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rungs- und Rissausbreitungsverhalten von teilkristallinen Kunststoffen vor alem in Abhangigkeit
von der Kristallinitét und strukturellen Veranderungen dar. Bruchmechanische Untersuchungen
bei schlagartiger Beanspruchung zur Ermittlung des Risswiderstandes gegentiber instabiler und
stabiler Rissausbreitung eignen sich dabel zur differenzierten Betrachtung der Zahigkeit in
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Verzeichnis der verwendeten Abklrzungen und Formelzeichen

Abkurzungen

3PB
ABS
ASTM
C

CF
COD
CT
CTOD
D

DIN
DSC
DTA
EDZ
E-Modul
EP
ESIS
ESZ
FBM
FEM

GF

H

IKBV
ISO
Jr-Kurve
K

L

LCP
LEBM

M

NMR
norm.
PA
PBT

PE

PEEK
PE-HD
PE-HMW
PEI
PE-LD
PE-LLD
PE-MD
PES

PET

Dreipunktbiegung

Acrylnitril-Butadien-Styrol

American Standards for Testing Materials

K ohlenstoff

Carbon Fibre (Kohlenstofffaser)

Crack Opening Displacement (Rissoffnungsverschiebung)
Compact Tension (bruchmechanischer Zugprifkorper)
Crack Tip Opening Displacement (Rissspitzendffnungsverschiebung)
PE-HD-Werkstoffe mit etwa gleicher Dichte und unterschiedlichem
Molekulargewicht

Deutsche Industrie-Normen

Differential Scanning Calorimetry (Differentialkal orimetrie)
Differential Thermal Analysis (Differentia-Thermoanalyse)
Ebener Dehnungszustand

El astizitétsmodul

Ethylen-Propylen

European Structural Integrity Society

Ebener Spannungszustand

Flieffbruchmechanik

Finite Element Method (Finite Elemente Methode)

Glas Fibre (Glasfaser)

Wasserstoff

Instrumentierter Kerbschlagbiegeversuch

International Standard Organization

Risswiderstandskurve des Belastungsparameters J

kalt abgeschreckt bei 55 K/min Abkihlgeschwindigkeit
langsame Abkihlung bel 1 K/min Abkuhlgeschwindigkeit
Liquid Crystaline Polymers (flussigkristalline Polymere)
Linear-Elastische Bruchmechanik

PE-HD-Werkstoffe mit gleichem Molekulargewicht und unterschied-
licher Kristallinitét

Nuclear Magnetic Resonance (magnetische K ernresonanz)
normiert

Polyamid

Polybutylenterephthal at

Polycarbonat

Polyethylen

Polyetheretherketon

Polyethylen hoher Dichte

Polyethylen hoher Molmasse

Polyetherimid

Polyethylen niederer Dichte

lineares Polyethylen niederer Dichte

Polyethylen mittlerer Dichte

Polyethersulfon

Polyethylenterephthal at
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PE-UHMW Polyethylen ultra-hoher Molmasse

PE-ULD Polyethylen ultra-niederer Dichte

PE-VLD Polyethylen sehr niederer Dichte

PE-X vernetztes Polyethylen

PK Prifkorper

PMMA Polymethylmethacrylat

POM Polyoxymethylen

PP Polypropylen

PPS Polyphenylensulfid

PS Polystyren

PVC Polyvinylchlorid

PVCC chloriertes Polyvinylchlorid

REM Rasterel ektronenmikroskop

R-Kurve Risswiderstandskurve, grafische Darstellung der Abhangigkeit des
Belastungsparameters (J-Integral oder d) von der stabilen Rissverlan-
gerung Da

SAN Styrol-Acrylnitril

SAPT Stress Activated Phase Transition (spannungsinduzierte Phasenum-
wandlung)

SAXS Small Angle X-Ray Scattering

SENB Single Edge Notched Bending (Drei punktbiegeprifkorper)

SENT Single Edge Notched Tension (einseitig gekerbter Zugprifkorper)

SK Seitenkerben

TC Technical Committee

TEM Transmissionsel ektronenmikroskop

TPU Thermopl astisches Polyurethan

Verzw. Verzweigungen

dr-Kurve Risswiderstandkurve des Belastungsparameters d

Formelzeichen

a [mm] Ausgangsrisslange

acn [KIm?] Charpy-Kerbschlagzéhigkeit nach DIN EN 1SO 179-1

anN [KIm?] | zod-K erbschlagzahigkeit nach DIN EN 1SO 180

At [mm] effektive Risslénge

as [mm] Bruchspiegel

A [Nmm] Verformungsenergie

Adiss [Nmm] Summe des plastischen Anteils der Verformungsenergie Ay und der
Rissverzogerungsenergie Ar

Aq [Nmm] elastischer Anteil der Verformungsenergie

As [Nmm] Verformungsenergie, ergibt sich aus der Flache unter dem Kraft-
Durchbiegungs-Diagramm bis zum Bruch des Prifkorpers

A4 [Nmm] vom Pendelhammer fir den Bruchvorgang angebotene Schlagenergie

Ay [Nmm] plastischer Antell der Verformungsenergie

Ar [Nmm] Rissverzigerungsenergie

Aot [Nmm] totale Verformungsenergie, ergibt sich aus der gesamten Flache unter
dem Kraft-Durchbiegungs-Diagramm inklusive der Rissverzogerungs-
energie

b Konstante bei der Bestimmung der Wahrscheinlichkeit zur Bildung
von Tie-Molekllen

B [mm] Prufkorperdicke
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Bn
Bu
C
Cis
Cs.5

Ce.8

Co..10

[mm]
[mm]

CTODpyk  [pm]

d
dn*

D.l.
D.R

Fmax

%o

9(x)

|(r,Lp)

(um]

[N/mm?]
[kI/m?]
[N/mm?]
[mm]

[mm]
[mm]
[mm]
[mm]

[N]
[N]
[cpsX]
[N]

[N]
[cpsX]
[N]
[%]
[%]

[N/mm]
[cps]

[N/mm]

reduzierte Prufkorperdicke durch Einbringen von Seitenkerben
U-Kerb-Breite

charakteristische Konstante bei der Bestimmung des K ettenendenab-
standesr

Regressionskonstanten der Potenzfunktion zur Beschreibung der Jg-
Kurven nach ESIS P2-91

Regressionskonstanten der Wurzelfunktion zur Beschreibung der Jg-
Kurven in Anlehnung an das JT;Konzept von Michel und Will
Regressionskonstanten der Potenzfunktion zur Beschreibung der dg-
Kurven nach ESIS P2-91

Regressionskonstanten der Wurzelfunktion zur Beschreibung der di-
Kurven in Anlehnung an das JT;Konzept von Michel und Will
Rissspitzenoffnungsverschiebung durch Materialflief3en
Rissspitzenoffnungsverschiebung durch einen Craze

gesamte Rissspitzentffnungsverschiebung

Konstante bei der Bestimmung der Wahrscheinlichkeit zur Bildung
von Tie-Molekilen

Funktion des Verfestigungsverhaltens

Duktilitéts-Index

Duktilitéts-Verhdtnis

Elastizitétsmodul bei schlagartiger Beanspruchung

K erbschlagzugzahigkeit nach DIN EN SO 8256

Elastizitdtsmodul nach 1SO 527-1

Durchbiegung

Geometriefunktion in Abhéngigkeit vom Risslangen-Prufkorper-
breiten-Verhétnis

Biegeanteil der maximalen Prifkdrperdurchbiegung

die bei der Kraft Fg, auftretende Durchbiegung

Kerbanteil der maximalen Prifkorperdurchbiegung

maximale Durchbiegung

Tie-Molekil-Dichte

Schlagkraft

Aufschlagimpuls im Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagramm
Interferenzspektrum der amorphen Phase

Bruchkraft nach dem Kraftmaximum Fa, bel der ein erheblicher
Kraftabfall, verursacht durch instabiles Risswachstum, ohne Zunahme
der Durchbiegung auftritt

Schlagkraft beim Ubergang vom elastischen zum el astisch-plastischen
Werkstoffverhalten

I nterferenzpeakflache der kristallinen Phase

maximale Schlagkraft

relative obere Grenze des Konfidenzintervalls

relative untere Grenze des Konfidenzintervalls

ganze Zahl von x

Energiefreisetzungsrate

Beugungsintensitét

Konstante bei der Bestimmung von T1(M)

JIntegral, mathematische Beschreibung des lokalen Spannungs-
Dehnungs-Feldes vor der Rissspitze, der bruchmechanische Werk-
stoffkennwert J wird mit Hilfe von Naherungsl 6sungen berechnet
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Jo2 [N/mm] technischer Rissinitiierungswert, kritischer J-Wert bei 0,2 mm Riss-
verléngerung

Je [N/mm] kritischer J-Integral-Wert bel quasistatischer Beanspruchung

Jd [N/mm] JIntegral-Wert nach Sumpter und Turner mit Risslangenkorrektur bei
der Bestimmung der Jr-Kurve, d - dynamisch, schlagartige Beanspru-
chung

Jic [N/mm] kritischer J-Integral-Wert am Schnittpunkt der Jz-Kurve mit der Blun-
ting-line

Jid [N/mm] kritischer J-Rissinitiierungswert bei schlagartiger Beanspruchung

Jiphys [N/mm] physikalischer J-Rissinitiierungswert, bestimmt mit Hilfe der Stretch-
zonenweite

Jic [N/mm] kritischer J-Integral-Wert am Schnittpunkt der Jz-Kurve mit der um
0,2 mm verschobenen Blunting-line, quasi statische Beanspruchung

Jid [N/mm] JIntegral-Wert, kritischer Wert beim Einsetzen instabiler Rissaus-
breitung, | — geometrieunabhangig bel Mode | Beanspruchung,
d — dynamisch, schlagartige Beanspruchung

JImax [N/mm] Gultigkeitsgrenze fur J-kontrolliertes Risswachstum nach ESISTC 4

Jo [N/mm] JIntegral-Wert nach Sumpter und Turner, kritischer Wert beim Ein-
setzen instabiler Rissausbreitung, Q - geometrieabhangig,
d - dynamisch, schlagartige Beanspruchung

JT; [N/mm] Produkt JXT'; nach Michel und Will, charakterisiert das Energieauf-
nahmevermogen bei stabiler Rissausbreitung

K [MPamm¥?]  Spannungsintensitétsfaktor, beschreibt das Spannungsfeld vor der
Rissspitze

Kig [MPamm®?]  Bruchzahigkeit, kritischer Wert beim Einsetzen instabiler Rissaus-
breitung, | - geometrieunabhangig bei Mode | Beanspruchung, d — dy-
namisch, schlagartige Beanspruchung

Kmex [MPamm¥?] Bruchzahigkeit bei quasistatischer Beanspruchung

Kaod [MPamm®?]  Spannungsintensitatsfaktor, kritischer Wert beim Einsetzen instabiler
Rissausbreitung, Q - geometrieabhangig, d — dynamisch, schlagartige
Beanspruchung

DKsc [MPamm®?]  kritischer Schwellwert der Bruchzahigkeit fiir Risswachstum in da/dit-
Kurven

I [nm] Bindungslénge

Iy [m] Pendellénge des Hammers

L [mm] Prifkorperlange

La [nm] Dicke der amorphen Bereiche aus Lpey, bestimmt

L atheo [nm] Dicke der amorphen Bereiche aus L e, bestimmt

Larem [nm] Dicke der amorphen Bereiche aus L¢rem bestimmt

Lc [nm] Lamellendicke aus Lpey, bestimmt

Lerem [nm] Lamellendicke, die mittels Bildverarbeitung aus den TEM-Aufnahmen
bestimmt wurde

L ctheo [nm] der aus der Tso™-Schmelztemperatur berechnete Wert fiir die Lamel-
lendicke nach Illers und Hendus

Lp [nm] Langperiode

Lpexp [nm] experimentell mit Kleinwinkel streuungsmessungen bestimmte Lang-
periode

L ptheo [nm] Langperiode aus L ctheo bestimmt

Lerem [nm] Langperiode aus Lcrem bestimmt

Lt [nm] Mindestléange zur Bildung eines Tie-Molekiils
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Lr [mm]

Lu [mm]

m

My [k]

M [kg/mol]
Mc [kg/mol]
MFR [0/10 min]
Mn [kg/mol]
Mw [kg/mol]
n

N

p(r)

P

P1

P2

r [nm]

r2 [nm?]

rk [um]

Ror [nm]

S [mm]

S

S

S

B

SH [um]
W [um]

t [mg]

tg [ms]

s [min]

T [° C]

T

T1(M)

T2

To(M)

T2(M,Strebel)

T(M2)

Ta

Rasierklingenkerblange

U-Kerb-Lange

Proportionalitétsfaktor in der Beziehung zwischen J-Integral- und
CTOD-Konzept, Constraint-Faktor

Hammermasse

Molmasse

kritische Molekilmasse

Schmelzflief3rate nach DIN 53735

Zahlenmittel der mittleren Molmasse

Gewichtsmittel der mittleren Molmasse

Rotationsfaktor

Anzahl der Verschlaufungen pro Kette

Wahrscheinlichkeit fir das Auftreten eines K ettenendenabstandesr in
einer frel gegliederten Kette in der Schmelze

Wahrscheinlichkeit zur Bildung von Tie-Molekulen
Wahrscheinlichkeit zum Auftreten von Tie-Molekilen nach Huang
Wahrscheinlichkeit zum Auftreten von Tie-Molekilen nach Hedengvist
K ettenendenabstand eines Polymerknéuels

mittlerer quadratischer K ettenendenabstand eines Polymerknéuels
Kerbradius

Schwerpunktsabstand eines Polymerknéuels in der Schmelze
Stitzweite bzw. Auflagerabstand

empirische Standardabweichung bei Stichprobendaten

obere Standardabweichung des Konfidenzintervalls

untere Standardabwei chung des Konfidenzintervalls

(Short Chain Branching) Anzahl der Kurzkettenverzweigungen pro
1000 C-Atome

Stretchzonenhthe

Stretchzonenweite

Zeit

Bruchzeit

Versagenszeit

Temperatur

Anzahl der Tie-Molekiile, die pro Kette gebildet werden kénnen
Tie-Molekil-Dichte in einem monodispersen Polymer mit der Mole-
kilmasse M nach Y eh und Runt

Anzahl der Tie-Molekille, die als Verschlaufungen pro Kette gebildet
werden kdnnen

Tie-Molekil-Dichte der als Verschlaufungen auftretenden Tie-
Molekle eines monodispersen Polymers mit der Molekilmasse M
nach Y eh und Runt

Tie-Molekil-Dichte der als Verschlaufungen auftretenden Tie-Mole-
kile eines monodispersen Polymers mit der Molekiilmasse M nach
Strebel

Tie-Molekil-Dichte der al's Verschlaufungen auftretenden Tie-
Molekle eines monodispersen Polymers mit der Molekilmasse M
nach Strebel (vereinfachte Berechnung)

Tearing-Modul (Widerstand gegentiber stabiler Rissausbreitung) fr
den Belastungsparameter kritische Rissoffnungsverschiebung,
Funktion von Da
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Tao'2 Funktionswert der Funktion T4 = f(Da) bel 0,2 mm Rissverlangerung

T(M) gesamte Tie-Molektil-Dichte eines monodispersen Polymers mit der
Molekilmasse M

Te [°C] Glastemperatur

T Tearing-Modul (Widerstand gegentiber stabiler Rissausbreitung) fur
den Belastungsparameter J-Integral, Funktion von Da

TJO'2 Funktionswert der Funktion T, = f(Da) bei 0,2 mm Rissverlangerung

Tm [°C] Schmel ztemperatur (eines Kristalls mit endlicher Dicke)

Th'® [K] Gleichgewichtsschmel ztemperatur

Tso™ [K] Schmel ztemperatur mittels DSC bestimmt (extrapolierte Peakanfangs-
temperatur nach DIN 53765)

Vab [K/min] Abkuhlgeschwindigkeit

2 [mm/min] Traversengeschwindigkeit

Vm [cm3/mol ] hydrodynamisches Volumen elner Polymerkette mit der Molekilmasse M

Ve [cm3/mol ] hydrodynamisches Volumen einer Polymerkette mit der kritischen
Molekilmasse M.

W [mm] Prufkorperbreite

X Anzahl der Kettenglieder einer Polymerkette

ai [%0] Kristallisationsgrad, berechnet aus der Dichte

ar [%0] Kristallisationsgrad, berechnet aus der gemessenen Schmelzenthalpie

as [%0] Kristallisationsgrad, bestimmt mit Hilfe von Roéntgenwelitwinkel-
streuungsmessungen

b Proportionalitétsfaktor im Geometriekriterium des LEBM-K onzeptes,
b="f(Ky)

bo 5 Regressionskoeffizienten

d [mm] Rissoffnungsverschiebung, beschreibt das lokale Verformungsfeld vor
der Rissspitze und wird im Dreipunktbiegeversuch mit Hilfe des Tr-
angelmodells berechnet

do 2 [mm] technischer Rissinitiierungswert fir den Belastungsparameter, kriti-
sche Riss6ffnungsverschiebung bel Da=0,2 mm

dss [mm] speziell definierte Rissspitzenverformung, bildet 45°-Winkel mit der
Mitte der Rissspitze

de [mm] kritische Rissoffnungsverschiebung an der Rissspitze bei quasi stati-
scher Beanspruchung

dg [mm] Rissoffnungsverschiebung, berechnet aus s bel schlagartiger Bean-
spruchung

(o F1% [mm] Riss6ffnungsverschiebung nach erweitertem Turangelmodell, berech-
net aus fx bei schlagartiger Beanspruchung

dig [mm] kritischer d-Rissinitiierungswert bel schlagartiger Beanspruchung

dig [mm] Rissoffnungsverschiebung, kritischer Wert beim Einsetzen instabiler
Rissausbreitung, | - geometrieunabhangig bel Mode | Beanspruchung,
d — dynamisch, schlagartige Beanspruchung

ik [mm] Rissoffnungsverschiebung nach erweitertem Turangelmodell, kriti-
scher Wert beim Einsetzen instabiler Rissausbreitung, | - geometrie-
unabhéngig bei Mode | Beanspruchung, d — dynamisch, schlagartige
Beanspruchung

iphys [mm] physikalischer d-Rissinitiierungswert, bestimmt mit Hilfe der Stretch-

zonenweite
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Durchbiegung, kritischer Wert beim Einsetzen instabiler Rissausbrei-
tung, Q - geometrieabhangig, d — dynamisch, schlagartige Beanspru-
chung

kritische Rissoffnungsverschiebung nach erweitertem Turangel modell,
aus dem Kerbanteil der Durchbiegung bestimmt, kritischer Wert beim
Einsetzen instabiler Rissausbreitung, Q - geometrieabhangig,

d — dynamisch, schlagartige Beanspruchung

Produkt d X4, charakterisiert das Verformungsaufnahmevermogen bei
stabiler Rissausbreitung

stabile Rissverlangerung

Rissverlangerung bei der Rissabstumpfung

Gultigkeitsgrenze fir maximalen Da-Wert nach ESISTC 4
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stabile Rissverlangerung nach instabilem Risswachstum, auch Bruch-
spiegel as
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Schmel zenthal pie des unendlich ausgedehnten Kristalls
Unterkthlung
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Reil3dehnung

Flief3dehnung

Beugungswinkel

Geometriefunktionen

Querkontraktionszahl

gemessene Dichte

ideale Dichte der amorphen Phase

Dichte der kristallinen Phase am Schmel zpunkt

Spannung

Bruchspannung

Streckgrenze bei schlagartiger Beanspruchung

spezifische Grenzflachenenergie der longitudinalen Grenzschicht
Streckgrenze nach 1SO 527-1

Vergleichsspannung am Rasi erklingenkerb

Vergleichsspannung am U-Kerb

Periode der charakteristischen Tragheitsschwingung

Konstante zur Uberpriifung der Gliltigkeit der R-Kurve
Proportionalitatsfaktor im Geometriekriterium des COD-K onzeptes,
X =T (dig)
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1 Einleitung und Zielstellung

Das Potentia der Polyethylen-Werkstoffe liegt darin, zu 6konomisch und 6kologisch sinnvollen
Losungen vielseitiger Probleme z.B. in der Automobil-,Verpackungs- und Verbrauchsartikel-
industrie sowie in der Trinkwasser-, Bewasserungs- und Abwassertechnik beizutragen. Fur die
Polyolefine sprechen dabel ihr Preis-Leistungs-Verhdtnis, die Erschlief3ung neuer Méarkte durch
die Entwicklung der Metallocen-Katalysatoren, ihre physiologische Unbedenklichkeit und der
Aspekt der Umweltvertraglichkeit durch problemloses thermisches Recycling.

Die wachsenden Anforderungen an Polyethylen-Werkstoffe im Tank- und Behéterbau, im
Rohrleitungsbau und in der Verpackungsindustrie verlangen nach Werkstoffen mit hoher
Festigkeit und gleichzeitig hoher Zahigkeit, guter Verarbeitbarkeit und einem breiten
Eigenschaftsprofil.

Eine wichtige Eigenschaft polymerer Werkstoffe, die deren technische Anwendung héufig be-
grenzt, ist die Zahigkeit, d.h. der Widerstand gegentber stabiler und instabiler Rissausbreitung
bzw. Bruch [1]. Spezi€ell fir die Anwendung von Polyethylen als Rohre fir Wasser- und Gadlei-
tungen stellt das instabile (schnelle) Risswachstum vor allem nach stabiler (langsamer) Rissaus-
breitung bei Raumtemperatur und langen Standzeiten ein Problem dar. Deswegen wird ein hoher
Risswiderstand gegentiber instabiler Risseinleitung gefordert.

Ansatzpunkt der Untersuchungen zum Zahigkeitsverhalten von Polyethylen hoher Dichte
(PE-HD) liefert das unterschiedliche Zahigkeitsverhaten von PE-HD-Werkstoffen in Abhangig-
keit von der Dichte und dem Molekulargewicht. Bei hohen Kristalinitéten (Dichten) kommt es
zum ungeklarten Auftreten von hohen Kerbschlagzahigkeiten durch grof3e Rissverzogerungs-
energien und zu dominant stabilem Risswachstum, wie es fir die PE-HD-Werkstoffe mit hohem
Molekulargewicht bekannt ist. Einen weiteren Ansatzpunkt stellt das ungeklarte Rissinitiierungs-
und Rissausbreitungsverhalten von teilkristallinen Kunststoffen vor allem in Abhangigkeit von

der Kristallinitdt und strukturellen Veranderungen dar.

Eine wesentliche Voraussetzung fir die Zahigkeitsoptimierung von teilkristallinen Kunststoffen
sind quantitative Morphologie-Zahigkeits-K orrelationen, die nur moglich werden, wenn der Ein-
fluss der Struktur auf das Rissinitiierungs- und Rissausbreitungsverhalten bekannt ist. Bei der
Quantifizierung dieser Einflussgrofden sind noch viele Fragen offen [2]. Die bruchmechanische
Werkstoffprufung in Verbindung mit Methoden zur Strukturanalyse und Methoden zur Aufkl&
rung von Verformungsmechanismen leistet unter Berilicksichtigung polymerspezifischer Aus-

wertemethoden einen wesentlichen Beitrag auf diesem Gebiet der Kunststoffentwicklung [3].
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Ein Problem beim Versténdnis der Deformations- und Bruchmechanismen in teilkristallinen
Kunststoffen resultiert aus ihrer Aufteilung in eine amorphe und eine kristalline Phase, die zu
einer grof3en Vielfalt von Mikrostrukturen fuhren kann [4]. Diese mikrostrukturelle Vielfalt wird
von der chemischen Struktur und den Verarbeitungs- und Abkthlungsbedingungen bestimmt.
Die Morphologie der teilkristallinen Kunststoffe kann durch eine Reihe von verschiedenen
Strukturparametern der molekularen (Primér- und Sekundérstruktur) und Ubermolekularen Ebene
(Kristalisationsgrad, Sphérolith- und Lamellenabmessungen) beschrieben werden. Nach der
Polymerisation von teilkristallinen Kunststoffen sind vor allem die Strukturparameter der
Ubermolekularen Ebene als durch Verarbeitung und Kristallisation verénderbare Parameter

anzusehen.

Die vorliegende Arbeit verfolgt die grundlegende Zielstellung mit Hilfe geometrieunabhangiger
bruchmechanischer Werkstoffkenngréfen in Kombination mit Morphologieanalysen und einer
Charakterisierung der Rissausbreitungsprozesse Morphologie-Zahigkeits-Korrelationen  fur
Polyethylen hoher Dichte aufzuzeigen. Bruchmechanische Untersuchungen bel schlagartiger
Beanspruchung zur Ermittlung des Risswiderstandes gegenuiber instabiler und stabiler Rissaus-
breitung eignen sich zur differenzierten Betrachtung der Zahigkeit in Abhangigkeit von Struktur-
parametern. Die experimentelle Basis der bruchmechanischen Untersuchungen bei schlagartiger
Beanspruchung stellt der instrumentierte Kerbschlaghiegeversuch dar. Bei z&hem Werkstoffver-
halten, wie es fir Polyethylen hoher Dichte vorliegt, werden vor allem die Konzepte der Flief3-
bruchmechanik zur Beschreibung des Zahigkeitsverhaltens angewendet.

Neben den bruchmechanischen Prifungen sind dazu Untersuchungen und Berechnungen zur
Morphologie- und Strukturausbildung in den PE-HD-Werkstoffen erforderlich. Mit Hilfe eines
Modells nach Huang [5] zur Bestimmung der Wahrscheinlichkeit der Bildung von Tie-
Molektlen kann die Anzahl der Tie-Moleklle abgeschétzt werden. Die Anzahl der Tie-Moleklle
spielt in den Betrachtungen des Zahigkeitsverhaltens teilkristalliner Kunststoffe in Abhangigkeit
von strukturellen Grof3en eine wesentliche Rolle.

Anhand von Bruchflachenanalysen und Studien zum Rissprozess sind weiterhin erganzende Aus-
sagen zum Rissinitiierungs- und Rissausbreitungsverhalten der untersuchten Polyethylen-

Werkstoffe moglich.
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2 Charakterisierung des Zahigketsverhaltens von
Polyethylen-Werkstoffen und Moglichkeiten  zur
Bewertung des Rissausbr eitungspr ozesses

2.1 Struktur und mechanische Eigenschaften von Polyethylen-
Werkstoffen

Noch im Jahre 1975 wurde in Hinblick auf die Zukunft der Thermoplaste ein grof3er Marktanteil
fur die technischen Thermoplaste (wie PC, PMMA, PC/ABS) und die Hochleistungsthermo-
plaste fur das Jahr 1995 vorausgesagt (siehe Bild 2.1) [6]. Die Hochleistungsthermoplaste wie
z.B. PEEK, PEI und LCP hatten 1995 dagegen nur etwa 1 % des Marktanteils. Die Polyolefine
besitzen heute zusammen mit den anderen Massenthermoplasten wie PP, PS und PVC einen
Marktanteil von etwa 87 % der Kunststoffe in der Welt [7]. Durch die Weiterentwicklung der
klassischen Katalyse und die Neuentwicklung der Metallocen-Katalyse erschlief3en die Massen-
thermoplaste zunehmend die bisherigen Einsatzgebiete der technischen Thermoplaste. Begriindet
in ihren guten Zahigkeitseigenschaften, sehr guter Spannungsrissbesténdigkeit und guter Verar-
beitbarkeit besitzen die Polyolefine ein breites Anwendungsgebiet in der Verpackungs-, Auto-

mobil- und Bauindustrie.

Weltmarktanteile

Zukunftsvsion  po st 1995 1997
1975 fir 1995

1% 0,3%

Hochleistungsthermoplaste
wie LCP, PEEK, PEI, PPS,
PES

m Technische Thermoplaste
wie PC, PBT, PA, PMMA,
ABS, POM, PET

@ Massenthermoplaste wie
PE-HD, PE-LD, PE-LLD,
PP, PVC, PS

Bild2.1: Dominanz der Polyolefine im Weltmarktanteil [6,7]

Polyethylen hoher Dichte ist ein lineares Polymer, das nur C- und H-Atome in der Polymerkette
enthdlt und durch eine Kettenwachstumsreaktion von Ethylen (-CH,-CH,-)-Monomerbausteinen
zu langen, linearen Ketten polymerisiert wird. Die Herstellung von Polyethylen erfolgt in
zwei grundlegenden Verfahren: dem Hochdruckverfahren und dem Niederdruckverfahren. Nach
dem Hochdruckverfahren wird das Polyethylen niederer Dichte (PE-LD) bei Driicken von
1000 bis 3000 bar hergestellt.
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Das PE-LD besitzt eine Dichte von 915 bis 935 kg/m? und eine Kristallinitét von 40 bis 50 %.
Dieses Polyethylen enthdlt Langkettenverzweigungen mit mehr als 5 C-Atomen, wobel eine
Hauptkette im Gegensatz zum linearen Polyethylen nicht mehr definierbar ist. Die mittlere
Molmasse der PE-LD-Werkstoffe kann je nach Umsatz bis zu ca. 600 kg/mol betragen.

Nach dem Niederdruckverfahren wird lineares Polyethylen hergestellt. Dazu z&hlen das Poly-
ethylen hoher Dichte (PE-HD), das Polyethylen mittlerer Dichte (PE-MD) und das lineare
Polyethylen niederer Dichte (PE-LLD). Das lineare PE-HD ist ein Homopolymer mit sehr gerin-
gen Comonomer-Anteilen. Durch die lineare Anordnung ist eine hohe Packungsdichte der Ketten
und damit eine hohe Kristallinitdt moglich. Die strenge Linearitét des PE-HD fuhrt zu Dichten
von 942 bis 965 kg/m? und demgemal3 zu Kristallinitéten von 60 bis 80 %.

Durch Copolymerisation des Ethylens mit a-Olefinen, wie z.B. Buten-1 oder Hexen-1, entstehen
Kurzkettenverzweigungen mit 2 bis5 C-Atomen. PE-LLD besitzt einen hohen Comonomer-
Anteil gegentiber dem streng linearen PE-HD. Durch Steigerung des Comonomer-Anteils wird
der Verzweigungsgrad so grof3, dass die Dichte unter den Wert von 915 kg/m? absinkt. Es entste-
hen die sehr leichten und ultraleichten Polyethylene mit linearem Kettenaufbau (PE-VLD bzw.
PE-ULD). Sie weisen Dichten von 880 bis 910 kg/m? auf. Das PE mittlerer Dichte kann durch
Mischen von PE-LD und PE-HD oder unmittelbar as ein copolymeres PE-LLD hergestellt
werden [§].

Den Anteil an Verzweigungen pro 1000 C-Atome der Hauptkette nennt man Verzweigungsgrad.
Der Verzweigungsgrad beeinflusst die Kristallinitét, weil er das VVolumen an zuféllig geordneten
Molekilen in den amorphen Regionen bestimmt. Ein hoher Verzweigungsgrad resultiert in einer
niedrigen Kristalinitét. Die Molekilketten des PE-HD enthalten nur sehr wenige Verzweigungen
(bis 5 Verzw./1000 C-Atome), man spricht deswegen auch von Linear-Polyethylen. PE-LD wird
wegen seiner stark verzweigten Molekulketten auch verzweigtes Polyethylen genannt.

Im Hinblick auf das Katalysatorsystem wird PE-HD heute nach drei Verfahren hergestellt: dem
Ziegler-Verfahren mit Titanhalogeniden, Titanestern und Aluminiumalkylen as Katalysatoren
und dem Phillips-Verfahren mit Chromoxidkatalysatoren. Es wird beim Ziegler-Verfahren bei
niedrigeren Dricken von 1bis50bar und beim Phillips-Verfahren mit Dricken von
30 bis 40 bar gearbeitet. Ein drittes Verfahren ist die Herstellung mit Metallocen-Katalysatoren
bei der Gasphasenpolymerisation. Durch den Strukturaufbau dieser Katalysatorart kann eine
gezielte Steuerung der Abfolge und Anordnung der Monomerbausteine erreicht werden.
Verfahrenstechnisch wird PE-HD nach dem Suspensions-, Ldsungs-, Gasphasen- oder Massever-

fahren polymerisiert.
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Unter diesen Bedingungen werden die Ethylenmolekile in einer anionischen Polymerisation zu
weitgehend linearen Makromolekilen (max. 5 Kurzkettenverzweigungen /1000 C-Atome) ver-
bunden [8]. Die bestimmenden Produktparameter, wie die mittlere Molmasse, die Molmassen-
vertellung und die Art und Anzahl der Verzweigungen, kdnnen durch verschiedene Prozess-
parameter (wie Temperatur, Druck, Konzentration des Initiators usw.), verschiedene Verfahrens-
varianten und durch den Einsatz unterschiedlicher Katalysatoren gezielt und in engen Grenzen

eingestellt werden [9].

Die Eigenschafts- und Anwendungspal ette fir die Polyethylen-Werkstoffe l&sst sich jedoch nicht
nur durch ihre unterschiedliche Dichte variieren, sondern auch durch verschiedene Molmassen,
Vernetzung und Copolymerisation erweitern. So gibt es eine Vielzahl von verschiedenen
Polyethylen-Werkstoffen, die den unterschiedlichsten Anforderungen gentigen.

Durch hohe und sehr hohe mittlere Molmassen zeichnen sich das hoch- und ultrahochmol ekulare
Polyethylen hoher Dichte (PE-HMW und PE-UHMW) aus. Diese Werkstoffe werden mit spezi-
ellen Katalysatoren nach dem Niederdruckverfahren hergestellt. Die mittlere Molmasse von
PE-HMW liegt gegeniiber der von PE-HD (200 bis 500 kg/mol) bei 500 bis 1000 kg/mol und fir
PE-UHMW bel 3000 bis 6000 kg/mol.

Eine Vernetzung von Polyethylen kann wahrend der Formgebung oder in einem nachfolgenden
Verfahren redlisiert werden. Dabel werden vor allem Peroxide oder energiereiche Strahlung zur
Abspaltung der Wasserstoffatome genutzt, so dass durch die Verbindung der Radikalstellen an
den Ketten untereinander ein Netzwerk entsteht.

Die Copolymerisation von Ethylen z.B. mit Vinylacetat- oder Propylen-Copolymeren fihrt zu
Copolymeren mit breitem Eigenschaftsspektrum.

Die Kristallinitét eines teilkristallinen Kunststoffes wie Polyethylen stellt die Ordnungsmdglich-
keiten im molekularen Bereich zwischen benachbarten Polymermolekilen und K ettensegmenten
dar. Sie kann von hochkristallin d.h. streng parallel, dichte Ordnung zu amorph d.h. véllige
Unordnung variieren. Der Kristallisationsgrad wird durch das prozentuale Verhdtnis von kristal-
linen zu amorphen Regionen bestimmt. Die Kristalinité hangt von der Struktur (molekularer
Aufbau, Verzweigungsgrad, Molekullkettenlange) und den thermischen Bedingungen bel der
Ver- und Nachbearbeitung (Unterkiihlung, Abkihlgeschwindigkeit, Anzahl der Kristallitkeime)
ab.

Die mechanischen Eigenschaften von Polyethylen werden von der Kristalinitét beeinflusst. Bei

Raumtemperatur bestimmen die kristallinen Bereiche die Festigkeitss und Steifigkeitseigen-
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schaften von Polyethylen, wahrend die amorphen Bereiche fir das zéhe, zeitabhangige Verhalten
verantwortlich sind.

Ein teilkristallines Polymer kann as Verbund dreier Komponenten der kristallinen Region, der
zwischenkristallinen Region und der amorphen Region angesehen und beschrieben werden
(Bild 2.2).

.1

} Molekdil

i

Lt K cTie-Molekil —

\
verschlauftes Molekdl

Bild2.2: Schemader Lamellenstruktur eines teilkristallinen Polymers mit Kristalllamellen und
amorphen Bereichen, Lp - Langperiode, L. - Lamellendicke, L, - Dicke der amorphen

Bereiche, Lt - Mindestlange zur Bildung eines Tie-Molekiils

Die kristallinen Regionen bestehen aus parallel geordneten Ketten, die Lamellen bilden. Im
Inneren dieser Kristalllamellen sind im Wesentlichen lineare d.h. unverzweigte Kettensegmente
aneinander gelagert. Es bildet sich in diesen kristallinen Bereichen ein stabiles, orthorhombisches
Gitter aus. Die kristallinen Bereiche sind durch amorphe Regionen unterbrochen. Dort befinden
sich die ungeordneten Molekile und die aus den Kristalllamellen herausragenden Molekiile,
sowie im vernetzten Zustand, die Vernetzungsstellen der Molekilketten. Die amorphen Stér-
schichten liegen in GrdofRenordnungen von 1 bis 10 nm. Die Lamellen besitzen ungeféhr eine
Lange von 1 um und eine Lamellendicke von etwa 10 nm [10]. Die Schicht zwischen kristalliner
und amorpher Phase erreicht ungefahr eine Dicke von 3 nm. Sie besitzt keine streng geordnete
Struktur wie im Lamellenkerngebiet und in ihr findet man vor allem die Molekilschlaufen und
die Verzweigungsstellen.

Ein einzelnes Molekil kann die kristallinen Regionen miteinander tber die amorphen Bereiche
hinweg verbinden (sieheBild 2.2). Diese Molekile werden Verbindungsmolekile oder Tie-
Molekile genannt und stellen eine interkristalline physikalische Vernetzung dar. Der exakte

Mechanismus des Formens von Tie-Molekilen ist noch nicht aufgeklart. Sie sind ebenfalls sehr
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entscheidend fir das mechanische Verhalten von Polyethylen. Da sie die Deformation einschran-

ken, ist ihre Festigkeit und Verschlaufung in den Ketten von grol3er Bedeutung.

Bei der morphologischen Struktur muss man den Ordnungszustand der molekularen Ebene von
dem der Ubermolekularen Ebene grofderer Dimension unterscheiden. Eine Zusammenfassung

aller Strukturparameter der molekularen und Ubermolekularen Ebene, die en teilkristallines

Polymer charakterisieren, erfolgt in Tabelle 2.1 nach [11].

Tabelle2.1: Einteilung der Strukturparameter in molekulare und tibermol ekul are Ebene fur

teilkristalline Polymere

molekulare Ebene

Primérstruktur

(chemische Struktur)

Sekundérstruktur
(physikalische Struktur)

Art der Monomere)

massenverteilung

tuenten, Taktizitat)
P Verzweigungsgrad

P Konstitution (chemischer Aufbau,
P mittlere Molmasse und Mol-

P Konfiguration (unterschiedliche
réumliche Anordnung von Substi-

P Konformation
(raumliche Gestalt des Polymers, in
geringem Mal3e anderbare Bin-
dungswinkel und -léngen zwischen
den Kettenatomen sowie Verdril-
lungswinkel zwischen Ubernéchs-
ten Bindungen)

Ubermolekulare Ebene

1. Ubermol ekulare Ebene

kristalline Phase

amor phe Phase

P Kristallstruktur

P Gitterparameter

P Form und Dimension der
Lamellen

P Fibrillenabmessungen

P Kristallisationsgrad

P Dimension der Langpe-
riode

P relativer Anteil und
Struktur der Grenz-
schicht

Lamellenstruktur in
PE-HD D500

P Zahl, Art und Orientierung
der Verbindungsmolekiile
(Tie-Molekiile)

P physikalische Vernetzung
(Verschlaufungen, Verha-
kungen)

2. Ubermolekul are Ebene

nicht orientiert

orientiert

P Typ und Grol3e der
Sphérolithe

P Ausbildung der Sphéro-
lithgrenzen

P Art und Abmessungen
von Zusétzen

Spharol |thstruktur in
PE-HD D90

P Orientierungsgrad
P Orientierung durch Verar-
beitung
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Nach der Herstellung eines Polymers sind einige Strukturparameter unveranderlich wie die Art
der Monomeren und der Verzweigungsgrad. Die mittlere relative Molmasse und deren Vertei-
lung sind nur durch starke mechanisch-thermische Beanspruchung beeinflussbar, was im Allge-
meinen vermieden werden soll. Durch die Verarbeitung und die Kristallisationsbedingungen
beeinflussbare und teilweise einstellbare Strukturparameter sind z.B. die Kristallinitét und die
Dimensionen von Lamellen und Sphérolithen (siehe Tabelle A1 nach Retting [12]).

Mit zunehmender mittlerer Molmasse des Polyethylens (bei gleicher Dichte) nehmen die Schlag-
und Kerbschlagzahigkeit sowie die Bestandigkeit gegeniiber Spannungsrissbildung zu, wahrend
die Verarbeitbarkeit durch die geringere Fliel¥ahigkeit (hohere Viskositét) erschwert wird.
Copolymere zeigen ebenfalls eine bessere Bestandigkeit gegen Spannungsrisskorrosion als
Homopolymere. Dieses Verhalten wird vor allem auf den hoheren Anteil an Tie-Molekilen bei
Copolymeren und Homopolymeren mit héherem Molekulargewicht zurtickgefihrt. Reil3festigkeit
und Reif3dehnung werden nur geringfligig beeinflusst [8].

Die Polyethylene bestehen aus Makromolekilen unterschiedlicher Lange und damit unterschied-
licher molarer Masse. Daraus ergibt sich eine Verteilung der mittleren Molmasse, die durch den
Quotienten aus dem Gewichtsmittel (M,,) und dem Zahlenmittel (M,) des Polymeren beschrieben
werden kann.

Hinsichtlich der Vertellung der molaren Masse zeigt sich, dass Werkstoffe mit enger
Molmassenverteilung und mit geringem niedermolekularen Anteil (bei gleicher Dichte) schlag-
zéher und bestandiger gegen Spannungsrisskorrosion sind als Werkstoffe mit breiter Verteillung
der Molmasse [8]. Polyethylene mit einer breiteren Molmassenverteilung sind jedoch besser

verarbeitbar und verstreckbar als die mit enger Verteillung der Molmasse.

Die Anzahl an Tie-Molekilen als Strukturparameter der Ubermolekularen Ebene wird vom
Molekulargewicht, dem Strukturparameter der molekularen Ebene, bestimmt. Durch die léngeren
Molekulketten wird der Kettenendenabstand vergrof3ert und die Wahrscheinlichkeit zur Bildung
eines Tie-Moleklls steigt. Der Einfluss der Verzweigungsdichte wird von dem Effekt bestimmt,
dass die Langperiode durch eine Vergrof3erung der Verzweigungsdichte kleiner wird [13]. Durch
die Verringerung der Langperiode wird die Wahrscheinlichkeit zur Bildung eines Tie-Molekills
groRer. Des Weiteren behindern die Verzweigungen die Bewegung der Tie-Molekile und
befestigen diese. Je grol3er die Anzahl der Tie-Molekile, desto geringer ist die Entschlaufungs-
kraft auf jedes einzelne Tie-Molekil. Eine stérkere Befestigung und grofere Behinderung der
Tie-Molekule tritt auf, wenn der Verzweigungsgrad hoch ist.
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Wenn die Lamellendicke sehr klein ist, setzen die Lamellen den Tie-Molekilen nur einen gerin-
gen Widerstand bei der Bewegung durch die Kristalle und der Zerteilung der Kristalle entgegen.
Anders bei hdheren Lamellendicken, wo der Widerstand grofier ist, jedoch die Anzahl der Tie-
Molekile reduziert wird. Die Lamellen sind dann nicht an der Bewegung der Tie-Moleklle
beteiligt. Optimale Bedingungen fir die Bildung von Tie-Molekllen sind gegeben, wenn der
Abstand zwischen den Verzweigungen gleich der Lamellendicke ist.

Die Anzahl an Tie-Molekilen beeinflusst das mechanische Verhalten des Polymers. Durch die
physikalische Vernetzung wird die Entschlaufung der Molekllketten behindert. Dies spielt vor

allem beim Zahigkeitsverhalten des Polymers und der Spannungsrisskorrosion eine grof3e Rolle.

Im Allgemeinen fuhrt eine Erhdhung der Kristallinitdt zu einem héheren Elastizitétsmodul, zu
einer hoheren Zugfestigkeit und Harte sowie zu hoheren Kristallitschmelztemperaturen [14]. In
Bild 2.3 ist der Zusammenhang zwischen dem Elastizitdtsmodul bzw. der Streckgrenze und der
Kristallinitdt am Beispiel der untersuchten PE-HD-Werkstoffe dargestellt. Mit steigender
Kristallinitét nimmt nach Gréfen [14] gleichzeitig die Schlagzéhigkeit und die Spannungsrissbe-
sténdigkeit ab.
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Bild 2.3: Einfluss des Kristallinitdtsgrades a, berechnet aus der gemessenen Schmelzenthal pie,
auf Elastizitétsmodul E; und Flief3sspannung sy bei statischer Beanspruchung

Die Lamellen in Polyethylen kdnnen je nach Kristallisationsbedingungen und Molekulargewicht
in Garben, Sphérolithen oder regelloser Anordnung kristallisieren. Die sphéarolithische Struktur
ist die typische Kristallitanordnung in Polyethylen. Es bilden sich sehr kleine malteserkreuzartige

Struktureinheiten von 0,01 bis0,1 mm Grof3e mit radialer Anordnung der kristallinen Bereiche
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und wenigen amorphen Regionen. Grof3ere amorphe Bereiche befinden sich zwischen den ein-
zelnen Sphéarolithen an den Sphérolithgrenzen. Diese Strukturparameter der Ubermolekularen
Ebene bestimmen das mechanische Verhalten vor alem die Beweglichkeit der Ketten in amor-
phen Bereichen und die Kraftlbertragung auf lasttragendende Strukturen, wie komplexe kristal-

line Bereiche und Verbindungsmolekiile.

Das mechanische Verhalten des Polymers ist von seinem Glaslibergang und dem mechanischen
Relaxationsverhalten bei einer bestimmten Temperatur und Frequenz abhangig. Bei Polyethylen
liegt die Glastemperatur bei niedrigem Anteil an Verzweigungen im g-Relaxationsgebiet bei etwa
-120° C und bel hoherem Verzweigungsgrad liegen zwel Glastemperaturen vor, eineim g- Rela-
xationsgebiet und die andere im b- Relaxationsgebiet bel etwa—10° C bis-30° C[15].

Die untere Glastemperatur (g-Relaxationsgebiet) charakterisiert die van der Waals
Wechselwirkungen zwischen den CH,-Gruppen der Hauptkette, wéhrend die obere Glastempe-
ratur (b-Relaxationsgebiet) spezifisch ist fir die van der Waals-Wechselwirkungen zwischen den
CH»- und den CH3-Gruppen, die vor alem in den Seitenketten auftreten [15]. Die untere Glas-
temperatur wird der ,freien” amorphen Phase zugeschrieben, indessen die obere Glastemperatur
in den ,, gebundenen amorphen Bereichen auftritt, die durch die kristallinen Regionen beein-
flusst werden (zwischenkristalline Schicht).

