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Zusammenfassung

Das Bruchverhalten verschiedener Polymere unter einachsiger Zugbeanspruchung
wurde bei tiefen Temperaturen (77 K, 4.2 K) in einem weiten Bereich der
Deformationsgeschwindigkeit untersucht.

Die Zeitabhidngigkeit der ermittelten Bruchwerte (Bruchspannung und Bruchdeh-
nung) kann im gesamten untersuchten Bereich mit der Molekiildynamik der Poly-
mere korreliert werden. Bei sehr hohen Deformationsgeschwindigkeiten sind
dabei thermische Effekte in mikroskopischen Bereichen (FlieRzonen) erforder-
lich. Durch eine thermodynamische Betrachtungsweise der Deformationsprozesse
in der FlieRBzone werden diese Effekte abgeschdtzt. Dies unterstiitzt die gege-
bene theoretische Vorstellung der Geschwindigkeitsabhingigkeit des Bruchver-
haltens. Einige qualitative Schliisse werden erginzend aus Untersuchungen der
Bruchflichen im Rasterelektronenmikroskop gezogen.

In der Beschreibung des Experimentes wird u.a. die Problematik der MeRBwerter-—
fassung zur Ermittlung der Bruchwerte behandelt und ein einfaches Verfahren
vorgestellt, das Kurzzeitversuche bei tiefen Temperaturen mit. geringem zeit-

lichen und kryotechnischen Aufwand ermdglichte.

Strain Rate Dependence of the Deformation Behaviour of Polymers at Low Tempe-

ratures

Summarz

The fracture behaviour under uniaxial tension of different polymers was in-
vestigated at low temperatures (77 K, 4.2 K) in a wide range of strain rate.
The time dependence of the fracture properties determined (fracture stress
and fracture strain) can be correlated with the molecular dynamics of the
polymers within the whole range examined. At very high strain rates thermal
effects in microscopic zones (crazes) are necessary. These effects are esti-
mated on the basis of thermodynamics considerations of the deformation pro-
cesses in the craze. This estimation supports the proposed theoretical con-
cept of the rate dependence of the fracture behaviour. In addition, some qua-
litative conclusions are drawn from investigations of the fracture surfaces
performed with the help of scanning electron microscopy.

The description of the experiment includes the problems of test data recor-
ding for determination of fracture properties; besides, a simple device is
presented which allows to perform short—time tests at low temperatures with

low expenditure in terms of time and cryoengineering.
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1 Einlei tung

Das Bruchverhalten von Polymeren wird von vielen Faktoren beeinfluBt, wobei
eine besonders starke Abhidngigkeit von der Temperatur und der Deformationsge-
schwindigkeit existiert. Das Bruchverhalten 1dRt sich somit makroskopisch nur
unter Angabe von parameterabhingigen Kennwerten des Zugversuchs, wie die
Bruchspannung und die Bruchdehnung, oder des Bruchmechanikversuchs, wie die

RiBzdhigkeit, charakterisieren.

Das Ziel experimenteller und theoretischer Untersuchungen ist jedoch das
Bruchverhalten auf molekularer Basis physikalisch zu beschreiben. Es ist von
grokem Interesse, eine Zuordnung von Molekularbewegungen zum Verformungs- und
Bruchvorgang zu finden. Erst dann ist durch gezielte Anderung der Molekiil-

struktur der Polymere eine optimale Werkstoffauswahl mdgliche.

Zusammenhdnge zwischen Molekularbewegungen und dem Bruchverhalten wurden flir
unterschiedliche Deformationsgeschwindigkeiten gefunden. Im Schlagversuch /1/
zeigte sich eine Ubereinstimmung der Temperaturlagen von sprod-zidhen Uber-
gdngen und von Maxima im Dampfungsspektrum der Polymere, die bestimmte Mole=
kularbewegungen zum Ausdruck bringen. Messungen der RiBzidhigkeit KIC unter
langsamen Deformationsgeschwindigkeiten /2,3/ ergaben Maxima von Ki, im sel-

ben Temperatur-Frequenzbereich, in dem Ddmpfungsmaxima auftreten.

Bei sehr tiefen Temperaturen ist die molekulare Beweglichkeit bei den Polyme-
ren weitgehend eingefroren und man erwartet ein von der chemischen Struktur-
nahezu unabhingiges, #hnliches Bruchverhalten. Bis auf wenige Ausnahmen zei-
gen die Polymere bei tiefen Temperaturen auch ein sprddes, nur wenig zeitab-
hédngiges Verhalten. Die konventionell bei langsamen Deformationsgeschwindig-
keiten bestimmten Werte fiir die Bruchspannung und die Bruchdehnung liegen in
einem relativ engen Bereich. Dementsprechend wiirde man auch einen &hnlich
engen Bereich fiir die RiRzdhigkeiten Ky, und die Bruchenergien (GIC) erwar-
ten. Ky, -Messungen an Polyethylen und Epoxidharzen bei 4.2 K und 77 K /4/
zeigten jedoch betrdchtliche Unterschiede, die auf eine unterschiedlich star-—
ke Plastifizierung an der RiBspitze des Ausgangsrisses zurlickgefihrt werden.
Im Gegensatz zur Bestimmung der Bruchspannung und der Bruchdehnung, die im
quasistatischen Zugversuch erfolgt, wurden bei diesen Untersuchungen die Aus-

gangsrisse fir die Ky.-Messung bei tiefen Temperaturen dynamisch mit sehr
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hohen RiBgeschwindigkeiten eingebracht. 1In Abhi#ngigkeit von der Molekiildyna-
mik konnen dadurch starke Unterschiede in den anschlieBend ermittelten bruch-
mechanischen Kennwerten auftreten. Auch im Zugversuch sollte daher ein Ein-

fluR der Deformationsgeschwindigkeit zu erwarten sein.

In der vorliegenden Arbeit sollte deshalb der EinfluB der Deformationsge-
schwindigkeit auf das Bruchverhalten von Polymeren bei tiefen Temperaturen
untersucht und ein eventueller Zusammenhang mit der Molekiildynamik gefunden

werdene.

In der Einfihrung wird ein allgemeiner Uberblick iiber Molekularbewegungen 1in
Polymeren und das Deformationsverhalten bei tiefen Temperaturen gegeben. Auf
der Grundlage bruchmechanischer Modellvorstellungen erfolgt anschlieRend eine
thermodynamische Betrachtung der Deformationsprozesse, die zu einer Erkldrung
der gefundenen Geschwindigkeitsabhingigkelt des Bruchverhaltens beitrdgt. In
der Beschreibung des Experimentes wird u.a. ein einfaches Verfahren fiir Kurz-
zeitversuche im kryogenen Temperaturbereich vorgestellt, das im Rahmen dieser

Arbeit entwickelt wurde.

2 Einfiihrung

Ein besonderes Merkmal der Polymere ist ihre starke Bindungsanisotropie. Die
Makromolekiile entstehen durch die Verkettung vieler Grundbausteine (Monomere)
Uber kovalente Bindungskrifte. Winkelabhdnige Krédfte innerhalb der Kette le-
gen die Bindungswinkel fest und fiihren zur zickzack-férmigen Grundstruktur
der Makromolekiile. Der Zusammenhalt der Makromolekiile untereinander erfolgt
durch Nebenvalenzkrifte *), die etwa hundertmal schwdcher sind als die Haupt-
valenzkrdfte innerhalb der Kette. Diese Anisotropie der Bindungskrdfte be-
wirkt, daB der mittlere Abstand zwischen den Molekiilketten etwa fiinfmal
groBer ist als der Atomabstand innerhalb der Molekiile. In Polymeren ist daher

ein relativ hohes MaR an freiem Volumen vorhanden.

*)

Ein zusidtzlicher, chemischer Zusammenhalt ist bei vernetzten Systemen,

z.B. den Duroplasten, gegeben




3 —

2.1 Platzwechselvorgédnge und Relaxationsverhalten

Das mechanische Verhalten der Polymere wird entscheidend von der Bindungsan-
isotropie und vom freien Volumen gepridgt. Durch den groBen Anteil an freiem
Volumen zwischen den Molekiilketten k&nnen Umlagerungsprozesse (Platzwechsel-
vorgénge) stattfinden. Die Rotation von Molekiilsegmenten in den Haupt—- oder
Seitenketten 14Bt eine Vielzahl von Konformationen zu. Diese Umlagerungsmég-
lichkeit bewirkt eine Abnahme der Festigkeit und Steifigkeit (Modulstufen)
mit zunehmender Temperatur, da dadurch einer Anpassung an die duRBere Bela-
stung weniger Widerstand entgegengesetzt wird. Die groBten Anderungen treten
im Haupterweichungsgebiet (Tg) auf, wenn die freie Drehbarkeit um die Kohlen-
stofmeohlenstoff—Bindungen der Hauptketten auftaut (Mikrobrownsche Bewe-
gung). Dadurch kann ein Makromolekiil alle moglichen Konformationen durchlau-
fen.

Sekundére Platzwechselvorginge, die auf Bewegungen von Seiten- oder Endgrup-
pen bzw. auch Segmenten in den Hauptketten (z.B. crankshaft motions /5,6/)
beruhen, bewirken im Vergleich zum Haupterweichungsgebiet geringere Eigen-
schaftsdnderungen. Bei tiefen Temperaturen sind die Kettenmolekiile wegen der
geringen thermischen Energie weitgehend eingefroren und deshalb steif. Das
mechanische Deformationsverhalten wird daher vorwiegend durch die Neben-
valenzpotentiale bestimmt. Die Steifigkeit fiir Temperaturen nahe dem absolu-
ten Nullpunkt ist fiir alle Polymere ziemlich gleich und Unterschiede treten

nur aufgrund von Vernetzung und Kristallinit#t auf.

Molekulare Umlagerungen werden durch thermische Schwingungen vollzogen und
bendtigen daher eine Zeitspanne, die durch die Relaxationszeit beschrieben
wirde Die Relaxationszeiten lassen sich theoretisch mit Hilfe der Platz-
wechseltheorie (Anhang A) berechnen. Nach dieser Theorie ist die Wahrschein-
lichkeit von molekularen Umlagerungen abhidngig von (chemisch) bestimmten
Potentialbarrieren und temperaturabhingigen Relaxationszeiten. Die Potential-
barrieren stellen sich im ridumlichen Potentialfeld um ein Molekiil oder Mole-
kiilsegment ein und zu ihrer Uberwindung ist eine entsprechende Aktivierungs-
energie erforderlich. Umlagerungen werden begiinstigt, wenn der thermischen
Energie durch mechanische Belastung externe Energie iiberlagert wird. Dadurch
verdndert sich das Potentialfeld und die Platzwechselwahrscheinlichkeit er-
héht sich in Richtung der duReren Belastung. Erfolgt die duRere Belastung mit
einer Frequenz W, die dem Kehrwert der Relaxationszeit T entspricht

Wil =1 ( 2.1)
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so wird die Energiedissipation pro Zeit fiir einen Belastungszyklus maximal

und man erhdlt ein Ddmpfungsmaximum flir den betrachteten Platzwechselvorgang.

2.1.1 Zeit—- und Temperaturabhdngigkeit der Platzwechselvorgdnge (Relaxa-

tionsprozesse)

Prinzipiell hidngt das Auftreten von Platzwechselvorgidngen von der experimen=—
tellen Priiffrequenz f und der Temperatur ab. Sekunddre Platzwechselerschei-
nungen basieren meist auf singuldren Prozessen, flir die der Zusammenhang zwi-
schen der Relaxationszeit T und der Temperatur T durch die Arrhenius-Be-

ziehung gegeben ist:

T (T) = 1 exp(&)z 1 (2.2)
2v, RT 2 f(T)

Darin ist Vo die ndherungsweise temperaturunabhidngige, thermische Grundfre-
quenz  (V, = 1013 Hz), R die allgemeine Gaskonstante und AU die fiir die Um=-
lagerungen notwendige Aktivierungsenergie (Potentialbarriere). Durch diese
Beziehung sind die molekularen Relaxationsprozesse mit den Warmeschwingungen
verknlipft. Die Aktivierungsenergie AU 14Bt sich aus der Steigung der Geraden
in Abb. 2.1 bestimmen, die man erhilt, wenn man rasterfdrmig die Temperatur-
Frequenzlagen (f_ ,T_ ) des Dimpfungsmaximums sucht und 1n f, Uber 1/T ~ auf-
trdgt. Prozesse mit hohen Aktivierungsenergien sind bei sehr tiefen Tempera-
turen in sinnvollen Zeiten nicht mehr meRbar, da die Relaxationszeiten sehr

stark angestiegen sind (viele Jahre).

Abb. 2.1:
IFYZW, ! Zeilt-Temperatur-Korrelation von
ln ﬁn Relaxationsprozessen (Arrheniusge-
| | tiefe Tempe- raden)
: ratur
I
l
ln <, :
l
I
|
|
|
l |

hohe

— 1/T,
Temperatur




—5—

Im Bereich des Haupterweichungsgebietes sind mehrere Relaxationsprozesse voll
wirksam und iiberlagern sich., Da die Arrhenius-Beziehung nur einen singuldren
ProzeR beschreibt, stellt sie in diesem Temperaturbereich nur eine grobe
Ndherung dar. Die Temperatur—Frequenz-Korrelation der Relaxationsprozesse

wird darin besser durch die WLF=Beziehung /7/ wiedergegeben.

2.1.2 Viskoelastisches Verhalten = Modellhafte Beschreibung

Die Platzwechselvorginge sind die Grundlage flir das makroskopisch als visko-
elastisch bezeichnete Verhalten der Polymere, das bei mechanischer Bean-
spruchung eine starke Temperatur— und Zeitabhdngigkeit zeigt. Dies 1st da-
durch bedingt, daB sich die durch die AuBere Einwirkung ausgelenkten Molekiil=
segmente wegen der endlichen Relaxationszeiten relativ zur Belastung zeitlich
verzdgert in den neuen Zustand umlagern. Man spricht daher auch von Relaxa-
tionsprozessen. Neben rein-elastischen treten zusdtzlich viskoelastische und
viskose Komponenten im Deformationsverhalten auf. Unter gewissen Vorausset-
zungen 18Rt sich dieses Verhalten durch die linear-viskoelastische Theorie
(Anhang B) beschreiben. Mit Hilfe vereinfachter Modellvorstellungen und einer
geeigneten Verkniipfung von ideal-elastischem und ideal-viskosem Verhalten
liefert diese Theorie jedoch nur phinomenologische Beziehungen, da eine voll=-
stdndige, theoretische Deutung aus der Struktur und den molekularen Kr#ften
noch nicht wméglich ist. Die experimentellen Ergebnisse lassen sich damit
allerdings ausreichend deuten. Eine ausfilhrliche Abhandlung der linear-vis-—

koelastischen Theorie geben Schwarzl und Stavermann /8/.

Modellhaft 1&Rt sich das viskoelastische Verhalten mit dem Burger—Modell
(Abb. 2.2) beschreiben. Es erfakt nicht nur die verzogerte Gleichgewichtsein-
stellung des viskoelastischen Verhaltens, sondern zusdtzlich rein—elastisches
und rein-viskoses Deformationsverhalten. Der EinfluB von Temperatur und Be-
lastungszeit kann daran gut demonstriert werden.

Das Federelement Gl(T) symbolisliert die rein-elastische Komponente. Bei Bela-
stung werden durch Valenzwinkelverzerrungen und Abstandsdnderungen der kova-
lent gebundenen Atome innerhalb einer Makromolekiilkette Elektronenhiillen de-
formiert. Die Elektronenrelaxationszeiten sind um viele GréRenordnungen klei-
ner als die Relaxationszeiten molekularer Umlagerungen, sodaB sich ein Defor-
mationszustand praktisch spontan einstellt. Solche Deformationen sind nicht

dissipativ und vollst#dndig reversibel. Die durch die chemische Bindung be-




- G, (T) elastisch

viskoelastisch
{"Gedachtnis")

1Y) (t,T)

G, (T)

m (5T viskos

Abb. 2.2: Burger-Modell

stimmten Federelemente Gy und Gy gind primdr temperaturunabhidngig. Eine Tem-
peraturabhédngigkeit kommt jedoch durch Auftauen von Freiheitsgraden und dem
damit verbundenen "Erweichen'" der Molekiilketten zustande (Stufen in den Ela-
stizitdtsmoduln).

Das Dédmpfungselement N1 (T) symbolisiert die rein viskose Komponente, die
irreversibel und dissipativ ist. Bel Belastung finden innerhalb der Relaxa-
tionszeit T molekulare Umlagerungen (Platzwechselvorginge) statt. Diese sind
temperatur— und zeitabhidngig und bewirken eine irreversible Energiedissipa4
tion.

Das Feder/Ddmpfungselement GZ(T)/ﬂz(T) symbolisiert die viskoelastische Kom=-
ponente. Bei Belastung treten geschwindigkeitsabhingige, dissipative Umlage-
rungsvorginge auf. Bei Entlastung ist der urspriingliche Deformationszustand
zeitlich verzdgert (ﬂz(T)) durch die "gedichtnishafte' Riickstellkraft GZ(T)

wieder einstellbar (dissipativ-reversibel)@_

Wird die Belastung so schnelllaufgebracht, daB die Ddmpfungselemente gemdl
ihrer Relaxationszeit nicht folgen konnen, dann wird das gesamte System stei-
fer und verhdlt sich zunehmend linear-elastisch (energieelastisch). Bei tie-
fen Temperaturen frieren die DiAmpfungselemente mehr und mehr ein und es ver=
bleibt der rein-elastische Anteil des Federelementes Gy(T). Selbst flir nie-

derenergetische Umlagerungen sind bei sehr tiefen Temperaturen (z.B. 4.2 K)




die Relaxationszeiten extrem lang. Deshalb ist innerhalb endlicher MeRzeiten
flir das Gesamtsystem keine Geschwindigkeitsabhingigkeit im Deformationsver=
halten zu erwarten, da gleichzeitig die elastische Komponente Gl(T) zei tunab-

hédngig ist.

2.2 Nicht-lineares Deformationsverhalten bei tiefen Temperaturen

Bei 4.2 K wird das Deformationsverhalten der Polymere durch die rein elasti-
sche Komponente (Gl) bestimmt und man erwartet daher ein lineares Zug-Deh-
nungsverhalten. Fiir Polycarbonat (PC) und im geringem MaRe fiir Polysulfon
(PSU) wurde in Voruntersuchungen zu dieser Arbeit /43/ dennoch nicht-lineares
Verhalten festgestellt, das nicht auf viskoelastischen Prozessen beruhen
kann. Eine mbgliche Erklérung ergibt sich durch die in diesen Polymeren vor-
handenen Crazes (Abschnitt 3.1.2). Der Volumenanteil der Craze-Materie be-
trdgt bei PC ca. 6 % /9/. Kambour /10/ konnte eine sehr hohe Dehnbarkeit (ca.
200 %) der Crazes nachweisen. Obwohl diese Untersuchungen bisher nur bei
hoheren Temperaturen durchgefiihrt wurden, liegt die Uberlegung nahe, daR bei
tiefen Temperaturen eine zwar geringere aber trotzdem groBe Craze-Dehnung ein

insgesamt nicht-lineares Verhalten bewirkt.

2.3 Zeitabhidngiges Deformationsverhalten bei tiefen Temperaturen

Bei sehr tiefen Temperaturen (z.B. 4.2 K) ist innerhalb endlicher MeRzeiten
nach den Vorstellungen iliber das viskoelastische Materialverhalten der Poly-
mere nicht mit einem zeitabhidngigen Deformationsverhalten zu rechnen, da die
Relaxationszeiten viel zu lang sind (viele Jahre). Bei erhdhten Temperaturen
(z.B. 77 K) sind bei guasistatischer Belastung jedoch gewisse Relaxationspro-
zesse méglich. Mit steigender Deformationsgeschwindigkeit fallen diese Pro-
zesse aber zunehmend weg, was zu einer Versprddung fiihren sollte.

Aus diesen Uberlegungen ergab sich die Fragestellung dieser Arbeit nach der
Abhidngigkeit des Verformungsverhaltens bei tiefen Temperaturen von der Defor-
mationsgeschwindigkeit. Es sollte vor allem auch gekldrt werden, ob viskoela-
stische Prozesse allein oder noch zusdtzliche Prozesse einen EinfluBR auf das

Materialverhalten ausiiben.




