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Kurzfassung 
Die Entwicklung des Gefüges von metallischen Werkstoffen unter tribologischer Last beeinflusst 
die Reib- sowie die Verschleißeigenschaften eines tribologischen Systems. Deshalb muss diese 
Gefügeentwicklung und deren beeinflussende Parameter grundlegend verstanden werden, um 
vorteilhafte mikrostrukturelle Entwicklungen gezielt einstellen bzw. für verbesserte 
tribologische Eigenschaften ausnutzen zu können.  
Die mikrostrukturelle Entwicklung basiert auf Deformationsmechanismen, welche 
scherspannungskontrolliert sind, wie z. B. dem Versetzungsgleiten und der Zwillingsbildung. 
Zur Berechnung der Scherspannung auf den kristallographischen Systemen benötigt es Kenntnis 
über das anliegende Spannungsfeld. Dieses ist unter tribologischer Last äußerst komplex. 
Diese Arbeit liefert experimentelle Daten, um die Anwendbarkeit von Spannungsfeldmodellen 
zu validieren. Dafür wurden tribologische Experimente auf einkristallinem CoCrFeMnNi 
durchgeführt, welche zur Bildung von Deformationszwillingen führen. Die Abhängigkeit der 
Zwillingsbildung von der Kristallorientierung wurde untersucht. Vorteile von 
Deformationszwillingen sind ihre unidirektionale Dehnungsfreisetzung sowie ihre Zug-Druck-
Anisotropie. Durch die Änderung des Gegenkörpermaterials wurde zudem der Reibkoeffizient 
variiert, wodurch unterschiedliche Spannungsfelder erzeugt wurden. Es wurde eine 
Abhängigkeit der Zwillingsbildung von der Kristallorientierung und vom Reibkoeffizienten 
festgestellt.  
In dieser Arbeit wurden die zwillingsauslösenden Spannungskomponenten der experimentell 
identifizierten Zwillingssysteme analysiert. Zudem wurde die Anwendbarkeit des 
Spannungsfeldmodells nach Hamilton durch Berechnung der projizierten Scherspannungen auf 
den Zwillingssystemen validiert. Um die Realität widerzuspiegeln, müssen die projizierten 
Scherspannungen auf den experimentell identifizierten Zwillingssystemen am höchsten sein.  
Für einen hohen Reibkoeffizienten wurden für die experimentell identifizierten 
Zwillingssysteme mit dem Spannungsfeld nach Hamilton auch die höchsten projizierten 
Scherspannungen berechnet. Dabei musste allerdings die experimentell gemessene 
Kristallrotation berücksichtigt werden. Die zwillingsauslösenden Spannungskomponenten sind 
hier die Normalspannung parallel zur Gleitrichtung und die Scherspannung in Gleitrichtung auf 
der Normalenebene. 
Für einen niedrigen Reibkoeffizienten stimmen die Ergebnisse der projizierten 
Scherspannungsberechnungen nicht mit den experimentellen Befunden überein. Es benötigt 
hier Molekulardynamik-Simulation, um die Zwillingsbildung erklären zu können. Abhängig von 
der initialen Kristallorientierung führen unterschiedliche Spannungskomponenten zur 
Zwillingsbildung. 
Diese Arbeit stellt einen wichtigen Beitrag für das Verständnis der Bildung von 
Deformationszwillingen unter tribologischer Last dar. Die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen klar, 
dass das einzig existierende Spannungsfeldmodell nach Hamilton an seine Grenzen stößt und 
ein passenderes Spannungsfeldmodell benötigt wird. Auch ein grundlegendes Verständnis der 
Kristallrotation unter tribologischer Last muss generiert werden. Zudem wird gezeigt, dass sich 
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Deformationszwillinge sehr gut als Validierungsmerkmal eignen, womit ein Grundstein für die 
weitere Spannungsfeldmodellentwicklung gelegt wird. 
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Abstract 
The microstructural evolution under tribological load in metals and alloys influences the friction 
and wear behavior of a tribological system. Therefore, one aim of current research is to 
fundamentally understand this microstructural evolution and its influencing parameters in 
order to be able to adjust microstructural evolution for tailored tribological behavior. Shear 
stress-controlled deformation mechanisms determine the microstructural evolution. Calculating 
the resolved shear stress on the crystallographic systems requires a model of the external stress 
field. Such a stress field model is challenging for tribological loading. This work provides 
experimental data to verify stress field models. For this purpose, tribological experiments were 
conducted on single-crystalline CoCrFeMnNi. The formation of deformation twins in dependence 
of different initial crystal orientations was investigated. Advantages of deformation twins are 
their unidirectional strain release and their tension-compression anisotropy. By choosing 
different counterbody materials, the friction coefficient was changed, resulting in different stress 
fields. The twin formation was found to be dependent on the crystal orientation and the friction 
coefficient.  
In this work, the stress components causing deformation twin formation under tribological load 
were analyzed. Furthermore, the validity of the stress field model published by Hamilton was 
tested by calculating the resolved shear stress on the twin systems. If the stress field model is 
valid, the twin systems with the highest resolved shear stress have to be the same as the 
experimentally identified twin systems.  
For high friction coefficients, the experimentally identified twin systems have the highest 
resolved shear stresses calculated with Hamilton's stress field. However, the experimentally 
measured crystal rotation has to be considered as well. The stress components causing twin 
formation are the normal stress parallel to the sliding direction and the shear stress in sliding 
and normal direction. 
The results of the resolved shear stress calculations for low friction coefficients do not agree 
with the experimental findings. Molecular dynamics simulations were conducted to understand 
twin formation. The stress components causing twin formation depend on the crystal 
orientation. 
 
This work, thus, provides information on the formation of deformation twins under tribological 
load and also offers a method to validate stress field models for tribological loading. In the future, 
a new stress field model reflecting all the experimental results is needed as well as a fundamental 
understanding about crystal rotation during sliding experiments. 
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1 Einleitung 
 

„Das verlief reibungslos!“ – „Das läuft wie geschmiert!“ 
Diese beiden Redewendungen und deren Bedeutung kennen wohl die meisten 
deutschsprachigen Menschen. Der Begriff „Tribologie“, welcher die Wissenschaft von Reibung, 
Verschleiß und Schmierung beschreibt, ist dagegen eher weniger geläufig. Wie die 
Redewendungen zeigen, ist unser Alltag stark von der Tribologie beeinflusst. Schon Kleinkinder 
merken, dass es einen Unterschied macht, ob sie eine Rutsche barfuß oder mit Socken 
hochklettern. Wir sind vorsichtiger beim Gehen, wenn ein Weg vereist ist. Beim Sport versuchen 
wir mit Hilfsmitteln wie z. B. Magnesia beim Turnen, ebenso die Reibeigenschaften zu 
optimieren wie auch beim Spielen eines Streichinstrumentes durch die Verwendung von 
Kolophonium. Auch der Knorpel in unseren Gelenken sorgt für günstige tribologische 
Eigenschaften.  
Natürlich spielt die Tribologie auch eine große Rolle in technischen Anwendungen, sei es in 
Windrädern, Motoren jeglicher Größe und Mikro- oder Nanoelektrischen Systemen. 
Unerwünschte Reibung und daraus resultierender Verschleiß führen zu erhöhten Energiekosten 
oder – im ungünstigsten Fall – sogar zu Maschinenausfall. Schätzungen gehen davon aus, dass 
dies Kosten von bis zu 7 % des Bruttoinlandsproduktes eines Landes hervorrufen kann [1]. Es 
wird davon ausgegangen, dass circa 23 % des weltweiten Energiebedarfs seinen Ursprung in 
verlustbehafteten tribologischen Kontakten hat [1]. Dies zeigt das immense Potential für 
Energieeinsparungen und die Notwendigkeit tribologische Systeme von Grund auf zu verstehen. 
Auch im „Bundesbericht Energieforschung 2022“ wird Tribologie als Forschungsthema für 
Energieeffizienz im Industriebereich genannt [2]. 
Aufgrund der Vielzahl an unterschiedlichen tribologischen Kontakten und beeinflussenden 
Parametern ist die Tribologie multidisziplinär. In der Materialwissenschaft und auch in der 
Tribologie spielen Gefüge-Eigenschaftsbeziehungen eine hervorgehobene Rolle. Hierbei ist für 
die tribologischen Eigenschaften nicht nur das ursprüngliche Gefüge entscheidend [3, 4], 
sondern auch die mikrostrukturelle Entwicklung unter tribologischer Last [5]. Beispielsweise 
wurden mehrere Mechanismen vorgeschlagen, die die Verschleißpartikelbildung in 
metallischen Werkstoffen auf die mikrostrukturelle Entwicklung zurückführen [6–8]. Durch ein 
grundlegendes Verständnis der Deformationsmechanismen in metallischen Werkstoffen 
könnten tribologische Systeme zukünftig optimiert werden. Ein Ziel hierbei ist, bei Kenntnis 
über das tribologische System die mikrostrukturelle Entwicklung vorherzusagen, potentielle 
Versagensgründe zu identifizieren und Optimierungsvorschläge aufzustellen. In Werkstoffen 
muss eine kritische Scherspannung überschritten werden, um Deformationsmechanismen zu 
aktivieren. Um dies vorhersagen zu können, wird ein Spannungsfeldmodell der tribologischen 
Last benötigt. Dieses Spannungsfeld ist schwer zugänglich, da es mehrachsig ist, nur lokal wirkt 
und sich über die Probe bewegt. Das einzige existierende Spannungsfeldmodell ist ein statisches, 
linear elastisches Modell, welches von Hamilton [9] veröffentlicht wurde. Auch die Finite 
Elemente Methode (FEM) wurde verwendet, um das Spannungsfeld zu berechnen [10]. Es fehlt 
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allerdings eine Methode, um zu überprüfen, wie gut ein Spannungsfeldmodell die Realität 
widerspiegeln kann und ob es für mikrostrukturelle Vorhersagen verwendet werden kann. In 
dieser Arbeit werden experimentelle Daten bereitgestellt, die sich für eine 
Spannungsfeldvalidierung eignen. Dafür wurden die tribologischen Experimente so gestaltet, 
dass Deformationszwillinge gebildet werden. Diese haben den Vorteil einer unidirektionalen 
Dehnungsfreisetzung, wodurch sie sich als Marker in der Deformationsschicht eignen. Mit einem 
Spannungsfeldmodell lassen sich projizierte Scherspannungen auf den Zwillingssystemen 
berechnen. Ein realitätswiderspiegelndes Spannungsfeld sagt die höchsten projizierten 
Scherspannungen auf dem experimentell identifizierten Zwillingssystem voraus. 
In dieser Arbeit werden dafür tribologische Experimente durchgeführt und die Interaktion der 
Körper im Kontakt sowie deren Auswirkung auf das Spannungsfeld diskutiert. Zudem wurden 
die Deformationsschichten elektronenmikroskopisch analysiert und deren Charakteristika 
erörtert. Um für deren Entstehung ein tieferes Verständnis zu erlangen, wurden 
Molekulardynamik-Simulationen durchgeführt wie auch die projizierten Scherspannungen auf 
den Gleit- und Zwillingssystemen berechnet. Dadurch konnte ein Verständnis für die 
zwillingsauslösenden Spannungskomponenten wie auch die Kristallorientierungsabhängigkeit 
der Zwillingsbildung gewonnen werden. Zudem können Aussagen zu der Gültigkeit des 
Spannungsfeldmodells nach Hamilton getroffen werden. 
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2 Grundlagen 
2.1 Deformationszwillinge 
Plastizität kann in metallischen Werkstoffen durch verschiedene Deformationsmechanismen 
hervorgerufen werden. In kubisch-flächenzentrierten (kfz) Materialien sind diese: 
Versetzungsbewegung, die Bildung von Deformationszwillingen und die Bildung von ε- oder α‘-
Martensit. Der dominierende Deformationsmechanismus ist allerdings immer die 
Versetzungsbewegung. Ein Materialparameter, der die aktivierten Deformationsmechanismen 
entscheidend mitbestimmt, ist die Stapelfehlerenergie (SFE). Bei Materialien mit einer  hohen 
SFE von ≈  40 mJ/m2 tritt ausschließlich Versetzungsbewegung auf, bei einer mittlerer SFE von 
ca. 20 bis 40 mJ/m2 werden zusätzlich Deformationszwillinge hervorgerufen und bei einer SFE 
kleiner ≈  20 mJ/m2 Martensit gebildet [11, 12]. Zudem hängt die Aktivierung von 
Deformationsmechanismen von der Temperatur und der Dehnrate ab. Darauf wird später näher 
eingegangen. Sowohl Deformationszwillinge als auch die beiden Martensitarten sind 
dreidimensionale Defekte, wobei Deformationszwillinge eine kfz Kristallstruktur, ε-Martensit 
eine hexagonal dichtest gepackte (hdp) Packung und α‘-Martensit eine kubisch-raumzentrierte 
(krz) Kristallstruktur aufweisen.  
In dieser Arbeit liegt das Hauptaugenmerk auf dem Deformationsmechanismus der 
Deformationszwillinge. Aus diesem Grund werden im Folgenden Deformationszwillinge näher 
erläutert. Die industriell am weitesten verbreiteten Konstruktionsmaterialien, welche 
Deformationszwillinge ausbilden, sind die sogenannten TWIP-Stähle (zwillingsinduzierte 
Plastizität, engl.: twinning induced plasticity). Dabei wird Fe mit einem hohen Anteil an Mn 
(> 20 Ma.-%) und geringen Anteilen von C, Al und Si legiert, wodurch sich ein Austenit im oben 
genannten mittleren SFE-Bereich einstellen lässt [13–15]. TWIP-Stähle zeichnen sich durch eine 
hohe Zugfestigkeit kombiniert mit einer hohen Duktilität aus [14]. Dadurch sind sie in der 
Industrie beispielsweise für den Leichtbau oder als Crash-Absorber aufgrund ihres hohen 
Energieabsorptionsvermögens höchst interessant [15–18].  
Diese vorteilhaften mechanischen Eigenschaften lassen sich auf die durch 
Deformationszwillinge erzeugte hohe Kaltverfestigung zurückführen. Aufgrund der unter 
Belastung entstehenden Deformationszwillinge, wird das ursprüngliche Gefüge verfeinert und 
verkürzt somit die mittlere freie Gleitlänge von Versetzungen [19]. Dies führt zu der genannten 
Kaltverfestigung [11, 20–22]. Dieses Verhalten wird häufig als „dynamischer Hall-Petch-Effekt“ 
bezeichnet [20, 23, 24]. Die Stadien der Kaltverfestigung mit Deformationszwillingen wurden 
von Asgari et al. [25] beschrieben: Hierbei tritt mit zunehmender Dehnung zuerst eine 
Verringerung der Kaltverfestigungsrate durch Versetzungserholung auf. Anschließend kommt 
es durch die Bildung von Deformationszwillingen zu einem Plateau in der Kaltverfestigungsrate. 
Aufgrund einer abnehmenden Rate der Zwillingsbildung sinkt im dritten Bereich die 
Kaltverfestigungsrate weiter ab, ehe sich im letzten Bereich wieder eine konstante 
Kaltverfestigungsrate aufgrund der Zwillingsbildung auf sekundären Systemen einstellt.  
Die vorangegangenen Abschnitte zeigen die Relevanz von Deformationszwillingen für 
Konstruktionswerkstoffe anhand ihrer Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften. Im 
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Folgenden wird geschildert, was Deformationszwillinge charakterisiert, welche Kriterien ihre 
Bildung befördern und welche Vorstellungen es von den Bildungsmechanismen gibt.  
Zwillinge sind, wie bereits erwähnt, dreidimensionale Defekte mit einer kfz Kristallstruktur. Sie 
können mittels eines Symmetrieoperators in das Matrixgitter überführt werden [26]. Aufgrund 
der hohen Kristallsymmetrie des kfz Gitters, kann nicht bestimmt werden, ob es sich bei dem 
Symmetrieoperator um eine Spiegelung oder Drehung handelt, weshalb auch von einem 
Mischzwilling (engl. compound twin) gesprochen wird [27]. Die Zwillings-Matrixbeziehung 
gehört zudem den Koinzidenzgittern (engl. coincidence site lattices) an. Dies bedeutet, dass sich 
Zwilling und Matrix Atompositionen teilen. Im Falle von Zwillingen im kfz Gitter, ist die 
Atomposition jeder dritten {111}-Ebene dieselbe wie in der Matrix, was durch die Notation ∑ 3 
wiedergegeben wird. Die Grenze zwischen Zwilling und Matrix wird als Zwillingskorngrenze 
bezeichnet. Je nach angenommen Symmetrieoperator kann sie entweder als 60°-
Drehkorngrenze um die Korngrenznormale (entspricht der 〈111〉-Richtung) oder als 70,53°-
Kippkorngrenze um die 〈110〉-Richtung beschrieben werden. Zudem ist sie niederenergetisch 
[28], weshalb im Vergleich zu anderen Korngrenzen Versetzungen leichter transmittieren 
können [29]. 
Neben der Bildung durch Deformation können Zwillinge auch durch andere Prozesse gebildet 
werden [30]. Die sogenannten Glühzwillinge entstehen durch Anlassen, Kristallerholung oder 
Kristallwachstum [31, 32]. Auch beim Abscheiden von Dünnschichten kann es zur 
Zwillingsbildung kommen [33, 34]. Diese Zwillinge werden auch als Wachstumszwillinge 
bezeichnet. Die beschriebene Kristallbeziehung zwischen Matrix und Zwilling ist unabhängig 
vom Entstehungsprozess. Unterschiede sind in der Morphologie der Zwillinge zu erkennen. 
Glühzwillinge wie auch Wachstumszwillinge sind plattenförmig und teilen meistens das 
komplette Korn. Glühzwillinge haben dabei größere Abmaße als Zwillinge in Dünnschichten 
[30]. Deformationszwillinge sind dagegen linsenförmig (lentikular) und befinden sich häufig im 
Korninneren [35]. Nachgewiesen werden können Zwillinge mittels Beugungsmethoden in 
Elektronenmikroskopen. Hierbei sind Elektronenrückstreubeugung (engl. electron backscatter 
diffraction (EBSD)) in Rasterelektronenmikroskopen und Feinbereichsbeugung (engl. selected 
area diffraction (SAD)) in Transmissionselektronenmikroskopen zu nennen [36]. Exemplarisch 
ist in Abbildung 1a eine EBSD-Messung eines unter uniaxialem Zug deformierten, austenitischen 
Stahls gezeigt. Es ist die beschriebene lentikulare Form der Deformationszwillinge zu erkennen. 
In Abbildung 1b ist eine schematische Zeichnung des Deformationszwillings gegeben, welche 
zeigt, dass die lentikulare Form durch die Versetzungskonfiguration an der Zwillingskorngrenze 
zu Stande kommt. 
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Blewitt et al. [37] bestimmten die Zwillingselemente von Deformationszwillingen als {111}-
Ebene und 〈112〉-Richtung. Hierbei entspricht die Scherrichtung eines Deformationszwillings 
immer dem Burgers-Vektor, demnach 〈112〉 [38]. Die Kombination aus Ebene und Scherrichtung 
wird im Folgenden auch als Zwillingssystem bezeichnet. Durch die Aufspaltung einer vollen 
Versetzung 〈011〉 können zwei Shockley-Partialversetzungen 〈112〉 entstehen, wie in Gleichung 
1 gezeigt. 

[011] =  [121] + [112]  Gleichung 1 

Dadurch bildet sich zwischen den beiden Partialversetzungen ein Stapelfehler aus und die 
ursprüngliche Stapelfolge ABCABCABC, welche in Abbildung 2a gezeigt ist, ändert sich. Bei 
einfacher Scherung einer {111}-Ebene in 〈112〉-Richtung entsteht ein intrinsischer Stapelfehler 
ABCA^CABC. Dies gleicht dem Weglassen einer Ebene und ist in Abbildung 2b schematisch 
dargestellt. Würde die Ebene in die entgegengesetzte Richtung geschert werden, würde ein 
hochenergetischer Stapelfehler mit der Stapelfolge ABCAABCABC entstehen, welcher 
thermodynamisch instabil ist [27]. Diese Konfiguration ist in Abbildung 2c abgebildet. 
Zudem gibt es extrinsische Stapelfehler, welche mit einer Stapelfolge von ABCBABCABC dem 
Hinzufügen einer Ebene zur ursprünglichen Stapelfolge entsprechen. Bei der Bildung von 
Zwillingen werden ausgehend von einem intrinsischen Stapelfehler, benachbarte Ebenen in 
〈112〉-Richtung geschert, wodurch z. B. eine Stapelfolge von ABCACBACBABC entsteht. Hierbei 
ist die Stapelfolge im Zwilling spiegelverkehrt im Vergleich zur Matrix. Diese Stapelfolge ist in 
Abbildung 2d gegeben. Wie man den Stapelfolgen entnehmen kann, sind intrinsische 
Stapelfehler gekennzeichnet durch zwei {111}-Ebenen mit einer hdp Umgebung (ABABABAB) 
und Zwillingskorngrenzen durch nur eine {111}-Ebene mit hdp Umgebung.  

 

Abbildung 1 a) EBSD-Messung nach einem Zugversuch an CoCrFeMnNi mit Verformung 
bis zum Bruch bei 4,2 K (Messung von Dr. A. Kauffmann zur Verfügung 
gestellt). b) Schematische Zeichnung eines Deformationszwillings nach [35]. 
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Abbildung 2 Schematische Darstellung von Stapelfehlern und eines Zwillings mit den 
dazugehörigen Stapelfolgen. a) Undeformiertes Gitter, b) intrinsischer 
Stapelfehler, c) hochenergetischer Stapelfehler und d) Zwilling. Matrixatome 
sind grün markiert, ursprüngliche Matrixatompositionen hellgrün, die Atome 
des intrinsischen Stapelfehlers orange, Atome des hochenergetischen 
Stapelfehlers rosa und Zwillingsatome rot. Dunkelrot sind die 
Atompositionen im Zwilling, welche mit den Matrixpositionen 
übereinstimmen. 
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In Abbildung 2d sind zudem die bereits beschriebenen Zwillingscharakteristika erkennbar. Zum 
einen wird veranschaulicht, dass jede dritte {111}-Ebene die gleiche Position im Zwilling wie in 
der Matrix besitzt und dass die Zwillingsorientierung durch eine Rotation von 70,53° der Matrix 
um die 〈110〉-Richtung erhalten werden kann. Es wird zudem ersichtlich, dass im gegebenen 
Koordinatensystem ein Zwilling zu einer Dehnungsfreisetzung in zwei Raumrichtungen führt. In 
dem Beispiel in Abbildung 2d wird der Kristall in horizontaler Richtung mit Druckspannung 
belastet. Dies führt zu einer Verkürzung des Gitters entlang der horizontalen Richtung und zu 
einer Verlängerung in vertikaler Richtung. Die Dehnung eines Zwillings in Scherrichtung 

entspricht dem Verhältnis aus der Länge des Burgers-Vektors 〈112〉 und dem Ebenenabstand 

{111}. Dieses beträgt √2 2⁄  ≈ 0,707. 

In zahlreichen Veröffentlichungen wurde experimentell nachgewiesen, dass die 
Zwillingsbildung in kfz Materialien kristallorientierungsabhängig ist [20, 21, 38–42]. Zudem ist 
die Zwillingsbildung abhängig vom Vorzeichen der Last [40]. Das bedeutet, dass in 
Kristallrichtungen parallel zur Lastrichtung, in denen unter uniaxialer Zugspannung 
Deformationszwillingsbildung auftritt, unter uniaxialer Druckspannung keine Zwillingsbildung 
beobachtet wird und umgekehrt. Um dieses Verhalten zu verstehen, wird die 
Versetzungsreaktion in Gleichung 1 herangezogen. Die beiden Shockley-Partialversetzungen 
zeigen in unterschiedliche Richtungen, wie in Abbildung 3a gezeigt. Dies bedeutet, dass die 
beiden Gleitsysteme mit den Shockley-Partialversetzungen unterschiedliche Schmidfaktoren 
haben oder, anders formuliert, die projizierten Scherspannungen unterschiedlich hoch sind [21, 
43]. Je nachdem, ob die höhere projizierte Scherspannung auf der führenden oder der 
nachfolgenden Partialversetzung ist, kommt es zu einer Stapelfehleraufweitung bzw.  
-schließung. Wenn die Lastrichtung in einem uniaxialen Zugversuch im von den 
Kristallrichtungen [012]-[011]-[111]-[113] begrenzten Sektor eines Standarddreiecks liegt, 
kommt es zu einer Stapelfehleraufweitung (s. Abbildung 3b). Im Sektor [001]-[012]-[113] 
kommt es hingegen zu einer Schließung. Unter uniaxialer Druckspannung ist dieses Verhalten 
umgekehrt. Dies bedeutet, dass im Sektor [001]-[012]-[113] Stapelfehler aufgeweitet und im 
Sektor [012]-[011]-[111]-[113] Stapelfehler geschlossen werden. Entlang der Linie [012]-[113] 
sind die projizierten Scherspannungen unter Zug- wie auch unter Druckspannung auf den 
beiden Partialversetzungen identisch, wodurch die Stapelfehleraufweitung unter Last konstant 
ist. Da für die Zwillingsbildung eine Aufweitung von Stapelfehlern benötigt wird, kann diese in 
erster Näherung im Sektor [012]-[011]-[111]-[113]unter Zugspannungen und im Sektor [001]-
[012]-[113] unter Druckspannungen angenommen werden. Daraus folgt, dass die 
Stapelfehleraufweitung abhängig von der anliegenden Spannung ist [39, 43]. Aus diesem Grund 
berechnen Karaman et al. [21] in ihrem Modell für Zwillingsbildung eine effektive 
Stapelfehlerenergie, bei der die angelegte Spannung mit einbezogen wird. Weitere Faktoren, die 
Zwillingsbildung beeinflussen, sind die Dehnrate der Deformation [13, 18, 35] und die 
Temperatur.  
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Abbildung 3 a) Versetzungsaufspaltung einer vollen Versetzung in zwei Shockley- 
Partialversetzungen (vgl. Gleichung 1), b) Standarddreieck, welches die 
Aufspaltung bzw. Schließung eine Stapelfehlers in Abhängigkeit der 
Kristallrichtung parallel zur Lastrichtung zeigt. Abbildung nach [21]. 