Unterhalb der Glastemperatur ist die amorphe Phase relativ steif (Glaszustand), wéhrend ober-
halb der Glastemperatur der E-Modul absinkt und sich die amorphe Phase weicher verhdlt
(Erweichungsbereich). Im Erweichungsbereich wird die Deformation in der amorphen Phase
durch Verschlaufungen begrenzt, die al's ein physikalisches Netzwerk angesehen werden kénnen.
Der a-Ubergang bei etwa 40- 60 °C wird mit dem Beginn der Kettenbeweglichkeit in den
kristallinen Bereichen und Zwischenschichten verbunden. Die kristallinen Bereiche gelten bis zu
ihrem Aufschmelzen bel der Schmelztemperatur von etwa +120° C (a¢Ubergang) wie ihre

Verbindungsmolekile (Tie-Molekile) als Deformationsbarrieren.

Es besteht ein direkter Zusammenhang der Abhéngigkeit von Temperatur und Prifgeschwindig-
keit durch die Beweglichkeit der Ketten bel bestimmten Temperaturen und Beanspruchungszei-
ten. Bel hoheren Temperaturen nimmt die freie Beweglichkeit der Atome und Ketten zu. Die
Entschlaufung von Ketten ist bei geringeren Spannungen moglich. Bei hoheren Dehngeschwin-
digkeiten haben die Ketten weniger Zeit zum Abbau der Spannungen (z.B. durch Entschlaufen)

zur Verfligung.
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Die Beweglichkeit der Molekillketten selbst ist auch von den Verschlaufungen bestimmt. Man
kann sie als Knotenpunkte ansehen, die wie die Vernetzungsstellen in einem Gumminetzwerk
agieren.

Am Beispidl von Bild 2.4 soll dies fur das mechanische Verhaten von Polyethylen im Zugver-

such erldutert werden.
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Bild 2.4:  Schema zum mechanischen Verhaten von Polyethylen im Zugversuch
1-Sprddbruch, 2-Einschnirbruch, 3-Einschnirbruch mit Kaltziehen (untersuchte PE-
HD-Werkstoffe), 4-Kaltziehen mit Verfestigung (Dehnungs- oder Orientierungshér-
tung), 5-homogene Deformation (plastisches Flief}en)

Mit zunehmender Temperatur und abnehmender Priifgeschwindigkeit veréndert sich das mecha-
nische Verhalten von sprod (Sprédbruch) tber halbzéh (Einschnirbruch und Einschntirbruch mit
Kaltziehen) zu z&h (Kaltziehen mit Verfestigung) und stark plastischer Verformbarkeit (plasti-
sches FlieRRen). Aquivalent dazu wechselt das mechanische Verhalten bei abnehmender Tempe-

ratur und zunehmender Prifgeschwindigkeit von zdh nach sprod.

2.2 Deformationsmechanismen in teilkristallinen Kunststoffen

Die Grundformen der Deformation von Kunststoffen bei Kurzzeitbelastungen sind die elastische
und die plastische Deformation. Eine elastische Spannungskonzentration an Defekten und Ker-

ben fihrt zum Sprodbruch. Bei homogener elastischer Deformation aber heterogener Spannungs-
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verteilung und lokaler Spannungskonzentration in grof3en Volumina kommt es zur plastischen
Deformation, die irreversibel ist und Verénderungen in mikroskopischen und makroskopischen
Bereichen zur Folge hat. Homogene plastische Deformationen haben Erweichen, Schmelzen oder
plastische Zerstérung zur Folge.

Inhomogene plastische Deformationen sind lokale Prozesse der Groél3enordnungen von Ketten-
verstreckungen auf mikroskopischer Ebene und von Flief3prozessen auf makroskopischer Ebene.
Zu den inhomogenen plastischen Deformationen zéhlen das lokale Flief3en, Scherprozesse und
das Crazing. Ist die plastische Deformation grof3er Volumina begrenzt, z.B. durch die Einleitung
und Ausbreitung von Rissen, so erfolgt die Uberleitung zum Sprodbruch. Der Sprédbruch wird
gefordert durch niedrige Temperaturen (T<Tg), hohe Deformationsgeschwindigkeiten und
aggressive Medien. Bel Temperaturen Uber der Glastemperatur kann es in teilkristallinen Kunst-
stoffen durch festigkeitsreduzierende morphologische Details, wie z.B. schwache Verschlaufun-
gen, Mikrohohlrdume in amorphen Bereichen und schwache Sphérolithgrenzen, zum Sprédbruch

kommen [10].

Den Deformationsmodellen fur teilkristalline Kunststoffe liegen verschiedene Strukturmodelle
zu Grunde. Diese Modelle sind zum einen das Zweiphasenmodell aus abwechselnd kristalliner
und nichtkristalliner Phase, die jeweils eine steife und eine nachgiebige Mikrophase darstellen,
und zum anderen das Dreiphasenmodell mit kristalliner und amorpher Region sowie einer Zwi-
schenschicht mit kombinierten Eigenschaften beider Phasen (siehe Bild 2.2). Des Weiteren wird
von Bata-Cadlga und Kilian [16] ein Blocknetzwerkmodell aus aquivalenten Subeinheiten
(Blocken) der Deformation mit gleichen innewohnenden Eigenschaften vorgestellt. Diese Blocke
sind Zusammenlagerungen von Schichten aus kristalinen Lamellen und Gummischichten
(amorphe Bereiche) mit Ubergangsgrenzschichten. Die kristallinen Lamellenkernbereiche zeich-
nen sich durch strenge Kettenfaltung aus, wéhrend die Grenzschicht aus Kettenschlaufen, -falten
und -verwicklungen besteht und einen Dichtegradienten besitzt.

Die Mechanismen der Polymerdeformation auf mikroskopischer und makroskopischer Ebene
lassen sich durch verschiedene Modelle beschreiben. Ein Modell geht von den Mechanismen des
Kettengleitens, -kippens und der Lamellenorientierung und -verstreckung (lokale Flief3vorgange)
aus, wahrend ein anderes Modell das partielle Schmelzen bel hohen lokalen Spannungen und der
Rekristallisation bel Spannungsabbau zur Grundlage hat.

Auf mesoskopischer Ebene, d.h. im Mikrometerbereich, vollziehen sich die Mechanismen der

inhomogenen plastischen Deformation wie Scherbander, Crazing und Rissbildung.
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Scherbénder sind inhomogener Scherdeformation zuzuordnen. Zur Scherdeformation gehdrt auch
das diffuse homogene Scherflief3en. Die Scherdeformation verlauft unter Volumenkonstanz.
Scherbander sind abhéngig von der Beanspruchungsspannung und der lateralen Bewegung
parallel zur auftretenden Scherbeanspruchung, die ohne Lochbildung auftritt [4] (siehe Bild 2.5).
Bel Temperaturen Uber der Glastemperatur ist die diffuse Scherdeformation der allgemeingiltige
Mechanismus in Kunststoffen und es treten keine einzelnen lokalen Scherbander auf.
Scherdeformation wird mit zéhem Verhalten und Crazing mit sprodem Verhaten verbunden.
Dies hat sich prinzipiell fur die einphasigen jedoch nicht fir die mehrphasigen Polymere
bestatigt.

Der Ubergang von ScherflieRen zu Crazing ist abhédngig von der Temperatur, der thermischen
V orgeschichte, der Dehngeschwindigkeit und dem Molekulargewicht des Polymers[17]. Crazing
wird kontrolliert von den Normal spannungen und dem fibrillierten Material bzw. der L ochstruk-
tur (Bild 2.5).

Crazes sind schmale langliche Zonen plastisch stark verstrecktem fibrillierten Polymermaterials.
Crazes wachsen senkrecht zur Hauptdehnungsrichtung und besitzen eine scharfe Abgrenzung
zum umgebenden Material. Sie bilden sich nur im Dilatationsfeld an Stellen lokaler Spannungs-
konzentration und sind am Lasttragen beteiligt. Sie sind mit einer Volumenzunahme verbunden.
Makroskopische Erscheinungen des stark fibrillierten lichtstreuenden Materials in den Crazes
sind die Weil¥arbungszonen, die in Kunststoffen bei mechanischer Belastung auftreten konnen,
wenn die Crazes grof3er als die Wellenlange des Lichtes sind. Die Groéf3enordnungen der Crazes
liegen in den Bereichen von einer Crazedicke von 1,5 um und einer Crazeldnge von 45 pm for
PS [10] bis zu einer Crazedicke von 160 pm und einer Crazelange von 630 um fur PE-HD [ 18].

Craze Scherband
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Bild2.5: Schematische Darstellung des Deformationsprozesses in Crazes und Scherbéandern
nach [4]
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Crazeartige Deformationszonen weisen abweichende Besonderheiten zu Crazes auf und sollten
deswegen nicht mit diesen gleichgesetzt werden [10]. Diese crazeartigen Deformationszonen
sind homogen verstreckte Crazes ohne erkennbare Fibrillierung. Sie sind oft langer und breiter
als die fibrillierten Crazes und weisen Ubergangsschichten zu dem nicht plastisch verstreckten
Material auf [10]. Sie sind jedoch wie die Crazes orthogonal zur Belastungsrichtung orientiert
und werden deshalb diesen zugeordnet. Diese Art von Crazes sind in PC, SAN und PMMA
beobachtet worden und werden auch ,, Crazes 11* genannt [19]. In teilkristallinen Kunststoffen
konnen diese crazeartigen Deformationszonen neben den haufigen Rissspitzencrazes entlang von

Sphérolithgrenzen oder zwischen den Lamellen auftreten.

Die Crazeeinleitung und Fibrillierung verlauft in amorphen und teilkristallinen Kunststoffen
gleich, jedoch Abmessungen, Orientierung und Struktur sind bei teilkristallinen Kunststoffen von
deren Morphologie gepragt. Unter gleichen Prifbedingungen ist aso das lokale Spannungsfeld
entscheidend fr die Ausbildung der verschiedenen Deformationsmechanismen in lokal kleinen
Bereichen und nicht die Mikrostruktur des teilkristallinen Polymers [4], wie aus Untersuchungen
der Bruchflachen mit Scherdeformation von amorphen und teilkristallinen Kunststoffen
geschlussfolgert wird. Nur sekundére Deformationseffekte werden von der Morphologie des teil-
kristallinen Polymers beeinflusst.

Ausfuhrliche Untersuchungen zu Crazebildung und Crazewachstum wurden von Friedrich [4],
Michler [10], Kramer [20] und Kausch [21] durchgefihrt. Zusammenfassend kann der Mecha-
nismus der Crazebildung und des Crazewachstums wie folgt beschrieben werden. Es kommt zu
einer lokalen plastischen Deformation in der Nadhe eines Defektes. Diese lokale plastische
Deformation kann nach unterschiedlichen Vorstellungen durch Scherung, Verstreckung des
Verschlaufungsnetzwerkes oder Orientierung und Erweiterung der amorphen Schicht erfolgen.
Es kommt zur Nukleierung von Ldchern, zu Lochwachstum und zur Dehnungsverfestigung der
kristallinen Strukturen durch auftretende Orientierung und Fibrillierung. Die Crazestruktur stabi-
lisiert sich, wenn die Fibrillen dem umgebenden Mikrolochvolumen Halt geben, und der Craze
kann sich ausbreiten. Dabei bilden sich nicht nur Langsfibrillen sondern auch Querfibrillen aus.
Das Langenwachstum des Craze vollzieht sich Uber weitere Hohlraumbildung und Verlagerung
der Spannungskonzentration auf benachbarte Bereiche vor dem Craze. Das Dickenwachstum
erfolgt durch Ziehen von Material aus der Grenzflache zu dem unverstreckten Material hin und
nur geringfigig durch Fibrillenexpansion. Die Fibrillen kdnnen einen Durchmesser von

0,01 biszu 1 pm erreichen.
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Das morphologische Modell zum Mechanismus des lokalen Flief3ens in teilkristallinen Kunst-
stoffen auf mikroskopischer Ebene vollzieht sich, wie in [22] beschrieben, durch:

1. ,Pull out® von Molekilen (Tie-Molekile, interkristalline Briicken) aus den kristallinen

Blocken und
2. Zerstuckelung der Kristallblocke durch Abgleiten der Mikrofibrillen aneinander
(spannungsinduziertes Schmel zen).

Lustiger und Markham [23] haben am Beispiel von Polyethylen ein Deformationsmodel| fir teil-
kristalline Kunststoffe entwickelt, das vom Verstrecken der verbundenen Kristallbldcke und der
Entstehung gespannter Tie-Molekule ausgeht. Dann brechen die Blocke in kleinere Einheiten
und bilden Fasern (Fibrillen) aus. Diese Fasern ziehen sich aus dem Material und es findet
Kriechdeformation statt.
Friedrich [4] stellt fest, dass die Fibrillenverstreckung und -dehnung der entscheidende Prozess
bei der plastischen Deformation von teilkristallinen Kunststoffen ist, der als grofiter Energieab-
sorber angesehen werden kann. Dies vollzieht sich durch Entfalten der Lamellen und
K ettengleiten zwischen den Kristallblcken.
Donald [17] hebt die Bedeutung des Entschlaufens der Molekiile als entscheidenden Mechanis-
mus der plastischen Deformation hervor und unterstreicht damit die Bedeutung des Verschlau-
fungsnetzwerkes vor alem bei der Crazebildung. Entschlaufung wird begunstigt durch geringe
Dehngeschwindigkeit, hohe Temperaturen (T>Tg), weniger Verschlaufungen und kurze Ketten,
d.h. niedriges Molekulargewicht. Zu den Verschlaufungen muss man dabei sowohl die gewdhn-

lichen Verschlaufungen als auch die verschlauften Tie-Molekile (siehe Bild 2.2) zdhlen.

Untersuchungen von Egan und Delatycki [24] zum Zeitstandverhalten von Polyethylen ergaben
eine Ubereinstimmung der Aktivierungsenergien des a-Relaxationsprozesses in PE und des auf-
tretenden Bruchprozesses und bestdtigen die Vorstellungen von Friedrich [4]. Der
a-Relaxationsprozess (bei 40 bis 60° C) wird mit dem Beginn der Kettenbeweglichkeit in den
Kristallen korreliert und kann somit mit dem Bruchprozessmodell des Kettenentfaltens

und -gleitensin Verbindung gebracht werden.

2.3 Korrelation der Struktur und der Zahigkeitseigenschaften
von Polyethylen-Werkstoffen

Das Vermogen eines Werkstoffes, bei mechanischer Beanspruchung Energie zu dissipieren,
bestimmt seine Z&higkeit. Energie kann bel mechanischer Belastung durch Umwandlung in

plastische Energie (Risswachstum, Festigkeitssteigerung, plastische Deformation) sowie in
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elastische und thermische Energie aufgenommen werden. Die Umwandlung in thermische Ener-
gie wird gegentiber den anderen Energieanteilen bel den meisten Kunststoffen a's gering einge-
stuft und nicht al's allgemeingultiges Phanomen angesehen. An PE-HD-Prifkdrpern wurde unter
Belastung u.a. in [18,25,26] keine Temperaturerhthung vor der Rissspitze gemessen.

Eine gut zu quantifizierende Grofe bei der mechanischen Beanspruchung von gekerbten Prif-
korpern stellt das auftretende Risswachstum dar. Weitere Groéf3en, die messtechnisch gut erfasst
werden konnen, sind die bendtigte Kraft und die erzeugte Verformung. So kénnen Zahigkeits-
kennwerte aus den elastischen und plastischen Energieanteilen als Flache unter der Kraft-
Verformungs-Kurve ermittelt werden. Die Z&higkeit wird demnach durch das Deformations- und
Bruchverhalten bestimmt.

Das Deformations- und Bruchverhalten von teilkristallinen Kunststoffen ist abhangig von den
Belastungsbedingungen, externen Einflussparametern (wie Temperatur, Zeit und Medium) und
von den Materialeigenschaften (wie Werkstoff- und Mikrostruktur).

Einflisse der Umgebungs- und Beanspruchungsparameter auf das Deformations- und Bruch-
verhalten sind:

- Beanspruchungszustand (ESZ bzw. EDZ, Kerben, Geometrie)
- Temperatur
- Geschwindigkeit (statisch/quasi statisch, dynamisch, Schlagbeanspruchung)
- Beanspruchungsart (Zug, Druck, Biegung, Torsion)
- Medium
Einflusse der Morphologie auf das Deformations- und Bruchverhalten von teilkristallinen

Homopolymeren sind:

- molekulare Ebene (Molekulargewicht, Molekulargewichtsverteilung, Verzweigungsgrad)

- Ubermolekulare Ebene (Kristallinitét, SphérolithgrofRe und -anordnung, Lamellendicke
und -anordnung, Anordnung und Dicke der amorphen Bereiche, Lamellendickenvertel-

lung, SphérolithgroRenverteilung, Orientierungen, Eigenspannungen)

Eine besonders enge Korrelation kann mit den morphol ogischen Strukturen erwartet werden, die

in gleichen GroRRenordnungen wie die auftretenden Deformationsmechanismen liegen [10].

In Tabelle 2.2 soll ein Uberblick tiber die das Zahigkeitsverhalten von teilkristallinen Kunststof-

fen beeinflussenden Parameter gegeben werden. Die molare Masse und die Verzwegungen
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konnen direkt Uber interkristalline Verbindungen wie Tie-Molekile und verschlaufte Molekile
die Zahigkeit beeinflussen. Der indirekte Einfluss der chemischen Struktur vollzieht sich Gber die
Morphologie des Werkstoffes. Die Prifbedingungen wurden bei den Untersuchungen in dieser

Arbeit nicht variiert, d.h. Temperatur, Geschwindigkeit und Medium sind definiert und konstant.
Tabelle 2.2:  Einflussfaktoren auf das Zahigkeitsverhaten von PE-HD nach Egan und Delatycki

[27]
Chemische Struktur Verarbeitungs- und Abkihlungs-
bedingungen
P mittlere Molmasse und deren P Abkuhlgeschwindigkeit
Verteilung b Schmelze-Temperatur
P Kurzkettenverzweigungen P Unterkiihlung
(Anteil, Verteilung, Lange) b Warmebehandlung
P Langkettenverzweigungen b Orientierung
(Anteil) b Scherrate
| B N
* indirekt
direkt Morphologie

P Sphérolithe (GrdlRe und Typ)

P Lamellen (Dicke, Anordnung, Git-
terparameter)

P Kristalinitét

P amorphe Phase (Dicke, Ubergangs-
region, Anzahl an Tie-Molekulen)

Prufbedingungen

direkt
< P Temperatur

P Geschwindigkeit
P Medium

h 4

Zahigkeitsver halten
P Widerstand gegenuiber Rissinitiierung

P Widerstand gegenliber Rissausbreitung

P Risswachstumsgeschwindigkeit
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Es kann vermutet werden, dass fir die unterschiedlichen Stadien der Rissausbreitung unter-
schiedliche Einflussgrof3en der Struktur je nach Deformations-, Rissinitiierungs- und Rissaus-
breitungsmechanismus entscheidend sind.

Ein Beispiel der Verknipfung der Rissstadien Rissinitiierung und Risswachstum fir PE-HD und
der bestimmenden Morphologieparameter geben Barry und Delatycki in [28] an. Die Rissinitiie-
rung in PE-HD ist nach [28] ein Prozess der Lochbildung, -vergrof3erung und -vereinigung. Die
Locher bilden sich in den amorphen Bereichen, dabel wird der Widerstand gegentiber
Lochwachstum von der Deformierbarkeit der amorphen Region, d.h. von der Dicke der amor-
phen Bereiche, den Tie-Molekilen und den Verschlaufungen bestimmt. Wenn die Locher an die
Kristalle heranreichen, erfolgt ein Spannungstransfer auf die Lamelle und deren Deformierbar-
keit bestimmt die Rissinitiierung. Je dicker und besser geordnet die Lamellen sind, um so grofer
ist ihr Widerstand gegentber Lochwachstum. Die Fibrillen zwischen den Léchern beeinflussen
das Endstadium der Rissinitiierung. Je gréf3er die Energie und die Deformation, die sie aufneh-
men konnen, sind, desto grof3er ist der Risswiderstand gegentiber Rissinitiierung. Das Riss-
wachstum vollzieht sich durch Zusammenschluss der Lécher, da die Fibrillen reif3en. Dieses
Stadium ist von der Festigkeit der orientierten Fibrillen abhéngig und stellt eine Ausweitung des
Rissinitiierungsprozesses dar. Die morphologischen Parameter, die die Rissinitiierung beein-

flussen, bestimmen somit nach [28] auch das langsame Risswachstum in PE.

2.3.1 Einfluss der Molmasse, des Verzweigungsgrades und der
Tie-Molekul-Dichte

Einen Einfluss auf die Zahigkeit, Bruchfestigkeit und den E-Modul von Polyethylen unabhangig
von Beanspruchungsart und -form hat die Molmasse des Polymers. Polyethylen versagt sprod,
wenn en kritisches Molekulargewicht von 18 kg/mol unterschritten wird [13]. Das Werkstoff-
verhalten ist Uber diesem kritischen Wert im Zusammenhang mit strukturellen Faktoren stark
vom Molekulargewicht abhéngig [29]. Dies begriindet sich vor allem in den langeren Ketten und
dem Ansteigen des Knaueldurchmessers und damit der Tie-Molekuil-Dichte mit zunehmendem
Molekulargewicht. Die Tie-Molektle behindern das Entschlaufen der Ketten und erhdhen so die
Festigkeit des Werkstoffsystems. Je langer die Ketten sind, um so schwieriger wird es, diese zu
entschlaufen. Die Zugfestigkeit steigt stetig an, wahrend die Bruchdehnung mit zunehmendem
Molekulargewicht ein Plateau bel etwa 200 kg/mol erreicht [10].

Egan und Delatycki [30] zeigen, dass das Molekulargewicht ein entscheidender Parameter vor

alem be Langzeitverhalten unter statischer Belastung ist. Eine Verminderung der
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Risswachstumsgeschwindigkeit wurde auch bei Erhdhung des Anteils an Kurzkettenverzweigun-
gen bei gleichbleibendem Molekulargewicht festgestellt. Die Kurzkettenverzweigungen beein-
flussen diese Erniedrigung der Risswachstumsgeschwindigkeit direkt tber die Verbindungsmo-
lektle und indirekt Gber die Morphologie von Polyethylen. Mit zunehmendem Antell an
Kurzkettenverzweigungen durch Erh6hung des Comonomer-Anteils nimmt die Anzahl der
V erbindungsmolektile zu, deren Mobilitét sinkt und die Lamellendicke nimmt ab.

Die Bedeutung des Molekulargewichtes bestétigen auch Barry und Delatycki [31] fur ihre Unter-
suchungen bel statischer Beanspruchung an PE-HD-Homopolymeren. Die J.- und K.-Werte
sinken mit abnehmendem Molekulargewicht bei konstanter Kristalinitdt stark ab, was auf ein
festigkeitsdeterminiertes Zahigkeitsverhalten schlief3en | asst.

Die statische Bruchzahigkeit ist fir Polypropylen nach Newe u.a. [32] proportional der Wurzel
aus dem Molekulargewicht. Der Zusammenhang zwischen Bruchzéhigkeit Ko und relativer
Molmasse M,, wurde fur eigene Messungen in Kombination mit Literaturwerten von Goldbach
[33] und Friedrich [34] ermittelt.

Wichtige molekulare Faktoren fir langsames Risswachstum bei Polyethylen-Copolymeren sind
nach Huang und Brown [35] die Molmassenverteilung, der Typ der Kurzketten, der Verzwei-
gungsgrad, die Verteilung der Verzweigungsdichte zur Molmassenverteilung und die Verteilung
der Verzweigungen im einzelnen Molekll. Eine Zunahme des Crazedffnungswinkels des Craze
vor der Rissspitze eines statisch belasteten Risses von 5° auf 24° wurde bel Ansteigen des Ver-
zweigungsgrades von 0 auf 4,6 Verzw./1000 C-Atome registriert. Fir niedrige Verzweigungs-
grade bis 2,3 Verzw./1000 C-Atome bleiben dabel die Crazewachstumsgeschwindigkeit und der
Crazedffnungswinkel konstant.

Die Risswachstumsgeschwindigkeit wird von der Initiierungsrate der Crazes und der Entschlau-
fungsrate in den Fibrillen bestimmt [5]. Mit hoherem Verzweigungsgrad koénnen sich die
Molekile schlechter entschlaufen und die Tie-Molekile werden in ihrer Mobilitét beeinflusst. Es
erhoht sich auch die Grobheit der Fibrillen.

Nach Brown u.a. [13] ist der Grundversagensmechanismus in Polyethylen mit Comonomer-
Anteilen bel langsamen Risswachstum das Entschlaufen der Tie-Molektle und nicht das Ent-
schlaufen der Kettenabschnitte, weil die Spannung an der Grenze des Craze sehr gering ist.
Demnach ist die Tie-Molekul-Dichte eine entscheidende Strukturgréf3e fur das Zahigkeitsver-
halten von PE bel statischer Belastung. In Abhangigkeit vom Molekulargewicht und der
morphologischen Struktur kénnen bei gleicher Spannung und Temperatur Unterschiede bis zu

einem Faktor von 10 in der Bruchzeit auftreten [13].
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Die Bruchfestigkeit von PE-HD steigt mit zunehmender Anzahl von Tie-Molekilen an, wenn
sich gleichzeitig auch der Anteil der lasttragenden Tie-Molekile erhoht.

Die Tie-Molekil-Dichte wird mit ansteigendem Molekulargewicht und ansteigender Abkuh-
lungsrate erhdht [36]. Da mit zunehmendem Knaduel durchmesser und abnehmender Langperiode
die Wahrscheinlichkeit zur Bildung von Tie-Molekulen grofRer wird (Kap. 3.1.3), sinkt die
Festigkeit der Kristalle bel zu geringer Langperiode trotz vieler interlamellarer Verbindungen
ab [10].

Die Basisstruktur, die nach Zhou u.a. [37] das Bruchverhalten von teilkristallinen Kunststoffen
kontrolliert, ist das Netzwerk aus Kristalliten und Tie-Molekilen. Die Untersuchungen, die zu
diesen Aussagen fuhrten, wurden an Blends aus PE-HD und Ethylen-Buten-Copolymeren unter
einachsiger statischer Beanspruchung durchgefiihrt. Bei hoherer Tie-Molekil-Dichte nimmt
demnach der Widerstand gegeniiber Kettenentschlaufung bei langsamem Risswachstum und
Kettenbruch bel schnellem Risswachstum zu. Die Kettenentschlaufungsrate wird ebenfalls mit
steigendem Verzweigungsgrad verringert. Diese genannten Effekte konnen den Einfluss der
Kristallinitét Uberlagern und erhthen den Risswiderstand bei langsamem Risswachstum, ausge-
drickt durch die Rissoffnungsverschiebungsgeschwindigkeit und den JIntegral-Wert, der aus der
Versagenszeit berechnet wurde. Den Einfluss der Kristalldicke auf die Festigkeit des Kristall-
Tie-Molekul-Netzwerkes konnen diese Effekte jedoch nicht Uberlagern. Somit wird deutlich,
dass die Strukturausbildung im Nanometerbereich (Lamellendicke und Lamellenanordnung) von
wichtiger Bedeutung bei der mehrparametrigen Betrachtungswel se des Bruchverhaltens von teil-
kristallinen Kunststoffen ist.

Beim Blenden von PE-HD mit PE-LLD (Ethylen-Hexen-Copolymer) in [37] ergibt sich mit
zunehmendem Copolymer-Gehalt eine geringere Dichte, eine geringere Kristallinitét, eine gerin-
gere Lamellendicke und ein Ansteigen der Tie-Molekil-Dichte, was zur Erhéhung der Versa

genszeit und des Widerstandes gegentiber langsamem Risswachstum fihrt.

Die Verzweigungsdichte wirkt sich nach Brown u.a. [13] bei einer Erhéhung des Verzwe gungs-
grades von 0 auf 4,5 Verzweigungen/1000 C-Atome um den Faktor 10* im Wert furr den Wider-
stand gegeniber langsamem Risswachstum aus, charakterisiert durch die Risstffnungsverschie-
bungsgeschwindigkeit. Durch eine Variation der Verteilung der Verzweigungen entlang der
Kette und der Molekulargewichtsverteilung erhdht sich die Lebensdauer von PE im statischen

Langzeitversuch an SENT-Prufkorpern.
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Das sogenannte L angzeitsprodbruchversagen bel Polyethylen, wobei ein instabiles Risswachstum
einer stabilen Rissausbreitung bei niedrigen Spannungen und Temperaturen folgt, ist Gber die bei
langeren Zeiten mogliche Entschlaufung der Tie-Moleklle zu erkléren. Nach einer bestimmten
Zeit konnen so weniger Tie-Molekile Spannungen aufnehmen und es kommt zum
Sprodbruch [23].

Am Beispiel der Unterschiede in den normierten Kerbschlagbiege- und Kerbschlagzugzéhigkei-
ten der verwendeten PE-HD-Werkstoffe (Bild 2.6) wird die Notwendigkeit von Morphologie-
Zahigkeits-Korrelationen deutlich.
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Bild2.6: Notwendigkeit von Morphologie-Zdhigkeits-Korrelationen am Beispiel der
Unterschiede in den normierten Kerbschlagbiege- und Kerbschlagzugzahigkeiten der
verwendeten PE-HD-Werkstoffe

PE-HD M60 weist ein geringeres Molekulargewicht und eine héhere Kristallinitét als PE-HD
D360 auf, dennoch besitzt dieser Werkstoff (M60) entgegen den allgemeingultigen Vorstellun-
gen zum Einfluss von Molekulargewicht und Kristallinitét den hoheren Kerbschlagzéhigkeits-
kennwert. Die Kerbschlagzugzahigkeit der PE-HD-Werkstoffe nimmt kontinuierlich mit steigen-
dem Molekulargewicht zu. Kerbschlagbiege- und Kerbschlagzugzéhigkeitskennwerte sind
jedoch integrale Kenngrofien, die keine differenzierte Betrachtung des Einflusses der Struktur auf
das Rissausbreitungsverhalten erlauben.

Nach Domininghaus [8] nimmt die Zahigkeit, ermittelt aus dem Schlagbiege- und dem Schlag-

zugversuch, mit der molaren Masse und mit dem Comonomer-Antell zu, jedoch mit steigender
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Kristallinitét und mit sinkender Temperatur ab. Diese Ergebnisse werden von den Herstellungs-
bedingungen wie Abkuihlbedingungen und Orientierung wesentlich beeinflusst.

Hosoda und Uemura [38] stellen jedoch fir PE-LLD ab einem Molekulargewicht von etwa
100 kg/mol keine eindeutigen Abhangigkeiten der Schlagzugzadhigkeiten vom Molekulargewicht
oder dem Verzweigungsgrad fest.

Ein Ansteigen der Schlagzugfestigkeit und der Duktilitét mit zunehmender L&nge der Kurzketten
in PE-LLD registrierten Liu und Baker in [39]. Dies kann auf das Ansteigen der Tie-Molekul-
Dichte zurtckgefUhrt werden.

Die Kerbschlagzdhigkeit von PE-LLD-Werkstoffen, charakterisiert durch die Energiefreiset-
zungsrate, wird nach Channell u.a. [40] erstens von der Zahigkeit in Zusammenhang mit der
Energie zur Bildung neuer Oberflachen und zweitens von der Scherlippenenergieabsorption
bestimmt. Die Zahigkeit, charakterisiert durch die Energiefreisetzungsrate G, ist sehr struktur-
empfindlich und von der Anzahl der Verzweigungen abhéngig. Die separate Phase, die sich in
PE-LLD aushildet, hat einen Einfluss auf die Zahigkeit, da es zu verstarkter Scherlippenausbil-
dung kommt. Die abgesonderte Phase erleichtert die interlamellare Scherung, die ihrerseits das

Flief3en des Materials an den freien Oberflachen der Prifkorperrénder ermdglicht [40].

Die Bedeutung des Kristall-Tie-Molekull-Netzwerkes bestétigen die Ergebnisse von Runt und
Jacq [41], wonach der Widerstand gegenuiber Ermidungsrissausbreitung, charakterisiert durch
den kritischen Schwellwert der Bruchzahigkeit DKsc der da/dt-Kurven, mit steigender Tie-
Molekul-Dichte und Kristallinitét erhéht wird, wenn eine kritische Anzahl von Tie-Molekilen
Uberschritten ist. Diese Effekte wirken gegenlaufig, da mit steigender Kristallinitét ab etwa 65 %
die Tie-Molekil-Dichte wieder abnimmt [38].

Yeh und Runt [42] fuhren weiterhin aus, dass das Ermidungsrissverhalten stark von der Tie-
Molektl-Dichte und somit vom Molekulargewicht und weniger von der Lamellendicke bestimmt
wird. Mit ansteigender Tie-Molekil-Dichte tritt verstérkt Rissverzweigung und Schédigung vor
der Rissspitze auf, wodurch mehr Energie dissipiert und somit der Widerstand gegentiber Ermi-
dungsrissausbreitung, charakterisiert durch den kritischen Schwellwert der Bruchzadhigkeit DKsc
der da/dt-Kurven, erhdht wird.

Untersuchungen von Tsui u.a. [43] zeigen, dass eine bimodale Molmassenverteilung positive

Auswirkungen auf die Bruchzahigkeit hat.

Bel teilkristallinen Polymeren sollten nach [44] infolge der spezifischen Morphologie neben den

Mittelwerten fir Molekilmasse und dem Verzweigungsgrad weitere Freiheitsgrade bei der
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Eigenschaftsbeeinflussung bei vorgegebener Molekularstruktur beriicksichtigt werden. Aufgrund
der Bedeutung der Konformation der Molekille werden in [44] abgeleitete Kenngrofien wie
Knaueldurchmesser und -volumen fir geeigneter erachtet, um den Einfluss der molekularen
Parameter auf die Ausbildung der Morphologie und die mechanischen Eigenschaften zu verdeut-
lichen. Dem Einfluss der geometrischen Anordnung der Polymermolekile bei der Kristallisation
und deren Einfluss auf die Strukturausbildung der teilkristallinen Polymere wird somit Rechnung

getragen.

Zusammenfassend kann zum Einfluss der Molmasse, des Verzweigungsgrades und der Tie-

Molekil-Dichte auf das Zahigkeitsverhalten von PE-HD-Werkstoffen gesagt werden, dass:

- @b einem kritischen Molekulargewicht von 18 kg/mol eine starke Abhéngigkeit vom
Molekulargewicht auf Grund der langeren Ketten und der Erhdhung der Tie-Molekiil-
Dichte besteht,

- unterhalb dieses kritischen Mol ekulargewichtes sprodes Werkstoffverhalten auftritt,
- mit zunehmendem Verzweigungsgrad die Entschlaufung behindert wird,

- mit zunehmender Tie-Molekil-Dichte die Bruchfestigkeit ansteigt, wenn der Anteil der
lasttragenden Tie-Moleklle sich ebenfals erhdht, weil die Kettenentschlaufungsrate
erniedrigt wird,

- der Einfluss der Kristalldicke auf die Festigkeit des Kristall-Tie-Molekul-Netzwerkes
nicht vom Einfluss der Molmasse Uberlagert werden kann, wéhrend der Einfluss der

Kristallinitét Uberlagert werden kann,

- der Einfluss von Tie-Molekiil-Dichte und Kristalinitdt auf das Ermidungsrissverhalten
eine gegenlaufige Tendenz zeigt, da mit steigender Kristallinitdt ab etwa 65 % die Tie-
Mol ekl -Dichte abnimmt.

2.3.2 Einfluss der Kristallinitét, der Spharolith- und der Lamel-
lenstruktur

Der Einfluss der Kristallinitét bei linearem PE auf die Bruchspannung hangt nach Chan und
Williams [45] von der Temperatur ab, so wird die Bruchspannung im Temperaturbereich des
FlieRens mit zunehmender Kristallinitéat erhoht, jedoch bei niedrigen Temperaturen im reinen
Sprodbruchbereich steigt die Bruchspannung bei abnehmender Kristallinitdt an. Diesen Effekt
bestdtigen auch Braga u.a. [46] fur den JIntegral-Wert Ji.. Bel tieferen Temperaturen nimmt
demnach der J-Wert fur Polyethylene mit steigender Kristallinitét (bel gleichem Molekularge-
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wicht) ab. Bei Raumtemperatur stellt die Kristallinitét nicht den einzigen entscheidenden Para-
meter dar, der das Bruchverhalten kontrolliert. Der Anstieg der Risswiderstandskurve dJ/d(Da)
zeigt nach [46] bel beiden Temperaturbereichen keine Abhangigkeit von der Kristallinitét.

Der Einfluss der Morphologie auf den Flief3punkt kommt vor allem in dem Temperaturbereich
zum Tragen, wo die amorphe Phase weich und die kristalline Phase fest ist. Im Temperaturbe-
reich zwischen g und a-Relaxation bestimmt die Kristallinitét des Werkstoffes die Festigkeit der
Kristalle und damit den Flief3punkt des teilkristallinen Polyethylens[29,36].

Die Rissabstumpfung an der Rissspitze ist bei gegebener Spannung mit abnehmender Kristalli-
nitét grofler, weil die Nachgiebigkeit des Werkstoffes zunimmt. Eine grof3ere Rissabstumpfung
erhoht nach den Versuchen von Brown und Zhou [47] an Polyethylen-Copolymeren die Stand-

zeiten bel statischer Beanspruchung.

Mit ansteigender Kristallinitédt und Lamellendicke nehmen die K.-Werte bei Untersuchungen
von Egan und Delatycki [27] ab, wéhrend die Risswachstumsgeschwindigkeiten zunehmen. Dies
wird in [27] durch ein statistisches Modell bestétigt, bel dem die Regressionskoeffizenten mittels
schrittweiser Regression und die Korrelationsmatrix zu einem Regressionsmodell (siehe Gl. 1)

bestimmt wurden.

y=bgt+tb XMy +bo,xMp+b3xCB+b, X c+bgx 4 (1)

y - Z&higkeitskenngrol3e, by...s - Regressionskoeffizenten, SCB - Anzahl der Kurzkettenverzweigungen pro
1000 C-Atome, M,, - Gewichtsmittel der Molmasse, M, - Zahlenmittel der Molmasse, L. - Lamellendicke,

L, - Dicke der amorphen Bereiche

Es konnte eine Korrelation mit der Dicke der amorphen Bereiche (im Bereich von
11,0 bis 11,6 nm) bestimmt werden, wonach mit zunehmender Dicke der amorphen Bereiche die
Bruchzahigkeit zunimmt und die Risswachstumsgeschwindigkeit abnimmt. Dieses Modell soll
vor alem dazu dienen, den qualitativen Einfluss der einzelnen Strukturparameter und Faktoren
auf die jewellige Zahigkeitskenngrofe y abzuschdtzen. Die Ergebnisse wurden an PE-HD-
Copolymeren mit einem Molekulargewicht von 123 bis 139 kg/mol, einem Kristallinitdtsbereich
von 71 bis 76 % und einer Lamellendicke von 18 bis 22 nm ermittelt. Eine Ubertragbarkeit auf
andere PE-HD-Werkstoffe ist auf Grund der begrenzten Anzahl an Freiheitsgraden bel der
schrittweisen Regression nicht gegeben und eine Extrapolation auf andere Grof3enbereiche der
Strukturparameter ist nach [27] ebenfalls nicht gesichert.

Bei ihren statischen Untersuchungen stellten Barry und Delatycki [28] fest, dass mit zunehmen-
der Kristalinitdt und ansteigendem Verzweigungsgrad bei konstantem Molekulargewicht der
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ReiBmodul T; zunimmt, was auf den positiven Einfluss von kurzen steifen Seitenketten zuriick-
gefuhrt wird. Fir den kritischen J-Integral-Wert bei stabiler Rissinitiierung Jic ergab sich keine
eindeutige Abhangigkeit von der Kristallinitét. Dies deutet darauf hin, dass die Rissinitiierung
hinsichtlich der Struktur vom Molekulargewicht und nicht von der Kristallinitét sowie vom

herrschenden Spannungszustand vor der Rissspitze beeinflusst wird.

Brown u.a stellen fir PE-Homopolymere [48] im Gegensatz zu Polyethylen-Copolymeren
[36,37] fest, dass die Festigkeit der Kristale eine wichtigere Rolle als die Anzahl der Tie-
Molekile in Bezug auf das langsame Risswachstum spielt. Dies wurde aus der Feststellung
abgeleitet, dass bei Homopolymeren die langsam abgekiihlten Proben einen hoheren Widerstand
gegentiber langsamem Risswachstum besitzen, charakterisiert durch die Versagenszeit und
COD-t-Kurven bei Langzeitbeanspruchung, obwohl sie eine geringere Anzahl an Tie-Molekilen
als die abgeschreckten Proben aufweisen. Sie zeigen jedoch grofdere Lamellendicken und groflie
Perfektion der Lamellen auf. Die Festigkeit der Kristalle erhoht sich mit steigender Lamellen-
dicke und mit dem Ansteigen der innewohnenden Festigkeit, die durch die Perfektion der
Lamellen bestimmt wird [48]. Die Kristallite sind die Anker der Tie-Molekile und unter
Belastung ziehen die Tie-Moleklle an den Kristalliten.

Die Details des Entschlaufungsprozesses sind noch nicht bekannt, mdglich ist das Modell der
Zerstickelung der Kristallite. Allgemein kann gesagt werden, dass mit abnehmender Lamellen-
dicke und ansteigender Dicke der amorphen Bereiche die plastische Deformierbarkeit von teilkri-
stallinen Kunststoffen zunimmt [49].

Die Bruchzéhigkeit K. steigt nach Tsui u.a. [50], wenn das teilkristalline Material gerade, breite,
lange Lamellen, die gut gepackt sind, aufweist. In [50] wird im Gegensatz zu den Ergebnissen
von Brown u.a. [48] festgestellt, dass je dinner die Lamellen sind, desto fester ist das Netzwerk
aus Kristallen und Tie-Molekilen, da die Wahrscheinlichkeit zur Bildung von Tie-Molekllen
und die Anzahl der Kristalle pro Volumeneinheit der Kristallbereiche grofier wird.

Fir eine gegebene Lamellendicke und Tie-Molekll-Dichte steigt nach [37] der Risswiderstand
gegenlber stabiler Rissausbreitung, charakterisiert durch die Rissodffnungsverschiebungsge-
schwindigkeit und den J-Integral-Wert mit zunehmender Kristallinitét an, weil die nachgiebige
amorphe Phase keinen Widerstand gegeniber stabilem Risswachstum aufweisen kann. Der
J-Integral-Wert wurde aus der Versagenszeit bel statischer Beanspruchung berechnet.

Die Strukturparameter der teilkristallinen Kunststoffe wie Langperiode und Lamellendicke liegen

im Nanometerbereich. Es lassen sich auch Strukturparameter im Mikrometerbereich wie die
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Sphérolithgrolie klassifizieren, wobei vor allem die Sphérolithgrenzen eine entscheidende Rolle
spielen. Wenn eine starke Konzentration von amorphen Bereichen an den Sphérolithgrenzen
vorliegt, kann der Riss bevorzugt an diesen verlaufen. Wenn jedoch keine sphérolithische
Struktur, d.h. eine radiale Anordnung der Lamellen vorhanden ist, sondern z.B. Garben oder eine
ungeordnete Struktur vorliegen, ist die Lamellenorientierung zur Belastungsrichtung von Be-
deutung [23].

Die Abhangigkeit bruchmechanischer Kenngrdf3en von der Sphérolithgrélie und der Kristallinitét
bei isotaktischem Polypropylen untersuchten Ouederni und Phillips [51]. Mit zunehmender
Kristalinitét (bei gleicher SphérolithgrofRe) und mit zunehmender Sphérolithgrofie (bei gleicher
Kristalinitét) wird der Risswiderstand gegeniiber stabiler Rissinitiierung, charakterisiert durch
den JIntegral-Wert, geringer (siehe Bild 2.7). Die unterschiedlichen Kristallinitéten wurden mit
Hilfe einer Wéarmebehandlung und die unterschiedlichen SphérolithgrofRen durch Nukleierung
eingestellt. Die Rissinitiierungswerte wurden aus J-Da-Kurven an CT-Prufkorpern bestimmt. Die
Erniedrigung der Zahigkeit bei konstanter Kristallinitdt wird in erster Linie nicht durch die
Sphérolithgrél3e sondern andere Effekte wie die Nukleierung und die damit verbundene Erho-
hung der Kristallisationstemperatur bzw. Verdnderung der Tie-Molektil-Dichte begriindet.

Dies bestétigt die Aussage von Remaly und Schultz [52], wonach die Sphérolithgrof3e an unter-
geordneter Stelle im Vergleich zur Kristalinitét und Lamellendicke die mechanischen Eigen-

schaften beeinflusst.
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Bild2.7: Einfluss der Kristallinitét auf die Rissinitiierungswerte J. bei nukleiertem PP
(Sphérolithdurchmesser 2 um) [51]
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Narisawa [53] stellt keinen Einfluss des Sphérolithdurchmessers von Polypropylen auf die Aus-
bildung der Richtung der Deformationsbander senkrecht zur aufgebrachten Spannung fest.

Der Einfluss des mittleren Sphérolithdurchmessers ist kombiniert mit anderen Grof3en zu
betrachten, da sich gleichzeitig mit der Sphérolithgrofienanderung die Kompaktheit, Textur und
Struktur der Sphérolithe sowie die Tie-Molekill-Dichte des teilkristallinen Polymers stark
verandern.

Zhang u.a. [54] fanden mit zunehmender Spharolithgrofe und Kristalinitét bei nukleierten
PE-HD-Werkstoffen bessere Zahigkeitseigenschaften (hthere J.-Werte) durch Erhdhung der
lokalen plastischen Deformation und der Energiedissipation bei langeren und perfekteren Fibril-

lenblindeln in den Sphérolithen.

Flei3ner stellt in [55] den mehrparametrigen Einfluss von Dichte und Molekulargewicht auf das
Zahigkeitsverhaten anhand von Untersuchungen im Kerbschlagbiegeversuch fest. Im Bereich
mittlerer und hoher Dichten Uberwiegt der Einfluss des Molekulargewichtes bei scharfer
Kerbung und hohen Deformationsgeschwindigkeiten. Die leichtere plastische Verformbarkeit
kommt erst im Bereich niedriger Dichten zum Tragen. Der Einfluss der Kolloidstruktur ist nach
[55] bel der Beurteilung der Einflisse zu beriicksichtigen.

