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Kurzfassung:

Héaufig erfahren metallische Oberfldchen, die tribologischer Beanspruchung ausgesetzt sind,
Anderungen der chemischen Zusammensetzung, welche oft Vorbote und Ursache von
Versagen technischer Systeme sein konnen. Die elementaren Mechanismen tribologisch-
induzierter Oxidation fiir verschiedene Stadien und Einflussparameter sind, trotz zahlreicher
Forschungsarbeiten, bis heute noch nicht hinreichend verstanden. Diese Arbeit untersucht diese
Mechanismen systematisch an einem einfachen modellhaften Aufbau: Hochreines Kupfer
gleitet ungeschmiert reversierend gegen eine Saphirkugel unter kontrollierten
Umgebungsbedingungen und milden tribologischen Lasten. Die untersuchte Hypothese lautet:
Tribologisch erzeugte Defekte dienen als Diffusionspfade fiir eine beschleunigte Oxidation.
Durch systematische Variation der Versuchsgeschwindigkeit, -dauer, -temperatur, -atmosphire
und -zyklenzahl konnten die zugrundeliegenden Diffusionsmechanismen und -pfade der
Tribooxidation sowie deren zeitliche Abldufe ermittelt werden. Die Schlussfolgerungen

basieren auf Ergebnissen hoch-auflosender chemischer und mikrostruktureller Analysen.

Uberraschenderweise war der Einfluss der Gleitgeschwindigkeit auf die Oxiddicke gegeniiber
der Zeit fir Diffusion im Rahmen der hier untersuchten Parameter vernachldssigbar. Die
Oxidation von Kupfer unter milder Gleitbeanspruchung ist somit hauptsédchlich
Diffusionsprozessen zuzuschreiben. Mittels Atomsondentomographie konnten réhrenartige
Strukturen, welche als Versetzungen interpretiert werden, als Diffusionspfade der
Tribooxidation erstmals direkt nachgewiesen werden. Zudem wurden Korngrenzen sowie
Phasengrenzen zwischen Kupfer und seinem Oxid als wichtige Diffusionspfade bei
Raumtemperatur beobachtet. Die weitreichenden Folgen tribologisch-induzierter Oxidation auf
die Reibeigenschaften und VerschleiBBschicht und -partikelbildung wurden ermittelt. Mit der
Oxidbildung trat eine vorteilhafte Reduktion des Reibungskoeffizienten auf. Die
Verschlei3partikelbildung konnte ebenfalls mit Diffusionsprozessen in Zusammenhang
gebracht werden - als wesentlicher Indikator dienten dabei Kirkendall-Poren an der Metall/Oxid
Grenzflache. Die zeitlichen Stadien der Tribooxidation verlaufen wie folgt: Die Oxidbildung
unter tribologischer Last findet zunichst durch Diffusion entlang von Versetzungen und
Korngrenzen im Metall und - mit Bildung eines Oxids - entlang von Pfaden im Oxid und an der
Grenzfliche zwischen Metall und Oxid statt. Die Erzeugung und Bewegung von fiir die

Diffusion freien Pfaden wurde als malgeblich fiir die beschleunigte Oxidation unter
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tribologischer Last identifiziert. Neben der wesentlichen Beschleunigung der Oxidation unter
tribologischer Last wurden weitere chemische Reaktionen beobachtet. Beispielsweise wurde

metallisches Kupfer nach langem Gleiten in einem CuO-Saphir Kontakt gefunden.
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Abstract:

It is common that metallic surfaces subjected to tribological load undergo chemical alterations,
which are often the harbinger and cause of failure in mechanical components. The elementary
mechanisms of tribologically-induced oxidation at all stages of the process and the relevant
influencing parameters are yet to be fully uncovered. This dissertation embarks on investigating
these mechanisms systematically via a simple model setup: high-purity copper sliding against
a sapphire sphere in unlubricated contact under controlled environment and mild loads in a
reciprocating fashion. The hypothesis is: tribologically-generated defects act as diffusion
pathways for accelerated oxidation. The underlying diffusion mechanisms and pathways of
tribo-oxidation including their temporal sequence were investigated by systematically varying
the sliding speed, duration, temperature, atmosphere and cycle number. To form the
conclusions, an analysis based on data from high-resolution chemical and microstructural
analysis methods, such as scanning electron microscopy and atom probe tomography, was

performed.

Surprisingly, the influence of sliding speed on the copper oxide thickness was negligible
compared to the available time for diffusion. The oxidation of copper under mild loading is
hence mainly attributed to diffusion processes. Pipe-like structures, which were interpreted as
dislocations, were identified as potential diffusion pathways by use of atom probe tomography.
In addition, grain boundaries and phase boundaries between copper and its oxide were found
as important diffusion pathways at room temperature. The wide-ranging consequences of
tribologically-induced oxidation on the friction properties, oxide layer and wear particle
formation were revealed. Along with the oxide forming, a reduction of the coefficient of friction
was observed. Likewise, wear particle formation was associated with the diffusion processes.
A crucial indicator were the Kirkendall-pores at the oxide/metal interface. Thus, the temporal
sequence of tribo-oxidation was as follows: first, the oxide formation under loading takes place
by diffusion along dislocations and grain boundaries in the metal. Simultaneously with the
oxide forming, diffusion proceeds alongside defects within the oxides or at the phase boundary
in-between the copper and its oxide. The formation and movement of pathways which are open
for diffusion was identified as decisive for the accelerated oxidation under tribological load.
Besides the substantial acceleration of oxidation under loading, other chemical reactions were

observed, for example metallic copper was observed in a CuO-sapphire contact.
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Einleitung

1. Einleitung

Heutzutage werden technische Systeme zunehmend komplexer, sind aus einer Vielzahl von
miteinander in Kontakt stehenden Werkstoffen aufgebaut und miissen immer hoéheren
Anforderungen gerecht werden. Das Ausreizen von Beanspruchungsgrenzen und die
Entwicklung neuer Werkstoffe sind unausweichlich, um den komplexen Fragestellungen, die
mit gesellschaftlichen Herausforderungen - wie beispielsweise dem Klimawandel -
einhergehen, zu begegnen. Neben der Entwicklung neuer Werkstoffe und Systeme ist die
Verbesserung bestehender Systeme wesentlich. Dafiir ist zundchst das grundlegende
Verstindnis der auftretenden Vorginge notwendig. Hier setzt das interdisziplindre Feld der
Materialwissenschaften an und umfasst dabei alle Skalen technischer Anwendungen: von
Nano- bis Makrosystemen und -bauteilen (z.B. mikro-elektromechanische Systeme oder
Raketentriebwerke). Ein Kerngedanke der Materialwissenschaften, dass Defekte im Material
dessen Eigenschaft bestimmen, ldsst sich auch auf das Feld der Tribologie anwenden. Dieses
umfasst die Wissenschaft von aufeinander einwirkenden Oberfldchen in Relativbewegung und
bietet hinsichtlich Energie- und Ressourceneffizienz ein enormes Potential flir Einsparungen.
In Industrienationen konnen durch Reibungsverluste und Verschlei3 entstandene Kosten
schitzungsweise bis zu 2 — 7 % des Bruttoinlandsprodukts betragen [1], [2]. Allein in
Deutschland ergibt das die stolze Summe von 185 Milliarden Euro jdhrlich [3]. Ein
umfangreiches Verstindnis eines realen tribologischen Kontakts ist eine auferordentliche
Herausforderung und nur in sehr seltenen Féllen erreicht. Eine systematische Entwicklung oder
Verbesserung solcher Kontakte wird somit durch das Fehlen von grundlegendem Verstidndnis

stark erschwert.

Ein zentraler Mechanismus, welcher in vielen Kontakten auftritt, ist die tribologisch-induzierte
Oxidation. Sich im Reibkontakt bildende Oxide verdandern die Kontaktbedingungen und kénnen
die Lebensdauer technischer Systeme verringern. Trotz des Bewusstseins fiir diesen komplexen
Vorgang seit nahezu einem Jahrhundert sind die zugrundliegenden, fundamentalen
Mechanismen nur unzureichend verstanden. Bisherige Untersuchungen bringen Tribooxidation
hauptséchlich mit einer Temperaturerhohung in Verbindung, die entweder direkt im Kontakt
erzeugt oder extern aufgebracht wird [4]-[6]. Andere Untersuchungen berichten von der

Erzeugung hoch-aktiver Oberflichen mit erhdhter Reaktivitdt sowie Defekten, welche die




Einleitung

Oxidation beschleunigen konnten [7], [8]. Zumeist werden hierbei hohe Lasten, Temperaturen
oder Beanspruchungszyklen untersucht [9]-[15]. Die exakten Pfade und Mechanismen fiir die
Tribooxidation — auch unter milden tribologischen Beanspruchungen — sind jedoch bis heute
nicht ausreichend untersucht und verstanden. An dieser Stelle setzt die vorliegende Arbeit an,
anhand eines Kupfer-Saphir Modell-Kontakts unter milden tribologischen Lasten und
kontrollierten Umgebungsbedingungen die grundlegenden Mechanismen tribologisch-
induzierter Oxidation zu untersuchen. Dazu werden systematisch unter anderem die
Versuchsdauer, -temperatur und -atmosphédre variiert und die entstehenden Oxide mittels
hochauflésender chemischer und mikrostruktureller Methoden, wie Rasterelektronen-
mikroskopie und Atomsondentomographie, untersucht. Erkenntnisse {iber die Tribooxidation
werden aus dem Modell-Kontakt hinsichtlich des zeitlichen Verlaufs der Oxidation wihrend
und nach tribologischer Beanspruchung, grundlegenden Mechanismen und Pfade sowie die
Folgen der Tribooxidation vorgeschlagen und diskutiert. Zuletzt wird erortert, inwiefern sich

die beobachteten Ergebnisse auch auf andere Werkstoffe iibertragen lassen.




Theorie und Stand des Wissens

2. Theorie und Stand des Wissens

2.1 Die Oxidation von Kupfer

Aufgrund seiner Neigung an Luft zu oxidieren, ist Kupfer hervorragend geeignet, Oxidation
im Allgemeinen zu untersuchen [16]. Als Oxidation wird eine chemische Reaktion bezeichnet,
bei der ein Reaktionspartner ein Elektron abgibt und seine Oxidationszahl dabei erhéht wird.
Ein weiterer Reaktionspartner nimmt dessen Elektron auf und wird reduziert. Die Oxidation

von Kupfer mit Sauerstoff erfolgt beispielsweise nach folgender chemischen Gleichung:

1
26’u+502 < Cu,0

Hierbei wird Kupfer oxidiert und der Sauerstoff reduziert. Trotz dieser einfachen chemischen
Reaktionsgleichung ist die Oxidation von Kupfer komplex; sogar unter den gleichen
Umgebungsbedingungen wurde ein unterschiedliches Verhalten, wie beispielsweise
verschiedene Oxidwachstumsgesetze, beobachtet [17]. Die der Oxidation zugrundeliegenden
Vorginge wurden bis heute vielfach und fiir eine groe Anzahl an Einflussfaktoren untersucht
[16], [17]. Die Oxidation von Kupfer ist mallgeblich durch Oxidationstemperatur,
Sauerstoffpartialdruck, = Oberflaichenzustand und —morphologie, = Probentemperatur,
Oxidationsdauer, Probenmikrostruktur und —kristallstruktur bestimmt [16]-[19]. Die zwei
hiufigsten Formen des Kupferoxides sind violettes, kubisches Cu20 (Kupfer-I-Oxid) und
schwarzes, monoklines CuO (Kupfer-II-Oxid). Abbildung 2.1 zeigt das Kupfer-
Sauerstoffphasendiagramm nach [20]. Die maximale Loslichkeit von Sauerstoff in Kupfer
betragt 0,03 at% bei ca. 1.340 K. Die Dichte von Cu;O liegt mit 6,0 g/cm? etwas unter der von
CuO mit 6,31 g/cm?. Im Folgenden wird auf die native und thermische Oxidation von Kupfer

ohne tribologische Last eingegangen.
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Abbildung 2.1: Kupfer-Sauerstoffphasendiagramme nach [20]. (a) Bis 55 at% Sauerstoff und (b) bis 0,04 at% Sauerstoft.

2.1.1 Native Oxidation

Da Kupfer, wie auch andere Metalle, an Luft bei Raumtemperatur oxidiert, wird zunichst auf
den Prozess der Oxidation ohne tribologische Beanspruchung eingegangen [16], [21]. Dieser
wird oftmals auch als natiirliche oder native Oxidation bezeichnet [22]. Valladares et al. [23]
beschreiben einen moglichen Oxidationsmechanismus einer Kupferoberfliche in einer
Atmosphére mit konstantem Sauerstoffpartialdruck wie folgt (siche Abbildung 2.2): Sauerstoff
wird chemisch an der Kupferoberflache adsorbiert, ein diinner Oxidfilm bildet sich unmittelbar
nach der Exposition an Luft (Abbildung 2.2a). An Defekten, wie beispielsweise Korngrenzen,
nukleieren CuyO-Inseln, welche lateral expandieren bis sie einen schiitzenden Cu,O-Film
bilden (Abbildung 2.2b+c). Fiir Kupfer wurde beobachtet, dass Oberflichendefekte wie
Ansammlungen von Leerstellen [24], Korngrenzen [25] und Oberflachenkanten [26] eine Rolle
bei der Keimbildung dieser Oxidinseln spielen, wohingegen bei Stapelfehlern, Versetzungen
und Fremdatomen keine bevorzugten Ausgangspunkte der Keimbildung gefunden wurden
[25]-[27]. Sind die Inseln zu einer durchgehenden Oxidschicht zusammengewachsen, erfolgt
das Oxidwachstum durch die Diffusion von Kupfer durch das Oxid. Im Vergleich zur
Oberflachendiffusion ist dies ein deutlich langsamerer Vorgang, weshalb sich der Charakter
des Oxidationsprozesses dndert [16]. Dieser Prozess ist in der Regel der ratenlimitierende
Schritt in der Oxidschichtbildung [17]. Da die Kupferionen im Oxid mobiler sind als die

Sauerstoffionen wichst die Oxidschicht nach aullen an der Sauerstoff/Oxid-Grenzflache [28].
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Wenn das Kupfersubstrat vollkommen verbraucht ist, fithrt Glithen bei hheren Temperaturen
zur Transformation von Cu20O zu CuO (Abbildung 2.2d).
a b c d

0, 0, 0, O, 0, 0, 0, O

Cu,0
B4 b b4
Vol '.'i

Abbildung 2.2: Native Oxidation von Kupfer nach [23]. (a) Adsorption von Sauerstoff an der Kupferoberfldche. (b) Bildung
von Cu20-Inseln. (c) Insel-Koaleszenz und Schichtwachstum. (d) Bildung von CuO auf Cu:O.

Unter Umgebungsbedingungen (Raumtemperatur, 1013 hPa Luftdruck) gebildete
Kupferoxidfilme sind hdufig nur wenige Nanometer dick und bestehen aus Cu,O und CuO [16].
Fiir gewohnlich bildet sich zuerst eine dickere CuxO-Schicht mit einer gegebenenfalls darauf
liegenden diinneren CuO-Schicht [16], [21]-[23]. Platzmann et al. [21] fanden bei der
Exposition eines hochreinen Kupfer-Diinnfilms an Umgebungsluft bereits nach einer Stunde
Cu0, wihrend die CuO-Schicht erst nach 24 h zu wachsen begann. Die native Oxidation von
Kupfer zeigt haufig verringerte Oxiddickenzunahme mit l&ngeren Oxidationszeiten. Kompakte
native Oxidschichten zeigen oft das Verhalten einer schiitzenden Diffusionsbarriere [29]. Das
Pilling-Bedworth Verhiltnis (Rps = Voria/Vimewir) wird verwendet, um abzuschétzen, ob Metalle
eine schiitzende Schicht an Luft bilden (> 1 kompakte Schicht, < 1 zelluldre, pordse
Schicht)[29]. Fiir Cu20O/Cu ist das Verhiltnis 1,7, was in einer kompakten Schicht resultiert, die
zu einem gewissen Grad als Barriere zwischen Sauerstoff und dem Metall resultiert. Bei einer
vorliegenden Oxidschicht wird zumeist ein parabolisches Verhalten der Oxiddickenzunahme
mit der Zeit beobachtet (d ~ k\t, d = Oxidschichtdicke, k= Ratenkonstante) [29]-[33].
Abschnitt 2.1.2 bietet einen Uberblick iiber verschiedene Wachstumsgesetze von

Kupferoxiden.

2.1.2 Thermische Oxidation

Hohere Temperaturen beschleunigen fiir gewohnlich chemische Reaktionen und haben damit
auch einen groflen Einfluss auf verschiedene Oxidationsstadien, wie beispielsweise die
Diffusion des Sauerstoffs im Oxid [34], [35]. Aus diesem Grund wird im Folgenden die

thermische Oxidation von Kupfer nidher beleuchtet.

Fiir Temperaturen unterhalb von 180 °C herrscht die Bildung von Cu20 vor; die Wachstumsrate

dieser Schicht steigt mit hoheren Temperaturen [17], [18], [36]. Die von Gattinoni et al. [16]
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zusammengefassten Untersuchungen zu Wachstumsgesetzen der Kupferoxidation mit
steigender Temperatur fiir Ein- und Polykristalle sind in Abbildung 2.3a dargestellt. Eine
weitere Zusammenfassung nach Fujita et al. [17] findet sich in Abbildung 2.3b.

Auf Basis der Parameter Temperatur, Oxiddicke und Probenmikrostruktur kann kein
einheitliches Wachstumsmodel identifiziert werden. Die Wachstumsgesetze variieren von
parabolisch, {iber logarithmisch zu linear oder kubisch je nach Versuchsautbau. Ein
einheitliches Wachstumsgesetz fiir die Oxidation von Kupfer kann somit nicht ermittelt werden.
Grundsétzlich nimmt jedoch die Oxiddicke mit steigender Temperatur zu (Abbildung 2.3). Die
maximal beobachteten Oxiddicken liegen im Bereich weniger pm im hohen Temperaturbereich
(~ 500 - 700 K) [17]. Gattinoni et al. berichten dagegen nur von wenigen zehntel Nanometer
Oxidschichtdicken fiir Temperaturen bis 400 °C fiir ein- und polykristallines Kupfer [16]. Einen
groflen Einfluss auf das Wachstumsgesetz hat die Oxiddicke selbst [17]. Der Literaturiiberblick
zeigt die Komplexitdt der Kupferoxidation, auch bereits ohne zusétzliche Aufbringung einer

tribologischen Last.
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Abbildung 2.3: Ubersicht iiber Wachstumsgesetze aus der Literatur der Kupferoxidation [16], [17]. Die Diagramme zeigen
die Oxiddicke iiber der Oxidationstemperatur fiir eine Vielzahl an experimentellen Studien. (a) Ubersicht aus [16]. Die Daten
sind nach der Struktur der Kupferproben in zwei Kategorien unterteilt: einkristallin und polykristallin. Die Farbgebung erfolgte
nach dem Datensatz zugrunde gelegten Oxidwachstumsmodel. (b) Ubersicht aus [17].
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2.2 Tribologie

Forschung im Bereich der Tribologie, der Wissenschaft aufeinander einwirkender, im Kontakt
stehender Oberflachen in Relativbewegung, spielt eine enorme Rolle in vielen technischen
Systemen. Ihr Beitrag zur Energie- und Ressourceneffizienz ist nicht wegzudenken. Das
interdisziplindre Fachgebiet umfasst die Bereiche Reibung, Verschleill und Schmierung mit
Fragestellungen aus der Chemie, den Materialwissenschaften, dem Maschinenbau und der
Physik [37]. Im Gegensatz zu mechanischen Werkstoffeigenschaften wie der Streckgrenze oder
der Zugfestigkeit ergeben sich die tribologischen Eigenschaften aus dem komplexen
Zusammenwirken aller Komponenten eines Tribosystems sowie dem darauf einwirkenden
Beanspruchungskollektiv und den Umgebungseinfliissen. Ein Tribosystem besteht aus
Grund- und Gegenkdrper sowie einem Zwischen- und/oder Umgebungsmedium. Tribologische
Systeme finden sich auf allen Léngenskalen: von Nano- und Mikro-elektromechanischen
Systemen (NEMS/MEMS) iiber Bremsscheiben in Autos, bis hin zu Getrieben in offshore
Windridern. Folglich gibt es so gut wie keine Begrenzung im Hinblick auf die Kombination
verschiedener Tribo-Partner und Umwelteinfliisse eines tribologischen Systems [38]. Fiir
gewohnlich lautet das allgemeine Ziel der Untersuchungen durch Reibung und Verschleif3

bedingte Energie- und Stoffverluste zu minimieren [7].

2.2.1 Reibung

Bewegen sich zwei Korper gegeneinander, entsteht ein Widerstand gegen Beginn oder
Aufrechterhaltung der Bewegung — auch Reibung genannt. Amontons und Coulomb (1699,
1785) stellten fest, dass hdufig die Reibkraft Fr flir Festkorperreibung proportional der
Normalkraft Fi ist [7]:

Fr = puFy Formel 1

Der Proportionalitatsfaktor ist der dimensionslose Reibungskoeffizient p, der hiufig als Mal3
fiir die Reibung herangezogen wird. Formel 1 impliziert eine Unabhéngigkeit der Reibkraft von
der nominelle Kontaktfliche, welche durch die makroskopische Geometrie bedingt wird. Diese
Beobachtung wurde jedoch in der Mitte des zwanzigsten Jahrhunderts von Bowden und Tabor
prézisiert [16]. Thre Untersuchungen zum Einfluss der Kontaktfliche auf das Reibverhalten

zweier im Kontakt befindlicher Oberflichen ergab einen wesentlichen Einfluss der
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Oberflachenrauheit. Lokal verschiedene Oberflachengegebenheiten resultieren in einer realen
Kontaktfliche, welche die Gesamtheit aller einzelnen Kontaktstellen, auch Asperititen
genannt, darstellt und wesentlich kleiner als die nominale Fldche ist. Fiir sich beriihrende
metallische Asperititen kann es unter Normal- oder Tangentiallast zu sogenannten

Mikroverschweiflungen durch plastische Deformation kommen.
2.2.2 Verschleif3

Versagen von technischen Systemen tritt oft im Zusammenhang mit Verschleilerscheinungen
auf. Durch Materialverlust oder Anderung der im Kontakt stehenden Oberflichentopographie
ist die Funktion tribologischer Systeme nicht mehr aufrecht erhaltbar. Zumeist sind die

VerschleiBmechanismen in vier Arten unterteilt [39]:

In den oberflichennahen Bereichen tribologisch beanspruchter Korper kann es durch
wechselnde Beanspruchungen zu Rissbildung, -wachstum und Abtrennung von
Verschleilpartikeln kommen (Oberflichenzerriittung). Durch Kontakt zweier Korper mit
wesentlich unterschiedlicher Hérte beziehungsweise durch harte Partikel im Zwischenstoff
konnen Ritzungen und Mikrozerspanungen entstehen, wodurch Materialabtrennprozesse
stattfinden konnen (4brasion). Harte Partikel — beispielsweise Oxide — konnen auch erst durch
die tribologische Last entstanden sein. Befinden sich zwei Werkstoffe im gegenseitigen
Kontakt besteht die Moglichkeit, dass sich, bei lokal hohen Driicken oder Temperaturen,
Grenzflaichenbindungen ausbilden (Adhdsion), bei metallischen Werkstoffen auch
,Kaltverschweilen* genannt. Diese Bindungen haben moglicherweise eine hohere Festigkeit
als der Grund- bzw. Gegenkorper selbst, wodurch es bei andauernder Relativbewegung zu
Materialabtrennprozessen kommen kann. Zuletzt konnen sich die oberflichennahen
Eigenschaften der Kontaktpartner und damit auch das VerschleiBverhalten durch
tribochemische Reaktionen zwischen den Tribo-Partnern &dndern. Diese Reaktionen konnen
durch eingebrachte Energie, z.B. durch thermische oder mechanische Beanspruchungen, unter
Einfluss des Umgebungsmedium oder des Zwischenstoffs aktiviert oder vereinfacht werden.
Diese Reaktionen fithren in den meisten Féllen zu verdnderter Oberflichenchemie und
mechanischen Eigenschaften [40]-[42]. Wie Bowden und Tabor bereits 1950 aufgezeigt haben,
bestimmen diese Eigenschaften das tribologische Verhalten in metallischen Kontakten [43].
Tribochemische Reaktionen, in denen tribologische und mechanische Beanspruchungen die

Rate und manchmal auch den Pfad chemischer Reaktionen beeinflussen [44], werden weitldufig
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beobachtet und schon seit tausenden von Jahren von der Menschheit verwendet (z.B. beim
Feuermachen durch Schlagen von Feuersteinen aneinander [8]). Bereits 1893 beobachtete
Carey-Lea [45], dass verschiedene Festkorper ein unterschiedliches chemisches Verhalten
unter Druck zeigen, als wenn lediglich thermische Energie zugefiihrt wird. Seitdem wurden
viele chemische Reaktionen wihrend tribologischer Belastung beobachtet [46]—[49]. Fiir
Festkorperreibung spielen chemische Reaktionen mit Sauerstoff aus dem Umgebungsmedium
eine entscheidende Rolle. Bei dieser Tribooxidation kommt es zur Bildung von Oxidschichten

beziehungsweise oxidischer Reaktionsprodukte.

2.2.3 Tribooxidation

Tribooxidation ist ein oft beobachtetes Phidnomen in tribologischen Kontakten, aber aufgrund
seiner Komplexitidt weit davon entfernt vollstindig verstanden zu sein. Durch mechanische
Beanspruchung kénnen Oxidationsvorginge um Groflenordnungen beschleunigt werden [8],
[50]. Manchmal dndert sich nicht nur die Oxidationsrate, sondern die Zusammensetzung und
Struktur der entstehenden Oxide selbst konnen anders als unter statischen Bedingungen sein
[51], [52]. Quinn und Sullivan postulierten, dass ,,Tribooxidation stattfindet, wenn die
Wachstumsrate der Oxidschicht wesentlich anders zu der unter statischen Bedingungen ist*
[53]. Im Allgemeinen fiihrt Tribooxidation zumeist zu verdndertem Reibungs- und
VerschleiBverhalten [13], [40], [54], [55]. Schon im Jahr 1927 fand Tomlinson, dass
Gleitbewegungen flir das Auftreten von Tribooxidation elementar sind [56]. 1930 wurde
Tribooxidation das erste Mal von Fink als Komponente des VerschleiBes von Metallen
beobachtet [48]. Archard und Hirst [57] klassifizierten 1956 Verschleil in mild (engl.
oxidational wear) und stark (engl. severe wear). Dabei entspricht die Bezeichnung mild und
stark nicht der Grof3e der Verschleifiraten, sondern dem Ausmal} an Oxidation im Kontakt. Bis
heute wurde eine Vielzahl an Forschungvorhaben mit verschiedensten Materialien
durchgefiihrt, um die beiden VerschleiBmechanismen und deren Ubergangsregimes zu
untersuchen [9], [10], [58]-[61]. Bekannte Einflussfaktoren auf die Tribooxidation sind
zahlreich: Neben dem Umgebungsmedium, der Luftfeuchtigkeit und der Temperatur [62]-[67],
sind auch die Gleitgeschwindigkeit oder die Normallast maB3geblich fiir die sich bildenden
Oxide [12], [62], [68]-[70].
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In den 1960er und 1980er Jahren wurden zwei Modelle von Quinn [4], [5], [71] und Wilson et
al. [72], [73] vorgeschlagen, um Tribooxidation unter unterschiedlichen Beanspruchungen zu

beschreiben (Abbildung 2.4).

Quinn Wilson
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Abbildung 2.4: Schematische Darstellung von Quinn’s (a-c) und Wilson‘s et al. (d-h) Modellen fiir Tribooxidation [6], [9],
[74]. Links: Stift-Scheibe-Kontakt mit idealisiertem mildem VerschleiBl. (a) Oxidschichtbildung und —wachstum auf
kontaktierenden Asperitéten. (b) Oxidschicht bricht als Verschleifipartikel ab sobald eine kritische Oxiddicke erreicht ist. (c)
Neue Oxidschicht auf der blanken Metalloberflache wird gebildet; Oxidschicht mit kritischer Dicke bricht von einer anderen
Asperitit ab. Rechts: VerschleiB3partikel bilden eine schiitzende Oxidschicht. (d) Metallische Verschleiflpartikel bilden sich, (¢)
Oxidation, Agglomeration und (f) Kompaktierung der Verschleifipartikel. (g) Bildung von verglasten Schichten (engl. glaze
layers) auf den kompaktierten VerschleiBpartikelschichten. (h) Kollaps der verglasten Schichten, Bildung neuer
Schutzschichten.

Quinn’s Modell wurde fiir hohe Gleitgeschwindigkeiten und daher hohe Temperaturen an den
lokalen Asperititenkontakten in unidirektionalem Gleiten entwickelt. Im Gegenzug fokussiert
sich Wilson‘s Modell auf geringe Gleitgeschwindigkeiten mit extern hohen Temperaturen in
reversierenden Experimenten, welche schlussendlich in verglasten Schichten durch
kompaktierte und gesinterte Verschleipartikel resultieren [75]. Stott et al. [76] fanden weiter,
dass sobald die Verschleiflpartikel stark verkleinert sind, diese sogar bei Raumtemperatur
spontan aufgrund der erhohten Defekt- und Oberflichenenergie oxidieren konnen. In allen drei
Féllen wird durch die Oxidbildung der Metall-Metall-Kontakt reduziert. Folglich spielen
Oxidfilme eine elementare Rolle fiir oxidativen Verschleil und das Reibungsverhalten

metallischer Gleitpaarungen.
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Ein Hauptunterschied der Modelle von Quinn und Wilson ist der Ort der Oxidbildung: In
Quinn’s Modell bilden die Metallasperititen im Kontakt Oxidschichten aus, die mit
zunehmender Beanspruchung abplatzen konnen (Abbildung 2.4a-c). Das Ausmal} der
Oxidation héngt von der Kontaktdauer, der Oxidationseigenschaften des Metalls und der
Kontakttemperatur ab. Wilson’s Modell (Abbildung 2.4d-h) impliziert die Oxidation der
metallischen Verschleiflpartikel (auch Debris genannt), die durch die Gleitbewegung
aufgebrochen werden und blankes Metall fiir die weitergehende Oxidation freilegen. Die
entstehende Debris kann entweder zwischen den Gleitflichen kompaktiert werden und
vorteilhafte verglaste Schichten bilden [72], [73], [75] oder — im Falle von sproden, harten
Oxiden — Abrasion des Metalls hervorrufen [77], [78]. Bis zum heutigen Tag fokussiert sich
ein Grofiteil der Untersuchungen der Tribooxidation auf hohe Normallasten,
Gleitgeschwindigkeiten und hohe Zyklenzahlen [9], [79]. Die hierbei auftretenden Tribooxide
sind oft dicke Schichten (5 - 20 um [11], [80], [81]), welche bereits teilweise abgeplatzt sein
konnen. Untersuchungen der Tribooxidation unter milden Beanspruchungen, wie sie

beispielsweise in elektrischen Kontakten vorkommen kénnen, wurden kaum durchgefiihrt.

