskollektive und damit für die Entwick-
lung und Validierung der Kurzzeit-Prüfmethode unabdingbar. Im Rahmen der ge-
koppelten analytischen Methoden galt es, die Ausgangsmikrostruktur hinsichtlich 
ihrer Heterogenität und elektrochemischen Stabilität zu charakterisieren. Beide 
Größen haben einen dominierenden Einfluss auf die Korrosionsrate und  
-morphologie, die wiederum die Langzeit-Stabilität des Implantats maßgeblich be-
einflussen und durch die Kurzzeit-Prüfmethode nachgebildet werden sollen. Für 
die Quantifizierung der Korrosionsmorphologie wurde ein gekoppelter Ansatz aus 
Rasterelektronenmikroskopie (REM) und Mikro-Computertomografie (µCT) an-
gewandt. 

Zur automatisierten Quantifizierung der mittels µCT gemessenen Korrosionsnar-
ben hinsichtlich ihrer geometrischen Ausprägung nach Korrosion und Korrosions-
ermüdung wurde ein Skript verfasst. Auf dieser Basis gelang es zum einen, die 
Anisotropie der Korrosionseigenschaften in Abhängigkeit der Mikrostruktur und 
der Extrusionsrichtung nachzuweisen. Zum anderen konnten die kritischsten Kor-
rosionsnarben als Oberflächendefekt mit dem Modell nach Murakami und Endo 
betrachtet und ausgewertet werden. Durch die Anwendung des Modells konnte der 
generelle Einfluss der Korrosionsnarben auf die Lebensdauer bestimmt sowie die 
Abhängigkeit von der Kurzzeit-Prüfmethode und der Immersionszeit quantifiziert 
werden. Auf dieser Basis wurde die Prüfmethode abschließend validiert sowie 
weiterführend ein Modell aufgestellt, das die Lebensdauer in Abhängigkeit der 
Immersionszeit und der vorliegenden Belastung bestimmt und somit die Anwend-
barkeit des Modells nach Murakami und Endo auf Korrosionsnarben bei Mg-Le-
gierungen zeigt. 
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Korrosionsverhalten an Flächen 
Das Korrosionsverhalten wurde initial an flächigen, eingebetteten Proben (2D) in 
Kurzzeit-Immersionsversuchen am freien Korrosionspotential und unter GSP hin-
sichtlich der Wasserstoffentwicklung, der Korrosionsrate und der Korrosionsmor-
phologie charakterisiert. Die Untersuchungen wurden an der RE-haltigen Mg-Le-
gierung WE43 durchgeführt und galten der Abschätzung des Korrosionsver-
haltens bei variierender Stromdichte unter GSP. Die Wasserstoffentwicklung bei 
Immersion für zwei Tage in modifiziertem Minimum Essential Medium (mMEM, 
36,5 °C) am freien Korrosionspotential zeigt einen degressiven Verlauf, der in 
Übereinstimmung mit der Korrosionsmorphologie und Zusammensetzung der 
Korrosionsschicht auf eine Neigung zur Passivierung zurückgeführt werden 
konnte. Dennoch trat aufgrund der inhomogenen Mikrostruktur mit kathodischen 
Ausscheidungen vereinzelter Lochfraß infolge mikrogalvanischer Korrosion auf. 
In den Immersionsversuchen unter GSP zeigt sich für jede der angewandten 
Stromdichten ein linearer Verlauf der Wasserstoffentwicklung über der Immersi-
onszeit, dessen Steigung mit der Stromdichte zunimmt. Diese Steigung, die sog. 
Wasserstoffentwicklungsrate (HER, Hydrogen Evolution Rate), erlaubt die Be-
rechnung der Korrosionsrate, die aufgetragen über der Stromdichte in doppelt-lo-
garithmischer Darstellung einen linearen Zusammenhang ergibt. Dennoch kam es 
unter GSP zu verstärkter Korrosionsnarbenbildung, sodass die erhöhte HER maß-
geblich aus diesen lokalen Bereichen hervorging. Die sonstige Korrosionsschicht 
weist eine abweichende elementare Zusammensetzung zu den Versuchen am 
freien Korrosionspotential auf, sodass geprüft wurde, inwiefern für die Versuche 
unter GSP als Elektrolyt die weniger komplexe 0,9%ige NaCl-Lösung genutzt 
werden kann. Dabei zeigt die Mg-Legierung in diesem Elektrolyten das gleiche 
Korrosionsverhalten hinsichtlich HER, Korrosionsrate und -morphologie, sodass 
für die nachfolgenden Versuche auf eine Nachbildung der elementaren Zusam-
mensetzung verzichtet wurde. Daher wurde der Zusammenhang zwischen der 
Stromdichte und der Korrosionsrate genutzt, um für eine gegebene Korrosionsrate 
und Immersionszeit die zur Nachbildung notwendige Stromdichte zu berechnen. 
Dies stellte den Grundstein der in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode dar. 

