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Abstract

Bruchprozesse von Polymeren bei tiefen Temperaturen

Das Riflausbreitungsverhalten der amorphen Polymere PC und PMMA und der teilkristallinen
Polymere HDPE und PTFE wird bei Temperaturen zwischen 77K und 220K in einer
He-Gasatmosphire untersucht.

Bei tiefen Temperaturen kommt es insbesondere mit Chevron-gekerbten Probenkérpern zu
instabiler RiBausbreitung mit Ri3stoppverhalten. Die adiabatische Temperaiurerhohung an der
Spitze eines instabil laufenden Risses fiihrt zu einer verstirkten Plastifizierung. Dadurch wird
die Bruchenergie R erhoht, und der Rif} stoppt.

Bei hoheren Temperaturen findet ein Ubergang zu stabiler RiBausbreitung statt.

Die Materialparameter mittlere kritische Energiefreisetzungsrate Gi. und RiBzéhigkeit K,
werden in Abhingigkeit von der RiB6ffnungsgeschwindigkeit und der Temperatur ermittelt,
Bei 77K fithren bei langsamer Deformation Orientierungsvorginge an der Riflspitze zu
erhohten Materialparametern. Bei hoheren Temperaturen macht sich insbesondere der Einfluf3
von Glasiibergingen auf die MaterialkenngréBen bemerkbar.

Bei Messungen, die in einer LN,-Umgebung (anstelle von kaltem He-Gas) durchgefiihrt
werden, steigen die untersuchten Materialparameter infolge einer Craze-Bildung an der
Rif3spitze stark an.

REM-Aufnahmen von Bruchoberflichen geben Aufschluf} tiber das Deformationsverhalten vor
und das Bruchverhalten wihrend eines Rilvorgangs.

Fracture processes of polymers at low temperatures

The crack propagation behavior of amorphous polymers PC and PMMA and of semi-
crystalline polymers HDPE and PTFE has been investigated in a gaseous He-atmosphere
within a temperature range of 77K to 220K,

At low temperatures unstable crack propagation and intrinsic crack stop behavior takes place
especially in the Chevron-notched specimens. Adiabatic temperature rise at the tip of a fast
running crack leads to an enhanced plastification. Thus the fracture energy R is increased and
the crack stops. '

At elevated temperatures a transition to stable crack growth takes place.

The mean critical energy release rate Gic and fracture toughness K, have been determined as a
function of the crack opening displacement rate and the temperature. At 77K and slow
deformation rates orientation processes at the crack tip lead to an increase of the material
parameters considered. At elevated temperatures the material parameters are influenced by
glass transitions,

Experiments performed in a LN,-environment (instead of cold He-gas) show strongly
increased material parameters due to a craze formation at the crack tip.

REM-pictures of fracture surfaces give information on the deformation behavior before and
the fracture behavior during a fracture process.
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n Geometriefaktor

\Y Poissonzahl

\2 thermische Grundfrequenz Hz

p dimensionsloser Exponent

Q FluB3 der Heizleistung w
Q.. dissipierte Energiedichte I/’
AQ  thermische Energie J

R Bruchenergierate J/m?
p Dichte kg/m’
O,  (kritische) Spannung Pa

O FlieBspannung Pa

t, Wirmeentwicklungszeit s

T Temperatur K

T, Glasiibergangstemperatur K
AT, adiabatische Temperaturerh6hung K

T Relaxationszeit s

T, thermische Relaxationszeit S

T,y Schubspannung Pa



U, elastische Energie der unendlichen Platte ohne Rif3 J
U,  Anderung der elastischen Energie durch den Rif3 J
U, elastisch gespeicherte Energie J
U, Oberflichenenergie J
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r,0,0 Polarkoordinaten

Konstanten

R allgemeine Gaskonstante 8.3 J/(molK)




1. Einleitung

Polymere lassen sich mit einer groflen Variationsbreite von Eigenschaften einfach herstellen.
Die Beschreibung der meisten Eigenschaften ist jedoch nicht so einfach.

Polymere besitzen eine andere Struktur als iibliche Festkorper. Sie bestehen aus gegeneinander
schwach gebundenen Molekiilketten, die ihrerseits aus meist unterschiedlichen Molekiil-
stiicken polymerisiert sind. Die gegenseitigen Beweglichkeiten der Ketten einerseits und der
Kettenstiicke andererseits sind temperatur- und zeitabhingig und als viskoelastische Prozesse
beschreibbar.

Die Viskoelastizitit hat folgende Ursachen:

Durch den losen Kettenzusammenhalt und die wenig periodische Kettenstruktur gibt es fur
eine Reihe von Molekiilsegmenten zwei (oder mehrere) Gleichgewichtspositionen, die durch
eine Potentialbarriere getrennt sind. Die Umlagerung zwischen diesen beiden Potentialminima
kann durch duflere Belastung initiiert werden. Sie ist ein statistischer Prozef3, der Zeit braucht,
die sogenannte Relaxationszeit. Letztere ist stark temperaturabhingig und umso kiirzer, je
hoher die Temperatur ist.

Je nach Ho6he der Potentialbarriere friert die Umlagerungswahrscheinlichkeit ab einer
bestimmten Temperatur, die man Glasiibergangstemperatur nennt, ein. Anhand von speziellen
Eigenschafisinderungen (z.B. Modulstufe oder Dampfungsmaximum) ist die Glasiibergangs-
temperatur definierbar.

AuBler bei sehr tiefen Temperaturen (T<50K) beeinflussen viskoelastische Prozesse die
meisten Polymereigenschaften sehr stark. Dies gilt auch fiir die mechanischen Eigenschaften
und die Bruchprozesse.

Bei letzteren kommt noch ein charakteristisches Element hinzu. Bei riflbehafteten Proben
treten bei Belastung an der Riflspitze sehr hohe Spannungen auf, die die Umlagerungsprozesse
beschleunigen und die Molekiilketten so verschieben konnen, daB eine gewisse Orientierung
an der Riflspitze aufiritt. Die Orientierung erhéht den Rifwiderstand lokal und ist somit ein
zusétzlicher zeit- und temperaturabhéngiger Parameter zur Beschreibung des Riflverhaltens.

Entscheidend fiir diese Untersuchungen war es nun, ein geeignetes Temperaturintervall und
solche Belastungsgeschwindigkeiten zu wihlen, die das Relaxationszeitenspektrum unterhalb
und oberhalb der (sekundiren) Glasiiberginge der jeweiligen Polymere tiberstreichen.

Dies fithrte zu einem Temperaturbereich von etwa 77K bis 220K. Dieser Tieftemperatur-
bereich hat weiterhin den Vorteil, daB die Polymere sich einigermaBen linear elastisch
verhalten und wenig irreversible Verformungen aufireten, die schwierig zu beschreiben sind.

Im Tieftemperaturbereich treten jedoch zusitzliche Prozesse dominant auf, die den instabilen
RiBfortschritt stark beeinflussen. Innere Reibung und Kettenbruch erzeugen wihrend des
Riffortschritts Warme an der Rif3spitze, die zu einer Temperaturerhthung fuhrt. Diese ist bei
tiefen Temperaturen besonders grofl, da die spezifische Wiarme klein ist. Da Polymere,
insbesondere bei tiefen Temperaturen, eine geringe Wirmeleitung besitzen, handelt es sich
beim instabilen Riffortschritt um eine adiabatische Temperaturerhohung. Die erhohte
Temperatur an der Rispitze bewirkt eine lokale Plastifizierung und fordert die Molekiil-
orientierung unter Spannung. Dadurch wird der RiSwiderstand erh6ht, und es kommt in vielen
Fillen zu einem Rif3stopp nach einem gewissen RiBlldngenintervall (Selbststoppverhalten).




Eine weitere Komplikation tritt bei einigen Polymeren durch das Umgebungsmedium
(Kithimedium) auf Eine Reihe von Experimenten aus der Literatur und erweitert in dieser
Arbeit weisen darauf hin, daB (zB. in LN,-Umgebung) Stickstoffmolekiile (oder Atome) als
Keile in das RiBspitzenmaterial eindringen und die Verschiebbarkeit der Molekiilketten
fordern, was zu einer erh6hten Orientierung (sogar Craze-Bildung) fithrt. Dadurch wird der
RiBwiderstand zusitzlich erhoht. In Helium-Atmosphére bei jeweils gleicher Probentemperatur
tritt dieser Effekt nicht auf.

Wichtige Materialparameter, die das Bruch- und Deformationsverhalten charakterisieren, sind
die kritische Energiefreisetzungsrate G, und der kritische Spannungsintensitétsfaktor K; . Sie
konnen in RiBfortschrittsexperimenten bestimmt werden und héingen von der Temperatur und
teilweise auch von der Deformationsgeschwindigkeit ab. Diese Parameter wurden in dieser
Arbeit mit Probenkorpern mit Chevron-Kerben bestimmt.

Die je nach Polymer unterschiedlich dominanten Prozesse sind:
1) Viskoelastische Deformationen (insbesondere Anderungen beim Glasiibergang)
2) Orientierungseffekte an der Rif3spitze
3) Adiabatische Temperaturerhohung beim instabil laufenden Rif3

4) Diffusion des Umgebungsmediums

Die Liste dieser Prozessarten ist sicher nicht vollstindig.

1.1 Bisheriger Kenntnisstand

In fritheren Experimenten am Forschungszentrum Karlsruhe [1] wurde das RiBausbreitungs-
verhalten verschiedener Polymere (Polycarbonat - PC, Polystyrol - PS, und Polyethylen hoher
Dichte - HDPE) bei 4.2K und 77K untersucht. Die Proben befanden sich bei 4.2K in einem
LHe- und bei 77K in einem LN,-Bad. Es wurde instabile RiBausbreitung mit Rif3stopp-
vorgéngen registriert. Die bruchmechanischen Kennwerte zeigten bei 4.2K keine Abhingigkeit
von der RiBoffnungsgeschwindigkeit, wihrend bei 77K eine deutliche Abhingigkeit
festgestellt wurde. Bei sehr langsamen RiBoffhungsgeschwindigkeiten wurde bei PS und
HDPE bei 77K stabiler RiBfortschritt festgestellt. Eine Beeinflussung der Rif8ausbreitung und
damit auch der Materialkenngrofen durch den umgebenden fliissigen Stickstoff wurde
vermutet,

In anderen Veroffentlichungen (z.B. [2]) wurde bereits auf das Aufireten von Crazes in
Experimenten, bei denen sich die Probe in einer Stickstoff-Atmosphire befindet, hinge-
wiesen.



Die theoretische Berechnung oder experimentelle Ermittlung der teilweise betrachtlichen
Temperaturerhéhung an der Spitze eines laufenden Risses ist Gegenstand vieler Publikationen
(z.B. [3]). Ein wichtiger Hinweis auf das Vorhandensein und die Auswirkungen solcher
adiabatischer Temperaturerhohungen ist auch die Tatsache, daB es bei Tieftemperatur-
messungen sogar mit herkommlichen CT-Proben zu RiBstoppvorgingen nach instabiler
RiBausbreitung kommen kann. Dies wurde mit Epoxidharz-Proben bei 77K [4] und sogar bei
Raumtemperatur [5] nachgewiesen.

Kontrovers diskutiert wird indes die Frage, wie die Materialparameter und der mechanische
Verlustfaktor tand zusammenhéngen. In einigen Veroffentlichungen wird vermutet, daB3 die
kritische Energiefreisetzungsrate am Glasiibergang, wo der Verlustfaktor ein Maximum
durchlduft, ebenfalls ein Maximum aufweisen sollte. Am Beispiel von PTFE ist dieser Effekt
u.a. in [6] dargestellt.

1.2 Zielsetzung und Uberblick

Das Ziel dieser Arbeit war es, das RifBausbreitungsverhalten verschiedener thermoplastischer
Polymere bei 77K und héheren Temperaturen zu untersuchen und die Materialparameter K
und G, in Abhédngigkeit von der Rif3offnungsgeschwindigkeit zu ermitteln. Eine vorhandene
Grundapparatur mufite so erweitert und modifiziert werden, daBl es moglich war, Experimente
in einer Helium-Gasatmosphire bei einer beliebigen konstanten Temperatur zwischen 77K und
Raumtemperatur durchzufiihren. Dadurch war einerseits ein Vergleich mit Messungen in
LN,-Atmosphire moglich, andererseits konnte aber auch das veridnderte Bruchverhalten der
Polymere bei Annidherung an einen Glasiibergang tiberpriift werden.

Als Probenmaterialien wurden mit Polycarbonat (PC) und Polymethylmetacrylat (PMMA)
sowie Polyethylen hoher Dichte (HDPE) und Polytetrafluorethylen (PTFE) jeweils zwei
amorphe und zwei teilkristalline Thermoplaste ausgewihlt. Ein wichtiges Kriterium bei der
Auswahl war dabei die Temperaturlage der Sekundir- oder Tertidrglasiiberginge, die bei PC,
HDPE und PTFE zwischen 150K und 200K liegen. Bei PMMA findet innerhalb des Mefibe-
reichs kein Glasiibergang statt.

Die Polymere verhalten sich bei tiefen Temperaturen in guter Naherung linear elastisch und
sind daher mit den Methoden der Linear Elastischen Bruchmechanik beschreibbar. Je nach
Temperatur, Umgebungsmedium und Deformationsgeschwindigkeit findet instabile RiBaus-
breitung mit anschlieBendem Rif3stopp oder auch stabile RiBausbreitung statt. Durch Variation
einer der drei #uBeren Parameter konnten mehrere Uberginge zwischen instabilem und
stabilem Rif3fortschritt festgestellt werden.

Die Abhingigkeiten der im Experiment bestimmten Materialparameter lassen sich mit lokalen
Orientierungs- und Plastifizierungsvorgéingen an der RiBspitze erkliren. Hinweise (aber keine
Beweise) auf Craze-Bildung an der RiBspitze wurden in den Experimenten in flissigem
Stickstoff gefunden.

Die Bruchoberflachen, insbesondere von PC, lassen bei mikroskopischen Untersuchungen
Strukturen erkennen, die weitere Aufschliisse tiber die vor und beim Rif3fortschritt auftre-
tenden Prozesse geben.




In der vorliegenden Arbeit werden zunichst die zur Beschreibung der Bruchvorginge
benotigten Konzepte der Linear Elastischen Bruchmechanik (Kapitel 2) und anschlieBend die
auftretenden Bruchprozesse (Kapitel 3) erklirt. Dann werden die Tieftemperatureigenschaften
von Polymeren (Kapitel 4) und der exprimentelle Aufbau mit den verwendeten
Auswertemethoden (Kapitel 5) vorgestellt. Das zentrale Kapitel 6 behandelt die Ergebnisse
der Messungen, die dann diskutiert werden. AuBlerdem werden mehrere Fotos von
Oberflachen gebrochener Proben gezeigt, ehe in Kapitel 7 die Arbeit zusammengefafit wird. In
Kapitel 8 wird schlieBlich die zitierte Literatur aufgelistet.



2. Linear Elastische Bruchmechanik (LEBM)

Die Linear Elastische Bruchmechanik beschreibt das Bruchverhalten von Materialien, die dem
Hookeschen Gesetz gehorchen. Bei tiefen Temperaturen reagieren polymere Werkstoffe auf
duBere Belastungen in guter Niherung linear elastisch bis zum Bruch. Die Anwendung der
Konzepte der LEBM, die in diesem Kapitel beschrieben werden, ist daher fiir die vorliegenden
Messungen angebracht.

Basierend auf zwei unterschiedlichen Konzepten (dem Energiekonzept der Bruchmechanik
und dem Zugang tber den Spannungsintensititsfaktor) liefert die LEBM geometrieunab-
hingige Versagenskriterien, die materialspezifische Kenngréflen enthalten. Mit Hilfe dieser
MaterialkenngrofBBen, die von Faktoren wie z. B. der Temperatur oder der Deformations-
geschwindigkeit abhdngen konnen, lassen sich Aussagen liber das Bruchverhalten der
Materialien machen.

In den folgenden Abschnitten werden zunichst die beiden Zuginge zur LEBM vorgestelit.

2.1 Das Energiekonzept der Bruchmechanik von Griffith

A. A. Griffith [7] stellte 1920 ein Sprodbruchkriterium auf, dem die Erhaltung der Energie in
einem abgeschlossenen System zugrunde liegt.

Abb. 2.1: Unendlich ausgedehnte Platte mit Innenrif3.




Ein vorhandener Rif kann sich nur dann ausbreiten, wenn sich die Gesamtenergie des Systems
durch die RiBverlingerung vermindert oder zumindest konstant bleibt. Betrachtet man eine
unendlich ausgedehnte Platte der Dicke B mit einem durchgehenden Rif3 der Linge 2a, die mit
einer konstanten Spannung o belastet wird (Abb. 2.1), dann ist die elastisch gespeicherte
Energie der angerissenen Platte

Ue(a) = Ug + U,(a) @.1)

mit Uy elasiische Energie der Platte ohne Rif}
und U, Term, der die Anderung der elastischen Energie durch den Rif beschreibt

Die Energiefreisetzungsrate G ist die bei einer angenommenen Verldngerung des Risses um
die Flacheneinheit frei werdende Energie. Erfolgt die RiBverlingerung bei konstanter
Gesamtverlangerung, wird keine Arbeit von aulen in das System eingebracht, und es ist

dU,

G=-"A

2.2)

Die Bruchenergierate R ist die gesamte beim RiBfortschritt um die Flicheneinheit
verbrauchte Energie. Sie beinhaltet energiedissipierende Prozesse, wie z.B. die Oberflichen-
energie U, und die Plastifizierungsenergie U, .

dU U
R = dAy+ddAI:1+"° (2.3)

Bei Polymeren wird der groBte Teil der Energie durch Plastifizierungsprozesse an der
laufenden RiB3spitze verbraucht.

Rif}fortschritt ist moglich, wenn die Energiefreisetzungsrate einen kritischen Wert G, = R
erreicht, das heiflt, wenn sie mindestens so groB ist wie die beim Riflfortschritt verbrauchte
Energie:

G<R kein Rif3fortschritt
G=R stabiler RifSfortschritt
G>R beschleunigter, instabiler Rif3fortschritt

Im letzten Fall wird die Differenz zwischen elastisch freigesetzter Energie und Bruchenergie in
kinetische Energie umgewandelt (Term dU,,/dA) - der Rif} wird beschleunigt. Die kritische



Energiefreisetzungsrate ist ein Materialparameter, der im allgemeinen von der Temperatur und
der RiBoffnungsgeschwindigkeit abhingt.

Beim Sprodbruchkriterium wird der Term der Plastifizierungsenergie in Glg.(2.3) vernach-
lissigt, die gesamte Bruchenergie besteht nur aus Energie, die zur Bildung der neuen Ober-
flache notig ist. Im Falle des stabilen Rif}fortschritts ist G =R, und (nur dann) ergibt sich

_du, _ dy,
dA dA

2.4)

Die RiBfliche dA ist die Projektion des Risses, also nur die Hilfte der neu erzeugten
Oberfliche. Im vorliegenden Fall des Risses in der Platte (Abb. 2.1) ist A = 2aB und daher
auch dA = 2Bda. Damit ergibt sich dann

a(—ia(Uy ~Uy) =0 @9)

Die Oberflichenenergie U, ist gleich dem Produkt aus der spezifischen Oberflachenenergie des
Materials y, und der erzeugten RiBoberfliche 2-2aB (die im Gegensatz zur Rif}fliche A beide
RiBhilften beinhaltet):

U, = 4aBy, (2.6)

U, berechnet sich fiir die unendlich ausgedehnte Platte mit Innenrif3 nach Inglis [8] zu

U, ist negativ, da die Platte durch den Rif3 an Steifigkeit verliert und die elastische Energie der
Platte damit sinkt. Weiter folgt dann

2nc%a _

5 4y, (2.8)




Die kritische Spannung o, die zu einer Rifiverlangerung fithrt, wenn man von vornherein
stabile RiBausbreitung voraussetzt und nur Oberflachenenergie als dissipativ betrachtet, ist

2Ey.
O¢ = ,/ a (2.9)

Fur die Energiefreisetzungsrate der unendlichen Platte mit Innenrif3 ergibt sich aus (2.2), (2.7)
und dA = 2Bda schliellich

G =19 (2.10)

Anhand dieses einfachen Beispiels 1aBt sich mit Glg. (2.10) eine Beziehung zwischen den
Materialparametern kritische Energiefreisetzungsrate und kritischer Spannungsintensitéts-
faktor (der im niachsten Abschnitt vorgestellt wird) herleiten.