Der Zusammenhang zwischen Schlagzéhigkeiten und strukturellen Parametern ist fir Polyethy-
len noch weitestgehend ungekléart. Liu und Baker [39] verzeichnen ein Ansteigen des dynami-
schen E-Moduls fur PE-LLD und ein Erhohen der absorbierten Schlagenergie bei breiterer
Lamellendickenverteilung. Im Gegensatz dazu wird in [38] eine enge Lamellendickenverteilung
as vorteilhaft fur die Schlagzugzahigkeit von PE-LLD angesehen.

Mit zunehmender Kristallinitét registriert Seidler [3] ein Absinken des Widerstandes gegentber
stabiler Rissausbreitung von Ethylen-Propylen-Copolymerisaten bei Messungen der Risswider-
standskurve im Kerbschlagbiegeversuch. Welche Strukturgréf3en neben dem Kristallisationsgrad
die Rissinitiierungskenngréf3en von teilkristallinen Kunststoffen bestimmen, ist zur Zeit nicht
bekannt [3].

Die sphérolithische Uberstruktur von EP-Copolymeren hat keinen Einfluss auf das stabile Rissi-
nitilerungs- und Rissausbreitungsverhalten dieser Werkstoffe sondern nur der Comonomer-
Gehalt und damit verbunden die Kristallinitét, wie in [56] anhand von K erbschl agbiegeversuchen
im IKBV festgestellt wurde.

Yeh und Runt [42] stellen sogar bei konstanter Kristallinitét und konstantem Molekulargewicht
keine Abhéngigkeit der Ermudungsrissausbreitung von der Spharolithgrof3e  bel
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PE-HD-Homopolymeren fest. Da der eigentlichen Rissfront eine plastische Deformationszone
mit grofRer Schadigung (Locher und Fibrillen) vorausgeht, stof3t diese nicht direkt auf die

Sphérolithe. Das Risswachstum verlauft transsphéarolithisch, nicht an den Sphérolithgrenzen.

Dagegen fanden Bubeck und Baker [57] bei konstantem Molekulargewicht mit Verringerung der
Sphérolithgrélie zu mehr innerer Sphérolithoberflache eine Verminderung des Widerstandes ge-
genlber Spannungsrisswachstum. Dieser Effekt wird vom Molekulargewichtseinfluss tberlagert.

Die Nukleierung der Crazebildung findet nach [57] vorwiegend an den Sphérolithgrenzen statt.

Zum Einfluss der Kristallinitat, der Sphérolith- und der Lamellenstruktur auf das Werkstoff- und
Zahigkeitsverhalten von PE-HD-Werkstoffen kann zusammenfassend festgestellt werden, dass:

- im Temperaturbereich des Flie3ens mit steigender Kristallinitét die Bruchspannung

zunimmt, wahrend sie bei niedrigen Temperaturen mit steigender Kristallinitét abnimmt,

- bel geringer Kristallinitdt, d.h. bel niedrigen Lamellendicken und grof3eren Dicken der
amorphen Bereiche, die plastische Deformierbarkeit und die Nachgiebigkeit des Polye-
thylens zunimmt, d.h. auch die Rissabstumpfung vergrofiert sich,

- bel Ansteigen der Kristalinitdt und der Lamellendicke die Bruchzéhigkeit K. und der
Rissinitiierungswert Jic bei statischer Beanspruchung verringert werden, wahrend die

Risswachstumsgeschwindigkeit ansteigt,

- bei sphéarolithischer Strukturausbildung die Konzentration der amorphen Bereiche an den
Sphérolithgrenzen eine Rolle spielt, bei Garben oder ungeordneter Struktur die Lamellen-

orientierung zur Belastungsrichtung entscheidend ist,

- der Einfluss der Sphérolithgrofe immer kombiniert mit anderen Grof3en, die sich gleich-
zeitig stark verdndern wie die Sphérolithgrenzenstruktur, Kompaktheit der Sphéarolithe
und Tie-Molekul-Dichte, zu betrachten ist.

2.3.3 Einfluss der Abkuhlgeschwindigkeit

Die Abkuhlgeschwindigkeit beeinflusst die Strukturaushildung wahrend der Kristallisation der
teilkristallinen Kunststoffe. Die langsam abgekihlten Proben der PE-Homopolymere weisen
grofdere Lamellendicken, eine hohere Kristallinitét und scharfere Grenzen auf, wahrend die abge-
schreckten Proben zwar eine hohere Tie-Molekl-Dichte aber inhomogene Kristallite besitzen.

Mit zunehmender Abkuhlgeschwindigkeit aus der Schmelze bel der Verarbeitung des teilkristal-

linen Polymers (z.B. beim Pressen) steigt fir PE-Homopolymere die Rissdffnungsverschie-
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bungsgeschwindigkeit in Versuchen bei statischer Beanspruchung nach [58] an. Entscheidend ist
dabei die Homogenitat der Strukturaushildung, die Lamellendicke und die ablaufenden Rissspit-
zendeformationsprozesse. Der Widerstand gegentiber stabilem Risswachstum, charakterisiert
durch die Versagenszeit und die COD-t-Kurve, ist fur langsam abgekihlte Proben aus
PE-Homopolymer-Werkstoffen grofier [48].

Mit zunehmender Abkuhlgeschwindigkeit erhéht sich nach [36] fir Homo- und Copolymere die
Zugfestigkeit der Werkstoffe.

Strebel und Moet [59] stellen an PE-MD-Werkstoffen fest, dass warmebehandelte Proben einen
geringeren Widerstand gegentiber Ermiidungsrissausbreitung als Proben mit grof3er Abkuhlge-
schwindigkeit aufweisen. Der |6chrige und fibrillierte Rissspitzencraze in den warmebehandelten

Proben ist weniger zéher als der nicht so stark fibrillierte in den abgeschreckten Proben.

Bei den PE-HD-Copolymeren gibt es unterschiedliche Ergebnisse je nach Copolymerisat und
Morphologieausbildung. Die warmebehandelten Proben der PE-Copolymere besitzen weniger
Tie-Molekule und dickere Lamellen, wahrend die abgeschreckten Proben Uber eine homogenere
Morphologie bei kleinen Lamellendicken verfugen.

Zhou u.a. [60] stellen fur PE-HD/PE-LLD-Blends fest, dass der Einfluss der Abkuhlgeschwin-
digkeit auf die Versagenszeit und den Widerstand gegentiber stabilem Risswachstum, charakteri-
siert durch die COD-t-Kurve, gering ist gegenuber dem Einfluss des Anteils an PE-LLD auf
diese KenngrofRen. Die abgeschreckten Werkstoffe besitzen bel ihren Untersuchungen einen
hoheren Widerstand gegenlber stabilem Risswachstum als die warmebehandelten Werkstoffe,
ausgenommen fur den Fall des PE-HD-Homopolymers (siehe Bild 2.8).
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Bild2.8: Einfluss der Blendkomponente PE-LLD in PE-HD/PE-LLD-Blends auf die Versa
genszeit t; fir abgeschreckte (0) und wérmebehandelte (o) Werkstoffe
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Durch statische Langzeitversuche an linearen PE-Copolymeren mit Verzweigungsgraden von
0-20 Verzw./1000 C-Atome werden diese Aussagen von Lu u.a [61] bestdtigt. Die abge-
schreckten Proben (grof3e Abkihlgeschwindigkeit) weisen eine geringere Kristalinitdt und
Lamellendicke auf, wahrend die Verzweigungsdichte ansteigt. Trotz der geringen Kristallinitét
ist die Bruchspannung fur die abgeschreckten Proben grofer, da sich der Anteil an Tie-
Molekulen erhoht. Das Abschrecken a@ndert die Kinetik der Kristallisation, so dass ein Molekdl
weniger Zeit hat, sich in einem Kristall zu falten, sondern es bleibt Gber mehrere Kristalle
verstreut. Da das Abschrecken einen Einfluss auf das Volumen an Verschlaufungen nicht jedoch
auf das Volumen der Verzweigungen austibt, wird die Dichte verringert, wahrend die Verzwei-
gungsdichte erhoht wird.

Fur den Einfluss der Abkuhlgeschwindigkeit auf das Zahigkeitsverhalten von PE-Homo-

polymeren kann zusammenfassend ausgeftihrt werden, dass:

- mit steigender Abkuhlgeschwindigkeit die Zugfestigkeit und die Rissoffnungsverschie-

bungsgeschwindigkeit zunimmt,

- be Ansteigen der Abkuhlgeschwindigkeit der Widerstand gegeniiber stabiler Rissaus-
breitung abnimmt, auf Grund der Inhomogenitét der Strukturausbildung und der geringe-

ren Lamellendicke.

2.3.4 Beurteilung des Einflusses der Strukturparameter auf die
Zahigkeitseigenschaften

Das Bruchverhalten von Polyethylen-Werkstoffen unter statischer [13,18,27,28,30-37,43,
45-48,50,52,54,58,60,62,63,64,65] und dynamischer [18,41,42,59,66,67] Beanspruchung ist in
der Literatur zahlreich untersucht worden. Nur wenige Arbeiten beschéftigen sich mit dem Riss-
wachstumsverhalten unter stol3- und schlagartiger Beanspruchung [38-40,55,68]. Dies liegt in der
schwierigen Signalerfassung und -interpretation sowie in den bei htheren Priifgeschwindigkeiten
schlecht zu erfassenden Messwerten (wie COD und CTOD) und den ungtinstig zu dokumentie-
renden Rissabléaufen begrindet. Jedoch spielen gerade dynamische und schlagartige Belastungen
die entscheidende Rolle bel der Anwendung von Kunststoffen as ,,Engineering Plastics® und
auch als Massenkunststoff fur Gebrauchswaren.

Viele Arbeiten beschéftigen sich mit dem Einfluss der Morphologie und Struktur auf das mecha-
nische Verhalten und mechanische Kenngréfien von Polyethylen-Werkstoffen [13,24,30,35-37,
38-43,47,52,59-63], wahrend nur wenige Autoren [31,45,46,54,65,66] direkte Korrelationen zu

geometrieunabhangigen bruchmechanischen Kenngrof3en der Flief3bruchmechanik herstellen.



Charakterisierung des Zahigkeitsverhaltens von Polyethylen-Werkstoffen 31

Untersuchungen an PE-HD in [18] zeigen, dass die Behauptung ,,der Risswiderstand steigt mit
zunehmender Duktilitat”, ausgedriickt durch die Bruchdehnung e, nicht bestétigt werden kann.
Die Bestimmung von geometrieunabhangigen bruchmechanischen Kenngrof3en liefert die
Moglichkeit der differenzierten Beurteilung des Risswiderstandsverhaltens in allen Stadien des
Rissprozesses. Damit ist eine umfangreiche und ausreichende Charakterisierung von Einfluss-

faktoren auf das Zahigkeitsverhalten gegeben.

Zusammenfassend kann zum Einfluss der Strukturparameter auf das Zahigkeitsverhalten von
PE-HD-Werkstoffen gesagt werden (siehe Tabelle A2), dass mit zunehmender Molmasse und
zunehmendem Verzweigungsgrad die Tie-Molekll-Dichte und damit die Kenngrof3en wie
Bruchzeit bel langsamen Risswachstum und Ermiidungsrissausbreitung, Bruchspannung, Bruch-
zdhigkeit, Bruchenergie und die ZahigkeitskenngrofRen wie JIntegral-Wert und Reilfmodul

ansteigen.

Von vielen Autoren [13,23,37,42] wird der Anteil an Verbindungsmolekilen (Tie-Molekilen)
as grundlegender zdhigkeitsbestimmender Parameter angesehen. Die Anzahl der Tie-Molektle
ist, wie schon erwéhnt (Kap. 2.1), entscheidend vom Verhéltnis des Knéueldurchmessers, der
sich aus dem Molekulargewicht errechnet, zur Langperiode, die durch die Kristalisation
bestimmt wird, abhéngig. Wenn jedoch die Proportion der Tie-Molekile zu den Kristallmoleki-
len zu hoch ist, besitzt das Material zwar eine hohe Duktilitét aber einen geringen E-Modul [23].

Grundsétzlich nehmen mit ansteigender Lamellendicke und Kristallinitdt die Kenngrof3en wie
Bruchspannung, Bruchzéahigkeit, Bruchenergie und die Zahigkeitskenngrof3e J-Integral-Wert ab,
jedoch sind gerade die Einflusse der Kristallinitét und der Strukturausbildung noch nicht voll-
standig geklart. So erhéht sich mit zunehmender Kristallinitét die Flief3spannung und in Verbin-
dung mit grof3er Perfektion der Lamellen auch die innewohnende Festigkeit der Kristalllamellen.
Zum Einfluss der Lamellendicke gibt es ebenfals unterschiedliche Aussagen, well

dieser Einflussimmer in Kombination zu Lamellenanordnung und Kristallinitét zu betrachten ist.

Es muss fur den zu untersuchenden Werkstoff bestimmt werden, ob der Einfluss der Molmasse
und deren Verteilung Uberwiegt oder ob bei dem auftretenden Spannungszustand und Tempera-
tur- oder Geschwindigkeitsbereich andere Parameter eine SchlUsselrolle fur das Zahigkeitsver-
halten einnehmen. Strukturparameter wie Kristalinitat, Struktur und Dicke der amorphen Regio-
nen, Lamellendicke und -verteilung, relativer Anteill und Struktur der Grenzschicht kommen

dabel in Frage.
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Dabel muss beachtet werde, dass die Molmasse, ihre Verteilung und die Anzahl und Lange der
Verzweigungen die kristalline Strukturausbildung wahrend der Kristallisation bestimmen.

Aufgrund der Mehrphasigkeit und der Vielzahl von mdglichen Strukturausbildungen sollte bei
den teilkristallinen Kunststoffen stets eine mehrparametrige Betrachtungsweise des Zahigkeits-
verhaltens vorgenommen werden. Eine kombinierte Betrachtung der Einflussparameter wird
notwendig, wenn man sich die gegenlaufigen Einflisse von Kristallinitdt, Lamellendicke, Dicke
der amorphen Bereiche und Tie-Molekil-Dichte auf Festigkeit und Zahigkeit in Tabelle A2

verdeutlicht.

24 Rissnitiierungss und Rissausbreitungsverhalten von
amorphen und teilkristallinen Kunststoffen

Die Rissausbreitung in zdhen Werkstoffen verlauft Uber die Prozesse Rissabstumpfung, stabile
Rissinitiierung, stabile Rissausbreitung, instabile Rissinitiierung und -ausbreitung.

So kann ein Riss in Polyethylen auch nach erfolgter stabiler Rissausbreitung stoppen, wenn keine
weitere Erhohung der dul3eren Belastung vorliegt oder der Werkstoff gentigend Energie dissipie-

ren kann, so dass die Energiebilanz fir instabiles Risswachstum nicht gegeben ist.

Ein Riss breitet sich nach der Energiehypothese von Griffith dann instabil aus, wenn die durch
die Rissausbreitung freigesetzte Verzerrungsenergie grofl3er ist als die fur die Bildung der Rissfl&
chen benttigte Oberflachenenergie. Sobald also die Energiefreisetzungsrate grofRer als der
Materialwiderstand wird, breitet sich ein Riss ohne zusétzliche aufere treibende Kraft bei kon-
stanter Durchbiegung aus. Es wird gentigend Energie zur Materialtrennung aus dem inneren ela
stischen Energievorrat aufgrund der zunehmenden Nachgiebigkeit freigesetzt [55]. Das Ergebnis
dieses Rissausbreitungsprozesses ist makroskopischer Sprodbruch.

Langsames Risswachstum ist die Folge stabilen Risswachstums, bei dem nach Michel und Will
[69] diein der plastischen Zone material spezifisch dissipierte Energie den Uberschuss an verfiig-

barer Energie, hervorgerufen durch den Risszuwachs, kompensiert.

Die ablaufenden Rissprozesse kénnen durch verschiedene Zahigkeitskenngrof3en charakterisiert
werden (Tabelle 2.3). Dies sind mechanische sowie bruchmechanische Kenngréfien und auch
Kenngrofden, die das Ausmal? der Stretchzone oder der plastischen Verformung auf der Bruchfl&

che bezeichnen.
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Tabelle2.3:  Beschreibung der Stadien der Rissausbreitung mit Zahigkeitskenngrofen bei
schlagartiger Beanspruchung

Stadien der Beschreibung mit
Rissausbreitung Zahigkeitskenngrol3en
physikalische technische

Rissabstumpfung W, SZH, m dgs
stabile Rissinitiierung Jiphys Diphys Jo.2; o2
stabile Rissausbreitung JT3, dTy TJO'Z, T, Tao,z T4 as
instabile Rissinitiierung und Jigy Aid, Kig, Adisss A, acn
Rissausbreitung

Die bruchmechanischen KenngrofRen aus Tabelle 2.3 sind geometrieunabhangige Werkstoff-
kenngrof3en, wenn sie die Bedingungen zur Geometrieunabhéngigkeit erflllen, und kénnen zur
direkten quantitativen Beschreibung der Rissprozesse dienen.

Im Allgemeinen geht man davon aus, dass sich ein Riss unter Belastung zundchst abstumpft, d.h.
es erfolgt eine Trandation der Rissspitze in Rissausbreitungsrichtung bei gleichzeitiger Vergro-
Rerung des Rissspitzenradius. Bei der Vorwdlbung oder Aufweitung der Rissspitze besitzen die
Kunststoffe unterschiedliches Vermdgen, eine Zone mit hoher elastischer und auch plastischer
Energieaufnahme mit der Folge der Abstumpfung des Risses zu bilden.

Die analytische Beschreibung des Rissabstumpfungsverhaltens erfolgt in der Risswiderstands-
kurve durch einen linearen Zusammenhang zwischen Belastungsparameter und stabiler Rissver-
langerung, der Rissabstumpfungsgeraden (Blunting-line). Der Anstieg dieser Geraden wird durch
die Flief3grenze des Werkstoffes und sein Verfestigungsverhalten bestimmt. Fir die J-Da-Kurven
wird die Blunting-line gemé&l’3 ASTM 813-89 [70] nach Gl. 2 mit m = 1 fur ESZ,

J=2xms  xDa (2)

bzw. laut ESIS P2-91-Prozedur [71] und DVM-Merkblatt [72] nach GI. 3

E

J=—
0,4d,, xDa @

berechnet, wobei sy die FlieRspannung des Werkstoffes und d.* eine Funktion des Verfesti-
gungsverhaltens darstellt. Im ESIS TC4-Testprotokoll [73] ist die Berticksichtigung des Blunting
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aufgrund der Unklarheit der Rissabstumpfungsprozesse nicht vorgesehen.

Es lasst sich ein algemeingultiger Zusammenhang zwischen dem Anstieg der Rissabstump-
fungsgeraden und den auftretenden Rissspitzendeformationsprozessen herstellen, wie in Bild 2.9
beschrieben. Demnach zeigt sich beim ausgepragtem Flief3en ein Blunting entsprechend Typ A
und ein groflerer Anstieg der Rissabstumpfungsgeraden (m>2s,). Beim reinen Crazing tritt ein
Blunting nach Typ C und ein geringerer Anstieg (m<2sy) der Rissabstumpfungsgeraden auf.

] A A. FlieRen
m>2S,

B. Blunting
) m=2s,

C C. Crazing
m<2S,

N~
Rissabstumpfungsgerade

Da

Bild2.9: Rissabstumpfungsverhalten fir verschiedene Rissspitzendeformationsprozesse und
Blunting-Typen nach [74]

Der Rissabstumpfungsprozess ist ein plastischer Verformungsprozess, der in Rissausbreitungs-
richtung als Stretchzonenweite (S2W) und senkrecht dazu al's Stretchzonenhthe (SZH) nachweis-
bar ist. Die Rissinitiierung erfolgt nach Uberschreiten einer kritischen Verformung an der Riss-
spitze. Mit der Kenntnis der kritischen Abmessung der Stretchzone sowie der Kenntnis der zu
ihrer Erzeugung notwendigen Energie ergeben sich fir die Bewertung des Risswiderstandsver-
haltens folgende zusétzliche M églichkeiten:
1. Bestimmung eines physikalischen Rissinitiierungswertes aus dem Schnittpunkt zwischen
Risswiderstandskurve und SZW und

2. Experimentelle Ermittlung der Rissabstumpfungsgeraden.

Der Rissabstumpfungs- und Risseinleitungsprozess bei Kunststoffen ist noch nicht vollstéandig
geklart. Der Rissabstumpfungsprozess ist abhangig vom Spannungszustand an der Rissspitze, der
Mikrostruktur und den Beanspruchungsbedingungen wie Prifgeschwindigkeit und Priftempera-
tur [3]. Diese Abhangigkeit fuhrt dazu, dass bel Polymeren auf Grund ihrer strukturellen Vielfalt
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und ihres werkstoffspezifisch kritischen Verhaltens in Abhéngigkeit von Temperatur und
Geschwindigkeit kein einheitliches Rissabstumpfungs- und Rissinitiierungsverhalten auftritt.

Ri ssspitzendeformationsprozesse in Kunststoffen sind eine Kombination aus lokalem Scherflie-
3en, Crazing und Lochbildung, wobei die jeweiligen Anteille sehr stark von der Struktur des
einzelnen Polymeren und vom konkreten Werkstoffzustand abhéngig sind [3]. Diese komplexe
Art der Rissspitzendeformationsprozesse stimmt nicht notwendigerweise mit dem Stretchzonen-
konzept der Rissabstumpfung tiberein. Uber das tatsichliche Rissabstumpfungsverhalten von
Kunststoffen gibt es eine Vielzahl von Vorstellungen, die zu zwel unterschiedlichen Rissinitiie-
rungsmodellen fuhren. Die unterschiedlichen Kunststoffe zeigen verschiedenes Blunting-
Verhaten, so weist PE-LLD eine grof3e Rissabstumpfung auf, die sich mit steigendem Moleku-
largewicht vergrofiert, aber PMMA zeigt wenig bis keine Rissabstumpfung, wahrend bei einem
gefillten Elastomer eine Kombination von abgestumpfter und scharfer Rissspitze beobachtet
wird. Bei geringem Molekulargewicht tritt bel PE-LLD eine geringe Abstumpfung und Fibrillie-

rung durch inhomogene Deformationsvorgange auf [64].

Die Rissabstumpfung in Metallen und amorphen Kunststoffen erfolgt durch ein Vorwdlben der
Rissfront bei fortschreitender Abstumpfung der Rissspitze. Der Rissfortschritt Day, resultiert aus
dem Kontraktionsfeld vor der Rissspitze, wobei wegen der plastischen Inkompressibilitét die
Rissspitze bestrebt ist, diese Region zu durchdringen und somit eine Stretchzone erzeugt. Auf
Grund eines intensiven elastischen Kontraktionsfeldes wie beim amorphen PC kann es zu einem
bestimmten Umfang an elastischer Kompressibilitét kommen, infolgedessen die CTOD-Werte
ohne analoge Zunahme von Day, ansteigen.

In der Literatur gibt es verschiedene Modelle, wobel die Rissabstumpfung in teilkristallinen
Kunststoffen mit Translation der Rissfront Day, [66,75] oder ohne eine Translation der Rissfront
(Day = 0) [56,76,77] stattfindet.

Die Rissinitiierung stellt das letzte Stadium des Blunting-Prozesses nach der Aufweitung der
Rissspitze bis zu einem kritischen Wert dar. Der Rissinitiierungsprozess bei amorphen Kunst-
stoffen wird durch die Trandation der gesamten Rissfront eingeleitet, was durch verschiedene
Untersuchungen bestétigt wird [1,66,78]. Die Rissinitiierung in teilkristallinen Kunststoffen
erfolgt analog wie bei den Metallen durch Offnen der Rissflanken.

Damit wird die Stretchzone als das Ergebnis plastischer Rissspitzendeformationsprozesse bel
amorphen Kunststoffen am Ende der stabilen Rissverlangerung Da und bei teilkristallinen Kunst-
stoffen am Ende des Ausgangsrisses (EP-Copolymere in [53], PE-HD in [45]) vermutet. Unter-

suchungen an teilkristallinem Polypropylen zeigen, dass die Stretchzone sich entweder vor dem
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Rissverlangerungsgebiet Da [79] oder am Ende des Rissverlangerungsgebiet Da [11,78,79]
befinden kann. Nach Aussagen von Seidler [3,77,80] und Narisawa [76] zum Rissinitiierungs-
mechanismus in teilkristallinen Kunststoffen sollte sich die Stretchzone vor dem Rissverlange-
rungsgebiet Da befinden. Wie Untersuchungen zeigen, ist jedoch der Ort der Stretchzone bel den
teilkristallinen (PE, PP in [66], PP in [78]) und auch amorphen Kunststoffen (PVC in [2],
PC/ABS in [76] ) nicht immer quantifizierbar und nicht notwendigerweise bestimmend fir eine
der verschiedenen Rissinitiierungsmechanismen.

Ein weiteres grundsétzliches Problem besteht darin, dass bisher auch noch nicht geklart ist, ob
das Blunting auf entlasteten Prifkdrpern Gberhaupt erkenntlich ist und ob eine Verwechslung
von Schadigungszone und stabilem Rissfortschritt mdglich ist [81]. In-situ-Untersuchungen
konnen zur Aufklarung beitragen, besitzen aber den Nachtell, dass die Experimente unter den
Bedingungen des ESZ durchgefihrt werden. Bel amorphen Kunststoffen ist auch im In-situ-
Versuch eine deutliche Abgrenzung zwischen Blunting und Rissfortschritt wegen der Translation
der gesamten Rissfront nur schwer moglich [79].

Systematische Untersuchungen zum Einfluss des Kristallisationsgrades auf den Rissinitiierungs-
prozess von PP [56] zeigten, wobei eine Variation des Kristallisationsgrades durch statistische
Copolymerisation mit Ethylen erfolgte, dass eine Rissinitiierung durch Offnen der Rissflanken
nur im In-situ-Versuch am PP-Homopolymer mit einem Kristallisationsgrad von 70 % auftrat.
Mit abnehmendem Kristallisationsgrad (bis auf 50 %) erfolgt die Rissinitiierung in zunehmen-
dem Mal%e durch die Trandation der gesamten Rissfront unter starker Wechselwirkung mit Hohl-
réumen. Welche Strukturgrof3en neben dem Kristallisationsgrad den Rissinitiierungsprozess in
teilkristallinen Polymeren bestimmen, ist zur Zeit nicht bekannt [3].

Das Rissspitzendeformationsfeld vor der Rissspitze kann sehr gut mit dem kritischen physikali-
schen Rissinitiierungswert fur die stabile Rissinitiierung Jipnys bzw. dighys beschrieben werden.
Die physikalischen Rissinitiierungswerte stellen den Belastungswert bel einer Rissverléngerung
dar, die der Stretchzonenweite SZW entspricht. Liegt fur verschiedene Werkstoffe eine gleiche
Ri ssspitzenschéadigungszone mit gleicher Grof3e und Form vor, so sind auch die physikalischen
Rissinitiierungswerte gleich grof3 [66]. Die Beobachtung der Morphologie an der Rissspitze
zeigt, dass die Abstumpfung in teilkristallinen Kunststoffen wie PE und PP als ein komplizierter
Prozess mit inhomogener Crazedeformation und homogener Scherfelddeformation betrachtet
werden kann [53].

Da die kritische Rissoffnungsverschiebung d. das Ausmal’ der Rissabstumpfung an der Rissspit-
ze beschreibt, wird sie von Barry und Delatycki [28] gegentiber dem kritischen JIntegral-
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Wert Jic as ein besser geeignetes Rissinitiierungskriterium fir PE angesehen.

Eine Verbesserung der Zahigkeit kann bel der Rissausbreitung durch den Rissstoppmechanismus
oder den Rissverlangerungsmechanismus erreicht werden. Bel teilkristallinen Polymeren ist ein
Rissstopp durch Hineinlaufen des Risses in Gebiete lokal erhdhter Festigkeit oder durch Span-
nungsreduzierung vor der Rissspitze durch Hineinlaufen des Risses in das Entlastungsgebiet
zwischen zwel Crazes mdglich. Der Rissverlangerungsmechanismus beinhaltet das Abweichen
der Rissausbreitungsrichtung aus der Ebene senkrecht zur &uf3eren maximalen Hauptspannung

z.B. an morphol ogisch vorgegebenen Grenzen wie Kristallitgrenzen oder Sphérolithgrenzen.

2.5 Deformationss und Rissmodelle fir Polyethylen-
Werkstoffe

Bei hohen Spannungen und Dehnraten sowie niedrigen Temperaturen (T <-40° C) tritt bei PE
sproder Bruch mit hoher Risswachstumsgeschwindigkeit auf, wahrend es bei niedriger Spannung
und Temperaturen Uber -40° C zu langsamem Risswachstum mit nachfolgendem instabilem
Bruch (Langzeitsprédbruchversagen) kommen kann. Bel Temperaturen T > -40° C zeigt PE-HD
zdhes Werkstoffverhalten mit mehr oder minder grof3er Rissverzogerung oder Rissstopp. Unter-
halb einer kritischen Spannungsintensitét versagt PE bei Raumtemperatur durch langsames
Risswachstum.

Der Versagensmechanismus in PE ist durch die Ausbildung von Crazes bel einer bestimmten
Spannungskonzentration und deren Wachstum und den Fibrillenbruch gekennzeichnet. Wenn die
lokale Spannung kleiner als die Flief3sspannung ist, wird kein Craze ausgebildet. Das andere
Extrem dazu ist, wenn die Spannungsintensitdt zu grof3 ist, wird die Schadigungszone an der

Rissspitze sehr grof3. Der Riss stumpft dann vollsténdig ab und Zahbruch tritt auf [13].

Es gibt zwel grundlegende Modelle zur plastischen Deformation in teilkristallinen Kunststoffen,
die beide gleichermalien zur Interpretation der Deformationsvorgange genutzt werden. Nach dem
Deformationsmodell von Peterlin [82] finden bel der Deformation von teilkristallinen Kunst-
stoffen die Prozesse Fliefen und Kaltverstrecken statt. Das Kaltverstrecken vollzieht sich
zunéchst durch plastische Deformation der Sphérolithe, dann erfolgt eine Umwandlung der
Sphérolithe in eine Faserstruktur und danach die plastische Deformation der Faserstruktur durch
Gleitbewegungen.

Ein anderes Deformationsmodell fir teilkristalline Kunststoffe von Juska und Harrison [83], das
SAPT-Modell (Stress Activated Phase Transition), geht im Gegensaiz zum Modell nach
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Peterlin [82] davon aus, dass die |okale Dehnungsenergie ausreicht, um die kristallinen Bereiche
aufzuschmelzen und eine Rekristallisation in der gedehnten Schmelze zu verursachen. Dieses
Modell wurde durch Messungen von Liu und Harrison [84] zur theoretischen Fliel3spannung

bestétigt. Es eignet sich vor allem zur Beschreibung eines verstreckten teilkristallinen Polymers.

Im Folgenden sollen die bestehenden Rissmodelle fur tellkristalline Kunststoffe, speziell fir
PE-HD-Werkstoffe, vorgestellt werden.
Ein Rissmodell, welches an das urspriingliche Modell von Peterlin [82] ankniipft, ist das Modell
der plastischen Deformation von teilkristallinen Kunststoffen von Friedrich [4]. In diesem
Modell werden die folgenden 3 Stadien der Deformation unterschieden.
Sadien des Deformationsmodells fur teilkristalline Kunststoffe nach Friedrich:
Stadium 1:
Bei geringer Spannung an der Rissspitze wird die Spannung zunéchst von den amorphen
Bereichen aufgenommen. Es erfolgt eine Rotation von Lamellenstapeln parallel zur Haupt-
spannungsrichtung und die Molekdle, die in interkristallinen Verbindungen gebunden sind
wie Tie-Molekule und verfangene Schlaufenmol ekiile beginnen, sich zu entschlaufen, wenn
se die aul¥eren Spannungen aufnehmen.
Stadium 2:
Wenn auf Verbindungsmol eklle eine kritische Spannung wirkt, erzeugen sie lokale Span-
nungen an ihrem Eintrittspunkt in die Kristalllamelle. Lokales Flief3en verursacht Mikro-
|6cher, die kleiner als Crazes sind und eine elliptische Form besitzen. Zwischen den
MikrolGchern bildet sich verstrecktes Material, Mikrofibrillen genannt, die aus abwech-
selnd kristallinen und amorphen Bereichen bestehen.
Stadium 3:
Wahrend dieses Stadiums wird die meiste Energie absorbiert. Es findet ein Verstrecken
der Mikrofibrillen durch Kettengleiten, Strecken von teillweise relaxierten Verbindungs-
molekilen und Entfalten von Kettensegmenten statt. Diese Prozesse sind die Ursache
dafUr, dass sich die Mikrofibrillen beriihren und hoch orientieren. Dies wird Verfestigung
genannt und diese Erhéhung der Festigkeit erlaubt es den Fibrillen, ein gréf3eres Volumen
an Lochern zu stabilisieren. Es findet ein Zusammenschluss von Ldchern, Versagen von
schwachen Fibrillen und eine VergrofRerung der Kavitdten statt. Die erzeugte Fibrillierung
ist als Craze bekannt (Weil¥arbungszone). Die Verlangerung dieser verfestigten Fibrillen
kann zum Fibrillenbruch fuhren. Der dominierende Mechanismus dabei ist das Abgleiten

der Ketten aneinander. Die Rissinitiierung findet durch Fibrillenbruch statt.
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Das Risswachstum vollzieht sich demnach durch Fibrillenbruch. Die Verbindungsmolekiile, die
diese Fibrillen darstellen, entschlaufen sich und gleiten aneinander ab. Ein hoher Anteil an
V erbindungsmol ekiilen bringt eine bessere Spannungsverteilung und eine stérkere Verschlaufung
mit Strukturelementen. Die Beschrankung der Kettenentschlaufung und Behinderung der Fibril-

lenverlangerung fuhrt zu hoherem Energieverbrauch und damit zu htherer Zahigkeit.

Ein Schema zum Rissprozess bei langsamem Risswachstum wurde von Brown u.a. [13] anhand
von mikroskopischen Untersuchungen an Dunnschnitten aus beanspruchten Prifkorpern
entwickelt (Bild 2.10).
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Bild 2.10: Schema der Entwicklung der Schadigungszone in PE [13]
a) Schadigung beim Eindringen der Rasierklinge, b) nach dem Entfernen der Rasier-
klinge, ¢) nach teilweiser Belastung, d) nach vollsténdiger Belastung, €) Rissinitiie-

rung, f) Risswachstumsstadium
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Sadien der Rissausbreitung in PE-HD nach Brown:

1. Rissabstumpfung:
Nach teilweiser Belastung erfolgt eine Abstumpfung der Rissspitze und Ausbildung einer
Crazezone vor der Rissspitze (Bild 2.10c). Bei maximaler Kraft haben sich im Durchmes-
ser grof3e Fibrillen (etwa 0,1 bis 1 um) ausgebildet und es ist eine maximale Rissspitzen-
aufweitung erreicht (Bild 2.10d).

2. Fibrillenbruch:
Die Rissinitiierung vollzieht sich durch Fibrillenbruch im Craze hinter den Frontfibrillen
(Bild 2.10e). Diese Frontfibrillen sind die vordersten Fibrillen im Craze an der Kerb-

spitze, die erst nach dem Versagen von Fibrillen im Crazeinneren reil3en.

3. Ausbreitung des Crazegebietes:
Das langsame Risswachstum erfolgt durch weiteren Fibrillenbruch und Ausbreitung des
Crazegebietes vor der aktuellen Rissspitze. Auch die Frontfibrillen reif3en dann durch
(Bild 2.10f).
Die Frontfibrillen beeinflussen nicht die Versagenszeit von PE-HD und werden nicht durch das

Kerben hervorgerufen, wie Lu und Brown in [61] bestétigt haben.

Die Schadigungszone vor der Risspitze bildet sich beim Rissprozess noch vor der Rissabstump-
fung aus, wenn der Riss noch scharf ist [85].

Strebel und Moet [59] haben die Rissinitiierung im Crazewurzelgebiet bei ihren Ermidungs-
untersuchungen an PE-MD bestdtigt und mit der auftretenden Spannungsintensitét in einiger
Entfernung von der Rissspitze und der Festigkeit der Crazes erklart. Durch den ESZ an den
Réndern der Probe flief3t das Material und bildet z&he Membranen entlang der Rissfront. Bei
runder Rissspitze ist dann das Gebiet htchster triaxialer Spannung in einiger Entfernung von der

Rissspitze [59].

Nach Lu und Brown [85] indizieren die mikroskopischen Verdnderungen an der Rissspitze das
unterschiedliche Zahigkeitsverhalten (zah oder sprod) der PE-HD-Werkstoffe je nach den Bezie-
hungen von Rissaufweitung durch Blunting und Crazing der Rissspitze (siehe Bild 2.11). Beim
Sprddbruch findet man einen grof3en Craze mit nur wenig Blunting (Bild 2.11a), wéahrend beim
zéhen Bruch der Craze nur klein gegentiber dem Anteil des Bluntings an der Rissoffnung ist
(Bild 2.11b). Die Dicke des Craze zu Beginn der Beanspruchung ist demnach vor alem bel
Langzeitbelastung der entscheidende Faktor fir das Auftreten eines der Risswachstums-

mechanismen.
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Die Crazedicke wird von der Morphologie im Kerbgrund bestimmt. Riemslag [18] bestétigt diese
Aussagen zum Einfluss der Rissabstumpfung auf den Risswachstumsmechanismus. Bei hohem
Widerstand gegenuber stabilem Risswachstum wird ein grof3er Anteil an Material-Blunting
CTODypyk beobachtet. Die Rissspitze stellt ein 2-Phasen-System dar, das aus dem hochorientier-
ten Materia im Craze und dem Polymermaterial in den Crazegrenzen und um den Craze besteht.
Die Risswachstumsrate und das Blunting besitzen eine gegenseitige Abhéngigkeitsbeziehung, die
Risswachstumsrate wird vom Blunting beeinflusst und die Rissabstumpfung wird durch die
Spannungsintensitét und die Risswachstumsrate bestimmt. Die Crazedicke ist nach [18] fir
verschiedene PE-HD-Werkstoffe bei konstanter Belastung gleich grofd und hat einen Wert von
etwa 160 um. Die Blunting-Abmessungen des Polymermaterials an den Crazegrenzen reicht von
0 bis etwa 200 um. Die Crazelange erreicht einen konstanten Wert von etwa 630 um fur alle
untersuchten PE-HD-Werkstoffe.

In [67] wurde festgestellt, dass bel diinneren Prifkorpern (2 mm dick) verstérkt Crazing auftritt,
waéhrend die dickeren Prifkorper (28 mm dick) glattere Bruchflachen aufwiesen. Es wurde eben-
falls beobachtet, dass die Fibrillen im Craze die Enden von fibrillierten Membranen sind, die sich

parallel oder senkrecht zur Risswachstumsrichtung ausbilden kénnen.
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Bild 2.11: Rissspitzendeformationsprozesse beim Polyethylen hoher Dichte

Anhand von Bruchflachenuntersuchungen an PE-HD-Prifkorpern, die mit dem Fallwerk bel

Prufgeschwindigkeiten von 1 bis 3 m/s gebrochen wurden, stellen Dekker und Bakker [68] ein
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Rissmodell vor (Bild 2.12), das die Ausbildung der sogenannten Patchwork-Struktur auf der
Bruchflache erklart. Man kann dabei die Bruchflache in 3 Zonen aufteilen:
Zonen der Bruchflache von PE-HD nach Dekker und Bakker:

Zone 1 - Gleitzone:
Eine Gleitzone von etwa 0,2 mm erscheint im makroskopischen und auch mikroskopi-

schen Bereich sprod.

Zone 2 — Patchworkzone:
Die Patchworkzone wird verbunden mit der Aushildung eines Craze vor der Rissspitze.
Der Riss wéachst durch die Craze/Material-Grenzflache, indem er zwischen beiden Grenz-
schichten hin und her springt und so die Patchwork-Struktur erzeugt. Wenn die Rissoff-
nung sich vergrolert wird das Material zwischen den entstandenen Lochern zah verstreckt

und auseinander gerissen (Bild 2.12).

Zone 3 — Sprodbruch:
Das instabile Risswachstum erzeugt eine schuppige Struktur ausgehend von der Craze-
zone bel maximaer Belastung. Diese Struktur wechselt in eine Gribchenstruktur,

gekoppelt mit einer Verringerung der Risswachstumsgeschwindigkeit.

Kerb Craze

[ r—

P e instabiler
o Bruch
Bruch
“‘xH ’ T o o

"hackle"-Stuktur

\ . \

Separation der Bruchflachen

Gleitzone

Bild 2.12: Schema zum Mechanismus des Aushildens der Patchwork-Struktur auf PE-
Bruchflachen [68] (----- = Risswachstumsebene)
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Dieim Modell von Dekker und Bakker beschriebene Gleitzone finden auch Zhang u.a. [54] und
Kitagawa [86] als Ubergangszone (,, Sprung*), bevor die Rissinitiierung einsetzt.

Die Vorstellungen zur Rissinitiierung und zum Risswachstum von Barry und Delatycki [28]
sollen im Folgenden dargelegt werden. Danach beginnt die Lochbildung in den amorphen Berel-
chen. Wenn die Locher an die Kristalle heranreichen, erfolgt ein Spannungstransfer auf die
Lamelle. Die Fibrillen zwischen den Lochern beeinflussen das Endstadium der Rissinitiierung.
Das Risswachstum vollzieht sich durch Zusammenschluss der Locher, da die Fibrillen reif3en,
und stellt eine Ausweitung des Rissinitiierungsprozesses dar. Die Rissinitiierung in PE-HD ist
demnach ein Prozess der Lochbildung, -vergréf3erung und -vereinigung.

Ein Craze, der wéhrend stabilem Risswachstum gebildet wird, enthdlt die potentielle Initiierung
fur instabiles Risswachstum in sich, da die Stabilitét des Craze bei stabilem Risswachstum von
der Spannung auf den Crazefibrillen, dem Blunting an der Rissspitze und der Fibrillenstruktur
bestimmt wird. Die instabile Rissausbreitung hangt somit von der stabilen Rissausbreitung des
Materials ab. Die Behinderung des Rissabstumpfungsprozesses durch Crazing und die damit
verbundene geringere Zahigkeit bestétigt auch Tung in [87] fur amorphe Kunststoffe. Bei gerin-
gen Temperaturen weit unterhalb der Glastemperatur, d.h. bei sprodem Werkstoffverhalten, ist
die Rissaufweitung durch den Craze CTODc e fast gleich grof3 der totalen Rissaufweitung
CTODyota. Bel Temperaturen um die Glastemperatur, d.h. bei z&dhem Werkstoffverhalten, tritt
Rissaufweitung durch Crazing und auch verstérkt durch Flief®en des umliegenden Materials
CTODpyk auf.

Diskontinuierliches Risswachstum stellt haufig den Mechanismus fir langsames Risswachstum
in Polyethylen dar. Auf der Bruchflache entstehen Arrestlinien, die mit dem Auftreten von meh-
reren Blunting-Prozessen korreliert werden. Dieser Mechanismus wird auch , stick-dlip®-
M echanismus genannt. Dieses allgemeingultige Phdnomen wird nicht bei hohen Entschlaufungs-
raten beobachtet [88]. Bei hoher Tie-Molekil-Anzahl ist diskontinuierliches Risswachstum vor
allem als Rissmechanismus bei hohem Widerstand gegentiber Ermidungsrissausbreitung [4] zu
beobachten.

Ein Rissschichtmodell zur kinetischen Beschreibung des diskontinuierlichen Risswachstums in
Polyethylen entwickelten Chudnovsky u.a. [89]. Dabei besteht die Rissschicht aus dem Riss und
der Prozesszone vor der Rissspitze. Bel diesem Modell findet eine Kopplung der treibenden

Kraft fir das Wachstum der Risszone Xcr und der Prozesszone Xp; stétt (siehe Gl. 4 und 5).
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X he d X he
= un = 4
R =¥ Ien A (4)
wobel g||t XCR :J| -2 (5)

G — Gibbs-Potentia, Icr - Risslénge, Lz - Lange der Prozesszone, J, - JIntegral unter Modell,

g- Oberflachenenergie

Mehrfachcrazing bei PE mit einem Hauptcraze und mehreren Nebencrazes an oder in der Nahe
der Rissspitze beobachteten Strebel und Moet [67], Riemslag [18] sowie Ramsteiner [90]. Das
Mehrfachcrazing erhéht die Ausdehnung der plastischen Deformation, die Ausmal3e des Blun-
tings und somit den Risswiderstand gegenuiber stabilem Risswachstum [18].

Fur PE-LLD fand Clutton [91] im Gegensatz dazu einen Einzelcraze, dhnlich wie bei PS und
PMMA nur dicker, der sich as Einheit verformt und ab einer kritischen Groéfe durch instabile
Rissausbreitung versagt.

Die vorgestellten Rissmodelle klaren nicht die Rissspitzendeformationsprozesse vor allem in
Bezug auf die Trandation der abgestumpften Rissfront und die Rissprozesse nach dem Stretch-
zonenkonzept. Die konkrete Bestimmung des Rissinitiierungsmechanismus und der Stretchzone

wird durch die Fibrillierung in PE-HD erschwert.
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3 Experimentelles

3.1 Grundcharakterisierung der untersuchten PE-HD-
Werkstoffe und Prufkorperherstellung

Fir die bruchmechanischen Experimente wurden die Polyethylen-Werkstoffe hoher Dichte mit
dem Ziel ausgewdhlt, einerseits eine gleiche mittlere Molmasse bei unterschiedlichen Dichten
(d.h. unterschiedlicher Kristallinitdt) und andererseits bei anndhernd gleicher Dichte eine unter-
schiedliche mittlere Molmasse zu realisieren. Diese Untersuchungen dienen als Grundlage fir die
Bestimmung einparametriger Abhangigkeiten zur getrennten Aufkldrung der Einfllisse von
Molekulargewicht und Kristallinitét auf das Zahigkeitsverhalten.

Die untersuchten PE-HD-Werkstoffe und ihre Eigenschaften sind in Tabelle 3.1 aufgeftihrt. Die
Werkstoffe mit der gleichen mittleren Molmasse von 220 kg/mol und einer unterschiedlichen
Dichte von 934 bis 970 kg/m3 sind mit dem Buchstaben M und den beiden letzten Ziffern der
Dichte bezeichnet. Mit dem Buchstaben D und der Angabe des Molekulargewichtes sind die
Werkstoffe mit anndhernd der gleichen Dichte von etwa 950 kg/m3 und einem unterschiedlichen

Gewichtsmittel der mittleren Molmasse von 90 bis 550 kg/mol gekennzeichnet.