Korrosionsverhalten an Volumina 
Das Korrosionsverhalten an zylindrischen Proben (Volumina, 3D) wurde analog 
zu den initial untersuchten vereinfachten, flächigen Proben in mMEM bei 36,5 °C 
am freien Korrosionspotential charakterisiert, dies jedoch für eine Langzeit-Im-
mersion von 21 Tagen. Dabei wurde ebenfalls die zweite Materialvariante durch 
Anwendung der PEO-Modifikation berücksichtigt. Die Entwicklung des Wasser-
stoffvolumens lässt sich für beide Materialvarianten in drei Bereiche einteilen, 
wobei nach einem degressiven Verlauf ein Bereich erhöhter Wasserstoffentwick-
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lung folgt. Anhand mikrostruktureller Untersuchungen konnte dies einer passivie-
renden Neigung und anschließend lokalen Korrosionsphänomenen zugeordnet 
werden. Da diese Phänomene in ihrer Ausprägung bei der PEO-modifizierten Va-
riante deutlich geringer ausfallen und sich nur auf die Schicht und nicht auf das 
darunterliegende Substratmaterial beziehen, liegt über den gesamten Immersions-
zeitraum eine geringere Wasserstoffentwicklung vor. Für das Substratmaterial 
kam es an vereinzelten Proben außerdem zu ausgeprägtem Lochfraß. Durch die 
drei Bereiche unterschiedlicher HER sowie durch den mathematischen Zusam-
menhang der flächigen Proben wurden die im Rahmen der Kurzzeit-Prüfmethode 
zur Simulation notwendigen Stromdichten berechnet.  

Unter Anwendung dieser zeigt sich vor allem für WE43 eine erhöhte Wasser-
stoffentwicklung (+49%) im Vergleich zu den Sollwerten aus der Langzeit-Im-
mersion am freien Korrosionspotential. Für die PEO-modifizierte Variante stim-
men die Ist- mit den Sollwerten in guter Näherung überein (+17%), wobei beide 
Materialvarianten durch ausgeprägte Korrosionsnarben entlang der in Extrusions-
richtung gelängten intermetallischen Ausscheidungen begleitet wurden. Bei wei-
terer Betrachtung der Wasserstoffentwicklung und des elektrochemischen Verhal-
tens konnten die Abweichungen für WE43 der Anisotropie der Mikrostruktur 
zugeordnet werden, sodass in Längsrichtung, die dem Zustand der zylindrischen 
Proben entspricht, andere Korrosionseigenschaften vorliegen als in Querrichtung, 
die den eingebetteten Proben entspricht. Folglich wurde der mathematische Zu-
sammenhang zwischen Stromdichte und Korrosionsrate für diese Probengeomet-
rie angepasst und durch eine erneute Anwendung in Kurzzeit-Immersionsversu-
chen validiert. Weiterhin zeigt sich durch Berücksichtigung elektrochemischer 
Charakteristika, dass das Korrosionsverhalten unter GSP bei der PEO-modifizier-
ten Variante maßgeblich durch das Substratmaterial dominiert wird, sodass beide 
Materialvarianten die gleiche Korrosionsmorphologie mit intensiven Korrosions-
narben aufweisen. Somit konnte die Wasserstoffentwicklung durch die Kurzzeit-
Prüfmethode erfolgreich nachgebildet werden, wohingegen der Korrosionsmecha-
nismus mit lokalen Korrosionsphänomenen bei WE43 verstärkt und bei der PEO-
Modifikation verändert wurde. 