2.2 Der Spannungsintensitatsfaktor

Ein anderer Zugang zur Bruchmechanik wurde Mitte der S5Oer-Jahre von Irwin [8] u.a.
vorgeschlagen. Irwin zeigte, daf3 sich die Spannungen in der Umgebung einer Rif3spitze in der
Form

K
Cij = —TIj 5 2.11
ij ot ij(0) + Terme hoherer Ordnung (2.11)

angeben lassen, wobei r und 6 die Polarkoordinaten eines Punktes bezogen auf die Rispitze
sind (Abb. 2.2).

3 oy
y 1
txyf .o,
r Ty;
0
RiB -

Abb. 2.2: Koordinatensystem vor der Ri3spitze.

Der Spannungsintensititsfaktor K ist ein Parameter, der die Hohe des elastischen
Spannungsfeldes angibt.

Nach den moglichen RiBoffnungsarten unterscheidet man die Spannungsintensitatsfaktoren K|
(einfache RiBBoffnung durch Zugspannung), K, (Langsscherung) und K, (Querscherung). In
der Praxis hat die RiB6ffnungsart I die groBte Bedeutung, und auch in dieser Arbeit ist die
Belastung vom Typ L.

Als explizite Darstellung des ersten Gliedes der Gleichung (2.11) erhdlt man die
Williams-Irwin-Gleichung:




S 2] 0 30
Ox = o 0052(1 — sin3 sin3 (2.12 a)
oy = =L cos(1 + sin? sin® 2.12b
y - J2rr 2 2 2 (2.125)
K 8 . 0 30
Ty = 7= €08 38in 5 COS 7 (2.12¢)

Bei Vorliegen des Ebenen Dehnungszustandes (EDZ), der im Inneren von dicken Bauteilen
herrscht, tritt infolge der Verformungsbehinderung in z-Richtung (parallel zur RiBfront) noch
die Spannungskomponente

o, = v(ox + Gy) 2.13)

auf. v ist die Poisson- oder Querkontraktionszahl. Sie ist temperaturabhingig und liegt fur
Polymere im Bereich zwischen 0.3 und 0.5 (siehe Tab. 4.1).

Im Falle des Ebenen Spannungszustandes (ESZ), der an Bauteiloberflichen oder in diinnen
Bauteilen auftritt, ist 5,=0.

In der Riflebene (0 = 0) erhilt man aus (2.12)

K
Gx = Oy = (2.14)

J2nr

Wegen der Vernachlassigung der Terme hoherer Ordnung in (2.11) sind die Gleichungen
(2.12) und (2.14) Niaherungslosungen und nur in unmittelbarer Umgebung der RiBspitze
giiltig. Das vollstidndige Spannungsfeld an der Spitze eines nach Modus I beanspruchten Risses
1aBt sich somit durch einen einzigen Parameter, den Spannungsintensititsfaktor K,
charakterisieren.

Bei einer vorgekerbten Probe wie in Abb. 2.2 wird der RiBfortschritt direkt an der momen-
tanen Rifspitze aufireten. Setzt man in (2.14) jedoch den Ort der RiBspitze (r = 0) ein, so
ergibt sich eine Spannungssingularitit: 6y — . Die Spannung allein ist daher als Bruch-
kriterium ungeeignet. Da der Spannungsintensititsfaktor jedoch das Spannungsfeld vor der
RiBspitze angibt, postulierte Irwin die Bruchbedingung: Bruch erfolgt, wenn

KI 2> KIc , (2.15)

wobei K der kritische Spannungsintensitiitsfaktor oder die Rifzihigkeit ist. K, 148t sich
stets angeben in der Form
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Ki=0c./aY"() . (2.16)

wobei Y'(a/W) eine geometrieabhingige, dimensionslose Funktion ist. a ist die RiBlinge und
W die Linge des Restligaments (sieche Probengeometrie, Abb. 5.3). Durch die Erhohung der
angelegten Spannung steigt auch K| an, und bei Erreichen des kritischen Wertes K setzt
Rif3verlingerung ein.

Die Einfilhrung der Geometriefunktionen erlaubt den Vergleich der Spannungsintensitits-
faktoren von Proben vollig unterschiediicher Geometrie. Die Riflzahigkeit K, ist ein Maierial-
kennwert, der unabhéngig von der Probengeometrie ist. Naherungslosungen fiir die einzelnen
Geometriefunktionen sind in vielen Handbiichern verzeichnet. Eine der einfachsten Funktionen
ist beispielsweise diejenige fiir den Griffith-Rif} in einer unendlich ausgedehnten Platte (siehe
Abb. 2.1):

Y*=J/n (2.17)

In realen Materialien wird das Aufireten der rechnerischen Singularitdt in (2.14) durch die
Reaktion des Materials verhindert. Vor der Rif3spitze bildet sich durch plastische Verformung
(FlieBen) eine Zone aus, deren Form und GroBe in verschiedenen Modellen behandelt wird.
Die wichtigsten Modelle dieser Art werden in Kapitel 3 vorgestellt.

2.3 Zusammenhang zwischen K  und G,

In den vorhergehenden Abschnitten wurden zwei Bruchparameter vorgestellt, die das
Verhalten von Rissen beschreiben. Die Energiefreisetzungsrate G; ist ein Maf} fur die
Anderung der potentielien Energie, die mit einer RiBlangenvergroBerung einhergeht, wihrend
der Spannungsintensitatsfaktor K, die Spannungen an der RiB3spitze charakterisiert. K ist ein
statischer Parameter, der die RiBinitiierung beschreibt, wahrend G, den laufenden Rif3
charakterisiert. Es besteht in linear elastischen Materialien ein eindeutiger Zusammenhang
zwischen K| und G,, wenn die beteiligten Energieterme (wie Plastifizierungs-, Orientierungs-
oder Beschleunigungsenergie) wihrend der RiBBausbreitung konstant bleiben. Die Herleitung
dieses Zusammenhangs ist am Beispiel der unendlichen Platte (Abb. 2.1) sehr einfach:

Aus den Gleichungen (2.16) und (2.17) erhilt man den Zusammenhang

" = 1o (2.18)
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Zusammen mit (2.10) ergibt sich dann unmittelbar die Irwin-Beziehung':

G = — (2.19)

Da es sich um eine Modus-I-Belastung handelt, wurde fiir G bereits G, eingesetzt.

Beim Elastizititsmodul E muB3 noch unterschieden werden, ob im Werkstoff der Ebene
Dehnungs- oder der Ebene Spannungszustand vorliegt. Allgemein verwendet man daher den
reduzierten Modul

= (EDZ)
E* = (2.20)
E (ESZ)

mit der Poissonzahl v.
Der gesuchte Zusammenhang fiir die kritischen Werte ist dann

2
KIc
E ¥

G = (2.21)

Beim stabilen Riflfortschritt, mit Energietermen, die nicht vom RiBfortschritt abhidngen, ist
diese Beziehung richtig (sieche Abschnitt 6.2). Bei instabilen Rissen gilt sie jedoch nur
differentiell beim Rif3beginn fiir ein initiales G,

Beim instabilen Riffortschritt kann die kritische Energiefreisetzungsrate G;, nicht im Moment
der RiBinitiierung, sondern nur gemittelt tiber das beim RifBfortschritt freigelegte RiBlangen-
intervall bestimmt werden. Bildet man den Quotienten KL/(Gr-E*) mit der gemittelten
Energiefreisetzungsrate Gic, dann ergeben sich Werte, die wesentlich grof3er als eins sind. Der
Grund liegt darin, dafl wihrend des instabilen RiBfortschritts energieverbrauchende Prozesse
(Plastifizierung, Orientierung, Beschleunigung) initiiert werden und damit G < G, gilt. Bei
der Plastifizierung von Polymeren beispielsweise wird Warme erzeugt, die dem BruchprozeB
und damit G;, verlorengeht.

': Diese Beziehung wurde hier fir eine unendliche Platte hergeleitet, man kann jedoch zeigen,
daB sie geometrieunabhingig giiltig ist (siche z.B. [10], [11]).
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3. Bruchprozesse

Verschiedene Verformungsprozesse gehen dem eigentlichen Bruch voraus. Die Spannungs-
verteilung vor der Riflspitze nach Glg. (2.11) ist so beschaffen, daB am Ort der Rif3spitze die
Spannung singuldr wird. In realen Materialien bildet sich bei Erreichen einer bestimmten
FlieBspannung o, eine plastische Zone aus, innerhalb derer lokale Spannungsspitzen durch
FlieBen abgebaut werden. Form und GroBe der plastischen Zone hingen vom Material, der
Temperatur und der Art der Deformation ab. Fiir die Anwendbarkeit der LEBM ist es wichtig,
daB die GroBe der plastischen Zone klein gegeniiber der Ri3linge und den Probendimensionen
ist. Bei tiefen Temperaturen ist diese Forderung des "small scale yielding" gut erfiillt,

Die unterschiedlichen Verformungsmechanismen werden durch Modelle beschrieben. Die
wichtigsten und fiir diese Arbeit relevantesten Modelle werden in diesem Kapitel vorgestellt.
Im letzten Abschnitt wird erklirt, wie die adiabatische Temperaturerhéhung an der RiBspitze
zu einem Stoppen des Riflvorgangs fiihren oder zumindest beitragen kann.

3.1 Das HauptspannungsflieBkriterium (Irwin-Modell)

Das Irwin-Modell beschreibt eine zylinderformige plastische Zone vor der Rif3spitze (Abb.3.1).
Zunichst wird angenommen, daB sich ab der Stelle r, vor der RiBspitze, an der die Spannung
die FlieBspannung iibersteigt, eine plastische Zone ausbildet. Eine erste Abschiatzung der
Grofe der plastischen Zone erhélt man durch Einsetzen der FlieBspannung o, in (2.14) ([11]):

2
= 1K
TF = 27 \&F G.1)

Die in dieser ersten plastischen Zone durch FlieBen abgebaute Spannung bewirkt nun ihrerseits
eine Spannungserh6hung im Bereich r > r,. Die schraffierte Fliache in Abb. 3.1 reprisentiert
Krifte, die in einem ideal elastischen Material vorhanden wiren, im elastisch-plastischen Fall
jedoch nicht aufireten, weil die Spannung die FlieBspannung nicht iiberschreiten kann. Die
plastische Zone muf} daher groBer werden, um diese Krifte zu kompensieren. Eine einfache
Kriftebilanz fiihrt zu einer Abschitzung zweiter Ordnung:

I I K
ord; = jcrel dr = j L_dr (3.2)
0 0 27
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Die Integration liefert dann fiir die GroBe d, der plastischen Zone einen Wert, der doppelt so
grof} ist wie der Wert r; aus der Abschitzung erster Ordnung:

1 ( K1 2
di = 3zl ) = 2rr (ESZ) (3.3)

Im Ebenen Dehnungszustand ist die plastische Zone kleiner, da das FlieBen durch den drei-
achsigen Spannungszustand unterdriickt wird. Rechnerisch wird dies durch einen zusitzlichen
Faktor 1/3 ausgedrickt:

2
K
dy = '517{ (;,—;-) (EDZ) (3.4)

Bei einer exakten Rechnung, die beispielsweise mit der Methode der finiten Elemente
durchgefiihrt werden kann, muB die schraffierte Fliache in Abb. 3.1 aus energetischen Griinden
gerade mit der punktierten Fliche unter der Spannungsverteilung nach lokalem Flieen
libereinstimmen.

elastische Spannungsverteilung
Ki

Oel=

OF ‘
Spannungsverteilung
nach lokalem FlieBen

- | r(®=0) )
RiBspitze

Abb. 3.1 Die plastische Zone nach Irwin.
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In diesem einfachen Modell wird die plastische Zone nur direkt in der Riflebene berechnet.
Auch werden keine Orientierungseffekte beriicksichtigt, die bei Polymeren aufireten konnen
und die durch die groBle Differenz zwischen den Bindungskriften kovalenter und
van-der-Waals-Bindungen zu einem deutlich verdnderten Spannungsfeld fiihren kénnen.

3.2 Das Dugdale-Modell

Das Dugdale-Modell wurde zuerst von Dugdale [12] und Barenblatt [13] vorgeschlagen.
Dabei wird ein schmaler durchgehender Rif} in einer Platte betrachtet, an dessen Enden sich
plastische Zonen der Lange d,, ausbilden (Abb. 3.2). In den plastischen Zonen bildet sich durch
Orientierungen beliebiger Art eine "SchlieBspannung", die gleich grofl wie die FlieBspannung
o, ist und der auferlegten Spannung entgegenwirkt. Die Singularitat der Spannung an der
RiBspitze wird durch eine Superposition von angelegter Spannung und SchlieBspannung
vermieden. Die Linge der plastischen Zone wird so aus der Bedingung der verschwindenden
Singularitit bei Uberlagerung von beiden Spannungen errechnet (z. B. [11]).

l Y
Craze-zone )

Abb. 3.2: Die plastische Zone nach Dugdale. Die Orientierung wird durch SchlieBspannungen
an den RiBspitzen modelliert.

Fiir die GroBe der plastischen Zone erhilt man auf diesem Wege

2
K
dp = %(6?1) (3.5)
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Die Lingen der plastischen Zonen nach Irwin und Dugdale unterscheiden sich somit nur um
einen konstanten Faktor.

Auf den Oberflichen durchgebrochener Proben einiger polymerer Werkstoffe lassen sich
schon mit bloBem Auge Linien erkennen, die beim Stoppen eines instabil laufenden Risses
entstehen. Hinter diesen Linien sicht man Zonen, die sich in ihrer Oberflichenstruktur deutlich
vom restlichen Material unterscheiden. PC ist beispielsweise ein Material, bei dem man die
GroBe dieser plastischen Zonen direkt ausmessen und dann mit den berechneten Werten aus
den einzelnen Modellen vergleichen kann (siehe Kapitel 6.4).

3.3 Crazing

Bruchvorginge sind immer eng verknipft mit vorhergehenden Deformationen. In glasartigen
(also vor allem amorphen) Thermoplasten ist die Craze-Bildung der hiufigste Deformations-
mechanismus vor dem Bruch (allg. [14], [15]). Crazes bilden sich an RiBspitzen unter
Zugbelastung. Direkt vor der Riflspitze, wo die Spannung am groBten ist, werden aus dem
Bulkmaterial Polymerketten herausgezogen und ordnen sich in Fibrillen parallel zur
Zugrichtung an (Abb. 3.3). Zwischen den Fibrillen bilden sich Hohlrdume, die bewirken, daf3
die Dichte des Craze-Materials nur ungefihr 60 % der Dichte des Bulkmaterials betrigt.
Damit unterscheidet sich die Craze-Bildung als FlieBvorgang in einem wichtigen Punkt von
der herkdmmlichen Plastizitit in anderen Materialien, die normalerweise aus volumen-
erhaltendem Scherflielen (shear yielding) besteht (siche Abschnitt 3.4).

Die Linge der Craze-Zone laBt sich recht gut mit dem Dugdale-Modell berechnen.
Verschiedene komplizierte analytische Funktionen z. B. von Goodier und Field [16] oder von
Rice [17] ermoglichen die Berechnung der Craze-Breite 2v(x) an jeder Position entlang des
Crazes. Direkt an der RiB3spitze (x=0) ldBt sich die Craze-Breite mit Hilfe bruchmechanischer
Ausdriicke angeben:

Kt
orE*

2v =

(3.6)

Beide Parameter d und v, die die Form der plastischen Zone beschreiben, hiangen also stark
vom Spannungsintensitatsfaktor K; und damit von der angelegten Spannung ab. Bemerkens-
wert ist jedoch, daB das Verhéltnis beider Grofen

2v

i 67

Sioo
=2

nur noch von MaterialkenngroBen abhingt und die Form der plastischen Zone damit
unabhingig von der Hohe der jeweiligen Belastung ist.
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Abb. 3.3: Schematische Darstellung eines Crazes an der Spitze eines Risses. Man beachte die

unterschiedlichen Mafstibe von Craze-Linge und -Breite.

Craze-Zonen bewirken einen hohen RiBwiderstand, da zunichst bei ihrer Bildung eine gewisse
Energiemenge benétigt wird und sie durch die orientierten Fibrillen, die beim RifBfortschritt
durchtrennt werden miissen, dem Rif3 das Weiterlaufen erschweren. Wéhrend bei 4.2K keine
Crazes gebildet werden, ist bisher unklar, ab welcher Temperatur eine Craze-Bildung mdglich
ist. Bei 77K wurden schon von einigen Arbeitsgruppen Crazes nachgewiesen (z.B. [2], [18]).
Durch den geringeren Brechungsindex des Craze-Materials gegeniiber dem Bulk ist es bei
Raumtemperatur moglich, Rifspitzencrazes direkt mit interferenzoptischen Mitteln zu
beobachten (z.B. [18]). Im Tiefiemperaturbereich gestaltet sich dieses Vorhaben schwierig, da
die Apparatur thermisch isoliert und gleichzeitig im optischen Strahlengang transparent
gemacht werden muB. AuBlerdem erfordert die hohe RiBgeschwindigkeit bei kryogenen
Temperaturen einigen Aufwand, will man die Interferenz an der instabil laufenden Ri3spitze
fotografieren. Die Frage, ob sich nun bei 77K in bestimmten Materialien Crazes bilden und,
wenn ja, unter welchen Bedingungen, ist ein entscheidender Gesichtspunkt dieser Arbeit und

wird ausflihrlich in Kapitel 6 diskutiert.
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3.4 ScherflieBen (Shear Yielding)

Das ScherflieBen ist ein volumenerhaltender Deformationsproze3, der in Polymeren in
Konkurrenz zum Crazing auftritt. Das Scherflieen erzeugt wie das Crazing fibrillare Struk-
turen (Scherbinder) im Probenmaterial, jedoch schriag zur Beanspruchungsrichtung und ohne
Hohlraumbildung (Abb. 3.4). Scherverformungen sind dabei nicht nur unter Zug- sondern
auch unter Druckbelastung oder Torsion moglich. Die Hohlraume in Crazes verursachen
lokale Spannungsiiberhohungen, die den vorzeitigen Bruch des Materials zur Folge haben.
Dabher sind Materialien, die sich durch ScherflieBen verformen, im allgemeinen starker dehnbar
und weniger sprode. Da die Materialverformung durch Crazing auf Zugbelasiung beschrinki
ist, tritt eine echte Konkurrenz zwischen beiden Prozessen nur unter dieser Belastung auf. Bei
tiefen Temperaturen dominiert dabei meistens die Craze-Bildung, bei hoheren Temperaturen
findet ein Ubergang zum ScherflieBen statt. Man spricht dann vom Sprod-Zah-Ubergang des
Materials. In Polypropylen entstehen beispielsweise bei 0°C Crazes, wihrend bei 23°C
Scherprozesse dominieren [19].

Abb. 3.4: Verformungsmechanismen unter Zugbelastung a) ScherflieBen b) Crazing ([20]).

Die Form der plastischen Zone, die beim Scherflieen entsteht, 148t sich in Abhingigkeit des
Winkels 6 (unter dem die Scherbinder entstehen) angeben, wenn man geeignete FlieBkriterien
anwendet. Ein FlieBkriterium gibt eine Vergleichsspannung o, an, die bei Erreichen eines
kritischen Wertes (z.B. der FlieBspannung) ein ScherflieBen ermoglicht.
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Die bekanntesten Kriterien dieser Art, die beim ScherflieBen Verwendung finden, sind (z.B.

[11])

¢ das Kriterium der maximalen Schubspannung (Tresca-Kriterium)

Gy = 01 — 63 = OF

® und das Kriterium der Gestaltdnderungsenergie (von Mises-Kriterium).

Cy = %1/(0'1 —62)2 + (o2 —03)2 + (03 — 01)2 = OF

6,,0, und o, sind dabei die Hauptspannungen, mit 6, > 6, > ©,.