 
Bei der Temperaturabhängigkeit der Zwillingsbildung wurde gezeigt, dass je tiefer die 
Temperatur ist, in desto mehr Kristallorientierungen Zwillinge gebildet werden [12, 37, 41, 42, 
44]. Dies ist der Fall, da die SFE mit sinkender Temperatur abnimmt [11]. In den Ergebnissen 
von Miura et al. [42] werden bei 4,2 K Zwillinge links der [012]-[113] Linie in Abbildung 3b unter 
uniaxialer Zugspannung beobachtet. Das Auftreten von Zwillingen verschiebt sich mit 
abnehmender Temperatur sukzessive in den linken Bereich des Standarddreiecks. Das 
beobachtete Verhalten bei 4,2 K schließt somit die Versetzungsaufspaltung aus Gleichung 1 für 
Zwillingsbildung aus. Zudem wird in der Literatur darauf verwiesen, dass die nachfolgende 
Shockley-Partialversetzung für die Zwillingsbildung zu mobil ist und es einer Verankerung 
bedarf, um den Stapelfehler ausreichend aufzuweiten [45, 46]. Aus diesen Gründen ist es 
wahrscheinlich präziser, für die Bestimmung der Kristallorientierungsabhängigkeit nicht die 
Differenz der projizierten Scherspannungen auf der führenden und der nachfolgenden Shockley-
Partialversetzung zu betrachten, wie es für Abbildung 3b getan wurde, sondern ausschließlich 
die projizierte Scherspannung auf der führenden Shockley-Partialversetzung. Die 
dazugehörigen Standarddreiecke mit den dazugehörigen Schmid-Faktoren sind in [47] gegeben. 
Dabei ist der gleiche Trend wie in Abbildung 3b für die Kristallorientierungsabhängigkeit zu 
erkennen, allerdings gibt es nun keine präzise Trennung mehr zwischen Kristallorientierungen, 
welche unter Zugspannung und welche unter Druckspannung Zwillinge bilden. In dieser Arbeit 
wird in den Standarddreiecken dennoch die [012]-[113]-Linie eingezeichnet, um Anhaltspunkte 
für die Kristallrichtungen, welche unter Zug- und welche unter Druckspannung Zwillinge bilden, 
zu geben. 
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Über den Mechanismus der Deformationszwillingsbildung unter den oben genannten 
Bedingungen wird bis heute kontrovers diskutiert [22, 35, 48, 49]. Verschiedene Mechanismen 
wurden hierfür vorgeschlagen. Allgemein lassen diese sich in Polmechanismen und in die 
Ausbreitung von Stapelfehlern auf benachbarten {111}-Ebenen unterteilen. Als erstes wird als 
Vertreter der Polmechanismen der Mechanismus nach Venables erläutert [50]. Bei diesem ist 
eine Waldversetzung, welche das Gitter spiralförmig verzerrt, Ausgangspunkt. Diese muss von 
Versetzungen mehrfach an der gleichen Stelle geschnitten werden, sodass eine Stufe mit einer 
Mindestlänge von 20 Burgers-Vektoren entsteht. Die Versetzungslinie entlang der Stufe spaltet 

im Folgenden in eine Frank-Partialversetzung 〈111〉 und eine Shockley-Partialversetzung 

〈121〉 auf. Die Frank-Partialversetzung ist immobil und dient als Anker. Die Shockley-

Partialversetzung hingegen wird ausgebaucht, ähnlich einer Frank-Read-Quelle und bildet auf 
einer {111}-Ebene einen Stapelfehler aus. Die spiralförmige Verzerrung des Gitters führt auch 
zu einer Bewegung senkrecht zur Gleitrichtung, wodurch nach einer vollen Umrundung der 
Polquelle ein Ebenenabstand zwischen den Begrenzungen des Stapelfehlers ist. Durch teilweise 
Rekombination der geglittenen Shockley-Partialversetzung und der Frank-Partialversetzung 
entlang der Stufe kann die daraus resultierende volle Versetzung auf die nächste Ebene 
quergleiten, wo sie sich erneut aufspaltet. Kritisch betrachtet wird in diesem Modell die 
Vereinigung der Stapelfehler aufgrund der abstoßenden Wirkung der Shockley-
Partialversetzungen auf den benachbarten Ebenen. Für diesen Mechanismus werden daher sehr 
hohe Spannungen erwartet [49]. Sobald sich der Zwillingsnukleus gebildet hat und der Abstand 
zwischen den Shockley-Partialversetzungen mehrere Ebenen beträgt, können diese um die 
Polquelle herumgetrieben werden, was zur Zwillingsverdickung führt. In diesem Stadium ist 
eine einzige Shockley-Partialversetzung aktiviert und würde zu einem perfekten Zwilling 
führen. Für den beschriebenen Mechanismus gibt es experimentell bislang keinen Nachweis. 
Zudem gilt die Länge der Stufe als herausfordernd in der Realisierung. Ein weiterer Kritikpunkt 
ist, dass der Mechanismus zu langsam ist für die innerhalb von Millisekunden gebildeten 
makroskopischen Zwillinge im Experiment [45]. Der größte Kritikpunkt ist allerdings, dass die 
beschriebene Orientierungsabhängigkeit durch das Modell nicht wiedergegeben werden 
kann [42].  
Für die Zwillingsbildung durch Stapelfehleraufweitung auf benachbarten {111}-Ebenen gibt es 
verschiedenste Mechanismen. Cohen und Wertmann [45] postulieren einen 
Zwillingsnukleationsmechanismus bei dem sich volle Versetzungen an einer Lomer-Cotrell-
Versetzung aufstauen. Diese aufgestauten Versetzungen dissoziieren in eine Shockley- und eine 
Frank-Partialversetzung. Die Autoren gehen davon aus, dass diese Aufspaltung trotz fehlenden 
Energiekriteriums aufgrund der Spannungen aus dem Versetzungsaufstaus stattfinden kann. 
Die Shockley-Partialversetzung wird dabei auf einem konjungierten Gleitsystem gebildet und 
von der Frank-Partialversetzung wegbewegt. Bei diesem Mechanismus ist es nicht gegeben, dass 
sich auf jeder {111}-Ebene ein Stapelfehler ausbildet. Aus diesem Grund ist hier von einem 
imperfekten Zwilling oder Stapelfehleragglomerat auszugehen [45, 49]. Narita et al. [51] 
kritisieren daran, dass sie in Experimenten Deformationszwillinge vorwiegend auf dem 
primären Zwillingssystem festgestellt haben und nicht auf einem konjungierten System. TEM-
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Untersuchungen eines Fe-Mn-C-Stahls zeigten allerdings experimentelle Hinweise auf diesen 
Mechanismus [52]. 
Der sogenannte „stair-rod cross-slip“-Mechanismus wurde von Fujita und Mori [38] entwickelt 
und ähnelt dem zuvor vorgestellten. Idrissi et al. [53] postulieren für diesen Mechanismus einen 
experimentellen Nachweis in Fe-Mn-Si-Al-Stahl.  
Das MTN-(Miura-Takamura-Narita) Modell [42] beschreibt eine Versetzungsreaktion, bei der an 
einem Versetzungsaufstau vor einer Lomer-Cotrell-Versetzung eine Frank-Versetzung sowie  
Stapelfehler auf zwei benachbarten {111}-Ebenen entstehen. Dieses Modell wurde von Karaman 
et al. [21] weiterentwickelt und spiegelt deren experimentellen Befunde wieder. Zudem ist dies 
auch ein denkbarer Mechanismus für die experimentellen Befunde des zuvor genannten  
Fe-Mn-C-Stahls [52]. 
Eine weitere Möglichkeit Zwillinge zu bilden, wird von Mahajan und Chin [46] beschrieben. 
Dabei spalten zwei komplanare, aufgespaltete Versetzungen in einen dreilagigen Stapelfehler 
auf.  Um einen makroskopischen Zwilling auszubilden, müssen die Zwillingsnuklei 
zusammenwachsen [53]. Bei diesen Mechanismen wird von einem imperfekten 
Erscheinungsbild der Zwillinge ausgegangen.  
Alle Mechanismen im Vollmaterial haben eine vorausgegangene Versetzungsaktivität wie auch 
hohe Spannungskonzentrationen zur Aktivierung gemein. Zudem wurden in TEM- wie auch bei 
lichtmikroskopischen Untersuchungen Hinweise auf die Zwillingsbildung an einer Korngrenze 
gefunden [40, 54]. Auch in Molekulardynamik- (MD) Simulationen wurde die Zwillingsbildung 
an Korngrenzen oder Oberflächen beobachtet [55, 56]. Hier bewegen sich ausgehend von 
Korngrenzen oder Oberflächen auf benachbarten {111}-Ebenen Shockley-Partialversetzungen 
ins Vollmaterial bzw. ins Korninnere. Dies zeigt die große Bandbreite an möglichen 
Zwillingsbildungsmechanismen. Elementar dabei ist, dass ein Mechanismus immer die 
beschriebenen kristallografischen Beziehungen widerspiegeln muss, da diese eindeutig 
experimentell belegt sind.  
 

2.2 Hochentropische Legierungen 
Klassische Legierungen bestehen aus einem Basiselement, dem ein oder mehrere 
Legierungselemente hinzugefügt werden. Technisch relevante Beispiele sind Fe-, Al- und Ni-
Basislegierungen. Die Legierungselemente erweitern das Eigenschaftsspektrum des 
Ursprungsmetalls. So kann es durch Legieren zu einer Festigkeitssteigerung durch Mischkristall- 
oder Ausscheidungshärtung kommen [32], aber auch zur Veränderung von chemischen 
Eigenschaften, da beispielsweise ab einer Zugabe von 12 Ma.-% Cr ein Stahl als rostfrei 
bezeichnet wird [57]. 
Im Jahre 2004 wurden in den Forschungsgruppen von Cantor [58] und Yeh [59, 60] unabhängig 
voneinander Legierungen entwickelt, die diesem Konzept nicht folgen, da sie kein Basiselement 
besitzen und dennoch einphasig sind. Zuerst definierte Yeh [59] diese Legierungsklasse als 
Legierung, welche aus mindestens fünf Elementen besteht, diese müssen einen Anteil von 5 bis 
35 At.-% aufweisen. Die zweite Definition von Yeh besagt, dass Legierungen einphasig sind, 
wenn sie eine Konfigurationsentropie von über 1,5 Mal der universellen Gaskonstante 
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besitzen [61]. Diese beiden Definitionen überlappen sich zum Großteil. Auf der zweiten 
Definition basierend erhielt diese Materialklasse auch ihren Namen: hochentropische 
Legierungen (engl. high entropy alloys, kurz: HEAs). Yeh schrieb ihr die folgenden vier 
Kerneffekte [61] zu: 

- Hohe Konfigurationsentropie: Diese fördert die Bildung von Mischkristallen und führt 
somit zu höherer Festigkeit und Duktilität im Vergleich zu klassischen Legierungen. 

- Starke Gitterverzerrung: Diese resultiert aus dem Atomgrößenunterschied der Elemente 
und erhöht die Festigkeit eines Materials. 

- Langsamere Diffusion als in klassischen Legierungen aufgrund der lokal variierenden 
Bindungsbedingungen. 

- Cocktail-Effekt: Dieser beschreibt keine Änderung der physikalischen Eigenschaften, 
sondern soll hervorheben, dass durch Mischen von Elementen unerwartete 
Materialeigenschaften auftreten können. 

 
Diese Effekte wurden im letzten Jahrzehnt kontrovers diskutiert und ihre Signifikanz als weniger 
relevant eingestuft als ursprünglich angenommen [62]. Die Phasenstabilität aufgrund der 
Konfigurationsentropie konnte experimentell für die meisten Legierungssysteme nicht bestätigt 
werden, da die meisten Legierungen nach den oben genannten Definitionen mehrere Phasen 
aufwiesen [63–65]. Aus diesem Grund wurde auch über den Namen debattiert und es kam zu 
Alternativen wie multi principle element alloy („Mehrbasiselement-Legierung“). Da der Name 
HEA allerdings weit verbreitet ist, wird es herausfordernd sein, diesen zu ändern [66], weshalb 
hier ebenfalls der Name HEA verwendet wird. 
Nichtsdestotrotz, hat die Forschung an hochentropischen Legierungen zu einem erweiterten 
Eigenschaftsspektrum geführt, wie Abbildung 4 zeigt. Im Vergleich zu klassischen Legierungen, 
konnten mit hochentropischen Legierungen höhere Bruchzähigkeiten erreicht werden, wie in 
Abbildung 4a zu sehen ist [66]. Abbildung 4b zeigt, dass hochentropische Stähle bei 
vergleichbarer Festigkeit höhere Bruchdehnungen aufweisen [67]. 
 

 

Abbildung 4 Ashby-Karten von a) der Bruchzähigkeit über der Streckgrenze nach [66] 
und b) der Bruchdehnung über der Zugfestigkeit nach [67]. 



Grundlagen 

12 

Zudem eignen sich die hochentropischen Legierungen für grundlegende Forschung bezüglich 
der Mischkristallverfestigung [68–70]. Da Atome sich nicht mehr in Wirts- und Fremdatome 
aufteilen lassen, stellt sich die Frage, ob klassische Theorien zur Mischkristallverfestigung wie  
z. B. nach Labusch [71] noch ihre Gültigkeit haben.  
Eine der bekanntesten hochentropischen Legierungen ist die äquiatomare Legierung aus Co, Cr, 
Fe, Mn und Ni, die auch Cantor-Legierung genannt wird, da sie von Brian Cantor als kfz Phase in 
einer 20-komponentigen Legierung entdeckt wurde [58].  
Über die thermodynamische Stabilität von CoCrFeMnNi wird debattiert. Es wurde 
nachgewiesen, dass sich weitere Phasen ausbilden, bei entweder sehr langen 
Wärmebehandlungsdauern von 500 Tagen bei 500 °C und 700 °C [72] oder nach starker 
Deformation und anschließend kürzerer Wärmebehandlungsdauer von 5 min bis 15 Stunden 
bei 450 °C [73]. Sowohl lange Wärmebehandlungsdauern und ein hoher Umformgrad zeigen, 
dass die Triebkraft zur Ausbildung dieser Phasen eher gering ist. Starke plastische Deformation 
ohne eine Temperaturerhöhung führte nicht zur Segregation [73, 74]. Da die zur Segregation 
führenden Parameter in der Legierungsherstellung leicht umgangen werden können, wird diese 
Legierung in Experimenten einphasig verwendet. CoCrFeMnNi wurde in dieser Arbeit aufgrund 
seiner Stapelfehlerenergie gewählt. Diese wurde in verschiedenen experimentellen Arbeiten bei 
Raumtemperatur zu folgenden Werten bestimmt: 30 ± 5 mJ/m2 [75], 26,5 ± 4,5 mJ/m2 [76] und 
28 ± 6 mJ/m2 [77]. Diese Werte lassen Deformationszwillinge als Deformationsmechanismus bei 
Raumtemperatur vermuten. Deformationszwillinge wurden in polykristallinem CoCrFeMnNi in 
einigen Studien bei Raumtemperatur beobachtet [78, 79] und in anderen nicht [80, 81]. 
Experimente an Einkristallen aus CoCrFeMnNi untersuchten den Einfluss der 
Kristallorientierungen auf das Deformationsverhalten [81–84]. Hier wurden die gleichen 
Kristallorientierungsabhängigkeiten für Deformationszwillinge beobachtet wie im Kapitel 
„Deformationszwillinge“ beschrieben. In Tabelle 1 werden die wichtigsten mechanischen Werte 
zusammengefasst. Unter anderem sind die kritischen Scherspannungen für Versetzungsgleiten 
wie auch Zwillingsbildung gegeben. Hierbei sind die Werte für Versetzungsgleiten niedriger. 
Dies stimmt damit überein, dass jeder Zwillingsbildung eine Versetzungsreaktion vorausgehen 
muss. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 



Grundlagen 

13 

Tabelle 1 Mechanische Eigenschaften von ein- und polykristallinem CoCrFeMnNi bei 
Raumtemperatur. 

 

Eigenschaft Wert Quelle 

E-Modul 203 GPa [85] 
Querkontraktionszahl 0,25 [85] 
Streckgrenze Startspannung aus Hall-Petch: 125 MPa  

[111]: 170 bis 290 MPa 
[001]: 200 MPa 

[123]: 80 bis 180 MPa 

[80] 
[84, 86] 

[86] 
[81, 86] 

Kritische 
Scherspannung für 
Versetzungsgleiten 

42 bis 82 MPa [81, 84, 86, 87] 

Kritische 
Scherspannung für 
Zwillingsbildung 

110 bis 378 MPa [78, 79, 81, 86] 

 

2.3 Tribologie 
Tribologie ist als Wissenschaft von Reibung, Verschleiß und Schmierung von zwei Oberflächen 
in Relativbewegung zueinander definiert. Tribologische Kennwerte hängen immer vom 
betrachteten System ab. Dieses besteht aus den beiden in Kontakt stehenden Körpern, der 
Normalkraft, der Gleitgeschwindigkeit, der Atmosphäre und gegebenenfalls einem Schmierstoff 
zwischen den Reibpartnern, wie in Abbildung 5 gezeigt. In der Definition der Tribologie sind 
mehrere Fachwörter erhalten, welche weiterer Erklärung bedürfen. Eines davon ist die 
Oberfläche. Allgemein sind Oberflächen äußere Begrenzungen eines dreidimensionalen 
Körpers. 
 

 

Abbildung 5 Schematische Abbildung eines tribologischen Systems. 
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Jede Oberfläche besitzt eine Rauheit, welche den tribologischen Kontakt und die daraus 
resultierenden Eigenschaften maßgeblich mit beeinflussen kann [88–90]. Eine weitere wichtige 
Oberflächeneigenschaft ist die Oberflächenenergie. Diese ist abhängig von Absorptionsschichten 
(z. B. Oxidschichten, welche an metallischen Oberflächen in Luft immer aufzufinden sind [91, 
92]), Oberflächenrekonstruktion (Änderung der Kristallstruktur an der Oberfläche) und 
Änderungen der chemischen Zusammensetzung von Legierungen an der Oberfläche [93]. Für 
CoCrFeMnNi wurde die Oberflächenrekonstruktion von (110)- und (320)-Oberflächen 
untersucht [94]. An einer CoCrFeMnNi-Oberfläche reichern sich die Legierungselemente Mn wie 
auch Ni an [94, 95].  
Werden zwei Oberflächen mit den oben beschriebenen Eigenschaften in Kontakt gebracht und 
gegeneinander verschoben, ergibt sich ein Bewegungswiderstand, welcher als Reibung 
bezeichnet wird. Die zur Verschiebung benötigte Kraft wird Reibkraft 𝐹  genannt. Ein häufig 
verwendetes Maß für die Reibung ist der Reibkoeffizient 𝜇 [96]: 

𝜇 =  
𝐹

𝐹
 Gleichung 2 

Dabei bezeichnet 𝐹  die Normalkraft. Die Zugabe eines Schmierstoffes zu einem System kann 
den Reibkoeffizienten stark senken [96]. Da in dieser Arbeit allerdings ausschließlich 
ungeschmierte Kontakte verwendet werden, wird darauf nicht näher eingegangen. 
Eine tribologische Belastung führt gewöhnlich zu Veränderungen an den Kontaktflächen. Bei 
metallischen Körpern sind dies meist Topografieänderungen wie auch eine Veränderung der 
chemischen Zusammensetzung [5]. Diese beiden Mechanismen sind nicht unabhängig 
voneinander. Die chemische Zusammensetzung ändert sich beispielsweise durch 
Tribooxidation. Die Topografieänderungen können mehrere Ursachen haben: plastische 
Deformation und die Bildung von Verschleißpartikeln. Verschleißmechanismen können 
wiederum in Adhäsion, Abrasion, Oberflächenzerrüttung und in die zuvor genannte 
tribochemische Reaktion eingeteilt werden [96]. Tribochemische Reaktionen sind dabei 
beispielsweise das beschleunigte Wachstum von Oxiden durch die tribologische Last [97, 98] 
oder das Bilden von Tribofilmen [99]. Bei der Oberflächenzerrüttung wird der tribologische 
Kontakt mit Ermüdung verglichen. Aufgrund der wiederkehrenden Be- und Entlastung der 
Reibpartner unter tribologischer Last bilden sich Risse und in der Folge Verschleißpartikel [96, 
100, 101]. Abrasion tritt auf, wenn einer der Reibpartner deutlich härter ist als der andere und 
dies eine Materialverschiebung im weicheren Körper herbeiführt. Zu solchen 
Materialverschiebungen können auch harte Partikel im Kontakt führen [96]. 
Bei der Adhäsion sind atomare Wechselwirkungen zwischen den beiden Reibpartnern 
entscheidend. Durch diese Wechselwirkungen können atomare Bindungen entstehen und 
Material zwischen den Reibpartnern kann transferiert werden. Vier Mechanismen wurden 
postuliert, welche zur Adhäsion führen können [102]: 

- Mechanisches Verhaken: Hierbei verhaken sich die Rauheitshügel der beiden 
Kontaktpartner.  

- Diffusion: Hierbei können Atome von einem Körper in den anderen diffundieren. Dies 
erfordert Mobilität der Atome wie auch Löslichkeit im Gegenkörper. 
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- Elektronenaustausch: Aufgrund von unterschiedlichen Bandstrukturen kann es zum 
Elektronenaustausch an der Grenzfläche kommen. Dies führt zur Aufladung der 
Oberflächen und ruft elektrostatische Kräfte hervor. 

- Chemische Reaktion / Adsorption: Hierbei bilden sich entweder primäre oder sekundäre 
Bindungen zwischen den beiden Reibpartnern aus. 
 

Der adhäsive Reibprozess wird in drei Schritte unterteilt: (1) elastische und plastische 
Deformation, wodurch die Oberflächendeckschichten zerstört werden, (2) Ausbildung von 
adhäsiven Bindungen und (3) Abscheren der Bindungen mit gegebenenfalls 
Materialübertrag [96].  
Das Durchbrechen der Oxidschicht führt zu einer erhöhten Reaktivität [103]. Zudem wirken gut 
plastisch verformbare Kristallgitter, wie das kfz Gitter, begünstigend auf die Adhäsion aufgrund 
einer erleichterten Kontaktanpassung [96]. Der Einfluss der Adhäsion wurde durch die JKR- 
(Johnson, Kendall und Roberts-)Theorie für weiche, große Kugeln mit hoher Adhäsion [104] und 
für harte, kleine Kugeln mit geringer Adhäsion durch die DMT-(Derjaguin, Muller und Toporov) 
Theorie beschrieben [105]. Bei beiden Theorien dient der Hertz´sche Kontakt [106] als 
Grundlage. Der Hertz´sche Kontakt beschreibt dabei die Annäherung zweier linear-elastischer 
Körper, wobei mindestens ein Körper eine gekrümmte Oberfläche besitzt, und die auftretenden 
Spannungen in den Körpern, wenn diese belastet werden [106]. Die DMT- und JKR-Theorie 
unterscheiden sich in ihren Annahmen. Bei der JKR-Theorie wird von adhäsiven Kräften 
innerhalb des Kontaktes ausgegangen, während bei der DMT-Theorie die adhäsiven Kräfte 
außerhalb des Kontaktes sind. Beide Modelle beschreiben somit Grenzfälle und führen zu einer 
Vergrößerung des Kontaktradius im Vergleich zum Hertz´schen Kontaktradius. Zudem ist in 
beiden Fällen die Abziehkraft proportional zum Kugelradius und der Oberflächenenergie. Sie 
unterscheiden sich lediglich im Vorfaktor. Wann welcher der Fälle greift, kann mittels des Tabor-
Faktors berechnet werden, welcher von den Oberflächenenergien, der Kugelradien, der 
elastischen Konstanten und dem Gleichgewichtsabstand der beiden Oberflächen abhängt [107].  
In metallischen Werkstoffen spielt auch das Gefüge eine entscheidende Rolle. So zeigen 
beispielsweise verschiedene Materialien abhängig von ihrer ursprünglichen Korngröße 
unterschiedliche Reibkoeffizienten und Verschleißraten [3, 4, 108, 109]. Schon Archard [110] 
publizierte 1953 einen invers proportionalen Zusammenhang zwischen dem 
Verschleißvolumen und der Härte des weicheren Kontaktpartners. Die Härte eines Materials 
wird durch das Gefüge beeinflusst [32]. Wie bereits erwähnt, führt die tribologische Belastung 
zur plastischen Deformation, welche zu Änderungen in der Mikrostruktur führt. Auch 
experimentell wurde eine Änderung der Härte mit dem Abstand zur Oberfläche festgestellt 
[111]. Blau [112] fasste verschiedene Mechanismen für einen Wechsel im Reib- und 
Verschleißverhalten zusammen in denen auch der plastischen Deformation eine große Rolle 
zugewiesen wird. Argibay et al. [113] entwickelten einen Kreislauf aus Reibung, anliegendem 
Spannungsfeld und Mikrostruktur, welcher als „friction feedback loop“ bekannt wurde 
(s. Abbildung 6). 
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Abbildung 6 Kreislauf aus Reibkoeffizient, Spannungsfeld und Korngröße, in der Literatur 
auch als „friction feedback loop“ bezeichnet. Abbildung nach [113]. 

 
Auch die Verschleißpartikelbildung wird auf Risse entlang der entstandenen Korngrenzen oder 
Poren zurückgeführt, die durch tribologische Last erzeugt werden [6–8, 111]. Um dies besser zu 
verstehen und Materialien möglichst effizient unter tribologischer Last zu nutzen, müssen die 
einzelnen Prozesse der mikrostrukturellen Entwicklung grundlegend verstanden werden. Die 
Deformationsschichtausbildung wird im Folgenden näher anhand von grobkörnigen kfz 
Metallen und Legierungen erläutert. 
Charakteristisch für die mikrostrukturelle Entwicklung unter tribologischer Last ist eine 
Kristallrotation aufgrund von versetzungsbasierter Plastizität. Die bevorzugte 
Kristallrotationsachse steht dabei senkrecht auf der Gleit- und Normalenrichtung des 
Probenkoordinatensystems [114–118]. Dabei nimmt die Kristallrotation mit abnehmendem 
Abstand zur Oberfläche zu [115, 116]. Dies geht mit einer steigenden Versetzungsdichte mit 
abnehmendem Abstand zur Oberfläche einher [114, 119]. Für die Kristallrotation wird die 
Aktivierung von mindestens zwei bis drei Gleitsystemen angenommen [115]. Diese Annahme 
fügt sich ein in die Beobachtung von Gleitstufen auf mehreren Gleitsystemen neben den 
Verschleißspuren [120, 121], auf einer dünnen Wand [122] oder auf quaderförmigen, 
einkristallinen Proben [123]. Auch neue Körner können unter tribologischer Last gebildet 
werden. In frühen Stadien der mikrostrukturellen Entwicklung wird dabei häufig eine oder 
mehrere Korngrenzen parallel zur Oberfläche gebildet mit Klein– oder 
Großwinkelkorngrenzcharakter [119, 122, 124–128]. Diese wird auch Dislocation Trace Line 
(DTL) genannt. Für deren Bildungsmechanismus existieren zwei Modelle: Das erste Modell geht 
davon aus, dass die Versetzungen zuerst von der Oberfläche ins Vollmaterial gleiten und sich mit 
einem Vorzeichenwechsel in der Scherkomponente in Gleitrichtung auf der Normalenebene die 
Bewegungsrichtung umdreht, sodass die Versetzungen in Richtung Oberfläche gleiten. Dieses 
Gleiten wird ausgeführt bis die projizierte Scherspannung nicht mehr ausreichend für die 
Versetzungsbewegung ist. Durch das Vorhandensein vieler Versetzungen in dieser Tiefe bildet 
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sich eine Korngrenze bzw. DTL aus [119]. Das zweite Modell vermutet eine Versetzungsreaktion, 
wobei die Details noch unklar sind [122]. Im folgenden Stadium bilden sich zwischen den 
Korngrenzen parallel zur Oberfläche Korngrenzen senkrecht zur Oberfläche. Dadurch entstehen 
in Gleitrichtung elongierte Subkörner [129]. Die Korngröße der gebildeten Körner nimmt mit 
zunehmendem Abstand zur Oberfläche zu [8, 115, 130, 131]. Es wurde von einer langsameren 
Ausbildung von Körnern bei Materialien mit geringerer Stapelfehlerenergie berichtet [8]. 
Abhängig vom tribologischen System (hohe Gleitgeschwindigkeit, geringe Temperaturen oder 
Material mit geringer bis mittlerer Stapelfehlerenergie) wurde auch die Bildung von 
Deformationszwillingen auf einem oder mehreren Zwillingssystemen beobachtet [126, 131–
135]. Hierbei zeichnet sich ab, dass für unidirektionale Versuche (Versuche mit einer 
Gleitrichtung), die Zwillinge in Gleitrichtung geneigt sind. Zudem können sich oberflächennah 
auch nanokristalline Schichten ausbilden [131, 136–138]. Tritt in einem tribologischen Kontakt 
durch Adhäsion erzeugter Materialübertrag zwischen den beiden Körpern in Kontakt auf, kann 
dies zu mechanischem Legieren und damit zu einer Änderung der chemischen 
Zusammensetzung der oberflächennahen Schicht führen [5, 114, 139]. Auch wird bei Multi-
Zyklen-Experimenten eine ausgeprägte Oxidschicht, erzeugt durch Tribo-Oxidation, beobachtet 
[98, 140]. Beispielhafte Deformationsschichten sind in Abbildung 7 gegeben. Welche von den 
beschriebenen mikrostrukturellen Charakteristika entstehen ist, wie zu Beginn des Kapitels 
angemerkt, abhängig vom tribologischen System. So wurden die Einflüsse der Normalkraft [131, 
141], Gleitgeschwindigkeit [135, 136], Temperatur [135], Atmosphäre [126, 142], 
Materialpaarungen [123, 126], Anzahl der Übergleitungen [119] und Materialeigenschaften, wie 
z. B. der Stapelfehlerenergie [8, 124] oder Kristallorientierung [133, 143], untersucht.  
Um ein Material auf ein Belastungskollektiv auslegen zu können, müssen die Spannungen bzw. 
Dehnungen im Material abgeschätzt werden. Das Spannungsfeld unter tribologischer Last ist 
nicht trivial, da es sich um einen mehrachsigen Spannungszustand handelt, der lokal wirkt und 
sich bewegt. Zur experimentellen Dehnungsabschätzung wird in der Literatur häufig die 
Verschiebung an Markern wie z. B. von ursprünglichen Korngrenzen ausgewertet [111, 132, 
144]. Diese nimmt in der Regel exponentiell mit abnehmendem Abstand zur Oberfläche zu. Zur 
Abschätzung der Fließspannung wurden zudem Korngrößen in Abhängigkeit vom Abstand zur 
Oberfläche gemessen und daraus auf die Fließspannungen zurückgerechnet [145, 146]. 
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Abbildung 7 a) Ursprüngliches Gefüge vor der tribologischen Belastung. Durch die 
tribologische Last erzeugte b) Kristallrotation und Korngrenze parallel zur 
Oberfläche (DTL), c) elongierte Subkörner, nanokristalline Körner und 
Zwillinge und d) elongierte Körner mit Oxidschicht. 