Ursachen der beschleunigten Oxidation im Vergleich zur statischen Oxidation. Als Griinde
fir die beschleunigte Oxidation unter tribologischer Last werden hdufig hdohere
Kontakttemperaturen in Zusammenhang mit einem Temperaturanstieg in der Kontaktfldche
aufgrund lokaler Asperititenkontakte, durch hohe Normallast und Gleitgeschwindigkeit oder
externe Temperaturzufuhr genannt [4]-[6], [9]. Des Weiteren koénnen durch die rein
mechanische Beanspruchung reaktionshemmende Deckschichten abgerieben und somit hoch-
aktive Oberflichenbereiche erzeugt werden [8], [52]. Atomabstinde konnen gestreckt sowie
die effektive Oberfliche vergroflert werden [7], [39]. Neben dem Temperaturanstieg durch
Gleiten wurde die Oxidation in Zusammenhang mit verdnderten Kontaktzeiten zwischen
gleitenden Oberflichen gebracht, welche in der Bildung und Wachstum von
Mikroverschweiungen resultierten sowie der Zeit, die aullerhalb des Kontakts fiir Oxidation
verfiigbar war [82]-[84]. AuBBerdem spielen Diffusionsprozesse eine Rolle: Beispielsweise
konnen durch starke plastische Deformation Risse entstehen, die die Diffusion von Sauerstoff
ins Materialinnere beschleunigen konnen [62]. Neben Rissen kann eine Kornfeinung oder
fortlaufende Entstehung neuer Gitterbaufehler im Metall einen Anstieg an schnellen

Diffusionspfaden hervorrufen [67]. Beispielsweise werden Mikrostrukturdnderungen unter
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tribologischer Last mit der Bildung und Bewegung von Versetzungen durch plastische
Deformation assoziiert [85]-[91]. Weitere héufig beobachtete Gitterbaufehler sind
Korngrenzen, die durch Kornfeinung unter Deformation von zunéchst grobkdrnigen Gefiigen
entstehen [86], [92]-[95]. In der wachsenden Oxidschicht kann eine Erh6hung der Defektdichte
(Versetzungen, Poren, Leerstellen) die Diffusionsrate ebenfalls erhéhen und damit die
Oxidationskinetik beschleunigen [11], [96], [97]. Auch wenn die Literatur iiber mogliche
Diffusionspfade spekuliert, sind die exakten Pfade und zeitliche Stadien der Tribooxidation von

Kupfer unter milden Beanspruchungen weitgehend unbekannt [98].

Tribooxidation bei hoheren Temperaturen. Beim Gleiten bei erhdhten Temperaturen konnen
thermische, mechanische und chemische Vorginge aktiv sein, was zu komplexen
Bildungsprozessen der Reaktionsprodukte fiihrt. In der Literatur wird berichtet, dass die
Temperatur einen groBBen Einfluss auf chemische Reaktionen wund auftretende
VerschleiBmechanismen hat [9], [99]. Beispielsweise wurde ein vorteilhaftes Verschleil3-
verhalten im Zusammenhang mit selbstschmierenden, verglasten Schichten beobachtet [73],
[75]. Sprode Oxidschichten kénnen jedoch von der Kontaktfldche abplatzen und einen starken
Anstieg im abrasiven Verschleil3 hervorrufen [77], [78]. Blau schloss in seiner Forschung zur
Tribologie metallischer Materialien bei hoheren Temperaturen, dass die ,,Bildung von
Oxidationsprodukten nicht nur von der thermodynamischen Triebkraft, sondern auch von der
Reaktionskinetik, der Diffusion von Reaktanden zur und von der Oberfliche und der
Entwicklung der Spezies unterhalb der anfinglich gebildeten Oberflichenschuppen*
beeinflusst ist [99]. Fiir sehr hohe Kontakttemperaturen, wie sie etwa beim Reibriihrschweillen
durch hohe mechanische Belastungen erzeugt werden, wurden Diffusionsprozesse zwischen zu
bearbeitendem Material und Werkzeug beobachtet (engl. diffusion wear) [100]. Neben
Auswirkungen im tribologischen Kontakt haben erhohte Temperaturen auch Einfliisse auf die
auBlerhalb des Kontakts befindlichen Bereiche, wie beispielsweise der Bildung von thermischen

Oxidschichten.

Tribooxidation in Kupfer. Eine detaillierte Untersuchung der Tribooxidation in Kupfer wurde
von Liu et al. vorgestellt [98]. Im Kupfer-Saphir Kontakt unter milder, reversierender
tribologischer Last wurde die Bildung halbkugelformiger Kupferoxide, die mit zunehmender
Zyklenzahl wachsen, beobachtet (Abbildung 2.5a-c). Im Vergleich zu statischen Bedingungen

wurde der Oxidationsprozess um circa den Faktor 10 beschleunigt [21]. Eine genauere Analyse
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der Oxide mittels energiedispersiver Rontgenanalyse (EDX) und hochauflosender
Transmissionselektronenmikroskopie (HRTEM) ergab, dass die halbkugelférmigen Bereiche
aus nanokristallinen CuxO-Bereichen, eingebettet in eine amorphe, sauerstoffhaltige Matrix,

bestehen (Abbildung 2.5d-g) [98].
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Abbildung 2.5: Oxidbildung im  Kupfer-Saphir ~Kontakt mit steigender Zyklenzahl [101]. (a-c)
Rastertransmissionselektronenmikroskop- (STEM) Aufnahmen der Kupferoxide an der Kupferoberfliache fiir verschiedene
Zyklenzahlen (a) 10, (b) 50 und (c) 5.000. (d-f) EDX-STEM-Maps eines Oxids nach 50 Zyklen (e) Kupfer und (f) Sauerstoftf-
Map. (g) Hochauflosende Transmissionselektronenmikroskopie (HRTEM) Hellfeldaufnahme eines nanokristallinen/amorphen
Oxids nach 50 Zyklen.

Die Bildung von Cu,O unter tribologischer Last wurde auch in anderen Untersuchungen
festgestellt [40], [54], [80], [102], [103]. Beispielsweise im Kontakt von Saphir mit
kaltgespriihten Kupferschichten oder im elektrischen Kontakt zwischen Kupfer-Graphit und
Stahl (siehe Abbildung 2.6).

Géb between the sample and epoxy ®;l’;{
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Abbildung 2.6: Bildung von Cu2O unter tribologischer Last. (a) Rasterelektronenmikroskopische (REM)
Querschnittsaufnahmen einer Verschlei3spur in Kupfer nach 3.000 Zyklen [102]. (b) EDX-Maps senkrecht zur Gleitrichtung
eines Kupfer-Drahts unter 150 mN Last und 3 mA Strom [80]. Die Hauptbestandteile der Triboschicht sind Sauerstoff und
Kupfer. Silber resultiert aus dem Kleber zur Befestigung des Drahts.

Die Stadien der Oxidation fiir verschiedene Zyklenzahlen wurden detailliert untersucht

(Abbildung 2.5a-c) [98]. Diese dhneln dem bereits beschriebenen Verlauf der nativen Oxidation
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(Abschnitt 2.1.1), jedoch wachsen hierbei die oxidischen Reaktionsprodukte nicht auf der
Oberflache des Kupfers auf, sondern in den Werkstoff hinein [98]. Folgender Ablauf fiir die
Oxidbildung wurde von Liu et al. vorgeschlagen [98]: Oberflichendefekte, welche die
Energiebarriere fiir Oxidation senken, sind wahrscheinliche Entstehungsorte von Oxidinseln

(Abbildung 2.7a).

a b
Kupferoberflache mit Stochastische Nach 10 Zyklen, Oxidwachstum mit
Oberfldchendefekten Nukleation von Cu,0 Oxidinseln zunehmender
Zyklenzahl

Abbildung 2.7: Schematische Darstellung der Vorgénge bei der Oxidation mit steigenden Zyklenzahlen adaptiert nach [98]:
(a) Kupferoberflache mit Defekten, (b) Bildung von Cu20-Inseln, (c) Zusammenwachsen der Inseln und (d) Wachstum der
Oxide mit steigenden Zyklenzahlen.

An den stochastisch verteilten Defekten nukleieren die amorphen Cu2O-Inseln zunéchst
(Abbildung 2.7b). Diese wachsen zusammen (Abbildung 2.7c) und nach etwa 50 Gleitzyklen
erscheinen sie im oberflaichennahen Bereich als wellige, diskontinuierliche Schicht mit einer
Dicke von circa 30 nm (Abbildung 2.5b). Mit steigender Zyklenzahl kommt es zum Wachstum
der Inseln in die Tiefe des Materials (Abbildung 2.7d). Liu et al. vermuten, dass das
Oxidwachstum sowohl auf die Diffusion von Sauerstoff in das Material — insbesondere an der
Grenzfliche zwischen Oxid und Kupfer — als auch auf der Oberfliche des Kupfers
zuriickzufiihren ist. Sobald die Inseln vorliegen, konnen wahrscheinlich nanokristalline CuxO-
Bereiche innerhalb der amorphen Matrix nukleieren und wachsen. Dies wird durch geringere
thermodynamische Stabilitdt der amorphen gegeniiber der kristallinen Phase begriindet.
Insgesamt wird angenommen, dass die Bildung der Inseln wihrend der Ubergleitung der
Saphirkugel erfolgt. Unbekannt sind die genauen Pfade der Sauerstoffdiffusion sowie

Einflussfaktoren auf die sich bildenden Oxide.
2.3  Diffusion

Unter plastischer Deformation wurde in Metallen eine erhohte Diffusion entlang verschiedener
Diffusionspfade beobachtet [104]-[107]. Neben einer erhohten Versetzungsdichte wird dieses
Verhalten, im Falle der Volumendiffusion, hauptsidchlich mit einer erhohten
Punktdefektkonzentration erklért. Diffusionspfade in Metallen sind das Volumen, Korn- und
Phasengrenzen, die Oberfliche und Versetzungen (Abbildung 2.8a) [108]. Als ,,schnelle

Diffusionspfade gelten die freie Oberfliche, Versetzungen und Korngrenzen, da hier im
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Vergleich zum dicht gepackten Volumen mehr Platz fiir die diffundierende Spezies vorhanden

ist (Abbildung 2.8b) [108].

a b 107
}vor
101
/ c:"’
free E 10"}
ce | >
surface g
4 10
=
Q  w
grain ' . 10"
boundary dislocation
22
10 .
1 2 3
TIT
m

Abbildung 2.8: (a) Schematische Darstellung von Diffusionspfaden in einem Festkorper. (b) Schematische Darstellung des
Diffusionsspektrums in Metallen {iber Tw/T. Tn entspricht der Schmelztemperatur. Nach [108]. D
Volumendiffusionskoeffizient, Dg» = Korngrenzendiffusionskoeffizient, Ds = Versetzungskerndiffusionskoeffizient, Ds
Oberflachendiffusionskoeffizient.

Die Temperaturabhéngigkeit der Diffusion in Feststoffen wird durch die Arrheniusgleichung
beschrieben. Fiir den Diffusionskoeffizienten D(T) gilt:

E
D(T) = Dye ® Formel 2

mit der absoluten Temperatur T, der universellen Gaskonstante R und den materialspezifischen
Konstanten Do (temperaturunabhidngige Diffusionskonstante) und Ea (Aktivierungsenergie).
Fir die Oxidation von Kupfereinkristallen wurde fiir T < 180 °C beobachtet, dass die
Aktivierungsenergie der Oxidation in guter Ubereinstimmung mit den Aktivierungsenergien
fiir Diffusion sind (entlang der Oberfliche und Korngrenzen) [17]. Fujita et al. [17]
schlussfolgerten, dass die Oxidationskinetik bei geringen Temperaturen zu einem grof3en Teil
mit der Diffusion entlang der Korngrenzen im Oxid erkldrt werden kann. Aus diesem Grund
werden die in dieser Arbeit betrachteten Oxidationsmechanismen als hauptsdchlich durch

Diffusionsprozesse kontrolliert betrachtet.

Im Folgenden wird die Diffusion einer Spezies entlang einer Korngrenze und Versetzung
genauer betrachtet. Zwei Modelle fiir Korngrenzen und Versetzungskerndiffusion sind von
Fisher und Smoluchowski etabliert worden (Abbildung 2.9) [109], [110]. Diese Modelle
betrachten jeweils eine einzelne Korngrenze oder Versetzung. Die Korngrenze ist durch einen
halb-unendlichen Stab der Dicke J und hoher Diffusitét (D), eingebettet in einem Volumen
niedriger Diffusitit (D), modelliert (Abbildung 2.9a). Fiir die Versetzung wird eine zylindrische
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Rohre mit Radius @ angenommen; auch hier ist die Diffusitit auB8erhalb (D) des schnellen

Pfades geringer als innerhalb (Dy) (Abbildung 2.9b).
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Abbildung 2.9: Modelle nach Fisher [109] und Smoluchowski [110] fiir Korngrenzen (a) und Versetzungskerndiffusion (b)
aus [108]. D = Volumendiffusionskoeffizient, D¢y = Korngrenzendiffusionskoeffizient, Ds = Versetzungskerndiffusions-
koeftfizient, 0 = Pfaddurchmesser und a = Versetzungskernradius.

Harrison hat zudem eine weit akzeptierte Klassifikation der Diffusionskinetiken in
Polykristallen in drei Typen als Erweiterung der Modelle von Fisher und Smoluchowski

vorgenommen [111] (Abbildung 2.10a-c, Tabelle 1).
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. _ «— diffusion
o
g
d 5 /
1 Grain-boundary diffusion
""Vth ~t4 NVDKGt >

2615

Abbildung 2.10: (a-c) Schematische Einteilung von Korngrenzenregimes nach Harrison [111], adaptiert nach [112]: (a) Typ
A, (b) Typ B und (c) Typ C. Die Tracerverteilung nach einer bestimmen Diffusionszeit ist skizziert (griin). Die Korngrenzen
sind als homogene Stibe der Breite ¢ und KorngroBe d betrachtet. Dy = Volumendiffusionskoeffizient, Dxc =
Korngrenzendiffusionskoeffizient. (d) Schematische Darstellung eines Penetrationsprofils eines Bikristalls fiir Typ B aus [108].

Tabelle 1: Drei Diffusionskinetikbereiche nach Harrison [111].

Typ A Typ B Typ C

Mittlere Temperaturen, kurze

Hohe Temperaturen, lange Geringe Temperaturen, kurze

Giiltiger Bereich Zeiten, kleine KorngroRen Zelten’ég:rrleglr?;;ld grofe Diffusionszeiten
Mischung aus o
Aktive Volumendiffusion Korngrenzendiffusion und I\;llirtjljo\r/nﬁ;elﬁzig?éﬁizn
Diffusionspfade dominiert Leckage aus den Korngrenzen cingefroren

ins Volumen

Alle drei Typen umfassen Volumendiffusion von der Oberflidche, Diffusion entlang der

Korngrenze oder Versetzung und Leckstrome vom schnellen Pfad in die Umgebung des
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Pfades. Jeder Typ herrscht fiir unterschiedliche KorngroBen, Diffusionszeiten und
Temperaturen vor. In jedem Bereich finden sich unterschiedliche Diffusionsprofile. Typ A
und C stellen die Extremfille fiir Diffusion ausschlieBlich durchs Volumen beziehungsweise
entlang von Korngrenzen oder Versetzungen dar. Der am hiufigsten beobachtete Typ in
Polykristallen ist hingegen der Mischtyp B. Ein Charakteristikum dieses Typs ist sein
Penetrationsprofil. Fiir Korngrenzendiffusion resultieren zwei Bereiche im Profil (Abbildung
2.10d), wenn der Logarithmus der Konzentration ¢ der diffundierenden Spezies iiber der
Penetrationstiefe z%° dargestellt wird: direkte Volumendiffusion im oberflichennahen
Bereich und ein tieferreichender linearer Korngrenzen-Anteil [108]. Mehrer betont die
Tatsache, dass der Faktor 6/5 physikalisch nicht sinnvoll, aber ein guter Indikator fiir
Korngrenzendiffusion ist [108]. Zusétzlich stellt der Korngrenzen-Anteil ein Mal} fiir die
Qualitédt der Korngrenzendiffusion dar. Versetzungskerndiffusion verhélt sich hingegen linear,

wenn /og(c) liber z dargestellt wird [108].

Die Ratengesetze ~ ¢z fiir Typ A und C in Abbildung 2.10a+c ergeben sich aus einer einfachen
Losung fiir das erste Fick’sche Gesetz [113] (j = Diffusionsfluss, D = Diffusionskoeffizient, ¢

= Konzentration, z = Materialtiefe):

dc(z,t)

j=-D—; Formel 3

Dieses beschreibt, wie viele Teilchen einer Stoffmenge sich pro Zeiteinheit durch eine
senkrecht zur Diffusionsrichtung liegenden Fliche bewegen. Fiir Typ C und A werden die
beiden Extremfille unterschieden, dass Diffusion ausschlieBlich durch die Korngrenze (C) oder
das Volumen (A) stattfindet. Bei Typ B hingegen finden zusitzliche Leckstrome aus der
Korngrenze ins Volumen statt, ebenso Volumendiffusion von der Oberfliche ins

Materialinnere. Das Fick’sche Gesetz ist somit nicht giiltig und das Ratengesetz ergibt sich aus

einer Losung nach dem Fisher-Modell zu ~ £ [109] (Abbildung 2.9a und Abbildung 2.10b).
Zumeist findet die Diffusion in realen Systemen nie nach nur einem Typ statt, sondern die
Diffusion durchldauft mit der Zeit verschiedene Regimes, auf die im Folgenden genauer

eingegangen wird.

Diffusion entlang statischer Pfade. Bei Betrachtung der Diffusionsldnge entlang eines
unbeweglichen einzelnen Defekts im zeitlichen Verlauf, ergibt sich das in Abbildung 2.11
dargestellte Profil [114]. Die Darstellung von Kaur, Mishin und Gust umfasst die Diffusion
entlang einer Korngrenze [114]. Das in Abbildung 2.11a dargestellte Profil soll die friihen
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Stadien unter tribologischer Last repriasentieren: ein grobkorniges Gefilige, dessen Korngrofie
(dkor) sehr viel groBer ist als der Diffusionsweg L‘‘, welcher den Wechsel zwischen den
schnellen Pfaden und dem Volumen als dominierendem Diffusionspfad fiir lange Zeiten
markiert. In diesem Fall bleibt der Pfad solange isoliert, sodass die Diffusion alle Regimes von
C = B2 2 B4 2 A durchlaufen kann (Abbildung 2.11b) [114]. Zusétzlich zu den Typen A —
C von Harrison (Abbildung 2.10a-c), welche den Regimes A, B2 und C entsprechen, fithren
Kaur et al. [114] weitere Diffusionsregimes auf (Abbildung 2.11b). Abbildung 2.11c stellt den
selben Verlauf dar, wie in Abbildung 2.11a, jedoch fiir ein ultrafeinkorniges Gefiige, bei der
die KorngroBe dko.- sehr viel kleiner als L “* ist. Dies représentiert die spiteren Stadien unter
tribologischer Last, in denen durch die Erzeugung von Defekten, wie Versetzungen, dxom <<

L ““ werden kann.

a Grobkorngeflge b ¢ Ultrafeinkorngefiige

— Lprad(t) —©Lptdt)
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Abbildung 2.11: Penetrationstiefen entlang einer Korngrenze (Lpua) und in das Volumen (Lv) als Funktion der Zeit fiir
isothermes Glithen nach [114] fiir ein (a) Grobkomgefiige (dkor» >> L) und (c) ein Ultrafeinkorngefiige (dkorn << L°). (b)
Schematische Bilder zeigen die Verteilung der diffundierenden Spezies in verschiedenen kinetischen Stadien der Diffusion in

polykristallinen Materialien: C, C°, B2, B2* B4, A und A‘. Die gestrichelte griine Linie zeigt den Gesamtverlauf der
Penetrationstiefe iiber der Zeit.

Tabelle 2 gibt einen Uberblick iiber die Berechnung der Penetrationstiefen Lpys und Ly in den
Regimes C, B> und A sowie der Wechselpunkte ¢°, ¢°‘, L “und L ** zwischen den Regimes. Der
Wechsel zwischen den verschiedenen Regimes ist abhidngig vom Verhiltnis zwischen Dpyuq und
Dyund somit werkstoffabhéngig. Die Ratengesetze (~ t2 und ~ t%) sind analog zu denen im

vorherigen Abschnitt beschriebenen ableitbar.
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Tabelle 2: Berechnung der Penetrationstiefen entlang einer Korngrenze (Lpua) und in das Volumen (Ly) als Funktion der Zeit
fiir isothermes Glithen eines Grobkorngeflige (dkor» >> L°) fiir die Regimes C, B2 und A nach [114]. Berechnung der
Wechselpunkte in Abbildung 2.11a fiir verschiedene Regimes fiir die Glithzeit ¢ und Penetrationstiefen L nach [114]. s =
Segregationsfaktor, 0 = Pfaddurchmesser.

Regime Diffusionslinge L. [nm]
1
C Lpfad(t) = /Dpfagt ~ t2
1
(s8Dpfa@)?2 _ 1
B: Lpaa(t) = —— %= ~ ¢
T
1
A Ly(t) = /Dyt~ tz
Wechselpunkte
L s262 "o (55Dpfad)2
4D, 4D}
sé6 D 1 sé6D
I = _( Pfad)E U= Pfad
2" Dy 2 Dy

Zunéachst soll der Gesamtverlauf der Penetrationstiefe fiir ein Grobkorngefiige in Abbildung

2.11a betrachtet werden (gestrichelte griine Linie): Zu Beginn findet die Diffusion

ausschlieBlich entlang des schnellen Pfads statt (Lpua ~ t%, Regime C). Leckstrome aus dem Pfad
ins Volumen sind vernachldssigbar. Im Bereich der Korngrenze oder Versetzungen ist, im
Vergleich zum Volumen, mehr Platz; hier konnen sich sogenannte ,,Fallen® (engl. traps)
befinden, welche die diffundierenden Atome einfangen. Das Einfangen der Fremdatome fiihrt
zu einer geringeren Mobilitét der diffundierenden Atome. In den frithen Stadien der Diffusion
werden diese Fallen nach und nach gefiillt. Bokshtein [115] und Gibbs [116] haben fiir
Heterodiffusion einen Segregationsfaktor s eingefiihrt (s = ckc/cy [ckG = Konzentration in der
Korngrenze, cy = Konzentration im Volumen neben der Korngrenze]). Fiir Versetzungen wird
der Faktor a als effektiver Radius der Versetzung fiir Versetzungskerndiffusion verwendet [20]
(Abbildung 2.9b). Diese Faktoren geben die Tendenz der diffundierenden Spezies an, zu
Korngrenzen- oder Versetzungspfaden zu segregieren. Zusammen mit dem Pfaddurchmesser o
ergibt sich das Produkt: soDkc bzw. adDL. Der Segregationsfaktor ist sowohl abhéngig von der
Temperatur als auch der Konzentration der diffundierenden Spezies. Mit sinkender Temperatur
steigt s, was bedeutet, dass die Fallen bei niedrigen Temperaturen eine grof3ere Wirkung haben.
Fiir die Selbstdiffusion eines puren Elements ist s = 1; fiir Fremdatome gilt daher s # 1. Die
Hohe der Verstiarkung hingt von der Stirke der Interaktion zwischen Grenzflache und geldstem
Element ab. Je stirker die anziehende Interaktionskraft ist, desto hoher der Segregationsfaktor

und dadurch auch die Verstiarkung [114]. Es ist zu erwarten, dass Grenzflichen mit hoher
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Energie stirkere Segregationseffekte zeigen [114]. Pierantoni et al. fanden jedoch, dass die
strukturelle Beschaffenheit der Grenzflache einen stirkeren Einfluss auf die Segregation haben
kann, als die Grenzflachenenergie [117]. AuBBerdem konnen verschiedene Stellen innerhalb der
Grenzfldche unterschiedliche Einfliisse auf s haben. Der Segregationsfaktor sollte daher fiir
jedes System experimentell ermittelt werden. Fiir Nickel in Kupfer haben Divinski et al. einen

Faktor von 1 —40 [118] und von Gold in Kupfer von 5 — 10 [119] ermittelt.

Ist der Pfad mit der Zeit weitestgehend gefiillt, findet zusétzliche Diffusion ins Volumen statt
(Wechsel zu Regime Bo, t*-L° Wechselpunkt). Die Leckage der diffundierenden Spezies aus

dem Pfad wird zum raten-limitierenden Schritt. Zusitzlich findet Volumendiffusion von der

1

Oberfliche ins Volumen statt. Das Ratengesetz édndert sich zu ~tz, die
Diffusionsldngenzunahme sinkt. Nach Passieren des t‘‘-L‘‘-Wechselpunkts (Regime Ba,
Tabelle 2) findet die Diffusion mit einer relativ ebenen Front statt. Fiir sehr lange Zeiten erreicht

L ~ dkom, sodass ein Wechsel zu Regime A folgt, in dem sich das Material wie ein homogenes

Medium verhélt (~ t%). Das Penetrationsprofil in Regime A hat den gleichen zeitlichen Verlauf
wie B4 und ist ausschlieBlich von Dy abhédngig.

Fiir ultrafeinkorniges Gefiige (dkorn << L°‘, Abbildung 2.11c) folgt nach dem zu Beginn
vorliegenden C- ein C‘-Regime, bei dem die diffundierende Spezies sehr weit entlang der
Korngrenzen (verglichen mit der Korngrofe) in das Material diffundiert, ohne grofle Verluste
ins Volumen. Fiir L >> dkom wird — bereits nach sehr kurzer Zeit — Regime A‘ erreicht, in
welchem die Diffusion ausschlieBlich durch Korngrenzendiffusion bestimmt wird. Insgesamt
ist die Diffusion, unabhédngig vom jeweiligen Diffusionspfad, sowohl ein zeit- als auch

temperaturabhéngiger Prozess.
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2.4  Zielsetzung und Inhalt dieser Arbeit

Zahlreiche Veroffentlichungen berichten von Oxidbildung unter tribologischer Last, aber nur
wenige haben sich mit den zugrundeliegenden Mechanismen beschiftigt. Dies ist vor allem der
Komplexitit tribologischer Kontakte geschuldet: Die Art der sich bildenden Oxide, deren
Morphologie oder die Wachstumsgesetze moglicher Reaktionsschichten sind je nach
Tribosystem, Beanspruchungskollektiv oder Umgebungsmedium verschieden. Das Design von
Kontakten mit herausragenden Eigenschaften hinsichtlich Reibungs- und Verschleiflreduktion

ist jedoch nur unter Zuhilfenahme von grundlegendem Verstdndnis moglich.

An dieser Stelle setzt die vorliegende Arbeit an. Die Mission ist, die grundlegenden
Mechanismen der tribologisch-induzierten Oxidation mittels systematischer Untersuchungen
unter Zuhilfenahme eines Modellkontakts zu verstehen. Hierfiir hat sich in friiheren Arbeiten
der Kontakt Kupfer-Saphir unter milden Beanspruchungen und kontrollierten
Umgebungsbedingungen als vielversprechend erwiesen. Haufig wird die Oxidbildung unter
tribologischer Beanspruchung mit hohen Lasten und Temperaturen (extern aufgebracht oder
durch die Beanspruchung erzeugt) erklart. Im Kupfer-Saphir Kontakt war jedoch bereits bei
sehr milden Belastungen beschleunigte Oxidation im oberflichennahen Bereich zu beobachten.
Erste Erkldrungsansitze vermuten zugrundeliegende Diffusionsprozesse. Aus diesem Grund
wurden in dieser Arbeit systematisch die Belastungsdauer und Probentemperatur variiert. Trotz
der allgemeinen Annahme, dass eine erhohte Defektdichte unter tribologischer Last fiir eine
beschleunigte Diffusion und damit Oxidation sorgen kann, sind die konkreten Ablidufe und
exakten Pfade noch weitestgehend unzureichend verstanden. Eine weitere Liicke, die diese
Arbeit zu fiillen beabsichtigt ist, dass bisher noch unklar ist, welche Rolle Versetzungen fiir die
Tribooxidation spielen. Fiir die Mikrostrukturentwicklung unter tribologischer Last haben sich
jedoch Versetzungserzeugung und —bewegung als bedeutend erwiesen [88], [105], [106]. Ein
Einfluss dieser beiden Faktoren auf die Tribooxidation wére daher vorstellbar. Eine
experimentelle Herausforderung ist hier insbesondere die Grof3e der entstehenden Oxide sowie
die Detektierbarkeit des leichten Elements Sauerstoff mit nahezu atomarer Auflosung entlang

von Defekten zu erreichen.
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3. Material und Methoden

Im Folgenden werden die -eingesetzten Materialien, die Versuchsbedingungen der
tribologischen Experimente und die verwendeten Methoden zur Charakterisierung der
Mikrostruktur und chemischen Zusammensetzung néher erldutert. Die Grofenordnungen der in
dieser Arbeit gewidhlten Versuchsparameter orientieren sich an fritheren Arbeiten mit dem
gleichen Kupfer-Saphir Kontakt. Durch die ausreichende Vergleichbarkeit konnen frithere

Erkenntnisse in die Interpretation der Ergebnisse einflieBen.
3.1 Materialien und Probenpriparation

Als Grundkdrper wurde fiir alle tribologischen Versuche im Zusammenhang mit dieser Arbeit
hochreines Kupfer oder dessen Oxide verwendet. Die Kupferproben waren zum einen
polykristallines ,,oxygen free high conductivity* (OFHC) Kupfer (6 x 5 x 25 mm, Goodfellow,
Friedberg, Deutschland) mit einer Reinheit von > 99,95% und zum anderen Kupfer-Einkristalle
(20 x 20 x 5 mm, Mateck lJiilich, Deutschland) mit einer Reinheit von 99,999%. Die
Oberflachennormale war hierbei [111] um eine minimale native Oxidation zu gewahrleisten
[120]. Kupfer zeichnet sich durch seine sehr gute thermische und elektrische Leitfahigkeit
sowie seine gute Verformbarkeit aus. Der sehr geringe Sauerstoffanteil ist vor allem im
Hinblick auf die Untersuchung von Oxidationsprozessen von groBler Bedeutung. Den
Gegenkorper bildete jeweils eine polierte Saphirkugel mit einem Durchmesser von 10 mm,
welche im bereits einsatzfihigen Zustand von Saphirwerk (Briigg, Schweiz) bezogen wurde.
Saphir wurde aufgrund seiner hohen Hérte — nach Diamant die zweithochste aller Werkstoffe
— und chemischen Inertheit gewdihlt, sodass der wesentliche Teil der tribologischen
Beanspruchung innerhalb des Kupfers stattfindet und die chemischen Wechselwirkungen so

gering wie moglich gehalten werden.