Bei der Anwendung dieser Kriterien auf Polymere muf3 noch beriicksichtigt werden, daf} die
FlieBspannungen von Polymeren vom hydrostatischen Druck abhiangen. Beide FlieBkriterien
sind jedoch unabhingig vom hydrostatischen Druck und miissen daher noch modifiziert
werden,

3.5 Der Rif3stopp

Sehr oft werden bruchmechanische Untersuchungen zur Ermittlung von Materialkennwerten
bei Raumtemperatur an CT-Proben durchgefiihrt. Bei sehr tiefen Temperaturen fithrt die
Sprodigkeit und Unbeweglichkeit der Materialien jedoch dazu, daB keine stabile Riflaus-
breitung stattfindet. Hier wiirde eine CT-Probe bei Erreichen einer kritischen Last von einem
instabilen Rif} vollstindig durchtrennt. Das Einbringen eines Initialrisses ist dann nicht
moglich. In dieser Arbeit werden daher Proben mit dreiecksformigen Chevron-Kerben (siche
Kap. 5.2, Abb. 5.3) verwendet. Diese Probenform fordert den Riflstopp, der bei. Polymeren
unter bestimmten Voraussetzungen (Temperatur, Umgebungsmedium, RiBoffnungs-
geschwindigkeit, siche Kap. 6) von selbst innerhalb des Probenkdrpers stattfindet. Die mit der
RiBlinge ansteigende RiBfrontbreite fiihrt dazu, daB bei jedem neuen RiBfortschritt um eine
infinitesimale Riflinge Aa eine grofere Oberfliche freigesetzt werden muf3 als beim vorigen
Rif}fortschritt um Aa. Dadurch steigt auch die zum Rif3fortschritt notwendige Energie an.

Neben der ansteigenden freizusetzenden RiBoberfliche ist fiir das Aufireten von Ristopp-
vorgingen vor allem die adiabatische Temperaturerh6hung an der Rifispitze verant-
wortlich. Rechnerisch wird in Abschnitt 4.3 gezeigt, daB3 bei 77K lokale Erwirmungen in der
GroéBenordnung von 50 bis 100K moglich sind. In einigen Thermoplasten werden durch solche
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Temperaturerhdhungen bereits Sekundirglasiiberginge iberschritten, was eine groflere
Flexibilitdt der Polymerketten zur Folge hat. Letzteren ist es dann mdoglich, sich entlang der
Belastungsrichtung teilweise zu orientieren und so den Ri3widerstand zu erhchen.

In Abb. 3.5 ist der instabile Rilvorgang schematisch dargestellt.

RiBstopp , Belastung RiBstopp,

v

RiBspitze

InitialriB.. . / .
. . >:g . _'

orientiert isotrop  orientiert isotrop orientiert

|

T |isotherm isotherm '

adiabatisch adiabatisch

4 el

Gl

’/
§'--——”
Aaj Stopp
! L
| RiBlange a

Abb. 3.5: Schematische Darstellung des instabilen Riflvorgangs ([20]).

Nach dem Anhalten des instabil laufenden Initialrisses befindet sich vor der RiB3spitze eine
plastische Zone, in der die Polymerketten teilweise parallel zur Belastungsrichtung orientiert
sind. Die Orientierung ist lokal auf einen sehr kleinen Bereich beschrankt und in der Abbildung
stark tibertrieben dargestellt.

Da die kovalenten Bindungen lings der Polymerketten sehr viel stirker sind als die van der
Waals-Bindungen zwischen den Ketten, erschwert die Orientierung der Molekiile den weiteren
RiBfortschritt. Eine groBere Anzahl von Ketten mufl vom nichsten Rif3 durchtrennt und nicht
nur einfach entschlauft oder auseinandergezogen werden.

Im Experiment vergroBert der Schrittmotor die RiBoffhung und erhoht die Kraft, die auf die
Probe wirkt. Der Rif} startet nach Erreichen eines kritischen Wertes. Die ausgerichteten
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Polymerketten des Rif3spitzenmaterials werden durchtrennt, und anschlieBend lauft der RiB in
isotropes, unorientiertes Material hinein. Die Bruchenergierate R, die fiir die RiBausbreitung
notwendig ist, fallt stark ab, da das Aufirennen des "jungfriulichen" Materials viel weniger
Energie erfordert. Die Differenz zwischen der Energiefreisetzungsrate und der
Bruchenergierate wird in Form von kinetischer Energie frei; der Rif3 beschleunigt. Durch
Reibung, Kettenril und Deformationen wird an der RiBBspitze Wirme erzeugt. Diese Wirme
fihrt zu einer Temperaturerhbhung an der Rif3spitze, die bei tiefen Temperaturen besonders
groB3 ist, weil die spezifische Wirme des Materials gering ist. So fiihrt eine kleine
Wirmemenge schon zu einer deutlichen Temperaturerh6hung.

Die Wirme, die durch die thermische Leitfihigkeit abtransportiert wird, ist vernachlissigbar,
und es herrschen adiabatische Bedingungen an der Rif}spitze.

Die Temperaturverhiltnisse sind in der Mitte des Schaubildes zu sehen.

Bei einer adiabatischen Temperaturerhohung von 50 bis 100K kénnen in einigen Polymeren
Sekundirglastibergangstemperaturen iiberschritten werden. In jedem Fall steigt die Molekil-
beweglichkeit an, und es werden lokal Temperaturen erreicht, bei denen eigentlich stabiler
Riffortschritt stattfindet.

Die temperaturinduzierte, zunehmende Flexibilitit erméglicht es den Polymerketten, sich
entgegen der Belastung auszurichten. Dadurch steigt die Bruchenergierate R wieder an.

Die Energiefreisetzungsrate G, fallt bei einem weggesteuerten Experiment, wie im unteren Teil
des Schaubildes gezeigt, bei der Riflausbreitung leicht ab.

Sobald die ansteigende Bruchenergierate R die Energiefreisetzungsrate tibertrifft, kann keine
weitere RiBBausbreitung mehr stattfinden, und der RiB bleibt stehen. Die plastische, orientierte
Zone wird unter Last eingefroren. Auf der Probenoberfliche (z.B. von Polycarbonat) zeugen
nach dem vollstindigen Bruch eine Arrestlinie und ein dahinter befindlicher, besonders
strukturierter Bereich von diesem Vorgang.

Um den Rifl weiter laufen zu lassen, ist dann eine erneute Erhohung der Belastung
erforderlich, bis G, wieder groBer als R geworden ist. Bei jedem Riflstoppvorgang entsteht so
eine orientierte Zone vor der Rifispitze, bis der Rif3 die Probe schlieBlich bis zum Ende
durchlaufen hat.
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4. Tieftemperatureigenschaften von Polymeren

Polymere sind Festkorper, die aus langen Molekiilketten bestehen. Sie unterscheiden sich vor
allem durch die Monomer-Einheiten, aus denen sie bestehen, aber auch durch Konfiguration
(relative Anordnung der Monomere in einer Kette) und durch Konformation (geometrische
Anordnung der Kette). Unvernetzte Polymere, die bei hohen Temperaturen schmelzen, nennt
man Thermoplaste. Zwischen den Ketten eines Thermoplasten wirken van der Waals-Krifte,
innerhalb der Kette die viel stirkeren kovalenten Krifte.

Ein zusitzliches, teilweise duflerlich sichtbares Unterscheidungsmerkmal thermoplastischer
Polymere besteht in der Kettenstruktur:

Bei amorphen Thermoplasten sind die Polymerketten willkiirlich verschlauft. Sie sind
normalerweise optisch transparent. Teilkristalline Polymere bestehen aus einer amorphen und
einer kristallinen Phase, deren relativer Anteil herstellungsbedingt ist. Die Struktur der
kristallinen Phase (z. B. lamellar oder als Helix) ist vom Material abhéngig.

Untersucht wurden in dieser Arbeit zwei amorphe (Polycarbonat, PC, und Polymethyl-
metacrylat, PMMA) und zwei teilkristalline (Polyethylen hoher Dichte, HDPE, und
Polytetrafluorethylen, PTFE) Thermoplaste. In Abb. 4.1 sind die Monomereinheiten der vier
Polymere dargestellt. Die wichtigsten physikalischen Eigenschaften sind in den Tabellen 4.1
und 4.2 in den folgenden Abschnitten angegeben.

L CH; _|

PTFE

HDPE

I-MN-T
Ir—N-x
M-
I
M—-N-T

Abb. 4.1: Monomereinheiten der untersuchten Thermoplaste.
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4.1 Glasiiberginge und Platzwechselvorgéinge

Die physikalischen Eigenschaften amorpher Thermoplaste verandern sich mit der Temperatur.
Bei einer bestimmten kritischen Temperatur der Glasubergangstemperatur T, ist diese
Anderung besonders stark ausgepragt. Bei einem Glasiibergang wird durch eine Temperatur-
erhohung eine zusitzliche molekulare Beweglichkeit aufgetaut. Je nach Art der Beweglichkeit
unterscheidet man [20]

¢ Haupiglasiibergang; Beweglichikeit der gesaimien Kette

® Sekundirglasiibergang; Beweglichkeit von Segmenten der Hauptkette,
z. B. Kurbelbewegungen

® Tertidrglasiibergang: Beweglichkeit von Seitengruppen

Die Temperaturen von Sekundidr- und Tertidrglasiibergdngen liegen bei den meisten
Polymeren im Bereich von 50 bis 200K. Bei teilkristallinen Thermoplasten beobachtet man
Glasiiberginge der amorphen Phase.

Ursache fir das Auftreten von Glasiibergingen ist das thermisch induzierte Umlagern von
Molekiilgruppen:

In amorphen Polymeren (oder auch in der amorphen Phase von teilkristallinen Polymeren)
existiert ein relativ grofes freies Volumen, das es einzelnen Molekiilgruppen gestattet, zwei
oder mehr unterschiedliche Positionen einzunehmen. Mogliche Positionen werden durch
Potentialmulden (z.B. im Rotationspotential oder van der Waals-Potential) charakterisiert, die
durch eine Potentialbarriere getrennt sind (Abb. 4.2). Umlagerungen finden statt, wenn die
thermische Energie der Teilchen ausreicht, um die Potentialbarriere zu iiberspringen. Die
mittlere Dauer fiir einen solchen Umlagerungsproze3 wird durch die Relaxationszeit
beschrieben. 7 ist sehr stark temperaturabhingig:

T = exp(A(D i 4.1)

v,=10"”-10"Hz: thermische Grundfrequenz des Molekiils in der Potentialmulde
R =8.3 J/(mol - K): allgemeine Gaskonstante

A® in J/mol: Potentialbarriere der Umlagerung

dW in J/mol: Energie der dufleren Belastung

Durch eine duBere Belastung dW wird das Gleichgewicht zwischen den beiden moglichen
Konformationen gestort. Bei starken duferen Belastungen (z.B. Prozesse an stark belasteten
RiB3spitzen), wenn dW ~ A® ist, verringert sich die Relaxationszeit, und der Platzwechsel wird
wahrscheinlicher. Trotzdem besteht zwischen der duBeren Belastung und der Reaktion des
Materials eine zeitliche Verzogerung, wodurch ein Teil der Belastungsenergie dissipiert wird.
Bei zyklischer Belastung, beispielsweise mit einem Torsionspendel, resultiert ein Verlustwinkel
0 zwischen Belastung und Reaktion des Materials.
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Abb. 4.2: Doppelmuldenpotential mit einer dufleren Belastung dW.

Als MaB fur die mechanische Verlustleistung wird iblicherweise der Tangens des
Verlustwinkels tand angegeben. Die Verlustleistung hat bei einer konstanten Temperatur ein
Maximum, wenn die Frequenz der zyklischen Belastung mit der reziproken Relaxationszeit
tibereinstimmt: oyt = 1.

Hilt man umgekehrt die Belastungsfrequenz (bei einem geringen Wert im Bereich 1 bis 10 Hz)
konstant und variiert die Temperatur, dann wird der Verlustfaktor tand bei einer Glastber-
gangstemperatur maximal. In Abb. 4.3 sind die Dampfungsspektren verschiedener Polymere
aus Torsionspendelmessungen [20], [21] zu sehen.

Bei den beiden teilkristallinen Polymeren HDPE und PTFE sind deutlich ausgeprigte Maxima
zu erkennen. Jeweils ist das Auftauen von Bewegungen der Hauptkette in der amorphen Phase
am Rande der Kristallite die Ursache. Bei HDPE vermutet man kollektive Rotationsbewe-
gungen von mindestens vier CH,-Gruppen um eine gemeinsame Drehachse (Kurbel-
bewegung). Wihrend PC ein sehr breites Maximum aufweist, zeigt PMMA im gesamten
Temperaturbereich einen stetigen Ddmpfungsanstieg, ohne daB ein Maximum durchlaufen
wird.

Ein Glasiibergang hat auf viele physikalische Eigenschaften eines amorphen Polymers Einfluf3.
Besonders deutlich wird das beim Elastizititsmodul E, der am Glasiibergang eine Dispersions-
stufe aufweist. Der Modul wird zu héheren Temperaturen hin kleiner.

In Tab. 4.1 sind die E-Moduln der untersuchten Polymere bei verschiedenen Temperaturen
aufgeflihrt. Je ausgeprigter das Maximum des Verlustfaktors ist, umso deutlicher tritt auch die
Stufe im E-Modul auf, Klar ersichtlich ist auch, daB PMMA als sprodestes Material tiber weite
Temperaturbereiche den hochsten E-Modul besitzt. In der Tabelle ist auch die Poissonzahl v
angegeben, die in Glg. (2.20) zur Berechnung des reduzierten Moduls gebraucht wird.
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Abb. 4.3; Verlustfaktor tand verschiedener Polymere aus Torsionspendelmessungen

([201,[21]).
Material PC PMMA HDPE PTFE
T [K] v |E[GPa]| v |E[GPa]| v |E[GPa]| v |E[GPa]
77 0368 | 49 | 0320 | 80 | 0298 | 80 | 0340 | 6.7
120 | 0373 | 44 | 0322 | 78 | 0314 | 69 | 0332 | 62
140 | 0377 | 41 | 0323 | 75 | 0314 | 61 | 0331 5.8
160 | 0379 | 36 | 0324 | 74 | 0314 | 43 | 0333 | 49
180 | 0380 | 3.1 | 0325 | 73 | 0324 | 32 | 0337 | 3.0
200 | 0380 | 28 | 0326 | 73 | 0333 | 30 | 033 | 20

Tab. 4.1: Elastizitatsmoduln und Poissonzahlen der untersuchten Polymere ([20]).
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4.2 Thermische Eigenschaften von Polymeren

Spezifische Wiirme

Erhitzt man einen Korper der Masse m mit einer thermischen Energie AQ, dann erhoht sich die
Temperatur des Korpers um einen Wert AT, der vom Material abhéngt. Der Materialpara-
meter, der die Wirmemenge und die Temperaturerhohung in Beziehung setzt, ist die
massebezogene spezifische Warme ¢ mit der Einheit J/(g-K):

4

C= mAT

(4.2)

Man unterscheidet die spezifische Wiarme bei konstantem Volumen c, und bei konstantem
Druck c,. Bei tiefen Temperaturen unterscheiden sich ¢, und c, eines Festkorpers jedoch
kaum, und es gilt: ¢, ~ ¢, = c. '
Die Temperaturabhingigkeit der spezifischen Wirme von amorphen und teilkristallinen
Thermoplasten ist in Abb. 4.4 schematisch zu sehen (vgl. z.B. [20]).

¢
Penninnain
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Petit
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¢
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Abb. 4.4: Spezifische Warme amorpher und teilkristalliner Polymere,
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Der Wirmeinhalt eines Korpers kann durch Phononen (thermische Schwingungen als Warme-
speicher) beschrieben werden. Bei tiefen Temperaturen steigt ¢ sehr stark an. Im Idealfall eines
Kristalls gilt das Debye-Gesetz c~T°. Dieses Gesetz ergibt sich aus der Quantisierung der
Phononenenergie. Neue Phononen werden nicht kontinuierlich mit steigender Temperatur
gebildet, sondern nur in Temperaturschritten, die einem Quant der Phononenenergie fio
entsprechen. o ist dabei die Grundfrequenz des Oszillators. Diese Einschrankung wirkt sich
nur bei sehr tiefen Temperaturen aus, wo nur einige wenige Phononen angeregt sind. Bei
hohen Temperaturen hingegen sind sehr viele Phononen angeregt, und der Quantisierungs-
effekt wird verwischt.

Bei tiefen Temperaturen sind nur niederenergetische, langwellige Phononen aktiviert, die sich
dreidimensional im Korper ausbreiten konnen, also auch zwischen den Polymerketten.
Dreidimensionale Phononenausbreitung bewirkt aber die Debye'sche Beziehung.

Ab ca. 60 bis 80K werden nur noch kurzwellige Phononen aktiviert, die sich nur entlang der
Kette ausbreiten konnen, weil die Wellenlingen kleiner als der mittlere Molekiilkettenabstand
sind. Diese eindimensionale Phononenausbreitung bewirkt c~T.

Bei hohen Temperaturen ist der Quantisierungseffekt verwischt, und die Phononenenergie U
ist proportional T. Daraus folgt mit c=dU/dT das Dulong-Petit-Gesetz ¢ = const. Bei
Polymeren ist diese Abhéngigkeit allerdings kaum zu beobachten, da bei hohen Temperaturen
Hauptglasiiberginge auftreten, die die spezifische Wirme ihrerseits vergroBern,

Wiirmeleitfiahigkeit

-

log x 1

amorph
- === teilkristallin Ty

T, K

Abb. 4.5: Wirmeleitfahigkeit amorpher und teilkristalliner Polymere.
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Ein Temperaturgradient erzeugt in einem Korper einen Energietransport, durch den ein
Gleichgewicht hergestellt wird. Die Beziehung zwischen dem FluB der Heizleistung Q pro
Fliche A und dem Temperaturgradienten grad T ist gegeben durch

% = —xgrad T | (4.3)

k ist die thermische Leitfahigkeit mit der Einheit W/(m'K).

Bei der Wirmeleitung wird die Energie nicht durch Strahlung oder Konvektion Gibertragei,
sondern durch Schwingungen (Phononen). Ein thermisches Gleichgewicht zwischen warmen
und kalten Bereichen wird dabei durch einen thermischen Widerstand erreicht, der die
Temperaturabhéngigkeit der Warmeleitfiahigkeit (Abb. 4.5) bestimmt [20].

Streuzentren sind bei teilkristallinen Thermoplasten die Grenzflichen zwischen amorpher und
kristalliner Phase und bei vernetzten Polymeren (z.B. Epoxiden) die Vernetzungspunkte. Bei
amorphen Thermoplasten kommt es durch den unperiodischen Aufbau zu Storstellen. Bei
Temperaturen oberhalb von 10K ist die Wirmeleitung teilkristalliner Polymere besser, fallt
aber wegen der Grenzflichenstreuung unterhalb von 10K stark ab.

Allgemein steigt bei tiefen Temperaturen die Wirmeleitfahigkeit stark mit der Temperatur an,
da zunehmend mehr Phononen zum Transport angeregt werden.

Bei amorphen Polymeren tritt zwischen ca. 4 und 10K ein Plateaubereich (k ~ const.) auf]
dessen Entstehungsursache nicht geklart ist.
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4.3 Adiabatische Erwarmung vor der Rif3spitze

Ein instabil laufender Rif} erzeugt durch Kettenrif3, Reibung oder andere dissipative Prozesse
Wirme an der RiBspitze. Bei tiefen Temperaturen ist die spezifische Wirme polymerer
Werkstoffe gering, und schon eine kleine Wiarmemenge erhoht die Temperatur deutlich. Die
allgemeine Wirmeleitungsgleichung lautet [22], [23]

. 2 2 2
L = Xdivgrad T = a,AT = at(;x2 + aayz + ;;:)T (4.4)

mit der Warmeleitfihigkeit k, der Dichte p und der spezifischen Wirme c.
Der Temperaturleitwert a, ist definiert als

A = o= . (4.5)

mit der Einheit m/s.