Tabelle3.1:  Charakteristische Kenngréf3en und mechanische Kennwerte der untersuchten
PE-HD-Werkstoffe

PE-HD 0 M B Tm MFR E: Sy
[kg/m3  [kg/mol] [Verzw/1000  [°C]  [¢/10min] [MPd] [MPa]
C-Atome]
M36 936 220 4-5 115 14 480° 20°
M48 948 220 1,8-2,3 115 16 1103 26
M60 960 220 1,5 120 17 1380 31
D90 952 90 2-2,5 122 16,2 1172 28
D350 942 350 - 117 0,5 850 22
D360 945 360 2,5-3,5 120 5,8 940 24
D500 955 500 - 123 2,0 1300 29
D550 954 550 0,8-1,3 124 1,3 1250 29

MFR5kg/190°C , ° vy=500mm/min , - keine Angaben
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Dabel kann der Werkstoff PE-HD M48 zu der Reihe der PE-HD-D-Werkstoffe gezahlt werden
genauso wie zu den PE-HD-M-Werkstoffen, da dieser Werkstoff etwa die gleiche Dichte wie die
PE-HD-D-Werkstoffe von etwa 950 kg/m? besitzt.

Die Angaben zu dem Gewichtsmittel M,, der mittleren Molmasse und die Anzahl der Kurzket-
tenverzweigungen pro 1000 C-Atome (SCB) sind Firmenangaben. Es liegen aulRer bel

PE-HD D90 nach Firmenangaben bel alen Werkstoffen breite Molmassenverteilungen vor.

Die Granulate bzw. Grief3e wurden nach der DIN 16770 (Verfahren B) zu Platten der Abmessun-
gen 4mm”~ 160 mm~ 160 mm verpresst. Bel einer Presstemperatur von 180° C und einem
Druck von 80 bar wurde das aufgeschmolzene Material 4 min verpresst und dann bel ener
Abkuhlgeschwindigkeit von 15 K/min bis auf Raumtemperatur abgekihlt.

Nur PE-HD D90 lief3 sich direkt aus dem Granulat verpressen. Die anderen Werkstoffe mussten
aufgrund ihrer geringeren Schmelzindizes gegentiber dem leichtfliel3enden PE-HD D90, der ds
einziger Werkstoff eine enge Molmassenverteilung aufweist, vorgewalzt werden, um ein homo-
genes Aufschmelzen in der Presse und damit auch ein lunkerfreies Endgeflige zu garantieren. Bel
einer Walztemperatur von 190° C bis 200° C und einer Drehzahl von 30 min wurde das Gra-
nulat oder der Grief3 3 bis 4 min durch einen Walzspalt von 1 mm zu Walzfellen vorgewalzt. Es
wurde je Walzablauf der Schmelzindex der Werkstoffe ermittelt, um Ver&nderungen durch zu
lange mechani sch-thermische Beanspruchung beim Walzen zu erkennen. Wie der Tabelle A3 zu
entnehmen ist, verringern sich die Schmelzindices nach dem Walzen nur geringfiigig, so dass
keine vorschadigende mechanisch-thermische Beanspruchung durch das Walzen vorliegt.
PE-HD D350 und D500 wurden als gepresste Platten zur Verfligung gestellt.

Die Dichtemessungen wurde nach 1SO 1183-A mit dem Auftriebsverfahren an jeweils 3 Probe-
korpern durchgefihrt. Die DSC-Messungen erfolgten nach DIN 53765 bei einer Heizrate von
10 K/min und einer Einwaage von etwa 11 mg an eéinem DTA-Messgerédt der Fa. Perkin Elmer
DSC-2C. Als Schmelztemperatur T, wurde die extrapolierte Peakanfangstemperatur
(Tso--Temperatur) des 2. Heizlaufes gewahlt.

Der Schmelzindex MFR wurde nach 1SO 1133 bel 190 °C und einer Belastung von 21,6 kg fir
PE-HD M36, M48, M60, D360 und D550 nach dem Vorwalzen bestimmt. An den gepressten
Platten erfolgte die Bestimmung des MFR-Wertes fir PE-HD D90 bei 190 °C und einer Bela-
stung von 5 kg. Die MFR-Werte fur PE-HD D350 und D500 wurden Datenbl&ttern entnommen.
Die Bestimmung des E-Moduls E; und der Streckgrenze sy im statischen Zugversuch erfolgte

nach SO 527-1 bei einer Traversengeschwindigkeit vy von 100 mm/min.
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Um den Kristallinitétsbereich zu erweitern, wurden die oben aufgefihrten PE-HD-Werkstoffe
zusétzlich bei unterschiedlichen Geschwindigkeiten vap abgekihlt, wobei das sonstige Pressre-
gime wie beschrieben beibehalten wurde. Es erfolgte einerseits eine Schnellabschreckung bei
55 K/min und andererseits eine langsame Abkuhlung bel 1 K/min. Die abgeschreckten Werkstof-
fe werden im Folgenden mit PE-HD-K bezeichnet, wahrend den langsam abgekihlten PE-HD-
Werkstoffen der Buchstabe L zugeftigt wird. In Tabelle 3.2 (S. 49) sind die so hergestellten Plat-
ten mit ihren gemessenen Dichten und Schmel ztemperaturen aufgeftihrt. Fir die Schmelztempe-
ratur Ty, wurde die Tso™-Temperatur des 1. Heizlaufes der DSC-Messung (siehe Bild A1) ver-

wendet, da hier der Einfluss der Verarbeitung berticksichtigt werden sollte.

Aus den gepressten Platten wurden durch Sagen (3PB-Prufkorper) und Frasen (1SO-Zugstab) die
Prufkorper herausgearbeitet und die Kanten entgratet. Durch lichtmikroskopische Untersuchun-
gen wurde ein homogenes Geflige Uber der Plattendicke festgestellt. Nur PE-HD D90 weist im
Mikrometerbereich des Plattenrandes geringfligige Gefligednderungen (Sphérolithgrof3e) dber der
Plattendicke im Vergleich zu den anderen PE-HD-Werkstoffen auf.

3.1.1 Bestimmung der Kristallinitat

Die Kristallinitét stellt bei teilkristallinen Kunststoffen einen entscheidenden Parameter der
Ubermolekularen Ebene der Struktur dar. Sie wird durch die vorliegende mittlere Molekilket-
tenlange, die Kurz- und Langkettenverzweigungen und die Kristallisationsbedingungen wie
Unterkihlung DT und Abkuhlgeschwindigkeit bestimmt. Sie korreliert mit der Dichte der teilkri-
stalinen Kunststoffe und kann durch Ermittlung des Kristallisationsgrades mittels verschiedener
Analyseverfahren charakterisiert werden.

In Tabelle 3.2 sind die ermittelten Kristallisationsgrade fur die PE-HD-Werkstoffe aufgefihrt.

Der Kristallisationsgrad, der sich aus der gemessenen Dichte tUber GI. 6 berechnen 143, ist mit a3

bezeichnet.
a, =292 Lk 4000
Qk-Qa 0@ (6)

mit: pa=855kg/m® und gk = 1000 kg/m®  fur PE [92]

a - Kristallisationsgrad aus der Dichte berechnet, o - gemessene Dichte, ok - ideale Dichte der 100% kri-
stallinen Phase, p,- ideale Dichte der amorphen Phase

Die Werte fur die Kristallinitét a;, die mit Dichtemessungen ermittelt wurden, befinden sich im

Bereich von 58,3 % bis 81,1 % Kristallinitét. Der Kristallisationsgrad a, wurde nach Gl. 7 aus
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der Schmel zenthal pie DHs ermittelt, die mittels DSC-Messungen bestimmt wurde. Er stellt wie a
1 @ne integrale Kenngroéle dar, da die Bestimmung an einer Kompaktprobe des Werkstoffes er-
folgte. Durch die Messung nach einmaligem Schmelzen im 2. Heizlauf kdnnen Verarbeitungs-
einflisse auf den Wert der Schmelzenthalpie ausgeschlossen werden. Der Wert ist jedoch, wie
bei der Bestimmung der Dichte, stark von der Probekdrperentnahme und den Referenzwerten fir
die 100 % kristalline Phase (ok, DHk) zur Berechnung der Kristallisationsgrade abhéngig. Die
Probekdrper wurden aus der Mitte der gepressten Platten entnommen, die ein nahezu homogenes
Geflige Uber der Plattendicke und der Plattenflache aufweisen. Bei der Bestimmung der Kristalli-
nitét der K- und L-Werkstoffe wurde die Schmelzenthal pie des 1. Heizlaufes verwendet, um die
unterschiedlichen Verarbeitungsbedingungen zu beriicksichtigen. Fur die Betrachtung aller
Werkstoffe, auch der normabgekuihlten Werkstoffe (15 K/min), in Abhangigkeit von der Kristal-
linitét a, wird in der Arbeit immer die Kristallinitét verwendet, die aus dem 1. Heizlauf ermittelt

wurde.

a, = DH X1 00%
DH ©)

mit: DHx =290Jg fur PE[93]

Eine sehr exakte, lokale Bestimmung des Kristallisationsgrades ist mit Rontgenweitwinkel streu-
ungsmessungen maoglich. Aus den Interferenzpeakflachen im I-0-Diagramm der kristallinen
Phase im Verhaltnis zu der Interferenzflache des amorphen breiten Spektrums wird die Kristalli-
nitét a; des Kunststoffes nach Gl. 8 [94] bestimmit.

I:kr
Fir +1,235><Fam

ag =

0,
x00% 8)

Es muss beachtet werden, dass in diesem Wert des Kristallisationsgrades Orientierungszustande
und Gitterverzerrungen des Kunststoffes enthalten sind. Der ermittelte Kristallisationsgrad as
liegt aus diesem Grund bel hoheren Werten als die anderen Kristallisationsgrade. Die Kristalli-
nitéten a1 bis as steigen, wie zu erwarten, mit zunehmender Dichte fur die PE-HD-M-Werkstoffe
und fur die PE-HD-D-Werkstoffe (siehe Bild A2 u. Bild A3) an. Bei den PE-HD-M-Werkstoffen
nehmen mit ansteigender Dichte die Unterschiede zwischen den ermittelten Kristallinitdten a»
und as ab (Bild A2). Der Anstieg der Kristallinitét mit zunehmender Dichte ist bei den PE-HD-
D-Werkstoffen geringer als bei den PE-HD-M-Werkstoffen und der Unterschied zwischen den
ermittelten Kristallinitédten a, und asz bleibt Uber dem untersuchten Dichtebereich konstant
(Bild A3).
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Tabelle3.2:  Kristallisationsgrade fir die PE-HD-Werkstoffe mit unterschiedlichen Analyse-

verfahren bestimmt

PE-HD-M-Wer kstoffe

PE-HD-D-Wer kstoffe

PE-HD Vab T 0 a, ax az as
[K/min]  [°C] [kg/m?] [%] [%] [%] [%]
1. Heidauf 1. Heidauf 2. Heidauf
Methode - DSC Dichte Dichte DSC DSC Rontgen
M36K 55 119 934 58,3 53,3 - 61,0
M36 15 115 936 59,7 54,6 55,8 65,1
M48K 55 123 947 66,7 64,7 - 76,8
M48 15 115 948 67,8 64,0 64,8 74,7
M48L 1 126 954 71,8 71,4 - 76,1
MG60K 55 128 954 71,3 69,8 - 72,5
M60 15 120 960 76,0 75,1 72,9 79,4
M60L 1 129 970 81,1 85,4 - 82,4
D90 15 122 952 70,2 68,7 67,9 75,7
D350 15 117 942 63,4 64,6 66,5 70,8
D360K 55 123 940 62,6 60,8 - 73,2
D360 15 120 945 65,3 60,6 60,1 73,3
D500 15 123 955 72,3 72,0 74,3 76,8
D550K 55 127 949 68,2 66,9 - 67,3
D550 15 124 954 71,6 65,7 68,0 78,0

- Messung nicht relevant, da nur Abklhlgeschwindigkeit variiert

Deutlich wird auch anhand von Tabelle 3.2, dass ein Abschrecken bei 55 K/min Abkulhlge-
schwindigkeit fir a; und as zu niedrigeren Kristallinitdtswerten fuhrt, wahrend die langsam
abgekuhlten Werkstoffe (vap = 1 K/min) eine hohere Kristallinitét as die Grundwerkstoffe auf-
weisen. Fur a, |8 sich dies nur fur die L-Werkstoffe bestétigen, wahrenddessen die
K-Werkstoffe nur bedingt kleinere (M36K, M60K), jedoch auch gleiche (M48K, D360K) oder
sogar hohere (D550K) Kristallinitdtswerte als die normabgekiihlten Werkstoffe im 1. Heizlauf

aufweisen.
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3.1.2 Charakterisierung der Morphologie

Zur Charakterisierung der tbermolekularen Struktur wurden verschiedene experimentelle Unter-
suchungsmethoden wie Lichtmikroskopie, Transmissionselektronenmikroskopie und Rontgen-
kleinwinkelstreuung genutzt, um Aussagen zu Sphérolithausbildung, Lamellenanordnung,

Lamellendicke und Dicke der amorphen Bereiche treffen zu knnen.

Durch lichtmikroskopische Untersuchungen an DUnnschnitten von 3 um bis 5 um Dicke konnte
an den PE-HD-Werkstoffen eine entartete Sphérolithausbildung mit Sphérolithdurchmessern in
vier Klassen <3 um, < 5 um, 5-10 um und 10-15 pm festgestellt werden. Eine entartete Sphéro-
lithstruktur zeichnet sich durch nicht vollstandig ausgebildete Sphérolithe aus. Bei der Kristalli-
sation lagen also viele Keime vor, die sich beim Kristallwachstum gegenseitig behinderten. Die
niedrigen SphérolithgrofRen sind fur Polyethylen hoher Dichte durchaus typisch. In Bild 3.1 ist
mit steigendem Molekulargewicht je ein Werkstoff als Vertreter der vier Klassen dargestellt.
PE-HD D90 weist aufgrund seines niedrigeren Molekulargewichtes von 90 kg/mol a's einziger
Werkstoff eine mittlere Sphéarolithgrof3e von 10-15 um auf. In die Klasse von 5-10 um sind
PE-HD D360, D350 und M60 einzuordnen, wahrend PE-HD M 36, M48 und D500 einen mittle-
ren Sphérolithdurchmesser von <5 pm besitzen. Der Klasse <3 pum ist nur PE-HD D550 mit
einem hoéheren Molekulargewicht von 550 kg/mol zuzuordnen. Die mittlere Sphéarolithgrofie
nimmt mit zunehmendem Molekulargewicht M,, ab. In Betrachtung der Kristallinitétsabhangig-
keit 183t sich feststellen, dass PE-HD M 36 und M48 etwa die gleiche Sphérolithausbildung besit-
zen und nur PE-HD M60, mit der hoheren Kristallinitét der drei M-Werkstoffe, geringfligig

grofRere mittlere Sphérolithdurchmesser aufweist.

Die Lamellenanordnung der untersuchten PE-HD-Werkstoffe besitzt eine sphérolithische bis
regellose Anordnung, wie durch transmissionsel ektronenmikroskopische Untersuchungen festge-
stellt werden konnte, wobel auch hier bei kleineren Vergroferungen kaum gut ausgebildete
Sphérolithe und nur sehr kleine Sphéarolithe < 10 pm gefunden werden konnten. Es kann daraus
geschlussfolgert werden, dass sich die durch die Pressbedingungen erzeugte Morphologie im
Ubergangsgebiet von sphérolithischer Anordnung zu regelloser Lamellenanordnung befindet,
was mit den Aussagen zur Mol ekulargewichtsabhangigkeit und zum Einfluss des Verzweigungs-
grades in [10] korreliert. Es konnte mittels dieser TEM-Untersuchungen eine konkrete quantita-
tive Aussage zur kristallinen Phase der teilkristallinen Werkstoffe erfolgen. So wurde aus den
TEM-Aufnahmen mittels einer Bildverarbeitungssoftware ,,AnaysisPro” die Lamellendicke
Lerem und deren Verteilung bestimmt (Tab. 3.3).
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Bild 3.1:  Sphérolithausbildung in den PE-HD-Werkstoffen

Die TEM-Aufnahmen der untersuchten PE-HD-Werkstoffe sind im Anhang dargestellt (siehe
Bild A4-A13). In Abhangigkeit von der Kristallinitét zeigt sich unabhangig vom Molekularge-
wicht ein sprunghafter Anstieg der Lamellendicke bei etwa 70 % Kristallinitét (Tabelle 3.3 und
Bild 3.4).

Die Lamellendicke wird nicht vom Molekulargewicht beeinflusst. Zwischen den mittleren und
hoheren Molekulargewichten konnten keine signifikanten Unterschiede zwischen den Lamellen-
dicken festgestellt werden. Sie besitzen eine mittlere Lamellendicke L¢rem von etwa 9,0 nm.

Bei der Lamellenlénge wird anhand der TEM-Aufnahmen im Anhang der Einfluss des Verzwei-
gungsgrades deutlich, wonach der PE-HD-Werkstoff mit den meisten Kurzkettenverzweigungen
(4 bis5 pro 1000 C-Atome PE-HD M36) eine geringere Lamellenlange aufwelst.

Die Standardabweichungen S der gemessenen mittleren Lamellendicken unterscheiden sich nicht
wesentlich (siehe Tabelle 3.3). Bei der Betrachtung der Gauss-Vertellung der gemessenen
Lamellendicken (Bild 3.2), bei 300 vermessenen Lamellendicken pro Werkstoff, ergibt sich eine

breitere Verteilung bei htheren Kristallinitéten.
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Tabele3.3: Gemessene Lamellendicke der PE-HD-Werkstoffe

PE-HD 0 Letem S
[kg/m?3] [nm] [nm]
M 36K 934 - -
M36 936 9,6 2,5
M48K 947 - -
M48 948 10,1 2,5
M48L 954 12,6 2,1
M60K 954 - -
M60 960 12,7 31
M60L 970 12,0 3,1
D90 952 9,2 2,6
D350 942 7,0 2,1
D360K 940 - -
D360 945 9,0 29
D500 955 11,7 3,1
D550K 949 - -
D550 954 8,7 2,8
- keine Messungen

Eine Erhohung der Kristallinitdt von 75 % auf 85 % bringt keine Erhdhung der Lamellendicke

LcTEM mit sich.
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Bild 3.2. Gauss-Verteilungen der Lamellendicken Lcrem
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Die gemessene Lamellendicke Lcrem Steigt mit zunehmender Dichte der PE-HD-Werkstoffe an,
wiein Bild 3.3 dargestellt ist.
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Bild 3.3: Lamellendicke der PE-HD-Werkstoffe in Abhangigkeit von der Dichte

In Abhangigkeit von der Kristallinitdt zeigen sich zwei Plateaus bel einem Kristallisationsgrad

bis etwa 70 % mit einer Lamellendicke von etwa 9 nm und ab 70 % mit einer Lamellendicke von

etwa 12 nm, wiein Bild 3.4 ersichtlich wird.
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55 60 65 70 75 80 85 65 70 75 80 85
a, [%0] a, [%0]

Bild 3.4: Lamellendicke Lcrem der PE-HD-Werkstoffe in Abhangigkeit von den Kristallinitd

ten a>und as
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Einen weiteren experimentell ermittelten Strukturparameter im Nanometerbereich stellt die durch
Rontgenkl ei nwinkel streuungsmessungen bestimmte Langperiode Lpey, dar, die in Tabelle 3.4 flr
die PE-HD-Werkstoffe aufgefuhrt ist.

Tabelle 3.4:  Langperioden Lpey, flr die PE-HD-Werkstoffe

PE-HD 0 Lpexp
[kg/m?] [nm]
M36K 934 -
M36 936 20,0
M48K 947 22,0
M48 948 23,5
M48L 954 28,5
M60K 954 24,5
M60 960 29,5
M60L 970 35,0
D90 952 23,0
D360K 940 -
D360 945 22,5
D550K 949 -
D550 954 28,5
- keine Messungen

Die Langperiode Lpep zeigt einen deutlichen Anstieg mit steigender Kristallinitat auf (Bild A14).
Mit Rontgenweitwinkel streuungsuntersuchungen konnte festgestellt werden, dass die PE-HD-
Platten keine Textur aufweisen. Es stellt sich nur die fir das Pressen Ubliche planare Textur ein,
bei der die Netzebenennormale der (110)-Ebene des orthorhombischen Gitters des Polyethylens
senkrecht zur Plattenebene steht. Durch den beidseitigen Druck der Pressplatten liegt also die
(110)-Ebene parallel zur Plattenebene.

3.1.3 Ermittlung von strukturellen Gréf3en im Nanometerbereich

Zur guantitativen Strukturcharakterisierung wurden des Weiteren Berechnungen der Lamellen-
dicke aus den mit DSC bestimmten Tso"-Schmelztemperaturen (siehe Tabelle 3.1 und Tabelle
3.2), der Langperioden und der Dicke der amorphen Bereiche sowie der Anzahl an Tie-
Molektlen der PE-HD-Werkstoffe herangezogen.

Laheo ISt der nach Gl. 9 (aus [95]) aus der Tso™-Schmelztemperatur berechnete Wert fiir die
Lamellendicke. Mit Hilfe der Kristalinitdten a,, die mit DSC-Messungen ermittelt wurden,
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konnten die Dicke der amorphen Bereiche Laneo Und die Langperiode Lpheo in Anlehnung an
Gl. 10 und GlI. 11 berechnet werden.

2% T°

L =
"TUDHOR T,- T, 9

m m

mit se=91,73 erg/lcm?
DH ,f =70calg
0_
T, =414K
ok= 1,0 g/cm?
Lcneo - Lamellendicke, s, - spezifische Grenzfldchenenergie der longitudinalen Grenzschicht, ok - Dichte

der kristallinen Phase am Schmelzpunkt, T, - Schmelztemperatur eines Kristalls mit endlicher Dicke,

AH ié - Schmel zenthal pie des unendlich ausgedehnten Kristalls, T, - Gleichgewichtsschmel ztemperatur

Eine analoge Vorgehensweise wie mit den Ergebnissen der DSC-Untersuchungen (Lamellen-
dicke Leheo Und Kristallisationsgrad a,) ermoglicht die Berechnung der Langperiode Lprem und
der Dicke der amorphen Bereiche Larem aus den an TEM-Aufnahmen vermessenen Lamellen-
dicken Lerem (aus Tabelle 3.3) und dem Kristallisationsgrad a, (aus Tabelle 3.2) sowie die
Berechnung der Lamellendicke L. und der Dicke der amorphen Bereiche L, aus den rontgenogra-
fisch bestimmten Langperioden Lpeg (aus Tabelle 3.4) und dem Kristallisationsgrad as (aus
Tabelle 3.2) nach GI. 10 und 11.

Lp a
L =
c 100 (10)

wobel Lp=L.+L, (11)

So wurden quantitative Aussagen zu den strukturellen Grof3en im Nanometerbereich wie Lamel-
lendicke und Dicke der amorphen Bereiche moglich, die je nach Methode auf unterschiedlicher
Basis ermittelt wurden.

Die rontgenografisch ermittelte Lamellendicke L. ist bis auf einen PE-Werkstoff bei einer
Kristallinitét a, von etwa 70 % groler als die Lamellendicken Leheo UNd Lerem. Ebenso verhélt es
sich fur die Langperiode, wobei jedoch im Gegensatz dazu die kalt abgeschreckten PE-HD-K-
Werkstoffe grofiere berechnete Langperioden Laneo gegentiber den ermittelten Langperioden Lpep
aufweisen.

Eine andere Abstufung ergibt sich fur die Dicke der amorphen Bereiche. Die Dicken der amor-
phen Bereiche Laneo Weisen grofdere Werte gegentiber den Dicken der amorphen Bereiche L, und

Larem auf. FUr zwel PE-Werkstoffe bei einer Kristalinitét a, um die 70 % sind die Dicken der
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amorphen Bereiche Lane, kleiner als die Dicken der amorphen Bereiche L,.

Die aus den mittels DSC bzw. rontgenografisch ermittelten Messgrofen berechneten Strukturpa-
rameter zeigen in Abhangigkeit von Kristallinitdt und Molekulargewicht das gleiche prinzipielle
Verhaten (Bild 3.5 und Bild 3.6).
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Bild 3.5: Bestimmte Strukturparameter Lptheo, Lctheos Latheo IN Abhangigkeit von Molekularge-
wicht und Kristallinitéat

Sowohl die Lamellendicken Leineo, Lc als auch die Langperioden Lpiheo, Lpexp Werden mit zuneh-
mender Kristallinitét grofder, wahrend sie in Abhéngigkeit vom Molekulargewicht nur geringfi-
gig ansteigen. Eine Steigerung auf 85 % Kristallinitét fuhrt zur deutlichen Vergrof3erung der
bestimmten Lamellendicken Lcneo UNd L im Vergleich zu der aus den TEM-Aufnahmen ermit-
telten Lamellendicke Lerem. Dies wird mit der konkreten Messung des Lamellenkernbereiches an
den TEM-Aufnahmen begrindet, wéhrend bei der réntgenografischen und thermografischen
Bestimmung der Lamellenabmessungen die Lamellenkernrandberei che miteinbezogen werden.
Die Dicken der amorphen Zwischenschicht Laheo, Lo Und Larem Nehmen dagegen mit zunehmen-
der Kristallinitét ab und weisen keine Abhangigkeit vom Molekulargewicht auf, wie aus den
Bildern 3.5, 3.6 und 3.7 ersichtlich wird.

Die aus TEM-Aufnahmen ermittelte Langperiode Lprem bleibt mit zunehmender Kristallinitét
und zunehmendem Molekulargewicht konstant (Bild 3.7), wéhrend die Dicke der amorphen Be-

reiche Larem mit steigender Kristallinitét geringfgig abnimmt und die Lamellendicke Lergv mit
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Bild 3.6: RoOntgenografisch bestimmte Strukturparameter Lpeg, Lc, La in Abhéangigkeit von
Molekulargewicht und Kristallinitét

zunehmender Kristallinitét sprunghaft von 9 auf 12 nm ansteigt. Die bestimmten Strukturpara-
meter Lprem, Lcrem, Larem bleiben mit zunehmendem Molekulargewicht ebenfalls konstant

(Bild 3.7).
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Bild3.7: Bestimmte Strukturparameter Lprem, Letem, Larem in Abhdngigkeit von Molekular-
gewicht und Kristallinitét
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Zusammenfassend kann zu den berechneten Strukturgrof3en im Nanometerbereich gesagt werden,
dass sie vom Molekulargewicht nicht beeinflusst werden, wahrend die Lamellendicke und die
Langperiode mit zunehmender Kristallinitdt deutlich ansteigen und die Dicke der amorphen
Bereiche geringfligig absinkt.

Der Unterschied der einerseits nach rontgenografischen und thermografischen Bestimmungsme-
thoden ermittelten Lamellendicken zu der andererseits an TEM-Aufnahmen bestimmten Lamel-
lendicke veranschaulicht eine Zunahme der Zwischenschicht im Lamellenkernrandgebiet mit
steigender Kristallinitét.

3.1.4 Berechnung der Tie-Molekull-Dichte

Das mechanische Verhalten von Polyethylen steht nach [96] in Zusammenhang mit der Anzahl
der Verbindungsmolekile zwischen zwei benachbarten kristallinen Phasen. Diese Verbindungs-
molekile werden auch Tie-Molekiile genannt.

Zur Bestimmung der Tie-Molekul-Fraktion kénnen verschiedene Methoden wie Transmissions-
elektronenmikroskopie, Neutronenstreuung und Nuklear-Magnetische Resonanz-Spektroskopie
verwendet werden. Diese Untersuchungsmethoden sind jedoch zum Teil recht aufwendig und
nicht ale fir kompakte Kunststoff-Probekdrper geeignet. Eine weitere Moglichkeit der Bestim-
mung einer Tie-Molekll-Dichte fr ist die Kalkulation aus der Sprodbruch-Zugfestigkeit Gber ein
Modell von Brown und Ward [36]. Die Empfindlichkeit dieser Methode wird durch die schwie-
rige Unterscheidbarkeit von Werkstoffen mit relativ geringen Differenzen in der Tie-Molekdil-
Dichte begrenzt [42] und ist bei Polyethylen an die Messung der Zugfestigkeit bel sehr tiefen
Temperaturen (T <-110° C) gebunden.

Aus diesen Grinden wurden in der Literatur verschiedene Ansétze zur Berechnung der Tie-
Molekil-Fraktion entwickelt. Sie beruhen alle auf einem Modell von Huang und Brown [5] bei
dem die Kettendimensionen des Polymers genutzt werden, um die Anzahl der Tie-Molektle zu
ermitteln, die pro Kette gebildet werden konnen. Nach dieser Theorie ist die Wahrscheinlichkeit
zur Bildung von Tie-Molekilen P gegeben durch Gl. 12.

¥ 2r2
6'2)%- b2r dr
lyLT (12)
T3 ¥
3 HZ)@- b2r2dr
0

Die Basis dieses Modells stellt Flory’s Knauelmodell dar, wonach die Wahrscheinlichkeit p(r)

fUr das Auftreten eines Kettenendenabstandes r in einer frei gegliederten Kette in der Schmelze
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nach Gl. 13 definiert wird:

mit  p(r) =dx2xg br? (13)
3
wobel  d = Aj; (14
und b2= ﬁ (15)
r 2

Der mittlere quadratische Kettenabstand 2 einer frei gegliederten Kette ist in Analogie mit der
Brown'schen Bewegungsstatistik proportional dem Produkt aus Quadrat der Kettenlange | und
der Anzahl der Kettenglieder x (Gl. 16).

r2=CxxX2 (16)

Fur Polyethylen betrdgt die Bindungslange | gleich 0,153 nm und die Konstante C hat den
Wert 6,8 [97].

Bei den Tie-Molekilen unterscheidet man die Anzahl der Tie-Molekule T;, wobei ein Molekdl
zwei benachbarte Lamellenbl 6cke Uber die amorphe Phase hinweg verbindet, und die Anzahl der
Tie-Moleklle T, wobei zwei Molekile zweier benachbarter Lamellenbltcke eine feste Ver-
schlaufung bilden und so als Tie-Molekil agieren. Die Anséize zur Kalkulation der Anzahl der
Tie-Molekule unterscheiden sich in den Integrationsgrenzen speziell in der Definition der Min-
destkettenlange zur Bildung eines Tie-Molekils Ly, ob T; oder T> und ob eine Wahrscheinlich-
keit oder eine Tie-Molekul-Dichte bzw. -Fraktion berechnet wird.

Die Grundannahme fir die Tie-Molekul-Kakulation beruht dabei auf der Aussage, dass sich ein
Tie-Molekll dann bilden kann, wenn der Kettenendenabstand eines Molekils in der Schmelze
gleich oder grofRer dem Abstand zwischen benachbarten Lamellenkristallen ist. Die berechnete
absolute Anzahl von Tie-Molekilen ist von dem gewahlten kritischen Abstand Lt abhangig. Die
Anzahl der Tie-Molekile nimmt aus diesem Grund mit steigender Langperiode ab und soll hier
as qualitativer Vergleich der einzelnen Werkstoffe in Bezug auf ihr Potential, Tie-Molekdle bil-

den zu kénnen, dienen.

Berechnung der Wahr scheinlichkeiten zur Bildung von Tie-Molekilen pro
Mol ekl kette P, und P,

Nach Huang und Brown [5] wird die Wahrscheinlichkeit zum Auftreten von Tie-Molekilen Py
nach Gl. 12 bestimmt, wobei fur Ly die Gl. 17 gilt.

Zur Bestimmung der Wahrscheinlichkeit P, wurde ebenfals Gl. 12 verwendet, jedoch nach
Hedenqvist [98] fur Lt die zweifache Langperiode 2% peyp €iNgesetzt.
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Lt =24 +L, (a7
Die Wahrscheinlichkeiten P; und P, charakterisieren dabe die Anzahl der Tie-Molekile T;, die
pro Kette gebildet werden kénnen.

Berechnung der Wahrscheinlichkeit zur Bildung von Tie-Molekilen fir ein
Polymer mit Molekulargewichtsverteilung P

Die Wahrscheinlichkeit zur Bildung von Tie-Molekulen fur ein Polymer mit Molekulargewichts-

verteilung P wird nach GI. 18 bestimmt [14].

¥
N XPdM
_ éﬁ (18)
¥
ondm
0
P - Wahrscheinlichkeit zur Bildung von Tie-Molekiilen eines monaodispersen Polymers mit der Molekilma-

sse M, n - Anzahl der Molekilfraktionen mit Molekulargewicht M und M + dM
Huang und Brown [5] zeigten, dass die Berechnung der Wahrscheinlichkeit zur Bildung von Tie-
Molekilen P mit dem Gewichtsmittel der Molmasse und dem Mittelwert der Langperiode die
gleichen Ergebnisse wie die Nutzung der Molekulargewichtsverteilung und der Langperioden-

vertellung liefern.

Berechnung der Tie-Molekll-Dichten T1(M), To(M) und T(M,)

Eine Kalkulation der Tie-Molekil-Dichte nehmen Y eh und Runt [42] und auch Strebel [59] vor,
wobei sie zusétzlich die Aufsplittung in T1(M) und T2(M) durchfihren.,

Y eh und Runt stellen in [42] fest, dass der Schwerpunktsabstand Ry eines Polymerknauels in der
Schmelze mehr als zweimal so grol3 wie die Langperiode Lp (Ryr 2 2kp) sein muss, damit sich
ein Tie-Molekil bilden kann. Aus dieser Bedingung und aus GlI. 19 folgt, dass fur die Bildung
eines Tie-Moleklls der Kettenendenabstand eines Polymerknauels r = 2,45% p betragen muss
(unterer Grenzwert).

r

Ryr = NG (19)
Auf der Grundlage dieser Festlegung kann die Wahrscheinlichkeit der Bildung von Tie-
Molekulen Uber die Wahrscheinlichkeit des Auftretens eines Kettenendenabstandes r 3 2,45% p
in einer Polymerkette beschrieben werden. Des Weiteren wird wie in Gl. 12, der Faktor 1/3 ein-
gefuhrt, der berlicksichtigt, dass die zwel anderen Dimensionen (Lamellenldnge und Lamellen-

breite) der Lamellenstruktur grof3er als die Langperiode sind, sowie eine Funktion I(r,Lp), die der
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Erhohung der Wahrscheinlichkeit der Bildung von Tie-Molekilen mit steigendem Schwer-
punktsabstand Ry Rechnung tragt, in die Berechnung einbezogen. Wenn bei den durchgeflhrten
Berechnungen der Wert von 1(72, Lp) < 1 war, wurde I(r,Lp) nicht in der Gleichung beriicksich-
tigt, d.h. gleich eins gesetzt.

So kann die Tie-Molekil-Dichte T1(M) in einem monodispersen Polymer mit der Molekilmasse
M nach [42] durch Gl. 20 berechnet werden.

¥
Tl(lvl)zix od H (r, Lp) xr2xe™ Prigr (20)
32,45>LF,,
) e T O
wobe  I(r,Lp)= - 1=
(r,Lp) g§122><Lp - (21)

Der zweite Typ von Tie-Molektlen, die verschlauften Tie-Molekile T,o(M), beeinflusst wie die
konventionellen Tie-Molekile T;(M) die mechanischen Eigenschaften des Polymers Uber die
Verbindung der Lamellen untereinander. Verschlaufte Molekiile, die als Tie-Molekile wirken,
koénnen auch gebildet werden, wenn der Tragheitsradius der Polymerkette fast gleich der Grolze
der Langperiode ist. Der kleinste Kettenendenabstand r fir die Bildung von verschlauften Tie-
Molekulen betragt r = 1,22t . Die Anzahl der Verschlaufungen pro Kette N nach der Kristalli-
sation muss hierbei mit einbezogen werden und kann nach [42] ndherungsweise Uber das Ver-
haltnis des hydrodynamischen Volumens einer Polymerkette Vyy mit der Molekilmasse M zu
dem hydrodynamischen Volumen einer Polymerkette Vi mit kritischer Molekilmasse M. (siehe
Gl. 22) bestimmt werden. Die Tie-Molekll-Dichte der als Verschlaufungen auftretenden Tie-
Molektile To(M) wird so nach [42] Uber Gl. 22 beschrieben.

¥
T,(M) = o XN r2xe™ gy (22)
1,224
&y 0 &M 0
wobei N =g M Z- g M T mit M¢(von PE)=3,8 kg/mol (23)
gVMc @ gM co

Strebel fuhrt in [59] aus, dass die Betrachtung beider Arten von Tie-Molekilen sinnvall ist und
ihr Einfluss abgewagt werden sollte. Er definiert ebenfalls fur die verschlauften Tie-Molekille ein
umfassendes Integral in Gl. 24, in dem der Winkel g zwischen der Lamelle und den vorstehen-
den Tie-Molekilen berticksichtigt wird. Die Wahrscheinlichkeit zur Bildung eines Tie-Molekils
erhoht sich demnach auch, wenn der Winkel, den Lamelle und das vorstehende Molekul zuein-
ander bilden, grof3er wird.

T, (M, Strebel) = goyd XN % ™ bzrzx‘?i- igxf(r,sjnq )dg dr (24)
e 1331 g
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Eine Vereinfachung dieser Gl. 24 fuhrt nach Strebel [59] zur Berechnung der Tie-Molekil-
Dichte T(M,) Gl. 25. Es flief3t wie in Gl. 24 zusétzlich zur Definition von To(M) in Gl. 22 nach
Yeh und Runt [42] ein Faktor ein, der berticksichtigt, dass sich kein Tie-Molekll bilden kann,
wenn beide Endpunkte des Molekiils innerhalb der Lamelle liegen.

¥ ..
L
TMp)= o dxr - PO brg (25)
1,22>Lp e 133% ']

Berechnung der Summe der Tie-Molekil-Dichten T(M)
Die Summe der beiden Tie-Molekul-Typen, die gesamte Tie-Molekul-Dichte T(M), kann aus der
Anzahl der Tie-Molekile pro Polymerkette T;(M) und aus der Anzahl der verschlauften Tie-
Molekiile T2(M), die nach Y eh nach Gl. 20 und 22 bestimmt wurden, ermittelt werden.
T(M)=Ty (M) +Tr(M) (26)

In Tabelle A5 (siehe Anhang) sind die fir die untersuchten PE-HD-Werkstoffe ermittelten Wahr-
scheinlichkeiten zur Bildung von Tie-Molekilen und die ermittelten Tie-Molekiil-Dichten aufge-
fahrt. Fur alle Berechnungen der Anzahl der Tie-Molekile wurden dabel die experimentell be-
stimmte Langperiode Lpep (Tabelle 3.4) und das Gewichtsmittel der Molmasse M,, (Tabelle 3.1)
verwendet.

Die Wahrscheinlichkeiten zur Bildung von Tie-Molekilen P; und P, nach Brown und Heden-
gvist sind etwa gleich grofd und weisen die selbe Tendenz in Abhangigkeit von den verschiede-
nen Parametern wie Molekulargewicht My, Lamellendicke Lcrem und Kristalinitdt az auf
(Bild 3.8 bis 3.10). Sie beschreiben, wie oben ausgefiihrt, die Tie-Molekile, die als Verbin-
dungskette zwischen den kristallinen Bereichen (Lamellen) gebildet werden kénnen.

Die nach Yeh fir diese Art von Tie-Molekilen berechnete Tie-Molekll-Dichte T1(M) ist niedri-
ger. Dies bedeutet eine geringere Anzahl an Tie-Molekilen, die als Kette zwischen den kristalli-
nen Bereichen auftreten.

Bei den Tie-Molekilen, die as Verschlaufungen gebildet werden, liegt die Tie-Molekil-Dichte
fur T(M2) bei 0,16 bis 1,22, jedoch ist die Tie-Molekil-Dichte fur T,(M) wesentlich hoher bei
11,7 bis 129,7, was auf die unterschiedlichen Berechnungsgrundlagen in Gl. 25 und 22 zuriickge-
fuhrt werden kann.

Beide weisen des Weiteren bei den verschiedenen Abhangigkeiten von Molekulargewicht,
Kristallinitét und Lamellendicke die gleiche Tendenz auf (Bild 3.9 bis 3.11).

Die Anzahl der Tie-Moleklle bel den untersuchten PE-HD-Werkstoffen wird zum gréfi3eren

Anteil von den verschlauften Tie-Molekilen bestimmt.
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Fur die weiteren Betrachtungen wurde deshalb die Anzahl an verschlauften Tie-Molekulen T(My)
as charakteristische Anzahl an Tie-Molekllen fUr die untersuchten PE-HD-Werkstoffe ausge-
wahlt.

In Abhangigkeit vom Molekulargewicht steigen die Anzahl der Tie-Molekille pro Kette als auch
die Anzahl der verschlauften Tie-Molekile an (Bild 3.8). Die Werte fur die Anzahl der Tie-
Molektle pro Kette P;, P, und T1(M) néhern sich dabei einem Plateau an. Wahrend die Anzahl
der verschlauften Tie-Molekille, charakterisiert durch T(My) und T,(M), kontinuierlich mit

zunehmendem Molekulargewicht ansteigt.
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Bild 3.8: Anzahl an Tie-Molekulen in Abhangigkeit vom Molekulargewicht M,

Mit zunehmender Kristalinitét a, wird ein deutlicher, linearer Abfall der Anzahl an Tie-
Molekulen fir beide Typen an Tie-Molekilen erkennbar (Bild 3.9). Die gewohnlichen Verbin-
dungsmolekile nehmen mit ansteigender Kristalinitdt stdrker ab as die verschlauften
Tie-Molekile.

Des Weiteren fallen die Werte fur P1, P, und T1(M) ebenfalls linear mit steigender Lamellen-
dicke ab (Bild 3.10). Ein exponentieller Abfall in Abhangigkeit von der Lamellendicke ergibt
sich fur die Anzahl der verschlauften Tie-Molekile T2(M) und T(My) (Bild 3.11). Diese Art der
Tie-Molekile wird also stark von der Lamellendicke beeinflusst. Mit zunehmender Dicke der
amorphen Bereiche nimmt die Anzahl an Tie-Molekilen stark zu, wahrend sich bel der Abhan-
gigkeit von der Langperiode diese beiden Effekte der Lamellendicke und der Dicke der

amorphen Bereiche Uberlagern und zu keinem eindeutigen Zusammenhang fihren.
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Bild 3.9:  Anzahl an Tie-Molekilen in Abhangigkeit von der Kristallinitét a,

Bild 3.10: Anzahl an Tie-Molekilen in Abhangigkeit von der Lamellendicke Lerem
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3.2 Experimentelle Methoden zur Bestimmung bruchmecha-
nischer Werkstoffkennwerte

3.2.1 Der instrumentierte K erbschlaghiegeversuch

Zur Prufung des Werkstoffverhaltens bei praxisrelevanter, schlagartiger Beanspruchung wird in
der Werkstoffprifung neben dem Schlagzugversuch und dem Fallversuch vor allem der Kerb-
schlagbiegeversuch genutzt. Der instrumentierte Kerbschlagbiegeversuch stellt eine erweiterte
Form des konventionellen Kerbschlagbiegeversuches nach SO 179 [99] dar.

Dieser beruht auf dem Prinzip des Kerbschlagbiegeversuches nach Charpy an ungekerbten und
gekerbten Prufkorpern, bel dem die Kennwerte Schlagzéhigkeit und Kerbschlagzéhigkeit aus der
verbrauchten Schlagarbeit bezogen auf die Anfangsquerschnittsflache des Priifkérpers bestimmt
werden. Bel der Charpy-Prifung wird der Prifkorper in einer Anordnung, wie sie der 3-Punkt-
Biegebeanspruchung entspricht, durch einen Pendelhammer beansprucht und, wenn er gentigend
sprode ist, zerbrochen.

Das Bild A15 enthdt die schematische Darstellung des fur die bruchmechanischen Untersuchun-
gen im Rahmen der vorliegenden Arbeit verwendeten Messplatzes zur instrumentierten Kerb-
schlagbiegeprifung. Durch die apparative Weiterentwicklung der konventionellen Messtechnik
mittels der Instrumentierung fanden neben den integralen Energiegrofien wie der Gesamtschlag-
arbeit die elektronisch registrierten MessgrofRen Kraft und Verformung Verwendung. Die
mechanischen Werkstoffkennwerte stellen dabel die an ungekerbten Prifkorpern quasistatisch
bei schlagartiger Beanspruchung ermittelten Kennwerte fir den E-Modul und die Streckgrenze
dar. Durch die Einbeziehung bruchmechanischer Konzepte wird die Bestimmung geometrieun-
abhangiger bruchmechanischer Werkstoffkenngrofien aus den charakteristischen Messgrofien der
Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagramme moglich, wie z.B. dem Beginn des instabilen Riss-
wachstums (Fmax, fmax) Und dem Ubergang vom elastischen zum el astisch-plastischen Werkstoff-
verhalten (Fgy, fg).

Die Aufnahme des Kraftsignals erfolgt Uber an der Hammerfinne positionierte Halbleiterdehn-
messstreifen, die in einer Wheatstone’ schen Briickenschaltung angeordnet sind. Die Verstarkung
des Signals erfolgt tber einen mit integrierten Operationsverstarkern bestiickten Kraftverstarker.
Das Messsystem ermoglicht die wahlweise Aufzeichnung von Kraft-(F)-Zeit-(t)- und Kraft-(F)-
Durchbiegungs-(f)-Diagrammen. Die direkte Messung des Wegsignals erfolgt durch die Ver-
schiebung einer an Pendelhammer befestigten Blende im Strahlengang einer fotooptischen

Wegmesseinrichtung.
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Die Verstarkung des Signals wird hier durch einen Kompensationsverstérker erzielt. Als Analog-
Digital-Wandler dient ein Speicheroszilloskop, Uber das die Messwerte direkt in die nachgeord-
nete Aufzeichnungs- und Auswerteeinheit (Computer mit Peripherie) geleitet werden. Das Spei-
cheroszilloskop dient gleichzeitig zur Sichtkontrolle wahrend des Versuches. Zur Auswertung
werden die in Bild A15 angegebenen charakteristischen MessgroRen Fma, Fgy, fmax und fgy

herangezogen.

Es wurde ein Pendelhammer mit 4 J Arbeitsinhalt bei maximaler Fallhdhe mit einer Pendellange
[y von 0,220 m und einr Hammermasse my von 0,955kg verwendet. Die Stitzweite s
betrug 40 mm.

