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Abstrakt

Mit der vorliegenden Arbeit wird das Ziel verfolgt, Polypropylenwerkstoffe, die durch Blen
den bzw. durch Copolymerisation elastomermodifiziert wurden, hinsichtlich ihres Zéhigkeits-
verhatens mit Hilfe bruchmechanischer Konzepte umfassend zu beschreiben und anhand
morphologischer Parameter geeignete Morphologie-Zahigkeits-Korrelationen aufzustellen.
Die Zahigkeitscharakterisierung erfolgt dabel mit Hilfe bruchmechanischer Methoden, die
Charakterisierung der Morphologie und Deformationsprozesse vorzugsweise tber Licht- und
Elektronenmikroskopie sowie Uber thermische Analyseverfahren.

Die experimentelle Grundlage zur Ermittlung bruchmechanischer Werkstoffkennwerte unter
schlagartiger Beanspruchung bel variierenden Priftemperaturen bildet der instrumentierte
Kerbschlagbiegeversuch. Die Registrierung von Schlagkraft und Prufkorperdurchbiegung
ermoglicht die Trennung der im Bruchprozess dissipierten Energieanteile und die Ermittlung
bruchmechanischer Werkstoffkennwerte als Widerstand gegeniiber stabiler Risseinleitung und
-ausbreitung sowie gegeniuber instabiler Rissausbreitung. Das insbesondere bei hoheren
Elastomeranteilen und/oder hoheren Priiftemperaturen zu beobachtende elastisch-plastische
Werkstoffverhalten erfordert zur bruchmechanischen Beschreibung der Zahigkeitseigen
schaften die Anwendung der Konzepte der FlieRbruchmechanik. Fur die Werkstoffe, bei de-
nen unter den gegebenen Prufbedingungen keine Instabilitdt in Kraft-Durchbiegungs-
Diagramm auftritt, erfolgt die Zahigkeitsbeschreibung mit Hilfe des Risswiderstandskonzep-
tes.

Basierend auf der Tatsache, dass EPR-modifizierte Polypropylenwerkstoffe auch unter grof3en
Deformationen in der Lage sind, Kréfte zu Ubertragen, wurde das Essential Work of Fracture
(EWF)-Konzept zur Zahigkeitsbewertung mit herangezogen. Das EWF-Konzept hat sich as
relativ wenig struktursensitiv erwiesen, so dass es zur Aufstellung von Morphologie-
Zahigkeits-Korrelationen weniger geeignet ist.

Werden die bruchmechanischen Kennwerte in Abhangigkeit von der Temperatur aufgetragen,
lasst sich jewells eine vom Elastomeranteil abhangige kritische Temperatur bestimmen, bei
der eine signifikante Erhthung der Kennwerte auftritt. Bei dieser Temperatur findet der Uber-
gang vom sproden zum zahen Werkstoffverhalten im Bereich instabiler Rissausbreitung bzw.
der Ubergang vom zahen zum hochschlagzahen Werkstoffverhalten im Bereich der stabilen
Rissinitiierung statt.

Die Bestimmung von Sprod-Zah-Ubergangen und von Zah-Hochschlagzah-Ubergangen dient
im Zusammenhang mit den morphologischen Parametern der Festlegung von anwendungsori-
entierten Einsatzgrenzen elastomermodifizierter Werkstoffsysteme.

Mit Hilfe von in-situ-Observationen der Rissspitze l&sst sich der Rissinitiierungspunkt fir die
EPR-modifizierten Polypropylenwerkstoffe oberhalb des linearen Bereiches und noch vor
dem Kraftmaximum auf der Kraft-Durchbiegungs-Kurve lokalisieren.

Die vorliegenden Ergebnisse tragen unter Berticksichtigung polymerspezifischer Auswerte-
kriterien zur Aufkldrung der Zusammenhange zwischen den morphologischen Parametern und
den bruchmechanischen KenngréfRen polymerer Mehrphasensysteme mit teilkristalliner Ma-
trix bei.

Die Ergebnisse zeigen, dass die bruchmechanische Werkstoffprifung in Verbindung mit Me-
thoden zur Morphologieanalyse und Methoden zur Bestimmung von Mikrodeformations-
mechanismen einen wesentlichen Beitrag auf dem Gebiet der anwendungsorientierten Kunst-
stoffentwicklung leisten kann.
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Einleitung 1

1 Einleitungund Zielstellung

Polypropylen ist der Standardkunststoff mit dem derzeit grof3ten Wachstumspotenzial, dessen
Haupteinsatzgebiete in der Verpackungs- und Lebensmittelindustrie zu finden sind. In zu-
nehmendem Mal3e wird Polypropylen aber auch als Konstruktionswerkstoff in der Automo-
bilindustrie und im Elektrogerdtebau eingesetzt.

Die zunehmende Akzeptanz und die Erweiterung der Einsatzgebiete der Standardkunststoffe
allgemein und des Polypropylens speziell liegt darin begrindet, dass sich das Eigenschafts-
profil durch eine auf den jeweiligen Anwendungsfall zugeschnittene Modifikation gezielt
einstellen lasst. Diese Modifikation kann zum Beispiel durch Mischen mit anderen Polyme-
ren, durch Copolymerisation oder durch Fillen bzw. Verstérken mit Teilchen oder Fasern
erfolgen. Die modifizierten Standardpolymere, die sich vergleichsweise kostenglnstig, ein-
fach und wenig energieintensiv herstellen lassen, kommen bel Erfillung des jeweiligen An-
forderungsprofils auch als Konstruktionswerkstoffe zum Einsatz. Sie fuhren infolge der ge-
ringen Dichte zu einer erheblichen Gewichtsreduzierung, wenn in Baugruppen Elemente, die
aus metallischen Werkstoffen gefertigt werden, durch solche aus Kunststoff substituiert wer-
den kdnnen.

Bei Polypropylen ist die Lage des Glasiibergangsbereiches (Ty» 0 °C) fur den Einsatz as
Konstruktionspolymer insbesondere dann hinderlich, wenn das Bauteil auch unterhalb dieser
Temperatur eingesetzt werden soll, da sich der Werkstoff in diesem Bereich sehr spréd ver-
hélt. Der Einbau einer Elastomerphase durch Mischen oder Copolymerisation fihrt zu einer
Zahigkeitserhdhung auch bei niedrigen Temperaturen. Elastomermodifiziertes Polypropylen
kann beispielsweise als Stoldfanger im Automobilbau eingesetzt werden. Hier ist eine hohe
Energieaufnahmefdhigkeit insbesondere bei schlagartiger Beanspruchung, auch bei niedrigen
Temperaturen von Bedeutung.

Ein weiterer Vorteil der modifizierten Standardkunststoffe ist der Synergieeffekt, der sich aus
den positiven Eigenschaften der Einzelkomponenten ergibt. Diesen Effekt zu erzielen, macht
die Kenntnis Gber den Zusammenhang zwischen den morphologischen Parametern und den
Eigenschaften erforderlich.

Um das Eigenschaftsprofil ausnutzen zu kénnen, sind umfangreiche Untersuchungen mit
Prif- und Berechnungsmethoden unentbehrlich, die dem Bautellverhalten unter Betriebsbean-
spruchungen weitestgehend angepasst sind und eine ausreichende Sicherheit gegentiber den
verschiedenen Méglichkeiten des Versagens gewahrleisten.

Der Bruch ist die haufigste Versagensursache. Daher ist es notwendig, dass Werkstoffe nicht
nur hinsichtlich ihrer Festigkeit- und Steifigkeitselgenschaften sondern auch hinsichtlich ihrer
Zahigkeitseigenschaften optimiert werden. Die Zahigkeit, d.h. der Widerstand gegentiber sta-
biler und instabiler Rissausbreitung bzw. Bruch, ist eine Eigenschaft polymerer Werkstoffe,
die deren technische Anwendung haufig begrenzt. Teilweise wird die Bruchdehnung, die aus
dem Zugversuch an ungekerbten Prifkorpern ermittelt wird und Aussagen zum Deformati-
onsvermogen des Werkstoffs macht, zur Zahigkeitscharakterisierung herangezogen ohne dass
mit dieser Kenngrof3e eine Energieaufnahme beschrieben werden kann. In den meisten Féllen
wird die konventionelle Kerbschlagzahigkeit zur Optimierung angewendet. Dabei handelt es
sich um eine integrale Grole, die keinen differenzierten Aufschluss Uber Kraft- und Verfor-
mungskomponenten gibt, von der Prifkorpergeometrie abhangig ist und keine Trennung der
im Bruchprozess dissipierten unterschiedlichen Energieanteile zulasst. Vielfach wird daher
das Zahigkeitsniveau der Werkstoffe mit unterschiedlichem Rissausbreitungsverhalten als
gleich bewertet. Folglich ist die Kerbschlagzahigkeit al's Kenngrofe fir die Werkstoffoptimie-
rung nicht empfehlenswert. Hier haben sich bruchmechani sche Kennwerte bewahrt.

Dem katastrophalen Versagen eines Prufkorpers bzw. Bauteils, d.h. der instabilen Rissaus-
breitung, gehen zundchst einmal stabile Rissinitiierung und -ausbreitung voraus. Die
bruchmechanische Beschreibung des Zahigkeitsverhaltens von Werkstoffen erlaubt die Tren-
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nung und separate Berticksichtigung der einzelnen Stadien der Rissausbreitung. Die Grof3e
und Intensitét dieser einzelnen Stadien ist werkstoffspezifisch und abhéngig von den Umge-
bungs- und Prifbedingungen. Das semiduktile Polypropylen z.B., das mit einem scharfen
Anriss versehen wurde, weist unter schlagartiger Beanspruchung bel Raumtemperatur einen
so geringen Anteil stabiler Rissausbreitung auf, dass er messtechnisch nicht mehr erfasst wer-
den kann. Eine Mischung aus 50 M.-% Polypropylen und 50 M.-% Elastomerphase dagegen
ist so duktil, dass unter den gleichen Prifbedingungen kein instabiles Versagen auftritt.

Die vorliegende Arbeit verfolgt das Ziel, Polypropylenwerkstoffe, die durch Blenden bzw.
durch Copolymerisation elastomermodifiziert wurden, hinsichtlich ihres Z&higkeitsverhaltens
mit Hilfe bruchmechanischer Konzepte umfassend zu beschreiben und anhand morphologi-
scher Parameter geeignete Morphologie-Zahigkeits-Korrelationen aufzustellen. Die Zahig-
keitscharakterisierung erfolgt dabei mit Hilfe bruchmechanischer Methoden, die Morpholo-
giecharakterisierung vorzugsweise Uber Licht- und Elektronenmikroskopie sowie thermische
Analyseverfahren.

Zur Charakterisierung der Zahigkeit als Widerstand gegentiber instabiler Rissausbreitung die-
nen die Konzepte der Flief3bruchmechanik, bei stabiler Rissainleitung und -ausbreitung wird
das Risswiderstandskonzept angewendet. Da elastomermodifizierte Polypropylenwerkstoffe
in der Lage sind, Kré&fte auch bel grofen Deformationen zu Ubertragen, wird die Anwendbar-
keit des Essential Work of Fracture (EWF)-Konzeptes, das das Zahigkeitsverhalten in diesem
Bereich beschreibt, unter schlagartigen und quasistatischen Beanspruchungsbedingungen und
zur morphologiebezogenen Zahigkeitscharakterisierung dieser Werkstoffgruppe tberprift.
Die experimentelle Basis fur die bruchmechanische Zahigkeitscharakterisierung unter schlag-
artigen Beanspruchungsbedingungen stellt der instrumentierte Kerbschlagbiegeversuch dar,
der die getrennte Beurteilung des Festigkeits- und Deformationsanteils der gesamten Prifkor-
perbeanspruchung und die Ermittlung von bruchmechanischen WerkstoffkenngrofRen als Wi-
derstand gegentber stabiler und instabiler Rissausbreitung erméglicht.

Von besonderer anwendungstechnischer Bedeutung ist die Ermittlung der Temperaturabhan-
gigkeit bruchmechanischer Kennwerte. Dies gilt in besonderem Mal3e fur PP aufgrund der
bereits erwdhnten Lage der Ty, die die Anwendungsmoglichkeiten dieses Werkstoffs stark
einschrankt. Es werden Ubergangstemperaturen vom sproden zum zahen und vom zahen zum
hochschlagzahen Werkstoffverhalten bestimmt. Damit ist es moglich, praxisrelevante Ein-
satzgrenzen festzulegen und in Verbindung mit morphol ogischen Parametern anwendungsori-
entierte Werkstoffoptimierung zu betreiben.

Zur Charakterisierung der Deformationen die wéahrend des Rissinitiierungsprozesses an der
Rissspitze auftreten und zur Bestimmung der physikalischen Rissinitiierung werden in-situ-
Untersuchungen unter quasistatischen Prifbedingungen durchgefiihrt. Diese Untersuchungs-
methode ermdglicht die Aufnahme von Risswiderstandskurven an einem einzigen Prifkorper
und kann somit in einem sehr frihen Stadium der Werkstoffentwicklung zur Zahigkeitscha-
rakterisierung herangezogen werden. Die energiedissipierenden Mikrodeformationsprozesse,
die vor der Rissspitze im Prufkorperinneren auftreten, sind charakteristisch fir das Zahig-
keitsverhaten. Die Untersuchung dieser Prozesse erfolgt rasterelektronenmikroskopisch am
praparierten Prifkorper.
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2 Morphologie und Zahigkeit am Beispiel von schlagzdh modifizierten
Polypropylenwer kstoffen

2.1 Schlagzahmodifikation von Polypropylenwer kstoffen

Polypropylen (PP) ist ein Olefin-Polymer, das durch eine geringe Dichte (» 0,9 g/cm®), einen
relativ hohen Kristallitschmelzpunkt (» 165 °C), gute chemische Resistenz, Harte, Oberfl&
chenglanz und Orientierbarkeit gekennzeichnet ist. Es wurde 1954 erstmals von Natta mit
Hilfe modifizierter Ziegler-Katalysatoren in den Laboratorien von Montecatini in Ferrara
(Italien) synthetisiert [1,2]. Neben den herkdmmlichen Anwendungsgebieten fir Polypropy-
len in den Bereichen Verpackungs- und Lebensmittelindustrie (40 %) kommt PP zunehmend
auch as Konstruktionswerkstoff in der Automobil-, Elektro- und Textilindustrie (jeweils ca
20 %) zum Einsatz [3,4].

Durch immer weiteres Voranschreiten in der Katalysatorentwicklung und immer bessere Be-
herrschung der Synthese gelingt es heute, den Standardkunststoff Polypropylen mit sehr hoher
Taktizitat und einem auf den jeweiligen Anwendungsfall zugeschnittenen Eigenschaftsspek-
trum herzustellen [5]. Das Eigenschaftsspektrum von Polypropylen kann durch Compoundie-
rung bzw. durch Copolymerisation wesentlich erweitert werden [6]. Durch Zugabe von Kurz-
glasfasern (30 M.-%) kann der Elastizitéésmodul auf bis zu 7000 M Pa erhdht werden, die Z&
higkeit kann durch Mischen mit einer Elastomerphase (z.B. Ethylen-Propylen-Copolymer
(EPR)) gesteigert werden (Bild 1).
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Bild 1: Steifigkeits-Zahigkeits-Bereich von PP-Compounds mit unterschiedlichen Zusatz-
stoffen [6]

Ein Nachteil des Polypropylens ist die geringe Zahigkeit bel tiefen Temperaturen insbesonde-
re bei hohen Beanspruchungsgeschwindigkeiten. Der Grund hierfir ist die Lage der Glas-
Ubergangstemperatur bei Ty » 0 °C. Unterhalb dieser Temperatur ist die Beweglichkeit der
Kettensegmente in den amorphen Bereichen des PP eingefroren und der Werkstoff verhalt
sich sprdd. Die Tieftemperaturzahigkeit kann z.B. durch Copolymerisation von Propylen mit
geringen Mengen Ethylen (bis zu 8 Mol.-%) etwas erhoht werden. Bel diesem statistischen
Copolymerisat, auch al's Random-Copolymer bezeichnet, wird das Ethylen direkt in die Poly-
propylen-Hauptkette eingebaut. Hier wirkt das Ethylen als Defekt in der Kette, es tritt eine
Behinderung der Kristallisation auf, was sich in einer Verringerung des Kristallisationsgrades
widerspiegelt. Die Dicke der Kristalllamellen verringert sich mit zunehmendem Ethylenantell,
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wodurch die Kristallitschmel ztemperatur sinkt. Diese Veranderungen sind mittels thermischer
Methoden, z.B. DSC, nachweisbar [7,8]. In [8] konnte aber auch gezeigt werden, dass die
Zahigkeit erst ab einem Ethylenanteil von 6 Mol.-% geringfligig gesteigert wird.

Eine deutliche Zahigkeitssteigerung kann durch den Einbau einer Elastomerphase erzielt wer-
den [9]. Dieser Einbau erfolgt entweder durch Schmelzemischen von Polypropylen und Ela-
stomerwerkstoff nachdem beide Fraktionen separat produziert wurden, oder durch Copolyme-
risation von Propylen mit z.B. Ethylen [10,11]. Die Blends, die durch Schmelzemischen ent-
stehen, werden auch physikalische Blends oder Extruder-Blends genannt, die Copolymerisate
sind auch als Reaktor-Blends bekannt [12].

Wenn Polypropylen und Elastomerphase thermodynamisch unvertraglich sind, tritt eine Pha-
senseparation auf. Die im Uberschuss vorliegende Phase bildet in der Regel die Matrix, in der
die andere Phase dispers vertellt ist [13]. Bel nahezu gleichen Anteilen der Blendkomponen-
ten bildet sich in Abhangigkeit vom Viskositétsverhdltnis eine netzwerkahnliche Struktur aus,
beide Phasen liegen kontinuierlich nebeneinander vor [14].

Als Einflussgrofien auf die Morphologie der z&hmodifizierten Polymerwerkstoffe, speziell
Polypropylenwerkstoffe [ 15-20], sind zu nennen:

Mischungsverhéltnis von Ausgangswerkstoff und Modifikator,
Viskositétsverhdtnis der Komponenten,
Kapillarzahl,
Oberflachen- und Grenzflachenspannung,
Schergeschwindigkeit, Verarbeitungsbedingungen,
Kristallisationsbedingungen,
Haftvermittler,
Struktur der Blendkomponenten und die
molekulare Charakteristik der einzelnen Komponenten, wie
- Konstitution,

Konfiguration,

Molekulargewicht,

Mol ekulargewichtsverteilung und

Taktizitét.

Die Schlagzahigkeitserhthung erfolgt durch eine Veradnderung der Mikrodeformationsmecha-
nismen. Polypropylen versagt bei hohen Beanspruchungsgeschwindigkeiten und niedrigen
Temperaturen durch Crazing [21,22], bei schlagzdh modifiziertem PP erfolgt eine Lochbil-
dung in den Modifikatorteilchen oder an der Grenzflache Modifikator/Matrix verbunden mit
Mehrfachcrazing bzw. Scherdeformation, was zu einer wesentlich hdheren Energiedissipation
vor dem Versagen und damit zu einem Anstieg der Zahigkeit fuhrt [23-25]. Diese Mikrode-
formationsmechanismen und die beeinflussenden Grofen sind im Abschnitt 2.2.2.2 naher
beschrieben.

Als Schlagzahmodifikator finden je nach Anwendungsfall verschiedene Elastomerwerkstoffe
Verwendung, zum Beispiel EPR, EPDM, NR, SEBS, PIB, PE-VLD oder thermoplastische
Elastomere auf Metallocenbasis, wobel EPR und EPDM am haufigsten eingesetzt werden
[1,7]. In den letzten Jahren wurden verstarkt metallocenkatalysierte Copolymere des Ethylens
mit hoheren a-Olefinen entwickelt und als Schlagz&hmodifikator fir Polypropylen zur
Marktreife gebracht [26-29].

Als EPR (Ethylen-Propylen-Kautschuk) wird in der Regel ein Ethylen-Propylen-Copolymer
bezeichnet, bei dem die beiden Monomerkomponenten zu nahezu gleichen Anteilen vorliegen
und sich damit gegenseitig an der Kristallisation behindern. Es handelt sich um einen unver-
netzten thermoplastischen Kautschuk. EPR wurde 1961 von Holzer (Hercules, Inc.) entwi-
ckelt und 1966 patentiert, PP/EPR-Blends wurden 1970 erstmals hergestellt und 1972 paten-
tiert [30]. Die rheologischen und morphologischen Eigenschaften und die Zahigkeitseigen-
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schaften wurden u.a. in [31] an iPP/EPR-Blends untersucht, deren Kautschukphasen mit un-
terschiedlichen Katalysatoren synthetisiert wurde. Das Ergebnis zeigt, dass der Katalysator
einen Einfluss auf die Lange der Ethylensequenzen im EPR und damit auf die Kristallisati-
onsfahigkeit hat, was sich wiederum auf die Eigenschaften der Blends auswirkt.

EPDM (Ethylen-Propylen-Dien-Copolymerisat) ist ein Terpolymer, das sowohl unvernetzt als
thermoplastisches Elastomer as auch als vernetztes Elastomer eingesetzt wird. Als Vernet-
zungspunkt dient die zweite Doppelbindung im Dien-Monomer. Ist das EPDM vernetzt, wird
es bei hoheren Temperaturen nicht mehr flief3fahig, d.h. die wahrend der Vernetzung existie-
rende Form wird auch bei Temperaturerhéhung beibehalten. So ist z.B. eine gezielte Einstel-
lung der Partikelgrofze maglich, relativ unabhangig von den nachfolgenden Verarbeitungsbe-
dingungen und bel Thermoplast/EPDM-Blends unabhangig vom Mischungsverhéltnis [32-
34].

Die schlagzah modifizierten Polypropylenwerkstoffe finden Anwendung im Automobilbau
z.B. als Stol¥fanger oder a's Innenraumverkleidungen, in der Medizintechnik als Hygienevlie-
se oder Schlauche, in der Verpackungs- und Lebensmittelindustrie als flexible Deckel fir
Tiefkuhlbehdlter oder im Bauwesen als duktile Trinkwasser- und FulRbodenheizungsrohre, die
infolge ihrer Kaltschlagzadhigkeit auch im Winter verlegt werden kénnen [6,7,9,11,35-37].

2.2 Morphologie-Zahigkeits-Korrelationen von Polypropylenblends

2.2.1 Zusammenhang von Struktur, Morphologie, Verarbeitung und Eigenschaften

Die Korrelation von Struktur, Verarbeitungsbedingungen und Morphologie und den daraus
resultierenden Eigenschaften ist in Bild 2 allgemein fur Kunststoffe dargestellt.

Molekulare Struktur Verarbeitung
Taktizitat Mischen
Molekulargewicht Orientierungen
Molekulargewichtsverteilung | «—3| Thermische Vorgeschichte
Zusammensetzung Nukleierung/Additive
Zwischenkettenarchitektur Abbau/Vernetzung

\ Morphologie f

Kristallinitat Schmelzeverhalten

Orientierungen Kristallisationskinetik

Makrostruktur

Makroskopischer Bereich
P ! Morphologiegradienten

Spharolithische Struktur

Spharolithischer Bereich Blends: Phasenmorphologie

Dehnungsinduzierte Mikrostruktur
Lamellarer Bereich Lamellare Morphologie
KristallitgroRe

Kristallstruktur
Kristallografischer Bereich Kristalline Orientierung
Amorphe Orientierung

Eigenschaften

Mechanische Eigenschaften
Optische Eigenschaften
Chemische Bestandigkeit
Stabilitat
Barriereeigenschaften

Bild 2: Verhdtnis von Struktur, Verarbeitung, Morphologie und Eigenschaften von
Polymerwerkstoffen [1]
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Das Zusammenspiel von der molekularen Struktur und den Verarbeitungsbedingungen fuhrt
bereits bei Homopolymeren zu einer gezielten Beeinflussung der morphol ogischen Parameter
und des daraus resultierenden Eigenschaftsprofils.

Fir mehrkomponentige Werkstoffsysteme erweitern sich die Variationsmaoglichkeiten in Ab-
hangigkeit von z.B. der Werkstoffauswahl, dem Mengenverhétnis und der Vertraglichkeit der
Komponenten. Die Kenntnis dieser Zusammenhange fuhrt dazu, dass fur den jewelligen An-
wendungsfall maf3geschneiderte Produkte mit einem optimalen Eigenschaftsprofil hergestellt
werden konnen.

2.2.2 Mikrodefor mationsmechanismen

2.2.2.1 Mikrodeformationsmechnismen in Homopolymeren und vertraglichen Blends

Die Mikrodeformationsmechanismen in Polymerwerkstoffen lassen sich einteilen in Crazing
und Scherdeformation, in Abhangigkeit von der jeweiligen Crazespannung und von der Flief3-
spannung des Werkstoffes unter den gegebenen Prifbedingungen. Ist die Crazespannung
kleiner a's die Flief3spannung, tritt Crazing auf, ist die Flief3spannung kleiner, sind Scherde-
formationsprozesse zu beobachten (Scherflief3en od. shear yielding) [23,38-40]. Craze- und
Fliel3spannung werden durch die Strukturparameter des Polymerwerkstoffes, wie z.B. Mol-
masse, Verschlaufungsdichte, Kettensegmentsteifigkeit beeinflusst [41].

Crazes sind schmale langliche Gebiete senkrecht zur Hauptspannungsrichtung in denen die
Kraft Uber sehr stark plastisch deformierte Bereiche, die sogenannten Crazefibrillen, in
Hauptspannungsrichtung Ubertragen wird. Sie grenzen sich scharf zum Umgebungsmaterial
ab. Die Crazebildung erfolgt unter Volumenzunahme, was mit Dilatationsmessungen Uber-
pruft werden kann. Bei welterer Laststeigerung kommt es zum Aufreif3en der Crazefibrillen,
aus den Crazes bilden sich Mikrorisse, die unter weiterer Laststeigerung zu Markrorissen her-
anwachsen und schliefdlich zum Versagen des Werkstoffes fihren. Durch Crazing versagende
Werkstoffe (z.B. PS, SAN, PMMA) zeichnen sind in der Regel durch ein sprodes Material-
verhalten aus [42,43].

Bel den Scherdeformationen ist zwischen lokal begrenzten Scherbandern (z.B. PA, PET,
PC) und diffusem, homogenem Scherflief3en zu unterscheiden. Die Scherbander, die ebenso
wie die Crazes zu den inhomogenen Deformationsstrukturen gezahlt werden, sind abhangig
von der aulferen Belastung und von der Lateralbewegung parallel zur auftretenden Scherbean-
spruchung. Werden Kunststoffe oberhalb ihrer Glastibergangstemperatur T4 beansprucht, tritt
in der Regel diffuses Scherflief3en auf [44]. Die Scherdeformationen erfolgen unter Volumen-
konstanz.

2.2.2.2 Mikrodeformationsmechnismen in mehr phasigen Blends

In mehrphasigen Polymerwerkstoffen und Polymerwerkstoffkombinationen sind as zéhig-
keitssteigernde Mechanismen nach [38,45,46] bekannt:

Lochbildung (Voiding, Debonding),

Bruckenmechanismus,

Mehrfachcrazing (Multiple Crazing),

Scherdeformation im Matrixmaterial zwischen den Kautschukteilchen,

kombiniertes Crazing und Scherflief3en,

diffuse Scherdeformation (Scherflief3en),

Kombination aus Lochbildung und grof3er plastischer Deformation zwischen den
L6chern (Croids).

Durch grof3e Volumendehnung kommt es im dreiachsigen Spannungszustand in Abhangigkeit
von Teilchendurchmesser, Schubmodul, Oberfl&chenenergie und Versagensdehnung des
Kautschuks zur Lochbildung, d.h. zum AufreiRen der Kautschukteilchen [47]. Wenn die
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Bruchspannung der dispersen Phase niedrig, die Querkontraktionszahl der Matrix niedrig,
aber die der dispersen Phase hoch ist und wenn eine gute Matrix-Teilchen-Haftung vorhanden
ist, reifdt das Kautschukteilchen auf [48]. Dieser Prozess wird auch als Voiding bezeichnet
und ist in Bild 3 a skizziert. Bei schlechter Matrix-Teilchen-Haftung tritt die Lochbildung an
der Grenzflache Matrix/Teilchen auf, das Teilchen |6st sich von der Matrix ab. Dieser Prozess
ist auch als Debonding bekannt (siehe Bild 3 b). Die Energiedissipation erfolgt durch Aufrei-
(3en und die damit verbundene Schaffung neuer Oberfl&chen beim L ochbildungsprozess.

Beim Bruckenmechanismus trifft ein Mikroriss auf ein Kautschukteilchen, dieses wird ver-
streckt, dabei wird Energie absorbiert, wodurch der Riss verlangsamt oder sogar gestoppt
wird. Dieser Briickenmechanismus hat nur eine geringe zéhigkeitssteigernde Wirkung, ein
Groliteil der eingebrachten Energie wird durch plastische Deformation der Matrix dissipiert
[38,45].

Beim Mehrfachcrazing wird die Energie durch Auftreten vieler kleiner Crazes, die sich von
Partikel zu Partikel erstrecken, verbraucht. Diese Crazes werden bevorzugt an den Stellen
lokaler Spannungsiiberhbhung (z.B. in der Matrix nahe am Aquator der Teilchen) initiiert.
Infolge der Partikel wird der Volumenbereich in dem Crazing auftritt erhoht, ohne dass die
einzelnen Crazes eine kritische Grofie Gberschreiten. Dieser Prozess tritt bei Werkstoffen auf,
deren Matrixmaterialien durch Crazing bleibend deformiert werden [ 38,46].

Ist der Abstand zwischen den Partikeln geniigend klein, andert sich der lokale Spannungszu-
stand vom ebenen Dehnungszustand (EDZ) zum ebenen Spannungszustand (ESZ), was eine
Verringerung der Flie3sspannung in diesem Gebiet zur Folge hat, so dass hier z8higkeitsstei-
gernde lokale Scher defor mationspr ozesse zwischen den Kautschukteilchen auftreten.

Die Initilerung von Vielfach-Scherbandern dient auch der Zéhigkeitssteigerung vor alem
dann, wenn an deren Kreuzungspunkten (Spannungsspitzen) noch zusétzlich Crazes gebildet
werden. Trifft ein Craze auf ein Scherband, wird die weitere Crazeausbreitung durch die hohe
Molekulorientierung innerhalb dieser Scherbénder behindert. Die Crazes kdnnen an ihren
Spitzen selbst Scherbénder erzeugen, die das Crazewachstum behindern [46].

Diffuse Scher defor mationspr ozesse treten auf, wenn die Flief3spannung kleiner als die Cra-
zespannung ist. Durch die Erh6hung der Kettenbeweglichkeit tritt homogenes und kontinu-
ierliches plastisches Flief3en auf (Scherflief3en), was zu einer irreversiblen Verdnderung der
Form des Materials bei Spannungszunahme fiihrt. Dieser Prozess erfolgt unter grof3er Ener-
giedissipation, das heil3t, bei sehr z&hen Materiaien [39].
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0°0 o "o M

Bild 3: Schematische Darstellung verschiedener Lochbildungsprozesse bei Matrix-
Teilchen-Morphologie: @) Voiding, b) Debonding, ¢) Croiding (weil3: Hohlraum,
schwarz: Elastomerphase, grau: Matrixwerkstoff)

Bei der Lochbildung infolge des Aufreil3ens von Grenzflachen werden neue Oberflachen ge-
schaffen, hier kommt es zur Veréanderung des Spannungszustandes. Die Hohlrdume kénnen in
der Matrix lokales plastisches Fliefzen initiieren, so dass wahrend der L ochbildung ein Ver-
strecken des M atrixmaterials auftritt. Wenn die Matrixstege zwischen den Hohlraumen eine
kritische Dicke unterschreiten, kommt es zu Scherprozessen. Diese Flief3- und Verstreckpro-
zesse sind als energiedissipierende Mechanismen besonders effektiv. Die Locher werden in
Hauptspannungsrichtung verstreckt und ordnen sich vorzugsweise in Form von Bandern senk-
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recht dazu an. Diese crazeartigen Erscheinungen verbunden mit Debonding, wie in Bild 3¢
dargestellt, werden auch haufig als Croids[49] oder Dilatationsbénder [50] bezeichnet.

2.2.2.2.1 Morphologische Einflussgrofien auf die Mikrodefor mationsmechanismen in mehr-
phasigen Blends

Welche der oben genannten Mikrodeformationsmechanismen zahigkeitssteigernd wirksam
werden, hangt von einer Reihe morphologischer Parameter ab [23,25,38,39,51-53], zu nennen
wéren z.B.:

Modifikatorvolumenantell (j ),

Teilchengréf3e (D) und -form,

Teilchengrél3enverteilung,

Teilchenabstand (A),

Verhdtnis Teilchenabstand/Teilchengrél3e (A/D),

Modifikatorart,

innere Struktur der Modifikatorteilchen,

Matrix-Teilchen-Haftung,

Struktur und Dicke der Grenzschicht zwischen Matrix und Tellchen,
Vernetzungsgrad der Phasen, sowie

die unter Punkt 2.1 genannten Einflussgréf3en zur Morphol ogiebildung.

M odifikatorvolumenanteil

Den Einfluss des Volumenanteils j des Modifikators auf Morphologie, mechanische Eigen-
schaften und Zahigkeitseigenschaften diskutieren Hsu et.al. in [54] am Beispiel von PETG/
EPDM-Blends. Wahrend der Elastizitdtsmodul der linearen Mischungsregel folgt, konnte mit
zunehmenden EPDM-Anteil eine Verdnderung in der Morphologie beobachtet werden. Bei
geringen EPDM-K onzentrationen bildet sich eine Matrix-Teilchen-Struktur aus, mit Zunahme
des Modifikatoranteils kommt es zur Koalition der einzelnen Partikel, es bildet sich eine
netzwerkahnliche Struktur aus, so dass die beiden Phasen cokontinuierlich nebeneinander
vorliegen, was zu verbesserten Zahigkeitseigenschaften fihrt. Diese Morphologieénderung
mit einem damit verbundenen sprungartigen Zahigkeitsanstieg konnte in [55] auch fir
PAG6/ABS-Blends gefunden werden. Eine nichtlineare Zunahme der Schlagzdhigkeit bei
gleichzeitiger nahezu linearen Abnahme des Elastizitdtmoduls konnte auch fir Polypropylen,
das mit EPR [20,24,56-58], EPDM [59-61] bzw. EBR [27,62] in verschiedenen Konzentratio-
nen modifiziert wurde, beobachtet werden. Borggreve et.a. diskutieren in [63,64] den Uber-
gang von sprodem zu zdhem Materialverhalten von PA6/EPDM-Blends unter anderem am
Modifikatoranteil. An ABS-Werkstoffen wurde in [65] der Einfluss des Kautschukanteils auf
das Zahigkeitsverhalten als Widerstand gegentiber stabiler Risseinleitung und -ausbreitung bei
konstanter Tellchengrof3e untersucht. Hier konnte ebenfalls eine Erhéhung der Zahigkeits-
kennwerte mit zunehmender Kautschukkonzentration ermittelt werden.

Teilchengréf3e und -verteilung

Der Einfluss der Teilchengrdf3e D auf die Mikrodeformationsmechanismen und damit auf die
mechanischen Eigenschaften und die Zahigkeitseigenschaften ist von vielen Autoren umfas-
send untersucht worden [25,56,66-72]. Es konnte festgestellt werden, dass es matrixspezifi-
sche optimale TeilchengrofRen gibt, die besonders zdhigkeitssteigernd wirken
[40,63,64,70,73,74]. Es existieren matrixabhangige kritische kleinste Teilchendurchmesser
unterhalb denen die zdhigkeitssteigernden Mikrodeformationsmechanismen, wie z.B. Loch-
bildung, Mehrfachcrazebildung oder Scherdeformation nicht mehr initiiert werden kénnen
(PP: Dpin = 0,3 um [75], PAG: Dyin = 0,2 um [64], PS-HI: Dpin = 0,2 um [74]).

Wrotecki et.al. untersuchte in [76] den Einfluss der TeilchengrofRenverteilung von zéhmodifi-
ziertem PMMA mit bimodaler Teilchengrof3enverteilung. Je breiter und inhomogener die
Verteilung ist, um so geringer ist nach [77,78] die Erhéhung der Schlagzadhigkeit, da keine
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homogene Deformation im Prifkdrper auftreten kann, sondern lokale Deformationsspitzen
zum Versagen des Prifkorpers fuhren konnen. Pearson und Y ee untersuchten in [70] den Ein-
fluss der TeilchengrofRenverteilung auf das Zahigkeitsverhalten von kautschukmodifiziertem
Epoxidharz. Sie stellten fest, dass eine bimodale Tellchengrof3enverteilung nur im Bereich
niedriger Dehnungsraten effektiv ist. Von Lach et a. wurde in [79] das Zahigkeitsverhalten
von SAN/ABS-Blends mit einer trimodalen Teilchengrofzenverteilung mit Hilfe bruchmecha
nischer Methoden untersucht. Die Ergebnisse zeigen, dass sich eine trimodale Verteilung in-
folge der grof3en Uneinheitlichkeit der Modifikatorteilchen unginstig auf die Zahigkeitseigen-
schaften auswirkt.

Tellchenabstand

Sowohl die Volumenkonzentration j des Modifikators als auch die Teilchengrof3e D sind
morphologische Kenngrdf3en, die das Mikrodeformations- und damit auch das Zahigkeitsver-
halten bestimmen. Beide Gréf3en bedingen einander, das heil¥, die kritische Teilchengrofie
Dyit, bei der ein Ubergang von sprodem zu zshem Materialverhalten beobachtet werden kann,
nimmt mit zunehmender Modifikatorkonzentration zu. Beide Kenngréfen lassen sich nach
Wu fur Blends mit sphérischen Teilchen im kritischen Teilchenabstand Ayi: (Interparticle
Distance) zusammenfassen [51,53].

A Gl. 1

— krit

D, =— "‘kit
" k(p/6))" -1

Die Geometriekonstante k ist abhangig von der Anordnung der Teilchen im Raum. Fur kubi-

sche Gitter gilt k =1, fir raumzentrierte k =3/2 und fir flachenzentrierte Gitter k =3/4.
Nach Wu ist der kritische Teilchenabstand fir eine gegebene Temperatur und Beanspru-
chungsgeschwindigkeit eine Materialkonstante der Matrix, die unabhangig von Modifikator-
konzentration und Teilchengrof3e ist. Diese Beziehung gilt fur all die Polymer/Kautschuk-
Blends, deren Zahmodifikation durch eine Erhéhung der Scherdeformationsprozesse der Ma-
trix erfolgt.

Ist der Tellchenabstand groR3er als ein kritischer Wert Agit, konnen die weniger energiedissi-
pativen Mikrodeformationsprozesse Crazing und Lochbildung sprédes Material verhalten her-
vorrufen, ist A < Ayit, tritt Scherflief3en auf. Mit abnehmendem Teilchenabstand erfolgt ein
Wechsel des lokalen Spannungszustandes vom EDZ zum ESZ in den Matrixstegen zwischen
benachbarten Teilchen. Unter ESZ-Bedingungen ist die Flief3spannung geringer. Das fuhrt zu
einer bevorzugten Initiierung von Fliel3prozessen. Das Material wird durch grof3e plastische
Deformationen bis zur Fibrillenbildung verstreckt. Diese Beobachtungen wurden an mehrpha-
sigen Polymerwerkstoffen sowohl mit teilkristalliner als auch mit amorpher Matrix gemacht.
Als Beispiele waren zu nennen mehrphasige Propylen-Ethylen-Blockcopolymere [25,80,81],
mehrphasige statistische Propylen-Ethylen-Copolymere [49,82], PP/EPDM-Blends [83,84],
PP/PE-HD/SBS-Blends [85], PE-HD/EPDM- bzw. PE-HD/EOC-Blends [86], PA66/Kaut-
schuk-Blends [51,53], PA6/EPDM-Blends [63] und PVC/NBR-Blends [87].

Zheng et a. stellen in [88] den Tellchenabstand als morphologische Kenngrélde infolge der
starken Einschrankungen hinsichtlich geforderter geometrischer Bedingungen, wie z.B. die
Anordnung der Teilchen in der Matrix und die enge Teilchengrof3enverteilung, in Frage. Die
Autoren stellen ein aus ihrer Sicht besser anwendbares Kriterium zur Z&hmodifkation vor, das
A-Kriterium, das aus dem Quotienten des Quadrates des kritischen Modifikatorvolumenan-

teils j 2, und dem kritischen Teilchendurchmesser diix bestimmt wird:

A=j irit /dkit = const. Gl.2

Die Gultigkeit dieses Kriteriums wurde von den Autoren an PP/EPDM (an diesem Werkstoff
wurde eine Masterkurve fur das Zahigkeitverhalten unabhéngig vom Teilchendurchmesser
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bestimmt), an PA6/EPDM und an PE/CaCO; verifiziert, wobel dieses Kriterium auch nur fir
Werkstoffe mit Matrix-Teilchen-Morphologie Anwendung finden kann.

Verhdltnis Teilchenabstand/Teilchengrofie

Entgegen den Ausfihrungen von Wu [51,53], in denen der Teilchenabstand als einzige zahig-
keitsbestimmende morphologische Kenngrof3e diskutiert wird, wurde an verschiedenen
zdhmodifizierten Polypropylenwerkstoffen mit Matrix-Teilchen-Struktur, deren Teilchen-
durchmesser zum Tell stark differierten, das Verhaltnis Teilchenabstand/Teilchendurchmesser
erfolgreich zur Zahigkeitscharakterisierung herangezogen [25,89,90].

Modifikatorart und innere Struktur der Modifikatorteilchen

Der Einfluss der Modifikatorart auf die Mikrodeformationsmechanismen und die Zahigkeit
von Polypropylenblends wurde von Yokoyama et al. in [91] untersucht. Als Modifikatoren
dienten hier EPR und EBR, wobei durch die Zugabe von EBR eine hthere Zéhigkeitssteige-
rung erzielt werden konnte. EBR reduziert im Vergleich zu EPR die Cavitations- und Craze-
neigung, so dass als energiedissipative Prozesse Scherdeformationen in der Matrix auftreten.
Mit Zunahme des Molekulargewichtes der Elastomerphase nahm die Teilchengrof3e zu und es
konnte ebenfalls eine Erhdhung der Zahigkeit erreicht werden.

Wird isotaktisches Polyproylen mit kautschukartigen Copolymeren bestehend aus Ethylen
und hoheren a-Olefinen zahmodifiziert, duRert sich eine Anderung des a-Olefin-Anteils im
Copolymeren in einer Anderung der Morphologie und damit der Eigenschaften des Blends.
Ethylenreiche Copolymere sind mit Polypropylen nicht mischbar, es tritt eine Phasensepara-
tion auf. Die a-Olefin-reichen Copolymere dagegen sind mit den amorphen Bereichen des
iPP mischbar, was sich in einer homogenen Morphologie widerspiegelt [26,28,29,62]. Der
Einfluss der Modifikatorart auf das Zahigkeitsverhalten von PE-HD modifiziert mit EPDM
bzw. EOC ist im Vergleich zum Teilchenabstand nach [86] von nur untergeordneter Bedeu-
tung. Ahnliche Beobachtungen wurden auch fir PA6-Terpolymere gemacht [92], hier wurden
EPR bzw. SEBS as Zahmodifikatoren und ein Acrylpolymer zur Verminderung des Steifig-
keitsverlustes eingesetzt.

Jiang et al. [93] ermittelten, dass das Verhdltnis der E-Moduli von Matrixwerkstoff und Ela-
stomerphase einen Einfluss auf die Zahigkeitssteigerung hat. Erst ab einem Verhdltnis von
1:10 (Elastomer/Matrix) kann eine deutliche Zahigkeitssteigerung mit einer Verschiebung der
Sprod-Zah-Ubergangstemperatur zu niedrigeren Temperaturen erreicht werden.

