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Kurzfassung

Diese Arbeit zielt auf die Entwicklung duroplastischer Nanoverbundwerkstoffe mit ho-
her mechanischer und tribologischer Leistungsfahigkeit. Die Basismaterialien sind
Epoxydharz als Matrix sowie keramische Nanopartikel aus Aluminiumoxid und Titan-
dioxid als Verstarkungsmaterial. Die systematische Variation von Partikelvolumenge-
halten und die Herstellung von Nanoverbundwerkstoffen in Serien fihren zum Ziel.
Aus diesen Serien lassen sich die flr ein gewinschtes Eigenschaftsprofil optimalen
Partikelgehalte ableiten.

Die praxisorientierte Herstellung von Nanoverbundwerkstoffen erfordert die Anwen-
dung industrienaher und skalierbarer Methoden zur Einarbeitung der pulverférmigen,
agglomerierten Nanopartikel in das flissige Harz, gefolgt von deren Dispergierung. Da-
zu wurden mechanische Dispergiertechnologien ausgewahlt und eingesetzt, welche
die Agglomerate durch Einwirkung hoher Krafte zerkleinern. Dissolver und Tauchmuih-
len erwiesen sich als geeignete Maschinen, denn sie erlauben die Dispergierung unter
exakt kontrollierbaren Prozessbedingungen und bewirken eine homogene Verteilung
kleiner Teilchen im flissigen Epoxydharz, ein Zustand, der auch im ausgeharteten
Material erhalten bleibt. Diese Arbeit stellt geeignete Dispergierprozesse fur Dissolver
und Tauchmihle zur Verfiigung.

Die so hergestellten Serien an Nanoverbundwerkstoffen wurden umfangreich material-
wissenschaftlich charakterisiert und nach Ursachen fir die Wirkung der eingebrachten
Nanopartikel gesucht. Es ergeben sich bei guter Dispergierung deutliche Verbesserun-
gen der mechanischen Eigenschaften, wobei geringe Nanopartikelgehalte (<5 Vol.%)
bereits ausreichen, um diese zu erzielen. Abh&ngig vom Partikelgehalt demonstrieren
die Materialien Steigerungen des Elastizitditsmoduls und der Festigkeit bei sehr ge-
ringen EinbuRen an Duktilitat. Die eingehende Untersuchung der bruchmechanischen
Eigenschaften mittels LEBM liefert Zahigkeitsanstiege (K;., G;., CTOD), die mit ei-
ner Ublichen Kautschuk-Modifizierung durchaus vergleichbar sind, ohne jedoch deren
Nachteile in Form eines Modulabfalles in Kauf nehmen zu missen. Keramische Na-
nopartikel leisten damit die Auflosung des Steifigkeit-/Zahigkeits-Paradigmas, wodurch
nun Werkstoffe entwickelbar sind, die sich durch verbesserte Bruchzéhigkeit bei gleich-
zeitiger Steifigkeits- und Festigkeitserhdhung auszeichnen. Mit diesen Charakteristiken
geht auch die Erh6hung der Glastbergangstemperatur und Temperaturstabilitat ein-
her. Unter dynamischer Belastung behindern Nanopartikel sogar die Ausbreitung von
Rissen im Kunststoff und heben damit den Widerstand gegen Ermudungsrissausbrei-
tung auf ein hdheres Niveau. Weiterhin verbessern geringe Nanopartikelgehalte (0,5-2
Vol%) den VerschleiRwiderstand von Epoxydharz unter Gleitverschleil3bedingungen.
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Vi Kurzfassung

Fraktographische Untersuchungen ergaben Hinweise auf die verantwortlichen Ver-
starkungsmechanismen. Die Nanopartikel bewirken eine Superposition verschiedener
energiedissipativer Mechanismen im Epoxydharz, z.B. Crack pinning, Debonding,
plastische Deformation der Matrix, Mikrorissbildung, Rissablenkung und Ausrundung
der Riss-Spitze. Diese stehen in engem Zusammenhang zur Mikrostruktur der Ma-
terialien. Den Fingerabdruck dieser Mikrostruktur lieferten mikroskopische Methoden
(REM, TEM, AFM). Sie beweisen, dass bereits das Epoxydharz eine komplexe Struktur
aufweist, die sich freilich durch den Einfluss der Nanopartikel und die resultierenden
Grenzflachenwechselwirkungen stark andert. Um Zusammenhange zu verdeutlichen,
wurden mikrostrukturelle und mechanische Eigenschaften korreliert, und teilweise
analytisch modelliert (Young’scher Modul). Als hilfreich erwiesen sich hier erganzende
Untersuchungen der mikromechanischen Eigenschaften in kleinsten Bereichen der
Werkstoffe mittels Nanoindentation.

Im Hinblick auf traditionelle und seit langem bewahrte Verbundwerkstoff-Rezepturen
hat sich gezeigt, dass Nanopartikeln ihre Verstarkungswirkung auch in Kombination
mit Mikropartikel (Glaskugeln, CaSiOs;) bewahren, sodass bei vergleichbarem oder
erhohtem Nutzen der Mikropartikelanteil reduziert werden kann.

Aufgrund der Uberzeugenden Eigenschaften bieten duroplastische Nanoverbundwerk-
stoffe ein groRes Anwendungspotenzial. Sie sind als tribologisch und mechanisch wi-
derstandsfahige Beschichtungen, als Matrizes in faserverstarkten Kompositen oder per
se einsetzbar.



Abstract

This work focuses on the development of thermosetting nanocomposites with high
mechanical and tribological performance. The materials were chosen to be epoxy
resin as a matrix and ceramic nanoparticles (aluminium oxide and titanium dioxide)
as modifiers. The method of choice for reaching the aim is the systematic variation of
particle volume amounts and the manufacturing of series of nanocomposites, which
allow deducing the wished formulations.

The application oriented manufacturing of nanocomposites necessitates the use of
scalable industrial Methods for working the powdery nanoparticle agglomerates into
the liquid resin, followed by dispersion processes. For this purpose, mechanical di-
spersion technologies have been chosen and applied, which break the agglomerates
under high shear forces. The Dissolver and the Torus Mill turned out to be suitable
devices allowing to disperse the particles under controlled processing conditions. This
results in a homogeneous distribution of particles in the liquid epoxy. In fact, the state
of well distributed the particles is preserved also in the cured resin. This work provides
suitable dispersion processes for both the Dissolver and the Torus Mill.

The newly developed nanocomposites were extensively characterized with respect to
their mechanical performance, and also with special attention to the reinforcing effects.
Provided that nanoparticles are well dispersed within the polymer, the mechanical
properties have proved to be strongly enhanced by the particles. Low filler amounts
(< 5 Vol.%) are already sufficient to gain the wished effects. Depending on the filler
volume fraction, the materials demonstrate improvements in modulus and strength
without reducing ductility. The detailed examination of fracture mechanical properties
by means of LEFM revealed toughness increases (K., G;., C'TOD) which are com-
parable to that of rubber tougheners in epoxy. However, the traditional loss in modulus
in the latter systems is avoided by the use of nanoparticles. Accordingly, the ceramic
nanofillers are able to overcome the stiffness-toughness paradigm, so that materials
feature improved fracture toughness, stiffness and strength simultaneously can now be
developed. These characteristics are accompanied at the same time by an increase in
the glass transition temperature and the temperature stability. Besides, the nanopartic-
les hinder the propagation of small cracks within the matrix and increase the resistance
to fatigue crack propagation. As a matter of fact, one finds also the wear resistance
being improved under sliding wear conditions.

Examinations on fractured specimen surfaces provided information about the mecha-
nisms responsible for reinforcement. The nanoparticles generate a superposition of

Vii



viii Abstract

several energy dissipating mechanisms in the epoxy, e.g. crack pinning, debonding,
plastic deformation of the matrix, microcracking, crack deflection and crack tip blun-
ting. These are closely related to the microstructure of the materials. The characteristic
finger prints of the microstructure could be verified by microscopy methods (SEM,
TEM, AFM). It was proved true, that even in neat epoxy resin a complex microstructure
exists, which is, however, strongly influenced by the nanoparticles and the resulting
interfacial interactions. In order to clarify the relevant relationships, the microstructural
and mechanical properties were correlated. On the basis of the latter, the Young’s
modulus was modelled analytically. It proved to be helpful to supplementary conduct
micromechanical properties examinations by nanoindentation in small areas of the
material.

With respect to traditional and approved composite formulations, it was shown that the
nanoparticles preserve their reinforcing capabilities if combined with micro-fillers (glass
spheres, CaSiOs). Therefore, the absolute amount of micro-fillers might now be redu-
ced at comparable or even improved level of the material’'s mechanical performance.

The persuasive properties of epoxy nhanocomposites offer a great potential to be app-
lied in parts and components. They serve well as coatings with high wear resistance,
as matrices in fibre reinforced composites, and as bulk materials.
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1 Einleitung

Das Wort ,Nanos* entspringt der griechischen Sprache und bedeutet ,Zwerg“. Ein Na-
nometer entspricht einem Milliardstel Meter (10~m). Die Winzigkeit dieser Dimension
leuchtet schnell ein, wenn man die Erde aus dem Weltraum betrachtet: Das Verhéltnis
des Erd-Durchmessers zu dem einer Haselnuss in der Pfote eines Eichhérnchens ent-
spricht etwa dem Verhaltnis eines Meter zu einem Nanometer. Der Querschnitt eines
Haares am Ohr des Eichhérnchens (d ~ 50 um) bietet auerdem Platz fir 250.000
kugelige Nanopartikel (s = 100 nm).

Die Natur nutzt winzige mineralische Nanopartikel und lagert sie in weiche organische
Protein-(Polymer-)Matrizes ein. Die steifen, plattchenformigen Nanoteilchen verleihen
der weichen Matrix besondere mechanische Widerstandskraft. Solchen natirlichen
Nanoverbundwerkstoffen, die man z.B. in Knochen und Z&hnen findet, steht der In-
genieur staunend und bewundernd gegeniber. In Knochen generiert die Verbindung
von weichem Kollagen (F ~ 50— 100 M Pa) mit steifen Hydroxyappatit-Nanoplattchen
(F ~ 50 — 100 GPa) einen sehr steifen Nanoverbundwerkstoff (£ ~ 10 — 20 GPa),
der darliber hinaus mit einer Festigkeit und Bruchzahigkeit (K;. ~ 2 — 7 M Pa+/m)
aufwarten kann, die um das 3 bis 7-fache hoher liegt, als jede der Ausgangskompo-
nenten [1]. Die Anteile Kollagen/Hydoxyappatit im Material entsprechen etwa 60:40
Vol.%. Bruchmechanische und mikroskopische Untersuchungen der Verstarkungs-
prinzipien an Knochen, Zahnen und Muscheln gaben preis, dass die dreidimensional
plattchenférmigen, mineralischen Kristalle den gréf3ten Teil der Zuglasten tragen. Sie
sind parallel versetzt in der Proteinmatrix angeordnet, so dass elastische Proteine die
Last optimal auf die Nanoplattchen tUbertragen. Gleichzeitig kdnnen die Proteine durch
Scherung plastisch verformen und garantieren so die Zahigkeit des Materials. Die
Nanodimension der Plattchen liegt unterhalb einer kritischen Lange (30-200 nm) und
macht die Materialien tolerant gegentber kleinen Fehlstellen und Griffith-Rissen (Bild
1.1) [2, 3]. Naturliche ,Bauteil“-Strukturen aus Nanoverbundwerkstoffen nutzen dieses
gebotene Eigenschaftspotenzial, um konsequent ein last-adaptives Leichtbau-Design
umzusetzen (z.B. Trabekelstruktur in Knochen), das sogar weitgehend gesichert ist
durch die Fahigkeit des Materials zur Selbstheilung von Defekten.

Noch sucht man die Vereinigung solch herausragender Eigenschaften vergeblich in
technischen Kompositen. Es scheint nicht moéglich, die Strukturen der Natur zu ko-
pieren, aufgrund ihrer Komplexitat. Moglich ist aber, vom Aufbau naturlicher Verbund-
werkstoffe zu lernen, um innovative Funktionsprinzipien mit den aktuellen technischen
Mitteln in die Technik zu Gbertragen und wesentlich leistungsfahigere, der Natur sogar
Uberlegene Werkstoffe zu entwickeln.



2 Einleitung

Tension zone

Mineral - _
platelet — In protein . ?
t\ o,
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Bild 1.1: Nanoverbundwerkstoffe aus der Natur nach Gao et al. [2,3]. Aufgrund der
Dimension der Nanopléttchen tolerieren die Materialien kleine Fehlstellen und
Risse. Die Architektur der Mikrostruktur garantiert Steifigkeit, Festigkeit und
Zahigkeit zugleich.

Im Falle von Nanokompositen waren Funktionsprinzipien z.B. (1) die Einbindung stei-
fer Nanopartikel, deren Dimensionen unterhalb einer kritischen Rissl&dnge der Matrix
liegt, (2) die homogene Verteilung der Nanofullstoffe in der Matrix und (3) eine gezielte
Anbindung der Teilchen an die Matrix zur Lastlbertragung.

In den letzten Jahren wurden erhebliche Anstrengungen unternommen, um polymere
Nanoverbundwerkstoffe mit dreidimensionalen, nanoskaligen Verstarkungsteilchen zu
modifizieren und damit mechanische, thermische und physikalische Eigenschaften
zu verbessern. Einige Arbeiten an Epoxydharz/Schichtsilikat-Nanoverbundwerkstoffen
zeigten, dass diese Mallnahme Modul und Z&ahigkeit steigern kann, bei etwa gleich



bleibender Festigkeit [4]. Jedoch liegt meist ein erheblicher Aufwand in der (chemi-
schen) Exfolierung und Dispergierung der Nanoplattchen in der Matrix.

In der Technik hat sich bisher u.a. die eindimensionale Verstarkung von Polymer-
matrizes durch spharische Mikro-Fullstoffe (z.B. Glaskugeln, Kautschukpartikel, Kern-
Schale-Partikel) bewahrt, obwohl dadurch teilweise Einbuf3en in mechanischen Eigen-
schaften in Kauf genommen werden, etwa in Form einer Reduktion der Festigkeit oder
des Moduls. Mittlerweile sind jedoch am Markt harte, keramische und kugelférmige
Nanopartikel erhaltlich, die grol3es Potenzial fur die eindimensionale Verstarkung von
thermoplastischen und duroplastischen Polymeren vermuten lassen. Diese Nanoparti-
kel (z.B. TiO,, Al,O3) werden als Pulver bereits im Tonnenmal3stab produziert und sind
kommerziell gut verfligbar.

Es stellt sich die Frage, inwieweit sich mechanische Eigenschaften von Epoxydharzen
durch spharische, keramische Nanopartikel (Aluminiumoxid und Titandioxid) verbes-
sern lassen. Es ist das Ziel dieser Arbeit, das Harz systematisch so zu modifizieren,
dass ein verbessertes mechanisches Leistungsprofil entsteht. Dies erfordert, die pul-
verformigen, agglomerierten Nanopartikel in das flissige Harz einzuarbeiten und sie
als moglichst kleine Teilchen homogen in der Matrix zu verteilen. Um die Nanopartikel
im Harz reproduzierbar zu dispergieren, werden etablierte und neuartige, skalierbare
Dispergiertechnologien eingesetzt, die sich bereits in der Farben- und Lackindustrie
bewahrt haben. Dies gewahrleistet den schnellen Wissenstransfer zur Herstellung von
Nanokompositen in die Industrie und die Anwendung von Rezepturen in innovativen
Produkten.

Die mechanische Leistungsfahigkeit der Nanoverbundwerkstoffe wird ausgiebig unter-
sucht und die Ergebnisse mit traditionell partikelverstarkten Epoxydharzen verglichen.
Einige der fur die Verstarkungswirkung von keramischen Nanopartikeln verantwortli-
chen Mechanismen werden im Detail diskutiert und mit der vorgefundenen Mikrostruk-
tur von Nanoverbundwerkstoffen korreliert.

Die aus den Ergebnissen neu erarbeiteten Rezepturen fir Nanoverbundwerkstoffe soll-
ten einen erhéhten werkstofflichen Nutzwert fir Bauteile in unterschiedlichen Anwen-
dungen und Industriezweigen erwarten lassen, z.B. als Beschichtungen oder Festkor-
per in Luft und Raumfahrt und im Automobil.






2 Grundlagen und Stand der Technik

2.1 Charakteristika von Nanopartikeln und Nanoverbundwer kstoffen

Der Einsatz von Nanoteilchen in der Historie war unbewusst, die Herstellung empi-
risch, die technischen Auswirkungen waren jedoch enorm. Farbeffekte wurden bei-
spielsweise mit Nanopartikeln schon vor Jahrhunderten erzielt. Im Altertum schufen
Romer um das Jahr 350 n.Chr. den ,Lycurgus-Becher, ein scheinbar griines Trink-
gefal? aus Glas und Nanoteilchen (Bild 2.1, links). Von Innen beleuchtet, andert der
Becher jedoch seine Farbe in Rot. Auch die transparenten Kirchenfenster der mittel-
alterlichen Kathedrale von Chartres (1200 n.Chr.) erstrahlen in leuchtendem Rot (Bild
2.1, rechts). Die Handwerksmeister hatten bei der Herstellung (unbewusst) fein disper-
gierte Gold-Nanopartikel im Glas erzeugt. Das sehr haltbare Blau-Pigment der Maya
in Mittelamerika (900 n.Chr.) basiert auf der Einlagerung von Nanoteilchen aus Eisen
in das kafigartige Silikatgertst von Tonmineralien, wo sie gut geschuitzt sind.

Bild 2.1: Links: Der romische Lycurgus-Becher (350 n.Chr.) aus Glas und Silber/Gold-
Nanoteilchen (70 nm, 70%Ag:30%Au) erscheint in reflektiertem Licht grun,
erstrahlt jedoch rot, wenn er von Innen beleuchtet wird [5]. Rechts: Die Fenster
der Kathedrale von Chartres strahlen durch Gold-Nanopartikel ebenfalls in
leuchtendem Rubinrot (1200 n.Chr.).

Besonders bedeutungsvoll fur die Entwicklung von Waffen war die Hartung der Schnei-
den von Schwertern. Durch Schmieden und Tempern bei hohen Temperaturen entste-
hen Mikro- und Nanopartikel aus Kohlenstoff, die sich in das Metall einlagern und die
Belastbarkeit (Harte, Modul, Zahigkeit) von Eisen erhdéhen.

Heute jedoch lassen sich mit fortschreitendem Wissen und technischen Mdglichkei-
ten nicht nur Wirkprinzipien von Nanoteilchen verstehen, sondern auch Nanomateria-
lien fr bestimmte Funktionen gezielt mafl3schneidern. Forschung und Technologie im
heterogenen Technologiefeld der Nanotechnologie versprechen Materialien mit vollig
neuartigen Eigenschaften auszustatten [6, 7]. Nanopartikel ermdglichen elektrische,
magnetische und optische Funktionalitat.
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Bild 2.2: Arten von Nanopartikeln. 1D: Eindimensional, kugelig (z.B. Al,O3), 2D: Zwei-
dimensional, faserig (z.B. Nanofasern, Nanotubes), 3D: Dreidimensional,
plattchenartig, (z.B. Schichtsilikate, Clay)

Nanopartikulare Tone (Clay) werden bereits als Fullstoff in Polymeren eingesetzt, um
Gasdiffusion durch Verpackungsfolien zu verringern. Technische Rul3partikel und Kie-
selsadure (SiO;) in Gummimischungen verbessern die mechanischen und tribologi-
schen Eigenschaften von Autoreifen durch Reduktion des Rollwiderstandes und Ver-
schleif3es [8]. Beschichtungen aus Nanoverbundwerkstoffen verhindern Korrosion, er-
hoéhen den Kratzwiderstand von Lacken [9] oder weisen Schmutz ab. Fir Luft- und
Raumfahrt versprechen nanopartikelverstarkte Polymere ein groRes Anwendungspo-
tenzial in Strukturkomponenten wo hohe mechanische Festigkeit sowie Hitze- und
Strahlungsbestandigkeit gefordert ist [10]. Dort arbeitet man intensiv am Einsatz von
Kohlenstoff-Nanoréhrchen, um Strukturgewicht einzusparen. Keramische Titandioxid-
(TiO2-)Nanopartikel in Sonnenschutzmitteln schitzen die Haut vor UV-Strahlung. In
Verbindung mit Glimmer bewirken TiO,-Nanopartikel optische Effekte. Die resultieren-
den Effektpigmente &ndern abhangig vom Blickwinkel des Betrachters die Farberschei-
nung von Lacken [6, 11].

Die Wirkung von Nanopartikeln ist mal3geblich durch ihre Dimension bestimmt. Es gibt
drei Arten von Nanoteilchen, die sich gemaf Bild 2.2 in ein-, zwei- und dreidimensio-
nale Typen einteilen lassen [12]. Die Wirkung von Nanopartikeln hangt fundamental
von ihrer Oberflache (und deren Struktur) ab, deren chemischer Zusammensetzung
und den resultierenden Interaktionen mit der Umgebung (bzw. der Matrix). In Nan-
odimensionen zeigen Teilchen eher quantenmechanisches Verhalten, das sich vom
Verhalten grof3erer Partikel des gleichen Materials unterscheidet.

Charakteristisch fur Nanopartikel ist ihre grof3e spezifische Oberflache (Oberflache pro
Masse). Bei kugelformigen Partikeln verhéalt sich das Oberflachen/Volumen-Verhaltnis
antiproportional zum Partikelradius gemaR O/V ~3/r, (Bild 2.2).
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Bild 2.3: Oben: Zusammenhang zwischen Durchmesser, Anzahl, Oberflache (Grenz-
flache) und Abstand von Nanopartikeln fir einen Referenzquader mit ei-
nem Volumen von 50000 um?® und einem Partikelgehalt von 3 Vol.%. Mitte:
(A) Theoretisch resultierende Mikrostruktur eines Verbundwerkstoffes mit Na-
nopartikeln (100 nm) und (B) mit Mikropartikeln (10 um). Unten: Reale Mi-
krostruktur mit (C) Nanopartikeln (Al;O3) und (D) Mikropartikeln (Glaskugeln).
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Bei Fasern gilt O/V ~ 2/r;,+2/l und bei Plattchen O/V ~ 2/t+4/l. Der Vergleich
von kugelférmigen Mikro- und Nanopartikeln offenbart also, dass bei abnehmendem
Partikeldurchmesser das Verhaltnis von Oberflache zu Volumen stark zunimmt.

Um die resultierende Mikrostruktur eines Nanoverbundwerkstoffe zu verstehen ist es
hilfreich, sich die Zusammenhange zwischen Partikelgrof3en, der resultierenden An-
zahl und absoluten Oberflache zu verdeutlichen (Bild 2.3). Man gebe eine jeweils
gleich grof3e Volumenmenge (3 Vol.%) an Partikeln in einen virtuellen Quader mit dem
Referenzvolumen von 50000 um? [13]. Im Falle von Mikropartikeln (d = 10 um) zahlt
man nur etwa drei Partikel. Gibt man jedoch Nanopartikel (d = 100 nm) hinein, dann
finden sich etwa 3 Millionen einzelner Partikel im gleichen Volumen, die jedoch eine
viel gréRere Grenzflache im Quader bereitstellen als die Mikropartikel. Die Interaktio-
nen in Grenzflachen beeinflussen mechanische Materialeigenschaften sehr stark; in
Nanodimensionen kdnnen sie die Eigenschaften sogar dominieren.

Ein Riss, der durch diese Materialien propagiert, begegnet im Nanoverbundwerkstoff
sehr viel mehr Partikeln als im Mikroverbundwerkstoff. Die Interaktionen zwischen Riss
und Hindernis vervielfaltigen sich. Dadurch &ndern sich die mechanischen Eigenschaf-
ten, die Zahigkeit steigt. Die Voraussetzung dafir sind allerdings homogen in der Matrix
verteilte Nanopartikel.

2.2 Krafte zwischen kleinen Partikeln

Kolloidale Teilchen haben die Eigenart, sich zu grol3eren Einheiten zu assoziieren. Der
Grund sind Wechselwirkungen zwischen den einzelnen Partikeln. Die Hohe der An-
ziehungskrafte zwischen Partikeln hangt von deren Grél3e, Form und Polaritat ab. Je
nach chemischer Struktur resultieren die Kréfte aus einer Superposition von elektrosta-
tischen Coulomb-Kréaften, Wasserstoffbriickenbindungen und van-der-Waals-Kréaften.
Die dadurch entstehenden Haftkrafte beim Kontakt von Partikeln gilt es zu tberwinden,
wenn man die Partikel voneinander trennen will. Fir Nanopartikel, wie z.B. TiO, und
Al,O3, ist die van-der-Waals (vdW) Anziehungskraft bei Berihrung untereinander um
ein Vielfaches grol3er als die Erdanziehungskraft, denn die Masse der Nanoteilchen ist
sehr klein.

Fur das Leben auf der Erde ist dies ein Segen, denn ohne die Dominanz der Anzie-
hungskraft ware die Luft voller Staubpartikel und Lebewesen kdnnten nicht atmen [11].
Fir die Entwickler von Nanoverbundwerkstoffen bedeutet das jedoch Aufwand, denn
beim Dispergieren gilt es, die Kontaktkrafte zu Gberwinden, die Priméarpartikel von ein-
ander zu trennen und sie mdglichst homogen in der Matrix zu verteilen.
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Van der Waals-Wechselwirkung

Prinzipiell wirken van-der-Waals-Krafte (vdW) zwischen allen Oberflachen, da sie auf
guantenmechanische Phanomene zurtickzufiihren sind. Bei Kontakt treten Molekile
und Teilchen miteinander in Wechselwirkung. Grund ist die spontane Polarisierung
auch unpolarer Teilchen in fluktuierenden elektromagnetischen Feldern. Diese Felder
induzieren in den benachbarten Teilchen ein Dipolmoment, sodass es zu Wechselwir-
kungen zwischen ihnen kommt. Die vdW-Kraft zwischen zwei kugelférmigen Partikeln
im Vakuum ergibt sich zu [14]

Ay Ri- R
6'(12 R1+R2

Foaw = x d,, (2.1)
Sie fallt linear mit dem Teilchendurchmesser ab. Die Hamaker-Konstante Ay [J] ist ein
materialspezifischer und vom Umgebungsmedium abhangiger Proportionalitatsfaktor,
der die vdW-Kréfte maRgeblich bestimmt. GIl.2.1 bietet zwei Mdglichkeiten an, um die
vdW-Kréfte zwischen Teilchen zu modifizieren. Einerseits lasst sich A; modifizieren,
indem man Teilchen beschichtet oder dotiert. Dadurch verandert man die Wechsel-
wirkungsenergie. Andererseits ist der Kontaktabstand « beeinflussbar, z.B. Gber eine
Anderung der Oberflachenrauigkeit.

Elektrostatische Abstol3ungskrafte

Elektrostatische AbstoRungskrafte (Born'sche bzw. Doppelschichtkrafte) entstehen,
wenn sich zwei Teilchen so weit anndhern, dass ihre Gegenionenwolken im atomaren
Bereich tberlappen und sich abstol3en. Daher besitzen sie nur eine kurze Reichweite
von wenigen Angstréom (1A=0,1 nm). Die abstoRende Kraft zwischen zwei kugelférmi-
gen, identischen Partikeln verhalt sich proportional zum Teilchenabstand 2¢ und zum
Teilchenradius ry.

DLVO-Theorie

Die DLVO-Theorie (nach Derjaguin, Landau, Verwey, Overbeek) geht davon aus, dass
die Gesamtwechselwirkung zwischen zwei Teilchen in einem Dispergiermedium durch
eine Superposition der anziehenden vdW-Krafte und der abstoRenden elektrostati-
schen Krafte entsteht. Aus einem negativen Wechselwirkungspotenzial ergeben sich
Anziehungskréfte, aus dem positiven entsprechend AbstoRungskrafte. Ihre charakte-
ristische Reichweite ist meist kleiner als 10 nm.
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Strukturelle Aspekte

Charakteristisch fur die Adhasionskrafte zwischen kugelférmigen Partikeln ist ihre kur-
ze Reichweite. Die Krafte zwischen Partikeln sollten mit wachsendem Teilchendurch-
messer d, ansteigen (Gl.2.1). Die Erfahrung lehrt jedoch das Gegenteil: an einer frisch
gestrichenen Wand haftet schlecht angeriihrte Farbe nur schwach, denn sie enthalt
Farbpartikel als Agglomerate und Klimpchen, die man leicht abkratzen kann. Eine gu-
te Dispersionsfarbe mit sehr kleinen Pigmenten verbindet sich jedoch dauerhaft mit
dem Untergrund. Ursache dieses Phanomens sind u.a. die auf Teilchen wirkenden
Massenkrafte. Massenkrafte nehmen mit dem Partikeldurchmesser d,, stark ab, und
folglich steigen die relativen Adhasionskrafte Uberproportional an, wie folgende Bezie-

hung beweist:
Faw A 1 1

Fo  4mpga? 'd_f, > d_z%

(2.2)

Je Kkleiner die PartikelgréRe ist, desto geringer ist ihre Masse und desto starker sind
die relativen, interpartikularen Wechselwirkungen. Dies bedeutet, dass der Energie-
aufwand hoher sein muss, um kleine Partikel voneinander zu trennen. Bild 2.4 ver-
anschaulicht dieses Phanomen am Beispiel von TiO,- und Al,Os-Partikeln. In Agglo-
meraten sind die Primé&rpartikel, also die jeweils kleinsten Einzelteilchen, tber Ecken
und Kanten durch relativ geringe Adhasionskrafte miteinander verbunden. Die Parti-
kel lassen sich durch Dispergierprozesse unter Energieaufwand voneinander trennen.
Verwachsen Primarpartikel jedoch flachig miteinander, z.B. durch Sinterung wéhrend
der Abscheidung aus der Gasphase, dann sind starke chemische Bindungen zu Uber-
winden. Es wird davon ausgegangen, dass sehr kleine Sinteraggregate mit herkdbmm-
lichen, mechanischen Dispergiertechniken nicht trennbar sind.
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Bild 2.4: Einfluss abnehmender Partikelgrof3e auf Krafte. Links: Van-der-Waals-Kréfte
(vdW) nehmen ab, jedoch weniger stark als Massenkrafte. Rechts: vdW-
Krafte nehmen relativ zu Massenkraften stark zu (ay reprasentiert den Kon-
taktabstand zweier haftender Teilchen).
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Eine bedingte Kontrolle der Krafte zwischen Teilchen ist Gber die (chemische) Mo-
difikation der Partikeloberflache mdoglich [15]. In Bezug auf die Herstellung partikel-
verstarkter Polymere mit verbessertem mechanischem Eigenschaftsprofil ist es wiin-
schenswert, die Wechselwirkungen zwischen den Partikeln so einzustellen, dass sie
einerseits mit wenig Aufwand dispergierbar sind, andererseits aber (mafldgeschneidert)
an die Matrix anbinden [16-18].

2.3 Herstellung von Nanoverbundwerkstoffen

Das charakteristische Ziel bei der Herstellung von Nanoverbundwerkstoffen besteht
darin, aus den Basiskomponenten einen Verbundwerkstoff zu schaffen, dessen Mi-
krostruktur definierte Inhomogenitaten im GréRenbereich weniger Nanometer enthalt.
Gemal dieser Festlegung ist es bei Anfertigung eines Nanokomposits aus einem Po-
lymer und anorganischen Nanopartikeln notwendig, die Nanopartikel homogen in der
Polymermatrix zu verteilen. Um dies zu erreichen, existieren verschiedene Vorgehens-
weisen mechanischer oder chemischer Art oder Kombinationen hiervon.

Die Herstellung von Nanoverbundwerkstoffen aus Epoxydharz und pulverférmigen, an-
organischen Nanopartikeln erfordert malRgeschneiderte Prozesse und Techniken. Zu-
nachst sind die Pulver in das flissige Harz einzuarbeiten, gefolgt von Arbeitsschritten
zur gleichméRigen Verteilung (Dispergierung) der Nanopartikel im Harz. Die Zugabe
des Vernetzungsmittels und ein anschliel3ender thermischer Hartungsprozess fuhren
zur Aushéartung der Harz/Partikel-Dispersion und zur Ausbildung charakteristischer Mi-
krostrukturen. Im Folgenden sind Méglichkeiten zur mechanischen Dispergierung pul-
verformiger Partikel in flissigen Medien naher beschrieben. Einige dieser Dispergier-
techniken wurden in dieser Arbeit angewendet.

2.3.1 Methoden zur mechanischen Dispergierung kleiner Tei Ichen

Eine Kernherausforderung besteht darin, die Nanopartikel als einzelne Teilchen im Po-
lymer zu verteilen. Dies erfordert, die Kraftwechselwirkungen zwischen den Teilchen zu
Uberwinden, und die Agglomerate dadurch aufzutrennen. Dazu stehen verschiedene
Technologien und mechanische Verfahren zur Verfiigung, die auch grof3technisch zur
Herstellung von Farben und Lacken in der Industrie eingesetzt werden. Das Wirkprin-
zip mechanischer Dispergierverfahren ist charakterisiert durch die Ubertragung hoher
Scherkrafte von einem flissigen Medium auf die Agglomerate. Dies geschieht in lami-
naren oder anndhernd turbulenten Strémungsgefallen [19]. Im Folgenden sind einige
Technologien néaher beschrieben. Tabelle 2.1 (Seite 12) gibt einen Uberblick.
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Tabelle 2.1: Mechanische Dispergiertechnologien
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Dissolver

Dissolver sind Zahnscheibenrihrer und werden zur Dispergierung von Partikeln in
Flissigkeiten eingesetzt. Ein Anwendungsgebiet ist z.B. die Herstellung von Nassla-
cken [19]. Eine Dispergierscheibe rotiert mit hoher Geschwindigkeit im Dispergiergut
und erzeugt eine Wirbelstromung. Zur Zerkleinerung der Agglomerate sollen die an der
Scheibe und in der Stromung herrschenden Scherkrafte hoch genug sein. Die erforder-
lichen Scherkrafte werden durch hohe Umfangsgeschwindigkeiten erzielt. Gré3tmagli-
che Schubspannungen treten auf, wenn sich geometrische Verhaltnisse (Rihrscheibe,
Ruhrbehalter, Fullhéhe, ScheibengrofRe und -form) und Prozessparameter (Drehzahl,
Viskositat, Mahlgutformulierung) optimal ergdnzen. Folgende Richtwerte gelten: (1) der
Behalterdurchmesser soll dem 2- bis 3-fachen des Scheibendurchmessers D, entspre-
chen, (2) der Abstand der Dispergierscheibe zum Boden H betragt etwa 0,5- D;, und
(3) die Fullnéhe liegt bei 3-D;. Beim Dispergieren von Agglomeraten ist der Aufbau
einer laminaren Stromung gewtnscht. Die Zahnung der Dispergierscheibe bewirkt ei-
ne verbesserte Umwalzung und eine Zug-/Druck-Wechselbeanspruchung des Mahlgu-
tes. Die eingebrachte Scherenergie dissipiert in Warme, daher ist meist eine effektive
Kihlung des Mahlgutes nétig. Die hochste Energiedichte mit den gré3ten Scherspan-
nungen wirkt am Auf3endurchmesser der Zahnscheibe und ist fur die Zerteilung von
Agglomeraten verantwortlich. Die Scherspannungen fir eine im geschlossenen Behal-
ter rotierende Scheibe ergeben sich nach Khalili [23] in Abh&ngigkeit des Abstandes r
vom Scheibenmittelpunkt geman

mR2w; 1 D;? 1
= S = —p——t 2.3
e e &
Daraus errechnet sich der Betrag des wirkenden Drehmoments zu
D
1—(55)

Somit ist das Drehmoment, neben den geometrischen Verhaltnissen, nur von der
Drehzahl n und der Viskositat » abhangig. Deren Erh6hung fiihrt ebenso zu starkeren
Schubspannungen, wie die VergroR3erung des Scheibendurchmessers. Der Dispergier-
prozess hat entscheidenden Einfluss auf die Qualitat der Dispergierung. Mal3gebliche
Parameter sind die Art und Menge der Flllstoffe, die Viskositat des Harzes, die Geo-
metrien von Behdlter und Scheibe, die Drehzahl, die Ausbildung der Wirbelstromung,
die Temperatur und die Dispergierzeit.

Dissolver werden zur Vordispergierung (Homogenisierung) von Mahlgutansatzen ein-
gesetzt, wodurch sich der Mahlgutdurchsatz im eigentlichen Dispergiergerate (z.B. Ku-
gelmihle) steigern lasst.
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Vergleichsweise hohere Scherkréfte als Dissolver erreichen Rotor-Stator-Mischer
(Inline-Dissolver, Ultra-Turax). Diese Gerate bestehen aus einem Dispergierstab mit
einem im Dispergierkopf integrierten Rotor-Stator-System. Rotor(en) und Stator(en)
liegen ineinander und sind mit Zahnen bestlckt. Das Dispergiergut passiert diese
Zahne und wird auf Grund hoher Rotor-Drehzahlen im Spalt zwischen Rotor und Sta-
tor stark geschert. Damit erreichen diese Maschinen eine sehr schnelle und effektive
Dispergierung von Partikeln in flissigen Medien.

Ruhrwerkkugelmuhlen

Ruhrwerkkugelmuhlen sind die wirtschaftlichsten und damit technisch wichtigsten
Dispergiermaschinen [19]. Wichtiges Beurteilungskriterium ist das Verhéltnis von
Durchsatz zur Leistungsaufnahme bei moglichst engem Verweilspektrum der Parti-
kel. In der Anwendung haben sich drei Prozessfahrweisen etabliert: das Passagen-,
das Kaskaden- und das Zirkulationsverfahren. Im Zirkulationsverfahren zirkuliert das
Dispergiergut kontinuierlich in einem Kreislauf.

Perlmihle

In der Perlmihle findet die Dispergierung durch harte, kugelférmige Mahlkérper aus
Keramik statt. Die Kugeln gleiten mit unterschiedlicher Geschwindigkeit aneinander
vorbei und bauen Scherspannungen auf. AuRerdem prallen die Kugeln durch Kollision
aneinander. Die Dispergierwirkung hangt von der kinetischen Energie der Mahlkugeln
ab, also von deren Masse und Geschwindigkeit. Durch Reibung und Impulsaustausch
an den energielbertragenden Flachen des mit der Drehzahl n rotierenden Ruhrwerk-
zeuges werden die Mahlkugeln, das viskose Medium und die Fullstoffe in Bewegung
gesetzt. Die Gesamtreibflache der Mahlkugeln ist entscheidend fir die Dispergierwir-
kung. Im Falle gro3er Mahlkugeln reicht die Reibflache fur sehr kleine Partikel nicht
aus. Zur Dispergierung von Nanopartikeln sind deshalb mdéglichst kleine Mahlkugeln
einzusetzen.

Der resultierende hohe Energieeintrag erfordert eine effektive Kiihlung des Mahlgu-
tes. Kurze Verweilzeiten des Mahlgutes in hintereinander geschalteten Mahlrdumen
wirken sich vorteilhaft auf die Dispergierung aus. Eine hohe Mahlkugelkonzentration
bis zu 90% des Mahlraumvolumens erhdht zwar die Leistungsaufnahme und verkuirzt
die Dispergierzeit, steigert jedoch ungewinscht den Verschleil3 des Aggregates. Die
Bearbeitung harter keramischer Nanopartikel setzt die Verwendung keramischer Mahl-
kugeln sowie widerstandsfahiger Rotor- und Mahlkammermaterialien voraus.
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Tauchmuihle

Tauchmuhlen bestehen aus einer Mahlkammer mit Mahlperlen und Rickhaltesieb, so-
wie einer daran gekoppelten Dispergierscheibe. Das Dispergiergut durchstromt die
Kammer, in der sich keramische Mahlperlen intensiv bewegen und das Gemisch be-
arbeiten. Es gelangt am Rickhaltesieb vorbei zur Dispergierscheibe und wird danach
wieder in die Kammer gefordert, sodass sich ein Zirkulationsbetrieb einstellt. Eine ,To-
rus Mill“-Tauchmuahle (Fa. VMA-Getzmann) wurde in dieser Arbeit zum Dispergieren
von Al,O3-Nanopartikeln in Epoxydharz verwendet. Sie kombiniert das Wirkprinzip der
Kugelmihle mit dem des Dissolvers und erméglicht dadurch ein Vor-Homogenisieren
(Dissolverscheibe) und anschlieBendes Feindispergieren (Mahlkammer) in einem Ar-
beitsschritt und in einem geschlossenen System. Die Tauchmihle bewirkt einen hohen
Energieeintrag zum Dispergieren kleiner Partikel.