Da bei einem instabil laufenden Ri3 kontinuierlich Warme erzeugt wird, muB in der Wérmelei-
tungsgleichung noch ein zusitzlicher Term berticksichtigt werden, der die dissipierte Energie-
dichte Q,,, in J/m’ enthalt:

%—f = a; AT + gt-(%féﬁ) (4.6)

Die Ausgleichszeit, in der eine bestimmte Temperaturdifferenz in einem Raumbereich der
Dicke d auf den Bruchteil 1/e abgefallen ist, wird mit Hilfe der thermischen Relaxationszeit T,
charakterisiert.

d2
Ty = Ny (4.7)

n ist ein geometrieabhingiger Faktor. Fiir eine zylinderformige plastische Zone gilt beispiels-
weise n = 1.1. Wihrend 7, also ein Mal} fir den Wirmeabtransport ist, gibt die Wirmeent-
wicklungszeit t, an, in welcher Zeit die Wirmequelle (der Rif3) eine bestimmte Wegstrecke
(die plastische Zone) durchlauft. MaBgeblich fur t, ist daher neben dem Durchmesser d der
plastischen Zone die Rilgeschwindigkeit vy,

tw = o (4.8)
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Die GroBenverhdltnisse der thermischen Relaxationszeit und der Wirmeentwicklungszeit
zueinander bestimmen den thermodynamischen Zustand an der Rif3spitze:

e 1 <<t, isotherm
e T >>t, adiabatisch
e 1 =~ t, die Temperaturerh6hung wird vor allem von t,, beeinfluf3t

Die maximale Ri3geschwindigkeit v,,, wihrend der instabilen RiBausbreitung betrigt in einem
Polymer ungefihr 1/3 der transversalen Schallgeschwindigkeit des Materials. Rechnungen
zeigen, daf} bei einem Polymer bei tiefen Temperaturen fiir das Verhiltnis der beiden Zeiten

* ~ 10 bis 500 (4.9)

tw

gilt. Es existieren also bei instabiler RiBBausbreitung adiabatische Bedingungen an der Rif3-
spitze. In diesem Fall kann man den ersten Term auf der rechten Seite von Glg. (4.6), der den
Wirmeabtransport beschreibt, vernachlassigen, und fiir die adiabatische Temperaturerh6hung
ergibt sich ([20], [24])

AT, = Q;éss (4.10)

Um eine quantitative Angabe tiber die Temperaturerhdhung machen zu konnen, muf3 die
dissipierte Energiedichte bekannt sein. Eine Grofle, die alle irreversiblen Deformationsprozesse
beim Bruch beeinhaltet, ist die kritische Energiefreisetzungsrate G,. Messungen zeigen, daf
etwa 60% der freigesetzten Energie in Wiarme umgewandelt wird ([3], [25]). Im adiabatischen
Grenzfall kann man dagegen annehmen, daf3 die gesamte Energie als Wirme zur Verfiigung
steht. Der Anteil der Warme an der freigesetzten Energie wird allgemein durch einen Faktor f
berticksichtigt.

Da die Energiefreisetzungsrate auf die Bruchfliche normiert, die dissipierte Energie aber auf
das Volumen vor der Ril}spitze bezogen ist, muf3 die Energiefreisetzungsrate zusétzlich noch
durch die Hohe der plastischen Zone dividiert werden. Nimmt man eine zylinderformige
plastische Zone nach dem Irwin-Modell an, dann ist die Hohe v der plastischen Zone gerade
gleich der Linge d, nach Glg. (3.4). Vergleiche der gemessenen Zonenlingen mit den
Modellen zeigten jedoch, dafl zumindest bei PC das Dugdale-Modell fiir die Beschreibung der
plastischen Zone geeigneter ist (siche Kap. 6.4). Die Hohe 2v der plastischen Zone kann in
diesem Fall mit Glg. (3.6) berechnet werden. Zur Berechnung des Volumens wird nur die
halbe Hohe v verwendet, um der Keilform der Zone gerecht zu werden. Mit der vollen Hohe
2v wiirde man eine quaderformige plastische Zone zugrunde legen.
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Die adiabatische Temperaturerhthung ist damit letztlich gegeben durch

ATwrw = f—— (4.12)

In Tabelle 4.2 sind einige Materialwerte von PC bei 77K und die damit berechneten
Temperaturerhohungen angegeben.

p . c, GIc2 KIc . Oy dDug dhw ZVDug ATMD“g ATad,Irw
g/cm J/gK k¥/m* |MNm MPa mm mm mm K K

1.2 0.5 13 5.0 155 0.41 0.11 0.028 |93/155}12/20

Tab. 4.2: Materialparameter, Kennwerte der plastischen Zonen und daraus berechnete
adiabatische Temperaturerhthungen an der RiBspitze von PC bei 77K. Die beiden
Zahlenwerte der Temperaturerhdhung beziehen sich auf Rechnungen mit den
Faktoren f=0.6 /und f=1.

Da die spezifische Wirme stark temperaturabhingig ist, miiBte die Berechnung der Tempera-
turerh6hung eigentlich iterativ erfolgen. Die in der Tabelle angegebenen Werte fiir AT, sind
jedoch mit einem gemittelten Wert von c_ berechnet, der aus den spezifischen Wirmen von
77K und hoheren Temperaturen [20] bestimmt wurde.

Auch wenn es nicht moglich ist, die adiabatische Temperaturerhbhung exakt anzugeben, sieht
man doch, daB} sich die Rif3spitze eines bei 77K instabil laufenden Risses durchaus um Werte
der GroBlenordnung 50 bis 100K erwidrmen kann. DaB die Flexibilitit der Polymerketten
dadurch erhoht wird, ist klar, unter Umstinden kann die Temperatur lokal in die Gegend eines
Sekundarglasiibergangs gelangen.
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S. Das Experiment

5.1 Die Apparatur

Kryogene Messungen der RiBausbreitung stellen zweierlei entscheidende Anforderungen an
den apparativen Aufbau. Zunichst mufl die Maschine eine hohe Steifigkeit aufweisen, um
unter Last die Eigendehnung gegeniiber der Probendehnung moglichst gering zu halten. Im
Kraft-RiBoffnungsdiagramm (Abb. 5.4) sieht man, daBl nach einer instabilen RiBausbreitung
aufler dem Kraftabfall ein abrupter Dehnungszuwachs resultiert. Bei einem unendlich steifen
MeBsystem sollte im vorliegenden weggesteuerten Experiment der Kraftabfall senkrecht nach
unten ohne Dehnungszuwachs erfolgen. Andererseits wiirde eine sehr steife, massive Appara-
tur den kryogenen Einsatz durch einen hohen Wérmetransport erschweren.

Die verwendete Apparatur stellt daher einen Kompromif3 zwischen beiden Anforderungen dar.
Die endliche Maschinensteifigkeit ist fir die durchgefiihrten Messungen ausreichend, auch
wenn sie einige unerwiinschte Begleiterscheinungen (siehe Kap. 5.3) bewirkt.

In Abb. 5.1 ist der prinzipielle Aufbau der Maschine, eingesetzt in den Kryostaten, dargestellt.
Die Aufweitung der Probe erfolgt iiber einen Hebelarm (Untersetzungsverhiltnis 7:1) und eine
Zugstange. Die Bewegung der Zugstange wird vom Rechner aus iiber einen 5-Phasen-Schritt-
motor gesteuert. Mit Hilfe von Planetengetrieben, die zusitzlich zwischen Schrittmotor und
Zugstange eingesetzt werden, kann die Geschwindigkeit der RiBoéffnung zwischen 10® und
10* m/s variiert werden,
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Abb. 5.1: Apparatur fiir Riflfortschrittsmessungen.
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MefgroBen im Experiment sind die Kraft, die auf die Probe wirkt, und die Dehnung in der
Lastlinie der Probe. Die Kraft wird mit einer KrafimeBdose gemessen. Auch hier ist eine
moglichst steife Mef3dose von Vorteil. Die maximal mef3bare Kraft betrigt 10 kN bei einem
MefBweg von 0.04 mm.

Um die Dehnung direkt in der Lastlinie messen zu kénnen, wurde in Zusammenarbeit mit
Herrn Dr. A. Nyilas vom Institut flir Technische Physik des Forschungszentrums Karlsruhe ein
Wegaufnehmer aus Berylliumbronze mit aufgeklebten tieftemperaturtauglichen Dehnungsmef3-
streifen konstruiert (Abb. 5.2). Dehnungen bis zu 2 mm sind damit mef3bar [26].

4——07—:—1

0
—
®

Abb. 5.2; Lastlinien-Wegaufnehmer.

Das Experiment wird weggesteuert mit konstanter Geschwindigkeit gefahren. Weggesteuert
bedeutet, dal im Moment der RifBinitiierung die Probe iiber die Bolzen bei der momentanen
Rif36ffnung gehalten und keine zusitzliche Energie mehr eingespeist wird. Entscheidend ist der
sofortige Stopp der Maschine, wenn instabile RiBausbreitung beginnt. Die Detektierung des
RiBstarts erfolgt durch den damit verbundenen Kraftabfall. Der zeitliche Kraftverlauf wird
differenziert, und bei Uberschreiten einer einstellbaren Triggerschwelle wird der Schrittmotor
automatisch angehalten.

Die Apparatur befindet sich in einem Kryostaten, dessen Auflenraum mit fliissigem Stickstoff

gefiillt ist. Der Innenraum, in dem sich die Probe befindet, 148t sich mit einem Deckelflansch
vakuumdicht verschlieflen.
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Der Kryostat 1aBt sich zur Kithlung der Probe auf zwei unterschiedliche Arten verwenden:

e Badkryostat : Der Probenraum wird mit LN, gefullt. Die Probe ist in direktem
Kontakt mit fliissigem Stickstoff.

® Verdampferkryostat : Die Kryostatwand wird auf eine einstellbare Temperatur
(77K bis RT) gekiihlt. Dies geschieht durch einen gesteuerten LN -Fluf3 durch ein
aufgebrachtes Rohrensystem und Heizwendeln. Im Probenraum kann man als
Kontaktgas Stickstoff oder Helium verwenden.

Der Verdampferkryostat bietet die Moglichkeit, die RiBausbreitung in Umgebung eines inerten
Gases wie Helium zu untersuchen. Dies ist ein grofler Vorteil, da die Anwesenheit von LN,
den Bruchprozef stark beeinfluit (siche Abschnitt 6.3). Auflerdem ist es durch die wihlbare
Probentemperatur moglich, das Bruchverhalten polymerer Werkstoffe in der Nahe von
Sekundir- oder Tertidrglasiibergangstemperaturen zu beobachten.

Mit einer Temperatursonde kann die Temperatur direkt an der Probe ermittelt werden.

5.2 Die Chevron-Probe

RiBausbreitungsmessungen werden bei Raumtemperatur iiblicherweise an CT-Proben
(Compact Tension) durchgefiihrt. Die Kerben, die als Anfangsril in die Probenkorper
eingebracht werden, unterscheiden sich je nach Fertigung voneinander. Um giiltige Material-
kennwerte zu ermitteln, miissen die Proben daher einen materialspezifischen Anrif} erhalten.
Dies kann beispielsweise durch Einschwingen in einer Wechsellastapparatur oder durch
langsame, stabile Rifausbreitung erfolgen. Bei kryogenen Temperaturen bereitet das Ein-
bringen eines solchen materialspezifischen Anrisses grofle Probleme: Ein Rif} wird bei 77K
beispielsweise sofort instabil und durchlduft den gesamten CT-Probenkorper.

Eine #hnliche Problematik tritt bei der Bestimmung der Materialparameter bei sproden
Keramiken auf. Nakayama [27] hat 1965 als erster eine Probe mit dreiecksformiger
Bruchfliche benutzt. Die Verwendung einer solchen Chevron-Probe (Abb. 5.3) erlaubt es,
auch bei 77K einen materialspezifischen Anrif} einzubringen,

Die beiden Probenhilften hingen iiber eine Dreiecksfliche zusammen, an deren Spitze die
RiBausbreitung beginnt. Die Rifinitiierung findet bereits bei einer im Vergleich zur CT-Probe
geringen Kraft statt, wodurch die elastisch in der Probe gespeicherte Energie geringer ist.
Durch die zunehmende RiBfrontbreite wird die beim Riffortschritt freigesetzte Oberfliche
groBer, wodurch das Rif3stoppverhalten unterstiitzt wird. Bei hoheren Temperaturen findet
auch stabiler RiBfortschritt durch den ganzen Probenkorper hindurch statt. Auf den
Unterschied zwischen stabiler und instabiler RiBausbreitung wird in den néichsten beiden
Abschnitten detailliert eingegangen.
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Abb. 5.3: Chevron-Probenkorper.

Bei der Verwendung von CT-Proben ist es notwendig, seitlich Fithrungskerben anzubringen,
die verhindern, daB der Rif} aus der Mittelebene herausliduft. In der Chevron-Probenform sind

diese Fiihrungen bereits automatisch enthalten.
Die Mafle der in dieser Arbeit verwendeten Chevron-Probenform sind in Tab. 5.1 aufgefiihrt.

Mit o, = a, / W werden relative Rif3langen bezeichnet.

B [mm] | 2H [mm] | W [mm] a, [mm] a, [mm] o, a,
21 42 35 34 322 0.097 0.92

Tab. 5.1: Mal3e der Chevron-Probe.

Fir die Breite b, der Riflfront an der Stelle a_ gilt nach dem Strahlensatz

_ ax —ag _ Olx —0lp
bx = Bi— = Bz, (5.1)
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5.3 Bestimmung der Materialparameter bei instabilen Rissen

Ziel dieser Arbeit ist es, die MaterialkenngréBen RiBzihigkeit K, und kritische Energiefrei-
setzungsrate G, in Abhéngigkeit von der Temperatur, der Deformationsgeschwindigkeit und
der Umgebung zu bestimmen, um daraus eventuell Riickschlisse auf Bruchprozesse im
Material ziehen zu konnen. In diesem Abschnitt wird erldutert, wie die Materialparameter aus

den Mef3groflen Kraft F und RiB6ffnung & bestimmt werden.

Die Compliance

Abb. 5.4 zeigt ein typisches Kraft-RiB6ffnungsdiagramm einer 77K-Messung an Polycarbonat
(PC) in He-Atmosphire.

Kraft F —

RiBoffnung & —
Abb. 5.4: Schematisches Kraft-RiB6ffnungsdiagramm von PC bei 77K.

Die Belastungskurven sind Geraden, die sich idealerweise im Ursprung schneiden. PC verhilt
sich bei 77K linear elastisch bis zum Bruch. Wihrend die Belastung je nach
RiBoffnungsgeschwindigkeit & einige Stunden bis zum Bruch dauern kann, vollzieht sich die
RiBausbreitung mit anschlieBendem RiBstopp - zu sehen als Kraftabfall im F(8)-Diagramm - in
Bruchteilen von Sekunden. Die Steigungen der Belastungsgeraden sind ein MaB fiir die
Steifigkeit des Probenkorpers, die sich bei jedem Rif3fortschritt d&ndert. Eine niitzliche Grofle
ist die Compliance

(5.2)

@!
I
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Sie ist die reziproke Steifigkeit und damit auch rifllangenabhéngig. Diese Tatsache erlaubt es,
mit Hilfe der Compliance die jeweilige Riflinge zu bestimmen. Steifigkeit und Compliance
einer Probe werden durch die Fliche, iiber die beide Probenhilften noch zusammenhéngen,
und den Elastizititsmodul des Probenmaterials bestimmt. Fihrt man die dimensionslose

Compliance A mit

Ma) = E*BC(o) (5.3)

ein, dann erhili man eine universelle Grofe, die unabhdngig vom Material bei gleichen
RiBlangen stets den gleichen Wert annimmt.

Um eine M(e) — Eichkurve aufzunehmen, wurden Proben aus unterschiedlichen Materialien mit
Sageschnitten bekannter Linge versehen. Aus den Steigungen der Belastungsgeraden wurden
die Compliance-Werte und mit den jeweiligen Elastizititsmoduln die Werte von A bestimmt.
Triagt man die ermittelten Werte halblogarithmisch gegen die bekannten Rifllangen o auf|
erhdlt man in guter Naherung eine Gerade (Abb. 5.5). Sie laBt sich durch die empirische
Gleichung

beschreiben. Damit ist umgekehrt die Moéglichkeit gegeben, anhand der Belastungsgeraden die
zugehorigen Rifjlingen zu bestimmen.

500 r_ i 1 J 1 1 ] 1 | I

L e PC 77K ohne Anschnitt
’; [ 0 PC 77K mit Anschnitt
Q . 0 PC 120K mit Anschnitt
K & HDPE 77K mit Anschnitt
- ¢ PTFE 77K mit Anschnitt
€100 - Fitkurve
O ¢
3 '-
% S0F
C L
©° !
(72
&
E
S

10 " " N ] ] 1 N ] n | )
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8

relative RiBlange o

Abb. 5.5: Dimensionslose Compliance A verschiedener Polymere.
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Bei einigen Probenmaterialien, wie z.B. PC, entstehen auf der Bruchoberfliche beim Rif3stopp
Arrestlinien, die eine direkte Bestimmung der RiBlangen ermoglichen. Vergleiche zwischen
gemessenen und berechneten RiBldngen zeigten eine gute Ubereinstimmung,

Die mittlere kritische Energiefreisetzungsrate

Die mittlere kritische Energiefreisetzungsrate G wird direkt aus dem Kraft-RiB6ffhungs-
diagramm (Abb. 5.6) bestimmt. Die Auswertung erfolgt beim zweiten Rilvorgang, nachdem
der Initialri3 materialspezifische Bedingungen erzeugt hat.

Im Moment der RiBinitiierung im Punkt A ist die Energie U, in der Probe elastisch gespeichert,
Diese Energie entspricht der Dreiecksfliche OAD. Nach dem Rifstopp im Punkt B ist nur
noch die Energie U, die der Dreiecksfliche OBC entspricht, in der Probe gespeichert.
Wihrend des Rifvorgangs wird durch die Anderung des Verhaltnisses Maschinensteifigkeit zu
Probensteifigkeit zusitzliche Arbeit W zugefithrt, die der Probe zum Riffortschritt zur
Verfiigung steht. Diese Arbeit entspricht der Fliche ABCD. Die beim Rif3fortschritt
verbrauchte Energie AU ist dann gerade

AUel = Uf - (Ui + W) (5.5)

und entspricht der (negativen) schraffierten Dreiecksfliche OAB.

Initialrini3

Kraft F —=

C
RiBoffrung & —=

Abb. 5.6: Schematisches Kraft-Ri36ffnungsdiagramm.
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Dividiert man diese Energie durch die wihrend des RiBvorgangs auf einer Probenhilfte
freigesetzte Riflfliche AA, dann erhilt man die mittlere kritische Energiefreisetizungsrate Gie:

p AUg
G =-—71 (5.6)

Die (Energie-) Flichen in den Kraft-RiB6ffnungsdiagrammen wurden mit einem Planimeter
ausgemessen, wihrend die Bruchoberflichen mit Hilfe der Riflingen aus der A(a) - Eichkurve
bestimmt wurden.

Leider ist es beim instabilen Riffortschritt nicht moglich den Anfangswert G,, zu bestimmen.

Die Rifiziihigkeit

Eine analoge Form der Glg. (2.16) fiir den Spannungsintensitatsfaktor ist

Ki=—7—7=Y" (oc) (5.7)

Bf‘

Die Energiefreisetzungsrate 148t sich zu jedem Zeitpunkt berechnen aus (z.B. [10])
__ F2 dC
Gy =57 (5.8)

Aus der Geometrie der Chevron-Probe ergibt sich dA = bda und mit der Irwin-Beziehung
K} = G|E* folgt dann

Ki =F 2b da (5.9)

Mit (5.1), (5.3) und o = a/W erhélt man schlieBlich

K: = F 101—-00 dA
I~ p/w V2920 da

(5.10)
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Vergleicht man diesen Ausdruck mit (5.7), folgt sofort fiir die Geometrie-Funktion Y* der

Chevron-Probe
x __[lo1—0odA
Y' = 305 do (5.1

Eine dhnliche Form der Herleitung mit dem gleichen Ergebnis findet man in [28]. Die Formel
(5.11) ist auch bei instabilen Bruchvorgéngen giltig.