 
In einer dieser Studien sind neben versetzungsbasierter Plastizität auch Deformationszwillinge 
in Kupfer aufgetreten. Mit der Kenntnis über die kritische projizierte Scherspannung für 
Zwillingsbildung in Kupfer, wurde überprüft, ob die abgeschätzte Fließspannung 
Deformationszwillinge aktivieren kann. Es wurde hierfür eine sehr gute Übereinstimmung 
gefunden [146]. Zudem konnten an einer Anlasszwillingskorngrenze unterschiedliche 
Dehnungskomponenten festgestellt werden: einfache Scherung, lokalisierte Scherung und 
Kristallrotation [147]. 
Klassisch werden in der Materialwissenschaft Schmidfaktoren bzw. projizierte Scher-
spannungen berechnet, um die aktiven Gleit- und Zwillingssysteme zu identifizieren. Dies 
benötigt Kenntnis über das angelegte Spannungsfeld. Da das Spannungsfeld unter tribologischer 
Last nur schwer zugänglich ist, werden in der Literatur mit vereinfachten Spannungsfeldern die 
Schmidfaktoren berechnet. Cai et al. [116, 144] gehen von einer einfachen Scherung in 
Gleitrichtung aus und Lychgain [148] rechnet mit Normalspannungen in Normal- und 
Gleitrichtung. Welches Vorgehen die Realität besser widerspiegelt, ist bislang ungewiss. Das 
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bislang einzige Modell für das tribologische Spannungsfeld lieferte Hamilton [9]. Hierbei wird 
das Hertz´sche Modell mit einer Scherspannung in Gleitrichtung auf der Normalenebene 
überlagert, welche proportional zum experimentell gemessenen Reibkoeffizienten ist. Dieses 
Modell ist linear elastisch und statisch. Es wurde bisher häufig herangezogen um die Größe der 
plastischen Zone abzuschätzen [4, 109, 139].  
Eine weitere Möglichkeit, um Verständnis für die mikrostrukturelle Entwicklung zu generieren, 
sind Simulationen. Hierbei wurden Simulationen auf unterschiedlichen Längenskalen 
durchgeführt [149]. Die MD-Simulation kann elementare Mechanismen in der Mikrostruktur 
widerspiegeln, allerdings ist sie bezüglich der Simulationsgröße und der minimalen 
Gleitgeschwindigkeiten begrenzt. Es wurde beispielsweise der Einfluss unterschiedlicher 
Legierungsanteile an Nickel in Kupfer auf das Deformationsverhalten unter tribologischer Last 
untersucht. Dabei wurden zeit- und tiefenabhängig die Bildung von Korngrenzen, die 
Geschwindigkeiten von Atomen unter Belastung sowie Anteile an Atomen mit 
Zwillingsorientierung berechnet [150]. Auch kann die Kristallrotation nachvollzogen werden 
[151]. Zudem können einzelne Defekte wie beispielswiese Versetzungsringe analysiert werden 
[152]. Mittels diskreter Versetzungsdynamik- (engl. discrete dislocation dynamics (DDD)) 
Simulation wurde untersucht, welche Versetzungen dem Gegenkörper folgen können [153]. Da 
hier allerdings keine Versetzungsbildung berücksichtigt wurde, ist die Übertragbarkeit auf 
Experimente erschwert. Eine weitere Methode ist die Finite Elemente Methode (FEM). Diese 
kann elementare Mechanismen nicht darstellten. Padilla et al. [10] nutzten die FEM, um das 
Spannungsfeld unterhalb des Gegenkörpers unter Berücksichtigung der Plastizität zu 
berechnen. Die gezeigten von Mises-Spannungsverteilungskarten weichen dabei nur geringfügig 
von der linear-elastischen Hamilton-Lösung ab. Zudem wurden mittels FEM, die Spannungen 
und Dehnungen in Dünnschichten unter tribologischer Last berechnet [154]. Auch die 
Kristallplastizität- (engl. crystal plasticity (CP)) FEM wurde angewandt, um Einblicke in die 
plastische Deformation unter tribologischer Last zu erhalten. Hierbei wurde das Ritzen mit 
einem Berkovich-Indenter in Kupfereinkristalle simuliert. Eindringtiefe wie auch 
Materialaufwurfhöhe zeigten eine gute Übereinstimmung mit experimentellen Daten [155]. 
Zudem wurden Kristallrotationen und daraus berechnete geometrisch notwenige 
Versetzungsdichten mittels hochauflösender Elektronenrückstreubeugung (HR-EBSD) 
experimentell bestimmt und mit den Ergebnissen der CP-FEM verglichen [156]. In einer anderen 
Untersuchung wurden die projizierten Scherspannungen auf den Gleitsystemen zeitabhängig 
berechnet [157]. Wie gut diese zutreffen, ist experimentell derzeit nicht überprüft. 
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2.4 Zielsetzung dieser Arbeit 
Wie im Unterkapitel „Tribologie“ gezeigt, wurden mikrostrukturelle Veränderungen im 
tribologischen Kontakt bereits intensiv untersucht, mit dem Ziel, deren beeinflussende Faktoren 
zu identifizieren und zu verstehen. Dennoch ist bis heute das Spannungsfeld unter tribologischer 
Last nicht vollständig verstanden und Vorhersagen über die sich einstellende Mikrostruktur und 
die daraus resultierenden tribologischen Eigenschaften sind schwierig zu treffen. Es bedarf 
geeigneter experimenteller Daten, um festzustellen, auf welchen kristallografischen Systemen 
hohe projizierte Scherspannungen existieren. Im nächsten Schritt können diese Daten mit 
Modellen für das Spannungsfeld unter tribologischer Last abgeglichen werden.  
In dieser Arbeit werden für die Identifikation von kristallografischen Systemen mit hoher 
projizierter Scherspannung Zwillingssysteme gewählt, da diese gegenüber vollständigen 
Versetzungen auf Gleitsystemen deutliche Vorteile besitzen. Zum einen ist die 
Zwillingsebenennormale eindeutig identifizierbar aufgrund der unidirektionalen 
Dehnungsfreisetzung von Deformationszwillingen, wodurch sie als Marker in der 
Deformationsschicht verwendet werden kann. Zum anderen wird die Zug-Druck-Anisotropie in 
Abhängigkeit von der Kristallorientierung ausgenutzt, indem tribologische Experimente an 
Einkristallen durchgeführt werden und dabei die Kristallrichtungen so gewählt werden, dass die 
Reib- und/oder die Normalkraft oder keine der beiden Kräfte zu Zwillingen führen. Damit kann 
gezielt überprüft werden, ob eine Normalspannungskomponente zur Zwillingsbildung unter 
tribologischer Last führt. Diese Experimente werden mit zwei verschiedenen Reibkoeffizienten 
(µ = 0,2 und µ = 1) durchgeführt, um den Einfluss des Reibkoeffizienten auf das Spannungsfeld 
untersuchen zu können. 
Mit den resultierenden Ergebnissen können die folgenden Leitfragen betrachtet werden: 

1) Zwillingsbildung: Welche Kristallorientierungen und Reibkoeffizienten führen zur 
Zwillingsbildung? Haben die unter verschiedenen experimentellen Bedingungen 
entstandenen Deformationszwillinge Gemeinsamkeiten? Können aus ihrer Lage oder 
der Interaktion mit der umliegenden Mikrostruktur Erkenntnisse über ihren 
Entstehungsort oder -mechanismus gewonnen werden? Kann die Zwillingsbildung unter 
tribologischer Last auf eine oder mehrere Spannungskomponenten zurückgeführt 
werden? 

2) Spannungsfeld: Wie wirkt sich der Reibkoeffizient auf das Spannungsfeld aus? Kann mit 
dem einzigen bisher publizierten Spannungsfeld nach Hamilton das Auftreten von 
Deformationszwillingen in bestimmten Kristallorientierungen erklärt werden? Falls 
nicht, können Stellschrauben identifiziert werden, um dieses zu verbessern? 
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3 Materialien & Methoden 
3.1 Probenmaterialherstellung und Präparation 
Einkristallines CoCrFeMnNi wurde am Forschungszentrum Jülich in der Arbeitsgruppe von 
Dr. Michael Feuerbacher mittels der Bridgman-Methode hergestellt. Dafür wurde aus Co (4N), 
Cr (5N), Fe (3N+), Mn (4N) und Ni (4N5) zuerst eine Legierung mittels Schwebeschmelzen in 
einer Cu-Kokille hergestellt. Die Legierung wurde in eine Al2O3-Kokille mit 20 mm Durchmesser 
und spitz zulaufendem Boden gegeben, welche in einer wassergekühlten Säule im 
selbstgebauten Bridgman-Ofen platziert wurde. Der Einkristall wurde durch das vertikale 
Zurückziehen der Kokille aus der auf 1340 °C geheizten Zone mit einer Geschwindigkeit von 
50 mm/h hergestellt. Der Ofen besaß eine Ar-Atmosphäre mit einem Druck von 200 mbar. Der 
entstandene Zylinder wurde unter zu Hilfenahme von Laue-Diffraktion zu 3 mm dicken Scheiben 
mit den Oberflächennormalenrichtungen (NR) [001] bzw. [011] erodiert. Die weitere 
Probenbehandlung fand am KIT statt. 
Die Einkristalle wurden nach dem Schneiden geschliffen, um Erodierrückstände zu entfernen 
und anschließend in einem Rohrofen (Carbolite Gero GmbH, Neuhausen, Deutschland) bei einem 
Unterdruck von <1,5 ∙ 10  mbar bei 1200 °C für 72 h wärmebehandelt. Alle Proben wurden vor 
den tribologischen Experimenten zunächst manuell präpariert. Dafür wurden die Proben auf 
Schleifpapieren der Körnung P800, P1200, P2500 und P4000 unter Wasserkühlung geschliffen. 
Anschließend wurden die Proben mit 3 µm- bzw. 1 µm-Diamantsuspensionen für jeweils 
mindestens acht Minuten poliert. Hierfür wurde ein selbst angemischtes Schmiermittel 
(1000 ml destilliertes Wasser, 250 ml Isopropanol und 3 g Spülmittel) dazugegeben. Zur 
Entfernung einer verbleibenden Deformationsschicht durch die mechanische Präparation 
wurden die Proben mit einem Elektrolyten aus Perchlorsäure und Methanol im Verhältnis 1:9 
bei einer Spannung von 20 V und mit einer Flussrate von 20 (Struers interne Einheit) für eine 
Dauer von 15 s auf einer Elektropoliermaschine (LectroPol-5, Struers, Kopenhagen, Dänemark) 
elektropoliert. Der Elektrolyt für den Einkristall mit NR[011] wurde zuvor für eine ausreichend 
gute Oberflächenqualität im Kühlschrank gekühlt. Die Proben wurden nach dem Schleifen, 
beiden Polierschritten und dem Elektropolieren jeweils für 10 min in Isopropanol im 
Ultraschallbad gereinigt. 
Die Zusammensetzung der Einkristalle wurde mittels energiedispersiver Röntgenspektroskopie 
(EDX; X-Max 80, Oxford Instruments, Abingdon-on-Thames, UK) gemessen und ist in Tabelle 2 
gegeben. Diese weicht nur minimal von der äquiatomaren Zusammensetzung ab. 
 

Tabelle 2 Zusammensetzung der Einkristalle gemessen mit EDX nach der 
Oberflächenpräparation. 

 

 Co in At.-% Cr in At.-% Fe in At.-% Mn in At.-% Ni in At.-% 

NR[001] 21 ± 1 20 ± 1 21 ± 1 18 ± 1 20 ± 2 

NR[011] 20 ± 1 20 ± 2 21 ± 1 18 ±1 21 ± 2 
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3.2 Tribologische Experimente 
Die tribologischen Experimente wurden an einem hausinternen, von Dr. Christian Haug [158] 
konstruierten und als VHA (engl. versatile high-speed acquisiton) bezeichneten Tribometer 
durchgeführt. Der schematische Aufbau dieses Tribometers ist in Abbildung 8 gegeben. 

 
Die Proben werden auf einen Probentisch geklemmt, welcher sich auf einem Drehtisch (Typ  
M-060.PD, Physik Instrumente GmbH & Co. KG (PI), Karlsruhe, Deutschland) befindet. Der 
Drehtisch dient einer exakten Ausrichtung der Einkristalle in die geplanten 
Gleitrichtungen (GR). Unter dem Drehtisch ist ein manueller Lineartisch (XR25P/M, ThorLabs 
GmbH, Dachau, Deutschland) montiert, um die Probe senkrecht zur Gleitrichtung (in Abbildung 
8 mit Transversalrichtung (TR) bezeichnet) ausrichten zu können. Der Drehtisch und der 
Probentisch befinden sich auf einem weiteren linearen Aktor (Typ M-414.2PD, PI, Karlsruhe, 
Deutschland). Dieser führt die Relativbewegung zwischen Grund- und Gegenkörper während 
der tribologischen Experimente aus. Für die Aufbringung der Normalkraft wurde eine Säule 
konstruiert. Diese enthält am unteren Ende eine Aufnahme für den Gegenkörper, einen 
dreiachsigen Piezokraftsensor (Typ 9317C, Kistler Instrumente GmbH, Sindelfingen, 
Deutschland) und am oberen Ende einen Tisch, auf den Totgewichte gestellt werden. Der 
Piezokraftsensor dient der Messung der Reibkraft und wird vor den Experimenten mittels 
Totgewichten kalibriert. Durch das Aufbringen der Totgewichte wird die Normalkraft 

 

Abbildung 8 Schematischer Aufbau des verwendeten Tribometers. 
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eingestellt. Die Säule wird mittels eines weiteren Aktors (Typ M-229.26S, PI, Karlsruhe, 
Deutschland) bei Versuchsbeginn auf die Probe gesenkt und bei Versuchsende wieder 
angehoben. Diese Bewegung ist entlang der Normalenrichtung (NR). Das gesamte Tribometer 
ist in einer Plexiglas-Box eingehaust, um die Umgebungsbedingung für die tribologischen 
Experimente einstellen und kontrollieren zu können. Weitere Details zur 
Tribometerkonstruktion können [158] entnommen werden. 
Für die tribologischen Experimente in dieser Arbeit, wurden die oben beschriebenen 
CoCrFeMnNi-Einkristalle als Grundkörper verwendet. Kugeln mit 10 mm Durchmesser aus 
Saphir (Saphirwerk, Brück, Schweiz) und SiC (hightech ceram Dr. Steinmann + Partner GmbH, 
Blankenheim, Deutschland) wurden als Gegenkörper gewählt. Eigenschaften dieser beiden 
Gegenkörpermaterialien sind in Tabelle 3 aufgelistet. Zur Befestigung der Kugeln wurden diese 
mittels Zwei-Komponenten-Kleber (UHU PLUS ENDFEST, Bolton Adhesives, Rotterdam, 
Niederlande) in Halter geklebt, welche im Tribometer montiert wurden.  
 

Tabelle 3 Eigenschaften der Gegenkörpermaterialien Saphir und SiC. 
 

 Saphir SiC 

E-Modul 430 GPa [159] 420 GPa [160] 
Poissonzahl 0,30 [161] 0,15 [160] 
Härte 2300 HV [159] 26 GPa HV [160] 
Druckfestigkeit 2100 MPa [159]  2500 MPa [160] 
Wärmeleitfähigkeit 36 W/mK [159]  100 W/mK [160] 
Elektrischer Widerstand (20°C) 1015 Ω∙cm [162] 10-1-108 Ω∙cm [160] 
Ionischer Bindungsanteil 63 %  [163] 12 % [163] 
Kugelrauheit Sa* 13 ± 2 nm 60 ± 12 nm 

* interferometrisch gemessen mit Plu neox (Sensofar, Barcelona, Spanien) 
 
Die tribologischen Experimente wurden mit einer Normalkraft von 2 N, einer 
Gleitgeschwindigkeit von 0,5 mm/s in Luft mit 50 % relativer Luftfeuchte (rL) bei 
Raumtemperatur durchgeführt. Für jedes Experiment wurde eine neue Kugel verwendet. Die 
gewählten Kristallrichtungen in Normalen- und Gleitrichtung sind in Tabelle 4 gegeben. In der 
dritten Spalte ist die in dieser Arbeit verwendete Notation gegeben. Die Kristallorientierungen 
wurden so gewählt, dass sowohl in Gleit- wie auch Normalrichtungen kristallografische 
Richtungen liegen, die unter Zug- oder Druckspannungen zu Zwillingsbildungen führen. Diese 
Richtungen wurden systematisch miteinander kombiniert. Zudem wurde ein Versuch in die 
Richtung einer Shockley-Partialversetzung durchgeführt. Die Wahl des 
Probenkoordinatensystems ist in Abbildung 9a gegeben und bezieht sich immer auf die 
Verschleißspuren. In Abbildung 9b und c sind zusätzlich schematische Bilder der 
Kristallrichtungen in Normalen- und Gleitrichtung gezeigt. Es ist zudem angegeben, ob die 
gewählten Kristallrichtungen unter einer uniaxialen Zug- oder Druckspannung zu 
Zwillingsbildung führen. Damit soll die systematische Kombination der Kristallrichtungen in 
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Normalen- und Gleitrichtung verdeutlicht werden. Die Probenoberflächen wurden nur ein 
einziges Mal überglitten, wobei der Gleitweg für alle Kristallorientierungen 6 mm betrug - nur 
für die Kristallorientierung NR[011]//GR[211] mit einer Saphirkugel als Gegenkörper betrug 
der Gleitweg aus Platzgründen auf der Probe nur 4 mm. 
 

Tabelle 4 Gewählte Kristallrichtungen in Gleit- und Normalenrichtung sowie die in dieser 
Arbeit verwendete Notation. 

 

Normalenrichtung (NR) Gleitrichtung (GR) Notation 

[001] 
[100] NR[001]//GR[100] 
[110] NR[001]//GR[110] 

[011] 

[100] NR[011]//GR[100] 
[011] NR[011]//GR[011] 
[211] NR[011]//GR[211] 

 

 

Abbildung 9 a) Probenkoordinatensystem bezüglich der Verschleißspur und Aufsicht auf 
die Einkristalle mit b) NR[001] und c) NR[011]. In b) und c) ist zudem 
angegeben, ob Zug- oder Druckspannungen in die gewählten 
Kristallrichtungen zu Zwillingen führen. 
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3.3 Elektronenmikroskopie 
Die Verschleißspur-, Gegenkörper- wie auch die Mikrostrukturanalyse wurden mittels 
Elektronenmikroskopie am zweistrahligen Elektronenmikroskop Helios NanoLabTM DualBeam 
TM 650 (ThermoFisher Scientific, Waltham, Massachusetts, USA) durchgeführt, welches mit 
einem Elektronen- wie auch mit einem fokussierten Gallium-(Ga-) Ionenstrahl ausgestattet ist. 
Von den Verschleißspuren und Gegenkörpern wurden mit diesem Mikroskop mit einer 
Beschleunigungsspannung (𝑈 ) von 2 kV und einem Strahlstrom (𝐼 ) von 0,8 nA 
Sekundärelektronen-(SE-) Bilder aufgenommen. 
Für die mikrostrukturellen Informationen in der Deformationsschicht wurden zunächst in der 
Mitte der Verschleißspur zwei Platin-(Pt-) Schichten abgeschieden, um die Oberfläche vor 
Beschädigung durch Ga-Ionen zu schützen. Die erste Pt-Schicht wurde mit einer Dicke von 
0,2 µm mittels Elektronenstrahl mit 𝑈  = 2 kV und 𝐼  = 6,4 nA abgeschieden und die zweite Pt-
Schicht mit einer Dicke von 1 µm mittels Ga-Strahl mit 𝑈  = 30 kV und 𝐼  = 0,77 nA. 
Anschließend wurden mit dem Ga-Strahl Gräben parallel zur Gleitrichtung geschnitten, um den 
Querschnitt der Deformationsschichten freizulegen. Von den Deformationsschichten wurden 
SE-Bilder mit 𝑈  = 2 kV und 𝐼  = 0,8 nA bei einer Probenkippung von 52° aufgenommen. Diese 
Kippung ist bei der Betrachtung der Querschnittsbilder zu beachten. Bei der Messung der 
Schichtdicken mit einem Matlab-Skript wurde dieser Winkel berücksichtigt. Die Auflösung der 
Querschnittsbilder reichte nicht aus, um die Deformationsschichten detailgetreu aufzulösen, 
weshalb elektronentransparente Lamellen ebenfalls parallel zur Gleitrichtung hergestellt 
wurden. Um diese zu erhalten wurde ein Steg präpariert, welcher herausgehoben und an ein Grit 
geklebt wurde. Die Elektronentransparenz wurde durch drei Dünnschritte mit immer kleiner 
werdenden Strahlströmen (𝐼  = 0,77 nA, 0,24 nA und 83 pA bei 𝑈  = 30 kV) und einem 
abschließenden Showering bei 𝑈  = 5 kV und 𝐼  = 41 pA erreicht. Weitere Details zu einer 
defektarmen Lamellenpräparation können [164] entnommen werden. Mittels eines 
Rastertransmissionselektronenmikroskop-(engl. scanning transmission microscopy (STEM-)) 
Detektors, welcher am genannten Rasterelektronenmikroskop installiert ist, wurden Bilder bei 
𝑈  = 30 kV und 𝐼  = 100 pA im Hellfeldmodus aufgenommen.  
Für die Bestimmung der kristallographischen Daten wurden Transmissions-Kikuchi-Beugungs-
Untersuchungen (engl. transmission Kikuchi diffraction (TKD)) mit einem on-axis OptimusTM 
TKD-Detektorkopf (Bruker, Billerica, USA) durchgeführt, welcher an einem e-flashHD-Detektor 
(Bruker, Billerica, USA) montiert ist. Dabei wurde eine Schrittweite von 5 nm gewählt bei 
𝑈  = 30 kV und 𝐼  = 0,4 nA oder 0,8 nA. Trotz der geringstmöglichen Detektorauflösung von 
160 ∙ 120 Pixel2 und der kürzest möglichen Expositionszeit von 7 ms dauerte eine Messung mit 
einer Bildbreite von 4,14 µm 45 min. Bei dieser Messdauer kann es zu einem Drift der Probe 
kommen. Die aufgenommen Kikuchi-Pattern wurden mit der Messsoftware Esprit 2.2 (Bruker, 
Billerica, USA) mittels Hough-Transformation indiziert. Dabei wurden nur Pattern mit 
mindestens sechs indizierten Bändern und einer maximalen Bandverkippung von 2° 
ausgewertet. Es wurden hierfür die Kristalldaten von Cu verwendet, da Cu und CoCrFeMnNi 
beide kfz sind und die gleiche Größe der Einheitszelle besitzen. Die weitere Auswertung erfolgte 
mit der Matlab Toolbox Mtex [165]. Dabei wurden die Orientierungsdaten in GR, TR und NR 
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farbkodiert. Zudem wurden in den Messungen Kleinwinkelkorngrenzen (3 - 15°) in grün, 
Großwinkelkorngrenzen (> 15°) in rot und Zwillingskorngrenzen (60° ± 3°) in blau eingefärbt. 
Hierbei ist zu beachten, dass Mtex nur geschlossene Korngrenzen auswerten kann. Körner 
kleiner drei Pixel wurden nicht ausgewertet. Die Orientierungen einzelner Messpunkte wurden 
zudem im Standarddreiecken und/oder Polfiguren dargestellt. 
Hochauflösende Transmissionselektronenbilder (engl. high resolution transmission electron 
microscopy (HR-TEM)) wurden an einem doppelt korrigierten ThemisZ-TEM (ThermoFisher, 
Hillsboro, USA) mit 𝑈  = 300 kV aufgenommen, welches mit einer OneView CCD Kamera (Gatan 
Inc, Pleasanton, USA) ausgestattet ist. Dieses Gerät gehört der Karlsruher Nano Micro Facility 
(KNMFi) an und wurde von Vahid Tavakkoli bedient. Fast Fourier Transformation (FFT-) 
Analysen der Bilder wurden mit der Software DigitalMicrograph (Gatan Inc, Pleasanton, USA) 
durchgeführt. 
 

3.4 Molekulardynamik-Simulation 
Die MD-Simulationen wurden von Dr. Stefan Eder mittels des open-source MD-Codes 
LAMMPS [166] durchgeführt. Bei diesen Simulationen wurde sich auf die Kristallorientierungen 
NR[001]//GR[110] und NR[011]//GR[100] beschränkt. Es wurde eine Systemgröße von 80 ∙

40 ∙ 40 nm3 gewählt, was 10,9 Millionen Atomen entspricht. CoCrFeMnNi wurde erstellt, indem 
die Atomplätze eines kfz Gitters zufällig mit den Atomen der einzelnen Elemente besetzt wurden, 
sodass eine äquiatomare Legierung entstand. Die Wechselwirkungen zwischen den Atomen 
wurden mittels des Potentials von Gröger et al. [167] beschrieben. Als Randbedingungen 
wurden die Seiten (GR-NR- und NR-TR-Ebene) periodisch gewählt. Am Boden des Quaders 
wurden zwei Schichten mit Dicken von jeweils 0,35 nm definiert, wobei die unterste als starr 
und die andere als Wärmesenke festgelegt wurde.  
Für eine thermodynamisch korrekte Abbildung des Vollmaterials wurde die Temperatur dieser 
Schicht mittels eines schnellen Langevin-Thermostats auf 300 K gesetzt. Das restliche System 
wurde mittels eines langsameren Langevin-Thermostats temperiert, welches mit einem 
Elektron-Phonon-Kupplungsansatz implementiert wurde [168]. Beide Thermostate wurden nur 
in TR angewandt, um Interaktionen mit den äußeren Lastbedingungen zu verhindern. 
Um die tribologischen Experimente nachzustellen, wurde ein rein repulsiver, sphärischer 
Gegenkörper (Kraftkonstante = 10 eV/Å³, Radius = 20 nm) mit einer Geschwindigkeit von 
vGR = 2,5 m/s in Gleitrichtung bzw. vNR = –1 m/s in Normalenrichtung bis zu einer Eindringtiefe 
von 2,5 nm in das Material bewegt. Anschließend wurde die Eindringtiefe konstant gehalten und 
der Gegenkörper um 50 nm in Gleitrichtung bewegt. Das Standard-Output-Intervall betrug 
80 ps. Für ND[001]//GR[110]  wurde es allerdings auf 1 ps verkürzt, um die mikrostrukturelle 
Entwicklung besser darstellen zu können. Die Visualisierung und Auswertung wurde mittels 
OVITO [169] am KIT durchgeführt. 
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4 Ergebnisse 
4.1 Experimente an Einkristallen  
Um die Kristallorientierungsabhängigkeit und den Einfluss unterschiedlicher Reibkoeffizienten 
auf die Mikrostruktur im speziellen auf die Zwillingsbildung zu verstehen, wurden die 
Experimente wie im Kapitel „Tribologische Experimente“ beschrieben, durchgeführt. In 
Abbildung 10 sind die Reibkoeffizienten in Abhängigkeit des Gleitwegs für die verschiedenen 
Kristallorientierungen und Materialpaarungen gegeben. Dabei zeigt das Gegenkörpermaterial 
einen großen Einfluss auf die Reibkoeffizienten.  
 

 
Mit SiC als Gegenkörpermaterial haben die Reibkoeffizienten einen Wert von circa 0,2. Zudem 
sind nur geringe Abweichungen des Reibkoeffizienten in Abhängigkeit von der 
Kristallorientierung zu beobachten. Mit Saphir als Gegenkörpermaterial hingegen sind die 
Reibkoeffizienten um mehr als einen Faktor vier höher. Zudem weisen die Reibkoeffizienten 
eine stärkere Abhängigkeit von der Kristallorientierung auf. Die Kristallorientierungen 
NR[001]//GR[100] und NR[011]//GR[011] haben einen Reibkoeffizienten von circa 0,8 und die 
verbleibenden Kristallorientierungen einen Reibkoeffizienten größer 0,9. Im Folgenden werden 
die Experimente mit SiC-Kugel als Gegenkörper mit „niedrigem Reibkoeffizienten“ und die 
Experimente mit Saphirkugel mit „hohem Reibkoeffizienten“ bezeichnet, mit Ausnahme des 
Kapitels „Adhäsiver Beitrag zur Reibung“. 
Um die Mechanismen besser zu verstehen, die zu diesen Reibungskoeffizienten führen, werden 
klassisch zuerst die Kontaktflächen der beiden Körper betrachtet. SE-Bilder der 

Abbildung 10 Reibkoeffizienten in Abhängigkeit des Gleitweges für die unterschiedlichen 
Kristallorientierungen sowie mit SiC- und Saphirkugeln als Gegenkörper. 



Ergebnisse 

28 

Verschleißspuren wie auch der Gegenkörper aus SiC und Saphir sind repräsentativ für die 
Experimente mit der Kristallorientierung NR[001]//GR[110] in Abbildung 11 gegeben. In 
Abbildung 11a ist die Verschleißspur mit einem Gegenkörper aus Saphir abgebildet. Es sind 
Furchen parallel zur Gleitrichtung und Schuppenbildung zu erkennen. Der dazugehörige 
Gegenkörper in Abbildung 11b zeigt Materialtransfer [170]. Die Verschleißspur mit SiC-Kugel 
als Gegenkörper in Abbildung 11c zeigt hingegen Riefen parallel zur Gleitrichtung. Zudem sind 
hellere Flächen innerhalb der Verschleißspur sichtbar. Die SiC-Kugel in Abbildung 11d zeigt 
keinen Unterschied zum Zustand vor dem Experiment. 
 

 

Abbildung 11 SE-Bilder von a) der Verschleißspur mit Saphirkugel als Gegenkörper, b) der 
Kontaktfläche auf der Saphirkugel, c) der Verschleißspur mit SiC-Kugel als 
Gegenkörper und d) der Kontaktfläche der SiC-Kugel. Dies sind 
exemplarische Bilder der Experimente mit der Kristallorientierung 
NR[001]//GR[110].  

 
Im Folgendem werden die Deformationsschichten, welche unter tribologischer Last entstanden 
sind, analysiert und ausgewertet. Die Mikrostrukturen, erzeugt mit niedrigem Reibkoeffizienten 
im Einkristall mit NR[001] in GR[100] und GR[110], sind in Abbildung 12 gegeben. In beiden 
Gleitrichtungen sind in den STEM-Bildern in Abbildung 12a und b Linien parallel zur Oberfläche 
zu sehen. Diese wurden mittels der TKD-Untersuchung für GR[100] in Abbildung 12c als grün 
markierte Klein- und rot markierte Großwinkelkorngrenzen bzw. für GR[110] in Abbildung 12d 
als rot markierte Großwinkel- und blau markierte Zwillingskorngrenzen identifiziert. Zusätzlich 
wurde ein HR-TEM-Bild der detektierten horizontalen Zwillingskorngrenze aufgenommen, 
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welches in Abbildung 12e gegeben ist. Die Zwillingskorngrenze weist eine Breite von 6 nm auf. 
In der dazugehörigen FFT in Abbildung 12e sind neben den Beugungsreflexen der Matrix 
zusätzliche Reflexe zu erkennen.  
 