Die innere Struktur der Modifikatorteilchen &8sst sich gezielt durch die Wahl der Synthesebe-
dingungen beeinflussen. EPR z.B. kann als amorpher Kautschuk hergestellt werden. Wenn
Ethylen im Uberschuss auftritt, werden kristallisationsfahige PE-Doménen gebildet. Wird
dieser EPR mit Polypropylen zu einem Blend verarbeitet, bildet sich eine Matrix-Teilchen-
Morphologie aus, wobei die Teilchen eine Kern-Schale-Struktur aufweisen. Der amorphe
Kautschuk bildet die Schale, darin sind ein oder mehrere PE-Doménen als Kern enthalten.
Diese kristallinen Sequenzen erhohen die Steifigkeit und Festigkeit des Blends auf Kosten der
Schlagzahigkeit [45,56,94]. Ahnliche Beobachtungen konnten auch in [72] an ABS-Werk-
stoffen gemacht werden.

Matrix-Teilchen-Haftung und Struktur der Grenzschicht

In einem Ubersichtsartikel zur Zahmodifizierung von Polypropylenwerkstoffen wird von
Liang und Li in [23] neben der Modifikatorkonzentration, -grofe und -form auch der Grenz-
flachenhaftung, der Vertraglichkeit zwischen Matrix und Teilchen und der Struktur der
Grenzflache eine grof3e Bedeutung fur die Ausbildung von Mikrodeformationsmechanismen
und damit fur das Zahigkeitsverhalten beigemessen. Bei fehlender Matrix-Teilchen-Haftung
versagt das Blend so sprod wie die Matrix. Ist die Verbindung zu stark, tritt multiples Crazing
auf. Bei optimaler Haftung kommt es zu Scherdeformati onsprozessen, wobel wesentlich mehr
Energie dissipiert werden kann. Das heil3t, es muss ein Optimum der Phasenhaftung gefunden
werden. Fur PP/EPR-Blends konnte in [20,57] nachgewiesen werden, dass die Anwendung
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eines Haftvermittlers zu einer verbesserten Phasendispersion und zu kleineren Teilchen fihrt,
was sich in einer Zahigkeitserhéhung widerspiegelt. Wenn in PP/EPDM-Blends die Kau-
tschukphase vernetzt ist, fihrt eine verbesserte Phasenanbindung zu einer Zahigkeitssteige-
rung [34]. Dient das EPDM als Phasengrenzflache und Vertréglichkeitsvermittler zwischen
PP-Matrix und PE-HD-Kern, kann das Zahigkeits/Steifigkeits-Verhdltnis im Vergleich zu
reinen Kautschukpartikeln verbessert werden [61]. Eine andere Moglichkeit zur Verbesserung
des Zahigkeits/Steifigkeits-Verhaltnisses ist die Herstellung ternérer Polypropylenblends. In
[73] wurde BaSO, as steifigkeitserhbhende Komponente in PP/Elastomer-Blends einge-
bracht, die Zugabe eines Haftvermittlers fuhrte dazu, dass die Elastomerphase as Hille um
die BaSO,-Teilchen in der PP-Matrix angeordnet war, was zu optimalen Zahigkeitseigen-
schaften fihrte. Dienen Glaskugeln as steifigkeiterhGhende Komponente in ternéren Poly-
propylenblends, ist der Einfluss des Haftvermittlers von der Wahl der Elastomerkomponente
abhéangig. Fir EPR konnte in [95] eine wesentliche Z&higkeitssteigerung durch die Zugabe
eines Haftvermittlers erzielt werden. Bel SEBS bildet sich nach [96] durch den Haftvermittler
der Kautschuk as Schale um die Glaskugeln heraus. Die Phasenanbindung ist so stark, dass
die Zahigkeitskennwerte im Vergleich zu den Blends ohne Haftvermittler, bel denen der
Kautschuk als separate Partikel im Blend erscheinen, wesentlich niedriger sind.
Untersuchungen an PA66/Kautschuk-Blends [51] zeigen, dass die Verwendung eines Kau-
tschuks mit reaktiven Gruppen im Vergleich zu einem Kautschuk ohne reaktive Gruppen zu
wesentlich kleineren Teilchen und zu einer verbesserten Matrix-Teilchen-Haftung fahrt, was
sich in einer deutlichen Zahigkeitssteigerung widerspiegelt. Bei ternaren PA66/PP/SEBS-
Blends (Kern-Schale-Tellchen mit PA66-Matrix, SEBS-Schale und PP-Kern) hat der Haft-
vermittler einen sehr grol3en Einfluss auf die Zahigkeitseigenschaften. Ohne Haftvermittler
wurde sprodes Grenzfl &chenversagen beobachtet, durch die Zugabe eines Haftvermittlers ver-
hielt sich der Werkstoff wesentlich zaher, wobei ein Optimum an Haftvermittler-Anteil be-
stimmt werden konnte [97,98].

In ABS-Werkstoffen dient ein SAN-PB-Copolymeres als Haftvermittler in der Grenzflache
zwischen SAN-Matrix und PB-Tellchen, was zu vergleichsweise hdheren Zahigkeitskenn-
werten fuhrt [72].

Vernetzungsgrad der Phasen

Ein weiterer morphologischer Parameter, der sich auf die z&higkeitsbestimmenden Mikrode-
formationsmechanismen auswirkt, ist der Vernetzungsgrad. Ist die Elastomerphase vernetzt,
ist zum Beispiel eine Weiterverarbeitung bei nahezu unveranderlicher Morphologie, unab-
héngig von den V erarbeitungsbedingungen moglich. An dynamisch vulkanisierten PP/EPDM -
Blends konnte in [99] gezeigt werden, dass bel gleichem Elastomeranteil unterschiedliche
Morphologien zu finden sind. Wird die Elastomerphase unvernetzt in das Polypropylen ein-
gemischt, bildet sich bei entsprechend hohem Elastomeranteil eine instabile cokontinuierliche
Phasenmorphologie aus. Erfolgt eine reaktive Vernetzung wahrend des Compoundierprozes-
ses, bildet sich in Abhangigkeit von der Vernetzungskinetik aus der urspringlich cokontinu-
ierlichen Morphologie eine stabile Matrix-Teilchen-Morphologie aus. Weiterhin konnte durch
eine Vernetzung der Elastomerphase eine Verbesserung der Phasenanbindung und damit der
Zahigkeitseigenschaften fur PP/EPDM-Blends [32,34,100] und auch fir SAN/PBA/PMMA.-
Blends[71] erzielt werden.

2.2.2.2.2 Einfluss von Beanspruchungs- und Umgebungsbedingungen auf die Mikrodefor-
mationsmechanismen in mehrphasigen Blends

Die Beanspruchungs- und Umgebungsbedingungen, denen der Werkstoff ausgesetzt ist, haben
als aulRere Faktoren einen Einfluss auf die Art und Grél3e des Auftretens der Mikrodeformati-
onsmechanismen [39] und sind deshalb bel der Charakterisierung mit zu berticksichtigen. Zu
nennen waren:
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Syntheseart,

V erarbeitungsbedingungen,

thermische Vorgeschichte,
Umgebungsbedingungen,

Beanspruchungsart,

Prifkorpergeometrie (speziell Prifkorperdicke),
Temperatur und

Deformationsrate.

Syntheseart und V erarbeitungsbedingungen

Die Syntheseart und -bedingungen haben einen Einfluss auf die Morphologie, die Mikrode-
formationsmechanismen und auf die Eigenschaften des Materials. D'Orazio et a. [31] zeigten
an iPP/EPR-Blends den Einfluss des Katalysators, an dem der EPR synthetisiert wurde. Dazu
wurde jeweils ein Katalysator auf Titan- und auf Vanadium-Basis verwendet, wobei der auf
Titan basierende Katalysator langere und damit kristallisationsféhige Ethylensequenzen in den
Kautschuk eingebaut hat, was zu geringeren Zahigkeitskennwerten und zu héherer Festigkeit
fuhrte. Die Schmelzeviskositét des mit Ti-Katalysator hergestellten EPR ist geringer, damit
sind die Teilchen kleiner und feiner dispergierbar.

An PE/iPP-Blends, die tellweise mit Ethylen-Propylen-Copolymeren als Haftvermittler ge-
mischt wurden, ist in [101] der Einfluss des PE auf die Mikrodeformationsmechanismen un-
tersucht worden. Die Herstellung des PE erfolgte zum einen an Ziegler-Natta-Katalysatoren
und zum anderen an Katalysatoren auf Metallocenbasis. Das PE, das an Ziegler-Natta-
Katalysatoren hergestellt wurde, hat infolge der breiteren Molekulargewichtsverteilung einen
hoheren Anteil niedermolekularer Bestandteile. Das fuhrt zu einer schlechteren Phasenanbin-
dung, da sich diese niedermolekularen Anteile als amorphe Phasen bevorzugt an der Grenz-
flache anordnen und hier bei Beanspruchung zu Lochbildung fuhren.

Die Verarbeitungsbedingungen, wie Verarbeitungsart, Schergeschwindigkeit und Abktihlge-
schwindigkeit haben ebenfalls einen grof3en Einfluss auf die Morphologiebildung und damit
auch auf die Mikrodeformationsprozesse. Fur PE-Werkstoffe konnte in [102] beobachtet wer-
den, dass mit zunehmender Abkihlgeschwindigkeit die Lamellendicke abnimmt und die tie-
Molekuldichte zunimmt. Das fuhrt zu einer hdheren Zugfestigkeit und zu einer Abnahme der
Risszahigkeit.

Wird z.B. die Elastomerphase von PP/EPDM-Blends wéahrend des Mischprozesses vernetzt,
ist nach [99] auch fur hohe Elastomeranteile eine Matrix-Teilchen-Struktur mit einer in Ab-
hangigkeit von den Verarbeitungs- und Vernetzungsbedingungen definierten Teilchengrof3e
zu erreichen. Wenn Prufkorper oder Bauteile aus PP/EPR-Blends oder aus Blends, die aus
anderen nicht mischbaren Komponenten bestehen, im Spritzgussverfahren hergestellt werden,
dann ist die Morphologie tber den Querschnitt betrachtet nicht homogen. Infolge der hohen
Einspritzgeschwindigkeit werden die Teilchen stark deformiert. Direkt an der Oberfl&che sind
keine Teilchen zu finden, in Oberflachennéhe erstarrt der Korper durch die niedrige Werk-
zeugwandtemperatur sofort, die Deformation der Partikel bleibt erhalten. Im Inneren des
Spritzlings sind runde Partikel zu finden, hier kann die Schmelze vorm Erstarren noch relaxie-
ren [18]. Dieser Schichtaufbau tritt bei geringeren Modifikatoranteilen stérker auf [103].

Auf die Stabilitdt der Morphologie insbesondere bei Blends mit cokontinuierlicher Phasen-
morphologie gehen Verhoogt in [14] und Willemse et a. in [17] ein. Beide Autoren weisen
darauf hin, dass die Verarbeitungstemperatur, die Schergeschwindigkeit und -spannung im
Blend- und Verarbeitungsprozess einen grof3en Einfluss auf die Morphologie, die Mikrode-
formationsmechanismen und damit auf das Z&higkeitsverhalten hat. Die Morphologie befin-
det sich infolge der Verarbeitungsbedingungen im Ungleichgewicht, so dass ein Folgeverar-
beitungsprozess oder eine Temperung zur Veranderung der Morphologie und damit zur Ei-
genschaftsdnderung fhren kann.
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Thermische V orgeschi chte und Umgebungsbedingungen

Die thermische Beanspruchung von Kunststoffen allgemein und Polypropylenwerkstoffen
insbesondere zieht eine Verringerung des mittleren Molekulargewichtes nach sich, was zu
einer Erhdhung der Crazeneigung und damit zu einer Versprodung des Werkstoffes fuhrt [22].
Man spricht hier vom thermooxidativen Abbau, wobei PP/EPR-Blends wesentlich empfindli-
cher auf die Beanspruchung reagieren als reines Polypropylen, da EPR weniger oxidationsbe-
sténdig ist als PP. Wird Polypropylen getempert, kann eine Nachkristallisation zur Dichteer-
héhung und zur Verminderung des amorphen Anteils fihren, wodurch die Steifigkeit erhoht
und die Zahigkeit verringert wird [104].

Sind Kunststoffe einem aggressiven Medium ausgesetzt, fihrt eine Verringerung der Ketten-
beweglichkeit oder ein Kettenabbau zur Erhéhung der Crazeneigung und damit zur Ver-
sprodung. Anders verhdlt es sich bei hygroskopischen Kunststoffen, wie z.B. Polyamid, die
hoher Feuchtigkeit ausgesetzt sind. Hier lagert sich Wasser in den amorphen Bereichen an,
vergrof3ert die Kettenabstande und verringert damit die zwischenmolekularen Bindungskréafte,
so dass die Kettenbeweglichkeit erhoht wird, was zum Zahigkeitsanstieg fuhrt [105].

Beanspruchungsart und Priifkorpergeometrie

Weitere Einflussgrof3en auf das Mikrodeformationsverhalten und damit auf die Z&higkeitsal-
genschaften sind die Beanspruchungsart (Zug-, Druck-, Biege- oder Schubbeanspruchung)
[106] und die Prifkorpergeometrie, hier speziell die Priufkorperdicke [107]. Mit zunehmender
Prifkorperdicke nimmt der Bereich im Prifkorper zu, in dem der ebene Dehnungszustand ein
sproderes Werkstoffverhalten aufgrund der Dehnungsbehinderung und der damit erhohten
Crazeneigung hervorruft. Die minimale Prifkorperdicke Bp,in zur Ermittlung geometrieunab-
hangiger bruchmechanischer Werkstoffkennwerte wird von der Beanspruchungsgeschwindig-
keit und -temperatur beeinflusst. Fur Polypropylen wurde in [108] die Bruchzahigkeit als
geometrieunabhangiger Zahigkeitskennwert ab Bpmin = 10 mm unter quasi statischer Beanspru-
chung (vt = 50 mm/min) ermittelt. Unter schlagartiger Beanspruchung (v = 1 m/s) verringert
sich Bmin auf 1,5 mm [109].

Untersuchungen zur Dickenabhéngigkeit der Zahigkeitskennwerte als Widerstand gegentiber
stabiler Risseinleitung und -ausbreitung bel quasistatischer Beanspruchung wurden in [110]
an Polypropylen und PV C mit dem Ergebnis gemacht, dass fir PP im untersuchten Dickenbe-
reich unter den gewéhlten Prifbedingungen der Rissinitiierungskennwert nicht von der Prif-
korperdicke beeinflusst wird. Der Widerstand gegentiber stabiler Rissausbreitung nimmt mit
zunehmender Prifkorperdicke ab. Fir PV C hingegegen wurden ab einer bestimmten Prifkor-
perdicke alle Z&higkeitskennwerte dickenunabhangig.

Temperatur
Mit abnehmender Temperatur wird die Kettenbeweglichkeit eingeschrankt, Relaxations- und

Fliel3prozesse werden behindert und der Werkstoff verhdt sich sprod. Bei Polypropylen / Ela
stomer-Blends kann mit abnehmender Temperatur eine Verdnderung des Mikrodeformations-
verhaltens von Scherdeformationen im Matrixmaterial zu Mikrohohlraumbildung mit Mehr-
fachcrazing beobachtet werden [40,60]. Die Hohlrédume und Fibrillen erhdhen die Lichtstreu-
ung, was zu einer Weilfarbung fuhrt [21,69]. Die Veranderung des Mikrodeformationsver-
haltens tritt bei einer kritischen Temperatur auf, unterhalb dieser Temperatur verhalt sich der
Werkstoff sprod, oberhalb zah. Diese kritische Temperatur wird als Sprod-Zah-Ubergangs-
temperatur bezeichnet [20,40,49,83]. Fir PA66/EPDM-Blends konnte diese Temperaturab-
héngigkeit ebenfalls beobachtet werden. Bel hoheren Temperaturen traten Lochbildung ver-
bunden mit grof3en plastischen Deformationen in der Matrix auf [111].

Deformationsrate

Mit zunehmender Beanspruchungsgeschwindigkeit tritt eine Veranderung der Mikrodeforma-
tionsmechanismen auf, die der Veranderung bel abnehmender Temperatur identisch ist. An
unmodifiziertem isotaktischem Polypropylen z.B. kann nach [112] fir geringe Beanspru-
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chungsgeschwindigkeiten Scherflief3en mit intensiver Well3farbung beobachtet werden, mit
Erhéhung der Geschwindigkeit tritt Mehrfachcrazing auf, die Weilfarbung ist nicht mehr so
intensiv, bei sehr hohen Beanspruchungsgeschwindigkeiten wird nur noch ein Einzelcraze
ohne Weil¥farbung beobachtet. Wird das Polypropylen mit EPR zdhmodifiziert, treten die
Deformationsprozesse in einem groferen Volumenbereich auf, mit zunehmender Geschwin-
digkeit ist ein Ubergang von Scherdeformationen in der Matrix zu crazeartigen Deformati-
onsprozessen, die an den Teilchendquatoren initiiert werden, zu beobachten. Der Bereich der
Well¥arbung nimmt mit zunehmender Geschwindigkeit zu wahrend die Intensitdt abnimmt.
Ist die Beanspruchungsgeschwindigkeit bei PP/Kautschuk-Blends geringer als eine kritische
Geschwindigkeit viiit, tritt Scherflief3en auf [40,84], bei héheren Geschwindigkeiten kommt es
zur Fibrillenbildung, es entstehen Mikroltcher, die Anzahl der Fibrillen steigt mit zunehmen-
der Geschwindigkeit, makroskopisch kann Well¥arbung beobachtet werden [21]. Infolge der
hohen Geschwindigkeit kommt es zur Versprodung des Werkstoffes [67], es tritt aber gleich-
zeitig eine lokale Erwéarmung vor der Rissspitze auf. Diese Wéarme kann nicht abgefihrt wer-
den, was zu verstérkten Relaxationsprozessen direkt an der Bruchflache fihrt. Das spiegelt
sich im Schnittbild durch einen vallig undeformierten und ungeschéadigten Bereich in Bruch-
flachenndhe wider, an den sich ein Bereich mit stark deformierten L6chern anschliefdt, dem
ein Bereich kleinerer undeformierter L6cher folgt. Diese Beobachtungen wurden fur PP/EPR-
Blends [113], aber auch fur PA/PB-Blends [114] und fir SAN/ABS-Blends [115] gemacht.
Bei geringeren Beanspruchungsgeschwindigkeiten trat dieser undeformierte Bereich in un-
mittelbarer Bruchfl&chenndhe nicht auf.

2.2.3 Sprod-Zah-Ubergange

Die oben genannten Mikrodeformationsmechanismen wirken sich direkt auf das Zahigkeits-
verhalten aus. Crazes rufen beispielsweise sprodes Materialverhalten hervor, Scherdeforma-
tionen im Matrixmaterial bei gleichzeitiger Lochbildung sind gekennzeichnet durch ein hohes
Energiedissipationsvermégen und damit durch z8hes Materialverhalten. Wie in den Ab-
schnitten 2.2.2.2.1 und 2.2.2.2.2 bereits erlautert, wird das Zahigkeitsverhaten der Werkstoffe
variiert durch die Verénderung morphologischer Parameter, wie z.B. Modifikatorvolumen-
konzentration, Teilchengrofe oder -abstand aber auch durch die Veranderung aulferer Para
meter wie Temperatur oder Beanspruchungsgeschwindigkeit.

Jiang et a. untersuchten in [83] den Einfluss der 1zod-K erbschlagzadhigkeit von Teilchenab-
stand und Temperatur bel konstanter Teilchengrof3e von PP/EPDM-Blends (siehe Bild 4 a).
Mit abnehmendem Teilchenabstand nehmen die Zahigkeitskennwerte fir die einzelnen Priif-
temperaturen zu. Diese Zahigkeitserhdhung erfolgt nicht linear, ab einem bestimmten Tell-
chenabstand (kritischer Teilchenabstand Air) tritt eine signifikante Steigerung auf, man
spricht vom Sprod-Zah-Ubergang. Dieser Spréd-Zah-Ubergang verschiebt sich mit zuneh-
mender Priftemperatur zu grof3eren Teilchenabsténden. Es wurde eine asymptotische Ann&
herung an die Sprod-Z&h-Ubergangstemperatur des Matrixwerkstoffes gefunden. In [84] wur-
de ebenfalls von dieser Arbeitsgruppe am gleichen Werkstoff die Bruchenergie an SENT-
Prufkoérpern in Abhangigkeit von Tellchenabstand und Beanspruchungsgeschwindigkeit gete-
stet (Bild 4 b). Mit abnehmender Geschwindigkeit verschiebt sich Ayt zu htheren Werten.
Den Autoren ist esin [83] weiterhin gelungen, eine Masterkurve des kritischen Teilchenab-
standes fur die EPDM-modifizierten teilkristallinen Thermoplastwerkstoffe Polypropylen und
Polyamid6 zu bestimmen, indem Ai; Uber der Differenz (Tszymarix) - T) aufgetragen wurde.
Die Zahigkeitskennwerte sind in beiden Féllen nach dem gleichen Verfahren (1zod-Kerb-
schlagzéahigkeit) bestimmt worden.

In [63] wurden die Izod-K erbschlagzahigkeit von PA6/EPDMgMAN-Blends fir verschiedene
Modifikatorvolumenkonzentrationen in Abhangigkeit von der Temperatur bestimmt (siehe
Anhang Bild A 1 a). Mit zunehmender Temperatur nehmen die Zahigkeitskennwerte der ein-
zelnen Konzentrationen nichtlinear zu. Der Einfluss der Teilchengrof3e bei konstanter Modifi-
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katorkonzentration wurde in [64] ebenfalls an diesem Werkstoff fir verschiedene Temperatu-
ren ermittelt (Bild A 1 b). Der Sprod-Zah-Ubergang verschiebt sich mit zunehmender Modifi-
katorkonzentration bzw. mit abnehmender Teilchengrdf3e zu niedrigeren Temperaturen, so
dass ein funktioneller Zusammenhang zwischen morphologischer Grofe und Sprod-Zah-
Ubergangstemperatur Tsz bestent.

In den meisten Verdffentlichungen wurden zur Bestimmung der Zahigkeitskennwerte und fir
die Ermittlung des Sprod-Zah-Uberganges konventionelle Priifverfahren genutzt. Sehr haufig
wird die Kerbschlagzéhigkeit nach 1zod (DIN EN SO 180 [116]) zur Bestimmung des Sprod-
Z#h-Uberganges von z.B. PPIEPDM-Blends [83,88,117] oder PP/PE-HD/SBS-Blends [85]
sowie von PA6/EPDM-Blends [52,63,64,88] und PVC/NBR-Blends [118] verwendet, oder es
wird die Kerbschlagzéhigkeit in Charpy-Anordnung nach 1SO 179-1 [119] bestimmt. Bel bei-
den Verfahren handelt es sich um die Bestimmung integraler Grél3en, die keine Aussage zum
Kraft- und Verformungsverhalten des zu untersuchenden Werkstoffes zulassen.

50
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Bild 4: Kennwerte zur Beschreibung des Zahigkeitsverhaltens und zur Ermittlung von
Sprod-Zah-Ubergéngen
a) Kerbschlagzéhigkeit als Funktion des Teilchenabstandes fur PP/EPDM-Blends fir
verschiedene Temperaturen [83]
b) Bruchenergie as Funktion des Teilchenabstandes fir PP/EPDM-Blends fir ver-
schiedene Beanspruchungsgeschwindigkeiten (Traversengeschwindigkeit) [84]
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Haufig wird auch die Bruchenergie als Zahigkeitskennwert im Zugversuch an gekerbten Prif-
korpern ermittelt [84,120,121]. Bei Rohrwerkstoffen werden vorwiegend anwendungsorien-
tierte Verfahren, wie z.B. der $A4-Test, der HSDT-Test (high speed double torsion), oder der
invertierte Charpy-Test [122] angewendet.

Relativ selten findet man die Anwendung bruchmechanischer Konzepte zur Bestimmung der
Zahigkeitskennwerte zur Ableitung von Sprod-Zah-Ubergangen [49,90,112,123,124].

2.3 Die Beschreibung des Zahigkeitsverhaltens von Kunststoffen mit Hilfe
bruchmechanischer Methoden

2.3.1 Bruchmechanische Konzepte zur Zahigkeitsbeschreibung

Der Bruch ist ein Versagensmodus, der durch Risse hervorgerufen wird. Diese Risse kdnnen
konstruktionsbedingt sein, oder sie entstehen durch ungtinstige Ver- oder Bearbeitungsbedin-
gungen bzw. durch falsche Behandlung. Es wird zwischen inneren Rissen, wie Lochern, Ag-
glomerationen einer 2. Phase, Verunreinigungen und aul3eren Rissen, wie scharfe Ecken, Ker-
ben, Kratzer, Oberflachenversprédungen, Schwei 3nghten unterschieden.

Wird ein Werkstoff bzw. ein Bauteil beansprucht, erhoht sich die potenzielle Energie im Sys-
tem. Eine Rissinitiierung tritt dann ein, wenn die Energie, die zur Bildung neuer Oberfl&chen
bendtigt wird, gleich der potenziellen Energie des Systems ist [125,126]. Die Energie, die
zum langsamen, stabilen Risswachstum bendtigt wird, bevor ein instabiles katastrophales
Versagen auftritt, kann mit Hilfe von Risswiderstandskurven beschrieben werden. Die
Bruchmechanik unterscheidet die Initilerungs- und Ausbreitungsphase des Rissprozesses.
Durch Instrumentierung der Versuche konnen detaillierte Aussagen zum Kraft- und Verfor-
mungsverhalten wahrend des Belastungsprozesses getroffen werden, was sich durch den ho-
heren Aussagegehalt als Vortell gegentiber herkdmmlichen Methoden zur Z&higkeitscharakte-
risierung, wie z.B. 1zod-Tests, Bruchdehnung oder Durchstof3versuch erweist [127].

Soll die Bruchmechanik zur Abschétzung der Versagenssicherheit bzw. als Bewertungsme-
thode in der Qualitétssicherung und Werkstoffoptimierung Anwendung finden, ist es notwen-
dig, struktursensitive geometrieunabhangige Kenngroéf3en zu verwenden, die in Kombination
mit Morphologieanalysen strukturbezogene quantitative Morphologie-Zahigkeits-Korrelatio-
nen ermadglichen [128].

Nach den méglichen Relativbewegungen der Rissoberfl&chen sind drei verschiedene Rissoff-
nungsmoden (vgl. Bild 5) zu unterscheiden, wobel in der Praxis Mode | die vorrangige Be-
deutung hat. Dieser Modus ist unter anderem wirksam bei Bauteilen mit Innen- bzw. Oberfl&
chenrissen, die auf Zug oder Biegung beansprucht werden, aber auch bel Rissen in unter In-
nendruck stehenden Bauteilen. Beanspruchungsmode I und 111 treten bei Scher- oder Tor-
sionsbeanspruchung auf. Bei Uberlagerung zweier Beanspruchungsmoden spricht man von
mixed-M ode-Beanspruchung [125].

T o7

i a) b) T 0)

Bild 5: Rissoffnungsmoden: a) Mode | (einfache Rissoffnung), b) Mode Il (ebener
Schub), ¢) Mode Il (nicht ebener Schub) [125]
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Zur Ableitung von Versagenskriterien fir Bauteile bzw. Proben mit Rissen wurden verschie-
dene Konzepte der Bruchmechanik entwickelt [125]. Die Grundlage zur Ermittlung bruchme-
chanischer Werkstoffkenngréfien ist die Registrierung von Kraft-Verformungs-Kurven an
Normprufkorpern, die mit einem scharfen Anriss (z.B. Ermiudungsriss, Rasierklingenkerb)
versehen wurden.

Ist der Zusammenhang zwischen Kraft- und Verformungskomponente linear bzw. der plasti-
sche Bereich vor der Rissspitze sehr gering bevor instabiles Versagen auftritt, dann werden
die Konzepte der linear-elastischen Bruchmechanik (LEBM) bzw. der LEBM mit Kleinbe-
reichsflief?en zur Kennwertermittlung herangezogen. Als Kenngrdf3e wird der Spannungsin-
tensitétsfaktor K, der das linear-elastische Spannungsfeld vor der Rissspitze beschreibt und
als Bruch- oder Risszéhigkeit bezeichnet wird, bestimmit.

Bei Kunststoffen erfllen nur sprode Materialien bzw. Kunststoffe unterhalb der Glastiber-
gangstemperatur die Kriterien der LEBM. Dennoch verwenden viele Autoren den Span-
nungsintensitatsfaktor K zur bruchmechanischen Bewertung auch von Kunststoffen, die einen
nicht zu vernachlassigenden plastischen Antell im Kraft-Verformungs-Diagramm aufweisen
[57,58,60,73,112,129,130].

Ist der plastische Anteil im Werkstoffverhalten nicht mehr vernachléssigbar gering und die
plastische Zone vor der Rissspitze vergleichsweise grol3, dienen zur Zahigkeitsbewertung die
Konzepte der Fliefruchmechanik. Zu nennen wére hier das Crack-(Tip)-Opening-Displace-
ment- (C(T)OD-) Konzept und das J-Integral-Konzept [125,131].

Bel elastisch-plastischem Werkstoffverhalten gehen dem katastrophalen Versagen Rissab-
stumpfung, Rissinitiierung und stabiles Risswachstum voraus. Diese Stadien konnen mit Hilfe
des Risswiderstandskurven-Konzeptes beschrieben werden. Bei diesem Konzept wird der
Zusammenhang von einem Belastungsparameter (J-Integral-Wert bzw. Rissoffnung d) und
der stabilen Rissverlangerung Da in Form der Risswiderstandskurve dargestellt. Aus der Riss-
widerstandskurve werden die Kennwerte fir die Rissinitiierung und die Rissausbreitung sepa-
rat ermittelt. In [94] konnte durch die Anwendung des Risswiderstandskurven-Konzeptes auf
z.B. z&hmodifizierte Polypropylenwerkstoffe die Aussage getroffen werden, dass der Modifi-
kator einen wesentlich grofReren Einfluss auf das Rissausbreitungsverhalten als auf die Riss-
initiierung hat. Dieses Ergebnis wurde in [132] auch fur andere zéhmodifizierte Kunststoffe
gefunden. Zur Charakterisierung des Widerstandes gegenuber stabiler Rissinitiierung und
-ausbreitung werden Risswiderstandskurven héufig unter quasistatischer Beanspruchung
[72,75,95,133-137] und seltener unter schlagartiger Beanspruchung [94,102,138] aufgenom-
men. Das ist in der Kompliziertheit der Signalerfassung und -interpretation und in der
Schwierigkeit der Messwerterfassung z. B. der Rissoffnung d begriindet.

Die oben beschriebenen Konzepte sind auf relativ kleine Dehnungen in der Rissspitzenumge-
bung beschrankt. Auf Grund der Tatsache, dass eine Vielzahl von Werkstoffen, zu denen auch
sehr viele Polymere und deren Modifikationen zéhlen, in der Lage sind, Kréfte auch bei gro-
Ren Deformationen Ubertragen zu kdnnen, wurde 1968 von Broberg [139-141] erstmals ein
Konzept erwdhnt und weiterentwickelt, dass das Zahigkeitsverhalten in diesem Bereich be-
schreibt, das Essential Work of Fracture (EWF)-Konzept. Ein Konzept der Post Yield Fractu-
re Mechanics (PYFM), das vorrangig unter ESZ-Bedingungen angewendet wird. ES geht da-
von aus, dass der inelastische Bereich an der Rissspitze in einen inneren Bereich, wo der ei-
gentliche Bruchprozess (Prozesszone) stattfindet und in einen &ul3eren Bereich, in dem die
Energiedissipation durch plastische Deformationen erfolgt (plastische Zone), unterteilt wer-
den kann. Das Konzept wurde urspringlich fur duktile Metalle entwickelt [142,143] aber
auch bald auf Kunststoffe [ 144] angewendet.

Die Gesamtarbeit W+, die notwendig ist, um einen gekerbten Prifkorper zum Bruch zu fihren,
setzt sich entsprechend der beiden Zonen vor der Rissspitze aus W, (Risswachstum und
Schaffung neuer Oberflachen) und W, (Energiedissipation infolge plastischer Deformations-
mechanismen) zusammen (Gl. 3).
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W, =W, +W, Gl.3

Bezogen auf den Ausgangsquerschnitt (das Produkt aus Ligamentlange | und Prifkérperdicke
B) erhdt man folgende Gleichung:

W, :Wle:WelB+bwplzB , Gl.4

wobei b der Formfaktor der plastischen Zone ist. Wird die Gleichung durch den Prifkorper-
guerschnitt dividiert, fuhrt das zur spezifischen Brucharbeit:

Wf :We+pr|' Gl.5

Der Term we ist die Specific Essential Work of Fracture, eine Materia konstante fir eine defi-
nierte Prifkorperdicke, die von der Probengeometrie unabhéngig ist. Fir die messtechnische
Erfassung werden Prufkorper gleicher Geometrie aber mit unterschiedlichen Ligamentléngen
belastet und die spezifische Gesamtarbeit w; in Abhangigkeit der Ligamentlange | aufgetra-
gen. Im Falle des ebenen Spannungszustandes (1>3B) existiert ein linearer Zusammenhang
zwischen w; und |. Der Schnittpunkt dieser Geraden mit der y-Achse (1=0) ist die Specific
Essential Work of Fracture we. Dieses Konzept ist gultig fur solche Werkstoffe, die duktil
sind, vor dem Bruch eine vollstandige Plastifizierung im Ligament aufweisen und deren
Kraft-Verformungs-Kurven fir die unterschiedlichen Ligamentlangen selbstéhnlich sind.
Mouzakis hat in einer umfassenden Arbeit [145] die Anwendbarkeit des EWF-Konzeptes auf
duktile Polymersysteme und die Aussagefahigkeit der Kennwerte unter bestimmten Randbe-
dingungen unter anderem an zdhmodifizierten Polypropylenwerkstoffen untersucht. Der Au-
tor stellte Korrelationen zwischen morphologischen Kenngrof3en und den ermittelten Zahig-
keitskennwerten auf. Er wies aber gleichzeitig auf die Grenzen diesen Konzeptes hin z.B. bei
der Beurteilung des Z8higkeitsverhaltens von stark anisotropen Werkstoffen bzw. Prifkorpern
oder bel Werkstoffen, die eine sehr starke Rissabstumpfung mit anschlief3endem Verstrecken
des Ligamentes ohne Rissausbreitung zeigen. In [146] zeigt Karger-Kocsis mit Hilfe des
EWF-Konzeptes die Unterschiede im Zahigkeitsverhalten von a- und von b-nukleiertem iso-
taktischem Polypropylen (siehe Bild 6).
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Bild 6: Spezifische Brucharbeit in Abhangigkeit von der Ligamentlénge fir a- und b-
nukleiertes i sotaktisches Polypropylen [ 146]

In zahlreichen Verdffentlichungen wird an verschiedenen Kunststoffen die erfolgreiche An-
wendung des EWF-Konzeptes zur Zahigkeitsbewertung von Prifkérpern mit geringer Dicke
oder an Folien (unter ESZ-Bedingungen) [62,91,96,146-150], auch unter Mixed Mode-
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Bedingungen [151] vorgestellt. In [152] wurde das EWF-Konzept zur Zahigkeitscharakteri-
sierung eines im Tiefziehprozess hergestellten PP-Bauteils verwendet.

Einige Autoren wiesen aber auch nach, dass das EWF-Konzept teilweise ungeeignet oder nur
bedingt geeignet ist, z.B. fir thermoplastische Elastomere auf PP-Basis, da eine Trennung von
Prozesszone und plastischer Zone nicht realisiert werden kann [153] oder fir durch Verar-
beitungsverfahren auftretende Schichtstrukturen bzw. Anisotropien [103].

Von einigen Autoren wurde die Anwendbarkeit des EWF-Konzeptes fur duktile Kunststoffe
und deren Modifikationen auch unter EDZ-Bedingungen bei quasistatischer [154,155] und
schlagartiger  [61,106,154,156-158]  Beanspruchungsgeschwindigkeit  in  3-Punkt-
Biegeanordnung (SENB) [61,106,154,156-158] und Zuganordnung (SENT, DENT, DDENT)
[106,155,156] untersucht. Die Autoren kamen einheitlich zu dem Schluss, dass das EWF-
Konzept unter EDZ-Bedingungen nur dann sinnvolle Zahigkeitskennwerte liefert, wenn eine
Plastifizierung der Rissspitze gewahrleistet werden kann, so dass der Rissin ein plastifiziertes
Ligament hineinwachsen kann. Tritt aber nach stabilem Risswachstum ein instabiler Rest-
bruch auf, so hat die Ausdehnung dieses Sprodbruchgebietes keinen Einfluss auf die Bruchar-
beit. Mouzakis et al. haben in [159] fUr diesen Fall eine Korrektur der Ligamentlange einge-
fahrt indem der Sprddbruchbereich von der Gesamtlénge subtrahiert wurde. Sie ermittelten
einen Zusammenhang zwischen korrigierter normierter Brucharbeit wi®" und korrigierter
Ligamentlange [“" am Beispiel von PBT und deren Modifikationen. Mit zunehmendem 1%
tritt eine Abnahme der Brucharbeit auf, wobei sich dieser Wert asymptotisch an eine Kon-
stante C anndhert. Die Autoren ermittelten weiterhin Jz-Kurven fur diese Werkstoffe und fan-
den eine gute Ubereinstimmung zwischen dem Rissinitiierungskennwert (hier in Abhangig-
keit von der Auswertemethode als Jc bzw. als J 2> bezeichnet) und der Konstante C, wobei die
Konstante C dem Kennwert w, entsprechen soll.

Die Korrelation von EWF- und J-Integral- bzw. J-Risswiderstands-Konzept ist mehrfach von
verschiedenen Autoren untersucht worden. Da fir duktile Polymerwerkstoffe das Geometrie-
kriterium des J-Integral-Konzeptes zur Ermittlung geometrieunabhangiger bruchmechanischer
Kennwerte infolge der niedrigen Streckgrenze nur sehr schwer zu erfiillen ist, hat sich die
Anwendung des EWF-Konzeptes unter EDZ-Bedingungen mit we » J. [107,138,160] als ge-
eignete Alternative erwiesen. Mai et al. versuchten in [144] zunéchst eine Korrelation von we
(ESZ) und J. (EDZ) zu finden. Der Kennwert J; ist in diesem Falle al's Widerstand gegentiber
stabiler Rissinitiierung, bestimmt aus der Risswiderstandskurve, zu verstehen. Der Autor er-
mittelte aber in spdteren Arbeiten mit verschiedenen Coautoren auch den direkten Zusam-
menhang zwischen we und J. unter EDZ-Bedingungen [161-163] fur Werkstoffe, die die Guil-
tigkeitskriterien zur Anwendbarkeit des EWF-K onzeptes erfiillen.

Eine Modifizierung des EWF-Konzeptes zur Charakterisierung des Schlagzéhigkeitsverhal-
tens duktiler Polymerwerkstoffe nimmt Vu-Khanh in [164] vor. Der Autor geht davon aus,
dass sich die Bruchenergie G; wahrend des Risswachstumsprozesses éndert. Als Kennwerte
ermittelt er die Rissinitiierungsenergie G; und den Rissausbreitungswiderstand T, definiert as
Anstieg der Bruchenergie mit zunehmender Rissausbreitung (Gl. 6).

G =G, +TA Gl.6

Gy lasst sich bestimmen aus der Energie U, die wahrend des Bruchprozesses vom Prifkorper
absorbiert wird, bezogen auf die Bruchflache A:

U=¢p,dA =GA+1/2T,A%. Gl. 7
A
Wird die Energie vorrangig im Bruchprozess dissipiert, lassen sich aus der folgenden Gle -

chung die Kennwerte G; und T, bestimmen, wenn U/A Uber A fur verschiedene Rissverlange-
rungen aufgetragen wird:
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E=Gi+lTaA. Gl.8

A 2
Vu-Khanh verifiziert die Anwendbarkeit am Beispiel von PA6/ABS-Blends mit duktilem
Werkstoffverhalten [55], zahmodifiziertem PA66, PA/PE-Blends und PS-HI [165].
Aussagen zur Anwendbarkeit auf Polypropylenwerkstoffe sind in der Literatur bisher nicht
vorhanden.

2.3.2 Anwendung approximativer Methoden zur Bestimmung des Werkstoffwider-
standes gegenliber instabiler Rissausbreitung

Bei Werkstoffen, die aufgrund ihrer hohen Zahigkeit und aufgrund der begrenzten Prifkor-
pergeometrie unter definierten Beanspruchungsbedingungen kein instabiles Versagen zeigen,
werden Risswiderstandskurven der Fliefsbruchmechanik zur Zahigkeitscharakterisierung und
zur Beschreibung der einzelnen Stadien der Rissausbreitung herangezogen. Fir Dimensionie-
rungszwecke und zur einheitlichen Beschreibung des Zahigkeitsverhaltens as Kriterium fur
die Sicherheit gegen instabiles Versagen ist aber auch fir diese Werkstoffe die Ermittlung von
I nstabilitétskennwerten von grundlegender Bedeutung.

Die approximative Ermittlung von Instabilitétskennwerten aus Risswiderstandskurven erfolgt
unter Anwendung von J-TsStabilitétsdiagrammen [125]. Ausgehend vom Tearing-Modul
nach Paris [166]

A E, Gl.9
T, = g
d(Da) s2

l&sst sich ein Kriterium zur Vermeidung einer Instabilitét bel fortschreitender Rissausbreitung
angeben:

-I-JBauteiI £ -I-J\Nerkstoff . Gl. 10

Instabiles Risswachstum tritt dann auf, wenn der Tearing-Modul des Bauteiles grof3er ist als
der des Werkstoffs. Wird kein instabiles Risswachstum beobachtet, lassen sich aus dem oben

genannten | nstabilitatskriterium approximierte J-Integralwerte J3* bestimmen.

Zur Bauteilbewertung werden die Jr-Kurven in die J-TStabilitétsdiagramme transformiert.
Paris und Johnson fuhren in [167] einen empirischen Parameter b; ein. Der Wert b; ist dabel
ein Festwert, der den Anstieg der Ursprungsgerade im J-T -Stabilitétsdiagramm darstellt. Der
Schnittpunkt der J-Tr-Kurve mit der Ursprungsgeraden liefert den approximierten Instabili-

tétskennwert J3* .
J® =pb," T, Gl. 11

Der Anstieg wurde von den Autoren mit 8,8 N/mm festgelegt. Wird dieser Wert auf Kunst-
stoffe angewendet, dann fuhrt das zu einer deutlichen Uberbewertung des Risszahigkeitsver-
haltens [168,169]. Grellmann und Lach ermittelten in [169] den approximierten J-Integralwert
in Abhangigkeit vom Werkstoffgesetz, dem die Risswiderstandskurve folgt, nach:

Gl. 12
7 =2 Jep, B
Syq 2
flr die Anpassung mit einer Wurzelfunktion
J=,/c, +c.Da Gl. 13

bzw.
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C, Gl. 14

.

é E
JPP =cec;b, —20

2
e d

(7))
oC

fUr die Anpassung nach einem Potenzgesetz
J=c,Da" Gl. 15
und

E, Gl. 16

JP =c.b,—<
d GJSZ

d

fUr einen linearen Zusammenhang zwischen J-Integral und stabiler Rissverlangerung
J=csDa+c,. Gl. 17

In [170] wurde fur z&hmodifizierte Polypropylenwerkstoffe (mehrphasige Propylen-Copoly-
merisate der RAHECO-Gruppe, siehe auch Abschnitt 3.1) der Parameter by empirisch mit
Hilfe experimentell ermittelter Instabilitétskennwerte bestimmt. In Abhangigkeit von der
Temperatur und Werkstoffzusammensetzung liegt by zwischen 1,6 und 2,6 N/mm.