Die Kalibrierung des Kraftwertes erfolgt Uber eine statische Kalibrierung der Dehnmessstreifen
mittels eines Blockes zur Aufbringung einer statischen Druckkraft auf die Hammerrickseite
gegen einen Stahlprufkorper der gleichen Abmessungen wie die Kunststoff-Prifkorper und Mes-
sung der Veranderung des Kraft-Zeit-Signals. Die Kalibrierung des Wegsignals wird dynamisch
durch freies Durchschwingen des Hammers und Aufnahme des dazugehdrigen Weg-Zeit-Signals

durchgefihrt.

Ublicherweise werden fiir die Bestimmung der bruchmechanischen Werkstoffkennwerte 3PB-
Prufkorper mit den Abmessungen Prufkorperlange L =80 mm, Prifkorperbreite W= 10 mm,
Prufkorperdicke B = 4 mm verwendet.

Als Voraussetzung fur eine bruchmechanische Auswertung wird beim instrumentierten Kerb-
schlagbiegeversuch mit einer Metallklinge ein scharfer Ausgangsriss mit einem Kerbradius von
0,125 pm eingebracht. Dies ist ein weiterer Unter schied zum konventionellen Kerbschlagbiege-
versuch, wo V-Kerben mit unterschiedlichen Kerbradien von 0,1 mm bis 1 mm verwendet

werden.

3.2.2 Bestimmung bruchmechanischer Werkstoffkennwerte als
Risszahigkeiten gegeniiber instabiler Rissausbreitung

Die Ermittlung von bruchmechanischen Werkstoffkennwerten als Widerstand gegeniber insta-

biler Rissausbreitung zur Quantifizierung des Zahigkeitsverhaltens bei katastrophalem Bruchver-

sagen erfolgte im instrumentierten Kerbschlagbiegeversuch (siehe Bild A15). Die Untersuchun-

gen wurden bei ener Prifgeschwindigkeit von 1,5m/s durchgefiihrt. An ungekerbten

Prifkorpern wurden der Elastizitédtsmodul E4 und die Streckgrenze sy bel schlagartiger Bean-

spruchung nach Gl. 27 bzw. 28 bestimmt.
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Fg - Schlagkraft beim Ubergang vom elastischen zum el astisch-plastischen Werkstoffverhalten, fy, - die bei der
Kraft Fq, auftretende Durchbiegung, B — Prufkorperdicke, W— Priifkdrperbreite, s - Stiitzweite
Zur Ermittlung bruchmechanischer Kennwerte wurden in die Prifkorper mittels einer Kerbvor-
richtung mit einer Metallklinge Kerben mit einer Kerblange von 2 mm (a/W-Verhéltnis= 0,2)
eingebracht. Untersuchungen von Lu u.a. [85] an PE und Jungbluth [100] an PV CC zeigten, dass
das Eindriicken einer Rasierklinge bei definierter Geschwindigkeit zur Kerbeinbringung eine gut
reproduzierbare Methode darstellt. Der Rasierklingenkerb tberlagert sich bel PE nicht mit dem
Schédigungsgebiet des Crazes, der das Bruchverhalten wesentlich bestimmt [85].
Die Messungen wurden nach der Verfahrensweise der ,, Prozedur zur Ermittlung des Risswider-
standsverhaltens aus dem Instrumentierten Kerbschlagbiegeversuch® [101] durchgefuhrt. Fur die
Bestimmung bruchmechanischer Kennwerte ist eine Kontrolle der experimentellen Bedingungen
erforderlich [102,103,104]. Zur Gewdhrleistung eines quasistatischen Spannungszustandes im
Prifkorper muss die Bruchzeit tg das 2,3 bis 3-fache der Periode der charakteristischen Trag-
heitsschwingung t betragen.

tg 3 2,3... 3%t (29)

Eine weitere Verringerung von tg fuhrt zu auswertemethodischen Problemen und muss vermie-
den werden. Die Kontrolle der Energieaufnahme erfolgt nach Gl. 30, wobei die vom Pendel-
hammer fUr den Bruchvorgang angebotene Schlagenergie Ay groler als das Dreifache der vom
Prufkorper aufgenommenen Energie sein muss.
A4 > 3 xAg (30)
Des Welteren sollte der Aufschlagimpuls F; im Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagramm kleiner
als die maximale Schlagkraft Frax sein (Gl. 31).
F1 < Frnax (31)
Die im instrumentierten Kerbschlagbiegeversuch auftretenden Formen von registrierten Dia
grammen lassen sich in drel typische Grundformen (Bild 3.11) einteilen. Die Form der Dia
gramme ist neben der Werkstoffstruktur auch von den Beanspruchungsbedingungen wie a/W-
Verhdltnis, Prifgeschwindigkeit und Temperatur abhéngig. Sie geben eine qualitative Beschrei-

bung des Verformungsverhaltens des Werkstoffes wieder. Diagrammform | repréasentiert
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elastisches Werkstoffverhalten, Form 11 elastisch-plastisches Werkstoffverhalten und bei Form 111
liegt ausgepragtes stabiles Risswachstum vor. Bei Auftreten einer Rissverzdgerungsenergie Ag
kann man in drei weitere Diagrammformen la, [laund I11a unterscheiden. Bei den Formen 111 und
[lla tritt eine Kraft Fg nach dem Kraftmaximum Fna auf, bei der das instabile Risswachstum
eintritt. Das Einsetzen des instabilen Risswachstums beim Kraftmaximum ist fir die Diagramm-
formen 1, la, 11 und lla charakteristisch. Das instabile Risswachstum ist in alen Diagrammformen

durch einen Steilabfall der Kraft bei gleichbleibender Verformung gekennzeichnet.
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Bild 3.11: Einteilung der Diagrammformen von Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagrammen
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Das Auftreten der Rissverzogerungsenergie Ag ist nicht ausschliefdlich auf das werkstoffspezifi-
sche Verhalten zurtickzufiihren, sondern von den Prifbedingungen abhangig und besonders fir
zdhe Werkstoffe wie Polyethylen as charakteristische, aber geometrieabhéngige Kenngrofle
anzusehen. Die Rissverzogerungsenergie stellt einen empfindlichen Indikator fur die Widerspie-
gelung des verformungsbestimmten und energiebestimmten Bruchverhaltens dar [104]. Unter
dem Aspekt der vollsténdigen Ausnutzung der Werkstoffeigenschaften, aber auch unter dem
Gesichtspunkt der Erfillung der hohen Anforderungen an die Sicherheit und Zuverlassigkeit von
Konstruktionen, hat die Kenntnis der Rissverzogerungsenergie eine aul3erordentliche praktische

Bedeutung.

Die Auswertung der Diagrammgrundform | erfolgt nach dem LEBM-Konzept. Als Kenngrdfen
werden die Bruchzahigkeit K und die Energiefreisetzungsrate G verwendet. Fur die Diagramm-
grundform Il kdnnen das LEBM-Konzept mit Kleinbereichsflief3en durch Vermessung des
Bruchspiegels as, der das stabile Risswachstum auf der Bruchfl&che charakterisiert, oder die
Konzepte der Flieffbruchmechanik, wie das J-Integral- oder das COD-Konzept, fur die Ermitt-
lung bruchmechanischer WerkstoffkenngrofRen genutzt werden. Als Kenngrofen dienen die
Bruchzahigkeit K, das J-Integral und die Riss6ffnungsverschiebung d. Bei ausgepragtem stabilem
Risswachstum wird das Risswiderstandskonzept der Flief3oruchmechanik zur Auswertung der
Diagrammgrundform [l angewendet. Der Belastungsparameter der Risswiderstandskurve kann

die Bruchzéhigkeit K, das J-Integral oder die Rissotffnungsverschiebung d sein.

Das JiIntegral beschreibt das Spannungs-Dehnungs-Feld vor der Rissspitze durch ein weg-
unabhangiges Linienintegral. Dieses Linienintegral verlauft im elastisch deformierten Bereich
und umschlief3t den plastisch deformierten Bereich vor der Rissspitze. Rice definierte zur Ablei-
tung eines experimentel| iberpriifbaren Bruchkriteriums das J-Integral als Anderung der potenti-
ellen Energie bei der Rissausbreitung [105]. Das JIntegral wird also as Anderung der Verfor-
mungsenergie U bei einer Zunahme der Rissldnge um fja aufgefasst und kann aufgrund dieser
Annahme mit Naherungsformeln berechnet werden. Zur Berechnung des J-Integrals dienen ver-
schiedene Né&herungsverfahren, wobei hier das JIntegral nach Sumpter und Turner [106]
(Gl. 32) zur Bestimmung des JIntegral-Wertes J 5" verwendet wurde. Es werden die elastischen
und plastischen Energieanteile der Gesamtenergie A, der Energie, die bis zum Kraftmaximum
verbraucht wird, und deren unterschiedliche Wichtung berticksichtigt (siehe Bild 3.1111 und [13).

Der Jintegral-Wert ist ein energiedeterminierter Kennwert, der sich aus der verbrauchten

Schlagenergie berechnet. Durch die Trennung in elastische und plastische Energieanteile und
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deren unterschiedliche Bewertung ergibt sich die Mdglichkeit einer differenzierten Charakterisie-
rung des Zahigkeitsverhaltens vor allem fir Werkstoffe mit groferem plastischen Antell an der
Verformung. Durch die energetische Interpretation, d.h. die Bewertung der Flache unter der
Schlagkraft-Durchbiegungs-Kurve, werden sowohl Kraft- as auch Verformungswerte

einbezogen.

ST — Aa A W'aeff ; —
IS =h, x4 _4h o x x t - 32
@ 4 BqW-a) " BXW-a) W-a Mt df Zavés 52

Mit dem J-Integral-Wert ist sowohl die Ermittlung bruchmechanischer Werkstoffkenngrofden im
Gltigkeitsbereich der LEBM (J°G) als auch aulRerhalb der LEBM als Versagenskriterium fir
el astisch-plastisches Werkstoffverhalten gegeben.

Die Geometriefunktionen hg und hy werden nach Gl. 33 und 34 berechnet.

25y, <
he = o 3) f2(a/W)x1-n?) (33)
foy Eq BW
0
&. ——@892 4,476x2 92
und hp =2--2 We Wg (34)
L125+O892>F 2,238 >€ea9

eW g

Das COD-Konzept der Fliefforuchmechanik beruht auf der Annahme, dass bei duktilem Werk-
stoffverhalten der Bruchvorgang nicht von einer kritischen Spannungsintensitét sondern von ei-
ner Kkritischen plastischen Verformung an der Rissspitze, der kritischen Rissoffnungsverschie-
bung, kontrolliert wird. Auf der Grundlage des erweiterten Turangelmodells [107] sind die Riss-

6ffnungsverschiebungen d o4 (Gl. 35) und d qak (Gl. 36) fur einen 3PB-Priifkorper ermittel bar.

dod :%>(W- a)x% und (35)
3
daak :%>(W- a)xﬂ mit  f = e - _Frax 6” (36)

Eq4BW3

Als Rotationsfaktor wurde der fir den Moment des Bruches in [104,107] ermittelte Rotations-
faktor n = 4 eingesetzt. Bei der Rissoffnungsverschiebung dog geht nur der durch den Riss ver-
ursachte Kerbanteil der Durchbiegung fy in die Berechnung mit ein. Der Kerbanteil wird berech-
net, indem von der maximalen Durchbiegung fmax der Biegeanteil der Durchbiegung fg fir den
3PB-Prufkorper subtrahiert wird. Die Rissoffnungsverschiebung dogk stellt einen empfindlichen

Indikator fur die Quantifizierung der tatsachlichen Verformung an der Rissspitze dar.



Experimentelle Methoden zur Bestimmung bruchmechani scher Werkstoffkennwerte 71

Die Risséffnungsverschiebungen dog und dog Sind besonders zur Beschreibung von verfor-
mungsdeterminierten Bruchvorgangen geeignet.

Durch die Beriicksichtigung des Radius der plastischen Zone bel der Zahigkeitscharakterisierung
wird formal der Ubergang von der LEBM zur LEBM mit Kleinbereichsflie}en vollzogen. Die
Ausgangsrisslange a wird bel der Berechnung durch die mikroskopisch gemessene Lange des
stabilen Risswachstums as erweitert. Das Konzept der LEBM mit Kleinbereichsfliefien wurde

zur Ermittlung des Spannungsintensitétsfaktors Kqg nach Gl. 37 herangezogen.

Kog = ;“;;Vax?)’z X (agrs /W) (37)
Zur Abschétzung der fur die Einhaltung des EDZ und damit fur die Ermittlung geometrieunab-
héngiger, bruchmechanischer Werkstoffkennwerte notwendigen GeometriegrofRen Mindestprif-
korperdicke B, Kerbtiefe a und Ligamentldnge (W-a) gelten die in Gl. 38 bis 43 (siehe
Tabelle 3.5) aufgefiihrten Geometriekriterien.

Obwonhl die Geometriefaktoren e, x und b vom Werkstoff und den Beanspruchungsbedingungen
abhangig sind, werden sie oftmals als konstant angenommen [108]. So werden fUr metallische
Werkstoffe e =25 [70] und x =50 [71] festgelegt. Da fur Polymerwerkstoffe die experimentelle
Ermittlung von x Werte zwischen 10 und 150 und von e Werte zwischen 7,2 und 1220 ergab
[2,209], fuhrt deshalb eine konservative Herangehensweise bel der Berechnung von Mindest-
prufkdrperdicken aus den Gl. 38, 40 und 42 (siehe Tabelle 3.5) bei polymeren Werkstoffen im
Allgemeinen zu einer erheblichen Uber- bzw. Unterschiatzung von Bn.

Von Grellmann und Seidler werden in [2,3,101,110] empirisch ermittelte Geometriefunktionen
(Gl. 39, 41 und 43 siehe Tabelle 3.5) vorgeschlagen, um die aufwendige Bestimmung der Min-
destprifkdrperdicke Bin flr ein Werkstoffsystem mit unbekannter Mindestprifkorperdicke zu
ertbrigen. Eine doppellogarithmische Auftragung der Geometriefaktoren in Abhangigkeit von
den bruchmechanischen Werkstoffkennwerten ermdglicht eine Beschreibung des Zusammen-
hangs zwischen Geometrie und Kennwert nach Gl. 39, 41 und 43 (siehe Tabelle 3.5). Die ermit-
telten Geometriefaktoren e, x und b der PE-HD-Werkstoffe und die empirisch ermittelten funk-
tionellen Zusammenhénge zwischen Geometriefaktoren und Werkstoffkennwerten sind im
Anhang in den Bildern A16 bis A18 grafisch dargestellt.

Aufgrund von experimentellen Untersuchungen zur Abhangigkeit der bruchmechanischen Werk-
stoffkennwerte bei schlagartiger Beanspruchung von der Prifkdrpergeometrie kann fir 3PB-
Prifkorper festgestellt werden, dass fur eine Prifkorperdicke B 2 4 mm fur die meisten Ther-
mopl aste geometrieunabhangige Werkstoffkennwerte ermittelt werden kénnen [2,3,100,111].
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Tabdle3.5: Geometriekriterien der bruchmechani schen Werkstoffkennwerte

Bruchmechani- Empirisch ermittelter, funk-
scher Kennwert Geometriekriterium Gl. tiondler Zusammenhang  Gl.
J
Jg Bia;(\W- a)® e xSLd (38) e =224x7; 0% (39)
d
B;a;(W-a)3 xxd bzw. )
dig bzw. digk W-a) Id (40) X =36 |C?|é83 (41)

B;a;(W- a)3 Xty

Kid B;a;(W- a)3 b>g—9 (42 b :3466XKIdL73 (43)

Zur Bewertung des Bruch- und Verformungsverhaltens knnen auch geometrieabhangige Kenn-
groRen, die sich aus den verbrauchten Energiewerten wie Ag, Ay, Ar und Ay berechnen lassen,
genutzt werden.

Die im Prufkorper dissipierte Energie Agiss kann aus der Summe der im Prufkorper verbrauchten
plastischen Energie Ay und der nach dem Kraftmaximum im Prifkorper dissipierten Energie, der
Rissverzogerungsenergie Ag, bestimmt werden (Gl. 44). Die im Prufkorper dissipierte plastische
Energie Ay kann aus der Gesamtenergie Ag abziglich der elastischen Energie Aq, die sich Uber
die Verschiebung des elastischen Anstieges im Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagramm ermitteln
l&sst, berechnet werden (siehe Bild 3.111l). Die ermittelten Energien des Schlagkraft-
Durchbiegungs-Diagrammes und auch die ermittelten E-Moduli und Streckgrenzen bel Schlag-
beanspruchung sind geometrieabhangige Grofden. Sie sind nur unter speziellen Voraussetzungen
mit anderen Untersuchungen vergleichbar und kénnen nur eine qualitative Korrelation zu struk-
turellen Kenngrofden herstellen.

Adiss = Aol t AR (44)
Dies gilt ebenfalls fir den Duktilitéts-Index D.I. (Gl. 45) und das Duktilitdts-Verhéltnis D.R.

(Gl. 46), diedie Duktilitét des Kunststoffes als das Verhdtnis der Rissverzogerungsenergie Ag zu
der Gesamt-(Ag) oder totalen Energie (Aw) charakterisieren (siehe Bild 3.11).

D.l.:% (45)
D.R.:% (46)

Be sehr zdhen Werkstoffen nahert sich der Duktilitéts-Index D.I. dem Wert 1 an und das
Duktilitdts-Verhdtnis D.R wird unendlich..
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3.2.3 Bestimmung bruchmechanischer Werkstoffkennwerte als
Risszahigkeiten gegenlber stabiler Rissausbreitung

Bei Auftreten von dominant stabilem Risswachstum und grof3en Rissverzogerungsenergien muss
der Ubergang zur Bestimmung der bruchmechanischen Kennwerte als Widerstand gegeniiber
stabiler Rissausbreitung erfolgen. Zur Charakterisierung des Zahigkeitsverhaltens bei stabiler
Rissausbreitung wurde eine modifizierte Variante des instrumentierten Kerbschlagbiegeversu-
ches verwendet. Die Realisierung der unterschiedlichen reproduzierbaren Rissverlangerungen Da
in Mehrprobentechnik erfolgte durch die Stopp-Block-Methode [101,112,113]. Dabei erfolgt die
Einstellung der stabilen Rissverléangerung Da durch eine definierte Durchbiegungsbegrenzung.
Die Prufgeschwindigkeit, die Stiitzweite und die Priifkorperabmessungen andern sich bei dieser
Methode gegentiber der Bestimmung bruchmechanischer Werkstoffkennwerte als Risszéhigkei-
ten bei instabiler Rissausbreitung nicht.

Die im Rahmen der vorliegenden Arbeit verwendete Stopp-Block-Einrichtung fir ein Pendel-
schlagwerk mit 4 J Arbeitsinhalt bei maximaler Fallhthe, wie in Bild A19 dargestellt, besitzt
eine Auffangvorrichtung fur den Pendelhammer, die sich hinter dem Prifkorper befindet. Die
Verwendung dieser Vorrichtung ermdglicht die messtechnische Erfassung der Kraftsignale ohne
zusétzliche Stérschwingungen und reduziert die mechanische Beanspruchung der Hammerfinne
[113]. In [114] wird festgestellt, dass die Kombination von Mehrprobentechnik und Stopp-
Block-Methode eine praktikable Losung zur Ermittlung von Risswiderstandskurven darstellt.

Die Registrierung der Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagramme erfolgt wie bel der Prifanordnung
zur Ermittlung von Kennwerten als Widerstand gegentber instabiler Rissausbreitung. Gemessen
wird dabel bis F £ Fyx des vorab ohne Block registrierten Schlagkraft-Durchbiegungs-
Diagrammes. Die Messungen wurden bel einer Prifgeschwindigkeit von 1,5m/s und einem
Risslangen/Priifkorperbreiten-Verhdltnis von a/W= 0,45 durchgefuhrt. Zur Beglnstigung des
stabilen Risswachstums und zur Erfillung der Geometriebedingungen ist nach ASTM 813 [70]
ein a/W-Verhdltnis von 0,45 bis 0,55 vorgeschrieben. Bel den hier durchgefiihrten Untersuchun-
gen wurde ein a/W-Verhdltnis von 0,45 unter Beriicksichtigung der Ergebnisse in [115] gewahlt.
Die Kerbung erfolgte, indem zunéchst ein U-Kerb von 1,3 mm Tiefe in die Prufkorper eingefrést
wurde und dann mit einer Metallklinge 3,2 mm tief gekerbt wurde. Das Verhdltnis von U-Kerb
und Metallklingenkerb wurde nach [100] so gewéhlt, dass keine Beeinflussung des Spannungs-
feldes vor der Rissspitze durch den U-Kerb erfolgte. Der vorgeschlagene Winkel zwischen
Metallklingenkerbende und U-Kerbbreite von £ 30° konnte eingehalten werden, da sich Polye-
thylen problemlos bis 3,2 mm Kerben I&sst, ohne dass das Gebiet vor der Rissspitze durch das
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Kerben vorgeschadigt wird. FEM-Berechnungen zum Einfluss der Verhéltnisse von U-Kerb-
breite (hier 2 mm) zu U-Kerblange auf das Spannungsverhalten vor der Rissspitze fir elastisches
und elastisch-plastisches Verhalten bestédtigen, dass ab einer U-Kerbtiefe von 1,3 mm das Span-
nungsverhalten vor der Rissspitze kaum beeinflusst wird und die Spannung am U-Kerb nicht zu
gro3 wird (siehe Bild A20).

Die Prufkorper werden nach dem Versuch bel tiefen Temperaturen und/oder hohen Prifge-
schwindigkeiten getrennt, um den Bereich des stabilen Risswachstums zu markieren. Nach
Ermittlung der stabilen Rissverlangerung Da mit einem Lichtmikroskop kann der gewdahite Bela-
stungsparameter z.B. der J-Integral-Wert oder die kritische Rissoffnungsverschiebung in Abhéan-
gigkeit von der Rissverlangerung aufgetragen werden und man erhalt als Ergebnis die Risswider-
standskurve (R-Kurve oder J-R-Kurve bzw. d-R-Kurve). Eine Risswiderstandskurve zur
Ermittlung von Werkstoffkennwerten als Risszéhigkeit gegentiber stabiler Rissausbreitung kann
fur Werkstoffe mit plastischem Antell an der Verformung und mit dominant stabilem Riss-
wachstum bestimmt werden (Diagrammgrundform Il und 111 in Bild 3.11). Zur Ermittlung des
Belastungsparameters der Risswiderstandskurve wurden folgende Gleichungen fur die Bestim-

mung des J-Integral-Wertes verwendet.

_ As As i, (0,75h, - 1)>Daij
=h ,x———+h_x 1- 4
Ja = BXW-a) " Bx(w-a)x% (W - a) (47
wobel h,=05+55Xa/W)- 5xa/W)? (48)

Die Ermittlung der Geometriefunktion hy erfolgte nach Gl. 34. Die Ermittlung der kritischen
Rissoffnungsverschiebungen dy und dg erfolgt nach Gl. 35 und Gl. 36.

3.2.4 Auswerteprozedur zur Bestimmung bruchmechanischer
Werkstoffkennwerte als Risszahigkeiten gegentiber stabi-
ler Rissausbreitung

Die Risswiderstandskurve besteht aus dem Rissabstumpfungsbereich, der durch die Rissab-
stumpfungsgerade (Blunting-line) beschrieben werden kann, und der Rissausbreitungskurve, die
den Risswiderstand bei stabiler Rissausbreitung widerspiegelt. Fir die Interpretation der Risswi-
derstandskurven von Kunststoffen gibt es zur Zeit noch keinen giltigen Standard nur ein inner-
halb der ESIS TC4 Gruppe ,, Polymers and Composites* entwickeltes Testprotokoll.

Die Auswertung der Risswiderstandskurven erfolgte nach dem in [101] angegebenen
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Auswerteformalismus, der in Anlehnung an das ESIS TC4 Testprotokoll ,, A Testing Protocol for
Conducting J-Crack Growth Resistance Curve Tests on Plastics’ [73] erstellt wurde.

Anhand der Risswiderstandskurve kdnnen verschiedene bruchmechanische Werkstoffkennwerte
ermittelt werden, wie beispielhaft fur den Belastungsparameter JIntegral in Bild 3.12 dargestellt
ist. Prinzipiell wurden die Risswiderstandskurven fir den Belastungsparameter Riss6ffnungsver-

schiebung dq in gleicher Weise ausgewertet.

8
A qiltige J-Da-Werte
A D
A
[ a = 0,05 mm
max ]
| 'Rissausbreitungskurve
' gerade JT
o
technische 3 — Potenzfunktion:
a 2

J
physikalische

J=(CCD 12

) 0,2 0,6 1,0
D D

Bild 3.12: Beispiel fur eine Risswiderstandskurve und die an ihr ermittelten bruchmechanischen
Werkstoffkennwerte (PE-HD D360)

Die Ermittlung der Rissinitiierungswerte erfolgte in Anlehnung an die ESIS TC 4, wonach fir
die Glltigkeit von J-kontrolliertem Risswachstum folgende Gultigkeitsbedingungen in [101]
aufgestellt werden.

Gultigkeitsbedingungen:

1. minimale Gultigkeitsgrenze fur die Rissverlangerung von

D 005

J(Da)=Cy xDa%2 bzw.
(49)

J(Da) = Cy {C3 +Da)
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andogdazu d(Da)=C, 0a%"  bzw.

(50)
d(Da) = C XCg +Da) "
3. Gultigkeitsgrenze fur den J-Integral-Wert, der sich aus Gl. 51 ergebene kleinere
J-Wert
W- a)ss g4 Bss 4
Jpax =————— bzw. J = 51
max =0 max =g (51)
analog dazu ist die Vorgehensweise fir die d-Da-Kurve
W-a) B
==~  bzw. d =—
4. der J-Rissinitiierungswert muss das Dickenkriterium des J-Integral-K onzeptes
erfullen
e xJ
B,a,(W - a) >——2°2 (53)
S d
analog dazu muss der d-Rissinitiierungswert das Dickenkriterium des COD-Konzeptes
erfillen
B,a,(W - a)>x>d,, (54)

Die Uberpriifung des Anstieges der R-Kurve beim maximalen, experimentell ermittelten Riss-
verlangerungswert Daep Wurde nach Gl. 55 unter Verwendung der Regressionsfunktion nach
Gl. 49 durchgefihrt.

w=W-a,d 310 (55)

I d(Da)| g,

Eine maximale Glltigkeitsgrenze fir die Rissverlangerung Damax Wurde nicht gewahlt, dain der
Berechnung des J4-Wertes nach Gl. 47 bereits eine Risslangenkorrektur enthalten ist. Die Riss-
langenbeschrankung wird fur die Bestimmung des Rissinitiierungswertes irrelevant, wenn diese
Risslangenkorrektur angewandt wird und das Anstiegskriterium fir eine geometrieunabhangige
R-Kurve w sehr viel grol3er einsist [2,3,116].

Eine Geometrieabhéngigkeit der Risswiderstandskurve ist gegeben, wenn die Abmalie der vom
Riss beeinflussten Zone vor der Rissspitze (plastische Zone) die Prufkorperrander speziell in
Ligamentrichtung erreicht [25]. Der Geometrieeinfluss steigt mit der Zahigkeit des Materials an.
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Der Radius der plastischen Zone ry kann Gber Gl. 56 und Gl. 57 nach dem Konzept von Dugdale
fUr groflere plastische Verformung vor der Rissspitze bestimmt werden.
fur ESZ:

(56)

Il
™| T
QIIO

e
fur EDZ:
(57)

r, %gs"’ x(l 2n)?

dg

Die Rissabstumpfungsgerade ist nach ASTM 813-81 [116] Uber GI. 58 definiert. Der Constraint-
Faktor mist vom Verfestigungsverhalten des Werkstoffes abhangig und wird im Allgemeinen fir
Metale mit m=1 angegeben. Der Wert m kann anhand der Ermittlung der experimentellen
Rissabstumpfungsgerade und der Kenntnis der Flief3spannung (Streckgrenze) bestimmt werden
und liegt fir Kunststoffe, wie Untersuchungen beweisen [45,117,118], haufig bei kleineren

Werten.
J =2xms 4 XDa (58)

Der Prozess des Bluntings wird aus den bisherigen Normen ASTM 813-89 [70], ESIS P2-92 [71]
und auch aus dem Testprotokoll ESIS TC4 [73] ausgeklammert, da die Da-Bestimmung bel klei-
nen Rissverlangerungen mit subjektiven Fehlern behaftet ist und die Prozesse der Rissinitiierung
noch nicht vollstandig geklart sind.

Eine experimentelle Blunting-line kann durch die Angleichung einer Geraden an gemessene
Punkte im Rissabstumpfungsbereich ermittelt werden. Die Rissabstumpfungsgerade wurde in
dieser Arbelt Uber eine lineare Regression der erhaltenen Messpunkte im Rissabstumpfungsbe-
reich mit dem Ursprung in J = 0 und Da = 0 ermittelt. Als Kriterium des Endes des Rissabstump-
fungsbereiches galt dabel die Anstiegsénderung der Risswiderstandskurve, wobel die Mess-
punkte Da kleiner Damni, mit einbezogen wurden. Aus dem Anstieg wurde mit Hilfe der
Flief3spannung s 4 und der Gl. 58 der Constraint-Faktor m bestimmt (Tabelle A6).

Am Ubergang von Rissabstumpfungsbereich zu Rissausbreitungskurve erfolgt die Rissinitiierung
des stabilen Risses. Die Rissinitiierung kann nach ESIS P2-92 [71] durch die bruchmechanischen
Werkstoffkennwerte ,, technische Rissinitiierung® Jo» bzw. dy» charakterisiert werden, die mittels
der Regressionsfunktionen nach der Gl. 49 bzw. 50 bestimmt werden. Diese technischen Rissi-

nitiierungswerte bel einer Rissverlangerung von Da=0,2mm sind von den Metdlen



78 Experimentelle Methoden zur Bestimmung bruchmechani scher Werkstoffkennwerte

ubernommen und stellen fur Kunststoffe nicht immer einen charakteristischen Kennwert der
Rissinitiierung dar. Die tatséchliche Rissinitiierung liegt fur die meisten Kunststoffe bel geringe-
ren Rissverlangerungen. Damit besitzen fir die Kunststoffe die Kennwerte der physikalischen
Rissinitiierung Jiphys bzw. dighys €ine groflere praktische Bedeutung. Die physikalische Rissinitiie-
rung erfolgt nach maximaler Rissabstumpfung der Rissspitze, die dem Rissverlangerungswert,

der gleich der Stretchzonenweite SZW ist, entspricht.

Der Tearing-Modul T; bzw. Ty (Reiffmodul) nach [119,120] charakterisiert den Risswiderstand
gegentiber stabiler Rissausbreitung und beschreibt die Rissausbreitungskurve der R-Kurve. Er
wird nach Gl. 59 unter Verwendung der Regressionsfunktionen nach Gl. 49 und 50 bestimmit.

=B o baw. Ty = dd  Eq (59)
d(Da) s d(Da) Sy

Das ESIS TC4-Protokoll erweist sich a's geeignet fir die Bestimmung von gultigen technischen
Rissinitiierungswerten, es wird jedoch keine Energiedissipation als eine mogliche Zéhigkeitsre-
serve berticksichtigt [114].

Fir sehr z8he Kunststoffe mit einer grof3en Schadigungszone ist die Beurteilung des Zahigkeits-
verhaltens bei stabiler Rissausbreitung mit dem JT;-Konzept auf Grund der hohen Energiedissi-
pation im Werkstoff zu empfehlen. Das JT -Konzept nach Will und Michel [69,120] sagt aus,
dass die Rissausbreitung von dem Produkt J xT; gesteuert wird, wenn eine Wurzelfunktion nach

Gl. 60 as Werkstoffgesetz fir den Verlauf der Risswiderstandskurve angenommen werden kann.

J(Da)=./C4 +CsxDa  bzw. (60)

d(Da) = ,/Cg + Cyg *Da (61)

Der JT-Wert ist ein skalarer Zahigkeitskennwert, der unabhangig von Da ist und nach Gl. 62
unter Verwendung der Gl. 60 und 61 berechnet werden kann. Er ist somit ein werkstoffspezifi-
scher Kennwert, der das Energiedissipationsvermogen des Werkstoffes charakterisiert und eine
direkte Korrelation von Morphologie und Deformationsmechanismen im Werkstoff erlaubt. Auf
Basis dieses Kennwertes des JTrKonzeptes ist ein direkter quantitativer Vergleich von

J-R-Kurven in Bezug auf das Energiedissipationsvermogen der Werkstoffe moglich.

_1 Eqd
Jiy = 2 Cs "S? (62)

Stabiles Risswachstum tritt nach dem JTrKonzept [119] dann auf, wenn die in der plastischen
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Zone material spezifisch dissipierte Energie den Uberschuss an verfiigbarer Energie, hervorgeru-
fen durch den Risszuwachs, kompensiert.

Die Auswertung der d-Da-Kurve zur Ermittlung von dTq erfolgt nach dem gleichen Prinzip und
unterscheidet sich nur durch die unterschiedliche Berechnung des Reil3moduls Gl. 59.

Demnach kann dTynach Gl. 63 unter Verwendung von Gl. 61 fir die Regression der Messpunkte
bestimmt werden und charakterisiert das Verformungsaufnahmevermdgen des Werkstoffes bel

stabiler Rissausbreitung.

1 =
dTy = =>Cig*—
4 = 577107 g (63)

Zur Uberprifung der Guiltigkeit der Risswiderstandskurve wird beim JTr-Konzept ebenfalls eine
Bestimmung des Anstiegskriteriums e, an der grofdten, experimentell ermittelten Rissverlange-
rung Daep Nach Gl. 55 unter Verwendung der Regressionsfunktion nach Gl. 60 vorgenommen,
wobel das Kriterium wegp >> 1 erfiillt sein muss. Anhand einer J%-Da-Darstellung (Bild 3.13)
wird der Risslangenbereich bestimmt, in dem das Konzept gliltig ist. Bei den in Bild 3.13 darge-
stellten Messpunkten des Werkstoffes PE-HD D360 traten keine Abweichungen von der J %-Da-
Funktion auf, d.h. die experimentell ermittelte maximale Rissverlangerung Daep entspricht der

maximal gultigen Rissverlangerung Damax.
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Bild 3.13: Experimentelle Bestimmung von we, fur die Festlegung der maximalen Rissverlan-

gerung Damax am Beispiel von PE-HD D360
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Zusammenfassend sind in Tabelle 3.6 die bruchmechanischen Werkstoffkennwerte und die Giil-
tigkeitskriterien zur Charakterisierung des Zahigkeitsverhatens bei stabiler Rissausbreitung for
den Belastungsparameter J; am Beispiel des PE-HD D360 aufgefiihrt. Die selbe Tabelle kann
auch fur den Belastungsparameter Rissoffnungsverschiebung dg erstellt werden. Die ermittelten
Jg-Da-Kurven und dg-Da-Kurven der untersuchten PE-HD-Werkstoffe sind im Anhang in Bild
A21 bis A29 dargestellt. Die Kenngrél3en der J-R-Kurven und dg—R-Kurven fir alle PE-HD-
Werkstoffe einschliefdlich der bruchmechanischen Werkstoffkenngréf3en sind im Anhang in
Tabelle A6 bis A8 aufgefiihrt.

Tabelle 3.6:  Bruchmechanische Werkstoffkennwerte zur Charakterisierung des Zahigkeits-
verhaltens bei stabiler Rissausbreitung am Beispiel des PE-HD D360

PE-HD- Sqg Eq JImax Blunting-line

Werkstoff [N/mm?] [N/mm?] [N/mm] m

D360 26 994 5,2 0,17

PE-HD- Potenzfunktion Jo2 gultig w

Werkstoff J =C, Da% [N/mm] nach Gl. 53 nach Gl. 55
Ci Cy

D360 4,5 0,7 1,4 ja 4,2

PE-HD- Wurzelfunktion JT; W exp

Werkstoff | J = (C4+CsDa)"? T,%? [N/mm] nach Gl. 55
Cy Cs

D360 -1,2 18 7,4 13,1 34

3.2.5 Verwendung von Seitenkerben zur Ermittlung bruchme-
chanischer Werkstoffkennwerte bel Polyethylen-Werk-
stoffen

Seitenkerben werden bei z&hen Werkstoffen zur Gewahrleistung einer ebenen Rissfront und zur
Minimierung des ESZ im Priufkorper, der sich in den Scherlippen und der Dickenreduzierung am
Rande der Prufkorper widerspiegelt, genutzt. Das ESIS TC4 Testprotokoll schldgt Seitenkerben
vor, um eine gerade Rissfront des stabilen Risswachstums fir eine einfachere Vermessung dieser
zu erreichen, wenn die Unterschiede in der Risslange eines planseitigen Prifkorpers 30 % Uber-
schreiten. Die Seitenkerben sollten einen Flankenwinkel von 45° + 5° und einen Kerbradius von

0,25 mm + 0,05 mm besitzen. Die totale Dickenreduzierung darf dabei nicht mehr als 20 % der
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Prufkorperdicke betragen [73]. Die Seitenkerben sollten nicht zu scharf sein um zu vermeiden,
dass der Riss von auf3en und nicht von der Prifkdrpermitte initiiert wird.

Fur die Untersuchungen zum Zahigkeitsverhalten bei instabiler Rissausbreitung wurden Seiten-
kerben, wie sie in Bild 3.14 dargestellt sind, fur die 3PB-Prufkorper verwendet. Es sind
V-Kerben mit einem Kerbradius von 0,25 mm und einem Flankenwinkel von 45°, die mit einer
Kerbeinrichtung (Hobelprinzip) der Fa. CEAST eingebracht wurden. Die Kerbtiefe betrug auf
beiden Seiten der Prifkérper 0,4 mm, somit ergab sich eine gesamte Dickenreduzierung von
20 % der Prufkorperdicke. Fur die Berechnung der bruchmechanischen Werkstoffkennwerte

wurde die reduzierte Dicke B, ausgemessen und fur die Prifkorperdicke B eingesetzt.

Bild 3.14: 3PB-Prufkorper mit 20 % Seitenkerben und einem Metallklingenkerb von a =2 mm
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4 Experimentelle Ergebnisse zum Zahigkeitsverhalten

Es sollen in diesem Kapitel die Ergebnisse der bruchmechanischen Untersuchungen zur einpa-
rametrigen Betrachtung der Einfliisse von Molekulargewicht, von Kristallinitét und von Struk-
turgréf3en im Nanometerbereich auf das Deformations- und Bruchverhalten der PE-HD-
Werkstoffe vorgestellt werden. Diese Vorgehensweise wurde gewahlt, um zunéchst die konkre-
ten Abhangigkeiten der Zahigkeitskennwerte von den verschiedenen Strukturparametern ohne

oder mit geringer Beeinflussung durch andere Strukturparameter zu ermitteln.

4.1 Schlagkraft-Durchbiegungsverhalten der Polyethylen-
Werkstoffe

Die Form der registrierten Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagramme gibt Auskunft Uber das
Festigkeitss und Verformungsverhalten sowie Uber die Art des Risswachstums unter den
gewahlten Geometrie- und Priifbedingungen.

Bei den untersuchten PE-HD-Werkstoffen trat in Abhéngigkeit von der Kristallinitdt und dem
Molekulargewicht unterschiedliches Werkstoffverhalten von linear-elastisch instabil Uber
elastisch-plastisch instabil bis zu Werkstoffverhalten mit dominierend stabilem Risswachstum
auf, wie in den Bildern4.1und 4.2 dargestellt wird. Diese Verédnderungen im Kraft-
Durchbiegungs-Verhalten deuten auf unterschiedliche Deformationsmechanismen in Abhéngig-

keit von den StrukturgrofRen Kristallinitdt und Molekulargewicht hin.

300+ M36 300} M48 300} M60
a 2=54,6 % a 2:64,0 % a 2:75,1 %
__ 2007 2001 200t
Z.
L
100 100; ¢ 100;
3 3 vollstédndiges Diagramm
| nicht moglich
e N . e A
f [mm]

Bild4.1: Einfluss der Kristallinitét auf das Schlagkraft-Durchbiegungsverhaten von PE-HD
(a/W = 0,2; ohne Seitenkerben)

PE-HD D90 mit dem geringsten Molekulargewicht von 90 kg/mol und einer mittleren Dichte
weist bei den gewdhlten Prifbedingungen ein linear-elastisches Schlagkraft-Durchbiegungs-
Verhalten ohne Rissverzogerungsenergie auf, wahrend die Werkstoffe mit mittlerem Molekular-

gewicht und geringer bis mittlerer Dichte elastisch-plastisches Werkstoffverhalten mit tellweise
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sehr grof3en Rissverzogerungsenergien zeigen (Bild 4.2). Bei diesen Werkstoffen trat instabiles
Risswachstum ein, das anhand des Steilabfalles der Kraft auch identifiziert werden konnte.

Auf das Aufzeichnen vollstandiger Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagramme von PE-HD M60
und D550 wurde verzichtet, da diese Werkstoffe eine so hohe Zahigkeit aufwiesen, dass eine
mechanische Beeinflussung der an der Hammerfinne befindlichen Dehnmessstreifen nicht auszu-
schlief3en war.

300+ D90 300+ D350 300+ D360
MW:QO kg/mol MW=350 kg/mol MW=360 kg/mol
— 200+ 200} 200+
<
L
100t 100t ‘ 100t
0 > 3 4% 1 2 30
300+ 300+
200+ 200¢
vollstadndiges Diagramm
nicht moglich
100} 100}
D500 D550
M._ =500 kg/mol MW=550 kg/mol
w
0 1 2 3 4 0 1 2 3 4

f [mm]
Bild4.2: Einfluss des Molekulargewichtes auf das Schlagkraft-Durchbiegungsverhalten von

PE-HD (a/W = 0,2; ohne Seitenkerben)

Die Rissverzogerungsenergie ist eine geometrieabhangige Qualitatskenngrofe, die von den Priif-
bedingungen wie dem Risséngen/Prifkorperbreiten-Verhdltnis a/W beeinflusst wird. Mit
Zunahme der Rissverzogerungsenergie kommt es zum Ubergang vom elastisch-plastischen
Werkstoffverhalten mit instabilem Risswachstum zum rein stabilen Risswachstum. Dieser Uber-
gang vollzieht sich mit zunehmender Kristallinitat (Bild 4.1) und steigendem Molekulargewicht
(Bild 4.2).

Da nach Eintreten des instabilen Risswachstums noch eine grof3e Menge Energie vom Prifkorper
in Form von Rissverzdgerungsenergie aufgenommen werden kann, sollte diese Zahigkeitsreserve
bei der Beurtellung der Zahigkeitseigenschaften beachtet werden. Durch geeignete Auswerte-
methoden wie der Berechnung der dissipierten Energie Agiss Nach Gl. 44 kann diese Energie in

der Gesamtenergiebilanz berticksichtigt werden.
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Der Rissausbreitungsmechanismus, der diese Zéhigkeitsreserve wesentlich erhdhen kann, wird
Rissstoppmechanismus genannt. Nach eingesetztem instabilen Risswachstum kommt dabei der
Riss zum Stoppen.

Die Aufnahme von Energie nach dem Steilabfall der Kraft auf3ert sich auch durch Rissgeschwin-
digkeitsanderungen im Werkstoff und auf3ert sich auf der Prifkdrperbruchfl&che meistens anhand
der Ausbildung von ringformigen Rissgeschwindigkeitsanderungslinien (Arrestlinien siehe
Bild 4.83).

Dennoch ist die Auswertung der Kraft- und Verformungswerte eines F-f-Diagramms mit insta-
bilem Werkstoffverhalten ohne oder mit geringer Rissverzogerungsenergie bis zur maximalen
Kraft Fnax durch die LEBM mit Kleinbereichsflief3en und die FBM der entscheidende Faktor zur
Beurteilung der Zahigkeit bei instabiler Rissausbreitung.

Aus diesem Grund war die einheitliche Erfassung des Werkstoffwiderstandes gegentiber instabi-
ler und stabiler Rissausbreitung fur alle PE-HD-Werkstoffe zunéchst Ziel der bruchmechani-
schen Untersuchungen.

Auf Grund der hohen Zahigkeit der untersuchten Werkstoffe wurden fir die Quantifizierung des
Werkstoffwiderstandes gegentber instabiler Rissausbreitung Prifkorper mit 20 % Seitenkerben
herangezogen (Kap. 3.2.5). Der Einfluss der Seitenkerben auf das Festigkeits- und Verformungs-
verhalten wird im folgenden Kapitel ndher erlautert.

Aufgrund des zdhen Werkstoffverhaltens fast aller PE-HD-Werkstoffe ist als einheitliche
Charakterisierungsmoglichkeit die Ermittlung von Risswiderstandskurven der Flief3bruchmecha-
nik erforderlich. Fir den Werkstoff PE-HD D90 konnte infolge seines linear-elastischen Werk-
stoffverhaltens unter den gegebenen experimentellen Bedingungen keine R-Kurve ermittelt

werden.

4.2 Einfluss von Seitenkerben auf die Ermittlung bruchme-
chanischer Werkstoffkennwerte

4.2.1 Einfluss der Verwendung von Seitenkerben bei instabiler
Rissausbreitung

Die Seitenkerbung erwies sich auf Grund des zahen Werkstoffverhaltens a's notwendig, um eine
Vergleichbarkeit der Werkstoffe untereinander zu erreichen. Es wurde dadurch instabiles Riss-
wachstum fir ale PE-HD-Werkstoffe gewdéhrleistet und somit auswertbare Schlagkraft-
Durchbiegungs-Diagramme erhalten. Bel PE-HD-Werkstoffen tritt ohne Seitenkerbung starke

Scherlippenausbildung auf, verursacht durch den ESZ an den Prifkdrperrandern.
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Neben der Initilerung instabilen Risswachstums fur alle untersuchten Werkstoffe fuhrt die
Verwendung von Seitenkerben zu einer Verringerung von maximaler Schlagkraft und maximaler
Prufkorperdurchbiegung (Bilder 4.3 und Bild 4.4). Aufgrund des hohen Energiedissipationsver-
mogens der Werkstoffe PE-HD D550 und M60 kommt es trotz der Verwendung von Seitenker-
ben zur Ausbildung von erheblichen Rissverzdgerungsenergien nach erfolgter instabiler

Rissinitiierung.