 

Abbildung 12 Mikrostrukturen mit niedrigem Reibkoeffizienten und NR[001]. a) STEM-
Bild des Querschnittes parallel zur Gleitrichtung mit GR[100] und 
dazugehörige TKD-Untersuchung in b). c) STEM-Bild mit GR[110] und 
dazugehörige TKD-Untersuchung in d). Die Farbkodierung der TKD-
Untersuchungen gibt die Kristallrichtung parallel zur Gleitrichtung an. Das 
Standarddreieck in b) gibt den verwendeten Farbcode wieder. 
Kleinwinkelkorngrenzen (3 - 15°) sind grün markiert, Großwinkel-
korngrenzen (> 15°) rot und Zwillingskorngrenzen blau. e) und f) zeigen HR-
TEM Bilder und die dazugehörigen FFTs der in c) markierten Bereiche. Die 
Gleitrichtung ist von links nach rechts wie in a) gegeben. 
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Im STEM-Bild in Abbildung 12c sind neben den Linien parallel zur Oberfläche auch Linien zu 
sehen, welche in Gleitrichtung geneigt und mit einem Pfeil markiert sind. Diese konnten mittels 
der TKD-Untersuchung in Abbildung 12d nicht identifiziert werden. Ein HR-TEM-Bild einer 
dieser Linien zusammen mit der dazugehörigen FFT ist in Abbildung 12f gegeben. Im HR-TEM-
Bild zeigt sich innerhalb dieses mikrostrukturellen Merkmals kein perfektes Gitter. In der FFT 
sind neben den Beugungsreflexen der Matrix, helle Linien senkrecht zu dem zu untersuchenden 
Merkmal im HR-TEM-Bild zu erkennen. 
STEM-Bilder der Mikrostrukturen der Experimente mit niedrigem Reibkoeffizienten auf dem 
Einkristall mit NR[011] und mit den Gleitrichtungen [100], [011] und [211] sind in Abbildung 
13a, c und e gegeben. Auch hier sind wieder Linien parallel zur Oberfläche zu beobachten. In den 
TKD-Untersuchungen in Abbildung 13d, e und f werden diese als Klein- und 
Großwinkelkorngrenzen detektiert. Die Kleinwinkelkorngrenzen sind wie zuvor grün und die 
Großwinkelkorngrenzen rot markiert. Für GR[211] in Abbildung 13f wurden nur 
oberflächennah Korngrenzen detektiert, obwohl das STEM-Bild aufgrund des Kontrastes eine 
Korngrenze mit größerem Abstand zur Oberfläche vermuten lässt. In diesem Bereich ist in der 
TKD-Untersuchung ein Farbgradient und damit eine Orientierungsänderung zu erkennen. Diese 
ist in allen TKD-Untersuchungen unterhalb der detektierten Korngrenzen zu sehen, allerdings 
weniger stark ausgeprägt. In Abbildung 13a sind, wie schon in Abbildung 12b, in Gleitrichtung 
geneigte Linien zu sehen, welche mit einem Pfeil markiert sind und wieder nicht mittels einer 
TKD-Untersuchung identifiziert werden konnten (vgl. Abbildung 13b). Eine HR-TEM-Aufnahme 
einer dieser Linien und die dazugehörige FFT ist in Abbildung 13g gezeigt. Im HR-TEM Bild ist 
innerhalb des mikrostrukturellen Merkmals ein perfektes Gitter zu sehen. In der FFT sind neben 
den Beugungsreflexen der Matrix weitere Reflexe zu erkennen. Zudem zeigen die Reflexe eine 
geringe Rotation. 
Die Tiefen der jeweiligen mikrostrukturellen Charakteristika wurden in den STEM-Bildern 
vermessen und sind in Tabelle 5 gegeben. Bei den Linien parallel zur Oberfläche (in Tabelle 5 als 
DTL bezeichnet) ist nur die Tiefe der untersten Linie gegeben. Bei den in Gleitrichtung 
verkippten Linien (in Tabelle 5 als Zwillinge bezeichnet) wurde von der Oberfläche bis zum 
tiefsten Punkt der Zwillinge gemessen.   
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Abbildung 13 Mikrostrukturen mit niedrigem Reibkoeffizienten und NR[011]. a) STEM-
Bild des Querschnittes parallel zur Gleitrichtung mit GR[100] und 
dazugehörige TKD-Untersuchung in b). c) STEM-Bild mit GR[011] und 
dazugehörige TKD-Untersuchung in d). e) STEM-Bild mit GR[211] und 
dazugehörige TKD-Untersuchung in f). Die Farbkodierung ist dieselbe wie in 
Abbildung 12 in GR. g) zeigt ein HR-TEM Bild und die dazugehörigen FFTs 
des in a) markierten Bereichs. Die Gleitrichtung ist von links nach rechts wie 
in a) gegeben. 
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Tabelle 5 Deformationsschichttiefen in Abhängigkeit von der Kristallorientierung und des 
Reibkoeffizienten. Alle Tiefen sind ausgehend von der Oberfläche gemessen. 

 

 
Kristallorientierung 

Niedriger Reibkoeffizient Hoher Reibkoeffizient 
Tiefe DTL Tiefe Zwillinge Schichttiefe 

NR[001] //GR[100] 51 ± 3 nm  8,9 ± 0,8 µm 

NR[001]//GR[110] 69 ± 2 nm 516 ± 89 nm 19,9 ± 1,5 µm 

NR[011]//GR[100] 22 ± 4 nm 115 ± 18 nm 6,1 ± 0,3 µm 

NR[011]//GR[011] 78 ± 7 nm  3,9 ± 0.4 µm 

NR[011]//GR[211] 241 ± 12 nm  10,5 ± 0,2 µm 

 
Die Mikrostrukturen aus den Versuchen mit hohen Reibkoeffizienten aller 
Kristallorientierungen sind in Abbildung 14 gezeigt und unterscheiden sich stark von den mit 
niedrigem Reibkoeffizienten erhaltenen Mikrostrukturen. Hierbei sticht zuerst die hohe 
Deformationsschichttiefe ins Auge. Um diese vollständig abzubilden, sind in der ersten Spalte in 
Abbildung 14 Querschnittsaufnahmen der Schichten gegeben. Es war nicht möglich einen so 
großen Bereich für STEM-Aufnahmen zu dünnen. Anhand der Querschnittsaufnahmen wurden 
die Deformationsschichttiefen ausgewertet, welche in Tabelle 5 angegeben sind. Hier soll 
hervorgehoben werden, dass die Saphirkugeln nur einmal über die Oberfläche der Einkristalle 
geglitten sind und dabei mehrere Mikrometer dicke Deformationsschichten erzeugt haben. Die 
Schichten sind um zwei Größenordnungen tiefer als die mit niedrigen Reibkoeffizienten 
erzeugten Deformationsschichten. Zudem zeigt sich für hohe Reibkoeffizienten eine starke 
Abhängigkeit der Deformationsschichttiefe von der Kristallorientierung. Nicht nur die 
Schichttiefen unterscheiden sich von den Deformationsschichten mit niedrigem 
Reibkoeffizienten, sondern auch die mikrostrukturellen Charakteristika. Hierbei dienen STEM-
Bilder und TKD-Untersuchungen der jeweiligen Kristallorientierung der weiteren 
mikrostrukturellen Aufklärung in den oberflächennahen Bereichen. Diese sind in den Spalten 
zwei und drei in Abbildung 14 abgebildet. Obwohl die STEM-Bilder und TKD-Messungen den 
gleichen Maßbalken besitzen, sind die Schichttiefen unterschiedlich. Dieser Unterschied 
resultiert höchstwahrscheinlich aus Probendrift während der TKD-Untersuchung aufgrund der 
langen Messdauer. Alle Deformationsschichten besitzen zwei Bereiche mit unterschiedlichen 
Charakteristika. Der Bereich direkt unterhalb der Oberfläche zeigt Kornfeinung. Hier wurden in 
den TKD-Untersuchungen in der dritten Spalte in Abbildung 14 nanokristalline Körner mit 
Großwinkelkorngrenzen, aber auch in Gleitrichtung elongierte Körner mit 
Kleinwinkelkorngrenzen detektiert. Diese sind exemplarisch in Abbildung 14b3 markiert. Die 
elongierten Körner sind verstärkt bei Kristallorientierungen mit NR[001] in Abbildung 14a3 und 
b3 zu beobachten. In Abbildung 14e2 scheint zudem in der nanokristallinen Schicht ein Riss 
parallel zur Oberfläche zu verlaufen.  
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Abbildung 14 Mikrostrukturen mit hohem Reibkoeffizienten. In der ersten Spalte sind 
Querschnittsbilder, in der zweiten STEM-Bilder und in der dritten TKD-
Untersuchungen mit a) NR[001]//GR[100], b) NR[001]//GR[110], c) 
NR[011]//GR[100], d) NR[011]//GR[011] und e) NR[011]//GR[211] 
gegeben. Die Farbkodierung der TKD-Untersuchungen gibt die 
Kristallrichtung parallel zur Gleitrichtung an. Kleinwinkelkorngrenzen 
(3 - 15°) sind grün markiert, Großwinkelkorngrenzen (GWGK) (> 15°) rot 
und Zwillingskorngrenzen blau. Die Gleitrichtung ist von links nach rechts 
wie in a1) gegeben. 
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Im darunterliegenden Bereich sind in allen Kristallorientierungen Linien sichtbar, welche unter 
unterschiedlichen Winkeln in Gleitrichtung geneigt sind. In NR[001]//GR[100] sind zusätzliche 
Linien entgegen der Gleitrichtung geneigt, wodurch in dieser Mikrostruktur eine Art 
Schachbrettmuster entsteht (vgl. Abbildung 14a1). Dieses konnte in der TKD-Untersuchung in 
Abbildung 14a3 nicht weiter identifiziert werden. Es ist stattdessen in Abbildung 14a3 ein 
schwach ausgeprägter Farbgradient unterhalb des hochdeformierten Bereiches zu erkennen.  
Auch in den verbliebenen Kristallorientierungen treten Farbgradienten auf, welche 
unterschiedlich stark ausgeprägt sind. Die in Gleitrichtung geneigten Linien in Abbildung 14b 
bis e weisen in großen Teilen Zwillingskorngrenzen auf, allerdings wurden auch stellenweise 
Großwinkelkorngrenzen detektiert. Besonders auffällig sind die Großwinkelkorngrenzen an den 
oberen Enden der Zwillinge in Abbildung 14d3. Zudem laufen fast alle Zwillingsenden an der 
untersten Korngrenze des verfeinerten Bereichs spitz zu. In Abbildung 14d3 und e3 berühren 
die Zwillinge die untersten Korngrenzen der Kornfeinungszone nicht. Dies ist beispielhaft in 
Abbildung 14e3 markiert. Ein Gegenbeispiel sind allerdings die Zwillinge im linken Bildbereich 
in Abbildung 14b3. Hier gibt es breite Interaktionsbereiche zwischen Zwillingen und der 
untersten Korngrenze. In der TKD-Untersuchung in Abbildung 14d3 ist zudem die 
Zwillingsdichte tiefenabhängig. In einer Tiefe von 0,5 bis 1,2 µm sind deutlich mehr Zwillinge 
vorhanden als in einer Tiefe von 1,2 bis 1,9 µm (Maße aus der TKD-Untersuchung). 
Die Matrizen in den TKD-Untersuchungen der verschiedenen Kristallorientierungen in  
Abbildung 14 zeigen einen Farbgradienten oder stimmen nicht mit der Farbe der ursprünglichen 
Gleitrichtung überein. Diese Änderung der Kristallrichtung parallel zu den Proben-
koordinatenachsen kann durch Kristallrotation erklärt werden. Um diese zu adressieren, 
wurden die ursprünglichen Kristallorientierung wie auch die Kristallorientierung neben den 
Zwillingen in den Matrizen in Standarddreiecken in Normalen-, Gleit-, und Transversalrichtung 
in Abbildung 15 dargestellt. In den Standarddreiecken ist zudem die Linie zwischen [012] und 
[113] gegeben, um zwischen Kristallrichtungen, welche bevorzugt unter Zug- oder unter 
Druckspannung Zwillinge bilden, unterscheiden zu können. In Normalenrichtung in  Abbildung 
15a ist zu erkennen, dass die Kristallorientierungen NR[001]//GR[100] und NR[001]//GR[110] 
vor und nach der Kristallrotation im [001]-[012]-[013]-Sektor liegen. NR[011]//GR[211] und 
NR[011]//GR[100] liegen hingegen vor und nach der Kristallrotation im [012]-[011]-[111]-
[113]-Sektor. Auch die ursprüngliche Richtung von NR[011]//GR[011] liegt in diesem Sektor, 
wohingegen die Richtung parallel zur Normalenrichtung der rotierten Matrix auf der 
Verbindungslinie von [012]-[113] liegt. Im Standarddreieck in Gleitrichtung in Abbildung 15b 
liegt die Kristallrichtung von NR[001]//GR[100] vor und nach der Kristallrotation im Sektor 
[001]-[012]-[013]. Die Kristallorientierungen NR[001]//GR[110] und NR[011]//GR[211] 
liegen vor und nach der Kristallrotation im [012]-[011]-[111]-[113]-Sektor. Die 
Kristallorientierung NR[011]//GR[100] und NR[011]//GR[011] zeigen einen Wechsel des 
Sektors mit der Kristallrotation. Im Standarddreieck in Abbildung 15c in Transversalrichtung 
wechselt aufgrund von Kristallrotation keine Kristallorientierung den Sektor bis auf 
NR[011]//GR[011]. 
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Abbildung 15 Standarddreiecke in a) Normalenrichtung, b) Gleitrichtung und  
c) Transversalrichtung mit der ursprünglichen Kristallorientierung wie auch 
der rotierten Kristallorientierung nach den Experimenten mit hohem 
Reibkoeffizient.  

 

4.2 Berechnungen der projizierten Scherspannung mit dem Spannungsfeld nach 
Hamilton 

Das Spannungsfeld nach Hamilton [9] wurde mit den elastischen Konstanten der Materialien im 
Kontakt aus dem Kapitel „Materialien & Methoden“ berechnet. Zudem wurde eine Normalkraft 
von 2 N und µ = 0,2 für die Experimente mit niedrigem Reibkoeffizienten bzw. µ = 1 für die 
Experimente mit hohem Reibkoeffizienten verwendet. Die daraus resultierenden 
Spannungsverteilungen in der GR-NR-Ebene der einzelnen Spannungskomponenten sind in 
Abbildung 16 für die beiden Reibkoeffizienten gezeigt. Die Farbkodierungen der 
Spannungswerte für die Spannungstensoren der beiden Reibkoeffizienten sind unterschiedlich 
gewählt, um die unterschiedlichen Wertebereiche zu verdeutlichen. Eine laterale Position von 
0 µm entspricht dem Kontaktpunkt zwischen Kugel und Grundkörper. Steigende Werte auf der 
x-Achse zeigen in positive Gleitrichtung.  
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Abbildung 16 Spannungstensoren des Spannungsfeldes nach Hamilton mit einer 
Normalkraft von 2 N, den elastischen Konstanten der Materialien im Kontakt 
und den Reibkoeffizienten a) µ = 0,2 (SiC-Kugel als Gegenkörper) und b) µ = 1 
(Saphirkugel als Gegenkörper). 
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Durch die aufgebrachte Last kommt es durch elastische Deformation zur Annäherung der 
Körper und für beide Gegenkörpermaterialien ergibt sich ein Kontaktradius von 37 µm. Dieser 
Wert ist unabhängig vom Reibkoeffizienten [9] und bezieht nur die elastischen Konstanten der 
Materialien ein. Unabhängig vom Reibkoeffizienten sind auch Gemeinsamkeiten der 
Spannungstensoren in Abbildung 16a und b zu erkennen. Die Scherspannungen in GR-TR 
(𝜏 ) und NR-TR (𝜏 ) besitzen für beide Reibkoeffizienten Spannungswerte nahe 0 MPa 
und sind somit vernachlässigbar. Damit bleiben nur vier relevante Spannungskomponenten. 
Eine davon ist die Normalspannung parallel zur Normalenrichtung (𝜎 ). Hier beträgt der 
Minimalwert für niedrige Reibkoeffizienten -686 MPa und für hohe Reibkoeffizienten -666 MPa. 
Der Unterschied rührt hier aus den Unterschieden in den elastischen Konstanten der 
Gegenkörpermaterialien und nicht aus den Reibkoeffizienten. Die Reibkoeffizienten 
beeinflussen allerdings die Spannungsverteilung der 𝜎 -Werte. Während die 
Spannungsverteilung in 𝜎  mit µ = 0,2 nahezu symmetrisch ist, ist sie mit µ = 1 eindeutig in 
Gleitrichtung verschoben. Die minimalen Werte für die Normalspannung parallel zur 
Transversalrichtung (𝜎 ) sind -516 MPa für µ = 0,2 und -552 MPa für µ = 1 und besitzen damit 
nur eine geringe Abhängigkeit vom Reibkoeffizienten. Da sowohl in 𝜎  als auch in 𝜎  nur 
negative Werte von nennenswerter Größe auftreten, gibt es in Normalen- und 
Transversalrichtung ausschließlich Druckspannungen. Hingegen besitzt die Normalspannung 
parallel zur Gleitrichtung (𝜎 ) für beide Reibkoeffizienten einen Wechsel von negativen zu 
positiven Werten mit abnehmenden x-Werten. Dies bedeutet, dass es in Gleitrichtung einen 
Wechsel von Druckspannungen vor dem Gegenkörper zu Zugspannungen hinter dem 
Gegenkörper gibt. Dabei sind die Werte des Minimums bzw. Maximums für µ = 0,2 -556 MPa 
bzw. 292 MPa und für µ = 1 -1180 MPa bzw. 1130 MPa. Durch die Erhöhung des 
Reibkoeffizienten wächst die Druckkomponente von 𝜎  auf das 2,1-fache und die 
Zugkomponente auf das 3,6-fache. Es verbleibt die Scherspannungskomponente in GR-NR 
(𝜏 ). Auch diese hat einen Vorzeichenwechsel abhängig von der Position auf der x-Achse. 
Allerdings sind die positiven Scherspannungen bei größeren x-Werten als die negativen 
Scherspannungen. Das Minimum bzw. Maximum für µ = 0,2 beträgt -111 MPa und 186 MPa und 
für µ = 1 -24 MPa und 665 MPa. Durch die Erhöhung des Reibkoeffizienten wird die negative 
Scherspannungskomponente auf etwa 20 % reduziert und die positive Scherkomponente um 
das 3,7-fache erhöht. Es zeigt sich, dass abhängig vom Reibkoeffizienten unterschiedliche 
Spannungskomponenten das Spannungsfeld dominieren. Der Vollständigkeit wegen sind im 
Anhang die Spannungsverteilungskarten der von Mises-Vergleichsspannung für beide 
Reibkoeffizienten gegeben. 
Im nächsten Schritt werden die projizierten Scherspannungen 𝜏 auf den Gleit- und 
Zwillingssystemen mit den Spannungstensoren aus Abbildung 16 berechnet. Dafür wird der 
Gleitanteil der Peach-Köhlerkraft verwendet [171]: 

𝜏 =  (𝜎𝒏) ∙  𝒃  Gleichung 3 

Hierbei ist 𝒏 der Normalenvektor der Gleitebene, 𝜎 der Spannungstensor berechnet nach 

Hamilton und 𝒃 der Burgers-Vektor. Für die Berechnung ist es notwendig, dass sich die 
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zwillings- bzw. gleitsystembeschreibenden Vektoren und der Spannungstensor im selben 
Koordinatensystem befinden. In dieser Arbeit wurde daher das Kristallkoordinatensystem in 
das Probenkoordinatensystem transformiert mittels Rotation um die Gleit- wie auch 
Normalenrichtung. Die Zwillingssysteme wurden zusätzlich so definiert, dass eine positive 
projizierte Scherspannung zur Zwillingsbildung führt. Negative projizierte Scherspannungen 
würden eine AA-Stapelung hervorrufen.  
Da diese Berechnungen für die einzelnen Gleit- und Zwillingssysteme, Reibkoeffizienten und 
Kristallorientierungen zu 240 Spannungsverteilungskarten führt, wird ein anderer Weg der 
Darstellung gewählt, um die projizierten Scherspannungen vergleichen zu können. Hierfür 
wurden die Normalenrichtungen der Einkristalle [001] und [011] fixiert und die Gleitrichtung 
im positiven Drehsinn um die Normalenrichtung rotiert. Der dabei überstrichene Winkel wird 
mit 𝜑 bezeichnet und entspricht allen auf einem Einkristall möglichen Gleitrichtungen. Für jeden 
möglichen Rotationswinkel auf einem Einkristall wurde das Maximum der 
Scherspannungsverteilungskarten auf den Zwillingssystemen berechnet und in Abbildung 17 
dargestellt. Für die Gleitsysteme wurde dasselbe Vorgehen durchgeführt, wobei das absolute 
Maximum verwendet wurde und für eine bessere Übersichtlichkeit der Diagramme ist in 
Abbildung 17 nur die Einhüllende aller Gleitsysteme dargestellt. Im Anhang sind die Diagramme 
für alle Zwillings- und Gleitsysteme gegeben. Die experimentell untersuchten 
Kristallorientierungen wurden markiert. Bei Betrachtung von Abbildung 9b und c wird das 
verwendete Vorgehen klarer. In Abbildung 9b zeigt NR[001] und in Abbildung 9c NR[011] aus 
der Bildebene heraus. Für beide Einkristalle zeigt bei einem Rotationswinkel von 𝜑 = 0° die 
Gleitrichtung in [100]. Wird die Gleitrichtung auf dem Einkristall mit NR[001] um die 
Normalenrichtung um 225° rotiert, so ist sie parallel zu [110]. Wird die Gleitrichtung auf dem 
Einkristall mit NR[011] um die Normalenrichtung um 90° rotiert, zeigt sie in [011] und bei 145° 
in [211]. Diese fünf Kristallorientierungen entsprechen den experimentell untersuchten. Zur 
leichteren Vergleichbarkeit mit den Experimenten, sind in Abbildung 17 jeweils die 
experimentell untersuchten Gleitrichtungen eingetragen und für jede Gleitrichtungen ein 
schematischer Querschnitt der Deformationsschicht gegeben, in der entweder Zwillinge 
abgebildet sind oder nicht. 
Der Vergleich der beiden Reibkoeffizienten zeigt, dass der höhere Reibkoeffizient zu einem 
Vielfachen der projizierten Scherspannungen im Vergleich zu dem niedrigen Reibkoeffizienten 
führt. In dem Diagramm mit NR[001] mit niedrigem Reibkoeffizienten in Abbildung 17a sind 
vier Zwillingssysteme zu erkennen, welche über den gesamten Rotationsbereich die höchsten 
projizierten Scherspannungen besitzen. Die Minima sind jeweils mit 222 MPa bei 0°, 90°, 180° 
und 270°. Dies entspricht 〈100〉-Gleitrichtungen. Die Maxima haben einen Wert von 226 MPa 
und sind bei Rotationswinkeln von 45°, 135°, 225° und 315° zu finden. Dies entspricht 〈110〉-
Gleitrichtungen. Die Einhüllende der projizierten Scherspannungen auf den Gleitsystemen ist in 
derselben Größenordnung, liegt aber immer niedriger als die projizierten Scherspannungen auf 
den Zwillingssystemen. Die Minima der projizierten Scherspannung auf den Gleitsystemen sind 
in 〈110〉-Gleitrichtungen und die Maxima nahe 〈100〉-Gleitrichtungen.  
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Abbildung 17 Berechnung der projizierten Scherspannungen auf den Gleit- und 
Zwillingssystemen mit dem Spannungsfeld nach Hamilton für a) NR[001] 
und µ = 0,2, b) NR[011] und µ = 0,2, c) NR[001] und µ = 1 sowie d) NR[011] 
und µ = 1. 𝜑 beschreibt den positiven Rotationswinkel der Gleitrichtung um 
die jeweilige Normalenrichtung. Für eine bessere Übersichtlichkeit ist nur die 
Einhüllende der projizierten Scherspannung auf den Gleitsystemen gegeben. 
Die experimentell untersuchten Gleitrichtungen auf den beiden Einkristallen 
sind markiert und die schematischen Bilder der Deformationsschicht zeigen 
an, ob experimentell Zwillinge beobachtet wurden oder nicht. 
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Im Allgemeinen zeigen die projizierten Scherspannungen auf den Gleit- und Zwillingssystemen 
mit µ = 0,2 und NR[001] eine geringe Abhängigkeit vom Rotationswinkel. Im Gegensatz dazu 
wird bei µ = 1 und NR[001] eine ausgeprägte Winkelabhängigkeit beobachtet (Abbildung 17c). 
Es dominieren immer noch dieselben vier Zwillingssysteme, allerdings nicht mehr so eindeutig 
wie mit µ = 0,2. Die Maxima der projizierten Scherspannung auf den Zwillingssystem sind immer 
noch in 〈110〉-Gleitrichtungen zu finden mit einem Wert von 625 MPa. Die projizierten 
Scherspannungen auf den Gleitsystemen liegen wieder in einem ähnlichen Wertebereich wie die 
projizierten Scherspannungen auf den Zwillingssystemen. 
Im Gegensatz dazu sind die projizierten Scherspannungen für den Einkristall mit NR[011] auf 
den Gleitsystemen für alle Rotationswinkel und unabhängig vom Reibkoeffizient höher als die 
projizierten Scherspannungen auf den Zwillingssystemen wie in Abbildung 17b und d zu 
erkennen ist. In Abbildung 17b hat die projizierte Scherspannung auf den Zwillingssystemen ein 
Minimum von 114 MPa bei 𝜑 = 0° und 180°. Dies entspricht 〈100〉-Gleitrichtungen. In denselben 
Gleitrichtungen hat auch die projizierte Scherspannung auf den Gleitsystemen ihr Minimum. Die 
Maxima der projizierten Scherspannung auf den Zwillingssystemen sind mit 195 MPa bei den 
Rotationswinkeln 90° und 270° zu finden. Diese entsprechen 〈110〉-Gleitrichtungen. Durch den 
höheren Reibkoeffizienten kommt es zu einer Verschiebung der Minima- und Maximapositionen 
der projizierten Scherspannung auf den Zwillingssystemen. In Abbildung 17d liegen die Minima 
mit 491 MPa bei Rotationswinkeln von 14°, 166°, 194° und 346°. Die Maxima mit einem Wert 
von 600 MPa liegen bei 47°, 137°, 227° und 317°.  
Abbildung 15 zeigt eindeutig ausgeprägte Kristallrotation der Einkristalle unter tribologischer 
Last mit hohem Reibkoeffizient. Eine solche Kristallrotation ändert die Lage der 
Zwillingssysteme und somit auch die darauf projizierte Scherspannung. Um diesen Einfluss zu 
berücksichtigen, wurden die initialen Kristallorientierungen rotiert. Dabei wurde der Kristall 
um die Transversalrichtung um 10° für NR[001]//GR[100], um 20° für NR[001]//GR[110], um 
30° für NR[011]//GR[100] und um 40° für NR[011]//GR[211] rotiert. Für NR[011]//GR[011] 
wurde die initiale Kristallorientierung um 35° um die Transversalrichtung und um -35° um die 
Normalenrichtung rotiert. Die Kristallrotation wurde bewusst durch die Rotation um die 
Probenkoordinatenachsen durchgeführt und nicht mit den Eulerwinkeln aus den TKD-Daten. 
Dieses Vorgehen stellt sicher, dass die Annotation der Kristallrichtungen und -ebenen vor und 
nach der Kristallrotation zusammenhängt, was aufgrund der hohen Symmetrie des kfz Gitters 
mit den TKD-Daten nicht gegeben ist. Das beschriebene Vorgehen führt zu geringen 
Abweichungen zwischen den Lagen der 〈111〉-Pole gemessen mit TKD und der für die 
Berechnungen durchgeführten Rotation um die Probenkoordinatenachsen der ursprünglichen 
Kristallorientierung. Die genannte Abweichung ist anhand einer Polfigur im Anhang gezeigt 
(Abbildung S 6). Abbildung 18 zeigt anhand von Balkendiagrammen die maximalen Werte der 
projizierten Scherspannungen auf den Zwillingssystemen vor und nach der Kristallrotation für 
die experimentell untersuchten Kristallorientierungen. Abhängig von der Kristallorientierung 
und dem Zwillingssystem führt die Kristallrotation entweder zu einer Erhöhung oder 
Verringerung der projizierten Scherspannung. Auf die projizierte Scherspannung vor und nach 
der Kristallrotation einzelner Zwillingssysteme wird nach der Identifizierung der aktivierten 
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Zwillingssysteme im Kapitel „Wie wirkt sich ein hoher Reibkoeffizient auf die Zwillingsbildung 
aus“ näher eingegangen. 
 

 

Abbildung 18 Vergleich der projizierten Scherspannungen auf den Zwillingssystemen mit 
ursprünglicher und rotierter Kristallorientierung bei µ = 1;  
a) NR[001]//GR[100], b) NR[001]//GR[110], c) NR[011]//GR[100], d) 
NR[011]//GR[011] und e) NR[011]//GR[211]. Rot markierte Ebenen sind 
die experimentell identifizierten Zwillingsebenen aus Abbildung 22. 
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4.3 Simulierte Deformationsschichten 
Um sich der mikrostrukturellen Entwicklung unter tribologischer Last auf atomistischer Ebene 
zu nähern, wurden MD-Simulationen durchgeführt, wie im Kapitel „Molekulardynamik-
Simulation“ erläutert. Der große Vorteil der MD-Simulation ist, dass Deformationsmechanismen 
abgebildet werden können und diese nur vom Wechselwirkungspotential zwischen den 
Atomkernen abhängen. Gerade die Bildung von Zwillingen, welche in dieser Arbeit größte 
Bedeutung hat, kann die MD-Simulation als einzige Simulationsmethode abbilden. In der 
Simulation wurde keine Adhäsion berücksichtigt, weshalb die Simulationsergebnisse nur mit 
den Experimenten mit niedrigem Reibkoeffizienten verglichen werden können.  
Hier wurden zudem nur die Kristallorientierungen untersucht, welche in den Experimenten in 
Gleitrichtung geneigte Linien aufweisen (vgl. Abbildung 12c für NR[001]//GR[110] und 
Abbildung 13a für NR[011]//GR[100]). Schnitte durch die Simulation mit NR[001]//GR[110] in 
der GR-NR-Ebene, dargestellt mit OVITO, von zwei aufeinanderfolgenden Zeitschritten sind in 
Abbildung 19a und b gegeben. Grüne Atome besitzen eine kfz und rote eine hdp Kristallstruktur, 
während hellgrau dargestellte Atome keiner Kristallstruktur zugewiesen werden können. 
Zweilagige Schichten an hdp Atomen entsprechen Stapelfehlern und einlagige Schichten 
entsprechen Zwillingskorngrenzen, wie im Kapitel „Deformationszwillinge“ erläutert wurde. 
Wie in Abbildung 19 zu erkennen ist, sind auf unterschiedlichen Ebenen Zwillinge und 
Stapelfehler entstanden. Unter anderem hat sich unter dem Gegenkörper im vorderen Bereich 
ein Zwilling gebildet welcher, genau wie die Linie in Abbildung 12c, in Gleitrichtung geneigt ist. 
Im Vergleich zu dem Zwilling in Abbildung 19a, ist der Zwilling in Abbildung 19b um eine 
Atomlage dicker. Dieses Simulationsergebnis erlaubt es die durch den Zwilling erzeugte 
Verschiebungen zu ermitteln, was experimentell nicht möglich ist. Dafür wurde in Abbildung 
19a ein Atom links (orange markiert) und ein Atom rechts (lila markiert) des Zwillings markiert. 
Da in der MD-Simulation jedem Atom eine Identifikationsnummer (ID) zugewiesen wird, 
konnten die gleichen Atome nach der Zwillingsverdickung markiert werden. Zudem sind für 
jedes Atom auch die Positionsdaten auslesbar, woraus die Atomabstände parallel zu GR und NR 
in beiden Zeitschritten berechnet werden können. Durch den Vergleich dieser Abstände, lässt 
sich auf die durch den Zwilling realisierte Verschiebung schließen. Für den Zwilling in Abbildung 
19a und b handelt es sich dabei um eine Verkürzung in Normalenrichtung und eine 
Verlängerung in Gleitrichtung. Ein Zwilling, welcher die gleichen Verschiebungen aufweist, ist 
schematisch in Abbildung 19c gegeben. 
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In Abbildung 20 sind die Ergebnisse für NR[011]//GR[100] gegeben. Auch hier wurden mehrere 
Zwillingssysteme aktiviert. Vor dem sphärischen Gegenkörper sind in Abbildung 20a zwei 
Atomlagen mit hdp Kristallstruktur zu erkennen, welche gleich geneigt sind wie die in 
Gleitrichtung geneigte Linien in Abbildung 13a. In Abbildung 20a zeigt sich auf diesem 
kristallografischen System nur ein Stapelfehler und in Abbildung 20b ein einlagiger Zwilling. Für 
dieses System wurden, wie für Abbildung 19 beschrieben, Atome links und rechts des 
Stapelfehlers bzw. des Zwillings markiert und die Abstände in Normalenrichtung und 
Gleitrichtung aus den Atompositionen berechnet. Diesmal zeigt sich nach der 

 

Abbildung 19 MD-Simulation für NR[001]//GR[110]. a) und b) zeigen zwei 
aufeinanderfolgende Zeitschritte. Grün sind Atome mit kfz Kristallstruktur, 
rot Atome mit hdp Kristallstruktur und hellgrau Atome ohne zuordenbare 
Kristallstruktur. Der Gegenkörper wurde für ein besseres Verständnis 
händisch hinzugefügt. Die markierten Atome links bzw. rechts des Zwillings 
in den beiden Zeitschritten besitzen dieselbe ID. c) zeigt schematisch einen 
Zwilling, der zu den gleichen Verschiebungen wieder Zwilling in der MD-
Simulation führt. 
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Zwillingsverdickung eine Verkürzung in Gleitrichtung und eine Verlängerung in 
Normalenrichtung. In Abbildung 20c ist eine schematische Zeichnung eines Zwillings gegeben, 
welcher die gleichen Verschiebungen aufweist, wie der Zwilling aus der MD-Simulation. 
 