2.3.3 Zetabhangigkeit bruchmechanischer Kennwerte

Kunststoffe weisen eine starke Zeitabhangigkeit im mechanischen Verhaten auf. Es treten in
Abhangigkeit des chemischen Aufbaus und der physikalischen Struktur Spannungsrelaxatio-
nen (Spannungsabbau bei konstanter Dehnung) und Retardationsprozesse (Kriechen unter
konstanter Last) auf. Die oben beschriebenen Konzepte der Bruchmechanik liefern keinen
Ansatzpunkt zur Einbeziehung der Zeit in die bruchmechanische Bewertung [171]. In

[89,94,128,172] wurde die Ermittlung der Rissspitzenverschiebungsgeschwindigkeit d, zur
werkstoffbezogenen Zahigkeitsbewertung im Bereich des stabilen Risswachstums herangezo-
gen. Die Rissspitzenverschiebungsgeschwindigkeit wird unter Berticksichtigung der Bruch-
zeit tg berechnet nach:

: Gl. 18
ddk = dﬂ
tB

mit

- f Gl. 19

B Y
1
v, - 5Dv
vy ist die Priifgeschwindigkeit und Dv, die Anderung der Pendelhammergeschwindigkeit,
wird berechnet aus:
2 og/z Gl. 20

o)
Dv=v, - GVi- —A T ,
H g H mH G g

wobei my die Hammermasse ist und Ag ist die gesamte Verformungsenergie des Priifkorpers
bis zur Maximalkraft Fma. Dv wird folglich um so grof3er je grofier Ag wird und je kleiner die
Pendel hammergeschwindigkeit vor dem Auftreffen des Hammers auf den Prifkorper ist. Un-
ter Voraussetzung gleicher experimenteller Bedingungen bestimmt also das Werkstoffverhal-
ten die Anderung der Pendelhammergeschwindigkeit. Je zaher der Werkstoff ist, desto groRer



22 Morphol ogie-Zahigkeits-K orrelationen in zahmodifiziertem PP

ist das Energieaufnahmevermogen und damit die Anderung der Pendelhammergeschwindig-
keit, womit die Rissspitzenverschiebungsgeschwindigkeit reduziert wird.

In [128] konnte fur mehrphasige Propylencopolymerisate eine Rissspitzendffnungsverschie-
bungsgeschwindigkeit von ca. 0,08 m/s bestimmt werden, die unabhangig vom Teilchenab-
stand ist.

2.3.4 Rissinitiierungsverhalten

Der Rissinitiierung geht bel duktilen Polymerwerkstoffen die Rissabstumpfung (blunting)
voraus. Dieser Prozess ist abhdngig vom Spannungszustand, der Mikrostruktur, der Bean-
spruchungsgeschwindigkeit und der Temperatur.

Zur Bestimmung der Rissinitiierung als Z&higkeitskennwert existieren verschiedene M6glich-
keiten. Eine Methode ist die Ermittlung des technischen Rissinitiierungskennwertes aus der
Risswiderstandskurve, die in Abschnitt 4.3.2 zur Ermittlung der Z&higkeitskennwerte unter
schlagartiger Beanspruchung angewandt wird. Dabei wird der Belastungsparameter bel
0,2 mm stabiler Rissverlangerung als Rissinitiierungskennwert angegeben. Es handelt sich
hierbel um einen empirischen Kennwert, der relativ schnell ermittelt werden kann und zur
Abschétzung des Werkstoffverhaltens beziiglich der Rissinitiierung am haufigsten verwendet
wird. Diese Vorgehensweise wurde aus Standards zur Ermittlung von bruchmechanischen
Kennwerten metallischer Werkstoffe tibernommen.

Die eigentliche Rissinitiierung, auch als physikalische Rissinitiierung bezeichnet, setzt bereits
eher ein. Dieser Wert kann z.B. durch Stretchzonenausmessung im Rasterel ektronenmikro-
skop mit hohem experimentellem Aufwand ermittelt werden. Die Stretchzonenausmessung
zur Bestimmung der physikalischen Rissinitiierung geht von der Annahme aus, dass bevor der
Riss initiiert wird, zunéchst eine Abstumpfung der Rissspitze (blunting) auftritt. In der Mitte
der abgestumpften Rissspitze wird dann bel weiterer Belastung der Riss, der sich stabil in den
Prufkorper hinein bewegt, initiiert. Der plastische Deformationsanteil an der urspriinglichen
Rissspitze bleibt a's Stretchzone erhalten.

In-situ-Untersuchungen in [94] an amorphen und teilkristallinen Kunststoffen fihrten zu dem
Ergebnis, das die Stretchzone nicht immer zwangslaufig als Ausgangspunkt fir die stabile
Rissausbreitung erhalten bleibt. An diversen Kunststoffen tritt nach der Rissabstumpfung die
Rissinitiierung auf, indem sich die gesamte Rissfront in den Prufkorper hinein bewegt. Fur
diese Werkstoffe ist die Bestimmung der Stretchzone als Mal3 fur die kritische Rissoffnung
zum Beginn der stabilen Rissausbreitung praktisch nicht realisierbar, da die Stretchzone am
Ende der stabilen Rissverlangerung, d.h. am Ubergang von der stabilen in die instabile Riss-
ausbreitung, zu finden ist. In [94] erfolgt eine Klassifizierung der Werkstoffe in teilkristallin
und amorph hinsichtlich der Lokalisation der Stretchzone. Bel teilkristallinen Kunststoffen
befindet sich die Stretchzone am Beginn des Bereiches der stabilen Rissausbreitung, bei
amorphen hingegen bewegt sich die Stretchzone an der jeweils aktuellen Rissspitze zum Ende
dieses Bereiches hin. Diese allgemeine Vorstellung wurde in weiteren Untersuchungen im
Rahmen eines Forschungsprojektes [173] dahingehend weiterentwickelt, dass als Kriterium
fUr die Lokalisation der Stretchzone Deformationsprozesse, die vor der Rissspitze auftreten, in
Betracht zu ziehen sind. Bei Crazebildung, insbesondere bel der Ausbildung eines Einzelcra-
zes, stumpft die Rissspitze ab, nach Erreichen einer werkstoffabhéngigen Crazespannung wird
im Zentrum der abgestumpften Rissspitze der Einzelcraze initiiert, der nach weiterer Zunah-
me der Deformation durch Aufreif3en der Crazefibrillen zum Mikroriss heranwéchst, von dem
spater das katastrophale Versagen des gesamten Priifkorpers ausgeht. Die Stretchzone bleibt
an der urspriinglichen Rissspitze erhaten. Fiur Werkstoffe, bei denen jewells unter den gege-
benen Prifbedingungen Scherdeformationsprozesse als Versagensmechanismen auftreten,
wurde in [173] eine Trandation der Stretchzone zum Ende der stabilen Rissverléangerung be-
obachtet. Diese Erkenntnis korreliert mit den in dieser Arbeit vorgestellten Ergebnissen.
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Zur Quantifizierung der Deformationsprozesse, die unter Belastung an der Rissspitze und
deren ndheren Umgebung ablaufen, und deren Einfluss auf das Zahigkeitsverhalten, speziell
das Rissinitiierungsverhalten, wurden verschiedene Techniken entwickelt. Die einfachste
Methode ist die direkte Beobachtung und Aufzeichnung der Rissspitzenumgebung in situ
wéahrend des Belastungsprozesses [174-177]. Dabei kann nur die Oberflache des Prufkorpers
registriert werden. Infolge des ESZ an der Oberflache ist das plastische Deformationsvermé-
gen hier wesentlich grof3er als im Prufkorperinneren, wo EDZ vorherrscht. Es kann davon
ausgegangen werden, dass infolge der unterschiedlichen Spannungszusténde auch unter-
schiedliche Deformationsstrukturen an der Oberflache und im Inneren auftreten. In [174,177]
wurden die Prifkorper mit Seitenkerben versehen, um eine ebene Rissfront zu erhalten. Um
die Deformationsmechanismen, die im Prifkorperinneren stattfinden, quantifizieren zu kon-
nen, ist es notwendig, den aktuellen Beanspruchungszustand einzufrieren. Hierzu wird der
gekerbte Priifkorper bei spielsweise im Kriechversuch unter konstanter Last [174,175,178,179]
bzw. im Ermidungsversuch [179-181] beansprucht. Anschlieffend wird die Kerbaufweitung
durch Einbettung z.B. in Epoxidharz fixiert und dann wird der Prufkorper 1&ngs, das heil3t
senkrecht zur Rissausbreitungsrichtung, halbiert [98,181-183]. Eine andere Variante ist die,
dass der Prufkdrper nach der Beanspruchung entlastet wird, das Innere freigelegt wird, und
anschlief3end wird der Prifkorper mit Hilfe einer Spezialvorrichtung so weit deformiert, bis
der urspringliche Deformationszustand wieder erreicht ist [178-181]. Einige Autoren be-
trachten auch die Deformationsprozesse im Priufkorperinneren nachdem der Prifkorper entla
stet wurde [174,180,182], ein Nachteil dieser einfachsten Vorgehensweise ist allerdings, dass
die Deformationsprozesse, die direkt an der Rissspitze auftreten nicht mit in Betracht gezogen
werden konnen. Infolge der elastischen Ruckstellkréfte wird der Kerbgrund, an dem die
Rissabstumpfung stattgefunden hat, scheinbar wieder geschlossen.

Die vor der Rissspitze auftretenden Deformationsprozesse sind werkstoffabhangig, werden
aber auch von der Beanspruchungsart und der V orgeschichte beeinflusst.

Bel Polypropylen- [75,183,184] und auch bei Polyethylenwerkstoffen [174,178-181] konnte
eine Crazebildung an der Rissspitze beobachtet werden. Neben einem Hauptcraze, der direkt
an der Rissspitze initiiert wurde und genau senkrecht zur Hauptspannungsrichtung verléuft,
treten in einem geringen Winkel Sekundércrazes [75,178], auch als Mikro- [183], Scher-
[179,181] oder Seitencrazes [180,184] bezeichnet, auf. An z&hmodifziertem Polypropylen
[75] und Polyamid [98] ist die Croidbildung der Deformationsmechanismus vor der Rissspit-
ze. Fir strahlenvernetztes PE konnte in [175] mit zunehmender Strahlendosis ein Ubergang
von Crazing zu Scherdeformation an der Rissspitze beobachtet werden.

An metadlischen d.h. kristallinen Werkstoffen wurde in [185] in in-situ-Untersuchungen die
Rissabstumpfung mit anschliefRender Rissausbreitung im Zentrum des abgestumpften Risses
beobachtet, wobei die Stretchzone am Beginn des stabilen Risswachstums erhalten blieb. Bel
ABS/PC-Blends [182], die mit einem relativ stumpfen Kerb (Kerbradius 0,5 mm) versehen
wurden, bildeten sich unter Belastung zunéchst Scherbander am Kerbgrund, an deren Spitze
schliefdlich ein Einzelcraze gebildet wurde. Bei Polyethylenwerkstoffen tritt sehr starkes
Blunting an der Rissspitze auf, dabei werden die Seitencrazes gebildet. Nach der Rissinitiie-
rung (beginnendes Aufreifen des Hauptcrazes) tritt in Abhangigkeit von den Beanspru-
chungsbedingungen ein Rissstopp auf, wonach an der aktuellen Rissspitze wieder Blunting
mit erneuter Seitencrazebildung beobachtet werden kann. Die Bruchflache ist durch eine
Streifenstruktur  senkrecht zur Rissausbreitungsrichtung (Arrestlinien) gekennzeichnet
[174,178-181]. Dieses schrittweise Risswachstum mit sich wiederholender Rissabstumpfung
und -ausbreitung konnte von Blumenauer et a. in [185] auch an duktilen Stahlen beobachtet
werden.

In [135] wurden an Polypropylenwerkstoffen in-situ-Risswiderstandskurven in Einproben-
technik aufgenommen. Dazu wurden auf CT-Prifkorper ein Kupferraster aufgebracht und
unter Belastung neben Zeit, Kraft und Weg auch der Rissfortschritt Da aufgezeichnet. Die
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Bestimmung der JIntegralwerte erfolgt aus der Kraft-Verformungs-Kurve, diese Werte wur-
den der Rissverlangerung zugeordnet und daraus wurden JDa-Kurven konstruiert. Eine di-
rekte Messung der Rissoffnung d erfolgte nicht, so dass auch keine d-Da-Risswiderstandskur-
ven bestimmt wurden. Die Autoren trafen keine Aussagen zum Einschnirungsverhalten an
der Rissspitze und zum Verlauf der Rissfront.

Die Mikrodeformationsmechnismen, die wahrend Rissabstumpfung und -initiierung auftreten,
sind in Abhangigkeit vom Werkstoff und den auf3eren Einflussgrof3en zu unterscheiden in
Crazing, lokale Scherdeformationen oder Lochbildung, bzw. eine Kombination mehrerer die-
ser Mechanismen. Bei Polypropylen fuhrt ein Einzelcraze vor der Rissspitze zum Versagen.
Wird Polypropylen durch eine Elastomerphase zahmodifiziert, wurden als energiedissipative
Prozesse Lochbildung verbunden mit grof3er plastischer Deformation des Matrixwerkstoffes
zwischen den Elastomerpartikeln beobachtet.
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3 Experimentelles

3.1 Waerkstoffe

Die experimentellen Untersuchungen zur Bestimmung des Zahigkeitsverhaltens erfolgten an
elastomermodifizierten Polypropylenwerkstoffen. Diese Elastomermodifizierung kann auf
zwei Wegen erfolgen. Zum Einen durch Mischen oberhalb der Schmelztemperatur nachdem
Matrix und Elastomerphase separat synthetisiert wurden. Die andere Variante ist die Copoly-
merisation in einem 2-Stufen-Prozess in einer Reaktorkaskade, wobel im ersten Reaktor der
Matrixwerkstoff und im 2. Schritt die Elastomerphase synthetisiert wird.

Bel den untersuchten Blends handelt es sich um ein Polypropylen/EPR-Blend und um ein
Propylen-Ethylen-Copolymer/EPR-Blend. Um den Einfluss der Elastomerphase lber einen
sehr weiten Bereich untersuchen zu kdnnen, wurden beide Blends in Mischungsreihen von
100 M.-% PP bzw. Copolymer bis hin zu 15 M.-% PP (bzw. Copolymer) und 85 M .-% EPR
auf einem Doppel schneckenextruder hergestel|t.

Das Polypropylen (KS 101) ist ein kommerzielles Produkt der Borealis GmbH in Linz (Oster-
reich) mit einem mittleren Molekulargewicht von 350kg/mol und einer Charpy-
Kerbschlagzahigkeit von 3 kJm? (ermittelt nach [119]). Das Propylen-Ethylen-Copolymer
(KFC 2004) ist ebenfalls ein kommerzielles Produkt der Borealis GmbH, ein statistisches Co-
polymer mit 4 Mol.-% Ethylen, das direkt in der Polypropylenkette eingebaut ist. Diese ge-
ringe Menge Ethylen wirkt als Storgrof3e, so dass die Kristallisation teilweise behindert wird.
Gleichzeitig soll eine Anndherung im molekularen Design von Matrixwerkstoff und Elasto-
merphase zur verbesserten Phasenanbindung und zur Erhéhung des Eigenschaftsniveaus die-
nen. Infolge des Ethylens wird der Kristallinitdtsgrad verringert, der Anteil amorpher Be-
standteile wird erhdht, was zur Erhdhung der Zahigkeit fihren soll. Laut Herstellerangaben
betragt die Kerbschlagzahigkeit 4,8 kJym? Der EPR ist ein unvernetzter Kautschuk (Exxe-
lor VM 42), ein kommerzielles Masterbatch, bestehend aus 65 M.-% amorphem EPR und
35 M.-% teilkristallinem Polyethylen (Tabelle 1).

In zwei weiteren Untersuchungsreihen wurde an Modellsystemen des heterophasischen Co-
polymeren RAHECO der Borealis GmbH gezielt der Einfluss eines Morphol ogieparameters
bei konstanthalten der anderen Parameter untersucht. Es wurde zwel Verdinnungsreihen her-
gestellt, indem dem jeweiligen Endprodukt RAHECO ein statistisches Propylen-Ethylen-Co-
polymer mit der RAHECO-Matrix vergleichbaren Eigenschaften in verschiedenen Anteilen
zugemischt wurde. So entstanden Mischungsreithen mit abgestuften Tellchenabstanden. Die
Matrix dieser ternaren Polymersystemeist in beiden Féllen ein statistisches Propylen-Ethylen-
Copolymer, einmal mit 4 Mol.-% Ethylen und zum anderen mit 8 Mol.-% Ethylen in der Po-
lypropylenkette. Der unterschiedliche Ethylenanteil bewirkt einen Unterschied in der Phasen-
vertréaglichkeit zwischen Matrix und Elastomerphase, was sich in Teilchengrof3e und Struktur
der Teilchen und damit auch in den Eigenschaften auswirkt (Tabelle 1).

Tabelle 1: Ubersicht Uber die untersuchten Werkstoffreihen

Werkstoffbezei chnung Zugabe Mol.-% Ethylen Blend/Copo  Werkstoffreihe

in Matrix
B1l PP/EPR-Blend EPR 0 Blend Mischungsreihe
B2  Copo/EPR-Blend EPR 4 Blend Mischungsreihe
R4 RAHECO (4 Mol.-%) Matrix 4 Copolymer  Verdinnungsreihe
R8 RAHECO (8 Moal.-%) Maitrix 8 Copolymer  Verdinnungsreihe
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In Anlehnung an die ISO 179 [119] werden vorzugsweise 3-Punkt-Biege-Prifkorper mit den
Abmessungen Dicke B =4 mm, Breite W = 10 mm und Lange L = 80 mm verwendet, die im
Spritzgussverfahren hergestellt wurden.

3.2 Grundcharakterisierung

3.2.1 Quantitative Morphologieanalyse

Zur Ermittlung von Teilchengrof3e und -abstand und deren Verteilung wurden die Prifkorper
senkrecht zur Einspritzrichtung allseitig mit Hilfe einer Rasierklinge gekerbt, in fltissigem
Stickstoff gekiihlt und anschlief3end bel hoher Geschwindigkeit spréd gebrochen. Da Matrix
und Teilchen keine vollstandige Phasenanbindung aufweisen, konnten im Rasterel ektronen-
mikroskop JSM 6300 der Firma Jeol die Matrix und die Teilchen auf der mit Gold besputter-
ten Sprodbruchflache unterschieden werden. Mit Hilfe des Bildauswertesystems Analysis®
wurden Teilchengréf3e und Teilchenabstand (als Oberflachenabstand oder auch als interpar-
ticle distance bezeichnet) von mindestens 500 Teilchen pro Mischung ausgemessen, um eine
ausreichende statistische Sicherheit zu erhalten.

Die quantitative Morphologieanalyse liel3 sich an dem RAHECO-V erdinnungsreithen kom-
plett, an den Blends nur bis zu einem Kautschukanteil von 30 M.-% anwenden, fir hohere
Kautschukanteile (40 M.-% und mehr) konnte Kautschuk und Matrix auf der Sprodbruchfl&
che nicht mehr getrennt betrachtet werden.

Transmissionsel ektronenmikroskopi sche Untersuchungen an Dinnschnitten, die mit Hilfe von
Os04 kontrastiert wurden, zeigen, dass ab 40 M.-% EPR die Matrix-Teilchen-Morphologie in
eine cokontinuierliche Phasenmorphol ogie Ubergeht. Diese Untersuchungen zeigen weiterhin,
dass der Kautschuk in allen Fallen kein rein amorpher Kautschuk ist. Es sind fur alle Werk-
stoffe kristalline Bereiche, die dem Polyethylen zuzuordnen sind, im Inneren der Kautschuk-
phase zu finden. In Tabelle 2 sind die Teilchengrof3en und -abstande fir die analysierbaren
Werkstoffe zusammengefasst.

Tabelle2: Zusammensetzung und Strukturparameter der untersuchten Mischungsreihen

Werkstoff- Zusammensetzung mittlerer Teilchen- mittlerer Teilchen-
bezeichnung (M.-%) durchmesser (Um) abstand (um)
B 1/2 85/ 15 0,97 5,24
B 1/3 70/ 30 0,56 2,25
B 2/2 85/15 0,75 5,28
B 2/3 70/ 30 0,43 1,53
R4/1 100/0 0,90 1,20
R 4/2 90/ 10 0,74 1,30
R 4/3 80/ 20 0,73 1,40
R 4/4 65/ 35 0,80 1,45
R 4/5 50/ 50 0,66 2,00
R 4/6 35/65 0,65 2,90
R 4/7 20/ 80 0,54 4,00
R 4/8 10/ 90 0,54 4,70
R8/1 100/0 0,47 0,36
R 8/2 90/ 10 0,50 0,39
R 8/3 80/ 20 0,48 0,40
R 8/4 65/ 35 0,45 0,54
R 8/5 50/ 50 0,46 0,57
R 8/6 35/65 0,49 1,00
R 8/7 20/ 80 0,46 1,50

R 8/8 10/90 0,47 2,20
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In der 2. Spalte der Tabelle 2 (Zusammensetzung) ist als erste Grofe der prozentuale Antelil
der Hauptkomponente aufgelistet, als zweite Grofse die Komponente, die zugemischt wurde.
Die vollsténdigen Mischungsrethen enthédt Tabelle 3 im Abschnitt 3.2.5 Kerbschlagbiege-
versuch, in der die mechanischen und thermischen Kenngroféen, die der Grundcharakterisie-
rung der einzelnen Werkstoffe dienen, zusammengefasst sind.

In Bild 7 ist die Morphologie verschiedener Mischungen der PP/EPR-Blends anhand von
TEM-Bildern dargestellt.

Bild7:  TEM-Aufnahmen der PP/EPR-Blends: &) B 1/3 (30 M.-% EPR), b) B 1/5 (50 M.-
% EPR), ¢) B 1/7 (70 M.-% EPR), d) B 1/8 (85 M.-% EPR)

Im Bild 7a ist eine Matrix-Teilchen-Struktur zu erkennen. Der amorphe Kautschuk wird
durch das Kontrastierungsmittel am starksten angegriffen und erscheint deshalb in den TEM-
Aufnahmen dunkel. Im Inneren der EPR-Partikel sind teilkristalline PE-Sequenzen zu finden,
die weniger stark kontrastiert wurden und damit in den TEM-Aufnahmen heller erscheinen.
Bild 7 b und ¢ zeigen zwei Mischungen mit cokontinuierlicher Phasenmorphologie, wobei die
Mischung B 1/7, die 30 M.-% PP und 70 M.-% EPR enthdlt (Bild 7 c), wesentlich feiner dis-
pergiert ist. In der Mischung B 1/8 (15 M.-% PP und 85 M.-% EPR) ist ein Phasenwechsel zu
beobachten, hier bildet der Kautschuk die Matrix, in der das Polypropylen as Teilchen ver-
telltist (Bild 7 d). In der Mischungsreihe B 1 sind folgende Morphol ogien enthalten:

reines Polypropylen,

Matrix-Teilchen-Stuktur (PP-Matrix, EPR-Teilchen),
cokontinuierliche Struktur,

Matrix-Teilchen-Struktur (EPR-Matrix, PP-Teilchen).

In der Mischungsreihe B 2 (Blend mit Propylen-Ethylen-Copolymer-Matrix) konnte eine
ahnliche Abhangigkeit der Morphologie von der Blendzusammensetzung beobachtet werden.
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3.2.2 Dynamisch-Mechanische Analyse (DMA)

Werden Kunststoffe mechanisch beansprucht, verhalten sie sich infolge der makromolekul a-
ren Struktur viskoelastisch. Das heif3t, neben elastischen Deformationen treten auch zeitab-
héngige viskose Deformationen auf. Bei dynamischer Beanspruchung fuhrt das zu einer
Dampfung, die sich in der Phasenverschiebung d zwischen zeitabhéngiger Spannung und De-
formation widerspiegelt. Infolge der zeitlichen Verschiebung tritt der Modul in komplexer
Form auf. Der Realteil des komplexen Schubmoduls G* wird als Speichermodul G' und der
Imaginartell als Verlustmodul G" bezeichnet. Der Tangens der Phasenverschiebung d ent-
spricht dem Quotienten von Verlustmodul und Speichermodul und wird als mechanischer
Verlustfaktor d bezeichnet. Der mechanische Verlustfaktor ist ein Mal3 fur die molekulare
Beweglichkeit.

d=tand:G— Gl. 21
Gl

Der Modul viskoelastischer Materialien ist abhangig von den molekularen Relaxationsmecha-
nismen, die wiederum eine starke Temperatur- und Geschwindigkeitsabhéngigkeit aufweisen.
Bei hoher Geschwindigkeit und/oder bel niedrigen Temperaturen sind die Relaxationsmecha-
nismen eingefroren, der Speichermodul ist verhdltismaliig hoch. Bei Erhéhung der Tempera-
tur nimmt die Kettenbeweglichkeit zu, der Speichermodul sinkt allmahlich. Bel weiterer
Temperaturerhohung tritt bel Erreichen des Glasiibergangsbereiches der nichtkristallinen un-
vernetzten Komponente ein starker Abfall des Speichermoduls auf. Im Glaslibergangsbereich
erhoht sich die Kettenbeweglichkeit der amorphen Phase, es ist ein Ubergang vom starren
glasartigen energieelastischen Zustand in den kautschukartigen entropieelastischen Zustand
und anschlief3end in den Schmelzezustand zu beobachten. Das Hauptrelaxationsgebiet im
Glastibergangsbereich zeigt sich as Peak, wenn Verlustmodul bzw. Verlustfaktor in Abhan-
gigkeit von der Temperatur aufgetragen werden.

Sind in mehrphasigen Polymersystemen die Komponenten nicht miteinander mischbar, er-
scheinen die Relaxationsgebiete der einzelnen Komponenten getrennt. Bel mischbaren Poly-
mersystemen tritt nur ein Relaxationsgebiet entsprechend der Mischungsregel auf.

Die dynamisch mechanische Analyse der Blendsysteme erfolgte in der Arbeitsgruppe Kunst-
stofftechnik (Leiter Prof. Radusch) an der Martin-Luther-Universidt Halle-Wittenberg im
Torsionsschwingversuch bei einer Frequenz von 1 Hz am Torsion Rheometer System der
Firma Rheometric Scientific. Die Heizrate betrug 2 K/min, der Temperaturbereich erstreckte
sich von -100 °C bis 170 °C. Die DMA der RAHECO-Systeme wurde unter identischen Ver-
suchsbedingungen beim Hersteller durchgefiihrt. Sowohl bei den Blendsystemen als auch bei
den RAHECOs konnten jewells 2 a-Relaxationsgebiete bestimmt werden, die den Glastiber-
gangsbereichen von EPR und von Polypropylen bzw. Propylen-Ethylen-Copolymeren zuge-
ordnet werden koénnen. In Bild 8 sind flr ausgewéhlte Zusammensetzungen der Mischungs-
reihen der Blends die Abhéngigkeit des Verlustfaktors tan d von der Temperatur dargestel|t.
Esist zu erkennen, dass fir ale untersuchten Stoffsysteme die Lage der Peakmaxima des PP
bzw. des Propylen-Copolymers und die Peakbreite nahezu unbeeinflusst vom Mischungsver-
haltnis sind, das heil3t, die Glaslibergangstemperaturen von PP bzw. vom Copolymer bleiben
innerhalb der Mischungsreihe konstant. Unterschiede kénnen in der konzentrationsabhangi-
gen Peakintensitdt der einzelnen Blends einer Mischungsreihe beobachtet werden. Die Glas-
Ubergangstemperatur der Elastomerphase verschiebt sich mit ansteigendem EPR-Anteil ge-
ringflgig zu hoheren Werten. Der gleiche Effekt wurde von Tomova an PA/EPR-Blends be-
obachtet und durch ein verarbeitungsbedingtes Auftreten mechanischer Zugspannungen im
Kautschuk begriindet. Die infolge der Zugspannungen auftretende Vergrof3erung des freien
Volumens fuhrt zu einer Erhdhung der Beweglichkeit der Elastomermol ekiile [186].
Weiterhin kann anhand dieser Kurven gezeigt werden, dass eine Zunahme des Ethylenanteils
in der Matrix zu einem Einsetzen der erhéhten Molekilbeweglichkeit bei geringeren Tempe-
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raturen und damit zu einer Verschiebung der Glasiibergangstemperatur zu niedrigeren Werten
fuhrt (Vergleich von Bild 8 a und Bild 8 b). Fur die Elastomerphase konnte fur beide Blend-
systeme eine geringflgige Erhohung der Glasiibergangstemperatur mit zunehmendem EPR-
Anteil beobachtet werden.

Die aus den Verlustfaktor-Temperatur-Kurven ermittelten Glasiibergangstemperaturen sind in
Tabelle 3im Abschnitt 3.2.5 aufgelistet.
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Bild 8: Verlustfaktor tan d als Funktion der Temperatur flr ausgewahlte Zusammenset-
zungen der Blends a) Blend B 1 (PP- Matrix), b) Blend B 2 (Copolymer-Matrix)

3.2.3 Differential Scanning Calorimetry (DSC)

Die Differential Scanning Calorimetry (DSC) dient der Bestimmung von Ubergangstempera-
turen, wie der Kristallitschmelztemperatur und der Kristallisationstemperatur und von Enthal-
pien. In einem linear aufheizbaren Ofen befinden sich zwei Aluminiumpfannchen, wobel eins
eine Probe der zu analysierenden Substanz enthalt. Im anderen Pfannchen befindet sich eine
Vergleichssubstanz, die im zu untersuchenden Temperaturbereich bzw. im Messbereich keine
Umwandlungen zeigt (z.B. Luft). An den Pfannchen befinden sich entgegengesetzt geschal-
tete Thermoelemente, so dass beim Aufheizen keine Thermospannung auftritt, solange beide
Proben die gleiche Temperatur aufweisen. Findet eine Umwandlung statt, wird entweder
Wérme verbraucht (endothermer Vorgang, z.B. Schmelzen) bzw. freigesetzt (exothermer
Vorgang, z.B. Kristallisation). Es tritt eine Thermospannung auf, die registriert wird und Aus-
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sagen Uber Reaktionstemperatur T, -warme DH und -ablauf liefert [187]. Glastibergange er-
scheinen as Stufe in der Warmestrom-Temperatur-Darstellung, Schmelz- und Kristallisati-
onsvorgange as Peak. Die Flache, die zwischen Schmelzpeak und Basidlinie eingeschlossen
ist, ist die Schmelzwérme, aus der der Kristalinitétsgrad teilkristalliner Polymere bestimmt
werden kann, wenn die Schmel zenthal pie eines 100% kristallinen Polymeren bekannt ist. Die
DSC-Untersuchungen wurden an einem Geradtesystem DSC 820 der Firma Mettler Toledo in
der Arbeitsgruppe Kunststofftechnik an der Martin-Luther-Universidt Halle-Wittenberg nach
DIN EN 1SO 11 357-1 [188] durchgefiihrt. Dazu wurden Proben aus dem Zentrum der spritz-
gegossenen 3-Punkt-Biege-Prifkdrper entnommen und in einem Temperaturbereich von
-100 °C bis 200 °C mit einer Heizrate von 10 K/min und einer Kdhlrate von 20 K/min unter-
sucht.

Die Umwandlungstemperaturen und -enthalpien im ersten Heizlauf sind durch die thermische
Vorgeschichte der Probe (z.B. Herstellung, Verarbeitung, Konditionierung, Lagerung) be-
stimmt. Mit dem Schmelzen (Uberschreiten von T.,) wird die thermische Vorgeschichte ge-
|6scht. Der Kihllauf dient der Bestimmung der Kristallisationseigenschaften und der Her-
stellung einer einheitlichen thermischen Vorgeschichte innerhalb einer Probenserie. Im zwei-
ten Heizlauf werden die thermischen Eigenschaften des Materials charakterisiert, die durch
den Kihllauf eingestellt wurden.

zunehmender EPR-Anteil

\7www71\

endotherm

0 50 100 150 200
T [°C]

IRRRERE

zunehmender EPR-Anteil

endotherm

0 I 50 I 100 150 I 200
T[°C] b)

Bild 9: DSC-Kurven der Blendsysteme im ersten Heizlauf, a) Blend B 1 (PP-Matrix),
b) Blend B 2 (Copolymer-Matrix)
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Im Bild 9 ist die DSC-Kurve des ersten Heizlaufs fur die Blendsysteme dargestellt. Zur an-
schaulichen Gestaltung wurden die einzelnen Kurven verschoben.

Waéhrend das erste Peakmaximum, das der Schmelztemperatur des Polyethylens im EPR-
Masterbatch zuzuordnen ist, fir beide Blendsysteme in Temperatur und Peakbreite identisch
ist, ist fur die Copolymermatrix (Bild 9 b) eine deutlich niedrigere Schmel ztemperatur zu be-
obachten. Die Peakbreite ist grofder, was auf eine hthere Uneinheitlichkeit der Kristallite
schlief3en lasst. Die Schmelztemperaturen sind in beiden Mischungsreihen unabhangig von
der Blendzusammensetzung konstant (Tabelle 3).

3.24 Biegeversuch

Die Kennwerte aus dem Biegeversuch werden zur Grundcharakterisierung herangezogen, da
die Biegebeanspruchung eine der in der Praxis am haufigsten auftretenden Beanspruchungs-
arten ist. Die Kennwerte Biege-Elastizitdtsmodul E; und Normbiegespannung s¢. wurden im
3-Punkt-Biegeversuch nach der Norm DIN EN 1SO 178 [189] bel Raumtemperatur ermittelt
und sind in Tabelle 3 enthalten. Die Biegespannung berechnet sich aus dem Quotienten des
Biegemoments Mg und des Widerstandsmoments W der Querschnittsfl&che des Prifkorpers.
Die Normbiegespannung wird bel einer Durchbiegung ermittelt, die dem 1,5fachen der Pro-
bendicke entspricht. Bel einer Stiitzweite von 64 mm wird eine Randfaserdehnung von 3,5 %
am 3-Punkt-Biege-Prufkorper erreicht. Die Normbiegespannung dient bei Biegeversuchen as
Kennwert, da die Gleichungen zur Berechnung der Biegespannung linear-elastisches Materi-
alverhalten voraussetzen und in diesem Bereich eine lineare Spannungsverteilung tber den
gesamten Prufkorperquerschnitt ermittelt werden kann.

3.25 Kerbschlagbiegeversuch

Die Kerbschlagzahigkeit nach Charpy (1SO 179 [119]) wurde beim Hersteller zur ersten Be-
urteilung des Zahigkeitsverhaltens der Werkstoffe bei Raumtemperatur durchgeftihrt. Dazu
wurden 3-Punkt-Biege-Prifkorper einseitig mit einem 2 mm tiefen V-Kerb versehen. Der
Radiusim Kerbgrund betrug 0,1 mm. Die Prifung erfolgt mit Hilfe eines Pendel schlagwerkes
in 3-Punkt-Biegeanordnung, wobei der Pendelhammer auf die der Kerbe entgegengesetzte
Schmal seite des Prufkdrpers auftritt. Bestimmt wird die zur Zerstorung des Prifkorpers auf-
zubringende Schlagarbeit Ak, die auf den kleinsten Ausgangsquerschnitt des Prifkorpers
normiert wird.

A Gl. 22
aCN e
B(W- a)

Die zur Bestimmung der Kerbschlagzahigkeit verwendete Schlagarbeit ist eine integrale Gro-
Be, die keine Rickschlisse zum Kraft- und Verformungsverhalten des Werkstoffes bel
schlagartiger Beanspruchung zulésst. Durch Instrumentierung des Kerbschlagbiegeversuches
ist es moglich, Kraft, Zeit und Durchbiegung als Messwerte elektronisch zu erfassen, was die
Aussagefahigkeit dieses Versuches betrachtlich erhéht. Der instrumentierte Kerbschlagbiege-
versuch wird im Abschnitt 3.4.1 ndher beschrieben.

In Tabelle 3 sind die Messergebnisse, die der Grundcharakterisierung der einzelnen Werkstof-
fe dienen, zusammengefasst.
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Tabelle 3: Mechanische und thermische Kenngrof3en zur Grundcharakterisierung der unter-
suchten Mischungsreihen (B 1, B 2, R4, R 8)

Werkstoff- Zusammen- DMA DSC Biegeversuch KSZ (23°C)
nummer setzung T4 (EPR) T4 (PP) Tm(PP) Hm E; Stc aN ,
(M.-%) (°C)  (°C) (°C) (Jg) (MPa) (MPa)  (kJm)
B 11 100/0 - 17,2 164 109,2 1299 325 3,0
B 1/2 85/15 -56,1 17,8 164 68,2 1028 26,8 79

B 1/3 70/30 545 17,0 162 54,5 810 20,6 44,6
B 1/4 60/ 40 -53,7 18,5 162 46,6 656 16,3 64,5
B 1/5 50/50 -526 18,8 161 38,5 487 11,9 67,6
B 1/6 40/ 60 -51,8 17,7 163 30,6 364 8,7 65,3
B 17 30/70 -50,2 184 164 20,9 248 5,8 55,2

B 1/8 15/85 -50,8 - 162 152 100 2,6 9,2
B 21 100/0 - 11,4 151 43,5 1009 27,1 4,8
B 2/2 85/15 52,1 121 151 35,9 863 22,7 9,0

B 2/3 70/30 52,2 114 150 28,8 684 17,5 43,6
B 2/4 60/ 40 -51,5 12,2 149 23,0 555 13,9 63,8
B 2/5 50/50 -50,8 12,6 149 19,1 434 10,7 65,9
B 2/6 40/ 60 -50,2 12,8 150 15,0 321 7,9 63,2
B 2/7 30/70 -49,7 12,6 149 11,2 224 5,7 53,5
B 2/8 15/85 -48,5 - 152 4,9 87 2,6 0.B.

R 4/1 100/0 -51,4 0,6 156 61 586 15,3 19,5
R 4/2 90/ 10 -52,0 2,9 155 63 589 154 16,3
R 4/3 80/20 -51,7 2,7 155 64 641 16,8 14,7
R 4/4 65/35 -52,8 2,9 154 68 686 18,2 11,4

R 4/5 50/50 -52,2 1,9 154 71 745 19,7 9,8
R 4/6 35/65 -53,8 0,5 153 75 798 21,3 8,1
R 4/7 20/ 80 -54,3 04 153 76 861 23,0 6,6
R 4/8 10/90 -52,2 0,8 152 76 899 24,2 6,3
R 4/9 0/100 - -14 153 86 1009 27,1 4,8

R 8/1 100/0 47,1 -4,8 141 55,8 329 8,9 69,0
R 8/2 90/10 -46,8  -4,5 142 55,2 363 9,9 70,6
R 8/3 80/ 20 -476  -3,7 141 58,3 401 10,8 70,3
R 8/4 65/35 -499  -40 141 59,8 459 12,5 68,4
R 8/5 50/ 50 -51,3  -33 142 68,3 514 141 54,6
R 8/6 35/65 -51,8  -57 141 66,9 583 16,0 16,6
R 8/7 20/ 80 544  -59 141 73,3 652 17,8 11,4
R 8/8 10/90 -550  -47 140 79,5 679 19,1 94
R 8/9 0/100 - -0,4 140 83,2 730 219 7,6

3.3 Untersuchung des mechanischen Verhaltens der Polypropylenblends unter
Zugbelastung in Abhangigkeit von der Temperatur

Der Zugversuch ist ein quasistatisches Prifverfahren, bei dem die Belastung langsam stetig

steigend bis zum Bruch des Prifkorpers erfolgt. Die Zugbeanspruchung ist eine uniaxiale Be-

anspruchung in Probenlangsrichtung. Als Priifkérper werden vorzugsweise Vielzweckpriif-

korper vom Typ 1A (Schulterstdbe) nach DIN EN 1SO 3167 [190] verwendet, um eine ausrei-



Experimentelles 33

chende Klemmbarkeit in der Einspannvorrichtung gewdahrleisten zu konnen und gleichzeitig
einen homogenen einachsigen Spannungszustand in einiger Entfernung von der Einspannung
zu erhaten. Beim Zugversuch wird der Prifkorper definiert auseinandergezogen. Die dafr
aufzubringende Kraft und die Prifkorperverlangerung wird as Kraft-Verlangerungs-Dia-
gramm registriert. Die Kraft wird auf den Ausgangsguerschnitt des Prifkorpers Ap und die
Verlangerung auf die Ausgangsliange o normiert. Daraus ergeben sich die Spannung s (Gl.
23) und die Dehnung e (Gl. 24), und das dem Kraft-Verlangerungs-Diagramm identische
Spannungs-Dehnungs-Diagramm.

_F Gl. 23
AO
] Gl. 24
o=/ | lo 400%:?400%
0 0

Aus dem Spannungs-Dehnungs-Diagramm werden die einzelnen Werkstoffkennwerte ermit-
telt. Der Elastizitatsmodul wird im Zugversuch im Bereich linear-elastischen Materialverhal -
tens nach Norm DIN EN SO 527 [191] zwischen 0,05 % und 0,25 % Dehnung als Sekan-
tenmodul bestimmt. Er beschreibt das Verhdltnis der Spannungszunahme Ds zu der Deh-
nungszunahme De.

S,-S;_ S,-S; _S,-s; Gl. 25
e,-¢e 025%-005% 0,002

Das erste Maximum in der Spannungs-Dehnungs-Kurve ist die Streckspannung Sy. In diesem
Bereich treten bereits erste irreversible Schadigungen im Inneren des Werkstoffes auf. Kann
keine ausgeprégte Streckspannung ermittelt werden, wird bei vorher festgelegten x % Deh-
nung eine Spannung sy bestimmt, wobei x kleiner sein muss als die Dehnung, bel der die Ma-
ximal spannung auftritt.

Spannung s [MPa]

&=Cy %
T T T T

0 100 200 300 400 500

Dehnung e [%0]

Bild10:  Typisches Spannungs-Dehnungs-Diagramm fur elastomermodifiziertes Polypro-
pylen (B /4, 60 M.-% PP und 40 M.-% EPR, T =20 °C) mit den dazugehdrigen
Kennwerten

Das absolute Maximum im Spannungs-Dehnungs-Diagramm wird als Zugfestigkeit sy er-
mittelt. Der Punkt im Spannungs-Dehnungs-Diagramm, an dem der Bruch des Prifkorpers
einsetzt, liefert die Bruchspannung sg und die Reil3ddehnung es. Die Fléche unter der Span-
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nungs-Dehnungs-Kurve wird als Formanderungsarbeit Ws bezeichnet. Bruchdehnung und
Formanderungsarbeit werden in der Literatur haufig félschlich als Zahigkeitskennwerte be-
zeichnet. Im Bild 10 sind die einzelnen Kennwerte exemplarisch in einem Spannungs-
Dehnungs-Diagramm des Blends B 1/4 dargestellt.

Die Kennwerte aus dem Zugversuch sind abhéngig von den Prifbedingungen, insbesondere
von Beanspruchungsgeschwindigkeit und Temperatur. Um den Einfluss der Temperatur und
der Werkstoffzusammensetzung auf das Materialverhalten unter Zugbeanspruchung zu er-
mitteln, wurden an den Blendsystemen die Zugversuche an einer Universalprifmaschine In-
stron 4507 bei verschiedenen Temperaturen (T = -60 °C, -20°C, 0°C, 20 °C und 60 °C)
durchgefuihrt. Diese Prifmaschine ist mit einer Klimakammer ausgestattet, die den Prifkorper
einschliefdlich Probenhalterung umschlief3. Die niedrigen Temperaturen werden realisiert,
indem flussiger Stickstoff Uber ein Magnetventil gesteuert in die Klimakammer eingebracht
wird, die hohen Temperaturen werden mit Hilfe von Heizwendeln erzeugt. Um eine konstante
Prufkorpertemperatur zu gewdhrleisten, wurden die Prifkdrper mindestens 30 Minuten vor
Versuchsbeginn der Testtemperatur ausgesetzt. Die Zugversuche erfolgten in Anlehnung an
Norm DIN EN 1SO 527 [191] an jewells 5 Prifkérpern pro Temperatur und Zusammenset-
zung.

3.4 Bruchmechanische Zahigkeitscharakterisierung

3.4.1 Der instrumentierte Kerbschlagbiegeversuch

Der zur Ermittlung der bruchmechanischen Kennwerte verwendete instrumentierte Kerb-
schlagbiegeversuch stellt die erweiterte Form des konventionellen Kerbschlagbiegeversuches
in Charpy-Anordnung dar [192]. In Bild 11 ist der Aufbau des verwendeten Messplatzes skiz-
Ziert.