3 Charakterisierung des Bruchverhaltens durch bruchmechanische KenngroBen

und EinfluB plastischer Prozesse

In allen realen Werkstoffen sind Fehlstellen vorhanden, die als Spannungskon-
zentratoren wirken und die theoretische Festigkeit um GroRenordnungen redu-
zieren. Mit den gefdhrlichsten Fehlstellen, scharfen Rissen, befaBt sich die
Bruchmechanik (Anhang C), die eine quantitative Erfassung des Bruchverhaltens
ermbglicht. Als Bruchkriterium wird in der linear-elastischen Bruchmechanik
fir ideal-elastische, isotrope Materialien das Erreichen kritischer Werte des

Spannungsintensitdtsfaktors, K bzw. der Energiefreisetzungsrate, G defi-

C’
niert. Mit diesen Werten 14Bt sich der Beginn einer instabilen RiRausbreitung

c?

vorhersagen.

Der Spannungsintensitdtsfaktor K beschreibt die Intensitdt der elastichen
Spannungsverteilung in der Umgebung elnes Risses. Er ist abhdngig von der
duBeren Belastung O sowie von der Priifkdrper—- und RiBgeometrie. Werden spe-
ziell die RiBufer senkrecht zur RiRBebene auseinandergezogen (Modus I-Be-

lastung, Anhang C), so gilt:
K=o Va-y (3.1)

a ... RiRBlAnge

Y <.. Korrekturfaktor fiir die PriifkSrpergeometrie

Der elastische Spannungs- und Verschiebungszustand in RiRnihe ist gegeben

durch:

nr

fij(e) sind hierin Funktionen des Winkels © aus dem Zylinderkoordinatensystem
(r, ®, z) an der RiBspitze (zur Herleitung von (3.2) s. Anhang C).
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Im  RiRligament (©-= O——fij(@) = 1) ergibt sich fiir die Komponente O, in

Belastungsrichtung in der RiRspitze (r = Q) eine Spannungssingularitét:

Uy = K] (393)
vanr

In der Praxis kdnnen unendlich hohe Spannungen jedoch nicht auftreten, son-

dern mit Uberschreiten einer materialspezifischen FlieRspannung bilden sich
vor der RiRspitze FlieRzonen aus. Das Materialverhalten in diesen Bereichen
ist 1im hohen MaRe nicht-linear. Setzt man auRerhalb der FlieBzonen 1linear-
elastisches Verhalten voraus und 1#Rt nur Abmessungen der FlieRzone zu, die
klein gegeniiber der RiBlinge und der Priifkdrpergeometrie sind (Kleinbereichs=
flieBen), so wird dieses Verhalten in der linear-elastischen Bruchmechanik
berlicksichtigt. Die charakteristische GroRe ist hierbei die Energiefreiset-
zungsrate G. Dies ist der Energieanteil aus dem durch duBere Beanspruchung
elastisch gespeicherten Energievorrat, der zum RiBwachstum je Bruchfldchen-—
einheit verbraucht wird. Nur fiir ideal sprdde Kérper wiirde G allein in Ober-
fldchenenergie umgewandelt. In realen Polymeren wird der weltaus groRte An-
teil jedoch durch Plastifizierung und die Ausbildung von FlieRzonen verzehrt
(ca. 60-80% /11/). Dabei konnen lokale Temperaturerhdhungen auftreten, zu
deren Berechnung (Abschnitt 3.2) die GroRe und die Form der FlieRzone von

Bedeutung sind und im folgenden niher behandelt werden.

3.1 Beschreibung von FlieRzonen

Die GroRe der FlieRzonen 1#Rt sich aus der elastischen Spannungsverteilung
berechnen, wenn man Schubspannungen fiir die Entstehung der Zonen verantwort-
lich macht. Transformiert man die elastischen Spannungskomponenten (3.2) in
das Hauptachsensystem und setzt sie in ein geeignetes FlieBkriterium ein
(z.B. von Mises'sches FlieRkriterium), so erhdlt man die Abmessungen der

FlieBzone fiir den ebenen Spannungs— (ESZ) bzw. ebenen Dehnungszustand (EDZ):

il

2
ol K. cos? B ( 1+3 sin? El-) ESZ (3.4)
2 2

)- L v (1—v )] EDZ (3.5)

2
dpy = K cos2 B [(1 +3 sin?
2

~o




Im RiBligament (© = 0) gilt:

2 2
= b ESZ (3.4 a) dm = —Jﬁ—« {(1-2 vz) EDZ (3.5 a)
2not 2m o

d

Op ist die materialspeéifische FlieRspannung bei reinem Schube.

Somit erh#lt man beim ESZ also stets eine groRere Zone als beim EDZ, was
schematisch in Abb. 3.1 gezeigt ist. Es ist stillschweigend angenommen, daR
die Zone klein ist und das elastische Spannungsfeld der Umgebung nicht stdrte.
Dieses 14Bt sich wiederum berechnen, wenn man als effektive RiRlinge a +dp1
anstelle von a in Gl. (3.2) einsetzt. Welterhin wird vernachlissigt, daR sich

die Spannungen durch die FlieRvorginge &dndern.

Abb. 3.1:

Form der FlieRzone

Die Berlicksichtigung der Spannungsumlagerung wurde fiir das Ligament in einfa-
cher Weise von Irwin vorgenommen. Wird an der RiBspitze die FlieRspannung Op
iberschritten, so bildet sich nach Irwin eine Zone mit kreisférmigem Quer-
schnitt vom Durchmesser rpl aus, innerhalb der die Spannung konstant ist
(GF)‘ Die Spannung, die durch die plastische Deformation in der Zone abgebaut

wird, muB dennoch vom Material getragen werden. Vor der Zone stellt sich eine
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neue Spannungsverteilung gemdR Gl. (3.3) ein, sodaB in einem gewissen Abstand
vor der Zone wiederum Op Uberschritten wird. Das Material verhdlt sich so,
als wiirde es einen gréRBeren RiB der Linge a+ b1 enthalten. Die GroBe der
FlieRzone muR also korrigiert werden. Die Korrektur (S. 91-94 in /54/) fiihrt
schlieRlich zu einer Zone, die doppelt so groR ist wie urspriinglich angenom-
men. Wie in Abb. 3.2 dargestellt, erstreckt sich damit ein fiktiver RiR der

Lénge a"rpl bis in die Mitte der FlieRzone vom Durchmesser 2rp1 = dpl .

\
UY \
AN
T \ g KI Abb. 3.2:
\\ y JTZ;{]? FlieRzone nach Irwin

et 7 rpl

Die Gr6Be der Zone errechnet sich nach diesen Uberlegungen aus folgender

Gleichung:

N

(3.6)

3

pl

= |-
A=

Fir den EDZ ergibt sich ein kleinerer Wert, der von McClintock und Irwin /12/
abgeschitzt wurde zu:

Jﬁi_ (3.6a)

4o o=
3nm d

TN

pl




3.1.1 Dugdale-Modell

In thermoplastischen Polymeren sind die FlieBzonen nicht rund, sondern diinn
und langgezogen und besitzen ein dreiecksférmiges Aussehen (s. 3.1.2). Das
Dugdale-Modell /13/ bietet in den meisten Fdllen eine gute Beschreibungs-
moglichkeit flir diese Zonenform. Nach diesem Modell wird davon ausgegangen,
daB sich an einem RiB der Lidnge 2a unter Zugbelastung (¢) schmale bandfdrmige

Zonen (s) ausbilden, ohne daR sich der RiB vergroRert (Abb. 3.3).

S ()"‘ S
T Abb. 3.3:

L—”"‘——ﬂwr *ﬁuh-§~““~\ RiBmodell nach Dug-
h—_—
OF Tm\_ - 1

- 23 ‘o

Ein hypothetischer RiB der Linge 2(a + s) kann elastizitdtstheoretisch behan-
delt werden, wenn folgende Voraussetzungen erfiillt sind:

— auBerhalb 2(a+ s) liegt rein elastisches Verhalten vor

=~ innerhlb s herrscht die gleichférmige Zugspannung Op (ideal plastisch)

= am hypothetischen RiB treten keine Spannungen auf, die grdRer sind als Op

(keine Singularitidt)

Die letzte Voraussetzung ist erfiillt, wenn die von zwei Teill&sungen herriih—
renden Spannungssingularitdten sich gegenseitig aufheben. Die erste Teil-

18sung hat eine Singularitit der GréRe

Kig = o vV (ass) (3.7)

und ergibt sich fiir einen lastfreien Rf% im einachsigen Zugspannungsfeld. Die
zweite Teilldsung hat eine Singularitdt der GroRe KI,s und ergibt sich fiir
einen an den Enden mit der Druckspannung O teilbelasteten RiE. Ein aulermit-
tig teilbeiasteter RiB hat in seinen Endpunkten Sﬁannungssingularitéten, die
sich liberlagern. Filir den hypothetischen RiR, bei dem die auRermittige Rand-
Spannung Op von a bis a+s verteilt ist, ergibt sich KI,s zu (S. 94-96 und
Kap. 4 in /54/):

Kis = -20f S arc cos o (3.8)
n da+s




S0ll nun am hypothetischen RiB keine Singularitdt vorliegen, so muR gelten:

Kp = Ko + Kgg = 0 (3.9)
Mit Gl. (3.7) und Gl. (3.8) erhdlt man schlieRBlich iiber eine Reihenentwick-
lung unter Vernachlidssigung der Glieder hdherer Ordnung die Linge der FlieR-
zone s:

S = 1[_ (3e10)
8

Q
a,|.=,

Die Verschiebung der RiBufer im EDZ 1#Rt sich berechnen aus (S. 72 in /54/)

v = 201 + v). %; - ﬂn—%-(z - 2v - cos? %L ) (3.11)

27

Liegt der Ursprung (x = 0) im Ende des hypothetischen Risses, so erhdlt man
fiir das Ende des physikalischen Risses (r = s und © =Tt ) die RiR6ffnungsver-—
schiebung 2v:

2

KI KIZ

- ESZ (3.12) v = (1 - Vi) EDZ (3.12a)
E'GF EﬂUF

v =

Bei einigen Polymeren werden die Crazes mit dem Dugdale-Modell nur ungenau
beschrieben; dies liegt wahrscheinlich an der Annahme einer konstanten FlieR-
spannung Op innerhalb der Zone. Qualitative und quantitative Angaben iiber den
Spannungsverlauf innerhalb der FlieBzone nach dem Dugdale-Modell findet man

bei Kramer et al. /14,15,16/.

Eine Weiterentwicklung stellt das Modell von Barenblatt /17/ dar, der eine
Verteilung von Koh#sionskridften innerhalb der Zone annimmt und in seiner
Autonomiehypothese fordert, daR fiir einen gegebenen Werkstoff unter gleichen
Bedingungen (z.B. O, ) die Ausdehnung der Endzonen und die Verteilung der
Kohdsionskrédfte darin bei allen Rissen gleich ist. Die Verteilung selbst ist

jedoch nicht bekannt.




3ela2 FlieBzonen in Thermoplasten

Die FlieBzonen in thermoplastischen Polymeren (Crazes) haben eine spezielle
Struktur (Abbe 3.4). Die SpannungsiiberhShungen in der Umgebung von Fehlstel-
len, die durch Anlegeh einer HduBeren Last auftreten, flihren dazu, daR ganze
Biindel von Molekiilketten aus dem verknduelten Bulk-Material herausgezogen und
hochgradig verstreckt werden. Die so entstehenden Fibrillen kdnnen hohe Span-
nungen tragen und sind innerhalb der Crazes in Richtung der lokalen Spannung

orientiert. Die Ausbreitungsrichtung ist senkrecht zur Belastungsrichtung.

R
2L )
s

Abb. 3.4: Struktur der FlieRzonen (Crazes) in Thermoplasten

Fir die Entstehung solcher Craze-Strukturen gibt es unterschiedliche Vorstel-
lungen /18 = 24/. Eine davon /24/ setzt die Existenz kritischer Spannungen

voraus. Danach miissen folgende Bedingungen erfiillt sein:

- max (gq, gy, 03,) = 07 » O
- 07 % 0, und oy % o3

‘..[1:01+0'2+U3>0
Il oo Invarlante des Spannungstensors

Die erste (notwendige) Bedingung verlangt lokal das Uberschreiten eines ge-
wissen Spannungsschwellwertes. Erst mit Erreichen dieses Wertes ist die Cra-
ze=Bildung mdglich., Die zweite Bedingung besagt, daR ein Craze elne treiben-—

de, anisotrope Kraft bendstigt, damit er sich senkrecht zur &duBeren Bela-
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stungsrichtung ausbreiten kann. Aus der dritten Bedingung folgt, daR der
Craze-BildungsprozeR unter Volumenzunahme stattfindet. Dies flihrt dazu, daR
zwischen den orientierten Fibrillen ein hoher Leerstellenanteil vorhanden
ist. Die Dichte im Craze betrigt deshalb nur ca. 60 % des Wertes des umgeben-
den Bulk-Materials. Diese unterschiedliche Dichte erdffnet die Méglichkeit
bei transparenten Polymeren Crazes mit Hilfe der Interferenzoptik zu detek-
tieren und die Abmessungen zu bestimmen. Zahlreiche Untersuchungen auf diesem
Gebiet wurden von D511 /25/, Kambour /26/ und Opfermann /27/ vorgenommen, die
ein breites Spektrum der Literatur iiber Crazes angeben. Neuere Erkenntnisse

sind bei Kausch /28/ zusammengefaRt.

Die Abmessungen solcher Crazes hingen stark vom jeweiligen Material, sowie
von Parametern wie Temperatur, Molekulargewicht usw. ab. Die maximale Craze-
Dicke ZVC betrdgt einige Mikrometer wdhrend die Lingenausdehnung s wesentlich
groker ist. Allgemein gilt, daR das Verhdltnis s/2vC stets groBer als zehn
iste Die Craze~Kontour kann mit dem Dugdale-Modell beschrieben werden{und

stimmt mit dem experimentell ermittelten Verlauf gut iiberein.

Bis auf wenige Ausnahmen /29 - 32/ sind Crazes bei tiefen Temperaturen kaum
untersucht. Schirrer /31/ findet bei bestimmten, materialspezifischen Tempe-
raturen einen Ubergang vom einzelnen Craze zum '"multiple-crazing'. Bei diesen
ProzeRB entstehen vor der RiRspitze viele kleinere Einzelcrazes.

Um den EinfluR der Crazes auf das Bruchverhalten bei tiefen Temperaturen
erfassen zu k&nnen, sind noch umfangreiche Untersuchungen iiber die Abmes-

sungen und die Eigenschaften der Craze-Materie notwendig.

3.2 Energetische Betrachtungen zur plastischen Deformation

Widhrend des Deformationsvorganges 14Rt sich fiir die Energieumsetzung in der
FlieBzone eine einfache Leistungsbilanz aufstellen: die pro Zeit in der Zone

als Wirme gespeicherte Energie W ergibt sich aus der in dieser Zeit dis-

s
sipierten Energie Wdiss und der fiE;;r gleichen Zeit durch Wdrmediffusion aus
der Zone abgefiihrten Energie WWL: .

Woesp. = Waiss + Wy (3.14)
Die pro Zeit als Wirme gespeicherte Energie ergibt sich aus dem Volumeninte-
gral des Produktes der spezifischen Wirme c, der Dichte P und der Temperatﬁr

T. Die pro Zeit dissipierte Energie erhdlt man aus dem Volumenintegral derje-



nigen Wirmemenge, die durch irgendeinen DeformationsprozeR g(e(t),T) ent-
standen ist. Die pro Zeit abgefihrte Energie ergibt sich schlieBlich aus dem
Oberflidchenintegral der Wdrmeleitfdhigkeit A und dem Gradienten der Tempera-
ture Dieses Oberfldchenintegral kann mit dem Integralsatz von Gaull in ein
Volumenintegral iiberfithrt werden, wodurch sich die Integration iiber das Volu-

men der FlieBzone fiir alle drei Energieanteile aufhebt.

;
Wyesp. = I:% / / ¢ (T) - o (T) dT dV (3.15)
Vy 0
wdisg, = ad? / / g (e(T), T) de dV (3.16)
Vol Emax
Wy - / A (T) grad T dA = /div [ -\ (T) grad T ) oV (3.17)
A v,

Die thermodynamischen Voraussetzungen fiir den DeformationsprozeR in der

FlieBzone werden durch die thermische Ausgleichszeit Tth ) und die Zeitdauer

[ bestimmt, innerhalb der eine Erwidrmung stattfindet:

- fiir Teh << t, verlduft die Deformation isotherm (Wdiss = QWL —= AT = 0)

= fir Teh >> [ verlduft die Deforwmation adiabatisch, wobei durch die Wirme=-
entwicklung eine relative Temperaturerhthung AT in der FlieRzone auftritt.
Fiir diesen Fall gilt QWL = 0 und die Temperaturerhthung wird durch das
AusmaR der Deformation festgelegt: AT = AT (g(e(t),T)).

Im Ubergangsbereich zwischen beiden Grenzfdllen hingt das Auftreten einer

Temperaturerhdhung auch von der Erwdrmungszeit t, ab: AT = AT (g(e(t),T),t,,)-

3.2.1 Abschdtzung der Temperaturerhdhung in der FlieRzone

Die TemperaturerhShung in der FlieRzone ist aus Gl. (3.18) berechenbar:

aT d W gi
— . — (m—@i&) - ap div grad T (3.18)
ar ot - C

ap <. Temperaturleitzahl

Darin ist Wiigs = J/-g(e(tLIﬁ de€ die pro Dehnung dissipierte Energiedichte-

Emax

)Tth ist die Zeit, innerhalb der Temperaturgradienten im FestkOrper auf 1/e

*

abgebaut werden und 14Rt sich aus der Temperaturleitzahl aq= A/[pC) bestimmen




Die in der FlieRzone dissipierte Energie 1#Bt sich nicht exakt angeben. Die
Temperaturerhthung kann daher nur grob abgeschidtzt und die GroRenordnung
ermittelt werden. Fiir die Bestimmung von Wyigg Pleten sich zwei Moglichkediten

an:

= die Widrmeentwicklung in der FlieRzone erfolgt durch innere Reibung; diese
driickt sich im Verlustfaktor tan® aus. DefinitionsgemdR (s. Anhang B) ist
bei sinusférmiger Belastung innerhalb einer viertel Periode tan8 das Ver-
hdltnis aus dissipierter zu elastisch gespeicherter Energie:

tan 8 = Qw,; o/0Way -

Fiir eine dreiecksformige Belastung gilt ndherungsweise (Grundschwingung):

OWgiss = fan 6-0w, = tan 6-0 8¢ = tan 8-E- €8¢ (3.19)
E' ... Tangentenmodul
Unter adiabatischen Bedingungen erhilt man aus Gl. (3.18) und Gl. (3.19) die

relative Temperaturidnderung OT/Og : .
aT tan & E
o LI (3.20)
Oc C Y

Diese relative Temperaturdnderung OT/J¢ wurde aus MeRergebnissen /34,44/ be-
rechnet und ist in Abb. 3.5 als Funktion der Temperatur fiir eine Dehnung ¢ =

10 7% dargestellt.

1000 = — ‘ '

0 7 100 ' 200 —TK 300

Abb. 3.5: Relative Temperaturinderung OT/J€ fiir verschiedene Materialien als

Funktion der Temperatur




Die TemperaturerhShung berechnet sich aus Gl. (3.20) durch die Integration
liber €. Dabei ergeben sich jedoch Schwierigkeiten, da erstens die maximale
Dehnung in der FlieBzone als obere Integrationsgrenze nicht genau bekannt ist
und zweitens der aus einer linearen Theorie definierte tand nicht bis zur
Bruchdehnung anwendbar ist. Nur fiir die anfdngliche Deformation in der FlieR-
zone hat Gl. (3.20) Giltigkeit und kann dazu dienen, eine Tendenz der An-
fangserwdrmung zu geben.

Bei einer Ausgangstemperatur T = 77 K erkennt man, daB in Abb. 3.5 die Kurven
fir PE, PC und EP positive Steigungen besitzen. Das bedeutet, daR die durch
Dehnung erzeugte Temperaturerhdhung bei erhdhter Temperatur zunimmt und sich
gewissermaBen selbst "aufschaukelt'. Bei PSU dagegen ist es anders. Die nega-
tive Steigung ist ein Zeichen dafilir, daR die spezifische Widrme stdrker mit
der Temperatur ansteigt als die durch Dehnung erzeugte Widrme pro Volumenein-=

heit OwWygs = fan 6 E'-ede.