(Korrosions-) Ermüdungsverhalten an Volumina 
Die (Korrosions-) Ermüdungsversuche galten in erster Linie der Bestimmung der 
Lebensdauer für eine Grenzlastspielzahl von NGrenz = 2∙106 und wurden zudem für 
variierende Immersionszeiten am freien Korrosionspotential und unter Anwen-
dung der Kurzzeit-Prüfmethode durchgeführt. Dadurch sollte zum einen die An-
wendbarkeit der Prüfmethode in Korrosionsermüdungsversuchen validiert und der 
Einfluss der veränderten Korrosionsmorphologie auf die Lebensdauer bestimmt 
werden. Bei den Referenzversuchen an Luft zeigt sich für beide Materialvarianten 
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eine im Vergleich zu Literaturwerten hohe Ermüdungsfestigkeit von 180 MPa 
(WE43) bzw. 175 MPa (PEO), die infolge einer Rissinitiierung im Interface zur 
spröden PEO-Schicht für die modifizierte Variante 3% unter der des Substratma-
terials liegt. Für die korrosive Überlagerung in Korrosionsermüdungsversuchen 
wurde dieser Effekt durch den erhöhten Korrosionswiderstand der PEO-Modifi-
kation kompensiert. So erreichten die beiden Materialvarianten für eine Immersi-
onszeit von zwei Tagen eine Korrosionsermüdungsfestigkeit von σa,fs = 140 MPa, 
was einer Abnahme von 22% (WE43) bzw. 20% (PEO) in Bezug auf die Referenz 
an Luft entspricht, sowie von 130 MPa (PEO: 26%) und 110 MPa (WE43: 39%) 
für vier Tage Immersion. Im Vergleich zu den Langzeit-Immersionsversuchen 
zeigt sich infolge der mechanischen Belastung eine veränderte Korrosionsmor-
phologie, die durch nadelstichartige Korrosionsphänomene für beide Materialva-
rianten und durch lokale Delaminationen der PEO-Schicht charakterisiert wird. 
Der rissauslösende Defekt konnte jeweils lokalen Korrosionsphänomenen zuge-
ordnet werden. Durch Berücksichtigung elektrochemischer Kenngrößen gelang es 
zudem, diese mikrostrukturellen Ereignisse mechanismenbasiert den Zeitpunkten 
im Korrosionsermüdungsversuch zuzuordnen.  