Pendelschlagwer k Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagramm
IKBV-4] = _
Pendelhammer =] Fmax Ac=Ap * Aq
Kraft - (F)- £| Fo
Sensoren i~
Prifkorper § t
&
F17
Ap Ad Ar \,
. fGy X t8 5 Fmax
Bruchzeit bzw: Durchbiegung [ms; mm]
Personalcomputer mit Peripherie
\_/e_:rst';a'rkungs— - Analyse der F-f-Diagramme
Digitalisierungs- | [ k onfrolle der experimentellen Bedingungen
Einheit ®*FE.<F
¢ Al > 3m/§x
i H G
Widerlager oty >3t
- REM-Analyse der Bruchflache
- - Bruchmechanik - Konzept
Photooptisches | | Weg - (f)- - Kontrolle der Geometrieunabhangigkeit
Wegmef3system Sensor - Zshigkeitskennwerte
Kig; dia; i

Bild11:  Schemader Prifanordnung zur instrumentierten Kerbschlagbiegeprifung [193]

Es werden 3-Punkt-Biege-Prufkorper mit Hilfe eines Pendel schlagwerks mit 4 J Arbeitsinhalt
bei maximaler Fallhthe beansprucht. Die Kraft, die Zeit und die Durchbiegung werden as
Messgroflen elektronisch registriert. Das Kraftsignal wird Gber Halbleiterdehnmessstreifen,
die an der Hammerfinne in einer Wheatstone  schen Briickenschaltung angeordnet sind, auf-
gezeichnet. Dieses Signal wird anschliefiend Uber einen mit integrierten Operationsverstér-
kern bestiickten Kraftverstérker verstérkt. Das Messsystem erméglicht die Aufzeichnung von
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Kraft-Zeit-, Kraft-Durchbiegungs- und Energie-Zeit-Diagrammen. Aus dem Kraft-Zeit-Dia-
gramm kann unter Berticksichtigung des 2. Newton”schen Axioms durch zweifache Integrati-
on die Durchbiegung des Priifkérpers als Funktion der Zeit indirekt ermittelt werden. Eine
direkte Wegmessung erfolgt durch die messtechnische Erfassung der Verschiebung einer am
Pendelhammer befestigten Blende im Strahlengang einer fotooptischen Wegmessei nrichtung.
Dieses Signal wird durch einen Kompensationsmessverstarker verstarkt. Ein Speicheroszillo-
skop, Uber das die Messwerte direkt in die nachgeordnete Aufzeichnungs- und Auswerteein-
heit (PC mit Peripherie) geleitet werden, dient als Analog-Digital-Wandler und gleichzeitig
zur Sichtkontrolle wahrend des Versuches. Zur Auswertung werden die charakteristischen
Messgrofien Fmax, Fgy, fmax und fg, herangezogen. Als Prufkorper fir die Bestimmung der
bruchmechanischen Kenngréfen werden einseitig gekerbte Biegepriifkorper (Single-Edge-
Notched Bend (SENB)-Prifkorper) mit den Abmessungen Breite B =4mm, Dicke
W =10 mm und Lange L =80 mm verwendet. Die Kerbeinbringung erfolgt mit Hilfe einer
Metallklinge. Die grafische Darstellung der Kraft-Zeit- und der Kraft-Durchbiegungs-Kurven
bildet die Grundlage der Auswertung und der Bestimmung von Werkstoffkenngrof3en zur
Zahigkeitsbewertung unter Beriicksichtigung bruchmechanischer Konzepte. Um den Einfluss
der Temperatur auf die bruchmechanischen Kennwerte zu ermitteln, wurden die Untersu-
chungen in einem Temperaturbereich von T = -100 °C bis +80 °C durchgefuhrt. Die Prufkor-
pertemperierung erfolgte in einer Temperierkammer, in der Temperaturen unterhalb der
Raumtemperatur mittels flissigem Stickstoff und héhere Temperaturen mittels Wasser, des-
sen Temperatur durch einen Thermostat gesteuert wird, realisiert werden. Die Temperier-
kammer ist doppelwandig konstruiert, so dass die Prifkorper, die sich im Kammerinneren
befinden, keinen direkten Kontakt zu Kuhl- bzw. Heizmedium haben. Ausgehend von einem
Widerstandsthermometer und einem Temperaturregler wird Uber ein Magnetventil die Stick-
stoffzufuhr zur Temperierkammer geregelt. Da in dem Stickstoffbehélter der fllssige Stick-
stoff verdampft, wird ein Druckpolster aufgebaut, das der Weiterleitung des Stickstoffes
dient. Das Widerstandsthermometer befindet sich in der Temperierkammer in unmittelbarer
Nahe der Prufkorper, so dass der Temperierfehler sehr gering gehalten werden kann.

Die Untersuchungen wurden bei einer Prifgeschwindigkeit von vy = 1,5 m/s (Fallwinkel des
Pendelhammers: 60 °) und einer Stitzweite von s =40 mm durchgefthrt.

Die Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagramme, die an den zéhmodifizierten Polypropylenwerk-
stoffen im instrumentierten Kerbschlagbiegeversuch fir verschiedene Temperaturen aufge-
nommen wurden, lassen sich, wie in Bild 12 dargestellt, in drei typische Diagrammformen
eintellen. Diagrammform des Typs| ist gekennzeichnet durch linear-elastisches Werkstoff-
verhalten bis zum Kraftmaximum; Typ |l beschreibt elastisch-plastisches Werkstoffverhalten.
Beide Diagrammformen weisen eine Instabilitdt im Kraftmaximum, gekennzeichnet durch
einen Steilabfall der Kraft und ein instabiles Risswachstum, auf. Der dritte Typ ist charakteri-
stisch fur elastisch-plastisch stabiles Risswachstum. Dieser Typ weist nach Erreichen des
Kraftmaximums einen langsamen Kraftabfall verbunden mit einer hohen Rissverzogerungse-
nergie Ar auf. Die gesamte Verformungsenergie Ag bis zum Kraftmaximum |&sst sich in ei-
nen elastischen Anteil Ag und einen plastischen Anteil A aufspalten.

Die zur Berechnung der bruchmechanischen Kennwerte notwendigen Grofen Fmax, Fgy, fmax
und fg, werden an den Kraft-Durchbiegungs-Diagrammen bestimmt, wobei der Schnittpunkt
von Fy, und fg, im Diagramm den Ubergang vom elastischen zum elastisch-plastischen Werk-
stoffverhalten darstellt. Die Grof3e fiay ist die Durchbiegung an dem Punkt, an dem in Dia
grammen des Typs| und 1l die Instabilitét im Kurvenverlauf beobachtet werden kann. Fir
Diagramme des Typs |11 ist fax die Durchbiegung am Punkt des Kraftmaximums Fra. Diese
Diagrammform erfordert die Bestimmung von Risswiderstandskurven, an denen die Kenn-
werte zur Beschreibung der stabilen Rissinitiierung und Rissausbreitung ermittelt werden. Fur
Werkstoffe, die unter den gewahlten Prifbedingungen Diagramme des Typs|lil liefern, ist es
notwendig, Instabilitétskennwerte unter Verwendung alternativer Methoden zu bestimmen.
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Typ | Typ Il
Bsp.: - Bsp.:
5 B1/1 S B 1/3
v T=20°C X T=0°C
Durchbiegung Durchbiegung

Typ Ill

Kraft

Bsp.:
B 1/3
T=20°C

Durchbiegung

Bild12:  Einteilung typischer Diagrammformen der Kraft-Durchbiegungs-Diagramme,
aufgenommen an zéhmodifizierten Polypropylenwerkstoffen

Da die Form der F-f-Kurven auch von der Prifkorpergeometrie abhangig ist, stellen die ein-
zelnen Diagrammtypen nur eine qualitative Beschrelbung der mechanischen Werkstoffeigen-
schaften dar.

3.4.2 Bestimmung bruchmechanischer Werkstoffkennwerte als Wider stand gegeniiber
instabiler Rissausbreitung

Die Ermittlung bruchmechanischer Werkstoffkennwerte als Widerstand gegeniber instabiler
Rissausbreitung erfolgt im instrumentierten Kerbschlagbiegeversuch an den Werkstoffen, die
unter den gewdhlten Prifbedingungen durch eine Instabilitét im Kraftmaximum des Kraft-
Durchbiegungs-Diagramms gekennzeichnet sind (Diagrammformen des Typs | und 11 im Bild
12).

Zur Bestimmung der bruchmechanischen Kennwerte ist die Kenntnis der mechanischen
Kenngrof3en Elastizitdtsmodul und Streckgrenze erforderlich. Da beide Kennwerte sehr stark
vom Werkstoff, von der Beanspruchungsart, -geschwindigkeit und -temperatur abhéngig sind,
ist es notwendig, diese GrofRen im instrumentierten Biegeversuch an ungekerbten Biegeprif-
korpern fur die interessierenden Temperaturen zu bestimmen. Dabei wird jewelils der lineare
Tell des Kraft-Durchbiegungs-Diagrammes beriicksichtigt (siehe Bild 13). Nach der Bestim-
mung von Kraft Fg, und Durchbiegung fg, werden sq (Gl. 26) und Eq (Gl. 27) berechnet.

3F,s Gl. 26
Sy = 5
2BW
3
B ngs Gl. 27

d

S
ABW3f
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Kraft
Kraft
-

o 3) b)

Durchbiegung Durchbiegung

Bild 13:  Kraft-Durchbiegungs-Diagramme ermittelt im instrumentierten Schlagbiegever-
such @ mit Prufkorperbruch (Bsp.: B 1/1, T =-20°C), b) ohne Priufkdrperbruch
(Bsp.: B 1/3, T=20°C)

Zur Durchfiihrung der bruchmechanischen Experimente wurden die Prufkérper an der
Schmalseite mit einer Metallklinge 2 mm tief gekerbt (a/W = 0,2), indem die Klinge mit ge-
ringer Vorschubgeschwindigkeit in den Werkstoff gepresst wird. Obwohl die Kerbeinbrin-
gungsvorrichtung mit einer Mikrometerschraube versehen ist und so ein relativ genaues Ar-
beiten gewéhrleistet werden kann, ist infolge der Nachgiebigkeit der Kerbvorrichtung der
manuelle Einfluss beim erzeugen der Risslange nicht zu vernachlassigen, so dass die Aus-
gangsrissiange jedes einzelnen Prufkorpers im Mikroskop ausgemessen und bei der Auswer-
tung der Versuche mit berticksichtigt werden muss.

Die experimentelle Bestimmung der bruchmechanischen Zahigkeitskennwerte erfolgt nach
der in [193] beschriebenen Prozedur. Die Auswertung der Diagramme vom Typ | in Bild 12
erfolgt nach dem Konzept der linear-elastischen Bruchmechanik (LEBM-Konzept), bel einem
geringen plastischen Anteil mit Hilfe des LEBM-Konzeptes mit Kleinbereichsfliel3en. Als
Kenngrofde wird die Bruchzahigkeit Kgqg ermittelt.

Fmaxs f@eﬁ 9 . Gl. 28

Kog = mit  ag =a, +ag

* T BW W 5

Fur die Diagramme des Typs |1 in Bild 12 werden die Konzepte der Fliel3bruchmechanik, wie
das JIntegral- oder das C(T)OD-Konzept zur Bestimmung bruchmechanischer Kennwerte
verwendet.
Beim JIntegral-Konzept erfolgt die Beschreibung des Bruchvorganges unter energetischen
Gesichtspunkten, d.h. es wird das Spannungs- und V erschiebungsfeld an der Rissspitze durch
ein wegunabhangiges Linienintegral beschrieben. Dieses Linienintegral verlauft im elastisch
deformierten Bereich und umschlief3t den plastisch deformierten Bereich vor der Rissspitze.
Eine energetische Interpretation des JIntegrals ergibt sich als Anderung der potenziellen
Energiein Abhangigkeit von der Risslange.

1 dA; Gl. 29
B da

Diese energetische Beschreibung des J-Integrals ermoglicht die experimentelle Bestimmung
der JIntegral-Werte unter Verwendung von Naherungsgleichungen. Die Methode nach
Sumpter und Turner [194] hat sich fur Kunststoffe zur Ermittlung von J-Integral-Werten as
Widerstand gegen instabile Rissausbreitung als besonders geeignet erwiesen. Diese Methode
beinhaltet die Aufspaltung der Gesamtenergie Ag in einen elastischen und einen plastischen
Anteil und berechnet sich nach folgender Gleichung:
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Ad oy Aa Wy Gl. 30

B(W-a,)  B(W-a,) W-a,

Jow = hyg

mit der el astischen Korrekturfunktion

_2FR,s'(W-a Gl. 31
( O)f é 1 )

f E, BW? W g

und der plastischen Korrekturfunktion

Gl. 32
0
é- 0892 4476~ 0‘
_ W g Wz
hpl =2- . 2
- 2,238§°‘
W

Die Rissverlangerung, die wahrend des Versuches auftritt, wird durch die Einfihrung einer
effektiven Rissléange ag; berlicksichtigt. Diese effektive Risslange ist die Summe der Aus-
gangsrisslange ay und der Grof3e des stabilen Rissfortschritts, des Bruchspiegels ags, der auf
der Bruchfl&che lichtmikroskopisch ausgemessen werden kann. Die endliche Prifkorpergeo-
metrie wird durch die Geometriefunktion f(ay/W) berticksichtigt. Der JIntegral-Kennwert ist
ein Parameter, der vom linear-elastischen Bruchverhaten bis zum stabilen Risswachstum
Gultigkeit besitzt, d.h. der gesamte Zahigkeitsbereich kann mit Hilfe dieses einem Parameters
beschrieben werden.
Die kritische Rissoffnung ist der verformungsdeterminierte Belastungsparameter, der nach
dem Crack-(Tip)-Opening-Displacement- (C(T)OD-) Konzept bestimmt wird. Dieses Kon-
zept beruht auf der Annahme, dass bel duktilem Werkstoffverhalten der Bruchvorgang von
der plastischen Verformung vor der Rissspitze kontrolliert wird. Die Kenngrof3e ist die Auf-
weitung an der Rissspitze, die Rissdffnung dq, die auf der Grundlage des Turangelmodells
bestimmt werden kann
dy = 1(W ; ao)
n S

Der Rotationsfaktor n ist von der Belastung abhéngig und strebt mit zunehmender Belastung
einem Grenzwert zu, da sich der Rotationspunkt (Schnittpunkt der verlangerten Rissflanken)
mit zunehmender Offnung der Rissflanken auf die Rissspitze zu bewegt. Beim Einsetzen sta-
tionaren Risswachstums wird davon ausgegangen, dass der Grenzwert des Rotationsfaktors
erreicht ist. Im Moment des Bruches wurde in [195] der Rotationsfaktor n = 4 ermittelt. Die-
ser Rotationsfaktor n wurde zur Bestimmung der Rissoffnung eingesetzt. Das erweiterte TUr-
angelmodell [195] geht von der Annahme aus, dass sich die experimentell gemessene Priif-
korperdurchbiegung fmax aus dem Biegeanteil fg und dem Kerbantell f, (dieser Anteil wird
durch kerbnahe Deformationen hervorgerufen) zusammensetzt:

foex =fg +f Gl. 34

A Gl.33

mit
F g Gl. 35

max

® T 4BWE,
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Mit Hilfe des Kerbanteils der Prifkorperdurchbiegung fx kann der Kerbanteil der Risstffnung
dgk bestimmt werden:

1
o :_(W' ao)

n S

4, Gl. 36

Die Auswertung der Diagramme erfolgt mit Hilfe der Software "Instrumentierter Kerbschlag-
biegeversuch”. Es werden die Kréfte Fya und Fgy, sowie die Durchbiegungen fma. und fgy und
auch die Schlagarbeit (sowohl Ag as auch Ag) fir jeden Prifkorper grafisch ermittelt. Nach
der Eingabe der Prifkorpergeometrie, der Ausgangsrissiange a und des Bruchspiegels ags,
der Streckgrenze sq4 und des Elastizitdétsmoduls E4 werden die im Programm unter "Haupt-
kennwerte" zusammengefassten Zahigkeitskennwerte berechnet.

Die Kontrolle der experimentellen Bedingungen erfolgt anhand der in Bild 11 aufgefUhrten
Kriterien.

Zur Ermittlung geometrieunabhangiger bruchmechanischer Werkstoffkennwerte ist die Ein-
haltung des ebenen Dehnungszustandes (EDZ) in einem grof3en Bereich des Prifkorpers eine
Voraussetzung. Dazu mussen fur die GeometriegrofRen Prifkorperdicke B, Kerbtiefe a und
Ligamentlénge (W-ay) notwendige Mindestmal3e eingehalten werden, um die in Tabelle 4
aufgefthrten Geometriekriterien zu erfillen.

Die Geometriefaktoren b, e und x sind von den Beanspruchungsbedingungen abhangige
Werkstoffkonstanten. Wenn die Geometriefaktoren doppeltlogarithmisch in Abhéngigkeit der
bruchmechanischen Werkstoffkennwerte aufgetragen werden, fuhrt das zu den in den Glei-
chungen GlI. 38, Gl. 40 und GI. 42 von Grellmann und Seidler in [94,193,196-199] vorge-
schlagenen empirisch ermittelten Geometriefunktionen.

Tabele4: Geometriekriterien der bruchmechanischen Werkstoffkennwerte

bruchmechani- Geometriekriterium Gl.  empirisch ermittelter funk-  Gl.
scher Kennwert tioneller Zusammenhang
K, 0
Kid B;a,;(W- a,)3 bg—‘?“j Gl. 37 b = 3466 XK 1™ Gl. 38
e€Sd g
Jod -0,94
Jid B;a,;(W- a,)3 e— Gl. 39 e=224x3, Gl. 40
S d
dig; Ok B;a,; (W - a,)% xdgg;xdoy Gl 41 x = 3,6>d; 5% Gl. 42

3.4.3 Ermittlung von Risswiderstandskurven unter schlagartiger Beanspruchung und
Bestimmung bruchmechanischer Werkstoffkennwerte als Widerstand gegen
Rissinitiierung und stabile Rissausbreitung

Die Risswiderstandskurven der Fliefforuchmechanik stellen die Anderung eines Belastungspa-
rameters in Abhéngigkeit von der stabilen Rissverlangerung dar.

Die Untersuchungen zur Ermittlung von Risswiderstandskurven unter schlagartiger Bean-
spruchung erfolgen im instrumentierten Kerbschlagbiegeversuch mittels der Stopp-Block-
Technik. Das Ziel dieser Methode ist es, bei konstanter Hammergeschwindigkeit und -energie
an gekerbten Prufkorpern mit konstanter Ausgangsrissiénge a unterschiedlich lange stabile
Anrisse Da zu erzeugen. Dazu wird mit einem in Bild 14 skizzierten Durchbiegungsbegren-
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zungselement (Stopp-Block) gearbeitet, das den Hammer nach Erreichen einer definierten
Prufkorperdurchbiegung auffangt.

Pendel hammer
Widerlager

Stop-Block
[ .

Priifkorper

Bild 14:  Stopp-Block-Vorrichtung zur Erzeugung definierter Prifkorperdurchbiegungen

Es wurde in Mehrprobentechnik gearbeitet, das heifdt jeder Prifkérper wurde nur eéinem Be-
lastungsregime mit definiert unterschiedlichen Durchbiegungen unterworfen. Bei diesen Ver-
suchen werden die Prifkorper nicht vollstandig durchtrennt. Die vollsténdige Trennung er-
folgt sprod bel hoher Geschwindigkeit, nachdem die Priifkorper in flissigem Stickstoff ge-
kdhlt wurden. Anschlief3end kann die lichtmikroskopische Bestimmung der Ausgangsrisslan-
ge a und der Rissverlangerung Da durchgefihrt werden. Die Ausgangsrisslange betragt
4,5 mm, das heilé, die Untersuchungen werden an Prifkorpern mit einem ay/W-Verhdtnis
von 0,45 durchgefihrt.

100 100
50 50+
Z z
w f _ =05mm w f _.=0,75mm
0 a) ot b)
0 1 2 0 1 2
f [mm] f [mm]
100 - 100
__50f sol
z Z
m w
fa=1,0mm fa = 1,6 mm
0 C) o d)
0 1 2 0 1 2
f [mm] f [mm]

Bild 15:  Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagramme nach Erreichen definierter Durchbiegun-
gen fur einen Werkstoff bei einer konstanten Temperatur (Beispiel: B 1/3,
PP/EPR-Blend mit 30 M.-% EPR, T= 20 °C)
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Zur Erzeugung dieser Kerben wird zundchst ein Fraskerb (V-Kerb) mit einem Radius im
Kerbgrund von 0,25 mm mit Hilfe eines Hobels der Firma Ceast ca. 3 mm in den Prifkorper
eingebracht. Im Kerbgrund wird ein 1,5 mm langer Rasierklingenkerb mit einer Metallklinge
erzeugt. Auch hier ist es notwendig, die Ausgangsrissiange jedes einzelnen Prifkorpers im
Mikroskop auszumessen und bei der Auswertung der Versuche mit zu berticksichtigen.

Die experimentelle Bestimmung von Risswiderstandskurven erfolgt nach der in [193] be-
schriebenen Prozedur. Zunéchst wird ein Prifkorper ohne Durchbiegungsbegrenzungselement
schlagartig beansprucht und die Kraft, Zeit und Durchbiegung registriert. Dieser Versuch
dient der Ermittlung der Prifkorperdurchbiegung fmax, die bei maximaler Kraft Fna auftritt
und die maximal zuléssige Durchbiegung darstellt. Anschlief3end werden an 16 bis 20 Priif-
korpern unterschiedliche Durchbiegungen erzeugt und Kraft-Durchbiegungs-Diagramme auf-
gezeichnet (siehe Bild 15). Die Rissverlangerung Da wird lichtmikroskopisch ausgemessen
und stellt den Mittelwert von neun tber den Prifkorper verteilten lokalen Rissverlangerungen
dar. Dieser hohe messtechnische Aufwand ist notwendig, da unter den gegebenen Priifbedin-
gungen die stabile Rissverlangerung infolge der unterschiedlichen Spannungszusténde an der
Oberflache und im Inneren des Prifkérpers keinen ebenen sondern eher einen halbmondfér-
migen Verlauf hat.

Die Auswertung der Diagramme erfolgt mit Hilfe der Software "Instrumentierter Kerbschlag-
biegeversuch". Es werden die Kréfte Fnax Uund Fgy, sowie die Durchbiegungen fma und fg und
auch die zum jeweiligen Einstellen der stabilen Rissverlangerung notwendigen Energie fir
jeden PrUfkorper grafisch ermittelt. Nach der Eingabe der Prifkorpergeometrie, der Aus-
gangsrisslange a, und der stabilen Rissverlangerung Da, der Streckgrenze s4 und des Elasti-
zitdtsmoduls E4 werden die im Programm unter "R-Kurven-Integrale" zusammengefassten
Zahigkeitskennwerte berechnet.

Die experimentelle Bestimmung der J-Integral-Werte als Belastungsparameter der Risswider-
standskurve erfolgt unter Verwendung der Naherungsgleichung nach Sumpter und Turner, die
sich folgendermal3en berechnen 1&sst:

1 ; Gl. 43
A A 75h - 1)Dat
Jy=hy——%—+h, —" ?1- (0.75n, )Da§
B(W - a,) B(W - a,)f W-a, §
mit
3 2 Gl. 44
0] (0]
h, :o,5+5,5§%‘—°j- 5e0 2
Wg éWg

Die Bestimmung von hy erfolgt nach GI. 32.

Die Ermittlung der Rissoffnungsverschiebungen dq bzw. dy as Lastparameter der Risswider-
standskurve erfolgt nach den Gleichungen Gl. 33 und Gl. 36.

Die Risswiderstandskurve wird konstruiert, indem der Lastparameter Uber der jeweiligen sta-
bilen Rissverlangerung aufgetragen wird. Sie besteht aus dem Rissabstumpfungsbereich (be-
schrieben durch die Rissabstumpfungsgerade bzw. blunting line) und der Rissausbreitungs-
kurve, die den Widerstand gegeniber stabiler Rissausbreitung kennzeichnet. Werden Risswi-
derstandskurven am Diagrammtyp Il (vgl. Bild 12) aufgenommen, kann der Ubergang von
stabiler zu instabiler Rissausbreitung (Instabilitatspunkt) ermittelt werden.

Werden die Jintegral-Werte as Lastparameter zur Bestimmung der Risswiderstandskurve
(Jr-Kurve) bestimmt, kdnnen energetische Aussagen zum Werkstoffverhalten getroffen wer-
den. Die Konstruktion der Risswiderstandskurve mit den verformungsdeterminierten Para
metern dyq und dy ist zusétzlich zur Jz-Kurve dann sinnvoll, wenn Kraft- und Verformungs-
komponente des Bruchprozesses in Abhangigkeit von physikalischen Grof3en ein unter-
schiedliches Verhalten aufweisen.
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Zur Auswertung der Risswiderstandskurven von Kunststoffen existiert gegenwaértig noch kein
gultiger Standard, aber ein Testprotokoll, das innerhalb der ESIS TC4 Gruppe "Polymers and
Composites’ entwickelt wurde. Die Auswertung der Risswiderstandskurven erfolgte nach der
in [193] beschriebenen Prozedur, diein Anlehnung an das ESIS TC 4 Testprotokoll "A testing
protocol for conducting J-crack growth resistance curve tests on plastics' [200] erstellt wurde.
Aus der Risswiderstandskurve werden die bruchmechanischen Kennwerte, wie in Bild 16
dargestellt ermittelt. Der Werkstoffkennwert, der die Rissinitiierung, d.h. den Beginn der sta-
bilen Rissverlangerung, beschreibt, wird als technischer Rissinitiierungskennwert Jo» bzw.
do» (Belastungsparameter bei 0,2 mm stabiler Rissverléangerung) angegeben. Die eigentliche
Rissinitiierung an Kunststoffen beginnt in einem friheren Stadium des Rissprozesses. Als
Kennwert dient hier die experimentell wesentlich aufwandiger zu bestimmende physikalische
Rissinitiierung (J bzw. d), die nach maximaler Abstumpfung der Rissspitze einsetzt, d.h. bel
der Rissverlangerung, die gleich der Stretchzonenweite SZW ist.

Rissabstumpfungsgerade °
° (blunting line)
) (]
% Rissausbreitungskurve
R Y . .
E do,z
<
=
g I
- d

i 1 " 1 " 1

C L . . L .
Dag,,, 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6
Da [mm]

Bild16: Beispiel fur eine Risswiderstandskurve und die an dieser Kurve bestimmten
bruchmechani schen Werkstoffkennwerte

Die Ermittlung der bruchmechanischen Kennwerte als Widerstand gegen stabile Rissinitiie-
rung und -ausbreitung erfolgt in Anlehnung an die ESIS TC4. Die Gliltigkeit der so ermittel-
ten Kennwerte ist nach [193,200] gegeben, wenn nachfolgende Gultigkeitskriterien erfullt
sind, die gewéhrleisten sollen, dass ein J- bzw. d-kontrolliertes Risswachstum vorliegt und die
Risswiderstandskurve eine von der Prifkorpergeometrie unabhangige Werkstoffeigenschaft
reprasentiert.

1. minimale Rissverlangerung Day,in = 0,05 mm
2. Regression der Wertepaare erfolgt mit einer Potenzfunktion

J(Da) = C, xDa® und Gl. 45
d(Da) = C, xDa“ Gl. 46
3. Glultigkeitsgrenze fur den JIntegrawert (der kleinere Wert)
- Gl. 47
J o= —(W ), bzw. J_. = Bis,

4. analog dazu die Gultigkeitsgrenze fur die d-Da-Kurve



Experimentelles 43

- Gl. 48
dmax = M bzw. dmax = E
50 50
5. der JRissinitiierungswert muss das Dickenkriterium des J-Integral-K onzeptes erfullen
e>J Gl. 49
B;a,;(W- a,)>—22
S d

6. analog dazu muss der d-Rissinitiierungswert das Dickenkriterium des COD-Konzeptes
erfullen

B;a,; (W - a,)>x>d,, Gl.50

7. die Uberprifung des Anstieges der Risswiderstandskurve beim maximalen experimentell
ermittelten Wert Daep Wurde unter Verwendung der Potenzregressionsfunktion durchge-
fahrt

a—t Gl. 51

J  d(Da)

3 10.

JmaxbzZW.G

Ein Kriterium zur Einschrénkung des maximal zul ssigen Betrages an stabilem Risswachstum
Danax ist dann notwendig, wenn das stabile Risswachstum wahrend des Versuches nicht mit
berticksichtigt wird [94]. Da aber in Gl. 43 zur Bestimmung der JWerte bereits eine Risslan-
genkorrektur enthalten ist, wurde eine maximale Gultigkeitsgrenze fir die Rissverlangerung
Damax nicht angegeben.

Eine Konstruktion der Risswiderstandskurven nach den Gultigkeitskriterien der in [193] be-
schriebenen Prozedur fuhrt insbesondere bel Blends mit hoheren Kautschukanteilen bzw. bei
hoheren Priftemperaturen zu einer Einschrankung der maximalen JWerte Jnax infolge der
niedrigen Streckgrenze sq und der maximal zul&ssigen Rissoffnung (dmax = 8030 mm). Aus
diesem Grund erfolgt die Anpassung der Risswiderstandskurven fur alle Blends und fir das
RAHECO-System R 4 an ale experimentell bestimmten Wertepaare. Diese R-Kurven und die
daraus ermittelten Zahigkeitskennwerte werden zur Darstellung des Rissausbreitungsverhal-
tens der 0.9. Werkstoffe diskutiert. Fir das RAHECO-System R 8 erfolgt die Anpassung der
Wertepaare entsprechend den Gultigkeitskriterien nach ESIS TC4 [200].

Der Widerstand gegentiber stabiler Rissausbreitung wird durch die Tearing-Moduli (Reif3mo-
duli) Ty bzw. T4 beschrieben, die dem Anstieg der Risswiderstandskurven im Zusammenhang
mit Elastizitdtsmodul und Streckgrenze entsprechen:

_dd _E, _dd _E, Gl. 52
Lo ™ TS,

Die Quantifizierung energiedissipativer Prozesse an sehr zéhen Kunststoffen mit einem gro-
Ren Schéadigungsgebiet erfolgt auf der Grundlage des JT;-Konzeptes von Will und Michel
[201,202]. Dieses Konzept sagt aus, dass die Rissausbreitung von dem Produkt JX ; gesteuert
wird, wenn der Verlauf der Risswiderstandskurve mit Hilfe einer Wurzelfunktion angepasst
werden kann.

Jpa)=,/C,+C,Da bzw. d(Da)=./C,+C,Da Gl. 53

JT; ist ein von Da unabhangiger skalarer Zahigkeitskennwert. Er charakterisiert das Energie-
dissipationsvermogen des Werkstoffes.
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E Gl. 54
JTJ = E CG _g
2 s
Die Bestimmung des Kennwertes dT4 aus der dg-Kurve, die ebenfalls mit einer Wurzelfunk-
tion angepasst wurde erfolgt analog. Sie unterscheidet sich in der unterschiedlichen Bestim-
mung des Reil3moduls.
E Gl. 55
de = l C8 —d
2 7sy
Das JT rKonzept beruht auf der Annahme, dass stabiles Risswachstum dann stattfindet, wenn
die materialspezifisch in der plastischen Zone dissipierte Energie den Uberschuss an verflig-
barer Energie, die durch das Risswachstum hervorgerufen wird, kompensiert wird. Die Uber-
prifung der Giiltigkeit des JT -Konzeptes erfolgt mit Gl. 51. In einer J-Da-Darstellung der
Risswiderstandskurve ergibt sich bel JT;-gesteuertem Risswachstum ein linearer Zusammen-
hang zwischen J und Da.

3.4.4 Ermittlung von approximativen Instabilitdtskennwerten aus Risswiderstands-
kurven

Die approximative Ermittlung von Instabilitdtskennwerten aus Risswiderstandskurven er-
folgte in Anlehnung an die im Abschnitt 2.3.2 erlauterte Methode. Die Darstellung der ge-
messenen Instabilitétskennwerte in Abhangigkeit von Mischungszusammensetzung bzw.
morphol ogischen Parametern und der Temperatur liefert nur ein unvollstandiges Bild, da in-
folge der begrenzten Prifkorpergeometrie die Werkstoffe insbesondere bei hoheren Tempe-
raturen und/oder hohen Modifikatoranteilen Uberwiegend stabiles Werkstoffversagen zeigen.
Die approximativen Kennwerte dienen der einheitlichen Beschreibung des Z&higkeitsverhal -
tens als Kriterium fur die Sicherheit gegen instabiles Versagen.

Die Bestimmung der werkstoffspezifischen Parameter b; und by erfolgte fur die Blend- und
Copolymersysteme empirisch anhand experimentell ermittelter Instabilitétskennwerte und
Risswiderstandskurven. Dazu wurde an den Blendsystemen fir die einzelnen Mischungen die
Temperatur bestimmt, bei der es zum einen moglich war, experimentell einen Instabilitéts-
kennwert zu bestimmen und zum anderen der Anteil stabilen Risswachstums ausreichend
grofd war, um eine Risswiderstandskurve aufzunehmen. Diese Risswiderstandskurven wurden
in die JTy bzw. d-Ty4Stabilitétsdiagramme transformiert und der gemessene Kennwert als
Widerstand gegentber instabiler Rissausbreitung wurde im Stabilitéatsdiagramm bestimmt.
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Bild 17: Transformation einer linear verlaufenden dg-Kurve in das d-TgStabilitéats-
diagramm (Beispiel: B 1/4, PP/EPR-Blend mit 40 M.-% EPR, T = -30 °C)
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Die durch diese Kennwerte konstruierten Ursprungsgeraden liefern als Anstieg den werk-
stoffspezifischen Parameter by bzw. by. Mit diesen Parametern erfolgt die Bestimmung der
approximativen Instabilitétskennwerte aus den Risswiderstandskurven, die fur die jeweilige
Mischung bel htheren Temperaturen aufgezeichnet wurden. In Bild 17 ist die Vorgehenswei-
se am Beispiel von B 1/4 dargestellt. Dain dieser Risswiderstandskurve die Rissoffnung line-
ar mit der stabilen Rissverlangerung ansteigt, wird nach Gl. 52 T4 als ein von der Rissoffnung
unabhangiger, konstanter Wert bestimmt.

Fir die Copolymersysteme wurden die Parameter b; und by fir jede Priftemperatur separat
ermittelt und anschlief3end fur die Mischungen mit htheren RAHECO-Anteilen, die bei der
gegebenen Priftemperatur keine Instabilitéat im Kraft-Durchbiegungs-Diagramm zeigten, zur
Bestimmung der approximativen I nstabilitétskennwerte verwendet.

3.4.5 Anwendung des EWF-Konzeptes im ebenen Dehnungszustand unter quasistati-
scher und schlagartiger Beanspruchung

Zur Anwendung des EWF-Konzeptes im ebenen Dehnungszustand (EDZ) wird das Kraft-
Verformungs-Verhaten gekerbter Prifkorper mit unterschiedlichen Ligamentlangen regi-
striert und die Brucharbeit (das Integral der registrierten Kraft-Verformungs-Kurve) tber der
Ligamentl&nge aufgetragen. Es handelt sich um eine Mehrprobenmethode.

Folgende Gultigkeitskriterien schranken die Anwendbarkeit dieses Konzeptes ein:

- die Kraft-Verformungs-Kurven fir die unterschiedlichen Ligamentlangen missen
selbstdhnlich sein (vgl. Bild 18),

- die Materialien mussen duktil sein und

- vor dem Bruch muss der Werkstoff vollstéandig plastifiziert sein, das heil, der Riss
wéchst in eine plastifizierte Umgebung hinein.
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Bild 18:  Selbstéhnlichkeit der Kraft-Verformungs-Kurven fir unterschiedliche Ligament-
langen als Gultigkeitskriterium des EWF-Konzeptes (Bsp.: ABS (24 M.-% Kau-
tschuk) im IKBV)

Es wurden spritzgegossene SENB-Priifkdrper (80 x 10 x 4 mm®) verwendet, die einseitig an
ihrer Schmalseite gekerbt wurden. Es wurden Kerblangen von a =1,5mm bis a =8 mm
(&W = 0,15 bis 0,8) erzeugt, indem zunéchst ein Fraskerb mit einem Radius im Kerbgrund
von 0,25 mm in den Prufkorper eingebracht wurde. Die Lange des Fraskerbes variierte in Ab-
héngigkeit von der zu erzeugenden Risslange. Im Kerbgrund des Prifkorpers wurde anschlie-
Rend ein 1,5 mm langer Rasierklingenkerb mit einer Metallklinge eingebracht (vgl. Bild 19).
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Die Ausgangsrisslénge jedes einzelnen Prifkorpers wurde im Mikroskop ausgemessen und
die Ligamentl&nge ermittelt.

i

Bild19:  Skizze der Prufkorper mit unterschiedlichen Ausgangsrissiangen fur die Anwen-
dung des EWF-Konzeptes zur Zahigkeitscharakterisierung unter EDZ-Bedin-
gungen

Die Geometriebedingung, die nach [144] einen ebenen Spannungszustand im Ligament | si-
chert, lautet:

| =3B, Gl. 56

so dass bei den Untersuchungen an SENB-Prufkorpern (B =4 mm und W = 10 mm) fir alle
Ligamentléngen die Einhaltung des EDZ garantiert ist.

Der auf die Anwendbarkeit des EWF-K onzeptes zu untersuchende Werkstoff ist ein schlagzéh
ausgerustetes Copolymer auf Polypropylenbasis. Als Vergleichswerkstoff wurde ein ABS-
Werkstoff verwendet. Die Untersuchungen wurden unter schlagartiger Beanspruchung im
instrumentierten Kerbschlagbiegeversuch bel einer Hammergeschwindigkeit von 1,5 m/s
durchgefiihrt. Die Kraft-Durchbiegungs-Kurven wurden, wie im Abschnitt 3.4.1 erlautert,
registriert und die Selbstdhnlichkeit der Kurven Uberprift. Die Energie, die zum Zertrennen
der Prifkorper notwendig ist, konnte durch Integration der Kurven errechnet werden.

Weitere Untersuchungen zur Anwendbarkeit des EWF-K onzeptes wurden an den PP-Copoly-
mersystemen im 3-Punkt-Biegeversuch unter quasistatischer Beanspruchung an der Univer-
salprifmaschine Z 020 der Firma Zwick durchgefiihrt. Die Traversengeschwindigkeit betrug
5 mm/min, 50 mm/min und 500 mm/min. Bei diesen im Vergleich zur schlagartigen Bean-
spruchung niedrigen Geschwindigkeiten kommt es infolge der Zunahme der Relaxationspro-
zesse nicht mehr zum vollsténdigen Zertrennen der Prifkorper. Die Versuche wurden nach
Erreichen einer definierten Durchbiegung abgebrochen. Die Energie, die durch Integration der
Flachen unter den Kraft-Durchbiegungs-Kurven ermittelt wurde, dient der Ermittlung von
Zahigkeitsparametern unter Anwendung des EWF-K onzeptes.

3.4.6 Bestimmung von in-situ-Risswider standskurven in Einprobentechnik unter qua-
sistatischer Beanspruchung

Um den Rissinitiierungsprozess zu quantifizieren und gleichzeitig Risswiderstandskurven mit
einem reduziertem Materidlaufwand zu bestimmen, wurden in-situ-Untersuchungen unter
quasistatischer Beanspruchungsgeschwindigkeit an Polypropylen mit niedrigen Kautschuk-
anteilen (bis maximal 40 M.-%) durchgefihrt. Als Prifkorper wurden wiederum spritzgegos-
sene SENB-Prufkorper verwendet, die Ausgangsrisslange betrug 2 mm. Die Prifkorper wur-
den mit Seitenkerben versehen, um eine ebene Rissfront zu erreichen. Wird auf die Seitenker-
bung verzichtet, erhdlt man eine parabelférmige Rissfront, da der Riss am Rand infolge des
ESZ an dieser Stelle nicht so schnell initiiert wird.
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Die in-situ-Untersuchungen zur Ermittlung des Risswiderstandsverhaltens von Polypropy-
lenwerkstoffen wurden an einer Universal prifmaschine Zwick Z050 in 3-Punkt-Biegeanord-
nung mit einer Traversengeschwindigkeit v+ =10 mm/min durchgefihrt. In Bild 20 ist der
Versuchsaufbau skizziert.

Vor der Rissspitze des Prifkorpers befindet sich ein Mikroskop, an das eine Digitalkamera
angeschlossen ist, die es ermdglicht, Bilder von der Oberflache des Prifkorpers wahrend des
Belastungsprozesses aufzuzeichnen. Auf diese Art kdnnen die einzelnen Stadien des Risspro-
zesses Rissabstumpfung (Blunting), Rissinitiierung und Rissausbreitung quantifiziert werden.
Prifzeit, Kraft und Durchbiegung werden parallel dazu wahrend des Versuches von der Prif-
maschine aufgezeichnet. Insbesondere bei sehr duktilen Werkstoffen ist es notwendig, wéh-
rend des Versuches die Fokussierung und Vergrofderung manuell zu regulieren, um infolge
der grof3en Deformationen in allen Stadien verwertbare Bilder zu erhalten. Die manuelle Re-
gulierung erfordert geringe Beanspruchungsgeschwindigkeiten, aus diesem Grund wurden die
Untersuchungen bei einer Traversengeschwindigkeit von vt = 10 mm/min durchgefihrt.
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Bild20:  Schema der Prifanordnung zur in-situ-Bestimmung des Risswiderstandsverhal-
tens

Die Rissoffnung d und die stabile Rissverlangerung Da konnen entsprechend Bild 21 direkt
auf der Oberflache des Prifkorpers gemessen werden, daher besteht die Notwendigkeit, eine
ebene Rissfront zu erhalten.

l— Risso6ffnung

jg
Seitenkerb Da

Bild21:  Prufkorper fur die in-situ-Untersuchungen und Skizze zur Bestimmung der Riss-
offnung d und der stabilen Rissverlangerung Da aus der Seitenansicht

|

Wird die Rissoffnung tber der dazugehotrigen stabilen Rissverlangerung aufgetragen, kann
eine in-situ-Risswiderstandskurve mit nur einem einzigen Prifkorper bestimmt werden. Es
handelt sich um eine Einprobentechnik, was den Materialaufwand im Vergleich zu der Mehr-
probentechnik wesentlich reduziert.
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Die aufgezeichneten Kraft-Durchbiegungs-Diagramme werden auf den effektiven Querschnitt
bezogen, der von der jeweiligen aktuellen Rissldnge abhangig ist. Man erhdlt normierte Dia-
gramme. Durch Analysieren der aufgezeichneten Bilder wird direkt der Rissinitiierungspunkt
festgelegt, der anschlief3end im Kraft-Durchbiegungs-Diagramm lokalisiert werden kann.

Aus den aufgezeichneten Diagrammen werden die J-Integralwerte nach Gl. 43 bestimmt und
der jewelligen stabilen Rissverlangerung zugeordnet. Aus diesen Wertepaaren wird die Jr-
Kurveinin-situ-Technik konstruiert.

3.5 Untersuchung der Rissspitzendefor mationsprozesse

Um die wahrend des Belastungsprozesses vor der Rissspitze auftretenden Mikrodeformati-
onsprozesse sichtbar zu machen und analysieren zu konnen, wurden gekerbte 3-PB-Prif-
korper in einem definierten Belastungsregime bis zu einem bestimmten Punkt auf der Kraft-
Durchbiegungs-Kurve beansprucht. Anschlief3end wurde dieser Deformationszustand fixiert,
indem die aufgeweitete Rissspitze mit einem niedrigviskosen Epoxidharz Araldite AY 103
ausgegossen und unter Last ausgehartet wurde. Die Rissspitze wurde herausgearbeitet. Mit
Hilfe des Mikrotomes Microm HM 360 wurde senkrecht zu Rissausbreitungsrichtung in das
Innere des Prufkorpers geschnitten, um eine ebene Schnittflache zu erzeugen. Die untersuch-
ten Werkstoffe verhalten sich bei Raumtemperatur sehr duktil, so dass es notwendig war, die
Probenpréparation bei sehr niedrigen Temperaturen (ca. -100 °C) durchzufihren. Die Schnitt-
flache wurde zur Vermeidung elektrischer Aufladungen mit einer dinnen Goldschicht be-
dampft und anschlief3end im Rasterelektronenmikroskop Phillips XL 30 hinsichtlich der De-
formationsprozesse untersucht.