Reibwalzen

Mit Reibwalzen sind Pasten hoher Viskositat schonend verarbeitbar. Trotzdem erreicht
man hohe Energieeintrdge. Dreiwalzenstihle bestehen aus drei hintereinander an-
geordneten Walzen mit fein bearbeiteter Stahl- oder Keramikoberflache und definier-
tem Spalt zueinander. Das Dispergiergut durchstrémt die engen Spalte und ist auf
Grund unterschiedlicher Rotationsgeschwindigkeit (Relativbewegung) der Walzen ho-
hen Scherkraften ausgesetzt [19, 20, 22]. Gute Dispergierergebnisse ergeben sich er-
fahrungsgeman bei einem Drehzahlverhaltnis von 1 : 3 : 9. Uber die Prozessparame-
ter, Spaltweite (z.B. 100 um), Anpressdruck (bis 1000 bar, Linienkraft), Walzendrehzahl
und Temperatur ist der Prozess variierbar und kontrollierbar. Das im Spalt entstehende
Druckprofil hdngt von den Walzendurchmessern und der Viskositat des Mahlgutes ab.
Ein hoher Druck unterstutzt die Zerkleinerung der Agglomerate. Das Druckmaximum
liegt kurz vor der engsten Stelle im Spalt zwischen den Walzen. Ein darauf folgender,
plotzlicher Druckabfall fordert die Benetzung der Partikel mit dem flissigen Medium.

Ultraschall

Eine hohe Energiedichte zum Aufbrechen von Agglomeraten erreicht die Anwendung
von Ultraschall. Wenn Ultraschallwellen hoher Energie mit Geschwindigkeiten bis zu
400 km/s durch das flussige Dispergiergut propagieren, erzeugen sie Mikroblaschen,
die sich lokal innerhalb sehr kurzer Zeit periodisch aufbauen, wachsen und kollabie-
ren. Dieser Kavitationseffekt fuhrt in kleinen Bereichen zu sehr hohen Temperatu-
ren (bis 5000 K) und Drucken (bis 500 bar). Heiz- und Kihlraten Ubersteigen mitunter
10° Kelvin/s. Auf molekularer Ebene ergibt sich ein starker Dispergier- und Misch-
effekt. Ultraschall kann chemische Reaktionen auslésen und wird gezielt dazu ein-
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gesetzt, je nach Anwendung [24]. Bei Applikation von Ultraschall hoher Energie zur
Dispergierung von Nanopartikeln in flissigem Epoxydharz ist wegen der hohen lo-
kalen Energiedichte Vorsicht geboten, denn die starke thermische und mechanische
Beanspruchung degradiert womdglich die Harzmolekule. Eine effektive Kihlung und
kontinuierliche Durchmischung des Dispergiergutes ist vorteilhaft. Ultraschall ist eine
alternative bzw. erganzende Methode zur Herstellung von Nanokompositen, wie einige
Arbeiten beweisen [25-27].

2.3.2 Chemische Herstellungsmethoden fir Nanoverbundwer kstoffe

Um Nanoverbundwerkstoffe herzustellen werden auch chemische Verfahren ange-
wandt. Es gibt vielversprechende Methoden, um Nanopartikel-Agglomerate chemisch
so vorzubehandeln (Pfropfen), dass sie sich einerseits besser im Harz dispergieren
lassen und andererseits auch gut an die Matrix anbinden [28-31]. Die Methodik bietet
den grol3en Vorteil, geeignete Pfropf-Polymere so auswahlen zu kénnen, dass indivi-
duelle Eigenschaften des finalen Nanoverbundwerkstoffs gezielt Uber Grenzflachen-
Interaktionen einstellbar sind. Versuche haben gezeigt, dass besonders die tribologi-
schen Eigenschaften des Epoxydharzes von dieser Modifizierung profitieren [30-32].

Vielversprechend zeigen sich auch Epoxydharze mit in-situ im Harz hergestellten SiO,-
Nanopartikeln. Die Nanopartikel liegen bereits als einzelne Teilchen vor und erfordern
keine Dispergierung mehr [33, 34]. Solche Nanoverbundwerkstoffe finden sich bereits
in manchen Anwendungen und werden beispielsweise von der Firma hanse chemie
AG produziert [35].

In den letzten Jahren wurden besondere Anstrengungen unternommen, um Schicht-
silikate in Polymere einzuarbeiten. Schichtsilikate bestehen aus einzelnen, sehr diin-
nen (1-10 nm) und plattchenférmigen Silikatschichten, die aber ein groRes Langen-
Dickenverhaltnis (= 1000) aufweisen. Davon verspricht man sich eine dreidimensionale
Verstarkungswirkung. Es ist allerdings notwendig, die kiinstlichen oder natirlichen To-
ne (clays) chemisch so aufzubereiten, dass sie im Polymer in situ exfolieren und die
einzelnen Schichten sich gleichmallig verteilen. Nanoverbundwerkstoffe aus diesen
Partikeln und Polymeren zeigen bis jetzt jedoch meist eine Versprodungsneigung, da
die Exfolierung nur schwierig zu erreichen ist.

Eine weitere Methode, um funktionelle Nanoverbundwerkstoffe und auch Nanopartikel
herzustellen, ist die Mini-Emulsion [36]. Damit lassen sich sich Partikel auch funktional
beschichten. Anwendungen sind jedoch eher medizinischer Art.
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2.4 Mechanische und bruchmechanische Eigenschaften
traditionell verstarkter Epoxydharze

2.4.1 \Vorteile und Nachteile traditioneller Fullstoffe

Gehartetes Epoxydharz verhalt sich aufgrund der molekularen Vernetzung weitgehend
sprode. Mechanische Lasten und die daraus resultierenden lokalen Spannungsinten-
sitaten konnen schnell Risse initiieren, die sich ausbreiten. Epoxydharz wird daher
kaum in reiner Form verwendet, sondern meist mit Fillstoffen (Partikeln) und Fasern
verstarkt. Die dichte Vernetzung des Materials ist jedoch Ursache flr die gewiinscht
hohe Dehnungsfestigkeit, Steifigkeit und Temperaturbestandigkeit [37-39]. Dennoch
lassen sich diese Eigenschaften noch weiter steigern, wenn man EP mit anorgani-
schen Partikeln modifiziert, z.B. mit Glaskugeln oder keramischen Teilchen. Gewinn
an Elastizitatsmodul kauft man jedoch meist zu Lasten der Festigkeit und Duktilitat.
Zuweilen steigern harte, anorganische Teilchen auch die Z&higkeit. Der Umfang dieser
Wirkung héangt vom Flllstoffgehalt ab und weist oft ein Maximum auf [40—-42].

Besonderer Schwerpunkt und Ziel vieler Forschungsaktivitaten ist die Verbesserung
der Zahigkeit von EP, denn einige Industriezweige (Luft & Raumfahrt) bendtigen nicht
nur hohe Steifigkeit und Festigkeit, sondern auch zéhe Materialien. Z&ahigkeitsstei-
gerungen sind traditionell mit einer Einlagerung dispers verteilter Kautschukpartikel
(z.B. ETBN, CTBN) [43] oder von Flussigkautschuk in die Matrix erreichbar [44, 45].
Selbst Mikroporen (microvoids) kénnen die Zahigkeit verbessern, denn sie induzieren
plastische Deformationen der Matrix [46, 47]. Vielversprechend sind dartiber hinaus
Kern-Schale-Partikel aus Latex oder steifem Acryl [48] ebenso wie hyperverzweigte
Polymere [49, 50].

Zahmodifikatoren mit niedrigerem Elastizitdtsmodul als die Matrix verursachen jedoch
meist eine unerwtinschte Reduktion des Moduls und der Glasubergangstemperatur
bzw. Temperaturstabilitat [51]. Thermoplastische Zahmodifizierer (z.B. PES, PEI, PEK
etc.) hingegen halten das Steifigkeitsniveau, vorausgesetzt, es ist fir eine gute Kompa-
tibilitat zwischen der EP-Matrix und Partikeln gesorgt. Eine gute Anbindung ist wichtig,
da sich andernfalls eine solche Modifizierung eher nachteilig auf die Zahigkeit aus-
wirkt [52].

Weiterhin kann die Zahigkeit von Epoxydharz auch direkt tber die molekulare Netz-
werkstruktur gesteuert werden. Es hat sich gezeigt, dass geringe Netzwerkdichten
vorteilhaft fur die Zahigkeit sind. Netzwerkdichten sind Gber die Aushartetemperatur
steuerbar. Geringe Netzwerkdichten verursachen jedoch eine unerwinscht niedrige
Glasuibergangstemperatur. Desweiteren ergibt auch die Erhdhung des Molekularge-
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wichtes M. der Harz-Monomere eine Zahigkeitssteigerung [43]. Diese gehen freilich
immer mit einer Duktilitatserh6hung einher. Sue et al. empfehlen deswegen, besonders
auf die Duktilitét des Epoxydharzes zu achten und sie als Kriterium fir das Zahmodifi-
kationspotenzial heranzuziehen, denn es wurden in der Vergangenheit auch Harztypen
entdeckt, deren Zahigkeit sich mit M, verringerte. Verantwortlich daftir war der struk-
turelle Aufbau des Netzwerkes. Dieser ist nicht nur durch die Netzwerkknotendichte
charakterisiert, sondern auch Uber die Flexibilitat der zwischen den Knoten liegenden
Molekllsegmente (Backbone von EP, Hartermolekdl). Derartige direkte Eingriffe in die
Mikrostruktur von EP im Nanometerbereich sind meist erfolgreich; so auch die Modi-
fikation mittels Mizellen aus Block-Copolymeren, welche die Zahigkeit bis zum Faktor
5 steigern kénnen. Dabei erwiesen sich ,wurmartige® Mizellen mit Aspektverhaltnis
denjenigen mit Kugelform weit tberlegen [53].

2.4.2 Charakterisierung bruchmechanischer Eigenschafte n (LEBM)

Seit den dreiBiger Jahren des 20. Jahrhunderts, als sich katastrophale Schaden an
Schiffen und geschweil3ten Autobahnbriicken hauften, entwickelt sich die Bruchmecha-
nik als die Wissenschaft vom Verhalten rissbehafteter Korper fort. Fehlstellen in Form
von Rissen, Einschlissen, Phasengrenzen etc. sind prinzipiell immer in Werkstoffen
vorhanden oder zu erwarten. Sie entwickeln sich unter Belastung, durch Werkstoffer-
mudung und Umgebungseinfliisse.

Das Beispiel des Space Shuttle ,Columbia“ zeigt, wie sich Risse unter kritischen
Bedingungen auf die Lebensdauer und Sicherheit eines technischen Systems aus-
wirken konnen [54]. Zum Absturz des Raumfahrzeuges kam es, weil ein Stick der
Tankisolierung in der Grol3e eines Handkoffers abbrach und die empfindlichen Hitze-
schutzkacheln in der AuRenhiille von Columbia durchschlug, sodass der Hitzeschutz
beim Wiedereintritt in die Erdatmosphare versagte. Haarrisse, entstanden durch hohe
statische und dynamische Belastungen beim Start des Raumfahrzeuges, hatten das
Versagen des Isoliermaterials herbeigefuhrt.

Mit dem Ziel, die Auswirkungen von Rissen auf das Verhalten von Materialien und
Bauteilen beurteilen zu kénnen und damit gréR3tmogliche Sicherheit (und Wirtschaft-
lichkeit) zu gewahrleisten, werden in der Bruchmechanik Bedingungen fur Spannun-
gen und Risslangen erstellt, experimentell erfasst und bewertet. Daraus lassen sich
Kriterien des Versagens von rissbehafteten Prufkorpern und Bauteilen ableiten. Diese
beschreiben das Wachstum eines vorhandenen Risses bei gegebener Geometrie und
Belastung. Urspringlich wurde die Bruchmechanik fur linear elastisches Werkstoffver-
halten entwickelt (LEBM). Linear elastische Materialien zeigen bei Belastung eine zur
wirkenden Kraft lineare Deformation, bis das Material bei Maximalkraft bricht.
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Die LEBM ist jedoch nur fir Werkstoffe einsetzbar, deren Bruch relativ spréde und oh-
ne grolRere plastische Verformung vor der Riss-Spitze erfolgt. Die plastische Zone an
der Riss-Spitze muss sehr klein gegeniber den Probendimensionen (Probendicke B)
sein, denn die in dieser Zone stattfindenden, mikroskopisch sehr komplexen Prozesse
kénnen durch bruchmechanische Konzepte nur ungenau beschrieben werden.

Zu linear elastischen Materialien z&hlen die Duroplaste, also auch Epoxydharz, und
ebenso die Keramiken. Thermoplaste hingegen zeigen plastisches Verhalten und er-
fordern die Anwendung der Konzepte der FlieBbruchmechanik (FBM). Bruchmechani-
sche Methoden finden breite Anwendung, sowohl bei Metallen, Keramiken, Glas und
Beton, als auch bei Kunststoffen und Verbundwerkstoffen [55-59].

2.4.3 Kunstliche Erzeugung von Rissen

Zur Ermittlung und zum Vergleich bruchmechanischer Werkstoffkennwerte von Epo-
xydharzsystemen haben sich zwei Prifkorpertypen unterschiedlicher Geometrie eta-
bliert, der Kompaktzugprifkérper (Compact Tension, CT) und der Dreipunktbiegepruif-
korper (Single Edge Notched Bending, SENB). Aus dem Bereich der Metalle ist auch
der Chevron-Priufkdrper bekannt, der auch fur Epoxydharze eingesetzt wurde. Der
Vorteil in der Verwendung von CT-Probekdrpern gegeniber den anderen Geometrien
liegt in dem relativ kleinen Materialvolumen der Probe, welches Materialkosten spart.

In diesen Prufkdrpern erzeugt man gezielt einen moglichst scharfen, kiinstlichen Riss.
Dieser steht stellvertretend fur einen im Werkstoff als Fehlstelle vorhandenen nattir-
lichen (Griffith-)Riss. Im Versuch charakterisiert man die Instabilitat des Risses unter
Last. Ein Riss wird instabil und wachst, sobald eine kritische Spannung oder Rissoff-
nung erreicht ist.

Die solchermaf3en ermittelten Werkstoffkennwerte der Bruchmechanik liefern (a) ein
Mal3 fur die Zahigkeit von Werkstoffen, (b) ein Beurteilungskriterium fur die Grol3e zu-
lassiger Risse, (c) kritische Dimensionen von Rissen, welche die Moglichkeit schaffen,
eine Ausbreitung von Rissen mittels zerstérungsfreier Prifmethoden zu tGberwachen
und (d) ein Beurteilungskriterium, um bei dynamischer Belastung die maximal zulassi-
gen Belastungszyklen und Spannungen abzuschatzen, die zu einer kritischen Risslan-
ge bei definierter Rissausbreitungsgeschwindigkeit fihren.

Die bruchmechanischen Kennwerte von Epoxydharzen sind von Struktureigenschaf-
ten abhéngig. z.B. der molekularen Morphologie der Ausgangskomponenten und dem
strukturellen Zustand der Werkstoffe nach der Aushértung (Netzwerkknotendichte).
AuRere Beanspruchungsbedingungen (z.B. Temperatur, Zeit) beeinflussen ebenfalls.
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2.4.4 Spannungsfeld nahe der Riss-Spitze (K-Konzept)

Nahe der Spitze eines (elliptischen) Risses herrscht ein Spannungsfeld, welches na-
herungsweise, nach dem Konzept der LEBM, folgende Form annimmt:

K
Opdy = .
¢ \ 27

wobei K den Spannungsintensitatsfaktor (MaR fir das Spannungsniveau) und f(¢)//r
die Ortsabhangigkeit (Abstand zur Riss-Spitze in Polarkoordinaten) reprasentieren.
Wegen der /r-Abhangigkeit weist die Spannung direkt an der Riss-Spitze eine Sin-
gularitat auf. Aus der LEBM geht weiterhin hervor, das die Spannungsintensitat von

i) (2.5)

der Lastspannung o, der Risslange a und aul3erdem von einer Geometriefunktion Y’
abhangt:

KZJ-M~Y:$-JC((L/W) (2.6)
f (%) = f(a) = % (0.8%6 + 4.640 — 13.320% + 14.720% — 5.60a)  (2.7)
a

wobei F' die Kraft, B die Probendicke und 1 das Abmal3 vom Lasteinleitungspunkt zum
Probenende darstellen (s. auch Bild 4.5). Ein Rissfortschritt (Bruch) setzt ein, wenn die
Spannungsintensitét eine kritische Hohe, die Risszahigkeit K. (bzw. Bruchzahigkeit)
erreicht. Das Bruchkriterium bei reiner Mode-I-Belastung o, also senkrechter, schub-
spannungsfreier Krafteinwirkung auf die Rissflanken, ist das Erreichen der kritischen
Spannungsintensitat K.

Ein Bauteil halt also der vorgegebenen Belastung stand, wenn der Spannungsintensi-
tatsfaktor fir einen gegebenen Anriss die Risszahigkeit nicht erreicht [55]*:

KIC
vJraY

K. ist fur jedes Material spezifisch und reprasentiert damit einen Materialkennwert,

or < (29)

der fur die Uberlebenssichere Auslegung eines rissbehafteten Bauteils erforderlich ist.

Die bruchmechanischen Kennwerte eines Materials hangen vom Spannungs- und
Dehnungszustand an der Rissspitze wahrend der Belastung ab.

!Daneben gelten noch die Auslegungskriterien beziiglich der Festigkeit, d.h. (1) die Spannung darf
die FlieBgrenze oy nicht erreichen: oy < oy (ov: Vergleichsspannung nach Tresca oder von Mises),
und (2) die Spannung darf die Spalt- bzw. Trennfestigkeit o7 des Materials nicht erreichen: oy < or. Die
Trennfestigkeit entspricht etwa der Druckfestigkeit bei sproden Materialien.
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Bild 2.5: Links: Plastische Zone vor der Riss-Spitze [55]. Die Probenmitte ist EDZ-
dominiert; nahe den Randbereichen (Probenoberflache) dominiert ESZ.
Rechts: K in Abhangigkeit der Probendicke (schematisch). Bei Nanoverbund-
werkstoffen wurden konstante K ;-Werte bei Dicken B > 3mm gemessen.

Liegt ein ebener Spannungszustand (ESZ) vor, dann entfallt eine der Hauptspannun-
gen (o3 = 0). Die Bruchzahigkeiten nehmen grol3ere Werte an. Dies ist z.B. an ei-
ner Probenoberflache der Fall (Bild 2.5, Rand). Liegt jedoch ebener Dehnungszustand
(EDZ) vor (Bild 2.5 Probenmitte), so entféllt die Dehnungskomponente in eine Haupt-
achsenrichtung und fur G. sowie K. ergeben sich die kritischen, minimalen Werte,
deren Kenntnis zur Bemessung von Bauteilen erforderlich ist.

Selbstverstéandlich missen Ingenieure zum sicheren Design von Strukturen die nied-
rigst moglichen Versagenskennwerte kennen und bericksichtigen, und es ist daher
notwendig, GG. und K. unter EDZ-Bedingungen zu ermitteln. EDZ liegt vor, wenn fol-
gende Probenabmessungen eingehalten werden [56]:

ch 2
B,a,(W—a)>2,5- (2.10)
Oy
K 2
W >5- ( “) (2.11)
Oy

Der Term (K /oy )? besitzt die Charakteristik einer Lange, denn er verhalt sich pro-
portional zur Grél3e der plastischen Zone vor der Riss-Spitze [60]. Je grél3er also die
plastische Zone ist, desto groRer missen auch die Probendimensionen B und W ge-
wahlt werden, um EDZ zu gewahrleisten. Bei spréden Materialien (z.B. Epoxydharz)
bleibt die plastische Zone vor der Riss-Spitze klein und liegt im Bereich weniger Mi-
krometer. Bei stark plastisch deformierenden Thermoplasten ist die plastische Zone
nicht mehr klein gegentiber den Probenabmessungen. Fur diese Materialien sind die
Methoden der FlielBbruchmechanik heranzuziehen.
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2.4.5 Energiebetrachtung

Bruchprozesse lassen sich auch energetisch betrachten. Ein Material unter Belastung
speichert nach Griffith [61] eine genau definierte Energiemenge in Form elastischer
Deformation. Der Zeitpunkt des instabilen Rissfortschrittes setzt diese gespeicherte
Verformungsenergie frei, und sie steht dann dem Bruchprozess zur Verfigung. Mit der
freigesetzten elastischen Energie bildet sich eine genau definierte neue Bruchflache
aus. Diese Energie wird als kritische Energiefreisetzungsrate G,. (bei Mode 1) bezeich-
net und ist, ebenso wie K., fur jedes Material spezifisch. Mit ihrer Hilfe lasst sich die
spezifische Oberflachenenergie ~, von sproden Materialien bestimmen, denn diese
bilden beim Bruch genau zwei Oberflachen aus und es gilt

G. =27 (2.12)

Betrachtet man die globale Energiebilanz eines rissbehafteten Werkstoffs, so muss bei
einem Rissfortschritt da die geleistete auBere Arbeit dV, einer Anderung der Energie
des Gesamtsystems entsprechen, die sich aus folgenden Anteilen zusammensetzt [55,
56]: (1) die gesamte elastische Energie dU.,,.:, (2) die kinetische Energie dUy;,, (3) die
dissipierte Energie dUy;s und (4) die Energie der neu gebildeten Oberflache G:

dWa dUe as dU in dU 1SS
o last + k + d

Bde Bda " Bde Bda € (2.13)

Die Terme dU,;, sowie dU,, sind vernachlassigbar, wenn die Deformationsgeschwin-
digkeit gering und die plastische Deformation klein sind. Im kurzen Moment des Riss-
fortschrittes wird vernachlassigbare aufRere Arbeit geleistet (dW,/da =~ 0), die Kraftan-
griffspunkte bewegen sich relativ zur Rissgeschwindigkeit sehr langsam. Dann gilt fir
die Energiefreisetzungsrate bei Mode | im kritischen Augenblick einsetzenden Riss-
wachstums:

G W dUaas) __F2dC 1 dUstas

B-da B-da 2B da B da

Der mittlere Term drlckt die Energiefreisetzungsrate tber die Nachgiebigkeit (Com-

(2.14)

pliance) der Probe aus, welche bei Rissfortschritt zunimmt. Fir die kritische Energie-
freisetzungsrate [J/m?] (bzw. Rissantriebskraft [V/m]) gilt auRerdem folgender Zusam-
menhang mit der Bruchzahigkeit K7,:

K2
Gr. = E—f (2.15)
mit 5
E*=——- (EDZ) bzw. E*=E (ES2) (2.16)

1—v2

Obwohl sich G;. gemald Formel 2.15 aus K;. bestimmen l&sst, ist es in der Praxis
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nicht empfehlenswert, diese Methode allein anzuwenden, denn sie erfordert die ge-
naue Kenntnis des Elastizitatsmoduls und der Querkontraktionszahl bei den jeweiligen
Deformationsgeschwindigkeiten des Versuchs. Diese Werte sind oft nicht bekannt und
es ist besser, G;. und K. unabhangig voneinander aus den Kraft-Deformations-Kurven
zu bestimmen.

2.4.6 Rissoffnungsverschiebung (CTOD)

Die alternative Methode der Riss-Spitzen6ffnung (Crack Tip Opening Displacement)
geht davon aus, dass Risswachstum einsetzt, sobald die Aufweitung V' (Verschiebung)
der Rissflanken einen kritischen Wert V. erreicht. Damit beriicksichtigt CTOD auch
plastische Verformungen vor der Riss-Spitze, die als Abstumpfungsprozesse interpre-
tierbar sind. Das CTOD-Konzept wird daher in der FlieRbruchmechanik eingesetzt [55].
Hull gibt fir Epoxydharze die Beziehung zwischen CTOD, K. und der Flie3grenze oy
an [62]:

4 K3,

CTOD =6, =V,= —
! T Eoy

(2.17)

Die GroR3enordnung der Riss-Spitzenoffnung liegt im Bereich von Mikrometern.

2.4.7 Deformations- und Bruchmechanismen in Epoxydharzen

Im Folgenden wird auf einige fir Epoxydharze bekannte Bruch- und Energiedissipati-
onsmechanismen eingegangen. Im realen Werkstoff sind viele Mechanismen aneinan-
der gekoppelt und/oder uberlagern sich. Eine schematische Ubersicht tiber die mafR-
geblich bei Epoxydharz wirkenden, bislang bekannten Bruchmechanismen ist in Tabel-
le 2.2 (Seite 27) dargestellt.

Plastische Deformation der Matrix (Scherflie3en), Ausrund ungseffekte

ScherflieBen der Polymermatrix (shear yielding) ist ein wichtiger Mechanismus zur
Steigerung der Zahigkeit von Epoxydharzen. Bei diesem Prozess gleiten Ketten oder
Kettensegmente an einander vorbei, scheren ab oder zerrei3en unter Absorption
von Energie. Der Prozess setzt ein, sobald lokal wirkende Spannungen die Fliel3-
spannung der Matrix erreichen. An der Riss-Spitze, an Partikeln und in Matrixstegen
(Briickenbereichen) zwischen den Partikeln kann es zu lokal begrenzten, kooperativen
Kettenbewegungen kommen, verbunden mit einer Anderung der Makrokonformation.
Kettenbewegungen hangen von der Vernetzungsdichte bzw. von der Duktilitat der
Polymermatrix ab. Durch die lokal begrenzte Deformation der Matrix entstehen Scher-
bander (shear bands) als charakteristische Bruchmerkmale, die besonders gut bei
Druckversuchen erkennbar sind. Infolge der Abscherung kann es an Schnittpunkten
von Scherbandern zur Initiierung von Mikrorissen und -kavitdten kommen [63-65].
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Selbst bei stark vernetzten Duroplasten kdnnen Scherdehnungen auftreten, welche
die Maximaldehnung unter Zuglast deutlich tGbersteigen [39]. In gréf3eren Volumen-
bereichen tritt auRerdem diffuses Scherflie3en der Matrix (diffuse shear yielding) auf.
Sichtbare Scherbander bilden sich jedoch nicht, weil Scherdehnungen in der GroRen-
ordnung der makroskopischen Maximaldehnung liegen.

ScherflieBen der Matrix kann sowohl durch harte, als auch durch weiche Fullstoffe
(Kautschuk) und sogar durch Hohlrdume (voids) induziert werden. Verantwortlich ist
ein dreiachsiger Spannungszustand (bei ebenem Dehnungszustand), der in Verbin-
dung mit Kavitation von/an Partikeln und, in Abhangigkeit des Partikelabstandes, eine
Scherdeformation von Matrixstegen verursachen kann.

Speziell an einer Riss-Spitze kdnnen plastische Deformationen zur Ausrundung (blun-
ting) fuhren und die lokale Spannungsintensitat K reduzieren. Dadurch ertragt das
Material hhere Spannungen, bevor es bricht. Die Riss-Spitzendffnung (CTOD) dient
oftmals als Mal3 der Ausrundung. Blunting-Effekte treten auch auf, wenn ein scharfer
Riss in ausgerundete Bereiche (Kavitaten) hineinlauft. Die Wiederinitiierung des schar-
fen Risses bendtigt hbhere Spannungen bzw. Energien.

Debonding, Partikelbruch, Kavitation

Debonding bezeichnet den Prozess des Ablésens von Fullstoffen (Partikel, Fasern)
von der Matrix. Die Trennung der beiden Phasen bewirkt eine Umwandlung von me-
chanischer Energie in Oberflachenenergie und resultiert in erhdhter Energieabsoption
mit Zahigkeitssteigerung. Die Starke der adhasiven oder chemischen Bindungskrafte
in der Grenzflache zwischen Polymer und Partikel ist so modifizierbar, dass sich Fes-
tigkeit und Zahigkeit des Verbundwerkstoffes gezielt erh6hen oder reduzieren.

Die Qualitat der Grenzflache und die Hohe der Bindungskrafte beeinflussen aul3er-
dem die Interaktionen der Partikel mit Rissen und damit die Art des Rissfortschritts in
Nahbereichen der Teilchen. Risse suchen sich den energetisch gunstigsten Weg, also
den Weg des geringsten Widerstandes. Ist die Anbindung zwischen Partikel und Matrix
schwach, so schreitet der Riss an der Grenzflache fort. Ein Schalenbruch ist das Re-
sultat. Bei starker Anbindung von harten Partikeln (z.B. Al,O3) versagt die Matrix nahe
bei Partikeln kohasiv und die Rissfront sucht sich dort ihren Weg. Bei guter Anbindung
aber vergleichsweise geringer Partikelfestigkeit werden Teilchen von der Rissfront ge-
schnitten oder brechen (z.B. Schichtsilikate und Glashohlkugeln). Dies ist auch bei
Agglomeraten der Fall. Wirken dreiachsige Spannungszustande, so kdénnen Partikel
kavitieren (z.B. Kautschuk) oder sich von der Matrix ablésen. Entstehende Kavitaten
fuhren u.U. zu FlieBprozessen in der Matrix.
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Crack Pinning

Crack pinning ist ein wichtiger Mechanismus zur Zahigkeitssteigerung in partikelgefull-
ten Epoxydharzen. Partikel, als Hindernisse in der Matrix eingelagert, verzégern die
Ausbreitung der Rissfront und halten sie an den Teilchen fest(pinning). Zwischen be-
nachbarten Partikeln breitet sich die Rissfront bogenférmig aus, weitet auf und verlan-
gert sich. Lange [66] ordnet der Rissfront eine Linienenergie T' zu, die bei Ausbiegung
der Rissfront in der Summe steigt und vom Abstand 2¢ der Partikel abh&ngt. Durch
pinning &ndert sich die Ausbreitungsebene der beiden Riss-Segmente geringfugig, so-
dass nach dem Zusammentreffen der Segment hinter dem Partikel eine kleine Bruch-
stufe (Schwanzchen) ausbildet. Diese Stufe ist fir den Mechanismus charakteristisch
und auf Bruchflachen gut erkennbar. Die einhergehende Vergrol3erung der gebildeten
Bruchflache resultiert in erhdhter Energieabsorbtion und Bruchzahigkeit des Materials.

Rissablenkung und -verzweigung

Trifft ein wandernder Riss auf eine Inhomogenitéat im Material, z.B. einen Partikel, so
kann sich die urspringliche Ausbreitungsrichtung der Rissfront &ndern und der Riss
wird aus seiner Bahn abgelenkt (crack deflection). Er reagiert auf ein hartes Hindernis
durch Ablenkung, Verzweigung oder Verdrehung und Aufteilung in mehrere, neue Ris-
se. Im Laufe des Risswachstums wiederholen sich diese Prozesse und erhdhen folglich
die Rauigkeit der Bruchflache. Im Vergleich zur urspringlichen Bahn der Rissfront kos-
tet die bei Ablenkungsprozessen gebildete Bruchflache mehr Energie. Faber, Evans
und Green [67-69] schreiben diesen Effekten die Festigkeits- und Zahigkeitserh6hung
der Matrix zu.

Mikrorissbildung

Im Spannungsfeld vor der Riss-Spitze kénnen sich Mikrorisse bilden, die ab einer
kritischen Lange zu wachsen beginnen und schlie3lich koalieren. Mikrorisse entwi-
ckeln sich insbesondere im Bereich von Partikeln aufgrund lokaler Spannungsspitzen.
Mit zunehmender Riss6ffnung entstehen Kavitaten. Zur Initiierung von Mikrorissen ist
Energie nétig, daher steigern sie die Zahigkeit des Materials. Mikrorissbildung redu-
ziert effektiv den Modul im Bereich vor der Riss-Spitze und erniedrigt dadurch die
Spannungsintensitat. Infolge der Aushartung von EP/Nanopartikel-Verbundwerkstoffen
entstehen Druckspannungen in radialer Richtung und andererseits Zugspannungen in
Umfangsrichtung um die Partikel, resultierend aus unterschiedlichen Warmedehnun-
gen der Komponenten. Diese Zugspannungen konnen Mikrorisse induzieren. Aufgrund
der winzigen Abmessungen von Nanopartikeln ist zu erwarten, dass solche Teilchen
kurze und somit unterkritische Risse erzeugen und das Material damit nicht schwa-
chen.
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RisstUberbrickung

Dieser Mechanismus tritt hauptsachlich bei faserverstarkten Epoxydharzen auf. Je-
doch kénnen auch gro3e Partikel diesen Effekt erzielen. Die kurz nach dem Passieren
des Risses in der Matrix beider Rissflanken haftenden Fasern bilden eine ,Zugseil*-
Bricke zwischen den Rissflanken (Bruchflachen) und halten diese zusammen. Der
Riss muss mehr Energie aufwenden, um fortzuschreiten. Kurzlich wurde von Cardwell
und Yee [52] auch bei thermoplastverstarkten Epoxydharzen dieser Effekt festgestellt.
Die Thermoplast-,Seile” dehnen sich wahrend der Uberbriickung bis zum ZerreiRen.

Zusammenhange mit mechanischen Eigenschaften

Speziell fur das Ermudungsverhalten von Werkstoffen diskutierte Ritchie [70, 71] den
Einfluss energiedissipativer Mechanismen auf den Verlauf von Kurven der Ermidungs-
rissausbreitung (FCP). Er bertucksichtigte extrinsische Mechanismen der Z&ahigkeits-
steigerung, die in Metallen, Keramiken und Verbundwerkstoffen auftreten. Dazu ge-
hort z.B. die Ablenkung von Rissen an Hindernissen im Weg der Rissfront (crack de-
flection). Rissablenkungsprozessen schreibt er eine Parallelverschiebung der Paris-
Geraden hin zu héheren Spannungsintensitdten AK; zu. Daneben sieht Ritchie in lo-
kalen Abschirmungseffekten (zone shielding) eine besondere Bedeutung. Zu den zone
shielding Mechanismen zahlt er die Entstehung von Mikrorissen (micro cracking) und
Hohlrdumen (void formation), die Ausbildung plastischer Zonen im Bereich der Riss-
Spitze, sowie Eigenspannungsfelder. Abschirmungsprozesse reduzieren die Triebkraft
fur den Rissfortschritt, also die effektive Spannungsintensitat an der Riss-Spitze. Als
Resultat verflacht der Verlauf der Paris-Geraden und die Ausbreitungsgeschwindigkeit
von Rissen verringert sich. Abschirmungseffekte stehen in Zusammenhang mit der
Grolie der plastischen Zone vor der Riss-Spitze.
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Bild 2.6: Schematische Darstellung des Einflusses verschiedener Mechanismen auf
den Verlauf von FCP-Kurven. (A) Rissablenkung, (B) Zone Shielding [70].
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Tabelle 2.2: Bruchmechanismen in partikelgefullten Epoxydharzen (schematisch).
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2.5 Tribologische Eigenschaften

Die Tribologie beschreibt das Reibungs- und VerschleiB3verhalten von Werkstoff-
oberflachen, die sich in Kontakt befinden und relativ zueinander bewegen. Wech-
selwirkungen auf Grund dieses Kontakts entstehen zwischen Festkérpern, Festkor-
pern/Flussigkeiten oder Festkdrpern/Gasen [72—74]. Die Werkstoffoberflachen kbnnen
durch Zwischenmedien (z.B. funktionelle Schmierstoffe) voneinander getrennt sein. In
der Kontaktflache tritt aufgrund &uf3erer Lasten eine Reibkraft auf, die der Bewegung
entgegen wirkt, und die einen fortschreitenden Verschleild3 der Werkstoffe verursacht.
Wegen der Vielzahl von Einflissen in einem Tribosystem sind tribologische Eigen-
schaften immer systembezogene Grof3en. Sie h&dngen vom Systemaufbau und vom
Beanspruchungskollektiv ab, z.B. Belastung und Bewegung. Der Systemaufbau ist
charakterisiert durch Grundkdrper, Gegenkdérper, Zwischen- und Umgebungsmedien.
Die technische Funktion von Maschinenelementen (z.B. Gleitlager) mit tribologischer
Belastung besteht vorwiegend darin, Kréfte auf andere Maschinenteile zu tGbertragen
und gleichzeitig eine Relativbewegung der Reibpartner zu erméglichen. Daher zielen
maf3geschneiderte Materialentwicklungen darauf, die Komponenten tribologisch so gut
auszustatten, dass im System geringe Reibung und geringer Verschleil3 vorherrscht
und eine lange Lebensdauer der Bauteile garantiert ist. Tribowerkstoffe werden heute
vielféltig eingesetzt (Dichtungen, Beschichtungen von Motorkolben, Lager). Verschleil3
wird, mikroskopisch betrachtet, durch verschiedene, u.U. gleichzeitig ablaufende Me-
chanismen verursacht. Eine Unterteilung in vier Hauptverschleimechanismen ist Ub-
lich [73]. Adh&sionsverschleil3 bewirkt eine Trennung von Grenzflachenhaftverbindun-
gen auf atomarer Ebene. Er tritt vorwiegend bei der Werkstoffpaarung ,,Polymer/glatter
Gegenkorper® auf. Abrasivverschleild entsteht, wenn raue Gegenkdrperoberflachen
einen spanenden Materialabtrag verursachen. Die Rauspitzen durchpfligen das Ma-
terial und deformieren es so stark, dass Mikrospane und Riefen entstehen. Dies ist
der Fall, wenn harte Partikel in eine Kontaktzone gelangen. Verschleil3 kann durch
tribochemische Reaktionen wahrend tribologischer Beanspruchung entstehen, die zu
Reaktionsprodukten fiihren. Ermidungsverschleild wird hingegen durch wiederholte,
dynamisch-mechanische Beanspruchung verursacht. Deformationen in der Kontakt-
zone generieren Risse und Ausbriche in Oberflachenbereichen des Werkstoffes und
in der Einflusszone tief darunter. Risse breiten sich aus und fuhren zu Delaminatio-
nen [75, 76]. Erreichen sie eine kritische Dimension, bricht Material teilweise aus der
Oberflache heraus und wird tGber die Gleitbewegung des Gegenkdrpers als Verschleil3-
partikel (wear debris) entfernt. Diese Verschlei3form tritt bei Polymeren und polymeren
Verbundwerkstoffen haufig auf. Mechanische Eigenschaften der Werkstoffe, z.B. Mo-
dul, Festigkeit, Bruchzéahigkeit, Widerstand gegen Ermudungsrissausbreitung tben
Einfluss auf den Verschleil3 aus. Eine Verbesserung des Eigenschaftsprofils von EP
durch Nanopartikel lasst auf positive Einfliisse auf das tribologische Verhalten hoffen.



3 Problemstellung und Ziele

Der innovative Gesichtpunkt dieser Arbeit geht von der Verwendung sehr kleiner,
nanoskaliger keramischer Partikel aus. Da sich keramische Partikel Ublicherweise
durch hohe Harte und Steifigkeit auszeichnen, sind Verbesserungen des Moduls und
der Festigkeit von Epoxydharz zu erwarten. Die Nanoteilchen sollten gut an die Ma-
trix anbinden, damit Lasten kontrolliert auf Partikel transferiert werden. Ihre winzigen
Dimensionen induzieren nur geringe lokale Spannungserhéhungen. Versprédungs-
effekte, wie bei Mikropartikeln Ublich, sollten weniger stark oder gar nicht auftreten.
Zahigkeitssteigerungen sind daher zu erwarten.

Dieses Konzept folgt einer grundlegenden Strategie der Zahigkeitsverbesserung. Es
besteht darin, den in technischen Materialien immer vorhandenen Fehlstellen (Ein-
schlisse, Inhomogenitaten, Risse) moglichst kleine Dimensionen zu verleihen [77].

Das Ziel dieser Arbeit ist die Untersuchung des Potenzials von keramischen Nanopar-
tikeln zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften von Epoxydharz.

1. Nanoverbundwerkstoffe aus Epoxydharz und pulverformigen, keramischen Na-
nopartikeln sollen moglichst industrienah und skalierbar entwickelt werden, damit
die Ubertragung in eine industrielle Produktion gewahrleistet ist. Daher empfiehlt
es sich, zur Dispergierung von Nanopartikeln Technologien anzuwenden, die in
der Industrie bereits bekannt, vorhanden (Dissolver) und/oder die in der Fortent-
wicklung (Tauchmduhle) sind.

2. Die Kernherausforderung bei der Herstellung der EP-Nanoverbundwerkstoffe be-
steht darin, Nanopartikel als einzelne Teilchen homogen im Polymer zu verteilen.
Dazu ist ein geeigneter Dispergierprozess zur Verfigung zu stellen.

3. Modifikatoren zur gezielten Verbesserung der mechanischen Eigenschaften von
Giel3harzen fur den Konstruktionsbereich sollten sich dadurch auszeichnen, an-
dere essentielle Eigenschaften des Harzes nicht zu beeintrachtigen. Ein Zahmo-
difikator muss also eine Zahigkeitssteigerung bewirken ohne dabei Elastizitats-
modul, Festigkeit, Duktilitdt oder Glaslbergangstemperatur des Systems herab-
zusetzen. In dieser Hinsicht sind die mechanischen Eigenschaften der entwickel-
ten Nanoverbundwerkstoffe im Detail zu untersuchen. Besonderes Augenmerk
ist auf die bruchmechanischen Eigenschaften zu legen, wo zur Zeit noch eine
Wissensliicke herrscht.
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4. Zum Verstandnis der Wirkungsweise der Nanopartikel im Reaktivsystem Epo-
xydharz soll die Mikrostruktur von Nanoverbundwerkstoffen mit geeigneten Me-
thoden untersucht werden.

5. Die von Nanopartikeln induzierten Verstarkungsmechanismen sind noch weitge-
hend unbekannt. Es ist notwendig, das vorhandene Wissen zu erweitern und
Verstarkungsmechanismen im Vergleich zu den in Duroplasten bekannten Me-
chanismen zu untersuchen.