- eine den experimentellen Gegebenheiten besser als tan® angepaRte GroRe ist
die Energiefreisetzungsrate, deren kritischer Wert G1e alle Prozesse erfabt,

die von Beginn der Deformation bis zur Materialtrennung auftreten:

Ge = Goperfigche * GPlasfifizierung + Okinetisch *+ -

Somit sind alle irreversiblen Deformationsprozesse bis zum Bruch automatisch
beinhaltet, die bei der Ausbildung von FlieRzonen stattfinden und eine Wir-
meentwicklung bewirken. Die in den FlieRzonen vor den RiRspitzen entstandene
Wdrme macht ca. 60 bis 80 % /11/ des Wertes von Gy, ause Zur Abschétzung der
Temperaturerh6hung wurde ein Anteil von 60 % als dissipierte Energie Wiiss

elngesetzt.

Nimmt man an, daR bei den geringen Abmessungen der verwendeten Proben ein
ebener Spannungszustand (ESZ) vorliegt, dann 1dRt sich Gy. aus den gemessenen

GroRen Ky und E' berechnen. Es gilt:

O = — ESZ (3.21)
E' ... Elastizitdtsmodul
Die Energiefreisetzungsrate ist eine flichennormierte GroBe. Die FlieRzonen
haben jedoch eine endliche Dicke d und zur Angabe der dissipierten Energie in
der FlieRzone muR Gy, auf deren Volumen bezogen werden:! Wjjgo = wdiSS(GIC/d%
Die Dicke d der FlieRzonen kann mit Hilfe von Modellen (Abschnitt 3.1) abge-

schdtzt werden.




Fir den adiabatischen Grenzfall (WWL = 0) ergibt sich die Temperaturerhdhung
AT mit Gl. (3.18) aus
AT,y = Miiss o g . G (3.22)
9 C 9-c-d
Bei Berlicksichtigung der Wirmeabfuhr aus der FlieRzone (WWL ¢ 0) 1Bt sich
Gl. (3.18) niherungsweise 18sen, wenn man alle GrdRen als temperaturunabhin-

gig betrachtet:

A-i- +aT —A—T—:-\El-d-l-s-s—- (3-23)
Axt g ¢
AT = Wdiss (1 _ e_B-fw) (3.24)
p-c-B
Bty

B = ag/ Ax?

Die adiabatische TemperaturerhShung A’I‘ad wurde ausgehend von der Temperatur
T, = 77 K fiir PE, PC und EP *) nach Gl. (3.22) abgeschitzt. Wegen der starken
Temperaturabhingigkeit der spezifischen Wirme erfolgte die Berechnung itera-
tive Zur Bestimmung der FlieRzonendicke wurde das Dugdale-Modell verwendet;
die FlieRzone wurde dabei als Quader der Hohe d = v angenommen und fiir Op die
Bruchspannung in Gl. (3.12) eingesetzt (das Modell von Irwin entspricht der
realen Form einer FlieRzone weniger). Die Ergebnisse der Rechnung sind in
Tab. 3.1 zusammengefaRt. c(T) ist der Wert der spezifischen Widrme fiir T =

Ty + AT 4/2.

GIC (TO)I Q (To), E(T) N d (TO) f A Tad,

Polymer 5 3
J/m g/cm” | J/(kg-K)f pm K

PE 9200 /& | 1,04 | 1280 18,00 | 230

PC 2000 /z;3/ | 1,25 935 3,80 | 270

EP LLO ful | 1,24 840 1,13 225

Tab., 3.1: Daten zur Berechnung von ATad ('1‘°= 77 X)

*)

Flir PSU konnte wegen fehlender Materialdaten keine Abschdtzung vorgenom-

men werden.




Amad gilt dabei fiir die hbochsten Deformationsgeschwindigkeiten im Experiment -

(€580 s™1). pie aufgrund des thermoelastischen Effektes auftretende Abkih-

lung betridgt nur wenige Grade und kann vernachlidssigt werden.

Die adiabatische Temperaturerhdhung ist fiir die drei betrachteten Polymere
mit 220 K < AT < 270 K etwa gleich groR. Diese Abschitzung kann jedoch nur
als obere Grenze von AT angesehen werden, da wegen der hohen RiBgeschwindig-
keit bei der Messung von GIc /4,33/ die verwendeten Werte fiir adiabatische
Zustdnde an der RiRspitze gelten, die bei den maximal erreichten Deforma-
tionsgeschwindigkeiten £ der vorliegenden Experimente nur teilweise gegeben

sind.

Die Absch#tzung der TemperaturerhShung bei nicht-adiabatischen Bedingungen
nach Gl. (3.23) ist duBerst problematisch, da man t, nicht kennt. Es ist
jedoch stark anzunehmen, daB'die gesamte Erwidrmungszeit wdhrend des Deforma-
tionsvorganges deutlich kiirzer ist als die im Experiment gemessene Gesamt-
bruchzeit tpe Die Deformationsvorgédnge an der RiBspitze verlaufen dadurch
ndher am adiabatischen Grenzfall als es sich aus der Bruchzeit ty ergibt., In
Ermangelung einer genauen Erwidrmungszeit wurde in Gl. (3.23) fiir ty, die Ge-
samtbruchzeit ty eingesetzt und eine untere Grenze einer nicht vollstédndig
adiabatischen Temperaturerhdhung abgeschidtzt. Flir die experimentell gréBten

Deformationsgeschwindigkelten erhdlt man:

ATPE = 95K
ATPC -~ 23K
ATEP o 3K

Selbst aus dieser groben Abschdtzung erhilt man somit fir PE eine grokere
Temperaturerhdhung als fiir PC und EP. Fiir diesen nicht vollstidndig adiaba-
tischen Fall sind die niedrigen Werte filr PC und EP auf die geringe FlieRzo~-
nendicke d und das daraus resultierende ungilinstige Verh#dltnis von Oberflidche
zu Volumen zuriickzufiihren.

Aus dieser Abschitzung wird die im Experiment gefundene Tendenz deutlich, daR
flir eine Plastifizierung (s. Diskussion) unterschiedlich groRe Deformations=

geschwindigkeiten € erforderlich sind.




4  Experiment

In den durchgefithrten Zugversuchen wurde die Geschwindigkeitsabhdngigkeit des
Bruchverhaltens verschiedener Polymere bei tiefen Temperaturen untersucht. In
den folgenden Abschnitten werden die verwendeten Materialien und Probenfor-
men, die Versuchsanlage und die Versuchsdurchfiilhrung sowie die Erfassung der

MeRwerte beschrieben.

4.1 Untersuchte Materialien

4.1.1 Auswahlkriterien

Die wuntersuchten Materialien wurden nach technologischen und physikalischen

Gesichtspunkten ausgewdhlt:

= Der Einsatz von Polymeren als Matrix in Faserverbundwerkstoffen ist von
groBer technologischer Bedeutung. Bisher wurden dazu vornehmlich Epoxidharze
(EP) verwendet, obwohl sie fiir die Tieftemperaturanwendung zu sprdde sind.
Ein hdufig eingesetztes System wurde deshalb in die Untersuchungen einbezo-
gen.

Bestimmte Thermoplaste, wie PC und PSU (oder auch PES (Polyethersulfon))
zeigen im Tieftemperaturbereich merklich héhere Bruchdehnungen als Epoxidhar-
zeé. Dies pridestiniert sie neben ihren guten Verarbeitungseigenschaften als

bessere Matrices flir Faserverbunde in der Tieftemperaturtechnologies.

= Das physikalische Auswahlkriterium stellten die Diampfungsspektren dar.
Dabei sind die Temperaturen TB von solchen sekunddren Maxima von Interesse,
die eine gewisse Beweglichkeit der Hauptketten signalisieren. In PE werden
bei einer Anregung von 12 Hz bei TB = 160 K Umlagerungen von Hauptkettenseg-
menten in den amorphen Bereichen wirksam, die nach Schatzki /5,6/ crankshaft-
Bewegungen genannt werden. Bei PC und PSU setzt eine Segmentbeweglichkeit
erst bei hoheren Temperaturen ein und bei Epoxidharzen noch spiter (TB = 215

K, 10 Hz). Eine derartige Beweglichkeit bewirkt eine gewisse Plastifizierung

der Polymere, die fiir diese Experimente von entscheidender Bedeutung ist.




Die Polymere wurden einmal nach einer méglichst tiefen Temperatur TB (PE) und
zum anderen nach welt auseinanderliegenden TB (PE, PSU, PC bis EP) ausge-
sucht. Die Dimpfungsspektren dieser Polymere sind in Abb. 4.1 dargestellt.
Sie wurden im Torsionsschwingversuch bei sinusférmiger Anregung mit einer
Frequenz von ca. 10 Hz gemessen /34/. Im Experiment treten jedoch je nach der
Deformationsgeschwindigkeit € sowohl niedrigere als auch wesentlich hdhere
Frequenzen auf, sodaR sich die Lagen der Didmpfungsmaxima gemdR der Arrhenius-
Beziehung (2.2) verschieben. Diese frequenzbedingte Verschiebung dTB /df der
in Abb. 4.1 angedeuteten Maxima TB wurde fiir die Frequenzen f bestimmt, die
den geringsten und h8chsten Deformationsgeschwindigkeiten € des Experimentes
entsprechen. Zwlschen f und € besteht die Beziehung f = € /4 €g = 1/4tg (s.
Aphang B). Danach ergibt sich im Experiment flir émin x 0.04 s_1 eine Frequenz

1

fmin = 0¢12 Hz und fiir € =580 s™* eine Frequenz f , = 1670 Hz. Die

x
hierfiir berechneten Temperaturen TB und die Aktivierungsenergien AU sind 1in
Tab. 4.1 angegeben. AU wurde graphisch bestimmt aus der Steigung der Geraden
in einem (log f, 1/T)-Diagramm, die durch die Punkte (l/TB, log foxp® 1) und

(1/T = 0, log Vo = 13.5 /35/) festgelegt wurden.
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Abb. 4.1: Dimpfungsspektren der untersuchten Polymere bei ca. 10 Hz (ent-
spricht £=2.5 g71)
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Polymer AU | Tg (10Hz), K | Tg (0,12 Hz), K | Tg (1670 Hz), K
o/mol | EUEEL A |
PE 37.0 160 134 188
.
PSU L2 .3 178 153 215
PC L2 .3 180 153 215
EP 52.0 215 189 265

4ot Aktivierungsenergien AU und Temperaturlagen der Diampfungsmaxima

(gemessen und berechnet fiir minimales und maximales € des Experi-

mentes)

4.1.2 Chemischer Aufbau und Molekularbeweglichkeit der untersuchten Materia-

lien

Polyethylen (PE):

Grundeinheit:

Thermoplast, teilkristallin

MM (mittelmolekular): My = 500 000 g/mol (Gewichtsmittel-
wert der Molekularmasse)

HM (hochmolekular): M, = 1 000 000 g/mol

linearer Aufbau mit geringem Anteil an Verzweigungen

(HDPE)

Halbzeughersteller: Thyssen/Schulte

.
¢
H Hln

sekundédres Dispersionsgebiet bei TB = 160 K (12 Hz), Auf=-
tauen von begrenzter Kettenbeweglichkeit (crankshaft mo-

tions) in den amorphen Bereichen.



Polycarbonat (PC):

Grundeinheit:

Polysulfon (PSU):

Grundeinheit:

Epoxidharz (EP):

— 04 —

Thermoplast,amorph

My = 32 000 g/mol
Halbzeughersteller: TKG Ensinger

e i
o-O-4—Oro-t
CHB n

sekundidres Dispersionsgebiet groBer Halbwertsbreite (ca.

* 60 K) bei T, = 180 K (8 Hz)
B

Auftauen von Kettenbeweglichkeit durch Rotation um die

Sauverstoffbriicken der Hauptketten
Thermoplast, amorph

My = 35 000 g/mol
Halbzeughersteller: TKG Ensinger

CHs 0

l I
Ot 0-O

CH; n

sekundires Dispersionsgebiet bei TB = 178 K (8 Hz)

gleicher Mechanismus wie bei PC (dhnliche Grundstruktur)

Duroplast, amorph

mittlere Vernetzungsdichte, bei Raumtemperatur semiflexi-

bel
Hersteller: Ciba-Geigy

Das Harz vom Typ CY 221 ist eine Mischung aus einem

Harz

auf der Basls von Bisphenol A und einem langkettigen Harz

auf der Basis von Polypropylenglycol und Epichlorhydrin.

Der Hirter vom Typ HY 979 besteht aus einem aromatischen

und einem cycloaliphatischen Amin.
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[ 0|H O‘H ]
TRy®— CH —CH, —N —CH,— CH
Grundeinheit: AZQQ
|
+Ry#¥)—CH—CHy —N —CHy, — EtH +
|
L OH OH |,
Ry ist die Anzahl der Zwischenglieder belder Harzsysteme
vom Typ
O CHs ot CHy A
l —
CHp— CH{CH,—0 q@—o—-CHz——cH—CHZ——o ~(—0—CH=CH—Hy
: CHy n CHy I
Ry
und

as : C;H3 |l /O\

CHy = CH-CHy -0 —CH— Ch -0 — CH—CH,—0—Chy -+ CH—CH,

|
| m |

Ry¥*

R, ist die Anzahl der beiden Hértertypen mit dem Aufbau

| l
| = |

HoN T O~ Ny
R, !

und
|

0 R R
| / N !
HoN jr@—mr@jt NH,
|
| |

Ry ¥

R* ist eine niedermolekulare Seitengruppe (z.B. CH3)

sekunddres Dispersionsgebiet bei TB = 215 K (10 Hz) durch

Rotation um die Sauerstoffbriicken




4.2 Probenform

Zur Durchftihrung der Experimente waren zwei Forderungen an die Probenform
vorherrschend :

- eine kleine MeRlinge lo, um bei einer begrenzten Abzugsgeschwindigkeit der
Maschine vp eine mglichst hohe Deformationsgeschwindigkeit € in der MeRlidnge

zu erreichen:

€ = — = —_—

de__d_(Al):’I_d(Al)_vi (4.1)
f df lo l0

b
— eilne geeignete Krafteinleitung, die auch bei hohen Deformationsgeschwindig-
keiten und tiefen Temperaturen den Bruchvorgang innerhalb der MeBlédnge statt=~

finden 14Rt.

Die Messungen bei 77 K wurden mit abgewandelten Formen (Abb. 4.2 und Abb.
4.3) einer ASTM—Normprobé /36/ durchgefiihrt. Die Normprobe hat zwlischen den
Ubergéngen zu den Auflagern einen konstanten Querschnitt. Durch die ungin-
stige Krafteinleitung erfolgte bei den extremen Beanspruchungsbedingungen der
Bruch stets im Ubergangsradius oder in den Einspannungen selbst. Solche Brii-

che lassen jedoch keine verniinftige Aussage zu.

d=2,5

e 20—

i | Ty

(— | /
}
8
l L5 |t L
6  Tp=5 3.6 031 3¢
! 0 [0: i 28
____T |
8 , !
| |
d=25 lo— P16 —
Abb. 4.2 Flachprobe Abb. 4.3: Flachprobe fiir Abb. 4.4: Rundprobe

hohe Deforma-
tionsgeschwin=-

digkeiten




Spannungsoptische Beobachtungen im polarisierten Licht zeigten, daR sich bei
den abgednderten Flachproben bei Belastung eine deutlich bessere Krafteinlei-
tung ergibt und sich in der MeRlidnge 10 *) (s. Abbildungen) eine homogene
Spannungsverteilung einstellt. ﬁiese Proben brechen in den meisten Fdllen in

der MeRlidnge und liefern klare Ergebnisse.

Um den EinfluB einer Kerbwirkung, die von den Kanten der Flachproben ausgeht,
zu  untersuchen, wurden an PC einige MeRreihen mit Rundproben (Abb. 4.4)
durchgefithrt. Die Ergebnisse von Rund- und Flachproben stimmten bei 77 X

jedoch sehr gut ilberein.

Eine weitere Verbesserung der Probenform fiir die Messungen bei 4.2 K wurde

durch die zusdtzliche Taillierung der Rundproben gemiR Abb. 4.5 erreicht.

70°

d

®6

Abb. 4.5:
Taillierte Rundprobe

./

018

Die untersuchten Thermoplaste sind im Handel in Plattenform erhdltlich, Harz
und Hirter des Epoxidharzes miissen erst zu Bldcken vergossen und ausgehédrtet
werden. Nach der Herstellung auf NC-gesteuerten Maschinen werden die Proben
drei Tage bei Temperaturen von ca. 20 OC unterhalb der jeweiligen Glastempe-

ratur spannungsfrei getempert.

*)

, . N *
Die MeRBlénge 10 ist nicht zu verwechseln mit der scheinbaren MeBldnge 1,

(s. Abschnitt 4.6), mit der sich die lokale Dehnung in der MeRBlidnge berechnen
14R¢e. ‘




43 Versuchsanlage

Im Experiment wurde angestrebt, das kryogene Bruchverhalten von Polymeren bis
zu mdglichst hohen Deformationsgeschwindigkeiten é-vA zu ermitteln. Hohe Ge-
schwindigkeiten Va sind erreichbar mit einfachen Pendel- und Fallapparaturen
sowle hydraulisch angetriebenen ZerreiBmaschinen. Pendelgeridte, die zur Er-
mittlung der Brucharbeit im Schlagzug- oder Schlagbiegeversuch (DIN 53 448
und 53 453) verwendet werden, haben den Nachteil, daR wihrend der Beanspru-
Chung die Geschwindigkeit abnimmt und sich auBerdem nur in einem sehr be-
grenzten Bereich variieren 1dBt. Im Sinne klar definierter Materlialeigen-
schaften ist man bestrebt, wihrend des gesamten Verformungsvorganges eine
konstante Geschwindigkeit einzuhalten. Dies ist mit Hydropulsanlagen in einem

grollen Bereich bis zu mehreren Metern pro Sekunde miglich.

Einer beliebigen Steigerung der Déformationsgeschwindigkeit steht als obere

physikalische Grenze die Schallgeschwindigkeit c¢_ der Longitudinalweilen ge-

s
geniliber, mit der sich ein Spannungszustand im Festkdrper ausbreitet. Bei
Belastung der Probe an einem Ende wird die Spannungswelle (cs) am festgehal-
tenen Ende reflektiert und lduft so mehrmals durch die Probe. Nach etwa zehn
Durchlédufen kann man von einem gleichmidRigen Spannungszustand liber der gesam—
ten Probenlédnge ausgehen /37/ (Thermalisierung). Eine Erweiterung des konven-
tionellen Zugversuches zu hdheren Deformationsgeschwindigkeiten ist nur bis
zu dieser Grenzbedingung, tg > 10+tg, sinnvoll. Sie wurde bei allen hier
beschriebenen Experimenten erfiillt *).

tg ¢eo Zeit fiir den einmaligen Durchlauf der Spannungswelle in der Probe

Auch vom meRtechnischen Standpunkt aus 14Rt sich die Deformationsgeschwindig-
keit nicht beliebig steigern. Klare Aussagen kdnnen nur dann getroffen wer~
den, wenn sich der reale Kraftverlauf mit der KraftmeReinrichtung innerhalb
tolerierbarer Fehlergrenzen unverfdlscht aufzeichnen und auswerten 1dBt. Fiir
den Grenzfall (worst case) eines sigezahnfbrmigen Kraftimpulses, wie er beim
Sprodbruch realisiert ist, ergeben sich nach Grimminger /38/ bestimmte Anfor-
derungen an das KraftmeBsystem (s. Abschnitt 4.5.1).

;3_—m___u__

.* Reine Schlagbeanspruchung wiirde nur fiir ty < tg vorliegen, sodalk die Probe
am beanspruchten Ende br%cht wihrend das andere noch undeformiert ist. 1Im
Bereich tg < tg < lO-tS!stellen StoBwellenerscheinungen eine zusdtzliche,

undefinierte Beanspruchung dar.




4.3,1 Beschreibung der verwendeten Versuchsanlage

Die Experimente wurden an zwei im Prinzip baugleichen Hydropulsanlagen der
Firma Schenck (Darmstadt) ausgefiihrt. Eine der Anlagen *) ist fiir Zugversuche
mit Priifgeschwindigkeiten bis maximal 1 m/s und fiir Langzeitversuche im kryo-
genen Temperaturbereich ausgelegt. Die zweite Anlage **) ermdglicht héhere
Priifgeschwindigkeiten bis maximal 8.5 m/s, ist jedoch nur bei Temperaturen
bis ca. =50 °C einsetzbar. Durch ein einfaches, experimentelles Verfahren
(s.Abschnitt 4.4.1) konnten auch an dieser Anlage Tieftemperaturversuche
durchgefithrt werden.