Da die Mikrodeformationsprozesse neben der Mikrostruktur des Werkstoffes auch von den
Beanspruchungsbedingungen wie Priftemperatur und auch Prifgeschwindigkeit abhangig
sind, wurden Untersuchungen zum Mikrodeformationsverhaten an zdhmodifizierten Poly-
propylenwerkstoffen durchgefiihrt, die schlagartig beansprucht wurden. Hierzu sind SENB-
Prufkorper im instrumentierten Kerbschlagbiegeversuch mit Stopp-Block-Einrichtung bis zu
einer definierten Prifkorperdurchbiegung beansprucht worden. Anschliefiend wurden die
Prufkorper entlastet und mit einer niedrigen Geschwindigkeit wiederholt bis zur vorher einge-
stellten Durchbiegung aufgebogen. Dieser Deformationszustand wurde ebenfalls mit Hilfe des
Epoxidharzes fixiert. Die weitere Vorgehensweise erfolgte analog zu den Pr&parationstechni-
ken und Untersuchungen, die oben erlautert wurden. Alle Untersuchungen zur Quantifizie-
rung der Rissspitzendeformationsprozesse wurden bei Raumtemperatur durchgeftihrt.
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4 Experimentelle Ergebnisse und Diskussion

4.1 Der Einfluss der Priftemperatur auf das mechanische Verhalten von Poly-
propylenblends unter quasistatischer Zugbeanspruchung

Das mechanische Werkstoffverhalten von elastomermodifizierten Polypropylenwerkstoffen
wird neben den morphologischen Parametern auch von den Beanspruchungsbedingungen wie
Prufgeschwindigkeit und Priftemperatur beeinflusst.

Die Unterschiede in der Phasenmorphologie haben nur einen geringen Einfluss auf das Span-
nungs-Dehnungs-V erhalten der Blendsysteme, wie das auch schon in [59] fUr eine PP/EPDM -
Mischungsreihe mit unterschiedlichen Phasenmorphologien und in [19] fur PP-PE-Blends
bestimmt werden konnte. Die Kennwerte Elastizitétsmodul E; (Bild 22) und Streckspannung
Sy (Bild 23) nehmen bel allen Temperaturen mit ansteigendem Kautschukanteil ab.
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Bild22:  Einfluss des Kautschukanteils und der Temperatur auf den Zugmodul E; der
Blends der Mischungsreithe B 1

80

60

s, [MPa]

20

0 20 40 60 80 100

[M.-%]

] EPR

Bild 23:  Einfluss des Kautschukanteils und der Temperatur auf die Streckspannung sy der
Blends der Mischungsreithe B 1
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Bel hoheren Temperaturen fihrt die Zunahme der Kettenbeweglichkeit zu einer Verringerung
der material spezifischen Steifigkeit, charakterisiert durch den Elastizitétssmodul (Bild 22), und
auch zu einer Verringerung der Streckgrenze (Bild 23). Die Streckgrenze ist fur ale Mi-
schungen und Temperaturen gleich der Zugfestigkeit.

Ein der Mischungsregel entsprechender linearer Zusammenhang zwischen E-Modul bzw.
Streckgrenze und Kautschukanteil wurde bei T =-60 °C gefunden. Bei dieser Temperatur
befinden sich beide Phasen im energieelastischen glasartigen Zustand. Fir die Priftemperatur
T =-20 °C nehmen die 0.g. mechanischen Kennwerte, insbesondere sy, unterproportional mit
steigendem Kautschukanteil ab. Der EPR befindet sich bel dieser Temperatur im entropieela-
stischen Zustand wéhrend die Kettenbewglichkeit der amorphen Phase des PP noch eingefro-
ren ist. Diese Unterproportionaiitéat ist fur T =0 °C bzw. 20 °C (Glaslbergangsbereich des
PP) weniger stark ausgepagt. Bei T =60 °C kann ein nahezu linearer Zusammenhang zwi-
schen den mechanischen Kennwerten und dem EPR-Anteil beobachtet werden. Der E-Modul
des Blends B 1/8 (15M.-% PP / 85M.-% EPR) ist fur T > T4(EPR) unabhangig von der
Pruftemperatur nahezu konstant (E; (B 1/8) » 120 MPa), der Werkstoff befindet sich in die-
sem Temperaturbereich im kautschukelastischen Zustand. Bei T =-60 °C ist die Kettenbe-
weglichkeit der Elastomermolekile noch eingefroren, der Werkstoff besitzt einen deutlich
hoheren E-Modul E; (B 1/8, T = -60 °C) = 1460 M Pa.

Im Bild 24 ist am Beispiel der Mischung B 1/5 (50 M.-% PP/ 50 M.-% EPR) das Spannungs-
Dehnungs-Verhalten in Abhangigkeit von der Temperatur dargestellt. Bei -60 °C kann fur
diesen Werkstoff ein nahezu sprodes Spannungs-Dehnungs-Verhalten mit einer vergleichs-
weise hohen Zugfestigkeit beobachtet werden. Da hier die Priftemperatur unterhalb der Glas-
Ubergangstemperaturen beider Komponenten liegt, ist die Molekilbeweglichkeit in beiden
Phasen gering und die Molekilanordnung so starr, dass kaum Relaxationsprozesse und Ket-
tengleitmechani smen auftreten, was zu diesem spréden Verhalten fihrt.
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Bild24:  Spannungs-Dehnungs-Diagramme fur Blend B 1/5 (50 M.-% PP / 50 M.-% EPR)

aufgenommen bel verschiedenen Temperaturen und die Abhangigkeit der Bruch-
dehnung von der Temperatur

Mit zunehmender Temperatur veréndert sich das Spannungs-Dehnungs-Verhalten. Infolge der
zunehmenden Kettenbeweglichkeit wird die Zugfestigkeit immer geringer, es treten verstarkt
Flief3prozesse auf. Die Molekilketten sind in der Lage, aneinander abzugleiten, was mit stei-
gender Temperatur zu einer Erhdhung der Dehnbarkeit des Werkstoffs fuhrt, gekennzeichnet
durch die Erhéhung der Bruchdehnung.
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Im Bild 25 ist der Einfluss des Matrixwerkstoffes auf das Spannungs-Dehnungs-V erhalten am
Beispiel der beiden Blends mit jeweils 50 M.-% EPR (B 1/5 und B 2/5) fir verschiedene
Temperaturen dargestellt. Beide Blendsysteme besitzen bei diesem Mischungsverhéltnis eine
cokontinuierliche Phasenmorphol ogie.

Anhand der Spannungs-Dehnungs-Kurven kann gezeigt werden, dass der Unterschied im
Matrixwerkstoff nur einen relativ geringen Einfluss auf das Werkstoffverhalten hat. Blend
B 1/5 verfugt in Abhéngigkeit von der Dehnung fur alle Temperaturen tber eine etwas grofe-
re Festigkeit als Blend B 2/5. Im kleinen Tellbild von Bild 25 ist der Elastizitdtsmodul in Ab-
hangigkeit von der Temperatur fir beide Mischungen dargestellt. Der Einfluss des Ma-
trixwerkstoffes auf die werkstoffspezifische Steifigkeit der Blendsysteme ist vernachl&ssigbar
klein, was sich im geringfugigen Unterschied dieser beiden Kurven widerspiegelt.
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Bild25:  Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Diagramme der Werkstoffe B 1/5 und B 2/5
(Blends mit jeweils 50 M.-% EPR) aufgenommen bei verschiedenen Temperatu-
ren und die Abhéngigkeit der Elastizitdtsmoduli von der Temperatur fur diese
Werkstoffe

4.2 Temperaturabhangigkeit des dynamischen Elastizitatsmoduls und der dy-
namischen Streckgrenze von PP-Blends und -Copolymerisaten

Die experimentelle Grundlage zur Ermittlung der mechanischen Grof3en dynamischer Elasti-
zitdtsmodul E4 und dynamische Streckgrenze sq bildet die Auswertung von Kraft-Durch-
biegungs-Diagrammen ungekerbter Prifkorper aus dem Schlagbiegeversuch, wie in Abschnitt
3.4.2 erlautert.

Der Elastizitétsmodul charakterisiert das Vermogen eines Werkstoffes, zugefihrte mechani-
sche Arbeit als elastische Verformungsenergie zu speichern.

Im Bild 26 ist der Elastizitdtsmodul Ey4 (Bild 26 @) und die Streckgrenze sq4 (Bild 26 b) der
Mischungen des Blendsystems B 1 in Abhéngigkeit von der Zusammensetzung flr verschie-
dene Temperaturen dargestellt.

Bei dieser Beanspruchungsart und -geschwindigkeit tritt fir T¢(EPR) < T < T¢(PP) ebenfalls
ein unterproportionaler Zusammenhang zwischen den mechanischen Kennwerten und der
Blendzusammensetzung auf, wie das auch schon fur quasistatisch im Zugversuch ermittelte
Kennwerte gefunden wurde (Bild 22, Bild 23). Fir T = -40 °C und +60 °C ist der Zusammen-
hang linear. Bei sehr niedrigen Temperaturen und geringen EPR-Antellen trat ein Prifkorper-
bruch im Kraftmaximum auf, was zu Kraft-Durchbiegungs-Diagrammen der Form fuhrte, die
in Bild 13 a dargestellt ist. Da der linear-elastische Bereich des Diagramms deutlich vor dem
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Kraftmaximum endet, erfolgt die Ermittlung von Fgy und fg, und damit die Bestimmung der
mechanischen Kennwerte entsprechend der Darstellung in Bild 13 a.

Bel den meisten Untersuchungen an ungekerbten Prifkorpern konnte kein Prifkorperbruch
beobachtet werden, die Kaft-Durchbiegungs-Diagramme hatten die in Bild 13 b dargestellte
Form.
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Bild26: Kennwerte aus dem instrumentierten Schlagbiegeversuch fur Blend B 1 @) Elasti-
zitdtsmodul, b) Streckgrenze

In Abhangigkeit von der Temperatur ergibt sich bei konstanter Blendzusammensetzung ein
nichtlinearer Zusammenhang, der in Analogie zu Kerbschlagzéhigkeits-Temperatur-
Abhangigkeiten in eine Hochlage, eine Tieflage und in einen Ubergangsbereich aufgegliedert
werden kann. Der Ubergangsbereich verschiebt sich mit Zunahme des Kautschukanteils zu
niedrigeren Temperaturen. Fir reines Polypropylen kann der Ubergang von der Tieflage zur
Hochlage der Kennwerte im Temperaturbereich von T = -20 °C bis +20 °C beobachtet wer-
den. Dieser Bereich entspricht der Lage der Glaslibergangstemperatur des Polypropylens Tq
(PP) = 17°C. Fir die Mischung B 1/8 (15 M.-% PP/ 85 M.-% EPR) ist der Ubergangsbereich
in der Nahe der Glastibergangstemperatur des EPR T4 (EPR) =-51 °C (vgl. Tabelle 3). Der
Ubergang der Mischung B 1/5 liegt zwischen diesen beiden Grenzen.

Werden die mechanischen Kennwerte der beiden Blendsysteme gegenubergestellt, kann ge-
zeigt werden, dass auch unter schlagartiger Biegebeanspruchung der Einfluss von 4 Mol.-%
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Ethylen im Matrixwerkstoff des Systems B 2 (Copolymermatrix) zu gering ist, um sich signi-
fikant auf den Elastizitétsmodul und die Streckgrenze der Blendsysteme auszuwirken (Bild A
2), die Unterschiede liegen zum grofdten Teil im Streubereich. Diese Ergebnisse wurden in [8]
bereits fur die unmodifizierten Matrixwerkstoffe gefunden.
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Bild 27:  Elastizitdtsmodul (a) und Streckgrenze (b) in Abhangigkeit von der Temperatur
flr verschiedene Mischungen des Blendsystems B 1

Die mechanischen Eigenschaften der RAHECO-Verdiinnungsreihen variieren ebenfalls mit
der Zusammensetzung und der Temperatur. In Bild 28 ist der Elastizitédtsmodul und in Bild A
3 die Streckgrenze des RAHECO-Systems R 4 (Propylen-Ethylen-Matrix mit 4 Mol.-% Ethy-
len) als Funktion des RAHECO-Anteils fur verschiedene Temperaturen dargestellt. Im unter-
suchten Temperaturbereich wurde fur keine Zusammensetzung ein Prufkorperbruch beob-
achtet, das heif¥, die Kraft-Durchbiegungs-Diagramme entsprechen alle der in Bild 13 b dar-
gestellten Form.

Der Elastizitétsmodul (Bild 28) weist fur alle Temperaturen eine lineare Abhangigkeit von der
Zusammensetzung auf. Mit abnehmendem RAHECO-Antell steigt der Elastizitdtsmodul. Da
der Matrixwerkstoff eine hthere materialspezifische Steifigkeit besitzt als der RAHECO-
Werkstoff, fuhrt die Zugabe des Matrixwerkstoffes zu einer Erhéhung des Elastizitdtsmoduls
entsprechend der Mischungsregel. Auch bel diesem Werkstoffsystem wird bei niedrigen
Temperaturen die Kettenbeweglichkeit reduziert, was eine Erhéhung der Steifigkeitskenn-
werte zur Folge hat.
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Bild28:  Elastizitétsmodul in Abhangigkeit vom RAHECO-Anteil (R 4) fur verschiedene
Temperaturen

Die Streckgrenze (Bild A 3) wird bei dieser Verdinnungsreihe im Temperaturbereich von
+10 °C bis +40 °C nur sehr wenig von der Material zusammensetzung beeinflusst. Es ist eine
geringe lineare Abnahme der Streckgrenze mit zunehmendem RAHECO-Anteil zu erkennen.
Fur T =0 °C Kkorreliert die Testtemperatur mit der Glastibergangstemperatur des Matrixwerk-
stoffes. Auch hier existiert ein linearer Zusammenhang zwischen Streckgrenze und RAHE-
CO-Anteil, die Streckgrenze nimmt aber deutlich hohere Werte an als fur die Untersuchung-
stemperaturen oberhalb der Glasiibergangstemperatur. Bei T =-20 °C liegt die Testtemperatur
unterhalb der Glastibergangstemperatur des Matrixwerkstoffes, hier folgt die Abnahme der
Streckgrenze mit zunehmendem RAHECO-Anteil einer exponentiellen Funktion. Es kann
folglich davon ausgegangen werden, dass der Ubergang vom linear-el astischen zum el astisch-
plastischen Werkstoffverhalten unter Biegebeanspruchung, der durch die Streckgrenze cha
rakterisiert ist, sehr stark von der Kettenbeweglichkeit der amorphen Phase des Matrixwerk-
stoffes beeinflusst wird, wenn sich die Phasenmorphol ogie nicht grundlegend éndert.

4.3 Ermittlung bruchmechanischer Kennwerte von PP-Blends und Copolymeri-
saten unter schlagartiger Beanspruchung in Abhéngigkeit von der Tempe-
ratur

Eine Grundlage zur Bestimmung von bruchmechanischen Kennwerten unter schlagartiger
Beanspruchung ist die Aufnahme und Registrierung von Kraft-Durchbiegungs-Diagrammen
im instrumentierten Kerbschlagbiegeversuch bel verschiedenen Temperaturen. Der Dia
grammtyp und die MessgroRen Fyy, Finax, fgy und fma liefern eine erste Aussage zum Material-
verhalten. Der Diagrammtyp l&sst sich wie in Abschnitt 3.4.1 anhand von Bild 12 erldutert in
drei Grundformen einteilen. In Bild 29 ist fir das Blendsystem B 1 der Typ des Kraft-Durch-
biegungs-Diagramms fir die einzelnen Blendzusammensetzungen in Abhéngigkeit von der
Temperatur dargestel|t.

Fur niedrige Priftemperaturen und/oder geringe Kautschukanteile tritt linear-elastisches
Werkstoffverhalten mit instabiler Rissausbreitung entsprechend dem Diagrammtyp | im Bild
12 auf. In einem relativ kleinen Ubergangsbereich kann € astisch-plastisches Werkstoffver-
halten mit instabiler Rissausbreitung (Typ I1) beobachtet werden. Fir hohe Kautschukanteile
und/oder hohe Priftemperaturen ist unter den gewahlten Prifbedingungen das Rissausbrei-
tungsverhalten stabil mit unvollstandiger Materialtrennung (Typ 1ll). Die in Bild 29 darge-
stellte Aufteilung der Diagrammtypen fur Blend B 1 (Polypropylen-Homopolymermeatrix) gilt
ausnahmslos auch fur Blend B 2 (Randomcopolymermatrix). Das heilt, der Unterschied in
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der Zusammensetzung des Matrixwerkstoffes ist so gering, dass das prinzipielle Kraft-Ver-
formungs-V erhalten unter schlagartiger Beanspruchung davon nicht beeinflusst wird.
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Bild29:  Typisches Auftreten der Diagrammformen von Blend B 1 in Abhangigkeit vom
Mischungsverhaltnis und der Temperatur

Aus den Kraft-Durchbiegungs-Diagrammen werden die experimentellen Messgréf3en maxi-
male Schlagkraft Fna und die dazugehdrige Durchbiegung frnax entnommen. Fur das Blend-
system B 1 sind in den Darstellungen Bild 30 a und b und Bild A 4 a und b diese beiden
Messgrofien fur die einzelnen Mischungen in Abhangigkeit von der Temperatur dargestellt.
Die maximae Kraft, die im Kerbschlagbiegeversuch erreicht werden kann, ist neben der
Werkstoffzusammensetzung und der Temperatur auch vom Prifkorperquerschnitt abhangig,
der wiederum von der Kerbtiefe beeinflusst wird.

Zur Ermittlung bruchmechanischer Kennwerte als Widerstand gegentiber instabiler Rissaus-
breitung wird nach [193] eine die instabile Rissausbreitung beglinstigende kirzere Ausgangs-
risslange (ap = 2 mm; ay/W = 0,2) gewahlt. Die Ausgangsrissiange zur Aufnahme von Risswi-
derstandskurven betrégt ap = 4,5 mm (a/W =0,45). Das ay/W-Verhdltnis hat einen Einfluss
auf die Diagrammform, auf Fa und auf fra. Zur Berlicksichtigung dieser Einfllisse wurden
in Bild 30 und in Bild A 4 die Messwerte, die aus Kraft-Durchbiegungs-Diagrammen der
Form | bzw. Il ermittelt wurden, getrennt von den Messwerten aus Diagrammen der Form I11
betrachtet.

Fir reines Polypropylen und PP mit 15 M.-% EPR bleibt Fra fir T £ 20 °C (d.h. T £ T4 (PP))
nahezu konstant. Fir T > 20 °C sinkt Fna auch im Bereich instabiler Rissausbreitung. Fur
Mischungen mit hdheren Kautschukanteilen (30 M.-% und mehr) steigt Fnax mit zunehmen-
der Temperatur im Bereich instabiler Rissausbreitung an (Bild 30 @) und sinkt mit weiterer
Temperaturerhthung, d.h. im Bereich stabiler Rissausbreitung, ab (Bild 30 b). Die maximale
Durchbiegung fmax nimmt im Bereich instabiler Rissausbreitung mit zunehmender Temperatur
und zunehmendem Kautschukanteil leicht zu (Bild A 4 &). Im Temperatur- und Mischungsbe-
reich der stabilen Rissausbreitung ist die Erhéhung von fa wesentlich deutlicher ausgepréagt,
alerdings sinkt bel den Mischungen B 1/7 und B 1/8 die maximale Durchbiegung bei Raum-
temperatur im Vergleich zu T = 0 °C wieder deutlich ab (Bild A 4 b).
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Bild30: Temperaturabhangigkeit der maximalen Schlagkraft Fmay fir die Mischungen von
Blend B 1 @) Diagrammform | und I, b) Diagrammform |11

4.3.1 Einfluss der Temperatur auf den Werkstoffwiderstand gegentber instabiler
Rissausbreitung

Blendsysteme

Der Werkstoffwiderstand gegentiber instabiler Rissausbreitung kann beschrieben werden
durch die Kennwerte dynamische Bruchzahigkeit Kq (kraftdeterminiert) im Bereich der line-
ar-elastischen Bruchmechanik und der LEBM mit KleinbereichsflieRen, JIntegral Jq°' (ener-
giedeterminiert) und Rissoffnung d,4 (verformungsdeterminiert).

Die Aussagefdhigkeit der dynamischen Bruchzahigkeit zur temperaturabhéngigen Zahigkeits-
charakterisierung ist eher gering, da dieser Kennwert z.B. fir Mischungen mit mehr als
40 M.-% EPR nur bei sehr niedrigen Temperaturen (T =-100 °C) bestimmt und keine Ten-
denz abgeschéatzt werden kann (Bild A 5). In [203] hat sich die dynamische Bruchzéhigkeit
zur temperaturabhangigen Zahigkeitscharakterisierung von Polypropylenwerkstoffen als un-
geeignet erwiesen, da mit diesem Kennwert das reale Zahigkeitsverhalten nicht widergespie-
gelt werden kann. Die in dieser Arbeit durchgefihrten Untersuchungen an zéhmodifizierten
Polypropylenwerkstoffen konnen die Aussage bestatigen. In Bild A 5 wurden nur die Kenn-
werte aufgetragen, deren Kraft-Durchbiegungs-Verhaten dem Diagrammtyp | (Bild 12) ent-
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spricht. Fir diese Kennwerte war die Geometriebedingung nach Gl. 37 weitestgehend erfullt,
sie befinden sich oberhalb der Grenzkurve im guiltigen Bereich (vgl. Bild A 16).

Die kritischen JIntegral-Kennwerte werden aus der wahrend des Bruchprozesses dissipierten
Energie bestimmt, das heil¥, diese Temperaturabhéngigkeit wird von dem Einfluss der Tem-
peratur sowohl auf die Maximalkraft as auch auf die maximale Durchbiegung geprégt. Fir
T =-100 °C liegen die JWerte nahezu unabhéngig vom Kautschukantell auf einem sehr nied-
rigen Niveau, mit Ausnahme des Blends B 1/8 mit 85 M.-% EPR (vgl. Bild 31). Diese Mi-
schung weist die umgekehrte Matrix-Teilchen-Struktur auf (EPR-Matrix und PP-Tellchen),
die offensichtlich auch bei dieser niedrigen Temperatur Uber einen deutlich hheren Wider-
stand gegeniber instabiler Rissausbreitung verfugt als die anderen Mischungen.
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Bild 31:  Temperaturabhéngigkeit der kritischen JWerte fir das Blendsystem B 1 mit ver-
schiedenen EPR-Anteilen

Der Matrixwerkstoff PP zeigt unterhalb T =0 °C ein tUberwiegend athermisches Bruchver-
halten, was sich in diesem Temperaturbereich unterhalb der Glasiibergangstemperatur von PP
in niedrigen, nahezu temperaturunabhéngigen JWerten widerspiegelt. Es handelt sich hierbei
um ein Zahigkeitsplateau, das auch als Tieflage der Zahigkeit bezeichnet wird. Der in diesem
Bereich ermittelte Instabilitdtskennwert charakterisiert ausschliefflich die Energieanteile, die
zu Initiierung eines Sprodbruches notwendig sind, das heif3t, er hat die Bedeutung einer Ener-
giefreisetzungsrate. Ab T =20 °C ist fur den Matrixwerkstoff eine Zahigkeitssteigerung zu
beobachten. Fir Temperaturen oberhalb T =40 °C konnte fir die Priufkorpergeometrie unter
den gewahlten Prufbedingungen keine Instabilitét im Kraft-Durchbiegungs-Diagramm gefun-
den werden, die Diagramme entsprechen dem Typ |11 (Bild 12). Hier erfolgt die Beschreibung
des Zahigkeitsverhatens mit Hilfe von Risswiderstandskurven der Fliel3bruchmechanik.

Der Ubergang von der Tieflage der kritischen JWerte zu hoheren Instabilitatskennwerten
verschiebt sich mit zunehmendem Kautschukanteil zu immer niedrigeren Temperaturen. Die-
ser Ubergang wird in Abschnitt 4.4 als Sprod-Zah-Ubergang diskutiert. Die JJWerte steigen
mit zunehmender Temperatur und/oder mit zunehmendem Kautschukanteil an. Der Ubergang
von instabiler Rissausbreitung zum Werkstoffversagen mit tberwiegend stabiler Rissausbrei-
tung verschiebt sich mit steigendem EPR-Anteil ebenfalls zu niedrigeren Temperaturen. Ahn-
liche Ergebnisse erhielten van der Wal et.al. in [59] bei der Untersuchung der Kerbschlagzéd-
higkeit von PP/EPDM-Blends.

Die Uberpriifung des Geometriekriteriums fir die ermittelten JWerte nach Gl. 39 ergibt, dass
die in Bild 31 dargestellten Kennwerte sich noch im Streubereich der Grenzkurve befinden
(Bild A 17) und damit im Grenzbereich der Gultigkeit sind.
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Die experimentelle Methode der Ermittlung von Instabilitétskennwerten mit Hilfe von J-T
und d-Tg-Stabilitdtsdiagrammen lésst sich auf Grund der ausgeprégten Strukturvielfalt und
des breiten Spektrums, was von sprodem Versagen bis zum plastischen Kollaps reicht, beson-
ders vorteilhaft auf mehrphasige Polypropylenwerkstoffe, wie z.B. die Blendsysteme und die
Verdiinnungsreihen der Copolymersysteme anwenden.

Im Bild 32 ist der Zusammenhang von energiedeterminiertem Instabilitétskennwert, Kau-
tschukanteil und Priftemperatur aus Bild 31 um die approximativ ermittelten Instabilitats-
kennwerten erganzt.

Mit Hilfe dieser approximativen Methode gelingt es, nicht nur die Tieflage der Instabilitéts-
kennwerte sondern auch den Ubergang und teilweise die Hochlage dieser Kennwerte zu erfas-
sen. Die Voraussetzung zur Bestimmung approximativer Kennwerte ist, dass bel der jeweili-
gen Temperatur und Mischungszusammensetzung eine Risswiderstandskurve ermittelt wer-
den kann.
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Bild32:  JKennwerte des Blendsystems B 1 in Abhéngigkeit von der Temperatur (experi-
mentell und approximativ aus J-T;-Stabilitétsdiagrammen bestimmit)

Auf Grund des sproden Werkstoffverhaltens konnte fur das unmodifizierte Polypropylen
(B /1) und fur das Blend mit 15 M.-% EPR (B 1/2) keine signifikanten Risswiderstandskur-
ven ermittelt werden, die eine Bestimmung von b; ermdglichen. Deshalb werden erst fur das
Blendsystem mit 30 M.-% EPR (B 1/3) approximative Kennwerte angegeben.

Das Blend B 1/3 (30 M.-% EPR), ein Werkstoff mit Matrix-Teilchen-Struktur, zeigt am
Ubergang vom instabilen zum stabilen Materialversagen (zwischen T =0 °C und 20 °C) eine
Erh6hung der Zahigkeitskennwerte. Die Werte steigen mit zunehmender Temperatur allméh-
lich an. Die weiteren Blends, an denen Instabilitétskennwerte approximativ bestimmt wurden,
weisen eine cokontinuierliche Phasenstruktur auf, hier ist der Zahigkeitsanstieg wesentlich
grofder. Fur Blend B 1/7 (70 M.-% EPR) ist bis T = -20 °C die Erhthung der Zahigkeitskenn-
werte am starksten ausgepragt. Oberhalb T =-20 °C kann dann mit zunehmender Temperatur
die Zahigkeit nur noch gering gesteigert werden, so dass davon ausgegangen werden kann,
dass die Hochlage der Zahigkeitskennwerte fir diesen Werkstoff bel ca. 75 N/mm erreicht ist.
Bild 32 kann entnommen werden, dass ohne die Einbeziehung von J-T;-Stabilitdts-
diagrammen keine sinnvolle Bewertung der Konzentrations- und Temperaturabhangigkeit des
Risszadhigkeitsverhaltens als Widerstand gegentber instabiler Rissausbreitung méglich ist.

Zur bruchmechanischen Charakterisierung des Deformationsverhaltens wird die kritische
Rissoffnung dy herangezogen (Bild 33). Diese Kennwerte zeigen tendenziell die gleiche Ab-
héngigkeit vom EPR-Anteil und der Temperatur wie die JIntegralkennwerte. Der Tempera-
turbereich, in dem fur den Matrixwerkstoff athermisches Verhaten beobachtet werden kann,
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ist etwas geringer als bel den JWerten, hier ist eine Erhthung der verformungsdeterminierten
Rissoffnung bereits ab T = -20 °C zu beobachten. Auch fir die anderen Mischungsverhdltnis-
se des Blendsystems B 1 kann der Ubergang von der Tieflage der Risséffnung zu héheren
Zahigkeitskennwerten im Vergleich zum JWert bel etwas niedrigeren Temperaturen be-
stimmt werden. Die Uberprifung des Geometriekriteriums fir die ermittelten dg -Werte nach
Gl. 41 ergibt, dass die in Bild 33 dargestellten Kennwerte noch im Streubereich der Grenz-
kurve liegen (Bild A 18) und damit im Grenzbereich der Gultigkeit sind.
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Bild33: Temperaturabhangigkeit der verformungsdeterminierten dg-Werte fur die Mi-
schungen des Blendsystems B 1
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Bild34: Temperaturabhangigkeit der d4-Werte fir das Blendsystem B 1 (experimentelle
und approximative Werte)

Im Bild 34 sind die kritischen dyg-Werte aus Bild 33 um die aus den dg-Kurven abgeschéatzten
Instabilitdtskennwerte erganzt. Fur ale Blends dieses Systems nehmen die approximativ er-
mittelten Kennwerte mit steigender Temperatur zu. Die Blends mit cokontinuierlicher Pha-
senstruktur lassen einen Ubergang in die Hochlage der Kennwerte erkennen, der sich mit ei-
ner Erhdhung des Kautschukanteils zu niedrigeren Temperaturen und gleichzeitig zu héheren
Werten verschiebt.

Der Vergleich der experimentell bestimmten Instabilitdtskennwerte von zwel Mischungen mit
unterschiedlichen Matrixwerkstoffen aber gleichem Mischungsverhdtnis (70 M.-% Matrix /
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30 M.-% EPR) in Bild 35 zeigt, dass die erwartete Zahigkeitssteigerung durch Einsatz eines
statistischen Copolymeren als Matrixwerkstoff nicht eintritt. Die bruchmechanischen Kenn-
werte als Widerstand gegeniiber instabiler Rissausbreitung J°" und dy nehmen fir beide Mi-
schungen mit steigender Temperatur nichtlinear zu. Die Mischung des Blendsystems B 1 (PP-
Homopolymermatrix) weist sogar eine temperaturabhangige groflere Zahigkeitssteigerung auf
als die Mischung des Blendsystem B 2 (Copolymermatrix).
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Bild35:  Vergleich der I '-Werte und der dg-Werte von Mischung 3 (70 M .-% Matrixwerk-
stoff und 30 M.-% EPR) beider Blendsysteme in Abhangigkeit von der Tempera-
tur

Copolymer systeme

Der Werkstoffwiderstand gegenuiber instabiler Rissausbreitung wird sehr stark von morpho-
logischen Parametern wie z.B. dem Teilchenabstand und von aul3eren Einflussgréfien wie z.B.
der Temperatur bestimmt. Die Herstellung von Verdinnungsreihen der Copolymersysteme
dient der gezielten Untersuchung des Zahigkeitsverhaltens unter Variation eines morphologi-
schen Parameters und der Temperatur.

Fir hohere RAHECO-Anteile und hohere Temperaturen erfolgt ein Ubergang von dominie-
rend instabilem zu dominierend stabilem Materialversagen, so dass unter den gewéahlten Prif-
bedingungen keine vollstandige experimentelle Bestimmung der Zahigkeitskennwerte as
Widerstand gegentiber intabiler Rissausbreitung erfolgen kann (siehe Bild A 6 im Anhang).
Fir das Copolymersystem RAHECO R 4 kann bei einer Priftemperatur von T =-20 °C ein
von der Mischungszusammensetzung unabhéngiges Verhalten beobachtet werden (Bild 36),
die Instabilitdtskennwerte sind auf einem relativ niedrigen Niveau nahezu konstant. Fir
T =10 °C steigen mit zunehmendem RAHECO-Anteil und damit sinkendem Teilchenabstand
die JIntegralkennwerte an (siehe Bild A 6). Bei Raumtemperatur kann bel der Prifkorper-
geometrie unter den gewéhlten Prifbedingungen kein instabiles Materialversagen beobachtet
werden, wenn weniger als 35 M.-% Matrixwerkstoff dem RAHECO zugemischt werden. Der
Ubergang von dominierend instabilem zu dominierend stabilem Materialversagen verschiebt
sich erwartungsgemal? mit zunehmender Temperatur zu geringeren RAHECO-Anteilen. Die
Bestimmung der Instabilitétskennwerte im Bereich des dominierend stabilen Materiaversa-
gens erfolgt hier ebenfalls mit Hilfe approximativer Methoden der Kennwertbestimmung aus
Risswiderstandskurven der Flief3bruchmechanik. Die approximativen Kennwerte im Bild 36
dienen der Beschreibung des Zahigkeitsverhaltens als Widerstand gegentiber instabiler Riss-
ausbreitung der kompletten Mischungsreihe fur die Temperaturen, bei denen die Untersu-
chungen durchgefihrt wurden.
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Bild36: Konzentrations- und Temperaturabhéngigkeit der JKennwerte des Copolymer-
systems R 4 (experimentell und approximativ ermittelt) fur verschiedene RAHE-

CO-Anteile

Wird die Zahigkeitserhbhung bel Raumtemperatur betrachtet, erfolgt die Zunahme der appro-
ximativ ermittelten Instabilitétskennwerte allmahlich mit dem RAHECO-Anteil. Bei hdheren
Temperaturen (30 °C und 40 °C) ist die Zahigkeitserhthung im Bereich instabiler Rissaus-
breitung relativ gering im Vergleich zu dem Mischungsbereich, in dem das Werkstoffversa-
gen durch Uberwiegend stabile Rissausbreitung charakterisiert ist, hier l1&sst sich ein tGberpro-
portionaler Anstieg der Instabilitétskennwerte bestimmen.

Die gemessenen J'-Kennwerte der Verdiinnungsreihe des RAHECO-Systems R 8 sind fiir
den Temperaturbereich von -20°C bis +23°C in Abhangigkeit vom RAHECO-Anteil in Bild

37 dargestellt.

10F v T=-20°C RAHECO 8

T=-10°C

mBXO+ 4

0 20 40 60 80 100
i RAHECO M.-%)]

Bild 37.  Konzentrationsabhéngigkeit der JWerte des Copolymersystems R 8 (RAHECO
mit 8 Mol.-% Ethylen in der Matrix) fur verschiedene Temperaturen

Im Vergleich zum RAHECO-System R 4 ist die doppelte Menge Ethylen im Matrixwerkstoff
enthalten, was zu einer Verbesserung der Phasenvertraglichkeit und folglich zu kleineren Mo-
difikatorteilchen fuhrt. In diesesm RAHECO-System ist der gesamte Ethylenanteil ebenfalls
hoher asim System R 4, was eine Verbesserung der Zahigkeitseigenschaften erwarten |asst.
Fur T =-20 °C tritt eine Temperaturunabhangigkeit der Risszdhigkeiten als Widerstand gegen
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instabile Rissausbreitung von 0 bis 90 M.-% RAHECO-Anteil auf, die Werte liegen nur un-
wesentlich oberhalb der J-Integralkennwerte, die fir das System RAHECO R4 bei T =-20°C
ermittelt wurden. Fur den unverdinnten RAHECO-Werkstoff ist bereits bei dieser Tempera-
tur ein deutlicher Zahigkeitsanstieg vorhanden. Die niedrigen RAHECO-K onzentrationen
lassen in Bild 37 eine Temperaturunabhangigkeit der Zahigkeitskennwerte erkennen. Auch
bei diesem Werkstoff ist eine Tieflage der JWerte vorhanden. Fir jede Priftemperatur exi-
stiert eine charakteristische Zusammensetzung, ab der eine deutliche Zunahme der Z&hig-
keitskennwerte auftritt. Dieser Ubergang vom sproden zum zahen Werkstoffverhalten ver-
schiebt sich zu niedrigeren RAHECO-Anteilen mit zunehmender Temperatur.
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Bild38: Experimentell und approximativ ermittelte J-Kennwerte in Abhangigkeit vom
RAHECO-Anteil des Copolymersystems RAHECO R 8 fir verschiedene Tempe-
raturen

Fir dieses RAHECO-System lassen sich bei Raumtemperatur JWerte lediglich dann mess-
technisch erfassen, wenn dem RAHECO mindestens 65 M.-% Matrixwerkstoff zugemischt
werden. Das System R 8 ist also wie erwartet wesentlich zéher als das System R 4. Zur voll-
sténdigen Beschreibung des Zahigkeitsverhaltens mit Hilfe von Instabilitétskennwerten wer-
den hier ebenfalls aus Risswiderstandskurven der Fliefforuchmechanik approximativ ermit-
telte Kennwerte verwendet (Bild 38).

Da an dem System R 8 die Risswiderstandskurven fur Mischungen mit hdheren RAHECO-
Anteilen nur bei Raumtemperatur und bei T =0 °C (nur fur 90 M.-%) aufgenommen wurden,
lassen sich auch nur fur diese Temperaturen approximative | nstabilitéatskennwerte bestimmen.
Die Kennwerte steigen nichtlinear mit Erhdhung des RAHECO-Anteils an. Im Vergleich zum
RAHECO-System R 4 ist der approximativ bestimmte Instabilitdtskennwert fur den Aus-
gangswerkstoff 100 M.-% RAHECO R 8 bei Raumtemperatur mehr als drei mal so grof3.
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4.3.2 Risswiderstandskurven von zdhmodifizierten Polypropylenwerkstoffen zur Be-
stimmung von Zahigkeitskennwerten als Wider stand gegen stabile Risseinleitung
und -ausbreitung in Abhangigkeit von der Temperatur

Blendsysteme

Mit dem Ziel der Verbesserung des Zahigkeitsverhaltens werden in zunehmendem Mal3e
Blends und auch Copolymerisate verwendet, die aus einer teilkristallinen Matrix (vorwiegend
PP) und einer eingelagerten Elastomerphase mit einer Glastemperatur unterhalb der ange-
strebten Einsatztemperatur bestehen. Zur besseren Ausnutzung der Werkstoffeigenschaften
insbesondere dieser z&hmodifizierten Werkstoffe ist es wichtig, neben dem Widerstand ge-
genuiber instabiler Rissausbreitung (katastrophales Veragen) auch den Widerstand gegen Riss-
inititerung und stabile Rissausbreitung zu bestimmen. Hierzu werden Risswiderstandskurven
der Flief3bruchmechanik aufgenommen und daraus die Kennwerte als Widerstand gegentber
stabiler Risseinleitung und -ausbreitung berechnet.

Am Blendsystem B 1 wurden Risswiderstandskurven im Temperaturbereich von T =-60 °C
bis T = +80 °C aufgenommen, wenn die Kraft-Durchbiegungs-Kurven dem Typ Il entspra-
chen (vgl. Bild 29). Am Ubergangsbereich vom Typ Il zu Typ |1l wurden ebenfalls Risswi-
derstandskurven ermittelt, die der approximativen Bestimmung der Instabilitétskennwerte
dienen.
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Bild 39:  dr-Kurven des Blendsystems B 1 mit verschiedenen EPR-Anteilen, @) T =-20 °C,
b) T=-40°C
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In Bild 39 asind die dr-Kurven des Blendsystems B 1, aufgenommen bei einer Priftempera-
tur von T = -20 °C, dargestellt. Bild 39 b zeigt diebei T =-40 °C ermittelten dr-Kurven.

Bei einer Priftemperatur von T =-20 °C nimmt mit zunehmendem Kautschukanteil der An-
stieg der Risswiderstandskurve, der ein Mal fir den Widerstand gegen stabile Rissausbrei-
tung ist, zu (Bild 39 a). Der technische Rissinitiierungswert dy> nimmt ebenfalls mit steigen-
dem EPR-Anteil deutlich zu (Bild 40 a). Die maximale stabile Rissverlangerung verringert
sich mit zunehmendem Kautschukanteil infolge der erhdhten Energiedissipation wahrend des
Risswachstums bei gleichbleibender angebotener Energie.

Fur T =-40°C (Bild 39 b) trat bei der Mischung B 1/4 instabiles Materialversagen mit nur
einem geringen plastischen Anteil auf, so dass an diesem Material keine Risswiderstandskur-
ve aufgenommen werden konnte. Fur die Mischungen mit 50 M.-%, 60 M.-% und 70 M.-%
EPR kann eine deutliche Verringerung des Anstieges der Risswiderstandskurven im Ver-
gleich zu T =-20 °C beobachtet werden. Die Kurven dieser drei Blendzusammensetzungen
sind in ihrem Anstieg und Verlauf sehr dnlich. Da es sich bei alen drei Mischungen um
Materialien mit cokontinuierlicher Phasenstruktur handelt, kann davon ausgegangen werden,
dass im Temperaturbereich in der Nahe der Glaslibergangstemperatur der Kautschukphase
eine Zahigkeitssteigerung nur dann erzielt werden kann, wenn sich die Phasenstruktur signifi-
kant andert. Die Risswiderstandskurve der Mischung B 1/8 (EPR-Matrix (85 M.-% EPR) und
PP-Teilchen) 1&sst auch fur T =-40 °C einen im Vergleich zu den anderen Mischungen steile-
ren Verlauf erkennen und damit ergeben sich héhere Zahigkeitskennwerte.

Im Bild 40 sind die verformungsdeterminierten Kennwerte di*? as technischer Rissinitiie-
rungskennwert (Bild 40 a) und Tq*? als Widerstand gegen stabile Rissausbreitung (Bild 40 b)
aus den in Bild 39 dargestellten dg-Kurven fur beide Temperaturen zusammengefasst. Diese
Darstellungen verdeutlichen, dass mit abnehmender Priftemperatur eine Verringerung der
Zahigkeitskennwerte bel allen Blendzusammensetzungen auftritt.

Bei einer Priftemperatur von T = -20 °C (T4 (EPR) < T < Tg4 (PP)) erhtht sich der Rissinitiie-
rungskennwert mit zunehmendem EPR-Antell unterproportional, der Tearingmodul steigt
linear an. Diese Ergebnisse lassen den Schluss zu, dass sich bei einer Priftemperatur zwi-
schen T4 (EPR) und T4 (PP) eine Erhdhung des Kautschukanteils stérker auf die Rissausbre -
tung als auf die kritische Rissoffnung auswirkt, wenn das Zahigkeitsverhalten verformungs-
determiniert beschrieben wird.

Fur T =-40°C, d.h. im Bereich des Glastiberganges der Elastomerphase (T4 (EPR) » -50 °C
vgl. Tabelle 3) kann eine signifikante Erhéhung von di®? erst nach Anderung der Phasen-
struktur (Blend B 1/8 mit 85 M.-% EPR-Anteil) bestimmt werden. Der Wert di®? von Blend
B 1/8 ist etwa sieben mal groRer a's di>? von B 1/5 bzw. B 1/6. Eine Erhdhung von Tu>? er-
folgt bei dieser Temperatur ab 70 M.-% EPR, hier tritt eine Verdopplung der Kennwerte im
Vergleich zu B 1/5 bzw. B 1/6 auf. T¢"2 von B 1/8 ist etwa um den Faktor 5 groRer.

Das Produkt aus d¢®? und Tq>?, der Kennwert dTq, charakterisiert das Verformungsaufnah-
mevermdgen im Bereich stabiler Rissausbreitung. Im Bild 41 ist dieser Kennwert fir die Mi-
schungen aus Blend B 1, die bei den Temperaturen -20 °C und -40 °C Uberwiegend stabiles
Werkstoffversagen aufweisen, in Abhangigkeit vom Kautschuk-Anteil dargestellt.

Fir die Temperaturen -50 °C und -60 °C ist der Kennwert an den Werkstoffen ermittelt wor-
den, die bei der jeweiligen Temperatur elastisch plastisch instabiles Werkstoffversagen auf-
weisen, bel denen alerdings der plastische Anteil ausreichend grof3 ist, um eine Risswider-
standskurve aufnehmen zu konnen.