6. In der Industrie werden aus funktionalen Griinden meist Mikrofullstoffe und Fa-
sern zur Modifizierung mechanischer Eigenschaften eingesetzt. Uber die Wir-
kungsweise von Nanopartikeln in Verbindung mit traditionellen Mikropartikeln ist
wenig bekannt. Eine gezielte Werkstoffserie wird dies untersuchen.



4 Experimentelles

4.1 Materialien

4.1.1 Duroplastische Matrizes

Die Epoxydharze (EP) wurden von dem schweizer Chemiker P. Castan erfunden, im
Jahre 1939 patentiert und in der Schweiz 1946 in den Markt eingefiihrt. Seitdem ha-
ben sich die Anwendungsgebiete von EP stetig ausgeweitet. Epoxydharze enthalten
mindestens zwei Epoxydgruppen im Molekil. Sie sind chemisch sehr bestandig und
besitzen eine hohe Haftfestigkeit. Mit einem Harter lassen sich die z&hflissigen Harze
zu einem festen polymeren Harz ausharten. Diese Eigenschaften pradestinieren EP
zur Verwendung als Klebstoff, beispielsweise in Form eines Zweikomponentenklebers,
der Epoxydharz und Harter enthalt. Als Giel3harz findet EP breite Anwendung in Elek-
tronikbauteilen, in Farben- und Lacken und in Prazisionsteilen der Feinmechanik, sowie
in Strukturbauteilen der Luft- und Raumfahrt. Epoxydharze sind im flissigen Zustand
sehr gut verarbeitbar und eignen sich hervorragend als Beschichtungswerkstoffe. lhre
chemische Herstellung erfolgt durch Umsetzung der Prekursoren Bisphenol A und Epi-
chlorhydrin zum Reaktionsprodukt Diglycidyletherbisphenol A (DGEBA). Die Reaktion
generiert EP-Molekule mit folgender Struktur:

CH, CH,
(0] | OH | ; (0)
/ \ | VAN
H,C—CH—CH, O@T@O—CH;CH—CHZ O‘@*('?@O—CHZ—CH—CHZ
H H
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Bild 4.1: Prinzipielle Molekulstruktur von Epoxydharz (DGEBA, DER331)

Die beiden Epoxydgruppen (Oxiran-Ringe) befinden sich jeweils am Ende des Mo-
nomers. Das Molekil enthalt auch eine Hydroxylgruppe (-OH), tUber die es an oxyd-
keramische Oberflachen mittels Wasserstoffbriicken anbinden kann. Epoxydgruppen
befahigen die Harzmonomere, eine primare Reaktion an den Zweifachbindungen ein-
zugehen. Das Harz reagiert dann mit dem Harter in einer exothermen Polyadditionsre-
aktion, wobei sich der Oxiran-Ring unter Verschiebung eines Protons (H") zum Sauer-
stoffatom der Epoxydgruppe offnet. Das Hartermolektl knupft an und es entsteht ein
Knoten [37, 78]. Dabei bilden sich weitere OH-Gruppen, welche die Reaktion autoka-
talytisch fortsetzen. Durch die Bildung vieler Knoten entsteht im aushartenden Material
ein dreidimensionales molekulares Netzwerk, und dies schafft einen polymeren Fest-
korper mit hoher mechanischer Festigkeit und Steifigkeit sowie thermischer und chemi-
scher Bestandigkeit. Als Harter wurde in dieser Arbeit ein zykloaliphatisches Polyamin
(HY 2954, 3,3'-Dimethyl-4,4’-diaminodicyclohexylmethan) (Fa. Huntsman) verwendet.
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H,N CH NH

H,C CH,

Bild 4.2: Molekdlstruktur des Harters (HY 2954, Huntsman) [37, 79].

Der molekulare Aufbau des Harters ist in Bild4.2 ersichtlich. Das Molekdl ist mit zwei
Amingruppen (NH,) ausgestattet, welche Protonen fur die Reaktion liefern. Jedes Amin
kann mit einer Epoxydgruppe reagieren und einen Knotenpunkt des Netzwerkes bil-
den; pro Hartermolekil entstehen also maximal zwei Knotenpunkte. Ausgewahlte Ei-
genschaften des flissigen Harzes und des Harter sind in Tab.4.1 aufgelistet.

Eigenschaft Epoxydharz Harter Literatur

Molekulargewicht [g/mol] 370-380 k.a. [52,80]
n 0,15 - [80]
Epoxydaquivalent [g/eq] 182-192 - [80]
Aminzahl [g/eq] - 59,5 [79]

Dichte [g/cm?] 1,16 0,945 [79, 80]

Viskositat bei 25°C [Pa-s] 11-14 0,07-0,12 | [79,80]
Stéchiometr. Harz/Harter-Verhaltnis 100 : 31,89 [80]
Wassergehalt [ppm] 700 (max) k.a. [80]
Oberflachenspannung fliissig, fest [m.J/m?] 35-40 k.a. [81]

CAS-Nr. 25085-99-8(25068-38-6) | 6864-37-5 | [79,80]

Tabelle 4.1: Eigenschaften von Epoxydharz und Harter

4.1.2 Partikel

Alle verwendeten pulverférmigen Nanopartikel (TiO, und Al;O3) wurden durch Flam-
menhydrolyse (Pyrolyse) aus der Gasphase bei Normaldruck industriell hergestellt.
Anziehungskrafte zwischen den Priméarpartikeln (s. Kap.2.1) verursachen die Bildung
von Aggregaten, in denen Primarpartikel Gber Sinterhdlse chemisch aneinander ge-
bunden sind [14, 82]. Kleine Aggregate und Primarpartikel lagern sich im Folgenden
zu Agglomeraten mit Gro3en von einigen Mikrometern und dariber zusammen. In
Agglomeraten sind die Wechselwirkungskrafte gering. Charakteristisch fur den Her-
stellungsprozess ist die Bildung fraktaler geometrischer Strukturen aus den Primér-
partikeln [82]. Die Teilchen liegen somit nicht als kugelférmige Partikel vor. Die festen
Sinteraggregate lassen sich mit herkémmlichen, mechanischen Dispergiertechniken
nicht auflésen. Im Al,O3 sind die nahezu sphéarischen Primarpartikel, gemald den An-
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Bild 4.3: Al,O3 (Aeroxide AluC, Degussa) in Epoxydharz (TEM). Die Primarpartikel
(13nm) sintern wahrend der Pyrolyse teilweise zu Aggregaten mit geome-
trisch fraktaler Strukturen.

gaben des Herstellers, etwa 13nm klein. Dies konnte anhand von TEM-Aufnahmen
nachgewiesen werden (Bild 4.3). Aluminiumoxid (Al,Os3) ist der technisch wichtigste
oxidkeramische Werkstoff [83]. Al,O3-Keramik zeichnet sich durch hohe Festigkeit
sowohl im Hochtemperaturbereich, als auch bei niedrigen Temperaturen aus. Sie be-
sitzt eine hohe Zahigkeit und Harte. Nach Diamant (Kohlenstoff) ist Saphir (Al,O3)
das héarteste natirlich vorkommende Material. AuRerdem besitzt Al,O3; einen hohen
VerschleiBwiderstand, hohe Korrosionsbestandigkeit, eine hohe Warmeleitfahigkeit
und ein hervorragendes elektrisches Isolationsvermégen. Aufgrund dieser vielseiti-
gen Eigenschaften und dem guten Preis-Leistungs-Verhéaltnis wird der Werkstoff in
sehr vielen Anwendungen eingesetzt, z.B. in der Elektrotechnik, im Maschinen- und
Anlagenbau, in der Chemie- und Verfahrenstechnik, der Medizintechnik und in der
Hochtemperaturtechnik. Nanoskaliges Aluminiumoxid bietet ein gutes Eigenschafts-
potenzial. Eine Modifikation von Polymeren mit nano-Al;O; lasst eine Verbesserung
der mechanischen Leistungsfahigkeit des Kunststoffes erwarten.

Titandioxid findet sich ebenfalls in vielen Produkten und Anwendungen. Titandioxid ist
heute mit Abstand das wichtigste weil3e Pigment [84]. Die weltweite Produktionsmenge



34

Experimentelles

Eigenschaft Material Lit.
Bezeichnung Titandioxid (Anatas) | Aluminiumoxid
Chemische Formel TiO9 Al,O3
Elastizitatsmodul [G Pa] 244 375 [85]
Querkontraktionszahl [1] 0,28 0,27 [86]
Bruchzahigkeit [M Pa - \/m] 3,2 4,9-5,5 [83]
Harte nach Mohs 5-6,5 9 (Saphir) [85]
Mikrohéarte [GPa] 6 (Last=1N) k.a. [85]
Kristallsystem Tetragonal Hex.-Rhomboedr. [85]
Dichte [g/cm?] 4 2,9 [87-90]
Lin. Therm. Ausdehnungskoeff. [-1076 /°C] 8,19 8 [85]
Warmekapazitat bei 20°C [J/g - K] 18,2 0,9 [85]
Therm. Leitfahigkeit bei 100°C [W/(mK)] 6,5 30 [85]
Brechungsindex 2,5 (Anatas) 1,66 [11,85]
Bandlicke [eV] 3,2 7-8 [91]
Hamakerkonstante [-10~2! J]* 173 (Vakuum)? 140 (Vakuum) [14]
Oberflachenspannung [m.J/m?] 700 70 [14,92]
Isoelektrischer pH-Wert 6,0 9,0 [14]
Abstand zwischen Partikeln ag [nm] 0,165 0,165 [14]
Koordinationszahl (im Pulver) N, 2 2 [14]
IFull spectral method, Tabor- Winterton Approximation [92], 2Maximaler Wert fiir Rutil im Vakuum

Tabelle 4.2: Mechanische und physikalische Eigenschaften von Nanopartikeln

betragt etwa 4 Millionen Tonnen [85]. Es wird nach dem Sulfat- oder Chloridverfahren
hergestellt [84]. TiO, existiert in zwei Formen: Rutil und Anatas. Als Weil3-Pigment ist
es wegen seines hohen Brechungsindex geschétzt. In reiner Form dient es aufgrund
seiner Ungiftigkeit als Additiv in Nahrungs- und Arzneimitteln, sowie Kosmetikproduk-
ten (Lippenstifte, Cremes, Zahnpaste). TiO, wirkt als Photokatalysator und entfaltet
in Verbindung mit UV-Licht antibakterielle Eigenschaften zur Desinfektion oder zur
Aufbereitung von Schmutzwasser. Mit TiO, lassen sich selbstreinigende Oberflachen
erzeugen. Als Schutzschicht aufgebracht, konserviert es antike Marmorstatuen.

Auf pulverférmigem TiO, (und auch Al,O3) finden sich vielerlei organische und anor-
ganische Gruppen, welche die Wechselwirkungen des Materials mit der Umgebung
beeinflussen. TiO,-Pigmente, deren Oberflache nicht anorganisch behandelt ist, ha-
ben ca. 8 OH-Gruppen pro nm? [11]. Zusammen mit Hydroperoxiden reagiert TiO, bei
Raumtemperatur zur gelbfarbenen Struktureinheit -TiIOOH [11]. Diese Gelbverfarbung
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Bild 4.4: REM-Aufnahmen von Nanopartikelpulvern. Links: TiO; (300 nm), Mitte: TiO,

21 (nm) (bzw. Al,O3), Rechts: TiO, (20 nm).

Durchmesser Spezifische .
. . o . Oberflachen-
Material | Bezeichnung Primarteilchen Oberflache Hersteller
) behandlung
[nm] [m*/g]
TiO, 2310 300, sphérisch 18 Al, Si, Zr, C Kronos
TiO, P25 21, sphérisch 46 - Degussa
] Hombitec ] Al,
TiO, 20, nadelig ~50-100 L Sachtleben
RM 130 F Stearinsaure
Aeroxide . . .
Al,O3 AlUC 13, sphérisch 100 Si, Fe, Ti, HCI Degussa
u

Tabelle 4.3: Liste der Nanopartikel. Daten entsprechen Herstellerangaben.

l&sst sich auch an Probekorpern aus EP/TiO, nach langerer Lagerungszeit beobach-
ten. Der Einfluss von Licht verstarkt den Effekt. Fir diese Arbeit wurden verschiedene
Typen TiO, verwendet. Die Partikeltypen sind in Tabelle 4.3 dargestellt sind.

4.2 Rheologische Untersuchungen

Die Viskositat von flussigen Harz/Nanopartikel-Mischungen ist ein wichtiger Parameter
fur die Verarbeitung von Harzen in der Praxis. Im Dispergierprozess beeinflusst sie
malf3geblich die Hohe des Energieeintrags und der wirkenden Scherkrafte.

Dynamische Viskositatsmessungen wurden auf einem Rotationsviskosimeter (ARES,
Rheometric Scientifics) mit parallelen Platten des Durchmessers 45 mm durchgeftihrt.
Der beim Experiment als konstant eingestellte Abstand der Platten betrug 1,1 mm. Vis-
kositatsmessungen der Mischungen (ohne Harter) deckten den Temperaturbereich von
25-80°C ab, bei einer Heizrate von 5°C/min. Dabei wurde gleichzeitig auch die Winkel-
frequenz zwischen 1 und 320 rad/s variiert. Zusatzlich wurde in statischen Versuchen
auch die Scherrate systematisch verandert.
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4.3 Bestimmung der Partikelgré3enverteilung

Die Partikelgrof3e und die Grol3enverteilung der Nanopartikel im Epoxydharz wurde
nach dem Mischen bzw. Dispergieren mit einem Horiba LB-550 gemessen. Das Gerat
bestimmt die Partikelgro3enverteilungen in einem Messbereich von 1 nm bis 6 pm und
nutzt dazu die Brown’sche Bewegung der Teilchen und die Effekte der dynamischen
Lichtstreuung bei Einstrahlung eines Lasers. Die Partikel fihren im &uRRerlich ruhen-
den Medium eine Eigenbewegung durch. Diese Brown’'sche Bewegung Ubertragt sich
als schnelle Intensitatsfluktuation auf den Detektor des Messgeréates. Die gewlnschte
Information Uber die Partikelgré3enverteilung steckt in der Zeitabhangigkeit des detek-
tierten Streulichtsignals. Aus dieser Fluktuationscharakteristik errechnet die Software
des Messgerates die Diffusionskonstante Dp der Teilchen im Medium mittels Fourier-
Transformation und anschlieend den hydrodynamischen Durchmesser d, der Parti-
kel, welcher sich invers proportional zu D verhélt. Die Basis der Berechnung liefert
die Gleichung von Stokes und Einstein,

kT
b 3mnd,

(4.1)

In diese Formel gehende die Viskositat  des Mediums und die Temperatur 7" ein, wel-
che das Gerat automatisch bestimmt. Die optischen Eigenschaften des Mediums und
der Partikel wirken sich auf die Fluktuationscharakteristik aus und mussen bekannt
sein. Fir TiO, wurde ein Brechungsindex von n = 2,55 (Anatas) verwendet; eine An-
derung auf n = 2,9 (Rutil) ergab sehr geringe Abweichungen der Partikeldurchmesser
(1-2 nm), was im Falle der untersuchten Nanoverbundwerkstoffe vernachlassigbar ist.
Fur Al,O3 wurde ein Brechungsindex von n=1, 66 angenommen.

‘ Lésungsmittel ‘ Brechungsindex Eignung Anmerkung
Azeton 1,359 — Flockulation
Ethylenglykol 1,429 + Langwierige Harzlésung
DMF 1,3 +++ Giftig
Azeton/Ethylenglykol (50:50) 14 ++ Gut geeignet
Azeton/DMF (50:50) 1,359 +++ Giftig

Tabelle 4.4: Losungsmittel zur Freilegung der Teilchen im Harzgemisch und Messung
der PartikelgroRenverteilung. Bewertung aufgrund von Erfahrungswerten.

Die Partikelgroienmessung erfordert die LOsung einer geringen Probenmenge (ca. 0, 1g
flissiges Harz/Partikelgemisch) in einem geeigneten Lésungsmittel, sodass die Parti-
kel in der Losung frei liegen. Die Partikel sollten nicht flockulieren oder re-agglomerieren.
Als Losungsmittel wurden Dimethylformamid (DMF), Azeton, Ethylenglykol und deren
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Mischungen verwendet und deren Eignung bewertet (Tab.4.4). Der Losungsprozess
des Harzes und die Freilegung der einzelnen Teilchen ist essentiell fir den Messerfolg.

4.4 Charakterisierung der tribologischen Eigenschaften

Die tribologischen Eigenschaften von Nanoverbundwerkstoffen wurden im Stift-Ring-
Versuch (Block-on-Ring) untersucht. Er liefert Informationen tber das Verhalten von
Nanoverbundwerkstoffen unter Gleitverschleil3bedingungen. Eine feststehende, stiftar-
tige Probe (4x4x12 mm?) wurde mit konstanter Flachenpressung von 1 MPa auf einen
geschliffenen Stahlring (100Cr6, a = 60 mm, R, = 0,3) gedrickt, der mit einer Ge-
schwindigkeit von v = 1m/s rotiert. Ein Gewicht mit definierter Masse erzeugt den
gewlinschten Anpressdruck bzw. die Normalkraft Fy Uber einen Hebelarm. Die Ge-
samtlaufzeit eines Versuchs betrugt 20 Stunden pro Probe. Aus statistischen Griinden
wurden mindestens vier Proben jeden Materials geprift. Ein kurzes Anschleifen der
Stifte gegen einen mit Diamantschleifpapier bespannten Gegenkoérper lield die Proben
bereits die Form der gekrimmten Oberflache des Stahlringes annehmen. Dadurch ver-
kirzte sich die Einlaufphase und das Material stand mit dem Gegenkorper von Beginn
des Experimentes an in vollflachigem Kontakt. Das Anschleifen erforderte jedoch eine
grandliche Reinigung der Stiftoberflache im Ultraschallbad, um Schleifpartikel zu be-
seitigen. Entsprechend wurden auch die Stahlringe mit Azeton gereinigt und stérende
Ol- oder Schmutzriickstande entfernt. Die verschleiRbedingte Gewichtsabnahme Am
der Proben wurde durch einen Vergleich der Probenmassen vor und nach dem Ex-
periment mittels einer Prazisionswaage gemessen. Daraus liel3 sich die spezifische
Verschleil3rate w, Uber folgende Beziehung berechnen:

(4.2)

Ws

Am B Am mm?3
Nm

:pFNs_p-v-t-FN

Es bedeuten: Am der Gewichtsunterschied der Probe vor und nach dem Versuch, p
die Dichte, Fy die Normalkraft, s der Gleitweg, v die Rotationsgeschwindigkeit des
Stahlringes und ¢ die Zeitdauer des Versuches.

4.5 Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften

4.5.1 Biegeeigenschaften

Statisch mechanische Eigenschaften kdnnen bei spréden Materialien im Biegeversuch
unter Biegebelastung bestimmt werden. Biegeversuche erfolgten auf einer Universal-
prifmaschine (Zwick-1445) in 3-Punkt-Biegekonfiguration gemafd der Norm EN ISO
178. Dazu standen rechteckférmige, allseitig geschliffene Probekdrper mit den Ab-
messungen 80x10x4 mm? zur Verfiigung. Die Priufgeschwindigkeit betrug 2 mm/min
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bei Raumtemperatur. Die Stutzweite wurde gemald der Norm (L, = 16-h) auf 64 mm
festgelegt; so ist davon auszugehen, dass der Einfluss der Scherkomponente auf die
gemessenen Biegekennwerte vernachlassigbar gering bleibt. Zur Messung der Biege-
kraft wurde eine Kraftmessdose fiur den Bereich bis 10 kN verwendet. Die Wegmes-
sung erfolgte Uber die Traverse, was fur vergleichende Messungen im Rahmen von
Probenserien ausreicht. Aus dem Versuch ergaben sich Biegemoduln, Biegefestigkei-
ten, die Dehnung bei maximaler Spannung, sowie die Bruchdehnung von Nanokom-
positen. Letztere ist in dieser Arbeit nicht dokumentiert, da das Rutschen der Probe an
den Auflagern oftmals zu Ubergrof3en Dehnungen fihrte.

4.5.2 Statische Bruchzahigkeit

Zur Quantifizierung der Bruchzahigkeit von Epoxydharzen werden in der Praxis die
Normen und Prifprotokolle ESIS P2-92 [17], ASTM E399-90 [18] und ASTM D5045-
99 [19] fur linear elastische Bruchmechanik herangezogen. Die Bruchzahigkeit von
Epoxydharz und Nanoverbundwerkstoffen bestimmt man mittels CT-Probekérpern der
Dicke B =4mm (Bild 4.5). In die CT-Proben wurde mit einer Rasierklinge ein schar-
fer Riss durch gefuhlvolles Klopfen (Tapping) eingebracht. Die Anfangsrisslange aq lag
zwischen 13,5 und 16,5 mm, sodass die Bedingung 0,45W < aq < 0,55W erfullt war.
Die Anfangsrisslange wurde nach dem Experiment an jeder Probe mit dem Lichtmi-
kroskop bestimmt, und zwar durch Ausmessen des Abstandes zwischen dem Last-
angriffspunkt und der initialen Riss-Stop-Linie. Letztere wurde Uber mindestens funf
Messpunkte gemittelt. (Bild 4.5) Der Messaufbau ist in Bild 4.6 dargestellt. Die Defor-
mationsgeschwindigkeit bei Belastung der CT-Proben betrug 0,1 mm/min. Die Kraft-
messung erfolgte mittels einer 1 kN-Messdose und die Wegmessung entlang der Last-
linie Uber einen induktiven Wegaufnehmer (LVDT). An der Stirnseite der Probe war ein
Extensiometer (Sandner Sensor EXRC4+%) zur Messung der Rissoffnungsverschie-
bung (COD) befestigt. Die Temperatur lag bei 23°C. Ein Messrechner zeichnete die
Messdaten (Kraft, Weg und COD) uber die Software-Schnittstelle LabView auf. Damit
bei CT-Prifkérpern keine zusatzlichen Biegemomente auftreten, muss die Zugbean-
spruchung genau in der Symmetrielinie wirken. Grol3e Genauigkeit wurde daher beim
Prifaufbau eingehalten. Der gesamte Maschinenaufbau muss eine grof3e Steifigkeit
aufweisen.

Die Bruchzahigkeit Kj. ergibt sich bei Mode |- Belastung aus dem Kraftmaximum der
Kraft-Deformations-Kurve. Fir spréde Materialien zeigt sich im Diagramm zun&chst ein
linearer Anstieg im elastischen Bereich (Bild 4.7) (Seite 41). Ist die kritische, maximale
Kraft F; erreicht, so beginnt der scharfe Riss zu wachsen und die Kraft fallt schlagartig
ab. Es folgt ein Riss-Stop bei F, und ein weiterer Anstieg der Kraft. Die Bruchzé&higkeit
K. ergibt sich aus GI. 2.6 durch Einsetzen von F; und ay. Nur scharfe Anrisse liefern
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Riss Klingenkerb ﬁ Last F

N\

1,2W
(36)

W (30) @

Bild 4.5: Dimensionen der CT-Prufkorper fur bruchmechanische Untersuchungen.

die kritischen Werte. Im Falle stumpfer Riss-Spitzen erreicht die Kraft relativ hohe Wer-
te. Dann speichert das mechanische System Probekérper/Maschine so viel elastische
Energie, dass bei einsetzendem Risswachstum die Probe schlagartig und vollstan-
dig zerreil3t. Die Kraft geht dabei auf Null zuriick. Die freigewordene Energie lasst sich
leider nicht mehr mit einer definierten Bruchflache korrelieren. Die resultierende Bruch-
zahigkeit K ist hbher als K. und daher nicht mehr reprasentativ flr den kritischen Fall.

Die kritische Energiefreisetzungsrate Gy, wurde direkt aus der Kraft-Weg-Kurve des
CT-Versuches bestimmt. Den Weg lieferte der LVDT in Form der Verschiebung des
Kraftangriffspunktes. Der Betrag der kritischen Energiefreisetzungsrate im Moment des
Rissfortschrittes (dV, /da~0) ergibt sich aus Gl.2.14 (Seite 22) zu

AURiSS
Glre = B-Aa

(4.3)

wobei Aa der Zuwachs an Risslange und AUg;, die beim Risswachstum dissipierte
Energie reprasentieren. Die Energie Ug;, fUr den initialen, stufenartigen Rissfortschritt
ergibt sich aus der Flache unter der Kraft-Deformations-Kurve [93] zwischen den Punk-
ten O und O abzlglich der in Punkt [0 noch gespeicherten elastischen Energie AU,:-
Die gesamte Energie AU, ist

Athot = A[]elamlt + AURiss (44)
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CT-Probe agekerb Probenhalter Wegaufnehmer

Scharfer Anriss mit
Rasierklinge durch Tapping Gebrochene CT-Probe COD-Aufnehmer

Bild 4.6: Links: CT-Probe mit scharfem Riss. Rechts: Prifaufbau zur Messung der
Bruchzahigkeit.
Mit der Gesamtenergie

S9 .
AUtot = /FdS == §(F1 + Fg)(Sg — 81) (45)

S1

und mit der elastisch gespeicherten Energie

1 1
AUeiast = 58285 — 58111 (4.6)
2 2
ergibt sich die dissipierte Energie zu
1
AURiss - Athot - AUvelast - é(SZFl - SlFZ) = AURiss (47)

Die Berechnung von G;. nach Gl.4.3 erfordert die Kenntnis des Risszuwachses Aq,
also der Differenz der Risslangen bei Einsetzen des Risswachstums in Punkt [0 und
bei Rissstop in . Die Risslangenbestimmung erfolgte mit zwei Methoden redundant:
(1) Uber direktes, optisches Vermessen auf der Bruchflache mit dem Mikroskop und (2)
durch Berechnung der sich mit der Risslange andernden Nachgiebigkeit der Probe. Die
Nachgiebigkeit ist aus den Daten der Riss6ffnungsverschiebung (COD bzw. V') ableit-
bar. Rissoffnungsverschiebungen wurden mit einem Extensiometer an der Stirnseite
der CT-Probe gemessen. Der Extensiometer ist Uber zwei Federn und Gegenschnei-
den in einer Entfernung von Xy, = —0,25W vom Lastangriffspunkt (X = 0) an der
CT-Probe befestigt (s. Bild 4.5 bzw. Bild 4.6). Der Abstand der Gegenschneiden wurde
mittels Endmal} auf 6 mm eingestellt, ausgerichtet und fixiert. Der maximale Messweg
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Bild 4.7: Bestimmung der kritischen Energiefreisetzungsrate ;. und der Risslange a

des Aufnehmers betragt +2mm bei einer Genauigkeit von +0,1%. COD-Messwerte
liefern typische Kraft-COD-Kurven wie in Bild 6.8 dargestellt. Mit der Rissoffnungsver-
schiebung V4 und der Kraft lasst sich die kraftnormierte Nachgiebigkeit Cx (¢ (Com-
pliance) der Probe am Ort Xy, errechnen [94]:

BEV,
F

Cnyo = (4.8)

Neben der Probendicke B geht in diese Gleichung auch der elastische Modul E des
Materials ein, welcher tiber DMA-Zugversuche (0,1 HZ) bestimmt wurde. Zwischen der
(normierten) Rissléange a=a/W und der Nachgiebigkeit besteht ein Zusammenhang,
der den Risslangenzuwachs Aaq liefert [94]:

o= =y + U, + e(U)? + s(U,) + ea(U)* + o5(U,)° = Aa (4.9)

w
1 1
Uy = - (4.10)
\/Cvao—Fl (B§V0)+1

wobei ¢, bis ¢5 Regressionskoeffizienten sind. Die Funktion U, = f(Cy) reprasentiert
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einen empirisch optimalen Fit der Nachgiebigkeiten im Bereich 0,2 <a/W <0, 975 (Ge-
nauigkeit: +0,0005) [94, 95]. Die Koeffizienten der Polynomgleichung fur den Messort
X /W =—-0, 25 sind der Tabelle 4.5 zu entnehmen. Befestigt man den COD-Aufnehmer
direkt in der Lastlinie, so sind andere Koeffizienten fir die Rechnung zu verwenden.

Messort X/W co c1 co c3 c4 Ccs
0 (Lastlinie Xy 1) 1,0002 | -4,0632 | 11,242 | -106,04 | 463,33 | -650,68
-0,25 (Stirnflache Xy) | 1,0010 | -4,6695 | 18,460 | -236,82 | 1214,9 | -2143,6

Tabelle 4.5: Koeffizienten zur Berechnung der normierten Risslange a/W (Gl.4.9)

Aus Gl.4.9 lasst sich nun die Risslange « fur eine beliebige Rissoffnungsverschiebung
Vo bestimmen, da W (= 30mm) bekannt und fir die jeweilige Probe konstant ist. Die
normierten Risslange a/W liefert die Lage der Rotationsachse X,/W der beiden
Probenarme. Die Rotationsachse liegt vor der Rissspitze und fallt am Probenende mit
ihr zusammen. Fir CT-Probekorper gilt [94]:

% —t o (1) + o () s (5) + o (%)4 s (i) (4.11)

mit den Koeffizienten g, bis g5 aus Tab.4.6:

9o g1 92 g3 94 95
-0,0995314 | 3,02437 | - 7,95768 | 13,546 | - 10,6274 | 3,1133

Tabelle 4.6: Koeffizienten zur Berechnung der Rotationsachse X,/W (Gl.4.11)

Mit der Lage der Rotationsachse X,/W sind die Nachgiebigkeiten und Verschiebungen
an einer beliebigen Stelle in der Entfernung X vom Messort des COD-Aufnehmers
bestimmbar [94]:

Cnx = = fa (4.12)

BEVx - (BEV,
F X0 10,25

Beispielsweise ergeben sich die Verschiebungen V7, an der Lastlinie (X/W = 0) aus
der dortigen Nachgiebigkeit

X040
BEVy, _ i + (BEVO) (4.13)
F w+0,25\ F
und die Verschiebungen V,, an der initialen Riss-Spitze (X/W = aq/W) aus
BEV,, BE-CTOD % —%& [(BEV,
= = CTOD 4.14
F F %10, \ F - (#.19
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Bei einsetzendem Risswachstum sind die Verschiebungen V., an der Riss-Spitze iden-
tisch mit der kritischen Rissoffnungsverschiebung CTOD |, die ein Mal} fur die Bruch-
zahigkeit eines Werkstoffes ist. Fur EP/Al;O3; wurde CTOD aus Gl.4.14 bestimmit.

4.5.3 Widerstand gegen Ermiudungsrissausbreitung

Zur Messung des Widerstands gegen die Ausbreitung von Ermidungsrissen in Nano-
verbundwerkstoffen wurden rissbehaftete Proben belastet. Zunéchst erfolgte eine sta-
tische Belastung (Mittelspannung o,,), welcher anschliel3end eine zyklische, sinusfor-
mige Zug-Wechselspannung der Amplitude +o0 4 bei der Frequenz von 5 Hz Uberlagert
wurde. Die Proben waren dadurch im Zugschwellbereich beansprucht. Die Versuche
zur Ermudungsrissausbreitung (FCP) wurden an Compact-Tension (CT-) Zugprobekér-
pern mit einer servohydraulischen Prifmachine (Hydropuls PSA, Serie 56) der Firma
Schenck durchgefiihrt. Die Versuche erfolgten kraftgeregelt. Die Maximalkraft wurde
gemal AK =~ K;./2 abgeschatzt und entspricht etwa der Hélfte der Maximalkraft aus
dem statischen Versuch. Die Maximalkraft lag bei 30 bis 40 N. Das Spannungsverhalt-
nis R, aus unterer und oberer Spannung ist definiert als
Oy Frnin

R, === (4.15)

00 Fmam

Es wurde auf den Wert R, =0, 2 festgelegt. Zu Beginn der Prifung wurde die Last von
der Maschine innerhalb von 300 Lastspielen auf den Sollwert gesteigert. Dies erfolg-
te bei einer Frequenz von 1 Hz, um die Probenbelastung in dieser Phase so gering
wie moglich zu halten. Die Prufparameter folgen den Empfehlungen des technischen
Komitees der ESIS. Der Einfluss der Priffrequenz auf AK ist gering, wie Untersuchun-
gen von Sautereau [58] an zahmodifiziertem EP gezeigt haben. Die Untersuchungen
an Nanoverbundwerkstoffen wurden daher nur bei einer einzigen Frequenz durchge-
fuhrt. Gering ist auch der Einfluss des Spannungsverhéltnisses R, fur den Bereich
von 0 bis 0,29. Die Risslange a wurde mit Hilfe der Rissoffnungsverschiebung tber die
Nachgiebigkeit (Compliance) der Probe und die Gleichungen 4.8, 4.9, 4.10 bestimmt,
wiederum unter Verwendung des COD-Aufnehmers, wie im statischen Versuch. Der
Spannungsintensitatsfaktor A K berechnet sich wie folgt :

AP
- BYW

mit a/WW analog Gl.4.9. Die doppeltlogarithmische Darstellung der Rissgeschwin-
digkeit da/dN als Funktion des Spannungsintensitatsfaktors AK generiert ein Paris-
Diagramm wie in Bild 4.8 dargestellt, das drei charakteristische Bereiche (I-11l) aufweist.
Bei niedrigen AK-Werten erfolgt noch kein Risswachstum (I). Nach Uberschreiten ei-

AK Fla/W) (4.16)

nes Initierungswertes AK; steigt die Rissgeschwindigkeit an und erreicht eine Zone
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stabilen Risswachstums (lIl). Dieser Bereich wird durch das Gesetz von Paris-Erdogan
Gl.4.17 beschrieben [96, 97]:

da m
N = A (AK) (4.17)

Der Wert des Paris-Koeffizient m reprasentiert die Steigung der Geraden mit der Glei-
chung log da/dN =m- log AK +log A, welche die Messdaten mittelt. Die Steigung cha-
rakterisiert u.a. den Widerstand des Materials gegen Ermudungsrissausbreitung. Er
ist umso hoher, je flacher die Gerade verlauft. Nahert sich AK einem kritischen Wert
A Ky (1IN, dann nimmt die Rissgeschwindigkeit Gberproportional zu. Die Probe ver-
sagt wahrend weniger Lastzyklen bei instabiler Rissausbreitung.

Paris-Bereich e

Rissgeschwindigkeit log(da/dN)

A Kkrit=l0 ’ 8* ch

Spannungsintensitatsfaktor log(AK)

Bild 4.8: Schematische Darstellung der Ermidungsrissausbreitung nach Paris.

Der kritische Wert AK},;; steht Gber das Spannungsverhéltnis R, im Zusammenhang
mit der Bruchzahigkeit K;. aus dem statischen Versuch gemalf3

AKkrit = ch<1 - RU)' (418)

Dieser Wert ist als Asymptote in Bild 4.8 (Bereich Ill) eingezeichnet und betragt bei
R, =0,2etwa 0,8 - K. fir die untersuchten Nanoverbundwerkstoffe.

4.6 Schlagzahigkeit

Die Schlagzahigkeit von Nanoverbundwerkstoffen wurde nach Charpy bestimmt (DIN
ISO 179/1 eU). Ein Schlagpendel (Ceast 6545) durchschlug rechteckige, ungekerbte
Probekorper (80x10x4 mm?) mit einer Geschwindigkeit von 2,91 m/s und einer Energie
von 4 Joule. Die Stutzweite der Auflager betrug 62 mm. Die von der Probe absorbierte
Energie wurde von dem Gerat direkt angezeigt. Reibungsverluste betrugen ca. 0,03 J.
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4.7 Dynamisch-mechanische Eigenschaften (DMTA)

In Epoxydharz eingelagerte Partikel verandern das viskoelastische Verhalten des
Kunststoffes. Die resultierenden Effekte stehen im engen Zusammenhang mit der Kom-
patibilitdt der Komponenten, der Ausbildung von Phasen und Interphasen, und beson-
ders mit den Eigenschaften der Grenzflache zwischen Partikeln und Polymer [51, 98].
In Abh&ngigkeit der Temperatur verandert sich die molekulare Beweglichkeit von Po-
lymerketten. Hinweise darauf ergeben sich aus Verschiebungen der Glasiibergangs-
temperatur (7,) sowie aus Anderungen des komplexen Elastizitatsmoduls und der
mechanischen Dampfung. Mit der Methode der dynamisch-mechanischen Thermo-
analyse (DMTA) sind diese Eigenschaften in Abhangigkeit der Temperatur und der
Belastungsfrequenz prézise messbar.

DMTA-Untersuchungen wurden mit einer Gabo Qualimeter Eplexor 150 N Prifmaschi-
ne im Zugversuch durchgefiihrt. Dazu lagen rechteckformige Proben (50x10x4 mm?)
vor. Die Temperatur variierte im Bereich von -100 bis 230°C mit einer Heizrate von
1°C/min. Die Frequenz lag konstant bei 10 Hz. Eine statische Kraft von 20 N, sowie
eine Uberlagerte, sinusformige dynamische Kraftamplitude von 10N belasteten die
Probe. Die Einspannlange war zu Versuchsbeginn fir alle Proben 40 mm.

Aus den Messungen ergaben sich Speicher- (E”) und Verlustmoduln (E’), der kom-
plexe E-Modul (E*), die mechanische Dampfung tan und die Temperaturen der
verschiedenen Relaxationen (z.B. T, T}).

Weiterhin wurden die Elastizitatsmoduln in Abhangigkeit der Frequenz bestimmt, in
einem Bereich von 0,1 bis 100Hz. Dabei betrug die Temperatur kontant 20°C. Bei einer
Frequenz von 0,1 Hz ergaben sich Moduln, die dem ,quasistatischen* Modul nahe
kommen. Diese Daten flossen in eine Modellierung des Young'schen Moduls ein (s.
Kap.6.12). Der Modul bei einer Frequenz von 5 Hz wurde hingegen zur Berechnungen
des Widerstandes gegen dynamische Rissausbreitung bendétigt.

4.8 Mikromechanische Eigenschaften durch Nanoindentatio n

Die mechanischen Eigenschaften in sehr kleinen Werkstoffbereichen kdénnen we-
sentlich von den makroskopischen Eigenschaften abweichen. Nanoindentation ist
eine experimentelle Technik zur Messung mechanischer Materialkenngré3en (Harte,
E-Modul) im mikro- und nanoskaligen Bereich. Ein konischer Prifkorper dringt mit
vorgegebener kontrollierter Kraft in die Probe ein, um deren Deformation zu bestim-
men. Das verwendete Geréat, ein Hysitron Triboskop, erstellt in Verbindung mit einem
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Bild 4.9: Kalibrierung des Nanoindenters anhand einer Referenzprobe aus Quarz.

Rasterkraftmikroskop sehr prazise Nanoeindriicke. Durch Piezoaktorik lasst sich der
Indenter auf 100 nm genau positionieren. Die Kraftmessung ermdglicht ein kapazitiver
3-Platten-Kraft/Eindringtiefe-Aufnehmer. In der Praxis setzt man Serien von Eindriicken
in Abstanden von etwa 3 um in EP, sodass sich die Eindruckbereiche nicht gegenseitig
beeinflussen. Direkt im Anschluss lassen sich hochauflésende Topographie-Bilder der
eingedrickten Stelle mit dem AFM aufzeichnen.

Vor Beginn der Indentationen in Nanoverbundwerkstoffe erfolgte die Kalibrierung des
Gerates. Insbesondere wurde eine Flachenfunktion A = F'(h.) in Abhangigkeit der
Eindringtiefe der Diamantspitze berechnet. Daraus liel3 sich dann die genaue Kon-
taktflache zwischen Diamant und Probe wahrend des Eindringens bestimmen. Hierzu
wurden bei unterschiedlichen Lasten mehrere Eindriicke in eine Referenzprobe mit
bekanntem Eigenschaftsprofil (Quarz: Modul E, = 69,6 GPa und Harte H =9,6 GPa)
gesetzt. In den meisten Eindrickversuchen dieser Untersuchung betrug die maxi-
mal aufgebrachte Kraft 500 N bei einer Deformationsgeschwindigkeit von 100 um/s.
Ausgewahlte Proben wurden auf3erdem mit einer Deformationsgeschwindigkeit von
1800 pum/s bis zu einer Kraft von 9000 uN belastet.

Eine représentative Kraft-Weg-Kurve des resultierenden Kalibriereindruckes in Quarz
ist in Bild 4.9 dargestellt. Bei Entlastung fallt die Kurve aufgrund der elastischen Ent-
spannung der Probe linear ab. Die Software approximiert den Kurvenverlauf Gber eine
Exponentialfunktion (P = A - (h — hy)™) und errechnet den initialen Abfall S der Kurve.
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Die Kontaktsteifigkeit bzw. der reduzierte Modul ergibt sich aus der projizierten Kon-
taktflache A und der Eindringtiefe h. der Diamantpyramide zu

L
E, = zms (4.19)

und mit der Maximalkraft P,,.. errechnet sich die Harte aus

Pmaaﬂ

H =
A-h.

(4.20)

Diese Gréen wurden fir die Nanoverbundwerkstoffe aus EP/Al,O5 bestimmt und aus-
gewertet.