300¢ 300¢ 300¢
MSGSK M483K MGOSK
200¢ 200¢ 200¢
3
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f [mm]
Bild 4.3:  Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagramme der untersuchten PE-HD-M-Werkstoffe
(a/'W=0,2; 20 % Seitenkerben)
300y D90 300 D350 3001 D360
SK SK SK
—. 200¢ 200¢ 200+
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Bild 4.4:  Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagramme der untersuchten PE-HD-D-Werkstoffe

(a/'W=0,2; 20 % Seitenkerben)
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Im Vergleich zu den Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagrammen der Priifkorper ohne Seitenkerben
(Bild 4.1) tritt in Abhéngigkeit von der Kristallinitdt, wie in Bild 4.3 und 4.5 fir die PE-HD-M-

Werkstoffe ersichtlich ist, eine Verringerung der Kraft- und Verformungswerte auf. Der Werk-

stoff mit hoherer Kristallinitét weist wesentlich geringere Verformungswerte bei der Verwen-

dung von Seitenkerben auf. Mit zunehmendem Molekulargewicht tritt ebenfalls eine Verringe-

rung der Kraft- und Verformungswerte (Bild 4.4 und 4.6) im Vergleich zu den Schlagkraft-

Durchbiegungs-Diagrammen der Priifkorper ohne Seitenkerben (Bild 4.2) auf. Die Werkstoffe

PE-HD D90, D350 und D500 zeigen jedoch nur eine geringe Beeinflussung der Messwerte durch
die Einbringung von Seitenkerben (Bild 4.6).
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Die Unterschiede zwischen totaler Energie Ay (bis zum Kraftsteilabfall) und Gesamtenergie As

(bis Frmax) werden bei der Verwendung von Seitenkerben deutlich verringert (Bild 4.7). Die Ursa

che dafUr liegt in der Verminderung der Rissverzogerungsenergie Ar.

e
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Bild 4.7:
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Gesamtenergie Ag und totale Energie A in Abhangigkeit vom Molekulargewicht

Die veranderte Bruchflachenstruktur ist anhand von Bild 4.8 am Beispiel des PE-HD M36

dargestellt.

Bild 4.8:
Seitenkerben (a—Arrestlinie)

Vergleich von Bruchfl&chen des PE-HD M 36 an Prifkorpern ohne (A) und mit (B)
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Wesentlicher Vortell ist die erreichte ebene Rissfront der Prifkdrper mit Seitenkerben und das
auch auf der Bruchflache deutlich erkennbare instabile Risswachstum. Arrestlinien, die Ande-
rungen in der Rissgeschwindigkeit sowie auch Rissstopp anzeigen, werden fur die Prifkorper mit
Seitenkerben nicht beobachtet.

Signifikante Unterschiede zwischen den Prifkorper-Typen bestehen in der Rissoffnungsver-
schiebung (Bild 4.9), da die maximale Durchbiegung deutlich von den Seitenkerben beeinflusst
wird (Bild4.6). In Abhangigkeit vom Molekulargewicht (Bild4.9) und der Kristallinitat
(Bild 4.10) werden die Abweichungen der Rissoffnungsverschiebungen an Prifkorpern mit und
ohne Seitenkerben mit zunehmenden Werten der Strukturparameter grof3er. Die Standardabwel-
chungen der Risstffnungsverschiebungen sind bel der Verwendung von Seitenkerben deutlich
geringer (Bild 4.9 und 4.10).
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Bild 4.9:  Bruchmechanische KenngréRen J =" und diq der PE-HD-D-Werkstoffe (mit und ohne
Seitenkerben)

Fur die bruchmechanische WerkstoffkenngroRBe J 7 sind die Abweichungen der ermittelten
Werte an Prufkorpern mit und ohne Seitenkerben in Abhangigkeit vom Molekulargewicht
(Bild 4.9) und der Kristallinitdt (Bild 4.10) nicht so deutlich. Dies kann auf die umfangreiche
Berticksichtigung der Geomtrie bei der Berechnung des J-Integral-Wertes (hg, hp) und hnliche
Spannungsfelder zurtickgeftihrt werden.



Experimentelle Ergebnisse zum Z&higkeitsverhalten 89

15 600

10

Id

JST [N/mm]
o1
J%
~
o
o
d  [10-3 mm]

0 1200

50 55 o660 65 70 75 80 85
a, [%]
Bild 4.10: Die bruchmechanischen Kenngroen J 5™ und diq der PE-HD-M-Werkstoffe (mit und

ohne Seitenkerben)

4.2.2 Einfluss der Verwendung von Seitenkerben bel stabiler
Rissausbreitung

Fir die Untersuchungen zum Zahigkeitsverhalten bei stabiler Rissausbreitung wurden nur for
einen ausgewahlten PE-HD-Werkstoff (D550) Messungen an Priifkérpern ohne und mit 20 %
Seitenkerben durchgefihrt.

Bel der Ermittlung der Zahigkeitskennwerte als Risswiderstand gegeniiber stabiler Rissausbrei-
tung durch die Stopp-Block-Methode haben die Seitenkerben einen Einfluss. Wie in Bild 4.11
zu erkennen ist, sinkt das Niveau der JIntegral-Werte und auch der dg-Werte bei der Verwen-
dung von Seitenkerben deutlich ab. Bel den hier ermittelten Risswiderstandskurven an
PE-HD D550 ergeben sich sowohl geringere Rissinitiierungswerte als auch geringere Reif3mo-
duli fur den Belastungsparameter JIntegral-Wert Jy und die Risstffnungsverschiebung dg
(Bild 4.11), wobei die Unterschiede in der Rissinitiierung fUr den Belastungsparameter dqx gering

sind.

Fur die bruchmechanischen Untersuchungen der anderen PE-HD-Werkstoffe zum Zahigkeitsver-

halten bei stabiler Rissausbreitung wurden keine Seitenkerben verwendet. Eine Beglinstigung des
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instabilen Risswachstums zur Betrachtung des stabilen Risswachstums fir Struktur-Zahigkeits-
Korrelationen wurde als nicht vorteilhaft erachtet, da fir die PE-HD-Prifkorper ohne Seitenker-
ben eine Risswiderstandskurve aufgenommen und die stabile Rissverlangerung Da ausgemessen

werden konnte.
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Bild 4.11: Einfluss von Seitenkerben auf das Risswiderstandsverhalten von PE-HD D550
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4.3 Die Abhangigkeit der bruchmechanischen Werkstoff-
kennwerte vom Molekulargewicht

Das Zahigkeitsverhalten als Widerstand gegentiber instabiler Rissausbreitung kann nach der
Analyse der Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagramme aus dem instrumentierten Kerbschlagbiege-
versuch (siehe Kap. 3.2.1) mit verschiedenen bruchmechanischen Kenngrof3en charakterisiert
werden. Die folgenden Ergebnisse beruhen dabei fur die Bestimmung der Kennwerte a's Wider-
stand gegeniber instabiler Rissausbreitung auf den Messungen an den Prufkorpern mit 20 %
Seitenkerben (Kap. 3.2.2 und 3.2.5).

Als mechanische Kennwerte an ungekerbten Prifkorpern bei Schlagbeanspruchung lassen sich
der E-Modul und die Streckgrenze zur Interpretation von Zusammenhangen mit Strukturpara-
metern heranziehen. Der E-Modul E4 steigt, wie Bild 4.12 zu entnehmen ist, geringfligig mit
steigendem Molekulargewicht an, wahrend die Streckgrenze s4 keine Abhangigkeit vom Mole-

kulargewicht aufweist (Bild 4.12).
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Bild4.12: E-Modul und Streckgrenze bei Schlagbeanspruchung in Abhangigkeit vom

Molekulargewicht M,,

Zur energetischen Betrachtung des Schlagkraft-Durchbiegungs-Verhaltens der PE-HD-Werk-
stoffe sind reprasentativ die dissipierte Energie und die Gesamtenergie bis zum Bruch ausge-
wahlt worden. Beide nehmen nach einer exponentiellen Funktion mit steigendem Molekularge-
wicht zu (Bild 4.13). Dabel ist zu beobachten, dass bei den hdheren Molekulargewichten die
Streuung bei beiden Energiewerten ansteigt und gleichzeitig die dissipierte Energie grof3er alsdie
Gesamtenergie wird. Dies beruht darauf, dass die Rissverzdgerungsenergie mit zunehmendem

Molekulargewicht im Vergleich zu den plastischen Anteilen an der Gesamtenergie zunimmit.
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Die Rissverzogerungsenergie wird bel der Ermittlung von Agiss bertcksichtigt (Gl. 44). Dies
deutet darauf hin, dass bis zu einem Molekulargewicht von 360 kg/mol der grofdte Energieanteil
vor dem Kraftmaximum vom Werkstoff aufgenommen wird, wahrend bei hdheren Molekular-

gewichten der Anteil der nach dem Kraftmaximum dissipierten Energie grof3er wird.
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Bild 4.13: Dissipierte Energie und Gesamtenergie in Relation zum Molekulargewicht My,
(20 % SK)

Bruchmechanische Werkstoffkennwerte als Risszahigkeit gegentiber instabiler Rissausbreitung
wie der Spannungsintensitatsfaktor, die kritische Rissoffnungsverschiebung und das J-Integral
stellen Kenngrof3en zur Interpretation des strukturbezogenen Zahigkeitsverhatens dar. Mit stei-
gendem Molekulargewicht nehmen der Spannungsintensitatsfaktor Kog und die kritische
Rissoffnungsverschiebung dg zu (siehe Bild 4.14). Fir die hier untersuchten PE-HD-Werkstoffe
wurde gleichsinniges Verhaten vom festigkeitsbestimmten Spannungsintensitétsfaktor und von
der verformungsbestimmten kritischen Rissoffnungsverschiebung und damit auch folgerichtig
fUr den energiebestimmten J-Integral-Wert nachgewiesen.

Die Zunahme des plastischen Anteils an der Deformation mit zunehmendem Molekul argewicht
wird durch die energetisch bestimmte bruchmechanische Werkstoffkenngréf3e J-Integral wider-
gespiegelt. Die ermittelten JIntegral-Werte J 5" steigen exponentiell mit zunehmendem Mole-
kulargewicht an (Bild 4.14).

In Abhangigkeit vom Molekulargewicht ist fir das Zahigkeitsverhalten bei instabiler Rissaus-

breitung ein energiedeterminiertes Bruchverhalten festzustellen.
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Bild 4.14: Spannungsintensitétsfaktor, kritische Rissoffnungsverschiebung und J-Integral-Wert

in Abhangigkeit vom Molekulargewicht M,, (20 % SK)

Die Auswertung der mit der Stopp-Block-Methode am Pendel schlagwerk ermittelten Risswider-
standskurven (Jg-Da-Kurven und dig-Da-Kurven) zum Widerstand gegenuiber stabiler Rissaus-
breitung, die im Anhang in Bild A 21 bis A29 dargestellt sind, erfolgte nach den in Kap. 3.2.3
angegebenen Glltigkeitsbedingungen. Dabel dienten die minimale Rissverlangerung Day,in, das
Gliltigkeitskriterium Jma und die Ubereinstimmung der Messpunkte mit der J 2-Da—Anpassung
as Kriterien fir die Bestimmung der gultigen und ungultigen Messpaare.

Fir das Zahigkeitsverhalten bei stabiler Rissausbreitung ergaben sich in Abhangigkeit vom
Molekulargewicht folgende Zusammenhange mit den bruchmechanischen Werkstoffkennwerten
als Risszahigkeit gegenlber stabiler Rissausbreitung.

Die technischen Rissinitiierungswerte fir den Belastungsparameter J-Integral-Wert Jo» und fir



4 Experimentelle Ergebnisse zum Z&higkeitsverhalten der PE-HD-Werkstoffe

den Belastungsparameter Rissoffnungsverschiebung dp 2 erweisen sich als unempfindlich gegen-
Uber dem Einfluss des Molekulargewichtes (siehe Bild 4.15). Dies kann auf Grund der grof3en
Streuungen der Risswiderstandskurven bei einer Rissverlangerung von 0,2 mm und des geringen
Anstieges (kleiner 0,05) der ermittelten Abhangigkeitsfunktionen der Rissinitiierungswerte vom
Molekulargewicht geschlussfolgert werden. Die Streuungen der Rissinitiierungswerte bel der
Rissverlangerung Da = 0,2 mm wurden dabei Uber die Bestimmung des Konfidenzintervalles der
Anpassungsfunktionen nach GIl. 49 und 50 bei ener Irrtumswahrscheinlichkeit von 95 %
ermittelt.
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Bild 4.15: Einfluss des Molekulargewichtes M,, auf die bruchmechanischen Werkstoffkenn-

werte al's Risszahigkeit gegenliber stabiler Rissausbreitung

Das Energieaufnahmevermogen der PE-HD-Werkstoffe bel stabilem Risswachstum, charakteri-

siert durch das Produkt JT; wird, wie Bild 4.15 zeigt, ab einem Molekulargewicht von
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360 kg/mol stark vergrofert. Auch der Tearing-Modul T; bei einer Rissverlangerung von
0,2 mm, also der Werkstoffwiderstand gegeniiber stabiler Rissausbreitung, steigt ab einem Mole-
kulargewicht von 360 kg/mol an (siehe Bild 4.15).

Die Streuungen der JTr-Werte wurden dabel Uber die Bestimmung des Konfidenzintervalles der
Regressionskoeffizenten Cs der Anpassungsfunktionen nach Gl. 60 und 61 bel einer Irrtums-
wahrscheinlichkeit von 95 % ermittelt. Die Bestimmung des Konfidenzintervales der Anpas-
sungsfunktionen nach Gl. 49 und 50 bei einer Irrtumswahrscheinlichkeit von 95 % diente dabei
der Ermittlung der Streuungen der Tearing-Moduli bel einer Rissverlangerung Da = 0,2 mm.
Auch das Verformungsaufnahmevermdgen bel stabilem Risswachstum, charakterisiert durch den
dT4+Wert (siehe Bild A30), und der Werkstoffwiderstand gegeniiber Rissausbreitung, charakteri-
siert durch T2 (siehe Bild A30), steigen ebenfalls ab einem Molekulargewicht von 360 kg/mol
an. Dies unterstiitzt die Feststellung eines energiedeterminierten Zahigkeitsverhaltens bel insta-

biler und stabiler Rissausbreitung in Abhangigkeit vom Molekulargewicht.

4.4 Die Abhangigkeit der bruchmechanischen Werkstoff-
kennwerte von der Kristallinitat

Fur die bruchmechanischen Untersuchungen zum Einfluss der Kristallinitét der PE-HD-Werk-
stoffe auf das Zahigkeitsverhaten wurden die PE-HD-Werkstoffe bel unterschiedlichen Abkuhl-
geschwindigkeiten gepresst (Kap. 3.1). Es wurden dabei Kristallisationsgrade von
53,3 bis 85,1 % erreicht.

Die bel einer Beanspruchungsgeschwindigkeit von 1,5 m/s ermittelten mechanischen Werkstoff-

kennwerte Eq und s 4 steigen deutlich mit zunehmender Kristallinitét linear an (Bild 4.16).
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Bild 4.16: E-Modul und Streckgrenze bei Schlagbeanspruchung in Abhéngigkeit von der mit

DSC ermittelten Kristallinitét a»
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Bruchmechanische Untersuchungen zum Zahigkeitsverhalten bel instabiler Rissausbreitung wur-
den nur an den drei Grund-M-Werkstoffen (PE-HD M36, M48 und M60) durchgefihrt. Die
dissipierte Energie bleibt bis zu einer Kristalinitét a, von 64,0 % konstant und wird bel einer
Kristallinitét von 75,1 % groRer as die Gesamtenergie (siehe Bild 4.17). Dies beruht auf dem
Auftreten einer grofen Rissverzogerungsenergie bei hoher Kristallinitdt von 75,1 %
(PE-HD M60), die ebenfals neben dem plastischen Energieanteil vom Prifkorper dissipiert
wird. Die ermittelte Gesamtenergie bis zum Bruch der Prifkorper sinkt zunachst geringfligig ab
und bleibt dann fur Kristallinitéten von 64,0 und 75,1 % konstant.
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Bild 4.17: Dissipierte Energie und Gesamtenergie in Bezug zur Kristalinitét a,

Waéhrend sich das Zahigkeitsverhalten der PE-HD-Werkstoffe in der Molekulargewichtsabhan-
gigkeit as energiedeterminiert darstellt, ist es im untersuchten Kristalinitétsbereich verfor-
mungsdeterminiert. Mit steigender Kristalinitdt nimmt die Verformungsbehinderung zu
(Bild 4.18).

Wahrend der festigkeitsdeterminierte Spannungsintensitétsfaktor Kog mit steigender Kristallinitét
zunimmt und die verformungsdeterminierte Risstffnungsverschiebung dig abnimmt, zeigt das
energiedeterminierte JIntegral J°' eine Abnahme mit steigender Kristallinitat (s. Bild 4.18
und 4.19). Diese Abnahme resultiert demnach aus dem Verformungsverhaten der PE-HD-

Werkstoffe mit steigender Kristallinitét.
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Bild 4.18: Spannungsintensitétsfaktor und kritische Rissoffnungsverschiebung in Abhéngigkeit
von der Kristallinitét a;
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Bild 4.19: JIntegral-Wert in Abhangigkeit von der Kristallinitét a,

Die Zahigkeitskennwerte als Risszéhigkeit gegenliber stabiler Rissausbreitung verringern sich
mit zunehmender Kristallinitét. Die technischen Rissinitiierungswerte gegeniiber stabilem Riss-
wachstum Jo, und dp, erweisen sich auch in Abhangigkeit von der Kristallinitét als relativ
unempfindlich, wie Bild 4.20 zu entnehmen ist, vor allem im Kristallinitdtsbereich von
64,0 bis 75,1 %.

Bel geringer Kristallinitdt von 53,3 bzw. 54,6 % ist ein geringfiigig hoherer technischer
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J-Rissinitiierungswert zu vermerken. Bei einer hohen Kristallinitdt a, von 85,4 % ist ein Abfall
des technischen J-Rissinitiierungswertes Jo, zu beobachten, wdahrend der technische
d-Rissinitiierungswert do» bel hohen Kristallinitéten konstant bleibt (Bild 4.20). Im Kristallini-
tétsbereich von 53,3 bis75,1% sinkt der technische d-Rissinitiierungswert do, dagegen

geringfugig ab.
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Bild 4.20: Technische Rissinitiierungswerte in Abhangigkeit von der Kristallinitét a,

Die Anwendung des JT;Konzeptes zur Quantifizierung energiedissipativer Prozesse in Abhéan-
gigkeit von der Kristallinitét ist nicht fur alle untersuchten Werkstoffe méglich. Fir die PE-HD-
Werkstoffe mit geringster und hochster Kristalinitét (PE-HD M36K und M60L) konnte keine
Anpassung mit der Wurzelfunktion als Werkstoffgesetz fur die Risswiderstandskurven vorge-
nommen werden (sieheBild A21, A24 und A25). Es ist davon auszugehen, dass bei diesen
Werkstoffen kein JT-gesteuertes Risswachstum vorliegt, was fur die anderen Werkstoffe jedoch
anhand der guten Anpassung mit der Wurzelfunktion als Werkstoffgesetz fur die Risswider-
standskurve nachgewiesen werden konnte. Es wurden fur diese beiden PE-HD-Werkstoffe mit

geringster und hochster Kristallinitét kein JT-Wert und ebenso kein dTq-Wert ermittelt.

Die ermittelten R-Kurven fir die Belastungsparameter Jq und dg« des abgeschreckten Werkstof-
fes mit der geringsten Kristallinitét (PE-HD M36K) zeigen im gultigen Bereich einen linearen
Anstieg mit geringer Rissverlangerung Danax bis etwa 0,25 mm (bzw. 0,42 mm fir dg).

Fir den langsam abgekihlten Werkstoff mit hdchster Kristallinitdt (PE-HD M60L) weisen die
ermittelten R-Kurven fr die Belastungsparameter Jq und dq« ebenfalls einen sehr flachen linea-

ren Anstieg mit einer maximalen Rissverlangerung bis etwa 0,6 mm auf. Die J-R-Kurven zeigen
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bei geringen Rissverlangerungen ein Rissausbreitungsverhalten, das durch geringe Jg-Werte bei
erheblichem Rissfortschritt gekennzeichnet ist. Bel grof3eren Rissverlangerungen weist die
Abhangigkeit der J;-Werte von der Rissverlangerung Da einen sehr viel hoheren Anstieg der
Geraden auf (Bild A24). Wahrend die d-R-Kurven erst bei Rissverlangerungen von 0,15 mm
beginnen und dann kontinuierlich linear ansteigen (Bild A25).

Der JT;-Wert, der das Energieaufnahmeverméogen bei stabiler Rissausbreitung charakterisiert,
sinkt mit zunehmender Kristallinitét ab (s. Bild A31), wahrend er in Abhangigkeit vom Moleku-
largewicht ansteigt (s. Bild 4.15). Der T >%Wert, der den Risswiderstand gegeniiber stabiler
Rissausbreitung charakterisiert, erweist sich als unempfindlich gegentiber einer Kristallinitétsan-
derung im untersuchten Bereich von 54,6 % bis 85,4 % Kristallinitét (siehe Bild A31).

Da das Zahigkeitsverhalten in Zusammenhang mit der Kristalinitdt, wie schon erwéahnt, vom
Verformungsverhalten der Werkstoffe bestimmt wird, steht die Betrachtung der Kenngrof3en der
d-R-Kurven im Vordergrund. Das Verformungsaufnahmeverméogen bei stabiler Rissausbreitung
zeigt keine Empfindlichkeit gegentiber der Kristallinitét, wie am Verlauf des Produktes dXy in
Bild 4.21 zu erkennen ist. Der dTq-Wert bleibt in Abhangigkeit von der Kristallinitét nahezu

konstant, indes er mit ansteigendem Molekulargewicht eine Zunahme aufwelst.
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Bild 4.21: dTgWert und T>-Wert in Abhangigkeit von der Kristallinitét a,

Der Tearing-Modul T4>? des Belastungsparameters d steigt in Abhangigkeit von der Kristallinitat
a, im Bereich von 54,6 % bis 75,1 % Kristalinitét geringfigig an. Fur eine Kristalinitét a, von
85,4 % (PE-HD M60L) befindet sich der Tearing-Modul T¢>? auf einem hoheren Niveau als die
T4 **Werte bei niedrigeren Kristallinitéten (siehe Bild 4.21).
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Der risslangenunabhéngige Tearing-Modul fir den PE-HD-Werkstoff mit hdchster Kristallinitét
(lineare Anpassungsfunktion) wurde mit den Tearing-Moduli der anderen Werkstoffen bei einer
Rissverléangerung von 0,2 mm, die aus den Potenzfunktionen ermittelt wurden, verglichen, da er
das Zahigkeitsverhaten bei stabiler Rissausbreitung speziell das dominant stabile Risswachstum
bei hoher Kristallinitét widerspiegelt.

45 Die Abhangigkeit der bruchmechanischen Werkstoff-
kennwerte von den strukturellen Grofden im Nanometer-
bereich

Als Bezugsparameter fur die Beurteilung des Einflusses der Strukturausbildung auf das Z&hig-
keitsverhalten wurden die mit SAXS ermittelte Langperiode Lpeg, die mit TEM bestimmte
Lamellendicke Lcem und die berechnete Anzahl der Tie-Molekile T(My) (Gl. 25)
ausgewahit.

In Korrelation zur Kristallinitét steigen der E-Modul und die Streckgrenze bei Schlagbeanspru-
chung mit zunehmender Langperiode Lpep und zunehmender Lamellendicke Lerem an
(Bild A32 und A33). Aufféllig ist die hdhere Streckgrenze und die dazugehdrige Streuung bei
einer Langperiode von 24,5nm (PE-HD M60K). Dieser PE-HD-Werkstoff weist in seinem
Festigkeitsverhalten starke Streuungen auf, die auf die Strukturausbildung bei Schnellabkiihlung
von 55 K/min zurtickgefiihrt werden und seine Heterogenitét widerspiegeln.

Wahrend mit zunehmender Langperiode und Lamellendicke der E-Modul und die Streckgrenze
ansteigen, weisen die mechanischen Werkstoffkennwerte in Abhangigkeit von der Tie-Molekiil-
Dichte eéin Minimum bei einer ermittelten Wahrscheinlichkeit zur Bildung von Tie-Molekilen
von etwa 0,8 auf (Bild4.22). Dieses Minimum ist charakterisiert durch die PE-HD-M-
Werkstoffe mit geringer Kristallinitét von 53,3 % bis 64,7 %.

Bel der Beurteilung des Einflusses der Tie-Molekll-Dichte werden sowohl die PE-HD-D-
Werkstoffe als auch die PE-HD-M-Werkstoffe berticksichtigt, da die Anzahl der Tie-Molekile
von Molekulargewicht und Langperiode bestimmt wird.

Eine geringe Anzahl von Tie-Molekiulen liegt bei hohen Langperioden (Kristallinitdten) oder
geringen Molekulargewichten vor. Mit abnehmender Langperiode nimmt die Tie-Molekil-
Anzahl zu und demzufolge verringern sich zunéchst die mechanischen Werkstoffkennwerte mit
ansteigender Tie-Molektl-Dichte (siehe Bild 4.22). Bis zu einer bestimmten Tie-Molekll-Dichte
(etwa 0,8) Uberwiegt der Einfluss der Kristallinitét auf das mechanische Werkstoffverhalten bel
Schlagbeanspruchung.
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Eine hohe Anzahl von Tie-Molekilen liegt bei hohen Molekulargewichten vor. Ab der genann-
ten, bestimmten Tie-Molektil-Dichte Gberwiegt der Einfluss des Molekulargewichtes. Die Werte
fur den E-Modul und die Streckgrenze steigen wieder an (siehe Bild 4.22), da sie auch in Abhan-
gigkeit vom Molekulargewicht geringfligig zunehmen (siehe Bild 4.12).
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Bild4.22: E-Modul und Streckgrenze bei Schlagbeanspruchung in Abhangigkeit von der
Tie-Molekil-Dichte T(My)

Bei der Abhangigkeit des Spannungsintensitétsfaktors von T(M,) kann ein Plateauverhalten und
ein Anstieg ab einer Tie-Molekil-Dichte von etwa 1,0 festgestellt werden (Bild 4.23). Da mit
ansteigendem Molekulargewicht der Spannungsintensitatsfaktor zunimmt und mit abfallender
Kristallinitat abnimmt (Bild 4.14 und 4.18), kommt es zu einem konkurrierenden Effekt bei der
Abhangigkeit von der Tie-Molekul-Dichte, welcher in dem Plateauverhaten resultiert. Bel hohen
Tie-Molekil-Dichten Uberwiegt der Einfluss des Molekulargewichtes.

Fur die kritische Rissoffnungsverschiebung dig wurde eine lineare Zunahme mit der Tie-
Molekil-Dichte ermittelt (Bild 4.23). Dieses Verhalten lasst sich mit den Abhangigkeiten dieses
bruchmechanischen Kennwertes vom Molekulargewicht (Bild4.14) und der Kristallinitéat
(Bild 4.18) korrelieren. Wie bereits festgestellt wurde, steigt mit zunehmendem Molekularge-
wicht und abnehmender Kristalinitdt die kritische Rissdffnungsverschiebung dg an
(Bild 4.14 u. 4.18).

Der JIntegral-Wert nimmt linear bis zu einer Tie-Molekil-Dichte von etwa 1,0 zu und bei einer
hoheren Tie-Molekill-Dichte zeigt sich ein wesentlich htherer Kennwert fiir das JIntegral J ="
(Bild 4.23).
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Bild 4.23: Einfluss der Tie-Molekil-Dichte T(My) auf Spannungsintensitétsfaktor, kritische
Rissoffnungsverschiebung und J-Integral-Wert

Dieser Verlauf lasst sich mit den ermittelten Abhéngigkeiten vom Molekulargewicht und der
Kristalinitét vereinbaren. Mit zunehmendem Molekulargewicht und abnehmender Kristallinitét
steigt der JIntegra-Wert an (Bild 4.14 und 4.19), dies bedeutet einen deutlichen Anstieg des
J-Integral-Wertes mit der Tie-Molekul-Dichte. Bei hohen Molekulargewichten und hoher Tie-
Molekil-Dichte zeigen sich erhéhte J-Integral-Werte fir das Zahigkeitsverhalten der PE-HD-
Werkstoffe.

In Korrelation zur Abhéngigkeit von der Kristallinitét (Bild 4.20) zeigen die technischen Rissi-
nitiierungswerte bel stabiler Rissinitiierung Jo > und do > in einem Bereich vom 22 nm bis 29,5 nm

keine Abhangigkeit von der Langperiode (Bild 4.24). Der Belastungsparameter J weist bei grofer
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Langperiode von 35 nm (PE-HD M60L) ein niedrigeres Niveau fur den technischen Rissinitiie-
rungswert auf, wie in Bild 4.24 zu erkennen ist. FUr die geringste Langperiode von 20 nm
(PE-HD M36K) treten geringfligig grofRere Rissinitiierungswerte fur beide Belastungsparameter
auf (Bild 4.24).
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Bild 4.24: Technische Rissinitiierungswerte Jo, und do> in Abhangigkeit von der

Langperiode Lpexp

Im Gegensatz dazu steigen die technischen J-Rissinitiierungswerte mit zunehmender Tie-
Molekil-Dichte T(M2) zunéchst geringfuigig an, wie in Bild 4.25 deutlich wird, und bleiben dann
konstant.

Der Anstieg der technischen Rissinitiierungswerte bei kleineren Tie-Molekdl-Dichten wird durch
den geringen Rissinitilerungswert des PE-HD-Werkstoffes mit hochster Kristallinitdt und einer
niedrigen Tie-Molekil-Dichte (PE-HD M60) bewirkt. Das Verformungsvermogen ist jedoch fur
diesen Werkstoff auf dem Niveau der anderen PE-HD-Werkstoffe, so dass der kritische
d-Rissinitiierungswert Uber den untersuchten Tie-Molekll-Dichten-Bereich konstant bleibt
(Bild 4.25). In Abhangigkeit von der Tie-Molekil-Dichte erweisen sich die technischen Rissi-
nitilerungswerte ebenfalls als relativ unempfindlich. Es Uberwiegt dabei der Einfluss des
Molekulargewichtes.

Der PE-HD-Werkstoff mit hochster Kristallinitét von 85,4 % (PE-HD M60L) weist allgemein
wenig Risswiderstand gegentiber stabiler Rissinitiierung auf und zeigt dann eine starke Energie-
zunahme im stabilen Rissausbreitungsverhalten mit linearem Anstieg der Rissausbreitungskurve
fr die Belastungsparameter Jg und dg.

Die Abhéngigkeit des Energie- und Verformungsaufnahmevermogens und des Risswiderstandes
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gegenlber stabiler Rissausbreitung von der Tie-Molekil-Dichte (Bild 4.25 bzw. A34) wird bei
niedrigen Tie-Molekll-Dichten vom Einfluss der Kristalinitédt und bei hohen Tie-Molekiil-
Dichten vom Einfluss des Molekulargewichtes auf die bruchmechanischen Kennwerte JT;, dTg,
T, und Ty bestimmt (Bild 4.15, 4.21, A30 bzw. A31). Das Energieaufnahmeverméogen, charakte-
risiert durch das Produkt JT;, vergrofRert sich mit zunehmender Tie-Molekil-Dichte (Bild 4.25).
Dies steht in Zusammenhang mit der Erhéhung des Energieaufnahmevermdgens mit zunehmen-
dem Molekulargewicht und abnehmender Kristallinitét (siehe Bild 4.15 u. A31).

Der Risswiderstand gegentiber stabiler Rissausbreitung T; bleibt vorerst konstant und erreicht fur
eine hohere Tie-Molekil-Dichte einen grol3eren Tearing-Modul-Wert (Bild 4.25).
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Bild 4.25. Einfluss der Tie-Molekil-Dichte T(M,) auf die bruchmechanischen Werkstoff-

kennwerte als Risswiderstand gegeniiber stabiler Rissausbreitung
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Das Produkt dTgy, welches das Verformungsaufnahmevermdgen beschreibt, bleibt anfangs
konstant und weist bel einer hdheren Tie-Molekul-Dichte (PE-HD D550) einen erhdhten Wert
auf (Bild A34). Wahrend das V erformungsaufnahmevermogen in Abhéngigkeit vom Molekular-
gewicht der PE-HD-D-Werkstoffe zunimmt, bleibt es in Abhangigkeit von der Kristallinitét der
PE-HD-M-Werkstoffe konstant.

Der T¢-Wert weist fUr eine geringe Tie-Molekil-Dichte (PE-HD M60L) einen gréferen Wert
gegenliber dem Plateau mit konstantem Tq-Wert bel mittleren Tie-MolekUil-Dichten auf. Fir eine
hohere Tie-Molekul-Dichte (PE-HD D550) steigt der Widerstand gegeniber stabiler Rissaus-
breitung Ty wieder an (Bild A34). Dabel wird der Einfluss der Kristallinitét bei niedrigen Tie-
Molektil-Dichten und der Einfluss des Molekulargewichtes bei hohen Tie-Molekdl-Dichten glei-
chermal3en fir den Widerstand gegeniber stabiler Rissausbreitung deutlich.

4.6 Gilltigkeit der ermittelten bruchmechanischen Werkstoff-
kennwerte

Die Kriterien nach Gl. 29 bis 31 fir die experimentellen Prifbedingungen zu F4, tg und Ag waren
erfullt. Als Problem bei der Ermittlung der bruchmechanischen Werkstoffkennwerte stellte sich
bei den untersuchten PE-HD-Werkstoffen deren Geometrieabhangigkeit heraus. Die Geometrie-
bedingungen nach Gl. 38, 40 und 42 waren jeweils nur fir die Rissoffnungsverschiebungen des
COD-Konzeptes erflllt, wie aus Bild A16 ersichtlich wird. Die ermittelten J-Integral-Werte lie-
gen noch im Streubereich der Grenzkurve (Bild A17) und sind im Grenzbereich der Giltigkeit,
wéhrend sich die ermittelten Kennwerte fur die Bruchzdhigkeit unterhalb der Grenzkurve im
ungultigen Bereich befinden (Bild A18).

Der Grund der Geometrieabhangigkeit wird im auftretenden Spannungszustand in den Prifkor-
perrandern der untersuchten PE-HD-Werkstoffe gesehen. Die Prifkorper wiesen starke Scherlip-
penbildung und Dickenreduzierung auf, was darauf hinweist, dass am Rande der Priifkérper ebe-
ner Spannungszustand vorliegt. Durch den ebenen Spannungszustand am Rand des Prifkorpers
ist dort die Verformung senkrecht zur Rissausbreitungs- und Belastungsrichtung mdglich, da-
durch wird die Rissausbreitung am Rand behindert. Dies aul3ert sich auch auf der Bruchflache
durch eine gekrimmte Ausbildung des Bruchspiegels, Scherlippen und wenig stabilen Rissfort-
schritt am Rand der Prifkorper. Diese werkstoffabhangige Ausbildung des Spannungszustandes

am Risswird auch als Grund fir die auftretenden grof3en Rissverzégerungsenergien angesehen.

Die Geometrieunabhangigkeit des J-Integral-Wertes ist auch bel den Prifkorpern mit Seitenker-
ben nicht gegeben, wie aus dem Bild A17 deutlich wird. Der Geometriefaktor e wurde dabel mit
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der Prufkorperdicke B (bzw. B, fur die Prufkorper mit Seitenkerben) und der dynamischen
Streckgrenze s 4 nach Gl. 38 bestimmt.

Eine maximale Gultigkeitsgrenze fir die Rissverlangerung Damax bei der Ermittlung der Risswi-
derstandskurven wurde nicht gewdahlt, da in der Berechnung des Js-Wertes nach Gl. 47 bereits
eine Rissldngenkorrektur vorgenommen wird und das Anstiegskriterium fir eine geometrieunab-
hangige R-Kurve w sehr viel groRer eins ist. Die Uberpriifung des Anstieges der R-Kurve beim
maximalen, experimentell ermittelten Rissverlangerungswert Daeg wurde nach Gl. 55 durchge-
fuhrt. Auf Grund von systematischen Untersuchungen an amorphen und teilkristallinen Homo-
polymeren, Polymerblends, Copolymerisaten, kurzfaserverstarkten und teilchengefiillten Ther-
moplasten wird in [2] ersichtlich, dass eine Vielzahl von Polymerwerkstoffen diese Gl. 50 nicht
erfullen und somit eine unndtige Einschrankung des Betrages an stabilen Risswachstum erfolgen

wirde.

Der Radius der plastischen Zone ist entscheidend fur die Geometrieunabhangigkeit der Kenngro-
3en der Risswiderstandskurve, da fir diese Bedingung die plastische Zone keine Beeinflussung
durch die Prifkorperrénder erfahren darf. Der Radius der plastischen Zone ry wurde zur Unter-
suchung des Spannungsfeldes vor der Rissspitze entsprechend Gl. 56 bzw. 57 nach dem Modéll
von Dugdale bestimmt. Das Modell von Dugdale wurde auf Grund des zdhen, verformungsde-
terminierten Werkstoffverhaltens mit grof3en Bruchspiegeln as bis zu 1 mm fir die Berechnung
der Radien der plastischen Zone verwendet.

Fur die Priafkorper mit und ohne Seitenkerben ergeben sich keine wesentlichen Unterschiede
zwischen dem Radius der plastischen Zone und dem Bruchspiegel (Bild 4.26), da sich der Span-
nungsintensitétsfaktor nicht wesentlich unterscheidet. Es kann davon ausgegangen werden, dass
der Radius der plastischen Zone, der entscheidend fur die Gultigkeit der Ermittlung von Risswi-
derstandskurven ist, nicht wesentlich von den Seitenkerben beeinflusst wird. Der Einfluss des
ESZ beschrankt sich auf die Prufkorperrander, wo ein Flief3en des Materials moglich ist. Die
Bruchspiegel der PE-HD-Werkstoffe liegen im Bereich der ry-Werte des EDZ (Bild 4.26
und 4.27). Hierbei muss beachtet werden, dass der Bruchspiegel nicht mit dem Radius der plasti-
schen Zone gleichgesetzt werden kann. In dem Moment, wo ein stabiler Riss beginnt sich auszu-
breiten, bewegt sich die plastische Zone mit dem Riss in den Werkstoff. Der Spannungsintensi-
tatsfaktor wird auf Grund seiner Geometrieabhangigkeit als ungeeigneter Parameter zur
Beschreibung des Zahigkeitsverhaltens der untersuchten PE-HD-Werkstoffen angesehen.
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Wie FEM-Untersuchungen im elastischen Fall fur den Spannungs- und Dehnungsverlauf in
Prifkorpern mit und ohne Seitenkerben zeigen [121], verlaufen die Spannung und Dehnung
qualitativ gleichsinnig Uber der Prufkorperdicke bei Prifkdrpern mit 20 % Seitenkerben bei
B =4 mm. Bel Prufkorpern ohne Seitenkerben zeigen Dehnung und Spannung dagegen qualitativ
einen gegensinnigen Verlauf Uber der Prifkorperdicke. Durch die Dehnungsbehinderung am
Rand der Prifkorper mit Seitenkerben stellt sich die ebene Ausdehnung des Bruchspiegels ein.

Der Radius der plastischen Zone in Bildern 4.26 und 4.27 wurde fir die PE-HD-Werkstoffe

bestimmt, die eindeutig instabiles Risswachstum aufwiesen.
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Bild 4.26: Plastische Zone und Bruchspiegel von instabil gebrochenen Prifkérpern der
PE-HD-D- und PE-HD-M-Werkstoffe mit und ohne Seitenkerben (a/W = 0,2)

Die Geometrieunabhangigkeit der Kennwerte der R-Kurven ist fur PE-HD D550K, D360K,
D360 und M36K bei einem a/W-Verhdtnis von 0,45 nicht mehr uneingeschrénkt gewahrleistet
(siehe Bild 4.27), da hier die plastische Zone im ESZ grol3er as die Ligamentléange (W-a) ist.
Dabei ist zu beachten, dass die reale plastische Zone Ausmale zwischen den Radien der plasti-
schen Zone im EDZ und im ESZ annimmt, dain der Mitte der Prifkorper EDZ vorliegt, wahrend
am Prufkorperrand, vor allem fur die Prifkorper ohne Seitenkerben, ESZ vorherrscht.

Des Welteren muss berticksichtigt werden, dass sich experimentell bedingt an der Schlagseite
des Prufkorpers eine sogenannte Hammereinflusszone (vgl. Bild 4.8) bildet, die bei den unter-
suchten Werkstoffen ca. 1 mm lang ist und andere physikalisch-mechanische Eigenschaften auf-

weist als das restliche Ligament. Die damit verbundene Verringerung des Ligamentes (W-a) fuhrt
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dazu, dass die Geometrieunabhangigkeit der Kennwerte der R-Kurven fur PE-HD M48K, M60K
und D350 ebenfalls als bedenklich (Bild 4.27) anzusehen ist. Bei den anderen Werkstoffen ist bel

einem a/W-Verhdltnis von 0,45 die Geometrieunabhangigkeit der Kennwerte der R-Kurven

gegeben.
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Bild 4.27: Plastische Zone und Bruchspiegel von instabil gebrochenen Prifkdrpern PE-HD-K-
und PE-HD-L-Werkstoffe ohne Seitenkerben (a/W = 0,45)
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4.7 Bruchflachenstrukturanalyse der PE-HD-Werkstoffe

4.7.1 Bruchflachenstrukturen bei instabiler Rissausbreitung

Die Bruchfldchenmorphologie der PE-HD-Werkstoffe wurden mittels Licht- und Rasterelektro-
nenmikroskopie untersucht. Diese Untersuchungen dienen zur Ermittlung der Ausgangskerb-
tiefe a, der Bruchspiegellénge as bei instabil gebrochenen Prifkorpern bzw. der stabilen Riss-
verlangerung Da bel stabil gebrochenen Prifkorpern und der Quantifizierung der Stretchzone.
Die stabil angerissenen Prifkorper wurden mit flissigem Stickstoff gekahlt und bei tiefen Tem-
peraturen sprod gebrochen, um die Bruchflachen mit stabilem Risswachstum zu beurteilen.
Durch die mikrofraktografischen Untersuchungen kénnen auch Rissprozesse als Bruchflachen-
phanomene nachgewiesen werden und es kann somit eine Charakterisierung der Deformations-
und Rissausbreitungsmechanismen erfolgen.

Die Bruchflachen der PE-HD-Werkstoffe aus den bruchmechanischen Versuchen zur instabilen
Rissausbreitung im instrumentierten Kerbschlagbiegeversuch lassen sich in drei Gruppen ein-
tellen. Es treten eine sprode, geschuppte Bruchfl&chenstruktur sowie eine Bruchflachenmorpho-
logie mit grofieren Lochstrukturen, grober Fibrillierung zu Kammstrukturen und plastischer Ver-
formung hinter dem Kerb auf. Die dritte Gruppe an Bruchflachenmorphologie wird von einer
starken Weil¥arbung, geringerer Lochbildung und scherflieffartiger Deformation nach der plasti-
schen Verformung gekennzeichnet.

Vertreter der sprodartigen Bruchfl&chenmorphologie ist der Werkstoff mit dem geringsten Mole-
kulargewicht von 90 kg/mol (Bild 4.28, PE-HD D90).

Bild 4.28: Rasterelektronenmikroskopische Bruchfldchenaufnahme von PE-HD D90 (A),
Abstumpfung (a) hinter dem Kerb von PE-HD D90 (B)



110 Experimentelle Ergebnisse zum Z&higkeitsverhalten der PE-HD-Werkstoffe

Zur zweiten Gruppe mit starker Lochbildung konnen die PE-HD-Werkstoffe mit geringer
Kristallinitét und einem Molekulargewicht von 350 bzw. 360 kg/mol (PE-HD M36, M48, D350
und D360) gezéhlt werden, wahrend der dritten Gruppe mit starker Weil¥arbung die Werkstoffe
mit hoher Kristallinitdt von 75,1 % und hohem Molekulargewicht (PE-HD M60, D500 und
D550) angehoren.

Der PE-HD-Werkstoff mit dem geringsten Molekulargewicht, als Beispiel der sprodartigen
Bruchflachenmorphol ogie weist eine sprode Bruchfldche mit einer geschuppten Struktur, kleinen
L6chern hinter dem Kerb und feiner Fibrillierung auf (Bild 4.28A). Fir diesen Werkstoff konnte
eine geringe Abstumpfung am Kerbende mit einer Hohe von ca. 10 pm festgestellt werden
(Bild 4.28B).

Als Beispiel der zweiten Gruppe an Bruchfl&chenmorphologie mit starker Lochbildung sind
Aufnahmen der Bruchflache von einem Werkstoff mit einem Molekulargewicht von 360 kg/mol
in Bild 4.29 und von den PE-HD-Werkstoffen mit geringer Kristallinitdt in Bild 4.30 aufgefuhrt.
Bei diesen PE-HD-Werkstoffen zeigt sich ein plastisch verformter Bereich hinter dem Kerb mit
grofleren Lochstrukturen und grober Fibrillierung zu Kammstrukturen. Diese Struktur geht
zuné&chst in eine Lochstruktur mit kleineren Ldchern und anschlief3end in eine klein geschuppte

Struktur, die das Sprédbruchgebiet charakterisiert, Uber.

Bild 4.29: Bruchfl&che von PE-HD D360 (A, Lichtmikroskop, a-Arrestlinie, b-Druckeinfluss-
zone) und Gebiet hinter dem Kerb mit grober Fibrillierung und Kammstrukturen
(B, REM, c-Gleitzone)
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Am Ende des Ligamentes weisen die Bruchflachen ein Rissverzogerungsgebiet mit einer
Arrest(Rissstopp)-linie und eine Druckeinflusszone vom Aufschlag des Pendelhammers auf, wie
in Bild 4.29A, Bild 4.32 und Bild 4.8A in Kap. 4.3.1 deutlich wird. Die Druckeinflusszone des
Pendelhammers ist experimentell begrindet und tritt bei allen Prifkorpern auf.

Bel Gruppe zwei konnte keine Stretchzone an den instabil gebrochenen Prufkdrpern nachge-
wiesen werden. Hinter dem Kerb befindet sich eine Gleitzone mit glatter Struktur und mit 1&ngs
zur Rissausbreitungsrichtung orientierten Fibrillen. Diese Gleitzone weist jedoch weder am
Anfang noch am Ende el ne stretchzonentypische Querstruktur auf (Bild 4.30D).

Die beobachteten Gleitzonen weisen unterschiedlich starke Ausdehnungen auf. Die Gleitzone
des Werkstoffes mit mittlerem Molekulargewicht von 360 kg/mol besitzt grél3ere Ausmalie als
bei den anderen PE-HD-Werkstoffe der zweiten Gruppe mit geringer Kristallinitdt und einem
Molekulargewicht von 220 kg/mol (Bild 4.29B u. 4.29A/C).

