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Kurzfassung  

Das Deformations- und Versagensverhalten von Elastomeren wird maßgeb-

lich von der rezepturspezifischen Zusammensetzung und den wirkenden Belas-

tungsbedingungen beeinflusst. Untersuchungen zum Einfluss spezifischer Belas-

tungsparameter, wie Deformationsgeschwindigkeit oder Belastungsszenario (statisch 

oder zyklisch, Zug oder Druck sowie Schub), auf das mechanische Verhalten von 

Elastomeren sind grundlegend für die technische Auslegung von Elastomerproduk-

ten. Zur Beschreibung des Versagensverhaltens von Elastomeren unter zyklischer 

oder dynamischer Belastung sind bruchmechanische Konzepte in Industrie und 

Forschung bereits etabliert. Dabei basiert die Analyse des bruchmechanischen 

Verhaltens von Elastomeren meist auf makroskopischen Eigenschaften, obwohl 

(sub-) mikrostrukturelle Änderungen und Schädigungen erheblichen Einfluss haben 

werden. Ein spezifisches Phänomen mikrostruktureller Schädigung ist die Kavitation 

unter querdehnungsbehinderter Zugbelastung. Infolge geometrischer Zwangsbedin-

gungen und einer dadurch eingeschränkten Kontrahierbarkeit, kann sich bei Zugbe-

lastung ein mehrachsiger Spannungszustand einstellen. Infolge dessen können sich 

Defekte, sogenannte Kavitäten, bilden. Diese Kavitäten wachsen bei zunehmender 

äußerer Belastung und bauen dadurch die Zwangsbedingungen sowie die inneren 

Spannungen ab. Das Wissen über den Kavitationsprozess bei Elastomeren ist 

grundlegend für das Verständnis des makroskopischen Versagensverhaltens, doch 

bislang nur eingeschränkt vorhanden. 

In dieser Arbeit wurden Methoden für in situ Experimente, wie Dilatometrie 

und Mikrotomographie, entwickelt und optimiert. Dadurch konnte die Kavitation in 

Elastomeren umfassend untersucht und der Schädigungsverlauf mit aussagekräfti-

gen Kennwerten beschrieben werden. Verschiedene Einflussfaktoren, wie Netzwer-

keigenschaften und Füllstoffverstärkung, wurden ebenso beleuchtet wie der Einfluss 

von geometrischen Zwangsbedingungen. Für die Experimente wurden spezielle 

Prüfkörper verwendet, die durch ein ausgeprägtes Geometrieverhältnis gekenn-

zeichnet sind. Sogenannte Pancake-Prüfkörper sind dünne scheibenförmige Zylin-
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derproben, die zwischen steifen Probenhaltern verklebt werden. Sowohl an ungefüll-

ten als auch rußverstärkten Elastomeren auf Basis von Styrol-Butadien-Kautschuk 

(SBR) konnte die Charakterisierung des Beginns der Kavitation, insbesondere dank 

hochauflösender Messtechnik, gelingen. Neben einem spannungsbasierten konnte 

auch ein energiebasiertes Kavitationskriterium definiert werden. In jedem Fall zeigten 

die Ergebnisse, dass die traditionellen Vorhersagen den werkstoffimmanenten Wi-

derstand gegen Kavitation deutlich überschätzen. Entgegen der oft getroffenen 

Annahme, dass Kavitation ausschließlich infolge eines Grenzflächenversagens 

zwischen weicher Elastomermatrix und steifen Füllstoffpartikeln auftritt, konnte 

gezeigt werden, dass dieses Schädigungsphänomen auch bei ungefüllten Elastome-

ren auftreten kann. Des Weiteren wurde das Phänomen Kavitation mittels Kleinwin-

kel-Röntgenstreuung auch an gekerbten Flach-Prüfkörpern untersucht. Dabei konn-

ten Kavitäten entlang der Rissfronten nachgewiesen werden. Im Zusammenhang von 

Kavitation und bruchmechanischem Verhalten konnte auch eine Korrelation zwi-

schen Beginn der Kavitation und makroskopischer Rissinitiierung gefunden werden. 