4.9 Brillouinstreuung zur Bestimmung elastischer Eigensc haften

Brillouinstreuung bezeichnet die inelastische Streuung von (Laser-)Licht an thermi-
schen Dichtefluktuationen (Photon-Phonon-Streuung) in einem fiir den Laser transpa-
renten Material. Bei Einstrahlung der Photonen des Lichtes einer definierten Frequenz
A kommt es zu inelastischen Stossprozessen zwischen Photonen und Phononent
und zur Energietibertragung? (phw) unter Erzeugung oder Vernichtung von Phononen,
wobei Energie- und Impulserhaltungssatz gelten [99]. Durch die Streuung erféhrt das
Laserlicht eine Frequenzverschiebung. Diese Verschiebung wird im Spektrograph de-
tektiert und ist als zusatzliche, verschobene Linie zu erkennen, welche die Erzeugung
oder Vernichtung eines Phonons reprasentiert.

Die Frequenzen der Phononen, als akustischen Schallwellen interpretiert und gemes-
sen, liegen in der GroRenordnung von einigen GHz mit Wellenlédngen im Bereich ei-
niger hundert Nanometer. Bei diesen hohen Frequenzen sind Molekile und Teilchen
im Werkstoff so geklemmt, dass die als Antwort auf die Anregung erwarteten Um-
lagerungsprozesse nur sehr langsam stattfinden. Das Material verhélt sich quasista-
tisch [100]. Die in verschiedenen Raumrichtungen i (z.B. lAngs und quer) detektierten
Schallfrequenzen f; sind Uber die entsprechenden Schallgeschwindigkeiten (v; = f;\)
und mit Hilfe der Materialdichte p direkt in hochfrequente Moduln umrechenbar:

Cig = P~ UZ‘QZ‘ (4.21)

Daraus ergeben sich dann beispielsweise die longitudinalen Moduln ¢;; (Young'scher
Modul) und die transversalen Moduln ¢4, (Schubmodul).

IPhononen sind elementare Gitterschwingungen
2p ist die Anzahl der erzeugten Phononen, = h/2x ist das reduzierte Planck’sche Wirkungsquantum
und w ist die Kreisfrequenz der Gitterschwingung. [99]



48 Experimentelles

Aus c;; und ¢y ist der Kompressionsmodul K bzw. der Elastizitatsmodul E Uber die
folgenden Beziehungen eindeutig bestimmbar [100]:

1) E 2 1+v 4
_p = : )044 =C11 — §C44 (4-22)

K= — - -, _— "
Vv 3(1—-2v) 3 3(1—2v

Die Querkontraktionszahl (Poissonzahl), definiert als das Verhaltnis der Querdeforma-
tion zur Langsdeformation eines unter Zug oder Druck belasteten Korpers, wurde Uber
folgende Beziehung errechnet:

Rc —2 C11

1
Z. t R.=— 4.23
2 Rc —1 e Cyq4 ( )

UV =

Typische Festkdrperwerte fur v liegen zwischen 0,2 (Keramik) und 0,45 (Kautschuk).
Fur EP qilt v = 0, 35. Die hochfrequent gemessenen Moduln liegen im Bereich einiger
Giga-Pascal.

4.10 Mikrostruktur

4.10.1 Elektronenmikroskopie

Die Bruchflachen von Proben wurden mit einem Rasterelektronenmikroskop (REM,
JSM 5400 der Fa. Jeol) untersucht. Ein Elektronenstrahl tastet die Oberflache ab.
Dabei riickgestreute Elektronen tragen die Information, das Bild der beschossenen
Oberflache, zu einem Detektor, dessen angekoppelte Elektronik und Software ein Kon-
trastbild der Oberflache generiert. Die Probe wird mit einer leitfahigen Pt/Pd-Schicht
der Dicke 90 nm besputtert (Zeit 90 — 120 s, Strom 40 mA, Gerat: SCD-050, Balzers),
was ein Aufladen verhindert und stabile Bilder ermdglicht.

Das REM liefert gute Bilder bis zu einer etwa 15000-fachen Vergrél3erung. Dazu er-
ganzend wurden hochauflésende Aufnahmen von Bruchflachen aus Ermidungsversu-
chen bei der EADS in Ottobrunn angefertigt. Die Untersuchungen mit dem REM liefern
vielfaltige Informationen zur Struktur von Bruchflachen, den Bruchmechanismen, der
Anbindung von Partikeln an die Matrix und zur Partikelverteilung.

4.10.2 Rasterkraftmikroskopie

Mit dem AFM sind Oberflachentopographien flacher Probekérper vom mikroskopi-
schen bis in den atomaren Bereich darstellbar. Eine pyramidenférmige Siliziumspitze,
mit einem Spitzenradius von 10 nm rastert die Oberflache zeilenweise. Die Wechsel-
wirkungskraft zwischen Spitze und Oberflache wird konstant gehalten. Hohenunter-
schiede der Probe bewirken eine Auslenkung der Spitze, die von einem Laserstrahl
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detektiert und Uber einen Piezokristall in ein Abbild der Oberflache umgewandelt wird.
Die Spitze ist in ihrem Bewegungsumfang jedoch beschrénkt, sodass die Oberfla-
che keine grofRen Hohenunterschiede aufweisen darf (Rauheit maximal 8 um). Ebene
Bruchflachen, beispielsweise von CT-Proben aus EP, lassen sich untersuchen. Das
AFM liefert Dimensionen charakteristischer Strukturen, Topographien, Rauigkeiten,
sowie Oberflachenprofile entlang einer beliebig gelegten Linie.

4.10.3 Transmissionselektronenmikroskopie

Das Transmissionselektronenmikroskop (TEM) ermdglicht die Anfertigung von Auf-
nahmen der Materialstruktur bei hoher VergroR3erung (> x100.000). TEM-Bilder aus-
gewahlter Nanoverbundwerkstoffe wurden bei der Degussa AG in Hanau angefertigt.

Die Elektronen durchstrahlen einen kleinen, dinnen Probenabschnitt (Dinnschnitt, Di-
cke ca. 100 nm) des Testmaterials und tragen Informationen der Mikrostruktur zum De-
tektor. Ein daraus generiertes Bild reprasentiert mehrere Ebenen der Probe und lie-
fert Anhaltspunkte zur Homogenitat der Partikelverteilung, der Partikelgrof3e und zum
Abstand der Partikel zueinander. Aufgrund der Uberfiihrung einer 3D-Struktur in eine
2D-Projektion ist bei Interpretation der Strukturinformation Vorsicht geboten.

4.10.4 lonenstrahlatzen

Die Atzung von Probenoberflachen mit lonenstrahlen tragt Materialbestandteile gezielt
ab und legt Mikrostrukturen von Nanoverbundwerkstoffen frei, welche das AFM visua-
lisieren kann. Fir diese Untersuchung wurden Proben direkt aus bulk CT-Prufkorpern
prapariert, geschliffen und poliert. Erganzend dazu erfolgte die Herstellung dinner
Spincoating-Schichten auf Aluminiumsubstraten.

Beschichtungen und polierte Proben wurden in einem Sekundarneutronenmassen-
spektrometer (INA3, Leybold) dem Beschuss von Argonionen (Ar*) der Energie 500 eV
ausgesetzt. Die im rechten Winkel zur Oberflache fokussierten Strahlen mit der Do-
sis 1,9 - 108 Ar* /em? bewirken eine Atztiefe von ca. 200 nm. Wenig widerstandsfahige
Materialbestandteile werden von den lonen schneller abgetragen, ,hartere* Phasen
bleiben langer erhalten.






5 Herstellung der Nanoverbundwerkstoffe

Die herzustellenden, neuen Nanoverbundwerkstoffe bestehen aus Epoxydharz mit ein-
gearbeiteten keramischen Nanopartikeln (siehe Kap.4.1). Ausgangspunkt sind fllssi-
ge Harz/Nanopartikel-Mischungen mit sehr unregelmaRiger Partikelverteilung. Abhilfe
schafft eine bessere Dispergierung. Zur Dispergierung der Nanopartikel in Epoxydharz
wurde ein Vakuumdissolver (Dispermat®, VMA-Getzmann GmbH) eingesetzt.

1. Konditionierung aller Materialien

Nanopartikel
als Pulver

e

Flussiges
Epoxydharz

11. Herstellung von
Prufkorpern

| s 1 0. Entformung

3. Entgasung 4. Homogenisierung

mit Dissolver 9. Abkiihlung

8 Stunden, 70°C +
16 Stunden, 120°C

8. Thermische
Aushartung
im Ofen

5. Dispergierung
(Dissolver,
TML)

6. Einmischen
des Harters

7. GiefRen -
der Proben ==

Bild 5.1: Arbeitsschritte zur Herstellung von Nanoverbundwerkstoffen aus Epoxydharz
und pulverformigen Nanopartikeln.

Er lasst sich mit einem Adapter in eine Tauchmuhle (TML-1) umrusten. Das Ziel wah-
rend der mechanischen Bearbeitung von fliissigen Harz/Nanopartikel-Mischungen be-
steht darin, die in das Harz eingearbeiteten Nanopartikel-Agglomerate in ihre Primar-
teilchen zu zertrennen und homogen im Epoxydharz zu verteilen. Die Hohe der dabei
wirkenden Scherkrafte entscheidet Uber den Dispergiererfolg. Aus einem dispergierten
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Masterbatch wurden Nanoverbundwerkstoff-Serien mit variierendem Partikelvolumen-
gehalt (0,5-10 Vol.%) durch Verdinnung mit reinem Harz hergestellt. Die wesentlichen
Arbeitsschritte zur Herstellung der Nanoverbundwerkstoffe sind in Abb.5.1 dargestellt.

5.1 Dispergierung und Aushéartung

Einer Dispergierung von Nanopartikeln mit Dissolver und Tauchmuhle liegen die in Ta-
belle 2.1 dargestellten Wirkprinzipien zugrunde. Dispergiermethodik und Prozesspara-
meter wurden fur beide Maschinen unterschiedlich gewahlt. Mit Hilfe der Prozesstech-
nik soll eine Suspension entstehen, in der Nanoteilchen homogen verteilt vorliegen. Bei
diesem Prozess sollte das Harz weder mechanisch noch thermisch degradieren, so-
dass dessen mechanische Eigenschaften im ausgeharteten Zustand erhalten bleiben.
Beim Dispergieren laufen folgende Vorgadnge nebeneinander ab:

e die Agglomerate dissoziieren mechanisch in kleinere Teilchen,
e das flissige Medium benetzt die Oberflache der Partikel (mdglichst) vollstandig,

e die entstehenden kleinen Teilchen verbleiben idealerweise stabil in der Matrix,
ohne sich erneut zusammen zu lagern.

Grundsatzliche Aspekte

Die Geometrien des Systems, Behélter- und Scheibendurchmesser, Fill- und Ein-
tauchhohe der Scheibe, Mahlperlengréf3e etc. spielen fur den Dispergiererfolg eine
grol3e Rolle. Zur Dispergierung der Nanopartikel mit dem Dissolver wurde ein Gro-
Renverhéltnis Scheibe/Behalterwand von D;/D, = 0,5 gewahlt. Dies entspricht den
Erfahrungen und Empfehlungen von Maschinen- und Lackherstellern [19, 20]. Der Ab-
stand H der Scheibe zum Boden betrug die Halfte der Fullhdhe.

Die folgenden Prozessparameter sind fir eine gute Dispergierqualitdt besonders
wichtig: der Leistungseintrag und das Verhaltnis Leistungseintrag/Dispergiervolumen
(Leistungsdissipationsdichte), die Drehzahl n bzw. Umfangsgeschwindigkeit v,, das
Drehmoment M an der Scheibe und die Viskositat des Gemisches. Diese Parame-
ter bestimmen die Hohe der wirkenden Scherkréfte und damit u.a. den Erfolg des
Dispergierprozesses. Die mechanische Ruhrleistung ergibt sich aus

P=M-w=M-2mn (5.1)

In den Bereichen der feinturbulenten Wirbel an Z&hnen der Dispergierscheibe wir-
ken Schubspannungen 7;, welche die Agglomerate zerteilen. Dies geschieht nur dann,
wenn Schubspannungen die Wechselwirkungen in den Agglomeraten tberwinden.
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Einen Anhaltspunkt Gber notwendige Spannungen gibt folgende Beziehung [20]:

1 PNz 2
T; > const. - p3 - (—) - dp (5.2)
Vb

wobei const. eine Konstante, P die mechanische Ruhrleistung, V), das Dispergiervolu-
men, p die Dichte des Dispergiergutes und d, den momentanen Teilchendurchmesser
reprasentieren. Dementsprechend wirkt sich ein hoher Leistungseintrag ginstig auf die
Scherwirkung aus. Jedoch sinkt die aus der Stromung auf die Agglomerate wirkende
Schubspannung, wenn die Teilchen im Laufe des Prozesses kleiner werden. Bei ei-
ner Dissolverscheibendrehzahl, die das Gemisch vollstédndig in Bewegung setzt, bildet
sich ober- und unterhalb der Dispergierscheibe eine laminare Ring-Wirbelstromung
aus, ahnlich einem Torus. Dieses Stromungbild wird als ,Doughnut-Effekt* bezeich-
net. Das Ziel ist, alle Agglomerate in die Bereiche hochster Scherkréfte unmittelbar am
Umfang der Zahnscheibe zu fuhren und sie dort in die Primérpartikel aufzubrechen.
Bei ausreichend hohen Scherkraften ist es, statistisch gesehen, nur eine Frage der
(Dispergier-)Zeit, bis alle Agglomerate im Gemisch ein- oder mehrmals durch dieses
Gebiet gewandert sind. Dort werden sie jedoch nur dann zerlegt, wenn ausreichend
hohe Schubspannungen lokal wirken [101]. Die Wechselbeanspruchung kleiner, aber
starker Wirbel in Druck- und Soggebieten an den Zéhnen der Scheibe unterstitzt die
Dispergierwirkung. Eine kontinuierlich laminare Strémung ohne Totrdume ist Voraus-
setzung fur eine gute Dispergierung. Spritzen und Schaumen bei zu dinnflissigem Di-
spergiergut ist genauso zu vermeiden, wie sehr zahflissige Mischungen (n >40Pa:s), in
denen die Scheibe zeitweise den Kontakt zum Medium verliert. Unter Berucksichtigung
dieser Verarbeitungsgrenzen wurden die Harz/Nanopartikel-Mischungen im Dissolver
mit der hochstmoglichen Drehzahl bearbeitet (5800 U/min), um Scherkrafte zu maxi-
mieren. Diese Drehzahl liegt bei Vakuumbetrieb bereits nahe der zuldssigen Hochst-
grenze der Maschine (6000 U/min).

Prozessverlauf in Dissolver und Tauchmuhle

Die Materialien wurden vor der Verarbeitung tUber 12 Stunden bei 70°C im Ofen kondi-
tioniert. Die Konditionierung |6st eventuell vorhandene Harzkristalle auf. Die im Parti-
kelpulver adsorbierte Feuchtigkeit entweicht gro3tenteils. Auch der bei Raumtempera-
tur teilweise kristallisierte Harter wurde vor dem Abmischen tber vier Stunden konditio-
niert. Nach Herstellerangaben liegt die Kristallisationstemperatur des Harters bei etwa
25°C. Die Viskositat des Harzes (> 100 m Pa-s) ist bei einer Temperatur von 70°C nied-
rig genug, um sowohl Al,O3 und TiO,-Partikel einzuarbeiten, als auch die dabei einge-
mischte Luft mittels Vakuum wieder zu entfernen. Hohere Harz-Temperaturen (90°C)
sind zur Entgasung z&her Gemische erforderlich, z.B. im Falle eines Masterbatches
mit hohem Fullstoffgehalt von 14 Vol.%.
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Die Entgasung bei moglichst niedriger Viskositat des Mediums ist unbedingt notwen-
dig, da Luft den Dispergierprozess stort und destabilisiert. Luftblaschen im ausgeharte-
ten Material wirken auf3erdem als Fehlstellen und schwachen den Werkstoff. Alternativ
bietet sich der Einsatz von Entgasungshilfsstoffen® an. Die Einarbeitung der Partikel
in das von der Dissolverscheibe (n ~ 300 U/min) leicht bewegte Epoxydharz erfolg-
te schrittweise, unterbrochen nur von Entgasungsmal3namen . Die Temperatur des
Behalters blieb dabei konstant. AnschlieRend wurde der entgaste und zur Viskositats-
erhdhung abgekihlte Masterbatch (7; 1) einer Vordispergierung mit dem Dissolver
unterzogen, die sich Uber 10 Minuten erstreckte. Damit homogenisiert das Gemisch
bereits vor dem eigentlichen Dispergieren soweit wie moglich. Grol3e Agglomerate
werden zerkleinert. Man erreicht eine gute Durchmischung und schafft die Vorausset-
zungen fur einen stabilen Prozessverlauf.

Jeweils unterschiedliche Prozesse sind fur Dissolver und Tauchmuihle zu wéhlen, um
einen hohen Energieeintrag zu generieren. Eine Kalibrierung des Netto-Leistungs-
eintrages des Dispergieraggregates wurde vor Dispergierbeginn bei einer konstanten
Drehzahl (Dissolver: 5800 U/min; Tauchmuhle: 3000 U/min) Gber die Maschinenelek-
tronik durchgefiihrt. Dies eliminierte die Leistungsverluste der bewegten Bauteile aus
den Messdaten sodass der effektive Leistungseintrag messbar war.

Zur Dispergierung ist es ginstig, einen konstanten Leistungseintrag einzustellen, so-
dass bei gleichbleibendem Volumen des Dispergiergutes eine gleichmallige Leistungs-
dissipationsdichte erreicht wird [20]. Dies war mit dem Dissolver fur das Harz/Partikel-
Gemisch nur begrenzt mdglich. Ursache war die aus Geometriegriinden (geringe
Ubertragungsflache) limitierte Warmeabfuhr aus dem Mahlgut, denn die Kiihlung er-
folgte hier nur Uber die Mantelflache des Dispergierbehdlters. Die Temperatur der
Behalterwand durfe nicht zu niedrig gewahlt sein (I >10°C), um ein Anhaften des
Mahlgutes an der Wand zu vermeiden. Das Harz erwarmte sich jedoch bei hohem,
konstantem Leistungseintrag schnell und die Viskositat des Gemisches sank. Die Ma-
schine regelte die Drehzahl in hohe Bereiche, sodass eine stabile Stromung nicht mehr
erreichbar war.

Der Dispergierprozess eines hochgefillten Masterbatch im Dis solver wurde da-
her drehzahlkontrolliert durchgefihrt. Daraus resultierte eine stabile Stromung ohne
Spritzen des Mahlgutes. Die Dispergierung musste jedoch in mehreren Schritten erfol-
gen, die von Zwischenkihlungen (= 20— 30 min) unterbrochen waren (Bild 5.2).

!Dies wurde jedoch nicht angewendet, da Zusatzmittel einen zuséatzlichen Parameter im Material-
system darstellen, der Werkstoffeigenschaften beeinflussen kann. Das Materialsystem sollte so wenig
wie moglich verandert werden, um den moglichst unverfalschten Verstarkungseffekt der Nanopartikel zu
messen.
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Bild 5.2: Drehzahl und Temperatur beim schrittweisen, drehzahlkontrollierten Disper-
gieren mit dem Dissolver, EP/Al,O5. Ohne Zeiten der Zwischenkihlung.
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Bild 5.3: Leistung und Drehmoment beim drehzahlkontrollierten, schrittweisen Disper-
gieren mit dem Dissolver, EP/Al,Os. Gleicher Prozess wie in Bild 5.2.
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Als Folge des Leistungseintrages stieg nach Start eines Dispergierschrittes die Tem-
peratur des Mahlgutes auf etwa 70°C an, sodass Leistung und Drehmoment an der
Welle um bis zu 50% sanken. Beispielsweise betrug betrug das wirkende Drehmo-
ment zu Beginn des Prozesses etwa 20 Ncm (Bild 5.3) und fiel nach etwa 25 Minuten
auf einen Wert von 10 Nem ab. Dies reichte zur Zerkleinerung der Rest-Agglomerate
nicht aus. Um Drehmoment und Scherkrafte wieder zu erhéhen, wurde der Prozess
unterbrochen und das Mahlgut auf 35-40°C abgekiihlt.

Wahrend einer Zwischenkihlung wurde das Gemisch bei niedrigen Drehzahlen von
etwa 500 U/min in langsamer Bewegung gehalten, um es gleichmafig abzukihlen, bis
eine Temperatur von 35-40°C erreicht war, bei der dann ein weiterer Dispergierschritt
gestartet wurde. Die Drehzahl wurde schrittweise auf konstante 5800 U/min eingestellt
(Bild 5.2). Der Dispergierbehalter stand bei diesem Prozess dauerhaft unter Vakuum.
Diese Arbeitsschritte wiederholten sich mehrfach. Nach ca. 40 Minuten Dispergier-
zeit brachte eine Zwischenkihlung jedoch keine Erhdhung des effektiven Leistungs-
eintrages bzw. des Drehmoments mehr, sodass sich weiteres Dispergieren erubrigte.
Hohere Scherkrafte waren nun notig gewesen, um eine noch feinere Dispergierung
zu erreichen. Prinzipiell kann die Zahnscheibe im wirksamen Bereich der Feinturbu-
lenz nur mit begrenzt hohen Schubspannungen 7, auf die Agglomerate einwirken. Die
Schubspannungen verringern sich aul3erdem mit abnehmender Partikelgrof3e, wie aus
Gl. 5.2 hervorgeht. Es existiert somit eine untere Grenze der Agglomeratgréi3e, die bei
den gegebenen Voraussetzungen hinsichtlich Maschine und Prozess nicht unterschrit-
ten werden kann.

Die Dispergierung eines Masterbatch (14 Vol. Al ,03) in der Tauchmihle verlief
hingegen leistungskontrolliert (Bilder 5.4 und 5.5). Die Durchflusskiihlung tber die in-
ternen Kanale der Mahlkammer ergaben eine effiziente Kihlung des Mahlgutes. Es
wurden Mahlkugeln aus ZrO, (d=1,2 — 1,7mm) verwendet, deren Volumen die Mahl-
kammer zu etwa 60% ausflillten. Die relativ hohe Start-Temperatur des Gemisches lag
aufgrund des zadhen Masterbatchs bei 90°C. Auch die Behalterwand wurde auf 90°C
temperiert, um das Harz nicht an der Wand anhaften zu lassen und eine stabile vertika-
le Stromung zu sichern. In mehreren Stufen wurde die Maschine manuell angefahren
und der Leistungseintrag anschlieRend auf 400 W konstant eingestellt. Das Kuihlwasser
(20°C) fuhrte einen Teil der generierten Warme tber die in das Gemisch eingetauchte,
doppelwandige Mahlkammer (Kammervolumen 65 ml) ab. Die manuelle Einregelung
der Kiuihlung erforderte etwa 5-10 Minuten. Zu Anfang erreichte das Gemisch schnell
Temperaturen bis zu 100°C. Nach mehrfachem Nachregeln des Kiuhlwasserdurchflus-
ses 1 erwies sich ein i ~ 30 — 50 ml/min als gunstig, um eine stabile Temperatur des
Mahlgutes zu erreichen.
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Bild 5.4: Drehzahl und Temperatur beim leistungskontrollierten Dispergieren mit der
Tauchmihle. EP/AI,Os;.
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Bild 5.5: Leistungseintrag und Drehmoment beim Dispergieren mit der Tauchmuhle.
Gleicher Prozess wie in Bild 5.4.
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Bei dieser Kuhlung ergab sich wahrend des Zirkulationsbetriebs eine gleichmalige
vertikale Stromung im engen Spalt zwischen Behalterwand und Mahlkammer und re-
sultierte in einem stabilen Dispergierprozess bei einer Temperatur von ca. 95°C, einem
konstanten Drehmoment von ca. 140 Nem und einem Leistungseintrag von 400 . Das
mit der Tauchmuhle erreichbare Drehmoment war somit um den Faktor 7 hoher als im
Dissolver. Mit der Tauchmuhle ist eine wesentlich effektivere Dispergierung zu erwar-
ten. Folgende Tabelle 5.1 gibt eine Ubersicht zu den verschiedenen Nanokomposite
und den jeweils zur Herstellung verwendeten Prozessen.

Serie Partikel Dissolver | Tauchmihle
EP/TiO, (300 nm) Kronos 2310 °
EP/TiO, (21 nm) Degussa P25 °
EP/TiO, (20 nm) | Sachtleben Hombitec RM 130 F .
EP/AlI,O3 (13 nm) Degussa Aeroxide Alu C ° °

Tabelle 5.1: Dispergierprozesse fur die Serien der hergestellten Nanocomposites.

Durch die Dispergierung entstehen sehr kleine Teilchen mit geringer Masse. Im re-
lativ zahen Harz verbleiben sie scheinbar stabil, ohne zu re-agglomerieren oder zu
sedimentieren. Die Messung von Partikelgrof3enverteilungen nach dem Dispergieren
ergab, dass die mit dem Dissolver erreichten TeilchengréRen bei TiOy- und Al,O3-
Partikeln nicht wesentlich voneinander abweichen (s. Kap.5.3).

Verdinnung und Harterzugabe

Nach abgeschlossener Dispergierung des Masterbatchs erfolgte die Herstellung einer
Probenserie mit variierendem Partikelgehalt. Der Bereich von 0,5 bis 10 Vol.% wurde
systematisch abgedeckt, inklusive einer Referenzprobe des reinen EP in jeder Serie.
Fur jede Mischung wurde eine genau definierte (berechnete) Menge Masterbatch ent-
nommen und mit reinem Harz auf den gewlnschten Partikelvolumengehalt verdinnt.
Ein Labor-Flugelrihrer rihrte die Komponenten tber 15 Minuten bei 300 U/min und
einer Temperierung von 60°C. AnschlieRend wurde der Harter zugesetzt und mit dem
Fligelrihrer bei gleichen Parametern mit dem verdiinnten Harz tber 15 Minuten ge-
mischt. Der Abguss erfolgte in 60°C warme, beschichtete Aluminiumformen, die so-
gleich im Ofen platziert wurden.

Aushartung

Die Aushartung der Nanoverbundwerkstoffe erfolgte in mehreren Schritten. Im ersten
Schritt wurde die Geliertemperatur des Harzsystems (70°C) tber 8 Stunden gehalten.
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Wahrend der Gelierung bildet sich durch Reaktion bereits ein dreidimensionales,
perkolierendes EP-Netzwerk aus. Um dieses noch weiter zu verdichten, wurden die
Proben im zweiten Schritt Gber 16 Stunden bei 120°C fertig ausgehartet. Danach
kuhlten sie langsam im Ofen bis RT ab. Wahrend der Hartung von Epoxydharzen kann
es zu unterschiedlichen Reaktionen kommen. Die Reaktion der Epoxydgruppe mit den
primaren Aminen (-NH,) des Harters stellt die Primérreaktion (eine Additionsreakti-
on) dar. Dabei entstehen Hydroxylgruppen, welche die Reaktion autokatalytisch be-
schleunigen. Die Reaktion verlauft exotherm ab. In einer Sekundérreaktion reagieren
Amingruppen des Harters aul3erdem auch mit Hydroxylgruppen am Harzmolekiil. Dies
geschieht allerdings erst bei hoheren Temperaturen [37]. Ebenfalls bei h6heren Tem-
peraturen kommt es zur Homopolymerisation der EP-Molekile untereinander [102].
Dies Reaktion wird durch ,Verunreinigungen“ im Harz sowie durch Katalysatoren (Ra-
dikale, lonen, geringe Mengen Wasser) initiiert und beschleunigt und auf3erdem zu
niedrigeren Temperaturen hin verschoben. Dabei bildet sich ein dichtes Netzwerk, wel-
ches ein sehr sprodes Polymer generiert. Homopolymerisation ist eher unerwinscht.

Die Zugabe von Fremdpartikeln (z.B. Al,O3; und TiO,) kann eine Beschleunigung der
Hartungsreaktion bewirken [31], was die Topfzeiten verringert. Dies deckt sich mit ei-
genen Erfahrungswerten bei Giel3versuchen. Da sich auf kommerziellen, oxidkerami-
schen Partikelpulvern immer auch Hydroxylgrupppen (und auch organische Gruppen)
befinden, ist ein Einfluss der Partikel auf die Kinetik der Primarreaktion zu erwarten. In
einer Sekundarreaktion sollte es Epoxydgruppen also durchaus maglich sein, Uber die
im Molekul vorhandene OH-Gruppe auch auf dem Partikel chemisch anzubinden.

Herstellung von Probekdrpern

Aus den fertig geharteten Gussplatten wurden Prifkorper fir die mechanischen Tests
mit einer Prazisionssage der Firma Mutronic herausgearbeitet. Die CT-Prufkorper wur-
den jedoch direkt in die finale Form gegossen und anschlieRend durch Schleifen in
eine standardisierte Geometrie gebracht.

5.2 Rheologie

Die Viskositat des Harz/Partikel-Gemisches spielt eine wichtige Rolle in der Herstel-
lung von Nanoverbundwerkstoffen und der Verarbeitung der Materialien zu Bauteilen.
Eine niedrige Viskositat der stabilisierten Suspension und eine niedrige FlielRgrenze
sind beim Entgasen, Mischen und Giel3en vorteilhaft. Andererseits sollen beim Disper-
gieren der Nanopartikel moglichst hohe Scherkrafte wirken; eine hohe Viskositat ist
erwinscht. Diese gegensatzlichen Erfordernisse wurden im Prozess (Kap.5.1) bertck-
sichtigt. Die Viskositat verandert die wirkenden Scherkrafte (Drehmoment) linear, in
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Bild 5.6: Viskositatsabfall von EP und EP/TiO; (21nm) durch (1) steigende Tempera-
tur und (2) Variation der Frequenz f von 1-316 rad/s. Verarbeitungsgrenzen
sind als durchgezogene Linien dargestellt: Dissolver: [1,[0] Keine kontinuierli-
che Stromung mdglich, [0 Kontaktverlust der Dispergierscheibe zum Medium,
[0 Temperaturobergrenze (Harzdegradation) gemafd Harzhersteller. TML: [1,[]
Keine kontinuierliche Stromung maoglich. Punktierte Linien reprasentieren das
jeweils fur Dissolver bzw. TML gewahlte Verarbeitungsfenster zur Herstel-
lung eines Masterbatchs mit 14 Vol.% Nanopartikelgehalt.

gleichem Ausmal} wie die Drehzahl, wie aus Gleichung 2.4 hervorgeht. Da sich das
Harz wéahrend des Dispergierens jedoch erwarmt, sinken Viskositat und Scherkrafte
und damit auch das Drehmoment an der Antriebswelle.

Den Einfluss der Erwarmung auf EP und partikelgefilltes EP verdeutlicht Bild 5.6.
Zundachst ist ersichtlich, dass die experimentell gemessene Viskositat des reinen Har-
zes den Herstellerangaben entspricht (DOW: 1 = 10 — 15 Pa-s, 23°C'). Sie ist mit der
Fliel3fahigkeit von hochviskosem Honig vergleichbar. Die Viskositat sinkt exponentiell
bei steigender Temperatur, was ein typisches Verhalten flir EP ist. Die rheologischen
Eigenschaften des Gemisches hédngen indessen stark vom Fullstoffgehalt ab. Bei klei-
nem Gehalt verhélt es sich noch wie das Medium EP. Mit wachsendem Partikelgehalt
wird die Suspension dickflissiger. Die Nanopartikel erhhen die Viskositat, indem sie
die Bewegung der Harzmolekile behindern. Wachsender Partikelgehalt erhéht die
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Wahrscheinlichkeit und den Umfang der Interaktionen zwischen Harz und Partikeln,
reduziert die Bewegungsfreirdume der Harzmolekile und erhoht die innere Reibung.
Der Masterbatch (14 Vol.% TiO,) verhalt sich bei 25°C so zah, dass er praktisch
nicht mehr verarbeitbar ist. Dies entspricht einem Wert der Viskositat von mindestens
100 Pa- s, der im Vergleich zu reinem Harz (=~ 10 Pa-s) um den Faktor 10 héher liegt.
Eine Bearbeitbarkeit erreicht man dennoch durch geringfliigige Temperaturerhéhung.
So ist die Viskositat bei 30°C bereits um 75% niedriger als bei RT (~20—40 Pa-s) und
das Gemisch lasst sich mit dem Dissolver behandeln. Bei Viskositaten ab ca. 40 Pa-s
flieRt es jedoch nicht mehr ausreichend, sodass die Dispergierscheibe den Kontakt
verliert und keine Scherkrafte mehr in das Harz tbertragen kann. Beziglich der ge-
wahlten Maschinenkonfiguration des Dissolvers stellt also n ~40 Pa-s eine Obergrenze
dar. Neben der Temperatur beeinflusst auch die Rotationsfrequenz der Platten die
Viskositat. Erhéht man die Frequenz isotherm, dann nimmt auch die Spreizung der
Messwerte mit dem Gehalt zu, die Viskositat sinkt.

Das reine EP zeigt typisches Newton’sches Verhalten gemald = = ny mit n = konst
[103,104]. Wie in Bild 5.7 ersichtlich, verhélt sich die Viskositat unabhangig von der
Frequenz bzw. der Scherrate. Die bei Bewegung des Fluids wirkenden Schubspan-
nungen 7 hangen nur von der Scherrate 4, nicht jedoch von der Viskositat n ab. Die
Viskositat von EP zeigt bei allen Temperaturen (25°, 40° und 60°C) diesen konstanten
Verlauf?.

Dies andert sich durch Zugabe der Nanopartikel. Bei allen Temperaturen (25°, 40°
und 80°C) héngt nun die Viskositat von der Scherrate ab und fallt. Nanoverbundwerk-
stoffe verhalten sich also strukturviskos (shear thinning) [103], d.h. sie reagieren bei
Schereinwirkung mit Viskositatsverringerung. Beispielhaft ersichtlich ist dies am Sys-
tem EP/TiO, (300 nm) (Bild 5.7) und gilt auch fur EP/Al,O3 (nicht dargestellt). Fir
Al;O3-Suspensionen mit Bindemitteln und hohem Fillstoffgehalt wurde in [105] ein
ahnliches Verhalten nachgewiesen. Eine mdgliche Erklarung fir strukturviskoses Ver-
halten liegt darin, dass sich das Partikel/Harz-Gemisch bei niedrigen Scherraten (§ —
0) noch nahe dem Gleichgewichtszustand (7,) befindet. Die thermische (Brown’sche)
Bewegung der Strukturbestandteile dominiert Gber die von auf3eren, viskosen Kraften
verursachte Bewegung. Mit steigenden Scherraten dominieren viskose Krafte zuneh-
mend, sodass die Suspension fliel3t [105]. Fur die Praxis des Dispergierens mit dem
Dissolver sind hohere Bereiche der Scherraten relevant, die entsprechenden Visko-
sitdten mit dem Plattenrheometer freilich nicht mehr erfassbar. Die Dissolverscheibe
erzeugt Scherraten von 100 — 600 1/s bei Drehzahlen im Bereich 1000 — 6000 U/min.

2Bei einer Temperatur von 80°C war das Harz bereits zu dinnfliissig und die Messung ergab keine
verwertbaren Daten
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Bild 5.7: Viskositat in Abhangigkeit der Scherrate 4 bei unterschiedlichen Temperatu-
ren. Reines Epoxydharz und EP/TiO, (300nm), 15 Vol%

In diesem Bereich wirkt sich die Viskositatsdnderung aufgrund strukturviskosen Ver-
haltens nur wenig auf die Scherkréfte aus. Die Drehzahl dominiert die Scherkréfte. Es
ist also fur den Dispergierprozess von Vorteil, hohe Drehzahlen einzustellen und die
Viskositat des Harz/Partikel-Gemisches durch Kuhlung zu erhéhen, um maglichst hohe
Scherkréfte zu erzeugen.

5.3 Prozessabhéngige PartikelgroRenverteilungen

Unterschiedliche Dispergierprozesse werfen die Frage auf, welche Technologie die
bessere Dispergierung erreicht. Mittels dynamischer Lichtstreuung (s.Kap.4.3) wurden
PartikelgroRenverteilungen im flissigen Harz gemessen. Dispergiert man Nanopartikel
zunachst nicht, dann ergeben sich fir die verschiedenen Nanopartikel Gro3envertei-
lungen wie in Abbildung 5.8 dargestellt. Fast alle Agglomeratgrof3en liegen im Bereich
von 150-500 nm. Die Kurve fir TiO, (300 nm) spiegelt jedoch nicht die Realitat wie-
der, da ein Teil der Agglomerate im Lésungsmittel sedimentiert und somit nur die nicht
sedimentierenden, kleinen Partikel erfasst wurden. Realistisch wére eine bimodale Ver-
teilung mit einem Peak weit im Mikrometerbereich.
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Bild 5.8: PartikelgroRenverteilungen mittels dynamischer Lichtstreuung. Undispergier-
te Agglomerate in EP. Die Anzahlverteilungsdichte ¢, gibt den Partikelmen-
genanteil an der Gesamtmenge in einem bestimmten GroRRenintervall bezo-
gen auf die Intervallbreite an.

Dies bedeutet aber, dass Partikel mit Durchmessern von 300 nm (und kleiner) in die-
ser niedrigviskosen Flissigkeit (n~ 1mPa-s) nicht mehr sedimentieren wollen. Einmal
dispergiert, sollten sie auch im Harz stabil bleiben, dessen Viskositat um mindestens
den Faktor 10* hoher ist.

Hinweise auf die Dispergierqualitéat der unterschiedlichen Prozesse geben die Bilder
5.9 und 5.10 anhand von Partikelgro3enverteilungen ¢, und D5, in hochgefillten TiO,
(21 nm)- und Al,Os-Masterbatchs mit 14 Vol.% Fullstoff. Das System EP/TiO, (300
nm) wurde nicht untersucht, da REM-Bilder bereits eine homogene Verteilung von
Primérpartikeln bewiesen.

Aus den Masterbatchs wurden zu verschiedenen Dispergierzeiten Proben aus dem
Gemisch entnommen und untersucht. Jeweils links in den Abbildungen ist die im Me-
dium detektierte Anzahl der Partikel ¢, als statistische Verteilungskurve dargestellt.
Die Bilder rechts zeigen die Entwicklung des mittleren Teilchendurchmessers D5 mit
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Bild 5.9: PartikelgroRen nach verschiedenen Dispergierzeiten im Dissolver . EP/TiO,
(21 nm). Links: Anzahlverteilung. Rechts: Teilchendurchmesser Ds.
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Bild 5.10: PartikelgréRen nach verschiedenen Dispergierzeiten im Dissolver .
EP/AI,O3 (13 nm). Links: Anzahlverteilung. Rechts: Teilchendurchmes-
ser Dx.

steigender Dispergierzeit. Der mittlere Teilchendurchmesser gibt an, dass 50% der ge-
messenen Partikelgré3en unterhalb des Wertes Dy, liegen. Aus den Messungen geht
hervor, dass die Anzahl kleiner Teilchen mit zunehmender Bearbeitungszeit zunimmt.
Die grofRen Agglomerate l6sen sich teilweise in die Primarteilchen oder in kleinere
Agglomerate auf. Das Kurvenmaximum verschiebt sich in Bereiche unterhalb 50 nm;
trotzdem finden sich, mit abnehmender Tendenz, weiterhin Agglomerate der Grol3e 50-
150 nm im Gemisch. Kurze Bearbeitungszeiten von 10 bis 20 Minuten reichen bereits
aus, um die Agglomerate auf 50-70 nm zu zerkleinern.

Die Dispergierwirkung der Zahnscheibe zeigt indes (wie erwartet) Grenzen, denn die
Teilchendurchmesser streben einer unteren Grenze von etwa 70 nm zu (Bild 5.9 und
5.10, rechts). Weiterer Dispergieraufwand (+20 Min.) bricht die Agglomerate kaum wei-
ter auf.
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Der Grund dafur liegt in der geringen Massentragheit und relativ hohen Scherfestigkeit
der kleinen Agglomerate, welche die Scherkrafte an der Dispergierscheibe Ubersteigt.
Teilweise vorhandene Sinteraggregate sind im Scherfeld ebenfalls nicht mehr zerleg-
bar. Der Dissolver erreicht hier eine Grenze, denn ein hdoherer Energieeintrag scheint
kaum moglich zu sein, ohne die Prozessgrenzen zu Uberschreiten (s.Kap.5.1).

TEM-Bilder der geharteten Proben bestatigen die gemessenen Partikelgrof3en (Bild
5.12). Trotz unterschiedlicher Skalierung der TEM-Aufnahmen in Bild 5.12 ist zu er-
kennen, dass die Tauchmuhle kleinere Teilchendurchmesser erreichen kann.

<

e

50 nm

Bild 5.12: TeilchengréRen in dispergiertem, ausgehartetem EP/Al,O3-Nanoverbund-
werkstoff. (A) Dissolver: 70-100 nm, (B) Tauchmihle: <50nm. Pyrogen her-
gestellte Partikel bilden teilweise Sinterbriicken aus und sind durch mecha-

nisches Dispergieren nicht trennbar.
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Betrachtet man die Messmethode der dynamischen Lichtstreuung kritisch, so ist zu-
nachst festzustellen, dass die Berechnungen des Gerates auf der Annahme kugelfor-
miger Teilchen beruhen. Die Messergebnisse spiegeln also keine realen Partikelgro-
Ben wider, sondern reprasentieren hydrodynamische Durchmesser der Teilchen. Der
hydrodynamische Durchmesser ist gréf3er als der reale Durchmesser, besonders bei
geometrisch fraktalen Strukturen der pyrogenen Materialien. Wegen des Aspektver-
haltnisses reprasentieren die Ergebnisse eher Obergrenzen der wahren PartikelgroR3e.