Der Spannungsintensititsfaktor K, (F,o) nach (5.10) wichst bei konstanter Rifllinge o mit
zunehmender Last F an, bis es bei Erreichen der kritischen Last F, zum Bruch kommt. Um die
RiBzahigkeit K, zu bestimmen, mufl man lediglich in (5.10) die maximale Kraft im Moment
der RiBinitiierung einsetzen. '

Die RiB6ffnungsgeschwindigkeit

Die RiBoffnungsgeschwindigkeit & jeder Messung laBt sich rechnergesteuert iiber die
Verzogerungszeit zwischen den Einzelschritten des Schrittmotors einstellen. Mit zwischen-
geschalteten Planetengetrieben ist die Geschwindigkeit auBerdem um ganze GréBenordnungen
variierbar,

Mit einem zweiten XY-Schreiber wird die Ril6ffnung zeitabhidngig gemessen. Die Steigung
der 8(t)-Kurve gibt die momentane RiB6ffnungsgeschwindigkeit an. Wie gewiinscht sind die
8(t)-Kurven bei stationiren Rissen Geraden, was einer konstanten Rioffnungsgeschwin-
digkeit entspricht.

Durch die sprunghafte Verinderung der Probensteifigkeit im Verhdltnis zur Maschinen-
steifigkeit steigt die RiBoffnungsgeschwindigkeit bei jedem Riflfortschritt etwas an. Der
Geschwindigkeitsanstieg ist bei PMMA-Proben am groBten, weil PMMA bei 77K den grofiten
E-Modul aller untersuchten Polymere besitzt. Die Geschwindigkeit kann sich bei einem RiB bis
kurz vor das Probenende ungefihr verdoppeln. Mit einer unendlich hohen Maschinensteifigkeit
konnte diese Geschwindigkeitsdnderung vermieden werden.

Fir die Ermittlung der Materialparameter wurde nur der jeweils erste Rifl nach dem Initialrif3
ausgewertet und die zugehorige Geschwindigkeit ermittelt. Der Geschwindigkeitsanstieg im
weiteren Verlauf des Experiments ist somit lediglich eine Begleiterscheinung und stellt kein
Problem in Bezug auf die Ermittlung der Materialkenngrof3en dar.
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5.4 Bestimmung der Materialparameter bei stabilen Rissen

Die RiBzidhigkeit
Oberhalb von 150K tritt bei allen untersuchten Thermoplasten stabile Ri3ausbreitung auf, bei

einigen bereits bei niedrigeren Temperaturen. Der wesentliche Unterschied zum instabilen
RiBfortschritt besteht darin, dal wihrend der stabilen RiBausbreitung stets G; = R gilt.

Fl

Abb. 5.7: Kraft-RiBB6ffnungsdiagramm von PC bei 200K.

In Abb. 5.7 ist ein Kraft-RiB6ffnungsdiagramm von PC bei 200K dargestellt. Nach einem
linearen Anstieg biegt die Kurve langsam ein und durchlaufi ein Maximum. Das Abweichen
der Kurve vom linearen Anstieg geschieht bereits durch plastische Verformungen an der
Rif3spitze, der genaue Startpunkt der RiBinitiierung ist dem Diagramm nicht zu entnehmen.
Die Ursache fur das Aufireten eines Maximums ist die besondere Form der Geometrie-
Funktion der Chevron-Probe. Y* (o) nach Glg, (5.11) durchliuft an der Stelle o, = 0.310 ein
Minimum. Wenn man annimmt, daB3 die Riflzahigkeit unabhingig von der Rif}linge ist (das ist
fur o < 0.5 zumindest naherungsweise erfillt, siche Abschnitt 6.1), dann muf} die F(a)-Kurve
an der Stelle o, ein Maximum besitzen. Unabhéngig von Material oder Temperatur ist damit
die RiBldnge bei der Maximalkraft eindeutig festgelegt. Die Glg. (5.10) reduziert sich dadurch
zu

Kic = Fimax - 4.080 MPa,/m , (5.12)
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wenn man den Zahlenwert von F_, in kN und fir B, W, a,, a,, A(ca) und o, die bekannten
Werte einsetzt. Ebenso gebrauchlich ist die Einheit MNm™? mit 1MPa /m = 1 MNm™?,

Die mittlere kritische Energiefreisetzungsrate

Um Kenntnis tiber weitere Rifllingen zu gewinnen, muf} die Probe, wie in Abb. 5.7 geschehen,
mehrfach entlastet und erneut belastet werden. Die Ent- und Belastungskurven sind im
Idealfall linear, und die Geradensteigungen lassen mit Glg. (5.4) auf die entsprechenden
RiBlangen schlieBen.

Ahnlich wie beim instabilen RiBBvorgang stellt die schraffierte Fliche zwischen den Be- und
Entlastungskurven wieder die beim RiBfortschritt verbrauchte Energie AU, dar.
Beriicksichtigen muf3 man noch, daB infolge plastischer Verformung eine zusitzliche Dehnung
entstanden ist. Die daraus resultierende parallelogramméhnliche Fliche (punktiert in Abb. 5.7)
darf bei der Berechnung von AU, nicht mit berticksichtigt werden ([29]). Mit der freigesetzten
RiBfliche AA aus den berechneten RiBlingen 4Bt sich dann Gic angeben. Beim stabilen
Rif3fortschritt gilt in guter Niherung G = Gy, und die Irwin-Beziehung erméglicht eine
Uberpriifung beider Materialkennwerte.

Abhingig von der Temperatur und der Ent- und Belastungsgeschwindigkeit treten bei einigen
Messungen deutliche Abweichungen der Ent- von der darauffolgenden Belastungskurve auf.
Dieser Effekt wird durch Relaxationen im Riflspitzenmaterial verursacht und verhindert die
zuverlissige Ermittlung der RiBlinge. Auf diese Beobachtung wird im Abschnitt 6.2 néher
eingegangen.
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6. Ergebnisse und Diskussion

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Messungen an den Thermoplasten PC, PMMA,
HDPE und PTFE vorgestellt. Bei 77K und in He-Gasatmosphire findet in den amorphen
Polymeren PC und PMMA instabiler RiBfortschritt mit anschlieBendem RiBstopp statt,
wihrend HDPE stabil reifit. In PTFE ist die RiBausbreitung instabil, jedoch mit starken,
irreversiblen Deformationen verbunden.

Bei instabilem Riffortschritt kann moglicherweise eine Abhingigkeit der Materialparameter
K, und Gy von der RiBoffnungsgeschwindigkeit beobachtet werden. Davon wird im
Abschniti 6.1 berichiet.

In 6.2 wird dann bei einer festen RiB6ffnungsgeschwindigkeit die Temperatur variiert.
Interessant ist hier besonders, wie sich die Materialparameter in der Néhe von Sekundir- oder
Tertidrglasiibergéngen dndern.

Wihrend alle Messungen in den ersten beiden Abschnitten in einer He-Gasatmosphire
durchgefihrt wurden, wird im Abschnitt 6.3 gezeigt, wie sich das Bruchverhalten der
Thermoplaste dndert, wenn sie sich in direktem Kontakt mit fliisssigem Stickstoff befinden.

6.1 Abhéngigkeit der Materialparameter von der RiB6ffnungs-
geschwindigkeit

Alle Messungen, von denen in diesem Abschnitt die Rede sein wird, wurden bei 77K und in
He-Gasatmosphire durchgefiihrt. Da die RiBoffnungsgeschwindigkeit bei stabilem Rif3fort-
schritt keinen allzu groBen Einfluf auf die Materialparameter haben sollte, werden in diesem
Abschnitt nur instabile Ri3fortschritte diskutiert, wie sie bei den amorphen Thermoplasten PC
und PMMA aufireten.

Die Kraft-Rioffnungskurven von PC und PMMA (siche Abb. 5.4) sind bei instabiler
RiBausbreitung jeweils linear. Die Belastungen bis zum Bruch dauern je nach RiB6ffnungs-
geschwindigkeit einige Sekunden bis zu einigen Stunden. Der Kraftabfall nach der Initiierung
eines instabilen Risses erfolgt in Bruchteilen einer Sekunde.

Der rechnergesteuerte Schrittmotor wurde so eingestellt, daB er nach dem Erkennen eines
Risses eine Sekunde stehenblieb, bevor die Probe weiter belastet wurde.

Die Materialkennwerte wurden nach der in Abschnitt 5.3 vorgestellten Methode ermittelt. Die
Riflangen konnten nach dem vollstindigen Aufirennen der Proben bei PC direkt auf den
Bruchoberflachen ausgemessen werden (Fotos der Bruchoberflichen werden in Kapitel 6.4
gezeigt). Beit PMMA konnten die unterschiedlichen Linien nicht eindeutig den einzelnen
Bruchvorgéngen zugeordnet werden, daher wurde die jeweilige Riflinge anhand der Steigung
der Kraft-Ri36ffnungskurve mit der geeichten Compliance-Funktion nach Glg. (5.4) bestimmt.
Der Fehler, der sich dadurch fur die Rif}linge ergibt, pflanzt sich in die Materialparameter fort,
sollte dort jedoch hochstens im Bereich von 10% liegen.
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Abb. 6.1: Kritische Spannungsintensitatsfaktoren von PC und PMMA bei 77K in Abhangigkeit
von der RiBsffnungsgeschwindigkeit. Die Zahlen an den MeBpunkten geben an, wie
viele Riflstoppvorgénge bis zum totalen Bruch der Probe aufgetreten sind.

In Abb. 6.1 sind die kritischen Spannungsintensititsfaktoren K, von PC und PMMA bei 77K
in Abhingigkeit von der RiBoffnungsgeschwindigkeit & dargestellt. Die MeBwerte wurden
jeweils aus dem Kraft-RiBoffnungsdiagramm des ersten Risses nach dem InitialriB mit der
Maximalkraft und Glg. (5.10) berechnet. Der Einflu der Deformationsgeschwindigkeit macht
sich bei beiden Polymeren unterschiedlich bemerkbar:

Bei PMMA ist K, nur schwach abhiingig von 8. Die MeBwerte schwanken um einen mittleren
Wert von K. ~23MNm=?2, Im Bereich der Deformationsgeschwindigkeit 6 ~ 2:10° m/s
liegt moglicherweise ein sehr breites Maximum vor, dessen Ursache unklar ist.

K, von PC hingegen hingt sehr stark von der Ri36ffnungsgeschwindigkeit ab. Je langsamer
die Probe auseinandergezogen, das Rif3spitzenmaterial also deformiert wird, umso grofer ist
die RiBzéhigkeit K. Im betrachteten Geschwindigkeitsintervall verdoppelt sich K;, dabei von
ungefihr 3 bis auf 6 MNm=/2,

Die Ursache fiir das Ansteigen der Rifizdhigkeit bei langsamer RiB6ffnung ist wahrscheinlich
eine lokal auf das RiBspitzenmaterial beschrinkte Orientierung der Polymerketten. Bei sehr
langsamer Deformation bleibt den Molekiilketten geniigend Zeit, sich zumindest teilweise
parallel zur Belastungsrichtung auszurichten. Infolge der vermehrten Anzahl von Polymer-
ketten, die der Belastung ihr kovalent gebundenes Polymerriickgrat anstelle loser Verschlau-
fungen oder schwacher van der Waals-Bindungen zu Nachbarmolekiilen entgegenstellen, ist
die Probe in der Lage, eine immer hohere Last zu tragen. Dadurch erhoht sich die RiBz4higkeit
K,. Bei tiefen Temperaturen ist der Grad der Orientierung hochstwahrscheinlich gering, er
steigt aber offensichtlich mit abnehmender RiB6ffnungsgeschwindigkeit an.
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Im Bereich von 8 ~ 310 m/s fillt der K _-Wert iiberproportional stark in Form einer Stufe ab.
Bei hoheren RiBoffnungsgeschwindigkeiten (8 > 510 m/s) ist die RiBzihigkeit dann nahezu
konstant. In diesem Bereich ist offenbar keine Orientierung mehr vorhanden.

Wenn man annimmt, daB die zu einer Orientierung erforderliche Belastungszeit und die
Temperatur Gber eine Arrhenius-Beziehung (Glg. (4.1)) zusammenhingen, dann sollte die
beobachtete Stufe im K, (§)-Diagramm bei tieferen Temperaturen nach links (zu kleinen
Geschwindigkeiten = langen Belastungszeiten), und bei hoheren Temperaturen nach rechts (zu
hohen Geschwindigkeiten = kurzen Belastungszeiten) hin verschoben werden. Dieser zu
erwartende Effekt ist in Abb. 6.2 schematisch angedeutet.

Kic Tr>Th

Abb. 6.2: Vermutetes Verschieben der K, (8)-Stufe bei einer gednderten MeBtemperatur.

In fritheren Messungen [1] an PC und anderen Thermoplasten wurde festgestellt, daf3 die
Materialkennwerte bei 4.2K unabhingig von der Deformationsgeschwindigkeit sind. Bei einer
derart tiefen Temperatur ist eine Orientierung in endlichen Zeiten wohl unméglich. Bei
hoheren Temperaturen ergibt sich durch den Ubergang zum stabilen RiBfortschritt, der bei
110K beispielsweise schon aufiritt, keine Moglichkeit, ein Verschieben der Stufe zu
beobachten. Klarheit konnten daher am ehesten Messungen bei 40 bis SOK schaffen.

Die Zahlen an den MeBpunkten in Abb. 6.1 geben an, wie oft in dem betreffenden Experiment
RiBstopps aufgetreten sind. Eine eins bedeutet also, daB3 der Initialri} innerhalb des Proben-
kérpers zum Stehen gekommen ist, der nichste Rif3 die Probe dann jedoch ganz durchlaufen
hat.

Bei PMMA ist keine eindeutige Abhingigkeit der Rifistoppzahl von der RiBBoffnungsge-
schwindigkeit zu erkennen. Meistens wurden zwei, drei oder vier Riflstopps beobachtet.

Ganz anders bei PC: Hier steigt die Anzahl der Rif3stopps innerhalb des Probenkoérpers stark
mit der RiBoéffnungsgeschwindigkeit an. Die Erklirung dafiir ist einfach: Bei langsamer
Deformation findet die oben erwihnte Teilorientierung statt, und die Probe ist in der Lage,
eine hohere Last zu tragen als bei schneller Deformation. Dadurch steigt aber auch der Betrag
der in der Probe gespeicherten elastischen Energie stark an. Nach der RifBlinitiilerung, wenn die
Bruchenergie im unorientierten Bereich stark abfillt, steht somit eine groBe Energiemenge zur
Verfligung, die in kinetische Energie umgewandelt wird - der Ri} lduft weit in die Probe
hinein. Bei schneller Deformation reifit die Probe bereits bei einer geringen Last, die
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gespeicherte Energiemenge ist gering, und der Ril kommt schon nach kurzer Laufstrecke
wieder zum Stehen. Bei PC konnten so zwischen ein und 16 Riflstopps beobachtet werden.
Trigt man die Ristoppzahl von PC gegen die Deformationsgeschwindigkeit auf (Abb. 6.3),
so beobachtet man ein starkes Anwachsen der Rifstoppzahl genau bei der Geschwindigkeit,
bei der im K -Diagramm eine Stufe auftritt.

10

Anzahl der RiBstopps
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Abb. 6.3: Anzahl der Riflstoppvorginge von PC bei 77K.

Im Vergleich zur thermisch induzierten Orientierung vor dem Rif3stopp, lduft die hier beobach-
tete isotherme Orientierung vor dem Rifstart unter einer anderen Zeitskala ab. Zusitzlich zur
plastischen Zone, die vor dem RiBstopp gebildet wird, entsteht eine weitere plastische Zone,
die der ersten iiberlagert ist. Auf den Oberflichen der PC-Proben (siehe Fotos in Kapitel 6.4)
kann man deutlich zwei unterschiedliche Zonen erkennen.

Unklar ist, ob es sich bei der Orientierung in den PC-Proben um eine Form des Crazing
handelt. Messungen in fliissigem Stickstoff (Abschnitt 6.3) legen den Verdacht nahe, daB es
prinzipielle Unterschiede zwischen den beobachteten Orientierungen in He- und
LN, -Atmosphire gibt. Interferenzoptische Untersuchungen, die im Rahmen dieser Arbeit am
Fraunhofer-Institut fiir Werkstoffmechanik in Freiburg in fliissigem Stickstoff durchgefiihrt
wurden, scheiterten an den geringen Probendimensionen, die die dortige Laserinterferenz-
apparatur zuldflt. Es war leider nicht moglich, den RiB3 innerhalb der nur 8mm kurzen Probe
zum Stehen zu bringen. Mit aufwendigen Umbauten konnte jedoch versucht werden, den
laufenden Rif3 zu fotografieren.

Auch die Frage, warum sich bei PC die Polymerketten unter Last ausrichten und bet PMMA
anscheinend nicht, 148t sich nicht eindeutig beantworten. Es ist denkbar, daf} ein Orien-
tierungsprozeB in PMMA lediglich eine wesentlich lingere Belastungszeit auBerhalb des
beobachteten Bereichs erfordert.
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Die mittleren kritischen Energiefreisetzungsraten von PC und PMMA bei 77K sind in Abb. 6.4
dargestellt. Obwohl die beiden Materialparameter K, und Gie auf véllig unterschiedliche Art
und Weise bestimmt werden, ist die Abhingigkeit von der RiBoffnungsgeschwindigkeit
praktisch gleich. In Experimenten, die einen hohen K, -Wert liefern, ist auch Gy groB, und bei
kleinen Werten gilt entsprechendes. Sowohl die Stufe bei PC als auch das schwach
ausgepragte Maximum bei PMMA treten auch bei der mittleren kritischen Energie-
freisetzungsrate auf. Die Messungen mit nur einem RiB3stopp liefern keine Ergebnisse fir Gy,
weil hier zur Auswertung noch ein weiterer Ristopp nach dem Initialril notwendig ist.

Da es bei instabilem RiBfortschritt nicht moglich ist, den Anfangswert G;, zu ermitteln, 148t
sich die Irwin-Beziehung nicht tiberpriifen. Fiir den Quotienten K */(G,-E*) ergeben sich fiir
beide Thermoplaste Werte zwischen 1.5 und S.
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Abb. 6.4: Mittlere kritische Energiefreisetzungsraten von PC und PM MA bei 77K.

Um giiltige Materialkennwerte zu erhalten, ist es erforderlich, daB spezielle Kriterien fur die
Probengeometrie erfiillt sind. Die Giiltigkeit dieser Kriterien wird in Abschnitt 6.5 tberprifi.
AuBerdem miissen die Materialparameter unabhéngig von der RiBlidnge sein. In Abb. 6.5 sind
die RiBzihigkeiten einiger signifikanter PC-Messungen in Abhdngigkeit von der Riflange
dargestellt. MeBpunkte von ein- und derselben Probe tragen das gleiche Symbol und sind der
Ubersichtlichkeit wegen mit einer Geraden verbunden.

In allen Experimenten, sowohl bei PC als auch bei PMMA, wurde ein leichter Abfall der
RiBzihigkeit mit der RiBlange festgestellt. Bei den Messungen, die mit hoher RiBoffnungs-
geschwindigkeit durchgefiihrt wurden, sieht man, dafl die K,-Werte bei kleinen RiBldngen
zunichst einen Plateau-Bereich bilden und etwa von der relativen RiBlinge o = 0.5 an kleiner
werden.
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Als Ursache fiir den Abfall sind mehrere Aspekte denkbar:

Die endliche Maschinensteifigkeit sorgt dafiir, daB trotz gesteuerter Motorleistung bei
groBeren RiBlingen ein groBeres & an der Probe ankommt, als bei kleineren RiBlingen
(Abschnitt 5.3). Dies fiihrt bei PC, wie bereits gezeigt, zu geringeren Materialparametern.
Gegen diese These spricht allerdings, dafl die verringerten K, -Werte erst ab o = 0.5 zu
beobachten sind. :

Bei groflen RiBlangen kommt es moglicherweise zu einer Wechselwirkung des Spannungs-
feldes mit dem Probenende [30], was zu einer Verringerung der Materialparameter fithren
kann.

Da die Rif3zdhigkeiten und mittleren kritischen Energiefreisetzungsraten jedoch immer beim
ersten Rif nach dem Initialrifl und damit im Plateau-Bereich oo < 0.5 bestimmt wurden, sollten
sie als Materialkennwerte giiltig sein.
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Abb. 6.5: Rilzahigkeiten von PC bei 77K in Abhingigkeit von der relativen Rif3lange.
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6.2 Abhingigkeit der Materialparameter von der Temperatur

Die Temperatur hat einen entscheidenden EinfluB auf die physikalischen Eigenschaften und
das Bruchverhalten der Polymere. Vor allem im Bereich von Glastibergangstemperaturen
andern sich wichtige Eigenschaften wie mechanischer Verlustfaktor tand, E-Modul oder
Deformierbarkeit, die sich auf das Bruch- und Deformationsverhalten auswirken, drastisch. In
diesem Abschnitt werden die Ergebnisse von Messungen vorgestellt, die bei einer konstanten
Deformationsgeschwindigkeit bei verschiedenen Temperaturen in He-Gasatmosphire durch-
gefithrt wurden. Mit § ~ 6 - 10°m/s wurde fiir alle Messungen eine Geschwindigkeit gewahlt,
die inmitten des in 6.1 diskutierten Bereichs liegt.