Dies deutet zum einen darauf hin, dass die Kavitation durch bruchmechanische 

Vorgänge, wie Kettenbruch, bestimmt wird und zum anderen, dass die Kavitation das 

makroskopische Versagensverhalten beeinflusst. Weiterhin konnte sowohl mittels 

numerischer Berechnungen als auch anhand experimenteller Daten gezeigt werden, 

dass infolge geometrischer oder struktureller Zwangsbedingungen, entgegen der 

allgemeinen Annahme, für Elastomere nicht ausschließlich von inkompressiblem 

Deformationsverhalten ausgegangen werden sollte. Die vorgestellten experimentel-

len Methoden zur Charakterisierung der Kavitation in Elastomeren sind geeignet, um 

in weiteren Studien die Bestimmung z.B. von dynamisch-bruchmechanischen Eigen-

schaften unter Berücksichtigung mikrostruktureller Schädigung für verschiedene 

Elastomere zu untersuchen. 

Schlagworte  

Elastomere, Kavitation, Zwangsbedingungen, hydrostatische Spannung,  kompres-

sible Deformation, energiebasiertes Kriterium 

 

Abstract  

The deformation and failure behavior of rubbers is significantly influenced by 

the chemical composition and loading conditions. Investigations on how loading 

parameters, such as strain rate or type of loading, e.g. quasi-static vs. cyclic or 

tension vs. compression, affect the mechanical behavior of rubbers are elementary 

for designing elastomeric products. Some fracture mechanical concepts describing 

the failure behavior of rubbers are widely accepted in industrial and academic re-
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search. Although structural changes on the network scale may affect the mechanical 

properties of rubbers, the most common failure analyses are based on macroscopic 

approaches not considering microscopic damage. A specific phenomenon in (micro-) 

structural failure is cavitation due to strain constraints. Under geometrical constraints, 

the lateral contraction is suppressed. As a result, stress triaxiality causes inhomoge-

neous, nonaffine deformation and internal defects, so-called cavities, appear. The 

formation and growth of cavities release stress and reduce the degree of constraints. 

Although cavitation in rubber has been studied for several decades, the 

knowledge about the fundamental mechanisms triggering the cavitation process is 

still very limited. This study aimed to characterize and describe the cavitation process 

comprehensively using convincing material parameters. Therefore several influenc-

ing factors, such as network properties and filler reinforcement, have been consid-

ered. Hence, advanced experimental methods, such as dilatometry and microtomog-

raphy have been used for in situ investigations. Thin disk-shaped rubber samples 

have been used to prepare pancake specimens, which are characterized by a high 

aspect ratio. As a result, the degree of stress triaxiality is high and the dominating 

hydrostatic tensile stress causes the initiation of cavitation. For unfilled and carbon 

black reinforced styrene-butadiene-rubbers the onset of cavitation was determined 

precisely by highly sensitive data acquisition. Both, a stress-related and an energy-

based cavitation criterion were found indicating that traditional approaches predicting 

internal failure indeed overestimate the material resistance against cavitation. Of 

special interest was the often suspected cavitation in unfilled rubbers, because, 

cavitation in rubbers is mainly attributed to interfacial failure between soft rubber 

matrix and rigid filler particles. Furthermore, cavitation in the process zone of notched 

planar specimens could be monitored by in situ X-ray scattering experiments. As a 

result, cavities appear in a region along the crack front. To understand the correlation 

between cavitation and macroscopic crack initiation additional tests were realized, 

i.e. intrinsic strength analysis. The results have shown that the macro failure is af-

fected by microfracture, e.g. growth of cavities, controlled by the breakage of polymer 

chains. Both, numerical and experimental data indicate that under strain constraints 

rubbers do not exhibit incompressible deformation behavior. The presented experi-

mental methods to characterize cavitation are suitable for future studies to investi-

gate further aspects of cavitation, e.g. the behavior under dynamic loading, in rub-

bers or other rubber-like materials. 