Das Verformungsaufnahmevermodgen nimmt bei T =-20 °C mit zunehmendem EPR-Antell
fur die Blends B 1/4 bis B 1/7 (cokontinuierliche Phasenstruktur) allméahlich zu. Fur B 1/8 ist
eine stark Uberproportionale Zunahme der dT4-Werte zu verzeichnen, wie das auch schon fir
d*? bei dieser Temperatur der Fall war.
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Bild40: Zahigkeitskennwerte von Blend B 1 ermittelt aus den in Bild 39 dargestellten
Risswiderstandskurven a) Rissinitiierungskennwert dy? b) Tearingmodul Tg>?
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Bild41: dTg-Kennwert der Mischungen aus Blend B 1 fur T =-20 °C bis -60 °C in Ab-
hangigkeit vom EPR-Antell
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Fur T =-40 °C, das heif3t in der Nahe der Glastibergangstemperatur der Elastomerphase, sind
die Werkstoffe mit einer cokontinuierlichen Phasenstruktur in ihrem Deformationsvermégen
sehr stark eingeschrénkt, so dass dT4 nahezu unabhangig vom EPR-Antell sehr niedrige Werte
annimmt (dT4 < 1 mm). Eine Zunahme dieses Kennwertes erfolgt erst nach der Verénderung
der Phasenmorphologie, d.h. bei der Mischung B 1/8 (85 M.-% EPR), in der die Elastomer-
phase die Matrix bildet (dTy4= 7,4 mm). Bel den Priftemperaturen T=-50 °Cund T =-60 °C
ist die Glaslibergangstemperatur der Elastomerphase (T4 (EPR) » -50 °C) bereits unterschrit-
ten. Damit ist die Kettenbeweglichkeit in allen Phasen derart eingeschrankt, dass das Defor-
mationsvermadgen in diesem Temperaturbereich auf ein Minimum reduziert ist.

500 Temperatur
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400 v -20C
O 0°C
B 20°C
E- 300 A 40°C
S
S 200
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Bild42: dr-Kurven des Blends bestehend aus 50 M.-% PP und 50 M.-% EPR (Mischung
B 1/5) fur verschiedene Temperaturen
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Bild43:  Zahigketskennwerte des Werkstoffes B 1/5 in Abhangigkeit von der Temperatur
ermittelt aus den in Bild 42 dargestellten dg-Kurven

Im Bild 42 ist der Zusammenhang zwischen Risswiderstandsverhalten und Temperatur am
Beispiel von dy-Da-Kurven, die an einer Mischung des Blendsystems B 1 (50 M.-% Polypro-
pylen und 50 M.-% EPR) bei verschiedenen Temperaturen im Intervall von T =-40 °C bis
T = +40 °C aufgenommen wurden, dargestellt. Mit zunehmender Temperatur erhéht sich der
Anstieg der Risswiderstandskurven, der den Widerstand gegen stabile Rissausbreitung cha-
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rakterisiert. Die maximale stabile Rissverlangerung verringert sich mit Erhdhung der Tempe-
ratur, da sich auch hier die Energie, die wahrend des Risswachstums bei gleichbleibender an-
gebotener Energie dissipiert wird, erhoht. Die verformungsdeterminierten Kennwerte d>?,
Taa™? und dTq fir Da= 0,2 mm wurden anhand der Risswiderstandskurven aus Bild 42 ermit-
telt und in Bild 43 dargestellt.

Fur alle drel Z&higkeitskennwerte kann eine nichtlineare Zunahme mit steigender Temperatur
beobachtet werden. Eine temperaturunabhangige Tieflage tritt bei keinem der Werte auf, es
kann deshalb davon ausgegangen werden, dass der untersuchte Temperaturbereich das Uber-
gangsgebiet von niedrigeren zu hoheren Zahigkeitskennwerten als Widerstand gegen stabile
Risseinleitung, -ausbreitung und fir das Deformationsaufnahmevermogen ist.

Die Jr-Kurven der Mischung B 1/5 sind in Abhangigkeit von der Temperatur in Bild 44 zu-
sammengefasst. Diese Kurven zeigen tendenziell den gleichen Verlauf wie diein Bild 42 dar-
gestellten dr-Kurven. Auch hier steigt der Widerstand gegen stabile Risseinleitung und Riss-
ausbreitung mit ansteigender Temperatur.
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Bild44:  Jr-Kurven der Mischung B 1/5 (50 M.-% EPR) fir verschiedene Temperaturen
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Bild 45:  Z&higkeitskennwerte des Werkstoffes B 1/5 ermittelt aus den in Bild 44 darge-
stellten Jr-Kurven
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Fur alle Temperaturen wurde an diesem Werkstoff ein linearer Zusammenhang zwischen den
energiedeterminierten JWerten und der stabilen Rissverléangerung Da ermittelt. Es konnte fir
diese Risswiderstandskurven keine Anpassung mit Hilfe einer Wurzelfunktion vorgenommen
werden, so dass eine Anwendung des JT -Konzeptes zur Quantifizierung energiedissipativer
Prozesse in Abhangigkeit von der Temperatur nicht méglich war. Da kein JT -Kenwert, der
das Energieaufnahmevermdgen wéahrend der stabilen Rissausbreitung charakterisiert, be-
stimmt werden konnte, ist fur diesen Werkstoff die Annahme berechtigt, dass hier kein JT r
gesteuertes Risswachstum vorliegt.

Die aus den Jr-Kurven ermittelten energiedeterminierten Zahigkeitskennwerte sind in Bild 45
zusammengefasst und in Abhangigkeit von der Temperatur dargestellt. Beide Kennwerte,
sowohl der Widerstand gegenuiber stabiler Rissinitiierung, beschrieben durch den technischen
Rissinitiierungskennwert Jo», as auch der Widerstand gegenlber stabiler Rissausbreitung
(Tearingmodul Tj), nehmen mit zunehmender Temperatur nichtlinear zu. Der Tearingmodul
T;, der nach GI. 52 berechnet wird, ist infolge des linearen Zusammenhanges von J und Da fur
diesen Werkstoff eine von der stabilen Rissverlangerung unabhangige konstante Groflie.

Die Za&higkeitskennwerte Jy» und T, diein Bild 46 in Abhéngigkeit vom EPR-Anteil fur zwel
ausgewahlte Temperaturen dargestellt sind, wurden aus den im Anhang in Bild A 7 gezeigten
Jr-Kurven bestimmt.
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Bild46:  Zahigkeitskennwerte @) als Widerstand gegeniiber Rissinitiierung Joo, b) als Wi-
derstand gegentiiber stabiler Rissausbreitung T; fir das Blendsystem B 1
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Im Vergleich zu den entsprechenden dg-Kurven (Bild 39), ist der lineare Zusammenhang aller
J-Da-Wertepaare hervorzuheben. Tendenziell zeigen die dr-Kurven und die Jr-Kurven die
gleiche Abhangigkeit von dem Kautschukanteil und der Temperatur. Auch hier wurde fur
T =-40 °C die Ahnlichkeit der Kurven in Verlauf und Anstieg fiir die Werkstoffe mit cokon-
tinuierlicher Phasenstruktur ermittelt (Bild A 7 b). Das l&sst bel einer energiedeterminierten
Beschreibung des Risswiderstandsverhalten auf eine Verringerung des Einflusses des Modifi-
katoranteils fir Temperaturen in der Nahe des Glasiiberganges der Kautschukphase schlief3en,
wenn die Phasenmorphol ogie nicht grundlegend verandert wird.

Beide Kennwerte, J» (Bild 46 @) und T; (Bild 46 b), zeigen fur T =-20 °C eine stetige all-
mahliche Zunahme mit ansteigendem Modifikatoranteil (B 1/4 bis B 1/7). Nach einem Pha-
senwechsel (Blend B 1/8) kann ein vergleichsweise Uberproportionaler Anstieg der Kenn-
werte beobachtet werden. Bei einer Priftemperatur nahe der Glasibergangstemperatur der
Elastomerphase (T =-40°C) ist eine deutliche Zunahme der Zahigkeitskennwerte erst ab
85 M.-% EPR in der Mischung zu erkennen.

Der Einfluss morphologischer Aspekte auf die Zahigkeitseigenschaften lasst sich mit Hilfe
der energiedeterminierten Beschreibung des Zahigkeitsverhaltens besser interpretieren als mit
Hilfe der verformungsdeterminierten Beschreibung.

Copolymer systeme

Die Einsatz- und Anwendungsgrenzen der untersuchten Copolymersysteme werden u.a. von
der Forderung nach optimalen Zahigkeitseigenschaften bei gleichzeitiger Erhaltung der Stei-
figkeit in elnem maoglichst breiten Temperaturbereich bestimmt. Zur Quantifizierung der
Morphologie-Eigenschafts-Korrelationen ist die Ermittlung der Zahigkeitkennwerte als Wi-
derstand gegen stabile Rissinitiierung und -ausbreitung von besonderer Bedeutung.
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Bild47:  Jr-Kurven der einzelnen Mischungen der Verdinnungsreihe des RAHECO R 4
flr verschiedene Temperaturen
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Die Risswiderstandskurven fir die Verdinnungsreihe des RAHECO R 4 konnten im Bereich
von T =+10 °C bis T = +40 °C ermittelt werden.

In Bild 47 sind die Jr-Kurven fir die jeweilige Temperatur zusammengestellt. Die Jr-Kurven
der Verdinnungsreihe R 4 lassen sich ausnahmslos mit einem Potenzgesetz entsprechend Gl.
45 anpassen.

Eine Temperaturerhéhung hat fur die mehrphasigen Copolymersysteme eine Zahigkeitssteige-
rung zur Folge, was sich anhand des Kurvenverlaufs der einzelnen Mischungen fir die unter-
schiedlichen Temperaturen belegen lasst. Fur eine Priftemperatur T =10 °C konnten die
Risswiderstandskurven lediglich am reinen RAHECO-Werkstoff R 4 und an der Mischung,
die 90 M.-% RAHECO und 10 M.-% Matrixwerkstoff enthdt, aufgenommen werden. Der
Unterschied im Risswiderstandsverhalten dieser beiden Materiaien ist unter Berticksichti-
gung der Messwertstreuung so gering, dass die Anpassung der J-Da-Wertepaare mit ein und
derselben Regressionskurve durchgefihrt werden kann. Diese Risswiderstandskurven weisen
einen im Vergleich zu hoheren Temperaturen flachen Verlauf auf, was auf einen geringen
Widerstand gegentiber stabiler Rissinitiierung und -ausbreitung hindeutet. Die Priftemperatur
T =10 °C befindet sich in der Nahe des Glasiibergangbereiches des Matrixwerkstoffes. Das
heil3t, in diesem Temperaturbereich kann die Kettenbeweglichkeit der amorphen Bereiche der
Matrix bereits so weit eingeschrankt sein, dass nur eine geringe Erhdhung des Anteiles an
Matrixwerkstoff und die damit verbundene Erhéhung des Abstandes der Elastomerpartikel zu
einer Versprodung des Gesamtmaterials fuhrt, die dominierend instabiles Werkstoffversagen
zur Folge hat. Der geringe Unterschied im Risswiderstandsverhalten der beiden Materialien
R 4/1 und R 4/2 setzt sich auch bei héheren Temperaturen (23 °C und 30 °C) fort. Bei Raum-
temperatur fuhrt die Regression der Wertepaare sogar zu einer scheinbar hoheren Zahigkeit
des 10 M.-% verdinnten RAHECO-Werkstoffes. Betrachtet man aber die Streuung der Wer-
tepaare, 18sst sich wiederum kein signifikanter Unterschied im Risswiderstandsverhalten der
beiden Materialien bestimmen. Auch fir die Copolymersysteme wird, wie bereits bel den
Blendsystemen, eine Verringerung der maximal erreichbaren stabilen Rissverlangerung mit
zunehmender Temperatur und zunehmendem RAHECO-Anteil beobachtet. Auch hier nimmt
mit Erhdhung der Zahigkeit der Energiebedarf zur Erzeugung des stabilen Risswachstums bei
gleichbleibend angebotener Energie zu.

Die dr-Kurven vom Copolymersystem R 4, dargestellt in Bild A 8, zeigen tendenziell den
gleichen Verlauf wie die Jz-Kurven, alerdings ist bei diesen Kurven die Abhangigkeit von
der Mischungszusammensetzung nicht so stark ausgeprégt. Die unterschiedliche Beeinflus-
sung von energie- und verformungsdeterminierten Risswiderstandskurven lasst darauf schlie-
Ben, dass bel dieser Teilchenmorphologie die Spannungskomponente des Gesamtverfor-
mungsprozesses empfindlicher auf Anderungen des Teilchenabstandes reagiert as die Ver-
formungskomponente. Die Rissspitzentdffnung dy 18sst erst ab T =40 °C einen deutlichen
Anstieg im Zahigkeitsverhalten, charakterisiert durch den stelleren Verlauf der dr-Kurven
erkennen.

Aus den Risswiderstandskurven wurden die Zahigkeitskennwerte als Widerstand gegen Riss-
initiierung (J2 und do2) und gegen stabile Rissausbreitung (T? und T4>?) bestimmt. Die
Kennwerte in Bild 48 steigen mit zunehmendem RAHECO-Anteil und mit zunehmender
Temperatur an. Bei niedrigeren Temperaturen wirkt sich die bereits diskutierte Ahnlichkeit
bzw. Identitét der Risswiderstandskurven vom RAHECO-Werkstoff und der Mischung R 4/2
wie erwartet auf die technischen Rissinitiierungskennwerte aus. Der im Vergleich zur Mi-
schung R 4/2 etwas geringere Anstieg der dg-Kurve des RAHECO-Werkstoffes spiegelt sich
im verformungsdeterminierten Rissinitiierungskennwert wider. Identische Regressionskurven
fuhren zwangslaufig zu identischen Rissinitiierungskennwerten, so dass bei T =10 °C diese
Kennwerte nicht von der Mischungszusammensetzung und geringfligigen Veranderung der
Morphologie beeinflusst werden. Die Tearingmoduli beider Materialien unterscheiden sich
bei T=10°C etwas infolge des Unterschieds in den mechanischen Kennwerten, die unter



Experimentelle Ergebnisse und Diskussion 71

schlagartiger Biegebeanspruchung ermittelt wurden und bei der Bestimmung des Reif3moduls
mit berticksichtigt werden.
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Bild48: Zahigkeitskennwerte als Widerstand gegen stabile Rissinitiierung und -ausbrei-
tung der Verdinnungsreihe RAHECO R 4 in Abhéngigkeit vom RAHECO-Antell
flr verschiedene PrUftemperaturen a) technischer Rissinitiierungskennwert J o,
b) Tearingmodul T2, c) technischer Rissinitiierungskennwert dg%?, d) Tearing-
modul T2

Der energiedeterminierte Zahigkeitskennwert als Widerstand gegenuiiber stabiler Rissausbrei-
tung steigt bei T =30 °C so stark mit zunehmendem RAHECO-Anteil an, dass ab 65 M.-%
RAHECO-Anteil der fur 40 °C ermittelte Kennwert Uberschritten wird. Das heil3t, bei 30 °C
ist ein h6herer Energieeintrag notwendig, um einen stabilen Rissfortschritt zu erzeugen als bei
40 °C. Betrachtet man den Anstieg der Risswiderstandskurve dJd(Da) in Abhéngigkeit vom
RAHECO-Anteil, Ubersteigen die Werte von T = 30 °C fur keine der Mischungen die Werte
fir T =40 °C, d.h. die Anderung ist folglich im Term Ed/syd2 begrindet. Beim verformungs-
determinierten Kennwert T tritt dieser Wechsel in der Temperaturabhéngigkeit nicht auf.

Am RAHECO-System R 8 wurden die Untersuchungen zum Zahigkeitsverhalten al's Wider-
stand gegeniiber stabiler Risseinleitung und -ausbreitung bei Raumtemperatur durchgefhrt.
Die Anpassung der J-Da-Wertepaare erfolgte fur diese Verdinnungsreihe in Anlehnung an
das ESIS TC4 Testprotokoll "A Testing Protocol for Conducting J-Crack Growth Resistance
Curve Tests on Plastics’ [200] im Bereich der stabilen Rissverléangerung von Dayin = 0,05 mm
bis Danax = 0,1 (W-a). Die aus den Risswiderstandskurven (Bild 49 a) ermittelten Zahigkeits-
kennwerte Jp» und T, sind in Bild 49 b dargestellt. Der Rissinitiierungskennwert Jo, nimmt
mit zunehmendem RAHECO-Anteil stetig zu. Eine Erhdhung des Reil3moduls T, kann fir die
Mischungen bis 80 M.-% RAHECO-Anteil ebenfalls beobachtet werden. Fir hohere RAHE-
CO-Antelle tritt aber eine Verringerung des Reildmoduls auf, die im Verhaltnis der mechani-
schen Kennwerte Ed/syd2 begriindet ist, da der Anstieg der Risswiderstandskurven dJd(Da)
mit zunehmendem RAHECO-Anteil ebenfalls zunimmt.
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Bild49: (a) Jr-Kurven des RAHECO-Systems R 8 ermittelt bel Raumtemperatur und
(b) die daraus bestimmten Zahigkeitskennwerte Jp» und T;

Die Jr-Kurven der beiden Basismaterialien RAHECO R 4 und R 8, die bei Raumtemperatur
ermittelt wurden, sind in Bild 50 gegentibergestellt.

Ein Copolymersystem mit 8 Mol.-% Ethylen in der Random-Copolymermatrix und mit
38 Mol.-% Ethylen insgesamt weist ein deutlich hoheres Zahigkeitsverhalten auf als ein Sys-
tem mit 4 Mol.-% Ethylen in der Matrix und lediglich 19 Mol.-% insgesamt. Das heil3, eine
Verdoppelung des Ethylenanteils fuhrt ungeféhr zu einer Verdreifachung der Zahigkeits-
kennwerte as Widerstand gegen Rissinitiierung und auch gegen stabile Rissausbreitung. Un-
tersuchungen zum Zahigkeitsverhalten der einzelnen Matrixwerkstoffe in [8] zeigen, dass sich
der Einfluss des Ethylenanteils erst ab 6 Mol.-% Ethylen geringfligig auf die Zahigkeitseigen-
schaften auswirkt. Diese Ergebnisse lassen sich anhand der Blendsysteme (siehe Bild 35) be-
stétigen.
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Bild50:  Jr-Kurven der Copolymersysteme R4 und R 8 (jeweils 100 M.-%) bel Raum-
temperatur

Bei den Copolymersystemen andern sich mit dem Ethylenanteil die Morphologieparameter
wie z.B. die Teilchengrofie, der Teilchenabstand (vgl. Tabelle 2) und auch die innere Struktur
der Teilchen. Daher ist ein Vergleich der beiden Werkstoffsysteme nur unter Berlcksichti-
gung des komplexen Wirkens der einzelnen morphologischen Parameter sinnvoll.

4.3.3 Ausgewahlte Morphologieparameter und deren Einfluss auf die bruchmechani-
schen Kennwerte von zahmodifizierten Polypropylenwer kstoffen

Teilchenabstand

Wie bereits im Abschnitt 2.2.2.2.1 diskutiert, wird das Deformationsverhalten zéhmodifizier-
ter polymerer Mehrphasensysteme durch geometrische Verhaltnisse maf3geblich beeinflusst.
Besteht die eingelagerte Phase aus sphérischen Teilchen, ergeben sich matrixspezifische op-
timale Teilchengréf3en und -abstdnde zur Einleitung und Stabilisierung energiedissipativer
Mechanismen. Nur unter diesen Bedingungen ist es moglich, in Polymeren ein hohes Zahig-
keitsniveau zu erreichen. Der Einfluss einzelner morphologischer Parameter auf das Zahig-
keitsverhalten elastomermodifizierter Polypropylenwerkstoffe soll in folgenden Abschnitt
diskutiert werden. Da nach [51,53] insbesondere der Teilchenabstand eine kritische Grof3e fir
das Zahigkeitsverhalten elastomermodifizierter Polypropylenwerkstoffe darstellt, wird das
Zahigkeitsverhalten in Abhéngigkeit vom Teilchenabstand betrachtet.

Die beiden Verdinnungsrethen RAHECO R 4 und R 8 wurden mit dem Ziel hergestellt, den
Teilchenabstand als morphologische Variable bel anndhernder Konstanz der Ubrigen mor-
phologischen Parameter (z.B. Teilchengrof3e und innere Struktur der Tellchen) und dessen
Einfluss auf das Z&higkeitsverhalten separat betrachten zu kénnen. Mit Hilfe der quantitativen
Morphologieanalyse (Abschnitt 3.2.1) wurde fir jede Mischung der beiden Verdinnungsrei-
hen der mittlere Teilchenabstand und -durchmesser bestimmt (Tabelle 2). Der Vergleich bei-
der Verdinnungsreihen zeigt, dass eine Verdoppelung des Ethylenanteils infolge der verbes-
serten Phasenvertraglichkeit zu kleineren Teilchen fihrt (Drs=2"DRg), der Teilchenabstand
wird auf ein Drittel reduziert. Daher ist es sinnvoll, bei der Untersuchung zum Einfluss des
Teilchenabstandes auf das Zahigkeitsverhalten beide RAHECO-Systeme separat voneinander
Zu betrachten.

Die experimentell ermittelten J°'-K ennwerte des RAHECO-Systems R 4 al's Werkstoffwider-
stand gegen instabile Rissausbreitung sind in Bild 51 fir die verschiedenen Temperaturen in
Abhangigkeit vom Tellchenabstand dargestellt. Fir T =-20 °C sind die JWerte auf einem
sehr niedrigen Niveau und nahezu unabhangig vom Teilchenabstand. Bei hoheren Temperatu-
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ren steigen die Zahigkeitskennwerte mit Verringerung des Teilchenabstandes an, wie das in
[83] auch fur PP/EPDM-Blends ermittelt werden konnte.
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Bild51:  Risszahigkeit als Widerstand gegeniiber instabiler Rissausbreitung J°" in Abhan-
gigkeit vom mittleren Teilchenabstand A des RAHECO-Systems R 4 fur ver-
schiedene Temperaturen

Bel Raumtemperatur z.B. tritt fur A < 1,4 um bei vorhandener Priifkorpergeometrie und unter
den gegebenen Prifbedingungen keine Instabilitét im Kraft-Durchbiegungs-Diagramm auf.
Mit zunehmender Priiftemperatur verschiebt sich der Ubergang von instabilem zu stabilem
Materialversagen erwartungsgemald zu immer grof3eren Teilchenabstanden.

Die Zahigkeitskennwerte as Widerstand gegen stabile Rissinitiierung und -ausbreitung sind
in Bild 52 und im Anhang in Bild A 9 in Abhéngigkeit vom Teilchenabstand fur die einzelnen
Priftemperaturen dargestel|t.

Mit abnehmendem Teilchenabstand und zunehmender Temperatur nehmen die Zahigkeits-
kennwerte zu. Insbesondere fur héhere Temperaturen (T =30 °C und 40 °C) kann ein kriti-
scher Tellchenabstand Ayt bestimmt werden, oberhalb dessen die Kennwerte nur geringfiigig
ansteigen. Unterhalb von Ai: wird in Analogie zu den Zahigkeitseigenschaften bei instabiler
Rissausbreitung eine starke Erhdhung der Zahigkeitskennwerte schon bei geringflgiger Ab-
nahme des Teilchenabstandes beobachtet, was auf eine Veranderung der Deformationsme-
chanismen unterhalb dieses kritischen Kennwertes schlief3en lasst. Diese kritschen Teilchen-
absténde, die von der Temperatur abhangig sind, wurden in [89] ebenfalls an PP-
Copolymerisaten bestimmt. Bel einer Priftemperatur von T = 10 °C wirkt sich eine Verande-
rung des Teilchenabstandes nicht auf den Werkstoffwiderstand gegentiber Rissinitiierung aus
(Bild 52 aund Bild A 9 @). Die geringfuigige Veranderung des Tearingmoduls wird durch die
Beeinflussung des Elastizitdtsmoduls (vgl. Bild 28) und der Streckgrenze (vgl. Bild A 3) vom
Teilchenabstand hervorgerufen (Bild 52 b und Bild A 9 b).

Der Verlauf der Abhangigkeiten der bei Raumtemperatur aus Risswiderstandskurven ermit-
telten Zahigkeitskennwerte 1&sst die Schlussfolgerung zu, dass infolge des geringen stabilen
Anteils an Rissfortschritt die experimentelle Ermittlung von Risswiderstandskurven nicht
moglich ist. Die Anwendung von Zahigkeitskennwerten in der Tieflage, d.h. fur grol3ere Tell-
chenabsténde, ware in diesem Bereich nicht sinnvoll.
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Bild52:  Zahigkeitskennwerte des RAHECO-Systems R 4 als Widerstand gegen Rissiniti-
ierung J2 (a )und stabile Rissausbreitung T;>2 (b) in Abhangigkeit vom Teilchen-
abstand fur verschiedene Priftemperaturen

Anhand des Systems R 8 kann im Vergleich zum RAHECO-System R 4 gezeigt werden, dass
ein hoherer Ethylenanteil im Matrixmaterial und gleichzeitig ein hdherer Ethylenanteil im
Gesamtwerkstoff zu kleineren Teilchenabstéanden fihrt, die auch bei niedrigeren Temperatu-
ren eine Erhdhung der Zahigkeitskennwerte hervorrufen, wenn ein kritischer Teilchenabstand
unterschritten wird (siehe Bild 53).

Die Abhéngigkeit der gemessenen JWerte als Widerstand gegen instabile Rissausbreitung
des RAHECO-Systems R 8 zeigt, dass fur T =-20 °C eine geringe Zahigkeitssteigerung erst
unterhalb A = 0,39 um zu beobachten ist. Ist der Teilchenabstand grofer als dieser kritische
Wert, zeigen fiir diese Priftemperatur die Jq>' -Werte keine Abhangigkeit vom Teilchenab-
stand.

Fur den in der Mischungsreihe grofdten ermittelten Teilchenabstand (A = 2,2 um) befinden
sich fur ale Priftemperaturen die JWerte in der Tieflage, wobei sich die Tieflage der Kenn-
werte fiir die einzelnen Temperaturen nur unwesentlich unterscheidet. Der Ubergang zu hohe-
ren Zahigkeitskennwerten verschiebt sich mit zunehmender Temperatur zu immer grof3eren
Teilchenabstanden.
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Bild53: Risszéhigkeit als Widerstand gegen instabile Rissausbreitung des RAHECO-
Systems R 8 in Abhangigkeit vom Teilchenabstand und der Temperatur

Der bei hoheren RAHECO-Anteilen und Temperaturen auftretende Ubergang von dominie-
rend instabilem zu dominierend stabilem Versagensverhalten erfordert eine Beschreibung der
Risszéhigkeit mit den Kenngréf3en J,» und T, wie in Bild 54 dargestellt. Jy» sinkt mit zuneh-
mendem Teilchenabstand, so dass ein kritischer Teilchenabstand bestimmt werden kann, un-
terhalb dessen die Rissinitiierungskennwerte deutlich ansteigen, d.h. die Zahigkeit signifikant
erhoht wird. T, sinkt ebenfalls mit der Vergrof3erung des Teilchenabstandes.
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Bild54:  Zahigkeitskennwerte J» und T; des RAHECO-Systems R 8 in Abhangigkeit vom
Teilchenabstand

Verhdaltnis Tellchenabstand zu Teilchengrdl3e A/D

Der Tellchenabstand und die Teilchengrof3e stehen in einem engen Wechselverhdltnis zuein-
ander. Mit abnehmendem Teilchendurchmesser verringert sich der kritische Teilchenabstand,
bei dessen Unterschreitung eine signifikante Zahigkeitssteigerung infolge energiedissipativer
Prozesse einsetzt. Wenn sowohl der Teilchenabstand als auch die Teilchengréle verschiede-
ner Systeme relativ unterschiedliche Werte zeigen, beide Systeme aber dennoch hinsichtlich
ihrer Eigenschaften miteinander verglichen und Morphologie-Eigenschafts-K orrelationen
gefunden werden sollen, besteht eine geeignete Vorgehensweise darin, das Verhdtnis von
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Teilchenabstand zu TeilchengrofRe A/D und dessen Einfluss auf die Eigenschaften analog zu
[204] zu betrachten. Voraussetzung ist, dass diese Systeme in ihrer Morphologie und chemi-
schen Zusammensetzung dhnlich sind.

Im Bild 55 sind die Instabilitdtskennwerte z&hmodifizierter Polypropylenwerkstoffe in Ab-
hangigkeit von der Temperatur dargestellt. Die Werkstoffe besitzen eine Matrix-Teilchen-
Struktur und der Modifikatoranteil betragt fur ale drei Systeme ca. 15 M.-%. Die Werkstoffe
mit dem A/D-Verhdtnis A/D = 1,2 und 3,2 sind heterophasige Copolymerisate (HECO) be-
stehend aus einer Polypropylen-Homopolymermatrix und einer Elastomerphase mit Ethylen-
Uberschuss, der, wie bei den RAHECO-Werkstoffen, zur Ausbildung von Kern/Schale-Teil-
chen fuhrt. Der Werkstoff mit A/D =5,4 ist vom Blendsystem B 1 die Mischung B 1/2. Als
Vergleichsgroflen dienten die Instabilitatskennwerte des Matrixwerkstoffes Polypropylen. Die
beiden HECO-Werkstoffe besitzen infolge unterschiedlicher Synthesebedingungen mittlere
Teilchendurchmesser, die sich um eine Zehnerpotenz unterscheiden (siehe Tabelle in Bild
55), der Teilchenabstand vom Werkstoff mit A/D = 1,2 ist um den Faktor 3,2 grofder as der
vom Werkstoff mit A/D = 3,2, was bei ausschliefdlicher Betrachtung des Teilchenabstandes
als zéhigkeitsbestimmenden morphologischen Parameter eine hdhere Zahigkeit des Systems
mit A/D = 3,2 vermuten lasst, da gezeigt werden konnte, dass die Zahigkeitskennwerte mit
abnehmendem Teilchenabstand grof3er werden. Infolge der kleinen Teilchen sind aber die
Instabilitdtskennwerte dieses Systems wesentlich geringer. Das Blend B 1/2 verfugt Uber ei-
nen vergleichsweise grof3en Teilchenabstand.
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Bild55: Instabilitétskennwerte fur zdhmodifizierte Polypropylenwerkstoffe mit einem
EPR-Anteil von jewells ca. 15 M.-% in Abhangigkeit von der Temperatur und
dem Verhaltnis von Teilchenabstand zu Teilchengréle A/D

Wird im Bild 55 der Einfluss des A/D-Verhdtnisses auf das Zahigkeitsverhalten als Wider-
stand gegentber instabiler Rissausbreitung in Abhangigkeit von der Temperatur dieser hin-
sichtlich ihrer morphologischen Parameter stark unterschiedlichen Werkstoffe betrachtet,
dann ist die Tendenz zu erkennen, dass mit Abnahme des A/D-Verhéltnisses die J-Kennwerte
insbesondere fur Temperaturen oberhalb des Glasibergangsbereiches ansteigen. Die Erho-
hung der Z&higkeit bel niedrigen Temperaturen tritt erst bei einem relativ kleinen A/D auf.

An beiden RAHECO-Systemen wurde fir die einzelnen Mischungen jeweils das A/D-
Verhdtnis bestimmt und der Zahigkeitskennwert als Widerstand gegentber instabiler Riss-
ausbreitung in Abhangigkeit vom A/D-Verhdltnis fir verschiedene Temperaturen aufgetragen
(siehe im Anhang Bild A 10). Mit zunehmendem Teilchenabstand wurde eine Verringerung
der Teilchengrél3e fur das RAHECO-System R4 bestimmt (vgl. Tabelle 2 im Abschnitt
3.2.1). Da es sich um eine im Schmel zemischprozess hergestellte Verdiinnungsreihe handelt,
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trat die Zerteilung der Elastomerpartikel infolge der Scherwirkung um so stérker auf, je mehr
Matrixwerkstoff zugesetzt wurde. Bei der Darstellung der Zahigkeitskennwerte J° in Abhan-
gigkeit vom A/D-Verhdltnis (Bild A 10 a) wird der Einfluss der Teilchendurchmesserande-
rung berticksicht. Besm RAHECO-System R 8 wiesen die Elastomerpartikel Uber die gesamte
Verdunnungsreihe einen konstanten Durchmesser auf (Tabelle 2), so dass die Diskussion der
Zahigkeitskennwerte in Abhangigkeit vom A/D-Verhdtnis (Bild A 10b) im Vergleich zu
Ja°" in Abhangigkeit von A prinzipiell die gleiche Aussage liefert, da der Teilchenabstand in
der gesamten Verdinnungsreihe durch einen konstanten Wert dividiert wird.

Der Gesamtethylenanteil des RAHECO-Systems R 8 betrégt 38 Mol.-% und ist damit doppelt
so groRR wie der von R 4 (19 Mol .-%). Damit ist die Forderung nach der Ahnlichkeit in der
chemischen Zusammensetzung nicht erfillt.

4.3.4 Risszahigkeit als Widerstand gegeniiber der Anderungsgeschwindigkeit bruch-
mechanischer Kenngr 63en

Die in den vorherigen Abschnitten vorgestellten Ergebnisse beziehen sich auf die Konzepte
der Bruchmechanik, die die Zeit as die Kennwerte beeinflussende Grofe nicht mit bertick-
sichtigen. Die Untersuchungen wurden alle unter schlagartiger Beanspruchung mit einer Ge-
schwindigkeit von v = 1,5 m/s durchgefihrt. Bel dieser Geschwindigkeit ist insbesondere bei
niedrigen Temperaturen die Neigung zu Relaxations- und Retardationsprozessen in elasto-
mermodifizierten Polypropylenwerkstoffen zwar relativ gering, aber in starkem Mal3e vom
Werkstoffverhalten selbst abhéngig. Fur sprodes Werkstoffverhalten, dass durch Bruchzeiten
von weniger als 0,5 ms charakterisiert ist, sind zeitabhangige Prozesse eher vernachl&ssigbar.
Mit zunehmender Duktilitét erhoht sich die Bruchzeit und damit wird auch fir héhere Bean-
spruchungsgeschwindigkeiten der Einfluss zeitabhangiger Prozesse auf das Zahigkeitsverhal-
ten grof3er. Die Einbeziehung der Beanspruchungszeit in die bruchmechanische Bewertung
erfolgt Uber die Ermittlung der Risszéhigkeit als Widerstand gegeniiber der Anderungsge-
schwindigkeit der Kenngrof3en im Bereich des stabilen Risswachstums. Damit soll Uberprift
werden, ob fur elastomermodifizierte Polypropylenwerkstoffe ein stationdrer Zustand wéah-
rend der stabilen Rissausbreitung erreicht wird.
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Bild56: Zusammenhang zwischen Rissoffnungsverschiebungsgeschwindigkeit ddy/dt und
stabiler Rissverlangerung Da des Blendsystems B 1 bel Raumtemperatur fir ver-
schiedene EPR-Anteile

Mit Hilfe von Bild 56 kann gezeigt werden, dass bei Raumtemperatur die Rissotffnung des
Blendsystems B 1 mit konstanter Geschwindigkeit unabhangig von Kautschukanteil und
Rissverlangerung von statten geht. Da die Risswiderstandskurven mit der Mehrprobentechnik
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aufgenommen werden, erfolgt die Erzeugung der verschiedenen Rissverlangerungen unter
jewells identischen auf¥eren und inneren Prifbedingungen, wie z.B. die Stitzweite, die Prif-
geschwindigkeit und die Kerbschérfe.

Fir die sehr duktilen PP/EPR-Blends ist es gunstiger, nur den Kerbanteil der Durchbiegung
und die daraus bestimmte Rissspitzendffnungsverschiebungsgeschwindigkeit ddg/dt als Riss-
zahigkeit in Abhéngigkeit von der stabilen Rissverl&ngerung zu betrachten.

In Bild 57 ist die ddg/dt-Da-Abhéngigkeit der Blends mit hoheren Kautschukanteilen des Sy-
stems B 1 fur Raumtemperatur dargestellt. Fir diese Werkstoffe stellt sich unter den gewahl-
ten Prifbedingungen im Gegensatz zu den Ergebnissen an PP-Copolymerisaten aus [94,128]
keine konstante Rissspitzentffnungsverschiebungsgeschwindigkeit ein, diese Geschwindig-
keit nimmt sowohl mit der Risslange als auch mit dem EPR-Anteil zu. Die Zunahme der Ge-
schwindigkeit in Abhangigkeit von der stabilen Rissverlangerung deutet auf eine eventuelle
Erweichung des Werkstoffs mit zunehmender Rissverléngerung hin. Diese Erweichung kann
durch eine adiabate Erwdrmung vor der Rissspitze hervorgerufen werden. Die plastische Zone
vor der Rissspitze nimmt mit zunehmender Rissverlangerung zu, so dass infolge der endli-
chen Priifkorpergeometrie eine Uberlagerung von plastischer Zone und Druckspannungszone
die Rissspitzendffnungsverschiebungsgeschwindigkeit beeinflussen kann.

An RAHECO-Systemen wurde in [205] der Einfluss der Nachgiebigkeit (1/Eg) und der Flief3-
spannung auf die Rissspitzentffnungsverschiebungsgeschwindigkeit diskutiert. Mit zuneh-
mender Nachgiebigkeit und abnehmender Flief3spannung erhoht sich ddg/dt. Diese Aussage
trifft auch auf den in Bild 57 dargestellten Zusammenhang zu.

B1
0,16

012 %

@
.§. EPR-Anteil
s 0,08 O 30M.-%
} A 40M.-%
© v 50M.-%
0,04 + 60M.-%
& 70M.-%
T=20°C X 85M.-%

L 1 L 1 L 1 L
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8
Da [mm]

Bild57: Zusammenhang zwischen Rissspitzendffnungsverschiebungsgeschwindigkeit
ddg/dt und Da des Blendsystems B 1 bei Raumtemperatur fir verschiedene EPR-
Anteile

Das Ethylen-Propylen-Copolymer als Elastomerphase befindet sich im unvernetzten amor-
phen Zustand und weist infolge der niedrigen Lage seiner Glastemperatur eine hohe Ketten-
beweglichkeit und damit eine relativ hohe Neigung zur viskosen Deformation auf. Die Erho-
hung des Kautschukanteils fuhrt folglich zu einem Anstieg des viskosen Deformationsanteils,
der in den registrierten Kraft-Durchbiegungs-Diagrammen enthalten ist und bel der Kenn-
wertermittlung mit beriicksichtigt wird, was zu héheren Rissspitzentffnungsverschiebungsge-
schwindigkeiten bel hoheren Elastomeranteilen fuhren kann. Eine fundierte Aussage kann
beim gegenwaértigen Erkenntnisstand nicht getroffen werden, esist folglich notwendig, insbe-
sondere bei diesen hochschlagzéhen Systemen eine auswertemethodische Welterentwicklung
voranzutreiben, da gegenwartig eine Bewertung viskoser Verformungsanteile ohne zusétzli-
che Mal3nahmen nicht moglich ist.
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In Bild 58 ist der Einfluss der Priftemperatur auf die Rissspitzentffnungsverschiebungsge-
schwindigkeit in Abhéngigkeit von der stabilen Rissverlangerung am Beispiel des PP/EPR-
Blends mit 30 M.-% EPR (B 1/3) dargestellt.
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Bild58: Zusammenhang zwischen ddg/dt und Da des Blends B 1/3 fir verschiedene Tem-
peraturen

Fir diese Zusammensetzung liegt das Blend in einer Matrix-Teilchen-Struktur vor. Die
ddy/dt-Da-Abhangigkeit zeigt einen deutlichen Einfluss der Glaslibergangstemperatur des
Matrixwerkstoffes. Kurz unterhalb bzw. am Beginn des Ubergangsbereiches (T =0°C) ist
ddg/dt sehr stark von der stabilen Rissverlangerung abhangig, es ist eine kontinuierliche Zu-
nahme mit Erhéhung der Rissverléngerung zu beobachten, die auf ein nichtstationéres Riss-
wachstum hindeutet. Im Vergleich zu den ddy/dt-Da-Abhéangigkeiten, die bel héheren Prif-
temperaturen ermittelt wurden, liegen bei T =0 °C die Werte auf einem niedrigeren Niveau
infolge der Behinderung der Kettenbeweglichkeit in der amorphen Phase der PP-Matrix.
Oberhalb der Glasibergangstemperatur kann fur diesen Werkstoff eine Temperaturunabhén-
gigkeit der Rissspitzendffnungsverschiebungsgeschwindigkeit beobachtet werden. Aber auch
bei diesen hoheren Temperaturen stellt sich keine von der stabilen Rissverlangerung unab-
hangige konstante Geschwindigkeit ein. Offensichtlich ist fir dieses Blend der Teilchenab-
stand nicht ausreichend klein genug, um eine entsprechend grofRe Uberlagerung der Span-
nungsfelder, die bei Belastung um die Teilchen aufgebaut werden, realisieren zu konnen. Die-
se Uberlagerung wiirde nach [89,94] eine Erhthung des zugefiinrten Energieanteils hervorru-
fen, der fur Deformationsmechanismen im Teilchen und an der Grenzflache verbraucht wird.
Eine Angleichung der Matrix und Elastomerphase hinsichtlich ihrer chemischen Struktur
fuhrt zu einer Verbesserung der Phasenwechselwirkungen, was eine Verbesserung des Eigen-
schaftsniveaus nach sich zieht. Die positive Verdnderung der Zahigkeitseigenschaften unter
Verwendung des statistischen Propylen-Ethylen-Copolymeren mit 4 Mol.-% Ethylen im
Blendsystem B 2 ist aber in Vergleich zur PP-Homopolymermatrix mit Hilfe bruchmechani-
scher Methoden nicht nachweisbar. Das konnte bereits anhand Bild 35 fur die JKennwerte
als Widerstand gegen instabile Rissausbreitung ermittelt werden, und lasst sich auch in Bild
59 an der Abhangigkeit ddy/dt von Da zeigen. Es kann davon ausgegangen werden, dass ein
Ethylenantell von 4 Mol.-% nicht ausreichend ist, um die Wechselwirkungen zwischen Matrix
und Elastomerphase derart zu verbessern, dass sich nach Erreichen einer bestimmten stabilen
Rissverlangerung stationéres Risswachstum einstellt.
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Bild59:  Zusammenhang zwischen ddy/dt und Da bel Raumtemperatur fir verschiedene
EPR-Anteile des Blendsystems B 2

Ein Vergleich von Bild 57 und Bild 59 zeigt, dass der Matrixeinfluss auf die Rissspitzentff-
nungsverschiebungsgeschwindigkeit in Abhangigkeit von der stabilen Rissverlangerung im
Vergleich zu dem Einfluss, den der Elastomeranteil auf diese Werte ausiibt, verschwindend
gering ist.

Fur die Copolymersysteme R 4 und R 8 stellt sich ebenfalls keine vom Teilchenabstand unab-
héngige konstante Rissspitzentffnungsverschiebungsgeschwindigkeit, wie in [94] ein. Hier
nimmt ddg/dt mit zunehmender stabiler Rissverléangerung und mit abnehmendem Teilchenab-
stand, das heif3t mit ansteigendem RAHECO-Antell, zu. Es kann bei diesen Werkstoffsyste-
men ebenfalls von einer Erwdrmung vor der Rissspitze und von einem Einfluss der Nachgie-
bigkeit und Flief3sspannung auf die Rissspitzendffnungsverschiebungsgeschwindigkeit ausge-
gangen werden. Mit zunehmender Nachgiebigkeit und abnehmender Flief3sspannung erhoht
sich ddg/dt. In Bild 60 sind fur das Copolymersystem R4 ausgewahlte ddy/dt-Da-
Abhangigkeiten bel einer Priftemperatur von T = 40 °C dargestel|t.
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Bild 60:  Rissspitzentffnungsverschiebungsgeschwindigkeit in Abhangigkeit von der sta
bilen Rissverlangerung fir das RAHECO-System R 4 bei T =40 °C fir verschie-
dene RAHECO-Anteile
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Die an diesen Werkstoffen experimentell ermittelten Ergebnisse zeigen die Notwendigkeit
einer werkstoffspezifischen methodischen Weiterentwicklung der bruchmechanischen Be-
wertung von Kunststoffen.