Alle Kupferproben wurden einer Wirmebehandlung fiir 2 h bei 500 °C im Vakuum
(< 108 mbar) unterzogen. Im Anschluss ergab sich ein defektarmes, homogenes Gefiige mit
einer mittleren Korngréf3e der Polykristalle von etwa 30 — 40 um. Das Ziel der anschlieBenden
Probenpréiparationsroutine war, eine moglichst reproduzierbare Oberfldchenqualitit, -chemie
und Mikrostruktur einzustellen. Die Mikrostruktur wurde detailliert in [121] untersucht. Nur
wenn diese bekannt ist, konnen die durch die tribologische Belastung eingebrachten

Anderungen genau detektiert werden. Fiir die Erzeugung einer hohen Oberflichenqualitit
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wurde die Probe zunichst mit SiC-Papier unterschiedlicher Kérnung (#800, #1200, #2500 und
#4000) an der Schleifmaschine SAPHIR 320 (beides ATM GmbH, Mammelzen, Deutschland)
geschliffen, einer Probenerwdrmung wurde durch Wasserkiihlung entgegengewirkt.
AnschlieBend wurden die Proben hédndisch mit 3 und 1 pm Diamantsuspension (Cloeren
Technology GmbH, Wegberg, Deutschland) jeweils 8 — 10 min an der Poliermaschine
PowerPro™ 4000 (Buehler, Esslingen am Neckar, Deutschland) poliert. Zusitzlich zur
Diamantsuspension wurde ein eigens angemischtes Schmiermittel (1.000 ml dest. Wasser,
250 ml Isopropanol, 10 g Spiilmittel) verwendet. Zuletzt wurde die Probe mit einem D2-
Elektrolyt (Struers GmbH) elektropoliert (LectroPol-5, Struers GmbH). Die Parameter waren
eine Spannung von 24 V, eine Flussrate von 12 bei 22 °C fiir 20 Sekunden. Fiir Einkristalle
wurde die Flussrate auf 8 reduziert. Dieser Schritt resultierte in einer Oberflaiche mit sehr
geringer plastischer Verformung und minimaler Oxidation. Im Anschluss an die
Probenpriparation folgte unmittelbar — nach 20-miniitiger Reinigung der Probe in Isopropanol

im Ultraschallbad — der tribologische Versuch.

Um die tribologischen Eigenschaften der spiten Stadien der tribologischen Beanspruchung von
hochreinem Kupfer zu untersuchen, wurden zusitzlich reine Kupferoxide (Cu,O und CuO)
verwendet. Die Kupferoxide (12 x 5 x 25 mm) wurden durch thermische Oxidation von
elektropoliertem OFHC-Kupfer bei 1.000 °C fiir eine Stunde und anschlieender Abschreckung
im Wasserbad erzeugt. Das Ergebnis war eine 240 — 260 um dicke CuO-Cu2O Doppelschicht
auf der Probenoberfliche. Die obere, diinne CuO Schicht wurde abgeschliffen, sodass die
darunterliegende Cu,O Schicht frei lag (verbleibende Dicke ~ 175 — 190 pm). Zusétzlich
wurden ungeschliffene Proben, mit der auBenliegenden CuO-Schicht verwendet (CuO-TO).
Zuletzt wurde eine kommerziell erhéltliche gesinterte CuO Probe (CuO-S) mit einer Reinheit
von 99,9% verwendet (Goodfellow, Friedberg, Deutschland). Der Nachweis iiber die
vorliegenden Oxide wurde mittels Raman-Spektroskopie und Rontgendiffraktometrie (XRD)
erbracht. Des Weiteren wurden die Oxide mittels Nanoindentation, Elektronenmikroskopie,
Lichtmikroskopie und energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX) charakterisiert. Eine

ausfiihrliche Charakterisierung findet sich in [122].

Das gesinterte Kupferoxid (CuO-S) und das thermisch oxidierte Cu,O wurden ebenfalls wie
oben beschrieben geschliffen und poliert. Anschlieend erfolgte eine 15-miniitige OPS-Politur
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(OPS-Nondry, Struers GmbH). Bei der Cu,O-Probe galt zu beachten, dass die obenliegende
CuO-Schicht vollstindig durch den Schleifprozess entfernt wurde.

3.2  Tribologische Experimente

Ein reversierendes, lineares Tribometer [123] wurde in dieser Arbeit verwendet. Der Kupfer-

Saphir Kontakt ist in Abbildung 3.1a dargestellt.

Saphirkugel

Normalkraft

VerschleiB-
spur

Abbildung 3.1: Kupferoxidbildung unter tribologischer Last. (a) Vereinfachte Darstellung des experimentellen
Versuchsaufbaus: eine Saphirkugel gleitet gegen eine Kupferplatte. (b) Konfokalmikroskopische Aufnahme einer
Verschleiflspur nach 1.000 Zyklen mit 1.5 mm/s. Die dunkler werdende Oberfliche zeigt Oxidbildung unter tribologischer
Beanspruchung. (¢) Querschnitts-STEM-Aufnahme im HAADF-Modus (engl. high angle annular dark field). Die Platinschicht
wurde zum Schutz der Probenoberfliche wihrend der Probenpréparation aufgebracht. Die gepunktete Linie trennt die Oxide
vom Kupfer ab wihrend die gestrichelte Linie die Oberflache markiert. Die Atomsondenspitze zeigt schematisch, wo spéter
die Proben prépariert wurden.

Allen durchgefiihrten Versuchen gemein war eine Normalkraft von 1,5 N, welche mittels
Totgewichten aufgebracht wurde. Diese geringe Normalkraft wurde gewihlt, sodass die
resultierenden Anderungen in der Mikrostruktur hauptsichlich durch das Gleiten und nicht
durch Pfliigen entstehen. Da das Hauptaugenmerk auf den mikrostrukturellen und chemischen
Anderungen unter der Oberfliche lag, sollte Verschlei durch die Wahl einer sehr geringen
Normalkraft vermieden werden. Zudem wurden alle Versuche ohne Schmiermittel und in
kontrollierter Atmosphéare durchgefiihrt, welche - sofern nicht ausdriicklich anders erwdhnt -

Luft mit 50+ 3 % relativer Luftfeuchtigkeit war. Fiir jeden Versuch wurde eine neue
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Saphirkugel = verwendet, um  mogliche Rauheitsunterschiede  oder  chemische

Wechselwirkungen aus vorherigen Versuchen zu vermeiden.

Die Kupferprobe wurde mittels eines Linearverstellers des Typs M-403.2PD oder M-404.2DG,
(Precision Translation Stage, PI, Karlsruhe, Deutschland) gegen die unbewegliche Saphirkugel
bewegt. Lediglich fiir das Experiment mit 50 mm/s wurde ein schnellerer Versteller des Typs
PIMag® (High-Load Linear Stage, V-412.136025E0, PI, Karlsruhe, Deutschland) verwendet.
Das Hin- und Herbewegen der Kupferproben gibt in Summe einen Zyklus. Ein halber Zyklus

wird als eine Ubergleitung bezeichnet.

Um die elementaren Mechanismen der Tribooxidation zu untersuchen, wurden die Versuche in
dieser Arbeit so einfach wie moglich gehalten. Daher wurde in jedem Versuchsautbau nur ein
Parameter variiert und alle anderen konstant gehalten, sodass eine systematische Untersuchung
des Einflusses des gewihlten Parameters gewihrleistet war. Der Hauptfokus dieser Arbeit lag
auf der Untersuchung der Parameter Zeit und Temperatur als maB3gebliche Einflussfaktoren fiir

Diffusionsprozesse.

Die variierten Versuchsparameter fiir das polykristalline Kupfer sind in Tabelle 3 aufgezeigt.
Die Proben wurden verschiedenen Versuchsreihen (I — V) unterzogen. Dabei blieben die
Zyklenzahl und die Normalkraft immer konstant bei 1.000 und 1,5 N. Fiir alle flinf
Versuchsreihen wurde der Versteller des Typs M-403.2PD aufgrund seiner Geschwindigkeit
bis zu 10 mm/s gewédhlt (auBer fiir 50 mm/s). Die weiteren konstanten Parameter pro
Versuchsreihe sind weil3, wihrend die variierenden Parameter blau unterlegt sind. Durch die
Wahl dieser Variablen als Versuchsparameter konnte ein grofftmogliches Spektrum an
Einflussfaktoren untersucht werden. Sofern nicht explizit erwdhnt wurden alle Proben
unmittelbar nach Versuchsende in einem abgepumpten Exsikkator gelagert (< 1 mbar) um eine
mogliche ,,Weiteroxidation* der Proben an Luft zu verhindern. Aus diesem Grund wurde fiir

jede Probe auch nur eine Verschlei3spur aufgebracht.
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Tabelle 3: Versuchsprogramm fiir polykristallines Kupfer. Variation der Gleitgeschwindigkeit, des Gleitwegs pro
Ubergleitung, der Expositionszeit an Luft, der Probentemperatur und der Atmosphire. Konstante Parameter waren Zyklenzahl
(1.000), Normalkraft (1,5 N). Weil3 unterlegte Werte waren innerhalb der Versuchsreihe konstant, blaue Werte wurden variiert.

I: II: 11 Iv: V-
Versuchsreihe Geschwindig- Gleitweg pro Expositions- Proben- _
. - . . Atmosphiire
keit Ubergleitung zeit temperatur
0,1
0,25
q 0,5
Geschwin- 15 0.1 1,5 1,5 1,5
digkeit [mm/s]
2,5
5,0
50,0
Gleitweg pro 24
Ubergleitung 12 7,2 12 12 12
[mm] 9,9
1
Expositionszeit 0 0 2,5 0 48
in Luft [h] 24
48
21
50
75
tem;::;i':[oc] 21 21 21 90 21
100
125
150
Atmosphiire Luft, 50% RH Luft, 50% RH Luft, 50% RH Luft, 50% RH N2

Zunéchst wurde der Einfluss der Gleitgeschwindigkeit untersucht (Reihe I). Mit einem sehr
geringen Geschwindigkeitsbereich zwischen 0,1 und 5,0 mm/s wurde sichergestellt, dass eine
Probenerwdrmung wéhrend des Gleitens im Wesentlichen vernachldssigbar war (siche
Abschitzung Abschnitt 5.1). Ein weiterer Versuch bei 50 mm/s sollte den Parameterraum der
Geschwindigkeit um den Faktor 10 erweitern. In zwei weiteren Versuchsreihen wurde die
Linge des Gleitwegs pro Ubergleitung (Lg, im Folgenden Gleitweg genannt, Reihe II, siehe
Abbildung 3.2) sowie die Expositionszeit (Reihe III) nach Versuchsende variiert. Die
Expositionszeit gibt die Zeit an, in der die Probe nach Wegnahme der tribologischen Last noch
weiter in der kontrollierten Atmosphidre verblieb. Zudem wurde die Probentemperatur der
Polykristalle variiert (Reihe IV). Diese wurde iiber eine integrierte Heizplatte (Horst, Lorsch,
Deutschland) mit einer Genauigkeit von +2K gesteuert. Die Messung der
Heizplattentemperatur erfolgte direkt am Ubergang zwischen Kupferprobe und Heizplatte.
Zusatzlich wurde mittels wassergekiihltem Kiihlkreislauf (Thermostat Typ F25 MV, Julabo,

26



Material und Methoden

Seelbach, Deutschland) die Uberhitzung des Sensors und Verstellers verhindert. Zuletzt wurde
die Atmosphére variiert (Reihe V): Die Versuchskammer wurde vor Versuchsbeginn 1 h lang
mit N, geflutet. Die relative Luftfeuchtigkeit lag bei 0,1%, was die untere Grenze des
Messbereichs war (Greisinger Electronic, Regenstauf, Deutschland). Wihrend des ganzen
Versuchs wurde der Stickstofffluss konstant gehalten, sodass eine stabile Atmosphére

gewihrleistet war.

Ly = Gleitweg pro
Ubergleitung

Gleiten
T ——

Y
Normalkraft

Abbildung 3.2: Schematische Darstellung des Gleitwegs pro Ubergleitung L.

Die spdten Stadien der tribologischen Last wurden an polykristallinem und einkristallinem
Kupfer (£ < 011 > Gleitrichtung), sowie reinen Kupferoxiden untersucht. Fiir alle Versuche
wurde eine Gleitgeschwindigkeit von 0,5 mm/s, ein Weg von 12 mm, 5.000 Zyklen und der
Versteller M-404.2DG gewéhlt. Dies diente der besseren Vergleichbarkeit mit fritheren
Arbeiten [98], [121]. 5.000 Zyklen wurden gewahlt, da polykristallines Kupfer noch bis knapp
zu dieser Anzahl einen Einlauf des Reibungskoeffizienten aufwies [122]. Zusitzlich wurde zur
Untersuchung der sehr spdten Stadien eine polykristalline Probe mit 10.000 Zyklen

beansprucht.

Zur Charakterisierung der tribologischen FEigenschaften wurde zundchst der mittlere
Reibungskoeffizient (p) fiir jeden Zyklus ermittelt. Die Verschlei3spur wurde mittels eines 3D-
Konfokalmikroskops vom Typ PLu Neox (Fa. SensoFar, Barcelona, Spanien) untersucht (siche

Abbildung 3.1b).
3.3 Methoden der Mikrostrukturcharakterisierung und chemischer Analytik

Die verwendeten Charakterisierungsmethoden dienten zur Ermittlung von mikrostrukturellen

und chemischen Anderungen in der VerschleiBspur durch die tribologische Last. Aufgrund der
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geringen Dimensionen der hier beobachteten erzeugten Oxide (wenige nm bis max. 1,5 pm)
war eine hohe laterale Auflosung der verwendeten Charakterisierungsmethoden notwendig. Die
meisten Ergebnisse wurden daher mittels der hochauflésenden Methoden Rasterelektronen-
mikroskopie (REM) oder Transmisionselektronenmikroskopie (TEM) erzeugt. Eine weitere
Herausforderung war die ortsaufgeloste Detektierung vom leichten Element Sauerstoff, was
mittels Atomsondentomographie (APT) gelang. Sofern nicht anders gekennzeichnet wurden
alle dargestellten VerschleiBspuren nach Versuchsende in der Mitte der Spur im Querschnitt
senkrecht zur Oberfliche und parallel zur Gleitrichtung analysiert (siche Abbildung 3.1a+c).

Hier konnte davon ausgegangen werden, dass die Gleitgeschwindigkeit konstant war.

Mikrostrukturanalyse. Die Mikrostruktur der Kupferproben wurde zunichst mittels des
fokussierten Ionenstrahl / Rasterelektronen Mikroskops Helios NanoLabTM DualBeamTM
650 (FEI, ThermoFisher Scientific, Waltham, Massachusetts, USA) untersucht. Der
Materialabtrag fiir die Querschnitte und TEM-Lamellen wurde mittels Ionenstrahlabtrag erzielt.
Die Probenoberflichen wurden durch zwei Platinschichten (Elektronen- und Ionenstrahl) vor
Beschddigung durch die Galliumionen geschiitzt (Abbildung 3.1c). Die TEM-
Lamellenpréparation erfolgte nach [124]. Die anschlieBende Bildgebung erfolgte im STEM
Modus, bei dem die Probe vom Elektronenstrahl durchstrahlt wurde (30 kV, 100 pA).
Besonders fiir die Detektion von chemischen Unterschieden eignet sich hier der HAADF-
Bildmodus (engl: high angle anular dark field), welcher Aufgrund von
Ordnungszahlunterschieden chemische Kontraste darstellen kann. Fiir die Bestimmung der
Oxiddicken wurde die maximale Dicke pro Querschnittsautnahme gemessen. Pro Probe wurde ein
Querschnitt erzeugt und die Dicke an 7 — 11 Sekundérelektronenbildern innerhalb des Schnitts
gemessen und anschlieBend gemittelt. Die Werte wurden zuletzt fiir die 52°- Probendrehung bei
Bildaufnahme auf die echte Lénge korrigiert. Des Weiteren wurde eine automatische Bildanalyse
mittels ImageJ (NIH, Bethesda, Maryland, USA) an vier Querschnittsbildern pro Probe der Reihe
IV (Probentemperatur) durchgefiihrt (Abbildung 3.3). Zunichst wurde das Sekundéarelektronenbild
auf die relevante Stelle zurechtgeschnitten (Abbildung 3.3a) bevor dieses wiederum in 20 nm
diinne Schnitte aufgeteilt wurde. Nach einer Konvertierung zu Bindrbildern wurde der Anteil der
schwarzen Bereiche der Gesamtfliche des Schnitts bestimmt. Der Schwellwert fiir die
Konvertierung wurde fiir die Poren und Oxide separat gewihlt. Die Genauigkeit wird in Abschnitt
A.1 diskutiert. Das Ergebnis ist der Verlauf des Oxid- bzw. Porenanteils iiber der Materialtiefe
(Abbildung 3.3b).
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& IMateriaItiefe

Probenoberflache
s e Rasterelektronenmikroskop-
Aufnahme

Bild auf relevanten
Bereich zuschneiden

Bildbereich in 20 nm

diinne Schnitte aufteilen

Zu Binarbildern konvertieren,

schwarze Flachen messen

Abbildung 3.3: (a) Vorgehen bei der ImageJ-Bildauswertung von REM-Querschnittsbildern nach [125]. Ermittlung des Poren-
und Oxidanteils iiber der Materialtiefe z. (b) Schematische Darstellung des Ergebnis der quantitativen Bildanalyse einer

100 °C-Probe. Das REM-Bild in (b) ist [125] entnommen.
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Chemische Analyse. Energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX) wurde mittels eines
200 kV Transmissionselektronenmikroskops (TEM) des Typs FEI Tecnai Osiris (Thermo Fisher
Scientific, Waltham, USA) durchgefiihrt, welches mit einem ChemiSTEM System (FEI) mit vier
Siliziumdriftdetektoren (Bruker) ausgestattet ist. Dafiir wurde der rasternde STEM-Modus
verwendet, welcher gleichzeitig eine Bildgebung ermoglichte. Die Messzeit des EDX-Mappings
zur Untersuchung der Elemente im oberflichennahen Bereich betrug 10 — 25 Minuten, wéhrend
gleichzeitig ein moglicher Drift automatisch mittels Kreuzkorrelation von Referenzbildern

korrigiert wurde. Die maximale laterale Auflésung betrug ca. 1 nm.

Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS, engl. electron energy loss spectroscopy) wurde
mittels FEI Titan® 80-300 TEM (Thermo Fisher Scientific, Waltham, USA), ausgestattet mit einem
Gatan imaging filter Tridiem HR 865 (Gatan Inc., Pleasanton, USA), durchgefiihrt.
Elektronenenergieverlustspektren wurden im STEM-Modus mit einer Dispersion von 0,5 eV pro
Kanal bei 300 keV Primirelektronenenergie mit der Gatan CCD Kamera UltraScan 1000P
aufgenommen. Der Durchmesser des Elektronenstrahls betrug etwa 0,5 nm und der
Konvergenzwinkel (engl. convergence semi-angle) war 14 mrad. Die Energieauflosung wurde vom
Maximum der Halbwertsbreite (engl. full width at half maximum, FWHM) des Nullverlust-Peaks
ermittelt und betrug etwa 0,8 eV. Die DigitalMicrograph Software (Gatan) wurde fiir die Aufnahme
und Verarbeitung der Spektren verwendet. Mehrere Spektren mit einer individuellen Messzeit von
1 s im Bereich zwischen 450 — 1450 eV wurden integriert, um die O-K-Kante (532 eV) und Cu-
La3-Kante bei 931 eV zu bestimmen. Zusétzlich wurden Details der Nahkantenfeinstrukturanalyse
(engl. energy loss near edge structure, ELNES) der O-K-Kante untersucht indem Spektren mit

0,03 eV Dispersion in Bereich zwischen 525 und 585 eV gemessen wurden.

Atomsondentomographie (engl. atom probe tomography, kurz APT) erfolgte mittels des Geréts
Local Electrode Atom Probe (LEAP) 5000XR’ (Cameca, Gennevilliers Cedex, Frankreich). Vor
der Probenpriparation wurde die Oberfliche mit Chrom beschichtet, da dieses ein geringeres
Evaporationspotential im Vergleich zu Platin aufwies. Die Proben wurden im Wesentlichen analog
zur TEM-Lamellenpriparation hergestellt. Statt der ldnglichen Form der Lamellen wurden runde
Spitzen mit einem Durchmesser von ca. 100 nm an der Spitze hergestellt (Abbildung 3.1c¢). Die
Messungen wurden im Lasermodus mit einer Probentemperatur von 60 K durchgefiihrt. Die
weiteren Parameter waren: 200 kHz Pulsrate, 40 pJ Pulsenergie, Detektionsrate von 0,5 — 1 % und
einer Detektionseffizienz von ~ 57 %. Hierdurch war eine ortsaufgeldste, chemische Analyse der

oberflichennahen Bereiche erreichbar.
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Eine Saphirkugel wurde mittels Rontgenphotoelektronenspektroskopie (engl. X-ray
photoelectron spectroscopy, kurz XPS) in einem XPS-Spektrometer des Typs PHI 5000
Versaprobe II (ULVAC-PHI, Japan) untersucht. Tiefenprofile der chemischen
Zusammensetzung wurden mittels zwischengeschalteter Sputter-Vorgdngen mit Argonionen

ermittelt.
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4. Ergebnisse

Der Ergebnissteil dieser Arbeit unterteilt sich in drei Abschnitte. In Abschnitt 4.1 wird die
Tribooxidation zunidchst mit der nativen Oxidation verglichen. In Abschnitt 4.2 und 4.3 werden
die Einflussfaktoren Zeit und Temperatur auf die Tribooxidation untersucht. Die Variation der
Zeit und Temperatur wurden gewihlt, da beide bekanntlich einen groBen Einfluss auf
Diffusionsprozesse haben, von denen vermutet wird, dass sie der Tribooxidation zugrunde
liegen. Die konstant gehaltenen Parameter fiir jede Versuchsreihe sind in Tabelle 3

zusammengefasst und hier nicht extra erwihnt.
4.1 Vergleich von nativer Oxidation und Tribooxidation

Der Vergleich zweier genau gleich préparierter polykristalliner Kupferproben nach
unterschiedlichen Beanspruchungen ist in Abbildung 4.1 in REM-Querschnitts-Aufnahmen
dargestellt. Die mittels Platinschichten geschiitzten Probenoberflichen sind mit einer
gestrichelten Linie markiert. Die Probe in Abbildung 4.1a wurde zirka zwei Jahre unbelastet an
Luft unter Umgebungsbedingungen gelagert, wihrend die Probe in Abbildung 4.1b tribologisch
belastet wurde (0,1 mm/s, 12 mm, 1.000 Zyklen, RT). Im zweiten Fall hat sich innerhalb der
67 Stunden Versuchsdauer unter dhnlicher Atmosphére eine bis zu 1,4 um dicke Oxidschicht
gebildet. Das Oxid ist deutlich durch den dunklen Kontrast vom reinen Kupfer unterscheidbar
und mittels gepunkteter Linie abgetrennt. Auch in lichtmikroskopischen Aufnahmen der
VerschleiBBspur nach tribologischer Last (1.000 Zyklen, 1,5 mm/s) zeigt sich eine
Verdunkelung, was auf Oxidbildung hindeutet (Abbildung 3.1b). Im unbelasteten Versuch in
Abbildung 4.1a war innerhalb der Auflosungsgrenzen der REM-Aufnahmen keine Oxidschicht
erkennbar. Eine beschleunigende Wirkung der tribologischen Last auf die Oxidation wird

unmittelbar erkennbar.
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a Native Oxidation

Abbildung 4.1: Vergleich nativer mit tribologisch-induzierter Oxidation bei Raumtemperatur.
Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von gleich priparierten polykristallinen Kupferproben nach (a) 765 Tagen an
Luft (~42 + 9 % RH) und (b) tribologischer Last nach 1.000 Zyklen mit 0,1 mm/s, und 50 = 3% RH.

4.2 Zeitlicher Einfluss auf die Tribooxidation

Die experimentelle Untersuchung des Zeiteinflusses auf die Tribooxidation unterteilt sich in
die Gleitgeschwindigkeit, Gleitweg, Expositionszeit und spitere Stadien der tribologischen
Belastung (hohe Zyklenzahlen und Kupferoxide). Durch die Wahl dieser Variablen als
Versuchsparameter konnte ein groBtmogliches Spektrum an zeitlichen Einflussfaktoren
untersucht werden: Es konnte sowohl der Einfluss der Zyklenzahl, als auch der Einfluss der
Zeit zwischen den Ubergleitungen, sowie nach Wegnahme der tribologischen Last beobachtet
werden. Diese Versuchsreihe ermdglicht eine umfassende Betrachtung der Mechanismen der

Tribooxidation.

Gleitgeschwindigkeit und Gleitweg. Zunéchst wird der Einfluss der Gleitgeschwindigkeit auf
die Tribooxidation untersucht. Hierzu wurden alle sonstigen Parameter konstant gehalten, um
ausschlieBlich diesen Einfluss zu ermitteln. Bewusst wurde der Gleitweg pro Ubergleitung
konstant gehalten und damit in Kauf genommen, dass sich die Versuchsdauer fiir verschiedene
Geschwindigkeiten dndert (Reihe I). Um genau dieses Wechselspiel zu untersuchen, wurde
anschlieBend in einer zweiten Versuchsreihe die Geschwindigkeit konstant gehalten und der
Gleitweg pro Ubergleitung geiindert (Reihe II), was in einem geringeren Gesamtgleitweg

resultierte.
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Abbildung 4.2 zeigt den Einfluss der Gleitgeschwindigkeit auf die Tribooxidation bis 50 mm/s.
Exemplarisch sind drei REM-Querschnitte fiir 0,1, 5,0 und 50,0 mm/s dargestellt (Abbildung
4.2a-c). Zundchst ist festzuhalten, dass unterschiedliche Geschwindigkeiten in
unterschiedlichen Oxiddicken resultieren. Die groBten Oxiddicken, mit einer kompletten
Bedeckung der Oberfliache, ergeben sich fiir die geringste Gleitgeschwindigkeit (~ 1,4 pum,
sieche auch Abbildung 4.2d). Fiir eine Quantifizierung der Oxiddicken ist die mittlere maximale
Oxiddicke iiber der Gleitgeschwindigkeit in Abbildung 4.2d dargestellt. Zusétzlich ist die Zeit
fiir eine Ubergleitung dargestellt. Fiir sehr geringe Gleitgeschwindigkeiten < 0,5 mm/s folgt die
Oxiddicke diesem Kurvenverlauf. Im Bereich von 0,5 — 5,0 mm/s liegt eine Oxiddicke zwischen
0,1 und 0,25 um vor und steigt fiir 50,0 mm/s auf ca. 0,6 um an. Abbildung 4.2¢ représentiert
den Verlauf des mittleren Reibungskoeffizienten fiir die letzten 500 Zyklen {iber der
Gleitgeschwindigkeit. Dieser nimmt leicht von im Mittel ca. 0,42 fiir 0,1 mm/s auf 0,52 fiir

50 mm/s zu.
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Abbildung 4.2: Einfluss der Gleitgeschwindigkeit von 0,1 bis 50,0 mm/s auf die Oxiddicke und den Reibungskoeffizienten.
(a-c) Querschnitts-REM-Aufnahmen fiir 0,1, 5,0 und 50,0 mm/s. (d) Quantifizierung der Oxiddicke, mittlere maximale
Oxiddicke und Zeit pro Ubergleitung mit steigender Gleitgeschwindigkeit, jeder Datenpunkt reprisentiert einen Versuch. (e)
Mittlerer Reibungskoeffizient fiir 500 — 1.000 Zyklen. Jeder Datenpunkt stellt den Mittelwert von 2 — 3 Versuchen dar.
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Eine Variation der Gleitgeschwindigkeit bei konstantem Gleitweg resultiert unmittelbar in
unterschiedlichen Versuchsdauern. Um den zeitlichen Einfluss von der Geschwindigkeit klar
trennen zu konnen, wurden Versuche mit konstanter Gleitgeschwindigkeit von 0,1 mm/s aber
verschiedenen Gleitwegen (2,4, 7,2, 9,9 und 12 mm pro Ubergleitung) durchgefiihrt (Abbildung
4.3). Hieraus ergaben sich unmittelbar verschiedene Versuchsdauern bei konstanter
Geschwindigkeit. Trotz unterschiedlich langem Gesamtgleitweg war, dank gleicher

Zyklenzahl, immer dieselbe Anzahl an Ubergleitungen garantiert.

Exemplarisch sind zwei REM-Querschnitte fiir 2,4 und 12 mm in Abbildung 4.3a+b dargestellt.
Langere Versuchsdauern fiihrten zu groBBeren Oxiddicken (beispielsweise ~ 0,35 um fiir 13 h
und ~ 0,9 pm fiir 55 h). Des Weiteren wurden die Oxiddicken iiber der Versuchsdauer in
Abbildung 4.3c aufgetragen (blaue Werte). Zusdtzlich wurden alle Versuche aus Abbildung
4.2d fur die unterschiedlichen Geschwindigkeiten hinzugefiigt (griine Werte). Aus Abbildung

4.3a-c ist ersichtlich, dass die Oxiddicke mit steigender Versuchsdauer nahezu linear zunimmt.
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Abbildung 4.3: Einfluss der Versuchsdauer auf die Oxiddicke (a-c) und auftretende Verschleiferscheinungen fiir 67 h
Versuchsdauer (d-e). (a,b) Querschnitts-REM-Aufnahmen fiir 2,4 und 12 mm Gleitweg, (c) Quantifizierung der Oxiddicke,
mittlere maximale Oxiddicke mit steigender Versuchsdauer, jeder Datenpunkt représentiert einen Versuch. Um die Wichtigkeit
der Versuchsdauer zusétzlich hervorzuheben, wurden die Daten aus Abbildung 4.2d zusétzlich in (c) dargestellt (griine Daten),
diesmal jedoch iiber der Versuchszeit. (d,e,g) REM-Aufnahmen von auftretenden Verschleilerscheinungen fiir 12 mm
Gleitweg. (d) REM-Draufsicht auf das Ende der VerschleiBBspur mit Schuppenbildung; () REM-Querschnitt in der Mitte der
Spur mit Rissbildung; (f) lichtmikroskopische Aufnahme einer Saphirkugel mit Verschlei3partikeln und (g) Verschleipartikel
am Ende der Verschleiflspur (REM).
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Die beiden Ausreiler fiir 67 Stunden konnen damit erkldrt werden, dass bei sehr dicken
Oxidschichten bereits Risse innerhalb dieser Schicht entstanden sind, wodurch es zur Bildung
von VerschleiBpartikeln sowie Schuppen kommt (Abbildung 4.3d-g). Durch die
VerschleiBerscheinungen wird die gemessene Oxiddicke daher wahrscheinlich verringert und

die tatsachlich entstandene Dicke unterschétzt.