Keywords  

Rubber, Cavitation, Constraints, Hydrostatic Stress, Compressible Deformation, 

Energy-based Criterion  

  



viii 
 

Danksagung  

Die hier vorliegende Arbeit ist in der Zeit von Mai 2016 bis Juni 2020 während 

meiner Tätigkeit als wissenschaftlicher Mitarbeiter am Leibniz-Institut für Polymerfor-

schung Dresden e.V. (IPF) entstanden. Angeregt wurde diese Arbeit von Herrn   

Prof. Dr. rer. nat. habil. Gert Heinrich. Durch seine Initiative bin ich 2016 von der    

TU Chemnitz nach Dresden ans IPF gekommen. Für das entgegengebrachte Ver-

trauen, möchte ich mich ausdrücklich bedanken. Ein besonders herzlicher Dank gilt 

Herrn Dr. rer. nat. Konrad Schneider. Er wirkte mit seiner geduldigen und gleichsam 

antreibenden Art stets als Unterstützer sowie Förderer meiner Arbeit. Dr. Schneider 

hat außerdem bei der inhaltlichen und formalen Gestaltung dieser Dissertation beige-

tragen. Bei Herrn Prof. Dr.-Ing. Sven Wießner möchte ich mich für die vorhandene 

Diskussionsbereitschaft bedanken. Rückblickend erkenne ich allen drei Personen 

ihre geduldige wissenschaftliche Betreuung mit inspirierenden Hinweisen und Anre-

gungen sowie die kritische Durchsicht meiner Dissertationsschrift hoch an. Den 

Herren Professoren Wießner und Heinrich danke ich für Ihre Gutachten zu meiner 

Dissertation. Frau Prof. Dr.-Ing. habil. Katrin Reincke danke ich für die Übernahme 

des Koreferates. 

Mein großer Dank gilt Herrn Dr. Toshio Tada vom japanischen Reifenhersteller 

und Projektpartner Sumitomo Rubber Industries Ltd. (SRI), Kobe. Neben der finanzi-

ellen Unterstützung im gemeinsamen Forschungsvorhaben, danke ich ihm und der 

gesamten Firma SRI für die stets vorhandene Hilfsbereitschaft. Ich habe unsere 

gemeinsamen Treffen ï in Deutschland, Japan und den USA sowie auch online ï 

sehr genossen. Herrn Prof. Masaru Ishikawa, Yamagata University, danke ich für 

seine rege Diskussionsbereitschaft und die gemeinschaftlichen Publikationen.  

Des Weiteren möchte ich mich ausdrücklich bei Herrn Dr.-Ing. Ricardo      

Bernhardt für die stets freundliche und zielführende Zusammenarbeit bedanken. 

Aufgrund seiner Hilfe bei der Durchführung und Auswertung von Experimenten der 

Mikrotomographie, konnten wertvolle Ergebnisse generiert werden. Herrn Dr.-Ing. 

Jan Domurath möchte ich für die Unterstützung bei der Automatisierung der Daten-

auswertung der Kleinwinkel-Röntgenstreuung mittels Python danken. Gleicher Dank 

gilt Herrn Lutz Zybell für seine Hilfe zur Erstellung der Skripte für die numerischen 

Berechnungen mittels Ansys. 

Ich danke auch allen weiteren lieben noch aktiven sowie ehemaligen Abtei-

lungskollegen am IPF für die inspirierenden Anregungen, wertvollen Hinweise nicht 

nur während meiner wissenschaftlichen Tätigkeit, sondern auch im täglichen Leben: 

Dr. L. Bittrich, Dr. B. Chang, S. Dedova, K. Eichhorn, J. Hahn, A. Hofmann, Dr.        

A. Kiersnowski, S. Konze, D. Krause, Dr. B. Lauke, K. Meena, E. Richter, K. Scheibe, 

H. Scheibner, E. Schlötke, A. Schulze, G. Schwarz, Dr. A. Spickenheuer, K. Tuisl, Dr. 

K. Uhlig, F. Xiang und J. Xie. Besonders möchte ich mich auch bei Herrn Dr. Roland 

Vogel bedanken, der mir als Bürokollege stets motivierend zur Seite stand. Außer-



ix 
 

dem danke ich allen weiteren Kollegen des IPF, die zum Gelingen dieser Arbeit 

beigetragen haben. Ohne Anspruch auf Vollständigkeit seien an dieser Stelle folgen-

den Personen erwähnt: Dr. R. Boldt, M. auf der Landwehr, Dr. G. Auernhammer,     

P. Rostami sowie alle Mitarbeitern aus den Bereichen Geräteentwicklung & Kon-

struktion sowie Gerätebau & Werkstattservice, vor allem V. Körber und C. Scheibe.  