Die Temperaturabhingigkeit der Materialparameter K, und Gie wird in einigen Veroffent-
lichungen kontrovers diskutiert. So wird beispielsweise (u.a. in in [31]) gezeigt, daB} ein
Zusammenhang zwischen der Riflzahigkeit K, und dem Verlustfaktor tan besteht:

Kic ~ Viig ©.1)
mit
-
tan o = tan 5 (6.2)

und der Riflgeschwindigkeit vy,

Auch fiir die kritische Energiefreisetzungsrate (bei stabilem Riffortschritt gilt ja Gic = Gic)
wird ein Zusammenhang mit Sekundirglasiibergdngen erwartet. Bei stabilem RiBfortschritt
sind beide Materialkennwerte direkt proportional mit dem Elastizititsmodul als Propor-
tionalitatsfaktor (Irwin-Beziehung). Da der E-Modul aber bei der Glasiibergangstemperatur
sehr stark abfillt, ist es auch moglich, daB der Temperaturverlauf beider Materialparameter
vollig unterschiedlich ist.

Die Temperaturabhéngigkeit von K, und Gi. von PC bei stabilem RiBfortschritt ist in Abb. 6.6
zu sehen. Beide Materialparameter veridndern sich nur schwach mit der Temperatur. Die
Rifzdhigkeit fallt leicht ab, wie es fiir amorphe Polymere bei stabilem, aber sprodem Bruch
vorhergesagt wird [6]. Der Verlustfaktor tand von PC (Abb. 4.3) weist in Abhéngigkeit von
der Temperatur eine sehr breite Schulter auf, das Maximum ist nur schwach ausgeprigt. Ein
deutliches Maximum ist daher auch in der K (T)-Kurve nicht zu erwarten.

Eine klarere Antwort auf die Frage nach dem Zusammenhang der Materialkennwerte mit
Sekundirglasiibergingen sollten die Messungen an den teilkristallinen Thermoplasten HDPE
und PTFE ergeben, die stark ausgeprigte Glasiiberginge mit sehr groflen Dispersionsstufen
(Abfall des Moduls) besitzen. Bei beiden Polymeren weist der Verlustfaktor ein deutlich
ausgepragtes Maximum bei der Glastibergangstemperatur auf.
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Abb. 6.6: Abhangigkeit der Materialparameter von PC bei stabilem RiBfortschritt und der
Rifoffnungsgeschwindigkeit 8 = 6 - 10~m/s von der Temperatur.
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Abb. 6.7 Abhéngigkeit der Materialkennwerte von HDPE bei stabilem Rif3fortschritt und der
RifBoffnungsgeschwindigkeit 8 = 6 - 107°m/s von der Temperatur.
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Die Sekundirglasiibergangstemperatur des sehr zdhen HDPE liegt bei ungefihr 158K, bei
einer Frequenz o ~ 7Hz [20]. Die RiBzdhigkeit von HDPE (Abb. 6.7) ist unterhalb dieses
Ubergangs konstant und steigt dann oberhalb deutlich an. Die mittlere kritische Energie-
freisetzungsrate weist bereits unterhalb des Glasiibergangs einen leichten Anstieg mit der
Temperatur auf, oberhalb von 160K ist der Anstieg dann sehr stark. Ein Maximum wird in
beiden Fallen nicht durchlaufen.

Die Molekiilketten des teilkristallinen Thermoplasten PTFE sind dhnlich aufgebaut wie HDPE
(die Wasserstoff-Atome in HDPE sind durch Fluor-Atome ersetzt), die Kettenkonformation
der kristallinen Bereiche ist jedoch unterschiedlich: mianderformig bei HDPE und helixformig
bei PTFE.

In Abb. 6.8 ist die Temperaturabhiingigkeit der Materialparameter von PTFE dargestellt.
Sowohl die RiBzihigkeit als auch die mittlere kritische Energiefreisetzungsrate durchlaufen in
der Nihe der Sekundirglasiibergangstemperatur von 184K ein deutlich ausgeprigtes
Maximum. Bei 120K bis hin zur Ubergangstemperatur findet stabile RiBausbreitung statt. Bei
hoheren Temperaturen zeigen sich dann tiberraschenderweise deutliche Instabilititen in den
Kraft-RiBsffnungsdiagrammen. Der Grund fiir diesen "Zah-Sprod-Ubergang" ist unklar.
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Abb. 6.8: Abhiingigkeit der Materialkennwerte von PTFE bei der RiBoffnungsgeschwin-
digkeit 8 = 6 - 10°° m/s von der Temperatur.

Als problematisch hat sich die Verwendung von Proben einer anderen Charge erwiesen.
Aufgrund eines anderen Molekulargewichts oder Kristallinititsanteils (die leider unbekannt
sind) war mit diesen Proben bei 77K stabile RiBausbreitung zu beobachten. Auch zeigten die
Messungen keine Instabilititen oberhalb der Glasiibergangstemperatur mehr und lieferten dort
hohere Materialkennwerte, die die Maxima von K und Gic verschwinden lassen.

Offensichtlich 14t sich fir PTFE keine konkrete Einteilung in stabilen oder instabilen
RiBfortschritt vornehmen. Die Riflausbreitung steht in bestimmten Temperaturbereichen "auf
der Kippe", und schon eine kleine Anderung eines #uBeren Parameters oder -einer

51




MaterialgroBe kann die Art des Bruchs in die eine oder andere Richtung verandern. Auch die
starken Deformationen, die trotz instabiler RiBausbreitung in den Krafi-RiBoffnungskurven bei
77K aufireten, zeugen davon.

Die Irwin-Beziehung

Die Materialkennwerte K, und G, héingen mit den in Abschnitt 2.3 diskutierten Einschrén-
kungen iiber die Irwin-Beziechung zusammen. In diesem Experiment 1aBt sich jedoch die
kritische Energiefreisetzungsrate G, im Moment der RiBinitiierung nicht direkt bestimmen,
sondern lediglich eine iiber den ganzen Rifl bis zum RiBstopp gemittelte Energiefrei-
setzungsrate. Bei einem instabilen RiB unterscheidet sich diese gemittelte Rate deutlich vom
eigentlichen kritischen Anfangswert. Je nach RiBoffnungsgeschwindigkeit liefert die
Berechnung von K2 /(Gi.°E*) bei PC und PMMA Werte zwischen 1.5 und 5 bei 77K.

Im Fall der stabilen RiBausbreitung gilt wihrend des gesamten RiBvorgangs Gi. = Grc, und die
Irwin-Beziehung ist wesentlich besser erfullt.

In Abb. 6.9 sind die berechneten Werte von K%/(Gi.*E*) von PC, HDPE und PTFE bei
stabilem Rif3fortschritt aufgetragen.
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Abb. 6.9: Uberpriifung der Irwin-Beziehung mit den bei stabilem Riffortschritt ermittelten
Materialparametern.

Bei allen drei Polymeren ist keine Temperaturabhingigkeit des berechneten Quotienten zu
erkennen. Die Werte liegen groBtenteils zwischen 1.0 und 1.3,
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Der Einflufl von Relaxationen auf die Belastungskurven

Bei sehr tiefen Temperaturen, wo die RiBvorgéinge instabil und die Belastungskurven linear
sind, lassen sich die RiBllingen anhand der Geradensteigungen bestimmen. Liegt dagegen bei
hoheren Temperaturen stabile RiBausbreitung vor, dann ist lediglich im Maximum des Kraft-
RiBoffnungsdiagramms die RifBlinge bekannt (sieche Abschnitt 5.4). Um auflerdem noch
Kenntnis tiber zusitzliche Riflangen zu erhalten, muB3 die Probe entlastet und anschlieBend
wieder belastet werden. Im Idealfall sind die Ent- und Belastungskurven aufeinanderliegende
Geraden. In der Realitit ergeben sich aber abhéngig von der Temperatur sehr unterschiedliche
Kurven, deren Verlauf mit Relaxationen im Material korreliert ist.

Abb. 6.10 zeigt schematisch den Verlauf der Ent- und Belastungskurven bei drei unter-
schiedlichen Temperaturen und einer einheitlichen RiBoffnungsgeschwindigkeit, wie er
beispielsweise bei HDPE zu beobachten ist.

T<Tg:

Bei Temperaturen unterhalb des Sekundirglasiibergangs sind die beiden Kurven Geraden, die
jedoch nicht aufeinanderliegen. Die Steigung der Entlastungskurve ist groBer als die Steigung
der darauffolgenden Belastungskurve. Da die Steigung der F(8)-Kurven jedoch ein Mal} fur
die Steifigkeit (die reziproke Compliance) des Materials ist, ist aus dieser Beobachtung zu
schlieBen, daB die Steifigkeit des Materials abgenommen hat. Dies ist sicherlich dann der Fall,
wenn ein Rif die Fliche, an der die beiden Probenhilften zusammenhingen, verkleinert hat.
Ein stabil laufender RiB sollte jedoch spétestens kurz nach Beginn der Entlastung zum Stehen
kommen, auBerdem ist der lineare Verlauf der Entlastungskurve ein Indiz dafiir, daB3 sich die
RiBliange wihrend der Entlastung nicht dndert. Die Tatsache, daB sich die verringerte
Geradensteigung sofort nach Aufnahme der Wiederbelastung einstellt, spricht dafiir, daB3 in
dem Moment, in dem die Probe ohne Belastung ist, Verinderungen im Probenmaterial
stattfinden, die letztlich das beobachtete Verhalten verursachen. Dies ist jedoch gerade bei
tiefen Temperaturen unwahrscheinlich. Eine Erklarung dieses Phianomens konnte im Rahmen
dieser Arbeit nicht gegeben werden.

T=Tg:

Bei Temperaturen in der Nihe des Sekundirglasiibergangs (z.B. 158K bei HDPE) sind die
Ent- und Belastungskurven aufeinanderliegende Geraden. Die Steifigkeit der Probe dndert sich
also zwischen Ent- und Belastung nicht. Das Materialverhalten ist linear elastisch, wie es bei
tiefen (aber eben auch bei noch tieferen) Temperaturen erwartet wird.

T>ng

Bei Temperaturen oberhalb des Sekundarglasiibergangs entstehen Ent- und Belastungskurven,
die an Hysterese-Schleifen erinnern. Da bei volliger Entlastung Restdeformationen iibrig-
bleiben, trifft der Begriff Hysterese strenggenommen nicht zu. Die Polymerketten sind derart
beweglich geworden, daB weitreichende plastische Verformungen stattfinden, die auch bei der
Entlastung nur allmahlich und unvollstandig zuriickgehen. Zu Beginn der Entlastung bleibt die
Probe wie ein zdher Gummi zundchst stark gedehnt und zieht sich erst langsam wieder
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zusammen. Bei der Wiederbelastung stellt sich zunichst eine Orientierung ein, und das zihe
Material kann eine hohe Last tragen, ehe wieder gréBere Dehnungen moglich sind.
Die Fliache zwischen den beiden Kurven ist ein MaB fur die bei der plastischen Verformung

dissipierte Energie.

Abb. 6.10: Schematische Darstellung der Kraft-Ril6ffnungsdiagramme von HDPE bei einer
RiBoffnungsgeschwindigkeit von 8 = 6 - 10~°m/s und verschiedenen Temperaturen,
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Um die Veridnderung der F(6)-Kurven mit der Temperatur quantitativ beschreiben zu konnen,
wurde in den Kraft-RiB6ffnungsdiagrammen an der Stelle 8, wo die Kraft der Wieder-
belastungskurve genau halb so groB8 wie die vorher erreichte Maximalkraft ist, die Differenz
gebildet zwischen der Kraft der Entlastungs- und der Belastungskurve (siche Abb. 6.10).
ZahlenmiBig ergeben sich so im Bereich T<T, positive und bei T>T, negative Werte fur AF.
Die Berechnung einer Fliche zwischen beiden Kurven wiirde sich zwar bei Temperaturen
oberhalb des Glasiibergangs anbieten, ist jedoch unterhalb T, nicht moglich, da beide Kurven
keine Fliche mehr miteinander einschlieBen. Die vorgestellte Kraftdifferenz AF ist lediglich
eine willkirlich gewihite Modellgrofie, die sich zur Beschreibung des beobachteten Effekts als
niitzlich erwiesen hat.
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Abb. 6.11: Kraftdifferenz zwischen Ent- und Belastungskurve von HDPE bei verschiedenen
Temperaturen und der RiBo6ffnungsgeschwindigkeit & = 6:10° m/s. Die Sekundar-
glasiibergangstemperatur ist mit eingezeichnet.

Die auf diese Art berechneten Kraftdifferenzen der Me3kurven von HDPE sind in Abb. 6.11
angegeben. Alle Messungen wurden bei der RiBoffnungsgeschwindigkeit § = 6:10° m/s
durchgefithrt. Auffillig ist, dafl die temperaturabhingige Krafidifferenz genau im Bereich der
Glasiibergangstemperatur einen Nulldurchgang hat. Offensichtlich ist es mit der Modellgrofe
AF moglich, Aussagen iiber die Temperaturlagen von Glasiibergingen zu machen.

Wie sich bei der Auswertung von MeBkurven anderer Polymere gezeigt hat, ist dieses
Verfahren jedoch nur in ganz bestimmten Bereichen der Deformationsgeschwindigkeit
anwendbar.
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Abb. 6.12: Kraftdifferenz zwischen Ent- und Belastungskurve von PTFE bei verschiedenen
Temperaturen und den Ril6ffnungsgeschwindigkeiten 6 = 6+10° m/s (schnell) und
5 = 810" m/s (langsam). Die Glasiibergangstemperatur ist mit angegeben.

Die Messungen an PTFE (Abb. 6.12) zeigen bei der gleichen RiB6ffhungsgeschwindigkeit ein
anderes Aussehen als die HDPE-Messungen. Zwar ergeben sich bei Temperaturen unterhalb
des Glasiibergangs positive Werte fiir AF, bei Temperaturen im Bereich des Glasiibergangs
und oberhalb liegen die Entlastungskurven jedoch noch immer iiber den Belastungskurven, AF
bleibt also positiv.

Warum ist das Deformationsverhalten der beiden Polymere so ginzlich unterschiedlich?

Die Relaxationszeit ist nach (4.1) stark abhingig von der Potentialbarriere A®, der
Umlagerung und der aufgebrachten Belastungsarbeit dW:

AD -dW

1
T = 55 exp( =T

(6.3)

Die Potentialbarriere ist bei PTFE mit 45 kJ/mol groBer als bei HDPE mit 39 kJ/mol, was sich
in den jeweiligen Glasiibergangstemperaturen widerspiegelt ([32]). Bei gleichem dW sind die
Relaxationszeiten von PTFE und HDPE bei ihren jeweiligen Glastemperaturen gleich, wobei
vorausgesetzt ist, daf} letztere mit den gleichen Belastungsgeschwindigkeiten bestimmt wurden
(z.B. gilt bei einer Belastungsfrequenz » bei der Glastemperatur T, immer: @ - ©(T,) = 1).

Wenn beide Relaxationszeiten gleich sind, sollte der Nulldurchgang von AF bei PTFE ebenfalls
bei dessen Glasiibergangstemperatur (also bei etwa 184K) erfolgen.
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Diese Uberlegung ist richtig, wenn die duBlere Belastung dW in (6.3) bei beiden Polymeren
gleich ist. In Wirklichkeit ist dW bei HDPE jedoch groBer. Die mittlere kritische Energiefrei-
setzungsrate Gy ist ein brauchbares Maf}, um die duBere Belastung dW abzuschitzen. Bei den
jeweiligen Glastibergangstemperaturen ist:

G (HDPE, 160K) = 9.16 kJ/m? (6.4a)

G (PTFE, 180K) = 4.34 kJ/m’ (6.4b)

Beriicksichtigt man die Differenz der duBeren Belastung, dann ist die Relaxationszeit nach
Glg. (6.3) von PTFE bei 184K etwa 50-mal so grof3 wie diejenige von HDPE bei 158K. Die
viel groBere Relaxationszeit von PTFE konnte der Grund fiir das unterschiedliche
Deformationsverhalten beider Polymere sein. Dann aber miifite sich das Deformations-
verhalten von PTFE édndern, wenn die Deformationsgeschwindigkeit verkleinert wird.

Tatsichlich verlaufen bei einer Geschwindigkeit 5 = 8-10° m/s (eine um den Faktor 75 kleinere
Geschwindigkeit als bei HDPE) die Ent- und Belastungskurven analog wie bei HDPE (siehe
Abb. 6.10), und AF hat einen Nulldurchgang bei ca. 180K.

Im Bereich von 180K entstehen aufeinanderliegende Geraden, und bei hoheren Temperaturen
bilden sich Schleifen, dhnlich Hysterese-Kurven.

Waihrend es bei der schnelleren Geschwindigkeit dem Material im wesentlichen nicht moglich
war, auf die Belastung durch Verformung zu reagieren, treten bei langsamer Deformation
deutliche plastische Verformungen auf.

In Abb. 6.12 sind die Ergebnisse der Messungen an PTFE bei beiden Deformationsgeschwin-
digkeiten aufgetragen. Wihrend bei schneller Deformation keine Temperaturabhangigkeit der
Krafidifferenz zu erkennen ist, wird bei langsamer RiB6ffnungsgeschwindigkeit der Nulldurch-
gang von AF wieder im Bereich der Glastibergangstemperatur bei 184K erreicht.

Bei geeigneter Wahl der Deformationsgeschwindigkeit (die in diesem Fall bei HDPE zunéchst
zufillig erfolgt ist) ist es bei stabiler RiBausbreitung damit moglich, nur mit Hilfe von
Kraft-RiB6ffnungsdiagrammen die Temperaturbereiche, in denen Sekundirglasuberginge
stattfinden, zu bestimmen.

Das Abknicken der Entlastungskurven bei instabiler Riflausbreitung

Ein interessantes Phinomen wurde bei Messungen an den teilkristallinen Polymeren HDPE
und PTFE im Falle instabiler RiBausbreitung beobachtet:

Die Belastungskurve steigt nach einem instabilen Rif3 so flach an (Abb. 6.13), daf} ihre Verlin-
gerung die Kraft-Achse weit entfernt vom Ursprung schneidet. Entlastet man die Probe, dann
verlduft die Entlastungskurve zunichst dhnlich flach, knickt dann aber ab, kurz bevor sie die
erste Belastungskurve schneiden kann. Nach dem Abknicken ist die Steigung in etwa gleich
der Steigung der Erstbelastungskurve. Letzteres deutet auf einen RiflschlieBvorgang hin. Das
Rifischliefen ist eine Folge von an den RiBflanken zuriickgebliebenen plastischen
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Deformationen [33] und macht sich durch ein Aufsitzen der Riffronten beim Entlasten
bemerkbar. Einem deutlichen Abfall der Kraft steht dabei ein nur noch geringes Abnehmen der
Dehnung gegeniiber. Die Ursache fiir die geringen Steigungen zu Beginn der Be- und
Entlastung ist jedoch unklar. In jedem Fall verhindert dieser Effekt eine Ermittlung der
RiBlange mit der Compliance-Methode.

6

Abb. 6.13: Schematisches Kraft-RiB6ffnungsdiagramm von PTFE bei instabilem RiBfortschritt.

6.3 Abhéngigkeit der Materialparameter vom Umgebungs-
medium

Der Einfluf} von aggressiven Umgebungsmedien auf die RiBausbreitung ist in vielen Bereichen
der Werkstoffkunde bekannt. Ein typisches Beispiel ist die Spannungsrikorrosion, die
Salzwasser in vielen Metallegierungen hervorruft. Auch polymere Werkstoffe zeigen in
Anwesenheit bestimmter Umgebungsmedien verianderte Schiadigungsmechanismen.