Expositionszeit. Nach Wegnahme der tribologischen Last konnen Oberflédchen trotzdem weiter
der umgebenden Atmosphédre ausgesetzt sein. Es ist daher denkbar, dass durch tribologische
Last gepréagte Oberflachen nun weiter an Luft oxidieren. Vor allem fiir oxidierende Metalle wie
Kupfer ist dies naheliegend. Zur Untersuchung dessen wurden belastete Proben nach der
Wegnahme der tribologischen Last gezielt weiter der kontrollierten Atmosphire ausgesetzt (1,
2,5, 24 und 48 h). Beispielhaft sind zwei HAADF-STEM Aufnahmen fiir 0 und 48 h in
Abbildung 4.4a+b dargestellt. Im Vergleich zu Hell- und Dunkelfeldaufnahmen liefert der
HAADF-Modus einen Kontrast durch den Unterschied in der Atommasse eines Materials und
eignet sich daher ideal fiir die Unterscheidung verschiedener chemischer Zusammensetzungen.
Zusammen mit Abbildung 4.4c¢ ist erkennbar, dass die Oxiddicke fiir ldingere Expositionszeiten
im Mittel zwischen 0,2 und 0,35 pm ohne klar erkennbaren Trend schwankt. Bei genauerem
Vergleich von Abbildung 4.4a+b fillt auf, dass die Oxide direkt nach Versuchsende eher
schichtartige Strukturen aufweisen, wéhrend nach 48 h Expositionszeit homogenere Oxide

vorliegen. Beide Aufnahmen zeigen Poren an der Metall/Oxid-Grenzfldche.
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Abbildung 4.4: Einfluss der Expositionszeit auf die Oxiddicke. (a,b) HAADF-STEM Aufnahmen fiir 0 und 48 h. (c)
Quantifizierung der Oxiddicke mit steigender Expositionszeit, jeder Datenpunkt reprisentiert einen Versuch. (d-g) HAADF-
STEM Aufnahmen nach 48 h mit interessanten Strukturen: (d) lidngliche Poren an der Metall/Oxid-Grenzfliche, (e)
halbkugelférmige Bereiche im oberflichennahen Bereich und (f) groflere Oxide an Kupferkorngrenzen.
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Vergroflerungen interessanter Bereiche in Abbildung 4.4b sind in Abbildung 4.4d-g dargestellt.
Neben ldnglichen Poren an der Metall/Oxid-Grenzfliche (Abbildung 4.4d), sind
halbkugelférmige Bereiche im oberflichennahen Bereich erkennbar (Abbildung 4.4¢). Zuletzt
zeigt Abbildung 4.4f kleine Ausbauchungen der Oxide an Kupferkorngrenzen.

Um zu priifen, ob sich durch die Exposition an Luft etwas an der chemischen Zusammensetzung
der Oxide gedndert hat, wurden TEM - EDX Messungen der Proben nach 0 und 48 h
Expositionszeit durchgefiihrt (Abbildung 4.5). Entlang der weillen Pfeile in den HAADF-
Aufnahmen der Oxide (Abbildung 4.5a+e) wurden die in Abbildung 4.5b+f dargestellten
Konzentrationstiefenprofile fiir Kupfer und Sauerstoff gemessen. Die gestrichelte Linie
reprasentiert die Cu,O Zusammensetzung. Beide Verldufe zeigen eine dhnliche Sauerstoff (21 -
24 at%) und Kupferkonzentration innerhalb der Oxide (76 — 79 at%) sowie &hnliche
Tiefenverldufe (sieche auch Tabelle 4). Die Sauerstoffkonzentration im Kupfervolumen
unterhalb des Oxides betrigt 3 — 4 at%. Die Exposition hatte somit keinen erkennbaren Einfluss
auf die chemische Zusammensetzung der Oxide. Die EDX-Mappings fiir Sauerstoff und Kupfer
in Abbildung 4.5c+d und g+h zeigen die klare Abtrennung der Oxide vom Volumen. In den
markierten Bereichen wurden die in Tabelle 4 dargestellten Messungen vorgenommen.
Auffillig — sowohl in den Linienprofilen als auch Flichenmessungen in verschiedenen Tiefen
(Tabelle 4) — ist die erhohte Kupferkonzentration direkt an der Oberfldache. Dort findet sich ein
Wert von ca. 85 at% Cu gegeniiber dem Oxidvolumen mit (~ 76 — 79 at% Cu). Aus diesem
Grund wurden diese halbkugelférmigen kupferreichen Bereiche in Abbildung 4.5a+e orange

markiert.
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Abbildung 4.5: Analyse der chemischen Zusammensetzung der Oxide mit steigender Expositionszeit. TEM-EDX nach 0 h (a-
d) und 48 h (e-h) Expositionszeit. (a+e) HAADF STEM-Bilder; (b+f) Konzentrations-Tiefen-Profile fiir Kupfer (orange) und
Sauerstoff (blau); Die gestrichelten Linien markieren eine Cu20 Zusammensetzung. (c,d,g,h) EDX-Mappings fiir Kupfer und
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Sauerstoff. Die in (c+g) markierten Bereiche wurden quantitativ analysiert (Tabelle 4).

Tabelle 4: TEM-EDX-Analyse der in Abbildung 4.5¢c+g markierten Bereiche nach 0 und 48 h Expositionszeit.

Sauerstoff Sauerstoff
84 16 85 15
76 24 79 21
96 4 98 2

Um zusétzlich den Einfluss der Umgebungsbedingungen wéhrend der tribologischen Last zu
ermitteln, wurde eine Probe in N2-Atmosphire belastet (1.000 Zyklen) und anschlie3end 48 h
an Luft exponiert (Versuchsreihe V). Abbildung 4.6 zeigt das Ergebnis anhand einer HAADF-

STEM-Aufnahme: Trotz tribologischer Beanspruchung ist kein Oxid im oberflichennahen

Bereich erkennbar.
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Abbildung 4.6: HAADF-STEM-Aufnahmen eines Versuchs nach 1.000 Zyklen in Stickstoffatmosphére und anschlieender
Exposition fiir 48 h an Luft nach Wegnahme der tribologischen Last.

APT-Analyse eines Kupfer-Einkristalls nach 5.000 Zyklen. Simtliche vorher dargestellten
Ergebnisse wurden nach 1.000 Zyklen ermittelt. Um Einblicke in die Mechanismen der spéten
Stadien unter tribologischer Last zu erhalten, wurde eine hochaufgeloste chemische Analyse
eines Einkristalls mittels APT nach 5.000 Zyklen durchgefiihrt (0,5 mm/s, 12 mm, RT, Luft,
50% RH, Abbildung 4.7). Ein Einkristall mit [111]-Ebenennormale wurde gewéhlt, um die
Oberflachenoxidation so gering wie moglich zu halten [120]. Des Weiteren konnte so der

Einfluss von Korngrenzen in den sehr friihen Stadien der Oxidation vernachldssigt werden.

Abbildung 4.7a-c zeigen die dreidimensionale Rekonstruktion des Ausschnitts eines
halbkugelformigen Oxids, zusammen mit Iso-Oberflichen, welche die Metall/Oxid-
Grenzfliche darstellen. AuBerdem sind zwei tubuldre Strukturen unterschiedlicher
Zusammensetzung dargestellt, die von der Oberfldache ins Volumen reichen (Abbildung 4.7¢).
Die schiitzende Chromschicht ist fiir eine bessere Darstellung absichtlich nicht gezeigt. Das
Konzentrationsprofil in Abbildung 4.7b zeigt eine im Mittel nahezu 2:1 Stdchiometrie von
Kupfer und Sauerstoff innerhalb des Oxids. Die gestrichelten Linien entsprechen der mittleren
Zusammensetzung innerhalb des Oxids, weit von der Grenzfldache entfernt und damit nahezu
einer CuuO Zusammensetzung. Die Metall/Oxid-Grenzfldche ist leicht an Kupfer verarmt.
Ausgehend von der Metall/Oxid-Grenzflache weist die Sauerstoffkonzentration einen Abfall
von ~ 33 at% auf ~ 3 at% {iber eine Strecke von etwa 20 nm auf. Der

Kupferkonzentrationsverlauf verhilt sich genau umgekehrt.
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Abbildung 4.7: APT-Analyse in der Verschleiflspurmitte eines Kupfer-Einkristalls nach 5.000 Zyklen. (a) Dreidimensionale
Rekonstruktion eines Kupferoxids mit Kupferatomen in orange und Sauerstoffatomen in blau. (b) Eindimensionales Profil iiber
die Grenzfliche des halbkugelférmigen Oxids und die Kupfermatrix, die gestrichelte Linie markiert die mittlere
Zusammensetzung im Profil weit weg von der Grenzfldche. (c) Eine Iso-Fliche zeigt die scharfe Grenzflache zwischen Oxid
und Metall; zwei weitere Iso-Flachen zeigen tubuldre Strukturen im Oxid. (d) Schnitt durch das Tomogramm, das einen
kupferreichen Pfad zeigt, abgegrenzt durch eine Iso-Punkt-Dichte-Flidche, welche einen besseren Kontrast liefert und (e)
eindimensionales Profil entlang des Pfads in (d). Die gestrichelte Linie markiert die Zusammensetzung fiir Cuz0. (f) Der Schnitt
durch das Tomogramm zeigt einen sauerstoffreichen Pfad, abgegrenzt durch eine 32 at% Iso-Fliche und ein eindimensionales
Profil entlang (g) und durch den Pfad (h). Die gestrichelten Linien représentieren eine Cu2O Zusammensetzung.

Abbildung 4.7d+e zeigen einen kupferreichen rohrenartigen Pfad. Zur Vereinfachung sind alle
APT-Ergebnisse mit Sauerstoff-Iso-Flachen visualisiert. Jedoch ist der Verlauf der
Kupferkonzentrationen umgekehrt analog zur Sauerstoffkonzentration. Die
Kupferkonzentration nimmt kontinuierlich, von etwa 60 at% an der Metall/Oxid-Grenzflache bis
fast 100 at% an der Oberfldche, zu - bei gleichzeitiger Abnahme des Sauerstoffs (Abbildung 4.7¢).
Im Volumen unterhalb des Oxids betrdgt die Sauerstoffkonzentration < 5 at%. Ein 5 nm diinner
Schnitt durch die Daten in Abbildung 4.7a ist, zusammen mit einem Profil entlang eines Pfads, mit
bis zu 40 at% im Kern angereicherten Sauerstoff, in Abbildung 4.7f dargestellt. In Abbildung
4.7g+h sind die Konzentrationsprofile entlang und quer zum sauerstoftreichen Pfad zu erkennen.

Zwischen 10 und 30 nm Tiefe betrdgt die Sauerstoffkonzentration (~ 40 at%) und liegt damit héher
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als die 33 at% fiir eine Cu,O Zusammensetzung. Auch hier steigt die Kupferkonzentration zur
Oberfldche hin bis auf knapp 90 at% an — analog zu den TEM-EDX Ergebnissen in Abbildung 4.5.
Zur Bestitigung, dass diese Strukturen 6fter auftreten, befindet sich ein zusatzlicher Datensatz mit

einer weiteren sauerstoffreichen Struktur in Abbildung A.5d.

10.000 Zyklen. Fiir die Untersuchung noch ldangerer Zeiten und somit spiaten Stadien unter
tribologischer Belastung wurde ein Polykristall mit 10.000 Zyklen belastet (0,5 mm/s, 12 mm,
Abbildung 4.8). Der mittlere Reibungskoeffizient pro Zyklus mit steigender Zyklenzahl ist in
Abbildung 4.8a dargestellt. Innerhalb der ersten 3.000 Zyklen schwankt dieser zwischen 0,40
und 0,70 und sinkt anschliefend auf einen nahezu konstanten Verlauf mit einem Wert von im
Mittel 0,37 (gemittelt fiir 5.000 — 10.000 Zyklen). Lichtmikroskopische Aufnahmen der Proben
zeigen die Kupferprobe und Saphirkugel (Abbildung 4.8b+c) nach Versuchsende. Die
Verschleiflspur in Kupfer hat sich blau-violett verféarbt; auf beiden Probekdrpern finden sich
gelbliche Verschleiflpartikel. EDX-Messungen am blauen Stern in Abbildung 4.8b ergeben eine
VerschleiBpartikelzusammensetzung von bis zu 2 £ 1 at% Aluminium neben 21 + 10 at%

Sauerstoff und 77 + 12 at% Kupfer.

0,5 mm/s, 1,5N, 12 mm, 5
0,81 Cu-OFHC = .
2| 4
o 0’6- i . D0 L
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Abbildung 4.8: Langzeitversuch tiber 10.000 Zyklen an einem Kupferpolykristall bei 0,5 mm/s [122]. (a) Reibungskoeffizient
iber der Zyklenzahl; die graue Linie reprédsentiert den mittleren Reibungskoeffizienten fiir die letzten 5.000 Zyklen.
Lichtmikroskopische Aufnahmen der (b) Kupferprobe und (c) Saphirkugel. Verfirbung der Verschleilspur und
Verschleiflpartikelbildung erkennbar. Der Stern in (b) markiert die Position einer EDX-Messung.

Reine Kupferoxide. Représentativ fiir die sehr spaten Stadien der Tribooxidation von Kupfer
sind reine Kupferoxide. Hier wurde untersucht, wie das tribologische Verhalten von Kupfer bei
vollstindiger Oxidation der Oberfldche wire. Dazu wurden drei verschieden hergestellte Oxide

verwendet: gesintertes CuO (CuO-S) und thermisch oxidiertes CuO (CuO-TO) sowie Cux0.
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Unter Gleiten bei Raumtemperatur wurde im vorliegenden Kontakt bisher nur die Bildung von
Cu20 beobachtet [98]. Fiir hohere Temperaturen (100 — 150 °C, siehe Abschnitt 5.2.5) wurde
jedoch auch CuO gefunden. Daher war die Verwendung beider Oxide naheliegend.

Die Oxide wurden mit 5.000 Zyklen belastet (0,5 mm/s, 12 mm) und mit polykristallinem
Kupfer verglichen. Die gemittelten Reibungskoeffizienten von jeweils zwei Versuchen {iber
der Zyklenzahl sind in Abbildung 4.9 dargestellt. Alle Oxide zeigen einen nahezu konstanten
Reibungskoeffizienten direkt von Versuchsbeginn an. Dabei ist der Reibungskoeffizient von
Cu20 mit knapp 0,2 am geringsten. Das gesinterte CuO weist einen mittleren Wert von ~ 0,22
und das thermisch oxidierte CuO von etwa 0,4 auf. Fiir Zyklenzahlen <4.000 weisen alle Oxide

einen geringeren Reibungskoeffizienten als das hochreine Kupfer auf.

Cu-OFHC
= CuO thermisch oxidiert

0,6 - = CuO gesintert B
= Cu20 thermisch oxidiert

5.000 Zyklen, 0,5 mm/s,
1,5N,12 mm
0,0 ).

0 2500 5000
Zyklenzahl [-]

Abbildung 4.9: Reibungskoeffizienten fiir reines OFHC Kupfer und verschieden Kupferoxide (Cuz0, thermisch oxidiertes
und gesintertes CuO). Mittelwerte aus jeweils 2 Versuchen [122].
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4.3 Temperatureinfluss auf die Tribooxidation

Neben der Zeit spielt die Temperatur flir die Tribooxidation eine essentielle Rolle. Oft wird im
Zusammenhang mit Reibung auch von einem Temperaturanstieg in der Kontaktflache berichtet.
In dieser Arbeit wurden die Gleitgeschwindigkeiten bewusst so gering gewihlt, dass eine
mogliche Probenerwiarmung aufgrund der milden Belastungen vernachlissigbar war. Um den
reinen Temperatureinfluss — unabhéngig von der Geschwindigkeit — zu ermitteln, wurde
polykristallines Kupfer gezielt wahrend des Gleitens erhitzt (21 — 150 °C). Dabei wurde die
Gleitgeschwindigkeit, Zyklenzahl und der Gleitweg und damit letztlich auch die Versuchsdauer
bewusst konstant gehalten, um ausschlieBlich den Einfluss der Temperatur auf die
Tribooxidation zu untersuchen. Die Daten fiir 21, 50, 75 und 100 °C Probentemperatur

stammen aus [125].

Abbildung 4.10a-d zeigen REM-Querschnitts-Aufnahmen der Oxide nach 1.000 Zyklen aus
verschiedenen Probentemperaturen (21, 100, 150 °C). Die Morphologie der Oxide nimmt mit
zunehmender Temperatur ausgeprigtere Erscheinungsformen hinsichtlich Porenbildung,
Oxidtiefe und -verteilung an. Neben einer (bis 100 °C) zunehmenden Oxidtiefe treten gehduft
Poren auf. Diese befinden sich zundchst (21 - 75 °C) eher an der Metall/Oxid-Grenzflache und
weiten sich mit steigenden Probentemperaturen zusehends auch in Richtung Oberfliche aus
(T > 90 °C). Dabei bilden die Poren langestreckte Porenpfade (z.B. Abbildung 4.10b). Ab
100 °C Probentemperatur finden sich an der Oberfliche schwarze Bereiche, welche mit
zunehmenden Temperaturen ausgepragter erscheinen (Abbildung 4.10b-d). Fiir 125 und 150 °C
Probentemperatur findet sich ein bimodales Verhalten: Bereiche mit vielen schwarzen Stellen
an der Oberfldche zusammen mit weniger dicken Oxiden und Bereiche mit weniger schwarzen
Stellen an der Oberfliche und dickeren Oxiden. Lichtmikroskopische Aufnahmen der
Saphirkugeln nach Versuchsende (Abbildung 4.10e+f) zeigen eine Zunahme an gelblichen
Verschleiflpartikeln mit steigender Probentemperatur bis hin zu leichten Kratzern bei 125 °C.
Mittels REM waren keine thermischen Oxide fiir Temperaturen < 150 °C neben der
Verschlei3spur erkennbar. Lediglich der Versuch bei 150 °C zeigte eine wenige Nanometer
diinne nicht durchgingige Oxidschicht und Verfarbungen der Oberfldche (siche Abbildung
A3).
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Die gemittelten maximalen Oxiddicken sind iiber der jeweiligen Versuchstemperatur in
Abbildung 4.10g dargestellt. Von Raumtemperatur bis 75 °C nimmt die Dicke von im Mittel
0,25 um bis ca. 0,5 um zu. AnschlieBend steigt die Dicke auf ~ 1 pm (90 °C) und weiter auf
ein Maximum von ~ 1,65 um bei 100 °C. Fiir eine Probentemperatur von 125 °C zeigt sich ein
bimodales Verhalten mit Oxiddicken zwischen ~ 0,5 und 1,5 um. Die 150 °C - Probe weist eine
mittlere Dicke von ~ 1 um auf. Die mittleren Reibungskoeffizienten der letzten 500 Zyklen sind

in Abbildung 4.10h aufgetragen. Diese sind fiir Probentemperaturen von 21 — 100 °C nahezu

konstant zwischen 0,6 — 0,8, sinken fiir 125 °C auf ca. 0,5 und steigen zuletzt fiir 150 °C auf
0,85 an.
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Abbildung 4.10: Einfluss der Probentemperatur auf die Tribooxidation. (a-d) Querschnitts-REM-Aufnahmen fiir 21, 100, und
150 °C. (d+e) Lichtmikroskopische Aufnahmen der Saphirkugeln fiir 21 und 125 °C. (f) Quantifizierung der Oxiddicke, mittlere
maximale Oxiddicke mit steigender Temperatur. (g) Mittlerer Reibungskoeffizient fiir die letzten 500 Zyklen mit steigender
Temperatur. Fiir (g+h) entspricht jeder Datenpunkt einem Versuch. Daten von a, b, e, f und Teile von g+h stammen aus [125].

Mittels EDX-Analyse im TEM wurden die schwarzen Stellen im oberflichennahen Bereich
untersucht (Abbildung 4.11b+c). Hierfiir wurden zwei Temperaturen: 100 und 125 °C gewdéhlt.
Bei 100 °C war der Anteil an schwarzen Stellen an der Oberfldche im Vergleich zu den hoheren
Temperaturen geringer (siche auch Abbildung A.2c). Die FElementmaps zeigen zwei

verschiedene Sauerstoffkonzentrationen innerhalb der Oxide (Abbildung 4.11a+b und d+e). In
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Abbildung 4.11e ist auBerdem ein sauerstoffreicher Pfad innerhalb des Kupferoxids zu
erkennen, welcher ausgehend von der Oberflache halbkreisformig ins Oxidvolumen verléduft.
Die Konzentrationsprofile in Abbildung 4.11c+f zeigen ebenfalls zwei verschiedene
Sauerstoftkonzentrationen in den Oxiden auf. Fiir 100 °C entsprechen diese beiden
Konzentrationen dem CuO im oberflachennahen Bereich und Cu,O direkt darunter. Bei 125 °C
liegt die Sauerstoffkonzentration im Mittel um ca. 10 at% unter der CuO bzw. Cu,O

Zusammensetzung.

100 °C 125°C

Tiefe [um]
Tiefe [um]

025

Zwéln:ueg‘sghléfdéﬁe‘. 100 0,30
Sauerstoffkon- nm

S T — Sauerstoff-
zentrationen — 0O 20 40 60 8 100 reicher Pfad

o » 4 e s 10

c [at%] c [at%]
Abbildung 4.11: TEM-EDX Analyse von Versuchen mit 100 °C (a-c) und 125°C (d-f) Probentemperatur. (a+b und d+h) EDX-
Maps von Kuper (orange) und Sauerstoff (blau); (c+f) Konzentrations-Tiefen-Profile entlang der weilen Pfeile in (b+e). Die

gestrichelten Linien markieren eine Cu2O und CuO Zusammensetzung. Innerhalb der Oxide sind zwei verschiedene
Sauerstoffkonzentrationen erkennbar (b+e). (¢) Ein sauerstoffreicher Pfad verbindet die Oxidoberfliche mit dem Oxidvolumen.

Abbildung 4.12 zeigt die weitere Charakterisierung der dunklen Stellen mittels TEM-EELS-
Analyse zweier Experimente mit 100 und 125 °C Probentemperatur. Hierzu wurden die selben
TEM-Lamellen, wie in Abbildung 4.11 verwendet. STEM-Hellfeld und -HAADF Aufnahmen
beider Proben sind in Abbildung 4.12a+c gezeigt; die Spektren wurden an den markierten
Punkten aufgenommen. Abbildung 4.12b zeigt die Nahkantenfeinstrukturanalyse der O-K-
Kante im Bereich zwischen 525 und 585 eV: Zwei verschiedene O-K-Kanten fiir den
oberflichennahen Oxidbereich und das Oxidvolumen sind unterscheidbar. Die 125 °C-Probe

zeigt alternierenden Schichten innerhalb des Oxids (Abbildung 4.12).
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Abbildung 4.12: TEM-EELS Analyse von Versuchen mit 100 °C (a+b) und 125 °C (c+d) Probentemperatur. (a) STEM-
Hellfeld Aufnahme und (b) O-K-Kante ELNES Punktanalyse an den markierten Bereichen in (a). (¢c) STEM-HAADF
Aufnahme und (d) EELS Punktanalyse der O-K- und Cu-L23-Kanten an den markierten Bereichen in (c). Die Probe in (c) zeigt
einen schichtartigen Aufbau mit alternierenden CuO und Cu20-Schichten. Fiir (b+d) wurde eine Untergrundkorrektur
vorgenommen.
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5. Diskussion

Die {ibergeordnete Hypothese, welche mit der Durchfiihrung des in Kapitel 4 vorgestellten
Versuchsprogramm untersucht werden sollte, lautet: Tribologische Beanspruchung erzeugt
Defekte, welche als Diffusionspfade zu beschleunigter Oxidation fiihren. Diffusion ist ein
zeit- und temperaturabhéngiger Prozess. Die Erwartung ist somit, dass diese Parameter Einfluss
auf die Tribooxidationsprozesse in Kupfer haben. Entlang der Variation dieser Parameter
werden mit den in Kapitel 4 vorgestellten Ergebnissen die grundlegenden Mechanismen der
Tribooxidation untersucht. Die vorliegenden komplexen Prozesse und Stadien werden anhand

drei verschiedener Fragestellungen in drei separaten Abschnitten beleuchtet:

1. Ist die Tribooxidation von Kupfer diffusionsgesteuert und wenn ja, entlang welcher

Pfade oder Defekte findet die Diffusion statt? (Abschnitt 5.1)

2. Wie ist die zeitliche Abfolge der Tribooxidation? Welche Stadien lassen sich
unterscheiden? (Abschnitt 5.2)

3. Was sind die Folgen der beschleunigten Oxidation? (Abschnitt 5.3)

Aufgrund des Wechsels von metallischem Kupfer zu Kupferoxid unter tribologischer Last ist
denkbar, dass in den frithen Stadien Atome und spéter lonen diffundieren [126], [127]. Zur
Vereinfachung wird in der Diskussion jedoch immer nur von diffundierenden Atomen

gesprochen.
5.1 Ein Blick auf mogliche Diffusionspfade

Der Einfluss der tribologischen Last auf die Oxidation wird anhand von Abschnitt 4.1 deutlich.
Bei gleichem Ausgangswerkstoff und gleicher Préparation zeigte sich eine starke
Oxiddickenzunahme unter tribologischer Last im Vergleich zur nativen Oxidation. Platzman et
al. fanden eine 6 nm diinne native Oxidschicht, bestehend aus Cu;O und CuO, auf einem
polykristallinen Kupferdiinnfilm (Dicke d ~ 400 nm) nach 112 Tagen an Luft [21]. Nach 2
Tagen waren es sogar nur 3 nm. Vergleicht man dazu den Versuch beispielsweise mit der
dicksten Oxidschicht unter tribologischer Last (67 h, ~ 1.400 nm), so ergibt sich ein Faktor 470

Unterschied in der Oxiddicke. Dieser Faktor ist nur ein grober Indikator fiir die allgemein stark
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beschleunigende Wirkung der tribologischen Last, da nicht davon auszugehen ist, dass hier die

gleichen Wachstumsgesetze zugrunde liegen.

Eine Schlussfolgerung aus Abbildung 4.2 und Abbildung 4.3 ist, dass die Versuchsdauer einen
groferen Einfluss auf die Oxiddicke hat, als die Gleitgeschwindigkeit. Aus Abbildung 4.2 wird
ersichtlich, dass fiir langsame Gleitgeschwindigkeiten die Zeit pro Ubergleitung fiir die spitere
Oxiddicke mafigeblich ist, da hier die grofften Oxiddicken zu finden sind. Diese hat in dieser
Arbeit von 0,24 s/Ubergleitung (v = 50,0 mm/s, Ly = 12 mm) bis 120 s/Ubergleitung (v =
0,1 mm/s, Lg = 12 mm) variiert. Ein &hnliches Verhalten fanden Molinari et al. fiir
ungeschmierte selbstgepaarte Versuche mit einer Ti6Al4V-Legierung, was sie auf
unterschiedliche Kontaktzeiten und thermischer Aktivierung bei verschiedenen
Gleitgeschwindigkeiten zuriickfiihrten [82]. Da Diffusion zeitabhingig ist, spricht dieses
Verhalten fiir eine diffusionskontrollierte Oxidation; somit miisste auch die Temperatur einen
Einfluss haben. Bevor in Abschnitt 5.2.5 auf den Einfluss der Probentemperatur eingegangen
wird, wird zundchst die Frage diskutiert, wie der Temperatureinfluss beim Gleiten bei
Raumtemperatur ist. Tribooxidation wird oft mit héheren Temperaturen im Kontakt durch die
tribologische Last beobachtet [4]. Um die erzeugte Hitze wihrend des Gleitens abzuschétzen
wird hédufig das Konzept der Blitz-Temperatur verwendet [128]. Nach Kuhlmann-Wilsdorf
kann der maximale Temperaturanstieg 47 . folgendermafen berechnet werden [128]:

wrrg®LgHg

ATnax = docVen Formel 4

mit u = 0,3, r, = Kontaktradius des hérteren Partners, L, = Gleitweg = 12 mm, Hy = Hérte des
weicheren Partners = 350 MPa, d; = Dichte des weicheren Partners = 8920 kg/m?, ¢s =
spezifische Wirme des weicheren Partners = 381 J/kgK und V¢, = Volumen der Kupferplatte
=7,5- 107 m’. Es wird angenommen, dass alle Hitze durch die gesamte Kupferprobe aufgrund
seiner exzellenten Leitfdhigkeit transportiert wird. Fiir einen Versuch mit 0,1 mm/s
Geschwindigkeit ergibt sich ein gemessener Kontaktradius der Verschlei3spur nach 1.000
Zyklen von 100 pm, was in einem Temperaturanstieg von 0,016 K resultiert wenn die Kugel
12 mm iber die Kupferplatte gleitet. Diese Berechnung zeigt, dass der Einfluss des
Temperaturanstiegs unter Gleiten bei Gleitgeschwindigkeiten von 0,1 mm/s vernachléssigt
werden kann. Des Weiteren fanden Ashby und Lim, dass fiir Geschwindigkeiten < 0,1 m/s

Oberflichenerwirmung in Metallen aufgrund Gleitens vernachldssigbar ist [9], [58]. Abdel-Aal
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fand keinen signifikanten Temperaturanstieg fiir < 0,5 m/s und Fx < 5 N [129]. Die in dieser
Arbeit verwendeten Geschwindigkeiten bis 50 mm/s fiihren somit vermutlich zu keiner starken
Erwdrmung. Sogar im Gegenteil zeigt Abbildung 4.2, dass flir hohere Gleitgeschwindigkeiten
(bis 50 mm/s) geringere Oxiddicken als fiir sehr langsame Geschwindigkeiten (0,1 mm/s) zu
beobachten sind. Ein Temperaturanstieg durch schnelleres Gleiten kann hier nicht der
ausschlaggebende Faktor sein, sondern es ist die Zeit, die flir Diffusionsprozesse verfiigbar ist
(sieche auch Abschnitt 5.2). Auch Staffelini et al. fanden, dass oxidativer Verschlei3 mit
steigender Gleitgeschwindigkeit sank, da die Zeit, die fiir die Oxidation auflerhalb des
Reibkontakts verfiigbar war, sank [69].

Die Ergebnisse in Abschnitt 4.2 und 4.3 bestdtigen die Erwartungen, dass die Oxidation
abhéngig von Temperatur und Zeit ist (siche auch Abschnitt 5.1 und 5.2), wodurch sehr
wahrscheinlich Diffusionsprozesse involviert sind. Mittels einer einfachen Abschdtzung
konnen die Diffusionskoeffizienten von Sauerstoff in Kupfer Do unter Tribooxidation mit
nativer Oxidation verglichen werden. Die Berechnung erfolgt mittels einer stark vereinfachten
Abschitzung tiber die Einstein-Beziehung:

a2

D5 ~ - Formel 5

mit d = maximale Oxiddicke und # = Zeit fiir Diffusion. Die Einsteinbeziehung geht von einer
Zufallsbewegung der Atome aus und beriicksichtigt keine Teilchenwechselwirkungen. Dieser
Ansatz ist aus mehreren Griinden stark vereinfacht. Zuerst ergibt die Berechnung einen
effektiven  Diffusionskoeffizient (Dep), bestehend aus Volumen-, Oberfldchen-,
Korn/Phasengrenzen- und Versetzungskerndiffusion. Auflerdem wird nur die Oxiddicke am
Ende des Versuchs betrachtet und so keinerlei Wachstumsgesetze oder die sich dndernde
Mikrostruktur oder Konzentration unter tribologischer Last betrachtet. Des Weiteren geht die
Einsteinbeziehung von einem parabolischen Wachstum unter Last aus; das genaue
Wachstumsgesetzt unter tribologischer Last ist jedoch nicht bekannt. Bis heute berichten
verschiedene Verdffentlichungen von einer Vielzahl von beobachteten Wachstumsgesetzen in
Abhingigkeit der Werkstoffpaarung und Versuchsparameter [52]. Es wird angenommen, dass
die Diffusion der geschwindigkeitsbestimmende Schritt fiir die Oxidation von Kupfer ist. Fiir
diffusionskontrolliertes Oxidwachstum wird hiufig ein parabolisches Wachstum beobachtet.
Fujita et al. fanden fiir die Oxidation von Kupfereinkristallen bei geringen Temperaturen

(<180 °C), dass die Aktivierungsenergien fiir Oxidation mit den Aktivierungsenergien fiir
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Diffusion (entlang der Oberflache und Korngrenzen) iibereinstimmt [17]. Bei Vorhandensein
einer Oxidschicht ist in der Literatur hdufig beschrieben worden, dass die Oxidation von Kupfer
durch die Diffusion durch die Oxidschicht bestimmt wird [17], [130]. Die Schlussfolgerung
von Fujita et al. lautete, dass die Oxidationskinetik bei geringen Temperaturen zu einem groflen
Teil der Oberflichen/Korngrenzendiffusion auf und im Oxid zugeschrieben werden kann.
Daher wird hier vereinfacht angenommen, dass Reaktionskonstante und Diffusionskoeffizient
vergleichbar sind. Tabelle 5 zeigt die berechneten Diffusionskoeffizienten flir Sauerstoff in
Kupfer Do im Vergleich zwischen tribologisch-induzierter und nativer Oxidation.