Ein ganz besonderer Dank gilt auch meinem ehemaligen Kollegen aus Chem-

nitzer Tagen und bis heute sehr guten Freund, Dr.-Ing. Hannes Michael. Durch seine 

motivierende Art hat er mich während meiner Studienzeit für die wissenschaftliche 

Arbeit im Bereich Elastomere begeistern können. Als Initiator und Mentor hat er 

maßgeblichen Anteil an meinem bisherigen Werdegang und damit auch am Erfolg 

dieser Arbeit. Den Verlauf meiner wissenschaftlichen Entwicklung hat auch mein 

Freund doc. Dr.-Ing. Radek Stoļek, Tomas Bata University in Zlín, geprägt. Weiter-

hin möchte ich noch den ehemaligen Kollegen der Professur Kunststoffe der TU 

Chemnitz für die großartige Zeit von 2013 bis 2016 danken. Ein großer Dank gilt 

selbstverständlich auch Herrn Prof. Dr.-Ing. Michael Gehde für sein Vertrauen, mich 

zunächst als studentische Hilfskraft und später als wissenschaftlichen Mitarbeiter in 

das Kollegium seiner Professur zu integrieren. 

Ein abschließender, besonders großer Dank gilt meiner gesamten Familie. Mei-

nen Eltern danke ich natürlich, dass sie mich bei all meinen Entscheidungen stets 

unterstützen. Insbesondere danke ich ihnen, dass sie mir das Studium ermöglicht 

haben, welches die Grundlagen für meine bisherigen beruflichen Aktivitäten geboten 

hat. Meiner Schwester und meinen lieben Großeltern danke ich für den bemerkens-

werten Rückhalt in allen Lebenslagen. Meiner wunderbaren Ehefrau Maria danke ich 

für die motivierende Unterstützung sowie das Verständnis und die Rücksichtnahme 

auf all meine Gemütslagen insbesondere während der finalen Phase der Promotion. 

Meinen zwei liebenswerten Töchtern Hanna und Lara danke ich für jede Ablenkung 

vom Schreiben der Dissertation. Schließlich tragen auch diese Phasen dazu bei, 

neue Kraft für die Fertigstellung einer solchen Arbeit zu schöpfen.  

 

 

 

 

 

Dresden, im Juli 2020       Eric Euchler   



x 
 

Verzeichnis der verwendeten Formelzeich en und Abkürzungen  

Lateinische Buchstaben  

a0 [mm] Anfangsrisslänge von Flach-Prüfkörpern 

A0, AM [mm2] Grundfläche und Mantelfläche von Pancake-
Prüfkörpern 

Aeff [mm2]  effektiv belastete Fläche von Pancake-Prüfkörpern 

b [-] Proportionalitätsfaktor bei ISATM-Experiment 

b*   [mm] Breite des Randbereichs von Pancake-Prüfkörpern 
ohne Kavitäten 

B [mm] Breite von Flach-Prüfkörpern 

C [J m-2] Schneidenergie (engl.: cutting energy) 

C0,c [J m-2]  intrinsische Schneidenergie 

C [MPa]  Elastizitätstensor 

d1, d2 [mm] Innendurchmesser der zwei kalibrierten Kapillaren 
der Dilatometerzelle 

dK [mm] Außendurchmesser der Kolbenstange in der 
Dilatometerzelle 

dc/dn  [mm Zyklus-1] makroskopische Rissausbreitungsgeschwindigkeit 

D [mm] Dicke von Flach-Prüfkörpern 

E [MPa] Elastizitätsmodul unter Zugbelastung 

f   [Hz] Belastungsfrequenz 

F   [N] Kraft 

Fc [N] Schneidkraft bei ISATM-Experiment 

G   [MPa]  Schubmodul 

'Ȭ, 'ȬȬ   [MPa] (dynamischer) Speicher- und Verlustmodul 

h, ɝÈ [mm] Dicke und Dickenänderung von Pancake-
Prüfkörpern 

ü [-] Mehrachsigkeitszahl 

H [-] hydrodynamischer Verstärkungsfaktor 

I1, I2, I3   [-] Invarianten des rechten Cauchy-Green-
Deformationstensors 

I0   [-] Intensität des einfallenden Röntgenstrahls 

Is   [-] Intensität des gestreuten Röntgenstrahls 

IBS   [-] auf Beamstop-Diode gemessene Strahlintensität 

J [-] relative Volumenänderung, Volumendehnung; mit            

ὐ Ўὠὠϳ  
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Jt [-] kritische relative Volumenänderung beim Einset-