 

Abbildung 20 MD-Simulation für NR[011]//GR[100]. a) und b) zeigen zwei 
aufeinanderfolgende Zeitschritte. Grün sind Atome mit kfz Kristallstruktur, 
rot Atome mit hdp Kristallstruktur und hellgrau Atome ohne zuordenbare 
Kristallstruktur. Der Gegenkörper wurde für ein besseres Verständnis 
händisch hinzugefügt. Die markierten Atome links bzw. rechts des 
Stapelfehlers bzw. des Zwillings in den beiden Zeitschritten besitzen dieselbe 
ID. c) zeigt schematisch einen Zwilling, der zu den gleichen Verschiebungen 
wie in der MD-Simulation führt. 
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5 Diskussion 
5.1 Adhäsiver Beitrag zur Reibung 
In dieser Arbeit wurde CoCrFeMnNi mit SiC- und Saphirkugeln gepaart, mit dem Ziel 
unterschiedliche Reibkoeffizienten zu erhalten, um damit das Spannungsfeld zu verändern und 
dessen Einfluss untersuchen zu können. Es geht explizit nicht um das tribologische Verhalten 
von CoCrFeMnNi, sondern um die Auswirkungen des Spannungsfeldes auf die mikrostrukturelle 
Entwicklung. Dennoch wird hier das tribologische Verhalten von den verwendeten Systemen in 
die Literatur eingeordnet und diskutiert.  
In Experimenten mit polykristallinem CoCrFeMnNi [126] zeigte sich, dass mit SiC ein niedriger 
Reibkoeffizient von 0,2 und mit Saphir ein hoher Reibkoeffizient von 0,9 erreicht wird. Die 
Reibkoeffizienten mit polykristallinem CoCrFeMnNi sind im Einklang mit den Reibkoeffizienten 
in Abbildung 10 mit einkristallinem CoCrFeMnNi und eignen sich, um Antworten auf die 
formulierten Leitfragen aus der Zielsetzung dieser Arbeit zu finden. Auch andere 
Arbeitsgruppen haben das tribologische Verhalten von CoCrFeMnNi untersucht [74, 172–174]. 
Dabei wurden Systemeinflüsse wie Temperatur [74, 172], Umgebungsmedium [173] und 
Normalkraft [74, 174] variiert. Die tribologischen Systeme der zitierten Arbeitsgruppen 
unterscheiden sich von den in dieser Arbeit verwendeten. Die höchste Übereinstimmung gibt es 
mit Jones et al. [174], deren Versuche im Hochvakuum mit einer Rubinkugel (Al2O3 mit geringen 
Beimengungen von Chrom) mit 1 mm im Durchmesser und einer Normalkraft von 100 mN 
durchgeführt wurden. Nach dem Entfernen der nativen Oxidschicht stieg der Reibkoeffizient in 
ihren Experimenten auf 1. Dies ist im selben Wertebereich der Reibkoeffizienten aus dieser 
Arbeit mit Saphir als Gegenkörpermaterial.  
Um Aussagen über die Reib- bzw. Verschleißmechanismen zu treffen, werden die 
exemplarischen Bilder der Verschleißspuren und Gegenkörper in Abbildung 11 herangezogen. 
Mit Saphirkugel als Gegenkörper (µ ≈ 1) sind in der Verschleißspur in Abbildung 11a Schuppen 
und auf der Saphirkugel in Abbildung 11b Materialübertrag zu erkennen. In der Studie an 
polykristallinem CoCrFeMnNi wurde mittels einer EDX-Untersuchung bestätigt, dass es sich 
dabei um CoCrFeMnNi handelt [170]. Das sind beides eindeutige Anzeichen für adhäsiven 
Verschleiß [93]. Bei den Versuchen mit SiC-Kugel als Gegenkörper (µ = 0,2) in Abbildung 11c 
und d sind diese beiden Anzeichen nicht zu erkennen. Zudem sehen die Verschleißspuren 
hauptsächlich plastisch deformiert aus. Auch die Reibkoeffizienten variieren stark abhängig vom 
verwendeten Gegenkörper (s. Abbildung 10). Damit werden die Unterschiede im Reibkoeffizient 
mit den beiden Gegenkörpermaterialien auf Unterschiede in ihrer adhäsiven Neigung zu 
CoCrFeMnNi zurückgeführt.   
Gründe für die unterschiedlichen Interaktionen von SiC und Saphir mit CoCrFeMnNi sind 
komplex und unterschiedliche Aspekte werden im Folgenden diskutiert. Der in der Literatur als 
einer der wichtigsten genannte Parameter für Adhäsion ist die Oberflächenenergie. Dabei steigt 
die adhäsive Neigung mit zunehmender Oberflächenenergie. Die Werte der 
Oberflächenenergien sind für die verwendeten Materialien in Tabelle 6 gegeben. Laut diesen 
Werten müsste die Materialkombination SiC/CoCrFeMnNi zu einer stärkeren Adhäsion neigen 
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als Saphir/CoCrFeMnNi. Dies spiegeln die Reibkoeffizienten in Abbildung 10 nicht wider. 
Oberflächenenergie kann in einen polaren Anteil, welcher aufgrund von Wechselwirkungen 
zwischen permanenten Dipolen erzeugt wird, und einen dispersen Anteil, welcher von Van-der-
Waals-Kräften hervorgerufen wird, aufgeteilt werden [175]. Da SiC einen polaren Anteil von 
2,3 % und Saphir einen polaren Anteil von 2,4 % besitzt, sind die Unterschiede zu gering um 
daraus einen Einfluss ableiten zu können. Zwei Szenarien sind denkbar: (1) Die Messung von 
Oberflächenenergien ist aufgrund von unvermeidbaren Kontaminationen auf der Oberfläche 
[93] herausfordernd und somit könnte es zu Messunterschieden gekommen sein, 
beziehungsweise kann nicht garantiert werden, dass die Kontaminationen in der Messung und 
während der tribologischen Versuche dieselbe waren. (2) Die Betrachtung der 
Oberflächenenergie reicht nicht aus, um das adhäsive Verhalten zu beschreiben.  
 

Tabelle 6 Oberflächenenergien von SiC, Saphir und CoCrFeMnNi. 
 

Material gesamt dispers polar Quelle 

SiC 57,22 mJ/m2 39,75 mJ/m2 17,47 mJ/m2 [176] 
Saphir 45,54 mJ/m2 32,30 mJ/m2 13,24 mJ/m2 [176] 
CoCrFeMnNi 31,67 mJ/m2 26,75 mJ/m2 4,92 mJ/m2 Berechnet aus 

[177] und [178] 

 
Als nächstes werden die Rauheiten der Kugeln betrachtet. Die Saphirkugeln sind mit einer 
Rauheit von Sa = 13 ± 2 nm glatter als die SiC Kugeln mit Sa = 60 ± 13 nm. Dies könnte dazu 
führen, dass die reale Kontaktfläche zwischen CoCrFeMnNi und Saphirkugeln größer ist und 
könnte somit die adhäsive Neigung maßgeblich beeinflussen [89]. Der Rehbinder-Effekt 
beschreibt eine Oberflächenerweichung von Keramiken in feuchten Atmosphären [179]. Diese 
wurde auch experimentell für Saphir nachgewiesen [180]. Eine Erweichung der Oberfläche führt 
zu einer Vergrößerung der Kontaktfläche. Da alle Versuche in Luft mit einer relativen 
Feuchtigkeit von 50 % durchgeführt wurden, könnte sich daraus ein Einfluss auf das adhäsive 
Verhalten ergeben. Durch plastische Deformation in den keramischen Gegenkörpern, welche für 
SiC [181] wie auch für Saphir [132] unter tribologischer Last bereits festgestellt wurde, kann es 
zur weiteren Kontaktanpassung kommen. Wie stark sich die Kontaktfläche für SiC und Saphir 
aufgrund der Oberflächenerweichung und plastischer Deformation vergrößert und inwiefern 
dies den Reibkoeffizient beeinflusst, wurde in dieser Arbeit nicht näher untersucht. 
Vergleicht man die physikalischen Eigenschaften von SiC und Saphir in Tabelle 3 fällt der 
Unterschied im elektrischen Widerstand der beiden Materialen auf. Wenn zwei Materialien in 
Kontakt gebracht werden, müssen sich an der Kontaktfläche die elektrischen Potentiale 
anpassen [182]. Dies führt zu einer Ladungszone. Es kann spekuliert werden, dass diese durch 
den unterschiedlichen elektrischen Widerstand der Keramiken unterschiedlich ist und dass dies 
das adhäsive Verhalten beeinflusst. Für reine Übergangsmetalle gibt es Studien, welche eine 
Abhängigkeit des adhäsiven Verhaltens von der Austrittsarbeit feststellen [183–185]. Es 
benötigt weitere Untersuchungen, um den Einfluss der Austrittsarbeiten von CoCrFeMnNi, SiC 
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und Saphir auf die Reibkoeffizienten zu ermitteln. Dies würde den Rahmen dieser Arbeit 
sprengen. Experimentell wurde bereits eine Veränderung des adhäsiven Verhaltens durch 
Anlegen einer äußeren Spannung an einer Materialpaarung festgestellt, was zeigt, dass 
elektrische Ladung die Reibeigenschaften verändert [93]. Es ist zudem anzumerken, dass sich 
durch den Materialübertrag auf die Saphirkugel die Materialpaarung zu einer Selbstpaarung 
ändert. Das bedeutet, dass mit Saphirkugeln als Gegenkörper die Reibkoeffizienten eigentlich 
einen CoCrFeMnNi/CoCrFeMnNi-Kontakt beschreiben.  
In der Literatur über das tribologische Verhalten von einkristallinen, metallischen Werkstoffen 
wird von einer kristallorientierungsabhängigen Reibung berichtet. Bei den Versuchen mit SiC-
Kugeln als Gegenkörper sind die Unterschiede mit variierender Kristallorientierung so gering, 
dass davon ausgegangen wird, dass sie in der experimentellen Unsicherheit liegen. Ein Grund 
dafür könnte die geringe Interaktion zwischen den beiden Reibpartnern sein. Mit Saphirkugeln 
als Gegenkörper wurden dahingegen Abhängigkeiten von der Kristallorientierung festgestellt. 
Die meisten Studien in der Literatur verwenden Einkristalle mit NR[100]. In den genannten 
Studien ist der Reibkoeffizient in Gleitrichtung [010] niedriger als in [011]-Richtung [143, 186–
188]. Dies stimmt mit den in dieser Arbeit gemessenen Werten überein. Prasad et al. [127] 
führten reversierende Multizyklen-Experimente mit den gleichen Kristallorientierungen wie in 
dieser Arbeit an Ni-Einkristallen durch. In deren Arbeit sind allerdings nur die Reibkoeffizienten 
von drei Kristallorientierungen gegeben und der Fokus liegt auf den Reibkoeffizienten bei hohen 
Zyklenzahlen, was eine Vergleichbarkeit erschwert. In der Literatur wird die Abhängigkeit des 
Reibkoeffizienten von der Kristallorientierung mit Kristallanisotropie und 
kristallorientierungsabhängiger Kaltverfestigung erklärt [143, 188, 189]. In der vorliegenden 
Arbeit wurde zudem Adhäsion festgestellt, welche auch eine Kristallorientierungsabhängigkeit 
aufweist [93, 190, 191]. Für die Unterschiede im Reibkoeffizienten für die Experimente mit 
Saphir als Gegenkörpermaterial stimmen weder die Kristallrichtungen parallel zur Gleit- noch 
die parallel zur Normalenrichtung für das niedrige bzw. hohe Regime überein. Die 
Kristallrichtung parallel zur Transversalrichtung ist 〈100〉 für beide Kristallorientierungen mit 
niedrigem Reibkoeffizienten. Mit hohem Reibkoeffizient ist sie 〈110〉 oder 〈111〉. Gründe hierfür 
konnten in der Literatur nicht gefunden werden. Es ist denkbar, dass die sich ausbildende 
Mikrostruktur den Reibkoeffizienten während des Übergleitens beeinflusst. 
Dieses Kapitel zeigt, dass das ursprüngliche Ziel zwei unterschiedliche Reibkoeffizienten zu 
erhalten, um deren Einfluss auf die mikrostrukturelle Entwicklung untersuchen zu können, mit 
den gewählten Materialpaarungen erreicht wurde. Der Grund für die unterschiedlichen 
Reibkoeffizienten scheint in den verschiedenen adhäsiven Neigungen der Materialpaarungen zu 
liegen. 
  

5.2 Charakteristika der Deformationsschichten 
Der Vergleich der Mikrostrukturen in Abbildung 12, Abbildung 13 und Abbildung 14 zeigt 
deutliche Unterschiede in den ausgebildeten Deformationsschichten. Am auffälligsten sind die 
unterschiedlichen Deformationsschichttiefen in Abhängigkeit des Reibkoeffizienten. Diese sind 
mit µ = 0,2 kleiner 1 µm während sie mit µ = 1 bis zu 20 µm betragen (vgl. Tabelle 5). Nun ist die 



Diskussion 

48 

Frage, wie die Schichttiefen mit den gemessenen Reibkoeffizient (vgl. Abbildung 10) korrelieren. 
Mit nur zwei Reibkoeffizienten ist eine eindeutige Korrelation nicht möglich. Dennoch wird im 
ersten Schritt verglichen, ob das Verhältnis der Reibkoeffizienten vergleichbar ist zu dem 
Verhältnis der Deformationsschichten, um zu untersuchen, ob es einen linearen Zusammenhang 
gibt. Das Verhältnis des hohen zum niedrigen Reibkoeffizienten beträgt circa 5:1 und ist somit 
deutlich kleiner als das zugehörige Verhältnis der mit den beiden tribologischen Systemen 
erzeugten Deformationsschichttiefen, welches zwischen 38:1 und 53:1 in Abhängigkeit von der 
Kristallorientierung variiert. Einen Ausreißer stellt mit einem Verhältnis der 
Deformationsschichtdicken von 175:1 die Kristallorientierung NR[001]//GR[100] dar. Da die 
verschiedenen Kristallorientierung kein konstantes Verhältnis der Schichtdicken besitzen, wird 
eine lineare Korrelation ausgeschlossen (vgl. Abbildung S 7a). In der Literatur wurde zuvor 
gezeigt, dass die Deformationsschichttiefe mit der Quadratwurzel der Zyklenanzahl [119] oder 
der Normalkraft [125] korreliert. Werden die Deformationsschichttiefen über den beiden 
Reibkoeffizienten in einem doppellogarithmischen Diagramm (s. Abbildung S 7b) dargestellt, 
ergibt sich eine Steigung von 2,3 bis 2,4 mit Ausnahme der Kristallorientierung 
NR[001]//GR[100], bei der die Steigung 3,2 beträgt. Die Abweichung der Steigung der 
Kristallorientierung NR[001]//GR[100] könnte mit den aktivierten Deformationsmechanismus 
zusammenhängen, da diese Kristallorientierung weder mit niedrigem noch mit hohem 
Reibkoeffizient Zwillingsbildung aufweist. Aufgrund dieser ersten Daten scheint die 
Deformationsschichttiefe nahezu quadratisch mit dem Reibkoeffizienten zu korrelieren. Damit 
würde der Reibkoeffizient die Ausbildung der Deformationsschicht stärker als die Zyklenanzahl 
oder die Normalkraft beeinflussen. Es bedarf allerdings mehr Materialpaarungen mit 
unterschiedlichen Reibkoeffizienten, um eine Korrelation bestätigen zu können. Es muss 
angemerkt werden, dass die Deformationsschichttiefen bis zu einer sichtbaren Charakteristik 
(wie z. B. der DTL oder der Tiefe der Zwillinge) in den STEM-Bildern in Abbildung 12, Abbildung 
13 und den Querschnittsbildern in Abbildung 14 ausgewertet wurden. Am besten wäre es aber 
die Tiefe, bis in welche Versetzungsgleiten aktiviert wurde, auszuwerten. Wie z. B. in Abbildung 
13 zu sehen ist, ist unterhalb der DTL in den TKD-Untersuchungen ein Farbgradient, welcher auf 
Versetzungsbewegung in diesem Bereich schließen lässt. Deren Auftreten könnte durch einen 
Schwellwert in der Misorientierung bestimmt werden. Allerdings könnte Probendrift zu 
Abweichungen von der gemessenen von den realen Tiefen führen. Aus diesem Grund wurde 
entschieden, die Deformationsschichttiefe anhand von mikrostrukturellen Charakteristika zu 
messen. 
In der Spannungsfeldkalkulation nach Hamilton in Abbildung 16 sind die einzigen 
Spannungskomponenten mit einem wesentlichen Zuwachs bei hohem Reibkoeffizienten, im 
Vergleich zu niedrigerem Reibkoeffizienten 𝜎  und 𝜏 , weshalb diesen beiden 
Spannungskomponenten der Schichtzuwachs zu geschrieben wird. Auch nach Untersuchungen 
von Bowden und Tabor [192] ist die Scherung beim Auftreten von Adhäsion dominant. In der 
genannten Studie wird nicht auf 𝜎  eingegangen. Die Zunahme der Spannungskomponenten 
𝜎  und 𝜏  ist auch geringer als die Zunahme in den Schichtdicken. Aus diesen Gründen, 
kann momentan nicht geklärt werden warum sich die gemessenen Schichtdicken einstellen. Dies 
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würde zum einen weiterer Experimente bedürfen und zum anderen vermutlich einem anderen 
Spannungsfeldmodell. Hier wäre ein Modell wünschenswert, welches Plastizität wie auch 
Adhäsion berücksichtigt.   
In den Deformationsschichten sind eindeutig Charakteristika von versetzungsbasierter 
Plastizität, aber – in Abhängigkeit der Kristallorientierung – auch von zwillingsbasierter 
Plastizität zu erkennen. Versetzungsbasierte Plastizität lässt sich in den TKD-Untersuchungen in 
Abbildung 12b und d, Abbildung 13b, d und f und Abbildung 14 Spalte 3, an den Farbgradienten 
erkennen, die eine Orientierungsänderung durch Kristallrotation anzeigen. Es wird im 
Folgenden nur die Kristallrotation in Experimenten mit hohem Reibungskoeffizienten 
diskutiert, da diese ausgeprägter ist als mit niedrigem Reibkoeffizienten. In der Literatur wird 
vielfach von einer Kristallrotation um die Transversalrichtung berichtet [114, 115, 117]. Dieses 
Verhalten lässt sich mithilfe eines Standarddreiecks in die Transversalrichtung für die 
Experimente mit hohem Reibkoeffizient überprüfen. Liegen die ursprüngliche wie auch die 
rotierte Kristallrichtung parallel zur Transversalrichtung auf der gleichen Stelle, ist von einer 
perfekten Rotation um die Transversalrichtung auszugehen. Dies ist für keine 
Kristallorientierung in Abbildung 15c der Fall, allerdings sind die Abweichungen mit Ausnahme 
der Kristallorientierung NR[011]//GR[011] gering. Die Kristallrotation entsteht durch die 
Speicherung geometrisch notwendiger Versetzungen in der Mikrostruktur. Der Einfachheit 
wegen wird in einem Gedankenexperiment von Stufenversetzungen ausgegangen. 
Stufenversetzungen führen zu einer Kristallrotation um den Linienvektor, welcher senkrecht auf 
dem Burgers-Vektor steht und in der Gleitebene liegt. Das bedeutet für eine Rotation um die 
Transversalrichtung, dass entweder der Linienvektor einer vollen Versetzung oder der 
resultierende Linienvektor aus mehreren vollen Versetzungen auf verschiedenen Gleitsystemen 
parallel zur Transversalrichtung liegen muss. Da in keiner der gewählten Kristallorientierungen 
ein Linienvektor einer einzelnen Versetzung parallel zur Transversalrichtung liegt, ist dies ein 
Indiz für die Aktivierung mehrerer Gleitsysteme und stützt somit die Hypothese von Heilmann 
et al. [115], wonach Versetzungsbewegung auf mindestens zwei oder drei Gleitsystemen 
aktiviert werden muss, um eine Kristallrotation um die Transversalrichtung zu ermöglichen. Die 
Aktivierung von mehreren Gleitsystemen wird auch durch die Ergebnisse von Xia et al. [122] 
gestützt, da von ihnen an einer Mikrowand mit 2 µm unter tribologischer Last Gleitstufen in 
verschiedene Richtungen beobachtet wurden. Warum die Lage der Gleitsysteme in manchen 
Kristallorientierungen in der Literatur [115] oder in der vorliegenden Arbeit mit der 
Kristallorientierung NR[011]//GR[011] ungünstig für eine Kristallrotation um die 
Transversalrichtung ist, konnte nicht geklärt werden.  
Auch die Bildung von Korngrenzen resultiert aus dem versetzungsbasierten Prozess der 
Versetzungsakkumulation [129, 193]. Abhängig vom Reibkoeffizienten und der 
Kristallorientierung bilden sich unterschiedlich viele Korngrenzen aus. Bei einem niedrigen 
Reibkoeffizienten bilden sich hauptsächlich Korngrenzen parallel zur Oberfläche (auch als DTL 
bezeichnet). Wie im Kapitel „Tribologie“ eingeführt, gibt es für deren Bildung zwei Theorien 
[122, 193]. Aufgrund der Schlussfolgerung, dass für die Kristallrotation mehrere Gleitsysteme 
aktiviert werden müssen, erscheint es wahrscheinlicher, dass an der Bildung der Korngrenzen 
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Versetzungen auf mehreren Gleitsystemen beteiligt sind. Dies würde eine Erweiterung des 
Models von Greiner et al. [193] benötigen, in der die projizierten Scherspannungen auf mehreren 
Gleitsystemen betrachtet werden. Bei einem hohen Reibkoeffizienten untergliedert sich der 
Bereich mit Kornfeinung in elongierte Subkörner und nanokristalline Körner. Auch in Kupfer 
führte eine erhöhte tribologische Last zu stärkerer Kornfeinung [117, 125]. In den zitierten 
Arbeiten wurde allerdings die Normalkraft und nicht wie in der vorliegenden Arbeit die 
Reibkraft variiert. Dies zeigt, dass die Erhöhung beider Kräfte zu einer Kornfeinung führen kann. 
Elongierte Subkörner sind, wie im Kapitel „Tribologie“ erklärt, typisch für die unter 
tribologischer Last erzeugte Mikrostruktur. Auch die Bildung von nanokristallinen Körnern 
wurde unter tribologischer Last bereits in austenitischem Stahl beobachtet und auf die 
Entstehung eines Scherbands parallel zur Oberfläche zurückgeführt, das durch hervorgerufen 
wird [132]. Durch die Behandlung einer Oberfläche mittels surface mechanical attrition 
treatment (SMAT) wurde die Ausbildung einer nanokristallinen Schicht abhängig von der 
Stapelfehlerenergie eines Materials entweder durch Versetzungsinteraktion, die zu Kornfeinung 
führt oder durch Zwillingsintersektion erklärt [194]. In den Bereichen mit Kornfeinung in 
Abbildung 14 wurden nur für NR[001]//GR[100] vereinzelt kurze Zwillingskorngrenzsegmente 
in der Kornfeinungsschicht identifiziert. Da diese nicht in den anderen untersuchten 
Kornorientierungen auftreten, welche ausgeprägtere nanokristalline Schichten zeigen, wird von 
einem versetzungsbasierten Kornfeinungsmechanismus ausgegangen. Eine Mischung aus 
beiden Mechanismen kann nicht ausgeschlossen werden. Die für die nanokristalline Schicht 
benötigte Versetzungsanzahl, welche in den Korngrenzen akkumuliert wird, muss von der 
Reibkraft erzeugt werden. 
Zwillinge wurden nicht in allen Kristallorientierungen mit den beiden Reibkoeffizienten 
beobachtet. In den Experimenten mit hohen Reibkoeffizienten zeigen in den TKD-
Untersuchungen in Abbildung 15 alle Kristallorientierungen bis auf NR[001]//GR[100] in 
Gleitrichtung geneigte Zwillinge unterhalb der Kornfeinungsschicht. Die beobachteten Zwillinge 
besitzen die für Deformationszwillinge typische lentikulare Form. 
Bei den Experimenten mit niedrigem Reibkoeffizienten konnte mittels TKD-Untersuchung nur 
die obere Korngrenze parallel zur Oberfläche in NR[001]//GR[110] (vgl. Abbildung 12d) 
teilweise als Zwilling detektiert werden. Dies geht einher mit der HR-TEM-Analyse in Abbildung 
12e. In der FFT sind neben den Beugungsreflexen der Matrix weitere Reflexe zu erkennen. Diese 
können einem Zwilling zugeordnet werden. Hier ist zudem anzumerken, dass der obere und der 
untere Bereich die Zwillingsorientierung zueinander aufweisen und der schräg verlaufende 
Streifen in der Bildmitte in Abbildung 12e die Zwillingskorngrenze darstellt. Für die Analyse der 
in Gleitrichtung geneigten Linien in NR[001]//GR[110] und NR[011]//GR[100] wurden die HR-
TEM-Untersuchungen in Abbildung 12f und Abbildung 13g herangezogen. In Abbildung 13g sind 
neben den Beugungsreflexen der Matrix ebenfalls weitere Reflexe zu erkennen, welche einem 
Zwilling zugeordnet werden können. Die Rotation der Reflexe um das Zentrum wird durch 
Kristallrotation hervorgerufen. In Abbildung 12f sind neben den Reflexen der Matrix keine 
weiteren Reflexe zu erkennen. In allen drei HR-TEM-Analysen, Abbildung 12e und f und 
Abbildung 13g, sind in den FFTs Streifen (engl. streaking) senkrecht zum zu untersuchenden 
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Objekt zu erkennen. Diese Streifen werden durch planare Defekte im Gitter hervorgerufen [195]. 
Aufgrund der geringen Stapelfehlerenergie von CoCrFeMnNi und den TEM-Untersuchungen von 
Otto et al. [80] handelt es sich bei diesen planaren Defekten sehr wahrscheinlich um Stapelfehler. 
Dies bedeutet, dass in allen HR-TEM-Aufnahmen dieser Arbeit Stapelfehler vorhanden sind. Die 
Stapelfehler sind in der HR-TEM-Aufnahme senkrecht zu den Streifen in der FFT. In Abbildung 
13g mit NR[011]//GR[100] sind die Stapelfehler an der Zwillingskorngrenze zu erkennen. Dies 
ist auch der Fall für den Zwilling parallel zur Oberfläche für NR[001]//GR[110] in Abbildung 
12e. Die Zwillingskorngrenze bzw. der Bereich mit Stapelfehlern ist mit circa 6 nm ausgeprägt. 
Die HR-TEM-Analyse in Abbildung 12f der in Gleitrichtung geneigten Linien aus Abbildung 12b 
spricht dafür, dass Stapelfehler vorliegen und es sich somit um ein Stapelfehleragglomerat 
handelt. Wie im Kapitel „Deformationszwillinge“ aufgezeigt, gibt es Zwillingsmechanismen, 
welche zu nicht perfekten Zwillingen führen. Diese entstehen wenn sich nicht auf jeder Ebene 
ein Stapelfehler ausgebreitet hat [45], womit ein Polmechanismus als Bildungsmechanismus 
hier ausgeschlossen wird. Auch wenn in der FFT nicht die typischen Beugungsreflexe für 
Zwillinge auftreten, gibt es eindeutige Anzeichen, dass es sich hier um einen Zwilling in einem 
frühen Stadium bzw. einen imperfekten Zwilling handelt, der deshalb im Folgenden nur als 
Zwilling bezeichnet wird. In TWIP-Materialien wurden Zwillinge mit einer hohen Anzahl an 
Stapelfehlern häufig beobachtet [48]. Zudem wurden nach tribologischen Experimenten an 
Kupfer bei hoher Gleitgeschwindigkeit Zwillinge mit hoher Stapelfehlerdichte festgestellt [135]. 
Damit kann zusammengefasst werden, dass bei niedrigem Reibkoeffizienten in den 
Kristallorientierungen NR[001]//GR[110] und NR[011]//GR[100] und bei hohem 
Reibkoeffizienten in den Kristallorientierungen NR[001]//GR[110], NR[011]//GR[100], 
NR[011]//GR[011] und NR[011]//GR[211] Zwillinge gebildet wurden. Dies bedeutetet, dass 
der höhere Reibkoeffizient zu verstärkter Zwillingsbildung führt.  
Die Abhängigkeit der Zwillingsbildung von der Kristallorientierung unter tribologischer Last 
wurde zuvor lediglich von Patil et al. [133] an austenitischem Stahl untersucht. Dort wurden 
Zwillinge in den Kristallorientierungen NR[010]//GR[101], NR[010]//GR[001] gefunden, aber 
keine in NR[111]//GR[110]. Die Ergebnisse der Kristallorientierung NR[010]//GR[001] an 
austenitischem Stahl stehen im Widerspruch zu den Ergebnissen der Kristallorientierung 
NR[001]//GR[100] der vorliegenden Arbeit. Hier ist allerdings auf die experimentellen 
Unterschiede hinzuweisen. Patil et al. [133] verwendeten einen Nanoindenter mit einer 
Lastrampe und machen keine Angaben zum Reibkoeffizienten, der, wie hier gezeigt wurde, einen 
großen Einfluss auf die mikrostrukturelle Entwicklung hat. Welche Auswirkungen die 
Lastrampe auf das Spannungsfeld haben kann, wird im Kapitel „Wie wirkt sich ein niedriger 
Reibkoeffizient auf die Zwillingsbildung aus?“ diskutiert. 
Die mit unterschiedlichen Reibkoeffizienten gebildeten Zwillinge unterscheiden sich auch in 
ihrer Erscheinungsform. Die Zwillinge mit niedrigem Reibkoeffizienten (Abbildung 12 und 
Abbildung 13) sind reich an Stapelfehlern und interagieren mit einer Korngrenze. Aus diesem 
Grund kann vermutet werden, dass sich die Zwillinge durch das Abgleiten von Shockley-
Partialversetzungen auf benachbarten {111}-Ebenen bilden, die von einer Korngrenze ausgehen 
[40, 54–56].  
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Da die Zwillinge bei einem hohen Reibkoeffizienten (Abbildung 14) mit wenigen Ausnahmen an 
den untersten Korngrenzen der Kornfeinungsschicht spitz zusammenlaufen oder diese gar nicht 
berühren (vgl. Abbildung 14d3), wird von einem Bildungsmechanismus im Vollmaterial 
ausgegangen. Zudem erscheinen die Enden der Zwillinge in Abbildung 14d3 und e3 teilweise 
ausgefranst, weshalb auch hier nicht von einem Polmechanismus ausgegangen wird. In 
Abbildung 14d3 nimmt die Zwillingsdichte mit zunehmender Tiefe ab. So ist die Zwillingsdichte 
in einer Tiefe von 0,5 µm bis 1,2 µm in der TKD-Untersuchung höher als in einer Tiefe von 1,2 µm 
bis 1,9 µm, was vermuten lässt, dass die Zwillingsbildung in einer Tiefe von 0,5 µm bis 1,2 µm 
stattgefunden hat. Wie im Kapitel „Deformationszwillinge“ erläutert, muss der Zwillingsbildung 
versetzungsbasierte Plastizität vorausgegangen sein. Wie weit die Kristallrotation zum 
Zeitpunkt der Zwillingsaktivierung fortgeschritten ist, kann anhand der experimentellen Daten 
nicht bestimmt werden, da unklar ist, wie weit ein Zwilling mit der Kristallrotation mitrotieren 
kann. Der Wechsel im Korngrenzcharakter von Zwillings- zu Großwinkelkorngrenze (markiert 
mit einem Pfeil) an den oberen Enden der Zwillinge in Abbildung 14d3, ist ein Indiz für weitere 
versetzungsbasierte Plastizität auch nach der Zwillingsbildung. Hier ist davon auszugehen, dass 
es durch eine Reaktion der Versetzungen mit der Zwillingskorngrenze zum Wechsel im 
Korngrenzcharakter kam und die Kristallrotation zum Zeitpunkt der Zwillingsbildung noch 
nicht abgeschlossen war. 
Alle in dieser Arbeit beobachteten Zwillinge in Abbildung 12, Abbildung 13 und Abbildung 14 
sind in Gleitrichtung geneigt. Von demselben Verhalten wurde bereits zuvor in der Literatur 
berichtet [122, 126, 131, 133, 134]. Bei der Aktivierung mehrerer Zwillingssysteme, wurden 
zudem Zwillinge beobachtet, die der Gleitrichtung entgegen geneigt sind [133, 134]. Auch die 
Untersuchung von Gleitstufen an Mikrowänden mit einer Breite von 2 µm unter tribologischer 
Last, zeigte die ausgeprägtesten Gleitstufen auf Ebenen welche in Gleitrichtung geneigt sind 
[122]. Das lässt vermuten, dass in Gleitrichtung geneigte {111}-Ebenen prädestiniert für 
Versetzungsbewegung oder Zwillingsbildung unter tribologischer Last sind.  
Ein großer Vorteil von Zwillingen im Vergleich zu Versetzungen ist, dass die Ebenen auf denen 
sie entstanden sind, eindeutig und experimentell bestimmbar sind. Im Folgenden wird die Lage 
der Zwillingssysteme analysiert, um die Zwillingssysteme im Rahmen der Möglichkeiten zu 
annotieren. Für den Zwilling parallel zur Oberfläche, gebildet mit niedrigem Reibkoeffizienten 
(Abbildung 12c-e), wurden die Kristallorientierungen ober- und unterhalb der 
Zwillingskorngrenze aus den TKD-Daten in einer {111}- und einer {112}-Polfigur in Abbildung 
21a bzw. b dargestellt. Wie in Abbildung 2d ersichtlich, ist die {111}-Ebene an der 
Zwillingskorngrenze sowohl Teil des Matrix- als auch des Zwillingsgitters. Dies kann sich in der 
Analyse der Zwillingsebenennormale zu Nutze gemacht werden. In einer {111}-Polfigur in der 
die 〈111〉-Pole der Matrix und des Zwillings dargestellt sind, werden sich aufgrund der 
genannten Eigenschaft ein 〈111〉-Pol der Matrix mit einem 〈111〉-Pol des Zwillings überlappen. 
Diese 〈111〉-Pole beschreiben die Zwillingsebenennormale. Die sich nahezu überlagernden 
〈111〉-Pole befinden sich in Abbildung 21a neben der Beschriftung „NR“ und auf der 
gegenüberliegenden Seite der Polfigur und sind mittels schwarzer Kreise markiert. Dieser 
vermeintliche Abstand kommt zustande, da hier nur eine Hemisphäre dargestellt ist. In einer 
dreidimensionalen Darstellung würden diese 〈111〉-Pole mit einer geringfügigen Abweichung 
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nebeneinander liegen. Das bedeutet, dass die Zwillingsebenennormale nahezu parallel zur 
Normalenrichtung liegt, sodass die Zwillingsebene parallel zur Oberfläche verläuft. In der {112}-
Polfigur in Abbildung 21b, überlappen sich drei Pole der beiden Kristallorientierungen, welche 
auch mit Kreisen markiert sind. Dies entspricht den drei Burgers-Vektoren der Shockley-
Partialversetzungen, die in der zuvor ausgewerteten {111}-Ebene liegen. Eine eindeutige 
Aussage, welche dieser 〈112〉-Richtungen dem Burgers-Vektor für die Zwillingsbildung 
entspricht, kann aus dieser Analyse nicht getroffen werden. Einer dieser Pole liegt nahe am 
äußeren Kreis der Polfigur und nahezu parallel zur Gleitrichtung. Es wird davon ausgegangen, 
dass dies der zwillingsbildende Burgers-Vektor ist, da die Scherkomponente 𝜏  dieses 
Zwillingssystem optimal aktivieren kann. Dies wird im Kapitel „Wie wirkt sich ein niedriger 
Reibkoeffizient auf die Zwillingsbildung aus?“ näher erläutert. 
 