Tabelle 5: Berechnung der effektiven Diffusionskoeffizienten von Sauerstoff in Kupfer mittels der Einsteinformel fiir

verschiedene Gleitgeschwindigkeiten verglichen mit der nativen Oxidation (berechnet mit Oxiddicken und Zeiten aus [21]).
Als Berechnungsgrundlage dienten Mittelwerte der maximalen Oxiddicken aus jeweils 2 - 3 Versuchen.

sch?vli(:ll(tlfg(eit Versuchs- Expo.sitions- Tribgoxidation Natgve Oxidation
[mms] dauer [h] zeit [h] Do*" [cm?/s] Do*" [em?/s] [21]
. -14
0.1 66,67 ? | 1?)_14
0,5 13.33 1-10"
0,25 26,67 0,00 2101
1,5 433 1-10M
2,5 2,67 31014
5,0 1,33 110"
- - 24,00 - 410"
- - 72,00 - 210"

Trotz der bewusst stark vereinfachten Berechnung kann aus Tabelle 5 entnommen werden, dass
die Diffusionskoeffizienten fiir Tribooxidation um bis zu 5 GréBenordnungen iiber den

Koeffizienten der nativen Oxidation liegen. Der folgende Abschnitt untersucht, um welche

Pfade es sich konkret handelt.

Diffusionspfade bei Raumtemperatur. Hier werden zunidchst anhand der Ergebnisse in
Kapitel 4 mogliche Diffusionspfade bei Raumtemperatur untersucht. Denkbare Diffusionspfade
sind das Volumen, Versetzungen und Phasen- und Korngrenzen (siehe Abschnitt 2.3).
Korngrenz-, Phasengrenz- und Versetzungskerndiffusion haben geringere
Aktivierungsenergien als Volumendiffusion und wurden als wichtige Diffusionspfade wihrend
der plastischen Deformation von Kupfer identifiziert [131], [132]. Die Berechnungen in Tabelle

5 zeigen um bis zu 5 GroBenordnungen unterschiedliche Diffusionskoeffizienten fiir Tribo- und
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native Oxidation. Dies ist konsistent mit Beobachtungen von Selbstdiffusion entlang von

Versetzungskernen in Metallen und Metalloxiden [133], [134].

Zwei mogliche Szenarien fiir die Diffusion im zeitlichen Verlauf. Bei einfachster
Betrachtung ergeben sich zunidchst folgende zwei Extremfille und dazugehorige
Fragestellungen:

(1) Metallisches Kupfer: Wie kommt Sauerstoff ins Kupfer?

(2) Vorliegende Oxidschicht: Wie kommen Sauerstoff und Kupfer durch das Oxid oder an

die Stelle, an der das Oxid wéchst?

Abschnitt 5.2 widmet sich ausfiihrlich den beiden Szenarien, den genauen Abldufen der
Diffusion entlang verschiedener Pfade unter tribologischer Last und unterscheidet die zeitlichen
Stadien der Tribooxidation (Szenario 1 in Abschnitt 5.2.1 und Szenario 2 in Abschnitt 5.2.2).
In diesem Abschnitt wird zunéchst folgende Fragestellung beleuchtet: Welche Diffusionspfade
sind wahrscheinlich fiir die Erzeugung und das Wachstum der Kupferoxide in den Szenarien 1
und 2 zusténdig?
In metallischem Kupfer (1) liegen Korngrenzen und Versetzungen vor, Sauerstoff diffundiert
von der Oberfliche ins Kupfer ein. Mit der Bildung eines Oxides (2) diffundiert bevorzugt das
schnellere Kupfer durchs Oxid (sieche auch Abschnitt 2.1.1). Als mdgliche Diffusionspfade
kommen zusitzlich Korngrenzen und Versetzungen im Oxid sowie Phasengrenzen zwischen
Metall und Oxid hinzu. Eine einfache Abschédtzung der Penetrationstiefen von Sauerstoff in
Kupfer und CuxO durch das Volumen, eine Korngrenze und Versetzung fiir beide Szenarien
(Metall vs. Oxid) ist in Tabelle 6 fiir zwei unterschiedliche Zeiten dargestellt (Berechnung nach
Tabelle 2). Phasengrenzen werden hier aufgrund mangelnder Literaturwerte nicht separat
betrachtet. Zunichst ist festzuhalten, dass die Sauerstoffdiffusion durch das Volumen, sowohl
in Kupfer als auch in CuO vernachléssigbar ist und nicht die beobachteten Oxiddicken unter
tribologischer Belastung erkldren kann. Die Diffusion von Kupfer in Cu;0O und CuO im
Volumen mit 10”7 bzw. 10"'* cm?/s wiire nach Tabelle 6 nicht zu vernachlissigen, jedoch liegen
hier nur Literaturwerte bei wesentlich hoheren Temperaturen vor. Aufgrund der starken
thermischen Aktivierung der Diffusion sind diese Werte bei Raumtemperatur um

GrofBenordnungen geringer (sieche Formel 2 und Abbildung 2.8b).

Die Diffusionskoeffizienten fiir Korngrenzen- und Versetzungskerndiffusion sind wesentlich

grofer als fiir die Volumendiffusion, woraus sich groflere Penetrationstiefen entlang dieser
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schnellen Pfade ergeben und sie somit geeignete Kandidaten darstellen, die beschleunigte
Tribooxidation zu erkldren. Obwohl die Werte der Diffusionskoeffizienten in Tabelle 6 nicht
ausschlieBlich fiir Sauerstoff in Kupfer oder Cu2O gelten, so liegen sie doch im Rahmen der

Daumenregel Dpga/Dy > 10° nach [114] und eignen sich daher fiir eine grobe Abschiitzung.

Tabelle 6: Berechnung der statischen Penetrationstiefe im Volumen (lila), entlang einer Korngrenze (blau) und eines
Versetzungskerns (rot) fiir 1 s und 1 h nach [114]. Sofern nicht anders vermerkt diffundiert Sauerstoff in Kupfer

beziehungsweise Cu20 bei Raumtemperatur.

Diffusionskoeffizient Diffusionslinge | L(t=1s) | L(t=1
[cm?/s] L, [nm] h) [nm]
Metall 1019 [135]* 0,003 0,19
Volumen- 1053 [136]* 321010 | 19107
cpe s 7 Ly(t) = /Dyt
Oxid diffusion - ir} ((’:11528’3520 - v(®) = Dyt 3.160 ~200.000
(Cu iLO(_:J(g,I i?)]o °C) ! &0
Metall | Korngrenzen- | 10" [118] (Ni in Cu, 250 °C) 32 1.900
Oxid diffusion 103[139] (350 °C) Lio® = /it 3.2 190
Metall | versetzungs- 10'2[140] (Ag in Ag) 10 600
Oxid | kerndiffusion ] Lo() = /Dt _ _

*extrapoliert flir Raumtemperatur aus Messungen bei 600 — 1.000 °C, **extrapoliert flir Raumtemperatur aus
Messungen bei 800 — 1.100 °C

Diffusion entlang von Versetzungen im Oxid. In Anwesenheit eines Oxides liegen statt
Versetzungen im Metall Versetzungen im Oxid vor (siehe auch Abschnitt 5.2.2). Literaturwerte
fiir die Versetzungskerndiffusion von Sauerstoff in Kupferoxid konnten nicht ermittelt werden
(Tabelle 6), daher stellt sich die Frage: Verhilt sich die Diffusion entlang Versetzungen in
Metalloxiden analog zur Diffusion entlang Versetzungen in Metallen? Grundsitzlich wurde die
Diffusion entlang Versetzungen in Oxiden vielfach beobachtet [134], [141]-[145]. Von einer
um 2 - 4 GroBenordnungen beschleunigte Diffusion entlang Versetzungskernen wurde unter
anderem fiir 0-Al2O3[141], MgO [142] und Lao gSro2MnOs [ 134] berichtet. Im Gegensatz dazu
fanden Metlenko et al. keine Anzeichen fiir schnellere Versetzungskerndiffusion in SrTiOs3
[145] und Sun et al. berichteten sogar von verhinderter Diffusion entlang von Versetzungen in
dotiertem Ce,O [144]. Neben Metalloxiden ist eine um 5 — 6 Groenordnungen schnellere
Diffusion entlang von Versetzungskernen auch fiir Albit [146] und Nitrid-Ubergitter beobachtet
worden [147]. MgO und Ce>O haben, wie Cu0, kubische Kristallstrukturen. Die Ionenradien
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von Mg** liegen mit 63 pm niher an Kupfer mit 73 pm fiir Cu”, als das groBe Ce*" mit 111 pm
[148]. Aus diesem Grund wird in nédchster Ndherung davon ausgegangen, dass CuxO sich
beziiglich seiner Diffusionseigenschaften eher wie MgO verhélt. Daher ist eine beschleunigte

Diffusion entlang von Versetzungskernen auch in den Oxiden zu erwarten.

Zusammenfassend ist festzustellen, dass die tribologische Last die Oxidation beschleunigt
(Abbildung 4.1). Des Weiteren ist die Tribooxidation in Kupfer ein diffusionskontrollierter
Prozess (Vgl. Tabelle 5). Plastische Deformation erzeugt Defekte: Korngrenzen,
Phasengrenzen und Versetzungen, entlang denen die Diffusion schnell stattfinden kann.
Zunéchst sind mogliche schnelle Pfade Versetzungen und Korngrenzen im Metall und spéter
im Oxid sowie die Grenzfldche zwischen Metall und Oxid. Reine Volumendiffusion kann die
beobachteten Oxiddicken nach den tribologischen Experimenten nicht erkldren (Vgl. Tabelle
6). Abschnitt 5.2 bietet einen detaillierten Einblick in die experimentellen Nachweise von
Diffusionspfaden, den genauen Ablauf der Diffusion entlang von schnellen Diffusionspfaden
im tribologischen Experiment sowie zeitlichen Stadien der Tribooxidation anhand der

Szenarien 1 und 2.

5.2 Stadien der Tribooxidation

Im vorherigen Abschnitt wurde gezeigt, dass Diffusion fiir die Tribooxidation eine grof3e Rolle
spielt. Verschiedene Pfade der Diffusion wurden identifiziert und der zeitliche Einfluss auf die
Tribooxidation in Abschnitt 4.2 experimentell untersucht. In diesem Abschnitt wird der Frage
nachgegangen, wie die zeitliche Abfolge der Tribooxidation aussieht und ob mdoglicherweise
verschiedene Pfade zu verschiedenen Zeiten aktiv sind. Dabei wird in frithe und spéte Stadien
unter tribologischer Last unterschieden. Im Abschnitt 5.2.1 der friihen Pfade (Szenario 1) wird
ausschlieBlich der Einfluss der Diffusionspfade im Metall auf die Oxidation betrachtet.
Zusétzliche Pfade entlang und im dann gebildeten Oxid werden in den spiteren Stadien
betrachtet (Szenario 2, Abschnitt 5.2.2). Die beschriebenen Mechanismen aus Abschnitt 5.2.1
und 5.2.2 werden in Abschnitt 5.2.3 verwendet, um den zeitlichen Verlauf der Oxiddicke
wiéhrend und nach der tribologischen Last von Versuchen mit konstanter Zyklenzahl zu
erklaren. Abschnitt 5.2.4 behandelt das zeitliche Verhalten der Oxidation nach Wegnahme der
tribologischen Last. Schlieflich wirft Abschnitt 5.2.5 einen Blick auf den Einfluss von
Spannungen und Temperatur auf die Tribooxidation anhand der zuvor gewonnenen

Erkenntnisse.
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5.2.1 Friihe Stadien unter tribologischer Last — Diffusionspfade in Kupfer

Zunichst wird ganz grundsétzlich auf die Tribooxidation in Kupfer in den frithen Stadien
eingegangen. Mogliche Pfade (Korngrenzen und Versetzungen im Metall), entlang denen
Diffusion stattfindet, wurden bereits in Abschnitt 5.1 identifiziert. Experimentelle Hinweise auf
Korngrenzendiffusion im Metall finden sich in Abbildung 4.4f. GréBere Oxide im Bereich einer
nach unten verlaufenden Kupferkorngrenze sind zu erkennen. Folglich scheinen Korngrenzen
im Kupfer eine beschleunigende Wirkung auf die Diffusion zu haben. Des Weiteren wurden
sauerstoffreiche tubuldre Strukturen im Metall in einem APT-Datensatz eines [111]-
Einkristalls, der in < 011 > Richtung belastet wurde beobachtet (Abbildung A.5d). Dieser zeigt
eine 11 at% sauerstofthaltige rohrenformige Struktur in Kupfer. Obwohl APT keine Auflosung
des Atomgitters ermdglicht, wurden &hnliche Strukturen bereits als Segregationen an
Versetzungskernen durch Korrelation mit Elektronenmikroskopie identifiziert [149]. Folglich
deuten diese Strukturen auf Versetzungskerndiffusion hin und stellen somit schnelle
Diffusionspfade dar [150]. Die APT-Ergebnisse an einem Einkristall zeigen, dass zu Beginn
ausschlieBlich Versetzungen ausreichen, um nach 5.000 Zyklen Tribooxidation zu beobachten
(Abbildung 4.7). Findet die Diffusion zundchst nur entlang von Versetzungen statt, wére zu
erwarten, dass eine hohere Versetzungsdichte und damit mehr Pfade fiir die Diffusion zu
dickeren Oxidschichten fithren. Um zu untersuchen, ob die reine Erzeugung an Defekten unter
tribologischer Last bereits zu einer beschleunigten Oxidation nach Wegnahme der Last fiihrt,
wurde ein tribologischer Versuch unter N> mit anschlieBender Exposition an Luft durchgefiihrt
(Abbildung 4.6). Uberraschenderweise war kein Oxid nach 48 Stunden an Luft messbar, daher
scheint die reine Anwesenheit von Defekten, wie Korngrenzen und Versetzungen, nicht
ausreichend fiir die, im Vergleich zur statischen Oxidation, beobachtete beschleunigte
Oxidbildung zu sein. Nach Beenden der tribologischen Beanspruchung kommt die
Versetzungsbewegung zum Erliegen. Des Weiteren kann sich direkt nach Exposition an Luft
eine native Oxidschicht bilden [21], die mdglicherweise als Barriere fiir die Diffusion entlang
von Versetzungskernen und Korngrenzen wirkt. Wie ist also die beschleunigte Oxidation zu
erkldren? Der N>-Versuch deutet klar auf zwei mogliche Schliisselfaktoren fiir Tribooxidation
hin: (1) die Relevanz der Versetzungsbewegung und/oder (2) das Aufbrechen einer

gegebenenfalls vorliegenden nativen Oxidschicht durch die gleitende Kugel.

Diffusion entlang mobiler Pfade. Zunichst wird — ohne Beriicksichtigung einer moglichen

nativen Oxidschicht - die generelle Frage betrachtet, wie die Interaktion von Sauerstoff mit
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Versetzungen in den frithen Stadien der tribologischer Belastung abléuft. Liu et al. vermuteten,
dass das Wachstum der Oxide wihrend des Ubergleitens der Kugel geschieht [98]. Als Erstes
soll daher untersucht werden, ob die Diffusion von Sauerstoff kurz vor, wihrend oder nach
der Ubergleitung der Kugel stattfindet - sprich wenn die Versetzung gerade deren
Spannungsfeld sieht und damit interagiert. Ein Kernaspekt ist das Wechselspiel zwischen
Eindiffusion von Sauerstoff entlang der Versetzung einerseits und Weiterbewegung der
Versetzung durch z.B. Mittransport im Spannungsfeld der Kugel andererseits [151], [152].
Konkret steht hier die Frage im Raum: Reicht die Zeit aus, in der ein Sauerstoffatom entlang
der Versetzung diffundiert, bevor diese sich weiterbewegt? In der Literatur finden sich Werte
fiir die Versetzungsgeschwindigkeit im Bereich von 0,1 - 10 cm/s in Kupfer [153]. Wie lange
braucht ein einzelnes Sauerstoffatom um entlang einer Versetzung in eine gewisse Materialtiefe
zu diffundieren? Fiir diese Abschitzung wird der Einfachheit halber nur von
Durchstofversetzungen durch die Oberfliche ausgegangen. Eine Versetzung wird nach
Smoluchowski [110] als einfache Rohre dargestellt, durch die ein stationdrer Diffusionsstrom
flieft (siche Abbildung 2.9b). In erster Ndherung werden keine Leckstrome von der Versetzung
in das umliegende Volumen angenommen. Unter Verwendung der einfachen Abschitzung
[114]:

1%

D.

t= Formel 6

wird die Zeit berechnet, in der ein Sauerstoffatom entlang der Rohre einen gewissen Weg L.
zuriicklegt. Tabelle 7 vergleicht die berechneten Werte fiir Versetzungskerndiffusion flir zwei

verschiedene Diffusionskoeffizienten DL. Der Tiefenbereich liegt zwischen 1 - 2.000 nm.

Tabelle 7: Zeit ¢ in der ein Sauerstoffatom in eine gewisse Tiefe Lpsainnerhalb eines Versetzungskerns diffundiert nach [114].
Fiir Versetzungskern- (1) diffusion wurden zwei verschiedene Diffusionskoeffizienten als Berechnungsgrundlage verwendet.

Diffusionskoeffizient DL 1012 10°15
[cm?/s]
Tiefe LL [nm] Diffusionszeit 7 [s] fiir ein Sauerstoffatom
1 0,01 10
10 1 1.000
100 100 1-10°
1.000 1-10* 1-10’
2.000 4-10* 4-10’

Alle in Tabelle 7 rot markierten Diffusionszeiten sind insgesamt ldnger als die ldngste

Versuchsdauer von ~ 66 h (0,1 mm/s, 1.000 Zyklen). Blaue Bereiche stellen ldngere Zeiten dar,
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als eine Ubergleitung fiir einen Versuch mit ~ 0,24 s/Ubergleitung (50 mm/s) dauern wiirde.
Griin bedeutet, dass die Zeit ausreichen wiirde, in der ein Sauerstoffatom innerhalb einer
Ubergleitung entlang einer Versetzung diffundieren konnte. Beispielsweise braucht ein
Sauerstoffatom ca. 0,01 s um 1 nm weit entlang einer Versetzung einzudiffundieren, wenn der
Diffusionskoeffizient DL 10712 cm?/s betriigt. Wie schnell diffundiert nun ein Sauerstoffatom
entlang einer Versetzung? Fiir einen Diffusionskoeffizenten von beispielsweise
D1 = 10'2cm?s betriigt die Diffusionsgeschwindigkeit des Sauerstoffatoms entlang der
Versetzung vL = L1/t = 0,05 nm/s = 5 - 10 cm/s bei Raumtemperatur. Dieser Wert ist natiirlich
nur eine grobe Abschitzung. Hier wurde von der Annahme ausgegangen, dass die
Diffusionsgeschwindigkeit entlang der Versetzung konstant ist. In der Realitdt nimmt diese ab,
je tiefer das Atom entlang des Kerns diffundiert, da die Triebkraft des
Konzentrationsunterschiedausgleichs mit zunehmendem Abstand von der Oberfldche sinkt und
die Versetzung zunehmend mit der diffundierenden Spezies gefiillt wird. Damit nun ein
Sauerstoffatom in eine gewisse Tiefe entlang der Versetzung im Spannungsfeld der Saphirkugel
diffundieren kann, sollte die Versetzung selbst sich nicht wesentlich schneller bewegen, als die
Geschwindigkeit mit der das Atom entlang des Kerns diffundiert. Bei Betrachtung der
Literaturwerte der Versetzungsgeschwindigkeit fiir Kupfer mit ca. 5 cm/s [153] ergibt sich zirka
ein Faktor 10° Unterschied. Es ist leicht vorstellbar, dass die Eindiffusion entlang einer sich
bewegenden Versetzung unter diesen Umstinden nahezu nicht moglich ist. Bei einer
Verringerung der Versetzungsgeschwindigkeit auf 0,1 cm/s wire der Unterschied zwischen der
Eindiffusion entlang einer Versetzung und deren Bewegung noch bei Faktor 2 - 107. Daraus
wird ersichtlich, dass fiir die Diffusion entlang einer sich bewegenden Versetzung entweder (a)
die Versetzungsgeschwindigkeit drastisch reduziert oder (b) die Geschwindigkeit, mit der das
Sauerstoffatom eindiffundiert, stark erhoht werden miisste, um einen relevanten Beitrag zur
Tribooxidation beizutragen. Eine Verringerung der Versetzungsgeschwindigkeit (a) ist denkbar
durch das Pinnen von Versetzungen z.B. durch den eindiffundierenden Sauerstoff selbst. Im
Vergleich zu Kupfer sind Sauerstoffatome um den Faktor 1,2 groBer (152 pm vs. 128 pm) [148],
[154]. Dies fiihrt zu einer Wechselwirkung zwischen dem Spannungsfeld der Versetzung und
dem Spannungsfeld des Fremdatoms, was die Versetzungsgeschwindigkeit verlangsamen kann.
Je mehr Atome eindiffundiert sind, desto grofer dieser Effekt. Solch eine verfestigende
Wechselwirkung zwischen Punkt-Defekten und Versetzungen wurde vielfach beobachtet [ 155].

AuBlerdem konnen die Versetzungen durch Wechselwirkung mit anderen Versetzungen
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»gebremst werden. Durch die plastische Deformation beim Gleiten der Kugel wird dieser
Effekt vermutlich zunehmend stirker (spdtere Stadien, Abschnitt 5.2.2). Die
Diffusionsgeschwindigkeit (b) wiederum konnte durch das Spannungsfeld der Kugel
beeinflusst werden. Es ist vorstellbar, dass die Sauerstoffatome, neben der chemischen
Triebkraft ohne Belastung, auch eine ,,mechanische Triebkraft“ erfahren. Beispielsweise
beeinflusst eine Last die Sprungfrequenz und Richtung der Spriinge der diffundierenden
Spezies [156]. Selbst wenn die Versetzungen somit stark gepinnt werden wiirde oder der
Sauerstoff stark entlang des Kerns ,,gedriickt® wird, ist es — entgegen der Vermutung von Liu
et al. [98] - anhand der oben getroffenen Abschitzung eher denkbar, dass ein GroBteil der
Diffusion vor oder nach Ubergleiten der Kugel — also vor oder nach der Wechselwirkung des

Spannungsfelds mit den Versetzungen — stattfindet.

Diffusion entlang statischer Pfade in den frithen Stadien. Aus diesem Grund wird die
statische Diffusion einer diffundierenden Spezies entlang eines unbeweglichen Defekts, wie in
Abschnitt 2.3 beschrieben, nun nidher betrachtet. Leckstrome ins Volumen sollen hier explizit
beriicksichtigt werden. Bei Betrachtung der Diffusionsldnge entlang eines einzelnen Defekts
im zeitlichen Verlauf, ergibt sich das in Abbildung 2.11a dargestellte Profil [114]. Die
Darstellung umfasst die Diffusion entlang einer Korngrenze [114]; hier soll ndherungsweise
angenommen werden, dass sich eine Versetzung analog verhilt. Daher wird im Folgenden nur
von einem ,,Diffusionspfad® gesprochen, welcher so sprachlich vom Volumen unterschieden
wird. Im Gegensatz zum vorher verwendeten Ansatz (Tabelle 7) zeigt sich ein abnehmender
Verlauf der Diffusionstiefenzunahme mit der Zeit. Aus diesem Grund wurden die Zeiten fiir
die Diffusion entlang einer Versetzung in der Berechnung in Tabelle 7 unterschitzt, was die
Diffusion entlang mobiler Versetzungen noch unwahrscheinlicher erscheinen ldsst. Das in
Abbildung 2.11a dargestellte Profil soll die frithen Stadien unter tribologischer Last
reprisentieren: ein grobkorniges Gefiige, dessen KorngroBe (dkor) sehr viel grofer ist als der
Diffusionsweg L *“. In diesem Abschnitt wird der Verlauf der Diffusion entlang eines schnellen
Pfads zundchst qualitativ beschrieben, bevor dieser in Abschnitt 5.2.3 quantitativ abgeschitzt
wird. Aus dem Gesamtverlauf der Diffusion (gestrichelte griine Linie) ergibt sich folgendes
Bild: Zu Beginn findet die Diffusion fast ausschlieBlich sehr schnell entlang des noch leeren
Diffusionspfad statt; Leckstrome aus dem Pfad ins Volumen sind vernachléssigbar. Die sich im
Bereich der Korngrenze oder Versetzung befindlichen ,,Fallen* werden schnell aufgefiillt. Die

Segregation von Atomen an Versetzungen konnte in dieser Arbeit experimentell in den APT-
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Ergebnissen beobachtet werden (Abbildung 4.7 und Abbildung A.5). Es ist daher davon
auszugehen, dass die Einfangwirkung von Sauerstoffatomen der Versetzungen in Kupfer
relevant ist und zu einer verstarkten Diffusion entlang freier Diffusionspfade fiihrt. Mit der Zeit
steigt die Sauerstoffkonzentration im Volumen (cy) und flihrt somit zu einer Verringerung des
Segregationsfaktors s. Die beschleunigende ,,Einfangwirkung®* der Pfade sinkt folglich
erheblich und L nimmt mit der Zeit weniger stark zu. Ist der Pfad mit der Zeit weitestgehend
gefiillt, findet zusitzliche Diffusion ins Volumen statt und die Leckage der diffundierenden
Spezies aus dem Pfad wird zum raten-limitierenden Schritt. Zusétzlich findet Volumendiffusion
von der Oberfliche ins Volumen statt. Fiir sehr lange Zeiten (L ~ dkorm) findet die Diffusion
schlussendlich hauptsdchlich durch das Volumen statt, da alle Pfade gefiillt sind. Das Material
verhélt sich wie ein homogenes Medium und die Diffusionsrate ist nun durch Dy bestimmt und
somit bei Raumtemperatur sehr langsam. Die absorbierte Menge an diffundierter Spezies fiir
ein Grobkorngeflige ist fiir alle Regimes mengenméBig durch die Volumendiffusion dominiert
[114]. Der Beitrag eines einzelnen schnellen Pfads zur absoluten Sauerstoffkonzentration im
Volumen ist somit sehr gering. Da die Volumendiffusion bei Raumtemperatur quasi
vernachléssigbar ist, kann dies nicht die Ursache fiir ein beschleunigtes Oxidwachstum, wie es
unter tribologischer Last in so kurzen Zeiten beobachtet wurde, sein. Hinzu kommen die bereits
nach kurzer Zeit gefiillten Pfade. Wenn eine Versetzung stationir — trotz Ubergleitung mit der
Kugel - an der selben Stelle bliebe, wiirde die Diffusion an dem Punkt weitergehen, wo sie vor
Ubergleiten aufgehort hat. Da ein wesentlicher Teil der Fallen jedoch bereits gefiillt ist, wiirde
die Diffusion nur noch langsam fortschreiten. Daraus folgt unmittelbar, dass der Anstieg der
Oxiddicke mit zunehmender Zyklenzahl nur durch mehr freie Pfade zu erkléren ist. Entweder
durch die Erzeugung neuer Pfade oder durch ,,Freirdumen® der bestehenden Pfade. Die
Ursache dieses Verhaltens muss seinen Ursprung in der tribologischen Last haben. Diese hat

drei denkbare Funktionen:

1. Native Oxidschicht entfernen, sodass tiberhaupt Diffusion entlang der Pfade stattfinden
kann
2. Erzeugung neuer Defekte

3. Freirdumen von ,,vollen* Defekten (Versetzungen)

Unter Berlicksichtigung der drei genannten Punkte ist folgender, in Abbildung 5.1 schematisch

dargestellter Ablauf, in den frithen Stadien denkbar: Eine Versetzung liegt anfanglich in Kupfer
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vor, bedeckt mit einer nativen Oxidschicht, welche die Diffusion blockiert bzw. erschwert

(Abbildung 5.1a). Die Versetzung endet hier nur aus Darstellungsgriinden im Volumen.

Oe Saphirkugel oe
a C
Natives Oxid
Entfernen des CLoincCu Cvoin Cu
D, nativen Oxids
Cu OCe
>
Saphirkugel
d e

Versetzungs Zurtckbleibender Sauerstoff-
bewegung Sauerstoff Ubersattigung

Korngrenze

Versetzungsinteraktion

Abbildung 5.1: Schematische Darstellung der Vorgénge in den frithen Stadien der Tribooxidation. (a) ,,Leere” Versetzung in
Kupfer, bedeckt mit einer nativen Oxidschicht. (b) Ubergleiten der Saphirkugel entfernt native Oxidschicht, Sauerstoff kann
entlang des Versetzungskern diffundieren. (c) Sauerstoffkonzentrationen innerhalb der Versetzung und im Kupfervolumen. (d)
Mit der Zeit fiillt sich die Versetzung und die Oberfliche wird wieder von einem nativen Oxid bedeckt. (¢) Erneutes Ubergleiten
der Kugel entfernt die native Oxidschicht und reift die Versetzung von den Sauerstoffatomen in deren Inneren los. (f) Sauerstoff
bleibt im Volumen zuriick, die nun geleerte Versetzung kann wieder erneut Sauerstoff aufnehmen. (g) Native Oxidschicht
bildet sich auf der Oberflache. AnschlieBend fortwahrende Wiederholung der Schritte (e-g). (h) Hohere Versetzungsdichte oder
Korngrenzen fiihren zu Versetzungsaufstau und Interaktion.

Beim Ubergleiten der Saphirkugel (Abbildung 5.1b) wird die, im Vergleich zum Tribooxid
nach 1.000 Zyklen, sehr diinne native Oxidschicht entfernt. Die Versetzung wird eine gewisse
Strecke mittransportiert und bleibt stehen, wenn das Spannungsfeld zu weit entfernt ist. Die
Versetzung liegt nun fiir die Zeit bis zur nichsten Uberleitung ,.frei* an der Oberfliche,
Sauerstoff kann daran entlangdiffundieren. Die Diffusion erfolgt hier nach Abbildung 2.11a.