Der Aufbau beider Anlagen, die sich lediglich durch den Hub des Arbeitszylin-
ders unterscheiden, 1ist schematisch in Abb. 4.6 dargestellt. Eine zentrale
Einheit enth#lt die Starkstrom— und Energieversorgung fiir die gesamte Anlage,
Steuerung und Schaltung fiir das Hydraulikaggregat und die Absaugeinheit fiir
das anfallende Leckdl, Sollwert— und Funktionsvorgabeeinrichtungen, einen
PID-Regelverstidrker und MeRverstirker sowie gegebenenfalls weitere Zusatzein-

richtungen. In einer zweiten Einheit sind Anzeige- und Registriegerdte verei-

nigt.
Pruf -
maschine /
Vorgabeein- /
Anzeige- richtungen ?
geriite Steuerung __] ¢ /
Regl
Rodictie] egier Absaug- )
gistrier- Verstdrker einheit
gerate )
Energie-
versorgung Hydraulik -
Starkstrom- aggregat .
versorgung \

Abb. 4.6: Schematischer Aufbau der Hydropulsanlagen

*)

Kernforschungszentrum Karlsruhe, IMF 1V

* %k
) Fraunhofer-Institut ICT, Pfinztal-Berghausen




Vom Hydraulikaggregat wird ein Oldruck von ca. 280 bar geliefert. Uber zwei
bzw. drei Servo-DurchfluR-Regelventile wird der DruckdlzufluR auf einen Kol=-
ben im Arbeitszylinder gesteuert, durch den liber ein Gestdnge die Priifkraft
in das MeRobjekt eingeleitet wird. In diesem Kolben ist der Tauchanker eines
induktiven Wegaufnehmers befestigt, dessen Ausgangssignal iiber den MeRver-
stdrker als Istwert dem Regelverstdrker zur Wegregelung und zur Erfassung der

Anderung des Klemmenabstandes einem Registriergeridt zugefitlhrt wird.

Zur Erzielung einer konstanten Abzugsgeschwindigkeit muR der Energiespeicher
von der Probeneinspannung abgekoppelt sein. Die Abkopplung erfolgt durch
einen frei tiber einem Slack~Adapter (Abb. 4.7) beweglichen Zylinder (Energie-
speicher), der durch den Antriebskolben auf die gewlinschte Geschwindigkeit
gebracht wird, die dann aufgrund seiner groRen Masse konstant bleibt. Eine
kraftschliissige Verbindung wird durch den Slack-Adapter erst nach dem Errei-
chen der konstanten Geschwindigkeit hergestellt.

Erfolgt der KraftschluB durch rein elastischen StoB, so treten heftige Prell-
erscheinungen auf. Die Geschwindigkeit der Klemme liberschreitet durch die
v6llige Energieiibertragung kurzzeitig die Geschwindigkeit des bewegten Zylin-
ders und wird durch die Probe wieder abgebremst. Dieser Vorgang kann sich
mehrmals wiederholen und belastet die Probe zus#tzlich. Durch die konische
Form des Slack-Adapters und die dadurch auftretenden Reibungskrdfte erfolgt

der StoR anelastisch. Die Prellerscheinungen werden somit weitgehend vermie-

<< Vverstellbares
\mﬁ Querhaupt
Halte - Abb. 4.7:

StGﬂge >Quor2meﬂscheiben Einrichtung zur Erzielung kon-
stanter Abzugsgeschwindigkeit

den.

Probe —ﬁ T FEinspannungen

beweglicher
Zylinder

— Slack - Adapter




4.4 Versuchsdurchfiithrung

Experimente bei tiefen Temperaturen erfordern naturgemiR ein hohes MaR an
Vorbereitungszeit (einschlieRlich Abkithlungszeit) und kryotechnischen Vorkeh-
rungen. Bei Kurzzeitversuchen steht dies in einem unglinstigen Verhdltnis zur
reinen MeRzeit. Fiir Messungen bei 4.2 K und 77 K sind dariiberhinaus die
Apparaturen meist nicht ausgelegt (s. Anlage fiir hohe Abzugsgeschwindigkei~-
ten). Es muBte daher nach einer sinnvollen Losung zur Durchfiihrung der Expe-

rimente gesucht werden.

Bei hinreichend kurzer Versuchsdauer (tg < 0.5 s) wurden die Messungen bei 77
K mit den Flachproben folgendermaRen durchgeflihrt: die Proben werden in fliis-
sigem Stickstoff auf 77 K abgekiihlt und mit einer Pinzette (gleichfalls auf
77 K abgekiihlt) in die auf Raumtemperatur befindlichen Halterungen einge-
hdngt. Zwischen der Entnahme aus der Kithlfliissigkeit und dem Bruch der Probe
vergehen dabei zwei bis maximal vier Sekunden.

Um sicherzustellen, daR die Temperatur der Probe bis zum Bruch nicht zu étark
angestiegen ist, wurde mehrmals der Temperaturverlauf im Bereich der MeBlinge
1, an der Probenoberfliche und im Inneren der Probe *) mit einem Widerstands-
thermometer Pt 100 gemessen (Abb. 4.8). Die Versuchsbedingungen wurden dabei
exakt nachvollzogen. Der Temperaturgradient zwischen Probenoberflidche und dem
Inneren der Probe nach der maximalen Experimentierzeit von vier Sekunden ist
mit ca. 3 K vernachldssigbar und man kann von einer MeBtemperatur von 77 K
ausgehen.,

Die Temperatur der Probenteile in der warmen Einspannung ist sicher hdher als
im Bereich der MelBldnge gemessen wurde. Dies wirkt sich insofern glinstig aus,
als aufgrund der groReren Zihigkeit der widrmeren Probenteile in der Einspan-—

nung Briiche in diesem Bereich nur sehr selten auftreten.

Messungen bei 77 K fiir tg > 1 s und mit Probenformen, die eine zeitaufwendige
Einspannung erfordern wiirden (z.B. Rundproben), sowie Messungen bei 4.2 K

kdnnen auf die beschriebene Weise nicht durchgefiihrt werden. Durch ein einfa-

*)

Zur Messung der Temperatur im Inneren der Probe wurden zwei Flachproben
miteinander verklebt und die Temperatursonde derart in eine Bohrung zwischen
beiden Proben eingeklebt, daRk sie gerade von soviel Material umgeben war wie

es der halben Probendicke entspricht.




ches, experimentelles Verfahren konnten mit der Entwicklung eines Minikryo-

staten zwei Probleme gelOst werden:

= in nicht-kryogenen Apparaturen sind Zugversuche bei 77 K (tB <20 s) und
bei 4.2 K (tB <5 8) mit allen Probenformen durchfiihrbar

- die notwendigen kryotechnischen Vorkehrungen und die dadurch bedingten

langen Vorbereitungsphasen sind auf ein Minimum beschridnkt.

100 T 1 = Abb. 4.8:

T K Temperarurverlauf nach
3

der Probenentnahme aus LN2

T - Oberfliche |

90 —

Innen

80

77 /

4.4.1 Prinzip des Verfahrens mit einem Minikryostaten

Die experimentelle Vorgehensweise mit einem Minikryostaten im Zugversuch ist
schematisch in Abb. 4.9 wiedergegeben. Die Probe wird bei Raumtemperatur (RT)
in den Minikryostaten eingebaut und anschlieRBend zusammen mit dem Minikryo-
staten 1in einem 3 l-DewargefdR in fliissigem Stickstoff auf 77 K abgekiihlt.
Soll das Experiment bei dieser Temperatur ausgefiihrt werden, wird der Mini-
kryostat mit Hilfe eines einfachen Einhingemechanismus gleich in die Priifma-
schine eingehdngt. Filir Messungen bei 4.2 K wird der Minikryostat in elnem
Zwischenschritt in einen Heliumkryostaten umgesetzt und in fliissigem Helium
auf 4.2 K abgekithlt. Ist diese Temperatur erreicht, wird der Minikryostat in
die Priifmaschine eingehdngt und der Zugversuch ausgeflihrt. Nach dem Wiederer-

wdrmen des Minikryostaten kann eine neue Probe eingebaut werden.
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T—Vakuum
Prifmaschine Heliumkryostat 3l - Dewar Mini-Einsatzkryostat
RT . RT
Messung Abkiihlen auf Vorkiihlen auf
L.2K 77K

Abb. 4.9: Experimentelles Verfahren filir Zugversuche mit dem Minikryostaten

Der wesentliche Vorteil dieses Verfahrens besteht darin, daR alle Teile der
Priifapparatur auf RT belassen werden kdnnen und nur der kleine Minikryostat
auf die MeRtemperatur abgekiihlt werden muB. Dies macht deutlich, daR bei
geringen Vorkehrungen auch in nicht~kryogenen Apparaturen bei tiefen Tempera-

turen gemessen werden kann.

bobo2 Aufbau des Minikryostaten

Der Aufbau des Minikryostaten ist in Abb. 4.10 dargestellt. Im wesentlichen
besteht er aus drei Teilen:

— einem Oberteil, das den Bolzen fiir den oberen Einhidngemechanismus und alle
Teile der oberen Einspannung (Klammer, Halbschalen, AnpreRstempel) enthdlt
= einem Unterteil, das aus den Teilen der unteren Einspannung, dem Boden und

der Gabel fiir den unteren EinhZingemechanismus besteht und

- einem GFK-Rohr.
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Abb. 4.10: Aufbau des Minikryostaten
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sind von mehreren Schichten Superisolations— und Teflonfolien abgedeckt, wo-
durch eine sehr gute Isolation erzielt wird. Unter Verwendung verschiedener
Halbschalen in der Einspannung kdnnen sowohl Rund- als auch Flachproben ein-
gebaut werden. Ein geteilter Teflonzylinder zwischen oberer und unterer Ein-
spannung sachiitzt die kleinen Proben vor Biegebelastungen wihrend der Handha-
bung des Minikryostaten. Eine achsiale Zentrierung in Zugrichtung ist gewdhr-
leistet, da ausschlieBlich Drehteile verwendet wurden. Die Gabel des oberen
Einhdngemechanismus ist in eine Haltestange eingeschraubt und stellt eine
steife Verbindung mit der Priifmaschine her. Der Bolzen flir den unteren Ein-
héngemechanismus im Slack—Adapter gibt die Verbindung mit dem beweglichen
Zylinder. Die Bolzen kdnnen unter genligend Spiel in die Gabeln eingelegt
werden. Durch diesen einfachen Einhdngemechanismus ist der Einbau des Mini-
kryostaten in die Maschine nach der Entnahme aus der Kiihlfliissigkeit inner-

halb von maximal 10 bis 12 s mdglich.

4.4.3 Anwendbarkeit des Verfahrens

Die Anwendbarkeit des Verfahrens hinsichtlich der Temperaturkonstanz wurde
zundchst grob abgeschdtzt /39/. Die Messung der Probentemperatur in jedem
einzelnen Experiment wdre zu umstdndlich; daher wurde in mehreren Modellver-
suchen die Temperatur der Probe im Minikryostaten nach der Entnahme aus dem
Kithimittel mit einer Si-TemperaturmeBsonde gemessen. So konnte ermittelt wer-
den, ob die maximale Experimentierzeit (= Entnahme aus der Kithlfliissigkeit,
Einhdngen in die Maschine, Zugversuch) kurz genug ist, sodaR eine konstante
MeBtemperatur (77 K bzw. 4.2 K) gewdhrleistet ist. Weiterhin konnten in die-
sen Modellversuchen die Zykluszeiten (= Abkiihlen auf die MeBtemperatur, Ein-
hdngen, Zugversuch, Wiedererwdrmung, Montage) und der Verbrauch an Kiihlfliis-
sigkeit bestimmt werden. Die Ergebnisse aus den Modellversuchen sind in Tab.

4.2 zusammengefaRt.

Die maximal verfiigbare Experimentierzeit wird dabei weder bei 4.2 K noch bei
77 X ausgeschopft. Der iiberraschend groBe Zeitraum von 20 s (Abb. 4.11) fiir
Messungen bei 4.2 K ist auf die geringen geometrischen Abmessungen und auf
die sehr gute Isolation zuriickzufiihren.

Die kurzen Zykluszeiten erlauben einen raschen experimentellen Ablauf wund
gewinnen an Bedeutung, wenn man die langen Vorbereitungsphasen von ca. 1 bis

2 Tagen fiir Versuche bei 4.2 K in kryotechnisch optimal ausgelegten Apparatu-
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Tab. 4.2: Ergebnisse aus den Modellversuchen
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Der gesamte Priifeinsatz des Minikryostaten konnte im Rahmen
nicht mehr fiir hohe Belastungsgeschwindigkeiten optimiert werden.
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Temperaturverlauf

an der Probe im Minikryostaten

Arbeit

Seine An-

wendbarkeit wurde jedoch bei langsamen und mittleren Geschwindigkeiten demon-

striert.




4.5 MeBwerterfassung

Zur Untersuchung der Geschwindigkeitsabhidngigkeit des Bruchverhaltens wurden
unter Variation der Abzugsgeschwindigkeit v, in jedem Versuch Kraft-Zeitdia-
gramme bis zum Bruch mit einem Transientenrekorder bzw. mit einem Speicheros-

zilloskop aufgenommen.

4.5.1 Deformationsgeschwindigkeit

Die Deformationsgeschwindigkeit € ist gegeben durch die konstante Abzugsge-—
schwinndigkeit v, und eine Referenzlinge 10* (scheinbare MeRlénge, s. Ab-
schnitt 4.5.2), die die Dehnung in der MeRlidnge 1, und von Probenteilen
aullerhalb 1, beriicksichtigt. Die ermittelten Materialeigenschaften werden

stets als Funktion der mittleren Deformationsgeschwindigkeit € angegeben:

o/
e A € .
£ =—H-"8B - e (t) df (4.2)
L*¥ 5 fa
0
€gsy tp e¢¢e Dehnung und Zeit beim Bruch
Abb. 4.12:
) Mittlere Deformationsgeschwindigkeit
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fiir lineares ( )} und nicht-lineares
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Mit der fiir dieses Experiment maximal moglichen Abzugsgeschwindigkeit vp =

8.5 m/s und den gewdhlten Probenabmessungen konnte ein Bereich der Deforma-

tionsgeschwindigkeit 0.01 s~} < & ¢ 1000 s~! abgedeckt werden.




4.5.2 Ermittlung der Bruchdehnung

In den einzelnen Experimenten war zur Ermittlung der Bruchdehnung €y die
Abstandsidnderung Al der Probenklemmen gegeben, die sich aus der gemessenen
Bruchzeit und der konstanten Abzugsgeschwindigkeit vp errechnet. Aus dieser
Abstandsdnderung muR die lokale Dehnung *) in der MeRldnge 1, bestimmt werden
(Bereich mit dem kleinsten, konstanten Querschnitt, in dem der Bruch er-
folgt). Zur Abstandsidnderung Al trdgt jedoch nicht nur die Dehnung in der
MeBldnge bei, sondern auch die Deformationen der Probenteile auRerhalb dieses
Bereiches (einschlieBlich Einspannkdpfe). Zur Ermittlung der lokalen Dehnung
aus Al benStigt man somit eine geeignete Referenzlidnge, die scheinbare MeR-

y *
ldnge 1, fiir die Umrechnung beider GroRen.

Bei Proben mit groRBen MeRlidngen l,, wie sie z.B. im konventionellen Zugver-
such bei "normalen" Temperaturen verwendet werden, kann man fiir lo* direkt 1,
einsetzen. In diesem Fall sind die Deformationen in der MeRldnge so groR, daB
man alle anderen Deformationen, die zu Al beitragen, vernachldssigen kann.
Fir das Experiment waren jedoch Proben mit sehr kurzen MeRlidngen erforderlich
(s. Abschnitt 4.2), bei denen diese Vernachlidssigung nicht mdglich ist. Fir

*
solche Proben unterscheiden sich lO und lO stark voneinander.

Die scheinbare MeRlinge lo* hdngt primdr von der Form und der Geometrie der
Probe und der dadurch bedingten Art der Einspannung ab. Sie ist materialspe-
zifisch und wegen der Temperatur— und Zeitabhdngikeit der Elastizitdtsparame-
ter eine Funktion der MeBtemperatur und der Deformationsgeschwindigkeit. Die
Geschwindigkeitsabhdngigkeit wird mSglicherweise dadurch beeinfluRt, daB im
Gegensatz zur MeRlidnge in den librigen Probenteilen (vor allem in den Ein-
spannk&pfen) mehrachsige, komplexere Spannungsverhidltnisse herrschen und die
Geschwindigkeitsabhdngigkeit in diesen Bereichen verschieden sein kann. Durch
die unterschiedlichen Querschnitte iiber der gesamten Probenldnge ergibt sich
bei nicht-linearem Materialverhalten zusitzlich eine Abhidngigkeit von der
Dehnung. Eine Abweichung vom linearen Verhalten setzt zuerst in der Mellidnge
ein (kleinster Probenquerschnitt) und der Beitrag der Deformation in diesem
Bereich zu Al gewinnt mit zunehmender Dehnung vermehrt an Gewicht (Verringe-

*
rung von 1 )e

*
) Wegen des groBen Aufwandes wurde die lokale Dehnung in der MeRldnege nur in

Eichversuchen gemessen und mit Al korreliert.
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Insgesamt sind somit folgende Abhingigkeiten zu erwarten:

% * .
1 =1, (Form, Material, T, €, € )

o
Die scheinbare MeRlinge 10* 14Bt sich in Eichversuchen ermitteln, in denen
die lokale Dehnung £ in der MeRlinge 10 wdhrend des gesamten Deformationsvor-—
ganges bis zum Bruch gemessen wird. Die Anderung des Klemmenabstandes ist zu
jedem Zejtpunkt bekannt und man erhdlt die Eichkurve

L* = AL (4.3)

€

Die Eichversuche wurden in einem Bereich der Abzugsgeschwindigkeit 0.01 m/s <
Va < 8.5 m/s durchgefilhrt. Im Rahmen der Genauigkeit in der Bestimmung von
10* (Al:kri 1.5 mm) konnte bei keinem Material eine Geschwindigkeitsabhidngig-
keit festgestellt werden.

Aus den Eichkurven, die somit fiir alle Geschwindigkeiten gelten, 1#Bt sich
fir jedes beliebige AlB zum Zeitpunkt des Bruches die entsprechende schein-
bare MeRlinge 10* entnehmen (AlB kann aufgrund der MeRBwertstreuung und der
Geschwindigkeitsabhidngigkeit der Bruchdehnung in einem relativ groBen Bereich
variieren). Durch die Eichkurven 14Rt sich auch ohne direkte Dehnungsmessung

im Experiment die lokale Dehnung in der MeRlidnge 1, bestimmen.

Fir die lokale Dehnungsmessung in den Eichversuchen sind von den herkdmmli-
chen Aufnehmern wegen der geringen Probenabmessungen Anklemmdehnungsaufnehmer
vom Typ DD 1 (Firma HBM) bzw. kapazitive Aufnehmer nicht einsetzbar. Deh-
nungsmelstreifen sind in geeigneter GroRe fiir die zu erwartenden Dehnungen
kommerziell nicht lieferbar. Zusidtzlich haben alle diese Dehnungsaufnehmer
eine mehr oder weniger starke Kerbwirkung, die zu einer Verfdlschung der
tatsdchlichen Dehnung fiihrt. Es bleibt die Mdglichkeit einer beriihrungslosen,
optischen Beobachtung von Markierungen in der MeBldnge, =z.B. mit Hilfe einer

Kamera.

Die experimentelle Durchflihrung der Eichversuche erfolgte wie in Abschnitt
4.4 beschrieben. Kontrastreiche Markierungen auf der Probenoberfldche in der
MeBldnge wurden widhrend des Zugversuches mit einer Hochgeschwindigkeitskamera
(HYCAM) im Gegenlicht- (PC, PSU, EP) bzw. im Auflichtverfahren (PE) aufgenom-
men. Durch eine Bildaufteilung (1/4-Format) konnten Filmgeschwindigkeiten bis
32 000 Bilder/s erreicht werden, sodaB bei allen Abzugsgeschwindigkeiten fﬁr

den Deformationsvorgang eine ausreichende Bildzahl zu Verfiligung stand.