In allen bisher diskutierten Messungen wurde Helium als Kontaktgas verwendet. Helium ist als
Edelgas chemisch inert und sollte daher die experimentellen Ergebnisse nicht beeinflu3en.
Andererseits wurden auch bei Anwesenheit des Edelgases Argon bereits Auswirkungen auf die
Bruchausbreitung in Polymeren entdeckt [2]. Technisch wire es zwar auch moglich, im
Probenraum der Apparatur ein Vakuum zu erzeugen, der Abkiihlvorgang wiirde ohne
Anwesenheit eines Kontaktgases jedoch wesentlich linger dauern.
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In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse von Messungen diskutiert, bei denen sich die
Probe direkt in einem Bad aus flissigem Stickstoff befindet. Fiir den Experimentator hat dieses
Verfahren den Vorteil, da3 die Probe bereits wenige Sekunden, nachdem sie mit flissigem
Stickstoff in Berithrung gekommen ist, die gewiinschte Temperatur von 77K erreicht hat. Der
ganze Abkiihlvorgang dauert auf diese Weise nur etwa eine Stunde. Andererseits konnen auch
nur Messungen bei 77K durchgefiihrt werden.
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Abb. 6.14: Kraft-Rifl6ffnungsdiagramme von PC bei 77K.

Drei verschiedene Kraft-Ri36ffnungsdiagramme von PC bei 77K sind in Abb. 6.14 dargestelit.
Bei den beiden in He-Gasatmosphire aufgenommenen Diagrammen sieht man, daB mit
hoherer RiBoffhungsgeschwindigkeit mehr RiBstoppvorgéinge erzeugt werden, dafiir aber die
kritische Last, bei der Rilverlangerung einsetzt, geringer ist. Wird nun die gleiche (schnellere)
Messung in einem Bad aus flissigem Stickstoff durchgefiihrt, dann ist die Probe in der Lage,
eine sehr hohe Last zu tragen, bis ein totaler Bruch ohne Riflstopp aufiritt. Diese Beobachtung
deckt sich auch mit fritheren Messungen an PC in LN,-Atmosphare [1].

Untersuchungen von anderen Arbeitsgruppen [2] geben AnlaBl zu der Vermutung, daf} in PC
in Anwesenheit von Stickstoff (oder auch in Argon) Crazing stattfindet. In Helium-Umgebung
oder in Vakuum wurden dagagen keine Hinweise auf Crazes gefunden.

Eine mégliche Erklarung fiir diese Beobachtung ist das Diffusionsvermégen der N,-Molekiile.
Wie Keile dringen sie in das RiBspitzenmaterial ein und fordern eine Orientierung der
Polymerketten unter Last. AuBBerdem erzeugen sie beim Eindringen Hohlrdume, die fiir Crazes
charakteristisch sind.
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Wie aus Abb. 6.14 ersichtlich wird, ist es in LN,-Atmosphére nicht moglich, einen material-
spezifischen Anrif} zu erzeugen. Um trotzdem Materialkennwerte in Stickstoff-Atmosphére
bestimmen zu kénnen, wurde der Probenraum fiir einige Messungen zunichst mit Helium-Gas
gefuillt. In Helium-Atmosphire bleibt der InitialriB nach einer gewissen Laufstrecke stehen.
Nach dem Einbringen eines solchen Anrisses wurde die Probe sofort entlastet, LN, in den
Probenraum gefiillt und dann bei erneuter Belastung K, in LN, bestimmt.
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Abb. 6.15: RiBzihigkeiten von PC und PMMA bei 77K in He- und LN,-Atmosphére.

In Abb. 6.15 sind die kritischen Spannungsintensititsfaktoren von PC und PMMA bei 77K in
beiden Umgebungsmedien angegeben. Die K, -Werte von beiden Thermoplasten sind in
LN,-Atmosphidre deutlich hoher als in He-Atmosphire. Die Abhingigkeit der RiBzihigkeit
von der Deformationsgeschwindigkeit in LN, ist bei PC anders, als sie in Helium beobachtet
wurde. K, steigt mit abnehmender RiB6ffnungsgeschwindigkeit ebenfalls an, eine Stufe ist im
betrachteten Geschwindigkeitsbereich allerdings nicht mehr zu erkennen.

Bemerkenswert ist die Tatsache, daB3 bei PC bei sehr langsamer Belastung (bei den beiden
MefBpunkten mit der langsamsten Deformationsgeschwindigkeit) in LN, stabile Ri3ausbreitung
beobachtet wurde.

Wenn man annimmt, dafl stabiler RiBfortschritt im Grunde dasselbe ist wie instabiler
RiBfortschritt mit unendlich vielen RiBstopps, dann wiirde dies bedeuten, daB die Anzahl der
RiBstopps hier sogar mit abfallender Geschwindigkeit wieder ansteigen wiirde. Das ist aber
gerade eine Umkehrung der Systematik, die in Helium beobachtet wurde.

Zunichst einmal begiinstigt eine sehr langsame Deformationsgeschwindigkeit und die
Anwesenheit von flussigem Stickstoff die Bildung einer orientierten Zone oder sogar einer
Craze-Zone. Wenn nun die Orientierung von frischem Bulkmaterial am Ende der plastischen
Zone genau so schnell (oder schneller) ablduft wie die Materialtrennung bei Erreichen der
kritischen Kraft, dann ist stabiler Rifortschritt moéglich, und die plastische orientierte Zone
behalt ihre Linge beim Riffortschritt bei.
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Dieser Mechanismus kann bei einer kurzen orientierten Zone, die ein startender Rif} in
kiirzester Zeit durchquert, nicht zum Tragen kommen, da die Bruchenergierate dann sofort
stark abfallt und der Ri3 beschleunigt wird (sieche Abschnitt 3.5). Erst ab einer bestimmten
Zonenlinge ist das Aufireten von stabilem Riflfortschritt wieder moglich.

Auch in PMMA ist in LN -Atmosphire (anders als in He) eine Zunahme der Rizéhigkeit mit
abnehmender Rif36ffnungsgeschwindigkeit zu beobachten. Wahrscheinlich ist ebenfalls die
Bildung einer Craze-Zone die Ursache.

Im Gegensatz zu den Messungen an PC wurde bei den 77K-Experimenten an PMMA bei
keiner RiBoffnungsgeschwindigkeit stabile RiBausbreitung festgestellt.

Die Tendenz zu groBerer Instabilitit bei der RiBausbreitung in LN, wird auch bei den
Messungen an den teilkristallinen Thermoplasten HDPE und PTFE deutlich. In Helium-
Atmosphire ist bei HDPE beispielsweise die RiBausbreitung bei jeder Geschwindigkeit stabil.
In LN, hingegen ist die Rilausbreitung instabil, und RiBstopps treten auf. Die Frage, ob sich
dabei durch die Anwesenheit der Stickstoffmolekiile Crazes bilden, 148t sich nicht
beantworten.

Auch bei PTFE fordert die LN,-Umgebung eindeutig die Instabilitdt der Riflausbreitung,
allerdings konnen in PTFE auch schon in He-Atmosphire instabile Risse beobachtet werden.
Wie bei PC findet man auch bei PTFE einen Ubergang zwischen stabiler und instabiler
Rifausbreitung durch Variation der Deformationsgeschwindigkeit. Bei PTFE tritt dieser
Ubergang bereits in He-Atmosphire auf.

Material Umgebungsmedium $ klein 5 groB
LN, stabil instabil
PC kein Rif3stopp
He instabil instabil
1-2 RiBBstopps bis zu 16 RiB3stopps
LN, instabil instabil
PMMA kein Rif3stopp kein RiBstopp
He instabil instabil
2 bis 4 Rif3stopps 3 bis 7 RiBstopps
LN, instabil instabil
HDPE 0 bis 1 Riflstopp bis zu 6 Rif3stopps
He stabil stabil
LN, instabil instabil
PTFE 0 bis 1 RiBstopp bis zu 4 RiBstopps
He stabil instabil
bis zu 4 Ristopps

Tab. 6.1: RiBausbreitungsmechanismen verschiedener Polymere bei 77K in He- und LN,-
Atmosphire.
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Zusammenfassend sind in Tab. 6.1 die Ergebnisse der Experimente bei 77K in Helium und
Stickstoff einander gegeniibergestellt. Die stabile RiBausbreitung ist jeweils fettgedruckt, um
den Ubergang stabil - instabil hervorzuheben. Die Bezeichnung "5 klein" bezieht sich auf einen
Geschwindigkeitsbereich von 10 bis 107 m/s, mit "5 groB" sind RiBséffnungsgeschwindig-
keiten zwischen 10 und 10* m/s gemeint.

Nicht beriicksichtigt sind in dieser Aufstellung Experimente in den Ubergangsbereichen
insbesondere der PC- und PTFE-Messungen, wo sich beide Riflausbreitungsarten tiberlagern.
Im Ubergangsgebiet stabil - instabil ist es moglich, daB ein stabiler Rif8 nach einer bestimmten
Laufstrecke instabil wird. Bei den langsamsten Experimenten von PC in LN, und PTFE in
Helium wurde jeweils ein rein stabiler Rif beobachtet.

An dieser Stelle sei noch einmal besonders darauf hingewiesen, daB3 in den Experimenten
dieser Arbeit drei Arten von Orientierung beobachtet wurden, die sich in den #ufleren
Bedingungen ihres Auftretens deutlich voneinander unterscheiden:

1) An der Spitze eines instabil laufenden Risses wird eine Orientierung durch eine
lokale Temperaturerhéhung hervorgerufen.

2) Eine sehr langsame Deformation (durch ein kleines §) erzeugt ebenfalls eine
Orientierung an der Rif3spitze.

3) Bei der Anwesenheit von LN, dringen die LN,-Molekiile wie Keile zwischen die
Molekiulketten des Riflspitzenmaterials und unterstiitzen die Bildung von
Orientierung unter Last.

Die beiden ersten Arten diirften vom viskoelastischen Verhalten der Polymere herrithren.

Im ersten Fall wird die Relaxationszeit selbst durch eine Temperaturerhthung in den Bereich
der Deformationszeit gebracht.

Im zweiten Fall geschieht die Deformation so langsam, dafl die Relaxation (die Antwort des
Materials auf die Deformation) wahrscheinlich wird.

In beiden Fillen ist es unklar, ob bei der beobachteten Orientierung Crazes auftreten. Dies
scheint hingegen bei der dritten Form der Orientierung der Fall zu sein.
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6.4 Bruchoberfldchen

Die Oberflichen, die beim Bruch freigelegt werden, lassen oft schon mit bloBem Auge
Strukturen erkennen, die charakteristisch fiir die jeweiligen Deformations- und Bruchvorginge
sind. Von den untersuchten Materialien gilt dies vor allem fir den amorphen Thermoplasten
PC. Die Bruchoberflichen von PMMA lassen sich zwar in unterschiedliche Bereiche einteilen,
aber schon die Zuordnung eines Riflstoppvorgangs zu einer bestimmten Linie oder einem
Bereich ist nur schwer méglich. Bei den teilkristallinen und nicht transparenten Polymeren
HDPE und PTFE, bei denen tiberwiegend stabile RiBausbreitung zu beobachten war, ist die
gesamte Bruchoberfliche mehr oder weniger einheitlich. Auf die teilkristallinen Thermoplaste
wird daher in diesem Abschnitt nicht weiter eingegangen.

Die Bruchoberflichen wurden sowohl mikroskopisch als auch mit einem Rasterelektronen-
mikroskop (REM) untersucht und fotografiert.

RiB3stopp

(2) 1. plastische Zone ~ ----
(3) 2. plastische Zone ~ ----

(1) Arrestlinie ——

i —{ : ) Neue Initilerung
9 (4) zerkliifieter Bereich  ----
6 (5) Hyperbeln —
Laufender Rif3
(6) Linienstruktur —

Abb. 6.16: Skizze der Oberfliche einer PC-Probe nach instabilem Rif3fortschritt bei 77K.
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In Abb. 6.16 ist die Skizze der Oberfliche einer instabil gebrochenen PC-Probe zu sehen.
Beim Stoppen des Initialrisses bildet sich eine Arrestlinie (1), der sich eine zweigeteilte
plastische Zone (2) und (3) anschlieBt. Die Arrestlinie ist die Stelle, an der der Rif} nach dem
RiBvorgang stehengeblieben ist. Zwischen beiden plastischen Zonen ist eine Linie zu erkennen.
Die GroBe der Zonen ist sehr stark von der Deformationsgeschwindigkeit 6 und damit auch
von der RiBBzdhigkeit K, abhingig.

Der instabil laufende zweite Rif3 erzeugt einen stark aufgerauhten Bereich (4), dessen Grofe
ebenfalls von der Riflzihigkeit abhingt. Diese Zone geht schlieBlich in einen Bereich tiber, in
dem stellenweise tropfenihnliche, hyperbolische Strukturen (5) zu erkennen sind. Der restliche
Bereich ist mit sehr schmalen dquidistanten Linien (6) iiberst.

Die folgenden Abbildungen zeigen Fotos dieser einzelnen Bereiche. Der Grund fiir das Auftre-
ten der einzelnen Strukturen wird dann jeweils erklart.

Abb. 6.17: REM-Aufnahme einer PC-Probe, die bei 77K mit der RiB6ffnungsgeschwindigkeit
d = 4:10° m/s in LN, gebrochen wurde (1cm = 2.2mm). Der InitialriB wurde in He
erzeugt. Der Rif3 hat die Probe von oben nach unten durchlaufen.

Auf der REM-Fotografie in Abb. 6.17 sieht man die Oberfliche einer bei 77K zerbrochenen
PC-Probe. Die dreiecksformige Bruchflache der Chevron-Probe ist deutlich zu erkennen. Die
glatte Flache im oberen Teil des Bildes zeugt von der hohen Geschwindigkeit des instabilen
Initialrisses. Etwa in der Mitte des Bildes sieht man die zweigeteilte plastische Zone ((2) und
(3) in Abb. 6.16). Die Linie zwischen beiden Teilen ist auf diesem Foto nicht sehr gut zu
erkennen, wird jedoch bei hoherer VergroBerung in einigen der nichsten Abbildungen
deutlicher. An die plastische Zone schliefit sich ein rauher, stark deformierter Bereich (4) an.
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Der Bereich starker Deformation (4)

Abb. 6.18: Lichtmikroskopische Aufnahme der Zone (4) einer bei 77K in LN, (Anrif} in He)
gebrochenen PC-Probe (1cm = 0.7mm). Die RiBausbreitung erfolgte von links
nach rechts.

Da die Probe in LN,-Umgebung gebrochen wurde, sind sowohl die RiBzéhigkeit K, als auch
der Betrag der elastisch in der Probe gespeicherten Energie groB. Im Moment der RiB-
initilerung wird diese Energiemenge frei, und der Bruch verliuft zundchst nicht nur in einer
Ebene. Es entsteht eine zerkliiftete Oberflache.

Abb. 6.18 zeigt eine lichtmikroskopische Aufnahme dieses Bereichs bei einer anderen
PC-Probe, die mit langsamer RiBéffnungsgeschwindigkeit (5 = 1:107 m/s) gebrochen wurde.
Am linken Rand des Bildes ist ein Teil der plastischen Zone zu erkennen. In der Bildmitte
befindet sich der rauhe Bereich. Zum rechten Bildrand hin wird die Oberfliche dann mit
ansteigender Riflgeschwindigkeit zunehmend glatter.

Die Grofle dieses stark zerkliifteten Bereichs wurde bei allen PC-Proben, die in He-
Atmosphire gebrochen wurden, ausgemessen, und in Abb. 6.19 gegen die jeweilige
RifBzihigkeit aufgetragen. Bei Messungen mit langsamer RiB6ffnungsgeschwindigkeit, also
hoher RiBzihigkeit, ist dieser Bereich sehr groB. Bei den sehr schnellen Messungen mit
kleinem K, _-Wert, wo die elastisch gespeicherte Energie nur gering ist, verschwindet er dann
vollstindig.
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Abb. 6.19: GroBe des zerkliifteten Bereichs auf der Oberfliche von PC-Proben, die bei 77K in
He gebrochen wurden, in Abhingigkeit von der Rif3zahigkeit.

Die zweigeteilte plastische Zone (2) und (3)

Abb. 6.20: REM-Aufnahme der plastischen Zone einer PC-Probe, die bei 77K gebrochen
wurde (1cm = 125um). Der RifB lief von oben nach unten.
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In Abb. 6.20 ist die plastische Zone derselben PC-Probe dargestellt, die schon in Abb. 6.17
gezeigt wurde. Am oberen Bildrand ist ein Muster aus dinnen Linien zu sehen, auf deren
Ursprung spiter eingegangen wird. In der Bildmitte befindet sich eine breite plastische Zone,
die durch eine dunkle Linie in zwei Teile gespalten wird. Dieselbe Linie ist in Abb. 6.21 bei
noch hoherer VergroBerung zu sehen.

Die beiden Teile der plastischen Zone entstehen auf unterschiedliche Art und Weise. Der obere
Teil ((2) in Abb. 6.16) wird beim Riflstopp gebildet. Die in Abschnitt 4.3 beschriebene
adiabatische Temperaturerhohung bewirkt eine erhohte Flexibilitat der Polymerketten und eine
Orientierung unter Last. Beim RiBstopp wird diese Orientierung eingefroren - die plastische
Zone (2) entsteht. Erneute Belastung erhoht die Spannung im Bereich der Ri3spitze, und wie
beim Irwin- oder Dugdale-Modell (Abschnitt 3.1 und 3.2) beschrieben reagiert das Material
bei sehr langsamer Deformation mit plastischer Verformung - die plastische Zone vergrofert
sich, und der Bereich (3) entsteht.

Unklar ist, warum sich zwischen beiden Bereichen eine scharfe Grenzlinie bildet.

Abb. 6.21: REM-Aufnahme der Grenzlinie zwischen den plastischen Zonen einer PC-Probe,
die bei 77K gebrochen wurde (1cm = 6.2um).

Wie in den Gln. (3.4) und (3.5) ersichtlich ist, hingt die Breite d der plastischen Zonen nach
Irwin und Dugdale vom Spannungsintensitétsfaktor K, ab. Die gesamte Breite der plastischen
Zone einer gebrochenen Probe sollte also umso grofer sein, je groBer der kritische Wert K,
des Spannungsintensititsfaktors bei der RiBausbreitung war. Da sich die plastischen Zonen auf
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allen PC-Proben sehr gut ausmessen lassen, erhilt man auf diesem Weg auch eine Moglichkeit,
die beiden Riflmodelle mit den ausgemessenen plastischen Zonen zu vergleichen.

In Abb. 6.22 sind die gemessenen Gesamtbreiten beider plastischen Zonen gegen die
zugehorigen kritischen Spannungsintensititsfaktoren aufgetragen. Zusitzlich sind die berech-
neten theoretischen Werte nach den Modellen von Irwin und Dugdale angegeben. Als
FlieBspannung o, von PC bei 77K wurde dabei ein Wert von o, = 155 MPa ([1], [20])
angenommen,

0.7

Dugdale-Modell ©

06fF -----. Irwin-Modell o

d [mm]

Abb. 6.22: Breite d der gesamten plastischen Zone, die vor dem Bruch der PC-Probe bei 77K
in He entsteht, in Abhéngigkeit von der Rif3zihigkeit. Die nach den Modellen von
Irwin und Dugdale berechneten Werte sind ebenfalls angegeben.

Die MeBwerte zeigen wie beide Modelle die Tendenz zu breiteren plastischen Zonen mit
zunehmender RiBzihigkeit. Deutlich wird auch, daB die gemessenen Werte besser mit dem
Modell von Dugdale iibereinstimmen, das, anders als das Irwin-Modell, Orientierung an der
RiBspitze beinhaltet. Dies ist ein weiterer Hinweis darauf, daBB an der Rif3spitze Orientierungen
auftreten.
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Abb. 6.23: Lichtmikroskopische Aufnahme der plastischen Zone einer PC-Probe, die bei 77K
in He mit 8 = 8-10"* m/s gebrochen wurde (1cm = 455um). Die RiBBausbreitung
erfolgte von links nach rechts.

In Abb. 6.23 ist auf einer lichtmikroskopischen Aufnabme noch einmal die breite plastische
Zone einer PC-Probe, die bei 77K entstanden ist, zu sehen. Wieder ist die plastische Zone
durch eine deutlich sichtbare Linie geteilt. Am linken Bildrand kann man die Linienstruktur (6)
des schnell laufenden Risses und am rechten Bildrand die zerkliftete Zone (4) erkennen.
Stellenweise sind auch in diesem Bereich bereits Linienstrukturen sichtbar.