zen der Kavitation, kritische Volumendehnung 

K [MPa] Kompressionsmodul 

ɝlk [mm] Verschiebung der Kolbenstange in der Dilatome-

terzelle 

L [mm] Länge von Flach-Prüfkörpern 

Mexp, Mth [MPa] experimentell ermittelte und theoretische schein-

bare Steifigkeiten 

Mc, Me [kg mol-1] mittlere Molmasse zwischen Netzknoten (engl.: 

crosslinks) und zwischen Verschlaufungen (engl.: 

entanglements) 

n [-] Exponent in Potenzgesetz 

pm [MPa] maximaler theoretischer hydrostatischer Span-

nungsanteil zu Kavitationsbeginn 

q, q [nm-1] Streuvektor und Streuvektorlänge 

q1,2,3 , qx,y,z [nm-1] Streuvektorlängen entlang der Koordinatenachsen 

im reziproken sowie im realen Raum 

qmin; max [nm-1]  Grenzen für die Azimut-Integration von SAXS-

Daten 

qpeak   [nm-1]  zum Intensitätsmaximum in der Kratky-Darstellung 

korrespondierende Streuvektorlänge 

Q, Q0 [-] Streuinvariante mit und ohne Belastung 

r [mm]  Radius von Pancake-Prüfkörpern 

R [kg m2 s-2 mol-1 K-1] ideale Gaskonstante 

ộὙ Ớ  [nm] mittlerer Radius von Füllstoffaggregaten 

S [-] Geometriefaktor (engl.: shape factor); mit          

Ὓ ὃ ὃϳ  

S1, S2 [mm] Kavitätengröße in axialer und radialer Richtung 

SP   [nm] Größe einer Struktureinheit im realen Raum 

t [s] Zeit 

tv [s] optimale Vulkanisationszeit 

T   [K] Temperatur 

T   [J m-2] Reißenergie 

T0, TC [J m-2] minimale und kritische Reißenergie 

U [J m-3] Volumenänderungsenergiedichte 

ɝV [mm3]  effektive Volumenänderung 

ɝVmess [mm3]  gemessene Volumenänderung 

V0 [mm3]  Volumen eines unbelasteten Pancake-Prüfkörpers 
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VK [mm3]  Volumen der Kolbenstange 

W [J m-3] Dehnenergiedichte 

Wt [J m-3] kritische Dehnenergiedichte beim Einsetzen der 

Kavitation 

WE [J m-3] elastischer Anteil der Dehnenergiedichte 

X0, Xʀ, ɝX [mm] Höhe der Flüssigkeitssäule in der Kapillare zu 

Beginn und während der Messung sowie die 

daraus berechnete Höhenänderung 

x, y, z [-] Raumrichtungen 

Griechische Buchstaben  

ɻ [cm-1] werkstoffspezifischer linearer Absorptionskoeffi-

zient 

ʔ [°] Azimutwinkel der Röntgenstreuung im reziproken 

Raum 

ʒ [-] Füllstoffvolumenanteil 

ʀ, ʀR [-] technische Dehnung und Reißdehnung; mit 

‐ ЎὬὬϳ  

ʀt [-] kritische Dehnung beim Einsetzen der Kavitation 

ʀ0, ʀv [-] Dehnung eines ungefüllten und eines füllstoffver-

stärkten Elastomers bei kritischer Belastung 

ʂ [-] Grad der Spannungsmehrachsigkeit 

ʇ [-] Verstreckung; mit  ⱦ ‐ ρ 

ʇ0 [nm] Wellenlänge des monochromatischen Röntgen-

strahls 

ʉ, ʉeff   [-] Querdehnungszahl, effektive Querdehnungszahl 

ʉc [mol cm-3] mittlere chemische Vernetzungsdichte 

ʍ [g cm-3] Dichte 

ʎ, ʎR [MPa] technische Spannung und Reißfestigkeit 

ʎwahr,m [MPa] wahre Spannung bei multiaxialer Zugbelastung 

ʎwahr,u [MPa] wahre Spannung bei uniaxialer Zugbelastung 

ʎHT   [MPa] hydrostatische Spannungskomponente 

ʎHT,max   [MPa] Maximalwert der hydrostatischen Spannungskom-

ponente 

ʎs [MPa] Zugscherfestigkeit 

ʎt [MPa] kritische technische Spannung beim Einsetzen der 

Kavitation 

ʎV [MPa] von-Mises-Vergleichsspannung 
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ɰ [J m-3] Verzerrungsenergiedichte 