Durch Anwendung der Kurzzeit-Prüfmethode kam es für beide Materialvarianten 
zu einer signifikanten Abnahme der Korrosionsermüdungsfestigkeit, die jeweils 
auf die verstärkte Bildung von Korrosionsnarben zurückgeführt wurde. Zur Vali-
dierung wurde bei vier Tagen Immersion ein Überschneidungspunkt zwischen den 
Versuchen am freien Korrosionspotential und unter Anwendung der Prüfmethode 
definiert. Dieser Punkt stellt einen Kompromiss aus einer möglichst langen Im-
mersion am freien Korrosionspotential mit vertretbarem Versuchsaufwand und ei-
ner technisch umsetzbaren Frequenz unter GSP dar. Die hohen Frequenzen waren 
notwendig, da die Prüfmethode auf verkürzte Immersionszeiten abzielt und die 
Grenzlastspielzahl konstant bei 2∙106 gehalten wurde. In diesem Überschnei-
dungspunkt liegt die Korrosionsermüdungsfestigkeit um 55% (WE43) bzw. 69% 
(PEO) unterhalb der Versuche am freien Korrosionspotential, sodass die Kurzzeit-
Prüfmethode nicht validiert werden konnte. Dennoch wurde gezeigt, dass diese in 
Korrosionsermüdungsversuchen anwendbar ist, indem sich die Korrosionsmor-
phologie und der elektrochemische Prozess währenddessen nicht verändert. Da die 
Wasserstoffentwicklung dennoch erfolgreich nachgebildet werden konnte, wurde 
eine zweite Mg-Legierung mit homogenerer Mikrostruktur zur weiterführenden 
Validierung genutzt. 

Validierung der in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode 
Für die Validierung der entwickelten in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode wurde das 
Vorgehen erkenntnisbasiert auf die Mg-Legierung ZX10 angepasst. In einem ers-
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ten Schritt wurde wiederum das Korrosionsverhalten bei variierenden Stromdich-
ten unter GSP anhand der Wasserstoffentwicklung und der Korrosionsrate charak-
terisiert. Analog zu WE43 zeigt sich für konstante Stromdichten ein linearer Ver-
lauf des Wasserstoffvolumens über der Immersionszeit, was wiederum zu einem 
linearen Zusammenhang zwischen der Stromdichte und der Korrosionsrate in dop-
pelt-logarithmischer Darstellung führt. Im Vergleich zu WE43 weist der Zusam-
menhang eine deutlich geringere Steigung auf, was auf die homogenere Mikro-
struktur mit weniger kathodischen Bereichen zurückgeführt wurde. 

Das zu simulierende Korrosionsverhalten wurde vorab in Langzeit-Immersions-
versuchen von 21 Tagen in mMEM (36,5 °C) am freien Korrosionspotential an-
hand der Wasserstoffentwicklung charakterisiert. Dabei liegt über den gesamten 
Zeitraum eine deutlich geringere Wasserstoffentwicklung als bei WE43 vor. ZX10 
weist eine kompaktere Korrosionsschicht und damit eine höhere Neigung zur Pas-
sivierung auf, erst nach 14 Tagen kam es zu lokalen Beschädigungen in der Kor-
rosionsschicht, wobei ausgeprägter Lochfraß nicht zu beobachten war. Die über 
die Kurzzeit-Prüfmethode berechneten Stromdichten führten in Kurzzeit-Immer-
sionsversuchen zu einer maximalen Übereinstimmung zwischen den Ist- und Soll-
werten bzgl. der Wasserstoffentwicklung von 98%. Bis auf ausgeprägtere lokale 
Korrosionsphänomene für höhere Immersionszeiten stimmt die Korrosionsmor-
phologie zwischen den Immersionsversuchen am freien Korrosionspotential und 
der Kurzzeit-Prüfmethode überein, sodass es zur Anwendung dieser in Korrosi-
onsermüdungsversuchen kam. 