 

Abbildung 21 a) {111}-Polfigur und b) {112}-Polfigur mit Kristallorientierungen der Matrix 
(rot) und des Zwillings (grün) des in Abbildung 12d) horizontal liegenden 
Zwillings. Überlappende Pole der beiden Kristallorientierungen sind mit 
Kreisen markiert. 

 
Da die in Gleitrichtung geneigten Zwillinge in Abbildung 12 und Abbildung 13 nicht mittels der 
TKD-Untersuchungen detektiert werden konnten, muss für die Bestimmung der Zwillingsebene 
anders vorgegangen werden. Dafür wurden zuerst die ursprünglichen Kristallorientierungen in 
einer {111}-Polfigur in Abbildung 22a dargestellt. Um zu erkennen, ob es bevorzugte Lagen von 
{111}-Ebenen für Zwillingsbildung unter tribologischer Last gibt, wurden die 〈111〉-Pole aller 
untersuchten Kristallorientierungen eingezeichnet. Hierbei sind die unterschiedlichen 
Kristallorientierungen farblich gekennzeichnet und Kristallorientierungen mit Zwillingen mit 
einem Kreis und ohne Zwillinge mit einem Kreuz markiert.  
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Abbildung 22 a) {111}-Polfigur mit den ursprünglichen Kristallorientierungen aller 
untersuchten Kristallorientierungen. Dies dient der Analyse der aktivierten 
Zwillingsebenen mit niedrigem Reibkoeffizienten. Die identifizierten 
Zwillingsebenennormalen wurden in a) markiert. In der {112}-Polfigur in c) 
sind nur die Pole gegeben, welche auf den markierten Zwillingsebenen in a) 
liegen. c) {111}-Polfigur der Matrix- und Zwillingsorientierungen aus den 
TKD-Untersuchungen mit hohem Reibkoeffizienten (Abbildung 14 Spalte 3). 
Die identifizierten Zwillingsebenennormalen wurden in c) markiert. In der 
{112}-Polfigur in d) sind nur die Pole gegeben, welche auf den markierten 
Zwillingsebenen in c) liegen.  
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Für die Bestimmung der Zwillingsebenen wurden die STEM-Aufnahmen in Abbildung 12c und 
Abbildung 13a herangezogen. Die Neigungen der Zwillinge wurden mit den Lagen der 〈111〉-
Pole verglichen und die markierten Pole als Zwillingsebenennormalen identifiziert. Für 
NR[001]//GR[110] wurde eine (111) und für NR[011]//GR[100] eine (111)-Zwillingsebene 
bestimmt. Es ist auffällig, dass die Zwillingsebenennormalen auf dem äußeren Rand der Polfigur 
liegen. Das bedeutet, dass die Zwillingsebenennormale in der GR-NR-Ebene liegt bzw. die 
Zwillingsebene senkrecht auf der GR-NR-Ebene steht, wie in Abbildung 23 schematisch gezeigt. 
Die Kristallorientierungen ohne Zwillinge besitzen keine {111}-Ebene mit einer solchen Lage. 
 

 
In der {112}-Polfigur in Abbildung 22b sind nur die möglichen Shockley-Partialversetzungen der 
identifizierten Zwillingsebenen gegeben. Auch hier kann wieder vermutet werden, welche 
〈112〉-Pole den Burgers-Vektor der Zwillingsbildung beschreiben. Wie zuvor wird angenommen, 
dass die 〈112〉-Pole auf dem äußeren Kreis der Polfigur die Scherrichtungen der Zwillinge 
beschreiben. Bei der Bestimmung der Zwillingssysteme muss nun darauf geachtet werden, dass 
Scherrichtung und Zwillingsebene zu einem Zwilling und nicht zu einer AA-Stapelung führen. So 
wurde das Zwillingssystem in NR[001]//GR[110] zu (111)[112] und in NR[011]//GR[100] zu 
(111)[211] annotiert. Beim Vergleich der Zwillingssysteme in NR[001]//GR[110] fällt auf, dass 
das Zwillingssystem parallel zur Oberfläche durch eine Rotation um 55° um den Mittelpunkt der 
Polfiguren des in Gleitrichtung geneigten Zwillingssystem erreicht werden kann. Die Rotation 
um den Mittelpunkt entspricht einer Rotation um die Transversalrichtung, welche wie zuvor 
diskutiert unter tribologischer Last als favorisiert gilt. 
Für die Bestimmung der Zwillingsebenennormalen bei hohem Reibkoeffizienten wird für jede 
Kristallorientierung, eine Orientierung aus der Matrix und dem Zwilling aus den TKD-Daten in 
der {111}-Polfigur in Abbildung 22c dargestellt. Um die Zwillingsebenennormale zu bestimmen, 
wurde hier wie für Abbildung 21 untersucht, welche 〈111〉-Pole der Matrix- und der 
Zwillingsorientierung sich überlappen. Für NR[001]//GR[110] wurde eine (111)-, für 

 

Abbildung 23 Schematische Zeichnung der bevorzugten Lage der Zwillingsebene im 
Probenkoordinatensystem. Die von GR und NR aufgespannte Ebene ist grau 
markiert und die Lage der am häufigsten experimentell beobachteten 
Zwillingsebene orange.  
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NR[011]//GR[100] eine (111)-, für NR[011]//GR[011] eine (111)- und für NR[011]//GR[211] 
eine (111)-Zwillingsebene bestimmt. Auch hier liegen alle Zwillingsebenennormalen bis auf die 
von NR[011]//GR[211] nahe dem äußeren Kreis der {111}-Polfigur. Zudem wurden auch die 
〈111〉-Pole der Kristallorientierung unterhalb der Kornfeinungsschicht von NR[001]//GR[100] 
in Abbildung 22e eingetragen. Diese Kristallorientierung besitzt keinen 〈111〉-Pol auf oder nahe 
dem äußeren Kreis der {111}-Polfigur. Somit gibt es eine Präferenz für Zwillingsebenen, welche 
in Gleitrichtung geneigt sind und nahezu senkrecht auf der GR-NR-Ebene stehen. Die 〈112〉-Pole 
für die identifizierten {111}-Zwillingsebenen sind in Abbildung 22c gegeben. Es wird hier auf 
eine Spekulation um welche Scherrichtung es sich handeln könnte, verzichtet.  
 

5.3 Erkenntnisse über die zwillingsauslösenden Spannungskomponenten 
Das tribologische Spannungsfeld ist komplex, da es sich um einen mehrachsigen 
Spannungszustand handelt, der lokal wirkt und sich bewegt. Aus diesem Grund sind 
Vorhersagen über die mikrostrukturelle Entwicklung herausfordernd. In der Diskussion um die 
Einflüsse der einzelnen Spannungskomponenten wird sich auf 𝜎 , 𝜎 , 𝜎  und 𝜏  
begrenzt, da 𝜏  und 𝜏  einen vernachlässigbaren Wert haben, wie das 
Spannungsmodell nach Hamilton in Abbildung 16 zeigt. Die Werte wie auch Vorzeichen dieser 
Spannungskomponenten sind ortsabhängig, was im tribologischen Experiment mit einer 
Zeitabhängigkeit einher geht. Ein Charakteristikum eines jeden tribologischen Systems ist der 
Reibkoeffizient, welcher den anliegenden Spannungstensor verändert, wie es auch in Abbildung 
16 eindeutig zu sehen ist. Der Einfluss des Reibkoeffizienten auf die zwillingsauslösende 
Spannungskomponenten wird in dieser Arbeit untersucht. 
Um die zwillingsauslösenden Spannungskomponenten zu identifizieren, wird zuerst analysiert, 
ob einzelne Spannungskomponenten alleine zu den beobachteten Zwillingen in bestimmten 
Kristallorientierungen führen können. Zudem werden mit dem Spannungsfeld nach Hamilton 
die projizierten Scherspannungen auf den Gleit- und Zwillingssystemen berechnet. Unabhängig 
von der Besetzung des Spannungstensors müssen auf den im Kapitel „Charakteristika der 
Deformationsschichten“ identifizierten Zwillingssystemen die höchsten projizierten 
Scherspannungen wirken, um die Zwillingsbildung richtig abbilden zu können. Damit ergibt sich 
mit den gegebenen experimentellen Daten die Möglichkeit, Spannungsfeldmodelle zu validieren. 
Im Folgenden wird zuerst die Zwillingsbildung für den niedrigen Reibkoeffizienten betrachtet 
und anschließend für den hohen Reibkoeffizienten. 
 

5.3.1  Wie wirkt sich ein niedriger Reibkoeffizient auf die Zwillingsbildung aus? 
Die Materialpaarung CoCrFeMnNi und SiC ergab einen Reibkoeffizienten von 0,2; d. h. die 
Reibkraft beträgt nur 20 % der aufgebrachten Normalkraft. Ursprünglich wurde deshalb die 
Hypothese aufgestellt, dass 𝜎  ausschlaggebend für die Bildung von Zwillingen bei niedrigen 
Reibkoeffizienten ist [126]. Somit würden die durchgeführten tribologischen Experimente 
Indentationsexperimenten gleichen. In der Literatur wurden für Indentationsexperimente, 
Zwillinge in Körnern mit einer 〈100〉-Oberflächennormalen nachgewiesen, während in Körnern 
mit einer 〈110〉-Oberflächennormale keine Zwillinge gefunden wurden [196, 197]. Da 
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Indentation Druckspannungen entlang der Oberflächennormalen hervorruft, spiegeln diese 
Ergebnisse die Resultate aus uniaxialen Druckversuchen wider [21].  
Die beschriebene Hypothese widerspricht allerdings den in Abbildung 12 und Abbildung 13 
dargestellten Ergebnissen der tribologischen Experimente, da die Normalenrichtungen der 
Kristallorientierungen mit Zwillingen nicht identisch sind. Auch die Gleitrichtungen der 
Kristallorientierungen, in denen Zwillinge gebildet werden (GR[110] und GR[100]) bzw. nicht 
gebildet werden (GR[100], GR[011] und GR[211]) ergeben kein konsistentes Bild. Allerdings ist 
in beiden Kristallorientierungen, in denen Zwillinge gebildet wurden, die Kristallrichtung 〈011〉 
parallel zur Transversalrichtung. Die Analyse der Zwillingsebenen in Abbildung 22c zeigt, dass 
diese senkrecht auf der GR-NR-Ebene stehen und somit die Transversalrichtung beinhalten. 
Deshalb kann laut Schmid’schem Schubspannungsgesetz [198] eine Normalspannung in 
Transversalrichtung nicht zu einer projizierten Scherspannung auf den experimentell 
beobachteten Zwillingssystemen führen. Eine 〈011〉-Kristallrichtung parallel zur 
Transversalrichtung ist eine geometrische Konsequenz aus dem Befund, dass die 
Zwillingsebenennormale wie auch der Burgers-Vektor in der GR-NR-Ebene liegen. Dies 
bedeutet, dass die Zwillingsbildung mit µ = 0,2 nicht auf eine Normalspannungskomponente im 
gegebenen Koordinatensystem zurückgeführt werden kann. 
Da diese Betrachtung zum Ausschluss der ursprünglichen Hypothese führt, werden zur weiteren 
Aufklärung der zwillingsauslösenden Spannungen die Ergebnisse der MD-Simulationen in 
Abbildung 19 und Abbildung 20 herangezogen. Hierbei werden nur die beiden 
Kristallorientierungen betrachtet, in denen experimentell Zwillinge identifiziert wurden. Die 
MD-Simulationen zeigen in beiden Kristallorientierungen in mehrere Richtungen geneigte 
Zwillinge bzw. Stapelfehler. Diese resultieren aus den Limitationen der MD-Simulation. Hier sind 
die Größe der Simulation zu nennen, welche auf mehrere Millionen Atome begrenzt ist und die 
Gleitgeschwindigkeit, welche im Bereich von m/s ist. Dies sind bekannte Herausforderungen 
beim Vergleich von MD-Simulationen und Experimenten. Dennoch treten in der Literatur 
Gemeinsamkeiten zwischen MD-Simulation und Experiment auf. Zum Beispiel wurde die gleiche 
Spanform in einem Zerspanungsprozess beobachtet [199] oder es wurden, trotz 
unterschiedlicher Deformationsschichtdicken die gleichen Charakteristika in der 
Deformationsschicht von MD-Simulation und Experiment festgestellt [150]. Die höhere 
Gleitgeschwindigkeit resultiert in einer höheren Dehnrate, welche verstärkt Zwillingsbildung 
hervorruft [35]. Aus diesem Grund wurde eine höhere Zwillingsdichte in der MD-Simulation als 
im Experiment erwartet. Auch die Interaktion zwischen den beiden Körpern in Kontakt 
beeinflusst die Deformationsschicht, allerdings sind diese Werte kaum experimentell 
zugänglich. Zudem spielt das verwendete Potential eine entscheidende Rolle. Für CoCrFeMnNi 
wurden bisher zwei Potentiale berechnet [167, 200], welche sich im Nahordnungsverhalten wie 
auch in ihrer Stapelfehlerenergie bei 0 K unterscheiden. Welches von beiden die Realität besser 
abbildet ist nicht abschließend geklärt [201]. Es wurde sich für das Potential nach Gröger et al. 
[167] entschieden, da mit diesem langsamere Gleitgeschwindigkeiten in realistischen Zeiten 
simuliert werden konnten. Da es aufgrund der beschriebenen Limitationen fragwürdig ist, ob es 
möglich ist, mit der MD-Simulation die experimentell beobachtete Deformationsschicht exakt 
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wiederzugeben, wurde auf eine Parameterstudie zur Optimierung der MD-Simulation 
verzichtet. Ausschlaggebend ist, dass die experimentell beobachteten Zwillingssysteme auch in 
der MD-Simulation aktiviert werden.   
Aus den MD-Simulationen lassen sich im Wesentlichen zwei Unterschiede der Zwillingssysteme 
von NR[001]//GR[110] und NR[011]//GR[100] ableiten: Zum einen sind die durch die Zwillinge 
ausgelösten Verschiebungen unterschiedlich. Der Zwilling mit NR[001]//GR[110] führt zu einer 
Verkürzung des Gitters in Normalenrichtung und zu einer Verlängerung in Gleitrichtung, wie in 
Abbildung 19c gezeigt. Ein solcher Zwilling kann von den möglichen Normalspannungen nur von 
einer Druckspannung parallel zur Normalenrichtung erzeugt werden. Der Zwilling in 
NR[011]//GR[100] führt dagegen zu einer Verlängerung des Gitters in Normalenrichtung und 
zu einer Verkürzung in Gleitrichtung, wie in Abbildung 20c gezeigt. Ein solcher Zwilling kann 
hingegen nur durch eine Druckspannung parallel zur Gleitrichtung erzeugt werden. Das ist ein 
Indiz dafür, dass die Zwillingsbildung bei niedrigem Reibkoeffizient von unterschiedlichen 
Spannungskomponenten ausgelöst wird. Zudem werden die Zwillinge an unterschiedlichen 
Positionen gebildet. Der Zwilling in NR[001]//GR[110] bildet sich unter der Kugel im vorderen 
Bereich (vgl. Abbildung 19a und b), wobei sich der Zwilling in NR[011]//GR[100] vor der Kugel 
bildet (vgl. Abbildung 20a und b). Diese beiden Positionen lassen sich auch aus den 
zwillingsauslösenden Normalspannungen herleiten. Wie das Spannungsfeld nach Hamilton (vgl. 
Abbildung 16a) zeigt, herrscht vor der Kugel eine Druckspannung in Gleitrichtung und unter der 
Kugel eine Druckspannung in Normalenrichtung.  
Die MD-Simulationen zeigen zusätzlich, dass die Zwillingsverdickungen auf der {111}-Ebene 
rechts vom Zwilling stattfinden (vgl. a und b in Abbildung 19 und Abbildung 20) und somit die 
Aufbaurichtung der Zwillinge eine Komponente in Gleitrichtung besitzt. Das bedeutet, dass die 
Scherrichtung der Zwillinge in NR[001]//GR[110] zur Oberfläche hin und in NR[011]//GR[100] 
von der Oberfläche weg zeigt. Dies schließt für den Zwilling in NR[001]//GR[110] auch aus, dass 
dieser von der Korngrenze parallel zur Oberfläche ausgebildet werden kann.  
Bei der Betrachtung des Einflusses der Kristallrichtung parallel zu den 
Probenkoordinatenachsen und der MD-Simulationen wurden ausschließlich 
Normalspannungen betrachtet, nicht aber die Scherspannung 𝜏 . Diese 
Spannungskomponente zeigt ihren Einfluss eindeutig im Einkristall mit der Kristallorientierung 
NR[001]//GR[110]. Darin wird unter tribologischer Last bei niedrigem Reibkoeffizienten ein 
Zwilling parallel zur Oberfläche gebildet, wie in der TKD-Untersuchung und der FFT der HR-
TEM-Aufnahme in Abbildung 12d und e gezeigt wurde. Durch die 〈111〉-Polfigur in Abbildung 
21a wird gezeigt, dass die Zwillingsebene parallel zur Oberfläche verläuft. Die drei 
Normalspannungskomponenten in Gleit-, Normalen-, und Transversalrichtung führen laut 
Schmid´schem Schubspannungsgesetz [198] zu keiner projizierten Scherspannung auf dieser 
Ebene. Das bedeutet, dass nur die Scherkomponente 𝜏  diesen Zwilling bilden kann. Dies 
erklärt auch die zuvor getroffene Annahme, dass der Burgers-Vektor parallel zur Gleitrichtung 
präferiert wird, da dieses Zwillingssystem den höchsten Schmid-Faktor unter 𝜏  besitzt. Im 

Kapitel „Deformationszwillinge“ wurde erläutert, dass Zwillinge zu einer Scherung von √2/2 
führen. Da die Zwillingskorngrenze in einer Tiefe von 30 nm liegt, bedeutet dies, dass die 
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induzierte Scherung in Gleitrichtung der Spannungskomponente 𝜏  bis zu einer Tiefe von 

30 nm √2/2 beträgt. Wie hoch ansonsten Scherungsbeiträge einzelner Spannungskomponenten 
sind, ist experimentell nicht zugänglich. Die Lage des Zwillings zeigt zudem, dass die Shockley-
Partialversetzungen dem Gegenkörper folgen können, wie es zuvor in der DDD-Simulation mit 
vollen Versetzungen berechnet wurde [153]. Dieser Zwilling parallel zur Oberfläche ist der 
einzige direkte experimentelle Nachweis in dieser Arbeit für reine Scherung in GR-NR. Um den 
Einfluss der Normalspannungskomponenten ausschließen zu können, benötigt es wie hier, ein 
Zwillings- oder Gleitsystem, welches nicht von den Normalspannungskomponenten aktiviert 
werden kann. In den Daten von Haug et al. [147] gibt es zudem Hinweise auf einfache Scherung 
im oberflächennahen Bereich. Hier wurde eine Anlasszwillingskorngrenze linear in 
Gleitrichtung bewegt. Die lineare Verschiebung ist atypisch, da in der Regel Korngrenzen mit 
kleiner werdendem Abstand zur Oberfläche immer stärker in Gleitrichtung gebogen werden 
[144, 170]. Im Gegensatz zu Haug et al. [147] kann hier die einfache Scherung eindeutig einem 
Zwillingssystem zugeschrieben werden. In dem Kristallsystem von Haug et al. [147] müsste 
analysiert werden, wie die Gleitsysteme im Kristall orientiert sind und von wie vielen 
Gleitsystemen die beobachtete Plastizität getragen wird, um herauszufinden, ob ein Gleitsystem 
zu der beobachteten einfachen Scherung führen kann.  
Um die Auswirkung von 𝜏  auf die Zwillingsbildung zu beschreiben, werden für alle 
untersuchten Kristallorientierungen die Schmid-Faktoren der Zwillingssysteme berechnet. 
Dafür wurde Gleichung 3 verwendet. Im Spannungstensor wurden nur die 
Spannungskomponenten 𝜏  und 𝜏  mit dem Wert 1 besetzt. Damit entsprechen die mit 
Gleichung 3 berechneten projizierten Scherspannungen dem Schmid-Faktor. Die maximalen 
Schmid-Faktoren auf den Zwillingssystemen für die jeweiligen Kristallorientierungen sind in 
Tabelle 7 angegeben.  
 

Tabelle 7 Maximale Schmid-Faktoren auf den Zwillingssystemen mit reiner Scherung in 
GR-NR. 