2ʃ [°] Streuwinkel der Röntgenstreuung im reziproken 

Raum 

ʊ [nm] mittlere Maschenweite zwischen Netzknoten 

ɧ [nm] mittlere Domänengröße von Netzknoten-Clustern 

Abkürzungen  

DQ-NMR Doppel-Quanten-Kernspinresonanz (engl.: double- quantum nuclear 

magnetic resonance) 

DESY Deutsches Elektronen-Synchrotron 

EDX energiedispersive Röntgen-Spektroskopie (engl.: energy dispersive X-

ray spectroscopy) 

engl. englische Übersetzung 

ESZ, EVZ ebener Spannungszustand und Verzerrungszustand 

FBM Fließbruchmechanik 

FE Finite Elemente 

ISATM Intrinsic Strength Analyser 

LEBM linear-elastische Bruchmechanik 

MZV Mikro-Zugvorrichtung für Röntgenstreu-Experimente 

µCT Mikro-(Computer-)Tomographie mit Röhrenstrahlquelle 

NR Naturkautschuk (engl.: natural rubber) 

PC Polycarbonat 

PDMS Polydimethylsiloxan 

phr parts per hundred rubber 

REM Rasterelektronenmikroskopie 

SANS Kleinwinkel-Neutronenstreuung (engl.: small-angle neutron scattering) 

SAXS Kleinwinkel-Röntgenstreuung (engl.: small-angle X-ray scattering) 

SBR Styrol-Butadien-Kautschuk (engl.: styrene-butadiene rubber) 

SIC dehnungsinduzierte Kristallisation (engl.: strain-induced crystallization) 

SRµCT Mikro-(Computer-)Tomographie mit Synchrotronstrahlung 

TH-1, TH-2 Schwellwerte für die Binarisierung von µCT-Schnittbildern 

USAXS Ultra-Kleinwinkel-Röntgenstreuung (engl.: ultra-small-angle X-ray 

scattering) 

WAXS Weitwinkel-Röntgenstreuung (engl.: wide-angle X-ray scattering) 

ZnO Zinkoxid 
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1 Einleitung  und Zielstellung  

Elastomere sind weitmaschig chemisch vernetzte Polymere auf Basis von 

Kautschuk. Für technische Anwendungen werden Elastomere durch aktive Füllstoffe, 

wie Ruß- oder Kieselsäure-Partikel, verstärkt [1]. Das rezepturspezifische Eigen-

schaftsprofil von Elastomeren ist insbesondere durch ein hohes Dämpfungsvermö-

gen und eine große Dehnbarkeit gekennzeichnet [2]. Diese Eigenschaften erlauben 

den Einsatz von Elastomeren für dynamisch hochbeanspruchte Anwendungen, wie 

Reifen, Antriebsriemen, Förderbänder, Dichtungen, Lager, Dämpfer [1]. Hohe dyna-

mische Belastungen, wie bei einem mit hoher Geschwindigkeit rollenden Reifen, 

führen zu Verschleiß, z.B. initiiert durch Rissbildung und -fortschritt [3]. Ein solcher 

Schädigungsprozess begrenzt die Produktlebensdauer und bestimmt mithin Zuver-

lässigkeit und Sicherheit. Weil für Nutzer technischer Elastomere das Vertrauen in 

deren Funktionsfähigkeit höchste Priorität hat, ist für Hersteller und Verarbeiter die 

Kenntnis über zugrundeliegende Mechanismen des Schädigungsprozesses von 

größter Wichtigkeit. Ziel ist, auf Basis von konstruktiver, technologischer und werk-

stofflicher Optimierung die Produkteigenschaften und -lebensdauer zu steigern. 