4.4 Ermittlung von Sprod-Zah-Ubergangstemperaturen in Bereichen stabiler
und instabiler Rissausbreitung

Im Abschnitt 4.3 konnte fur Polymerblendsysteme und Copolymerisate gezeigt werden, dass
morphologische Parameter, wie Teilchenabstand und -durchmesser das Za&higkeitsverhalten
dieser Werkstoffgruppe wesentlich bestimmen. Werden z.B. die J*'-Kennwerte als Wider-
stand gegentber instabiler Rissausbreitung fur unterschiedliche Werkstoffmodifikationen in
Abhangigkeit von der Temperatur betrachtet (z.B. Blendsystem B 1 in Bild 31), kann eine
definierte Temperatur gefunden werden, ab der ein deutlicher Anstieg der Instabilitétskenn-
werte auftritt. Fiir das genannte Blendsystem wird die Lage der Ubergangstemperatur durch
die Mischungszusammensetzung definiert. Wird fir ein Blend der Zahigkeitskennwert in Ab-
hangigkeit von der Priftemperatur aufgetragen, lasst sich eine Ubergangstemperatur bestim-
men, indem zwei Tangenten an die Kurve angelegt werden, deren Schnittpunkt als die Uber-
gangstemperatur definiert ist (Bild 61).

Diese Ubergangstemperatur im Bereich instabiler Rissausbreitung wird als Sprod-Zah-Uber-
gangstemperatur Tszy bezeichnet. Sie charakterisiert den Ubergang von sprodem, linear ela-
stischem Werkstoffverhalten zum zéhen Werkstoffverhalten, bei dem ein bestimmter Anteil
eingetragener Energie in plastische Deformation umgewandelt wird, was infolge der verbes-
serten Energieaufnahmefahigkeit zu hdheren Zahigkeitskennwerten fhrt.

Eine analoge V orgehensweise kann auch im Bereich stabiler Rissinitiierung zur Bestimmung
des Ubergangs von zidhem zu hochschlagzahem Werkstoffverhalten herangezogen werden.
Hier dienen zur Bestimmung der Ubergangstemperatur T2y die bei verschiedenen Tempera-
turen ermittelten technischen Rissinitiierungskennwerte Jo» bzw. dy», insofern diese einen
Ubergang in der Zzhigkeitskennwert-Temperatur-Darstellung aufweisen.
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ST
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Bild61:  Schematische Darstellung zur Bestimmung von Ubergangstemperaturen aus der
Temperaturabhangigkeit von Zahigkeitskennwerten

Blendsysteme

Fir das Blendsystem B 1 wurden die Ubergangstemperaturen sowohl im Bereich instabiler
Rissausbreitung als auch im Bereich stabiler Risseinleitung aus den experimentell ermittelten
Zahigkeitskennwerten bestimmt. Diese Werte lassen sich in einem Diagramm, in dem der
EPR-Anteil in Abhéngigkeit von der jeweiligen Ubergangstemperatur dargestellt ist, zusam-
menfassen (energiedeterminiert: Bild 62, verformungsdeterminiert: Bild A 11).



Experimentelle Ergebnisse und Diskussion 83

energiedeterminiert

100
B1
80 - 3,
hochschlagzah
g 60 |-
=3
v 40+ o)
&
20 +
of [

-80 -60 -40 -20 0 20 40
T [°C]

Bild62:  Sprod-Z&h-Ubergangstemperaturen und Zah-Hochschlagzéah-Ubergangstempera-
turen des Blendsystems B 1 in Abhéngigkeit vom EPR-Anteil, bestimmt aus den
energiedeterminierten Zahigkeitskennwerten (3, Jo2)

Die Ubergangstemperaturen, die aus den energiedeterminierten Zahigkeitskennwerten be-
stimmt werden, zeigen tendenziell den gleichen Verlauf wie die Ubergangstemperaturen, de-
ren Bestimmung die verformungsdeterminierten Zahigkeitskennwerte zugrunde liegen. Fir
beide Ubergange ist mit zunehmender Temperatur eine exponentielle Abnahme des EPR-
Antells zu beobachten. Wird die kritische Riss6ffnung in Bild A 11 betrachtet, kann dem ent-
nommen werden, dass fur das Polypropylen-Homopolymer B 1/1 und das Blend mit 15 M.-%
EPR (B 1/2) der Ubergang von sprédem zu zdhem Werkstoffverhalten bei niedrigeren Tem-
peraturen einsetzt als das fur die '-Kennwerte (Bild 62) bestimmt wurde. Der Ubergang
zdh/hochschlagzah tritt bel den energiedeterminierten Zahigkeitskennwerten erst ab einem
EPR-Anteil von 40 M .-% auf, die kritische Risstffnung zeigt bereits bei 30 M.-% EPR diesen
Ubergang. Sollen also zur Bestimmung von Einsatztemperaturen diein Bild 62 und Bild A 11
gezeigten Darstellungen genutzt werden, liefert fir diese Werkstoffgruppe die Bestimmung
der Ubergangstemperaturen mit Hilfe von energiedeterminierten Zahigkeitskennwerten insbe-
sondere im Bereich geringerer Kautschukanteile (0 M.-% bis 30 M.-%) die grof3ere Sicher-
heit.

Copolymer systeme

An den Copolymersystemen wurden ebenfalls Sprod-Zah-Ubergangstemperaturen bestimmt.
Bei diesen Verdinnungsreithen veréndert sich die Teilchengrof3e im Vergleich zum Tellchen-
abstand nur geringfigig (RAHECO R 4) bzw. der Teilchenabstand ist die einzige morpholo-
gische Veréanderliche (RAHECO R 8). Deshalb wurde zusétzlich ein kritischer Tellchenab-
stand fir den Sprod-Zah-Ubergang bei der jeweiligen Priiftemperatur bestimmt. Die Ermitt-
lung des kritischen Teilchenabstandes erfolgt, indem der experimentell bestimmte Zahigkeits-
kennwert fir die jeweilige Priftemperatur in Abhéngigkeit vom Teilchenabstand aufgetragen
wird (vgl. z.B. Bild 53). An diese Kurve lassen sich analog zu Bild 61 zwei Tangenten anle-
gen, deren Schnittpunkt den kritischen Teilchenabstand Ayi; darstellt, an dem der Ubergang
sprod/zah bzw. za8h/hochschlagzah bestimmt wird.

In Bild 63 ist der kritische Teilchenabstand in Abhangigkeit von der jeweiligen Priftempera-
tur aufgetragen. Mit zunehmender Temperatur l&sst sich ein Ubergang von sprodem zu zahem
Materialverhalten fur grofere Teilchenabstande beobachten.
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Borggreve [63] und Margolina [206] ermittelten fur z&hmodifizierte Polyamidwerkstoffe mit
Matrix-Teilchen-Struktur einen linearen Zusammenhang zwischen dem kritischen Teilchen-
abstand und der Temperatur. Diese Tendenz kann fir das RAHECO-System R 4 auch gefun-
den werden, alerdingsist eine Anzahl von drei Messwerten zu gering, um verallgemeinernde
Aussagen treffen zu kénnen. An diesem Werkstoffsystem wurde bel T = -20 °C ebenfalls das
Zahigkeitsverhalten untersucht. Fur diese Temperatur zeigen die Mischungen alle sprodes
Werkstoffverhalten (vgl. Bild 51), weshalb bel T =-20 °C kein kritischer Teilchenabstand fur
den Sprod-Zah-Ubergang bestimmt werden kann.
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Bild63:  Kiritischer Teilchenabstand fur den Sprod-Z&h-Ubergang und den Zah-Hoch-
schlagzah-Ubergang des RAHECO-Systems R 4 in Abhangigkeit von der Tempe-
ratur

Der kritische Teilchenabstand, an dem der Ubergang von zdhem zu hochschlagzahem Werk-
stoffverhalten stattfindet, kann nur fir hohere Temperaturen (T =30 °C und 40 °C) bestimmt
werden (Agit = 1,45 um). Fur Teilchenabstande A < Ayt wird eine starke Erhéhung der Z&
higkeitskennwerte schon bei geringfligiger Abnahme des Teilchenabstandes beobachtet, was
auf eine Veradnderung der Deformationsmechanismen unterhalb dieses kritischen Kennwertes
schlief3en lasst. Bel geringeren Temperaturen ist der Teilchenabstand zu grol3, um Ayt be-
stimmen zu kénnen. Die bel Belastung entstehenden Spannungsfelder um die Teilchen mis-
sen sich um einen bestimmten Betrag Uberlagern, um zadhigkeitssteigernd wirksam zu werden.
Die Grofe und Ausdehnung dieser Spannungsfelder sind offensichtlich temperaturabhéngig.
Der kritische Teilchenabstand fiir den Sprod-Zzh-Ubergang der einzelnen Priiftemperaturen
ist fUr die Verdinnungsreihe des Copolymersystems R 8 in Bild 64 dargestellt.

Bei diesem Copolymersystem konnte fiir jede Priiftemperatur ein Ubergang von sprodem zu
zdhem Materiaverhalten bel einem kritischen Teilchenabstand gefunden werden. Wird dieser
kritische Teilchenabstand in Abhangigkeit von der Temperatur aufgetragen (Bild 64), dann
ergibt sich ein von der Glasibergangstemperatur des Matrixwerkstoffes unabhangiger linearer
Zusammenhang [49], der mit der in Bild 64 eingefiigten empirischen Gleichung beschrieben
werden kann und mit den Ergebnissen in [63,206] korreliert. Da die Parameter dieses linearen
Zusammenhanges vom molekularen und morphologischen Design des Werkstoffes beein-
flusst werden, ist eine Verallgemeinerung nur bedingt mdglich. Die Kenntnis dieser Zusam-
menhéange ist aber fir die anwendungsorientierte Werkstoffoptimierung von grundlegender
Bedeutung.

Da fur das RAHECO-System R 8 eine Temperaturabhangigkeit des Risswiderstandsverhal-
tens nicht im Mittelpunkt des Interesses stand, wurden die in Bild 49 a dargestellten und bei
Raumtemperatur ermittelten Risswiderstandskurven hinsichtlich der Einflussgrofen RAHE-
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CO-Anteil bzw. mittlerer Teilchenabstand untersucht. Es konnte anhand der Darstellung in
Bild 54 ein kritischer Teilchenabstand bestimmt werden, an dem der Ubergang von zihem zu
hochschlagzéhem Werkstoffverhalten stattfindet. Fir dieses Werkstoffsystem betragt der
Teilchenabstand Ayit = 0,4 pum.
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Bild64:  Kritischer Teilchenabstand fiir den Ubergang von sprodem zu zdhem Materialver-
halten des RAHECO-Systems R 8 in Abhangigkeit von der Priiftemperatur

Um die Sprod-Zah- bzw. Zah-Hochschlagzah-Ubergange und deren Abhangigkeit von mor-
phologischen Parametern und der Temperatur beider Copolymersysteme RAHECO R 4 und
R 8 einander gegenuberstellen zu kénnen, wurde das Verhaltnis vom kritischen Teilchenab-
stand zum Teilchendurchmesser (A/D)wir verwendet. In Bild 65 ist dieses Verhéltnis in Ab-
héngigkeit von der Temperatur fUr beide Werkstoffsysteme im Bereich stabiler Risseinleitung
und instabiler Rissausbreitung dargestellt.

Fir beide Werkstoffsysteme ist die Temperaturabhangigkeit von (A/D)yit Im Bereich instabi-
ler Rissausbreitung stérker ausgepragt als im Bereich der stabilen Risseinleitung. Die Z&hig-
keitserhdhung beginnt fir das RAHECO-System R 8 oberhalb des Glaslibergangsbereiches
der Elastomerphase und ist wesentlich stérker ausgepragt als beim RAHECO-System R 4. Es
kann davon ausgegangen werden, dass infolge des héheren Ethylenanteils und des kleineren
Teilchenabstandes die Uberlagerung der Spannungsfelder um die Elastomerteilchen die De-
formation der Matrixstege auch bei niedrigeren Temperaturen beguinstigen.

Bel dem System R 4 tritt eine Zahigkeitssteigerung infolge des grof3eren Teilchenabstandes
erst oberhalb der Glastemperatur des Matrixwerkstoffes auf. Um den Mechanismus der Riss-
ausbreitung von vorwiegend instabil zu stabil verandern zu kénnen, ist der Teilchenabstand
im sproderen Werkstoffsystem R 4 wesentlich stérker zu reduzieren als im System R 8, wes-
halb die Differenz der (A/D)wir-Werte kleiner ist alsbei R 4.

Die Zéahigkeitsoptimierung im Temperaturbereich zwischen den Glasiibergangstemperaturen
von Matrix und Elastomerphase, auch als Tieftemperaturzdhigkeit bekannt, erfordert die Op-
timierung von Teilchendurchmesser und Teilchenabstand in Abhangigkeit vom jeweiligen
Matrixwerkstoff und der Elastomerphase.

Die Ermittlung dieser Zusammenhange ist in der Werkstoffentwicklung fur den effektiven
Zuschnitt der Morphologie von grof3er Bedeutung.
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Bild 65:  Abhangigkeit des kritischen Verhaltnisses (A/D)yit von der Temperatur im Be-
reich stabiler und instabiler Rissausbreitung der beiden RAHECO-Systeme R 4
und R 8

45 Aussagefahigkeit des EWF-Konzeptesfir Polypropylenwer kstoffe

451 Anwendung des EWF-Konzeptes auf z&hmodifizierte Werkstoffsysteme unter
schlagartiger Biegebeanspruchung

Die Konzepte der Flieffdoruchmechanik sind auf relativ kleine Dehnungen in der Rissspit-
zenumgebung beschrankt. Auf Grund der Tatsache, dass die elastomermodifizierten Polypro-
pylenwerkstoffe in der Lage sind, Kréfte auch bel grofl3en Deformationen zu Ubertragen, wur-
de das EWF-Konzept zur Beschreibung des Zahigkeitsverhaltens in diesem Bereich ange-
wandt. In [156] wird die erfolgreiche Anwendung des EWF-Konzeptes auf ABS-Werkstoffe
und Propylencopolymere unter schlagartiger Beanspruchung im dreiachsigen Spannungszu-
stand erdrtert. Aus diesem Grund wurden SAN/ABS-Blends zur Untersuchung der Aussage-
fahigkeit des EWF-Konzeptes bei schlagartiger Beanspruchung mit herangezogen.
SAN/ABS-Blends sind Werkstoffe mit einer Matrix-Teilchen-Struktur, deren Matrix aus
SAN, einem amorphen Polymerwerkstoff, besteht, in dem eine Elastomerphase dispers ver-
teilt ist. Beim Auftreten plastischer Deformationen zeichnet sich dieser Werkstoff durch eine
deutliche Weil¥arbung aus. ABS ist ein Copolymeres mit Matrix-Teilchen-Struktur, die Ma-
trix, SAN, entspricht der zweiten Blendkomponente. So dass auch bel diesem Werkstoffsys-
tem durch Mischen mit Matrixwerkstoff eine Veradnderung des Teilchenabstandes bei gleich-
bleibender Teilchengrofle angestrebt wird. Es handelt sich bei diesen Systemen ebenfalls um
eine Mischungsreihe.

Mit zunehmendem ABS-Anteil verringert sich der Abstand zwischen den Elastomerpartikeln.
Die Spannungsfelder, die infolge der Beanspruchung um die Teilchen aufgebaut werden,
konnen sich eher Uberlagern, was zur Erhéhung der Energieaufnahnmefdhigkeit und damit zur
Verbesserung der Zahigkeitseigenschaften fhrt.

Im Bild 66 sind die Kraft-Durchbiegungs-Kurven der verschiedenen SAN/ABS-Blends, die
an den Prufkorpern mit der jewells grofdten Ligamentlange aufgezeichnet wurden, dargestellt.
Da eine grof3e Ligamentlange, d.h. ein kleines a/W-Verhéltnis, das instabile Werkstoffversa-
gen beginstigt, handelt es sich bei den Prifkorpern, an denen diese hier dargestellten Kurven
bestimmt wurden, um die Prufkérper, an denen am ehesten instabiles Werkstoffverhalten be-
obachtet werden kann. Die Kurven der Blends mit 16 M.-% und 20 M.-% ABS weisen eine
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Instabilitét nach dem Kraftmaximum auf, fir die anderen drei Blends kann dieses instabile
Verhalten nicht gefunden werden.
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Bild66:  Kraft-Durchbiegungs-Diagramme fir die jeweils grofdte Ligamentlange der ein-
zelnen SAN/ABS-Blends

Wie die einzelnen Diagramme in Bild 66 zeigen, rufen grof3ere Teilchenabstande eher insta
biles Versagen hervor. Die w;-I-Abhangigkeit fur das Blend mit 16 M.-% ABS wurde mit
Ausnahme des Prifkorpers mit der geringsten Ligamentlange an Prifkorpern bestimmt, die
instabiles Versagen zeigten. Der Werkstoff mit 20 M.-% ABS hat unter den gewéhlten Prif-
bedingungen einen Ubergang von instabiler zu vorwiegend stabiler Rissausbreitung, wenn die
Ligamentlénge von ca. 5 mm unterschritten wird. Damit ist das Kriterium zur Anwendbarkeit
des EWF-Konzeptes, das die Selbstdhnlichkeit der Kraft-Verformungs-Kurven vorschreibt,
nicht erfillt. Werden die drei Mischungen mit den héheren ABS-Anteilen betrachtet, dann
sind die Kraft-Durchbiegungs-Diagramme dieser duktilen Werkstoffe untereinander selbst-
dhnlich und der Riss pflanzt sich in einem plastifizierten Ligament fort. Das heil3t, fir diese
drei Systeme sind die Gultigkeitskriterien des EWF-K onzeptes erflillt.
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Bild67:  Brucharbeit in Abhangigkeit von der Ligamentlange fir SAN/ABS-Blends mit
unterschiedlichen ABS-Anteilen, ermittelt im Kerbschlagbiegeversuch
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Im Bild 67 ist die Brucharbeit in Abhéngigkeit von der Ligamentlange fur SAN/ABS-Blends
mit ABS-Anteilen von 16 M.-% bis 36 M.-% grafisch dargestellt. Die Kennwerte fir Rissini-
tilerung we' und fur die Rissausbreitung bw,' sind fur die einzelnen Mischungen aufgelistet. In
dieser Darstellung wird der Unterschied im Anstieg der wi-1-Kurve deutlich. Insbesondere fir
grol3e Ligamentlangen ist die Brucharbeit der Mischungen mit 16 M.-% und mit 20 M.-%
ABS, d.h. fir die Prifkorper mit instabilem Werkstoffverhalten, wesentlich weniger stark von
der Ligamentlange abhéngig as das fur die drei weiteren Mischungen und fir kiirzere Liga-
mentldngen des Blends mit 20 M.-% ABS beobachtet werden konnte. Die Mischung mit
20M.-% ABS zeigt eine bilineare Abhangigkeit der Brucharbeit von der Ligamentlénge.
Beim Blend mit 16 M.-% ABS ist der Wert der Brucharbeit, der bei der kleinsten Ligament-
lange ermittelt wurde, unverh@ltnismaldig geringer und deutet ebenfalls auf einen bilinearen
Zusammenhang von ws und | dieser Mischung hin, der mit dem Bruchverhalten korreliert.

Die aus dem Diagramm bestimmten und in Bild 67 aufgelisteten Kennwerte zeigen, dass we
als Kennwert fur die Rissinitiierung keine Abhangigkeit vom ABS-Anteil zeigt. Der Anstieg
der Kurven bwp, der ein Maf3 fir den Widerstand gegentiber der Rissausbreitung darstellt,
nimmt mit zunehmendem ABS-Anteil und damit abnehmendem Teilchenabstand zu. Das
heil3t, mit ansteigendem ABS-Antelil tritt wie erwartet eine Zahigkeitssteigerung auf. Die nicht
nachvollziehbare we-Abhangigkeit ist ein Indiz dafur, dass das EWF-Konzept insbesondere
bei schlagartiger Beanspruchung unter EDZ-Bedingungen offensichtlich nicht ausreichend
struktursensitiv ist, um fur Zwecke der Werkstoffentwicklung und -optimierung und zur Auf-
stellung von Morphol ogie-Zahigkeits-K orrel ationen herangezogen werden zu konnen.

Die Uberpriifung der Anwendbarkeit des von Vu-Khanh [164] fir schlagartige Beanspru-
chung unter EDZ-Bedingungen modifizierte EWF-Konzepts fuhrt zu der in Bild 68 gezeigten
Darstellung.

Prinzipiell wurde der dem in Bild 67 identische Kurvenverlauf fir die einzelnen Mischungen
bestimmt, da alle Prifkorper in jeder Mischung vollstandig gebrochen sind. Das heif¥, U/A
aus Bild 68 ist gleich w; aus Bild 67 und die Bruchflache entspricht dem Prifkorperquer-
schnitt (B*| = B*Da). Damit sind die y-Achsen der beiden Diagramme identisch, die x-Achse
in Bild 68 wurde mit dem Faktor der Prufkorperbreite B (ca. 4 mm) multipliziert, d.h. beide
Achsen unterscheiden sich um den Faktor 4.
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Bild68:  Brucharbeit in Abhangigkeit von der Bruchflache und vom ABS-Anteil fur
SAN/ABS-Blends nach Vu-Khanh

Die nach dieser Methode ermittelten Rissinitiierungs- und -ausbreitungskennwerte G; und T,
sind in Bild 68 neben dem Diagramm aufgelistet. Die Gleichheit beider Darstellungen fihrt



Experimentelle Ergebnisse und Diskussion 89

zu dem Schluss, dass auch die Methode nach Vu-Khanh nicht struktursensitiv genug ist, um
bei diesen ABS-Werkstoffen zur Materialentwicklung und -optimierung herangezogen wer-
den zu kdnnen.

PP-Copolymer systeme

In [61,157] wurde an PP/EPDM/PE-Blends bzw. an PP-Copolymeren das EWF-Konzept zur
morphol ogiebezogenen Zahigkeitscharakterisierung erfolgreich angewandt.

Der Werkstoff, an dem die Untersuchungen zur Anwendbarkeit des EWF-Konzeptes auf
zdhmodifizierte Polypropylenwerkstoffe unter EDZ-Bedingungen und schlagartiger bzw. qua
sistatischer Biegebeanspruchung durchgefiihrt wurden, ist ein Propylen-Copolymersystem mit
Matrix-Teilchen-Struktur. Die Morphologie entspricht den in [61] untersuchten Blends. Die
Matrix bildet ein Propylen-Homopolymer, die Teilchen sind Kern-Schale-Teilchen bestehend
aus EPR mit einem bzw. mehreren kristallisierten PE-Einschliissen. Im Vergleich zu den oben
erlduterten RAHECO-Systemen ist der Unterschied in der Matrix zu finden. Auch dieses Co-
polymersystem (HECO) wurde, wie bereits die RAHECO-Systeme, durch Zumischen von
Matrixwerkstoff hinsichtlich des Teilchenabstandes bei konstanter Teilchengrof3e variiert, so
dass eine Verdinnungsrei he entstand.

Die schlagartige Biegebeanspruchung (vy = 1,5 m/s) des Basiswerkstoffes (100 M.-% HECO)
liefert die in Bild A 12 a bis h fur unterschiedliche Ligamentlangen dargestellten Kraft-
Durchbiegungs-Diagramme. Mit abnehmender Ligamentlange ist eine Zunahme der maxi-
malen Durchbiegung und gleichzeitig ein Ubergang von vorwiegend instabilem zu stabilem
Werkstoffversagen zu beobachten. Die Selbstéhnlichkeit der F-f-Kurven als eine Grundvor-
aussetzung fur die Anwendbarkeit des EWF-Konzeptes ist also fur diesen Werkstoff unter den
gewdahlten Prifbedingungen nicht vorhanden.

Ab einer Ligamentlange von | =4,5mm tritt keine Instabilitdt im Kraft-Durchbiegungs-
Diagramm mehr auf, und der Riss pflanzt sich in einem plastifizierten Ligament fort. Das
heif3t, dass fur diesen Werkstoff unter den gewahlten Prifbedingungen nur flr Ligamentlén-
gen | <5 mm dieses Konzept angewendet werden kann.

Wird fur sdmtliche Prufkorper die Brucharbeit Uber der Ligamentl&nge aufgetragen, fihrt das
zu der in Bild 69 gezeigten Darstellung.
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Bild69:  Brucharbeit w; in Abhangigkeit von der Ligamentlange | eines Copolymeren mit
PP-Homopolymermatrix, schlagartige Beanspruchung

Fur Prifkorper mit | <5 mm |&sst sich ein linearer Zusammenhang von w; und | ableiten, fur
| >5 mm (der Bereich, in dem instabiles Versagen auftritt) ist die Brucharbeit wesentlich ge-
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ringer und nahezu unabhéangig von der Ligamentlange. Zur Beschreibung des Zahigkeitsver-
haltens ist das EWF-Konzept fir den HECO-Werkstoff unter den gewéahlten Prifbedingungen
nur bedingt geeignet.

Wird dem HECO ein Matrixwerkstoff zugegeben, vergrofiert sich der Teilchenabstand, das
instabile Werkstoffversagen wird beginstigt. Eine Zugabe von 10 M.-% Matrixwerkstoff
fuhrt zu einer Verschiebung der kritischen Ligamentlange, oberhalb der instabiles Versagen
auftritt, zu | = 3,8 mm, fur die Mischung 50 M.-% Matrix und 50 M.-% HECO verschiebt sich
lkit zu | =2,5mm. Da die Gultigkeitskriterien zur Anwendbarkeit des EWF-Konzeptes mit
zunehmenden Teilchenabstand immer weniger erfiillt sind, kann das Konzept bei schlagarti-
ger Beanspruchung zur Zahigkeitsbeschreibung bzw. zur Aufstellung von Morphologie-
Zahigkeits-Korrelationen und somit zur Werkstoffoptimierung fur dieses Werkstoffsystem
nicht angewendet werden.

45.2 Anwendung des EWF-Konzeptes auf zahmodifizierte Polypropylenwerkstoffe
unter quasistatischer Biegebeanspruchung

Dadas Zéhigkeitsverhalten der Kunststoffe neben der Priftemperatur auch sehr stark von der
Beanspruchungsgeschwindigkeit beeinflusst wird, soll im folgenden Abschnitt die Anwend-
barkeit des EWF-Konzeptes unter quasistatischen Beanspruchungsbedingungen Uberprift
werden.

Die Untersuchungen wurden an Werkstoffen der Verdinnungsreihe des HECO-Systems an
SENB-Prufkdrpern mit unterschiedlicher Kerblange im quasi statischen Biegeversuch bel Tra-
versengeschwindigkeiten von vr=5, 50 und 500 mm/min durchgefiihrt. Bei diesen ver-
gleichsweise geringen Beanspruchungsgeschwindigkeiten verhielten sich von allen Werkstof-
fen samtliche PrUfkorperkonfigurationen duktil, es konnte tberall eine stabile Rissfortpflan-
zung in ein zuvor plastifiziertes Ligament beobachtet werden. Die aufgezeichneten Kraft-
Durchbiegungs-Diagramme sind untereinander selbstéhnlich, wie das in Bild A 13 exempla-
risch fir das System 100 M.-% HECO dargestellt ist.

Bei diesen geringen Geschwindigkeiten und der daraus resultierenden hohen Duktilitét des
Werkstoffes tritt keine vollstandige Trennung der beiden Prifkorperhéften auf. Nach Errei-
chen ener bestimmten Durchbiegung wird der Versuch infolge experimenteller Einschran-
kungen gestoppt, so dass fir alle Ligamentléngen die gleiche Durchbiegung erreicht wurde.
Eine Bestimmung der eingebrachten Energie in Abhangigkeit von der Ligamentldnge wirde
folglich zu einer Verfalschung der Ergebnisse fiihren. Die stabile Rissverlangerung, die im
Biegeversuch erzeugt wird, nimmt mit zunehmender Ligamentlange zu. Ein Bezug der
Brucharbeit auf die stabile Rissverlangerung Da bzw. auf die stabile Bruchfldche BDa ent-
sprechend der Vu-Khanh-Methode hat sich in diesem Falle as sinnvoll erwiesen.

Im Bild 70 ist die Brucharbeit as Funktion von der Bruchflache fur drel Mischungen des
HECO-Systems dargestellt. Die Untersuchungen wurden mit einer Traversengeschwindigkeit
von 50 mm/min durchgefthrt.

Der Kurvenverlauf und auch die aus Bild 70 ermittelten Kennwerte G; als Rissinitiierungs-
kennwert und T, als Kennwert, der das Rissausbreitungsverhalten charakterisiert, zeigt keine
signifikante Abhéngigkeit vom HECO-Anteil und damit verbunden vom Teilchenabstand.
Ahnliche Ergebnisse erzielten Santana et.al. an PC/ABS-Blends [154]. Das heil’t, auch unter
guasi statischen Beanspruchungsbedingungen ist diese Methode nicht sensitiv genug, um das
Zahigkeitsverhalten, speziell das Rissinitiierungs- und Rissausbreitungsverhalten in Abhan-
gigkeit morphologischer Parameter zu beschreiben, sie scheidet damit fir Werkstoffoptimie-
rungs- und -entwicklungszwecke aus.
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Bild 70:  Brucharbeit in Abhangigkeit von der Bruchflache und vom HECO-Antell,
vt =50 mm/min
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Bild 71:  Einfluss der Beanspruchungsgeschwindigkeit auf das Zahigkeitsverhaten der Mi-
schung mit 80 M.-% HECO: a) vr =5 mm/min, b) v = 500 mm/min
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Betrachtet man das Zahigkeitsverhalten in Abhangigkeit von der Beanspruchungsgeschwin-
digkeit in einem Geschwindigkeitsbereich von 5 bis 500 mm/min, ist hier eine Abhangigkeit
zu erkennen (Bild 71 und Bild A 14). Das Z&higkeitsverhalten der Mischung mit 80 M.-%
HECO lasst eine deutliche Abhangigkeit von der Traversengeschwindigkeit (Bild 71 a
vt =5 mm/min und Bild 71 b: v+ = 500 mm/min) sowohl fir den Rissinitiierungskennwert G;
als auch fur den Rissausbreitungswiderstand T, erkennen. Mit Erhéhung der Geschwindigkeit
ist erwartungsgemal3 eine deutlicher Z&higkeitsabfall zu beobachten, die Streuung der Mess-
werte nimmt zu.

Im Bild A 14 wird am Beispiel der Mischung mit 90 M.-% HECO die Beanspruchungsge-
schwindigkeit von 50 mm/min auf 500 mm/min erhoht. Hier bleibt der Widerstand gegentiber
Rissinitiierung G; nahezu unveréndert, der Rissausbreitungswiderstand T, verringert sich und
die Messwerte weisen eine wesentlich hdhere Streuung auf.

Zusammenfassend kann gesagt werden, dass das EWF-Konzept und auch das von Vu-Khanh
modifizierte EWF-Konzept zur Zahigkeitsbeschreibung duktiler Polymerwerkstoffe unter
EDZ-Bedingungen angewandt werden kann, wenn die Gultigkeitskriterien erfillt sind. Sollen
Aussagen zum Zahigkeitsverhalten heterogener Polymerwerkstoffe fir Werkstoffentwick-
lungs- und -optimierungszwecke herangezogen werden, sind beide Konzepte infolge ihrer
geringen Struktursensitivitét weniger geeignet. Zur Beurtellung der Zahigkeitseigenschaften
in Abhangigkeit aul3erer Einflussgrofen, wie z.B. die Beanspruchungsgeschwindigkeit, haben
sich beide Konzepte al's geeignet erwiesen.

4.6 Risswiderstandskurven aus in-situ-Versuchen unter quasistatischen Bean-
spruchungsbedingungen
Zur Bestimmung der physikalischen Rissinitiierung scheidet die elektronenmikroskopische
Stretchzonenausmessung fur die untersuchten Mischungen des Blendsystems B 1 und der
Verdinnungsreihe R 4 aus, da fur diese Werkstoffe keine Stretchzone am Beginn der stabilen
Rissverlangerung beobachtet werden konnte. Die in-situ-Untersuchungen zum Rissinitiie-
rungsverhalten bieten eine praktikable Alternative.
Diese Untersuchungen zum Rissinitiierungsverhalten in z&hmodifizierten Polypropylenwerk-
stoffen und die Bestimmung von Risswiderstandskurven aus diesen Untersuchungen wurden
unter quasistatischen Beanspruchungsbedingungen bei einer Traversengeschwindigkeit
vy =10 mm/min bel Raumtemperatur durchgefiihrt. Die Deformationen in der Rissspit-
zenumgebung wurden an der Oberfl&che seitengekerbter Prifkorper wahrend des Belastungs-
prozesses mikroskopisch durch eine Digitalkamera erfasst. Auf diese Weise |ésst sich der
Rissinitiierungsprozess beobachten und nachvollziehen.
Anhand der Bilder kann der Zeitpunkt der eigentlichen Rissinitiierung bestimmt werden. Die
kritische Rissoffnung d; 1&sst sich direkt im Bild ausmessen und J wird aus dem Kraft-
Durchbiegungs-Diagramm berechnet.
In Bild 72 ist die Rissspitzendeformation von Polypropylen, die wahrend des Biegeversuches
mit Hilfe des Mikroskops beobachtet und mit der Digitalkamera aufgezeichnet wird, flr vier
Durchbiegungen dargestellt. Die Positionen auf der Kraft-Durchbiegungs-Kurve, an denen die
Bilder der Rissspitzenumgebung aufgenommen wurden, sind an der skizzierten Kurve ge-
kennzeichnet. Der schwarze Balken auf den einzelnen Bildern dient als Mal3stab dessen Lan-
ge 1 mm entspricht.
Im ersten Bild, das nach Uberschreiten des linear-elastischen Bereiches und vor dem Kraft-
maximum registriert wurde, kann eine Abstumpfung der Rissspitze beobachtet werden, eine
Rissinitiierung setzt zu diesem Zeitpunkt noch nicht ein. Nach weiterer Kraftzunahme erfolgt
die Initiierung des stabilen Risswachstums (2. Bild). Das dritte Bild zeigt die Rissspitzende-
formation von Polypropylen unter den gegebenen Priifbedingungen im Kraftmaximum. Im
vierten Bild ist der Deformationszustand unmittelbar vor Einsetzen des totalen Prifkorperver-
sagens festgehalten. Dieses Bild wurde nach einer minimalen Zunahme der Durchbiegung
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(Df = 0,02 mm) gegeniber Bild 3 aufgenommen, die Risstffnung d vergrol3ert sich dabei um
0,08 mm, die Rissverléangerung Da hingegen um 0,17 mm.

!|:| [ —
3 4

1 2

Bild 72  Rissspitzendeformation an der Oberflache eines seitengekerbten Prifkorpers in
verschiedenen Stadien des Belastungsprozesses fur Polypropylen B 1/1; Mal%-
stabsbalken: | =1 mm

Wird dem Polypropylen 30 M.-% EPR as Schlagz&hmodifikator zugemischt, erhoht sich die
Zahigkeit des Werkstoffes dahingehend, dass die maximale Durchbiegung ohne instabiles
Versagen des Prifkorpers erreicht wird (siehe dazu auch Bild 74). Die Deformationen an der

Rissspitze (Bild 73) andern sich.
|':| g

1 2 3

Bild 73:  Deformationen an der Rissspitze des Blends B 1/3 (70 M.-% PP und 30 M.-%
EPR) aus dem in-situ-Versuch; Mal3stabsbalken: | =1 mm

Auch fur diesen Werkstoff sind die Stellen, an denen die Bilder der Rissspitzenumgebung
aufgenommen wurden, auf der Kraft-Durchbiegungs-Kurve gekennzeichnet. Der schwarze
Balken als Mal3stab entspricht 1 mm. Die grof3en Deformationen, die infolge des Modifikators
mit zunehmender Rissoffnung eintreten, machen eine Reduzierung der optischen Vergrofe-
rung erforderlich. Aus diesem Grunde zeigen nicht alle Deformationsbilder den gleichen
Bildausschnitt, zur Aufnahme des 4. Deformationsbildes wurde die Vergrof3erung verandert.
Das erste Teilbild in Bild 73, das kurz nach dem linear-elastischen Bereich der Kraft-
Durchbiegungs-Kurve aufgezeichnet wurde, 18sst eine Rissabstumpfung mit VVorwolbung der
Rissfront erkennen, eine Initiierung des stabilen Risswachstums hat zu diesem Zeitpunkt noch
nicht stattgefunden. Mit zunehmender Durchbiegung wird stabiles Risswachstum initiiert (2.
Bild), die Rissoffnung ist im Vergleich zum PP-Homopolymer wesentlich grol3er, die stabile
Rissverléangerung hingegen kleiner. Der Steg im Hintergrund zeigt, dass die Rissfront tber
den Prifkorperquerschnitt nicht immer konstant ist. Im Vergleich zu der in Bild 72 darge-
stellten Rissspitzendeformation erfolgt eine VergroRerung der Risstffnung bei nur sehr Kklei-
ner stabiler Rissverlangerung und wesentlich grofRerer Durchbiegung, was die in Bild 75 und
Bild 78 dargestellten in-situ-Risswiderstandskurven erkl art.

Bei einer Prifgeschwindigkeit von vy = 10 mm/min verhdt sich das PP/EPR-Blend (B 1/3) so
duktil, dass es sich infolge des sehr starken Abstumpfens der Rissspitze bel sehr grof3en
Durchbiegungen weniger um Rissspitzendeformationsprozesse sondern eher um Flief3prozes-
se des Werkstoffes handelt. Gleiches gilt in stérkerem Mal3e fir Blends mit noch héheren
Kautschukanteilen.

Im Bild 74 sind die auf den jeweiligen effektiven Prifkdrperquerschnitt (abhangig von der
aktuellen stabilen Rissverlangerung) normierten Kraft-Durchbiegungs-Diagramme fir die
einzelnen Mischungen dargestellt. Das Polypropylen-Homopolymer versagt im Kraftmaxi-
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mum instabil, die PP/EPR-Blends erreichen die maximale Durchbiegung bevor instabiles
Versagen auftritt.

10

—
IS
E I
Z 6r
A% -
° 4r
5 - —=— 0 M.-% EPR
@C 2+ —— 15 M.-% EPR
L - —o— 30 M.-% EPR
ot —a— 40 M.-% EPR
1 " 1 " 1 " 1 " 1 " 1
0 2 4 6 8 10
f [mm]

Bild 74:  Normierte Kraft-Durchbiegungs-Diagramme des Blendsystems B 1 (Mischungen
B 1/1 bis B 1/4), die Pfeile kennzeichnen den jeweils visuell ermittelten Rissiniti-
ierungspunkt

Mit Hilfe der aufgezeichneten Bilder kann die Rissinitiierung genau bestimmt und der Kraft-
Durchbiegungs-Kurve zugeordnet werden. An allen vier untersuchten Werkstoffen tritt die
Rissinitiierung oberhalb des linear-elastischen Bereiches der Kurve und vor dem jeweiligen
Kraftmaximum auf. Mit zunehmendem Elastomeranteil wird der Anstieg im linear-€lastischen
Bereich geringer. Die Mischungen mit 30 M.-% und 40 M .-% Elastomeranteil lassen im nor-
mierten Kraft-Durchbiegungs-Verhalten nur einen geringen Unterschied erkennen obwohl sie
sich hinsichtlich ihrer Morphologie grundlegend unterscheiden (30 M.-% EPR: Matrix-
Teilchen-Morphologie; 40 M.-% EPR: cokontinuierliche Phasenmorphologie). Es kann davon
ausgegangen werden, dass bei diesen geringen Geschwindigkeiten die wahrend des Versuches
auftretenden Relaxationsprozesse unabhangig vom Elastomeranteil und der Phasenmorphol o-
gie sind, sobald ein kritischer Elastomerantell Uberschritten ist. Der kritische Elastomeranteil
liegt fur diese Mischungen unter den konkreten Prufbedingungen zwischen 15 M.-% und
30 M.-% EPR.

Die Rissoffnung d und die stabile Rissverlangerung Da wird an der Oberflache des Prifkor-
pers auf den aufgezeichneten Bildern gemessen. Aus diesen Wertepaaren werden die in Bild
75 dargestellten dr-Kurven konstruiert. Mit zunehmendem Kautschuk-Anteil steigt erwar-
tungsgemal? der Risswiderstand gekennzeichnet durch den héheren Anstieg im Rissoffnungs-
Rissverlangerungs-Diagramm. Auch hier zeichnen sich die Kurven der Mischungen mit
30 M.-% bzw. 40 M.-% EPR durch ihren vergleichsweise dhnlichen Verlauf aus, wie das be-
reits bei den Kraft-Durchbiegungs-Diagrammen in Bild 74 bestimmt werden konnte.

Der Wert der in situ gemessenen Rissoffnung ist sehr grof3, er beinhaltet sowohl die plasti-
schen, die viskoelastischen als auch die elastischen Deformationen, die an der Rissspitze auf-
treten, da die Rissoffnung hier wahrend des Belastungsprozesses, d.h. unter Last gemessen
wird. Der mit dieser Methode bestimmte physikalische Rissinitiierungskennwert ist folglich
wesentlich grof3er als der Wert, der aus der elektronenmikroskopischen Stretchzonenausmes-
sung bestimmt wird. Die Stretchzone beinhaltet lediglich den plastischen Antell der Defor-
mationsprozesse, da sie nach dem Versuch auf der Bruchfl&che ausgemessen wird.

Die elastischen Anteile der Deformation werden sofort nach Entlastung zurtickgebildet, die
viskoelastischen Deformationsanteile relaxieren, bevor die Prufkorperhdfte, an der die
Stretchzonenmessung durchgefiihrt werden soll, fur die elektronenmikroskopische Untersu-
chung prépariert wird.
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Bild 75:  d4-Da-Kurven aus in-situ-Untersuchungen des Blendsystems B 1

Im Bild 76 wurde das Verhédltnis der Rissoffnung im be- und entlasteten Zustand der Mi-
schungen des Systems B 1 bestimmt, um den grof3en Anteil elastischer und viskoel astischer
Rissspitzendeformationen an der Gesamtrissoffnung d zu veranschaulichen.

Je groler der Antell des unvernetzten amorphen EPR ist, um so grof3er ist der plastische An-
tell der Gesamtverformung an der Rissspitze, da Flief3prozesse begiinstigt werden. Das fuhrt
zu einer Verkleinerung des Rissoffnungsverhdtnisses. Auch hier sind die Werte der Mi-
schungen B 1/3 und B 1/4 sehr dhnlich.
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Bild 76:  Verhdtnis der Rissoffnung unter Last und im entlasteten Zustand fur die Mi-

schungen aus dem Blendsystem B 1 nach einer definierten Durchbiegung von
f=2mm

Im Bild 77 ist die Rissspitzentffnungsverschiebungsgeschwindigkeit in Abhangigkeit von der
stabilen Rissverlangerung aus den in-situ-Versuchen dargestellt. Unter diesen speziellen Priif-
bedingungen stellt sich ebenfalls fur keine der Mischungen ein stationdres Risswachstum ein.
Diese Ergebnisse korrelieren mit denen, die im Abschnitt 4.3.4 aus K erbschlaghbiegeversuchen
an diesen Werkstoffen erhaten wurden. Mit ansteigendem EPR-Antell und zunehmender
Rissverlangerung erhoht sich die Geschwindigkeit. Es tritt eine Erweichung auf, die die Folge
einer lokalen Erwarmung und/oder von Relaxationsprozessen sein kann.
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Bild 77:  Rissbffnungsverschiebungsgeschwindigkeit in Abhangigkeit von der stabilen
Rissverléangerung und vom Elastomeranteil des Blendsystems B 1

Die Bestimmung der energiedeterminierten JWerte erfolgt aus den gemessenen Kraft-
Durchbiegungs-Diagrammen unter Verwendung der Naherungsgleichung Gl. 43, indem die
eingebrachte Gesamtenergie in einen elastischen und einen plastischen Anteil aufgespalten
wird. Jin Abhangigkeit von der stabilen Rissverlangerung liefert die Jr-Kurven (Bild 78). Mit
zunehmendem EPR-Antell steigt der Risswiderstand insbesondere bei kleinen Rissverlange-
rungen an. Nimmt die stabile Rissverlangerung zu, gleichen sich die in-situ-Riss
widerstandskurven der Mischungen mit 30 M.-% und 40 M.-% an. Infolge der zunehmenden
Duktilitét verringert sich bei gleichbleibender maximaler Durchbiegung die stabile Rissver-
langerung.
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Bild 78:  Jr-Kurven ausin-situ-Untersuchungen des Blendsystems B 1

Bel der Methode, mit der die in-situ-Jr- und auch die -dr-Kurven bestimmt wurden, handelt
es sich um eine Einprobenmethode, da die Werte fiir die gesamte Kurve an ein und demselben
Prifkorper ermittelt wurden. Im Vergleich zur Mehrprobentechnik reduziert sich der Mate-
rialaufwand wesentlich. Bei der Mehrprobentechnik wird jeder einzelne der 15 bis 20 Mess-
punkte, die zur Konstruktion der Risswiderstandskurve erforderlich sind, an einem separaten
Prufkorper ermittelt. Infolge der geringeren Werkstoffmenge, die zur Ermittlung der in-situ-
Risswiderstandskurven bendtigt wird, kann diese Methode bereits in einem frihen Stadium
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der Werkstoffentwicklung zur Zahigkeitscharakterisierung herangezogen werden. Da das Z&
higkeitsverhalten von Polymerwerkstoffen sehr stark von der Beanspruchungsgeschwindig-
keit abhangig ist, sind die Ergebnisse aus den in-situ-Untersuchungen nicht mit denen aus
dem instrumentierten Kerbschlagbiegeversuch zu vergleichen. Die Kunststoffe verhalten sich
unter schlagartigen Beanspruchungsbedingungen wesentlich sproder al's unter quasi statischen
Bedingungen. Das heil¥, die Ergebnisse aus den in-situ-Untersuchungen kénnen nicht zur
Werkstoffauswahl bzw. Bauteildimensionierung herangezogen werden, wenn der Werkstoff
bzw. das Bauteil im konkreten Einsatzfall schlagartigen Beanspruchungen ausgesetzt sein
wird. Fur diesen Zweck muss an der Entwicklung der in-situ-Registrierung der Rissspitzende-
formation im instrumentierten Kerbschlagbiegeversuch gearbeitet werden, die alerdings e-
nen wesentlich htheren apparativen Aufwand erfordert als die oben vorgestellte Methode.
Bramuzzo hat in [176] die Visualisierung der Rissspitzendeformation unter schlagartiger Be-
anspruchung mittels Stroboskoptechnik vorgestellt. Die Bilder wurden hier mit einer Hochge-
schwindigkeitskamera aufgezeichnet. Eine Zahigkeitscharakterisierung mit in-situ-Risswider-
standskurven wurde nicht vorgestellt.