Die an Luft bestimmte Ermüdungsfestigkeit von σa,fs = 95 MPa liegt durch die we-
niger stark ausgeprägten Mechanismen der Kornfeinung, Mischkristall- und Aus-
scheidungsverfestigung deutlich unterhalb von WE43. Auch für die Korrosionser-
müdungsversuche am freien Korrosionspotential kam es zu einer stärkeren Ab-
nahme der Lebensdauer bei ZX10, sodass für Immersionszeiten von zwei und vier 
Tagen eine Reduktion von jeweils 58% (WE43: 22% bzw. 39%) vorliegt. Unab-
hängig davon konnte im Überschneidungspunkt zwischen den Versuchen am 
freien Korrosionspotential und unter Anwendung der Kurzzeit-Prüfmethode eine 
Übereinstimmung von 88% bzgl. der Korrosionsermüdungsfestigkeit bestimmt 
werden. Hierbei zeigt sich weiterhin, dass die Anwendung, im Gegensatz zu 
WE43, nicht zu einer Veränderung der Korrosionsmorphologie führt (Abbildung 
7.1), sodass die Ergebnisse beider Versuchsstrategien gemeinsam betrachtet wur-
den. Dabei geht ein regressiver Abfall der Korrosionsermüdungsfestigkeit für ge-
ringere Immersionszeiten (< 7 Tage) in einen linearen Abfall für Immersionszei-
ten ≥ 7 Tage über. Somit wird die in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode für die Mg-
Legierung ZX10 in Bezug auf die Wasserstoffentwicklung, Korrosionsmorpholo-
gie und Korrosionsermüdungsfestigkeit validiert. Zum weiteren mechanismenba-
sierten Verständnis des Einflusses lokaler Korrosion sowie der Abhängigkeit von 
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der GSP wurde für beide Mg-Legierungen ein bruchmechanischer Ansatz ange-
wandt. 

 

Abbildung 7.1: Schematische Darstellung und Vergleich der Korrosionsmechanismen 
sowie der spez. zykl. Intensitätsfaktoren ΔKSpez der Mg-Legierungen 
WE43 und ZX10 in Extrusionsrichtung (ER) unter überlagerter Ermü-
dungsbelastung am freien Korrosionspotential (OCP) (a, c) und unter gal-
vanostatischer Polarisation (GSP) (b, d); Darstellung qualitativ und nicht 
maßstabsgetreu. 

Defektbasierte Bewertung des (Korrosions-) Ermüdungsverhaltens 
Bei Betrachtung der zusammengefassten Ergebnisse der Ermüdungs- sowie Kor-
rosionsermüdungsversuche am freien Korrosionspotential und unter Anwendung 
der Kurzzeit-Prüfmethode der Mg-Legierung WE43 mit und ohne PEO-Modifi-
kation sowie der Mg-Legierung ZX10 fallen pro Materialvariante hohe Streuun-
gen der Bruchlastspielzahlen auf. Um dies tiefergehend zu charakterisieren, wur-
den die rissauslösenden Defekte mittels REM und nachträglicher Bildverarbeitung 
in ihrer Fläche ausgemessen und mittels Modell nach Murakami und Endo in den 
jeweiligen zyklischen Spannungsintensitätsfaktor umgerechnet. Für die Ermü-
dungsversuche an Luft initiieren die Risse an prozessbedingten Defekten an der 
Oberfläche oder in Oberflächennähe sowie für alle Korrosionsermüdungsversuche 
an einer oder mehreren Korrosionsnarben. Für beide Legierungen zeigt sich ein 
linearer Zusammenhang mit geringer Streuung zwischen dem zyklischen Span-
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nungsintensitätsfaktor und der Bruchlastspielzahl in einfach logarithmischer Dar-
stellung. Dabei liegt für WE43 keine Abhängigkeit von der PEO-Modifikation so-
wie für beide Mg-Legierungen von den Umgebungsbedingungen (Luft, Elektro-
lyt) oder der Versuchsstrategie (OCP, GSP) vor. Somit dominiert der mechanische 
Einfluss der Defekte die Lebensdauer unter (Korrosions-) Ermüdungsbelastung, 
wohingegen der Korrosionsmechanismus, der zu diesen Korrosionsnarben führt, 
sowie dessen Geschwindigkeit keinen signifikanten Einfluss besitzen. Folglich 
können Defekte, die versuchsbedingt entstehen und sich zeitabhängig ausbreiten, 
genauso betrachtet werden wie Defekte, die prozessbedingt bereits vor dem Ver-
such vorliegen. Dies bedeutet weiterführend, dass die Korrosionsnarben erst bei 
Erreichen eines kritischen zyklischen Spannungsintensitätsfaktors einen Einfluss 
besitzen und eine Rissinitiierung bedingen. Weiterhin zeigen diese Ergebnisse, 
dass ZX10 deutlich empfindlicher auf eingebrachte Defekte reagiert und geringere 
zyklische Spannungsintensitätsfaktoren bereits zum Versagen führen.  