Abb. 4,13 zeigt den Filmausschnitt des Bruchvorganges eines Eichversuches an

PSU bei 77 K mit einer Abzugsgeschwindigkeit von 8.5 m/s.

Abb. 4.13:

Filmausschnitt eines Eichversuchs
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Linienabstand: 0.5 mm
Filmgeschwindigkeit: 32 000 B/s
Bildabstand: 30.5 |is

vy = 8.5 m/s

- Zugrichtung

4

o
e
e

i

A

1

45

Mit Hilfe eines Auswertegerites (40~-fache VergroBerung) lieR sich aus den
Filmen die Dehnung in Abhéngigkeit von der Versuchszeit mit einer Genauigkeit
von ca. 2 0.2 bis 20.4 7% ermitteln. Die folgenden Abbildungen zeigen die Er-
gebnisse aus den Eichversuchen fiir die verschiedenen Materialien und Proben-

formen.
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Bei PC, PSU und PE MM, die bei 77 K ein mehr oder weniger ausgeprigtes,
nicht-lineares Deformationsverhalten besitzen (s. Abschnitt 5), zeigt sich
eine deutliche Abhdngigkeit der scheinbaren MeRlidnge lo* von der Dehnung. Die
nicht-linearen Deformationen (iiberwiegend in der MeRlinge) tragen immer stér-—
ker zur Abstandsidnderung der Probenklemmen bei. Mit zunehmendem Al nimmt
daher 10* ab. Filir EP und PE HM bleibt lo* fiir alle Probenformen unabhdngig

von Al, da das Verhalten bis zum Bruch linear ist.
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4.5.3 FErmittlung der Bruchspannung

Die Messung des zeitlichen Kraftverlaufes erfolgte mit Hilfe von QuarzmeR-
scheiben, deren Signale im Speicheroszilloskop oder im Transientenrekorder
registriert wurden. Aus der Kraft zum Zeitpunkt des Bruches Fp und dem klein-
sten Probenquerschnitt im unbelasteten Zustand Ay 14Bt sich die Bruchspannung

Og = Fg/A, berechnen.

Bei stoBartigen Belastungen, wie sie bei schnellen Abzugsgeschwindigkéiten
auftreten, ist die Erfassung des zeitlichen Kraftverlaufes erschwert, da sich
Eigenschwingungen des gesamten Kraftaufnehmersystems iiberlagern kdnnen. Man
ist bestrebt, diesen EinfluR méglichst klein zu halten und damit eine gute

Interpolation des idealen Kraftverlaufes zu ermdglichen.

Zur Messung von Zugkrdften miissen QuarzmeBscheiben, die nach dem piezzo-
elektrischen Prinzip arbeiten, vorgespannt werden. Mit den dafiir notwendigen
Vorspannelementen und den weiteren Verbindungselementen zwischen QuarzmeR-
scheibe und Probe entsteht ein geddmpftes Feder—Masse-System. Abb. 4.18 zeigt

das Ersatzschaltbild fiir ein solches, vorgespanntes KraftmeRsystem.

Abb. 4.18:

Ersatzschaltbild eines vorgespannten

KraftmeRBsystems
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Das Verhalten bei Einwirken einer StoBkraft TF(t) (z.B. sdgezahnfdrmiger
Kraftimpuls) 14Rt sich durch die Differentialgleichung (4.4) beschreiben:

. F - fir 0 <t <ty
M% + dk + Cx = F(t) (4.4) F () = I (4.5)
0 sonst
Das KraftmeBsystem muB richtig dimensioniert sein, damit die einwirkende
StoBkraft F(t) in tolerierbaren Fehlergrenzen noch unverfidlscht aufgezeichnet

werden kann. Eine entscheidende Grole ist dabei die Eigenfrequenz fo des

Systems : ; 1 Cﬂ
*Tm VM (4.6)

Abb. 4.19 zeigt schematisch den EinfluR der Eigenfrequenz auf die Registrie-

rung eines Kraftimpulses.

—————— idealer Verlauf

ToZtg
’ T0<fB \\/ (c)
(b) 7l N

-r0>$?fB
(d)

Abb. 4.19: Kraftverlauf (schematisch) bei verschiedenen Eigenfrequenzen der

KraftmeBeinrichtung (C, M)

Im Idealfall sollte die Schwingungsdauer des Systems T0 = 1/fO wesentlich

kleiner sein als die Impulsdauer tg (T, <K tg)e Trdgheitseinfliisse der Massen

M (Kurve a) sind dann vernachlidssigbar und die Messung von F(t) beruht gemiB




Gl. (4.4) mit M.-% << C-x auf einer reinen Federkraftmessung: F(t) = C.x.

Je mehr T, der Impulsdauer tp zustrebt, desto trdger wird das System und der
ideale Kraftverlauf wird zunehmend verfidlscht (Kurven b, ¢, d). Ist die Ei-
genfrequenz noch geniigend groB (Kurve b), so sind die iiberlagerten Eigen-
schwingungen von geringer GroRBe und der ideale Kraftverlauf 1Rt sich durch
Interpolation ermitteln.

Nach Gl. (4.6) kann eine hohe Eigenfrequenz durch eine Steigerung der Gesamt-—
steifigkeit C und eine Verringerung der Massen M erreicht werden. Beide Ein-
flisse wurden unter Verwendung verschiedener KraftmeRsysteme experimentell
demonstriert. Die Variation von M und C erfolgte durch den Einsatz unter-
schiedlich groRer (steifer) QuarzmeRscheiben (Variation von Cys Cy und M) und
den Einbau 1in verschiedenen Abstdnden von der Probe (Orte A und B in Abb.
4.7, dadurch Variation von Cq und M). Die weichere QuarzmeRscheibe wurde
dabei nur an der Stelle B, die steifere an den Stellen A und B eingesetzt.
Die nach Gl. (4.6) berechneten Eigenfrequenzen und die dafiir notwendigen
Daten sind in Tab. 4.3 zusammengestellt. Gleichzeitig sind die tats#ichlichen
Eigenfrequenzen fo,exp angegeben, die sich experimentell durch StoBanregung
(leichtes Klopfen mit dem Hammer) ermitteln lassen. Es zeigt sich eine gute

Ubereinstimmung mit den berechneten Eigenfrequenzen.

Einbaustelle G C, (5 C M f, fmexp
aMS N/m kg Hz Hz
A
.109 can? 1,409 .09
OMS gro £3-107 {20107 | 1,6-107 | 1,56-10° | 12,0 1820 | 2 270
B
aMs L3-10% 120-10° 259107 | 30,5-10°) 3,8 | 14 250 | 14 600
grof}
B
107 107 [ ~725.109 109
OMSe | 6107 [22:107 |22510° | 1,92:10°| 06 | 9010 | 9520

Tab. 4.3: Berechnete (fo) und tatsdchliche (f ) Eigenfrequenzen verschie-

0,eXp
dener KraftmeRsysteme und Daten zur Berechnung

Der Abstand (Masse M, Nachgiebigkeit 1/C) von der Probe zur Einbaustelle A
ist etwa zwblfmal so groR wie zur Einbaustelle B. Damit 1dRt sich bei glei~
cher Steifigkeit der QuarzmeRscheibe (Cl) nur eine relativ geringe Eigenfre-
quenz erzielen, da einerseits die Masse der Verbindungselemente sehr groB
wird, aber gleichzeitig auch deren geringe Steifigkeit (C3) die Gesamtstel-

figkeit (C) stark herabsetzt. Durch den geringeren Abstand zur Probe (B) 1dBt




sich mit der gleichen QuarzmeRscheibe wegen der Massenersparnis und dem Ge-
winn an Steifigkeit (C3) die Eigenfrequenz erheblich steigern. Eine weitere
Massenreduzieruung durch Verwendung einer kleineren QuarzmeRscheibe wird
durch den Steifigkeitsverlust iiberkompensiert und die Eigenfrequenz wird wie-
der geringer. Die Einfliisse von Steifigkeit und Masse sind bei der Dimensio-
nierung eines KraftmeRsystems somit stets sinnvoll abzuwdgen, wobei der Ein-

bau des Kraftaufnehmers méglichst in Probenndhe erfolgen sollte.

va = 85 m/s
C
3+ b .
Fo kN realer Kraftver-

lauf (interpoliert)
2L
1L
0L

Abb. 4.20: Gemessene Kraftverldufe (a: Einbaustelle B, groBe QMS; b: Einbau-
stelle B, kleine QMS; c¢: Einbaustelle A, groRe QMS)

Abb. 4.20 zeigt zeitliche Kraftverldufe, die mit den verschiedenen KraftmeRk-
systemen beil einer Abzugsgeschwindigkeit vp = 845 m/s gemessen wurden. Die
Amplituden der liberlagerten Schwingungen sind im gesamten Bereich kleiner als
ca. 10 % der Maximalkraft. Durch Interpolation lassen sich der reale Kraft-
verlauf und die Bruchkraft eindeutig ermitteln. Selbst das System mit Qer
geringsten Eigenfrequenz (c) ermdglicht eine rélativ genaue Bestimmung der

Bruchkraft. Der Kraftverlauf selbst wird jedoch etwas verzerrt.
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5 Darstellung der MeRergebnisse

5,1 Bruchverhalten bei 77 K

In den folgenden Abschnitten wird im einzelnen die Geschwindigkeitsabhdngig-
keit des Bruchverhaltens der untersuchten Materialien bei 77 K beschrieben.
Die aufgetragenen Bruchwerte sind stets Mittelwerte aus 4 bis 10 Einzelmes-
sungen; die dazugehOrigen Standardabweichungen sind als Fehlerbalken einge-
zeichnet. Eine Abschitzung der MeBgenauigkeit von Bruchspannung und Bruchdeh-

nung ist im Anhang D angegeben.

5.1.1  Polycarbonat (PC)

In Abb. 5.1 sind die Bruchspannung Og und die Bruchdehnung gg von PC in
Abhdngigkeit von der Deformationsgeschwindigkeit € dargestellt. Die Bruchdeh-
nung  besitzt im Bereich 0.006 s} < & < 0.1 s~} einen konstanten Wert € =
15.0 %. 1Im AnschluR daran f#llt gg mit zunehmender Deformationsgeschwindig-

1 eln Minimum mit

keit kontinuierlich um ca. 50 Z ab und erreicht bei € =45 s~
einem Wert von € = 7.75 %. Bei weiterer Steigerung der Deformationsgeschwin-
digkeit nimmt die Bruchdehnung wieder zu und erreicht bei € = 850 ¢! mit €p

= 14.8 % etwa den Wert bei langsamen Deformationsgeschwindigkeiten.

Die Bruchspannung steigt im Bereich 0.01 s™! < £ < 10 5! nur wenig von 188
MPa auf 200 MPa linear mit log € an (4 MPa pro Dekade). Im weiteren Verlauf
nimmt Op immer stdrker zu und erreicht bei der groRkten Deformationsgeschwin-
digkeit € = 850 s”! einen Wert von 260 MPa. Die Abweichung vom  linearen
Anstieg der Bruchspannung fillt auf der Geschwindigkeitsskala mit dem Einmiin—
den der Bruchdehnung in das Minimum zusammen.

Die Streuung der MeBwerte in Bezug auf die Bruchspannung ist relativ gering
und liegt =zwischen 1 %Z und 5 % vom Mittelwert. Die grdRten Streubreiten
treten bei den hoheren Deformationsgeschwindigkeiten auf. Die Streubereiche
fiir die Bruchdehnung sind nahezu unabhédngig von € und mit 4 % bis 12 % vrela-
tiv hoch.

Bei PC wurden zus#tzlich Rundproben (s. Abb. 4.4) fiir die Messungen bei 77 K
verwendet, um den EinfluR der Kerbwirkung zu untersuchen, die von den Kanten

der Flachproben zu erwarten ist. Es wurden damit jedoch keine besseren Ergeb-

nisse erzielt. Die Mittelwerte von Og und €p passen sehr gut in den ermittel-
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Abb. 5.,1: Bruchspannung Og und Bruchdehnung €y von PC bei 77 K in Abhdngig-

keit von der Deformationsgeschwindigkeit €
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ten Kurvenverlauf. Allerdings ergaben sich gerade mit runden Proben flir die
Bruchdehnung sehr groBe MeRwertstreuungen bis zu 16 %. Dies ist vermutlich
auf eine schlechtere Oberfldchenqualitét zuriickzufiihren, die durch den unter-
schiedlichen BearbeitungsprozeR bedingt 1st (Rundproben wurden gedreht,
Flachproben gefrist).

Das Zug-Dehnungsverhalten von 'PC ist im gesamten Geschwindigkeitsbereich
nicht-linear. Abb. 5.2 zeigt typische Spannungs-Dehnungsdiagramme filir eine
geringe (€ =0.05 s“l) und die héchsten (€ = 850 s~ 1)y Deformationsgeschwindig-
keiten, sowie fiir € =45 s_l, fiir das die Bruchdehnung ein Minimum besitzt.
Bei geringem € erkennt man ein duktiles Verhalten mit ausgeprigt nicht-linea-
rem O,€ -Verlauf. Bel steigendem € wird das Verhalten immer sprdder und bei
€x45 g~1 ist das 0,6 -Verhalten nur noch wenig nicht-linear. Fiir héhere € er-
hdlt man wiederum ein zdheres, ausgeprigt nicht-lineares Verhalten. Die ge-
strichelte Kurve in Abb. 5.2 ist eine mittlere Grenzkurve (Enveloppe) des
Bruches und wird durch die Wertepaare Og und Ep bei allen vorkommenden Defor-

mationsgeschwindigkeiten festgelegt (eingezeichnete Punkte).

300 ; - - Abbe 5.2:
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Y. Imai und N. Brown /40/ haben das Bruchverhalten von PC bis €10 s~! bet
77 X untersucht. In dem mit den Experimenten der vorliegenden Arbeit iiberlap-
penden Geschwindigkeitsbereich finden auch diese Autoren einen leichten An-
stieg in der Bruchspannung. Die Werte von Oy stimmen sehr gut iliberein, die
Bruchdehnung ist jedoch generell wesentlich niedriger. Zur Bestimmung von €g
werden allerdings keine Angaben gemacht.

JsR. Kastelic und E. Baer /41/ stellten einen EinfluR von fliissigem Stick-
stoff (LNZ) auf das Deformationsverhalten von PC fest. Sle erhielten beil
Messungen in LN2 eine geringere Bruchdehnung und Bruchspannung als im Vakuum
und fiihren dies auf die eine Hohlraumbildung f6rdernde Wirkung von LN, zu-
riick. Durch die Fliissigkelit wird die Oberfldchenenergie in den Crazes ver-
ringert und die kritische Spannung flir die Hohlraumbildung herabgesetzt. Dies
fihrt zu Briichen in den Crazes bevor eine groBere Gesamtdeformation des Priif-
kdrpers auftreten kann. Dieser Effekt wurde im untersuchten € -Bereich der
vorliegenden Arbeit nicht gefunden, obwohl Versuche mit und ohne LN, als

Umgebungsmedium durchgefiihrt wurden (Messungen mit und ohne Minikryostat).

5.1.2  Polysulfon (PSU)

Die Verlidufe der Bruchspannung Og und der Bruchdehnung 19 als Funktion der
Deformationsgeschwindigkeit bei 77 K sind fiir PSU in Abb. 5.3 gezeigt. Die
Bruchdehnung besitzt fir £< 0.1 sml einen konstanten Wert €p = 13.0 7. Mit
zunehmendem € fdllt €g um ca. 60 % stetig ab und erreicht dei der experimen-—
tell gréBteﬁ Deformationsgeschwindigkeit €= 270 s_1 den geringsten Wert € =
53 % Bei £ =4 g”1 zeigt der Kurvenverlauf einen Wendepunkt und flacht dann
zunehmend ab. Dadurch deutet sich das Einmiinden in ein Minimum der Bruchdeh-
nung wie bei PC an. Konkret konnte ein solches Minimum innerhalb des unter-
suchten € -Bereiches aber nicht festgestellt werden.

Die Bruchspannung nimmt in gleichem MaRe wie bei PC mit dem Logarithmus der
Deformationsgeschwindigkeit (4 MPa pro Dekade) linear zu. Fir £ = 0.04 571
ergibt sich ein Wert von O = 176 MPa. Mit steigendem £ weicht die Bruchspan-
nung bei € =10 sl vom linearen Verlauf ab und nimmt etwas stdrker zu. Bei
€ =270 s~} wird ein Wert von 210 MPa erreicht. Auch dieser Verlauf 1Rt die
Existenz eines Minimums in der Bruchdehnung vermuten.

Die é“Abhéngigkeit von Op stimmt fiir PSU ebenfalls gut mit den Ergebnissen

anderer Autoren /40/ iiberein und gibt eine Ergdnzung zu héheren Deformations—

geschwindigkeiten.
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Abb. 5.3: Bruchspannung Op und Bruchdehnung €y von PSU bei 77 K in Abhidngig-

keit von der Deformationsgeschwindigkeit €




Die Streuung der MeBwerte liegt filr die Bruchspannung zwischen 2 7% und 4 7%
vom Mittelwert. Fiir die Bruchdehnung sind die Streubereiche unabhidngig von €
mit 3 % bis 8 7 etwas geringer als bei PC.

In Abb. 5.4 sind die Spannungs-Dehnungsdiagramme von PSU filir langsame und
sehr hohe Deformationsgeschwindigkeiten dargestellt. Auch dleses Material
zeigt beil geringem € ein ausgepridgt nicht-lineares Verhalten. Mit zunehmender
Geschwindigkeit &#uBert sich die Materialversprddung in den O,€ =Diagrammen
wiederum durch einen zunehmend linearer werdenden Kurvenverlauf. Bei € = 270
sl it nur noch eine geringe Nicht-Linearitdt vorhanden. Die gestrichelte
Kurve ist wie bei PC auch hier als mittlere Grenzkurve des Brucheintrittes
anzusehen. Sie wird wiederum durch Oy, € ~Wertepaare filir verschiedene

£ festgelegt.
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5.1.3  Polyethylen (HDPE)

Bei PE wurden Untersuchungen an zwel verschiedenen Typen durchgefiihrt (s.
Abschnitt 4.1.2). Die Ergebnisse sind fiir PE MM (mittelmolekular) und PE HM
(hochmolekular) in Abhdngigkeit von der Deformationsgeschwindigkeit gemeinsam

in Abb. 5.5 dargestellt.

Fir € < 0.1 s7} besitzt die Bruchdehnung fiir PE MM einen konstanten Wert von
€g = 6.5 7% und fiir PE HM von €5 = 5.6 %. Dieser Unterschied ist bei etwa
gleicher Bruchspannung auf das leicht nicht-lineare Zug-Dehnungsverhalten von
PE MM zurlickzufiihren. Erst fiir € > 30 s~} erhdlt man bei diesem Material
lineare 0,€ -Diagramme. Das Verhalten von PE HM ist dagegen im gesamten Be-
reich linear. Mit steigender Deformationsgeschwindigkeit nimmt die Bruchdeh-
nung fiir beide Materialien kontinuierlich ab, wobei die Kurven mehr und mehr
aufeinander zulaufen. Nach einem Abfall um ca. 55 % bei PE MM bzw. ca. 50 %
bei PE HM erreichen beide Kurvenziige bei € ® 36 s} denselben Minimalwert der
Bruchdehnung €g = 2.9 %. Der weitere Verlauf ist dann identisch wund zeigt

einen starken Anstieg. Fiir PE MM erhilt man bei € =300 s”1

einen Wert €g =
5.6 %. Aufgrund hdherer Deformationsgeschwindigkeiten (€ # 550 s—l) wurden filir
PE HM sogar Werte von €g = 7.5 % erreicht, die deutlich iiber dem "quasistati-

schen" Wert fiir kleine € liegen.

Die Bruchspannungen sind fiir PE MM und PE HM etwa gleich und liegen fiir alle
€ auf demselben Kurvenzug. Im Bereich 0.03 s—l < €< 10 s~ 1 nimmt Op ausge-
hend von einem Wert von 156 MPa linear mit log € zu. Die Steigung ist mit ca.
2 MPa pro Dekade etwas geringer als bei PC und PSU. Bei zunehmender Deforma-
tionsgeschwindigkeit steigt Op oberhalb € =10 s”! immer stdrker an und er-
reicht bei € = 550 s™} mit Og = 252 MPa sehr hohe Werte (ca. 60 % hOBher als
der ‘''quasistatische" Wert fiir kleines €). Der steile Anstieg der Bruchspan—
nung fillt mit dem €-Bereich zusammen, in dem die Versprodung im Verfor-

mungsverhalten allm#hlich beendet ist (Minimum von €g) und das Material zu-

nehmend zidher reagiert.