Bild 4.30: Bruchfl&che von PE-HD M48 mit grober Fibrillierung und Kammstrukturen hinter
dem Keb (A), Kammerbildung der Fibrillenmembran bei PE-HD M48 (B),
Kammerfibrillenbildung auf der Bruchfldche von PE-HD M36 (C), Gleitzone (a)
hinter dem Ausgangskerb bei PE-HD D360 (D)



112 Experimentelle Ergebnisse zum Z&higkeitsverhalten der PE-HD-Werkstoffe

Bei einem Werkstoff mit niedrigem Molekulargewicht (Bild 4.30C, M,,=220 kg/mol) ist ein klei-
neres Gebiet der Fibrillierung gegenuber einem Werkstoff mit héherem Molekulargewicht
(Bild 4.29B, M,=360 kg/mol) festzustellen. In Bild 4.29B ist ein Bereich der Fibrillierung am
Beispiel des PE-HD M48 bei hoherer VergrofRerung dargestellt. Man erkennt die angesprochene
grobe Fibrillierung in sogenannte Kammern. Die weil3en Zipfelkdmme sind dabei die gerissenen
Fibrillenmembranen. Bei geringer Kristallinitéat (Bild 4.30, PE-HD M36) ist auf der Bruchflache
eine feinere Fibrillierung des Gebietes hinter dem Kerb gegeniber hoherer Kristallinitét
(PE-HD M48, Bild 4.30A) zu beobachten, die sich jedoch Uber eine dhnliche Region von den
Abmessungen wie bel hdherer Kristallinitét erstreckt.

Bei den Bruchflachen in Gruppe zwei ist bei PE-HD M48, wie in Bild 4.31A dargestellt, ein
schuppenartiges Sprodbruchgebiet hinter dem Bruchspiegel zu beobachten, wahrend fir
PE-HD M36 (Bild 4.31B) eine leichte Fibrillenbildung und fur PE-HD D360 (Bild 4.31C) eine

Fibrillenverstreckung im Sprodbruchgebiet zu erkennen ist.

Bild 4.31: Sprédbruchgebiet der PE-HD-Werkstoffe, PE-HD M48 (A), M36 (B) und D360 (C)
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Die Fibrillenenden sind bel PE-HD M36 und D360 (Bild 4.30B und 4.30C) langer verstreckt,
was auf eine grofere Rissaufweitung durch Crazing bel niedriger Kristalinitét von 54,6 %
(PE-HD M36) und héherem Molekulargewicht von 360 kg/mol (PE-HD D360) gegentber einer
Kristallinitdt von 64 % und einem Molekulargewicht von 220 kg/mol (PE-HD M48) bei Gruppe
zwei hindeutet.

Bei den Prifkdrpern ohne Seitenkerben traten 1-2 Arrestlinien im Gebiet nach dem Bruchspiegel
auf. In Bild 4.32 ist eine solche Arrestlinie hinter dem Bruchspiegel am Beispiel eines Werk-
stoffes mit geringer Kristallinitat (PE-HD M36) dargestellt. Auch bel einer solchen Arrestlinie ist
zunéchst eine glattere Struktur zu erkennen, hinter der dann ein grob fibrilliertes Gebiet mit
Kammerstrukturen folgt. Die Arrestlinien entstehen durch Rissstopp im Bereich der

Rissverzogerung.

Bild 4.32: Arrestlinie (a) auf der Bruchfl&che von PE-HD M36

Als Beispie fur die dritte Gruppe an Bruchflachenmorphologie mit starker Weil¥arbung sind in
Bild 4.33 die Bruchflachen von den PE-HD-Werkstoffen mit hoher Kristalinitét und hohem
Molekulargewicht fir instabil gebrochene Prifkorper mit 20 % Seitenkerben dargestellt. Auch
bei den PE-HD-Werkstoffen dieser Gruppe konnten keine Stretchzonen auf den Bruchfl&chen der
instabil gebrochenen Prifkdrper im eigentlichen Sinne mit Querstruktur gefunden werden.

Dabei zeigen die beiden PE-HD-Werkstoffe mit héherem Molekulargewicht (PE-HD D500 und
D550) die grofReren Ausmalie der Gleitzone. An diese Gleitzone schliefdt sich dann der Bruch-
spiegel und das Risswachstumsgebiet an. Das Risswachstumsgebiet ist durch starke Weil3farbung
charakterisiert, diese Werkstoffe weisen bei den Untersuchungen an Prifkorpern mit Seitenker-
ben noch teilweise grofde Rissverzogerungsenergie auf. Das weil3gefarbte Gebiet ist also Aus-
druck von Energiedissipation nach dem Kraftmaximum und dem eigentlichen Bruch
(Kraftabfall).
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Bild 4.33: Bruchfléchen von PE-HD M60 (A) und PE-HD D550 (B) (20 % Seitenkerben)

Wie an den Bruchflachen in Bild 4.33 zu erkennen ist, verlauft die Energiedissipation in Form
einer Kombination von Hohlraumbildung und Scherflief3prozessen, charakterisiert durch Zipfel-

bildung und stark plastisch deformierte Bereiche.

4.7.2 Bruchflachenstrukturen bei stabiler Rissausbreitung

Bel den Prifkorpern, die mit der Stopp-Block-Methode auf ihr Zahigkeitsverhalten bei stabiler
Rissausbreitung untersucht wurden, ergibt sich ebenfalls eine Einteillung in drei Gruppen. Es
kann eine Bruchflachenmorphologie mit dunkel aussehendem Rissverléngerungsgebiet und einer
schuppigen Region mit Zipfelbildung vor der Risspitze festgestellt werden, deren Vertreter der
PE-HD-Werkstoff mit hoher Kristallinitét ist. Des Weliteren tritt einmal eine Bruchfl&chenstruk-
tur mit weil3lichem Rissverlangerungsgebiet Da und starker Lochbildung vor der Rissspitze auf.
Zu dieser zweiten Gruppe konnen die PE-HD-Werkstoffe mit geringerer Kristallinitdt und einem
Molekulargewicht von 350 kg/mol gezéhlt werden. Diese Gruppe kann in Hinblick auf die
Bruchflachenstruktur mit der zweiten Gruppe der instabil gebrochenen Prifkérper gleichgestellt
werden. Die dritte Gruppe an Bruchfl&achenmorphologie wird von einem glatten Rissverlange-
rungsgebiet und einer starken Weilfarbung sowie geringer Lochbildung vor der Rissspitze
gekennzeichnet. Der dritten Gruppe mit starker Well¥farbung gehéren die Werkstoffe mit einem
Molekulargewicht ab 360 kg/mol an. Es lassen sich die Bruchfléchenstruktur betreffend Paralle-

len zwischen dieser Gruppe und der dritten Gruppe der instabil gebrochenen Prifkorper ziehen.

Der PE-HD-Werkstoff mit hoher Kristalinité von 75,1 % (Bild 4.34A, PE-HD M60) weist ein
glattes, eher dunkel erscheinendes Rissverléangerungsgebiet auf, dem eine hellere, schuppige Re-

gion mit Zipfelbildung jedoch ohne Lochbildung folgt. Bel diesem Werkstoff ist keine
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Stretchzone identifizierbar. Hinter dem Kerb und am Ende der Gleitzone ist keine Querstruktur
aufzufinden, wie Bild 4.34B bei einer hdheren VergrofRerung der Gleitzone verdeutlicht. Die
erwadhnte Gleitzone tritt bei der zweiten Gruppe und bei diesem Werkstoff mit hoher Kristallini-
tét in einer GroélRenordnung von 100 bis 200 um auf, ihr folgt das mit Linien durchzogene Gebiet.
Beide Bruchflachengebiete gehdren dem Rissverlangerungsgebiet an.

Bild 4.34: Bruchflache von PE-HD M60 mit stabiler Rissverléangerung (A) und Gleitzonen-
gebiet hinter dem Ausgangskerb a von PE-HD M60 (B) (a— Kerb, b — stabile Riss-

verléngerung und ¢ — Schadigungszone vor der Rissspitze)

Als Beispiel der zweiten Gruppe sind in Bild 4.35A die Bruchfl&chen des PE-HD-Werkstoffes
mit geringer Kristallinitdt von 54,6 % und des Werkstoffes mit einem Molekulargewicht von

350 kg/mol, beide mit stabiler Rissverlangerung, aufgezeigt.

Bild 4.35: Bruchflache von PE-HD M 36 mit stabiler Rissverléangerung (A) und grobe Linien im
stabilen Rissverlangerungsgebiet von PE-HD D350 (B) (a—Kerb, b —stabile Riss-

verléngerung und ¢ — Schadigungszone vor der Rissspitze)
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Das Rissverlangerungsgebiet nach dem Kerb hat ein weif3diches Aussehen und lasst sich von der
restlichen, im nachhinein spréd gebrochenen Bruchflache abgrenzen. Im stabilen Rissverlange-
rungsgebiet gibt es neben einer glatten Grundstruktur vor allem bei groferen Rissverlangerungen
grobe Linien.

Diese groben Linien im stabilen Rissverlangerungsgebiet bei diesen Werkstoffen sind besonders
stark bei grofderen Rissverlangerungen um etwa 0,8 mm ausgepragt (Bild 4.35B). Am Ende der
stabilen Rissverlangerung lasst sich eine Querstruktur as Stretchzone identifizieren. Hinter dem
Rissverlangerungsgebiet zeigt sich ein Gebiet mit starker Lochbildung und beginnender

Fibrillierung.

Die Bruchflachenstruktur der dritten Gruppe weist ein durchgehend glattes Rissverlangerungsge-
biet und nur sehr feine, geringe Lochbildung hinter der Rissspitze auf. Beispielhaft sind in
Bild4.36 die Bruchflachen der PE-HD-Werkstoffe mit einem Molekulargewicht von
360 bzw. 550 kg/mol dargestellt. Das stabile Rissverlangerungsgebiet zeigt durch ein glattes
Aussehen und eine verstarkte Weilfarbung einen groflReren Antell an Scherdeformation bel
diesen Werkstoffen auf. Es ist nur wenig Fibrillierung zu erkennen. Eine Stretchzone konnte am

Ende der stabilen Rissverlangerung Da lokalisiert werden.

Bild 4.36: Bruchflache mit stabiler Rissverlangerung fur PE-HD D360 (A) und Bruchfléche mit
stabiler Rissverlangerung fur PE-HD D550 (B) (a— Kerb, b —stabile Rissverlange-
rung und ¢ — Schadigungszone vor der Rissspitze)



Diskussion der Ergebnisse 117

5 Diskussion der Ergebnisse

5.1 Einfluss der Strukturparameter auf das Zahigkeitsverhal-
ten von PE-HD-Werkstoffen

Fir eine umfassende bruchmechanische Beurteilung des Zahigkeitsverhaltens von teilkristallinen
Kunststoffen ist die kombinierte Betrachtung der Einflisse von Molekulargewicht, Kristallinitét
und strukturellen GrofRen im Nanometerbereich erforderlich. Das Molekulargewicht stellt einen
stark bestimmenden Parameter fur die Zahigkeit dar, jedoch haben im Bereich mittlerer
Molmassen Parameter wie die Kristallinitét und die kristalline Strukturausbildung einen Einfluss
auf die ablaufenden Zahigkeitsmechanismen. Sie sind im Bezug auf die Optimierung der Zahig-
keitselgenschaften vor allem bei stabiler Rissausbreitung im untersuchten Molmassenbereich von

100-300 kg/mol bel erwiinschter gunstiger Verarbeitbarkeit von entscheidender Bedeutung.

Das Zahigkeitsverhalten bel instabiler Rissausbreitung der PE-HD-Werkstoffe ist im gesamten
untersuchten Molekulargewichtsbereich von 90 bis 550 kg/mol energiedeterminiert. Fur die hier
untersuchten PE-HD-Werkstoffe wurde gleichsinniges Verhaten vom festigkeitsbestimmten
Spannungsintensitatsfaktor Kqog und von der verformungsbestimmten kritischen Rissoffnungsver-
schiebung diq und damit auch fiir den energiebestimmten JIntegral-Wert J 5" in Abhangigkeit
vom Molekulargewicht nachgewiesen (Bild 4.14). Energiedeterminiertes Zahigkeitsverhalten
bedeutet, dass sich hohe Kréfte und Verformungen gleichermal3en auf die Zahigkeit auswirken.
Die Zunahme der Zahigkeit, charakterisiert durch den J-Integral-Wert und die Rissoffnungsver-
schiebung (Bild 4.14), mit ansteigendem Molekulargewicht unterstreicht die Bedeutung der
Molmasse und damit der Lange der Molekilketten und der Anzahl der Tie-Molekdle fir das Z&
higkeitsverhalten von Kunststoffen. Die Entschlaufungsrate wird durch die léngeren Ketten und
die hohere Tie-Molekil-Dichte, die im untersuchten Molekulargewichtsbereich von 0,16
auf 1,22 ansteigt (Bild 3.8), wesentlich vermindert. Der bestimmende Strukturparameter im
Nanometerbereich fir die Zahigkeit der PE-HD-Werkstoffe bel instabiler Rissausbreitung ist die
Tie-Molekul-Dichte. Mit zunehmender Anzahl an Tie-Molekulen wird das Zahigkeitsverhaten
als Widerstand gegentiber instabiler Rissausbreitung erhdht und ist ebenfalls energiedeterminiert
(Bild 4.23).

Durch die Verminderung der Entschlaufungsrate vollzieht sich bei hohen Molekulargewichten
und Tie-Molekil-Dichten eine grobere Fibrillierung im Crazegebiet vor der Rissspitze und es
Uberwiegt der Anteill an Scherdeformation (Bild 4.33B). Die Zunahme der energiedissipativen
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Prozesse in Form von Scherflief3en bel htheren Molekulargewichten (500 u. 550 kg/moal), die
durch die Bruchfl&chenuntersuchungen nachgewiesen werden konnten (Bild 4.33B), wird durch
das Ansteigen der dissipierten Energie und des plastischen Energieanteils bestétigt
(Bild 4.4 u. 4.13).

Die Werte fir die Streckgrenze bei Schlagbeanspruchung werden im untersuchten Molmassenbe-
reich nicht beeinflusst (Bild 4.12). Dies deutet darauf hin, dass bel hohen Molekulargewichten
(ab 360 kg/mol) keine Kristallit-Festigkeitsmechanismen fir die Erhéhung der Zahigkeit zum
Tragen kommen. In Abhéngigkeit von der Tie-Molekil-Dichte liegt fir den E-Modul und die
Streckgrenze bei Schlagbeanspruchung ein Minimum bei etwa 0,8 vor (Bild 4.22). Bei geringe-
ren Tie-Molekul-Dichten Uberwiegt der Einfluss der Langperiode auf das mechanische Festig-
keitsverhalten (Bild A32), da bel grofien Langperioden eine geringe Wahrscheinlichkeit zur
Bildung von Tie-Molekllen besteht.

Bel einem Molekulargewicht von 90 kg/mol ist die Zahigkeit bei schlagartiger Beanspruchung
vergleichsweise gering. Es trat bei diesem Molekulargewicht linear-elastisches Werkstoffverhal-
ten mit einem sehr geringen Widerstand gegentiber Rissinitiierung auf. Auf Grund des sehr
geringen Anteils an stabilem Risswachstum bei diesem Molekulargewicht konnte keine Risswi-
derstandskurve bei einer Prifgeschwindigkeit von 1,5 m/s aufgenommen werden. Dieser Werk-
stoff weist wegen seiner Molmasse die geringste berechnete Tie-Molekll-Dichte und eine mittle-
re Kristalinitdt von 68,7 % auf. Die Entschlaufung wird nicht wesentlich behindert und es tritt
kaum Lochbildung und Crazing auf (siehe Bild 4.28). Der Werkstoff weist bel den gewahlten

Prufbedingungen keine plastischen Energieanteile auf.

Waéhrend sich das Zahigkeitsverhalten bei instabiler Rissausbreitung der PE-HD-Werkstoffe im
untersuchten Molekulargewichtsbereich als energiedeterminiert darstellt, ist es in Abhéngigkeit
von der Krigtalinitét verformungsdeterminiert. Die allgemeingiltige Annahme, eine hohe
Kristallinitét hat eine geringe Zahigkeit bel instabiler Rissausbreitung zur Folge, wird durch die
Untersuchungen im Kristalinitdtsbereich a, von 53,3 bis 75,1 % bestétigt. Mit steigender
Kristalinitét nimmt die Verformungsbehinderung, charakterisiert durch die Rissdffnungsver-
schiebung (Bild 4.18), infolge der Vergroferung der Lamellendicke mit zunehmender Kristalli-
nitét (siehe Tabelle A4) zu. Wahrend der festigkeitsdeterminierte Spannungsintensitétsfaktor Kog
mit steigender Kristalinitédt zunimmt und die verformungsdeterminierte Rissoffnungsverschie-
bung diq abnimmt, zeigt der energiedeterminierte J-Integral-Wert J°" eine Abnahme mit steigen-
der Kristallinitét (Bild 4.19). Die Abnahme des JIntegral-Wertes resultiert demnach aus dem
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Verformungsverhaten der Werkstoffe.

Risskriterium bei verformungsdeterminierten Bruchvorgangen ist dabei eine kritische Rissoff-
nungsverschiebung d. an der Rissspitze und damit eine kritische Verlangerung der Fibrillen im
Grund des Risses. Die Deformierbarkeit der Lamellen ist fUr das Verformungsverhalten bestim-
mend. Eine steigende Lamellendicke bedeutet eine hohere Festigkeit der Kristallite, jedoch auch
eine geringere Deformierbarkeit des teilkristallinen Phasensystems bei instabilem Risswachstum
auf Grund einer geringeren Dicke der amorphen Bereiche. Die Risszahigkeiten als Widerstand
gegenliber instabiler Rissausbreitung verhalten sich in Abhangigkeit von der Langperiode Lpexp
und der Lamellendicke Lerem wie fur die Kristallinitét (Bild A35), wahrenddessen mit zuneh-
mender Dicke der amorphen Bereiche Lane bel gleichbleibendem Molekulargewicht von
220 kg/mol die Rissoffnungsverschiebung dg as Risszéhigkeit gegeniber instabiler Rissaus-
breitung erhéht wird (Bild A35).

Die héheren Kristallitfestigkeiten auf Grund von grof3eren Langperioden und grof3eren Lamellen-
dicken (siehe Tabelle 3.4 u. A4) werden bel allen PE-HD-Werkstoffe unabhéngig vom Moleku-
largewicht mit ansteigender Kristallinitét und Langperiode durch die Erhéhung von E-Modul und

Streckgrenze bei schlagartiger Beanspruchung (Bild 4.16 u. A32) nachgewiesen.

Fur die bruchmechanischen Untersuchungen des Zéhigkeitsverhaltens al's Widerstand gegentiber
instabiler Rissausbreitung von Polyethylen-Werkstoffen hoher Dichte wurden Seitenkerben
verwendet, da durch sie eine ebene Rissfront und instabiles Risswachstum ohne grof3e Rissver-
zOgerungen gefordert werden.

Bei den Werkstoffen mit hohem Molekulargewicht (PE-HD D550 u. D500) und hoher Kristalli-
nitét (PE-HD M60) sind jedoch auch bel Prifkorpern mit Seitenkerben grof3e Rissverzdgerungs-
energien in den Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagrammen zu quantifizieren (Bild 4.3 und 4.4).
Diese Zahigkeitsreserve zeigt sich in der Abhangigkeit der dissipierten Energie, die mit steigen-
dem Molekulargewicht und bel hoher Kristalinitét von 75,1% ansteigt (siehe Bild 4.13
und 4.17). Die wesentlichen Zahigkeitsprozesse laufen Uber die Zunahme der Rissverzégerungs-
energie Ar ab.

In Bild 5.1 sind die Abhangigkeiten von Duktilitdts-Index D.l. und Duktilitéts-Ratio D.R., die
nach Gl. 45 u. 46 aus dem Verhdltnis von Rissverzogerungsenergie zur totalen Energie bzw.
Gesamtenergie bestimmt wurden, von der Kristallinitdt fur die PE-HD-M-Werkstoffe mit glei-
cher Molmasse (220 kg/mol) im Kristallinitétsbereich von 53,3 bis 85,4 % dargestellt. Es zeigt

sich eine deutliche Zunahme der Duktilitét des tellkristallinen Polymers mit ansteigender
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Kristalinitét. Der Werkstoff mit der hochsten Kristalinitdt von 85,4 % weist reines, stabiles
Risswachstum auf. Bei den anderen PE-HD-M-Werkstoffen ist ein Steilabfall der Kraft zu beob-
achten, der mit unterschiedlich starker Rissverzégerung verbunden ist und fur die PE-HD-

Werkstoffe mit 71,4 u. 75,1 % zu einem Risswachstumsverhalten ohne vollstandigen Bruch der

Prufkorper fahrt.
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Bild5.1: Duktilitdt in Abhangigkeit von der Kristalinitdt fur die PE-HD-M-Werkstoffe
(&/W = 0,45, ohne Seitenkerben)

Die Zunahme der Duktilitét mit steigender Kristallinitat wird durch die Zahigkeitskennwerte als
Risszéhigkeiten gegenuber instabiler Rissausbreitung nicht beschrieben (Bild4.18 u. 4.19),
findet sich jedoch im Risswiderstand gegentiber stabiler Rissausbreitung der d-R-Kurven wieder
(Bild 4.21). Der Werkstoff mit hochster Kristallinitét (PE-HD M60L) weist einen htheren Riss-
widerstand gegentiber stabiler Rissausbreitung auf, charakterisiert durch T>? (Bild 4.21). Bel
einer hohen Kristallinitdt von etwa 85 % besitzen die Kristallite héhere Lamellendicken. Der
plastische Antell an der Verformung ist gering, da die Lochbildung in den amorphen Bereichen
vermindert ist. Durch die héhere Festigkeit der Lamellen bei gréf3erer Dicke kommt es zu einem
hoheren Widerstand gegentiber Lochwachstum und beim Kraftmaximum zur Verfestigung der
Fibrillen. Die orientierten Fibrillen beeinflussen das Risswachstum. Es tritt kein Bruch sondern
dominant stabiles Risswachstum auf. Die dissipierte Energieist sehr hoch (Bild A36).

Der Einfluss einer zweiten Phase mit anderem Schmelzpunkt oder eines Comonomers auf das
Zahigkeitsverhaten lassen sich anhand der DSC-Kurven der PE-HD-Werkstoffe, die im Anhang
Al dargestellt sind, ausschlieffen. Alle PE-HD-Werkstoffe lassen sich als en reines
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Homopolymer mit einem Schmelzpunkt (ein Peak) identifizieren. Die Breite der Schmelzpeaks
charakterisiert die Verteilung der Kristallitdicke im teilkristallinen Kunststoff.

Die technischen Rissinitiierungswerte bei stabiler Rissausbreitung werden im Kristallinitétsbe-
reich von 64 % bis etwa 75 % nicht beeinflusst (Bild 4.20), wéhrend bei niedrigen Kristalinité
ten um die 55 % die technischen Rissinitiierungswerte hoher als bel hoher Kristallinitét von
etwa 85 % sind (Bild 4.20). Ahnlich verhalten sich die technischen Rissinitiierungswerte in
Abhangigkeit von der Langperiode (Bild 4.24).

Die technischen Rissinitiierungswerte Jo» und do» flr stabile Rissausbreitung erweisen sich auf
Grund der Streuungen auch als relativ unempfindlich gegeniiber Anderungen des Molekularge-
wichtes im Bereich von 90 bis 550 kg/mol (Bild 4.15). In Abhangigkeit von der Tie-Molekiil-
Dichte zeigt sich ebenfalls nur ein geringer Anstieg bel geringer Anzahl an Tie-Molekilen und
mit zunehmender Tie-Molekll-Dichte eine Konstanz (Bild 4.25). Die PE-HD-Werkstoffe unter-
scheiden sich vor allem in ihrem Rissausbreitungsverhalten nicht in ihrem Rissinitiierungs-
verhalten.

Ein Einfluss auf die technischen Rissinitiierungswerte kann nur fir die Dicke der amorphen
Bereiche Laheo Nachgewiesen werden (Bild5.2). Der Anstieg vor alem der technischen
J-Rissinitiierungswerte mit zunehmender Dicke der amorphen Bereiche kann Uber die stérkere
Lochbildung in den amorphen Bereichen erkléart werden. Bel grof3en Dicken der amorphen Berei-
che kann durch eine grofRere Anzahl an Verschlaufungen und Verhakungen mehr Energie und
Verformung aufgenommen werden und es kann eine grof3ere Anzahl an Lochern entstehen. Die
Verstreckung der amorphen Bereiche wird durch die Verschlaufungen behindert. Diese Verstrek-
kung erfolgt vor dem stabilen Risswachstum und beeinflusst so die Rissinitiierungswerte fur sta-

bile Rissausbreitung.

Ab einem Molekulargewicht von 360 kg/mol wird das Energieaufnahmevermégen sowie das
Verformungsaufnahmevermogen bel stabiler Rissausbreitung der PE-HD-Werkstoffe vergrofiert,
charakterisiert durch das Produkt JT; und dTq4 (Bild 4.15 u. A30). Fur die Tie-Molekul-Dichte ist
eine Zunahme des Energieaufnahme- und Verformungsaufnahmevermogens ebenfalls erst ab
einer Tie-Molekul-Dichte von etwa 1,0 zu verzeichnen (Bild 4.25 u. A34).

Diese Zunahme an Energiedissipation ab einem Molekulargewicht von 360 kg/mol verlauft, da
die Entschlaufung durch die hohe Tie-Molekil-Dichte behindert ist, durch scherflief3artige
Deformationsprozesse vor der Rissspitze (Bild 4.33B u. 4.36B).
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Bild5.2: Einfluss der Dicke der amorphen Bereiche auf die technischen Rissinitiierungswerte

bei stabiler Rissausbreitung

Diese scherfliel3artigen Deformationsprozesse zeigen sich auf den Bruchflachen als Weil3fér-
bungszonen und sind durch geringere L ochbildung gekennzeichnet (Bild 4.33, 4.36 u. 5.3).

Bei einer hohen Tie-Molekul-Dichte (PE-HD D550) und einer geringen Anzahl an Tie-
Molekilen pro Molekulkette (PE-HD M60L) wird ein grofderer Risswiderstand gegeniber stabi-
ler Rissausbreitung T>? registriert (Bild A34). Im Bereich mittlerer Tie-Molekiile-Anzahl pro
Molekilkette besteht kein Einfluss der Tie-Molekil-Dichte auf den Risswiderstand gegentiber
stabiler Rissausbreitung T,>? und T>? (Bild 4.25 u. A34). Die Erhohung des Risswiderstandes
bei stabiler Rissausbreitung To>? bei niedrigen Tie-Molekiil-Dichten wird nicht durch den
T 2-Wert bestétigt. Dies deutet darauf hin, dass das Zahigkeitsverhalten bei stabiler Rissaus-
breitung verformungsdeterminiert ist. Damit wird bestétigt, dass bei geringen Tie-Molekul-
Dichten der Einfluss der Kristallinitét auf das Verformungsverhalten Gberwiegt.

Mit steigender, experimentell ermittelter Langperiode Lpe, lasst sich feststellen, dass sich der
Risswiderstand gegeniiber einem stabil laufenden Riss, charakterisiert durch T2, mit steigender
L angperiode im untersuchten Wertebereich der Langperiode von 20 bis 35 nm erhéht (Bild A37).
Das Energieaufnahmevermdgen JT; wird verringert (Bild A38), wahrend das Verformungsauf-
nahmevermogen, charakterisiert durch dTy, nicht beeinflusst wird (Bild A37). Bei stabilem Riss-
wachstum konnte kein Zusammenhang der Kennwerte mit der Lamellendicke gefunden werden.
Dieser Effekt der Erhhung des Risswiderstandes gegeniber stabiler Rissausbreitung T2
spiegelt sich im Einfluss der Tie-Molekil-Dichte wider (Bild 4.15 u. A30), da mit zunehmender



Diskussion der Ergebnisse 123

Langperiode die Wahrscheinlichkeit zur Bildung von Tie-Molekulen verringert wird.

Deutlich wird dies im Risswiderstandsverhalten des Werkstoffes mit hochster Kristallinitét
(PE-HD M60L), er besitzt bei gleichem Molekulargewicht aller PE-HD-M-Werkstoffe die grofite
Langperiode Lpe mit 35 nm und deshalb eine geringere, berechnete Anzahl an Tie-Molekilen
T(M,) as die anderen PE-HD-M-Werkstoffe. Dieser Werkstoff weist den geringsten Widerstand
gegentiber stabiler Rissinitiierung auf, jedoch die hchsten Werte fiir den Reifmodul T2, Durch
den geringen Anteil an amorpher Phase steigt die Festigkeit der Kristalle durch die homogenere
Strukturausbildung der kristallinen Bereiche wesentlich an. Es wird mehr Kraft und Energie bei
den stabilen Rissprozessen verbraucht. Dies zeigt sich, wenn man die Schlagkraft-
Durchbiegungs-Kurven der PE-HD-Werkstoffe vergleicht, die bel einem a/W-Verhdtnis von
0,45 dominant stabiles Risswachstum aufweisen (Bild A39).

Die Werkstoffe mit hoher Tie-Molekll-Dichte wie PE-HD D500, D550K und D550 besitzen
eine hohe Zahigkeit bel stabilem Risswachstum durch die Anzahl der verschlauften Tie-
Molektle und die Behinderung der Entschlaufungsrate. Ein hohes Molekulargewicht und eine
hohe Tie-Molekil-Dichte beeinflussen die kristalline Strukturausbildung und vermindern so die
Kristalinitét. Bei einer niedrigen Tie-Molekil-Dichte, d.h. hoher Kristallinitét bel Kristallisation
mit gentigend Kristallitkeimen zu einer homogenen kristallinen Struktur, wie bei PE-HD M60
und M60L liegt ebenfalls eine hohe Zahigkeit mit dominant stabilem Risswachstum vor. Auf den
Bruchflachen aulRert sich dieses Zahigkeitsverhalten bei hohem Molekulargewicht und hoher
Kristalinitét unterschiedlich. Die Energiedissipation bei hohem Molekulargewicht verlauft wie
erwahnt durch Scherflief3deformation und groébere Fibrillierung vor der Rissspitze ab (Bild 5.3).
Waéhrend bel hoher Kristallinitdt ein stark zerklUftetes Rissverléangerungsgebiet mit kleinen

LAchern auf einen anderen Deformationsmechanismus schlief3en lasst (Bild 5.3).

Der Verlauf der Risswiderstandskurven deutet darauf hin, dass bei hoher Kristallinitét
(PE-HD M60L) kein herkémmliches Rissabstumpfungsverhalten sondern ein Reil3verhalten mit
scharfer Rissspitze auftritt. FUr diesen Werkstoff liegt kein JT; kontrolliertes Risswachstum vor.
Zum Vergleich ist die Risswiderstandskurve des Werkstoffes PE-HD D550 mit Rissabstump-
fungsverhaten und Erhthung des Risswiderstandes mit zunehmender Rissverlangerung Da in

Bild 5.4 mit eingezeichnet.
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Bild5.3: Radius der plastischen Zone (nach Gl. 57 im EDZ) in Abhangigkeit von der Rissver-
langerung Da fur PE-HD-Werkstoffe mit hohem Molekulargewicht bzw. hoher Kri-
stallinitéat

Unter Reif3en ist dabel das Wachsen des Risses unter geringem Energieverbrauch im Anfangs-
stadium der Rissverléngerung zu verstehen. Bei diesem Werkstoff kann dabei ausgeschlossen
werden, dass der flache Anstieg im Rissabstumpfungsbereich vom Kerben mit der Rasierklinge
beeinflusst wird. Mit zunehmender Belastung wird kontinuierlich mehr Energie aufgenommen
und auch die Verformung an der Rissspitze ist zundchst sehr klein und nimmt dann kontinuier-
lich zu. Dieses Verhalten spiegelt sich in der exponentiellen Zunahme der plastischen Zone mit
ansteigender Rissverlangerung dieses Werkstoffes im Vergleich zu einem Werkstoff mit hohem
Molekulargewicht in Bild 5.3 wider. Auf Grund der hohen Kristallinitét und Festigkeit kommt es
bei grofRen Rissverlangerungen zu einer grofderen Festigkeit der Fibrillen und dies fuhrt zur
Zahigkeitserhéhung. Bei zunehmender Grole der plastischen Zone erfolgt eine stéarkere Einbe-
ziehung der kristallinen Phase in energiedissipative Prozesse vor der Rissspitze und das
Deformationsverhalten der kristallinen Phase wird bestimmender Mechanismus fur das

Verformungsverhalten.
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Bild5.4: Risswiderstandskurven eines Werkstoffes mit Reif3verhalten bei hoher Kristallinitét
von 85,1 % (PE-HD M60L) gegentiber einem Werkstoff mit Rissabstumpfungsver-
halten bei hohem Mol ekulargewicht von 550 kg/mol (PE-HD D550)

5.2 Geometrieunabhangigkeit der bruchmechanischen Werk-
stoffkennwerte

Durch die starke Scherlippenausbildung kann es bei PE-HD-Werkstoffen zusétzlich zu einer
zunehmenden Behinderung des Risswachstums mit groféeren Rissverlangerungen kommen.

Wie Berechnungen zu den Ausmal3en der plastischen Zone zeigen, reicht die plastische Zone
nach Dugdale im ESZ bei einem a/W-Verhdtnis von 0,45 fir verschiedene PE-HD-Werkstoffe
Uber die Ligamentlange oder ndhern sich fur andere PE-HD-Werkstoffe dem Ligament an
(Bild 4.25). Damit ware die Geometrieunabhangigkeit der Kennwerte der R-Kurve nicht mehr
gegeben. Die Werte der plastischen Zone im EDZ bel einem a/W-Verhdtnis von 0,45 liegen im
Bereich von 0,23bis0,91mm und wirden eine Geometrieunabhéngigkeit garantieren
(Bild 4.25). Die ermittelten Bruchspiegel liegen bei einem a/W-Verhdtnis von 0,45, wie es bel
der Messung mit der Stopp-Block-Methode realisiert wurde, im Bereich der Ausmalie der plasti-
schen Zoneim EDZ (Bild 4.25).

Die Bedingungen fur die Geometrieunabhéngigkeit der Kennwerte der Risswiderstandskurven
nach Gl. 38 u. 40 sowie das Jma— bzw. dma-Kriterium nach Gl. 51 u. 52 fir J- bzw.
d -kontrolliertes Risswachstum und das Anstiegskriterium w>> 1 sind erfillt (Tabelle A6). Bei
der Berechnung des JIntegral-Wertes des R-Kurve Jy nach Gl. 47 wurde ebenfalls eine
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Rissléngenkorrektur berticksichtigt und fur alle Risswiderstandskurven die J2-Da-Anpassung
(Bild 3.13) durchgefihrt.

So kann vermutet werden, dass die reale plastische Zone durch die Berechnung der plastischen
Zone im ESZ nach Dugdale Uberschatzt wird und die Kennwerte der Risswiderstandskurven

geometrieunabhangig sind.

Dekker und Bakker [68] stellten fur PE-HD-Prufkorper bel schlagartiger Beanspruchung im
Fallwerk bel ener Prifgeschwindigkeit von 1,5m/s eine Geometrieunabhéngigkeit fur die
dynamische Bruchzadhigkeit K ab einer Prifkorperdicke von 18 mm fest. Prifkorper solcher
Dicken aus PE-HD sind jedoch schwer herstellbar und schlecht handhabbar. Dekker und Bakker
[68] fanden auch bel einer Prifkoérperdicke von 18 mm ESZ am Rand der Prifkorper vor, aus-
gedriickt durch Scherlippen an den Priifkorperseiten sowie eine stark gebogene Form des Bruch-
spiegels oder der Crazezone. Egan und Delatycki [65] fuhren aufgrund ihrer Untersuchungen an
SENB- und SENT-Prifkérpern unter statischer Belastung aus, dass das Mindestdickenkriterium
der ASTM 813 [70] fur PE-HD konservativ und ungeeignet ist.

Die dicken Prifkorper (> 15 mm) weisen aufgrund unterschiedlicher Verarbeitung und Abkuh-
lung im Vergleich zu dinneren Prifkorpern eine andere Morphologie auf [64]. Die realen Bau-
teile besitzen jedoch hauptséchlich Dicken <4 mm, somit sind dickere Prifkorper einer einsatz-
nahen Prifung nicht zutréglich. Es muss gepriift werden, inwieweit die Geometriekriterien fur
sehr zéhe Kunststoffe wie PE-HD und PP-Copolymere mit Kautschukphase fur werkstoffspezifi-
sche Kenngrof3en geeignet sind, die das Werkstoffverhalten in der Anwendung charakterisieren

sollen.

5.3 Rissnitilerungss und Rissausbreitungsmechanismen in
den PE-HD-Werkstoffen

Bel mittleren Molekulargewichten um 220 kg/mol und Kristallinitdten kleiner 70 % weisen die
Bruchflachen der PE-HD-Werkstoffe eine stark plastisch deformierte Schadigungszone mit
Lochwachstum in kleiner Form und grof3er Anzahl, starke Fibrillierung und Kammstrukturen auf
(Bild 4.30A u. C und 4.35A).

Bel hohem Molekulargewicht (z.B. PE-HD D500 u. D550) findet grobe Lochbildung und nur
wenig feine Fibrillierung vor der Rissspitze statt (Bild 5.5). Die hohe Z&higkeit kann mit auftre-
tenden Scherprozessen und grof3eren, stabilen Rissverléangerungen korreliert werden. Die Ener-

giedissipation wird Uber ausgedehnte plastische Deformation in Form von Scherdeformation
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realisiert, was sich auch in der Weil¥féarbung der Bruchfléchen zeigt. Die Crazeausbildung bei
diesen Werkstoffen ist nur gering, d.h. die Rissaufweitung durch Crazing CTODca ist klein
gegenlber der Rissaufweitung durch Materiafliefien CTODyy k. Beim Mechanismus des Flief3ens
kommt es nach [23] zum Pull-Out der Tie-Moleklle aus kristallinen Blocken und zur Zerstérung
der kristallinen Blocke durch Gleiten der Mikrofibrillen aneinander. Nach dem Pull-Out der Tie-
Molekile ist demnach die Festigkeit der kristallinen Blocke ein entscheidender Faktor fir die
Zahigkeit des teilkristallinen Polymers.

Auch be hohen Kristallinitéten (PE-HD M60 u. M60L) tritt kaum Lochbildung auf und es sind
scherflieffartige Deformationszonen auf den Bruchflachen festzustellen. Bel dem PE-HD-
Werkstoff mit hoher Kristallinitdt von 85,4 % (PE-HD M60L) l&sst sich ein stark zerklUftetes
Rissverlangerungsgebiet mit vielen kurzen Fibrillen nachweisen, wahrend bel den anderen Werk-

stoffen ein glattes Rissverlangerungsgebiet zu erkennen ist (Bild 5.5).

Die glatte und zipfelige Struktur des PE-HD-Werkstoffes mit 75,1 % Kristallinitét (Bild 4.34A,
PE-HD M60) mit weniger Lochbildung vor der Rissspitze als die Werkstoffe mit geringer
Kristallinitét von 54,6 bis 64 % (PE-HD M 36 in Bild 4.35A und M48) lasst auf eine Kombinati-
on von Craze- und Scherprozessen schliefen.

Dies korreliert mit Aussagen von Lu und Brown [85], wonach bel feiner Fibrillenstruktur
Zahbruch initiiert wird. Auch Strebel und Moet [59] treffen @nliche Aussagen, wobel Polyethy-
lene mit mehr verzweigten Strukturen mit schmalen Fibrillen und wenig bis gar keinen grof3en
Lochern mehr Energie dissipieren konnen. Wahrend stark durchlocherte Strukturen vor dem

Wurzelcraze eine schwache Struktur darstellen.

Bild5.5: Bruchfl&che eines PE-HD-Werkstoffes mit hohem Molekulargewicht (A, PE-
HD D550) und hoher Kristallinitdt (B, PE-HD M60L), a-Rissverlangerungsgebiet
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Die Werkstoffe mit geringerer Kristallinitét (PE-HD M 36 und D360) weisen eine stérkere Aus-
bildung der Kammstrukturen durch ihre leichtere Verformbarkeit auf. Diese Kammstrukturen
entsprechen den fibrillierten Membranen um die Lochstrukturen, wie sie auch in [67] nachgewie-
sen werden. Sie zeigen langere Fibrillenenden auf der instabilen Bruchflache direkt hinter dem
stabilen Rissverlangerungsgebiet, was auf eine grofliere Crazedicke hinweist. Das stabile Riss-
verlangerungsgebiet dieser PE-HD-Werkstoffe weist keine einheitliche Struktur, sondern ver-

schiedene Gebiete auf, die teilweise durch Linien getrennt sind.

Wie weiter aus den Bruchfl&chenuntersuchungen geschlossen werden kann, nimmt die Crazelan-
ge (Schéadigungszone auf der Bruchflache) mit steigendem Molekulargewicht zu. Diese Ergebnis-
se konnen durch die Berechnung der plastischen Zone im EDZ nach Dugdale, mit der nach [18] die
Crazel@nge beschrieben werden kann, bestétigt werden (Bild 5.6).
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Bild5.6: Plastische Zoneim EDZ nach Gl. 57 in Abhangigkeit vom Molekulargewicht

Die Stretchzone befindet sich bel den Prifkdrpern mit stabiler Rissverlangerung am Ende des
stabilen Rissverlangerungsgebietes oder ist wie bei den Prifkdrpern mit instabilem Risswachs-
tum nicht aufzufinden. Die Stretchzone bewegt sich aso ins Materialinnere, je nach Rissaus-
breitungsmechanismus ist sie dann auf der Bruchflache als solche zu erkennen. Die Bruchflache
weist im Bereich des instabilen Risswachstums hinter der Rissspitze eine fur PE typische, mehr
oder weniger stark ausgepragte Strukturierung mit Lochbildung auf. Auf den Bruchfldchen der

instabil gebrochenen Prifkorper war eine Quantifizierung der Stretchzone nur fur den
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PE-HD-Werkstoff mit dem geringsten Molekulargewicht von 90 kg/mol (PE-HD D90) mdglich.
Die Stretchzone befindet sich hier hinter der Ausgangsrisslange.

Die Vorstellungen zu den Rissspitzendeformationsprozessen von [56,76,77], wonach die
Abstumpfung ohne Rissfortschritt verlauft, konnen demnach fir die untersuchten PE-HD-
Werkstoffe nicht bestatigt werden.

Die Kristallinitét beeinflusst, wie auch schon von Fierment [56] festgestellt wurde, nicht den Ort
der Stretchzone. Der Rissspitzendeformationsprozess wird, wie von Narisawa in [54] angefihrt,
als komplizierter Prozess mit inhomogener Crazedeformation und homogener Scherdeformation
angesehen. Die Anteile von Craze- bzw. Scherdeformation werden dabei von der Strukturausbil-

dung des teilkristallinen Polymers bestimmt.

Die Gleitzone, die an den instabil gebrochenen Prifkorpern mit Bruchspiegel beobachtet wurde,
wird der Trandation der Rissfront zugeordnet, die gleichzeitig mit der Abstumpfung, Loch- und
Crazeausbildung stattfindet. Durch den ESZ an den Prufkorperrandern fliefdt das Material und
bildet eine zéhe Membran entlang der Rissfront. Bei runder Rissspitze befindet sich das Gebiet
der hdchsten triaxialen Hauptspannung in einiger Entfernung vor der Rissspitze. Dort findet die
Lochbildung statt, so dass direkt hinter dem Ausgangskerb eine glattere Zone, die Gletzone
entsteht. Es wird vermutet, dass diese Translation der Rissfront in der Gleitzone auf Grund des
Rissabstumfungsverhaltens, das durch die d—R-Kurven beschrieben wird, eher langsam verl&uft

und nicht, wie von Kitagawa [86] vermutet, einen Sprung darstellt.

Die Bruchflachenstrukturen der untersuchten PE-HD-Werkstoffe konnen mit den Modellen zu
den Rissspitzendeformations- und Rissausbreitungsprozessen von Dekker und Bakker [68] und

Brown u.a[14] korreliert werden.



130 Diskussion der Ergebnisse

Ein Schema des Rissprozesses in den untersuchten PE-HD-Werkstoffen ist in Bild 5.7 und 5.8
dargestellt. Die auftretenden Rissstadien sind wie folgt zu beschreiben:

Rissstadien bei der Rissinitiierung und Rissausbreitung in den untersuchten PE-HD-

Wer kstoffen:

1. Rissabstumpfung und Lochbildung (Bild 5.7c u. d):
Der Riss stumpft zunachst ab und bildet eine Stretchzone aus. Die Rissabstumpfung
geht mit einer Trandation der Rissfront einher. Gleichzeitig bilden sich in endlicher
Entfernung vor der Rissspitze Locher aus, was sich in einer Lochstruktur auf der

Bruchflache widerspiegelt.

2. Fibrillierung (Bild 5.7e):
Bel welterer Belastung erfolgt die Fibrillierung dieses Bereiches und es bilden sich
Makrocrazes aus. Die Fibrillen bilden dabei kammerartige Membranen. Je nach Werk-
stoff z.B. bei hohem Molekulargewicht und hoher Kristallinitét bilden sich auch
Gebiete des Materialflief3ens an den Grenzen des Crazes aus, die die Ausmal3e der
Crazedicke CTOD ¢4 Ubersteigen kdnnen.

3. Rissnitiierung (Bild 5.7f):
Die Rissinitiierung erfolgt durch Fibrillenbruch und der Riss bewegt sich a's geschlos-
sene Rissfront in das Crazegebiet hinein. Die getrennten Fibrillen stellen sich auf der

Bruchflache als kammartige oder linienartige Strukturen dar.

4. stabiles Risswachstum (Bild 5.7f):
Die Verstreckung der Fibrillen im Craze und die weitere Rissaufweitung der Rissspitze

fuhren zu langsamen Risswachstum durch das Reif3en der Fibrillen.

5. instabiles Risswachstum (Bild 5.79):
Beim instabilen Risswachstum wird das Craze- und Lochgebiet (Schadigungszone) vor
der Rissspitze durchtrennt. Das instabile Bruchgebiet weist schuppenartige Strukturen
mit geringer Deformation und Lochern im Gebiet direkt hinter der stabilen Rissverlan-
gerung auf. Bel hohem Molekulargewicht und hoher Kristallinitét tritt weniger bis gar

keine Lochbildung auf.
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Bild5.7:  Schema des Rissprozesses in Polyethylen hoher Dichte (GZ-Gleitzone)

Der Fibrillenbruch wird, wie von Friedrich in [4] erléautert, als Risswachstumsmechanismus an-
gesehen.