 

Kristallorientierung Schmid-Faktor 

NR[001]//GR[100] 0,47 

NR[001]//GR[110] 0,50 

NR[011]//GR[100] 0,50 

NR[011]//GR[011] 0,71 

NR[011]//GR[211] 0,82 

 
Falls die Spannungskomponente 𝜏  alleine für die Zwillingsbildung verantwortlich ist, 
müssten die Kristallorientierungen NR[001]//GR[110] und NR[011]//GR[100] die höchsten 
Schmid-Faktoren aufweisen. Dies ist, wie Tabelle 7 zu entnehmen ist, nicht der Fall und somit ist 
𝜏  nicht alleine für die Zwillingsbildung verantwortlich. Mit dieser Erkenntnis stellt sich die 
Frage, inwiefern es sinnvoll ist, nur 𝜏  zur Erklärung von mikrostrukturellen 
Veränderungen heranzuziehen, wie es in zahlreichen Arbeiten angenommen wurde  
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[4, 109, 116, 193]. Die vorangegangene Diskussion zeigt, dass die Betrachtung einzelner 
Spannungskomponenten nicht genügt, um die Bildung von Zwillingen unter tribologischer Last 
bei geringem Reibkoeffizienten in bestimmten Kristallorientierungen zu erklären. 
Im nächsten Schritt wird die projizierte Scherspannung auf den Zwillings-, wie auch 
Gleitsystemen mittels des linear-elastischen Spannungsfeldes nach Hamilton berechnet. Hierbei 
wird nun eine Kombination der Spannungskomponenten betrachtet. Laut Theorie sollten die 
identifizierten Zwillingssysteme in Abbildung 22a und b die höchsten projizierten 
Scherspannungen aufweisen, damit auf diesen Zwillingssystemen Zwillinge gebildet werden 
und nicht auf den anderen. Die Ergebnisse für die Berechnung der projizierten Scherspannungen 
sind in Abbildung 17a und b für NR[001] bzw. NR[011] gegeben. Zuerst werden die Daten für 
NR[001] diskutiert. Zwillinge wurden in Experimenten in GR[110] beobachtet, nicht aber in 
GR[100]. Diese beiden Gleitrichtungen liegen in Abbildung 17a im Maximum bei 226 MPa bzw. 
im Minimum bei 222 MPa der projizierten Scherspannung. In GR[110] hat das Zwillingssystem 
(111)[112] die höchste projizierte Scherspannung, welches mit dem experimentell bestimmten 
Zwillingssystem in Abbildung 22a und b übereinstimmt. Die Differenz der projizierten 
Scherspannung in den beiden Gleitrichtungen kann das Auftreten bzw. Nichtauftreten von 
Zwillingen erklären. Allerdings muss angemerkt werden, dass eine Differenz von 4 MPa sehr 
gering ist. Beide Werte über- bzw. unterschreiten die in Tabelle 1 aus der Literatur angegebenen 
Werte für die kritische Scherspannung für Zwillingsbildung. Da dem berechneten Spannungsfeld 
ein linear-elastisches Materialmodell zugrunde liegt und es statisch ist, wurde nicht erwartet, 
dass die in der Realität auftretenden Scherspannungen genau berechnet werden. Ziel war es, die 
richtigen Trends berechnen zu können. Das linear-elastische Materialmodell führt zu einer 
Überschätzung der realen Scherspannung, da Plastizität einen Spannungsabbau hervorruft. Zu 
weiteren Einschränkungen kann es durch Kristallrotation kommen, da sich dadurch die Lage der 
Zwillings- und der Gleitsysteme ändert oder aufgrund der Verfestigung auf Gleitsystemen. Trotz, 
dass diese Effekte nicht berücksichtigt werden, ist die maximale projizierte Scherspannung auf 
den Zwillingssystemen in dem Einkristall mit NR[001], in GR[110] höher als in GR[100]. Auf den 
Gleitsystemen ist die maximale projizierte Scherspannung in GR[100] mit 217 MPa ohne 
Zwillingsbildung höher als beim Auftreten von Zwillingen in GR[110] mit 203 MPa (vgl. 
Abbildung 17a). Dies kann auch ein Anzeichen dafür sein, dass in GR[100] die Plastizität 
bevorzugt von Versetzungen getragen wird. Die berechneten projizierten Scherspannungen für 
die Zwillings- bzw. Gleitsysteme stützen demnach die Beobachtung einer 
versetzungsdominierten Deformation in GR[100] sowie Zwillingsbildung in GR[110]. 
In Abbildung 17a gibt es vier Zwillingssysteme mit den höchsten projizierten Scherspannungen.  
Die einzige von der Gleitrichtung bzw. vom Rotationswinkel 𝜑 unabhängige 
Spannungskomponente ist 𝜎 , da sich durch die Rotation der Gleitrichtung, die Winkel der 
Ebenennormalen und der Burgers-Vektoren zur Normalenrichtung nicht ändern. Das bedeutet, 
dass nur 𝜎 , 𝜎  und 𝜏  zu der berechneten Winkelabhängigkeit führen können. Um den 
Einfluss der einzelnen Spannungskomponenten näher zu betrachten, wurde beispielhaft für 
NR[001]//GR[110] die Spannungsverteilung der projizierten Scherspannung des gesamten 
Spannungstensors und der einzelnen Spannungskomponenten auf den Zwillingssystemen 
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(111)[112], (111)[112], (111)[112] und (111)[112] berechnet und in Abbildung 24 gezeigt. 
Diese vier Zwillingssysteme wurden gewählt, da auf ihnen die höchsten projizierten 
Scherspannungen berechnet wurden. Hier gilt wieder, dass nur positive projizierte 
Scherspannungen zur Zwillingsbildung führen können und negative nicht. Bei einem x-Wert von 
0 µm ist der Kontaktpunkt zwischen den beiden Körpern. Positive x-Werte zeigen in 
Gleitrichtung. Tabelle 8 gibt die Positionen wie auch die Werte der Spannungsmaxima an. Zudem 
sind die Beiträge der einzelnen Spannungskomponenten aufgelistet. Diese Betrachtung soll 
helfen den Einfluss der einzelnen Spannungskomponenten auf die projizierte Scherspannung zu 
verstehen. 
In Abbildung 24 ist zu sehen, dass 𝜎  direkt unter dem Kontaktpunkt zu hohen projizierten 
Scherspannungen von bis zu 323 MPa auf allen vier Zwillingssystemen führt. Zieht man den 
maximalen Schmid-Faktor von 0,5 für Normalspannungen in Betracht, ist dies fast das Maximum 
an projizierter Scherspannung, das mit einer 𝜎  von -686 MPa (vgl. Abbildung 16a) erreichbar 
ist. Dies ist zudem mit Abstand der höchste Wert im Vergleich zu den projizierten 
Scherspannungen, hervorgerufen durch die anderen dargestellten Spannungskomponenten und 
erklärt somit die geringe Winkelabhängigkeit dieser vier Zwillingssysteme von der Gleitrichtung 
in Abbildung 17a.  
Die Elektronenmikroskopie-Aufnahmen wie auch die Polfigur-Analyse haben gezeigt, dass 
Ebenen, welche in Gleitrichtung geneigt sind, für die Zwillingsbildung bevorzugt werden. Nun 
stellt sich die Frage, ob dies auch anhand der Berechnungen der projizierten Scherspannungen 
erklärbar ist. Bei einer Kristallorientierung mit NR[001]//GR[110], ist das Zwillingssystem 
(111)[112] in Gleitrichtung geneigt, während das Zwillingssystem (111)[112] entgegengesetzt 
geneigt ist. Beide Zwillingssysteme schließen dieselben Winkel mit den 
Probenkoordinatenachsen ein und ihre Ebenennormalen wie auch Burgers-Vektoren liegen in 
der GR-NR-Ebene. In Abbildung 24 wird deutlich, dass der Unterschied in der projizierten 
Scherspannung durch 𝜏  erzeugt wird und dass somit mit dem Spannungsfeld nach 
Hamilton die Bevorzugung von Zwillingssystemen, welche in Gleitrichtung geneigt sind, 
erklärbar ist. 
In Tabelle 8 wird deutlich, dass die Scherspannungsmaxima um Größenordnungen tiefer 
auftreten als die mikrostrukturellen Charakteristika reichen (vgl. Tabelle 5). Hier werden 
wieder die Einschränkungen des Spannungsfeldes nach Hamilton aufgezeigt. Die Überschätzung 
der Tiefe wurde auch von Fischer [139] beobachtet. In dessen Arbeit wurde die experimentelle 
Deformationsschichttiefe mit der Tiefe des Maximums der Vergleichsspannung nach von Mises 
verglichen, die wiederum aus dem Spannungsfeld nach Hamilton berechnet wurde. Auch hier 
stimmten - wie in dieser Arbeit - die Tiefen nicht überein. Fischer berechnete deshalb einen 
Multiaxialitätsfaktor, welcher die höchsten Werte an der Oberfläche besitzt und brachte die 
Deformationsschichttiefe mit den experimentellen Ergebnissen in Einklang.  
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Da es sich in der Arbeit von [139] um polykristallines Probenmaterial handelt, ist es 
offensichtlich, dass die Berechnung projizierter Scherspannungen in den einzelnen Körnern 
komplexer ist als die für in dieser Arbeit vorliegenden Einkristalle und deshalb die von Mises-
Vergleichsspannung und der Multiaxialitätsfaktor herangezogen werden. Auch in dieser Arbeit 

 

Abbildung 24 Spannungsverteilungskarten auf den Zwillingssystemen (111)[112], 
(111)[112], (111)[112], (111)[112] mit der Kristallorientierung 
NR[001]//GR[110] berechnet mit Spannungsfeld nach Hamilton mit µ = 0,2 
und den elastischen Konstanten für SiC. Berechnungen  der projizierten 
Scherspannung mit dem gesamten Spannungstensor in der erste Zeile und 
mit den Spannungskomponenten 𝜎  in der zweiten Zeile, 𝜎  in der dritten 
Zeile, 𝜎  in der vierten Zeile und 𝜏  in der fünften Zeile. 
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ist das Maximum der von Mises-Vergleichsspannung nicht an der Oberfläche wie in  
Abbildung S 3 gezeigt. Allerdings ist auch das Scherspannungsmaximum auf dem experimentell 
identifizierten Zwillingssystem nicht an der Oberfläche, sondern in einer Tiefe von 16 µm. Somit 
wird die Anwendbarkeit des Multiaxialitätsfaktors in Frage gestellt. Die Berechnung der 
projizierten Scherspannung auf den Zwillingssystemen zeigt eindeutig, dass das Spannungsfeld 
nach Hamilton die Tiefenwirkung nicht korrekt abbildet.  
Der Vergleich der x-Positionen in Tabelle 8 zeigt, dass das experimentell identifizierte 
Zwillingssystem sein Maximum im Vergleich zu den anderen Zwillingssystemen am weitesten 
vor dem Kontaktpunkt hat. Da der Kontaktradius 37 µm beträgt, liegt das 
Scherspannungsmaximum damit unterhalb des Kontaktes und in dessen vorderem Bereich. Dies 
ist im Einklang mit der MD-Simulation, in der ebenfalls gezeigt wird, dass die 
Zwillingsaktivierung unterhalb der Kugel im vorderen Bereich stattfindet. Auch zeigen sowohl 
die MD-Simulation als auch die Berechnungen der projizierten Scherspannungen, dass die 
Spannungskomponente 𝜎  entscheidend ist für die Zwillingsbildung in NR[001]//GR[110]. 
Allerdings dürfen die verbleibenden Spannungskomponenten nicht vernachlässigt werden, da 
sie zu der Selektion des zu aktivierenden Zwillingssystems führen. 
 

 

 
Zusammengefasst bedeutet dies für Einkristalle mit NR[001], dass 𝜎  zwillingsauslösend ist. 
Zudem wird der Zwilling in NR[001]//GR[110] nach den Berechnungen unterhalb der Kugel und 
in deren vorderem Bereich gebildet. Diese zwillingsauslösende Spannungskomponente und der 
Bildungsort wurden sowohl mit der MD-Simulation als auch durch die Berechnungen der 
projizierten Scherspannungen mit dem Spannungsfeld nach Hamilton bestimmt. Die 
Berechnungen der projizierten Scherspannungen zeigen zudem, dass die verbleibenden 
Spannungskomponenten entscheidend sind für die Auswahl des aktivierten Zwillingssystems. 
Laut den Berechnungen liegt die kritische Scherspannung im gegebenen tribologischen System 

Tabelle 8 Betrachtung der Maxima der projizierten Scherspannung der Zwillingssysteme 
(111)[112], (111)[112], (111)[112], (111)[112] mit der Kristallorientierung 
NR[001]//GR[110], berechnet mit dem gesamten Spannungstensor aus 
Abbildung 24, Zeile 1. Gegeben sind die laterale Position und die Tiefe sowie der 
Wert der Maxima und die Beiträge der Spannungskomponenten 𝜎 , 𝜎 , 𝜎  
und 𝜏  zu den Maxima. 

 (111)[112] (111)[112] (111)[112] (111)[112] 

Laterale Position 6 µm 2 µm 2 µm -10 µm 
Tiefe  16 µm 17 µm 17 µm 17 µm 
 𝜎  226 MPa 208 MPa 208 MPa 206 MPa 
𝜎  271 MPa 268 MPa 268 MPa 248 MPa 
𝜎  -71 MPa 0 MPa 0 MPa -47 MPa 
𝜎  0 MPa -60 MPa -60 MPa 0 MPa 
𝜏  26 MPa 0 MPa 0 MPa 5 MPa 
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für Zwillingsbildung zwischen 222 MPa und 226 MPa. Wie erwähnt, wurden in der Studie von 
Patil et al. [133] Zwillinge auch in NR[001]//GR[010] beobachtet. Diese resultieren 
höchstwahrscheinlich aus der verwendeten Lastrampe. Durch die Verwendung einer Lastrampe 
wird 𝜎  über den Gleitweg stetig erhöht, wodurch das Experiment eher einer klassischen 
Indentation gleicht, bei der Zwillinge in Kristallen mit 〈001〉-Oberflächennormalen beobachtet 
werden. 
Für den Einkristall mit NR[011] werden ebenfalls die projizierten Scherspannungen auf den 
Gleit- und Zwillingssystemen in Abhängigkeit von den möglichen Gleitrichtungen berechnet. Die 
Ergebnisse sind in Abbildung 17b gegeben. Wie die STEM-Aufnahmen und die HR-TEM-Analyse 
in Abbildung 13 zeigen, werden Zwillinge nur für die GR[100] beobachtet. In dieser Richtung 
sind die projizierten Scherspannungen auf den Zwillingssystemen im Vergleich zu den anderen 
experimentell untersuchten Gleitrichtungen am niedrigsten. Im vorherigen Kapitel 
„Charakteristika der Deformationsschicht“ wurde vermutet, dass in NR[011]//GR[100] das 
aktivierte Zwillingssystem (111)[211] ist. Dieses Zwillingssystem hat eine maximale, projizierte 
Scherspannung von 96 MPa, womit es nicht das Zwillingssystem mit der höchsten projizierten 
Scherspannung in GR[100] ist. Nach diesem Vergleich der Experimente und der berechneten 
projizierten Scherspannung, scheint es demnach keine Übereinstimmung zu geben. Die MD-
Simulation für die Kristallorientierung NR[011]//GR[100] in Abbildung 20 zeigte, dass der 
experimentell beobachtete Zwilling vor dem Gegenkörper gebildet wurde. Dieses Resultat 
wurde auf die Analyse der projizierten Scherspannungen übertragen, indem nur 
Zwillingssysteme mit einem Maximum vor der Kontaktfläche betrachtet wurden. Diese 
Zwillingssysteme und die zugehörige maximale Scherspannung sind für die untersuchten 
Gleitrichtungen für den Einkristall mit NR[011] in Tabelle 9 gegeben.  
 

Tabelle 9 Zwillingssysteme mit ihrem Maximum der projizierten Scherspannung am 
weitesten vor dem Kontaktpunkt mit NR[011] und die dazugehörigen 
Scherspannungswerte in Abhängigkeit der experimentell untersuchten 
Gleitrichtung. 

 

Gleitrichtung Zwillingssystem projizierte Scherspannung 

[100] (111)[211] 96 MPa 

(111)[211] 49 MPa 

(111)[211] 52 MPa 

(111)[211] 51 MPa 

[011] (111)[211] 65 MPa 

(111)[211] 65 MPa 

[211] (111)[211] 1 MPa 

(111)[211] 81 MPa 

(111)[211] 50 MPa 

(111)[211] 35 MPa 
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Das Zwillingssystem (111)[211] besitzt in GR[100] die höchste projizierte Scherspannung unter 
den genannten Bedingungen. Mit dem Einbezug der Position des Scherspannungsmaximums ist 
somit die höchste projizierte Scherspannung in NR[011]//GR[100]. Innerhalb der 
Kristallorientierung NR[011]//GR[100] ist zudem auf dem experimentell identifizierten 
(111)[211] die höchste projizierte Scherspannung. Auch wenn das Spannungsfeld nach 
Hamilton auf den ersten Blick für NR[011] nicht anwendbar ist, so kann es mit Vorwissen aus 
der MD-Simulation angewendet werden, um aktivierbare Zwillingssysteme zu identifizieren. In 
Abbildung 25 ist die Verteilung der projizierten Scherspannung auf dem Zwillingssystem 
(111)[211] gezeigt, die mit dem vollständigen Spannungstensor wie auch mit den einzelnen 
Spannungskomponenten berechnet wurde.  
 

 
Hier sei erneut erwähnt, dass sich Zwillinge nur bei positiven projizierten Scherspannungen 
bilden. Es muss zudem angemerkt werden, dass die berechnete maximale projizierte 
Scherspannung von 96 MPa unterhalb der in der Literatur bestimmten kritischen projizierten 
Scherspannung für Zwillingsbildung liegt (vgl. Tabelle 1). Zudem ist der Wert zu gering, um mit 
den Berechnungen für NR[001]//GR[110] eine konsistente kritische Scherspannung für 
Zwillingsbildung im gegebenen tribologischen System zu erhalten. In Tabelle 10 ist die Position 
des Scherspannungsmaximums gegeben wie auch dessen Wert und die Beiträge der 
Spannungskomponenten. Das Maximum liegt 38 µm vor dem Kontaktpunkt und in einer Tiefe 
von 3 µm. Diese berechnete Tiefe überschätzt ebenfalls die Tiefe der Deformationsschicht im 
Experiment, allerdings weniger stark als für NR[001]//GR[110]. Im Gegensatz zum aktivierten 
Zwillingssystem in NR[001]//GR[110], liefert 𝜎  einen negativen Beitrag zur projizierten 

 

Abbildung 25 Spannungsverteilungskarten für a) den gesamten Spannungstensor und  
b) die Spannungskomponenten 𝜎 , 𝜎 , 𝜎  und 𝜏  für das 
Zwillingssystem (111)[211] mit der Kristallorientierung NR[011]//GR[100], 
berechnet mit dem Spannungsfeld nach Hamilton mit µ = 0,2 und den 
elastischen Konstanten von SiC. 
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Scherspannung des aktivierten Zwillingssystems. Die Spannungskomponenten  
𝜎  und 𝜏   führen dagegen zu positiven projizierten Scherspannung auf dem 
Zwillingssystem, wobei der Beitrag von 𝜎  im Vergleich zu 𝜏  drei Mal größer ist. Um in 
die Nähe der kritischen projizierten Scherspannung für Zwillingsbildung zu kommen, werden 
die Beiträge beider Spannungskomponenten benötigt, weshalb die Kombination aus beiden als 
zwillingsauslösend angenommen wird.  
 

Tabelle 10 Laterale Position und Tiefe sowie der Wert des Scherspannungsmaximums des 
Zwillingssystems (111)[211] mit der Kristallorientierung NR[011]//GR[100]  
aus Abbildung 25a und die Beiträge der Spannungskomponenten 𝜎 , 𝜎 , 𝜎  
und 𝜏 . 

 

 (111)[211] 

Laterale Position 38 µm 
Tiefe  3 µm 
𝜎  96 MPa 
𝜎  -37 MPa 
𝜎  97 MPa 
𝜎  0 MPa 
𝜏  36 MPa 

 
Bisher wurde noch nicht diskutiert, warum die Berechnung der projizierten Scherspannung mit 
dem Spannungsfeld nach Hamilton für einen Einkristall mit NR [011] Vorwissen aus der MD-
Simulation benötigt, für einen Einkristall mit NR [001] aber nicht. Zum einen ist unklar, 
inwiefern der lokale Reibkoeffizient mit dem globalen, gemessenen Reibkoeffizienten 
übereinstimmt. Dies ist in diesem Fall elementar, da die Zwillinge in NR[001]//GR[110] und 
NR[011]//GR[100] von entweder 𝜎  oder 𝜎  und 𝜏  aktiviert werden. Da die Werte von 
𝜎  unabhängig vom Reibkoeffizient sind, könnte ein lokal anderer Reibkoeffizient eventuell die 
aufgetretene Diskrepanz erklären. Zudem ist in den Experimenten mit niedrigem 
Reibkoeffizienten eindeutig Versetzungsplastizität aufgetreten, welche anhand der 
entstandenen Korngrenzen belegt werden kann. Versetzungsbasierte Plastizität führt zum 
Spannungsabbau. In der Realität bewegt sich das Spannungsfeld mit dem Gegenkörper. Das 
bedeutet für ein Volumen im Material, dass dieses zuerst mit den Spannungen bei den höchsten 
x-Werten belastet wird und durch das Gleiten des Gegenkörpers mit den Spannungen, welche 
sich bei immer kleiner werdenden x-Werten befinden. Die Mikrostruktur bildet sich aus, 
während sich das Spannungsfeld über das Volumen im Material bewegt. Es wird davon 
ausgegangen, dass, abhängig davon wie weit sich das Spannungsfeld bewegt hat, das Material 
unterschiedlich stark plastisch deformiert ist. Da die plastische Deformation vor dem 
Gegenkörper, wo sich das Scherspannungsmaximum des Zwillingssystems (111)[211] in 
NR[011]//GR[100] befindet, am geringsten bzw. vernachlässigbar sein sollte, würde ein 
Materialmodell, welches Plastizität berücksichtigt, vermutlich nur zu einem geringen 
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Spannungsabbau auf diesem Zwillingssystem führen. Projizierte Scherspannungen auf 
Zwillingssystemen mit einem Scherspannungsmaximum bei geringeren x-Werten sollten mit 
einem plastischen Materialmodell stärker abgebaut werden. Deshalb wird vermutet, dass die 
projizierten Scherspannungen auf den Zwillingssystemen in den experimentell untersuchten 
Kristallorientierungen, welche höher als die berechneten 96 MPa auf dem experimentell 
identifizierten aktivierten Zwillingssystem sind, mit einem plastischen Materialmodell so stark 
abgebaut werden, dass sie kleiner 96 MPa sind und sich ein konsistentes Bild ergibt. Ein 
Materialmodell, welches Plastizität berücksichtigt, würde auch zu einem Spannungsabbau der 
projizierten Scherspannungen im Einkristall mit NR[001] führen. Der Vorteil davon wäre, dass 
dies zu einer konsistenten kritischen projizierten Scherspannung für Zwillingsbildung für beide 
Einkristalle führen könnte. Es ist allerdings kaum abzuschätzen, wie sich die projizierten 
Scherspannungen dadurch verändern und ob die projizierte Scherspannung in GR[110] noch 
höher ist als in GR[100]. 
Wie oben erwähnt, werden auch hier die weiteren Einflüsse, wie die Verfestigung auf 
Gleitsystemen und die Kristallrotation, nicht berücksichtigt. Wie die Kristallrotation die 
projizierte Scherspannung beeinflusst wird bespielweise an dem Zwillingssystem parallel zur 
Oberfläche in NR[001]//GR[110] in Abbildung 12d gezeigt. Hierfür wurde die ursprüngliche 
Kristallorientierung um 55° um die Transversalrichtung rotiert, um eine Kristallorientierung 
nahe der in Abbildung 21 zu erhalten. Das aktive Zwillingssystem wurde als (111)[112] 
identifiziert. Die projizierten Scherspannungen der einzelnen Spannungskomponenten auf 
diesem Zwillingssystem sind in Abbildung 26 gegeben. Die einzige Spannungskomponente die 
auf diesem Zwillingssystem zu positiven projizierten Scherspannungen führt, ist 𝜏 . Das 
Maximum beträgt 111 MPa und liegt bei einer x-Position von -32 µm in einer Tiefe von 16 µm. 
Hier zeigen sich die Unterschiede zur ursprünglichen Kristallorientierung (vgl. Abbildung 24), 
in der die projizierte Scherspannung durch 𝜎  dominiert wird, der Wert doppelt so hoch ist 
und das Maximum bei höheren x-Werten liegt.  
 

 

Abbildung 26 Spannungsverteilungskarten der projizierten Scherspannung der 
Spannungskomponenten 𝜎 , 𝜎 , 𝜎  und 𝜏  für das Zwillingssystem 
(111)[112] und die ursprüngliche Kristallorientierung NR[001]//GR[110], 
welche um 55° um TR rotiert wurde um die experimentell beobachtete 
Kristallrotation abzubilden. 
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Für die Aktivierung des Zwillingssystems horizontal zur Oberfläche könnte die berechnete 
projizierte Scherspannung ausreichen (vgl. Tabelle 1). Das Maximum der mit dem 
Spannungsfeld nach Hamilton berechneten projizierten Scherspannung befindet sich wie schon 
zuvor in einem größeren Abstand zur Oberfläche als die Zwillingskorngrenze in der STEM-
Aufnahme (vgl. Abbildung 12c). Damit das Zwillingssystem parallel zur Oberfläche liegt, muss 
zuerst Kristallrotation stattfinden. Um dieser die benötigte Zeit zur Ausbildung zu geben, 
erscheint es realistisch, dass das Spannungsmaximum auf dem Zwillingssystem bei kleinen x-
Werten liegt. 
Zusammenfassend wurde gezeigt, dass es unterschiedliche Methoden gibt, um sich den 
zwillingsauslösenden Spannungskomponenten zu nähern. In diesem Kapitel wurden die 
Kristallrichtungen in Gleit- und Normalenrichtung, die MD-Simulation und die Berechnungen 
der projizierten Scherspannungen auf den Gleit- und Zwillingssystemen mittels des 
Spannungsfeldes nach Hamilton verwendet. Es wurde gezeigt, dass für ein Verständnis der 
zugrunde liegenden Mechanismen die Kombination dieser Methoden für das gegebene 
tribologische System mit niedrigem Reibkoeffizient notwendig ist. Um der Kombination aus 
mehreren Methoden zu entgehen, wäre es ratsam ein Spannungsfeldmodell, welches Plastizität 
berücksichtigt, zu entwickeln und anhand der gegebenen experimentellen Daten zu testen. Die 
zwillingsauslösenden Spannungskomponenten hängen von der untersuchten 
Kristallorientierung ab. Den Hauptanteil an der projizierten Scherspannung auf dem 
Zwillingssystem in NR[001]//GR[110] hat 𝜎 . Die anderen Spannungskomponenten 
bestimmen das Zwillingssystem, auf dem Zwillinge gebildet werden. Die Zwillinge werden 
wahrscheinlich unterhalb des Gegenkörpers im vorderen Bereich gebildet. Die 
zwillingsauslösenden Spannungskomponenten in NR[011]//GR[100] sind 𝜎  und 𝜏 . 
Diese Zwillinge werden vor dem Gegenkörper gebildet. Die größten Defizite aus den 
Berechnungen mit dem Spannungsfeld nach Hamilton sind die Tiefenwirkung wie auch der 
fehlende konsistente Wert für eine kritische Scherspannung für Zwillingsbildung. Dennoch war 
es für beide Einkristalle möglich die Gleitrichtungen und die beiden experimentell identifizierten 
Zwillingssysteme, trotz der Einschränkungen des Spannungsfeldes nach Hamilton, mit den 
Berechnungen der projizierten Scherspannung zu analysieren. Zudem wird durch diese Arbeit 
deutlich, dass das Spannungsfeld unter tribologischer Last nicht durch einzelne 
Spannungskomponenten vereinfacht werden kann. 
 