Die MeRwertstreuung ist bei PE relativ gering. Bezliglich der Bruchspannung
liegt die Standardabweichung zwischen 1 % und 3 % vom Mittelwert. Fiir die
Bruchdehnung findet man bei PE HM einen Streubereich von 2 % bis 5.5 % und
bei PE MM von 4 % bis 6.5 %. Nur in wenigen Ausnahmefdllen ist die Streuung
von €5 hoher (ca. 11 %).
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Abb. 5.5: Bruchspannung Op und Bruchdehnung €5 von PE MM (o) und PE HM (e)

bei 77 K in Abhdngigkeit von der Deformationsgeschwindigkeit €




N. Brown und I.M. Ward /42/ haben PE mit einer Molekularmasse Mw = 220 000
g/mol bis 95 K untersucht. Fiir €= 0.011 s~! finden sie bei nicht-linearem
Verhalten mit €g = 7.0 Z und O = 150 MPa Werte, die gut zu den Ergebnissen
von PE MM passen. Es zeigt sich, daR bei tiefen Temperaturen eine mittlere

Molekularmasse ein glinstiges, nicht-lineares Deformationsverhalten bewirkt.

5.1.4  Epoxidharz (EP)

Die Geschwindigkeitsabhingigkeit der Bruchspannung und der Bruchdehnung von
EP ist in Abb. 5.6 gezeigt. Auch fiir dieses Polymer findet man eine dhnliche
Abhidngigkeit wie fiir PC und PE.

Die Bruchdehnung besitzt fiir € < 0.2 sl den konstanten Wert €p = 4.8 Z. Mit
zunehmender Deformationsgeschwindigkeit f&llt €p zundchst stdrker und dann
etwas schwicher um ca. 40 % ab. Bei € #60 s~} wird mit €p = 2.8 % ein Minimum
erreicht. Bei weiterer ErhShung von £ steigt die Bruchdehnung stark an und

hat bei ¢ = 480 s™! mit €g = 5.6 % den doppelten Wert des Minimums.

Die Bruchspannung steigt bei kleineren und mittleren Geschwindigkeiten auch

1

hier linear mit log€ an (ca. 4 MPa pro Dekade). Bei € #0.03 s™' ergeben sich

Werte wvon Og # 150 MPa. Ab g€ 220 g1 (Einmiinden von gp in das Minimum) nimmt

1

die Steigung der Kurve stindig zu und bei € = 480 s~ ' werden fiir die Bruch-

spannung Werte von Op = 194 MPa erreicht.

Das Deformationsverhalten ist fiir EP im gesamten Geschwindigkeitsbereich 1li-
near. Die Sﬁreuung der MeRBwerte ist mit Standardabweichungen von 3 % bis 7 %
fiir die Bruchdehnung bzw. 1 % bis 4 % fliir die Bruchspannung mit den anderen

Materialien vergleichbar.
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Abb. 5.6: Bruchspannung Og und Bruchdehnung €4 von EP bei 77 K in Abh&dngig-

keit von der Deformationsgeschwindigkeit €




5.1.5 Morphologie der Bruchflichen

Die vorliegende Arbeit sollte in erster Linie AufschluR iiber die Prozesse vor
der RiBausbreitung geben. Bruchflidchen zeigen jedoch vorwiegend Spuren der
RiBausbreitung selbst. Dadurch werden moglicherweise Anzeichen auf Prozesse,
die dem Bruch vorausgehen, verschmiert oder ganz iiberdeckt. Quantitative
Schliisse lassen sich aus der Morphologie der Bruchfldchen daher nicht ziehen.
Die Untersuchung der Bruchfldchen im Rasterelektronenmikroskop ist aus diesem
Grund als Ergénzung zu den Messungen anzusehen. Nachfolgend sind Bruchbilder
der untersuchten Materialien beigefiigt, die zumindest einige qualitative Aus-

sagen zulassen.

Die Abbildungen 5.7 bis 5.9 zeigen Bruchfldchen von PC und PSU. Als Ursache
des Bruches erkennt man allgemein Einschliisse, Hohlrdume oder Oberflichenfeh-
ler mit Abmessungen von ca. 20 Um bis 100 pm. Um das Bruchzentrum herum sieht
man deutlich zwei verschiedene Bereiche: eine kreisférmige, glatte Spiegel-
fldche und daran anschlieRBend ein Gebiet makroskopisch hoher Rauhigkeit. Fiir
den Bereich des Spiegels ist anzunehmen, daR Sprddbruch stattfindet. Die
Bruchgeschwindigkeit & steigt von Null auf einen hohen Wert am Anfang des
Gebietes der hohen Rauhigkeit an, bei dem eine Plastifizierung bewirkt wird.
Die darin erreichte hohe Geschwindigkeit (aus Vergleichen mit Messungen an
CT-Proben etwa ein Drittel der Schallgeschwindigkeit /4,43/) diirfte groB
genug sein, um eine adiabatische Erwdrmung an der Bruchfront und eine durch-

gehende Plastifizierung dieses Bereiches der Bruchfliche zu bewirken.

Abb. 5.7:

Bruchflidche von PC
bei 77 K

€= 4.48 571

200 MPa

13.7 %

M Q
[o~H v}
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Marker: 100 pm




Abb. 5.8:
Bruchfldche von PC
bei 77 K

¢ = 538 s”1

253 MPa

14.2 %
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Marker: 100 pm

Abb. 5.9:
Bruchfldche von PSU
bei 77 K

€ = 0.415 s71

180 MPa

11.8 %

Q
=
I

Marker: 100 {m

In Abb. 5.7 und Abb. 5.8 ist an PC demonstriert, daB die GroBRe des glatten
Bruchspiegels mit zunehmender Deformationsgeschwindigkeit deutlich abnimmt.
Dies 1liegt an der vor der RiBausbreitung eingebrachten Leistung, die mit
steigendem € zunimmt. Dadurch kann die Bruchgeschwindigkeit schneller auf

ihren Maximalwert ansteigen.
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Im Bruchspiegel sind sowohl bei PC als auch bei PSU mehr oder weniger stark
ausgeprédgte, konzentrische Ringe zu erkennen, die sich bei niherer Betrach-
tung (Abb. 5.10 und Abb. 5.11) als hochgradig plastisch deformierte Materie
identifizieren lassen. Das AusmaR dieser plastischen Deformationen scheint
sich mit der Deformationsgeschwindigkeit in gleicher Weise zu verdndern wie

die Bruchdehnung des Materials.

Abb. 5.10:
Ausschnitt des pla-
stisch deformierten
Bereiches im Bruch-
splegel rechts vom
Bruchzentrum in

Abb. 5.8 (PC)

Marker: 1 HUm

Abb. 5.11:
Ausschnitt des pla-
stisch deformierten
Bereiches im Bruch-
spiegel unterhalb
des Bruchzentrums

in Abb. 5.9 (PSU)

Marker: 10 Hm




Fir die konzentrisch angeordneten Ringe 1#Bt sich nur schwer eine generelle
Erklarung finden. Es kénnte sein, daR die an der Stelle eines Ringes erreich-
te RiBgeschwindigkeit mit der dazugehSrigen Erwdrmung fiir eine gewisse Pla-
stifizierung ausreicht. Dabei wird jedoch die Geschwindigkeit (und damit auch
die Erwdrmung) an der Bruchfront reduziert, was zunidchst wieder eine ''spréde"
RiBausbreitung mit einer glatten Bruchfliche bewirkt. Erst im Bereich hoher
Rauhigkeit 1ist die Geschwindigkeit und die Spannungskonzentration als trei-
bende Bruchkraft groR genug, um eine durchgehende Plastifizierung zu bewir-
ken.

Bei PSU findet man auf der gesamten Bruchfldche sehr viele Sekundidrbruchstel-
len, die hyperbel=- oder rosettenartig ausgebildet sind und deren Zentren 1in

Richtung Primidrbruchstelle zeigen (Abb. 5.12). Bei PC treten diese Strukturen

in deutlich geringerem AusmaR auf.

Abb. 5.12:
Sekunddrbruchstellen
um das Bruchzentrum

aus Abb. 5.9 (PSU)

Marker: 10 {m

Bei EP ist die Bruchstelle von einem kleinen, kaum strukturierten Bruchspie-
gel umgeben (Abb. 5.13). Es schlieBt sich ein mehr oder weniger breiter Uber-
gangsbereich an, der kontinuierlich in das Gebiet makroskopisch groBer Rau-
higkeit iibergeht. AuBerhalb des Bruchspiegels ist auch bei EP die gesamte
Bruchfldche mit Sekunddrbruchstellen besetzt, die deutliche Spuren plasti-
scher Deformationen aufweisen (Abb. 5.14). Der Bruchspiegel wird mit steigen-
dem € wiederum kleiner. Ansonsten lassen sich keine Anderungen in Abhdngig-

keit von der Deformationsgeschwindigkeit erkennen.
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Abb. 5.13:
Bruchflidche von EP
bei 77 K

¢ = 3.33 g7}
OB = 163 MPa
€ = 4415 %

Marker: 100 pm

Abb. 5.14:
Sekunddrbruchstellen
aus dem Ubergangsbe~
relich in Abb. 5.11
(EP)

Marker: 10 Um

Bei PE MM 1#Rt sich ebenfalls eine Aufteilung der Bruchfldche in einen Spie-
gel und ein Gebiet hoher Rauhigkeit vornehmen (Abb. 5.15). Allerdings kénnen
diese Bereiche nicht mehr scharf voneinander getrennt werden und bereits in
der Umgebung des Bruchzentrums ist eine feine Rauhigkeit vorhanden (Abb.
5.16). AuBerhalb des "Bruchspiegels" erkennt man eine schuppenférmige (Abb.
5¢17) oder "patchwork'"-artige (Abb. 5.18) Struktur mit deutlichen Anzeichen

plastischer Deformationen.




Abb. 5.15:
Bruchfldche von

PE MM bei 77 K

£ =114 1
op = 190 MPa
EB = 3-65 Z

Marker: 100 {im

Abb. 5.16:
Ausschnitt aus dem
Bruchzentrum in

Abb. 5.15 (PE MM)

Marker: 10 pum

Abb. 5.17:
Schuppenfdrmige
Strukturen aus dem
Bereich hoher Rau-
higkeit in Abb. 5.15
(PE MM)

Marker: 10 pm




Abb. 5.18:
"patchwork'-artige
Strukturen aus dem
Bereich hoher Rau-
higkeit in Abb. 5.15
(PE MM)

Marker: 10 Um

Die Morphologie der Bruchflichen von PE HM (Abb. 5.19) unterscheidet sich
deutlich von der des PE MM. Man findet iiberall Sekunddrbruchstellen (Abb.
5.20) und eine Aufteilung der Bruchfldche in verschiedene Bereiche 14Bt sich
nicht erkennen. Plastische Deformationen treten an den Randzonen der Sekun-

ddrbruchstellen auf.

Abb. 5.19:
Bruchfldche von

PE HM bei 77 K

£ = 0.645 s
OB = 166 MPa
EB = 5 .4 %

Marker: 100 {im




Abb. 5.20:
Sekundédrbruchstelle
aus Abb. 5.19

(PE HM)

Marker: 10 Lm

5.2 Bruchverhalten bei 4.2 K

Fir PC, PSU und PE wurde das Bruchverhalten bei 4.2 K an Rundproben (Abb.
4.5) 1in einem Bereich der Deformationsgeschwindigkeit 0.02 sTl¢ & ¢ 2.5 §71
untersucht. Fiir PC konnten mit £ < 26 s_1 noch etwas hbhere Geschwindigkeiten
erreicht werden. Fiir diesen Bereich wurde innerhalb der MeBwertstreuung bei
keinem der Materialien weder fiir die Bruchspannung noch fiir die Bruchdehnung
eine Abhidngigkeit von € festgestellt. In Tab. 5.1 sind somit fiir den gesamten
Geschwindigkeitsbereich Mittelwerte fiir Op und €y fiir die einzelnen Polymere
angegeben. Flir PC erhdlt man Bruchwerte von Og = 200 MPa und € = 5.6 7%, fiir
PSU von Og = 180 MPa und €g = 4,5 Z. Die Werte fiir beide PE-Typen liegen bei
Opg = 170 MPa und €5 = 3.4 %.

Polymer Og . €g | €-Bereich
MPa % st
PC 200 *+ 6 56 030 |0,026 bis 26
PSU 180 * 6 LS5 025 0,024 bis 2,4
PE 170 + 5 3,4 015 0,021 bis 2,1

Tab. 5.1: Bruchwerte fiir verschiedene Polymere bei 4.2 K




Die MeRwertstreuung fiir die Bruchspannung liegt zwischen 3 % und 3.5 % wund

fir die Bruchdehnung zwischen 4.5 % und 5.5 %.

Das Zug-Dehnungsverhalten bei 4.2 K ist fiir die untersuchten Polymere gemein-
sam in Abb. 5.21 dargestellt. Sowohl fiir PE MM als auch fiir PE HM findet man
bis zum Bruch lineare 0,€ -Diagramme. PC zeigt dagegen auch bei 4.2 K noch
ein deutlich ausgeprdgtes, duktiles Deformationsverhalten. Auch bei PSU er-
gibt sich, wenn auch in geringerem AusmaR, ein nicht-linearer O, -Verlauf.
Die gezeigten Diagramme bleiben bei allen Materialien im untersuchten ¢€-
Bereich unverdndert. Es tritt also nicht wie bei 77 K bis zu einer mittleren

Deformationsgeschwindigkeit £< 30 s”! eine Versprodung ein.

300 - I ,

MPa Abb. 5.21:
Zug-Dehnungsverhalten ver-
schiedener Polymere bel

4.2 K

200

100




6 Diskussion

Zur vergleichenden Diskussion der MeRBergebnisse bei 4.2 K und 77 K ist in
Abb. 6.1 die Bruchspannung *) und in Abb. 6.2 die normierte Bruchdehnung
EB/EBo gemeinsam fiir alle untersuchten Materialien in Abhadngigkeit von der
Deformationsgeschwindigkeit & dargestellt. €p, I8t der jeweilige, etwa kon-
stante ("quasistatische™) Wert der Bruchdehnung fiir kleine Geschwindigkeiten
(€< 0.1 s71). Man kann die Geschwindigkeitsskala prinzipiell in zwei Berei-
che mit unterschiedlichem Zeitverhalten einteilen.

= Bereich I: €< €( €y pyp)

In diesem Bereich unterhalb des jeweiligen Minimums in der Bruchdehnung
(SB,min) wird das Verformungsverhalten bei 77 K mit steigender Geschwindig-
keit zunehmend sprdder; dies 4uBert sich bei kaum ansteigender Bruchspannung
in einem stetigen Abfall der Bruchdehnung bis auf ca. 55 % des ‘'quasista-
tischen" Wertes. Dieses Verhalten kann auf zeit= und temperaturabhingige,
viskoelastische Relaxationsprozesse (Platzwechselvorgidnge) zurlickgefiihrt wer-
den. Durch diese Prozesse kOnnen bel langsamen Deformationsgeschwindigkeiten
Spannungskonzentrationen an RiBspitzen (bzw. allgemein an Fehlstellen), die
Auslbser eines Bruches sind, bis zu einem bestimmten Grad abgebaut werden;
dabei bilden sich kleine FlieRzonen an der RiBspitze. Die dissipativen Defor-
mationsvorgidnge in diesen Zonen verlaufen bei geringem é isotherm, da die
erzeugte Wirme innerhalb der Zeitdauer t, (s. Abschnitt 3.2.1) schnell genug
abgefiihrt werden kann ( ty > tth)n Mit steigender Deformationsgeschwindigkeit
wird die Beanspruchungszeit immer kiirzer und spannungsausgleichende Umlage-
rungen konnen aufgrund dihrer notwendigen Relaxationszeiten immer weniger
stattfinden. Die hohen Spannungskonzentrationen fithren vorzeitig zum Bruch
und erlauben nur eine geringe Dehnbarkeit.

Bei 4.2 K sind die Relaxationszeiten sehr viel groRBer als bei 77 K, sodaR
selbst bei sehr langen, aber endlichen Versuchszeiten keinerlei spannungsaus-—
gleichende Umlagerungen mdglich sind. Fiir den betrachteten € -Bereich 1ist
daher von Anfang an eine maximale Sprédigkeit im Deformationsverhalten zu
erwarten. Abb. 6.2 zeigt, daR sich die Bruchdehnung €p nicht verdndert, ob-
wohl in einem £-Bereich gemessen wurde, in dem bei 77 K eine deutliche Ver-

sprodung bemerkbar ist.

.k -
) Zur besseren Ubersichtlichkeit sind nur die Op-Werte bei 77 K eingetragen.

Die Werte bei 4.2 K sind Tab. 5.1 zu entnehmen.
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Abb. 6.1: Bruchspannung Op der untersuchten Polymere bei 77 K in Abh#ngigkeit

von der Deformationsgeschwindigkeit 5
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Abb. 6.2: Normierte Bruchdehnung EB/ €po der untersuchten Polymere in Abhdn~
gigkeit von der Deformationsgeschwindigkeit & ( Ep,¢ Wert der
Bruchdehnung fir € < 0.1 s715 €5 (77 %): PC: 15.0 %5 PSU: 13.0 %;
PE MM: 6.5 %; PE HM: 5.6 %; EP: 4.8 %; €5, (4.2 K) siehe Tab.
5.1)




- Bereich II: £ > E(EB,min)

Nach Durchlaufen eines Minimums in der Bruchdehnung bei materialspezifischen
Werten der Deformationsgeschwindigkeit #dndert sich das Bruchverhalten bei 77
K fiir PE, PC und EP grundlegend. Mit steigender Deformationsgeschwindigkeit
werden diese Materialien zunehmend zdher. Die Bruchspannung und die Bruchdeh-
nung zeigen einen steilen Anstieg, wobei €g zum Teil sogar den Wert von €Ro
beachtlich ibersteigt.

Diese Zeitabhdngigkeit kann primdr nicht mehr mit dem viskoelastischen Rela-
xationsverhalten der Polymere erkldrt werden, sondern hierfiir sind andere
Prozesse verantwortlich zu machen. Eine Erkldrung 1dRt sich thermodynamisch
in einer Temperaturerhdhung AT und einer adiabatischen Erwdrmung in den
FlieRzonen vor der RiBspitze finden. Ab einer bestimmten Geschwindigkeit
Wwird ein Punkt erreicht, bei dem die wihrend der FlieBzonenbildung erzeugte
Wdrme nicht mehr schnell genug abgefithrt werden kann (¢, < Tip)e In den
FlieBzonen tritt dann durch den Wirmestau eine starke TemperaturerhShung auf.
Ist diese groR genug, so kann eine mehr oder weniger starke, zusdtzliche
Plastifizierung erfolgen. Das AusmaR der Plastifizierung hingt ab von der
lokalen Temperaturerhdhung AT und von der Temperatur TB’ bei der im Spektrum
eln sekunddres Didmpfungsmaximum vorhanden ist, das auf einer segmentalen
Beweglichkeit in den Hauptketten der Molekiile beruht. Durch diese Beweglich-
keit kdnnen in erhdhtem MaR Spannungskonzentrationen an der RiBspitze abge-
baut werden und die Spannungsverteilung im Material wird wesentlich homoge-—

ner. Deshalb nehmen die Beanspruchbarkeit und die Dehnbarkeit stark zu.

Die Werte von TB sind in Tab. 4.1 fiir die Frequenzen angegeben, die den
kiirzesten Deformationszeiten des Experimentes entsprechen. In Abb. 6.2 sind
die Lagen der Minima der Bruchdehnung auf der Geschwindigkeitsskala angedeu~
tet. Es ergibt sich die gleiche Reihenfolge der Anstiege von Og und € wie
flir die Temperaturen TB der betrachteten Polymere. Die lokale Temperaturerho-
hung AT an der RiRspitze bei einer Anfangstemperatur T = 77 K wurde 1in Ab-
schnitt 3.2.1 behandelt. Fiir den adiabatischen Grenzfall ergab sich aus der
Energiefreisetzungsrate ein oberer Grenzwert von AT, der bei allen Materia-
lien fiir eine hohe, lokale Plastifizierung ausreichend wire. Fiir den reali-
stischeren Fall eines nicht vollstdndig adiabatischen Zustandes ergeben sich
bei einer bestimmten Deformationsgeschwindigkeit € als untere Grenze der Tem-
peraturerhshung flir EP die geringsten und fiir PE die gr6Rten AT-Werte. Des-

halb ist bei EP ein héheres € erforderlich, um die fiir eine Plastifizierung




notwendige Temperaturerh8hung zu erreichen. Wie man in den Abbildungen 6.l
und 6.2 erkennt, ist die ErhShung der Bruchwerte Op und €y bei den etwa
dhnlichen, maximal erreichten Deformationsgeschwindigkeiten fiir EP wesentlich
geringer als bei PE. PC nimmt eine Mittelstellung zwischen diesen beiden

Materialien ein.