Die Triebkraft ist der Konzentrationsunterschiedsausgleich zwischen Kupfer und Sauerstoff.
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Eine sauerstoffreiche Struktur in Kupfer, welche vermutlich eine solche Versetzung darstellt,
zeigt Abbildung A.5d. Denkbar ist auch, dass durch das Spannungsfeld der Kugel Versetzungen
aus dem Materialinneren an die Oberfldche ,,hochgezogen* werden und somit fiir Diffusion
freiliegen [151]. AuBerdem werden durch das Ubergleiten selbst im Material neue
Versetzungen erzeugt. Die Eindiffusion von Sauerstoff hat zur Folge, dass innerhalb der
Versetzung (ctoincu) eine lokal stark erhohte Sauerstoffkonzentration gegeniiber dem
Volumen vorliegt (¢v 0 in cu) (Abbildung 5.1c). Abbildung A.5d zeigt beispielsweise eine
Sauerstoffkonzentration von 11 at% innerhalb der rohrenartigen Struktur, welche weit liber der
Loslichkeitsgrenze von Sauerstoff in Kupfer liegt (Abbildung 2.1b, 0,03 at% bei 1.340 K).

Lokal findet somit eine starke Ubersittigung des Kupfers mit Sauerstoff statt.

Platzman et al. berichten, dass sich unmittelbar nach der Exposition von polykristallinem
Kupfer an Luft ein natives Oxid bildet. Es wire daher denkbar, dass sich diese Schicht in
Abwesenheit der Kugel mit der Zeit wieder an der Oberflache entwickelt [21] (Abbildung 5.1d).
Uber die Morphologie dieses nativen Oxids kann nur spekuliert werden. Eine Schichtdicke von
2,5 nm nach einer Stunde in Luft wurde beobachtet [21]. Aufgrund der geringeren Zeiten
zwischen den Ubergleitungen der Kugel (zwischen 0,24 und 120 s) liegt die Dicke der sich hier
gegebenenfalls bildenden Oxide sicherlich darunter. Auch ist nicht klar, ob es sich um eine
zusammenhéngende Schicht oder nur einzelne Inseln handelt, wie in frithen Stadien der nativen
Oxidation beobachtet [16]. Ob und wie diese sich moglicherweise bildende Schicht mit den
Jfreigelegten Versetzungen interagiert ist daher unklar. Bei erneutem Ubergleiten der
Saphirkugel wird die sehr diinne Oxidschicht wieder entfernt; auerdem wird die Versetzung

von Sauerstoffatomen im Kern losgerissen [157].

Der Sauerstoff bleibt im Volumen zuriick und die Versetzung ist wieder ,,freigerdumt®
(Abbildung 5.1e). Der verbleibende Sauerstoff sorgt fiir eine deutliche Ubersittigung im
Volumen gegeniiber der maximalen Ldslichkeit von Sauerstoff in Kupfer. Entlang der zuvor
geleerten Versetzung kann nun erneut Sauerstoff diffundieren, was ein schnelles Auffiillen der
Fallen ermoglicht [158] (Abbildung 5.1f). Mit der Zeit bildet sich wieder ein natives Oxid an
der Oberflache (Abbildung 5.1g). Dieser Prozess wiederholt sich stindig, mit der Konsequenz,
dass die Sauerstoftkonzentration im Volumen stetig zunimmt. Bei Versetzungsmultiplikation
und —interaktion oder Aufstau an einer Korngrenze konnen Versetzungen teilweise nicht mehr

freigeraumt werden (Abbildung 5.1h). AuBlerdem konnen im Volumen zuriickgelassene
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Sauerstoffatome moglicherweise Versetzungen pinnen [159], [160]. Cheng und Nemat-Nasser
[155] unterscheiden zwischen Defekten aullerhalb des Kerns (z.B. Cottrell, Snoek oder Suzuki
— Wolken) und innerhalb des Kerns (Kern-Wolke). Der Hauptunterschied liegt in der
Beweglichkeit der Punktdefekte: gering im Volumen um den Kern und hoch entlang des Kerns.
Sie fanden, dass die zuriickhaltende Wirkung der Versetzungskern-Wolke eine groflere Rolle
als die der auBlenliegenden Atome spielt und schlussfolgerten, dass es hierdurch zu einer
Verfestigung des Materials kommt. Dieses Pinning von Versetzungen (von Fremdatomen im
Volumen und im Versetzungskern) konnte, zusammen mit der Versetzungsmultiplikation und

-interaktion, das Freirdumen der Versetzungen fiir hohere Zyklenzahlen behindern.

Fiir die in Abbildung 5.1 skizzierte Hypothese spricht, dass die Oxide tiefer ins Material ragen,
je langer der tribologische Versuch insgesamt dauert und je mehr Zeit fiir die Eindiffusion vor
und nach Ubergleiten der Kugel bleibt (z.B. fiir langsame Gleitgeschwindigkeiten, Abbildung
4.2d). Hinweise auf solch ein Verhalten finden sich auch in der Literatur: Wazzan und Dorn
beobachteten  beispielsweise, dass sich bewegende Versetzungen mehr zur
Versetzungskerndiffusion beitragen als statische Versetzungen [158]. Dies wird darauf
zuriickgefiihrt, dass die Rate der Eindiffusion von Atomen entlang stationdrer Versetzungen
rasch einen geringen Wert annimmt, da die Versetzungen gefiillt werden. Geleerte
Versetzungen konnen somit schneller wieder Atome aufnehmen. Auch Ruoff und Balluffi
beschreiben die vorteilhafte Wirkung von Versetzungsbewegung fiir Diffusion, da so der

Verstopfung der schnellen Pfade (engl. clogging) entgegengewirkt wird [105].

Zuletzt stellt sich die Frage: Was passiert, sollte die native Oxidschicht nicht durch die
Saphirkugel entfernt werden? Die Versetzungen miissten diese Schicht ,,durchbrechen* um
Verbindung zur Oberfliche zu erlangen. Vor, wihrend oder kurz nach der Ubergleitung der
Kugel wire dies vorstellbar: Versetzungen auf Gleitsystemen, welche unter anderem an die
Oberflache zeigen, laufen los. An der Oxidschicht findet ein Versetzungsaufstau statt, bis die
Schicht bei einem geniigend groBen Aufstau durchbrochen wird und so fiir Sauerstoftdiffusion
freigelegt wird [161]. Beispielsweise haben Mompiou et al. das Abscheren einer nativen
Oxidschicht durch Versetzungen in Aluminium-Whiskern beobachtet [161]. Ein
Versetzungsaufstau an Oberflichenschichten wurde auch in Nanoindentationsmessungen
beobachtet [162]. In der Literatur wird jedoch hiufig berichtet, dass diinne native Oxidschichten
durch die tribologische Last entfernt werden, z.B. in einem Nickel-SizN4 Kontakt [163] oder
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auf Si-SiOx-Oberfldchen nach spétestens 50 Zyklen [164]. Wie bereits erwdhnt wurde eine
Dicke von 2,5 + 0,2 nm einer nativen Oxidschicht auf polykristallinem Kupfer bei
Raumtemperatur an Luft nach einer Stunde gemessen [21]. In Zusammenhang mit der
unmittelbar vor Versuch stattfindenden Elektropolitur wird daher davon ausgegangen, dass die
Kugel die sehr diinne native Oxidschicht auf Kupfer entfernen kann. Eine VerschleiBspurtiefe
von etwa 1 pm wurde bereits nach 10 Zyklen im Kupfer-Saphir Kontakt unter @hnlicher
Beanspruchung gemessen (0,5 mm/s, 2 N) [121]. Zusitzlich ist die Zeit zwischen dem
Elektropolieren und dem Probeneinbau linger, als die Zeit fiir eine Ubergleitung, wodurch
native Oxidschichten, die sich wihrend des Versuches bilden kénnten noch diinner sein sollten.
Unter Verwendung der bisherigen Analysemethoden bleibt allerdings noch unklar, wo diese
nativen Oxidschichten verbleiben, vermutlich als kleine Fragmente im oberflichennahen
Bereich. Laut Liu et al, wurde in frilhen Stadien der tribologischen Last keine erhdhte
Versetzungsaktivitit nach einer Ubergleitung direkt an der Oberfliche festgestellt [98], was
darauf hindeutet, dass diese diinnen Oxidschichten vermutlich nicht besonders sprode oder hart
sind und somit nicht wesentlich in die Oberfldche indentiert werden.

Insgesamt konnen der milden tribologischen Beanspruchung in dieser Arbeit in den frithen
Stadien zusammenfassend vermutlich drei Haupt-Funktionen zugeschrieben werden: (1) das
Entfernen der nativen Oxidschicht (2) das Erzeugen neuer Defekte und (3) das Freirdumen
bestehender gefiillter Versetzungen durch Versetzungsbewegung. Als Folge verbleibt viel
zuriickgelassener Sauerstoff im Kupfer, was zur Ubersittigung fiihrt. Fiir das Freirdumen der
Versetzungen scheint, bei Vorhandensein einer ausreichenden Schubspannung, lediglich eine
Ubergleitung mit der Kugel erforderlich und dies somit weitestgehend unabhiingig von der in
dieser Arbeit untersuchten Geschwindigkeit (0,1 - 50 mm/s) zu sein. Diese ist hauptsidchlich
relevant fiir die Diffusionszeiten auBBerhalb des Kontakts, in denen ldngere ,,Wartezeiten* nach
der Ubergleitung vorteilhafter fiir eine tiefer reichende Diffusion zu sein scheinen (siehe

Abschnitt 5.2.3).

5.2.2 Spite Stadien unter tribologischer Last — Diffusionspfade unter Beriicksichtigung
der Oxidbildung

Mit zunehmender Sauerstoftkonzentration im Kupfer bilden sich mit der Zeit Oxide aus. Es ist
zu erwarten, dass die Diffusionseigenschaften sich entsprechend dndern. Als mdgliche

Diffusionspfade kommen — neben den Pfaden im Kupfer — noch Pfade im Oxid und entlang der
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Phasengrenze zwischen Kupfer und Oxid hinzu. Die Kernfrage lautet: wie gelangen Sauerstoff
und Kupfer durchs Oxid an die Stelle des Oxidwachstums? Experimentelle Hinweise deuten
auf schnelle Diffusionspfade im Oxid hin: Die APT-Analysen (Abbildung 4.7 und Abbildung
A.5) eines [111]-Einkristalls, der in < 011 > Richtung belastet wurde, zeigen sauerstoff- und
kupferreiche Strukturen. Das Profil entlang solch eines Pfads in Abbildung 4.7h zeigt mogliche
Sauerstoffleckage in das Volumen, was typisch fiir Korngrenzen- und
Versetzungskerndiffusion ist [109], [114]. Innerhalb des Oxids in Abbildung 4.7a findet sich
eine weitere, in Abbildung A.5b dargestellte, Struktur, die als Versetzungsring innerhalb des
Oxids interpretiert wird, der mit der Metall/Oxid-Grenzfldche verbunden ist und einen hohen
Kupferanteil (80 — 90 at%) besitzt. Zusammen mit Abbildung 4.7 zeigt dies die Komplexitét
des Oxids. Die kupfer- und sauerstoffreichen Pfade deuten auf Segregation von Kupfer und
Sauerstoff innerhalb der Defekte hin (sieche auch Abschnitt 5.2.1). Aufgrund der schnelleren
Diffusion von Kupfer im Oxid als Sauerstoff sind die kupferreichen Pfade naheliegend.
Beispielsweise betrigt der Volumendiffusionskoeffizient fiir Sauerstoff in Cu20 ~ 107! cm?/s
bei ~ 800 °C [136], wihrend er fiir Kupfer in Cu0 bei 107 cm?s (820 °C) [137] liegt.
Raumtemperaturdiffusionskoeffizenten liegen um Grofenordnungen darunter (siche Formel 2
und Abbildung 2.8b). Moglicherweise lassen sich sowohl die kupfer- als auch sauerstoffreichen
Pfade durch ihre Anbindung an die Grenzflache erkldren. Liegt eine Versetzung im Oxid vor,
kann sie an der Oxid/Luft- oder Metall/Oxid-Grenzfliche enden. Je nach Verfiigbarkeit der
diffundierenden Spezies liegt die Versetzung somit eher kupfer- oder sauerstoffreich vor.
Beispielsweise ist der kupferreiche Versetzungsring in Abbildung A.5b mit der Metall/Oxid-
Grenzfliache verbunden. Eine weitere Beobachtung ist, dass die Metall/Oxid-Grenzflache leicht
an Kupfer verarmt ist (Abbildung 4.7b). Grenzflichen zwischen Metallen und thermischen
Oxiden, die mittels APT untersucht wurden, sind oft sauerstoffreich [165], [166], was ein
Anzeichen fiir Sauerstoffdiffusion entlang der Phasengrenze sein konnte. Anzeichen fiir
sauerstoffreiche Pfade innerhalb der Oxide finden sich auch in EDX-Maps von Versuchen bei
hoheren Temperaturen in Abbildung 4.11e. Zusétzlich finden sich in den Oxiden mit der Zeit
nanokristalline Bereiche, die in fritheren Arbeiten als CuO identifiziert wurden — eingebettet

in eine amorphe Matrix [98].

All diese Bereiche tragen mit ihren Grenzflachen zu weiteren Diffusionspfaden bei. Abbildung

5.2 stellt alle vorstellbaren Diffusionspfade in den Oxiden und entlang deren Grenzfldchen dar.
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Nanokristalline D. Phasengrenze

Bereiche Versetzung im Oxid

Abbildung 5.2: Schematische Darstellung der Diffusionspfade der spéten Stadien der Tribooxidation in einem Oxid. Volumen
(V)-, Phasengrenzen (PG)- und Versetzungskerndiffusion .

Fiir Stadien, in denen die Oberflache groftenteils mit dem Oxid bedeckt ist, funktioniert der in
Abbildung 5.1 dargestellte Mechanismus nur noch eingeschrinkt. Denkbar ist hier, dass —
neben den Versetzungen im Oxid als Diffusionspfaden — die sich stindig in die Tiefe
verschiebenden Phasengrenzflichen fiir die permanente Bereitstellung an schnellen
Diffusionspfaden sorgen. Diese Grenzfldchen zwischen Kupfer und seinem Oxid scheint sich
sukzessive schichtartig weiter ins Materialinnere zu bewegen, was fiir Leckstrome aus dem
Oxid ins anliegende Kupfer spricht. Das abfallende Konzentrationsprofil in Abbildung 4.7b
deutet auf eine solche Leckage aus den Phasengrenzen hin. STEM-Aufnahmen in HAADF-
Modus zeigen schichtartige Oxide direkt nach Versuchsende (Abbildung 4.4a, hier ca. 7
Schichten). Auch in den EELS-Messungen ist ein schichtartiger Aufbau der Oxide bei hoheren
Probentemperaturen zu erkennen (siche Abbildung 4.12c+d).

Héaufig wird das in tribologischen Prozessen beobachtete ,,mechanische Mischen® (engl.
mechanical mixing) als Ursache flir die Oxidbildung genannt [167]. Unter anderem werden
beim mechanischen Mischen Kelvin-Helmholtz-Instabilititen als Erkldrungsansatz verwendet,
welche sich oft als Vortizes manifestieren [168]. Solche Charakteristika konnten bei der
Tribooxidation von Kupfer nicht beobachtet werden. R6hrenartige Strukturen, wie sie in den
APT-Ergebnissen beobachtet wurden, konnten bei mechanischem Mischen nicht bestehen
bleiben. Die unverwechselbare halbkugelformige Form deutet auf die Dominanz von

Diffusionspfaden fiir die Oxidbildung hin.

Diffusion entlang statischer Pfade in den spiteren Stadien. Aufgrund der insgesamt hoheren
Defektdichte durch die tribologische Last mit zunehmenden Zyklenzahlen [121] wird
angenommen, dass ein Wechsel zu einem Penetrationsprofil eines Ultrafeinkorngefiiges

(dkorn << L*°) vorliegt [114] (siche Abbildung 2.11c). Nach [114] kann dies fiir kubisch-
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flichenzentrierte Werkstoffe bei 7< 0,5 75, ab einer Korngrofle <1 - 10 pm auftreten. Aus dem
Gesamtverlauf der Diffusion (gestrichelte griine Linie) ergibt sich folgendes qualitatives Bild
(eine quantitative Abschdtzung erfolgt in Abschnitt 5.2.3): Die Diffusion erfolgt zunichst
ausschlieBlich entlang der Korngrenzen, wobei die diffundierende Spezies ohne grofle Verluste
ins Volumen sehr weit entlang der Korngrenzen (verglichen mit der Korngrof3e) in das Material
eindiffundiert. Bereits nach sehr kurzer Zeit (L >> dk.m) wird Regime A° erreicht, in welchem
die Diffusion ausschlieBlich durch Korngrenzendiffusion bestimmt wird. Daraus kann
geschlussfolgert werden, dass durch die Erzeugung von weiteren Diffusionspfaden unter
tribologischer Last die Diffusionsldnge L, im Vergleich zum zu Beginn vorliegenden
grobkornigeren Geflige, insgesamt zunimmt. Mit der Zunahme an Sauerstoffatomen im Gitter
ist denkbar, dass ein Teil des Sauerstoffs, statt zu diffundieren, an Kupfer gebunden wird und
umgekehrt (CuxO-Bildung). Dies fanden beispielsweise Surholt und Herzig fiir die
Korngrenzendiffusion von Kupfer in hochreinem Kupfer [169]: Schwefelverunreinigungen
bildeten starke CuzS-Verbindungen aus, welche die Selbstdiffusion von Kupfer in der

Korngrenze mit zunehmender Schwefelkonzentration verringerte.

Porenbildung an der Metall/Oxid-Grenzfliche. Nahezu runde Poren direkt nach der
tribologischen Beanspruchung (d < 50 nm), aber auch nach 48 h Expositionszeit (langlich, zirka
500 nm lang, wenige nm dick), wurden beobachtet (z.B. Abbildung 4.4 und Abbildung 4.5).
Fiir fast alle Versuche, welche Oxidbildung unter tribologischer Last zeigten, traten diese Poren
auf. Eine Auffilligkeit ist die Lage der Poren: nahezu ausschlieBlich an der Metall/Oxid-
Grenzfliche (Abbildung A.2a). Solche Poren — in Zusammenhang mit den kupferreichen
Bereichen an der Oberfliche (Abbildung 4.7 und Abbildung 4.5) — werden in
diffusionsdominierten Betrachtungen mit dem Kirkendall-Effekt in Zusammenhang gebracht
[170]. Uberraschenderweise oxidiert das Kupfer an der Oberfliche nicht wieder, dieses
Verhalten wird in Abschnitt 5.2.4 diskutiert. Fiir die statische Oxidation von Kupfer ist bekannt,
dass Kupfer schneller durchs Kupferoxid diffundiert als Sauerstoff [28] (siehe auch Tabelle 6).
Dies resultiert in einem Nettofluss an Kupferatomen vom Volumen an die Oberfliche und
einem gegenldufigen Strom aus Leerstellen, welche an der Metall/Oxid-Grenzflache als Poren
akkumulieren (Abbildung 5.3). Dieser Prozess wird nicht nur fiir Volumendiffusion, sondern
auch fiir schnellere Diffusionspfade beobachtet [171]. Fiir die Diffusion von Sauerstoff und

Aluminium in Al2O3 fanden beispielsweise Le Gall et al. verschiedene Diffusionskoeffizienten
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entlang Subgrenzen aufgrund der unterschiedlichen Atomradien von Sauerstoff und Aluminium

[171].

Poren/ Cu

Kupferreiche Bereiche

Abbildung 5.3: Schematische Darstellung des Kirkendall-Effekts. Kupfer diffundiert schneller durch das Oxid als Sauerstoff.
Porenbildung an der Grenzfldche Metall/Oxid und kupferreiche Bereiche an der Oberflache.

Eine Kirkendallporositit ist in der Regel eher bei hoheren Temperaturen beobachtet worden
[100], [170], was auf die starke Beschleunigung der Diffusion durch die tribologische
Beanspruchung bereits bei Raumtemperatur hindeutet. Wird beispielsweise fiir die
Temperaturversuche die maximale Porenfliche/Oxidfliche auf die Oxiddicke normiert
aufgetragen, so zeigt sich, dass dieser Effekt temperaturunabhingig ist (Abbildung A.2a).
Daraus folgt, dass der Kirkendall-Effekt hauptsidchlich durch die schnellen Diffusionspfade und
nicht durch das nur bei hoheren Temperaturen gegebenenfalls aktivierte Volumen verursacht
wird (siehe Abschnitt 5.2.5). Mit zunehmender Expositionszeit und Probentemperatur werden
die Poren lénglicher. Von der Oberfldche ins Volumen reichende Porenpfade fiir hohere
Probentemperaturen (siche Abbildung 5.8 in Abschnitt 5.2.5) deuten darauf hin, dass an diesen
Pfaden (mdglicherweise Subkorngrenzen, die zuvor durch die tribologische Beanspruchung

erzeugt wurden) die Diffusion sehr schnell stattfinden kann.

Innerhalb der Oxide sind in den spéten Stadien weitere Prozesse moglich. Liu et al. entdeckten
nanokristalline Cu,O-Bereiche innerhalb einer amorphen Matrix in den Oxiden [98]. Nach 50
Zyklen lag eine Sauerstoftkonzentration von 23 at% vor (EDX-Messungen) [98], was nicht
ausreichend fiir reines stochiometrisches CuO mit 33 at% ist. Daher sind
Umordnungsvorginge zu erwarten. Ahnliche Konzentrationen wurden auch nach 1.000 Zyklen
mit TEM-EDX gemessen (Tabelle 4). Die Ergebnisse miissen jedoch unter Beriicksichtigung
der stirkeren dickenabhidngigen Absorption der niedrig-energetischen O-Kq-Linie bei 523 eV
im  Vergleich zum Cu-Kq-Peak mit 8,047 keV  betrachtet werden. Die
Gesamtsauerstoffkonzentration wird dadurch in der Regel unterschitzt, auch im Fall sehr

diinner TEM-Lamellen. Aulerdem muss beriicksichtigt werden, dass die TEM-Lamellen fiir
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eine sehr kurze Zeit wihrend des Einbaus ins Gerédt der Luft ausgesetzt waren. Im Gegensatz
zum Absorptionsphdnomen konnte dies zu mehr detektiertem Sauerstoff fithren. Aus diesen
Griinden diirfen die Absolutwerte nur als Tendenz verstanden werden. Denkbar ist, dass direkt
nach CuO-Keimbildung, dieser Keim Sauerstoff aus dem Oxidvolumen anzieht um ein
thermodynamisch stabiles Oxid zu bilden. Die so entstehenden chemischen Gradienten sorgen

innerhalb der Oxide fiir Umordnungsvorgénge.

Zusammenfassend gestalten sich die spiteren Stadien unter tribologischer Last als sehr
komplex: Neben Versetzungen und Korngrenzen (jeweils sowohl im Metall als auch im Oxid)
erfolgt die Diffusion entlang verschiedener Phasengrenzen im Oxid und entlang der
Metall/Oxid-Grenzfliche. Zuséitzlich flihren die nanokristallinen Cu;O-Bereiche noch zu
weiteren Konzentrationsgradienten innerhalb der Oxide. Der Kirkendall-Effekt sorgt fiir

Porenbildung an der Metall/Oxid-Grenzfliche.

Abschitzung des dominierenden Diffusionspfads. Aufgrund der komplexen Struktur der
Oxide fiir hohere Zyklenzahlen ist zunéchst kein dominierender Diffusionspfad erkennbar.
Lésst sich dieser anhand einer Abschidtzung bestimmen? Wie viele Atome miissen entlang
welchem Pfad diffundiert sein, um beispielsweise das Oxid nach 1.000 Zyklen mit 0,5 mm/s zu
erzeugen?

Eine einfache Abschitzung lautet folgendermaflen: Nach dem ersten Fick’schen Gesetz [113]
kann die Anzahl der diffundierenden Atome pro Sekunde N, fiir jeden Pfad abgeschétzt werden

(jx = Diffusionsfluss, D, = Diffusionskoeffizient).

. 4c_ 14N,
]x__DxE_A_x At Formel 7

x reprasentiert das Volumen, Phasengrenzen und Versetzungen. A, ist die Fliche des jeweiligen
Pfads. Die Phasengrenzenbreite wird in Ubereinstimmung mit der Literatur [172] auf tpG =
0,6 nm geschitzt. Die Abmessungen des fiir die Berechnungen verwendeten Oxids nach 1.000
Zyklen mit 0,5 mm/s sind in Abbildung 5.4 dargestellt. Es wird somit lediglich der Endzustand
nach 1.000 Zyklen Belastung und somit die spédten Stadien der tribologischen Last, wenn Oxide
bereits vorliegen, beriicksichtigt. Zur Vereinfachung wird hier nur von Sauerstoftdiffusion

ausgegangen.
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Abbildung 5.4: Schematische Darstellung eines Oxids nach 1.000 Zyklen bei 0,5 mm/s. (a) Seiten- und (b) Draufsicht. Die
Abmessungen dienen als Berechnungsgrundlage fiir die in Tabelle 8 dargestellten Teilchenstrome. Diffusion kann entlang des
Volumens (V), Phasengrenzen (PG) oder Versetzungen (1) stattfinden. Rox = Oxidradius, tp¢ = Dicke der Phasengrenze, a =
Versetzungskerndurchmesser, d = maximale Oxiddicke, b = Diffusionspfadldnge entlang der Phasengrenze.

Mit Ac = §= % und 4z = - 50 nm (nach 1.000 Zyklen), wird die Anzahl an

diffundierenden Atomen durch den jeweiligen Pfad berechnet und in Tabelle 8 gezeigt.
Vereinfacht ist die Sauerstoffkonzentration an der Oberfldche 100 at% und 5 at% im Volumen
unterhalb des Oxids (zwischen 3 — 5 at% in TEM-EDX und APT-Ergebnissen, Tabelle 4 und
Abbildung 4.7). Diese Betrachtung ist sehr vereinfacht, es wird nur von einem stationdren
Diffusionsfluss ausgegangen und keine Konzentrationsdnderungen beriicksichtigt. AuBerdem
werden keine Leckstrome [114] von den schnellen Pfaden ins Volumen oder Interaktionen

zwischen den Pfaden berticksichtigt.

Tabelle 8: Ermittlung der Teilchenstrome durch den jeweiligen Diffusionspfad (Volumen (V, lila), Phasengrenzen (PG, blau)
oder Versetzungen (L, rot)), berechnet mit dem ersten Fick’schen Gesetz. Es wurden die Abmessungen aus Abbildung 5.4
verwendet.

Ay = TRy, Apg = T(Rox” = (Rox — tpg)?) A., =ma’
~3-101"° ~4 - 1012 ~8-1013
Dypsx=1-10 Dpgess =1+ 1011 Disss=1 - 10712
d=50 b=116 d=50
5,1- 10716 2,6 - 10° 13- 10

* in guter Ubereinstimmung mit [173], **[174], ***fiir Ag in Ag[140].
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Tabelle 8 vergleicht die Mengen an diffundierenden Atomen pro Sekunde fiir die in Abbildung
5.4 dargestellten Abmessungen. Drei verschiedene Félle sind beriicksichtigt: durch das
Volumen, durch die Phasengrenze und durch eine einzelne Versetzung. Die Ergebnisse zeigen,
dass der Grof3teil der Atome durch die Phasengrenze ins Material diffundiert
(~3 - 10° Atome/s),  wihrend  Volumendiffusion  vernachlissigt =~ werden  kann
(5 - 107'® Atome/s). Ein anderer wesentlicher Anteil an Atomen wird durch eine einzelne
Versetzung transportiert (1 - 10* Atome/s). Versetzungskerndiffusion wird einflussreicher,
wenn die gleiche Anzahl an Atomen durch Versetzungen transportiert werden, wie durch die
Phasengrenze. Das wire fiir 21 Versetzungen im Oxid der Fall, was einen Oberfldchenanteil
von ~ 5 % der Oxidflache ausmachen wiirde. Bei Berechnung einer Versetzungsdichte, wiirden
21 Versetzungen in einer Dichte von ~ 7 - 10'° 1/cm? innerhalb des Oxids resultieren. Solch
eine Dichte ist in sehr guter Ubereinstimmung mit einer Versetzungsdichte in deformiertem
ein- und polykristallinem Kupfer [168], [175]. Liu et al. fanden eine GND Dichte (engl.
geometrically necessary dislocation density, geometrisch notwendige Versetzungsdichte) in
Kupfer nach einer Ubergleitung einer Saphirkugeln bei Fy=2Nvon 4 - 10'°- 102 1/cm?[151].
Fiir groBere Werte als 10'° 1/cm? wiren demnach Versetzungen der dominante Pfad fiir

Diffusion. Der Einfluss der Versetzungsdichte wird in Abschnitt 5.2.3 ausfiihrlich diskutiert.

5.2.3 Zeitlicher Verlauf der Oxiddicke wihrend der tribologischen Last
Dieser Abschnitt diskutiert quantitativ den zeitlichen Verlauf der Oxiddicke wéhrend der

tribologischen Last fiir Versuche mit 1.000 Zyklen anhand der in den vorherigen Abschnitten
beschriebenen Vorgénge. Schematisch kann der Einfluss der Zeit auf die Oxiddicke nach 1.000
Zyklen durch Abbildung 5.5 dargestellt werden. Der zeitliche Verlauf der Oxiddicke unterteilt
sich in zwei Bereiche: (1) Die Oxiddicke nimmt linear mit der Versuchsdauer zu (Abbildung
4.3¢). (2) Nach Wegnahme der tribologischen Last findet kaum eine messbare Dickenzunahme
mehr statt (Abbildung 4.4c). Wichtig ist, dass der in Abbildung 5.5 dargestellte Verlauf nur fiir
konstante Zyklenzahlen gilt. Der Bereich nach Wegnahme der tribologischen Last wird
ausfiihrlich in Abschnitt 5.2.4 beschrieben, daher wird hier nur auf den Bereich (1) unter

tribologischer Last eingegangen.
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Abbildung 5.5: Schematische Darstellung des Oxiddickenverlaufs mit zunehmender Zeit fiir konstante Zyklenzahlen wéhrend
des Versuchs und nach Wegnahme der tribologischen Last (nach Abbildung 4.3 und Abbildung 4.4).

Die finale Oxiddicke nach 1.000 Zyklen unter tribologischer Last verlduft proportional zur
Versuchsdauer, welche sich aus verschiedenen Gleitwegen und —geschwindigkeiten ergibt. Der
Einfluss der Versuchsdauer ist daher grof3er als der der Gleitgeschwindigkeit. Was im linearen
Bereich in Abbildung 5.5 variiert, ist die Zeit, die vor und nach Ubergleiten der Kugel fiir
Diffusion zur Verfligung steht. Wie ist dieses lineare Verhalten zu erkldren? Mal3geblich sind
die schnellen Diffusionspfade, deren Charakteristika in Abschnitt 5.2.1 und 5.2.2 beschrieben
wurden. Unter Beriicksichtigung der in Abbildung 2.11a+c dargestellten Verldufe ist denkbar,
dass fiir kurze Gleitwege (oder hohe Gleitgeschwindigkeiten) die Zeit fiir Diffusion entlang des
Defekts zu einem ,,friihen* Zeitpunkt durch das erneute Ubergleiten der Kugel ,,unterbrochen®
wird. Das heif3t, die Diffusionslénge L ist fiir kiirzere Zeiten weniger weit ins Materialinnere
fortgeschritten. Tabelle 9 zeigt die nach Kaur et al. [114] berechneten Diffusionslingen von
Sauerstoff innerhalb einer Ubergleitung fiir Versuche mit 2,4 s/Ubergleitung und
120 s/Ubergleitung fiir verschiedene Regimes (C, Bz, A, sieche Abbildung 2.11a+b und Tabelle
2) und Versetzungskerndiffusionskoeffizienten (1012, 10715, 10! cm?/s). Dabei gelten die
Berechnungen fiir die frithen Stadien, wenn dko» >> L ““. Fiir den Segregationsfaktor wurde s
=10 [119] gewdhlt und der Pfaddurchmesser ¢ auf 0,5 nm [118] gesetzt. Fiir eine genauere
Analyse wire die experimentelle Bestimmung von s fiir die Diffusion von Sauerstoff in Kupfer

notwendig.
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Tabelle 9: Berechnung der Diffusionsligen Ly pro Ubergleitung fiir verschiedene Diffusionskoeffizienten (Dv = 10" cm?/s,
Drpa = 1072, 10" und 107'® cm?s) und Regimes (C, B2, A). Die Berechnung gilt fiir friihe Stadien, wenn die KorngroBe sehr
viel grofer als die Diffusionsldnge L ist [114]. Mit s = 10 [119] und ¢ = Pfaddurchmesser = 0,5 nm [118].