Für die tiefergehende Betrachtung der zeitabhängigen und lastunabhängigen Ent-
wicklung der Korrosionsnarben wurde der spezifische zyklische Intensitätsfaktor 
über der Immersionszeit aufgetragen. Für WE43 mit und ohne PEO-Modifikation 
begründet dies den drastischen Abfall der Korrosionsermüdungsfestigkeit im 
Überschneidungspunkt, da es hier zu einem überproportionalen Anstieg (WE43: 
43%, PEO: 82%) des spezifischen zyklischen Intensitätsfaktors kam (Abbildung 
7.1 a, b). Dagegen zeigt sich für ZX10 nach einem abrupten Anstieg für geringe 
Immersionszeiten (< 0,5 Tage) ein annähernd linearer Zusammenhang der beiden 
Größen, der unabhängig von der Kurzzeit-Prüfmethode gilt und im Überschnei-
dungspunkt zu einer hohen Übereinstimmung führt (c, d). Somit kam es durch die 
Anwendung der GSP nicht zu einer Veränderung oder überproportionalen Ver-
stärkung des wirkenden Korrosionsmechanismus, was wiederum die Anwendbar-
keit der Prüfmethode validiert. Auf Basis der mathematischen Zusammenhänge 
wurde abschließend ein Modell etabliert, das bei definierter Immersionszeit und 
Belastung die Berechnung der Lebensdauer erlaubt. 

Fazit 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde anhand von zwei Mg-Legierungen sowie einer 
Oberflächenmodifikation eine in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode zur Simulation der 
Korrosionsrate und der Lebensdauer unter Langzeit-Immersionsbedingungen ent-
wickelt und validiert. Dabei wurde die galvanostatische Polarisation genutzt und 
deren Einfluss auf die Korrosionsmorphologie sowie deren Abhängigkeit von der 
Mikrostruktur bestimmt und damit die Grenzen der Kurzzeit-Prüfmethode in Be-
zug auf die Korrosionsermüdungsfestigkeit definiert. Für Mg-Legierungen, die 
intrinsisch zu ausgeprägtem Lochfraß neigen, stellt die Methode eine Art Worst-
Case-Betrachtung dar, was in Bezug auf neu entwickelte Mg-Legierungen nicht 
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zu einem direkten Ausschluss führen muss, vielmehr wird diese Neigung durch 
Anwendung der Prüfmethode zeiteffizient offengelegt. Für Mg-Legierungen mit 
einer homogenen Mikrostruktur, die nicht zu ausgeprägtem Lochfraß neigen, er-
möglicht die Methode, gekoppelt mit dem bruchmechanischen Ansatz nach Mur-
akami und Endo, die defektbasierte Bewertung des Korrosionsermüdungsverhal-
tens unter Langzeit-Immersion mehrerer Wochen und führt zu einer signifikanten 
Zeit- und Kostenersparnis bei der Charakterisierung.  

Für eine direkte Nutzung im Bereich der Grundlagenforschung neuer Mg-Legie-
rungen sowie der weiterführenden Charakterisierung in präklinischen Studien be-
darf es der Validierung anhand von in vivo auftretenden Korrosionsraten sowie der 
notwendigen Stabilität in Abhängigkeit der täglichen Belastung und unter Berück-
sichtigung des Heilungsprozesses des betroffenen Knochens. Damit kann über die 
in vitro-Kurzzeit-Prüfmethode eine Prädiktion zur Einhaltung oder Verfehlung 
der Funktionsphase des Implantats getroffen werden.
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