Die Brucheigenschaften bei 77 X werden somit bei hohen Deformationsgeschwin-
digkeiten indirekt ebenfalls von viskoelastischen Relaxationsprozessen be-
stimmt, die jedoch bei einer wesentlich hBheren Temperatur stattfinden. Das
Bindeglied ist eine adiabatische Erwdrmung an der RiBspitze. Die resultieren-
de, lokale Temperaturerhdhung ermdglicht, daB diese Molekularbewegungen wirk-

sam werden und Spannungskonzentrationen abbauen.

Fiir PSU widre ein #dhnliches Zeitverhalten wie bei den anderen Materialien zu
erwarten, da auch die Temperatur Ib bei PSU &dhnlich ist. Dies ist jedoch im
untersuchten £-Bereich nicht der Fall, sondern ein Minimum in der Bruchdeh-
nung deutet sich nur an. Wegen fehlender Materialdaten (GIC) konnte die Tem-—
peraturerhdhung flir PSU zwar nicht abgeschdtzt werden, am Kurvenverlauf der
Abb. 3.5 (Abschnitt 3.2.1) erkennt man jedoch die Problematik im Vergleich zu
den anderen Materialien. Wenn man annimmt, daB am Anfang der Deformation eine
lokale Erwdrmung an der RiBspitze durch innere Reibung (ausgedriickt durch
tan8 , s. Gl. (3.20)) stattfindet, dann sieht man aus Abb. 3.5, daR bei PSU
die Temperaturidnderung pro Dehnung OT/O€ bei 77 K eine negative Steigung hat.
Das bedeutet, daR die temperaturabhidngige, spezifische Widrme stdrker ansteigt
als die durch innere Reibung entstehende Wirme. Dadurch wird die Temperatur-
erh6hung pro Dehnung kleiner. Bei den anderen hetrachteten Polymeren sind die
Steigungen positiv und fiir PE und PC liegen auch die Absolutwerte von JT/3€
héher als bei PSU. Deshalb kann bei diesem Material erst bei deutlich hdheren
Deformationsgeschwindigkeiten ein dhnlicher Effekt wie bei den anderen Mate-

rialien erwartet werden.

- Korrelation des Zeitverhaltens mit anderen Bruchparametern

Es hat sich gezeigt /44/, daR bei tiefen Temperaturen eine Reihe von Polymer-
eigenschaften etwa gleichen Wertebereichen zustrebt. Dies gilt insbesondere
fir die ElastizitdtsgrdRen E' und G' und fiir die '"quasistatischen'" Bruchwerte

Og und €g. Daraus wiirde man schlieBen, daB auch die damit korrellierten




BruchgroBen wie die RiRzdhigkeit K. und die kritische Energiefreisetzungs-
rate Gy, etwa gleiche Werte annehmen. Wie in einer anderen Arbeit /4/ jedoch
gezeigt wurde, treten groBe Unterschiede auf. Es ergab sich z.B. bei 4.2 K
fiir PE und EP

Ki (PE) » 5K (EP)
obwohl fiir beide Polymere praktisch der gleiche "quasistatische' Bruchwert Op
= 180 MPa gemessen wurde. Dieser scheinbare Widerspruch konnte in der vorlie-
genden Arbeit weitgehend geklidrt werden.
Die Bruchwerte Op wurden "quasistatisch" bestimmt wdhrend bei der Messung von
K. bei sehr tiefen Temperaturen eine unkontrollierte, sehr schnelle RiRaus-
breitung beteiligt war, wodurch andere Bruchmechanismen ins Spiel gebracht
wurden. Zur Messﬁng von K;. ist ein definierter PrimdrriB erforderlich. Die-
ser ist materialspezifisch und muR daher bei der MeBtemperatur eingebracht
werden. Bei tiefen Temperaturen und den verwendeten CT-Proben breitet sich
ein RiB instabil mit etwa einem Drittel der Schallgeschwindigkeit aus. Durch
diesen sehr dynamischen ProzeR bei der Einbringung des Primidrrisses tritt
durch die Wirmeerzeugung an der RiRspitze eine starke Temperaturerh8hung auf,
die zu einer Plastifizierung der RiRspitze fiihrt. Bei PE erreicht die Pla-
stifizierung ein deutlich groReres AusmaB als bei EP, da ein sprdd-zidher
Ubergang im Ddmpfungsspektrum von PE bei einer wesentlich geringeren Tempera—
tur TB auftritte. Bei diesem Material werden mehr spannungsausgleichende Me-
chanismen beweglich und bewirken gréBere plastische Deformationen. Kann man
den RiR zum Stehen bringen, so friert der mehr oder weniger ausgegiichene
Spannungszustand der FlieRzonen unter einer Restspannung in Form unterschied-
lich groRBer Arrestlinien ein. Die Primdrrisse mit ihren unterschiedlich
groBen Arrestlinien sind Ausgangspunkt fiir die anschlieRende Messung der
RiRBz8higkeit, die entscheidend vom AusmaR der plastischen Deformation, d.h.
von der GroBe der Arrestlinie bestimmt wird. Die Auswertung der Bruchfléchen
im Rasterelektronenmikroskop zeigte filr PE wesentlich groRere Arrestlinien
als fiir EP. Dies bestdtigte die theoretischen Vorstellungen und erklédrt den
starken Unterschied der RiRzdhigkeiten fiir beide Materialien.
Konsequenterweise stellte sich nun die Frage, ob sich auch die Bruchwerte Og
und €y bei sehr schnellen Deformationen im Vergleich zu einer 'quasistati-
schen" Beanspruchung verdndern und ob die Verdnderung in #hnlicher Weise wie
bei Ki. erfolgt.
Es hat sich in der vorliegenden Arbeit gezeigt, daR eine deutliche Abhdngig-
keit der Bruchwerte von der Deformationsgeschwindigkeit existiert und daR bei

hohem € die Bruchspannung Og von PE merklich hher ist als die von EP. Dies
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ist dieselbe Tendenz, die bei den Werten von KIc und auch von Gy, gefunden
wurde. Vergleicht man in Abb. 6.1 den Verlauf von OB fiir PE und EP, so ist
anzunehmen, daR bei sehr hohen Deformationsgeschwindigkeiten (adiabatische

Bedingungen) auch die Bruchspannungen sehr stark verschieden sind.

7 Zusammenfassung

Das Bruchverhalten verschiedener Polymere wurde in Abhidngigkeit von der De-
formationsgeschwindigkeit bei 77 X und bei 4.2 K untersucht. Dabei zeigte
sich folgender EinfluBR auf die ermittelten GroBen der Bruchspannung und der

Bruchdehnung:

- bei 77 K tritt im Bereich 0.005 s} < & < 30 s™} fir Polyethylen, Polycar-
bonat und Epoxidharz eine Materialversprddung in Form abnehmender Bruchdeh-
nungen ein. Bei materialspezifischen Werten von £ 4ndert sich das Verhalten
und wird bei sehr hohen Deformationsgeschwindigkeiten (30 s™l < € < 1000 s_l)
zdher. Die Bruchdehnung erreicht oder {ibersteigt die Werte bei langsamen
Geschwindigkeiten. Fiir Polysulfon zeigte sich bis zu den erreichten Deforma-
tionsgeschwindigkeiten €= 270 s7! eine kontinuierliche Abnahme der Bruchdeh-
nung. Ein Anstieg von €g wurde nicht festgestellt, allerdings deutet sich bel

sehr hohen € die Existenz eines Minimums der Bruchdehnung an.

~ die Bruchspannung nimmt bei 77 K geringfligig bis € #10 s‘l fiir alle Mate-
rialien linear mit dem Logarithmus der Deformationsgeschwindigkeit zu. Die
Steigung ist mit ca. 2 MPa pro Dekade fiir Polyethylen etwas geringer als fiir
die anderen Polymere (ca. 4 MPa pro Dekade). Im € -Bereich des Minimums der
Bruchdehnung erfolgt ein steiler Anstieg der Bruchspannung. Fiir Polysulfon
ist die Abweichung vom linearen Anstieg dem Verlauf der Bruchdehnung entspre=

chend nur schwach ausgeprigt.

= Flir Polyethylen, Polysulfon und Polycarbonat ist das Bruchverhalten bei 4.2
K im untersuchten Bereich 0.01 sl < e ¢ 30 71 unabhdngig von der Deforma-
tionsgeschwindigkeit. Bruchspannung, Bruchdehnung und das gesamte Deforma-

tionsverhalten zeigen keine Verdnderung.

- fiir Polycarbonat, Polysulfon und in geringem MaR fiir das mittelmolekulare

Polyethylen ergibt sich ein duktiles Deformationsverhalten bei 77 K. Polycar-




bonat verhdlt sich auch bei 4.2 K nicht-linear und weniger ausgeprdgt eben-

falls Polysulfon.

Die Geschwindigkeitsabhingigkeit des Bruchverhaltens Bei 77 X kann im Bereich
der zunehmenden Materialversprddung bis zum Minimalwert der Bruchdehnung un-
mittelbar mit zeit- und temperaturabhidngigen, viskoelastischen Relaxations-
prozessen (Platzwechselvorgidngen) erkldrt werden. Die Verdnderung zu zdherem
Verhalten bei Uberschreiten materialspezifischer Deformationsgeschwindigkei-
ten ist indirekt ebenfalls auf bestimmte Molekularbewegungen zuriickzufiihren,
die allerdings erst bei deutlich hdheren Temperaturen wirksam werden k&nnen.
Diese Temperaturen werden lokal durch eine adiabatische Erwdrmung von RiR-
spitzen (Fehlstellen) erreicht. Durch eine erhdhte Plastifizierung in diesen
Bereichen kbdnnen verstdrkt Spannungskonzentrationen abgebaut werden, wodurch
eine groRere Beanspruchbarkeit und Dehnbarkeit des Materials ermdglicht wird.
Durch diese adiabatischen Prozesse 14Rt sich das Bruchverhalten bei sehr
hohen Deformationsgeschwindigkeiten mit der Molekiildynamik der Polymere kor-
relieren.

Auch aus den Bruchbildern wird deutlich, daB bei kleinen bzw. sehr hohen
Werten von € unterschiedliche Bruchmechanismen auftreten, wobei bei hohem >
eine klare Tendenz zu groReren plastischen Deformationen zu erkennen ist.
Weiterhin konnten in einer anderen A;beit /4/ bei den sehr hohen Deforma-
tionsgeschwindigkeiten, die bei einer unkontrollierten RiRausbreitung zur
Messung der RiRzihigkeit KIc und der Energiefreisetzungsrate G1e auftreten,
eindeutig starke plastische Deformationen (Arrestlinien) bei PE festgestellt
werden. Diese wurden auf eine adiabatische Erwdrmung der RiRspitze zurlickge-
fihrt. Dies und die Bruchbilder unterstiitzen die gegebene Interpretation der
Bruchprozesse bei schnellen Deformationen.

In der Tieftemperaturtechnologie werden Polymere bevorzugt als Matrix in
Faserverbunden eingesetzt. Fiir diese Werkstoffe bendtigt man eine duktile
Matrix, die in der Lage ist, thermische Vorspannungen bei der Abkiihlung aus-
zugleichen. Polycarbonat und Polysulfon sind wegen ihres nicht-linearen Ver-
formungsverhaltens mit relativ hohen Werten der Bruchdehnung geeignete Kandi-
daten. Hdufig treten in der Tieftemperaturanwendung auch sehr schnelle Last-
wechsel 6der StoBbelastungen auf. Die hier behandelten Experimente lieferten
das erfreuliche Ergebnis, daR bei tiefen Temperaturen zumindest bestimmte
Polymere auf stoRartige Belastungen eher zdher, nicht jedoch sprédér reagie~

rene.
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8 Anhang
A Platzwechseltheorie

Molekulare Umlagerungsvorgidnge (Relaxationsprozesse) in Polymeren lassen sich
theoretisch mit der Platzwechseltheorie /45/ erkliren. In der Umgebung von
Molekiilen oder Molekiilteilen stellt sich durch die einwirkenden Krdfte der
Nachbarteile ein rdumliches Potentialfeld ein. Existieren hierin freie mégli-
che Lagen, so kdnnen durch WiarmestdBe Umlagerungen (Platzwechsel) von Mole-
kiilteilen eintreten. Das Potentialfeld wird dadurch stdndig verdndert. Fiir
Platzwechsel steht nur die Energiedifferenz der Phononen (Trdger der thermi-
schen Energie) von Molekiilteil zu Molekiilteil zur Verfiigung, die groBer sein

mul als die Potentialbarriere AU zwischen zweil Molekiilteilen (Oszillatoren).

Flir die Uberwindung einer Potentialbarriere ist die Relaxationszeit T erfor-
derlich, die sich nach der Arrhenius—Beziehung berechnen 1&Bt:
AU)_1

c = exp | 2 (A1)
2 v, RT

2f

Vo 1013 Hz <<.. thermische Grundfrequenz
Da nicht alle Potentialbarrierén gleich groR sind, existiert eine Verteilung

von Relaxationszeiten (s. Anhang B) fiir einen singuldren PlatzwechselprozeR.

Nach der Boltzmannschen Energieverteilung, mit der sich die Verteilung der
Molekiilteile auf freie, mdgliche Lagen angeben 14Rt, wird die Unabhingigkeit
der Molekiilteile voneinander vorausgesetzt. Dies ist bei Polymeren, insbeson=-
dere bei tiefen Temperaturen, nicht erfiillt. Fiir T < 10 K ist die Phononen-
wellenlinge Kph(T) groBer als der mehrfache, atomare Gleichgewichtsabstand r,
und es finden kollektive Schwingungen statt. Die Kopplung der Molekiilteile
innerhalb der Molekiilkette ) wird durch einen Faktor Kph/(ZTCrO) beriicksich-
tigt, der =zu einer scheinbaren Erhshung der Potentialbarrviere fiihrt. Die

Relaxationszeit berechnet sich dann aus

. 1 AU EML ) A2
t 2vg exp (RT 27ry (A:2)

* 4
) Etwas tiefergehendere Aussagen erhdlt man in einem Modell /46/, in dem die
kooperative Wechselwirkung aller benachbarten Umlagerungspartner einbezogen

wird (Kopplung im van der Waals-Potential).
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Fiir die iiblichen Potehpialbarrief%n AU von Seiten- oder Hauptkettenbewegungen
reicht bei sehr tiefén Temperaturen die thermische Anregungsenergie flir
Platzwechsel nicht mehr aus. Die Molekiilteile frieren auch in Ungleichge-
wichtslagen ein und Platzwéchselprozesse sind nur noch durch quantenmechani-

sche Tunnelprozesse mbglich.

Die Potentialverteilung wird bei einer HuReren Beanséruchung gestdrt (Uberla-
gerung externer Energie AE). Dadurch #ndert sich auch die Platzwechselwahr-
scheinlichkeit Wp, wobei Umlagerungen bevorzugt in Richtung der duBeren Bela-
stung auftreten.

Wp = exp (-.AQZAE ) (A.3)
RT

(Die Relaxationszeit 1#Rt sich nach Gl. (A.1) nur fiir AU >> AE berechnen)

Abb. A.l:

Stérung der Potentialver-

I teilung

AU-AE

&

———= | agekoordinafe

Die Platzwechseltheorie ist die Grundlage fiir alle FlieRvorgidnge. Die Gesamt-
zahl der fiir eine plastische Verformung notwendigen Umlagerungen ist stets
minimal und verteilt sich auf das gesamte beanspruchte Gebiet. Die Platzwech-
selhdufigkeit hidngt dabei von der HSohe und Verteilung der Potentialbarrieren
und der lokalen Spannungsverteilung ab. Die durch die Platzwechsel dissipier—
te Energie verbleibt nach den Umlagerungen in Form von Wdrmeschwingungen im
Material. Molekulare Platzwechselvorgidnge treten somit makroskopisch als in-

nere Reibung in Erscheinung.
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B: Linear-viskoelastisches Verhalten

Das Mikro-Verhalten der Platzwechselvorgidnge wird in einer makroskopischen
Theorie der Viskoelastizitdt abstrahiert. Spezifische MaterialgrdBen oder
Spektren dienen modellmiBig der Beschreibung des viskoelastischen Verhaltens
bei verschiedenen Belastungsarten.

Bei viskoelastischem Deformationsverhalten sind Spannungen und Verformungen
zeltabhdngig. Neben linearen Zusammenhédngen anlog dem Hooke'schen Gesetzt muR
darliberhinaus das Boltzmannsche Superpositionsprinzip erfiillt sein, wonach
die Summe der einwirkenden Spannungen die Summe der zu jeder einzelnen Span-
nung gehorigen Deformation zur Folge hat und umgekehrt. Da der Zeitpunkt der
einwirkenden Spannung bzw. Deformation beliebig ist, kann damit der Einflul
der Vorgeschichte auf das mechanische Verhalten erfaRBt werden.

Die durch die Platztwechsel auftretenden viskosen Komponenten werden verein-—
facht durch das Newtonsche FlieRgesetz der Hydrodynamik beriicksichtigt, das
lineare Abhdngigkeiten der Scherspannungen von den Schergeschwindigkeiten
liefert. Das FlieRverhalten solcher ideal-viskoser Stoffe wird durch eine
einzige Konstante, die dynamische oder Scherviskosit#dt, beschrieben.

Das linear-viskoelastische Verhalten /8,47/ wird modellm#Rig durch eine Kom-
bination von ideal-elastischem (Hooke'sche Feder:d; =G-Y,) und ideal-viskosem
(Newtonscher Diampfer: o, :'ﬂ-?z ) Verhalten beschrieben. Die viskoelastischen
KenngroBen lassen sich flir eine ruhende Beanspruchung anhand von zwei Grund-
versuchen ableiten. Im Spannungsrelaxationsversuch wird zur Zeit t = 0 spon~
tan die Deformation Yo aufgebracht, zu deren Aufrechterhaltung eine Spannung
notwendig ist, die mit der Zeit abfdllt. Das dazugehSrige Modell ist das
Maxwell-Modell, eine Reihenschaltung von Feder und Diampfer. Mit dem Voigt—
Kelvin-Modell, der Parallelschaltung beider Elemente, 14dRt sich der Kriech-
versuch beschreiben, in dem bei t = 0 eine Spannung g, aufgebracht und kon-
stant gehélten wird. Beide Grundversuche k&nnen auf jede beliebige Beanspru-
chungsart angewendet werden. Im folgenden Beispiel wird eine einfache Scher-

belastung betrachtet., Es gilt:

Spannungsrelaxation Kriechen
T=N+Y .0=0 =0 ¥ =% =Y2 ,0 =01+ 0
o (f) = ¥, GIt) = g, &7 Y () = 0, J(H) =y, (1-e/T)
G (h) =G, et J(t) = ), (1-e~*/r)

Gy JO «oo Grenzwerte fir t —e= 0

mit 1T = n/[j
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G(t) heiBt Spannungsrelaxationsfunktion oder Schermodul, J(t) Kriechfunktion
oder Nachgiebigkeit. Kennt man eine dieser Funktionen, z.B. G(t), im gesamten
Zeitbereich, so 1#Rt sich der gesamte Verlauf einer Spannung 0(t) als Folge
einer beliebigen Deformationsgeschichte Y(t) vorhersagen. Dies wird ausge-

driickt durch die mathematische Fassung des Superpositionsprinzipes:
)
alt) = / GIt-E) ¥ &) 6F (B.7)

Es existiert eine duale Fassung, bei der eine Deformation Folge einer belie-
bigen Spannung ist. Analog dem Hooke'schen Gesetz 1Rt sich auch dieses Prin-
zip verallgemeinern, wenn man Isotropie, infinitesimale Deformationen sowie
die Moglichkeit der Uberlagerung verschiedener Beanspruchungsarten voraus-
setzt.