Zeit/Uber
Diffusions- leit Diffusionslinge L cepn m
gleitung I x
Regime linge L, /Ubergleitung Diffusionslige L. x
(nm] [s] (nm] 1.000 Zyklen [nm|]
Diffusionskoeffizient D1 [cm?/s] 1012 1015 1018 102 1015 10718
2,4 15 0,5 0,015 30.000 | 1.000 30
C Lpgaq ()
= \/Dpgaqt
120 110 3,5 0,11 220.000 7.000 220
Lpfad 1 2,4 0,25 0,008 2,510 500 16 0,5
B, _ (s8Dpfaq)?
(%)% 120 0,67 0,02 7104 140 40 1,4
2,4 0,005 10
A | Ly® = /Dyt
120 0,03 60

Zunichst ist ableitbar, dass die Diffusion rein durch das Volumen in Regime A nicht die
beobachteten Oxiddicken erklért. Interessant ist Regime C: Die Diffusionsldngen fiir die hier
betrachteten Zeiten/Ubergleitung sind um Faktor 7 verschieden. Beispielweise kann ein Atom
fiir 120 s/Ubergleitung knapp 100 nm weiter diffundieren als fiir 2,4 s/Ubergleitung (fiir D1 =
1075 cm?¥s). Auf die 1.000 Zyklen iibertragen ein beachtlicher Unterschied. Berechnungen fiir
L‘=250nmund ¢‘=17,4 h (DL = 10" cm?s) nach Tabelle 2 zeigen fiir ein Grobkorngefiige,
dass unter rein statischen Bedingungen die Regimes B> - A kaum erreicht werden. Beispielweise
war die Gesamtversuchsdauer fiir 5 mm/s nur 1,33 h. Die Diffusion in den sehr frithen Stadien
(Grobkorngefiige) spielt sich hauptsdchlich in Regime C ab. In diesem Regime ist der Einfluss
der Zeit/Ubergleitung maBgeblich. Da mit steigender Zyklenzahl ein feineres Gefiige erzeugt
wird [121] (Ultrafeinkorngefiige) und hier der Ubergang von Regime C zu A schneller
stattfindet, kann es in den spiteren Stadien zu einem stirker durch Diffusionspfade dominiertem

Verhalten kommen.

Mit der Zyklenzahl multipliziert, wiirden sich sehr viel dickere Oxide ergeben als beobachtet
(z.B. 30 pum dicke Oxide flir 5 mm/s statt den gemessenen ~ 250 nm, Tabelle 9). Dies ist nicht

der Fall, da immer neue Pfade durch die tribologische Last geschaffen oder freigerdumt werden

71



Diskussion

und die Diffusion so hauptséchlich immer wieder von neuem von der Oberfldche ausgeht.
Durch Freirdumen der Versetzungen und mehr Pfade steigt so die Sauerstoffkonzentration im
Volumen nahe der Oberfliche. Das lineare Verhalten in Abbildung 5.5 ist somit im
Wesentlichen auf die lingeren Diffusionszeiten nach und vor der Ubergleitung der Kugel

entlang der zuvor erzeugten oder freigeraumten Pfade zu erkléren.

Einfluss der Defektdichte. Als Defektdichte soll hier die Summe aller moglichen schnellen
Diffusionspfade zu allen Stadien gelten: Versetzungen im Metall und Oxid, Korn- und
Phasengrenzen. Der Einfluss der Defektdichte wurde in dieser Arbeit weder direkt durch
verschiedene Ausgangsdichten noch indirekt durch verschiedene Dichten mittels gezielter
Variation der Zyklenzahlen untersucht. Daher kann iiber den Einfluss der Defektdichte nur
spekuliert werden. Das einfache Hart Modell fiir die verstirkte Diffusion durch schnelle Pfade
besagt, dass:

Dess = (1= f)Dy + fDpgaa Formel 8

mit /= Volumenanteil der schnellen Pfade. Je hoher die Defektdichte, desto groBer die
Verstiarkung des effektiven Diffusionskoeffizienten (Dep). Allerdings gilt diese Gleichung nur
fiir lange Diffusionszeiten (Regime A) in der die diffundierende Spezies ausreichend Zeit hatte
eine signifikante Anzahl an schnellen Pfaden zu besuchen. Sie gilt auBerdem nicht fiir sich
bewegende schnelle Pfade, wie es bei plastischer Deformation der Fall ist [67]. Wie hingt die
Defektdichte stattdessen mit der Tribooxidation zusammen? Ein grundlegender
Zusammenhang ist Folgender: Mit steigender Zyklenzahl und damit Defektdichte findet ein
Wechsel der kinetischen Regimes fiir Diffusion von Grobkorn- zu Ultrafeinkorngefiige statt
(siehe frithe und spite Stadien in Abschnitt 5.2.1 und 5.2.2 und Abbildung 2.11a+c). Dies
geschieht, da der Abstand zwischen den schnellen Diffusionspfaden mit steigender Dichte
kleiner wird und die einzelnen Pfade nun miteinander wechselwirken konnen. Fiir die frithen
Stadien ist die Mengenzunahme der diffundierenden Spezies fiir die Regimes C und A durch
Volumendiffusion kontrolliert, wihrend fiir die spiten Stadien in beiden Regimes die Pfade
dominierend sind [114]. Somit sorgt eine steigende Defektdichte insgesamt dafiir, dass die

diffundierende Menge zunehmend durch die schnellen Diffusionspfade bestimmt wird.

Eine hohere Defektdichte wiirde zunichst dickere Oxide erwarten lassen, da ihr Vorhandensein
durch die bloBe Bereitstellung schneller Diffusionspfade in Summe die Tribooxidation generell

begiinstigt (siche auch Abschnitt 5.1). Sind alle Fallen gefiillt, kime es jedoch trotzdem zu
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einem Abflachen der Diffusionstiefenzunahme (nach Abbildung 2.11) sofern nicht neue Pfade
durch die tribologische Beanspruchung erzeugt oder freigerdumt wiirden. Auch fiir eine hohe
Defektdichte ist eine gewisse Beweglichkeit von Versetzungen noch vorstellbar: Diese konnen
sich innerhalb von Versetzungsnetzwerken beim Ubergleiten der Kugel auch weiterhin in
geringem Mafle bewegen, sodass auch hier vorstellbar ist, dass diese sich von den
Sauerstoffatomen im Kern 16sen konnen, wenn auch gegebenenfalls in geringerem Umfang.
Cheng et al. fanden in diesem Zusammenhang, dass bei einem Versetzungsaufstau an
Waldversetzungen beim FEinstellen einer Gleichgewichtsposition durch Ausbauchen der
Versetzung neue Fremdatome entlang der nun verldngerten Versetzungslinie diffundieren
konnen [155]. Eine hohere Defektdichte fiihrt jedoch auch zu einer zunehmenden Interaktion
mit anderen Defekten, wodurch das Freirdumen der Versetzungen vermutlich weniger moglich
ist (siche auch Abbildung 5.1h). Es ist denkbar, dass sich die Versetzungsmultiplikation und —
interaktion auf das Freirdumen der Versetzungen fiir hohe Defektdichten hinderlich auswirken,
gleichzeitig aber so mehr Pfade geschaffen werden. Versuche mit geschliffenen Proben (Ra ~
30 nm, 1.000 Zyklen, 1,5 mm/s) ergaben weniger dicke Oxide als fiir elektropolierte Proben
unter gleicher Belastung (siche Abbildung A.8). Dies spricht dafiir, dass die hohere Harte bzw.
Defektdichte moglicherweise eher einen hinderlichen Einfluss aufgrund der verringerten
Versetzungsbewegung auf die Tribooxidation hat. Insgesamt scheint der Zusammenhang mit
der Defektdichte komplex und vermutlich von vielen Einflussparametern wie Zyklenzahl, Last,
oder Ausgangsdefektdichte abhidngig zu sein. Um den Einfluss der Defektdichte genauer zu
untersuchen, miissten Versuche mit verschiedenen Zyklenzahlen oder unterschiedlicher

Ausgangsdefektdichten durchgefiihrt werden.

5.2.4 Oxidation nach der tribologischen Belastung
Bei Zugrundelegung der Modelle aus Abschnitt 5.2.1 und 5.2.2, ist zu erwarten, dass die

Oxidation nach Wegnahme der tribologischen Last nicht mehr stark voranschreitet. In der Tat
weist die Oxiddicke einen nahezu konstanten Verlauf mit der Zeit nach Beendigung der
tribologischen Last aber weiterer Exposition der Proben an die Umgebungsatmosphére (Luft,
50 % RH), auf (Abbildung 4.4c). Die Variationen in der Oxiddicke konnen als statistische
Schwankungen oder einem sehr leichten Anstieg mit der Zeit interpretiert werden. Das
Oxidwachstum ist daher fast ausschlieSlich mit dem Vorhandensein der tribologischen Last
assoziiert. Die zuvor beschriebenen Vorgéinge in den vorherigen Abschnitten erkldren dieses

Verhalten: Durch die Wegnahme der tribologischen Last bilden sich keine ,,frischen®
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Diffusionspfade mehr; alle schnellen Pfade sind gefiillt und das Oxidationsverhalten verhalt

sich wie unter nativer Oxidation welche nur sehr langsam voranschreitet [21].

Umordnungsprozesse innerhalb der Oxide. Die Mikrostrukturentwicklung zwischen 0 und
48 h Expositionszeit deutet jedoch auf Umordnungsvorgénge innerhalb der Oxide, auch nach
Beendigung der tribologischen Last, hin (Abbildung 4.4a+b). STEM-Aufnahmen in HAADF-
Modus zeigen zunidchst schichtartige Oxide (hier ca. 7 Schichten) direkt nach Versuchsende
(Abbildung 4.4a). Nach 48 h sind diese Oxide homogen ausgepragt und keine individuellen
Schichten mehr zu erkennen (Abbildung 4.4b). Umordnungsvorginge weisen auf einen
thermodynamisch instabilen Zustand nach Beendigung der tribologischen Last hin. Ein
iiberraschendes Ergebnis ist, dass in den Oxiden im oberflichennahen Bereich die
Kupferkonzentration wieder zunimmt (bis 95 at%, Abbildung 4.7¢). Der Kirkendall-Effekt
resultiert aus dem bevorzugten Transport von Kupfer im Oxid an die Oberfliche. Eine weitere
Moglichkeit wire, dass das kupferreiche Oxid die Tendenz haben konnte, sich nach Beenden
des Gleitens in Kupfer und CuxO zu zersetzen [176]. Die EDX-Ergebnisse zeigen, dass die
Oxide integral leicht kupferreich sind (76 - 79 at% Kupfer, Tabelle 4). Eine kupferreiche
Versetzungsstruktur ist aulerdem in den APT-Ergebnissen zu beobachten (Abbildung 4.7d+e).
Die kupferreiche Oberfldche lidsst vermuten, dass dieses nach Zersetzen an die Oberfléche
diffundiert ist, moglicherweise durch die in den APT-Ergebnissen gefundenen Pfade, oder
durch Platzwechseltausch mit Leerstellen, welche beide durch die tribologische Last induziert
wurden. Die GroBe der kupferreichen Bereiche nach 48 h ist groBer, was dafiir spricht, dass mit
der Zeit mehr Kupfer an die Oberfliche gewandert ist.

Aus welchem Grund oxidiert das dort hin transportierte Kupfer nicht sofort an der Oberflache?
Uber mégliche Griinde kann nur spekuliert werden: (1) Kupfer an der Oberfliche kann noch an
Sauerstoff gebunden sein. Die APT-Auflosung ist nicht ausreichend, um zu bestimmen, ob
Kupfer an der Oberfldche in metallischem Zustand vorliegt oder nicht. In Bezug auf eine
Weiteroxidation mag seine Reaktivitét geringer sein als das von reinem, metallischen Kupfer,
was zu einer verzdgerten Oxidation fiihren konnte. (2) Des Weiteren konnte eine sehr diinne
native Oxidschicht die weitere Oxidation von Kupfer verhindern. (3) Ein weiterer wichtiger
Aspekt bei Oxidationsprozessen sind Oberflichenspannungen. Die Literatur zeigt, dass
Oberflichenspannungen die Oberfldchenaustauschkinetik [177], Adsorption von Sauerstoff

[178], Sauerstoffdiffusion [179] und die Dissoziation von Sauerstoff beeinflussen kdnnen
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[180]. Meyer et al. fanden beispielsweise, dass der Spannungszustand einer Oberflidche eine
kritische Rolle fiir Oxidation innehat, da die Oberflichenaustauschkinetik aufgrund von
Spannungen um bis zu einer Grofenordnung variieren kann [177]. Des Weiteren kann die
Adsorption von Sauerstoff auf einer Kupferoberflache zu oxidativen Oberflachenspannungen
fiihren, welche in einem andern Oxidationsverhalten resultieren konnen [178]. Diese
Beobachtungen demonstrieren die Relevanz des Spannungszustands einer Oberfldche fiir
dessen Oxidationsverhalten. Fiir die Tribooxidation von Kupfer ist dieser Zustand weder unter
tribologischer Last, noch danach bekannt. Fiir die hier beobachtete kupferreiche
Oberflachenstruktur konnte folglich der Spannungszustand nach Entlastung vorteilhaft sein.
Neben Spannungen aufgrund des Oxidations- oder Belastungsvorgangs konnte auch das
Spannungsfeld der Versetzung selbst zur Segregation von Kupfer und Sauerstoff innerhalb des
Oxids fiihren. Beispielsweise kann das Spannungsfeld einer Versetzung die Diffusion
erleichtern oder verlangsamen, was fiir 60°- gemischte Versetzungen zu einem anisotropen
Diffusionsprofil fiir die Diffusion von Eisen-Verunreinigungen in kristallinem Silizium fiihrte
[181].

(4) Aus Sicht der Probenpréiparation fiir die REM- und APT-Analyse — der Aufbringung einer
Pt- oder Cr-Schicht zum Schutz der Probenoberfliche vor Beschddigung — konnte eine
reduzierende Wirkung der aufgebrachten Schicht auf Cu2O zu den beobachteten kupferreichen
Oberflachenbereichen fiihren. Chrom aufgrund seiner hohen Sauerstoffaffinitidt und Platin
aufgrund seiner guten Loslichkeit fiir Gase und einer nicht auszuschlieBenden mdoglichen
Platinoxidbildung.

Zusammenfassend ist keine wesentliche Oxiddickenzunahme nach Exposition an Luft nach
Entlasten zu beobachten. Das Oxidwachstum ist damit klar mit der tribologischen Last
assoziiert. Umordnungsvorgiange innerhalb der Oxide mit der Zeit deuten auf komplexe,
thermodynamisch instabile Zustdande nach tribologischer Last hin. Weitere Untersuchungen des
Spannungszustands an der Oberfliche wiren fiir das Verstindnis der kupferreichen
Oberflachenbereiche maligeblich. Denkbar wire ebenso eine Priparation fiir die
Probenanalyse, bei der keine sauerstoffaffine Schicht auf die Kupferoberfliche aufgebracht

wird.
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Zusammenfassend konnen fiir Abschnitt 5.2.1 - 5.2.4 folgende Stadien unterschieden werden:

Friihe Stadien: Eine beschleunigte Oxidation findet hauptséchlich durch die Erzeugung und
das Freirdumen von Defekten als schnelle Diffusionspfade durch plastische Deformation
statt. Es ist wichtig zu verstehen, dass hierbei die Dichte der freien Pfade von groferer
Bedeutung ist, als die Dichte der Defekte an sich. Diffusion entlang von Versetzungen
findet vermutlich so gut wie nicht wihrend der Versetzungsbewegung statt, sondern davor
oder danach.

Mittlere/spdite Stadien: Vorliegendes Wechselspiel zwischen Defekterzeugung, Freirdumen
und Pinnen von Versetzungen. Zusétzlich kommen Diffusionspfade in den Oxiden hinzu,
vor allem Phasengrenzen zwischen Kupferoxid und Kupfer. AuBBerdem wird Porenbildung
an der Metall/Oxid-Grenzfliche durch den Kirkendall-Effekt beobachtet.

Fiir alle Stadien unter tribologischer Last lautet ein grundlegender Zusammenhang: mehr
Zeit fiir Diffusion vor/nach Ubergleiten der Kugel = groBere Diffusionslingen und damit
Oxiddicken.

Nach Wegnahme der tribologischen Last: Thermodynamisch instabile Oxide ordnen sich

um, die Oxiddickenzunahme ist vernachldssigbar.

5.2.5 Einfliisse von mechanischen Spannungen und erhohten Temperaturen

Einfluss von mechanischen Spannungen. Im Folgenden werden die Einfliisse der plastischen

Deformation auf die Diffusion allgemein sowie die einzelnen Diffusionspfade im vorliegenden

Fall diskutiert. In der Literatur wird oft ein Einfluss von mechanischen Spannungen auf die

Diffusion beobachtet [108]. Balluffi und Ruoff untersuchten ausfiihrlich die Diffusion in

Metallen unter plastischer Deformation entlang verschiedener Pfade [104]-[107]. Die

Betrachtungen gelten fiir erhdhte Temperaturen (7 > 0,5 Ty), bei denen makroskopische

Diffusionsdistanzen erreicht wurden. Im Wesentlichen unterschieden sie zwischen drei

potentiellen Einfliissen der plastischen Deformation auf die Diffusion:

a. Erzeugung und Migration von Uberschuss-Punktdefekten wihrend der Deformation
(auch [182]-[184]).

b. Erzeugung von Versetzungen und Korngrenzen, Bewegung von Versetzungen, die als
schnelle Diffusionspfade dienen konnen (siehe auch Abschnitt 5.2.1).

c. Schnelle Diffusionspfade entlang von Rissen, die durch plastische Deformation

entstehen.
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Die Bedeutung von Uberschuss-Leerstellen als Beitrag fiir eine verstirkte Diffusion konnte in
keiner der von Ruoff und Balluffi untersuchten Studien nachgewiesen werden. Nach ihnen ist
insbesondere der Beitrag von schnellen Pfaden, die durch plastische Deformation erzeugt und
bewegt werden, mafigeblich fiir eine verstirkte Diffusion (siehe auch Abschnitt 5.2.1 - 5.2.3).
Den Einfluss von Spannungen innerhalb des Materials konnten Garbrecht et al. beobachten: in
Nitrid/Metall-Halbleiter Ubergittern war die Diffusion entlang von DurchstoBversetzungen
(engl. threading dislocations) unabhingig von Konzentrationsgradienten innerhalb des
Systems, wohl aber durch die Triebkraft der Spannungsreduktion im Gitter bestimmt [147].
Aufgrund der unterschiedlichen Dichten von Kupfer und seinen Oxiden ist eine komplexe
Spannungsverteilung in den oberflichennahen Bereichen denkbar, welche, neben den
vorliegenden Konzentrationsgradienten, Triebkrifte fiir die Diffusion bieten konnen.
Versetzungen selbst konnen aufgrund ihres Spannungsfelds unterschiedliche Wirkung auf
diffundierende Fremdatome haben. Beispielsweise haben Veiga et al. dies fiir die Diffusion von
Kohlenstoff in a-Eisen anhand einer Stufenversetzung untersucht [185]: Fiir das Zug- und
Druckspannungsfeld der Versetzung wurden zwei verschiedene Diffusionsregime fiir

Kohlenstoff gefunden.

Einfluss erhohter Temperaturen. War die Temperatur bei geringen Gleitgeschwindigkeiten
bis 50 mm/s bei Raumtemperatur noch zu vernachlissigen (sieche Abschnitt 5.1), spielt sie in
diesem Abschnitt die Hauptrolle. Die Probentemperatur wurde gezielt variiert, um deren
Einfluss auf die Tribooxidation zu untersuchen. Finden sich hier die gleichen Diffusionspfade,

wie bei Raumtemperatur oder variieren diese je nach Temperatur?

Zunéachst sollen mogliche Diffusionspfade anhand der maximalen Oxiddicken mit steigender
Temperatur identifiziert werden. Ein Temperaturanstieg fiihrt zundchst zu einem
Oxidwachstum (Abbildung 4.10g) bis 100 °C. Hohere Temperaturen fithren wiederum
iiberraschenderweise zu einer Abnahme der Oxiddicke. Unter erneuter Verwendung der
Einsteinbeziehung und damit einhergehenden Annahmen und Vereinfachungen (siche
Abschnitt 5.1, Formel 5) ergibt sich der in Abbildung 5.6 dargestellte Verlauf der effektiven
Diffusionskoeffizienten tiiber der inversen Probentemperatur. Es wird nicht zwischen
Oxidbildung und —wachstum entschieden, da die Oxiddicke nach 1.000 Zyklen verwendet
wurde. Hier wird wie zuvor angenommen, dass die Oxidation fiir Temperaturen unterhalb

180 °C hauptsdchlich durch die Diffusion bestimmt wird [17].
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Abbildung 5.6: Berechnete eftektive Diffusionskoeffizienten von Sauerstoff in Kupfer nach 1.000 Zyklen tribologischer Last
tiber der inversen Temperatur. Rote Punkte stellen Mittelwerte aus zwei Versuchen dar, schwarze Punkte Einzelwerte.

Auf den ersten Blick sind drei Bereiche erkennbar: (I) geringe Temperaturen, (II) mittlere
Temperaturen und (III) hohe Temperaturen. Bereich III ist bewusst separat gewdhlt, da hier im
oberflichennahen Bereich schwarze Stellen beobachtet wurden, was nur in diesem
Temperaturbereich der Fall war (Abbildung 4.10b-d). Unter Annahme eines exponentiellen
Verhaltens in den Bereichen I und II, kann mittels der Arrhenius-Beziehung (Formel 2) die
Aktivierungsenergie berechnet werden. Die berechneten Aktivierungsenergien in Bereich [ und
II'sind 15 kJ/mol und 107 kJ/mol. Aufgrund der stark vereinfachten Annahmen der Berechnung
sind diese Werte mit Vorsicht zu interpretieren und lediglich als grobe Abschétzung zu
verstehen. Die zwei verschiedenen Aktivierungsenergien deuten auf unterschiedlich aktive
Prozesse in den beiden Bereichen hin. Aktivierungsenergien fiir die Diffusion von Sauerstoff
in Kupfer variieren zwischen 40 — 85 kJ/mol [135], [186]-[190]. Zhou et al. [190] fanden eine
Aktivierungsenergie fiir die Oberfldchendiffusion von Sauerstoff von 38 kJ/mol zwischen 450
— 650 °C bei einem Sauerstoffpartialdruck von 0,1 Torr (99,999% einkristalliner
Kupferdiinnfilm auf NaCl(110)-Substrat gewachsen). Die groBe Bandbreite an
Messergebnissen in der Literatur resultiert aus den verschiedenen Versuchsaufbauten,
Materialpaarungen, Parametern und Messmethoden mit denen der Diffusionskoeffizient von
Sauerstoff in Kupfer bestimmt wird. Sehr oft werden Experimente bei sehr viel héheren

Temperaturen durchgefiihrt (500 — 1.100 °C). AuBlerdem werden verschiedenste
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Probenabmessungen,  Mikrostrukturen,  Sauerstoffpartialdriicke oder diinne Filme
unterschiedlichster Schichtdicken verwendet, was die Vergleichbarkeit erschwert.
Aktivierungsenergien fiir die Sauerstoffdiffusion in CuO (spétere Stadien, sieche Abschnitt
5.2.2) sind noch héher: 106 kJ/mol fiir Diffusion entlang Phasengrenzen [139], 140 —
150 kJ/mol fiir Volumendiffusion [136], [191] und 160 kJ/mol an der Oberflache [192] (800 —
1.120 °C). Wie sind die berechneten Werte einzuordnen? Wie bereits erwéhnt stellen diese
effektive Werte dar, die aus Volumen-, Korn-/Phasengrenzen- und Versetzungskerndiffusion
bestehen. Die berechnete Aktivierungsenergie in Bereich I mit 15 kJ/mol ist iiberraschend
gering. Im Vergleich mit der von Zhou et al. bestimmten Aktivierungsenergie fiir
Oberflachendiffusion von Sauerstoff auf Kupfer von 38 kJ/mol [190] liegt der Wert um ca.
einen Faktor 2,5 darunter. Dies zeigt die dramatische Wirkung der tribologischen Last auf die
Diffusion. Hong et al. beobachteten noch weitaus starkere Einfliisse der tribologischen Last auf
die Aktivierungsenergie: in Edelstahl wurde diese signifikant gegeniiber statischen
Bedingungen reduziert (20 kJ/mol statt 160 kJ/mol) [50]. In Bereich II ergibt sich mit
107 kJ/mol eine um den Faktor 7 grofBere Aktivierungsenergie als fiir Bereich 1. Prozesse in
diesem Temperaturbereich weisen eine hohere Aktivierungsenergie auf, als flir Gleiten bei
geringeren Temperaturen. FEine mogliche Erklirung wére die Aktivierung von
Volumendiffusion bei hoheren Temperaturen. In der Regel weist die Volumendiffusion im
dichter gepackten Gitter eine hohere Aktivierungsenergie auf, als die Diffusion entlang von
Defekten. Die Volumendiffusion flir Sauerstoff in Kupfer hat fiir Temperaturen von 600 —
1.030 °C eine Aktivierungsenergie von 67 kJ/mol [189]. Die Berechnungen aus Abbildung 5.6
beriicksichtigt jedoch die spéteren Stadien des Gleitens, wenn die Oberfliche (fast vollstindig)
von einem Oxid bedeckt ist. Literaturwerte flir die Aktivierungsenergie der Volumendiffusion
von Sauerstoff in Cu,0 miissen beriicksichtigt werden. Diese sind mit 140 — 150 kJ/mol [136],
[191] ca. ein Faktor 1,5 groBer als die hier ermittelten Werte. Dies konnte ein Indiz fiir eine
kombinierte Diffusion im Volumen und entlang schneller Pfade in diesem Temperaturregime,
in dem hohere Temperaturen mehr Energie zur Aktivierung von Volumendiffusion
bereitstellen. Ein anderer Erklarungsansatz konnte sein, dass in Bereich [ im Oxid die Diffusion
entlang von Versetzungen hauptsédchlich vom ,schnelleren® Kupfer erfolgt, wéhrend in Bereich
II zusétzlich die Diffusion von ,langsamerem‘ Sauerstoff entlang der Versetzungskerne im

Oxid aktiviert werden konnte. Zuletzt wire auch eine stirkere Dominanz von
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Phasengrenzdiffusion denkbar (siche auch Abbildung 4.10b). Letztendlich kann nicht

abschliefend gekléart werden, welcher andere Prozess exakt in Bereich II aktiviert wird.

Quantitative Poren- und Oxidanalyse. Die bisherige Analyse berief sich auf die maximale
Oxiddicke. Mehr Einblicke, welche Pfade in welchen Bereichen aktiv sind, sind iiber eine
quantitative Poren- und Oxidanalyse erzielbar (Abbildung 3.3, Abbildung 5.7, Abbildung A.1).
Pro Versuch wurden vier repriasentative Querschnittsbilder untersucht. Trotzdem ist nicht
auszuschlieBen, dass die Anzahl der im jeweiligen Bildausschnitt vorliegenden Pfade variieren
kann. Anhand Abbildung A.1h wird exemplarisch fiir eine Temperatur (150 °C) das Ergebnis
der Poren- und Oxidanalyse diskutiert. Der Oxidanteil ist, wie bei allen Temperaturen, im
oberflichennahen Bereich am hochsten. Gegensitzlich verhélt es sich mit dem Porenanteil,
dieser nimmt mit steigender Materialtiefe zu. Da der Porenanteil immer auf den ganzen
Bildausschnitt — und nicht auf den Oxidanteil pro Bildausschnitt — bezogen wird, wird der
Porenanteil im Oxid mit steigender Materialtiefe aufgrund der zumeist halbkugelférmigen
Oxidform unterschitzt. Der Gesamtanteil an Oxiden und Poren stieg am stirksten zwischen
75 — 100 °C im Vergleich mit Temperaturen < 75 °C (Abbildung A.2b). Das gleiche Verhalten
zeigt sich in der Arrhenius-Analyse (Abbildung 5.6). Ein Wechsel im Diffusionsmechanimus
zwischen Bereich I und II wird hier erwartet. Die Aktivierungsenergien legen nahe, dass in
Bereich I hauptséchlich schnelle Diffusionspfade genutzt werden und im Bereich II ein weiterer
Prozess auftritt. Sind aus den Profilen in Abbildung A.1 manche dieser Pfade ableitbar? Eine
Analyse nach Abbildung 2.10d wurde mittels Verwendung der Profile in Abbildung A.l
durchgefiihrt. In Anndherung an die Konzentration ¢ wurde der Oxidanteil verwendet, welcher
den Anteil an Oxid in einer gewissen Materialtiefe z darstellt. Abbildung 5.7 zeigt, in
Anlehnung an Mehrer [108] (Abbildung 2.10d), die Ergebnisse des Oxidanteils logarithmisch
iiber z%° (Korngrenzendiffusion, Abbildung 5.7a+b) und z (Versetzungskerndiffusion,
Abbildung 5.7c+d) aufgetragen. Die Pfeile markieren (nahezu) lineare Bereiche fiir Korn-
/Phasengrenzen- und Versetzungskerndiffusion fiir die Bereiche I (Abbildung 5.7a+c) und II
(Abbildung 5.7b+d).
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Abbildung 5.7: Oxidanteil iiber der Materialtiefe. Die Kurven ergeben sich aus der quantitativen ImageJ-Bildanalyse (siche
auch Abbildung 3.3 und Abbildung A.1). (at+b) Materialtiefe z¢7, (c+d) Materialtiefe z. Das Vorhandensein eines linearen
Verlaufs deutet auf Korngrenzen (blaue Pfeile, z°°) oder Versetzungskerndiffusion (rote Pfeile, z) hin. Violette Bereiche
markieren Volumendiffusion von der Oberflache aus. Die Profile reprasentieren Mittelwerte aus zwei Versuchen, aufler 90,
125 und 150 °C mit jeweils einem Versuch.