4.7 Rissspitzendefor mationsprozesse in zahmodifizierten Polypropylenwer kstof-
fen

4.7.1 Mikrodeformationsprozesse in Rissspitzenumgebung infolge quasistatischer Be-
anspruchung

Die Zahigkeitseigenschaften von Werkstoffen sind sehr stark davon abhangig, welche Defor-
mationsprozesse im mikroskopischen Bereich vor der Rissspitze ablaufen, in welchem Mal3e
Energie dabel dissipiert wird und wie grof3 das Gebiet ist, in dem diese Prozesse stattfinden.
Zur Bildung eines Einzelcrazes z.B. wird wesentlich weniger Energie bendtigt als zur Loch-
bildung oder gar zur Lochbildung verbunden mit starker plastischer Deformation des Materi-
als zwischen den Lochern.

In Bild 79 ist das Deformationsfeld vor der Rissspitze eines zwischen Fg und Frax quasista-
tisch belasteten Polypropylen-Homopolymeren als Ubersicht und im Detail dargestellt. Ty-
pisch fur diesen Werkstoff ist der Hauptcraze, der in der Mitte der abgestumpften Rissspitze
inititert wird und sich senkrecht zur Beanspruchungsrichtung ausbreitet.

Neben diesem Hauptcraze werden noch eine Vielzahl von kleineren Sekundércrazes gebildet.
In den unteren Teilbildern ist ein solcher Sekundércraze dargestellt. Es lasst sich deutlich die
Abgrenzung zwischen verstreckten Bereichen, in denen Fibrillen gebildeten werden, und un-
deformierten Bereichen bestimmen. Die Lange der Crazefibrillen von ca. 10 pm und die Fi-
brillenbreite von ca. 5 um ist um etwa eine Grof3enordnung grofer als bei amorphen Kunst-
stoffen [38].
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Bild 79:  Rissspitzendeformation des Polypropylen-Homopolymer nach statischer Bela
stung: @) Ubersicht des Deformationsgebietes, b) Detail des Seitencrazebereiches,
c) Vergrolerung eines einzelnen Seitencrazes

Wird dem Polypropylen EPR als Zahmodifikator zugemischt, dandern sich die Deformations-
strukturen. Der Kautschuk bewirkt eine VergrofRerung des plastisch deformierten Bereiches
vor der Rissspitze und gleichzeitig eine Verdnderung von der crazeartigen Deformations-
struktur des Homopolymeren (Bild 79) zur Lochbildung verbunden mit starkem plastischem
Flief?en des Matrixwerkstoffes (Bild 80). Diese Zunahme an plastischen Deformationen be-
wirkt eine Erhdhung des Energiedissipationsvermogens, was sich im Anstieg der Zahigkeits-
kennwerte widerspiegelt. Die Mikrodeformationen unmittelbar vor der Rissspitze des Blends
B 1/4 sind Uber dem gesamten Bereich homogen verteilt. Am Rand der Deformationszone
finden sich einzelne Dilatationsbander, auch als Croids bekannt.

Bild 80:  Rissspitzendeformation des Blends B 1/4 (Polypropylen mit 40 M.-% EPR),
Ubersichtsaufnahme

Beide Werkstoffe wurden bei einer Beanspruchung oberhalb der Elastizitdtsgrenze und unter-
halb des Kraftmaximums nach erfolgter Rissinitiierung fixiert. Unter Berlicksichtigung der
normierten Kraft-Durchbiegungs-Diagramme aus den in-situ-Untersuchungen ist die Durch-
biegung (Bild 74) und die Riss6ffnung (Bild 75) des Blends wesentlich grofer als beim un-
modifizierten Polypropylen, die Ausbreitung der Deformationszone in Risswachstumsrich-
tung aber viel kleiner. Diese Ergebnisse korrelieren mit denen in [177,207] an heterophasi-
schen Copolymersystemen erhaltenen Resultaten.
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Die infolge der Elastomermodifizierung zu beobachtende Verdnderung der Mikrodeformati-
onsmechanismen von crazeartigen Deformationen zu Croids, d.h. Lochbildung verbunden mit
grof3en plastischen Deformationen zwischen den Lochern, hat diese grof3e Zahigkeitssteige-
rung zur Folge.

4.7.2 Mikrodeformationsprozesse an zahmodifizierten Polypropylenwer kstoffen unter
schlagartigen Beanspruchungsbedingungen

Da die Zahigkeitseigenschaften von Polymerwerkstoffen neben der Temperatur auch von der
Beanspruchungsgeschwindigkeit beeinflusst werden, wurden ergdnzend zu den in Abschnitt
4.7.1 erlauterten Untersuchungen zur Strukturabhangigkeit der Mikrodeformationsprozesse
unter quasistatischen Beanspruchungsbedingungen auch die Deformation vor der Rissspitze
infolge schlagartiger Beanspruchung an den Blends untersucht.

Berticksichtigung fanden sowohl Blends mit einer Matrix-Teilchen-Struktur (B 2/3) als auch
mit einer cokontinuierlichen Phasenstruktur (B 1/5).

Die vorangegangenen Untersuchungen zum Z&higkeitsverhalten der beiden Blendsysteme
haben gezeigt, dass der molekulare Unterschied in den Matrixwerkstoffen im Vergleich zum
Modifikatoranteil in den Blends nahezu keinen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften
und Zahigkeitseigenschaften hat (vgl. Abschnitte 4.1 bis 4.3). Das heil, die Blendsysteme
B 1 und B 2 zeigen praktisch gleiches Verhalten.

Bild81: Deformationsprozesse an der Rissspitze infolge schlagartiger Beanspruchung: a)
und c) Blend 2/3; b) und d) Blend 1/5; a), b) Ubersichtsaufnahmen; c), d) Details

In Bild 81 sind die Mikrodeformationen vor der Rissspitze fur beide Werkstoffe dargestellt,
die auftreten, wenn der Prifkorper schlagartig bis zu einer Beanspruchung zwischen Fg, und
Fmax belastet wird. Die Ubersichtsaufnahmen (Bild 81 a und b) zeigen, dass auch unter
schlagartiger Beanspruchung der Riss nach der Abstumpfung durch Tranglation der gesamten
Rissfront in den Werkstoff hineinwéchst, ohne eine ausgepragte Stretchzone am Beginn der
stabilen Rissausbreitung zu hinterlassen. Die Rissoffnung ist fur das Blend mit 50 M.-% EPR
wesentlich grofier als fur das mit 30 M.-% EPR. Das diffuse hellere Gebiet vor der Rissspitze
beider Werkstoffe l&sst auf eine Lochbildung in diesem Bereich schlief3en. Da dieser Bereich
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im Blend B 1/5 ein grofderes Gebiet umfasst als bel B 2/3, kann daraus geschlussfolgert wer-
den, dass in diesem Werkstoff mehr Energie dissipiert wird, was eine hthere Zahigkeit zur
Folge hat (vgl. die Ergebnisse der bruchmechanischen Untersuchungen im Abschnitt 4.3.2).
Die Vergroflerung des Bereiches vor der Rissspitze beider Werkstoffe zeigt, dass es sich bel
dieser Beanspruchungsart tatsichlich um Lochbildung als Mikrodeformationsmechanismus
handelt (Bild 81 c und d). Diese Lochstruktur ist bei B 2/3 (Matrix-Teilchen-Struktur) deutli-
cher als bel B 1/5 (cokontinuierliche Phasenstruktur) ausgepragt. Es kann davon ausgegangen
werden, dass beim Blend B 1/5 neben dem L ochbildungsprozess auch geringe plastische De-
formationen zur Zahigkeitssteigerung beitragen.

Esist bekannt, dass die Lochbildung im Vergleich zu den Croids bzw. Dilatationsbandern als
weniger zadhigkeitssteigernder Mikrodeformationsmechanismus wirksam ist. Aus diesem
Grunde verhalten sich zédhmodifizierte Kunststoffe unter schlagartiger Beanspruchung we-
sentlich weniger zdh als unter quasi statischer Beanspruchungsgeschwindigkeit.

4.7.3 Mikrodeformationsprozesse in Rissspitzenumgebung in Abhangigkeit von der
Beanspruchungsgeschwindigkeit

Wichtige Erkenntnisse lassen sich aus der direkten Gegentberstellung der Deformationspro-
zesse, die an einem Werkstoff bei stark unterschiedlichen Beanspruchungsgeschwindigkeiten
ermittelt wurden, entnehmen.

Fir das Blend B 2/3 sind in Bild 82 die verschiedenartigen Deformationsprozesse vor der
Rissspitze vergleichend dargestellt. Zur Verdeutlichung des grof3en Unterschiedes wurde fur
beide Geschwindigkeiten die gleiche Vergrofierung gewahlt. Fir beide Beanspruchungsge-
schwindigkeiten erfolgte die Belastung des jeweiligen Prifkorpers bis zu einem Punkt auf der
Kraft-Durchbiegungs-Kurve, der sich zwischen Fg, und Fnax befindet.

Bild82: Vergleich der Rissspitzendeformationsprozesse des Blends B 2/3 mit Matrix-
Teilchen-Struktur unter quasistatischer (a) und schlagartiger (b) Beanspruchungs-
bedingung

Die Risstffnung ist unter quasistatischen Priifbedingungen wesentlich groR3er, da hier infolge
der langsamen Geschwindigkeit Relaxations- und Flief3prozesse stattfinden kénnen. Die di-
rekte Gegenuberstellung verdeutlicht sehr gut den Unterschied der Mikrodeformationsprozes-
se.

Bel quasistatischer Beanspruchung ist die klare Abgrenzung zwischen sehr stark deformierten
Bereichen mit fibrillarer Struktur und undeformierten Bereichen hervorzuheben. Die Defor-
mationsprozesse, die infolge schlagartiger Beanspruchung auftreten, sind wesentlich weniger
stark ausgepragt. Der Ubergang von der deformierten zu der undeformierter Struktur ist dif-
fus. Bei beiden Prufgeschwindigkeiten bleibt die Stretchzone am Beginn der stabilen Rissaus-
breitung nicht erhalten, die abgestumpfte, halbrunde Rissspitze bewegt sich wahrend der sta-
bilen Rissverlangerung durch den Prifkorper.

Der Vergleich der Rissspitzendeformationsprozesse in Abhangigkeit von der Beanspru-
chungsgeschwindigkeit ist fur das Blend B 1/5 mit cokontinuierlicher Phasenstruktur in Bild
83 dargestellt. Dieser Werkstoff zeigt bei langsamer Prifgeschwindigkeit sehr grofe plasti-
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sche Deformationen. Die Rissoffnung ist bei dieser Geschwindigkeit so grof3, dass in Bild 83
a nur die Hélfte der Rissspitzenumgebung dargestellt werden kann, wenn fir Vergleichs-
zwecke eine einheitliche VergroRerung gewahit wird. Im Anhang ist in Bild A 15 eine Uber-
sichtsaufnahme der Rissspitzenumgebung dargestellt. Die zu beobachtende Croidstruktur
grenzt sich sehr stark von der undeformierten Umgebung ab. An der Rissspitze sind die L6-
cher so grof3, dass das Fixiersystem (Epoxidharz) in den Werkstoff hineindiffundiert. Das
l&sst sich an dem etwas dunkleren homogen erscheinenden Bereich direkt vor der Rissspitze
erkennen.

Bild83: Rissspitzendeformation des Blends B 1/5 mit cokontinuierlicher Phasenstruktur:
a) quasistatisch, b) schlagartig

Fir dieses Werkstoffsystem ist die Grofde der Rissoffnung noch starker von der Beanspru-
chungsgeschwindigkeit abhangig als das fir B 2/3 beobachtet werden konnte. Bei der cokon-
tinuierlichen Phasenstruktur konnen die Relaxations- und Flief3prozesse nicht nur im Polypro-
pylen sondern verstérkt auch in der amorphen Kautschukphase stattfinden.

Die Rissspitzendeformationsprozesse sind in starkem Mal3e von der Beanspruchungsge-
schwindigkeit abhangig. Quasistatische Beanspruchungen fihren bei diesen Werkstoffsyste-
men zur Croidbildung vor der Rissspitze, die in Folge der auftretenden grof3en plastischen
Deformationen verbunden mit Relaxations- und Flief3prozessen als zahigkeitssteigernder Me-
chanismus wirksam wird. Die Lochbildung, die bei schlagartiger Beanspruchung in einem
vergleichsweise kleinen Bereich vor der Rissspitze auftritt, tragt weniger zur Zahigkeitssteige-
rung bei als Croids bzw. Dilatationsbander.
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5 Zusammenfassung

Mit der vorliegenden Arbeit werden auf der Basis bruchmechanischer Konzepte die Zahig-
keitseigenschaften mehrphasiger elastomermodifizierter Polypropylenwerkstoffe in Abhan-
gigkeit von der Temperatur ermittelt und Morphologie-Zéhigkeits-Korrelationen aufgezeigt.
Die Elastomermodifikation erfolgt sowohl durch Blenden als auch durch Copolymerisation.

Den Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit bilden Ergebnisse bruchmechanischer Untersu-
chungen an Mischungsreihen von zwel Blendsystemen. Beide Mischungsreihen unterscheiden
sich im Basismaterial. Einmal handelt es sich um ein Polypropylen-Homopolymer, das andere
Basismaterial ist ein statistisches Copolymer, bei dem 4 Mol.-% Ethylen in der Hauptkette
des Polypropylens eingebaut sind. Diese Basismaterialien wurden mit bis zu 85 M.-% EPR
gemischt. Bei den zwei Mischungsreihen verandern sich as Folge des variierenden EPR-
Anteils die morphologischen Parameter. Es sind innerhalb einer Mischungsreihe sowohl Ma-
trix-Teilchen-Strukturen als auch cokontinuierliche Phasenmorphologien zu finden. Dieser
Umstand Iasst eine Diskussion der Morphologie-Zahigkeits-Korrelationen an den Mischungs-
reihen lediglich Uber den Elastomeranteil zu.

Zusatzlich wurden in die Betrachtungen Copolymersysteme einbezogen, bei denen es sich um
mehrphasige statistische Copolymere der RAHECO-Familie mit einer Matrix-Teilchen-
Morphologie handelt. Die Matrix ist ein statistisches Copolymer mit 4 Mol.-% Ethylen bzw.
mit 8 Mol.-% Ethylen in der Hauptkette des Polypropylens. Die Teilchen sind Kern-Schale-
Teilchen (EPR-Schale und kristallisationsfahige PE-Domanen als Kern), die sich in Abhan-
gigkeit von der Matrixzusammensetzung in ihrer Grof3e unterscheiden. Um die Teilchengrofle
konstant zu halten, wurden die RAHECO-Werkstoffe mit Matrixmaterial gemischt, so dass
jeweils eine Verdinnungsreihe mit variablen Teilchenabstanden entstand. Dadurch ist fir
diese Werkstoffgruppe die Moglichkeit gegeben, den Zusammenhang zwischen Tellchenab-
stand bzw. dem Verhdtnis Teilchenabstand/Teilchengrofie und bruchmechanischen Zahig-
keitskennwerten quantitativ zu erfassen.

Die experimentelle Grundlage zur Ermittlung bruchmechanischer Werkstoffkennwerte unter
schlagartiger Beanspruchung bildet der instrumentierte Kerbschlagbiegeversuch. Die Regi-
strierung von Schlagkraft und Prifkorperdurchbiegung ermdéglicht die Trennung der im
Bruchprozess dissipierten Energieanteile und die Ermittlung bruchmechanischer Werkstoff-
kennwerte als Widerstand gegeniiber stabiler Risseinleitung und -ausbreitung sowie gegen-
Uber instabiler Rissausbreitung. Das insbesondere bei hoheren Elastomeranteilen und/oder
hoheren Priftemperaturen zu beobachtende elastisch-plastische Werkstoffverhalten erfordert
zur bruchmechanischen Beschreibung der Zéhigkeitseigenschaften die Anwendung der Kon-
zepte der Flief3bruchmechanik. Fir die Werkstoffe, bei denen unter den gegebenen Prifbedin-
gungen keine Instabilitét in Kraft-Durchbiegungs-Diagramm zu finden ist, erfolgt die Zahig-
keitsbeschreibung mit Hilfe des Risswiderstandskonzeptes.

Die bruchmechanischen Kennwerte, d.h. das energiedeterminierte J-Integral, berechnet nach
einer Naherungsmethode von Sumpter und Turner, und die verformungsdeterminierte Riss-
offnung, zeigen als Widerstand gegentiber instabiler Rissausbreitung jeweils eine lUberein-
stimmende Abhangigkeit von Elastomeranteil und Pruftemperatur. Mit zunehmendem Ela
stomeranteil und/oder ansteigender Temperatur steigen die Zahigkeitskennwerte an. Fir einen
konstanten Elastomeranteil ist mit zunehmender Temperatur zunéchst ein allmahlicher An-
stieg der Zahigkeitskennwerte zu beobachten, ab einer bestimmten Temperatur tritt eine signi-
fikante Erhthung auf. Bei dieser Temperatur findet der Ubergang von sprédem zu zdhem
Werkstoffverhalten statt (Sprod-Zah-Ubergangstemperatur Tszp). Wird diese Temperatur fir
jedes Blend der Mischungsreihe bestimmt, kann ein funktioneller Zusammenhang zwischen
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Elastomeranteil und Ubergangstemperatur ermittelt werden. Aus dieser Abhéngigkeit ergibt
sich eine exponentielle Erhéhung der Sprod-Zah-Ubergangstemperatur mit abnehmendem
Elastomeranteil.

Aus den Verdinnungsreihen der Copolymersysteme wurde mit Hilfe der quantitativen Mor-
phologieanalyse die Teilchengrof3e und der Teilchenabstand bestimmt. Werden fir die einzel-
nen Priftemperaturen die Zahigkeitskennwerte als Widerstand gegentiber instabiler Rissaus-
breitung Uber dem Teilchenabstand aufgetragen, lassen sich kritische Teilchenabstande, bei
denen der Sprod-Zah-Ubergang stattfindet, bestimmen. Der kritische Teilchenabstand und die
Priftemperatur stehen in einem linearen Zusammenhang, unabhangig von der Lage der Glas-
Ubergangstemperatur der Randomcopolymermatrix.

Fir die Werkstoffe, bel denen unter den gewdahlten Prifbedingungen keine Instabilitét im
Kraft-Durchbiegungs-Diagramm auftrat, wurden die Instabilitdtskennwerte approximativ mit
Hilfe von J-T; bzw. d-TyStabilitétsdiagrammen aus Risswiderstandskurven bestimmt. Wer-
den die experimentell bestimmten Instabilitétskennwerte durch die approximativ ermittelten
Instabilitétskennwerte erganzt, ist eine vollsténdige Bewertung der Konzentrations- und Tem-
peraturabhéngigkeit des Risszahigkeitsverhaltens als Widerstand gegentber instabiler Riss-
ausbreitung gewahrleistet.

Die aus den Risswiderstandskurven fir die verschiedenen Temperaturen und Modifikatoran-
telle bzw. Teilchenabstande ermittelten Kennwerte als Widerstand gegentiber stabiler Rissini-
tilerung und -ausbreitung lassen eine den Instabilitétskennwerten ahnliche Abhangigkeit er-
kennen. FUr die technischen Rissinitiierungskennwerte J, » und dy > wurden ebenfalls kritische
Temperaturen bzw. Teilchenabstdnde bestimmt, bei denen eine Verénderung in den Z&hig-
keitseigenschaften beobachtet werden konnte. Hier erfolgt der Ubergang von zéhem zu hoch-
schlagzahem Werkstoffverhalten. Diese Ubergéange sind fiir die Blends bei jeweils héheren
Temperaturen zu finden, fir die Copolymere bei kleineren Teilchenabstanden. Die Ermittlung
dieser beiden Ubergange dient im Zusammenhang mit den morphologischen Parametern der
Festlegung von anwendungsorientierten Einsatzgrenzen.

Die Einbeziehung der Beanspruchungszeit in die bruchmechanische Bewertung erfolgt durch
die Ermittlung der Risszahigkeit als Widerstand gegeniiber der Anderungsgeschwindigkeit
der Kenngrofden im Bereich des stabilen Risswachstums. Mit zunehmender Duktilitdt nimmt
die Neigung zu Relaxations- und Retardationsprozessen im Werkstoff zu, was sich in einer
Erhohung der Bruchzeit widerspiegelt. Sowohl fir die Blendsysteme mit hoheren Kautschuk-
anteilen als auch fur die Copolymersysteme stellt sich keine konstante Rissspitzendffnungs-
verschiebungsgeschwindigkeit ein. Die Zunahme der Geschwindigkeit in Abhéngigkeit von
der stabilen Rissverlangerung deutet auf eine eventuelle Erweichung des Werkstoffes mit zu-
nehmender Rissverléangerung hin, die durch eine adiabate Erwérmung vor der Rissspitze her-
vorgerufen werden kann. Die plastische Zone vor der Rissspitze nimmt mit zunehmender
Rissverlangerung zu, so dass infolge der endlichen Priifkorpergeometrie eine Uberlagerung
von plastischer Zone und Druckspannungszone die Rissspitzentffnungsverschiebungsge-
schwindigkeit beeinflussen kann.

Sollen Werkstoffe mit einer Matrix-Teilchen-Morphologie und gleichem oder &hnlichem Ela-
stomeranteil, deren Tellchengrof3en und -absténde sich alerdings sehr stark voneinander un-
terscheiden, hinsichtlich ihres Z8higkeitsverhaltens miteinander verglichen werden, liefert die
Diskussion des Verhdtnisses von Tellchenabstand zu Teilchengrofie (A/D) anstelle absoluter
morphologischer Werte sinnvolle Ergebnisse. Mit abnehmendem A/D-Verhdltnis steigen die
Zahigkeitskennwerte insbesondere fir Temperaturen oberhalb des Glasiibergangsbereiches
an.
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Basierend auf der Tatsache, dass Kunststoffe auch unter grofen Deformationen in der Lage
sind, Kréfte zu Ubertragen, wurde das EWF-Konzept zur Zahigkeitsbeschreibung entwickelt,
das insbesondere unter quasistatischen Beanspruchungsbedingungen im ESZ (Folien und
dinne Platten) angewendet wird. In der vorliegenden Arbeit wurde die Anwendbarkeit dieses
Konzeptes auf z8hmodifizierte Polypropylenwerkstoffe im dreiachsigen Spannungszustand
(EDZ) unter quasistatischen und schlagartigen Beanspruchungsgeschwindigkeiten tberprift.
Dazu wurde das allgemeine EWF-Konzept angewendet. Weiterhin ist eine von Vu-Khanh auf
den dreiachsigen Spannungszustand und hohe Beanspruchungsgeschwindigkeiten angepasste
Form des EWF-Konzeptes angewandt worden. Dieses Konzept benutzt die Brucharbeit in
Abhangigkeit von der Bruchfl&che zur Charakterisierung der Z&higkeit.

Die Untersuchungen zeigen, dass das EWF-Konzept und auch das von Vu-Khanh modifi-
zierte EWF-Konzept zur Zahigkeitsbeschreibung duktiler Polymerwerkstoffe unter EDZ-
Bedingungen angewandt werden kann, wenn die Gultigkeitskriterien erfillt sind. Beide Kon-
zepte sind wenig struktursensitiv, so dass sie fur die Aussagen zum Zahigkeitsverhalten hete-
rogener Polymerwerkstoffe, die fir Werkstoffentwicklungs- und -optimierungszwecke heran-
gezogen werden sollen, weniger geeignet sind. Jedoch zur Beurteilung der Zahigkeitseigen-
schaften in Abhéngigkeit dul3erer Einflussgroféen, wie z.B. die Beanspruchungsgeschwindig-
keit, haben sich beide Konzepte als geeignet erwiesen.

Zur Untersuchung der Deformationen, die an der Rissspitze wahrend des Belastungsprozesses
auftreten, wurden in-situ-Versuche zum Rissinitiierungsverhalten in zéhmodifizierten Poly-
propylenwerkstoffen unter quasistatischen Beanspruchungsbedingungen durchgefihrt. Die
Deformationen in der Rissspitzenumgebung wurden mikroskopisch durch eine Digitalkamera
erfasst. Aus diesen Untersuchungen wurden sowohl in-situ-Jg- a's auch -dg-Kurven bestimmt.
Bel dieser Methode handelt es sich um eine Einprobenmethode, da die Werte fur die gesamte
Kurve an ein und demselben Prifkorper ermittelt werden. Im Vergleich zur Mehrprobentech-
nik reduziert sich der Materialaufwand wesentlich.

Infolge der geringeren Werkstoffmenge, die zur Ermittlung der in-situ-Risswiderstandskurven
bendtigt wird, kann diese Methode bereits in einem frihen Stadium der Werkstoffentwicklung
zur Zahigkeitscharakterisierung unter quasistatischen Beanspruchungsbedingungen herange-
zogen werden.

Da die energiedissipierenden Mikrodeformationsmechanismen und damit verbunden das Z&
higkeitsverhalten von Polymerwerkstoffen sehr stark von der Beanspruchungsgeschwindig-
keit abhéngig sind, sind die Ergebnisse aus den quasi statischen in-situ-Untersuchungen nicht
mit denen aus dem instrumentierten Kerbschlagbiegeversuch zu vergleichen. Die Kunststoffe
verhalten sich unter schlagartigen Beanspruchungsbedingungen wesentlich sproder als unter
guasistatischen Bedingungen. Das heild, die Ergebnisse aus den in-situ-Untersuchungen kon-
nen nicht zur Werkstoffauswahl bzw. Bauteildimensionierung herangezogen werden, wenn
der Werkstoff bzw. das Bauteil im konkreten Einsatzfall schlagartigen Beanspruchungen aus-
gesetzt sein wird.

Die in-situ-Observation der Rissspitze zeigte, dass an alen untersuchten Werkstoffen (PP-
Homopolymer und zahmodifiziertes PP) die Rissspitze zunéchst abstumpft und sich dann die
gesamte Rissfront in Form einer Translation in den Werkstoff hineinbewegt, ohne dass sich
eine Stretchzone am Ort der Ausgangsrissspitze ausbildet.

Die Mikrodeformationsprozesse, die im Prifkorperinneren vor der Rissspitze auftreten, sind
abhéngig von der Morphologie und von der Beanspruchungsgeschwindigkeit. Die Deformati-
onsstruktur vor der Rissspitze eines Polypropylen-Homopolymers ist bel quasistatischer Be-



Zusammenfassung 105

anspruchung crazeartig. Ein Hauptcraze breitet sich in Risswachstumsrichtung aus. Neben
diesem Craze sind noch eine Vielzahl wesentlich kleinerer Seitencrazes zu finden. Diese De-
formationsstruktur erstreckt sich tber einen sehr schmalen Bereich.

Durch Zugabe von Kautschuk éndern sich die Deformationsmechanismen von crazeartigen
Deformationen zu einer Lochbildung, verbunden mit grof3er plastischer Verformung der (Ma-
trix-)Stege, d.h. esist eine Croidstruktur zu finden. Die Bereiche vor der Rissspitze, in denen
die Deformationsmechanismen beobachtet werden kdnnen, ordnen sich mit zunehmendem
Elastomeranteil von ellipsenférmig zu kreisrund vor der Rissspitze an. Je groler die plasti-
schen Deformationen vor der Rissspitze sind und je gréf3er der Bereich ist, in dem diese De-
formationen stattfinden, um so grofer ist das Energiedissipationsvermdgen und damit ver-
bunden die Zahigkeit. Schlagartige Beanspruchung fuhrt zu einer Lochbildung, wéhrend die
guasistatische Beanspruchung des gleichen Werkstoffs zu einer croidartigen Deformations-
struktur vor der Rissspitze fuhrt. Aus diesem Grunde sind die Z&higkeitskennwerte bei hohen
Beanspruchungsgeschwindigkeiten wesentlich geringer als bei langsamer Beanspruchung.
Das heif¥, das Z&higkeitsverhalten von Werkstoffen wird im starken Maf3e von den Mikrode-
formationsprozessen, die vor der Rissspitze auftreten, beeinflusst. Da die Mikrodeformations-
prozesse von der Probengeometrie und damit vom Spannungszustand abhangig sind, ist eine
Untersuchung dieser Prozesse am kompakten Korper aussagekréftiger as z.B. an Dinn-
schnitten.

Die vorliegenden Ergebnisse tragen unter Berlicksichtigung polymerspezifischer Auswerte-
kriterien zur Aufkl&rung der Zusammenhange zwischen den morphol ogischen Parametern und
den bruchmechanischen Kenngrdof3en polymerer Mehrphasensysteme mit teilkristalliner Ma
trix bei. Die Ergebnisse zeigen, dass die bruchmechanische Werkstoffprifung in Verbindung
mit Methoden zur Morphologieanalyse und Methoden zur Bestimmung von Mikrodeformati-
onsmechanismen einen wesentlichen Beitrag auf dem Gebiet der anwendungsorientierten
Kunststoffentwicklung leisten kann.
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Summary

Polypropylene is a semi crystalline thermoplastic polymer with a wide range of application,
for example in the packaging and food industry (common polymer) but also in the automotive
industry (construction polymer). The wide field of application is restricted because of the low
toughness at temperatures below the glass transition temperature (TgpP =0...8°C). Theincor-
poration of an elastomeric phase enables the rise of the toughness at temperatures below 0 °C.
The mechanical properties of such heterophasic polymers depend on the structure of the ma-
trix material, on the type, diameter, and volume content of the elastomeric phase and on the
interaction between the phases. Toughness optimisation can be performed only with know-
ledge of the quantitative correlations between morphology and toughness behaviour.

The significance of this work is the determination of the toughness behaviour of heterophasic
toughened polypropylene in dependence on temperature by application of fracture mechanics
concepts and the determination of the correlation between morphology and toughness behav-
iour.

The toughening takes place by blending in an extruder respectively by copolymerisation.

The investigations were mainly performed on two blend systems. These blends diverge of the
basis material. The first basis is polypropylene (homopolymer), the second basis is a ran-
domized propylene-ethylene copolymer (4 Mol.-% ethylene). The basis materiads were
blended with EPR in different mixing ratios. The morphological parameters vary in depend-
ence on the EPR content. Both matrix-particle morphology and co-continuous phase mor-
phology can be found. The correlations between morphology and toughness behaviour can
only be discussed with subject to the EPR content.

The copolymers are random heterophasic copolymers (RAHECO family) contained a matrix-
particle morphology. The matrix is a randomized propylene-ethylene copolymer (4 Mol.-%
and 8 Mol.-% ethylene). The particles have a core-shell structure (EPR shell and domains of
polyethylene able to crystalize as core) and the particle diameter is in dependence with the
matrix material. The RAHECO materials were diluted with equal matrix material to get two
mixing series with constant particle diameter but various interparticle distances inside these
series.

The instrumented Charpy impact test is the experimental basis to determine fracture mechan-
ics values under impact loading conditions. It is an addition to the conventional pendulum
impact test and it is carried out on razor blade notched specimens. Both the load and the de-
flection signals are recorded and the impact energy is separated into an elastic and a plastic
part. The resistance of the material against stable crack initiation and propagation and against
unstable crack propagation can be quantified. The elastic-plastic material behaviour which
can be observed in particular at higher elastomeric content and/or at higher temperatures and
the extensive plastic zone in front of the crack tip require the application of the concepts of
elastic-plastic fracture mechanics for the description of the toughness behaviour. For those
materials which do not show no instability in the load deflection curve under given test con-
ditions a fracture mechanics eval uation using the crack resistance concept is necessary.

As fracture mechanics values related to the resistance against unstable crack propagation the
energy determined J value, calculated by an evaluation method of Sumpter and Turner and the
deformation determined critical crack-opening displacement d were used. Both values show
concurrent dependence on elastomeric content and on temperature. With increasing elasto-
meric content and/or increasing temperature the toughness values increase. For a constant
elastomeric content, at first the toughness values increase moderately with increasing tem-
perature and at a defined temperature a significant rise can be observed. At this temperature,
the transition from brittle to tough material behaviour takes place (brittle-to-tough transition
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temperature Tgr7). This temperature can be determined for each blend of the mixing series.
There, afunctional correlation between elastomeric content and the brittle-to-tough transition
temperature can be found. Furthermore, the transition temperature increases with decreasing
elastomeric content.

The particle diameter and the interparticle distance of the copolymers mixing series were
guantified by morphological analysis. Critical interparticle distances, for which the transition
from brittle to tough material behaviour occurs, can be determined for every testing tempera-
ture. As aresult it was found that the critical interparticle distance decreases with decreasing
test temperature linearly.

It was mentioned that for a number of materials no instability in the load-deflection behaviour
could be observed because of the limited specimen dimensions. For these materials instability
values were approximated from crack resistance curves by application of stability assessment
diagrams. By adding the approximately determined instability values with the experimental
instability values a complete estimation of the dependence of material values as resistance
against unstable crack propagation on elastomeric content and temperature is possible.

The fracture mechanics parameters related to the resistance against stable crack initiation and
propagation were determined from crack resistance curves at different EPR contents and tem-
peratures. The dependence is similar to that of the instability values. For the technical crack
initiation parameters Jy» and dy > critical temperatures or critical interparticle distances can be
determined, where a significant change of the toughness behaviour occurs. At this point, the
transition from tough to high-impact material behaviour can be observed. The determination
of both transitions in correlation with the morphological parameters can be used to determine
the application-oriented limits.

Comparing the toughness behaviour of materials which have a matrix-particle morphology
and similar elastomeric contents - but large differences of particle diameter and interparticle
distance - the ratio of interparticle distance to particle diameter (A/D) is discussed. The
toughness values increase with decreasing A/D ratio.

Based on the fact that polymers are able to bear loads also during large deformations, the es-
sential work of fracture (EWF) concept was developed to describe the toughness behaviour.
This concept is applied mainly under plane-stress conditions (films and thin plates) at low test
speeds. In this thesis, the applicability of the EWF concept for toughened polypropylenes was
tested under plane-strain conditions at low and high test speeds. Both the conventional EWF
concept and a modified version for triaxial state of stress were tested. This concept was de-
veloped by Vu-Khanh, it uses the work of fracture as a function of the fractured area to char-
acterize the toughness. The investigations show that both concepts for ductile polymers under
plane strain conditions are applicable, if the validity criteria are fulfilled.

Both concepts are less sensitive to structure. So, these concepts are not qualified to character-
ize the toughness behaviour of heterogeneous polymer materials in case of material develop-
ment and optimisation. However the concepts are qualified to characterize if the toughness
behaviour subjected to external loading conditions.

Furthermore in situ measurements were done to obtain information on the deformation proc-
esses at the crack tip, which appear during quasi-static loading and to characterize the crack
initiation behaviour of toughened polypropylene materials. The deformations near in the crack
tip surrounding were observed and recorded by using a stereo microscope connected with
video equipment. Crack resistance curves can be achieved from results of the in situ meas-
urement. This method is a suitable single specimen method with a considerably lower mate-
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rial demand in comparison with the multiple-specimen method. So, it can be applied to
toughness characterization under quasi-static loading conditions in an early stadium of mate-
rials development.

The results of quasi-static in sSitu investigations can not be compared with the results of im-
pact tests because of the large dependence of micro deformation mechanisms and the tough-
ness behaviour on the loading rate. Polymers fail more brittle under impact than at lower test
speed, i.e. the results from the in situ investigations can not be consulted for material choice
or component dimensioning, if the component will exposed impact loading conditions in the
concrete case.

The in situ observations of the crack tip show, that crack initiation permanently takes place
below the maximum of the load-deflection curves, but clearly above the linear region for pure
polypropylene and toughened polypropylene. For these polymers, the whole blunting process
takes place without trandation of the crack tip. The crack initiation is characterized by a more
gradual than an abrupt transition from blunting to growing. The shape of the crack tip does
not change clearly. A stretch zone at the position of the initial crack tip cannot be found and
the moving crack tip is not very sharp.

The micro deformation processes observed in front of the crack tip inside the specimen de-
pend on morphology and loading rate. For pure polypropylene, deformations in front of the
crack tip are of a craze like type at quasi-static loading conditions. At first, a single craze is
formed in direction of the crack growth, furthermore a lot of side crazes - which are smaller
than the major craze - are formed. This deformation structure is limited to a narrow area
around the crack.

The addition of EPR changes the deformation structure from craze like to voiding connected
with large plastic deformation in the matrix, the so-called croiding. The shape of the defor-
mation changes from ellipsoidal to circular with increasing EPR content.

The capability of energy dissipation and the toughness consequently increases with increasing
plastic deformation and the region of those deformations. Impact loading leads to voiding and
guasi-static loading leads to croiding in front of the crack tip in the same toughened polypro-
pylene. That is the reason for the lower toughness values at higher loading rate. This means
that the toughness behaviour of polymeric materials depends notably on the micro deforma
tion processes in front of the crack tip.

Under consideration of polymer-specific criteria of analysis, the results of this thesis contrib-
ute in to the clarification of correlation between morphological parameters and fracture me-
chanics values of polymeric multi phase systems with a semi crystalline matrix. The results
show that fracture mechanics in connection with morphological analysis and methods for de-
termination of micro deformation mechanisms contributes essentially in the field of applica-
tion-oriented development of polymeric materials.



Anhang 109

6 Anhang
I
80|
-®m— 0 %
—vV— 2,6%
60 | —A— 64%
_ —0O—10,5%
= —0—13,0%
§ 40 —A—19,6 %
= —@—216%
< 50l o
O -
1 1 1 1 1 1 1
40 20 0 20 40 60 80
T [°C] a)
80|
—X¥— PAG
60 —&— 1.59 um
N'E —+—1.20 pm
S 40 —O—1.14 um
=" —X—0.94 um
@Z —Wvw—0.57 ym
20 —0—0.48 um
0 -
1 1 1 1 1 1 1

20 20 0 20 40 60 80
T[°C] b)
Bild A 1. Kennwerte zur Beschreibung des Zahigkeitsverhaltens und zur Ermittlung von
Sprod-Zah-Ubergéngen
a) Kerbschlagzéhigkeit als Funktion der Temperatur fur PA6/EPDMgMAN-Blends
fUr verschiedene Modifikatorvolumenkonzentrationen [ 63]
b) Kerbschlagzdhigkeit als Funktion der Temperatur fir PAG/EPDMgMAN-Blends
fUr verschiedene Teilchengrof3en [64]
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Bild A 2. Elastizitétsmodul (a) und Streckgrenze (b) in Abhangigkeit von der Temperatur
fur jeweils zwei Mischungen der Blendsysteme B 1 und B 2
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Bild A 3: Streckgrenze in Abhangigkeit vom RAHECO-Anteil (R 4) fur verschiedene Tem-
peraturen ermittelt im instrumentierten Schlagbiegeversuch
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Bild A 4: Temperaturabhéngigkeit der maximalen Durchbiegung fmax fir die Mischungen
von Blend B 1 @) Diagrammform | und 11, b) Diagrammform I11
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Bild A 5: Dynamische Bruchzéhigkeit Ky als Widerstand gegentber instabiler Rissausbrei-

tung in Abhangigkeit von der Temperatur im Bereich der linear elastischen
Bruchmechanik und der LEBM mit Kleinbereichsflief3en fir die Mischungen des
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Bild A 6: Abhangigkeit der J*'-Werte vom RAHECO-Anteil fiir verschiedene Temperatu-
ren (RAHECO R 4)
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Bild A 7. Jr-Kurven desBlendsystemsB 1,a) T =

-20°C,b) T=-40°C
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Bild A 8. dr-Kurven der RAHECO-Werkstoffe R 4 in Abhangigkeit von der Mischungszu-
sammensetzung und der Temperatur: a) T=10°C, b) T=23°C,
c)T=30°C,d) T=40°C



Anhang

115

120

80

d,” [10° mm]

40

12 +

Bild A 9: Zahigkeitskennwerte des RAHECO-Systems R 4 als Widerstand gegen Rissiniti-
ierung und stabile Rissausbreitung in Abhéngigkeit vom Teilchenabstand fir ver-
schiedene Prifftemperaturen: a) technischer Rissinitiierungskennwert dg?,

b) Tearingmodul T2



116 Anhang

10
.. T=-20°C
X+ T= 10°C
sl O T= 23°C
El.'
- RAHECO R4
X, m}
= 6 X .
E x o
> .
= g o
o X .
- X ‘a-.
X O
2 wVeevo V..
a T N S
1 1 L 1 !
0 P 4 6 8 10
A/D a)
10
—w— T=-20°C
—%— T= 10°C
gl —— T= 23°C
RAHECO R 8
— 6
IS
E
Z 4L
o
-
2_
AID b)

Bild A 10: Instabilitatskennwerte J* in Abhangigkeit vom Verhdltnis Teilchenabstand zu
Teilchengrof3e fur verschiedene Temperaturen: 8) RAHECO-System R4, b) R 8
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Bild A 11: Aus verformungsdeterminierten Zahigkeitskennwerten (dg, de®?) bestimmte

Sprod-Zah-Ubergangstemperaturen und Zah-Hochschlagzah-Ubergangstempera-
turen des Blendsystems B 1 in Abhangigkeit vom EPR-Antell
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Bild A 12: Kraft-Durchbiegungs-Diagramme eines Copolymeren mit PP-Homopolymer-
matrix fur unterschiedliche Ligamentléangen bei schlagartiger Beanspruchung
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Bild A 13: Kraft-Durchbiegungs-Diagramme von 100 M.-% HECO ermittelt im quasistati-
schen Biegeversuch, Traversengeschwindigkeit vr = 50 mm/min
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Bild A 14: Zahigkeitsverhalten der Mischung mit 90 M.-% HECO fur zwei Beanspruchungs-
geschwindigkeiten: a) vy = 50 mm/min, b) vy = 500 mm/min
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Bild A 15: Rissspitzendeformation des Blends B 1/5 mit cokontinuierlicher Phasenstruktur
unter quasi statischen Beanspruchungsbedingungen
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Bild A 16: Anforderungen an die Prifkorpergeometrie bei der Bestimmung der dynamischen
Bruchzahigkeit K4 bei instabiler Rissausbreitung
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Bild A 17: Anforderungen an die Prifkérpergeometrie bei der Bestimmung von JIntegral-
werten J° bei instabiler Rissausbreitung
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Bild A 18: Anforderungen an die Prifkorpergeometrie bei der Bestimmung von d-Werten dq
bei instabiler Rissausbreitung
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