Weitere viskoelastische KenngroBen sind durch den Schwingungsversuch defi-
nierte Flir einen sinusférmigen Schwingungsverlauf der Frequenz W= 2T f
stellt sich bei vorgegebener Deformation die zugehSrige Spannung mit einer

Phasenverschiebung 8 ein. In komplexer Schreibweise erhdlt man:
¥¥ =y, elwt (B.8)
o% = g, e !lWd) (B.9)

Damit 14Bt sich ein komplexer Modul definieren:
G*:%:lﬁ*leif’: G+ iG" (5.10)
Der Realteil G' dieses Moduls heiRt Speichermodul und ist ein MaR fiir die
wdhrend einer Viertel-Schwingung elastisch gespeicherte Energie und der Ima-
gindrteil G'"' (Verlustmodul) fiir die dissipierte Energie. Das Verh#ltnis von
dissipierter zu wiedergewinnbarer Energie wihrend einer Viertel-Schwingung

ist der Verlustfaktor tand:

fan 6 = (E (B.11)

G
Das reale'linear-viskoelastische Verhalten kann nur mit dem verallgemeinerten
Maxwell- bzw. Voigt-Kelvin-Modell beschrieben werden, die sich aus Parallel-
und Reihenschaltung unendlich vieler Einzelelemente ergeben. Jedes FEinzelele-
ment verkdrpert dabel eine molekulare Umlagerung, die in einer gewissen Zeit

Ty ablduft und mit einer gewissen Stidrke zur Relaxation beitrigt.
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Da die verschiedenen Umlagerungen nicht alle gleich schnell verlaufen, son-
dern die Relaxationszeiten der einzelnen Umlagerungen iiber groRe Zeitbereiche
verschmiert sind, erhdlt man ein ganzes Spektrum von Relaxationszeiten. Jeder
Relaxationsmechanismus besitzt ein solches Relaxationszeitenspektrum H(T),
das durch eine gewisse Schwerpunktszeit T charakterisiert und temperaturab-
hdngig ist. Umlagerungen, die in der Zeit T ablaufen, tragen am stdrksten zu
einem Spannungsabbau bei. Ausgehend von den verallgemeinerten Modellen lassen
sich alle viskoelastischen KenngrtRBen durch das Relaxationsspektrum in inte-—

graler Form darstellen. Fiir den Schermodul gilt z.B.:
2 t/t
G(f) = G. + / H(t) e d (In ) (B.12)

Da die KenngrdBen nur in einem begrenzten Bereich von t bzw. W bekannt sind,
lassen sich die Integrale nicht exakt 16sen. Die phinomenologische Theorie

kann jedoch mit Hilfe von NiherungslSsungen liberpriift werden:

_d Glh) - - gty dlleg Glh) (B.13)

H{t) vy
d (In ) It= dilog ) It=t

2

H(T)

1

2 "
LG l (B.14)
Tt (w) w=1/71

Git) = G (W] y=1/1 (B.15)

((B¢15) gilt nur in ausreichender Entfernung von Dispersionsgebieten).

= Umrechnung von sinusférmiger Anregung im Torsionsversuch in Dreiecksbela-

stung im Zugversuch

Das Relaxationsspektrum kommt im Verlustfaktor tan8® zum Ausdruck. Dieser
wird im Torsionsversuch bei sinusférmiger Anregung mit einer Frequenz f ~10
Hz gemessen. Die Belastung in einem Zugversuch erfolgt jedoch rampen-— oder
dreiecksartig. Der Deformationsgeschwindigkeit € in diesem Experiment ist nun
eine Frequenz zuzuordnen, mit der sich nach der Arrhenius-Beziehung die ent-
sprechende Temperatur TB des sekundidren Maximums im Ddmpfungsspektrum bestim-

men 1dRt.




Bei sinusférmiger Belastung ist € zeitabhingig, bei dreiecksfdrmiger dagegen
ist €= konst. Die Fourierdarstellung (B.16) einer solchen dreiecksfSrmigen

Belastung 1&Rt mehrere, diskrete Frequenzen erkennen:

e (f) = 8;20 [—:7 sin wf—%z—sin 3wf+-51—zsin Swh - .. ] (B.16)
Dem Zugversuch entspricht ein Bereich Wt < /2. Die Amplitude sei €,e Aus Gl.
(B.16) ist ersichtlich, dal die Glieder der hdheren Frequenzen neben dem
ersten Glied, der Grundfrequenz, mit wesentlich geringeren Amplituden betei-
ligt sind. Deshalb wird niherungsweise nur die Grundfrequenz W betrachtet.
Danach gilt bei einer Bfuchzeit tps die einem Viertel einer Wellenldnge ent-

spricht, und einer Amplitude €, = Ep!

w=2-m 1 .7n € (B.17)
ll-fB 2 fB 2 EB
bzw. mit W= 27T f:
I R (B.18)
L €g B th

Die kiirzesten Bruchzeiten (tB z0.15 ms) entsprechen einer Frequenz von f =
1670 Hz, die ldngsten (tB % 2. ms) f = 0.12 Hz. Die Temperaturen der DaAmp-—
fungsmaxima wurden nach Gl. (2.2) fiir diese Frequenzen berechnet und sind in
Tabe 4.1 aufgefiihrt.

Die Frequenz von ca. 10 Hz im Torsionsversuch entspriche bei einer Bruchzeit
von 25 ms einer Deformationsgeschwindigkeit € 2.5 s_l, wdhrend sich fiir das
Experiment bei f = 1670 Hz ein €580 s™! und bei f=0.12 Hz ein £#0.04 s~}

ergibt.




C: Grundziige der Bruchmechanik

Das Konzept der linear—-elastischen Bruchmechanik (LEBM) basiert auf der Dar-
stellung des Verhaltens eines einzelnen Risses in einem ideal-elastischen,
isotropen Material. Eine Erweiterung stellt das linear—-elastische Konzept mit
KleinbereichsflieRen dar, das plastische Deformationen vor der RiBspitze ein-
schlielt, wenn der Bereich dieser Deformationen klein ist gegen die RiRlénge
und die Bauteil~ bzw. Probenabmessungen. GroRere plastische Verformungen vor
dem Bruch werden schlieRlich mit Hilfe der FlieRbruchmechanik (FBM) erfaBt.
Die Anwendung der Bruchmechanik auf Hochpolymere ist in der Literatur aus-
fiihrlich abgehandelt /48 bis 51/. Zur Bruchmechanik allgemein existiert ein

umfangreiches Literaturangebot /52 bis 55/.

Das Konzept der linear-elastischen Bruchmechanik geht von der Spannungsver-
teilung an der RiBspitze auf der Grundlage der Elastizitidtstheorie aus und
ist im Grunde eine Erweiterung der Kerbspannungslehre /56/. In der Praxis
Ereten an einem RiB meistens komplizierte Spannungsverhdltnisse auf, die sich
durch Uberlagerung von drei einfachen Beanspruchungsfédllen beschreiben las-—

sen.

Modus | Modus il

Abb. C.1: Schematische Darstellung der drei grundlegenden Beanspruchungsarten

eines Risses

Die elastizitétstheoretische Behandlung ist fiir die drei Moden #hnlich, wobei
sich mit Hilfe komplexer Spannungsfunktionen /54/ die Spannungen und Ver-

schiebungen am RiB berechnen lassen.
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Abb. C.2:a) Koordinatensysteme am RiB b) elastische Spannung Oy im

) kartesische Koordinaten RiRligament.
in der RiBmitte
B) Zylinderkoordinaten an

der RiRspitze

Fir die Praxis hat Modus I die grtBte Bedeutung. Abb., C.2a zeigt die Projek-
tion eines in z-Richtung durchgehenden, scharfen Risses (Kerbradius p—e 0)
in einer in x~ und y-Richtung unendlich ausgedehnten Platte endlicher Dicke d
in die z-Ebene eines kartesischen Koordinatensystems. Die Platte wird im
Unendlichen mit einer Spannung O belastet. Ein infinitesimales Volumenelement
dxdydz in der Lage r, © ,2 (Zylinderkoordinaten) vor der RiBspitze erfidhrt

Normal- (0., 0, ) und Scherspannungen (T,.), die von der HuReren Belastung

y Xy
abhdngig sind. Fiir die unmittelbare Umgebung der RiRspitze (0 < r <<a) gelten

die Beziehungen (S. 9 in /54/)

o, =0 /2 cos 9 (1 Sln— sin 39 ) (C.la)
2r 2 2

gy = @ 3 cos B 1+sm sin _3_6_) (C.1b)
2r 2 2

Tyy= O ;F cos_g]. smg- cos %@_ (C.le)
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Fir den ebenen Spannungszustand (ESZ) an der Plattenoberfldche oder in sehr
diinnen Platten ist die Normalspannungskomponente g, = 0. Beim ebenen Deh-
nungszustand (EDZ) in der Mitte dicker Proben oder im unendlich ausgedehnten
Korper tritt wegen der Verformungsbehinderung in z-Richtung die Komponente a,
auf:

(Cc.2)

0, = Vv (0, + ay)

Veeo Poissonverhdltnis

Entsprechende Beziehungen lassen sich fiir die Verschiebungen u, v und w her-
leiten /52,54/, wobei sich eine Abhdngigkeit von fr ergibt. Abb. C.2b zeigt
die Verteilung der elastischen Spannung O, vor der RiBspitze (r) im RiRliga-

ment (O= 0). Es gilt:

y

g, = g /32 (C.3)

Die Abhdnigkeit wvon 1/{r’ fihrt an der RiRspitze (r = 0) zu einer mathema-
tischen Singularitdt, d.h. es treten theoretisch unendlich hohe Spannungen
auf. Diese Singularitdt wird durch die Einfiihrung des Spannungintensitdts-—

faktors Ky erfaBt (Modus I-Belastung):
K= oVrn-a (C.4)

Die Gleichungen (C.l1) lassen sich damit in allgemeiner Form schreiben:

K
[ e el . HH CIS
0jj = LT, fij (@) (C.5)
Mathematisch kann KI als Stdrke der l/{?ﬂ—Singularitét aufgefalkt werden,
physikalisch beschreibt Ky vollstédndig die Art (Modus I) und Intensitdt der
elastischen Spannungsverteilung im Nahfeld der RiRBspitze. In der Praxis tre-
ten an der RiBspitze keine unendlich hohen Spannungen auf. Vielmehr wird die

Spannung O, durch die Ausbildung plastischer Zonen auf einen endlichen Wert

y
beschridnkt.
Liegen endliche Probenabmessungen auch in x- und y-Richtung vor, so gilt fir

K; die Beziehung:

Ki =0 Va-y (C.6)




— 83 —

Darin ist ¢ die aufgebrachte Spannung (Fernfeldspannung), a die halbe RiRB-
lénge und Y ein Korrekturfaktor, der den EinfluB der Geometrie erfaRt. Der
Spannungszustand in RiBn#he hidngt iiber den Spannungsintensitdtsfaktor Ky so-
mit von der duBeren Belastung und der Bauteil- und RiRgeometrie ab. Ky 1ldkt
sich sowohl theoretisch als auch experimentell bestimmen.

Als Bruchkriterium wird in der Bruchmechanik z.B. das Erreichen eines kriti-
schen Wertes des Spannungsintensititsfaktors, Kc’ definiert. Damit 18Bt sich
der Beginn einer instabilen RiRBausbreitung eines zunichst ruhenden Risses
vorhersagen. Bei bekannter #uRerer Last kann man demzufolge eine kritische

FehlstellengroRe, a bzw. bei Dbekannter FehlstellengroBe eine kritische

c’
Spannung, Ocs angeben, die Ursache eines Bruches sind. Fiir K, ergibt sich
eine Abhdngigkeit vom Spannungszustand (Abb. C.3) und damit von der Proben-

dicke.

Abb. C.3:
K . Abhdngigkeit von K, von
¢ JESZ Ubergangs- . EDZ nELe c VO
' der Probendicke
bereich :
|
|
|
|
Kk

Probendicke B

Fiir den ebenen Dehnungszustand (EDZ), der im Inneren von dicken Bauteilen
oder Proben vorliegt, ergeben sich kleinere K,-Werte als fiir den ebenen Span-
nungszustand (ESZ), der an der Oberfldche oder in sehr diinnen Proben vor-
herrscht. Der kritische Spannungsintensitdtsfaktor Ky. des EDZ beschreibt
also den gefdhrlichsten Beanspruchungsfall. Er wird als Bruch- oder RiBz&hig-

keit bezeichnet und stellt eine WerkstoffkenngroBe dar.

Neben der Spannungskonzentration an der RiRspitze kann die Gefdhrlichkeit
eines Risses auch durch die Konzentration an elastischer Energie nahe der

Rilsspitze charakterisiert werden. Man geht dabei von den grundlegenden Be-




trachtungen wvon Griffith (s. z.B. S. 121 in /52/) fiir ideal spréde Kdrper
aus. Zur VergréBerung eines vorhandenen Risses ist Energie notwendig, die
entweder von einer Arbeit leistenden HuReren Kraft F oder durch die' Freiset—
zung von Verformungsenergie Wy angeliefert wird, die im elastischen Span-
nungsfeld vor der RiBspitze gespeichert ist. Man bezeichnet die Energie, die
aus diesem elastisch gespeicherten Energievorrat des deformierten Materials
zum Wachstum eines Risses um die Fldcheneinheit A der Bruchfliche verbraucht
wird als spezifische Bruchenergie oder als Energiefreisetzungsrate G. Es

gilt:

(C.7)

Flir ideal sprdde Materialien wird sie allein in Oberflichenenergie umge-
wandelt. Es 14Bt sich zeigen (z.B. S. 115-119 in /54/), daR die Energiefrei-
setzungsrate bei Versuchen mit konstant gehaltener Probenlidnge, konstant ge-
haltener Kraft oder iiberlagerten Bedingungen stets den gleichen Wert besitzt.
Man kann zwischen G und dem Spannungszustand an der RiRspitze, K, einen Zu-
sammenhang angeben, der fiir ein linear-elastisches Material bis zum Bruch

Giltigkeit besitzt. Fiir Modus I-Belastungen erhdlt man:

Kf

G] = __E‘ EDZ (Cc.8)
KIZ

GI = E-'- (1_\/2 ) ESZ (C.8)

Als Kriterium fiir den Bruch, mit dem sich wiederum der Beginn instabiler
RiRBausbreitung vorhersagen 14RBt, gilt auch hier das FErreichen und Uberschrei-

ten eines kritischen Wertes, der kritischen Energiefreisetzungsrate Giee

In der Praxis kdnnen unendlich hohe Spannungen (Abb. C.2) vor der RiRspitze
nicht auftreten. Selbst bei makroskopisch sprédem Bruchverhalten fithren die
Spannungsiiberhdhungen zu mehr oder weniger starken plastischen Deformationen
an der RiBspitze. Die Ausbildung plastischer Zonen verbraucht Energie und die
einfache Energiebilanz (C.7) muR erweitert werden /51/. Die Energie, die fiir

die RiBausbreitung zur Verfiigung steht, kann neben der aufgrund der duBeren




Belastung elastisch gespeicherten Energie noch durch die elastische Energie,
die von Eigenspannungen (z.B. thermische) herriihrt (wi), oder als chemische
Energie vorhanden sein (W,.), wenn z.B. durch umgebende Medien chemische
Reaktionen ablaufen. All diese Energieanteile werden beim RiRfortschritt
nicht nur in Oberfldchenenergie (), sondern vor allem in plastische Deforma-
tionsenergie (Wpl) aber auch in chemische und in kinetische Energile (wkin)
umgesetzt. Eine erweiterte Energiebilanz kann folgendermaBen formuliert wer-

den:

aWp, , Wiy , (€.9)

N I N = %t TRt BA

G = R (C.10)

fassen, wobei R als RiRwiderstand bezeichnet wird und ein MaR fiir den Wider-
stand eines Materials gegen eine RiRausbreitung darstellt. R ist sowit die
Summe aller Energieanteile, in die die gespeicherte elastische Energie G beim
RikRfortschritt umgesetzt wird. Durch die Ermittlung sogenannter RiRwider-—
standskurven R=R(a) (Abb. C.4) 1#Rt sich G bestimmen (z.B. /53/). Als Krite-

rium fiir die instabile RiRausbreitung mull folgende Bedingung erfillt sein:

G >R (C.11)

und

(@)

G, OR (C.12)
a da

(@)}

Flir den unterkritischen Bereich der stabilen RiRausbreitung muR neben (C.11)
gelten:

[@}]
X
[@}]
(3]

(Ce13)

Q
o
(@)
[13]




Abb. C.4:
RiBwiderstandskurve (stabile
RiBausbreitung im schraffierten

Bereich)

d

iy
o

Bei ideal-sprddem Verhalten, bei dem das Material der RiRBausbreitung sofort
den gesamten, konstanten Widerstand entgegensetzt, wird der RiR bei Erreichen
eines kritischen G.-Wertes schlagartig instabil. In diesem Fall ist G, unab-
hdngig von der AusgangsriRlédnge.

Tritt plastisches FlieRBen an der RiRspitze auf, so nimmt der RiRBwiderstand
erst allmdhlich und assymptotisch einen bestimmten Grenzwert ane. Der
Widerstand des Materials wird mit zunehmender Ausbildung der plastischen Zone
groBer. Nimmt man an, daR die R-Kurven fiir verschiedene RiRlingen die gleiche
Form haben, so erkennt man, dal bel unterschiedlicher AusgangsriBlédnge der

Instabilitdtspunkt bei verschiedenen G,~Werten liegt:

Ge (a7) < G, (ay) (C.14)




D: Fehlerabschitzung

= Bruchspannung

Die Genauigkeit der Bestimmung der Bruchspannung Op hdngt ab von der Auswer-
tegenauigkeit des aufgezeichneten Kraft-Zeitdiagrammes hinsichtlich der
Bruchkraft Fp und von der Herstellungsgenauigkeit der Probenabmessungen (4,).

Der Fehler in der Bruchspannung errechnet sich aus

) 3 2 \/ AF AA, \2
AU—\/(ES—B AFB) + (%10 AA ( B + (—A—OD-) (D.1)
bzwo Ai - _A_F_B ’ . AAg )T (D.2)

g Fa A,

Die Herstellungsgenauigkeit der Proben auf NC-gesteuerten Maschinen betridgt
maximal ca. *0.05 mm. Dies gibt bei den Proben mit dem kleinsten Ouerschnitt
(A) =9 mm?) den groBten, relativen Fehler

AAO/Ao <5 % (sonst AAO/AO <3 %)

Die Bruchkraft 1dRt sich aus dem Kraft-Zeitdiagramm bei kleinen und mittleren
€ stets viel genauer bestimmen als bei den maximalen €. Es gilt:

AFy/Fp (€ klein bis mittel) < 2 % ; AFg/Fp (E,,,) < 6 %

Somit ergibt sich nach Gl. (D.2) ein relativer Fehler fiir die Bruchspannung

von

AOB/OB (€ klein bis mittel) < 4 %

Aog/og (€, .,) < 8%

max

- Bruchdehnung

" * o, .
Fir die MeBgenauigkeit der Bruchdehnung Ep = vp© tp / 1, gind die Genauig-
keiten in der Bestimmung der Abzugsgeschwindigkeit vp, der Bruchzeit typ und

. * .
der scheinbaren MeRlinge 1, entscheidend.

Fir v, gilt allgemein: Av,/vy < 3 %




Die Bruchzeit 1&Rt sich #hnlich der Bruchkraft bei kleinen und mittleren €

aus dem Kraft-Zeitdiagramm genauer ermitteln als bei émax' Es gilt:
Atp/ty (€ klein bis mittel) < 3 % ; Atg/tg (€ _,.) < 6 %

Die scheinbare MeRlinge kann nur mit einer Genauigkeit von ca. * 1.5 mm be-
stimmt werden. Dieser Fehler ergibt sich aus der Ablesegenauigkeit der Ra-—
sterlinien oder Markierungsstreifen im Auswertegerdt und der Streuung der
Eichkurven bei verschiedenen Geschwindigkeiten. Diese Genauigkeit in der Be-
stimmung wvon 10* wirkt sich bei den kiirzesten Proben (flir émax) am stdrksten
aus. Man erhdlt:

AL /1% < 10 % (sonst A1 "/1.% < 6 %)

Damit ergibt sich aus einer Gl. (D.2) analogen Gleichung fiir den relativen

Fehler der Bruchdehnung:
Aeg/ €p (€ klein bis mittel) < 8 X

Aey/ €q (émax) < 12 %
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