Bis 75 °C zeigen die Profile innerhalb der ersten 1,5 um ein lineares Verhalten fiir z%° und z
(Abbildung 5.7a+c). Die Steigung innerhalb des ersten Drittels der Penetrationstiefe ist fast
identisch fiir alle drei Temperaturen und fiir 50 und 75 °C sogar bis fast zwei Drittel der Tiefe.
Solch ein Verhalten wird mit Korngrenzen- und Versetzungskerndiffusion assoziiert, wobei die
Unterscheidung zwischen beiden im vorliegenden experimentellen Aufbau kaum méglich ist

[108]. Eine Moglichkeit beide zu unterscheiden, wire die Zeitabhdngigkeit: Korngrenzen-

Anteile sollten proportional zu t sein, wihrend die Steigungen der Versetzungs-Anteile fast
zeitunabhéngig sind [108]. Alle Versuche wurden mit gleicher Versuchszeit durchgefiihrt, es
kann somit keine Zeitabhéngigkeit untersucht werden. In Bereich I sind daher ausschlielich
schnelle Pfade fiir die Diffusion maB3geblich, was auch mit der berechneten Aktivierungsenergie
von 15 kJ/mol korreliert. Ab 90 °C werden im oberflichennahen Teil Bereiche geringerer

Steigung erkennbar, die nach Mehrer mit Volumendiffusion assoziiert sind [108] (violette
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Bereiche, Abbildung 5.7¢+d), was auch mit der Aktivierungsenergie (107 kJ/mol) von Bereich
IT vereinbar wire. Zudem wird die Volumendiffusion an der Oberfliche mit steigender
Temperatur ausgeprégter. Fiir T > 75 °C ist die absolute Steigung der Profile verringert, diese
sind weniger stetig und zeigen mehr Spriinge. In der Regel wird diese Art der Analyse fiir eine
einzelne Versetzung oder Korngrenze durchgefiihrt. Die Anwesenheit vieler Pfade durch
tribologische Last innerhalb der untersuchten Querschnitte erkldrt die Abweichungen zum
idealen Verhalten. Durch die Temperaturvariation in Abschnitt 4.3 war es somit moglich durch
die in Abbildung 5.7 dargestellte Analyse, verschiedene Pfade bei verschiedenen Temperaturen
zu identifizieren. Abbildung 5.8 veranschaulicht die mdglichen verschiedenen Diffusionspfade
anhand einer realen Querschnittsaufnahme: Zwei Pfade sind in einer HAADF-STEM-
Aufnahme nach 1.000 Zyklen bei 100 °C zu unterschieden. Zunichst direkt an der Oberfldche
moglicherweise Volumendiffusion und tieferreichende Oxide durch Diffusion entlang einer
Korngrenze, begleitet von Porenbildung. Der Pfad verlduft vermutlich entlang einer fritheren
Kupfer-Subkorngrenze. Dieser weist beinahe einen Risscharakter auf, welche nach Ruoff und

Balluffi zu schnellerer Diffusion fiihren konnen [107].

<4— Gleitrichtung
—‘ =

Probenoberflache

Abbildung 5.8: HAADF-STEM Aufnahme eines Polykristalls nach 1.000 Zyklen bei 100 °C. Oberflichennaher Bereich,

welcher vermutlich von Volumendiffusion dominiert wurde. Porenpfad weit in die Tiefe des Kupfers, umrandet von Bereichen
mit erhohter Sauerstoffkonzentration welcher vermutlich von Korngrenzendiffusion dominiert wurde.

Vereinfachte CuO-Bildung. Uberraschenderweise sinkt die Oxiddicke fiir Temperaturen
> 100 °C. Des Weiteren wird ein binédres Verhalten in der Oxiderscheinung beobachtet: dunkle
Stellen und diinne Oxide vs. keine dunklen Stellen und dicke Oxide (Abbildung 4.10c+d). Was
sind die Ursachen dieses Verhaltens? Bereich III wurde bewusst separat betrachtet, da das
Verhalten abweichend von dem zu erwartenden war. Aufgrund der erh6hten Mobilitdt der
diffundierenden Atome bei hoheren Temperaturen wéren dickere Oxide zu erwarten. In den
Verschleispuren der Kupferproben formen sich keine Verschleifpartikel, die ein solches

Verhalten durch eventuelle Abplatzer erkldren konnten.
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Ab 100 °C bilden sich dunkle Stellen in der VerschleiBspur im oberflichennahen Bereich
(Abbildung 4.10b-d), welche bei geringeren Temperaturen nicht beobachtet wurden. Der Anteil
an dunklen Stellen steigt mit zunehmender Probentemperatur (Abbildung A.2¢). In TEM-EDX
und -EELS Untersuchungen konnten die dunklen Stellen als CuO identifiziert werden
(Abbildung 4.11 und Abbildung 4.12) [193]. Direkt im oberfldchennahen Bereich herrscht CuO
vor, CuO findet sich ndher zum Kupfervollmaterial [193]. Die geringere
Sauerstoffkonzentration der 125 °C Probe erklért sich durch Absorptionsphdnomene aufgrund
der groBeren Probendicke der TEM-Lamelle. Uberraschend ist, dass die Bildung von CuO
unterhalb von Temperaturen stattfindet, die fiir die Bildung von CuO bei thermischer Oxidation
bekannt sind [17]. Beispielsweise fanden Fujita et al. kein CuO bei Temperaturen unterhalb von
180 °C bei Exposition eines hochreinen Kupfereinkristalls an Ar, und O fiir 24 Stunden [17].
Weiter untersuchten O’Reilly et al. die Oxidation von hochreinem Kupfer fiir bis zu 300 min in
trockener Luft zwischen 50 — 500 °C [194]. Unterhalb von 150 °C wurde nur Cu>O beobachtet,
wihrend der Anteil von CuO bei Temperaturen > 250 °C iiberwiegt. Native Oxidation bei
Raumtemperatur erreicht nur eine wenige nm diinne Schicht von CuO auf der Cu>O-Schicht
[21]. Im Gegensatz zeigt Abbildung A.2¢ eine bis zu 250 nm dicke CuO-Schicht bei 100 °C
und eine 500 — 1.000 nm dicke Schicht fiir 125 und 150 °C. Das Auftreten der CuO-Schicht
konnte mit den in Abschnitt 5.2.1 beschriebenen Vorgidngen erkldrt werden. Im zunéchst
gebildeten Cu0-Oxid konnen sauerstoffreiche Versetzungen zur Ubersittigung des CuzO mit
Sauerstoff flihren. Bei Bewegung der Versetzungen kann der nun im Oxidvolumen
zuriickgelassene Sauerstoff zur CuO-Bildung beisteuern. Durch diesen Prozess ermdoglicht die
tribologische Belastung das Entstechen von bis zu 2 pum dicken CuO-Schichten bei

Temperaturen unterhalb der zu erwartenden.

Was unklar bleibt ist das bindre Verhalten fiir Temperaturen > 100 °C. Es scheint Bereiche zu
geben, die gilinstigere Voraussetzungen fiir die CuO-Bildung aufweisen, was in lokal
unterschiedlich dicken Oxiden resultiert. Das bindre Verhalten zeigt sich auch in den Imagel-
Bildauswertungen (Abbildung 5.7b): Interessanterweise ist dieses Verhalten hauptsichlich fiir
die Korngrenzenanalyse zu beobachten. Dies deutet darauf hin, dass manche Korner
moglicherweise so orientiert sind, dass die Korngrenzendiffusion vereinfacht ist (siehe
Abbildung 5.8). In Bereichen, in denen die Diffusion entlang eines schnellen Pfads stattfindet

konnte im Temperaturbereich I1I nicht genug Sauerstoff an der Oberflache vorliegen, um CuO
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zu bilden. Die Orientierung und Anzahl an schnellen Diffusionspfaden innerhalb des
untersuchten Bereichs konnte auch die unstetigen Kurvenverldufe bei hoheren Temperaturen

erkldren (Abbildung 5.7).

Eine weitere Erkldrung fiir die CuO-Bildung bei T > 90 °C ist der Verbleib von Wasser im
Kontakt bei erhohten Temperaturen. Wasser verdampft ab 100 °C und konnte daher indirekt
durch Fehlen eines diinnen Schmierfilms oder Hartednderung der Saphirkugel durch verédnderte
Luftfeuchtigkeit [195] fiir lokal hohere Kontakttemperaturen sorgen. Jedoch fanden Greiner et
al. Wasser-Kapillarbriicken in Rasterkraftspitzen aus Silizium fiir Kontakttemperaturen bis 120
+ 20 °C [196]. In einer weiteren Studie fanden die selben Autoren erst oberhalb von
Temperaturen der Spitze von 152 £+ 15 °C keine Kapillarbriicken mehr [197]. Solche
Kapillarbriicken bilden sich, sobald zwei Oberflichen nah genug in Kontakt stehen und Wasser
dazwischen kondensieren kann [198]. Gkouzou et al. argumentieren sogar, dass Wasser bis zu
viel hoheren Temperaturen von maximal 360 °C in Kontakten gefangen bleiben kann, was die

Wabhrscheinlichkeit des Vorhandenseins fiir fliissiges Wasser erhoht [199].

Fiir den Probentemperatureinfluss ist zusammenfassend festzustellen, dass Tribooxidation
temperaturabhidngig und daher diffusionskontrolliert ist. Relevante Diffusionspfade sind analog
zu Raumtemperaturexperimenten Korngrenzen, Phasengrenzen und Versetzungen. Insgesamt
findet mit steigender Probentemperatur eine Beschleunigung der Oxidation statt. Ab 100 °C
findet die Bildung von CuO statt, was vermutlich auf die Ubersittigung des CuxO-Oxids mit
Sauerstoff durch schnelle Diffusionspfade (analog zu Abbildung 5.1) zuriickzufiihren ist.

5.3  Folgen der Tribooxidation

Die beschleunigte Oxidation durch tribologische Last wurde unter anderem in Abbildung 4.1
gezeigt. Dieser Abschnitt widmet sich nun der Frage, was die Folgen der stirkeren Oxidation
auf das tribologische Verhalten und Anwendung von Tribosystemen sind. Da eine Oxidation
veranderte Kontaktbedingungen hervorruft, ist eine Verdnderung der tribologischen Antwort
des Systems, zusammen mit der Oxidbildung zu erwarten. Zundchst wird dies anhand der
Reibung untersucht. Abbildung 4.8a zeigt die Reduktion des Reibungskoeffizienten p fiir
langere Zyklenzahlen von im Mittel 0,5 zu 0,37 (5.000 — 10.000 Zyklen). Eine Untersuchung
reiner Kupferoxide (Abbildung 4.9) erkldrt dieses Verhalten: Reine Oxide weisen einen um bis

zu 50 % reduzierten Reibungskoeffizienten im Vergleich zu reinem Kupfer auf (Abbildung
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4.9). Dies konnte nach [122] hauptsdchlich einer Hértezunahme der Oxide zugeschrieben
werden. Generell ldsst sich festhalten, dass das tribologische Verhalten der reinen Oxide anders
ist, als das der in der VerschleiBspur gebildeten Oxide. Dies ist vermutlich auf die andere
OxidgroBe und Morphologie zuriickzufiihren [122]. Die Bildung von Kupferoxiden wirkt sich
folglich positiv auf eine Verringerung des Reibungskoeffizienten aus (Abbildung 4.8a und
Abbildung 4.9).

Neben dem verdnderten Reibungskoeffizienten treten Verschleilerscheinungen zusammen mit
der Oxidbildung auf. In Abbildung 4.3d+e ist eine Schuppe am Ende der Verschleiflspur sowie
ein Riss, der innerhalb der Oxidschicht verlduft, abgebildet. Solche Erscheinungen kdnnen zum
partiellen Abplatzen der Oxidschicht und somit zu Verschleipartikeln im Kontakt fiihren.
Dieses Verhalten erklart die in Abbildung 4.3d dargestellte geringeren Oxiddicken fiir zwei
Versuche nach 67 h. Eine Reduktion der Oxiddicke folgt unmittelbar durch die Rissbildung und
Abplatzern der Oxidschicht aber nicht in der Oxidation selbst. Im Gegenteil, sprechen die Risse
fiir sehr dicke Oxidschichten. Der Ursprung dieser Risse liegt vermutlich in den Poren, die
hiufig an der Grenzfliche Metall/Oxid beobachtet wurden. In Abschnitt 5.2.2 wurde als
Ursache der Porenbildung der Kirkendall-Effekt identifiziert. Die Porenbildung kann damit
unmittelbar mit Diffusionsprozessen in Zusammenhang gebracht werden. Mit zunehmender
Porenzahl konnen sich langgestreckte Poren und Porenpfade ausbilden (Abbildung 4.4b und
Abbildung 4.10a-e¢). Solche ldnglichen Poren konnen Vorldufer fiir spitere
Verschlei3partikelbildung darstellen. Somit ldsst sich die VerschleiBBpartikelbildung nicht nur

empirisch beschreiben, sondern direkt auf elementare Diffusionsprozesse zuriickfiihren.

Des Weiteren wurden fiir verschiedenste Versuchsparameter Reaktionen mit der Saphirkugel
festgestellt (z.B. Abbildung 4.3f, Abbildung 4.10e+f). Die Reaktionen treten verstarkt auf fiir:
langes Gleiten (10.000 Zyklen, Abbildung 4.8c), hohe Temperaturen (100 — 150 °C, Abbildung
4.10e+f) und die reinen Oxide (Cu20, CuO, Abbildung A.6 und [122]). Eine XPS-Analyse einer
Saphirkugel im Kontakt mit CuO fiir 5.000 Zyklen ist in Abbildung A.7 dargestellt. Auf der
Saphirkugel lasst sich Kupfer nachweisen. Die Bildung von metallischem Kupfer auf der
Saphirkugel nach 5.000 Zyklen gegen CuO zeigt, dass nicht nur tribologisch-induzierte
Oxidation, sondern noch weitere, komplexe chemische Reaktionen im Reibkontakt stattfinden.
Vermutlich findet eine Reaktion mit der Saphirkugel erst nach Bildung der Kupferoxide und

nicht bereits mit dem reinen Kupfer statt. Es kann nicht abschlieBend geklédrt werden, ob die
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Reaktionen schon mit CuxO oder erst mit dem sich spiter bildenden CuO stattfinden. Die sich
bildenden Verschleipartikel hatten in der Mehrzahl keinen Einfluss auf den
Reibungskoeffizienten [122].

Ob gebildete Tribooxide vor- oder nachteilig sind, muss im individuellen Anwendungsfall
entschieden werden. Eine vorteilhafte Auswirkung kann der geringere Reibungskoeffizient
sein. Eine reibungsreduzierende Oxidschicht kann beispielsweise durch gezielte Oxidation
mittels Warmebehandlung eingestellt werden. Nachteilig an Oxidschichten sind die geéinderten
elektrischen und thermischen FEigenschaften, aufgrund derer Kupfer gerne in der
Elektronikindustrie eingesetzt wird. Zu dicke Oxidschichten kénnen auflerdem abplatzen und
Verschleifl verursachen. AbhilfemaBBnahme ist hier das Verdndern der Atmosphdre unter
Ausschluss von Sauerstoff. Lidsst sich eine Oxidbildung nicht vermeiden, bietet sich
moglicherweise die Verwendung von Oberflichen mit hoheren Randschichthérten- oder
Defektdichten, oder die Bildung von diinneren Oxidschichten durch Reduktion der Zeiten fiir
Diffusion an.

Ubertragbarkeit der Ergebnisse. Die Ubertragbarkeit der Ergebnisse auf andere Metalle ist
im Rahmen dieser Arbeit nicht untersucht worden. Ahnliche Oxide fanden sich jedoch auch in
einem CuMn5-Saphir-Reibkontakt unter dhnlicher Belastung [200]. Die vorgestellten Theorien
der Diffusionsvorgénge entlang von Defekten (sieche Abbildung 2.11) sind dhnlich derer in
vielen Metallen, daher ist flir andere Metalle moglicherweise ein dhnliches Verhalten unter
gleichen tribologischen Lasten erwartbar. Die Auspragung der Tribooxidation ist vermutlich
unter anderem durch folgende wahrscheinliche Einflussfaktoren gepragt: Duktilitét des Metalls,
Mobilitdit von Versetzungen, Oxidationsverhalten, FEigenschaften der sich bildenden
Oxidschicht und Einfangwirkung der Defekte. Ist die sich bildende Oxidschicht nicht
schiitzend, ist die stark beschleunigende Wirkung der tribologischen Last gegebenenfalls
geringer, da die Oxidation auch ohne die permanente Defekterzeugung in stirkerem Malle
stattfindet. Oxidiert das Metall nicht, konnen keine chemischen Triebkrifte aufgrund von sich
bildenden stabilen Oxiden entstehen. Ist die Versetzungsbewegung und/oder -bildung stark
erschwert, konnen die Pfade schwer freigeriumt werden und die Diffusion findet nach
Auffiillen insgesamt langsamer statt oder es werden insgesamt weniger neue, freie Defekte
erzeugt. Dies konnte beispielweise von P. Messer beobachtet werden: Fiir CuZns, CuZnis und
CuZnse in Kontakt mit Si3N4 war unter dhnlichen tribologischen Lasten nach 5.000 Zyklen nur

ca. 6 — 10 at% Sauerstoff in der Verschlei3spur messbar [201], [202], was moglicherweise auf

86



Diskussion

den Einfluss von  Mischkristallverfestigung und  Stapelfehlerenergie auf die
Versetzungsbewegung zuriickzufiihren ist. Zu beachten sind hier auch die anderen
Oxidationseigenschaften von a-CuZn — zumeist wird an der Oberfliche ZnO 1m Gegensatz zu
Cu20 beobachtet [203]. Auch die Einfangwirkung der Defekte fiir die diffundierende Spezies
kann die Diffusion mafigeblich verlangsamen oder verstirken. Beispielsweise fanden Surholt
und Herzig, dass bereits kleinste Schwefel-Verunreinigungen an Korngrenzen in hochreinem
Kupfer die Selbstdiffusion von Kupfer entlang der Korngrenzen um den Faktor 15 reduzieren
konnen [169]. Verunreinigungen sowie Legierungselemente konnen daher das
Diffusionsverhalten entlang von Defekten in Abhédngigkeit von der Hohe des

Segregationsfaktors dndern.
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6. Zusammenfassung und Ausblick

Fir die Untersuchung der Mechanismen tribologisch-induzierter Oxidation wurden
Modellversuche im reversierenden, ungeschmierten Kupfer-Saphir Kontakt mit variierender
Zyklenzahl, Atmosphire, Zeit- und Temperatureinfluss durchgefiihrt. Des Weiteren wurden
neben reinem Kupfer auch Kupferoxide verwendet, welche die spédten Stadien der
Tribooxidation darstellen. Die Parameterwahl erfolgte zur Priifung folgender Hypothese:
Tribologisch-induzierte Defekte beschleunigen die Oxidation in Kupfer. Die mittels
hochauflosender mikrostruktureller und chemischer Analysen gewonnenen Erkenntnisse

liefern die folgenden Schlussfolgerungen:

Zusétzlich zum bisherigen Forschungsstand zeigte sich, dass nicht nur die rein mechanische
Triebkraft oder die Temperatur zu beschleunigter Oxidation fiihrten, sondern dass aulerdem
der Faktor Zeit fiir Diffusion malgeblich fiir die resultierenden Oxide ist. Bis 50 mm/s
Gleitgeschwindigkeit hatte die Zeit einen groBeren Einfluss auf die Oxiddicke als die
Geschwindigkeit. Insgesamt war eine wesentliche Beschleunigung der Oxidation unter
tribologischer Last im Vergleich zu nativer Oxidation unter sonst gleichen Bedingungen
beobachtbar.

Mit einsetzender plastischer Deformation entstanden Defekte, welche die Hauptpfade fiir die
Diffusion darstellten. Genauer konnten Korngrenzen, Versetzungen und Phasengrenzen als
wichtige Pfade fiir Diffusion identifiziert werden. Mittels APT war der direkte Nachweis von
rOhrenartigen  Strukturen, welche als Versetzungskerne interpretiert wurden, als
Diffusionspfade in spiten Stadien der tribologischen Last moglich. Die Erzeugung und
Bewegung von neuen, fiir die Diffusion freien, Pfaden wurde als elementar notwendig fiir die
beschleunigte Oxidation unter tribologischer Last beobachtet. Die Diffusion von Sauerstoff
entlang schneller Diffusionspfade fiihrte zu hohen Ubersittigungen der Sauerstoffkonzentration

im Vergleich zur maximalen Loslichkeit von Sauerstoftf in Kupfer.

Durch Variation der Zeit (Gleitgeschwindigkeit, -weg und Zyklenzahl sowie Expositionszeit
nach Wegnahme der tribologischen Last), konnten die einzelnen Stadien der Tribooxidation in
Kupfer untersucht werden. Zunichst findet die Diffusion entlang von Versetzungen und
Korngrenzen im Metall, dann zunehmend in den Oxiden und entlang deren Phasengrenzen statt.

Im Gegensatz zu fritheren Untersuchungen hat sich gezeigt, dass der Grof3teil der Oxidation
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nicht unmittelbar im Kontakt, sondern sehr wahrscheinlich davor und danach passiert, wenn
mehr Zeit fiir die Diffusion entlang freier Pfade vorhanden ist. Insgesamt wirkte sich die
Bildung von Tribooxiden im Kupfer-Saphir Kontakt vorteilhaft auf die Reduzierung des
Reibungskoeffizienten aus.

Das sich unter tribologischer Last gebildete Oxid war thermodynamisch instabil und ordnete
sich auch nach Wegnahme der tribologischen Last um. Die Oxiddickenzunahme war jedoch im
Wesentlichen mit der tribologischen Last assoziiert. Eine integral hohere Kupferkonzentration
innerhalb der Oxide sorgte vermutlich dafiir, dass sich das unterstochiometrische Oxid
zersetzen will.

Die VerschleiBpartikelbildung konnte direkt auf den Kirkendall-Effekt zuriickgefiihrt werden.
Die Bildung von Kirkendall-Poren zwischen dem Oxid und dem Vollmaterial deutet auf ein
komplexes Zusammenspiel von Diffusionsfliissen innerhalb des Oxids hin, welche unmittelbar
mit dem Beginn des Oxidwachstums einsetzen.

Unter tribologischer Last kam es im vorliegenden Kontakt nicht nur zu einer allgemein
beschleunigten Oxidation, sondern auch zu weiteren komplexen chemischen Reaktionen. Unter
anderem war metallisches Kupfer in einem CuO-Saphir-Kontakt beobachtbar. Des Weiteren
wurde CuO-Bildung in hochreinem Kupfer bereits fiir Temperaturen > 90 °C beobachtet,

wihrend die Literatur iber CuO-Schichten relevanter Dicke erst ab 180 bzw. 250 °C berichtet.

Die teils tiberraschenden Ergebnisse dieser Arbeit 6ffnen die Tiir fiir ein fundamentales — und
damit nicht nur empirisches — Verstindnis von Oxidation in tribologischen Kontakten. Die
Erkenntnisse erlauben es, erste Vorhersagen beziiglich einer Ubertragbarkeit auf andere
Systeme zu treffen und damit einen wichtigen Schritt in Richtung Design und Verbesserung

tribologischer Kontakte zu gehen.

Wichtig fiir das Verstdndnis der grundlegenden Mechanismen der Tribooxidation sind die
frithen Stadien, welche in weiteren Untersuchungen, insbesondere im Zusammenhang mit
Atomsondentomographie, untersucht werden sollten. In diesem Zusammenhang spielt auch die
Untersuchung des Einflusses der Defektdichte eine Rolle. Um verschiedene Stadien und zu
unterschiedlichen Zeiten aktive Diffusionspfade zu charakterisieren, bietet sich der gezielte
Tausch der Umgebungsluft mit einem Gemisch, welches Traceratome beinhaltet (z.B. '*0) an.
Durch gesteuertes An- und Abschalten des Gemisches konnten sich die Prozesse gezielt

verschiedenen zeitlichen Stadien zuweisen lassen.
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Eine Erweiterung des Parameterraums ist hinsichtlich zukiinftiger Anwendungen mit
beispielsweise hoheren tribologischen Lasten, Geschwindigkeiten oder Zyklenzahlen
notwendig. Unter anderem stellt sich die Frage, ob die Oxiddicke fiir Geschwindigkeiten
> 50 mm/s immer noch geringer ist als die Oxiddicken bei sehr langsamem Gleiten (0,1 mm/s).
Zuletzt ist fiir die Ubertragbarkeit der in dieser Arbeit aufgestellten Hypothesen auf andere
Werkstoffe, z.B. mit anderen Oxidationseigenschaften, Kristallstrukturen oder
Oberflichenmorphologien, die Durchfiihrung an anderen Werkstoffen unter Verwendung der
gleichen Versuchsparameter notig. Auch hier bietet es sich zunichst an, mit Modelsystemen zu

arbeiten.
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A.1 Einfluss der Probentemperatur
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Abbildung A.1: Verlauf des Poren- und Oxidanteils iiber der Materialtiefe z fiir Temperaturen von 21 — 150 °C (Art der
Auswertung in Abbildung 3.3 dargestellt). Daten von a, b, c, e stammen aus [125].
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Abbildung A.2: (a) Maximale Porenfliche/Oxidfliache auf die Oxiddicke normiert. (b) Gesamte Oxid und Porenfliche mit
steigender Temperatur. (c) Anteil von CuO iiber der Materialtiefe mit steigender Temperatur. Ein Teil der Daten stammt aus
[125].

125 °C, auBerhalb der Verschleifspur

150 °C, auBerhalb der VerschleiBspur

Abbildung A.3: (atb) Querschnitts-REM-Aufnahmen neben der Verschleifspur fiir Versuche mit 125 (a) und 150 °C (b)
Probentemperatur. (c+d) Aufnahmen der gesamten Probe mit 150 °C Probentemperatur. Verfirbungen der Oberfliche.

Genauigkeit der ImageJ-Bildauswertung.

Anhand der Auswertungsroutine konnten Ergebnisse erzielt werden, deren durchschnittliche
Abweichung zur manuellen Messung beziiglich der maximalen Porentiefe und Oxiddicke etwa
13,5 % betrug. Fiir die Oxid- und Porenauswertung gilt, dass der jeweilige Anteil immer auf
die Gesamtlinge des 20 nm groflen Bildausschnitts normiert ist. Daher ist der maximale
Porenanteil auch nicht nur auf die Oxidflaiche bezogen. Die Darstellung in Abbildung A.1
unterschétzt daher den Porenanteil im Oxid mit zunehmender Materialtiefe tendenziell, da die
Oxide mit zunehmender Tiefe aufgrund der halbkugelformigen Form in der Regel schmaler

werden. Die maximale Porenfldche pro Oxidfldche ist daher in Abbildung A.2a dargestellt.
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Porenauswertung. Hinsichtlich der Porenanteile ist zu beachten, dass sehr kleine Poren (im
Bereich <30 nm) aufgrund der begrenzenten Auflésung der REM-Aufnahmen und dem daraus
resultierenden zu geringen Kontrast im Vergleich zum umliegenden Bildbereich nicht erfasst
werden konnten. Daher ist davon auszugehen, dass der erfasste Porenanteil ein Mindestwert flir

den jeweiligen Tiefenabschnitt darstellt.

Oxidauswertung. Abbildung A.4 stellt die Genauigkeit der Oxidauswertung mittels ImagelJ
dar. Aufgrund des deutlich geringeren und undeutlicheren Kontrast zwischen Oxiden und
Kupfer musste bei der Oxidauswertung der Bildzuschnitt des relevanten Bereichs unter
Zuhilfenahme eines manuell gezeichneten Polygons an der Unterkante der Oxide entlang
eingegrenzt werden. Zusdtzlich wurde der Schwellwert (engl. threshold) manuell und

individuell angepasst.

Abbildung A.4: Messungenauigkeitsbeispiel der ImageJ Auswertung mit schwierigem Kontrastverhdltnis zwischen Oxiden
und Kornern des Gefliges im markierten Bereich [125] in (a), dem korrekt zugeschnittenen Bildausschnitt in (b) und dem
umgewandelten Bildausschnitt in das bindre (schwarz-weif) Bild in (c). Hellblaue Ovale kennzeichnen Bereiche groferer
Abweichung zur tatsdchlichen realen Oxidfldche.

Aufgrund der schwierigen Kontrastverhiltnisse konnte fiir die Oxide nicht in allen Féllen zu
100 % sichergestellt werden, dass die exakte Fliche gemessen wurde (siche Abbildung A.4c).
Hellblaue Bereiche markieren die Abweichungen zur tatsichlichen Oxidfldche, die
falschlicherweise als Oxide identifiziert wurden. Daher sind die Werte untereinander
vergleichbar, aber die absolute Flache entspricht nicht zwingend der realen Fliche. Eine exakte
Quantifizierung war aufgrund der stellenweise undeutlichen Grenzen zwischen Oxiden und

Kupfer nicht immer méglich.
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A.2 Zwei Datensitze der Atomsondentomographie
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Abbildung A.5: APT-Analyse eines Kupfer-Einkristalls nach 5.000 Zyklen. Sauerstoff Iso-Fldche von 11 und 12 at%; (a+d)
stellen zwei verschiedene Proben dar. (a) Dreidimensionale Rekonstruktion eines Kupferoxids mit Kupferatomen in orange
und Sauerstoffatomen in blau. (b) Interessante Stelle innerhalb des Oxids aber verbunden zur Metall/Oxid-Grenzflache, wo
eine ringartige Struktur auftritt. (c) Profil durch den Ring, welches Kupfersegregation entlang des Ringumfangs zeigt. (d)
Zweite Probe innerhalb der tribologisch deformierten Mikrostruktur zeigt einen Sauerstoffpfad in Kupfer.
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A.3 Verschleiflspuren von Cu-OFHC und Kupferoxiden nach 5.000 Zyklen

Cu-OFHC

Platte

Kugel

Abbildung A.6: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Platten und Saphirkugeln nach 5.000 Zyklen [122]. (a+b) Cu-OFHC,

(c+d) Cu20, (e+f) CuO-TO und (g+h) CuO-S.
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Abbildung A.7: VerschleiB3partikelanalyse einer Saphirkugel nach 5.000 Zyklen gegen CuO [122]. (a+b) Lichtmikroskopische
Aufnahme der Saphirkugel und Verschleiflpartikel. (c-j) XPS-Analyse der Saphirkugel: (c+d) Tiefenprofile fiir 0 — 100 nm
Tiefe. (e-g) Oberflichenspektren fiir Kupfer, Aluminium und Kohlenstoff; (h-i) Kupfer-, Aluminium-, und Kohlenstoft-
Mappings an der Oberfliche; (j) Kupferspektrum in 100 nm Tiefe. Die Ubersichtsspektren wurden mit einer Passenergie von
187 eV und die Elementspektren mit 23 eV gemessen. Das Mapping wurde mit 15 KV, 2,5 W, einem Strahldurchmesser von
~15 um und einer Passenergie von 187 eV gemessen.
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A.4 Einfluss der Probenpriparation auf die Mikrostruktur

geschliffen elektropoliert
d 0.3 , .
, R,~30 nm R, ~ 80 nm

0,2 4 -

1.000 Zyklen, 1,5 mm/s, 1,5 N, 12 mm

Oxiddicke [pm]

0,0

b Neben der
VerschleilRspur

C
In der

VerschleilRspur

Abbildung A.8: Oxiddicken und Mikrostrukturvergleich von geschliffenen und elektropolierten Proben. (a) Oxiddicke und
Oberfldchenrauheit. (b) REM-Querschnittsbilder neben der Verschleif3spur und (c) in der Verschleifspur.
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