Die Wiederholung von Messungen, Uber mehrere Tage verteilt, ergab keine gravie-
renden Anderungen der Messwerte, sodass die Systeme EP/TiO, und EP/Al,O3 im
relevanten Verarbeitungsbereich (bis 70°C) als kolloidal stabil angesehen werden.

5.4 Interpartikulare Abstande

Die raumlichen Abstéande zwischen Partikeln fir eine zuféllig gewéahlten Schnittebene
im Material lassen sich nach Bansal und Ardell [106] berechnen. Im geharteten Harz
setzen sie allerdings homogen verteilte Partikel voraus. Demnach ergeben sich Parti-

3471' dp
2c = (,/§7f—2> Y (5.3)

Es ist ersichtlich, dass die interpartikularen Abstande nur vom Volumengehalt V; der

kelabstande 2¢ zu

Partikel abhangen. Aus geometrischen Uberlegungen zum Abstand eines Partikel ge-
genuber dem nachsten Nachbarn in einer kubisch-raumzentrierten (krz) Einheitszelle
lasst sich Gl. 5.5 herleiten. Die wrfelférmige Einheitszelle mit der Kantenlange L zeigt

insgesamt 8 kugelformige Partikel an den Ecken des Wirfels und einer im Zentrum

2

(Bild 5.13).

2r, d,

=

Bild 5.13: Kubisch-raumzentriertes Modell (krz) zur Berechnung von Abstanden 2c.
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Die Berechnung der Partikelvolumenanteile, die sich innerhalb der Zelle befinden, er-
gibt 8 - % + 1 = 2 Partikel pro Zelle. Der Oberflachenabstand 2¢ ist dann aus dem
Partikelvolumenanteil wie folgt zu berechnen:

mit L =2+dp (5.4)

3 s dp
202<1lm—2>~7 (5.5)

mit Vp Partikelvolumen, V,., Gesamtvolumen der Einheitszelle, dp Partikeldurchmes-
ser, L Kantenldnge der Einheitszelle. Die beiden Gleichung 5.3 und 5.5 unterscheiden
sich nur durch einen Faktor. Demgemal3 verringert sich der Oberflachenabstand zwi-
schen zwei benachbarten Partikeln antiproportional I/Q/Vf mit dem Partikelvolumen-
gehalt, die Partikel riicken also nédher zusammen.

Eine Uberpriifung der obigen Formeln ist dennoch anhand von Aufnahmen aus dem
Elektronenmikroskop mdoglich (REM: Aufnahmen von Bruchflache bei Kippwinkel 5°,
TEM: Dinnschnitte, z.B. Bild 4.3). Die Abstande zwischen Teilchen wurden mit ei-
ner Bildanalyse-Software an mehrerer Aufnahmen gemessen und aus mindestens 200
Messungen ein Mittelwert gebildet. Gleichzeitig wurden in jedem Bild auch die Durch-
messer der Teilchen bestimmt, um obige Gleichungen zu verifizieren. Abbildung 5.14
zeigt, dass die Messdaten durch die theoretischen Gleichungen recht gut beschreibbar
sind. Die Gleichung von Bansal scheint die Messdaten, trotz hoher Abweichung, ge-
nauer widerzuspiegeln. In der Realitat liegen meist keine ideal kugelférmigen Teilchen
vor und ihre Grof3e ist zudem statistisch verteilt, woraus Abweichungen resultieren.
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Bild 5.14: Die Oberflachenabstande 2¢ zwischen Nanopartikel nehmen ab, wenn der
Partikelgehalt steigt. Links: EP/TiO, (d=306 nm, Bruchflache, REM), Rechts:
EP/Al,O5 (d=29 nm, Dinnschnitt, TEM). Die Formeln nach Bansal 5.3 bzw.
5.5 beschreiben die Messwerte gut.
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Dem einfachen optischen Ausmessen von Partikelabstédnden ist aufgrund der Unge-
nauigkeit Grenzen gesetzt. Dies liegt am niemals vollig glatten Erscheinungsbild einer
Bruchflache, wodurch Messungen in einer definierten Schnittebene kaum moglich
sind. Ebenso verfalschen fraktale Teilchenstrukturen und -gréf3enverteilungen die Er-
gebnisse. Somit sind méglichst viele Messungen (200-300) durchzufuhren.

Die anhand von TEM-Aufnahmen ermittelten Abstande in EP/Al,O5 ergeben eine gro-
Rere Messgenauigkeit im Vergleich zu den in EP/TiO; aus REM-Bruchflachen ermittel-
ten Abstanden. TEM-Bilder zeigen aber eine 2D-Projektion der Mikrostruktur und damit
mehrere Ebenen gleichzeitig, was bei der Bewertung zu beriicksichtigen ist. Trotzdem
geht aus den Messdaten Klar hervor, dass die interpartikularen Abstande in EP/AI,O5
immer unterhalb von 100 nm liegen und damit den Teilchendurchmessern nahe kom-
men. Bei den grol3eren TiO,-Partikeln ergeben sich entsprechende Abstande (250-300
nm) erst bei sehr hohen Gehalten (10 Vol.%). In bruchmechanischer Hinsicht ist dies
ein wichtiger Aspekt, worauf in spateren Kapiteln noch ausfihrlicher eingegangen wird.



6 Eigenschaften von Nanoverbundwerkstoffen -
Ergebnisse und Diskussion

Die Eigenschaften polymerer Verbundwerkstoffe hangen stark vom Volumenanteil der
zugegebenen Verstarkungsmaterialien ab. Die Ergebnisse in dieser Arbeit legen einen
besonderen Schwerpunkt darauf, den Einfluss des Partikelgehaltes auf die Leistungs-
fahigkeit von Nanoverbundwerkstoffen darzustellen. Falls nicht explizit in den Graphi-
ken erwahnt, beziehen sich alle Messwerte auf die Matrix mit der Bezeichnung ,EP1".

6.1 Biegeeigenschaften

Spannungs-Dehnungsverhalten im Biegeversuch

Der Einfluss von Partikeln auf das Spannungs-Dehnungsverhalten von Polymeren ist
gut erforscht, zumindest fur Fullstoffe mit Durchmessern im Mikrometerbereich und
grél3er. Harte und steife Partikel erh6hen in der Regel die Steifigkeit, verringern aber
das Deformationsvermégen und versproden damit das Polymer [107]. Im Versuch zeigt
sich dies in einer Reduktion der Bruchdehnung oder der Dehnung bei maximal ertrag-
barer Spannung.
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Bild 6.1: Spannungs-Dehnungskurven aus dem Biegeversuch: Links: Epoxydharz
(EP) und Nanokomposite aus EP/Al,O3. Rechts: Versprodung von EP/TiO,
(300 nm), falls die Nanopartikel nicht dispergiert sind. (x) markiert den Bruch.

Im Biegeversuch zeigen Nanoverbundwerkstoffe aus Epoxydharz und keramischem
Al,O3 bzw. TiO, keine Einbuf3en im mechanischen Verhalten. Dies ist in den charak-
teristischen Spannungs-Dehnungs-Kurven fur Nanokomposite in Bild 6.1 dargestellt.
Durch die Zugabe der keramischen Nanopartikel steigt der Elastizitaitsmodul an, die
Festigkeit wachst bei etwa gleich bleibender Dehnung und die Bruchdehnung vermin-
dert sich geringflgig.
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Nanoverbundwerkstoffe schneiden damit deutlich besser ab, als mikropartikelgefillte
Epoxydharze. Sind die Nanopartikel jedoch nicht gentigend dispergiert, so bewirken
sie einen Sprodbruch.

Elastizitatsmodul

Eine Zugprufung mittels DMA gab lber den Elastizitatsmodul bei sehr niedriger Fre-
quenz (0,1 Hz) Auskunft (s.Kap.6.6). Die Deformationsrate im Anstieg der Kraftam-
plitude entspricht ndaherungsweise den Belastungsverhéltnissen eines statischen Zug-
versuchs bei der Deformationsgeschwindigkeit von 2 mm/min. Die elastischen Moduln
erhalt man in Form der Speichermoduln E’. Wie in Bild 6.2 ersichtlich, wachst E’ etwa
linear mit dem Nanopartikelgehalt an. Bemerkenswert ist, dass die Veranderung der
Partikelgrof3e von 300 nm auf 20 nm keinen Unterschied in den Moduln der Komposite
bewirkt, die bei festgelegtem Volumengehalt offensichtlich nicht von der Partikelgrofl3e
abhangen. Indes variiert £’ stark mit dem Partikelvolumenanteil.
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Bild 6.2: Elastizitatsmodul E’ von EP/TiO, und EP/Al,O5; (13 nm) Nanoverbundwerk-

stoffen in Abhangigkeit des Partikelgehaltes.
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Die Biegemoduln (Bild 6.3) offenbaren eine von der Linearitdt abweichende Tendenz,
fur grol3e wie kleine Partikel. Bei geringen Volumengehalten steigt der Modul ausge-
pragt an, flacht im Bereich 2 bis zu 8 Vol% ab und steigt gegen 10 Vol.% wieder an.
Die Biegeergebnisse verifizieren die scheinbare Unabhangigkeit des Moduls von der
Teilchengrof3e fur die gewéhlten Materialsysteme und Partikelgro3en.

Das Epoxydharz (EP2) eines alternativen Herstellers, mit nahezu identischem Moleku-
largewicht und gleicher Epoxydzahl, zeigt keine Unterschiede zu EP1. Der geringere
Wert fur EP/TiO, (20 nm) bei 10 Vol.% ist in diesem Falle auf Materialfehler (Luftein-
schlusse) zurickzufihren. Urséchlich fir die geringen vertikalen Verschiebungen der
Kurven sind Abweichungen im Modul der Epoxydharz-Referenzproben, die fir jede Se-
rie neu gegossen wurden. Das System EP/Al, O3 (Bild 6.3, rechts) demonstriert eine
ahnliche Tendenz wie EP/TiO,. Der Modulgewinn durch die verschiedenen Partikelty-
pen bewegt sich auf vergleichbarem Niveau.

Biegefestigkeit

Biegefestigkeiten fur EP/TiO, und EP/AI, O3 sind in Bild 6.4 dargestellt. Mit wachsen-
dem Nanopartikelgehalt erhdht sich auch die Festigkeit von Epoxydharz. Berticksichtigt
man den Referenzwert des reinen EP fir jede Serie, so erreichen die kleinen TiO,-
Partikel (21 nm bzw. 20 nm) einen etwas héheren Festigkeitsgewinn (+18 bis +24%)
als die groReren TiO,-Partikel (300 nm). Das 300 nm-TiO, und das Al,O; (Bild 6.4,
rechts) generieren bei 10 Vol% nur eine um etwa 15% bessere Biegefestigkeit. Fes-
tigkeitsgewinne lassen auf eine ausreichende Anbindung der Partikel an die Matrix,
sowie niedrige Spannungsspitzen um die Einschliisse schlieen. In den Spannungs-
Dehnungs-Kurven (Bild 6.1) war ersichtlich, dass alle Werkstoffe eine Flie3spannung
knapp Uberschreiten. Es kommt zu plastischer Deformation im Polymer um die Partikel
und/oder in Bereichen zwischen Partikeln.
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Bild 6.4: Biegefestigkeit von EP/TiO, und EP/Al,O5 vs. Partikelgehalt.
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Je nach Spannungszustand an der Partikeloberflache induzieren Zug- und Scherspan-
nungen FlieBprozesse und/oder Mikrorissbildung und damit Energiedissipation. Je ho-
her der Partikelgehalt ist, desto wahrscheinlicher treten diese Mechanismen ein.

Deformationsfahigkeit

Mit Zugabe harter hochmoduliger Partikel in ein Polymer erwartet man eine Abnahme
der Duktilitéat des Kunststoffes, denn das vergleichsweise nachgiebige Polymer bewal-
tigt unter Belastung den grof3ten Teil der Gesamtdeformation [107]. Beaufschlagt man
zwei Komposite, eines mit hohem und eines mit niedrigem Partikelgehalt, mit jeweils
der gleichen Dehnung, dann muss sich das geringere Polymervolumen im hoch gefull-
ten System mehr strecken, um die gleiche absolute Dehnung zu erreichen. Das Poly-
mer besitzt jedoch eine Dehngrenze, Uber die hinaus es sich nicht dehnen kann ohne
zu versagen. Diese Grenze erreicht es im hoch gefiillten Werkstoff bei niedrigeren ab-
soluten Dehnungen. Je mehr steife Partikel prasent sind, desto starker muss also die
Bruchdehnung abnehmen. Genau dies ist bei konventionell (mikropartikel-) gefillten
Systemen zu beobachten, z.B. bei EP/Glas und EP/CaSiO; sowie bei EP mit Kohlen-
stofffasern [108]. Die Dehnungen der Nanoverbundwerkstoffe bei den maximal ertrag-
baren Spannungen nehmen allerdings bis zum Gehalt von 4-5 Vol.% nur gering ab. Die
kleinen Partikel passen sich scheinbar sehr gut in das Polymernetzwerk ein und behin-
dern die Deformation der Matrix kaum. Dieser Effekt setzt eine homogene Verteilung
der Partikel voraus, denn lokale Konzentrationsunterschiede wirden die Deformierbar-
keit der Matrix storen. Die dispergierten Teilchen sind anscheinend so klein, dass sie
nur niedrige Spannungsspitzen in der nahen Matrix erzeugen und das Polymer nicht
versproden. Die Untersuchung der Mikrostruktur von Nanoverbundwerkstoffen mittels
TEM bestétigt diese Vermutungen (s. Kapitel 6.8, Bild 6.36). Ein Vergleich mit Nano-
verbundwerkstoffen aus der Natur (z.B. Enamel) lasst vermuten, dass die Grof3e der
Nanoteilchen, bzw. der Fehlstellen und Risse, keine kritische Dimension in EP erreicht,
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Bild 6.5: Dehnung bei max. Spannung vs. Partikelgehalt (EP/TiO, und EP/AI,O3).



6.2 Querkontraktionszahl 73

sodass der Verbundwerkstoff tolerant gegeniber diesen ist [2, 3]. Dieser Effekt verliert
sich, sobald grof3e Agglomerate existieren, die das Material schwachen, wie in den
Kraft-Deformations-Kurven des undispergierten, sproden EP/TiO, (300 nm) ersichtlich
(Bild 6.1, rechts, Markierung x). Die Wahrscheinlichkeit, grél3ere Agglomerate im Po-
lymer vorzufinden, steigt mit wachsendem Partikelgehalt. Es verwundert daher nicht,
dass bei hohem Volumenanteil eine merkliche Reduktion der Duktilitat einsetzt, beson-
ders bei Werkstoffen mit vergleichsweise ,grof3en“ Primarpartikeln (TiO,, 300 nm).

6.2 Querkontraktionszahl

Literaturangaben belegen fir Epoxydharz eine Querkontraktionszahl von etwa 0,33-
0,35. Es ist zu erwarten, dass sich v durch Nanopartikel nur geringfligig andert. Die
Poissonzahl v eines Verbundwerkstoffes ist Giber eine Mischungsregel aus den Werten
der Komponenten theoretisch bestimmbar [109]:
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Bild 6.6: Querkontraktionszahl v von EP/AIl, O3, theoretisch berechnet (GIl.6.1) und ex-
perimentell mittels Brillouinstreuung gemessen (Daten z.T. aus [100]).

wobei : die Anzahl der im Werkstoff vorhandenen Phasen, V; den Volumenanteil der
Phasen und v; deren Poissonzahl reprasentieren. Fir verschiedene Partikelgehalte
wurde v, nach Gleichung 6.1 berechnet, ausgehend von den Werten fir Epoxydharz
(v = 0,358) und fur AlLbO3; (v = 0,27). Die Ergebnisse der Mischungsregel sind als
Linie in Bild 6.6 eingezeichnet. Die Querkontraktionszahl fallt mit wachsendem Par-
tikelanteil linear ab und &ndert sich, wie erwartet, sehr gering. Die messtechnische
Bestimmung von v erfolgte Gber Brillouin-Streuung, welche elastische Konstanten fir
EP/Al,Os-Nanoverbundwerkstoffe liefert [100].
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Die elastischen Konstanten entsprechen den longitudinalen (¢, ,Zug“) und transver-
salen (cy4, ,Scherung®), hochfrequent geklemmten elastischen Moduln. Den mathema-
tischen Zusammenhang zwischen v und ¢y, ¢y liefert G1.4.23 (Kap.4.9). Berechnete
Werte sind als Datenpunkte in Bild 6.6 dargestellt und stimmen gut mit denjenigen aus
der Mischungsregel (Gl.6.1) tiberein. Die Verwendung der Mischungsregel zur Berech-
nung der Poissonzahl ist damit zulassig. Sie kann fur die Modellierung der elastischen
Eigenschaften in Kap.6.12 eingesetzt werden.

6.3 Schlagzahigkeit

Die Ergebnisse der Schlagzahigkeitsprufung sind in Bild 6.7 ersichtlich. Alle Nano-
komposite prasentieren héhere Schlagzahigkeitswerte als EP. Ein charakteristisches
Maximum tritt bei Variation des Gehalts auf und liegt im Bereich von 1 bis 3 Vol.%.
Berucksichtigt man die Verschiebung der EP-Referenzwerte in den einzelnen Serien,
dann ergeben sich etwa vergleichbare Zahigkeitssteigerungen von +35 bis +70% durch
die Nanopartikel.
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Bild 6.7: Charpy-Schlagzahigkeit von Nanoverbundwerkstoffen. Ungekerbte Proben.

wobei U die gemessene Schlagenergie, Uy die Reibungsenergie in den Lagern und A
die Querschnittsflache der Probe sind. Aufgrund der ungekerbten Proben sind die Wer-
te jedoch nicht dazu geeignet, eine genaue bruchmechanische Auskunft zur Bruchza-
higkeit zu geben. Durch den Splitterbruch ist die real entstandene Bruchflache nicht
bestimmbar und der Messfehler grof3. Dies zeigt sich auch in den starken Schwankun-
gen der Werte. Im Nachfolgenden sind daher Bruchzahigkeitswerte dokumentiert, die
eine genauere Aussage Uber die Bruchzahigkeit zulassen.
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6.4 Bruchzéahigkeit

Abbildung 6.8 zeigt Kraft-Deformations-Kurven aus dem CT-Versuch. Die Deforma-
tion entspricht in diesem Fall der Rissoffnungsverschiebung (COD), gemessen lber
den direkt an der Probe befestigten COD-Extensiometer (s. auch Bild 4.6). Das linear-
elastische Verhalten aller Materialien geht aus dem Anstieg der Kurven deutlich hervor.
Risswachstum ist durch ,Stick-Slip“-Verhalten gekennzeichnet.
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Bild 6.8: Kraft-Riss6ffnungsverschiebungs-Kurven EP/Al,O3; (13 nm) fur verschiedene
Partikelgehalte (DGEBA-Harzsystem).

Nachdem das erste Kraftmaximum erreicht ist, setzt das Risswachstum ein, die Kraft
fallt schlagartig ab, und durch die Freisetzung der elastisch gespeicherten Ener-
gie bildet sich eine entsprechende neue Bruchflache aus. Dem Risswachstum folgt
ein Riss-Stop (crack arrest). Die noch nicht vollstdndig gebrochene Probe ist weiter
belastbar und die Kraft steigt wieder an, gefolgt von erneutem Risswachstum und
Riss-Stop. Nanoverbundwerkstoffe erreichen hohere Kraftmaxima als EP und bilden
im Stick-Slip-Bereich mehr Stufen aus, was auf einen erhdhten Energieverbrauch zur
Bildung der Bruchflache hindeutet. Die Proben mit 5 bzw. 10 Vol.% Al,O3 offenbaren
plastische Deformation, die sich mit wachsendem Partikelgehalt deutlicher auspragt.
Die Nanopartikel beeinflussen das Spannungsfeld vor der Riss-Spitze. Das Materi-
al ertragt deutlich hohere Spannungen, bevor es die kritische Spannungsintensitét
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erreicht und ein scharfer Riss instabil wachst. Das Mal3 hierftr ist der kritische Span-
nungsintensitatsfaktor K;.; er steigt mit wachsendem Partikelgehalt tGberproportional
an, wie in Bild 6.9 (links) ersichtlich. Diese Wirkung wurde an zwei vergleichbaren
DGEBA-Systemen unterschiedlicher Hersteller (DER331 von Dow, und Epilox A19-03
von Leuna) Uberprift. Unter Bertcksichtigung der Referenzwerte des Reinharzes der
jeweiligen Serie ergibt sich fur beide EP-Systeme ein sehr dhnlicher Verstarkungsef-
fekt durch Nanopartikel. Bei 5 Vol.% Al,O3 steigt K;. um 60% an, bei einem Gehalt
von 10 Vol.% sogar um 120%.

Analog zu K7, ist auch die kritische Energiefreisetzungsrate G, ein Mal3 der Bruch-
zahigkeit. Werte fur G;. wurden redundant bestimmt. Die erste Vorgehensweise be-
rechnet G;. aus Gleichung 2.15. In diese Gleichung gehen die Messwerte sowohl
von K. als auch die der Elastizitatsmoduln (E’ aus DMA-Zugversuchen bei 0,1 Hz,
Bild 6.2) und Poissonzahlen (v aus ci1, c44 Mit Brillouinstreuung, Bild 6.6) ein. Die
zweite Vorgehensweise bestimmt G, direkt aus der beim Bruch neu gebildete Flache
und der dazu gehoérigen Energie. Die dazu notwendigen Messdaten liefern Kraft-
Deformationskurven aus den Riss-Starts und -Stops, erganzt durch die zugehérigen
Risslangen a aus dem COD-Aufnehmer (s.Kap.4.5.2, Bild 4.7).

Bild 6.9 (rechts) zeigt, dass beide Methoden zur Bestimmung von G/. vergleichbare
Ergebnisse liefern. Die kritische Energiefreisetzungsrate ;. von Nanoverbundwerk-
stoffen steigt kontinuierlich mit dem Nanopartikelgehalt an. Bei einem Gehalt von 10
Vol.% Al,O3 Ubertrifft sie das reine EP um mehr als das Vierfache (Bild 6.9, rechts).
Eine solche Zahigkeitssteigerung ist mit einer Zahmodifizierung durch Kautschukpar-
tikel vergleichbar. Im Gegensatz zu Kautschuk verbessert nano-Al;O3 aber auch den
Elastizitaitsmodul von EP. Das EP/TiO, erreicht nicht annéahernd den Zahigkeitsanstieg
des EP/AI,O3-Systems, weder durch Einsatz der kleinen TiO,-Partikel (20 nm), noch
der gréf3eren Partikel mit 300 nm (Bild 6.10, links). Auf entsprechend geringerem Ni-
veau bewegt sich daher auch die kritische Energiefreisetzungsrate (Bild 6.10, rechts),
welche in diesem Fall Gber K;. und E’ berechnet wurde.

Bild 6.11 vergleicht die Ergebnisse anhand der matrix-normierten Bruchzahigkeiten.
Die K;.-Werte sind auf den Referenzwert des reinen Epoxydharzes aus der jeweiligen
Versuchsserie normiert. Das vollig unbehandelte TiO, (21 nm) bewirkt den geringsten
Zahigkeitsgewinn. Er betragt maximal +32% bei 5 Vol.% TiO,. Die oberflachenmodifi-
zierten Partikel (300 nm und 20 nm) erreichen bei diesem Gehalt eine etwa 44% ho-
here Bruchzahigkeit. Die Bruchzahigkeit von Nanoverbundwerkstoffen hangt anschei-
nend eng mit der Anbindung der Partikel an das EP zusammen, bei der wiederum die
Oberflachenspannung der Materialkomponenten eine Rolle spielt.
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Bild 6.9: Bruchzahigkeit K;. und kritische Energiefreisetzungsrate ;. von EP/Al;O3
(13 nm) in Abh&ngigkeit des Partikelgehaltes.
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Bild 6.10: Bruchzahigkeit K;. und kritische Energiefreisetzungsrate GG;. von EP/TIO; in
Abhangigkeit des Partikelgehaltes.

Die Oberflachenspannung von EP (35 — 40 m.J/m?) [81] liegt sehr viel naher an Al, O3
(70 mJ/m?) als an TiO, (700m.J/m?), welches um fast eine Dekade abweicht und
reduzierte Kompatibilitat aufweist. Mit grol3erer spezifischer Oberflache der Partikel
wachst auch das zu erwartende Verstarkungspotenzial aufgrund von Wechselwirkun-
gen. Al, O3 liefert sowohl eine grol3e spezifische Oberflache, als auch eine gute Matrix-
kompatibilitat. Wie wichtig eine gute Anbindung der Partikel an die Matrix ist, zeigten
auch Zhang und Singh, die durch silanisierte Al,Os-Partikel die Zahigkeit von Poly-
ester betrachtlich steigern konnten [110]. Es ist dartber hinaus leicht vorstellbar, dass
schwach gebundene Partikel sich im Harz mechanisch aquivalent zu Mikro- oder Nano-
hohlr&umen (voids) verhalten. Derartige Mikroporen sind prinzipiell fahig, die Z&higkeit
zu steigern, was von Bucknall fir EP/Kautschuk bestétigt wurde [111]. Damit bleibt die
Zahigkeitssteigerung auch fur EP/TIO, (21 nm), trotz der geringeren Wechselwirkung
mit EP, erklarbar.
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Bild 6.11: Matrixnormierte Bruchzahigkeit K. in Abhangigkeit des Partikelgehaltes.

6.4.1 Kritische Riss6ffnungsverschiebung (CTOD)

Die kritische Deformation (Verschiebung, CTOD) an der Riss-Spitze, ab der das Riss-
wachstum einsetzt (Bruch), ist ein Mal3 fur die Bruchzéhigkeit eines Werkstoffes und
wird zur Bauteildimensionierung eingesetzt. Aufgrund der in EP/Al,O5; gefundenen
Steigerung der Risszahigkeit K. stellt sich nun die Frage, ob dieser Effekt auch mit-
tels CTOD nachzuvollziehen ist. Die CTOD wurde mit den Daten des COD-Aufnehmers
Uber Gl.4.14 berechnet. Die Ergebnisse stellt Bild 6.12 dar. Die Zahigkeitssteigerung
der EP/Al,O3-Nanoverbundwerkstoffe bestatigt sich in den Messergebnissen. Im na-
nopartikelmodifizierten Polymer bendtigt der initiale Riss (ag) grof3ere Aufweitungen
CTOD, bevor er wachst. Bei einem Gehalt von 10 Vol.% mussen sich die Rissflanken
an der Spitze mit 22 um fast doppelt so weit verschieben als im reinen EP (12 um).
Die CTOD steigt bei wachsendem Partikelgehalt mit &hnlicher Tendenz wie K;. und
G (Bild 6.12, links). Da die Proben Stick-Slip-Verhalten aufweisen, konnte die kriti-
sche Riss6ffnung auch bei Initierung des zweiten Wachstumsschrittes (a;) ermittelt
werden, was die Reproduzierbarkeit der Tendenz beweist. CTOD fallt aufgrund des
langeren Risses a; etwas niedriger aus. In CTOD sind auch plastische Deformationen
an der Riss-Spitze bericksichtigt, die zu einer Ausrundung (blunting) der Spitze fuhren.
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Bild 6.12: Links: Kritische Riss-Spitzen6ffnung CTOD bei EP/Al,Os-Nanoverbundwerk-
stoffen. Rechts: FlielRspannung berechnet aus CTOD (GI.2.17).

Dazu muss die lokale Fliel3grenze oy des Materials Uberschritten werden. Hull [112]
interpretiert CTOD als ein Mal3 der Rissspitzenausrundung durch ScherflieBen. Fir
die Nanoverbundwerkstoffe liel3 sich die FlieBgrenze am Riss mit den vorhandenen
Daten (£’, K;.) berechnen (Gl.2.17). Offensichtlich wird oy bei wachsendem Fllstoff-
gehalt zu héheren Spannungen verschoben, sodass Flie3prozesse in Nanoverbund-
werkstoffen erst bei groferen Spannungen auftreten (Bild 6.12, rechts). Gleichwohl
beweisen die Werte, dass die FlieRgrenze an einem lokalen Riss deutlich niedriger ist
als in einem (ungekerbten) Zugprufkorper. Zugfestigkeiten von EP liegen im Bereich
~80—100 M Pa, die Flie3grenze am Riss betragt dagegen mit 10 M Pa nur 1/10 davon.
In rissbehafteten Polymeren kdnnen lokale plastische Deformationen bereits bei sehr
niedrigen, auf3eren Spannungen auftreten.

6.4.2 Einfluss der Dispergierung

Die Qualitat der Dispergierung beeinflusst die mechanischen Eigenschaften eines
Nanoverbundwerkstoffs. Abbildung 6.13 zeigt dies anhand der Bruchzahigkeiten ei-
nes Nanoverbundwerkstoffs, in das 1 Vol.% Al,O3; und 1,5 Vol.% TiO, eingearbeitet
wurden. Die Zusammensetzung der Rezeptur wurde in diesem Fall auf Empfehlung
des Industriepartners gewahlt. Dispergiert man die Partikelpulver nicht, dann erhdéhen
sie die Sprodigkeit des Polymers, erkennbar am Abfall der Bruchzahigkeit (Bild 6.13,
links). Nach 65 Minuten Dispergierung mit einer Industrie-Tauchmuihle (Ansatz: 70
Liter Harz) steigt die Bruchzahigkeit auf +18%, bezogen auf den Referenzwert des
reinen Harzsystems (K;.=0,63M Pa-+/m).

Literaturwerte belegen diesen Effekt. So ergab die Untersuchung von Marur et al. [113]
an EP/Al,O3 (500 nm), dass ein manuelles Einriihren der Nanopartikel ohne anschlie-
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Bild 6.13: Einfluss der Dispergierung auf die Bruchzahigkeit von Epoxydharz. Links:
EP mit einem Gemisch aus TiO; (1,5%)- und Al,O3 (1%) (20 nm bzw.
13 nm). Literaturdaten ( A) reprasentieren undispergiertes (hand-geruhrtes)
EP/Al, O3 [113]. Rechts: Steigerung der Schlagzahigkeit von EP/TiO, (300
nm, 5 Vol.%) durch Dispergieren: (1) Einarbeitung der Partikel, (2) Vordi-
spergierung 10 min, (3)-(4) Hauptdispergierung 20 min.

Rende Dispergierung keine Verbesserung der Bruchzahigkeit ergibt, sondern Einbri-
che. Mikropartikel (die einfacher zu dispergieren sind) demonstrierten dagegen einen
Anstieg der Bruchzahigkeit.

Besonders stark wirken sich undispergierte Agglomerate auf die Schlagzahigkeit aus,
da sie hohe Spannungskonzentrationen verursachen. Bei grof3en Verformungsge-
schwindigkeiten reagiert das Komposit tbermafRig sprode und zeigt eine stark verrin-
gerte Schlagzahigkeit. Obige Abbildung (Bild 6.13, rechts) stellt diesen Effekt dar.

In Abhangigkeit der Dispergierzeit bzw. der Dispergierqualitat erhdht sich die Schlagza-
higkeit des Nanoverbundwerkstoffs. Nach dem Einflllen der Partikel (1) reichen bereits
10 Minuten Vordispergieren (2) aus, um das Schlagzahigkeitsniveau der Matrix zu er-
reichen. Weitere 10 Minuten Dispergieren (3) bringen tber 30% Gewinn an Schlagza-
higkeit. Nach insgesamt 20 Minuten des Hauptdispergierschrittes (4) ist das Maximum
erreicht. Eine effektive Dispergierung von Nanopartikeln ist also essentiell, um gute
mechanische Eigenschaften in Epoxydharz zu erreichen.

6.4.3 Einfluss der Deformationsgeschwindigkeit

Die Zahigkeit von Duroplasten, wie auch andere mechanische Eigenschaften, hangt
von der Beanspruchungsgeschwindigkeit ab. Man spricht allgemein von ,Geschwin-
digkeitsversprodung®. Eine schnelle Belastung behindert die elastisch-plastische Re-
aktion des Materials und reduziert damit die Zahigkeit. Dies trifft auch auf Nanover-
bundwerkstoffe zu (Bild 6.14).
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Bild 6.14: Bruchzahigkeit von EP/Al,O5 in Abhangigkeit der Deformationsrate.

Die Messdaten zeigen die hdchste Bruchzahigkeit bei Deformationsraten von 0,1
mm/min (Bild 6.14, links). Bei diesen Bedingungen bleibt dem Material genug Zeit, um
zu reagieren. Eventuell kénnten Kriechprozesse an der Riss-Spitze stattfinden. Da die
Materialien eine hohe Glasubergangstemperatur aufweisen (ca. 165-170°C) und die
Kriechempfindlichkeit mit steigender 7, abnimmt, wurde dieser Effekt vernachlassigt.
Bei EP mit T, < 100°C sind Kriecheffekte jedoch zu bertcksichtigen.

Die Bruchzahigkeit sinkt bei hoheren Deformationsraten um etwa 20-30%. Die Wer-
te sind bei 1 mm/min bzw. 10 mm/min und hohen Partikelgehalten nahezu identisch.
Bild 6.14 (rechts) lasst einen vorzugsweise linear verlaufenden Abfall von K;. mit der
Deformationsrate vermuten. Anderen wissenschaftliche Arbeiten liefern unterschied-
liche Effekte. So bewirken relativ grol3e SiO,-Mikropartikel in EP einen Anstieg der
Bruchzahigkeit, allerdings bei Temperaturen von 100°C, wo die Matrix duktil reagie-
ren kann [114]. Xiao und Ye [115] bestéatigen hingegen einen linearen Abfall von K.
fur reines Epoxydharz, der zwischen 0,5 mm/min und 5 mm/min etwa 10% betragt.
Bei Zugabe weicher Kautschukpartikel und sehr hohen Deformationsraten (100-1000
mm/min) ist die Anderung allerdings nicht mehr linear. Es bleibt festzuhalten, dass
hohe Deformationsraten die Bruchzahigkeit von Nanoverbundwerkstoffen reduzieren.

6.4.4 Einfluss der Temperatur

Abbildung 6.15 demonstriert den Einfluss des Al;O3-Gehaltes auf die Bruchzéhigkeit
bei erhdhter Temperatur (80°C). Das Epoxydharz selbst verhalt sich bei 80°C geringfu-
gig zaher als bei Raumtemperatur (23°C). Dies erklart sich aus der Abnahme der Fliel3-
spannung bei Temperaturanstieg, wodurch es lokal zu Scherflie3prozessen kommt. Es
ist bekannt, dass die Grol3e der Plastischen Zone vor der Riss-Spitze mit steigender
Temperatur zunimmt, und dadurch auch die Duktilitat von Epoxydharz [114].
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Bild 6.15: Einfluss der Temperatur auf die Bruchzahigkeit von EP/Al;O3.

Nanopartikel verbessern auch bei héheren Temperaturen die Bruchzahigkeit K;. mit
anwachsendem Gehalt. Im Vergleich zu den Ergebnissen bei Raumtemperatur fallt
diese Verbesserung aber geringer aus, die Werte liegen deutlich unterhalb der bei RT
gemessenen.

Es scheint zu einer Anderung der Dominanz einzelner Bruchmechanismen zu kom-
men. Cantwell et al. zeigten an EP mit SiO,-Mikropartikeln (50 um), dass die Bruch-
zahigkeit bei Temperaturen bis 100°C sogar konstant bleiben kann [114]. Bei diesem
Material fand man drei inelastische, temperaturabhéngige Bruchmechanismen vor. Bei
niedrigen Temperaturen versagte das Material aufgrund von Spannungsiiberhéhung
an Partikeln und Uber Debonding einzelner Teilchen von der Matrix. Bei hoheren Tem-
peraturen (85°C) vervielfaltigten sich Debonding-Prozesse im Bereich vor der Riss-
Spitze. Risse wanderten durch Koaleszenz der losgelésten Bereiche. Bei noch ho-
heren Temperaturen (>100°C) erfuhr die Matrix eine ausgedehnte Schéadigung durch
Mikrorisshildung und FlieBprozesse. Falls Nanopartikel bereits bei RT FlieRprozesse
in der Matrix induzieren, dann ist eine Zahigkeitssteigerung hauptsachlich von der
Ausdehnung der plastischen Zone und dem darin befindlichen flie3¢fahigen Polymer-
volumen abhéngig. Mit wachsendem Partikelgehalt sinkt jedoch der absolute Matrix-
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anteil im plastisch verformten Volumen, was Zahigkeitssteigerungen limitiert. In Nano-
verbundwerkstoffen sollten Fliel3- und Debonding-Prozesse mit steigender Temperatur
eher zunehmen. In den folgenden Kapiteln dieser Arbeit wird sich jedoch zeigen (es
sei hier vorweggenommen), dass in den Werkstoffen eine Polymer- oder Interphase
prasent ist, deren Glasubergangstemperatur bei etwa 60°C liegt (Dampfungspeak in
Bild 6.21). Bei einer Pruftemperatur von 80°C und der Prifgeschwindigkeit von 0,1
mm/min steuern diese Bereiche weniger zur Z&higkeit bei. Dies kdnnte die geringeren
K.-Werte bei erh6hten Temperaturen erklaren.

6.5 Widerstand gegen Ermudungsrissausbreitung

Die Kenntnis des Widerstandes gegen das Wachstum von scharfen Rissen bei dy-
namischer Belastung ist fiur spréde Werkstoffe besonders bedeutend. Fur Nanover-
bundwerkstoffe aus EP und keramischen Partikeln besteht in der Literatur noch eine
Wissensliicke, Daten sind kaum vero6ffentlicht. Im folgenden Abschnitt wird daher die
Leistungsfahigkeit der Nanoverbundwerkstoffe aus EP/Al,O3; bei Ermidungsrissaus-
breitung untersucht.

In Abbildung 6.16 ist die Rissfortschrittsgeschwindigkeit da/dN eines kinstlichen,
scharfen Risses in Abhangigkeit der anliegenden Wechselbeanspruchung doppelt-
logarithmisch aufgetragen. Letztere ist durch den Spannungsintensitatsfaktor an der
Riss-Spitze, AK, charakterisiert. Im Bereich des stabilen Risswachstums ist der Ver-
lauf des Ermudungsrisswachstums (FCP) durch die Gleichung von Paris-Erdogan 6.3

beschreibbar [96, 97]:
da

N = A-(AK)™ (6.3)
Die Werte des Exponenten m reprasentieren die Steigungen von Ausgleichsgeraden.
Sie sind in Bild 6.16 eingezeichnet. Die gemessenen Daten lassen sich sehr gut linear
fitten. Damit verhalten sich EP-Nanoverbundwerkstoffe analog zu anderen Systemen,
z.B. EP mit Mikroglaskugeln [116]. Wie in Bild 6.16 ersichtlich ist, verschieben sich die
FCP-Kurven mit wachsendem Partikelgehalt in Richtung héherer A K-Werte. Gleich-
zeitig steigen die Geraden weniger steil an. Dadurch reduziert sich der Wert fur m.
Ein Riss wéachst um so langsamer, je flacher der Anstieg der Geraden ist. Der relativ
starke Anstieg des reinen Epoxydharzes, mit einem Wert von mgp = 18, demonstriert
also eine grofl3e Empfindlichkeit des spréden Polymers gegeniber dynamischer Riss-
ausbreitung. Ein vorhandener Riss breitet sich bei nur geringen Anderungen von AK
bereits schnell aus. Karger-Kocsis und Friedrich fanden fur EP den Wert mgp~ 16 [51],
und die Arbeit von Schroder dokumentiert mgp =~ 16,5 [108], was den in dieser Arbeit
gefundenen Wert bestatigt. Mit zunehmendem Nanopartikelgehalt nimmt die Rissemp-
findlichkeit jedoch deutlich ab, die Paris-Geraden verlaufen flacher.
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Bild 6.16: ErmiUdungsrissausbreitung von EP/Al,O3-Nanoverbundwerkstoffen.

Die im EP prasenten Nanopartikel reduzieren also die Rissfortschrittsrate wirkungs-
voll. Quantitativ zeigt dies Bild 6.17 (links). Die Steigung m féllt nahezu linear bis zu
einem Gehalt von etwa 5 Vol.% ab und betragt dort nur noch m =10, 4. Bei 10 Vol.%
Al,O3 (m = 8,6) ist m um mehr als die Halfte (55%) reduziert. Der Vergleich mit Lite-
raturwerten zeigt, dass die fur Nanoverbundwerkstoffe gefundenen Paris-Exponenten
denjenigen einer Kautschukmodifizierung von EP &hnlich sind.
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Bild 6.17: Paris-Exponenten der FCP-Kurven von EP/Al,O3 vs. Gehalt (links) und Teil-
chenabstand ¢ (rechts).
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Bild 6.18: Links: Spannungsintensitaten und korrespondierende Risswachstumsraten
bei unterschiedlichen Partikelgehalten. Rechts: Bei konstanter Spannungs-
intensitat sinkt die Risswachstumsrate mit dem Gehalt bei EP/Al,Os.