5.3.2 Wie wirkt sich ein hoher Reibkoeffizient auf die Zwillingsbildung aus? 
Der Vergleich der Mikrostrukturen nach tribologischen Experimenten bei niedrigem und hohem 
Reibkoeffizienten zeigt, dass bei einem hohen Reibkoeffizienten in mehr Kristallorientierungen 
Zwillinge gebildet wurden. Hier sind im Wesentlichen zwei Gründe denkbar: Zum einen zeigen 
die meisten Spannungskomponenten, die mit dem Spannungsfeld nach Hamilton berechnet 
werden höhere Werte mit µ = 1 als mit µ = 0,2 (vgl. Abbildung 16), womit auch höhere projizierte 
Scherspannungen auf den Zwillingssystemen einhergehen. Zum anderen zeigen die TKD-
Untersuchungen in Abbildung 14 ausgeprägte Kristallrotation. Diese verändert die Lage der 
Zwillingssysteme im Probenkoordinatensystem, wodurch auf sie eine andere projizierte 



Diskussion 

69 

Scherspannung wirkt als in den ursprünglichen Kristallorientierungen. In diesem Kapitel 
werden zuerst potentielle Normalspannungen für die Zwillingsbildung anhand der 
Standarddreiecke in Abbildung 15 diskutiert. Anschließend wird die Berechnung der 
projizierten Scherspannungen mittels des Spannungsfeldes nach Hamilton analysiert. 
Die Kristallorientierung NR[001]//GR[100] ist die einzige ohne Zwillingsbildung bei hohem 
Reibkoeffizient, sodass die Ergebnisse aus diesem Experiment im Folgenden als 
Ausschlusskriterium verwendet werden können. Wie in Abbildung 16b gezeigt, gibt es 
Druckspannungen parallel zu allen Probenkoordinatenachsen. Zugspannung hingegen tritt nur 
parallel zur Gleitrichtung auf. In den Standarddreiecken in Normalen- wie auch in Gleitrichtung 
in Abbildung 15a und b liegt die ursprüngliche, wie auch die Kristallrichtung nach der 
Kristallrotation parallel zur Normalen- bzw. Gleitrichtung von NR[001]//GR[100] im [001]-
[012]-[113]-Sektor. In diesem Sektor entstehen Zwillinge durch Druckspannungen, weshalb 
ausgeschlossen wird, dass Druckspannungen parallel zur Gleit- oder Normalenrichtung alleine 
zur Zwillingsbildung führen können. Im Sektor [012]-[011]-[111]-[113] des Standarddreiecks 
in Gleitrichtung (s. Abbildung 15b) befinden sich entweder die ursprünglichen oder die 
Kristallrichtungen nach Kristallrotation. Das bedeutet, dass Zugspannungen parallel zur 
Gleitrichtung die Zwillingsbildung ausgelöst haben könnten oder zumindest einen Anteil an der 
zwillingsauslösenden Spannung haben. Im Standarddreieck der Transversalrichtung in 
Abbildung 15c, könnten aufgrund der Lagen der Kristallrichtungen nur Zugspannungen die 
Zwillinge auslösen. Diese sind laut Abbildung 16b aber vernachlässigbar gering. 
Aufgrund dieser Betrachtung, werden Zugspannungen parallel zur Gleitrichtung als relevant für 
die Zwillingsbildung angenommen und im Folgenden der Einfluss der Kristallrotation diskutiert. 
Wird angenommen, dass ausschließlich Zugspannungen parallel zur Gleitrichtung 
zwillingsauslösend sind, kann daraus geschlossen werden, dass für die Kristallorientierung 
NR[011]//GR [100] die Kristallrotation für die Zwillingsbildung förderlich ist, während sie für 
NR[011]//GR[011] hinderlich ist. In beiden Fällen liegt die Kristallrichtung parallel zur 
Gleitrichtung vor und nach der Kristallrotation im jeweils anderen Sektor des Standarddreiecks. 
Im Fall der Kristallorientierung NR[011]//GR[100] führt die ursprüngliche Kristallrichtung 
parallel zur Gleitrichtung unter Zugspannung nicht zur Zwillingsbildung, während dies nach der 
Kristallrotation der Fall ist. Für die Kristallorientierung NR[011]//GR[011] ist es andersherum.  
Verstärkt wird diese Annahme dadurch, dass die Kristallrichtungen parallel zur Gleitrichtung 
der Kristallorientierungen NR[001]//GR[110] und NR[011]//GR[211] vor und nach der 
Kristallrotation im [012]-[011]-[111]-[113]-Sektor des Standarddreiecks liegen und die 
Zwillinge die größte Tiefenwirkung haben (vgl. Abbildung 14). Dies erscheint sinnvoll, da die 
Zwillingsbildung auf der zeitlichen Skala in diesen Kristallorientierungen früh stattfinden kann 
und die Zwillinge daher während des gesamten Übergleitvorganges wachsen können. Im 
Gegensatz dazu setzt die Zwillingsbildung bei den Kristallorientierungen mit Sektorenwechsel 
entweder erst bei einer gewissen Kristallrotation ein oder mit fortschreitender Kristallrotation 
sinken die projizierten Scherspannungen auf den Zwillingen, weshalb diese nicht 
weiterwachsen können. Des Weiteren resultiert aus der gemessenen Kristallrotation, dass eine 
gewisse Versetzungsdichte in den Kristallen und damit verbunden eine gewisse 
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Gitterverzerrung vorhanden sein muss. Deren Einfluss auf Zwillingsbildung und -wachstum 
kann jedoch nicht abgeschätzt werden. 
Um die reine Scherkomponente 𝜏  zu betrachten kann Tabelle 7 herangezogen werden, in 
der die maximalen Schmidfaktoren auf den Zwillingssystemen für die unterschiedlichen 
Kristallorientierungen angegeben sind. Diese Werte bilden die experimentellen Beobachtungen 
mit hohem Reibkoeffizienten mit der initialen Kristallorientierung ab, da in NR[001]//GR[100] 
keine Zwillingsbildung auftritt und der Schmid-Faktor am niedrigsten ist.  
Diese Betrachtungen sind ein starkes Indiz dafür, dass die Zugkomponente von 𝜎  und/oder 
𝜏  die Zwillingsbildung auslösen. 
Auch für die Versuche mit hohem Reibkoeffizient wurden die projizierten Scherspannungen mit 
dem Spannungsfeld nach Hamilton berechnet. Hier werden stärkere Abweichungen erwartet, da 
das Spannungsfeld Plastizität und die Interaktion der beiden Reibpartner nicht berücksichtigt. 
Die berechneten projizierten Scherspannungen sind in Abbildung 17c und d in Abhängigkeit 
vom Rotationswinkel der Gleitrichtung um die jeweiligen Normalrichtungen gegeben. Bei der 
Betrachtung der projizierten Scherspannungswerte fällt auf, dass die Kristallorientierung 
NR[001]//GR[100], welche experimentell keine Zwillinge aufweist, mit 445 MPa den 
niedrigsten Scherspannungswert von allen experimentell untersuchten Kristallorientierungen 
besitzt. Das bedeutet, dass das Spannungsfeld nach Hamilton trotz der beschriebenen 
Diskrepanzen zur Realität, die Kristallorientierungen, in denen Zwillinge gebildet werden, 
richtig wiedergibt. Es muss allerdings angemerkt werden, dass die höchste projizierte 
Scherspannung in NR[001]//GR[100] die in der Literatur kritische projizierte Scherspannung 
für Zwillingsbildung von 110 bis 378 MPa (vgl. Tabelle 1) bereits überschreitet. Diese 
Abweichung kann mit einer überschätzten Spannung aufgrund des linear-elastischen 
Materialverhaltens im Spannungsfeldmodell nach Hamilton erklärt werden.   
In Abbildung 27 wird die höchste projizierte Scherspannung der Kristallorientierungen, in 
welchen Zwillingsbildung stattfindet, über die Gesamtdeformationsschichtdicke aufgetragen. 
Die projizierte Scherspannungen scheinen mit den Deformationsschichtdicken zu korrelieren. 
Um diese Abhängigkeit in erster Näherung zu quantifizieren wird eine Ausgleichsgerade durch 
die Datenpunkte gelegt. Der Schnittpunkt dieser Gerade mit der y-Achse liegt bei 483 MPa. 
Dieser Wert kann als ein semi-empirischer Schwellwert bzw. als kritische Scherspannung der 
Zwillingsbildung für das gegebene tribologische System angesehen werden. Die projizierte 
Scherspannung auf den Zwillingssystemen der Kristallorientierung NR[001]//GR[100], in der 
keine Zwillinge beobachtet werden, liegt mit 445 MPa darunter, was im Einklang mit der 
Näherung ist. Bei einer Übertragung dieser Erkenntnis auf alle anderen Gleitrichtungen in 
Abbildung 17c und d ergibt sich, dass mit einem hohen Reibkoeffizienten auf dem Einkristall mit 
NR[011] in alle Gleitrichtungen Zwillingsbildung auftritt, während auf dem Einkristall mit 
NR[001] ein Drittel der möglichen Gleitrichtungen keine Deformationszwillinge aufweist. Hier 
benötigt es weitere Experimente zur Falsifizierung der aufgestellten Theorie.  
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Abbildung 27 Korrelation der gemessenen Deformationsschichtdicken der verschiedenen 
Kristallorientierungen mit der maximalen projizierten Scherspannung der 
jeweiligen Kristallorientierung. Zudem ist eine Ausgleichsgerade durch die 
vorhandenen Datenpunkte gegeben.  

 
Bisher wurden in der Diskussion zwei wesentliche Aspekte bei der Analyse der projizierten 
Scherspannung mit hohem Reibkoeffizienten nicht betrachtet: Zum einen, ob das 
Zwillingssystem mit der höchsten projizierten Scherspannung auch das experimentell 
identifizierte Zwillingssystem ist und wie die Kristallrotation die projizierten Scherspannungen 
auf den Zwillingssystemen verändert.  
Um die experimentelle Zwillingsebene aus Abbildung 22c und die Zwillingssysteme mit der 
höchsten projizierten Scherspannung vor und nach der Kristallrotation aus Abbildung 18 
vergleichen zu können, wurden diese abhängig von der Kristallorientierung in Tabelle 11 
zusammengefasst. 
Für die Kristallorientierungen NR[001]//GR[110] und NR[011]//GR[100] ergibt sich ein 
konsistentes Bild. Das Zwillingssystem mit der höchsten projizierten Scherspannung ist vor und 
nach der Kristallrotation dasselbe und stimmt mit der experimentell identifizierten 
Zwillingsebene überein. Die Kristallrotation führt hier lediglich zu einer Abnahme der 
projizierten Scherspannung auf dem analysierten Zwillingssystem in NR[001]//GR[110] bzw. 
zu einer Zunahme in NR[011]//GR[100].  
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Tabelle 11 Vergleich der experimentell bestimmten Zwillingssebene aus der Polfigur in 
Abbildung 22c mit den Zwillingssystemen mit der höchsten berechneten 
projizierten Scherspannung für die ursprüngliche wie auch rotierte 
Kristallorientierung aus Abbildung 18. 

 

 Zwillingsebene ursprünglich rotiert 

NR[001]GR//[110] (111) (111)[112] (111)[112] 

NR[011]//GR[100] (111) (111)[211] (111)[211] 

NR[011]//GR[011] (111) (111)[112] 
(111)[112] 
(111)[112] 
(111)[112] 

(111)[112] 

NR[011]//GR[211] (111) (111)[211] (111)[211] 

 
Für NR[011]//GR[011] zeigt die Berechnung der projizierten Scherspannung mit der 
ursprünglichen Kristallorientierung den gleichen Wert auf vier Zwillingssystemen. Eines dieser 
vier Zwillingssysteme beinhaltet die experimentell identifizierte Zwillingsebene. Durch die 
Rotation des Kristalls sinken die projizierten Scherspannung auf drei der vier Zwillingssysteme 
ab (vgl. Abbildung 18d). Das Zwillingssystem auf welchem die projizierten Scherspannung 
zunimmt ist (111)[112]. Die Ebene dieses Zwillingssystems entspricht der experimentell 
identifizierten Zwillingsebene. Somit führt die Kristallrotation zu einer Selektion des 
Zwillingssystems.  
Für die Kristallorientierung NR[011]//GR[211] stimmt die experimentell identifizierte 
Zwillingsebene weder mit dem Zwillingssystem mit der höchsten projizierten Scherspannung 
vor noch nach der Kristallrotation überein. Aus diesem Grund wird der Verlauf der projizierten 
Scherspannung bei einer Rotation um TR betrachtet. Dieser ist in Abbildung 28 dargestellt. Der 
maximale Rotationswinkel 𝜗 ist dabei 40°, wie auch für die Berechnungen des rotierten Kristalls. 
Über einen weiten Rotationsbereich hat das Zwillingssystem (111)[112] die höchste projizierte 
Scherspannung. Dieses Zwillingssystem stimmt mit der experimentell bestimmten 
Zwillingsebene überein. Dass das Zwillingssystem (111)[112] bei den Berechnungen mit 
ursprünglicher und rotierter Matrix nicht die höchste projizierte Scherspannung besitzt, kann 
an der geringen Abweichung zwischen der vereinfachten Rotation um die Transversalrichtung 
und der realen Kristallrotation (Euler-Winkel aus TKD-Daten) liegen (vgl. Anhang). Zudem muss 
nicht gegeben sein, dass die ursprüngliche und die finale Kristallorientierung zur Analyse des 
aktivierten Zwillingssystems ausreichend ist. Es wird vermutet, dass je ausgeprägter die 
Kristallrotation ist, desto eher die Entwicklung der Kristallrotation entscheidend ist, um die 
projizierten Scherspannungen auf potentiellen Gleit- und Zwillingssystemen zu berechnen.  
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Abbildung 28 Berechnung der projizierten Scherspannungen auf den Zwillingssystemen 
mit dem Spannungsfeld nach Hamilton mit µ = 1 und den elastischen 
Konstanten von Saphir. 0° entspricht der Kristallorientierung 
NR[011]//GR[211]. 𝜗 beschreibt den Rotationswinkel um TR. 

 
Die Spannungsverteilung auf den Zwillingssystemen mit der experimentell identifizierten 
Zwillingsebene und dem Burgers-Vektor mit der höchsten projizierten Scherspannung ist in 
Abbildung 29 gegeben. Die Spannungsverteilung ist jeweils für die ursprüngliche und die 
rotierte Matrix gezeigt. Die Werte und Positionen der Maxima sind in Tabelle 12 
zusammengefasst. Zudem wird gezeigt welche Beiträge an den Maxima durch die einzelnen 
Spannungskomponenten hervorgerufen werden. Hier ist zuerst die Tiefe der 
Scherspannungsmaxima auffällig. Bei allen betrachteten Zwillingssystemen liegen diese direkt 
an der Oberfläche (0 µm). Bei Betrachtung der Dehnungsverläufe, welche laut Literatur eine 
zunehmende Dehnung mit abnehmender Distanz zur Oberfläche haben, erscheint das 
Spannungsmaxima an der Oberfläche plausibler als in einer Tiefe von mehreren Mikrometern 
wie es für den niedrigen Reibkoeffizienten der Fall ist. Allgemein stimmt die Tiefenwirkung bei 
hohem Reibkoeffizienten besser mit den experimentellen Befunden überein als mit niedrigem. 
Dies könnte der Grund sein, warum das Spannungsfeld nach Hamilton die projizierten 
Scherspannungen auf den Zwillingssystemen mit hohem Reibkoeffizienten besser abbilden kann 
als mit niedrigem. Bezüglich der lateralen Position verschiebt die Kristallrotation das 
Scherspannungsmaximum zu kleineren Werten. Wird sich das Spannungsfeld wieder in 
Bewegung vorgestellt und nicht statisch, bedeutet dies, dass ein Materialvolumen länger mit der 
maximalen Scherspannung auf dem Zwillingssystem belastet wird. Dieses Verhalten wird als 
vorteilhaft für die Bildung und das Wachstum von Zwillingen eingeschätzt.  
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Abbildung 29 Spannungsverteilungskarten der projizierten Scherspannungen auf dem 
identifizierten Zwillingssystem der jeweiligen Kristallorientierung mit der 
ursprünglichen und der rotierten Kristallorientierungen. a) für 
NR[001]//GR[110] und (111)[112], b) NR[011]//GR[100] und (111)[211], 
c) NR[011]//GR[011] und (111)[112] sowie d) NR[011]//GR[211] und 
(111)[112]. 
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Tabelle 12 Betrachtung der Maxima der projizierten Scherspannung der identifizierten 
Zwillingssysteme der jeweiligen Kristallorientierungen mit der ursprünglichen 
(ursprl.) und der rotierten Kristallorientierung. Gegeben sind die laterale 
Position, die Tiefe, der Wert der maximalen projizierten Scherspannung und die 
Beiträge der Spannungskomponenten 𝜎 , 𝜎 , 𝜎  und 𝜏  zu den Maxima. 

 
Bezüglich der zwillingsauslösenden Spannungskomponenten dominieren laut Tabelle 12 𝜎  
und 𝜏 . Welche der beiden Komponenten letztlich zwillingsauslösend ist, hängt von der 
Kristallorientierung ab. Die Relevanz von 𝜎  konnte schon am Anfang des Kapitels anhand der 
Betrachtung der Standarddreiecke festgestellt werden und die von 𝜏  bei der Betrachtung 
der Schmid-Faktoren. 𝜏  wurde auch von Bowden und Tabor [192] bei adhäsiven 
Kontakten, wie dem vorliegenden, als dominierend eingeschätzt. Dies kann mit der vorliegenden 
Analyse teilweise bestätigt werden. Für die ursprüngliche Kornorientierung wird eine kritische 
projizierte Scherspannung von 483 MPa für Zwillingsbildung im gegebenen tribologischen 
System abgeschätzt. Dieser Wert verliert auch nach der Kristallrotation nicht seine Gültigkeit, 
da die projizierten Scherspannungen auf den Zwillingssystemen in NR[001]//GR[100] kleinere 
Werte besitzen (vgl. Abbildung 18a) und die Werte in Tabelle 12 höher sind. 
Die Berechnungen der projizierten Scherspannung mit dem Spannungsfeld nach Hamilton 
spiegeln die experimentellen Befunde mit hohem Reibkoeffizienten sehr gut wider. Dies war 
unerwartet, da das Spannungsfeld nach Hamilton linear-elastisches Materialverhalten annimmt 
und die Experimente eine stark plastisch deformierte Schicht aufweisen. Es wird davon 
ausgegangen, dass die experimentellen Ergebnisse besser wiedergegeben werden, je besser das 
Spannungsfeldmodell die Tiefenwirkung abbilden kann. Es kann sogar ein semi-empirischer 
Schwellwert für die kritische Scherspannung für Zwillingsbildung von 483 MPa für das gegebene 
tribologische System abgeleitet werden. Es wurde allerdings auch gezeigt, dass die 
Kristallrotation einen Einfluss auf das aktivierte Zwillingssystem hat. Da Kristallrotation sich 
nicht mittels eines Spannungfeldmodells, sondern nur mittels geeigneter Simulation abbilden 
lässt, muss die Kristallrotation den experimentellen Daten entnommen werden. 
 
 

 NR[001] 
GR[110] 

NR[011] 
GR[100] 

NR[011] 
GR[011] 

NR[011] 
GR[211] 

(111)[112] (111)[211] (111)[112] (111)[112] 
ursprl. rotiert ursprl. rotiert ursprl. rotiert ursprl. rotiert 

Lat. Pos / µm -34 -38 36 6 14 -34 -10 -36 
Tiefe /µm 0 0 0 0 0 0 0 0 

𝜎  / MPa 625 525 514 647 513 541 562  547 
𝜎  / MPa 138 0 -97 -60 0 120 0 69 
𝜎  / MPa 389 525 542 61 206 334 -30 477 
𝜎  / MPa 0 0 0 0 -130 0 69 4 
𝜏  / MPa  98 0 69 646 437 87 523 -3 
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6 Zusammenfassung & Ausblick 
Um die mikrostrukturelle Entwicklung unter tribologischer Last zu verstehen und zukünftig 
auch vorhersagen zu können, wird ein geeignetes Spannungsfeldmodell benötigt. Bisher wurden 
zur Aufklärung der mikrostrukturellen Entwicklung einzelne Spannungskomponenten (𝜎 , 𝜎  
und 𝜏 ) betrachtet. Das einzige existierende Spannungsfeldmodell ist das nach Hamilton, 
dessen Gültigkeitsbereich unklar ist. Zur Validierung, ob die Betrachtung einzelner 
Spannungskomponenten oder das linear-elastische Spannungsfeldmodell nach Hamilton 
ausreichend ist, werden geeignete experimentelle Daten benötigt. Dafür wurden hier 
tribologische Experimente bei konstanter Normalkraft auf einkristallinem CoCrFeMnNi in 
unterschiedlichen Kristallorientierungen durchgeführt. Zudem wurden verschiedene 
Gegenkörper verwendet, um die Reibkraft zu variieren und somit den Einfluss des 
Reibkoeffizienten auf das Spannungsfeld untersuchen zu können. In Abhängigkeit der 
Kristallorientierung und des Reibkoeffizienten bilden sich unter tribologischer Last 
Deformationszwillinge. Die resultierende Mikrostruktur wurde mittels STEM- und HR-TEM-
Aufnahmen sowie TKD-Untersuchungen analysiert. 
Durch die kristallographische Beziehung zwischen Zwilling und Matrix kann die Zwillingsebene 
identifiziert werden. Im Gegensatz zu Versetzungen, kann sich diese aufgrund der 
unidirektionalen Dehnungsfreisetzung von Deformationszwillingen nicht ändern. Dies 
ermöglicht die Überprüfung der Gültigkeit eines Spannungsfeldmodells, da das Spannungsfeld 
zu den höchsten projizierten Scherspannungen auf den im Experiment identifizierten 
Zwillingssystemen führen muss. 
Dieses Vorgehen wurde in der vorliegenden Arbeit exemplarisch für das linear-elastische 
Spannungsfeld nach Hamilton angewendet. Dieses überlagert das Hertz´sche Spannungsfeld mit 
einer Scherkomponente in Gleitrichtung, welche proportional zum gemessenen 
Reibkoeffizienten ist.  
Diese Analyse, kombiniert mit MD-Simulationen, wurde zudem genutzt, um die auslösenden 
Spannungskomponenten für Zwillingsbildung zu identifizieren. 
 
Aus dieser Arbeit werden folgende Schlüsse gezogen: 

- Reibung: Der Reibkoeffizient kann durch Variation des Gegenkörpermaterials 
beeinflusst werden. Der höhere Reibkoeffizient bei der Materialpaarung 
Saphir/CoCrFeMnNi wird auf Adhäsion zurückgeführt. 

- Versetzungsbasierte Plastizität: In allen tribologischen Experimenten wurde 
versetzungsbasierte Plastizität in Form von Kristallrotation oder 
Versetzungsakkumulation zu Korngrenzen festgestellt. Dabei ist die 
Deformationsschichttiefe mit hohem Reibkoeffizient höher als mit niedrigem. Zudem 
führt ein höherer Reibkoeffizient zu stärkerer Kornfeinung. 
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- Zwillinge: Die Zwillingsbildung ist abhängig von der Kristallorientierung und dem 
Reibkoeffizienten. Mit höherem Reibkoeffizienten wurden in mehr 
Kristallorientierungen Zwillinge festgestellt. Die Zwillingsebenen sind alle in 
Gleitrichtung geneigt. Zudem sind die meisten Zwillingsebenen senkrecht zur GR-NR-
Ebene.  

- Zwillingsauslösende Spannungskomponente(n) bei niedrigem Reibkoeffizienten: 
Die zwillingsauslösende Spannungskomponente bei niedrigem Reibkoeffizienten ist 
abhängig von der Kristallorientierung. Mit NR[001] hat die Druckspannung parallel zur 
Normalenrichtung den größten Beitrag an der projizierten Scherspannung. Mit NR[011] 
hingegen führen die Druckspannung parallel zur Gleitrichtung und Scherung in 
Gleitrichtung auf der Normalenebene zur Zwillingsbildung. Es war mit dem 
Spannungsfeld nach Hamilton nicht möglich, eine kritische Scherspannung für 
Zwillingsbildung zu ermitteln. Allerdings konnte mittels MD-Simulationen der 
Bildungsort der Zwillinge bestimmt werden. Abhängig von der zwillingsauslösenden 
Spannungskomponente ist dieser entweder vor oder unter dem Gegenkörper. 

- Zwillingsauslösende Spannungskomponenten bei hohem Reibkoeffizienten: Die 
zwillingsauslösende Spannungskomponenten bei hohem Reibkoeffizienten sind die 
Normalspannung parallel zur Gleitrichtung und die Scherspannung in Gleitrichtung auf 
der Normalenebene. Es konnte eine semi-empirische kritische Scherspannung für 
Zwillingsbildung für das gegebene tribologische System von 483 MPa bestimmt werden. 

- Spannungsfeld nach Hamilton: Diese Arbeit zeigt mit Hilfe des Spannungsfeldes nach 
Hamilton sehr deutlich, dass es nicht genügt einzelne Spannungskomponenten des 
Spannungstensors für die Vorhersage der mikrostrukturellen Entwicklung zu 
verwenden. Es benötigt eindeutig ein mehrachsiges, ortsaufgelöstes Spannungsfeld. 
Wie die vorherigen Aufzählungspunkte zeigen, besitzt das Spannungsfeld nach Hamilton 
Limitationen. Bei niedrigen Reibkoeffizienten war es nur in Kombination mit MD-
Simulationen möglich, die experimentellen Ergebnisse abzubilden. Es war nicht möglich, 
eine kritische projizierte Scherspannung für Zwillingsbildung zu ermitteln. Bei hohem 
Reibkoeffizienten war dies möglich, allerdings überschätzt die berechnete kritische 
Scherspannung für Zwillingsbildung die Literaturwerte. Ein offensichtlicher Grund für 
diese Überschätzung ist das linear-elastische Materialmodell. Es wird für beide 
Reibkoeffizienten angenommen, dass ein plastisches Materialmodell den Limitationen 
Abhilfe schaffen kann. Zum einen wäre dadurch die kritische Scherspannung für 
Zwillinge mit hohem Reibkoeffizienten niedriger. Zum anderen wird bei niedrigen 
Reibkoeffizienten vermutet, dass die Scherspannungen auf den Zwillingssystem 
aufgrund der Ortsabhängigkeit unterschiedlich stark abgebaut werden und dadurch ein 
konsistentes Bild erlangt werden kann.  
Die Ergebnisse mit hohem Reibkoeffizient zeigen zusätzlich den Einfluss der 
Kristallrotation. Diese wird von keinem Spannungsfeldmodell intrinsisch abgebildet, 
weshalb ein Modell für die Kristallrotation entwickelt werden muss, um nicht auf 
experimentelle Daten angewiesen zu sein.  
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Diese Erkenntnisse zeigen die Notwendigkeit für ein tieferes Verständnis über die 
Kristallrotation, da diese die Lage der Gleit- wie auch Zwillingssysteme verändert, und für ein 
Spannungsfeldmodell, welches Plastizität berücksichtigt. Bezüglich der Untersuchung der 
Kristallrotation wird eine Kombination aus Experimenten und Simulationen vorgeschlagen. Hier 
wäre es denkbar zwei Kristallorientierungen zu wählen – eine, die bevorzugt um die 
Transversalrichtung rotiert und eine mit einer anderen Rotationsachse. Experimentell wäre es 
sinnvoll das Spannungsfeld zu variieren. Möglichkeiten ergeben sich hier mit einem rollenden 
Kontakt, einer Lastrampe oder durch Schmierung anstelle eines trockenen, gleitenden Kontakts 
mit konstanter Normalkraft. Hier stellt sich die Frage, ob sich durch die Variation des 
Spannungsfeldes die Rotationsachse ändert. Falls sich die Rotationsachse ändert, kann 
analysiert werden, welche Spannungskomponente die Kristallrotation wie beeinflusst und die 
Änderung der Rotationsachse idealerweise auf unterschiedlich stark ausgeprägte 
Versetzungsbewegung auf den Gleitsystemen zurückgeführt werden. Falls sich die 
Rotationsachse nicht ändert, würde das bedeuten, dass sie alleinig von der Kristallorientierung 
und den Randbedingungen der tribologischen Last abhängt. Simuliert werden könnte die 
Kristallrotation mittels MD-Simulation, DDD-Simulation oder CP-FEM. Welche dieser Methoden 
angewendet wird, bedarf einer Abwägung, ob die zugrunde liegenden Mechanismen möglichst 
genau abgebildet werden sollen oder die Systemgrößen realistisch sein sollen. 
Für ein Spannungsfeldmodell bieten sich Simulationen mittels FEM an. Hier kann das 
verwendete tribologische System maßstabsgetreu abgebildet werden und dem Grundkörper 
können unterschiedliche Materialmodelle zugewiesen werden. Das Spannungsfeld kann 
anschließend exportiert werden und die projizierten Scherspannungen können - wie in dieser 
Arbeit für das Spannungsfeld nach Hamilton - berechnet werden.  
Um die Auswertung nicht nur auf eine {111}-Ebene zu limitieren, könnte ein Material mit einer 
niedrigeren Stapelfehlerenergie gewählt werden, um Zwillinge auf mehreren Systemen zu 
bilden. Dieses Experiment wurde exemplarisch an polykristallinem CoCrNi durchgeführt und die 
resultierende Mikrostruktur ist in Abbildung 30 gezeigt. Näheres zu diesem Experiment ist in 
der Veröffentlichung [134] beschrieben, welche auch im Zuge dieses Promotionsvorhabens 
entstanden ist. Aufgrund der Verschiebungen an den Zwillingsintersektionen kann hier auf die 
zeitliche Abfolge der Zwillingssystemaktivierung zurückgeschlossen werden. Die Berechnung 
der projizierten Scherspannungen mit einem adäquaten Spannungsfeld muss eine Korrelation 
der Position der Scherspannungsmaxima zu der zeitlichen Abfolge der Zwillingsbildung 
besitzen.  
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Zukünftig muss ein Spannungsfeld entwickelt werden, welches die projizierten 
Scherspannungen ohne den Umweg über die MD-Simulation und mit realistischen Werten 
abbilden kann, um tribologische Kontakte besser zu verstehen und langlebiger auslegen zu 
können. Zur Validierung dieser Spannungsfeldmodelle können die in dieser Arbeit verwendete 
Methode und die experimentellen Daten verwendet werden. 
 
 
 

 

Abbildung 30 STEM-Bilder der Deformationsschicht mit drei aktivierten 
Zwillingssystemen in CoCrNi nach einfacher Übergleitung mit SiC-Kugel als 
Gegenkörper. a) Übersicht und b) und c) Detailaufnahmen der 
Zwillingsintersektionen. Bilder nach [134]. 
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7 Appendix 

 

Abbildung S 1 TKD-Untersuchungen farbkodiert in Spalte 1 in Gleitrichtung, in Spalte 2 in 
Transversalrichtung und in Spalte 3 in Normalenrichtung der Experimente 
mit niedrigem Reibkoeffizienten. a) NR[001]//GR[100],  
b) NR[001]//GR[110], c) NR[011]//GR[100], d) NR[011]//GR[011] und e) 
NR[011]//GR[211] gegeben. Kleinwinkelkorngrenzen (3-15°) sind grün 
markiert, Großwinkelkorngrenzen (> 15°) rot und Zwillingskorngrenzen 
blau. Die Gleitrichtung ist von links nach rechts. 
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Abbildung S 2 

 

TKD-Untersuchungen farbkodiert in Spalte 1 in Gleitrichtung, in Spalte 2 in 
Transversalrichtung und in Spalte 3 in Normalenrichtung der Experimente 
mit hohem Reibkoeffizienten. a) NR[001]//GR[100], b) NR[001]//GR[110], 
c) NR[011]//GR[100], d) NR[011]//GR[011] und e) NR[011]//GR[211] 
gegeben. Kleinwinkelkorngrenzen (3-15°) sind grün markiert, 
Großwinkelkorngrenzen (> 15°) rot und Zwillingskorngrenzen blau. Die 
Gleitrichtung ist von links nach rechts. 
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Abbildung S 3 

 

Spannungsverteilungskarten der von Mises-Vergleichsspannung mit  
a) µ = 0,2 und b) µ = 1. 
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Abbildung S 4 

 

Projizierte Scherspannungen mit niedrigem Reibkoeffizienten (SiC-Kugel) 
auf den Zwillingssystemen a) mit NR[001] und b) mit NR [011]; auf den 
Gleitsystemen c) mit NR[001] und d) mit NR [011]. 
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Abbildung S 5 Projizierte Scherspannungen mit hohem Reibkoeffizienten auf den 
Zwillingssystemen a) mit NR[001] und b) mit NR [011]; auf den 
Gleitsystemen c) mit NR[001] und d) mit NR [011]. 
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Abbildung S 6 Vergleich der ursprünglichen Kristallorientierungen, der rotierten 
Kristallorientierung aus den TKD-Untersuchungen aus Abbildung 14 und der 
Kristallorientierung nach vereinfachter Kristallrotation. Die vereinfachten 
rotierten Kristallorientierungen wurden durch Rotation der ursprünglichen 
Kristallorientierung um TR und NR erzeugt, um die gemessenen 
Kristallorientierungen aus den TKD-Untersuchungen abzubilden. Der Vorteil 
der vereinfachten Rotation ist, dass die Annotation der Zwillingssysteme 
konsistent mit der, der ursprünglichen Kristallorientierung ist.   
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Abbildung S 7 

 

a) Lineares und b) doppellogarithmisches Diagramm der gemessenen 
Schichtdicken über dem Reibkoeffizienten. 
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