Die Arrestlinie (1)

Bei Experimenten, die mit sehr schneller RiBoffnungsgeschwindigkeit durchgefiihrt werden,
treten viele (im untersuchten Geschwindigkeitsintervall bis zu 16) RiBstopps auf Die
plastischen Zonen, die bei den in diesem Fall geringen kritischen Werten des Spannungsinten-
sitdtsfaktors gebildet werden, sind dann sehr klein, und die zerkliifieten Zonen verschwinden
vollig (vgl. Abb. 6.22 und Abb. 6.19). Trotzdem sind die beim Riflstopp gebildeten Arrest-
linien (1) auch bei schneller Deformation gut sichtbar,

In Abb. 6.24 sind mehrere Arrestlinien mit den zugehorigen plastischen Zonen auf einer
PC-Probe, die mit einer schnellen Ri36ffnungsgeschwindigkeit gebrochen wurde, zu sehen.

Die REM-Aufhahme der Arrestlinie einer anderen PC-Probe ist in Abb. 6.25 mit hoher
VergroBerung zu sehen.
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Abb. 6.24: Lichtmikroskopische Aufnahme der Arrestlinien einer PC-Probe (1cm = 910pm),
die bei 77K gebrochen wurde (5 = 1-10* m/s). Der RiB lief von links nach rechts.

Abb. 6.25: REM-Foto der Arrestlinie einer PC-Probe, die bei 77K mit & = 7-107 m/s defor-
miert wurde (1cm = 2pm). Die RiBBausbreitung erfolgte von links nach rechts.
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Arrestlinien sind Kanten, die gebildet werden, wenn ein stehengebliebener Rifl nach einer
erneuten Belastung weiterlduft. Arrestlinien, die in Experimenten mit verschiedenen Ril3-
offnungsgeschwindigkeiten entstanden sind, unterscheiden sich nicht signifikant voneinander.

Die Hyperbeln (5) und die Linienstruktur (6)

An die zerfurchte Zone (4) auf einer PC-Probe schlie3t sich bei instabiler RiBausbreitung ein
Gebiet an, in dem hyperbolische, tropfenihnliche Gebilde entstehen (Abb. 6.26).

8lmn301 kU 482E2 4568,01 H20-100

Abb. 6.26: REM-Aufnahme der hyperbolischen Formen auf der Oberflache einer bei 77K
gebrochenen PC-Probe (1cm = 20pum). Die RiBausbreitung erfolgte von unten nach
oben.

Bei genauem Hinsehen kann man erkennen, dafl das tropfenihnliche Gebilde auf der Ober-
fliche dadurch entsteht, daB8 der Rif} am runden Ende des (zweidimensionalen) "Tropfens" die
bisherige Ebene der RiBBausbreitung verlassen hat. Fiir eine kurze Strecke lduft er auf einer
dicht darunter befindlichen Ebene weiter und springt dann wieder auf die urspriingliche
RiBebene zuriick. Die Spitzen aller "Tropfen" zeigen exakt in die Richtung, in die der Rif3
lauft.

Der Ebenenwechsel eines laufenden Risses in einem amorphen Thermoplasten ist schon des
ofteren beobachtet worden (z.B. [34], [35], [36]).

Eine mogliche Ursache ist das Vorhandensein einer Stérstelle, die den Rif3 fiir kurze Zeit lokal
aus seiner urspriinglichen Laufstrecke bringt. So sind in Abb. 6.26 am runden Ende der
Tropfen (vor allem am rechten gut zu sehen) kleine Partikel erkennbar, die den Rif umgeleitet
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haben konnen. Interessant ist die Beobachtung in [36], daB3 die Abstinde der Ebenen, in denen
der Rif} lauft, nur wenig temperaturabhingig sind. Der Abstand wurde bei PC zwischen 77K
und 323K gemessen und lag dabei im Bereich von 0.37 bis 0.75um. In dieser Grofenordnung
durfte auch der Ebenenabstand in Abb. 6.26 liegen.

Bei Messungen an den amorphen Thermoplasten PMMA und Polystyrol (PS) wurde eine
RifBausbreitung auf verschiedenen Ebenen mit der Bildung von hyperbeldhnlichen Strukturen
ebenfalls festgestellt ([37], [38], [39]). Die Tatsache, daB der Rif} sich auf zwei Ebenen mit
konstanten Abstinden bewegt, legt die Vermutung nahe, daf3 es sich bei den Ebenen um die
Grenzflichen zwischen dem Bulkmaterial und einem Craze handelt. Der Craze wird dabei vor
dem laufenden Rif} hergetrieben. Bei den 77K-Messungen an PC in [36] konnte mit optischen
Methoden die Anwesenheit von Crazes leider nicht nachgewiesen werden.

In diesem Experiment laBt sich nicht feststellen, ob die unterschiedlichen Ebenen der Riflaus-
breitung die gleichen Abstinde aufweisen. In jedem Fall ist es recht unwahrscheinlich, daf} bei
einer sehr schnellen RiBausbreitung bei 77K die Bildung eines Rif3spitzencrazes moglich ist.

Abb. 6.27: REM-Foto der Linienstruktur einer bei 77K bei & = 4-10°° m/s gebrochenen
PC-Probe (1cm = 18um). Die Riflausbreitung erfolgte von oben nach unten.

AnschlieBend an den mit Hyperbeln iibersaten Bereich (5) der schnellen RiBausbreitung findet
man auf der Oberfliche von PC-Proben ein Gebiet, das von parallelen, dquidistanten Linien
senkrecht zur RiBausbreitungsrichtung durchzogen ist. Einige dieser Linien sind in Abb. 6.27
zu sehen.
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Zieht man die (unwahrscheinliche) Moglichkeit der Craze-Bildung bei 77K unter schneller
RiBausbreitung in Betracht, dann konnten auch diese Linien von einem Uberwechseln des
laufenden Risses von einer Craze-Bulk-Grenzfliche zur anderen hervorgerufen worden sein.

In vielen Veroffentlichungen (zB. [36]) wird die Moglichkeit vorgeschlagen, dal am
Probenende reflektierte Schockwellen dem Spannungsfeld des laufenden Risses uberlagert
werden. Das modulierte Spannungsfeld kénnte das Uberwechseln des Risses innerhalb der
Grenzflichen verursachen. Um die nach dieser These aufiretende Schockwelle zu storen,
wurde in einem Experiment eine PC-Probe verwendet, deren Oberfliche vorher mit Hilfe einer
Feile, einer Sage und mit hineingeschlagenen Nigeln véllig unregelmifig gemacht wurde. Bei
der Untersuchung der freigesetzten Probenoberfliche unter dem Mikroskop wurde jedoch die
gleiche Linienstruktur festgestellt, wie bei unbehandelten Proben mit gleichmaBiger
Oberfliche. Sollten reflektierte Wellen die Ursache eines RiBfortschritts auf wechselnden
Grenzflichen sein, dann hitte die Linienstruktur in diesem Versuch sicherlich gestort sein
miissen. :

Eine andere Moglichkeit der Erklirung bietet dagegen der sogenannte "Slip-Stick-Prozess"
(u.a [36], [40]). Dabei breitet sich der Rif} mit einer diskontinuierlichen Geschwindigkeit aus.
Die Linien entstehen durch ein stindiges Abbremsen und Beschleunigen des laufenden Risses.
In welchem Bereich sich dabei die Geschwindigkeiten verdndern, ist unklar. Da der
RiBvorgang jedoch in Bruchteilen von Sekunden stattfindet, kann der Rif3 nicht sehr langsam
werden. Fir diese These spricht auch, daB die Linien in ihrem Aussehen den Arrestlinien
dhneln. Durch eine Widerstandsmessung mit einer metallbeschichteten Probe konnte man
AufschluB} iiber die Geschwindigkeit eines laufenden Risses bekommen.

Der Abstand der Linien liegt im Bereich von 20 bis 40um und deckt sich mit Beobachtungen
anderer Arbeitsgruppen [40].

Oberflichenstrukturen von PMMA

Auf den Oberflichen instabil gebrochener PMMA-Proben (z.B. Abb. 6.28) erkennt man
mehrere unterschiedlich strukturierte Bereiche. Schon das Zuordnen einer Arrestlinie zum
entsprechenden Ristoppvorgang ist jedoch schwierig. Moglicherweise entsteht die biander-
artige Struktur ebenfalls durch eine Art Slip-Stick-Prozess, wobei die Bénder bei PMMA viel
grofler sind und auch in wesentlich groBeren Abstinden liegen. Das Fehlen einer scharfen
Arrestlinie erschwert die Auswertung der PMMA-Messungen, da die RiBlingen nur iiber die
Compliance der Belastungskurven im Kraft-Ri36ffnungsdiagramm bestimmt werden kénnen.
Die errechneten Rifllingen liegen im allgemeinen inmitten der Béanderstruktur. Das konnte
darauf hindeuten, daB, insbesondere beim Abbremsen und Beschleunigen vor und nach dem
RiBstopp, der Slip-Stick-Prozess zum Tragen kommt. Auch hier kénnte eine Messung der
Geschwindigkeit des laufenden Risses zur Klarung beitragen.
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Abb. 6.28: Lichtmikroskopische Aufnahme der Oberfliche einer bei 77K gebrochenen
PMMA-Probe (1cm = 450pum). Der Rif3 bewegte sich von links nach rechts.
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6.5 Giiltigkeitskriterien der LEBM

Neben der Forderung, daf die Materialkennwerte unabhingig von der RiBldnge sein miissen,
gibt es nach der Norm E399 der American Society of Testing Materials (ASTM) verschiedene
Bedingungen fiir den Zusammenhang zwischen der Grofle der (Chevron-) Probe und der
ermittelten RiBzahigkeit K.

Im betrachteten Rillingenbereich 0.25 < o < 0.5 muf} fur die Probenbreite B, die Rif}linge a
und das Restligament W-a gelten:

2
W-a |2 %({5,1;) (6.5)

Umgekehrt kann man aus dieser Bedingung bei den gegebenen Probendimensionen fiir PC, wo
ja die hochsten Werte gemessen wurden, einen maximal giiltigen K, -Wert von 9.2 MNm™?
errechnen. In diesem Bereich sind lediglich die in LN, bestimmten Werte zum Teil nicht
enthalten. Da auch die plastischen Zonen klein gegeniiber der Probenbreite, der Rifllinge und
dem Restligament sind und die Proben auBler bei sehr hohen Temperaturen linear elastisch auf
die Belastungen reagieren, ist die Giiltigkeit der LEBM gewihrleistet, und die ermittelten
MeBgroBen sind guiltige Materialkennwerte.

75




7. Zusammenfassung

Das RiBausbreitungsverhalten der amorphen Thermoplaste PC und PMMA sowie der teil-
kristallinen Thermoplaste HDPE und PTFE wurde bei 77K und hoheren Temperaturen
untersucht. Neben der Temperatur wurde die RiBoffoungsgeschwindigkeit variiert. Einige
Versuche bei 77K wurden auBlerdem in einer LN,-Atmosphire anstelle der sonst die Proben
umgebenden He-Gasatmosphire durchgefiihrt.

Bei 77K und in He-Aimosphére breiten sich Risse in PC, PMMA und PTFE insiabil aus,
wihrend bei HDPE stabile RiBausbreitung festgestellt wurde.

Bei PC wurde ein Ansteigen der Materialparameter K. und Gi. mit abnehmender RiBoff-
nungsgeschwindigkeit registriert. Im Bereich von & =3 - 107 n/s bildet sich dabei eine Stufe.
K, steigt im betrachteten Geschwindigkeitsintervall von 3 bis auf 6 MNmm™? an. Die Anzahl
der RiBBstoppvorginge, die bei sukzessiver Belastung innerhalb eines Probenkorpers aufireten,
nimmt mit steigender Deformationsgeschwindigkeit zu. Die Stufe und das allgemeine
Ansteigen der Materialparameter ist auf eine zunehmende Orientierung des RiBspitzen-
materials bei langsamer Deformation zuriickzufithren. Die Probe ist dadurch in der Lage, eine
hohere Last zu tragen, was die Materialparameter erhoht, und eine grofere Menge elastischer
Energie zu speichern. Im Moment der RiBinitiierung wird die gespeicherte Energie frei und in
kinetische Energie umgewandelt. Je mehr Energie vor dem RiBstart in der Probe gespeichert
wurde, umso weiter lauft der Ri}, und umso weniger Rilstopps finden innerhalb der Probe
statt.

Bei PMMA wurde nur eine sehr schwache Abhéngigkeit der Materialparameter von der Rif3-
offnungsgeschwindigkeit festgestellt. Lediglich im Bereich §=1.10"° m/s zeigt sich bei
beiden Materialparametern ein breites, schwach ausgeprigtes Maximum, das bisher nicht
erkliart werden konnte. Die K, -Werte liegen zwischen 2 und 3 MNm™”, Fiir die Anzahl der
RiBstoppvorgiinge lieB sich ebenfalls keine eindeutige systematische Abhangigkeit von &
ausmachen.

Auf den Bruchoberflichen von PC wurden in mikroskopischen Untersuchungen Strukturen
gefunden, die auf Deformationsprozesse vor und besondere Bruchmechanismen wihrend der
RiBausbreitung schlieBen lassen:

¢ Eine Arrestlinie gibt die Stelle an, an der der laufende Rifl zum Stehen kam.

¢ Hinter der Arrestlinie findet man eine zweigeteilte plastische Zone. Der erste Teil
der Zone entsteht, wenn der laufende Ri3 durch adiabatische Erwérmung und
anschlieBende Orientierung der Polymerketten an der RiBspitze stoppt. Die orien-
tierte Zone wird unter Last eingefroren. Der zweite Teil der Zone wird durch
erneute Belastung der Probe bis zum Bruch gebildet.

¢ Hinter der plastischen Zone entsteht ein stark zerkliifteter Bereich, dessen Grofle

davon abhingt, wie grof} die bei der Belastung in der Probe elastisch gespeicherte
Energie im Moment der Rif}initiierung ist.
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¢ Hyperbolische Formen auf der Oberfliche zeugen vom Abweichen des instabil
laufenden Risses von der urspriinglichen Rif3ebene.

¢ Eine ansonsten blanke Region, die mit dquidistanten diinnen Linien tibersit ist,
konnte entstehen, wenn sich der instabil laufende Rifl mit diskontinuierlicher
Geschwindigkeit ausbreitet. Die Linienabstande liegen zwischen 20 und 40 pm.

Vergleiche der auf den Probenoberflichen vermessenen plastischen Zonen von PC mit den
berechneten plastischen Zonen aus Modellen von Dugdale und Irwin ergaben eine gute
Ubereinstimmung der gemessenen ZonengroBe mit der plastischen Zone nach Dugdale. Da in
diesem Modell Orientierungseffekte an der RiBspitze beriicksichtigt werden, ist dies als
weiterer Hinweis auf das tatsichliche Vorhandensein von lokalen Orientierungen zu verstehen.

Bei Temperaturen von 120K und dariiber fand in allen Thermoplasten stabile RiBaus-
breitung statt. Die Messungen wurden mit einer mittleren Deformationsgeschwindigkeit von
5=6-10"5 m/s durchgefiihrt. Eine interessante Fragestellung bei diesen Experimenten war,
ob sich ein Zusammenhang des Temperaturverlaufs der Materialparameter mit dem Aufireten
eines Sekundir- oder Tertidrglastibergangs feststellen 1aBt. Dazu vergleicht man am besten den
Verlauf der K, (T)- oder Gi.(T)-Kurve mit der Temperaturabhéngigkeit des mechanischen
Verlustfaktors tand, dessen Maximum einen Glasiibergang bei T, charakterisiert.

Die Materialparameter von PC sind nur sehr schwach abhingig von der Temperatur. Wegen
des breiten Maximums, das der Verlustfaktor tand von PC in Abhingigkeit von der Tempera-
tur aufweist, war hier auch keine starke Abhéingigkeit der Materialparameter zu erwarten.

Ein starkes Ansteigen beider Materialparameter oberhalb der Glasiibergangstemperatur, aber
kein Maximum, wurde bei HDPE festgestellt.

Bei PTFE dagegen zeigen beide Materialparameter ein Maximum bei der Glastibergangs-
temperatur. Auch treten oberhalb von T, wieder deutliche Instabilititen in der Rif3ausbreitung
auf, deren Ursache unklar ist.

Eine andere Moglichkeit, Glasiibergénge mit Hilfe von Be- und Entlastungskurven zu detek-
tieren, wurde zunichst bei HDPE entdeckt. Zwischen den Be- und Entlastungskurven klaffen
im F(8)-Diagramm Liicken, deren GrofBen temperaturabhingig sind. Bei Temperaturen
unterhalb eines Glasiibergangs ist bei gleicher Dehnung die Kraft bei der Entlastung grofler als
die bei erneuter Belastung. Bei hoheren Temperaturen ist dies umgekehrt. Im Bereich von T,
liegen beide Kurven aufeinander. Tragt man die gemessenen Liicken AF gegen die Temperatur
auf, so erhalt man ndherungsweise eine Gerade, die ihren Nulldurchgang bei T, besitzt. Dieses
Verhalten setzt jedoch eine geeignete Deformationsgeschwindigkeit voraus, die korreliert ist
mit der Relaxationszeit, die fiir Umlagerungen des Polymermaterials an der RiBspitze
zutreffend ist. Diese hingt von der Hohe der Potentialbarriere der Umlagerung und der
Belastungsenergie ab. Da die Relaxationszeit von PTFE bei 184K ungefihr 50-mal so groB ist
wie diejenige von HDPE bei 158K (wenn man die duBlere Belastung dW beriicksichtigt),
konnte der Nulldurchgang der AF(T)-Kurve bei PTFE erst mit einer deutlich langsameren
Deformationsgeschwindigkeit nachvollzogen werden. Bei Versuchen mit schnellerer
Geschwindigkeit wurde der Nulldurchgang nicht festgestellt.
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Fliissiger Stickstoff als Umgebungsmedium begtinstigt die instabile RiBausbreitung.

So konnten beispielsweise in HDPE bei 77K instabile Riflvorginge mit anschlieBendem
Rif3stopp festgestellt werden, wenn die Probe sich in einer LN,-Umgebung befand.

Bei PC und bei PMMA bewirkt die Anwesenheit von LN, eine deutliche Erhohung der
Riflzahigkeiten. Vermutlich ist das Diffusionsvermdgen der LN,-Molekiile der Grund dafiir.
Sie dringen in das RiBspitzenmaterial ein und schaffen Zwischenrdume, die eine bessere Orien-
tierbarkeit unter Last erlauben und sogar die Bildung von Crazes fordern. Mogliche Craze-
Bildung in LN,-Umgebung wurde bereits von anderen Arbeitsgruppen festgestellt (z.B. [2]).
Durch die Bildung der Craze-Zone ist die Probe in der Lage, hohere Lasten zu tragen, und K,
erhoht sich. Die mittlere kritische Energiefreisetzungsrate 146t sich in diesen Experimenten
nicht bestimmen, da innerhalb des Probenkorpers kein Riflstopp mehr stattfindet.

Bei LN,-Experimenten mit einer sehr kleinen RiB6ffnungsgeschwindigkeit breitet sich ein Rif3
in PC stabil aus. Dies ist eine Umkehrung der Tendenz zu instabiler RiBausbreitung, die
ansonsten in LN,-Atmosphire festzustellen war. Moglicherweise wird bei sehr langsamer
Deformation die Craze-Zone vor der RiBspitze genauso schnell gebildet, wie ein zunichst
langsam startender Ri3 den Craze am anderen Ende zerreif}t.

In PMMA wurde bei 77K kein stabiler Rif3fortschritt registriert,

Die Ergebnisse dieser Arbeit vertieften das Verstdndnis des Bruchverhaltens von Polymeren
bei tiefen Temperaturen. Obwohl einige Beobachtungen fritherer Untersuchungen (z.B. [1],
[41]) mit den Erkenntnissen aus dieser Arbeit besser verstanden werden, bleiben noch
verschiedene Fragen offen, zu deren Kldrung es weiterfiihrender Experimente bedarf.
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