Die Verbesserung des Widerstandes gegen Ermudungsrissausbreitung durch 10%
Al,O3 entspricht etwa der Wirkung von 5-10 phr Kautschuk (CTBN) [51,117] bzw.
15-20 Vol.% Glaskugeln [108].

Noch deutlicher tritt die Verbesserung der Ermudungsrissausbreitung bei einem Ver-
gleich verschiedener Rissfortschrittsgeschwindigkeiten bei konstanter Spannungsin-
tensitat am Achsenabschnitt AK ~ 0,43 hervor. Bei diesen Lastverhaltnissen versagt
das reine EP bereits instabil. In EP/Al;O3 (1 Vol.%) wachst der Riss mit etwa 17700 nm
pro Lastspiel, und befindet sich gerade noch im stabilen Bereich. Im hoch geflllten
Harz (10 Vol.%) wandert er mit 30 nm pro Lastspiel dagegen tausendfach langsamer
(Bild 6.18, rechts).

Erganzend wurden bei konstanter Rissfortschrittsrate da/dN die AK-Werte der un-
terschiedlich hoch geflllten Nanoverbundwerkstoffe betrachtet (Bild 6.18). Mit steigen-
dem Partikelgehalt zeigt sich einerseits, dass immer héhere Spannungsintensitaten no-
tig sind, um Risse kontinuierlich wachsen zu lassen. Andererseits erreichen Risse gro-
Rere Wachstumsraten nur bei Uberproportionaler Steigerung der Spannungsintensitat.
Die Nanoverbundwerkstoffe ertragen Risse deutlich toleranter als das reine EP. Mit
steigendem Partikelgehalt deutet sich eine Ahnlichkeit in der Tendenz von FCP-Werten
mit denjenigen der statischen Bruchzahigkeit an. Daraus lie3e sich nun schliel3en,
dass die intrinsische Bruchzahigkeit von Nanoverbundwerkstoffen (K;.) auch deren
FCP-Verhalten kontrolliert. Sautereau et al. [116] fanden diesen Sachverhalt bereits bei
EP/Mikroglaskugel-Kompositen. Klarheit bringt der Zusammenhang zwischen A K und
K. wie in Bild 6.19 dargestellt. Aus der Graphik geht eine lineare Abhangigkeit Span-
nungsintensitat A K und statischer Bruchzahigkeit eindeutig hervor, sowohl fur kritische
Werte AKy,., als auch fur AK bei der Rissfortschrittsrate von 100 nm/Zyklus.
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Bild 6.19: Zusammenhang zwischen K;. und AK-Werten bei einer Rissfortschrittrate
von 100 nm/Zyklus und bei AK,..;;. Al,Os-Gehalt steigt von links nach rechts.

Kritische AK,,..-Werte, bei denen instabiles dynamisches Risswachstum eingeleitet
wird, lassen sich aus dem Spannungsverhaltnis und der kritischen Spannungsintensi-
tat des statischen Versuchs berechnen, gemaf

AKpow = Kje-(1—R), mit R==t=2""_02 (6.4)

Diese Werte sind u.a. in Tabelle 6.1 angegeben, zusammen mit den K;.-Werten aus
dem statischen Versuch, sowie den AK-Werten, die Risswachstumsraten von 100
bzw. 1000 nm/Lastspiel verursachen.

Partikelgehalt [Vol.%] | K. | AKgri | AKio | AKj000 | R
0 0,49 | 0,39 0,27 - 0,2
1 0,65| 0,51 0,31 0,36 | 0,2
3 0,77 | 0,61 0,32 0,37 |0,2
5 0,81 | 0,65 0,35 0,44 |0,2
10 1,15 | 0,91 0.48 0,63 |0,2

Tabelle 6.1: Werte fur K., AKy i, und AK; 99 bzw. AK;q90 bei einer Rissfortschrittsrate
von 100 bzw. 1000 nm/Lastspiel. EP/AI,Os.

Die Untersuchungen haben soweit gezeigt, dass Al,O3-Nanopartikel neben der Bruch-
zahigkeit auch den Widerstand des sproden EP gegen die Ausbreitung von Rissen bei
dynamischer Last verbessern. Dies wirft die Frage nach den Verstarkungsmechanis-
men auf, die fur diese Verbesserung verantwortlich sind. Kapitel 6.10 versucht darauf
Antworten zu finden.
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6.6 Dynamisch-mechanische Eigenschaften (DMTA)

Die dynamisch-mechanische Analyse von Epoxydharz und Nanoverbundwerkstoffen
Uber einen weiten Temperaturbereich (DMA) ergibt die viskoelastischen Eigenschaf-
ten in Form des komplexen Elastizititsmoduls E*, des Speichermoduls E’, des Ver-
lustmoduls E”, sowie der mechanischen Dampfung tand. Die DMA-Spektren liefern
aullerdem wichtige Informationen zur Mikrostruktur und Morphologie der Materialien.

Die Abbildungen 6.20 und 6.21 zeigen DMA-Spektren von EP/Al,O3-Nanoverbund-
werkstoffen in Abhéngigkeit der Temperatur. Wie bei Zugabe der keramischen Partikel
zu erwarten ist, steigt der elastische Anteil des Moduls (Speichermodul) mit dem Full-
stoffgehalt an. Die Nanopartikel verbessern aul3erdem die Temperaturstabilitat des EP
bei hohen Temperaturen (Bild 6.23). Der Speichermodul von EP/AI,O3 (10 Vol.%) bei
220°C' ist mit einem Wert von 59 M Pa um etwa 74% hoher als EP (E' = 33,9 M Pa).
Die Glasubergangstemperatur 7, von EP betragt 169,6°C (Bild 6.21). Sie ist durch den
Maximalwert der mechanischen Dampfung tan § bzw. des Verlustmoduls E” charakte-
risiert und kennzeichnet die a-Relaxation. Dort kommt es zu konformen Bewegungen
von Polymerketten in grof3en Bereichen [98]. Ein weiterer Peak bei niedriger Tempe-
ratur (-46°C) kennzeichnet die [§-Relaxation. Diese wird Ublicherweise, im Vergleich
zum «o-Ubergang, mit der Bewegung kurzer Molekiilsegmenten in Verbindung ge-
bracht [118].

Schlief3lich ist ein dritter Peak bei mittleren Temperaturen (+50°C) zu erkennen, sowohl
bei EP als auch bei den Nanoverbundwerkstoffen. Hier scheint sich die Mobilitat be-
stimmter Polymerbereiche zu erhéhen, deren Netzwerkknotendichte sich von der Gbri-
gen Matrix unterscheidet. Es stellt sich die Frage nach der Bedeutung dieses Peaks.
Prinzipiell kdnnten Grenzflachenrelaxationen den Peak hervorrufen. Dies erscheint
fur Nanoverbundwerkstoffe zunachst nahe liegend, denn der Anteil an Grenzflache
zwischen Partikel und Matrix ist sehr hoch. Da indes auch ein geringfugiger Abfall des
Moduls zu beobachten ist, kdnnte dieser Effekt auch einer dritten Phase im Werkstoff
zuzuordnen sein, die dort eine Glasubergangstemperatur aufweist. Eine Grenzfla-
chenrelaxation ist nun auszuschliel3en, denn der Dampfungs-Peak bei 60°C nimmt
nach einem Wiederholungslauf des Versuches an der gleichen Probe zu (Bild 6.24).
Die einhergehende Nachhartung der Struktur friert die zweite Phase ein und bestatigt
damit den Glasubergang. Weiteren Aufschluss gibt die Freilegung der Mikrostruktur
mittels lonenstrahlatzung (Kap.6.8). Diese bestatigt die Existenz der dritten Phase.
Die Nanopartikel erhohen die Glasubergangstemperatur 7, von EP (Bild 6.22); bei 5
Vol.% Al,O5 betragt die Verschiebung AT~ +15°C. Die Temperatur des 3-Uberganges
verschiebt sich mit AT~ —5°C nur gering. Verschiedene Arbeiten zeigten, dass T,
bei Zugabe von Nanopartikeln in Polymere sowohl steigen, als auch fallen kann. In
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Bild 6.20: Speichermodul in Abhangigkeit der Temperatur fir EP/AI,O3.

PMMA/AIl,Os-Nanoverbundwerkstoffen konnten Ash et al [41] aufgrund schlechter Haf-
tung der Partikel an der Matrix einen Abfall von T, ab einem kritischen Partikelgehalt
feststellen. Dagegen ergab die Absorption von PMMA auf der Partikeloberflache eine
starke Wechselwirkung und T, blieb stabil. Andere Arbeiten dokumentieren hier einen
Anstieg in T, [119]. Im Falle von EP/AI,Os-Nanoverbundwerkstoffen ist von einer guten
Anbindung und starken Wechselwirkungen zwischen Partikel und Matrix auszugehen,
denn auf Al,O3-Partikeln finden sich immer Hydroxyl-Gruppen, die mit EP wechsel-
wirken. Auch das EP-Molekul besitzt im Backbone eine OH-Gruppe und kann an die
Partikel anbinden.

Die Relaxationsuibergange scheinen sich mit wachsendem Partikelgehalt in der Tem-
peraturskala nicht zu verbreitern. Im Gegensatz zu Kautschukpartikel wirken Al,Os-
Nanopartikel also nicht als Plastifizierer [51], was auch die Erh6hung der FlieRspan-
nung oy bei wachsendem Gehalt bereits zeigte (s.Kap.6.4.1). Alle Proben harten wah-
rend des Belastungslaufes der DMTA nach und treiben somit T, zu h6heren Werten,
noch wahrend des Experiments. Dies zeigt der Knick der Dampfungskurve (=~ 140°C)
bei Anndherung an T, (Bild 6.24, Lauf 1). In Folge der Nachvernetzung fallt der Spei-
chermodul und die Glasiubergangstemperatur steigt um ca. +18°C. Noordam et al.
[120] fihren die T,-Erhéhung auf eine vermehrte Umwandlung und Reaktion der EP-
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Bild 6.22: Glasubergangstemperatur T, und mechanische Dampfung bei T, in Abhé&n-
gigkeit des Al,O;-Gehaltes.

Gruppen (Aushéartegrad) zurick, die in einer héheren Netzwerkknotendichte resultiert
Vom Modul lie3e sich indes, aufgrund der gro3eren Dichte an kovalenten Bindungen,
auch ein Anstieg erwarten. Die Anomalie des sichtbaren Modulabfalls bei gréf3erer
Netzwerkdichte lasst sich dadurch erklaren, dass freies Volumen bei hoher Temperatur
im dichten Netzwerk ,eingefroren” wird. In diesem Fall ist das freie Volumen aufgrund

der bei RT eingeschrankten Molektlmobilitat grof3er als im vergleichbaren EP, das eine
geringere Netzwerkdichte aufweist.

89
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Bild 6.23: Erh6hung des Moduls (Temperaturstabilitat) im Temperaturbereich des kau-
tschukartigen Verhaltens. EP/AI,Os.
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Bild 6.24: Nachhartungseffekt bei EP/AI,O5; (2 Vol.%) wahrend des ersten DMTA-
Laufs. Der Knick verschwindet bei Wiederholung des Experiments mit der
gleichen Probe.

Das Epoxydharz kann sich wegen groRerer Flexibilitat dichter packen und beinhaltet
ein geringeres freies Volumen. Der Nachhartungsknick verschwindet, wie zu erwarten
ist, bei Wiederholung des Experiments mit der gleichen Probe (Lauf 2).
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Frequenzabhangigkeit des Elastizititsmoduls

Die Messungen der frequenzabhangigen elastischen Eigenschaften lieferte elastische
Zugmoduln bei (1) niedriger Frequenz (0,1 Hz) als Grundlage fur die Modellierung des
Young'schen Modul (Kap.6.12) und (2) 5 Hz fur die Auswertung der FCP-Daten. Bei
niedriger Frequenz liegen n&dherungsweise quasistatische Bedingungen vor. Elastische
Eigenschaften von festen Polymeren hangen prinzipiell von der Frequenz ab. Frequen-
zanderungen im niedrigen Bereich (10~2 — 10! Hz) wirken sich auf die Moduln von vis-
koelastischen Materialien Ublicherweise starker aus, als auf elastische Materialien [98].
Hohe Frequenzen dagegen ,klemmen® Molekile, behindern die elastische Antwort
und erhéhen den Modul. Bei sehr hohen Frequenzen (GHz, Brillouin-Spektroskopie)
liegen die Moduln daher auf sehr hohem Niveau (GPa), wahrend sie bei niedrigen
Frequenzen (10-100 Hz) im Bereich von MPa angesiedelt sind.
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Bild 6.25: Speichermodul von EP/AI,O5 bei verschiedenen Frequenzen und Gehalten
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Bild 6.26: Speichermodul von EP/TiO, (300 nm)bei unterschiedlichen Frequenzen und
Partikelgehalten

Bild 6.25 und 6.26 verdeutlichen die Abhangigkeit der Moduln E’ vom Partikelgehalt im
Frequenzbereich 0,1 bis 100 Hz. Bei (nahezu) quasistatischen Bedingungen bei 0,1
Hz bis hin zur Frequenz von 10 Hz steigt der Modul bei allen Materialien stark und
geht dann in einen fast linearen Bereich bis 100 Hz Uber.
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Hohere Gehalte verschieben die Kurven parallel zu gréf3eren Moduln, verdndern die
elastische Antwort jedoch nicht grundlegend. Im System EP/TiO, (300 nm) (Bild 6.26)
bewirken die groR3en TiO,-Partikel eine stéarkere Klemmung; die Moduln steigen im
Vergleich zu EP/Al, O3 etwa doppelt so stark an. Der Grund liegt mdglicherweise in der
homogenen Integration der Nanopartikel in die Priméarstrukturen der Matrix.

6.7 Mikromechanische Eigenschaften

Nanoeindrtickversuche mit dem Hysitron-Nanoindenter liefern wichtige Informationen
zu mikromechanischen Eigenschaften in kleinsten Bereichen der Werkstoffe. Ein-
dricke wurden auf CT-Bruchflachen in Serien gesetzt. Sie erfolgten alle mit gleicher
Kraft. Bild 6.27 zeigt exemplarisch die Kraft-Eindringtiefe-Kurven fir reines EP, sowie
fur ein Nanoverbundwerkstoff mit 5 Vol.% Al,O5;. Aus dem initialen Anteil der Entlas-
tungskurve ist der E-Modul bestimmbar. Das gefiilite System zeigt dort einen steileren
Abfall. Aul3erdem ist die absolute Eindringtiefe geringer, die rickbleibende plastische
Verformung (Achsenabschnitt der Eindringtiefe bei © — 0) jedoch héher. EP/AI,O3
besitzt auch in kleinsten Bereichen einen héheren Modul als EP.
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Bild 6.27: Kraft-Eindringkurven bei Nanoindentation in EP und EP/Al,O3 (5 Vol.%).

Aufgrund grolerer plastischer Verformung von EP/AI,O; liegt es nahe anzunehmen,
dass die Nanopartikel wéahrend des Eindrtickens Flie3prozesse in der Matrix induzie-
ren und diese durch Druckspannungen entstehen. Bild 6.28 zeigt die Bruchflachen mit
den zurtckbleibenden Kratern (Pfeilmarkierung). Aufgrund der groReren Rauigkeit der
Oberflache von EP/AI,O3 (10 Vol.%) (man beachte die 10fach grol3ere z-Skalierung)
sind Eindrucke dort schwieriger zu erkennen.
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Bild 6.28: Nanoindents in der FCP-Bruchflache von EP und EP/Al;O3 (10 Vol.%).
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Bild 6.29: Modul und Héarte in Abhéngigkeit des Partikelgehaltes bei Nanoindentation.,
Kraft: 500 uN. Deformationsrate: 200 N/ s

Die Indents sollen Informationen Uber die lokalen Eigenschaften, z.B. in harz- oder
partikelreichen Gebieten, liefern. Bei systematischer Untersuchung gefullter Materiali-
en werden Eindricke sowohl in matrixreiche, als auch in partikelreiche Gebiete gesetzt.
Bild 6.29 verdeutlicht die Ergebnisse als Verlauf des E-Moduls bzw. der Harte in Ab-
hangigkeit des Partikelgehaltes. Die niedrigen Werte (E~ 3,74+0,1 GPa) reprasentieren
eher Matrixgebiete. Alle Messwerte grol3er als 3,8 GPa wurden als charakteristisch ftr
partikelreichere Gebiete angenommen. Um der Statistik zu genigen, erfolgten min-
destens zwanzig Eindriicke pro Material. Es ergeben sich jeweils unterere und obere
Werte, sowohl fur den Modul als auch fur die Harte. Die oberen Werte zeigen einen fast
linearen Anstieg des Moduls mit dem Partikelgehalt. In partikelreichen Gebieten des
Komposits EP/AI,O5 (2 Vol.%) liegt der Modul bereits 9% hoher als in der Matrix, bei 10
Vol.% Al,O3 sogar um 42%. Der untere Wert (Matrix) bleibt bis zu einem Partikelgehalt
von 5 Vol.% etwa konstant, die Standardabweichung bei 2 Vol.% ist allerdings grof3.
Dort existieren ,Matrixgebiete* mit ausreichend gro3er Flache, wo der Indenter noch
keinen Einfluss der Nanopartikel auf den Modul messen kann.
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Bild 6.30: Modul- und Harteverlauf wahrend des Eindringens einer Diamantspitze in EP
und in EP/Al;O3. Gestrichelte Linien entsprechen aquidistanten Eindringtie-
fen. Kraft: 9000 1.V, Deformationsrate: 1800 uN/s.

Bei 10 Vol.% Al,O3 sind aufgrund des hohen Partikelgehaltes keine ,matrixreichen®
Gebiete mehr detektierbar. Polymergebiete sind in den Dimensionen so Klein (< 1um),
dass ihre Eigenschaften mit dem Diamant nicht mehr direkt auflésbar sind. Die Harte
fallt mit dem Partikelgehalt. Berticksichtigt man die Definition der Harte als Widerstand
eines Materials gegen (plastische) Verformung bei Eindringen eines Fremdkorpers,
dann flieBen Nanoverbundwerkstoffe unter Druckeinwirkung des Diamants anschei-
nend vermehrt, je gréf3er der Partikelgehalt ist. Dieser Harteverlauf widerspricht tra-
ditionellen Tendenzen aus Mikroharteversuchen (nicht dargestellt), die tblicherweise
einen Harteanstieg mit wachsendem Gehalt und Modul prognostizieren.

Bild 6.30 beweist, dass die traditionelle Tendenz auch tiber Nanoeindriicke messbar ist,
jedoch nur bei groR3en Eindringtiefen (1400 nm) und Kraften (9000 u/N), also im Harte-
bereich von 100 — 120 M Pa und korrespondierenden Moduln von 2 — 3, 5 GG Pa. Auch Mi-
kroharteeindriicke in Acryl/SiO,-Nanoverbundwerkstoffe zeigten konstante Hartewerte
erst ab Eindringtiefen von 1,2 um und bestatigen damit obige Messungen [121]. Die
Erhdhung der Partikelgehaltes in EP/Al,O3 verschiebt die Kurven nach rechts oben.
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Die mit zunehmender Eindringtiefe fallenden Harten und Moduln sind Uber den so-
genannten ,Indentation Size Effect” erklarbar, fir den es verschiedene Ursachen ge-
ben kann, z.B. volumenbezogene Verfestigungseffekte im Material, Geometrieeffekte
der Diamantspitze (Spitzenrundung) und Anderungen der Deformationsgeschwindig-
keit [122]. Artefakte sind nicht auszuschlieRen. Die Reaktion des Materials bei ge-
ringen Eindringtiefen ist im Falle hochgefillter Nanokomposite durch die elastischen
Eigenschaften dominiert, obwohl die ,Plastizitat” (Harte) kaum eingeschrénkt ist. Das
reine EP reagiert jedoch eher mit plastischem Verhalten.

6.8 Mikrostruktur (Morphologie)

lonenstrahlgeatzte Oberflachen von bulk-Proben aus reinem EP und Nanoverbund-
werkstoffen liefern fundamentale Informationen zur Mikrostruktur. Der Vergleich mit
Aufnahmen von Dinnschnitten aus dem TEM, sowie von Bruchflachen mit dem AFM
erganzt das Wissen. Im folgenden Abschnitt ist das System EP/Al, O3 dargestellit.

Die geatzte Oberflache des reinen Polymers zeigt im AFM eine Struktur aus ineinan-
der verschlungenen Polymerstrédngen. Die Struktur erinnert an die Morphologie eines
interpenetrierenden Netzwerkes (IPN), so wie es beispielsweise Mehrphasensysteme
aus VE/EP nachgewiesen wurde [123,124]. Geht man davon aus, dass durch den
Atzvorgang der Argon-lonen zunachst die weniger widerstandsfahigen Bereiche im
Material entfernt und die widerstandsfahigeren starker erhalten sind, dann enthéalt be-
reits das reine Epoxydharz Inhomogenitaten in der Mikrostruktur. Dies sollte zu lokal
im Nanometerbereich variierenden mechanischen Eigenschaften flhren.

Die Al,Os-Nanopartikel verdndern die Mikrostruktur von Epoxydharz erheblich. Je
mehr Partikel in das Harz eingebaut sind, desto mehr wachsen die Dimensionen der
~Polymerstrange”. Sie scheinen sich im hochgefllten System einer Kugelform anzuna-
hern, wobei ein feines Strang-Netzwerk immer erhalten bleibt. Die Struktur erscheint
selbstahnlich. Die gro3en Strange in EP/Al,O3(2 Vol.%) werden aus verwundenen
kleinen Strangen gebildet (Bild 6.32).

Mit dem AFM lassen sich die Dimensionen der charakteristischen Strukturen ausmes-
sen. Die Strange im Epoxydharz sind etwa 70 nm dunn (Bild 6.35, rechts). Im Nano-
komposit mit 2 Vol.% Al,O3 betragt die Strangdicke bereits ca. 120 nm (Bild 6.32), und
im Material mit 10 Vol.% wurden 175 nm gemessen (Bild 6.34). Neben den Dimensio-
nen der Strange nimmt auch die Atztiefe mit wachsendem Partikelgehalt zu, besonders
in den Bereiche zwischen den Strangen. Abbildung 6.35 zeigt dies quantitativ anhand
der Messdaten des AFM. Fiir alle Proben waren die Atzparameter gleich.
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Bild 6.31: IPN-artige Netzwerkstruktur von EP. lonenstrahlgeétzte Oberflache, AFM.
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Bild 6.32: lonenstrahlgeétzte Oberflache von EP/Al,O5 (2 Vol.%), AFM.
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Bild 6.33: lonenstrahlgeétzte Oberflache von EP/Al,O5 (5 Vol.%), AFM.

2 500 nm
250 nm
0 nm
1
0
0 1 2 [pum]

Bild 6.34: lonenstrahlgeétzte Oberflache von EP/Al,O5 (10 Vol.%), AFM.
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Bild 6.35: Zunahme der Atztiefe (links) und der Strangdicke (rechts) mit steigendem
Partikelgehalt.

Schlie3t man eine lokale Verstarkung der Atzwirkung durch strukturbedingte Fokus-
sierungseffekte der Argon-lonen aus, dann liegt die Ursache fur die Inhomogenitat in
einem lokal variierenden Eigenschaftsprofil der Strukturbereiche. ,Weiche* Bereiche
sind tiefer geatzt. Dort befinden sich keine frei liegenden, einzelnen Nanopartikel oder
Agglomerate. Moglicherweise existiert eine Polymerphase, deren Netzwerkdichte sich
von der des reinen EP der Referenzprobe (Bild 6.32) unterscheidet.

Im hoch geflllten System (Bild 6.34) findet man Nanopartikel in den Strangen. Die
Wechselwirkungen zwischen Partikeln und Matrix erhéhen dort die Wiederstands-
fahigkeit des Materials gegen die lonen, sodass es weniger stark abgetragen wird.
Die gefundene Struktur lasst sich als ein (interpenetrierendes) Netzwerk aus par-
tikelreichen, miteinander verknipften Strang-Bereichen und dazwischen liegenden,
weicheren Gebieten interpretieren. Inhomogenitaten in der Mikrostruktur von Epoxyd-
harzen in Grenzflachenbereichen wurden auch von Gu et al. gefunden, die sie auf
Unterschiede in der Vernetzungsdichte zurickfihrten [125] .

Die Observierung von TEM-Aufnahmen liefert weitere Merkmale der Mikrostruktur von
Nanoverbundwerkstoffen (Bild 6.36, 6.37). Kleine Agglomerate aus Nanopartikeln sind
homogen im Polymer verteilt. Ihre Grol3e liegt im Bereich von etwa 30-50 nm. Die Geo-
metrie der Teilchen ist jedoch nicht spharisch sondern dreidimensional fraktal. Sogar
einzelne Priméarpartikel und sehr kleine Agglomerate (15-20 nm) sind zu erkennen.
Mit wachsendem Partikelgehalt ndhern sich die Teilchen zunehmend einander an. Bei
sehr hohen Gehalten (10 Vol.% Al,O3) scheinen sie sich zu berihren und ein “Netz-
werk® auszubilden. Um allerdings eine echte Perkolation der Teilchen zu erreichen, ist
das EP mit noch hoheren Gehalten zu modifizieren (= 15 Vol.%). Innerhalb einiger Ag-
glomerate zeigen sich helle Bereiche, ein Indiz dafir, dass wahrend des Herstellungs-
oder Aushartungsprozesses Polymermolekile in die Teilchen eindringen.
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Bild 6.37: Mikrostruktur von EP/AI,O3 (10 Vol.%) im TEM.

Zwischen den morphologischen Merkmalen der geatzten Oberflachen und den Bruch-
flachen entsprechender Proben aus Ermidungsversuchen sind klare Strukturzusam-
menhange erkennbar. Die Bruchflachen wurden mit dem AFM untersucht und sind in
den Abbildungen 6.38, 6.39 und 6.40 dargestellt. Das reine EP weist spharische und
langgestreckte Strukturen auf, die eine relativ glatte Bruchflache bilden (Bild 6.38).
Rechts oben im Bild befindet sich eine Riss-Stop-Linie. In EP/Al;O3 (5 Vol.%) (Bild
6.39) weisen langliche Bruchstrukturen und Locher auf gebrochene oder herausgeris-
sene Stréange hin, deren Grof3e mit denjenigen in Bild 6.33 korreliert. Die Dimension
der charakteristischen Struktur (=70 — 100 nm) korreliert gut mit den Strangdurchmes-
sern auf den geatzten Oberflachen.
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Bild 6.38: AFM-Scan der FCP-Bruchflache von Epoxydharz. Die Dimension der Kugel-
strukturen (70-80 nm) korreliert exakt mit Strangdurchmessern (Bild 6.31).
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Bild 6.39: AFM-Scan der FCP-Bruchflache von EP/AI, O3 (5 Vol.%).
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Bild 6.40: AFM-Scan der FCP-Bruchflache von EP/Al,O3 (10 Vol.%).

Im hoch gefillten Nanoverbundwerkstoff (Bild 6.40) finden sich auf der Bruchflache
sowohl grof3e ,Kugeln* (x~ 380nm), als auch kleine (=~ 80 — 150nm). Es ist vorstell-
bar, dass die Polymerstrange, je nach raumlicher Lage, langs oder quer von einem
fortschreitenden Riss geschnitten und durchtrennt werden oder dass der Riss an
Strukturgrenzen entlang lauft. Die ,Kugeln® in den Bruchoberflachen waren dann als
Endpunkte durchtrennter Strange anzusehen. Falls Strange herausreil3en, aber trotz-
dem noch auf beiden Bruchoberflachen im Netzwerk verankert sind, kdnnten sie den
Riss Uberbricken (bridging effect).

Auf Basis der im Mikroskop observierten Strukturmerkmale lasst sich ein Szenario der
Mikrostruktur eines Nanoverbundwerkstoffs aus EP/Al, O3, wie in Bild 6.41 dargestellt,
skizzieren. Aufgrund der offensichtlichen Komplexitat des Materialsystems ist dies je-
doch nur als Naherung zu verstehen. Kleine und grof3e Partikelagglomerate mit dem
Eigenschaftsprofil (A) und der GréRe 20-50 nm sind in die EP-Matrix integriert. Auf-
grund von Wechselwirkungen zwischen Partikeln und Polymer entstehen im Einfluss-
gebiet der Teilchen nun Polymerbereiche als Grenzschichten mit dem Eigenschaftspro-
fil (B). Die restliche Matrix zwischen den Strangen hat das Eigenschaftsprofil (C). Im
Falle von EP/Al,O5 binden Harz- und/oder Hartermoleklle an die Oberflache der Teil-
chen an. Sie dringen auch in die Agglomerate ein. Perkolieren die Bereiche (B), dann
entstehen Stege und Matrixbriicken.
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Bild 6.41: Schema der Mikrostruktur eines Nanoverbundwerkstoffs aus EP/Al,Os.

Bei hohem Partikelgehalt perkolieren die Bereiche (B) durchgehend. Die Matrix besitzt
dann weitgehend ,Grenzschicht“-Eigenschaften, die das Verhalten des Verbundwerk-
stoffes dominieren. Die strukturelle Charakteristik des Epoxydharznetzwerkes sollte
also einen deutlichen Einfluss auf das mechanische Eigenschaftsprofil ausiben. Das
Netzwerk wird wesentlich durch zwei Parameter bestimmt, die Vernetzungsdichte und
das mittlere Molekulargewicht M, zwischen den Netzwerkknoten [51]. Nach der Elasti-
zitatstheorie (fur Kautschuk) stehen die elastischen Moduln E eines vernetzten Epo-
xydharzes, das sich im Stadium kautschukartigen Verhaltens befindet, im direkten Zu-
sammenhang mit der Netzwerkdichte bzw. dem Molekulargewicht. Kautschukartiges
Verhalten zeigen Epoxydharze bei Temperaturen von etwa 30-50°C oberhalb der Glas-
Ubergangstemperatur. Dort verhalt sich der elastische Modul E direkt proportional zur
Netzwerkdichte n gemal der Beziehung [51]

1

Er = T
r=3qRTn, xn, ocMc

(6.5)

wobei ¢ eine Kontante (q~1), R die universelle Gaskonstante (R=8,314 J/(mol - K)
und 7" die absolute Temperatur eines Punktes im Bereich des gummiartigen Verhaltens
(I' = T, + 30 bis 50°C) darstellen. Werte fur Er wurden mittels DMTA an Nanoverbund-
werkstoffen gemessen. Sie entsprechen den Speichermoduln E’ bei der Temperatur
T, + 50°C =~ 220°C. Wie in Kap.6.6 ersichtlich, steigen sowohl die Moduln (Bild 6.23),
als auch die Glasubergangstemperaturen mit dem Partikelgehalt (Bild 6.22). Obige
Aussagen sowie GI.6.5 lassen die Vermutung zu, dass Nanopartikel die Netzwerkdich-
te in der Polymermatrix verandern. So kénnten sie als virtuelle, zusatzliche Knoten im
Netzwerk wirken und damit die Netzwerkdichte n innerhalb der Polymerstrange erho-
hen. Es ist bekannt, dass mit gro3erer Netzwerkdichte meist die Erh6hung von Mo-
duln und der Glaslibergangstemperaturen einhergeht, wie Untersuchungen von Sue
an DGEBA-Harzen beweisen [126].
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Bild 6.42: Agglomerat mit Anbindung an die Matrix. lonenstrahlgeatzte Oberflache.

Die Glasuibergangstemperatur 7, ist maf3geblich durch weitreichende Molekilbewe-
gungen dominiert. Die physikalische Natur und der Umfang dieser Molekulbewegun-
gen wird vom molekularen Dampfungsverhalten widergespiegelt [126]. Bei 7, sinkt
die Dampfung in Nanoverbundwerkstoffen mit wachsendem Partikelgehalt. Die Pra-
senz der zusatzlichen Netzwerkknoten (Nanopartikel) in den Strangen schrankt die
Molekillbewegung ein. Dies verursacht den Anstieg von 7,. Die in den Eigenschaf-
ten abweichende ,weiche” Phase zwischen den Strangen ist in der Dampfungskurve
maoglicherweise durch den Peak bei ca. 60°C reprasentiert.

Die Erh6hung des Dampfungspeaks lasst sich als eine Verringerung der Netzwerk-
dichte interpretieren. Héhere Dampfung und Netzwerkdichte beeinflussen maf3geblich
die Duktilitat und Zahigkeit von Epoxydharz [126]. Der Erhalt von Duktilitat und Anstieg
der Zahigkeit in Nanoverbundwerkstoffen ist also méglicherweise von der Phase zwi-
schen den Strangstrukturen dominiert.

Die Erhohung von T, und Er im Bereich des gummiartigen Verhaltens lasst auf eine
gute Anbindung des Polymers an die Partikel schlieRen. Das AFM verdeutlicht die
Anbindung indirekt anhand der Topographie im Umfeld eines Agglomerates (Bild 6.42).
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Polymerstrange laufen orthogonal auf das Agglomerat zu und koppeln dort an. Die Di-
mensionen der Polymerstrukturen um das Agglomerat scheinen denjenigen des reinen
EP (70 nm) stark zu &hneln. Der direkte Vergleich mit Bild 6.31 ergibt indes geringfligig
dickere Strange mit Durchmessern von etwa 115 nm. Die Agglomerate greifen also in
jedem Fall in die Mikrostruktur des EP ein.

Vergleicht man die morphologische Wirkung der harten Nanopartikel mit der Wirkung
von CTBN-Partikeln in kautschukmodifiziertem EP, so ergeben sich scheinbar gegen-
laufige Effekte. Die Erfahrungen sagt, dass CTBN die Netzwerkstruktur von EP eher
auflockert. Die Bruchzéhigkeit steigt bei Reduktion des Moduls mit abnehmender Netz-
werkdichte [51].

6.9 Partikelabstand-Eigenschafts-Korrelationen

Die Abstande zwischen den Oberflachen von Partikeln verringern sich mit Zunah-
me des Partikelvolumengehaltes, wie in Bild 2.3 (Seite 7) gezeigt. Gleichung GI.5.3
berechnet diese interpartikulare Abstande in Abhangigkeit des Partikelgehaltes und
-durchmessers. Im Falle ideal verteilter, kugelférmiger Partikel (d, = 50 nm) ist der
Abstand zwischen Partikeln erst dann kleiner als der Partikeldurchmesser, wenn der
Partikelgehalt 6,5 Vol.% Uberschreitet. In diesem Bereich steigen verschiedene mecha-
nische Kennwerte von EP/Al,O3-Nanoverbundwerkstoffen stark an, z.B. Biegemodul
und insbesondere die Zahigkeit (Bild 6.43).

Dieser Ubergang lasst vermuten, dass in diesem Bereich eine Anderung der Versa-
gensmechanismen stattfindet. Eine Aussage Uber den exakten Grenz- bzw. Schwell-
wert des Volumengehalts ist jedoch nicht mdglich, denn zwischen 5 Vol.% und 10
Vol.% Al,O3 liegen keine Messdaten vor.

Ahnliche Tendenzen zeigen die Arbeiten von Zhang et al. [127] an Nanoverbund-
werkstoffen aus EP/SiO,. Diese Materialien zeichnen sich durch eine homogene
Verteilung einzelner SiO,-Partikel (d, = 25nm) im Harz aus. Die Partikel wurden tber
Sol-Gel-Verfahren in situ im Harz hergestellt. Die Autoren nehmen an, dass (chemisch
kompatibilisiertes) SiO, aufgrund von Wechselwirkungen mit dem Polymer eine Kern-
Schale-Struktur ausbildet, und die Bewegung von Polymerketten in der ,Schale* bzw.
Interphase eingeschrankt ist. Die Dicke immobilisierter Bereiche liegt mit 3-11 nm etwa
in der GroRRenordnung des Partikelradius.

Mit wachsendem Partikelgehalt verringert sich der Abstand solcher ,Kern-Schale-
Baublocke” bis sich Interphasenbereiche bertihren und ein dreidimensionales physi-
kalische Netzwerk bilden.
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Bild 6.43: Verbesserung von Kennwerten bei abnehmendem Partikelabstand. Kritische
Energiefreisetzungsrate G., Bruchzahigkeit K;., Biegemodul F, Biegefes-
tigkeit o3, und Randfaserdehnung bei maximaler Biegespannung e, sind auf
den Wert des reinen Epoxydharzes bezogen. Gehaltsangaben: Vol.%.

Ein solcher Perkolationseffekt tritt eventuell im Bereich des Schwellwertes auf, und es
wird vermutet, dass dies malf3geblich zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaf-
ten beitragt [127].

In Nanoverbundwerkstoffen des Systems EP/Al,O; findet man ,Kern-Schale-Baublocke®
vor, die denjenigen des Materials EP/SiO, &hneln. Die scheinbar kugeligen Struktur-
bestandteile sind auf der Bruchflache von EP/Al,O3 (10 Vol.%) gut zu erkennen (Bild
6.40). Sie reprasentieren demnach entweder voneinander losgeldste (debonding)
Kern-Schale-Baubldcke, oder sie stellen Bruchstellen in Strangen des Netzwerkes
dar. Liegt ein Bruch von Strangen vor, so weist die abgerundete Bruchstelle eventuell
auf Unterschiede in der lokalen Struktur des Polymers hin, mdglicherweise auf einen
Gradienten der Netzwerkdichte in der Interphase.

Morphologische Unterschiede der Systeme EP/SiO, und EP/Al,O3 sind jedenfalls zu
erwarten, denn im direkten Vergleich fallt die relative Verbesserung der Bruchzahigkeit
G. bzw. K. in EP/SIO, deutlich geringer aus, als in EP/AI,O5 (Bild 6.44).
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Bild 6.44: Verbesserung der Bruchzéahigkeit verschiedener Nanoverbundwerkstoffe in
Relation zum Partikelabstand. Der Anstieg der Bruchzahigkeit G;. ist ein In-
diz fur Crack Pinning (siehe auch folgendes Kapitel) . Zum Vergleich sind die
theoretisch aufgrund von Crack Pinning zu erwartenden Z&higkeitssteigerun-
gen nach Green [69] und Evans [128] fur interagierende Risse dargestellt.

6.10 Bruchmechanismen

Fur partikelgefullte und reine Epoxydharze sind einige Mechanismen der Energie-
dissipation bekannt und dokumentiert. Die bisher festgestellten Verbesserungen der
mechanischen Eigenschaften von Epoxydharz stellen die Frage nach den Mechanis-
men, die fur diese Wirkung verantwortlich sind.

Im folgenden Kapitel werden einige fur Duroplaste bekannte Verstarkungsmechanis-
men diskutiert. Der Verlauf von FCP-Kurven enthélt bereits Hinweise auf intrinsische
Mechanismen der Zahigkeitssteigerung. Sie sind an der Parallelverschiebung und An-
derung des Kurvenanstiegs erkennbar. Ritchie [70, 71] macht Rissablenkungsmecha-
nismen (crack deflection) verantwortlich fur eine Parallelverschiebung der FCP-Kurve
zu hoheren AK-Werten. Die Abnahme der Kurvensteigung, die einer Reduktion der
lokalen Spannungsintensitat gleichkommt, wird Abschirmungseffekten zugeschrieben.
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Zu Abschirmungseffekten (zone shielding) zahlen plastische Deformation, Mikrorissbil-
dung, Hohlraumbildung und Riss-Stop an Hindernissen. Einige dieser Mechanismen
werden im folgenden Abschnitt in Relation zu EP-Nanoverbundwerkstoffen diskutiert.

Plastische Deformation

Plastische Deformationen in der Polymermatrix dissipieren Energie und steigern die
Zahigkeit. Epoxydharze besitzen einen hohen Widerstand gegen plastische Defor-
mation, dessen Ursache in der molekularen Architektur des Netzwerkes zu suchen
ist. Trotzdem haben verschiedene Autoren die Existenz von Fliel3prozessen (Klein-
bereichsfliel3en) in partikelgeflllten Epoxydharzen nachgewiesen und als effizienten
Mechanismus zur Zahigkeitssteigerung eingestuft [44, 114, 129, 130]. Eine plastische
Deformation der Matrix kénnen sowohl weiche Partikel (Kautschuk) [131] als auch re-
lativ harte Partikel (Glaskugeln) erreichen [108]. Dabei bilden sich Hohlrdume (voids)
in der plastischen Zone an der Riss-Spitze. Dort findet Kleinbereichsflie3en statt.

Die Dimension der plastischen Zone vor der Riss-Spitze ist mit dem Modell von Ir-
win [60] abschatzbar, dass urspringlich fir Metalle entwickelt wurde. Dazu muss die
Spannungsintensitat und die Festigkeit des Materials bekannt sein. Diese Abschatzung
gilt fur Materialien, die sich bis zum Erreichen einer Fliel3grenze oy linear elastisch und
danach plastisch verhalten, was auf die hier eingesetzten Epoxydharze zutrifft [132].

Auf Basis dieses Modells geben Kinloch und Young [63] den Radius einer plastischen
Zone r, fur den ebenen Dehnungszustand (EDZ) an (GI.6.6). Darin reprasentieren K;
den Spannungsintensitat vor der Riss-Spitze und oy die Flie3grenze von Epoxydharz.

Riss

Bild 6.45: Plastische Zone und Spannungen vor der Riss-Spitze (EDZ).
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Bild 6.46: Theoretische und gemessene plastische Zone vor der Riss-Spitze bei ebe-
nem Dehnungszustand.