Zur Verdeutlichung der Rissprozesse sind in Bild 5.8 die Bruchflachen bei kleiner, mittlerer und
grofRer Rissverlangerung Da am Beispiel des Werkstoffes PE-HD D350 dargestellt. Bei kleiner
Rissverlangerung zeigt sich die ausgepragte Lochbildung bel Werkstoffen mit geringer Kristalli-
nitdt und mittleren Molekulargewicht (Bild 5.8A). Bei grofReren Rissverlangerungen wéachst der
Riss langsam (stabil) in dieses Schadigungsgebiet, was mit grol3erer Rissaufweitung und Fibril-
lierung des Materials (Bild 5.8B u. C) verbunden ist.
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Da

Bild5.8 Rissprozesse der stabilen Rissausbreitung in Polyethylen hoher Dichte anhand der
Bruchflachen von PE-HD D350; A-Da = 0,1 mm; B-Da = 0,4 mm; C-Da = 0,8 mm,
aKerb, b-stabile Rissverlangerung, c-Schédigungszone vor der Rissspitze,
GZ-Gleitzone

Die Fibrillierung und die Lochstrukturen des ehemaligen Schadigungsgebietes spiegeln sich im
stabilen Rissverlangerungsgebiet durch Linien und Strukturen wider (Bild 5.8C).
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6 Zusammenfassung

Die umfassende Zahigkeitsbewertung von PE-HD-Werkstoffen auf der Grundlage von bruchme-
chanischen Konzepten bei schlagartiger Beanspruchung im instrumentierten Kerbschlagbiege-
versuch war Ziel der vorliegenden Dissertation. Einen ersten Ansatzpunkt dafir lieferte das
unterschiedliche Zahigkeitsverhalten von PE-HD-Werkstoffen in Abhéngigkeit von der Dichte
und dem Molekulargewicht. Einen zweiten Ansatzpunkt stellte das ungeklarte Rissinitiierungs-
und Rissausbreitungsverhalten von teilkristallinen Kunststoffen vor allem in Abhangigkeit von
der Kristalinitét dar. Im Vordergrund standen dabei die Korrelationen zwischen der Struktur und
den Zahigkeitseigenschaften bei instabiler und stabiler Rissausbreitung und die Bestimmung der

Rissinitiierungs- und Risswachstumsmechanismen in den PE-HD-Werkstoffen.

Fur die bruchmechanischen Experimente wurden die PE-HD-Werkstoffe mit dem Ziel ausge-
wahlt, einerseits eine gleiche mittlere Molmasse von 220 kg/mol bei unterschiedlichen Dichten
von 934 bis 970 kg/m? (d.h. unterschiedlichen Kristallinitdten) und andererseits bei annghernd
gleicher Dichte von etwa 950 kg/m® eine unterschiedliche mittlere Molmasse von 90 bis
550 kg/mol zu realisieren. Diese Untersuchungen dienten zur differenzierten Aufklérung der
Einflisse von Molekulargewicht, Kristallinitét und strukturellen Grof3en im Nanometerbereich
auf das Zahigkeitsverhalten von PE-HD-Werkstoffen.

Die Werkstoffe wurden nach DIN 16770 (Verfahren B) in einer Laborpresse zu Platten mit einer
Dicke von 4 mm verpresst und bei einer Abkthlgeschwindigkeit von 15 K/min bis auf Raum-
temperatur abgekuhlt. Um den Kristallinitétsbereich zu erweitern wurden die PE-HD-Werkstoffe
mit gleichem Molekulargewicht von 220 kg/mol zusétzlich bei unterschiedlichen Abkihlge-
schwindigkeiten von 1 K/min und 55 K/min abgekuhlt.

Zur Charakteriserung des Werkstoffzustandes und der Morphologie wurden umfangreiche
Strukturuntersuchungen zur Bestimmung der Kristallinitét und zur lamellaren Struktur durchge-
fuhrt. Der aus den DSC-Messungen ermittelte Kristallisationsgrad liegt dabei fir die PE-HD-
Werkstoffe mit gleichem Molekulargewicht von 220 kg/mol in einem Bereich von etwa
53 bis 85 %. Mit Rontgenkleinwinkel streuungsuntersuchungen wurde die Langperiode bestimmt,
die sich fur die PE-HD-Werkstoffe mit gleichem Molekulargewicht von 220 kg/mol in einem
Bereich von 20 bis 35 nm befindet. Der Bereich der Lamellendicken reicht von 7,0 bis 12,7 nm,

wie anhand von transmissionsel ektronenmikroskopi schen Aufnahmen ermittelt wurde.

Zur gquantitativen Strukturcharakterisierung wurden weiterhin Berechnungen der Lamellendicke

aus den mit DSC bestimmten Schmelztemperaturen, der Langperiode und der Dicke der
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amorphen Bereiche sowie der Anzahl an Tie-Molekilen der PE-HD-Werkstoffe herangezogen.
Die aus der Schmelztemperatur berechnete Lamellendicke liegt fur die PE-HD-Werkstoffe mit
gleichem Molekulargewicht von 220 kg/mol in einem Bereich von 10,5 bis 22,6 nm. Die daraus
bei Beriicksichtigung des ermittelten Kristallisationsgrades bestimmte Dicke der amorphen
Bereiche reicht von 3,9 bis 10,2 nm, wahrend die berechnete Langperiode in einem Wertebereich
von 19,3 bis 26,5 nm liegt. Basierend auf einem Modell von Strebel [59] wurde eine Tie-
Molekil-Dichte an verschlauften Tie-Molekilen, die pro Polymerkette gebildet werden kénnen,

im Bereich von 0,16 bis 1,22 errechnet.

Auf der Grundlage von bruchmechanischen Untersuchungen bei schlagartiger Beanspruchung
erfolgte die Charakterisierung des Zahigkeitsverhaltens bei instabiler Rissausbreitung und bei
stabiler Rissausbreitung. Die methodische Basis stellte dabei der instrumentierte Kerbschlagbie-
geversuch dar. Die Untersuchungen zum Zahigkeitsverhalten bei instabiler Rissausbreitung
wurden an einem Pendel schlagwerk mit einem maximalen Arbeitsinhalt von 4 Jbel einer Prifge-
schwindigkeit von 1,5 m/s durchgefiihrt. Es wurden 3PB-Prifkorper mit den Abmessungen
4° 10" 80 mm3 und einem eingebrachten Rasierklingenkerb von 2 mm Lange geprift. Fir eine
durchgangige Untersuchung aller ausgewahlten PE-HD-Werkstoffe zum Zahigkeitsverhalten bei
instabiler Rissausbreitung ,d.h. Bruch, stellte sich die Verwendung von Seitenkerben as

empfehlenswert heraus.

Fur die Charakterisierung des Zahigkeitsverhaltens bel stabiler Rissausbreitung wurden Riss-
widerstandskurven an den PE-HD-Werkstoffen ermittelt. Zur Bestimmung der Risswiderstands-
kurven wurde eine modifizierte Variante des instrumentierten Kerbschlagbiegeversuches - die
Stopp-Block-Methode - angewendet. Die Prifungen wurden ebenfalls bel einer Prifgeschwin-
digkeit von 1,5 m/s an 3PB-Priifkdrpern ohne Seitenkerben in Mehrprobentechnik durchgefiihrt.
Die Kerblange betrug dabel 4,5 mm. Die Auswertung der Risswiderstandskurven erfolgte nach
einem Auswerteformalismus, der in Anlehnung an das ESIS TC4 Testprotokoll ,,A Testing Pro-
tocol for Conducting J-Crack Growth Resistance Curve Tests on Plastics® erstellt wurde.

Zur Beurteilung des Zahigkeitsverhaltens wurden auf Grund des z&hen Werkstoffverhaltens der
PE-HD-Werkstoffe fur beide Prifmethoden vor allem die Konzepte der Flief3bruchmechanik
(JIntegral- und COD-Konzept) verwendet.

Prinzipiell kann man dabei in bruchmechanische Kennwerte als Risswiderstand gegentiber insta-
biler und stabiler Risseinleitung und bruchmechanische Kennwerte als Risswiderstand gegentiber
stabiler Rissausbreitung unterscheiden. Eine weitere bruchmechanische Kenngrol3e - das Produkt

aus Belastungsparameter JIntegral bzw. Rissoffnungsverschiebung und Risswiderstand
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gegenlber stabiler Rissausbreitung (Tearing-Modul) - beschreibt das Energie- bzw. Verfor-

mungsdi ssi pationsvermogen des Werkstoffes.

Durch die Bestimmung von strukturellen Gréfen im Nanometerbereich konnte der Einfluss der
Auswahlparameter Molekulargewicht und Kristallinitét auf die Strukturausbildung quantifiziert
werden. Die ermittelte Langperiode, Lamellendicke und Dicke der amorphen Bereiche werden
von Anderungen im untersuchten Molekulargewichtsbereich bei etwa gleicher Dichte nicht
beeinflusst. Die berechnete Anzahl an Tie-Molekilen nimmt auf Grund der zunehmenden
Kettenlange mit steigendem Molekulargewicht zu. In Abhangigkeit von der Kristallinitdt steigen
die ermittelte Langperiode und Lamellendicke unabhangig vom Molekulargewicht an, wahrend
die ermittelte Dicke der amorphen Bereich geringfligig absinkt. Eine deutliche Abnahme der
Anzahl an Tie-Molekllen zeichnet sich mit zunehmender Kristallinitét bzw. Langperiode bel
konstantem Molekulargewicht ab. Der kritische Abstand zwischen den Lamellenbldcken erhoht
sich mit steigender Kristalinitét bzw. Langperiode, wodurch die Wahrscheinlichkeit zur Bildung

von Tie-Molekulen sinkt.

Im Ergebnis der bruchmechanischen Untersuchungen wurde festgestellt, dass das Molekularge-
wicht und die Tie-Molekul-Dichte einen entscheidenden Einfluss auf das Zahigkeitsverhalten bel
instabiler Rissausbreitung ausiiben. Es liegt in Abhangigkeit vom Molekulargewicht energiede-
terminiertes Zahigkeitsverhaten vor. Die Duktilitdt und der Anteil an dissipierter Energie erho-

hen sich mit zunehmendem Mol ekulargewicht.

Bei einem Molekulargewicht von 90 kg/mol liegt linear-elastisches Werkstoffverhaten und ein
geringer Widerstand gegeniiber instabiler Rissausbreitung bei schlagartiger Beanspruchung vor.
Bei diesem Molekulargewicht reicht die Verankerung der Molekile durch Tie-Molekile und die
Molekulkettenl&nge nicht aus, um die Entschlaufungsrate zu erniedrigen. Dieser Werkstoff weist
die geringste Anzahl an Tie-Molekilen auf. Bei schlagartiger Beanspruchung im Kerbschlagbie-
geversuch tritt dadurch instabiles Risswachstum auf, bei dem nur wenig Energie dissipiert
werden kann. Dies kann auch daraus geschlossen werden, dass nur wenig Fibrillierung vor der

Rissspitze erfolgt.

Bei grofReren Gewichtsmitteln der Molmasse ab etwa 360 kg/mol wird die Entschlaufungsrate
durch langere Ketten und hdhere Anzahl der Tie-Molekile wesentlich vermindert. Dadurch wird

der Risswiderstand gegeniiber instabiler Rissausbreitung erhoht. Der Anteil des Scherflief3ens an
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der Rissaufweitung der Rissspitze nimmt zu. Der Anteil des Crazing an der Rissaufweitung der
Rissspitze wird verringert, wahrend die Lange der plastischen Zone und damit die Crazelange

mit ansteigendem Molekulargewicht grofier wird.

Im Bereich mittlerer Molmassen von etwa 220 kg/mol haben die Strukturparameter der Gbermo-
lekularen Ebene wie Kristallinitdt und kristalline Strukturausbildung gerade im Bezug auf die
Optimierung der Zahigkeitseigenschaften fir die ablaufenden Rissprozesse eine Bedeutung. Im
Kristalinitétsbereich ist das Zahigkeitsverhalten verformungsdeterminiert. Da die Verformungs-
behinderung mit steigender Kristallinitdt zunimmt, sinkt die Zahigkeit bei instabiler Rissaus-
breitung ab, ausgedriickt durch den J-Integral-Wert. Mit zunehmender Kristalinitét liegt eine
geringe Deformierbarkeit des teilkristallinen Phasensystems durch eine geringe Dicke der amor-
phen Bereiche vor. Die Homogenitét der kristallinen Strukturausbildung nimmt mit steigender
Kristallinitét ebenfalls zu, dies bedeutet eine hohe Festigkeit der Kristallite. Der Anteil an dissi-
pierter Energie steigt somit auf Grund grol3er Rissverzégerungsenergie ab einer Kristallinitét von
80 % wieder an.

Die technischen Rissinitiierungswerte as Risswiderstand gegenuber stabiler Rissinitiierung
werden von strukturellen Verénderungen nur geringfiigig beeinflusst, was auf die problematische
Bestimmung des tatsachlichen Rissinitiierungspunktes an Risswiderstandskurven zuriickgefuhrt
werden kann. Einen Einfluss auf die technischen JIntegral-Rissinitiierungswerte Uber den
gesamten Wertebereich kann nur fur die Dicke der amorphen Bereiche festgestellt werden. Mit
zunehmender Dicke der amorphen Bereiche tritt verstarkt Lochwachstum auf und es kann bei der
Rissinitiierung mehr Energie dissipiert werden.

Der Risswiderstand gegentiber stabiler Rissausbreitung und das Energieaufnahme- bzw. Verfor-
mungsaufnahmevermogen werden erst ab einem Molekulargewicht von etwa 360 kg/mol und
einer Tie-Molekil-Dichte von etwa 1,0 erhéht. Im Bereich von 0,4 bis 1,0 Tie-Molekllen pro
Molekulkette kommt die Entschlaufungsbehinderung as Zahigkeitsmechanismus nicht zum
Tragen. Bel niedrigen Tie-Molekll-Dichten zeigt sich dagegen ein grof3er Risswiderstand gegen-
Uber stabiler Rissausbreitung fir den Belastungsparameter Rissoffnungsverschiebung, der mit
dem Einfluss einer grof3eren Langperiode bzw. Kristallinitét in diesem Bereich erklart werden

kann.
Bel einer Kristallinitdt von etwa 85 % tritt dominant stabiles Risswachstum mit hoher Festigkeit
auf, was in einem hoheren Risswiderstand gegenuber stabiler Rissausbreitung resultiert. Der

Risswiderstand gegeniber stabiler Rissinitiierung ist dagegen geringer as bei niedriger
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Kristallinitdt von 80 %. Der Einfluss der Rissverzogerung auf das Zahigkeitsverhalten wird
durch das Ansteigen der Duktilitét mit zunehmender Kristallinitét bis hin zum dominant stabilen
Risswachstum deutlich. Bel stabilem Risswachstum spielt die Festigkeit der Kristallite eine be-
deutende Rolle fir den Risswiderstand gegentiber stabiler Rissausbreitung. Die Festigkeit der
Fibrillen bei grof3eren stabilen Rissverlangerungen erhéht sich mit ansteigender Kristallinitét und

fuhrt zur Z&higkeitssteigerung bel stabiler Rissausbreitung.

Dies spiegelt sich auch in der Erhohung des Risswiderstandes gegentiber stabiler Rissausbreitung
fur den Belastungsparameter Rissoffnungsverschiebung mit zunehmender Langperiode wider.
Das Verformungsaufnahmevermogen wird dagegen nicht von der Langperiode beeinflusst. Der
Einfluss der Langperiode driickt sich auch in der erwdhnten Erhthung des Risswiderstand
gegentiber stabiler Rissausbreitung bei geringer Tie-Molekll-Dichte aus, da bei grof3er Langperi-

ode die Wahrscheinlichkeit zur Bildung von Tie-Molekulen geringer ist.

Durch die mikrofraktografischen Untersuchungen zu den Rissinitiierungs- und Rissausbreitungs-

prozessen kann der Rissprozess von PE-HD-Werkstoffen beschrieben werden.

Zundchst erfolgt eine Rissabstumpfung, die mit einer Trandation der Rissfront einhergeht.
Lochwachstum tritt nachfolgend in endlicher Entfernung vor der Rissspitze auf. Dann finden die
Fibrillierung des Bereiches vor der Rissspitze zu einem Makrocraze und weiteres L ochwachstum
statt. Bei hohem Molekulargewicht tritt zusétzlich verstarkt Scherflief3en des Materials an den
Grenzen des Crazes auf, das die Ausmalie der Crazedicke auch Uberschreiten kann. Die Rissi-
nitiierung erfolgt durch Fibrillenbruch und der Riss bewegt sich a's geschlossene Rissfront in das
Crazegebiet hinein. Das stabile Risswachstum wird von dem Verstrecken der Fibrillen im Craze
und der weiteren Rissaufweitung an der Rissspitze bestimmt. Je nach innewohnender Festigkeit
der Fibrillen, die stark von der Kristalinitét und der Langperiode gepragt wird, und der Craze-
lange, die stark vom Molekulargewicht beeinflusst wird, fuhrt das Reif3en der Fibrillen zu unter-
schiedlicher stabiler Rissverlangerung. Das Versagen der Fibrillen und eine kritische Rissoffnung

an der Rissspitze fuhren zum instabilen Risswachstum durch den Bereich vor der Rissspitze.

Die PE-HD-Werkstoffe mit geringerer Kristallinitdt und geringem Molekulargewicht weisen
mehr Antelle an Crazing auf der Bruchfléche auf, wahrend die PE-HD-Werkstoffe mit hoher
Kristalinitét (bei etwa 85 %) und mit hohem Molekulargewicht (ab etwa 500 kg/mol) grofi3ere
Anteile an Scherflief3en erkennen lassen, was sich in einer verstérkten Weil3farbung und Zipfel-

bildung der Bruchflache im stabilen Rissverlangerungsgebiet zeigt.
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Zusammenfassend kann gesagt werden, dass sich das Zahigkeitsverhalten von teilkristallinen
Kunststoffen in Hinblick auf den differenzierten Einfluss von Strukturparametern mit Hilfe von
bruchmechanischen Konzepten beurteilen lasst. Des Weiteren kénnen Korrelationen von Struk-
tur und Zahigkeitseigenschaften sowie den Rissinitiierungs- und Rissausbreitungsmechanismen
hergestellt werden. Auf Grund des zdhen Werkstoffverhaltens der PE-HD-Werkstoffe mit stabi-
lem Risswachstum ist neben der Betrachtung des Risswiderstandes bel instabiler Rissausbreitung
die Beurteilung des Risswiderstandes bei stabiler Rissausbreitung als umfassende Charakterisie-
rungsmaoglichkeit des langsamen Risswachstums und der auftretenden Rissausbreitungsprozesse

von besonderem Interesse.

Die Struktur des teilkristallinen Polymers beeinflusst wesentlich stérker das stabile Rissausbrei-
tungsverhalten und weniger das stabile Rissinitiierungsverhalten. Der Tearing-Modul fir den
Belastungsparameter Rissoffnungsverschiebung als Kenngréfie des Risswiderstandes gegentiber
stabiler Rissausbreitung erweist sich dabel, als besonders geeignet zur Beschreibung des Zahig-
keitsverhaltens in Abhéngigkeit von der Kristallinitdt. Zur konsequenten Optimierung der Z&hig-
keitselgenschaften von PE-HD-Werkstoffen ist in Hinblick auf Verarbeitbarkeit und Werkstof-
feinsatz die kombinierte Berlcksichtigung des Einflusses von Molekulargewicht und des
Einflusses der Kristallinitdt auf das Zahigkeitsverhaten vor allem bei stabiler Rissausbreitung

erforderlich.

Fur die weitere Aufklarung des Zahigkeitsverhaltens bei hoher Kristallinitét sind konkrete Unter-
suchungen der ablaufenden Rissprozesse von Interesse. Dabel sollte das Augenmerk auf der
Fibrillierung und ihre Beeinflussung durch Strukturgrof3en im Nanometerbereich gelegt werden.
Mit Hilfe einer Biegeeinrichtung kénnen dazu an Miniaturprifkorpern In-situ-Prifungen unter
statischer Beanspruchung durchgefiihrt werden, bel denen eine gleichzeitige Beobachtung und
Quantifizierung der Rissprozesse in einem Stereomikroskop moglich ist. Dabel ist fur die
Korrelation mit den Ergebnissen bei schlagartiger Beanspruchung die enorme Geschwindigkeits-

abhangigkeit der ablaufenden Rissprozesse in PE-HD-Werkstoffen zu berticksichtigen.
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Summary

The aim of this dissertation was the extensive toughness behaviour estimation of high-density
polyethylene based on the determination of geometry-independent fracture mechanics values at
impact load. High-density polyethylene shows a variable material behaviour in dependence on
molecular weight and density. Because of a high crack propagation energy and a stable crack
growth a great Charpy impact strength appears at a high crystalinity (i.e. density), as it is well-
known for high-density polyethylene with a high molecular weight. Therefore, the influence of
molecular weight, crystallinity, and lamellar structure on the toughness behaviour of high-density

polyethylene were studied.

An issue not yet completely resolved is the crack initiation and the crack propagation of semi-
crystalline polymers. A deciding improvement can be expected when structural aspects are
included in the examination of micromechanical processes and the determination of correlation
between morphology and toughness is performed. Based on the microscopic analysis of the
fracture surfaces at unstable and stable crack growth, conclusions were drawn about the mecha-

nism of crack initiation and crack propagation in high-density polyethylene.

For the fracture mechanics tests high-density polyethylenes were selected to achieve on the one
hand an equal molecular weight of 220 kg/mol and different densities from 934 to 969 kg/m3
(i.e. different crystallinities) and on the other hand a nearly equal density of about 950 kg/m? and
different molecular weights from 90 to 550 kg/mol. The polymers were compression moulded
into 4 mm thick plates and processed at a cooling rate of 15 K/min. In addition, the materials
with the equal molecular weight of 220 kg/mol were processed at different cooling rates of 1 and

55 K/min to extend the measuring range of crystallinity.

Various methods were applied to determine the crystallinity, the morphology, and the dimensions
of lamellar structure. The crystallinity was ascertained by DSC, WAXS and density measure-
ments. These results were supported by calculations on the lamellar thickness, the long period,
the amorphous thickness and the number of tie molecules. Based on a model from Strebel [59] a
decisive tie molecule density were calculated describing the number of entangled tie molecules

formed per polymer chain.

An instrumented Charpy impact tester with 4 Jwork capacity was used for the measurements and
load-deflection diagrams were registered at atesting velocity of 1.5 m/s.
For the determination of toughness behaviour at unstable crack growth single edge notched bend



140 Summary

specimens with a crack length of 2 mm were tested. Additionally, single edge notched bend
specimens with sidegrooves were investigated. Sidegrooves had a root radius of 0.25 mm and an
included angle of 45°. The total reduction in thickness was 20% of the specimen thickness. It was
shown that the use of sidegrooves is recommendable for the continuous characterization of
toughness behaviour of al researched high-density polyethylenes.

Furthermore, crack resistance curves were established in order to characterize the toughness
behaviour of the polyethylenes at stable crack growth. For the determination of the crack resis-
tance curves the stop-block-method was used, based on the instrumented Charpy impact test. The
tests were also performed at a testing velocity of 1.5 m/s, and single edge notched bend speci-
mens without sidegrooves were tested. The crack length was 4.5 mm. The analysis of the crack
resistance curves occurred following the ESIS TC4 testing protocol “A Testing Protocol for
Conducting J-Crack Growth Resistance Curve Tests on Plastics”.

Considering the elastic-plastic material behaviour of high-density polyethylene the concepts of
EPFM (i.e. the J-integral and the crack opening displacement concept) were used for the
assessment of both testing methods. Different fracture mechanics methods were applied to
determine geometry-independent fracture mechanics values for resistance against unstable and
stable crack initiation and for resistance against stable crack growth. Another fracture mechanics
value ¥ the product of the load parameter Jintegral or crack opening displacement, respectively,
and the resistance against stable crack growth (tearing modulus) ¥ characterizes the energy

absorption capacity or the deformation absorption capacity, respectively, of the material.

The influence of the range parameters, molecular weight and crystallinity, on the structure was
guantified by determining the structural values in the range of nanometers. The ascertained long
period, lamellar thickness and amorphous thickness were not influenced by changes in the meas-
uring range of molecular weight, when a nearly equal density was assumed. The calculated num-
ber of tie molecules increased with the molecular weight as a result of the rising chain length.
Depending on the determined crystalinity the long period and the lamellar thickness increased
independently of the molecular weight, whereas the amorphous thickness decreased dlightly with
rising crystallinity. The number of tie molecules decreased clearly with rising crystallinity and
long period, respectively, because the critical distance between the lamellar blocks increased with
rising crystallinity and long period, respectively.

The toughness behaviour of semi-crystalline polymers can be described by geometry-independent

fracture mechanics values. Furthermore, using fracture mechanics investigations, a correlation
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between the structure and the toughness properties, as well as the mechanisms of crack initiation
and crack propagation is possible. From the fracture mechanics examinations of the polyethyl-
enes, it is concluded that the molecular weight and the number of tie molecules have an impor-
tant influence on the toughness behaviour at unstable crack growth. At higher molecular weight
of approximately 360 kg/mol the disentanglement rate is reduced essentially by longer polymer
chains and a greater number of tie molecules. Caused by this effect the resistance against unsta-
ble crack growth increases. On the other hand in the range of middle molecular weight of
approximately 220 kg/mol the crystallinity and the dimensions of the crystalline structure influ-
ence the crack processes as far as the optimization of the toughness properties is concerned. Pre-
vention of deformation increases with rising crystalinity. Consequently the toughness decreases
as described by the fracture mechanics value Jintegral when the crystallinity is raised. The
smaller amorphous thickness indicates alower deformability of the semi-crystalline phase system
at unstable crack growth. However, the strength of crystals rises with the homogeneity of crystal-
line structure which increases with increasing crystallinity. So, the dissipated energy increases

again of acrystallinity of approximately 80% as aresult of great crack propagation energy.

Besides the characterization of the crack resistance against unstable crack growth the considera-
tion of the crack resistance against stable crack growth is of particular interest to distinguish the
running stable crack propagation process in high-density polyethylene. The technical crack
initiation values for resistance against stable crack initiation were not influenced by structura
changes, this can be caused by the problematic predefinition of the actual crack initiation point
from the crack resistance curves. The Jtearing modulus and the energy absorption capacity and
deformation absorption capacity, respectively, are increased for a molecular weight greater than
approximately 360 kg/mol, and a tie molecule density exceeding a value of approximately 1.0.
Stable crack growth with a high strength appears at a crystallinity of approximately 85% result-
ing in a high resistance against stable crack growth (tearing modulus). At stable crack growth the
strength of crystals plays an important role for the resistance against stable crack propagation.
The strength of the fibrils increases with rising crystallinity, this leads to an enhanced toughness
at stable crack growth. From the performed examinations, it follows that the tearing modulus is
suitable for the characterization of toughness behaviour at stable crack growth, especialy
depending on the crystallinity.

The fracture surfaces were investigated using a scanning electron microscope to find conclusions
for a morphol ogy-toughness correlation and to characterize the processes of crack initiation and

propagation. Considering these examinations, the crack process in high-density polyethylene can
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be described. First of all, the crack process appears over blunting, void forming, void growth and
forming of fibrils. An important conclusion is that the crack front moved forward during the
blunting process. Also, depending on the material, for example at higher molecular weight, shear
deformation appears at the boundary to the craze zone. Thereby, the amount of shear deformation

can exceed the craze thickness.

Furthermore, the crack initiation is characterized by failure of fibrils. The stable crack growth is
influenced by the crack opening at the crack tip and the stretching of the fibrils. Depending on
the intrinsic strength of the fibrils, which is determined by crystallinity, and the craze length,
which is influenced by the molecular weight, the failure of the fibrils characterizes a different
stable crack growth. Finally, a critical crack tip opening and a specific amount of failure of the

fibrils implicate the unstable crack growth.

In conclusion, it can be summarized that for a consequential optimization of the toughness prop-
erties regarding the processability and material selection it is necessary to consider the influence
of molecular weight and apart from that the influence of crystallinity on the toughness behaviour.
Based on the tough material behaviour of the high-density polyethylene, that results in stable
crack growth, the estimation of the resistance against stable crack growth is of a great importance
beside the consideration of the resistance against unstable crack growth. Furthermore, the struc-
ture of the semi-crystalline polymer has a greater influence on the crack propagation behaviour

than on the crack initiation behaviour.
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Bild A4: Lamelenstruktur des PE-HD-Werkstoffes M 36

F-

“"'I-Qh‘-" Tl—

prai B9

#7

el

=

Eapsy ool £y, g

g

975

n"u—l”
*

P s .
- 3 X,
-_f’u": {-1\-
. r: i‘::-l'i _.._! | ;i__ --.
.r"‘-.'h:". 5‘1?.‘ iy .J'\..ja

e Nyt !
L T
o FE T .

Bild A5: Lamellenstruktur des PE-HD-Werkstoffes M48
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Bild A6: Lamellenstruktur des PE-HD-Werkstoffes M48L
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Lamellenstruktur des PE-HD-Werkstoffes M60



Bild A8: Lamelenstruktur des PE-HD-Werkstoffes M60L

& “

Bild A9: Lamélenstruktur des PE-HD-Werkstoffes D90
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Bild A10: Lamelenstruktur des PE-HD-Werkstoffes D350

Bild A11l: Lamelenstruktur des PE-HD-Werkstoffes D360



Bild A12: Lamelenstruktur des PE-HD-Werkstoffes D500
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Bild A13: Lamélenstruktur des PE-HD-Werkstoffes D550
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Bild Al4: Langperiode in Zusammenhang mit der Kristalinitét, beide mittels Rontgenmessun-

gen bestimmt
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Bild A15: Schemader Prifanordnung des instrumentierten Kerbschlagbiegeversuches
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Bild A16: Anforderungen an die Prifkorpergeometrie bel der Bestimmung von kritischen
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104 ————1—+ t e
=310l O wpoPEIV[BY T
BH HDPE1[122] 4 HDPEV[31] I
O HDPE2[122] ¢ HDPEVI[31] |
$ HDPE3[122] B PE[55]
103 B HDPEI[31] @ PEI[46] =
@ HDPEIN[31] [ PEII[46] =
] O PEII[486] N
SQ & PEWV [46] T
© 102 E :
- Uberpriifung des
— Geometriekriteriums: . j%
: V I, PE-HD ohne N
Seitenkerben / _
101 | w 3 PEHDm v v
- Seitenkerben 5]
[ $ Iy, PE-HD ohne 7 <2’
: Séitenkerben,
a/W=0,45
100
0,1 1 10 100
Jld [N/mm]

Bild A17: Anforderungen an die Prufkorpergeometrie bei der Bestimmung von JIntegral-
Werten Jqbei instabiler Rissausbreitung und Jo » bel stabiler Rissausbreitung
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Bild A18: Anforderungen an die Prufkorpergeometrie bel der Bestimmung der dynamischen

Bruchzahigkeit K4 bei instabiler Rissausbreitung
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Bild A19: Schema der Stopp-Block-Prifanordnung fir den instrumentierten Kerbschlagbiege-
versuch
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Bild A21: Jg- und dy-R-Kurven der PE-HD-Werkstoffe mit einer Kristallinitét von 53,3 %

und 54,6 % (PE-HD M36 und M36K) bei konstantem Molekulargewicht von

220 kg/mol
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Bild A22: J4-R-Kurven der PE-HD-Werkstoffe mit einer Kristallinitét von 64,7 bis 71,4 % (PE-
HD M48, M48K und M48L) bei konstantem M olekulargewicht von 220 kg/mol
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Bild A23: dy-R-Kurven der PE-HD-Werkstoffe mit einer Kristallinitét von 64,7 bis 71,4 %
(PE-HD M48, M48K und M48L) bel konstantem Mol ekulargewicht von 220 kg/mol
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Bild A24: J4-R-Kurven der PE-HD-Werkstoffe mit einer Kristallinitdt von 69,8 % bis 85,4 %
(PE-HD M60K, M60 und M60L) bel konstantem Mol ekulargewicht von 220 kg/mol
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Bild A25: dw-R-Kurven der PE-HD-Werkstoffe mit einer Kristallinitét von 69,8 % bis 85,4 %
(PE-HD M60K, M60 und M60L) bei konstantem Molekulargewicht von 220 kg/mol
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Bild A26: J4-R-Kurven der PE-HD-Werkstoffe mit eilnem Molekulargewicht von 350 kg/mol
bzw. 500 kg/mol (PE-HD D350 und D500)
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Bild A27: dw-R-Kurven der PE-HD-Werkstoffe mit einem Molekulargewicht von 350 kg/mol

bzw. 500 kg/mol (PE-HD D350 und D500)
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Bild A28: J4- und dgy-R-Kurven der PE-HD-Werkstoffe mit einem Molekulargewicht von

360 kg/mol (PE-HD D360 und D360K)
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Bild A29: Js- und dgy-R-Kurven der PE-HD-Werkstoffe mit einem

550 kg/mol (PE-HD D550 und D550K)
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Bild A30: dTg4+Wert und Tearing-Modul Ty4 bei ener Rissverlangerung von 0,2 mm i

Abhangigkeit vom Molekulargewicht
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Bild A31l: JT;r-Wert und Tearing-Modul T; bei einer Rissverlangerung von 0,2 mm in

Abhangigkeit von der Kristallinitdt a,
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Bild A32: E-Modul und Streckgrenze bei Schlagbeanspruchung in Abhangigkeit von der

Langperiode Lpexp
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Bild A33: E-Modul und Streckgrenze bei Schlagbeanspruchung in Abhéngigkeit von der

Lamellendicke Lerem
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BildA34: dT4Wert und Tearing-Modul T4 bei ener Rissverlangerung von 0,2 mm in
Abhangigkeit der Anzahl der Tie-Molekile T(My)
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Bild A35: Rissoffnungsverschiebung dyg in Abhangigkeit von strukturellen GrofRen im

Nanometerbereich
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Bild A36: Dissipierte Energie und plastischer Energieanteil in Abhangigkeit von der
Kristallinitdt (a/W = 0,45; ohne Seitenkerben)
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Bild A37: Verformungsaufnahmevermdgen dTy und Risswiderstand gegeniber stabiler Riss-

ausbreitung To>? in Abhangigkeit von der Langperiode
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Bild A38: Einfluss der Langperiode auf das Energieaufnahmevermégen und den Risswiderstand

gegeniiber stabiler Rissausbreitung T,>2 der PE-HD-Werkstoffe
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Bild A39: Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagramme der PE-HD-K- und PE-HD-L-Werkstoffe in
Abhangigkeit von der Kristalinitét (&/W = 0,45; ohne Seitenkerben)
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Bild A40: Schlagkraft-Durchbiegungs-Diagramme der PE-HD-K-Werkstoffe in Abhéngigkeit
vom Molekulargewicht (a/W = 0,45; ohne Seitenkerben)
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Strukturparameter, die nach der Polymerisation beeinflusst werden kdnnen

Struktur parameter

chemische Struktur physikalische Strukturr

nach der Polymerisation:

nicht beeinflussbar beei nflussbar
P chemischer Aufbau, Monomere P Kristalinitét
P Taktizitét P Anordnung der Lamellen, Lamellendicke,
P Verzweigungsgrad, Art der Verzweigung L angperiode
b mittlere relative Molmasse und deren b Grofte der Spharolithe, Ausbildung der
Verteilung (durch starke mechanisch- Sphérolithgrenzen

thermische Beanspruchung z.B. Walzen P Gitterstruktur der kristallinen Bereiche

und Kneten veranderbar) b raumliche Orientierung der Polymer-

molekile
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Tabelle A2:  Einflusse der Strukturparameter auf Festigkeit und Zahigkeit von Polyethylen
Struktur parameter Festigkeit Deformier barkeit

(Flief3punkt, innewohnende (Duktilitét, Zahigkeit)
Erhéhung von: Festigkeit, Bruchfestigkeit)
Molmasse - -
Molmassenverteilung breiter -
- bimodal [43]
Verzweigungsgrad N -
Lange der Kurzketten-
verzweigungen - -
Tie-Molekil-Dichte - wenn Anteil tragender -
Tie-Molekile -
~ weil Langperiode ™
Mobilitét der Tie-Molekille N -
Kristallinitat - -
im Temperaturbereich des - [41]

Fliefens [45] - Maximum bei 70 % [28]
- Risswiderstand gegeniber
stabilem Risswachstum [37,47]
Abkuhlrate
bei Homopolymeren -  [48,58]
bei Copolymeren - [36] - [59]
Lamellendicke - Festigkeit der ~[48], - [27]
Kristalle [48,50] - bei geraden, gut gepackten
 Festigkeit des Kristall-Tie- Lamellen [50]

Molekil-Netzwerk [37]

Perfektion der Lamellen

Lamellenlange

- bel geraden, gut gepackten

Lamellen [50]
Dicke der amorphen
Storschicht - -
SphérolithgrolRe - od. - od.

je nach Ausbildung der Grenzen

kein Einfluss [53]

Kompaktheit der Sphérolithe

breite und schwache
Sphérolithgrenzen

erhoht (- ) oder erniedrigt () die Eigenschaft
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Tabelle A3:  MFR-Bestimmung nach DIN 53735 vor und nach dem Walzen

PE-HD MFR 190/21,6 MFR 190/21,6
vor demWalzen  nach dem Walzen

[9/10min] [9/10min]
M36 20 14
M48 20 16
M60 20 17
D360 6,0 58

D550 1,7-2,3 13
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Tabelle A4;

Molekulare Strukturparameter der PE-HD-Werkstoffe

Y
PE-HD [kg/md]

Ermittlung der

Lc?
[nm]

Lo

[nm]

LPexp®
[nm]

® mit Rontgen bestimmt

@
Latheo

[nm]

|—ctheoa®
[nm]

I-Ptheo@
[nm]

© mit DSC bestimmt

Larem®
[nm]

Lerem®
[nm]

Lprem®
[nm]

® mit TEM bestimnt

Strukturparameter: | @ g5 ynd a; berechnet | aus® und a, berechnet © aus © und a, berechnet
M36K 934 | - - - 21,8 116 10,2 - - -
M36 936 | 200 130 70| 193 105 88 | 17,2 9,6 7,6
M48K 947 | 220 169 51 | 22,7 147 8,0 - - -
M48 948 (235 175 59| 21,8 139 79 | 156 101 55
M48L 954 | 285 21,7 68 | 242 173 69 | 176 126 50
M60K 954 | 245 178 6,7 | 287 200 8,7 - - -
M60 %0 | 295 234 61 | 233 175 58 | 174 12,7 4,7
M60L 970 | 350 288 62 | 265 226 39 | 141 120 2,1
D90 952 230 174 56 | 20,7 142 65 | 134 9,2 4,2
D350 942 | - - - 192 124 6,8 | 10,7 6,9 3,8
D360K 940 | - - - 235 143 9,2 - - -
D360 945 (225 165 60 | 211 128 83 | 149 9,0 59
D500 955 | - - - 228 164 64 | 181 11,7 6,4
D550K 949 | - - - 281 188 9,3 - - -
D550 954 (285 222 63| 251 165 86 | 12,8 8,7 4,1

@ berechnet nach Gl. 9 [94], - keine Messungen
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Tabelle A5:  Wahrscheinlichkeiten zur Bildung von Tie-Molekulen und Tie-Molekil-Dichten
der PE-HD-Werkstoffe

PE-HD 0 P, P Tu(M)? T(M)® T(My)'
[kg/m?]

M36K 934 - - - - -

M36 93 024 020 014 496 0,69

M48K 947 0,21 0,17 0,11 47,5 0,62
M48 948 0,19 0,15 0,09 45,9 0,57
M48L 954 0,13 0,09 0,04 39,5 0,43
MG60K 954 0,18 0,14 0,07 44,7 0,54
M60 960 0,11 0,08 0,03 38,2 0,40
M60L 970 0,06 0,04 0,01 30,5 0,28

D90 952 0,06 0,03 0,01 11,7 0,16
D350 944 - - - - -
D360K 940 - - - - -
D360 945 0,26 0,23 0,17 85,3 1,01
D500 954 - - - - -
D550K 949 - - - - -
D550 954 0,25 0,22 0,17 129,7 1,22

® berechnet nach Gl. 12 [5], © berechnet nach GI. 12 [98],
4 berechnet nach Gl. 20 [42], © berechnet nach Gl. 22 [42],
" berechnet nach GI. 24 [59]

- keine Berechnungen
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Tabelle A6:  Kenngrofien der Risswiderstandskurven fir die Festlegung der Gultigkeit und
Constraint-Faktoren der PE-HD-Werkstoffe

PE-HD Sy Eq Jmax " m w Wy Wexp Wexpd
[N/mm?] [N/mm?] [N/mm] w>10 Wexp >> 1
M36K 23 755 4,6 0,29 28,9 7,3 19,5 7,9
M36 25 709 4.9 0,28 2,3 12 4.8 3,8
M48K 28 1191 5,6 0,16 55 14 35 2,7
M43 31 970 6,2 0,09 8,5 2,8 5,6 4.8
M48L 31 1205 6,3 0,11 10,2 3,2 6,2 59
M60K 37 1210 7.4 0,16 141 12 9,0 54
M60 32 1388 6,5 0,18 2,1 2,1 3,5 3,6
M60L 37 1725 7,5 0,09 10,7 14,4 7,9 10,3
D90 32 1094 - - - - - -
D350 28 778 55 0,25 2,7 19 34 3,2
D360K 23 989 4.6 0,26 2,9 2,2 3,2 3,0
D360 26 994 52 0,17 4,2 3,2 34 3,3
D500 35 1127 7,0 0,15 7,0 3,3 6,1 51
D550K 35 1090 7,1 0,12 3,6 51 19 2,9
D550 31 1207 6,2 0,19 9,7 7,9 6,7 12,1

" e = konstant = 80X.0° mm, - nicht relevant
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Tabelle A7:  Anpassungsfunktionen fur die Risswiderstandskurven der Belastungsparameter Jq
und dgk der PE-HD-Werkstoffe
Potenzfunktion Wurzdlfunktion
PE-HD J= Cl DaC2 ddk - CG DaC7 J= (C4+C5Da)1/2 ddk = (Cg+C9Da)1/2
[N/mm] [10°° mm] [N/mm] [10™ mm]
Ci C, Cs C; Cs Cs Cs Co
M36K - - 151 0,72 - - - -
M36 45 0,44 69 0,28 0,19 22,5 846 4915
M48K 4,0 0,90 54 0,28 -0,52 10,4 513 2827
M48 5,8 0,97 71 0,50 -2,49 21,7 -170 5704
M48L 51 0,98 60 0,55 -1,69 15,2 -200 4064
M60K - - 63 0,30 -4,14 59,7 537 4588
M60 3,3 0,41 55 0,41 0,72 10,4 146 3132
M60L - - - - - - - -
D90 * * * * * * * *
D350 4.4 0,49 74 0,37 -0,15 19,6 336 6077
D360K 4.4 0,52 83 0,41 -0,58 20,3 250 7050
D360 45 0,78 58 0,57 -1,05 17,8 -100 3299
D500 8,1 0,85 111 0,56 -6,05 53,5 -376 12373
D550K 47 0,98 75 0,78 -2,01 23,9 -24,6 4543
D550 10,1 0,95 132 0,75 -5,79 61,9 -433 10117
Lineare Funktion
PE-HD J = C4+CsDa dak = Cg+CoDa
[N/mm] [10°° mm]
C4 C5 C8 C9
M36K -1,3 20,8 - -
M 60K -0,6 13,1 - -
M60L -0,5 49 -12,3 207,0

- nicht relevant, * R-Kurve nicht bestimmbar
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Tabelle A8/A: Bruchmechanische Kennwerte als Risszahigkeiten gegentiber instabiler

Rissausbreitung der PE-HD-Werkstoffe

instabile Rissausbreitung; a/W = 0,2; PK mit SK

PE-HD

Kot S J+S daetS
[MPamm®¥?  [N/mm]  [10°mm]

M36K

M36

M48K

M48

M48L

MG60K

M60

M60L

73,0+ 3,6 6,0+06 183+90

82,8+ 27 55+03 127+6,0

949+4,1 48+08 118+8,0

D90
D350

D360K

D360

D500

D550K

D550

68,5+ 4,9 33+04 93+8,0
80,3+ 5,2 57+0,7 161+119

92,6 +4,7 6,7+03 183251

1272+9,0 120+x13 229+14,9

1235+ 11,1 126+20 235%+150

- keine Messungen, * nicht bestimmbar
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Tabelle A8/B: Bruchmechanische Kennwerte als Risszahigkeiten gegentiber stabiler
Rissausbreitung der PE-HD-Werkstoffe
stabile Rissausbreitung; a/W = 0,45; Prifkorper (PK) ohne SK

PEHD | Jo *&  dhp S | TP +§ T2 4§ | JT,:S  dT4%S

[NNmm] .5, [10°mm] -5 -S, -S, [N/mm]  [10°mm]
M36K | 2,9 +1177 47 +g77 29,6 +g77 5,6 +212 . *
M36 2,2 +856 w0 | 56 +g§ 18 +8§ 132+27 71%29
M4sK | 09 J_'g'j_’ 34 +11§’ 6,3 +11;‘ 2,0 “_Lg,’f 77+16 60+24
M48 1,2 +857 32 +1139 6,1 +11g 2,5 +gé 11,1£21 90+26
M4sL | 1,05 +éé 25 +1232 6,3 +22$ 2,6 +g§ 93+50 78+16
MBOK | 2,0 +1111 29 “_“274? 11,7 +2211 1,9 ff 265+79 T75+75
MeO | 17 oo 8 10| 46 o7 25 o5 | 68230 67226
M6OL | 05 +g§ 20 7|60 +11§ 9,6 +11§ * *
DYO . . . .
D30 | 20 ‘oo 41 5|50 oi 21 107 [100£20 s6x4l
D3OK | 19 ‘o, 48 T |93 ¢ 3 T [100:26 152:23
D0 | 13 g5 B o | 72 Tor 25 05 [130x11  e3x9
D500 | 21 ‘oo 46 g |81 Yy a1 07 [247:38 200:23
Dssok | 10 Tor 2 2D a1 09 26 0% (10829 70:27
Dss0 | 22 oe 3 0130 57 57 1y |384:48 19637

* nicht bestimmbar
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