Aufgrund der geringen Kréafte flie3en keramische Partikel nicht und Flie3prozesse fin-
den ausschlief3lich in der Matrix statt.

Nach Gleichung GI.6.6 wurde mit Hilfe der experimentell gemessenen, kritischen
Spannungsintensitaten K;. sowie der Zugfestigkeit von EP (o; = 0, = 78 MPa) die
plastische Zone fir das System EP/AI,O5 berechnet und in Bild 6.46 dargestellt.

Die plastische Zone steigt mit der Bruchzahigkeit. Im Vergleich zu EP (2r, = 4um)
erreicht sie in EP/Al,O3 (10 Vol.%) einen fast 5-fachen Durchmesser (2r, =21pm). Die
GroRenordnung von r, liegt im Bereich von wenigen Mikrometern. Ahnliche Werte sind
von Kinloch [133] fur reine und kautschukmodifizierte Epoxydharze belegt.

Die Dimension der plastischen Zone wurde anhand der REM-Bilder von Bruchflachen
(CT-Proben, statischer Versuch) nédherungsweise gemessen. Auf diesen Bildern er-
scheint die Zone als schmaler Streifen direkt im Anschluss an die Riss-Stop-Linie des
initialen Anrisses a, (Bild 6.47, oben). Aufgrund niedriger Kippwinkel (5°) sind Kon-
trastunterschiede in den Aufnahmen gering, und die plastische Zone ist in EP nur ein
dunkler Streifen, der auf eine leichte Ausbeulung hindeutet.

Bei hoheren Kippwinkeln (55°) ist die Zone deutlicher sichtbar, |&sst aber keine genaue
Messung der Dimension mehr zu. Die Vermessungen bestétigen die theoretischen
Werte aus Irwin’s Modell.
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Bild 6.47: Plastische Zonen vor der Riss-Spitze fiur EP (oben) und EP/Al,O3 (2 Vol.%).
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Bild 6.48: Energiedissipation in der plastischen Zone vor der Riss-Spitze.

Plastische Scherdeformationen sind in Bild 6.48 direkt an den in 45°-Hauptschub-
spannungsrichtung angeordneten charakteristischen Strukturen erkennbar (A). Wei-
terhin sind Mikrorisse (B), ruckbleibende Lécher von herausgezogenen Teilchen (C)
und gerissene Strangenden (D) sichtbar. Kleine Kugeln repréasentieren die Nanoteil-
chen (E). Bild 6.47 (unten) zeigt aul3erdem Mikroflusslinien. Die Stufenh6he von Mi-
kroflusslinien ist mit den Priméardimensionen der Mikrostruktur vergleichbar und daher
nur schwierig zu definieren. Dies deckt sich jedoch mit den Aussagen von Hull [132] fur
PES mit kleinen Einschliissen aus Epoxydharz (1 um). Hull schlief3t aus der Formation
von Flusslinien, die geringfligig gréRere Dimensionen als die Mikrostruktur aufweisen,
dass die dominanten Merkmale der Bruchflachentopographie eher von der Charak-
teristik des Spannungsfeldes (Mixed-Mode I/11l) als von der Mikrostruktur kontrolliert
werden.

Nach einem Modell von Evans sollte die Dimension der plastischen Zone direkt propor-
tional zum relativen Anstieg der kritischen Energiefreisetzungsrate G, sein, gekoppelt
nur durch einen Proportionalitatsfaktor j.
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Bild 6.49: Der Zugewinn an Energiefreisetzungsrate steht mit dem Radius der plasti-
schen Zone in Zusammenhang.

Dieses Modell beinhaltet bereits verschiedene Mechanismen der Zahigkeitssteigerung,
inklusive die Formation von Scherbandern. Die lineare Abhangigkeit des Zugewinns
an Energiefreisetzungsrate ist evident in Bild 6.49 zu erkennen. Plastische Deforma-
tion ist daher als ein wichtiger Mechanismus zur Zahigkeitssteigerung in EP/Al,O5-
Nanoverbundwerkstoffen anzusehen.

Einen weiteren Hinweis zum Verstandnis plastischer Deformationen in partikelge-
fulltem EP liefert Pelch [134]. Seine Untersuchungen zeigten anhand des Systems
EP/Glaskugel/Kautschuk, dass die Kautchukpartikel den Widerstand gegen Ermu-
dungsrissausbereitung im EP/Glaskugel-Komposit signifikant erhéhen. Kavitation und
Scherflie3en tritt dann auf, wenn die Dimension der Modifikatorpartikel die Grol3e der
plastischen Zone unterschreitet. Die Dimension der Nanopartikel und Agglomerate in
EP/Al,Os-Nanoverbundwerkstoffen ist betrachtlich kleiner als die plastische Zone, so-
dass obiger Effekt greift. Es ist zu erwarten, dass sich Flieprozesse mit wachsender
Partikelzahl vervielfaltigen, denn die GroR3e der plastischen Zone wachst und damit
auch das Polymervolumen, in dem Flie3en stattfindet.

Als weiteren Aspekt bietet sich die Betrachtung thermischer Eigenspannungen an. Das
Epoxydharz schrumpft beim Abklhlen starker als die keramischen Nanopartikel. Da-
durch stehen Partikel bzw. Polymer lokal unter Druck- und Zugeigenspannungen. Wie
in Bild 6.50(C) dargestellt, wiirden Druckspannungen die resultierende Scherspannung
Tmaz @nN Partikeln erhéhen.



112 Eigenschaften von Nanoverbundwerkstoffen - Ergebnisse und Diskussion

FlieRbehinderung FlieRerleichterung
A B C
T4t Gt Tt Soréd Girit T4t Ot
N prod- N : N\
§ versagen § ScherflieRen §
Tkrt ZUQ § § §
i N N N
Ty s X @ X
max § § §
\ \
N\ \
61
Zug Druck
einachsiger mehrachsiger
Spannungszustand Spannungszustand

Bild 6.50: Spannungszustande in Darstellung des Mohr'schen Spannungskreises. (A)
Einachsiger, unkritischer Zustand, (B) Mehrachsiger gleichsinniger Zustand
bewirkt FlieBbehinderung und Sprédversagen. (C) Mehrachsiger, gegensin-
niger Zustand mit Druckeigenspannungen schiebt 7,,,,, Uber die Flie3grenze
Trrit (= oy) hinaus und induziert Flie3prozesse.

Zum Erreichen der FlieRspannung 7,;; (bzw. oy) reichen nun geringere von aul3en
wirkende Last-Zugspannungen o; aus, um plastische Deformationen im Umfeld der
Partikel in Form von MikroflieBprozessen zu induzieren oder um Mikrorisse zu erzeu-
gen. Dieser Effekt entspricht einer ,FlieRerleichterung®. Im Mohr'schen Spannungs-
kreis ergeben sich die Scherspannungen (als Radien) aus den Normalspannungen o;
folgendermalien:

02 — 03 01— 03 01— 032
und T = und T3 =
2 2 2

T = (6.7)
Der Effekt der FlieRerleichterung wird jedoch prinzipiell durch Kerbspannungen an Par-
tikeln abgeschwéacht. GroRe Partikel induzieren grof3ere Kerbspannungen als kleine
Teilchen. Aus Kerbspannungen resultiert ein dreiachsiger Spannungszustand, der die
Sprodigkeit des Materials erhohtt. Im Vergleich zu versprodend wirkenden Mikroparti-
keln ist die Kerbwirkung der winzigen Nanopartikel sehr viel geringer. Sie betten sich
gut in das Polymer ein und ihre Dimensionen nahern sich den Abmessungen der Pri-
marstrukturen des Polymers an (siehe z.B. Bild 6.42 und 8.4,C). Materialien aus der
Natur (Knochen, Zdhne) demonstrieren ebenfalls eine Unempfindlichkeit gegenlber
Fehlstellen und Inhomogenitaten, wenn deren Dimensionen unterhalb einer kritischen
GroélRe im Nanometerbereich liegen [2, 3].

LErhéhung von o,. Die kritische Spannung fiir Sprodversagen oy.,.;; wird bei niedrigeren AduReren
Lasten erreicht
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Crack Pinning

Einen groRen Anteil an der Verbesserung der Bruchzahigkeit und des Widerstan-
des gegen Ermudungsrissausbreitung in partikelgefiliten Duroplasten wird dem
»Crack-Pinning“-Mechanismus zugeschrieben (s.Kap. 2.4.7, Tab. 2.2). ,Crack Pin-
ning“ wird wesentlich vom Abstand der Partikel zueinander bzw. vom Verhaltnis Ab-
stand/Partikeldurchmesser kontrolliert. Ebenfalls wichtig sind einerseits die Qualitat
der Partikel/Matrix Anbindung, denn nur im Falle guter Haftung kénnen Partikel die
Ausbreitung der Rissfront verzdgern, und andererseits die Festigkeit der Teilchen.
Sehr feste Teilchen zwingen den Riss dazu, das Teilchen zu umgehen. Teilchen mit
geringer Festigkeit werden hingegen geschnitten, was den Pinning-Effekt abschwacht.
Ein indirektes Indiz fir den Crack-Pinning-Mechanismus ist der in Bild 6.43 darge-
stellte Anstieg der kritischen Energiefreisetzungsrate G,., der vom Abstand zwischen
Partikeln abhéngt, ausgedriickt durch das Abstand/Durchmesser-Verhaltnis (2¢/2r).
G1. i1st um so hoher, je naher sich die Partikel kommen.

25KV x3500 wd22

Bild 6.51: Crack Pinning Mechanismus in EP/TiO, (300 nm). Charakteristisch sind die
Schwanzchen hinter Partikeln (A) und die Ausbiegung der Rissfront zwi-
schen den Partikel (B).
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Fur Nanoverbundwerkstoffe aus EP/TiO; (300nm) ist der Pinning-Mechanismus evi-
dent anhand charakteristischer ,Schwanzchen® (tails) erkennbar, die sich hinter Par-
tikeln in Richtung der Rissfront ausrichten (Bild 6.51, A). Diese Schwanzchen ent-
sprechen kleinen Bruchstufen. Sie entstehen wenn sich beide Teilrisse, die den Parti-
kel umlaufen, wieder vereinen. Weicht die Ausbreitungsebene der Teilrisse geringfugig
von der urspringlichen Rissausbreitungsebene ab, dann bilden sich kleine Bruchstu-
fen aus [112]. Sobald der Pinning-Mechanismus greift, verbiegt und weitet sich die
Rissfront zwischen den Partikeln. In der BildvergréR3erung (Bild 6.51, B) zeigt sich die-
se Ausbiegung sehr deutlich. Es ist jedoch fraglich, ob der Pinning-Mechanismus auch
bei kleinen Al,Os-Partikeln greift. Berticksichtigt man die strukturell unterschiedlichen
Dimensionen der Rissfront (Mikrometer) und der Nanopartikel (30-50 nm), dann fallt es
schwer zu glauben, dass diese kleinen Partikel eine Rissfront festhalten kénnen. Trotz-
dem ist zu erwarten, dass die bei einem spréden Material im Idealfall unendlich schar-
fe Riss-Spitze wéhrend des Rissfortschritts auch mit den kleinen Partikeln interagiert.
Auf den Bruchflachen von EP/Al,O; finden sich dazu Hinweise in Form von Strukturen,
die den charakteristischen Schwanzchen ahneln (Bild 6.52, C). Eine Ausbiegung der
Rissfront ist jedoch nicht zu beobachten. Es ist zudem vorstellbar, dass die in EP/Al,O4
vorgefundenen ,dicken” Strangstrukturen (s.Kap.6.8) den Pinning-Effekt aufgrund von
lokalen Eigenschaftsschwankungen bzw. strukturellen Inhomogenitaten begunstigen.

¥

= gy 24

00027673

7

Bild 6.52: Crack Pinning Mechanismus in EP/Al,O3; mit Schwanzchen hinter Partikeln
(C), Scherdeformation (A) und plastischer Deformation um Partikel (B).
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Debonding und Hohlraumbildung

Die REM-Aufnahme der Bruchflache einer Probe EP/AI,O5; (2 Vol.%) aus dem Ver-
such zur Ermidungsrissausbreitung deutet auf die Ablosung (Debonding) der Matrix
von Partikeln in Verbindung mit einer Hohlraumbildung hin (6.53). Solche Kavitaten
konnten als Folge des ebenen Dehnungszustandes (EDZ) an der Riss-Spitze auftre-
ten. Dieser resultiert in einem dreiachsigen Spannungszustand und kann die Ablésung
von Partikeln und Agglomeraten vom Polymer bewirken. Solche Spannungszustande
verursachen auch die Bildung von Mikrorissen in der Einflusszone der Riss-Spitze. In-
nerhalb der plastischen Zone induziert dies u.U. Scherdeformationen der Matrix. Die
GroR3e des in Bild 6.53 vorgefundenen Partikel betragt ca. 200 nm. Diese Dimension
korrespondiert nicht mit Teilchengréf3en (30-50 nm), welche TEM-Untersuchungen lie-
ferten (z.B. Bild 6.36). Da die Al,O3-Partikeln mit dem Polymer in Wechselwirkung tre-
ten und Polymermolekile an die Partikeloberflache anbinden kdnnen, ist es plausibel,
das vorliegende Teilchen als ein Agglomerat mit Polymerschicht anzusehen. Die Bil-
dung der Kavitat wirde somit durch kohasives Versagen in der Matrix um den Partikel
zustande kommen. Alternativ konnte die Struktur das Ende eines gerissenen Stranges
(s.Bild 6.32) reprasentieren.

Bild 6.53: Debonding zwischen Partikel und Matrix mit Hohlraumbildung. (Geringfugige
Schadigung der Bruchflache durch Sputtern).

Weitere Hinweise auf den Debonding-Mechanismus liefern Bruchflachen im AFM. Mit-
tels Linienanalyse ist es mdglich, das Profil entlang einer beliebig wéhlbaren Strecke
auf der Oberflache zu analysieren. Dadurch lassen sich auch Kavitaten nachweisen.
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Bild 6.54: Analyse des Oberflachenprofils mit dem AFM entlang eine Linie (A-B). Peaks
(P) reprasentieren Nanopartikel, Taler (H) entsprechen Kavitaten und lang-
gestreckte Vertiefungen (D) weisen auf Rissablenkung an einem Partikel mit
Anderung der Fortschrittsebene hin.

Abbildung 6.54 zeigt das Oberflachenprofil entlang der Linie A-B. Die Bruchrichtung ist
von A nach B. Peaks (P) reprasentieren Nanopartikel, die aus der Oberflache heraus-
ragen. Direkt vor den Peaks féllt das Profil (reproduzierbar) in eine ,Kuhle* ab. Dies
entspricht Kavitaten (H) und lasst auf Debonding schliel3en.
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Als weiteres Merkmal auf der Oberflache ist die ,schiefe Ebene“ am Punkt (D). Die-
se langgestreckte Vertiefung kdnnte einen abgelésten und herausgezogenen Strang
reprasentieren, der am Ende der Vertiefung abreif3t. Die Bildung einer Kavitat mit an-
schliel3ender Induktion von Fliel3prozessen in der Matrix setzt eher Partikel voraus,
deren Dimensionen im Mikrometer- und Sub-Mikrometerbereich angesiedelt sind. Un-
terschreiten Partikel jedoch eine Grenze von ca. 100 nm, dann treten Fliel3prozesse
auch ohne Hohlraumbildung um die Partikel auf [47]. Falls Nanopartikel nur schwach
an das Polymer anbinden (z.B. TiO,, 21 nm), kdnnten ,Nanoporen® (Nanovoids) ent-
stehen, die FlieBprozesse in der Matrix induzieren und die Zahigkeit von EP erhthen.

Rissablenkung

Die Arbeiten von Faber und Evans dokumentieren Rissablenkungsphanomene an Hin-
dernissen im Weg der Rissfront [67,68]. Diese sollen zur Steigerung der Z&higkeit
fuhren. Rissablenkungen verursachen eine Anderung des Spannungszustandes, so-
dass die Risse nun einer Mixed-Mode-Belastung ausgesetzt sind (Mode 1/1l bei reiner
Ablenkung, Mode I/l bei Verdrehung). Ein Bruch bei Mixed-Mode-Belastung bendtigt
mehr Energie als bei reiner Mode-I-Belastung. Daher erwartet man bei Zugabe steifer,
nicht brechender Partikel einen Anstieg der Bruchenergie, da Risse an den Einschlis-
sen abgelenkt werden. Jeder Rissablenkungsprozess sollte die mittlere Rauigkeit der
Bruchflache erh6hen, da der Riss einem charakteristischen, dreidimensionalen Weg
folgt und an Partikeln wiederholt abgelenkt wird [112]. Eine grof3ere Rauigkeit impli-
ziert, dass sich der Anteil der neu gebildeten Bruchflache vergréRert hat.

Einen indirekten Hinweis auf die neu gebildete Bruchflache gibt die kritische Energie-
freisetzungsrate ;.. Wie in Kap.6.4 demonstriert, steigt G;. von Nanoverbundwerk-
stoffen mit wachsendem Filistoffgehalt. Falls Rissablenkungsprozesse in Nanover-
bundwerkstoffen aktiv sind, dann ist eine klare Abh&ngigkeit zwischen G;. und der
Rauhigkeit zu erwarten. Um diesen Zusammenhang zu verifizieren, wurden Topo-
graphien von FCP-Bruchflachen mit dem AFM gemessen und die Rauigkeit R, der
Oberflache mit Hilfe der AFM-Software analysiert. Die zugehdrigen repréasentativen
Bilder wurden bereits in Kap.6.8 (Bild 6.38, 6.39 und 6.40) gezeigt.

Bild 6.55 (links) belegt einen linearen Zusammenhang zwischen der gemessenen Rau-
igkeit und dem Partikelgehalt. Die Bruchflache des hoch gefillten Nanoverbundwerk-
stoffs (10 Vol.%) weist mit R, ~ 52nm eine fast vierfache Rauigkeit als diejenige des
reinen Epoxydharzes (R, ~ 14 nm) auf. Mit der Rauigkeit und dem Partikelgehalt nimmt
auch die Triebkraft GG;. zu, welche aufzubringen ist, um einen Riss voran zu treiben
(Bild 6.55, rechts). Nach Hull [112, 132] gilt diese Relation zwischen ;. und R, als ein
Beweis fur die durch (Nano-) Partikel aktivierten Rissablenkungsprozesse.
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Bild 6.55: Zusammenhang zwischen der Rauigkeit der Bruchoberflache von FCP-
Proben und Links: dem Partikelgehalt sowie Rechts: der Energiefreiset-
zungsrate Gy,

Trotzdem kann allein die Theorie von Faber und Evans die vorgefundene Zahigkeits-
steigerung durch Nanopartikel nicht vollstandig erklaren. Dies stellt sich heraus, wenn
man den theoretischen, matrixbezogenen Zahigkeitsgewinn G;./G ., mit den mathe-
matischen Beziehungen aus [67] und [68] berechnet. Durch Rissablenkung ergibt sich
demnach maximal ein Drittel der gesamten Zahigkeitssteigerung im System EP/AI,O;
(Bild 6.56). Der zusatzliche Anteil aufgrund der Oberflachenzunahme (nach Faber) be-
tragt noch weniger. Der Pinning-Mechanismus nach der Theorie von Green fir inter-
agierende Risse Uberschatzt dagegen die Zahigkeitssteigerung [69]. Evans liegt hier
in der Vorhersage tendenziell besser [128]. Eine weitere theoretische Berechnung be-
statigt, dass eine Superposition verschiedener Mechanismen stattfinden muss. Diese
Rechnung bezieht den Zahigkeitsgewinn G,./G|.,, auf den Rauigkeitsgewinn R,/R, .
Fur den Fall, dass die Zahigkeit allein durch den Rauigkeitsanstieg und die Rissablen-
kungsprozesse bestimmt ist, so lie3e sich durch Bildung dieser Relation der die Za-
higkeit beeinflussende Anteil an Rissablenkungsprozessen eliminieren und ein nahe-
zu konstanter Wert wére als Ergebnis zu erwarten. Wie in Bild 6.57 zu erkennen ist,
weichen die Werte jedoch ab. Zerda und Lesser [135] zeigten auf &hnliche Weise,
dass in EP/Clay-Nanoverbundwerkstoffen Rissablenkungsprozesse stattfinden. Den
Priméranteil der dissipierten Energie schrieben sie allerdings allein der Ausbildung ei-
ner neuen Oberflache zu. Wie im Falle des in der vorliegenden Arbeit untersuchten
EP/Al,O5 traten jedoch auch bei EP/Clay, bei genauer Sichtung der Messwerte, Ab-
weichungen von +16 bis +30% von dem zu erwartenden konstanten Wert 1 auf. Folg-
lich missen weitere superpositionierbare Mechanismen der Energiedissipation sowohl
in EP/Clay- als auch in EP/Al,Os-Nanoverbundwerkstoffen aktiv sein. Eine Ubersicht
der Bruchmechanismen in Nanoverbundwerkstoffen aus Epoxydharz und keramischen
Nanopartikeln gibt Abbildung 6.58 (Seite 120).
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Bild 6.56: Energiebeitrdge verschiedener Bruchmechanismen zur kritischen Energie-

freisetzungsrate.
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Bild 6.57: Das Herausrechnen des Rauigkeitsanteils am G;.-Zuwachs beweist, dass
neben Rissablenkung noch weitere Mechanismen in Al,O3-Nanoverbund-
werkstoffen aktiv sind.
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Bild 6.58: Bruchmechanismen in EP-Nanoverbundwerkstoffen.
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6.11 Stochiometrische Aspekte

In der Arbeit von Kriiger et al. [136] zur Haftung von Epoxydharz auf Substraten aus
Aluminiumoxid wird dokumentiert, dass sich an der Grenzflache EP/Al,O; Harter an-
reichert und die mechanischen Eigenschaften der entstehenden Grenzschicht im Gro-
Renbereich von Millimetern stark beeinflusst. Ein ahnlicher Effekt kann durchaus auch
in EP/Al,O3-Nanoverbundwerkstoffen um die Partikel herum eintreten. Beispielswei-
se konnten kleine Hartermolekile zur Al,O5;-Oberflache wandern bzw. diffundieren. Im
Falle einer exakt stéchiometrischen Harz/Harter-Mischung bestande dann die Mdglich-
keit, in der Matrix eine geringere Netzwerkdichte vorzufinden. Die daraus resultierende
Flexibilisierung wiirde die in EP/Al,O5 vorgefundene Z&higkeitssteigerung erkléren.

Um einen mutmalfilichen Hartermangel im Epoxydharz zu vermeiden, wurde der Na-
noverbundwerkstoff EP/AI,O3 (2 Vol.%) mit zuséatzlichen Hartermengen systematisch
modifiziert. Der prozentuale Uberschuss bezieht sich dabei auf den stochiometrischen
Gewichtsanteil des Harters.

Abbildung 6.59 zeigt den Einfluss des Harteriiberschusses auf die Bruchzahigkeit und
die kritische Energiefreisetzungsrate des Nanoverbundwerkstoffs. Aus den Messwer-
ten geht eine zahmodifizierende Wirkung des Harters hervor. K;. und G;. steigen mit
der Hartermenge. Die Zahigkeitserhohung durch 100 Gew.% Harteriberschuss ist et-
wa vergleichbar mit der Wirkung von 1,5 Vol.% Al,O3; bzw. 3-4 Vol.% TiO, auf das
reine EP. Diese Z&hmodifizierung wird freilich durch Einbufen in der Temperatursta-
bilitat und im Elastizitdtsmodul erkauft (Bild 6.60) und druber hinaus noch von einem
betrachtlichen Abfall der Glaslbergangstemperatur um 65°C begleitet. Der Peak beim
[-Ubergang erscheint vergroRert, ebenso wie die Flache darunter, was auf eine Z&hig-
keitssteigerung hindeutet.
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Bild 6.59: Anstieg der Bruchzahigkeit K;. und Energiefreisetzungsrate Gj. von
EP/Al, O3 (2 Vol.%) durch Harteriberschuss.
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Bild 6.60: Hartertberschuss bewirkt einen Abfall des Moduls und von T, sowie eine
hohere Dampfung.

Der bei reinem Epoxydharz bei ca. 60°C detektierte Peak verschwindet ab 50% Héar-
terlberschuss; ebenso entfallt der Nachhartungseffekt. Letzterer ist am fehlenden
Abknicken der Dampfungskurve erkennbar, sobald die Temperatur sich 7, nahert.

In Bezug auf Nanoverbundwerkstoffe mit stéchiometrischem Mischungsverhéltnis
beinhalten diese Effekte wiederum einen deutlichen Hinweis auf die Existenz einer
dritten Polymerphase, die vermutlich aus Epoxydharz mit verringerter Netzwerkdichte
oder aus harterreichen Domanen (Entmischungseffekte) besteht. Diese Effekte wider-
legen nicht die Vermutung der Abwanderung von Hartermolekilen zu den Partikeln,
sie bestarken vielmehr die Existenz von harterreichen Gebiete um die Al,O;-Teilchen;
denn sobald mit einem Uberschuss von 50 Gew.% eine ausreichende Menge Harter
vorhanden ist, vernetzt das System gleichméafRiger, der Dampfungspeak der dritten
Phase verschwindet und eine Nachhartung bleibt aus. Es ist au3erdem festzustellen,
dass der Dampfungspeak und damit die Energiedissipation am a-Ubergang um ein
Vielfaches ansteigen. Damit wirkt der zusatzliche Harter im Epoxydharz wie ein Weich-
macher.

D’Almeida und Monteiro belegen den ,Weichmacher“-Effekt in ihren Arbeiten [137] fur
ein System aus Epoxydharz und Mikrokugeln aus Glas. Die Komposite wurden mit
stéchiometrischen sowie unter- und Uberstochiometrischen Harz/Harter-Verhaltnissen
hergestellt. Im Falle von Harterliberschuss bewirken aminreiche Gebiete eine vergro-
Rerte Duktilitat und Zahigkeit, allerdings auch die Ublichen Verluste im Elastizitatsmo-
dul. Ein wachsender Hartergehalt verstarkte zudem die Interaktionen zwischen Glas-
partikeln und Matrix, was von den Autoren auf eine bessere Benetzung der Glaskugeln
mit dem hartertberschissigen und damit flie3fahigeren Polymer/Harter-Gemisch zu-
rickgefihrt wurde. Es ist jedoch nicht auszuschliel3en, dass auch in diesem Fall Har-
teranreicherungen im Grenzflachenbereich der Glaskugeln entstanden sein kdnnten.
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6.12 Modellierung der elastischen Eigenschaften

Nanoverbundwerkstoffe auf Basis von reaktiven Polymersystemen sind eine neue
Klasse von Werkstoffen mit komplexer Mikrostruktur, deren Fingerabdruck bereits in
Kapitel 6.8 annahernd zu erkennen war. Auf Grund der morphologischen Komplexi-
tat erfullen diese Werkstoffe eine Voraussetzung, die in weiten Grenzen optimierbare
Werkstoffeigenschaften bietet. Dies gilt insbesondere fir mechanische Eigenschaften.
Es ist aber gerade diese komplexe Morphologie, welche theoretische Vorhersagen
Uber die phanomenologischen Eigenschaften, hier der Young’'sche Modul, schwierig
macht.

Das technisch interessante Beispiel des Nanoverbundwerkstoffs Epoxydharz/Nano-
Metalloxid (z.B. EP/AI,O3) wirft morphologische Fragen sowohl auf der Seite des Epo-
xydharzes, als auch auf der Seite der Nanopartikel auf. Je nach Teilchengréf3e sind
dielektrische Nanoteilchen amorph oder kristallin. Im unteren Nanometerbereich kon-
nen allerdings die kristallinen Phasenabfolgen von denen der bulk-Proben abweichen.
Naturgemald werden die phdnomenologischen Eigenschaften der Nanoteilchen bei
abnehmendem Radius zunehmend durch die Oberflacheneigenschaften der Teilchen
dominiert, sodass in Nanopartikeln mit Durchmessern von weniger als drei Nanome-
tern, die kristalline Struktur vollig unterdriickt wird und rein amorphe Teilchen vorlie-
gen [100]. Deutlich erkennbar ist dieser Effekt am Beispiel von nanokristallinem Cer-
oxid (20 nm) [136]. FUr das kompaktierte, porenfreie, nanokristalline und isotrope Mate-
rial wurden die elastischen Moduln ¢;; = 294 G Pa und ¢4y = 80 G Pa gemessen. Daraus
lassen sich die orientierungsgemittelten elastischen Konstanten des makroskopischen
Einkristalls Gber die Gleichungen

1
C11 = 5(3011 + 219 + 4caq) (6.8)
1
Cay = 5(011 — ¢12 + 3¢44) (6.9)

und der sich daraus ergebenden Isotropiebedingung
€11 — C12 = 2¢44 (6.10)

bestimmen. Dies ergibt ¢;; = 332 GPa und cyy = 96 GPa. Die relativen Abweichungen
zwischen den orientierungsgemittelten Konstanten und den am nanokompaktierten
System gemessenen Daten liegen im Bereich von 15%. Fur kleinere Partikel ist zu
erwarten, dass diese Abweichung eher zunimmt. Eine genaue Gesetzmaligkeit kann
derzeit jedoch nicht angegeben werden. Die in dieser Arbeit vorliegenden Primarpar-
tikel des Al,O3 (13 nm) und TiO; (20 nm, 21 nm und 300 nm) werden als kristallin
vorausgesetzt.
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Fur diese Partikelgrol3en wird eine relative Abnahme des Moduls von nicht mehr als
30% erwartet. Andere wesentliche EinflussgrofRen sind einerseits die Oberflachento-
pographie der Nanopartikel und andererseits produktionsbedingte, chemische Ober-
flachenmodifikationen, Uber die seitens der Partikelhersteller Stillschweigen herrscht.

Wie in den vorangegangenen Untersuchungen gezeigt, demonstriert auch das Epo-
xydharz, entgegen aller Erwartung, eine besondere Mikrostruktur (s.Bild 6.31). Die
gehéarteten bulk EP-Proben weisen raumliche Schwankungen der Netzwerkkonfigu-
ration (Netzwerkknotendichte, etc.) im Mikrometer- und sogar Nanometerbereich auf
(Bild 6.31). Diese bewirken die in Kap.6.8 erlauterte, ausgepréagt ortsabhangige Sen-
sibilitat der EP-Oberflache gegeniiber einer Atzung. Wie dort gezeigt, beeinflussen
Nanopartikel die Mikrostruktur des EP erheblich (Bilder 6.31, 6.32, 6.33 und 6.34).

Ein zusatzlicher Einfluss auf die Morphologie des Epoxydharzes ergibt sich aus den
spezifischen Wechselwirkungen, die an den Grenzflachen zwischen den Nanoteilchen
und dem reaktiven Epoxydharzsystem herrschen. An diesen Grenzflachen bilden sich
Interphasen aus, deren Dimensionen einerseits eigenschaftsabhéngig sind (Ober-
flachenchemie, mechanische Eigenschaften) und aul3erdem noch von der Messme-
thodik abhangen. Beispielsweise erreichen mechanische Interphasen an der ebenen
Grenzflache Al/Al,O3/EP Breiten von 200 pum [136]. Dieser Effekt wird durch die mit
steigendem Partikelgehalt gemessene Verschiebung der Glastbergangstemperatur
hin zu hoheren T} belegt (Kap.6.6).

Bei der vorliegenden Komplexitat des Systems ist nicht zu erwarten, dass ein Modell
existiert, welches in der Lage ist, gleichzeitig alle physikalischen Eigenschaften von
Nanoverbundwerkstoffen vorherzusagen. Selbst bei Beschrankung auf rein mechani-
sche Eigenschaften existiert kein solches Modell. Ein Modell, das viele der oben ge-
nannten morphologischen Parameter bericksichtig, ist das im Folgenden entwickelte
Multiphasen-Modell (MPM). Wichtige morphologische Aspekte kdnnen aufgrund der
Komplexitat des Systems im Modell jedoch nicht bertcksichtigt werden. Dazu zéhlen
u.a. die korrekte Symmetrie der Nanokristalle und vor allem die kooperativen Wech-
selwirkungen zwischen den Komponenten, die in der Ausbildung der Grenzflache re-
sultiert. Trotz dieser Einschrankungen wird davon ausgegangen, dass mit dem MPM
das elastische Verhalten (Young’'scher Modul) des komplexen Systems, im Sinne einer
technisch brauchbaren Vorhersage, beschreibbar ist und es sinnvoll eingesetzt werden
kann. Im Rahmen etablierter Modelle fir Komposite (Grenzen nach Hashin) wird das
relativ aufwandige MPM mit dem wesentlich handlicheren Modell von Counto vergli-
chen. Trotz der eingeschrankten Gultigkeit der Modelle hinsichtlich der Systemkomple-
xitat zielt dieser Vergleich darauf ab, herauszufinden, ob das einfachere Counto-Modell
zu etwa gleich guten Ergebnissen fuhrt.
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6.12.1 Multiphasenmodell (MPM)

Zur Vorhersage der elastischen Eigenschaften der Nanoverbundwerkstoffe wurde in
Anlehnung an die Arbeit von Spathis et al. [109] ein Multiphasenmodell (MPM) der
Mikrostruktur eines Komposits erstellt (Bild 6.61).

Zentraler
Partikel

(f

Matrixstege

| (m)

Interphase

Umgebungs-
partikel
(f2)

Restmatrix

(m2)

P

Transformation unter Wahrung der Phasenanteile

Bild 6.61: Oben: Wirfelelement zur Simulation der Mikrostruktur eines Nanoverbund-
werkstoffes. Unten: Transformation des Wiirfelelements in ein Kugelelement.
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Beschreibung der Modellskizze

Die dreidimensionale Mikrostruktur wird von einem idealisierten, wurfelférmigen Vo-
lumenelement reprasentiert (Bild 6.61, oben). Raumzentriert in einem Wirfel A liegt
ein Partikel mit Durchmesser 2ry. Die Ecken des inneren Wirfels sind von insgesamt
acht gleich groRen Nachbarpartikeln besetzt. Wirfel A reprasentiert daher die Ma-
trix zwischen den Partikeln, die Matrixstege. Alle Partikel sind von einer Interphase
umgeben. Ein Wirfel B aus weiterer Matrix, welcher von A abweichende elastische
Eigenschaften aufweist, umgibt diese Anordnung.

Die gleichmafiige Aneinanderreihung dieser Wirfelelemente reprasentiert schlief3lich
die Struktur des Komposits. Es genugt jedoch, nur ein einziges dieser Elemente zu
untersuchen, um das elastische Verhalten des Komposites zu simulieren.

Voraussetzungen

Zur Vereinfachung und Erleichterung der analytischen Losung wird das gesamte Wr-
felelement in ein Kugelelement transformiert (Bild 6.61, unten). Diese Transformation
und alle weiteren analytischen Berechnungen basieren auf folgenden geometrischen
und physikalischen Annahmen:

1. Das Volumen der Kugel mit Radius d entspricht dem des &uf3eren Wiurfels der
Kantenlange /.

2. Die einzelnen Phasen des Wirfelelements, die Matrixstege m, die Interphase int,
die Umgebungspartikel f2 und die Restmatrix m2, umgeben als konzentrische
Hohlkugeln den zentralen Partikel f. Die Volumina der Hohlkugeln entsprechen
den Volumenanteilen der jeweiligen Phasen im Wirfelelement. Fir ihre Radien
qilt: (b,¢,d, z) > 0.

3. Die Matrix und die Partikel verhalten sich elastisch, isotrop und homogen.
4. Die Partikel sind perfekt kugelformig.

5. Die Anzahl der Partikel ist grol3 und sie sind homogen in der Matrix verteilt, so-
dass der Verbundwerkstoff als quasiisotropes Material betrachtet werden kann.

6. Auf die dulRere Kugel mit Radius d wirkt eine Last p; bzw. eine Spannung o3, die
zwischen den Hohlkugeln (Phasen) eine Wechselwirkung p; hervorruft.

7. Die Deformationen sind klein, sodass die Spannungs-Dehnungs-Relation Linea-
ritat aufweist. Es gilt das Hook’sche Gesetz fur die Zug-, Scher- und Kompressi-

onsspannung
A
oc=F-¢ T=G-v; UK:—K-TV (6.11)
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Zwischen dem Elastizitatsmodul £ und dem Kompressionsmodul K bzw. dem
Schermodul G gelten die Zusammenhange

E E

8. Die Temperatur sei konstant.

Analytische Vorgehensweise

Die nachfolgenden analytischen Berechnungen wurden mit der Mathematik-Software
Maple 9.01 programmiert und durchgefihrt.

Das Kugelelement wird allseitig mit einem virtuellen Druck belastet. Die klassische
Elastizitatstheorie liefert die Basis zur Berechnung des Elastizitatsmoduls dieses Ku-
gelsystems. Aufgrund der geometrischen Symmetrie und zur Vereinfachung erfolgt die
Lésung des Problems in Kugelkoordinaten (r, 0, ). Die folgende, allgemeine Differen-
tialgleichung (Bipotenzialgleichung) stammt aus der rAumlichen Elastizitatstheorie und
kann zur Beschreibung des elastischen Verhaltens des Volumenelements herangezo-
gen werden [138]:

AAD =0 (6.13)

mit A als Laplace-Operator. Nach Spathis et al. [109] und Taheri [138] existiert ein
mathematischer Losungsansatz fur Dgl. 6.13 in Form einer Spannungsfunktion &:

L
d=="+Mr°, (6.14)
r

Die Anwendung dieser Funktion auf jede einzelne Phase im Kugelelement generiert
funf Gleichungen ®;(r), die in A.2 im Anhang gelistet sind. Sie enthalten 10 noch un-
bekannte Koeffizienten (A..J;). Aus den Spannungsfunktionen kénnen Verformungen
und Spannungen fur jede der funf Phasen direkt abgeleitet werden. Dies geschieht
durch Differenzieren nach r und ergibt die Verschiebungen u bzw. die Spannungen o

dd;
i = — 6.15
Ur, dr ( )
dq)Z dZCI)Z-
Or; = rdr und 0045 = Op,i = W (616)
Aus den Verschiebungen wiederum ergeben sich die Dehnungen ¢ gemalf3
d T,
€ri = %ur,i und €90 = €pi = u77 (617)

Aufgrund der Rotationssymmetrie sind alle Ableitungen nach ¢ und ¢ identisch Null.
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Alle Verschiebungen in Richtung 6 und ¢ entfallen. Die Verschiebungen « zeigen nur
in radialer Richtung und hangen ausschlie3lich vom Radius r ab.

Die resultierenden Gleichungen fir Verschiebungen, Spannungen und Dehnungen
(Tab.A.2) liefern mit Hilfe von Randbedingungen drei Gleichungssysteme. Dazu setzt
man in die Gleichungen jeweils die Radien a(= r¢), 2z, b, ¢ und d ein. Diese Radi-
en erhalt man aus einem Gleichungssystem der Geometriebeziehungen zwischen
Wirfel- und Kugelelement (s. Anhang A.1). Durch Lésung des Gleichungssystems fur
die Spannungen ¢ erhalt man die Koeffizienten A..J;. In diesen sind die Wechselwir-
kungen p; zwischen den einzelnen Kugeln zu bestimmen. Die Wechselwirkungen p;
ergeben sich aus den Randbedingungen und dem resultierenden Gleichungssystem
fur die Deformationen w:

Up, f,(r=a) = Urm,(r=a); Wrm,(r=2) = Wrint,(r=2),

Uy int,(r=b) = Ur,f2,(r=b); Ur f2,(r=c) = Urm2,(r=c) (618)

Damit sind schlief3lich die Spannungen und Dehnungen in den einzelnen Phasen des
Kugelelements berechenbar. Sie hangen nur noch von den vorzugebenden elastischen
Parametern (F, v) der Phasen und aufRerdem vom Partikelvolumengehalt ab. Damit
liefert die Energiebilanz den Young'schen Modul des Systems (s. 6.12.1).

Berechnung des E-Moduls aus der Energiebilanz

Aus der Energiebilanz fur das gesamte Komposit ergibt sich, dass die Verformungs-
energie des Komposits gleich der Summe der Verformungsenergien der funf Phasen
sein muss:

Ug = Us +Up + Upter + Upp + Uy (6.19)

Die gesamte Verformungsenergie des Komposits ist (mit Gl. 6.12)

UG :1 d4 P32 ﬂ_,r,er:l/d4P32<3_6VVerbund>ﬂ_T2dr:2P32(3—6yverbund)ﬂ'd3
3
0

2 0 Kcomp Ecomp Ecomp
(6.20)
Die Verformungsenergie des zentralen Partikel (Phase f) ist
1 [ 9
Uf = 5 4 (Urva«,f + 09,f€0,f + O'%fﬂp,f) Tridr (621)
0

und die der Polymerstege zwischen zentralem Partikel und Interphase ist (Phase m)

U, = 3 / 4 (Orm€rm + Oo.m€0.m + OpmEpm) wridr (6.22)
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Fur die Interphase zwischen Polymerstegen und Umgebungspartikeln gilt (Phase inter)

1 b
Uinter = 5 / 4 (ar,interer,inter + 09 inter€0,inter + Uga,interego,mter> m TQdT (623)
und fur die Umgebungspartikel (Phase f2)

1 c
Ufg = 5 / 4 (O’r’fger’fg —+ Ug’f2€97f2 —+ O'%fge%fg) 7T’f‘2d7“ (624)
b

sowie die restliche Matrix (Phase m2)

1

d
Um? = 5 / 4 (Ur,m2€r,m2 + 009,m2€0,m2 + J@,m2€¢,m2> ™ TQdT (625)

Die Querkontraktionszahl fur den Verbundwerkstoff lasst sich folgendermal3en bestim-

men: 1 V V, Vi Vi V.
_:_f_|__m_|_ lnt+ﬁ+ﬂ
Vo Vg Vm Vint Vg Vmo

(6.26)

Der Elastizitatsmodul Ec,,,, errechnet sich schlie3lich durch Einsetzen der Gleichun-
gen 6.20-6.25 in Gl. 6.19 und Auflésen nach Ec,,,,. Der Young'sche Modul E¢,,, ist
in diesem Modell nur eine Funktion des Fllstoffgehaltes V,,, sowie der elastischen
Moduln und Querkontraktionszahlen der einzelnen Phasen f, m, int, f2 und m2. Der
Modul ist unabhangig vom Partikelradius, denn rq eliminiert sich rein mathematisch im
Laufe der Berechnung.

Potenzial des Modells

Das komplexe Modell bietet die Moglichkeit, die elastischen Parameter einzelner Pha-
sen vorzugeben und zu variieren und daraus den Young'schen Modul des Gesamtsys-
tems als Funktion von Partikelvolumengehalten zu berechnen. Ferner lasst sich der
Anteil der Interphase um Partikel variieren, der Gber einen zusatzlichen Faktor einstell-
bar ist. Man gibt die Dicke der Interphase als Funktion des Partikelradius’ vor.

6.12.2 Modell nach Counto

Das Modell von Counto [139] ist fur ein Zwei-Phasensystem giltig und setzt eine per-
fekte Anbindung der Partikel an die Matrix voraus. Ursprtinglich wurde es zur Simulati-
on des elastischen Verhaltens von Zement entwickelt. Aufgrund der charakteristischen
Sprodigkeit von Zement, der Strukturbildung durch eine chemische Hartungsreaktion
und der eingebauten, ndherungsweise sphéarischen Fullstoffe (Sand, Kies) bestehen
wichtige Gemeinsamkeiten mit partikelgefullten EP-Systemen. Counto geht in seinem
Modell von der Aneinanderreihung von Strukturelementen wie in Bild 6.62 aus.
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Bild 6.62: Mesomechanisches Zweiphasenmodell nach Counto [139].

Dies entspricht einer Kombination der linearen (parallel, Voigt) und inversen (seriell,
Reuss) Mischungsregel. Fur diese Strukturanordnung gibt Counto eine Beziehung zur
Berechnung des Elastizitdtsmoduls:

1 11—V 1

— = LR (6.27)

Ee o En 1=V,

m+ B
N

worin Vp der Partikelvolumengehalt, F,, und Ep die Moduln der Matrix bzw. der Partikel
reprasentieren.

6.12.3 Grenzen nach Hashin-Shtrikman

Das Modell von Hashin-Shtrikman [140] geht von einer Kombination von Elementen
in Parallel- und Reihenschaltung aus. Es berticksichtigt auch die Querkontraktion der
einzelnen Phasen. Das Modell ist im linear-elastischen Bereich giiltig und setzt eine
perfekte Anbindung der einzelnen Phasen voraus. Die Berechnung liefert obere und
untere Grenzen fur elastische Moduln. Eine direkte Vorhersage elastischer Moduln ist
nicht maoglich.

Die untere Grenze E., nach Hashin-Shtrikman ergibt sich aus den folgenden Glei-
chungen:

A=E, + Y (6.28)
1 3,
E,—E, 35, + 1G,,

_ Vp

B =Gy, + O 20T, (6.29)
G, — G " 5(3E,, + 4G)Gom
AB

(6.30)

““ " 3A+ B
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Die obere Grenze E. , errechnet sich aus

Vin

C=E+— . (6.31)
E.—FE, ' 3E,+1G,
D=G,+ Von (6.32)
1 + 6(Ep + QGP)VP
G.—G, " 5(3E,+4G,)C,
9CD
c,0 — 6.33
' 3C+D ( )

Jedes Naherungsmodell, das aul3erhalb dieser Grenzen liegt, muss kritisch betrachtet
werden und besitzt moglicherweise keine Gultigkeit.

6.12.4 Experimentelle Verifizierung und Diskussion

Die Verifikation der Modelle erfolgt anhand der Messdaten fir elastische Moduln aus
den DMA-Messungen (s.Kap.6.1). Die Speichermoduln £’ wurden unter Zug bei einer
Frequenz von 0,1 Hz gemessen. Die Deformationsgeschwindigkeiten sind mit denen
aus dem statischen Zugversuch (2 mm/min) naherungsweise vergleichbar. Folgende
Daten wurden als Parameter in die Gleichungen der Modelle eingesetzt:

Komponente E-Modul [MPa] | Schubmodul [MPa] Poissonzahl [1]

Epoxydharz 2394 900 0,35
Partikel (Al 2O3) 300000 110000 0,27

Tabelle 6.2: Daten zur Berechnung der Modellkurven.

Aus der Rechnung ergeben sich die nachfolgenden zwei Diagramme fir den Konzen-
trationsbereich von 0 bis 100% (Bild 6.63) und fiir den niedrigen Konzentrationsbereich
von 0 bis 11 Vol.% (Bild 6.64). Letzterer ist fur EP-Nanoverbundwerkstoffe besonders
relevant. Die vom MPM und Counto-Modell berechneten Daten liegen innerhalb der
Grenzen nach Hashin-Shtrikman. Das MPM sagt jedoch hohere Moduln vorher.

Die Modellkurven in Bild 6.63 und Bild 6.64 verhalten sich im gesamten Bereich stetig
und stiickweise monoton. Die Messdaten (Bild 6.65) weisen jedoch im Bereich von 1,5-
2 Vol.% eine signifikante Diskontinuitat auf. Diese Diskontinuitat konnte z.B. auf eine
Perkolation der Interphasen zurtickzufihren sein. Die im Kap.6.4 anhand der bruchme-
chanischen Untersuchung bestimmten Bruchzahigkeiten weisen im gleichen Konzen-
trationsbereich eine Anomalie im Krimmungsverhalten auf. Damit sind Verfalschungen
der Messdaten durch Artefakte bzw. methodische Fehler weitgehend auszuschliel3en
und der Datensatz ist statistisch relevant.
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Bild 6.63: Kurven der berechneten elastischen Moduln nach dem Counto-Modell und
dem MPM sowie die Grenzen nach Hashin-Shtrikmann fir den gesamten
Konzentrationsbereich von 0 bis 100% Nanopartikel.
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Bild 6.64: Kurven der berechneten elastischen Moduln nach dem Counto-Modell und
dem MPM sowie die Grenzen nach Hashin-Shtrikmann fiir geringe Partikel-
gehalte.
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Bild 6.65: Kurven nach Counto-Modell (Linien) im Vergleich mit experimentell bestimm-
ten Werten (Punkte).

Die Methode der kleinsten Fehlerquadrate ist Ublicherweise geeignet, um die Anwend-
barkeit eines Modells auf den Datensatz zu uberprifen. Eine solche Uberpriifung er-
fordert, dass man Uber mehr Messpunkte als Modelldaten verfugt. Das MPM enthalt
acht Parameter und ist damit auf Basis des gegebenen Datensatzes auf keinen Fall
Uberprifbar. Berticksichtigt man die Einteilung des Datensatzes in einen oberen (2-
10 Vol.%, 3 Punkte) und unteren (0-2 Vol.%, 5 Punkte) Datenbereich, dann wird eine
datenanalytische Uberprifung des MPM irrelevant. Dagegen ist das Counto-Modell
auch in den Teilbereichen Uberprufbar (Bild 6.65). Aus diesem Bild ergibt sich eine be-
friedigende Darstellung der Teilbereiche durch das Counto-Modell. Erfreulicherweise
beschreibt das Counto-Modell beide Teilbereiche auf Grundlage des gleichen Moduls
Ep der Nanopartikel. Weiterhin ergibt sich, dass bereits geringe Anderungen des Mo-
duls der Matrix ausreichen, um die vertikale Verschiebung der Teilaste widerzugeben.
Damit stellt sich heraus, dass auf Basis der Messdaten das Counto-Modell die Teilbe-
reiche vollig befriedigend beschreibt. Dieses Modell reicht daher aus, um zu sinnvollen
Vorhersagen des Young'schen Moduls von EP/Al,O3; Nanoverbundwerkstoffen zu kom-
men. Die Attraktivitat des Counto-Modells beruht einerseits auf einer geringen Anzahl
von Parametern (Matrixmodul, Partikelmodul) und andererseits auf der einfachen Be-
schaffbarkeit derselben. Das Counto-Modell versagt jedoch bei der Vorhersage des
diskontinuierlichen Verhaltens der Modulkurve. Fur die Abschatzung der elastischen
Moduln von Nanoverbundwerkstoffen mit dem Counto-Modell geniigt die Kenntnis je-
weils eines Datenpunktes im niedrigen sowie im hohen Konzentrationsbereich.
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6.13 Tribologische Eigenschaften

Zur Auswertung der Verschlei3rate wurde die Dichte der Proben Uber das Archime-
des’sche Auftriebsprinzip bestimmt. Die Dichte geht in die Berechnung der spezifi-
schen Verschlei3rate ein (Gl.4.2). Messungen ergaben bei allen Materialien einen
linearen Anstieg der Dichte mit dem Partikelgehalt.

Die spezifische Verschleil3rate des reinen EP bei Gleitverschleil3bedingungen ist mit ei-
nem Wert von ca. 7-10~% mm3 /Nm relativ niedrig. Dies beweist eine hohe tribologische
Leistungsfahigkeit des gewahlten Harzsystems. Der niedrige Wert kann durch Zugabe
der Nanopartikel jedoch deutlich weiter reduziert werden. Abbildung 6.66 veranschau-
licht Verschleil3raten fur die Nanoverbundwerkstoffe aus EP/TiO, sowie EP/AI,Os.
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Bild 6.66: Spezifische Verschleil3rate verschiedener Nanoverbundwerkstoffe.

Das System EP/TiO, (20 und 21 nm) zeigt jedoch nur bei Partikelgehalten kleiner als
1 Vol.% eine Verbesserung des Verschlei3widerstandes, der sich in Form einer re-
duzierten spezifischen Verschleil3rate ausdrickt. Bei 0,5 Vol.% TiO, (21 nm) ergibt
sich eine Verminderung der Verschleil3rate um 51%. Bei Partikelgehalten gréf3er als 1
Vol.% steigt die Verschlei3rate aller TiO,-Nanoverbundwerkstoffe stark an und tber-
trifft bei hohen Gehalten das EP. Dieser (unerwtinschte) Effekt ist auf eine zunehmend
abrasive Wirkung der harten keramischen TiO,-Partikel zurtickzufihren. Im Gegensatz
dazu fallt die Verschleil3rate beim System EP/Al, O3 kontinuierlich bis zum Gehalt von
2 Vol.% ab. Dort ergibt sich eine Verbesserung der Verschlei3rate von 45%.
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Fur das vorliegende tribologische System wurden solche Trends auch in anderen Ar-
beiten nachgewiesen, besonders fur EP/Al,O5 [31], aber auch flr Nanopartikel aus
SiC und Si3zN, [141]. Niedrige Partikelgehalte, kleiner als 1-2 Vol.%, reichen aus, um
eine deutliche Verbesserung der Verschleil3eigenschaften von EP gegen geschliffene
Stahlringe zu erreichen. Diese Wirkung ist charakteristisch fir Nanopartikel.

Daruber hinaus haben die Arbeiten von Ji [31] und Shi [141] gezeigt, dass Nanoparti-
kel eine weitere wichtige tribologische Kenngréi3e, den Reibungskoeffizienten, ernied-
rigen konnen. In der vorliegenden Arbeit wurde der Reibungskoeffizient jedoch nicht
bestimmt.






7 Karte der Verstarkungswirkung

7.1 Steifigkeits-Zahigkeits-Relation

Die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften durch Nanopartikel lasst sich in
einem Steifigkeits-Zahigkeits-Diagramm darstellen. Alle dargestellten Messwerte sind
auf den Referenzwert der jeweiligen Matrix bezogen. Zum Vergleich dienen Kennwerte
aus der Literatur. Abbildung 7.1 zeigt, dass Nanopartikel den Elastizitatsmodul und
die Zahigkeit simultan verbessern kdnnen (8-12). Dies aul3ert sich darin, dass alle
Messwerte im 4.Quadranten liegen.
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Bild 7.1: Steifigkeits-Z&higkeits-Relation fir EP-Nanoverbundwerkstoffe und EP mit
konventionellen Fillstoffen: 1: Flissigkautschuk [115], 2: Mikroporen [47],
3: Kautschuk, 4: Core-Shell-Partikel aus Kautschuk [142], 5: Mikroballe aus
Soda-Kalkglas [143], 6: Al,O3, undispergiert [144], 7: Mikro-SiO,, 8: TiO, (21
nm, P25, unmodifiziert), 9: TiO, (20 nm, Hombitec RM130F, vom Partikel-
hersteller modifiziert), 10: TiO, (300 nm, Kronos 2310, modifiziert), 11: SiO,
(30 nm, Hanse-Chemie), 12: Al,O3 (13 nm, Aeroxide Alu C, Degussa), 13:
Mikro-Glaskugeln (5-7 ym) [108], 14: Mikro-Glaskugeln (5 ym), 15: CaSiO;-
Mikropartikel (5 pm), 16: CaSiO3; mit 2 Vol.% nano-Al,O3, 17: nano-Al;O3-g-
PS (0,5 Vol.%) [144]
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Eine Modifizierung der Nanopartikel durch anorganische Materialien bringt, soweit
beurteilbar, eine Verbesserung der Anbindung zur Matrix mit sich. Die verbesserte
Anbindung auf3ert sich in einer Erhéhung der Bruchz&higkeit und des Moduls. Dieser
Effekt korreliert mit den Ergebnissen von Zhang und Singh [110] an Polyester mit
Al,Os-Partikeln. Die Bruchzahigkeit des Polyesters stieg durch Silanisierung der Parti-
kel um ein Vielfaches an.

Die Zahmodifizierung durch Kautschuk allein, (1) und (3), bringt immer Einbuf3en im
Modul mit sich, ebenso wie die Generierung von Mikro- und Nanovoids (2). Einen &hnli-
chen Effekt haben Kern-Schale-Partikel aus Kautschuk (4). Partikel wie Soda-Kalkglas
(5) verschlechtern sowohl die Z&ahigkeit, als auch den Modul. Mikro-Glaskugeln ver-
bessern beides, Zahigkeit und Modul (13), (14). Um jedoch einen &hnlichen Ver-
starkungseffekt wie 10 Vol.% nano-Al,O3; zu erreichen, wird mehr als die doppelte
Volumenmenge bendtigt. Die dargestellten Glaskugeln bewirken aul3erdem einen Ab-
fall der Festigkeit [108], im Gegensatz zu nano-Al,Os.

Schlecht dispergierte Partikel (6), die schwach miteinander wechselwirken, reduzieren
die Bruchzahigkeit und erhéhen den Modul nur geringfugig. Verstarkt man jedoch die
Interaktionen durch chemische Vorbehandlung der Partikel (grafting), dann verbessert
sich auch die Bruchzéahigkeit (17).

Mikropartikel aus SiO, erhéhen den Modul, reduzieren jedoch die Zahigkeit (7). Die in
situ Nanopartikel aus SiO, hingegen verbessern beide Eigenschaften (11). Mit Nano-
partikeln kann man schliel3lich auch Synergieeffekte erreichen, indem man sie einem
Mikrokomposit (15) zufuigt. Dadurch werden die mechanischen Eigenschaften des Mi-
krokomposits auf ein héheres Niveau gehoben (16).

Die Modifikation der Partikel durch Pfropfen von PS zur Verbesserung der Anbindung
an die Matrix und ,innerer* Verstarkung von Agglomeraten verbessert Bruchzahigkeit
und Modul (17), zeigt aber eine verringerte Schlagzahigkeit aufgrund zurlckbleiben-
der, groRerer Agglomerate [144].

Zur vereinfachten Darstellung der Verstarkungswirkung wurde eine schematische Kar-
te erstellt (Bild 7.2) und das Wirkungspotenzial der unterschiedlichen Verstarkungspar-
tikel in Form von Gebieten eingetragen. Endpunkte der Gebiete entsprechen in etwa
einem vergleichbaren Volumengehalt der jeweiligen Partikel von 10 Vol.%. Es ist er-
sichtlich, dass die Al,Os;-Nanopartikel die grofldte Verstarkungswirkung bringen.
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Bild 7.2: Karte der Verstarkungswirkung zur vereinfachten Darstellung von Bild 7.1.






8 Kombination von Mikro- und Nanopartikeln

Wie in den vorigen Abschnitten gezeigt, besitzen Nanopartikel ein hohes Potenzial,
um die mechanischen Eigenschaften von Epoxydharzen zu verbessern. In vielen An-
wendungen sind dennoch herkémmliche Fillstoffe gefragt und notwendig, um das ge-
winschte Eigenschaftsprofil des Werkstoffes zu ermdéglichen. Dies ist z.B. in tribolo-
gischen Anwendungen (Gleitlager) der Fall, wo harte keramische Partikel und Fasern
den VerschleiBwiderstand erhéhen sollen. Die Dimensionen dieser Fillstoffe liegen im
Mikrometerbereich und darlber. Sie verursachen u.U. eine (unerwiinschte) Material-
versprodung. Im Folgenden wird daher untersucht, ob Nanopartikel die Eigenschaf-
ten von Mikrokompositen weiter verbessern kénnen und sich eventuell Synergieeffekte
ergeben. Dazu wurden Mikrokomposite aus Epoxydharz und Kalziumsilikat (CaSiOs3,
Tremin, 5— 10 um, stabchenférmig), sowie Epoxydharz mit Glaskugeln (GS, Spheriglas
5000, 5—10 um, Hohlkugeln) so mit EP/Al,O3 modifiziert, dass im finalen Verbundwerk-
stoff ein konstanter Anteil von 2 Vol.% Al,O3-Nanopartikeln vorlag, bei variierendem
Mikropartikelgehalt. Das Nanokomposit wurde als Masterbatch hergestellt und disper-
giert, sodann mit der Harz/Mikropartikel-Dispersion vermischt und ausgehartet. Zum
Vergleich und als Referenz dienen Serien allein aus EP und Mikrofullstoffen und der
reine Nanoverbundwerkstoff mit 2 Vol.% Al,Os;.

8.1 Biegeeigenschaften

Die Ergebnisse aus dem Biegeversuch zeigen einen Eigenschaftsgewinn durch Na-
nopartikel. Die Biegemoduln steigen linear mit dem Fillstoffgehalt (Bild 8.1, links). In
EP/CaSiO; bewirken die Nanopartikel eine vertikale Parallelverschiebung der Kurve.
Mdoglicherweise ergabe sich damit auch eine lineare Verstarkungswirkung bei wach-
sendem Nanopartikelgehalt. In den EP/GS-Kompositen ist die Verstarkungswirkung
des Al,O3; weniger ausgepragt. Die Versteifung der Matrix durch Nanopartikel wirkt
sich nur gering auf die Modulerh6hung des Verbundwerkstoffes aus. Letztere ist an-
scheinend durch die hohlen (nachgiebigen) Glaskugeln bestimmt. Die Biegefestigkei-
ten weisen ahnliche Verschiebungstendenzen auf (Bild 8.1, rechts). Die Biegefestig-
keit von reinem EP/CaSiO; bleibt etwa mit dem CaSiO;-Gehalt konstant. Das Al,O;
verschiebt die Kurve zu hoheren Festigkeiten, bei hohen Fullstoffgehalten bricht sie
jedoch ein. Die Biegefestigkeit von EP steigt mit dem Glaskugelanteil. Sie wird auch
durch Zugabe von Al,O3 weiter verbessert. Die Verstarkungswirkung von Al,O3 nimmt
jedoch mit dem GS-Anteil ab. Eine Parallelverschiebung ergibt sich nicht. Vergleicht
man die Festigkeiten bei gleichen absoluten Partikelgehalten (5 Vol.%), dann schnei-
det das System EP/GS (3%)/Al,03 (2%) besser ab als EP/GS (5%).
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Bild 8.1: Biegemoduln (links) und Biegefestigkeit (rechts) von EP mit Mikropartikeln
und Nanopartikeln.

Die Dehnung bei maximaler Spannung nimmt mit dem Mikropartikelgehalt ab (Bild
8.2). Die Nanopartikel bewirken zusammen mit CaSiO; eher ein Versprodung, be-
sonders bei hohen Gehalten. Obwohl die Deformierbarkeit der Matrix durch Al;O5; im
reinen Nanoverbundwerkstoff kaum abnimmt (s.Kap.6.1), scheinen die Nanopartikel
in Kombination mit viel steiferen Mikropartikeln die Duktilitat der Matrix doch deutlich
einzuschréanken. Dieser Effekt ist in den Kompositen mit Hohlkugeln aus Glas kaum
ausgepragt.
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Bild 8.2: Dehnung bei maximaler Spannung von EP mit Mikro- und Nanopartikeln.
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8.2 Bruchzahigkeit

Die Bruchzahigkeiten von EP/CaSiO; und EP/GS, sowie die mit 2 Vol.% Nanopartikel
modifizierten Komposite sind in Bild 8.3 dargestellt. Die Bruchzahigkeit aller Komposite
steigt mit wachsendem Fillstoffgehalt. Das System EP/CaSiO; zeigt die bereits beim
Modul festgestellte Parallelverschiebung hin zu héheren Werten. Die Bruchzéhigkeit
dieses Materials ist stark vom Modul beeinflusst. Fir das Material aus EP/GS spreizt
sich die Kurve der Bruchzahigkeit bei wachsendem Glaskugelgehalt auf. Dies deutet
auf Synergieeffekte zwischen dem Nano-Al,O3 und den Mikroglaskugeln hin.

Anscheinend wirken die bereits in Kap.6.10 diskutierten Verstarkungsmechanismen
der Nanopartikel auch im Mikrokomposit. Bruchflachen von CT-Probekérpern deuten
Pinning-Efekte durch Glaskugeln an (Bild 8.4 A, B). Die GS sind gut an die Matrix
angebunden, brechen jedoch teilweise unter der Last. Der hohe Anteil an Hohlvolu-
men in den GS, das keine Last tragen kann, erklart die recht durftige Zunahme des
Biegemoduls bei diesem Verbundwerkstoff.

Die Mikrostruktur der nanopartikel-modifizierten Matrix ist typisch fur den Nanover-
bundwerkstoff (Bild 8.4 C). Die von Nanopartikeln induzierten, energiedissipativen Me-
chanismen sind wirksam.
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Bild 8.3: Bruchz&higkeit von EP mit Mikropartikeln und Nanopartikeln.
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Bild 8.4: Bruchflachen von CT-Probekoérper. (A) EP/GS (3%). (B) EP/GS/Al,O4
(3%/2%). (C) EP/GS/AIL,O3 (3%/2%).

Es ergibt sich aus den Untersuchungen, dass Nano-Aluminiumoxid bereits in geringen
Volumenanteilen zu einer Verstarkung der mechanischen Eigenschaften von Kompo-
siten aus Epoxydharz und Mikropartikeln fiihrt. Der Modifizierungsschritt mit Nanopar-
tikeln erweist sich als effektiver im Vergleich zur alternativen Erh6hung des Mikroparti-
kelgehaltes.



9 Zusammenfassung und Ausblick

Die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen, dass sich die mechanischen und auch tribologi-
schen Eigenschaften von Epoxydharz durch Zugabe von pulverférmigen, kommerziell
erhaltlichen Nanopartikeln erheblich verbessern lassen. Zusammenfassend lasst sich
Folgendes feststellen:

1. Mechanische Dispergierverfahren (Dissolver und Tauchmihle) eignen sich zur
Herstellung von Nanoverbundwerkstoffen. Sie zielen darauf, die Nanopartikel ho-
mogen im flissigen Harz zu dispergieren und Agglomerate durch die Einwir-
kung hoher Krafte zu zerkleinern. Mit dem Dissolver wurden Teilchengré3en
bis zu 60 nm und mit einer Tauchmuihle bis zu 30 nm erreicht. In beiden Fallen
ergeben sich deutliche Verbesserungen der mechanischen Eigenschaften. Die
Tauchmihle bietet zur Dispergierung von Nanoteilchen ein groReres Potenzial
als der Dissolver. Mit ihr ist ein groRRerer effektiver Energieeintrag zum Dispergie-
ren moglich und der Prozess lasst sich besser kontrollieren. Die Dispergierung
bei konstantem Leistungseintrag von 400 W in ein Gesamtvolumen von 500 ml
Uber 60 Minuten und stabilen Prozessbedingungen brachte gute Dispergierer-
gebnisse. Auch Ansatze grofReren Volumens sind mdglich, wie die Herstellung
von 70 Litern Nanoverbundwerkstoff gezeigt hat. Neuste Publikationen besta-
tigen die Eignung der Tauchmihle zur Herstellung von Nanoverbundwerkstoff-
Beschichtungswerkstoffen zur Verbesserung des Kratzwiderstandes flexibler So-
larzellen [145].

2. Die Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften, besonders mit Metho-
den der linear elastischen Bruchmechanik (LEBM), ergab, dass Nanopartikel das
mechanische Leistungsvermogen von Epoxydharz stark verbessern. Dies drickt
sich in einer simultanen Erhéhung von Modul, Festigkeit, Bruchzahigkeit und des
Widerstandes gegen Ermidungsrissausbreitung aus. Gleichzeitig buf3t das EP
kaum Duktilitat ein, die Sprodigkeit nimmt also trotz der eingearbeiteten harten,
keramischen Fullstoffe nicht zu. Grund dafir sind die Nanodimensionen der Par-
tikel und die Wechselwirkungen mit der Matrix. Undispergierte Nanoteilchen fuih-
ren jedoch eher zu einer Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften, be-
sonders der Schlag- und Bruchzahigkeit, wahrend der Elastizitatsmodul kaum be-
einflusst wird. Die Zahigkeitssteigerungen sind mit der Wirkung einer Kautschuk-
modifizierung durchaus vergleichbar, ohne jedoch deren Modul- und T,-Einbuf3en
zu bewirken. Beispielsweise steigt die Bruchzahigkeit K. von EP/Al,O3 (5 Vol.%)
im Vergleich zu reinem EP um +60%, und bei Zugabe von 10 Vol.% Al,O5; sogar
um +120%. Die Erhdhung des Widerstandes gegen Ermidungsrissausbreitung
liegt in &hnlicher GrolRenordnung.
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Zusammenfassung und Ausblick

Titandioxid &hnlicher Partikeldimension erreicht dagegen hochstens die Halfte
dieser Leistungssteigerung. Festigkeitsanstiege bei den oben genannten Gehal-
ten erreichen im Biegeversuch etwa +12-25%. Verbesserungen des Elastizitats-
moduls liegen im Bereich von 15-30% und sind so auch Mikrobereich (Nanoin-
dentation) nachvollziehbar. Das mechanische Verhalten hangt im Mikrobereich
allerdings stark von der Last bzw. von der Eindringtiefe des Indenters in den
Werkstoff ab. Mit wachsendem Partikelgehalt reagieren die Nanoverbundwerk-
stoffe zunehmend elastisch, bewahren aber ihr Potenzial an plastischer Verfor-
mung (Harte) nahezu.

Die Steifigkeits-/Z&higkeits-Problematik ist aufgeldst. Die Entwicklung von duro-
plastischen Verbundwerkstoffen mit verbesserter Bruchzahigkeit bei gleichzei-
tiger Steifigkeits- und Festigkeitserhdhung sind nun mittels keramischer Nano-
partikel moglich. Damit bewahrheitet sich fir EP-Nanoverbundwerkstoffe die Er-
wartung, dass die Verkleinerung der Dimensionen von Partikeln oder ,Mikroris-
sen/Einschliissen/Fehlstellen” prinzipiell eine Zahigkeitsbesserung erbringt. In
Analogie zu natirlichen Nanoverbundwerkstoffen (Knochen, Zahne) verhalten
sich diese Werkstoffe toleranter gegentber kleinen Fehlstellen. Deren kritische
Dimension ist jedoch nicht bekannt, sollte aber im Submikro- oder Nanometerbe-
reich liegen (< 100 nm), je nach Matrixmaterial.

Geringe Nanopartikelgehalte von 1 bis 5 Vol.% reichen bereits aus, um deutliche
Verstarkungswirkungen zu erreichen.

Nanopartikel greifen direkt in die Mikrostruktur des Epoxydharzes ein. In EP wur-
den charakteristische Strangstrukturen entdeckt, deren Dimensionen mit dem
Partikelgehalt wachsen. Dies hat Auswirkungen auf die lokalen Matrixeigenschaf-
ten; Fluktuationen der Netzwerkdichte sind zu erwarten. Die Existenz einer drit-
ten Phase wurde entdeckt. Das Aluminiumoxid bindet gut an die Matrix an. Es
erhoht die Glastbergangstemperatur bei dem Gehalt von 5 Vol.% um ca. 15°C,
sowie die Temperaturstabilitdt. Die Dimensionen der Primarstrukturen der Ma-
trix und der Nanoverbundwerkstoffe sind in Bruchstrukturen nachvollziehbar. Die
modifizierende Wirkung der Partikel auf die Matrixeigenschaften hat somit Aus-
wirkungen auf die Bruchmechanismen.

. Zwei Modelle zur Beschreibung des elastischen Verhaltens (Young’s Modul) wur-

den eingesetzt, ein Multiphasen-Modell (MPM) sowie das Modell von Counto.
Beide Modelle beschreiben &hnliche Tendenzen des Modulverlaufs als Funktion
des Partikelgehaltes. Mit ihnen lassen sich die Messdaten theoretisch beschrei-
ben. Das Counto-Modell ist einfach und tbersichtlich zu handhaben; das MPM
ist dagegen komplex, bietet jedoch mehr Méglichkeiten.
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7.

10.

Es wurde eine Vielfalt von Mechanismen zur Energiedissipation in Nanoverbund-
werkstoffen vorgefunden. Diese superponieren anscheinend abhangig vom Fuill-
stoffgehalt. Zu den vorgefundenen Bruchmechanismen gehdren Crack Pinning,
ScherflieRen der Matrix, Mikrorissbildung und Rissablenkung und die Hohlraum-
Bildung. Messungen der kritischen Riss-Spitzen6ffnung (CTOD) ergaben aul3er-
dem eine mit dem Partikelgehalt zunehmende Ausrundung der Riss-Spitze, ob-
wohl auch die Flie3grenze (am Riss) steigt. Theoretische Modelle fiir Crack Pin-
ning Uberschatzen jedoch die Verstarkungswirkung und kénnen die Zahigkeits-
steigerungen im System EP/Al,O3 nicht genau vorhersagen. Rissablenkungsmo-
delle von Faber unterschatzen dagegen die Zahigkeitssteigerung. Die bekannten
Modelle kdnnen nur als Anhaltspunkte zur Vorhersage dienen. Im realen Nano-
verbundwerkstoff wirken verschiedene Mechanismen parallel, was theoretischen
Anstrengungen zur Beschreibungen des Verhaltens kaum entgegen kommit.

Setz man in einem Nanoverbundwerkstoff mit 2 Vol.% Al,O5; Harter im Uber-
schuss ein, so wirkt dieser prinzipiell wie ein typischer Zahmodifizierer bzw.
Weichmacher, der jedoch weder an die Leistungsfahigkeit von traditionellen Mo-
difikatoren (Kautschuk), noch an die der Nanopartikel heranreicht. Im Gegenteil,
die EinbuRen in Modul und Glasubergangstemperatur sind deutlich gréf3er als
bei Kautschuk.

Nanopartikel verbessern die VerschleiReigenschaften von Epoxydharz unter
Gleitverschleil3bedingungen bei Beanspruchung durch einen geschliffenen Stahl-
ring. Die sehr kleine Partikel beeinflussen die Verschleimechanismen, indem sie
die abrasive Wirkung des Gegenkdrpers abmildern und dadurch den Verschleil3
des Kunststoffes verringern. Ein optimaler Partikelgehalt ergab sich unter den
gewahlten Versuchsbedingungen bei etwa 2 Vol.% Al,Os. Die Verbesserung des
VerschleiBwiderstandes lag bei etwa 45%. Die sehr kleinen TiO,-Partikel zeigen
solche Verbesserungen nur bei Gehalten < 1 Vol.%; darlUber wirken die Parti-
kel zunehmend abrasiv. Betrachtet man die im Vergleich zu den Dimensionen
der Fullstoffe relativ gro3e Rauigkeit des Gegenkorpers (= 0, 3um), dann konn-
ten weitere Verbesserungen zu erwarten sein, wenn die Gegenkdrperrauigkeit
und die Teilchengré3en im Komposit sich in etwa entsprechen. Die notwendige
Oberflachenbearbeitung des Stahlringes ist jedoch relativ aufwandig.

In Kombination mit Mikropartikeln bewahren Nanopartikel ihre Verstarkungswir-
kung auf die Z&higkeit, den Modul und die Festigkeit. Die Verwendung von Al,O3
ermoglicht geringere absolute Partikelgehalte, um vergleichbare Z&higkeiten zu
erreichen. Beispielsweise erreicht die Rezeptur der Kombination Glaskugel/Al,O5
im Verhaltnis 3:2 Vol.% (= 5 Vol.%) in EP eine noch hdhere Bruchzahigkeit als
EP/Glaskugel (10 Vol.%). Die zusatzliche Modifizierung bewéhrter, traditionel-
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ler Rezepturen durch Nanopartikel fuhrt zu gréRerem Nutzwert, dazu eventuell
Gewichts- und Kostenersparnis. So besteht auch hier grof3es Entwicklungspo-
tenzial, besonders im Hinblick auf mogliche Synergieeffekte zwischen Nano- und
Mikrofullstoffen, sowie Kohlenstoff- und Glasfasern. In Zukunft ist zu erwarten,
dass auch 2D-Verstarkungs-Materialien (Carbon Nanotubes und Carbon Nanofi-
bres), sowie 3D-Materialien eine grol3ere Rolle spielen, abhéangig von ihrer Preis-
entwicklung. Kombinationen von 1D-, 2D-, und 3D-Verstarkungen bieten sich an.

11. Als ,eigenschaftsveredelte” Matrizes besitzen die neu entwickelten Nanover-
bundwerkstoffe (besonders EP/AI,O3) ein grofes Anwendungspotenzial. Die
Erh6hung des Nutzwertes von mechanisch und/oder tribologisch beanspruchten

Bild 9.1: Anwendung der entwickelten Nanoverbundwerkstoffe: (A) Testsegmente von
Kalanderwalzenbeschichtungen, (B) Spincoating-Schichten aus EP/AI,O;5 (5
Vol.%) auf Silizium-Wafer (dunkel) und Aluminium-Substrat, (C) Gewickelte
Platte aus hochfesten Kohlenstofffasern (HTA 5131, Luft- & Raumfahrt zertifi-
ziert) und EP/Al; O3 (2 Vol.%)-Nanoverbundwerkstoff.
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Bauteil-Beschichtungen ist mit den untersuchten Materialien méglich. Damit
lassen sich Lebensdauer und Wirtschaftlichkeit von Bauteilen steigern. Be-
schichtungsversuche mit EP/Al,O3; im Spincoating-Verfahren auf Aluminium-
und Silizium-Substraten haben bereits ihre Eignung als Beschichtungsmaterial
gezeigt (Bild 9.1). Hier sind jedoch Viskositaten gezielt einzustellen. Die Visko-
sitat ist ein wichtiges Kriterium fur die Verarbeitbarkeit. Die Mischung EP/Al,O;
(10 Vol.%) weist eine hohe Viskositat auf und ist daher schwierig verarbeitbar,
was fir manche Anwendungen ein Ausschlusskriterium ist. Trotzdem konnten
(relativ dicke) Spincoating-Schichten mit dieser Mischung hergestellt werden.
Im Wickelversuch erwies sich das EP/Al, O3 (2 Vol.%)-Nanoverbundwerkstoff als
geeignete Matrix, um Verbundwerkstoffe aus HT-Kohlenstofffasern, wie sie in
der Flugzeugindustrie Anwendung finden, herzustellen. Da zur Verstarkung nur
geringe Massenanteile an keramischen Nanopartikeln notwendig sind, bieten
EP-Nanoverbundwerkstoffe auch weiterhin Leichtbaupotenzial.



Ausblick

Die Ergebnisse der Arbeit werfen neue Fragen auf, besonders hinsichtlich der vorge-
fundenen, charakteristischen Mikrostruktur in Nanoverbundwerkstoffen aus Epoxyd-
harz und Al,Os. Folgende Fragen bedurfen beispielsweise noch einer Antwort:

1. Wie entsteht die charakteristische Mikrostruktur von EP-Nanoverbundwerk-
stoffen? Wie hangt diese mit der Prasenz unterschiedlicher Nanoteilchen und
deren GroRRe zusammen?

Es wird vermutet, dass der Hartungsprozess eine wichtige Rolle spielt. Die lange
Haltezeit bei der Geliertemperatur des Harzes konnte die Diffusion von Molekii-
len begunstigen oder zu Entmischungen fuhren. Diese Einflisse sind u.a. tempe-
raturgesteuert. Eine vergleichende Versuchsserie mit reinem Harz, ausgehartet
bei verschiedenen Temperaturen (z.B. 50, Geliertemperatur 70°, 90°, 120° und
150°C) konnte erste Hinweise liefern. Das Atzen der polierten Oberflachen mit
lonenstrahlen legt die Mikrostruktur frei und das AFM liefert anschliel3end Abbil-
dungen der Topographie zum Vergleich der verschiedenen Mikrostrukturen.

2. Wie wirken Al;O3-Nanopartikel zusammen mit Kohlenstoff- und Glasfasern? Be-
einflussen Nanopartikel die Faser-Matrix-Haftung im Faserverbundwerkstoff?

Verschiedene Arbeiten [34] zu diesem anwendungsrelevanten Thema haben be-
reits gezeigt, dass die mechanischen Eigenschaften von Faserverbundwerkstof-
fen durch nanopartikelmodifizierte EP-Matrizes verbesserbar sind. Gegenuber
der dort eingesetzten EP/SiO,-Matrix scheint EP/AI,O5 im Eigenschaftsprofil je-
doch deutlich besser abzuschneiden, dies besonders im Hinblick auf die Erho-
hung der Glaslibergangstemperatur 7. Fir den Einsatz in Luft- & Raumfahrttech-
nik sind jedoch die Verarbeitungsparameter fiir EP/Al,O3-Systeme an etablierte
Herstellungsverfahren (z.B. RTM) anzupassen. Fur diesen Anwendungsfall wa-
ren Untersuchungen des verbleibenden Potenzials an Zahigkeitssteigerung in
Matrixsystemen mit vergleichsweise hoherer intrinsischer Zahigkeit interessant.
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Anhang

A Multiphasenmodell

A.1 Geometriebeziehungen

Geometriebeziehungen zwischen kubischem Volumenmodell und Kugelmodell liefern
ein Gleichungsystem fir die Radien b, z, c und d. Die Radien bestimmen die Volumina
der Kugeln und hangen nur vom Durchmesser der aul3eren Kugel, dem Radius des
Partikels im Zentrum und dem Volumengehalt der Partikel V; ab. Der Volumenanteil
der Partikel (=9 Kugeln) im Polymer (Wiirfel i3) ergibt sich aus:

%ﬂrf?’ + 8- %er?’

v, =&

(9.1)

Das Volumen der au3eren Kugel und des Wirfel sind gleich. Daraus ergibt sich die

Kantenlange des Wiirfels:
4 4
P = gmf’ = | = \3/§7r -d (9.2)

Durchmesser der aul3eren Kugel:
9
d=¢—rf 9.3
Vf Tf ( )

Dicke der Kugel, welche die Umgebungspartikel repréasentiert:

1

c+b:§\/§l (9.4)
11

2t = —c——=b 9.5
573 (9.5)

AulRerdem muss das Volumen der Umgebungspartikel dem Volumen der Hohlkugel mit
den Radien b und c entsprechen:

4 4
gﬂ(c?’ -b’) =8 gwag = - =8d (9.6)

A.2 Tabelle Spannungsfunktionen

(folgende Seite)
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B Orfr=2-5 +2 75— — vr €z = 7 Unf2
Umgebungs- o= |~ L 4 oK) — '
U, f2 < 2 + r 2Gf

partikel (f2)

Fy (1 +Vf)K
00.f2 = Opfe = 3 21_7%

Uy, f2

€0.f2 = €p.f2 =

Restliche
Matrix (m2)

H (1+Vm2)J1
rme =2 + 2 2L
U’ 2 T3+ 1_21/m2

09g,m2 = Op,m2 = —
" em 1—2vms

H (1+Vm2)J1
r_3 A T Tme] T8

d

€rm2 = % Ur m2

Ur,m2

€o,m2 = €p,m2 — r

Tabelle 9.1: Spannungsfunktionen, Verschiebungen, Spannungen und Dehnungen
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