Elastomere sind eine verhªltnismªÇig Ăjungeñ Werkstoffklasse. Obwohl in ei-

nigen Kulturen schon länger verwendet, begann die technische Nutzung von Elasto-

meren erst durch die Pionierarbeiten von Charles Goodyear. Im Jahr 1839 beobach-

tete Goodyear bei einem Experiment die Schwefelvulkanisation, die zur Bildung 

eines vernetzten Elastomers führte. Dieses Verfahren wurde 1844 patentiert [4]. 

Trotz intensiver Forschungsaktivitäten sind viele Fragen zum physikalisch-

mechanischen Verhalten von Elastomeren immer noch offen. Aktuelle Forschungs-

arbeiten sehen sich insbesondere werkstoffspezifischen Besonderheiten, wie dem 

viskoelastischen Deformationsverhalten, gegenübergestellt. Diese erschweren 

insbesondere die Beschreibung von bruchmechanischen Vorgängen, d.h. Entste-

hung und Wachstum von Rissen [3, 5]. Ein stabiles Risswachstum in einem 

Elastomerprodukt ist nicht zwangsläufig das Ende der Nutzungsdauer. Beispielswei-

se bildet das stete Wachstum von Mikrorissen die Basis zum Abrieb des Laufflä-

chenprofils von Kraftfahrzeugreifen. Untersuchungen zur Charakterisierung des 

werkstoffimmanenten Widerstands gegen Rissinitiierung oder des Verlaufs stabilen 

Risswachstums sind derzeit wesentlicher Forschungsgegenstand im akademischen 

sowie industriellen Umfeld. Ziel der aktuellen Forschung ist, Elastomere herzustellen, 

die einen hohen Widerstand gegen Rissbildung sowie eine geringe Risswachstums-

rate aufweisen. Dies kann durch Rezepturoptimierung, z.B. über die Wahl des Kaut-

schuks oder Füllstoffs, gelingen. 

Für experimentelle Untersuchungen zum bruchmechanischen Verhalten von 

Elastomeren sind spezielle Prüfmethoden und -geräte zu nutzen und möglichst 

realitätsnahe Belastungen zu wählen. Die Charakterisierung des Risswachstumsver-

haltens kann beispielsweise an gekerbten Flach-Prüfkörpern, auch als Pure-Shear- 

bzw. Planar-Prüfkörper bekannt, durchgeführt werden. Im Ergebnis dieser Experi-
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mente kann das bruchmechanische Verhalten unter realitätsnaher Belastung qualita-

tiv und quantitativ beschrieben werden. 

Obwohl sich inzwischen Methoden und Geräte zur Beschreibung des makro-

skopischen Risswachstumsverhaltens von Elastomeren als praktisch und zielführend 

erwiesen haben, sind weiterhin zahlreiche Fragen ungeklärt. Eine grundlegende 

Fragestellung zielt darauf ab, wie ein makroskopischer Riss durch Schädigung der 

Mikrostruktur in der Rissspitzenfront beeinflusst wird. Anzunehmend ist, dass der 

Schädigungsverlauf in der Netzwerkstruktur, z.B. durch lokales Defektwachstum, den 

makroskopischen Rissfortschritt und damit das Versagensverhalten von Elastomeren 

im Allgemeinen beeinflusst (Bild 1-1). 

 

Bild 1-1. Schematische Darstellung mikrostrukturelle r Schädigung bei Elastomeren in 
der Nähe der Rissspitze eine s gekerbten Planar -Prüfkörpers . 

Im Bereich um die Rissspitze, der sogenannten Rissprozesszone, ist das De-

formationsverhalten komplex ï sowohl mikro- als auch makroskopisch. Aufgrund 

wirkender geometrischer Zwänge ist zu erwarten, dass infolge nicht affinen Deforma-

tionen mikrostrukturelle Schädigung durch Defektwachstum einsetzt. Wenn Größe 

und Anzahl von Defekten ein kritisches Maß erreichen, tragen diese zum makrosko-

pischen Versagen bei. Obwohl in der Literatur dazu einige Arbeiten zu finden sind [6, 

7], ist das Wissen über derartige Schädigungsverläufe zurzeit noch begrenzt. Da die 

komplexe Belastungssituation in der Rissprozesszone von Planar-Prüfkörpern expe-

rimentell herausfordernd ist, können Pancake-Prüfkörper genutzt werden, um das 

Versagen unter definierten geometrischen Zwängen gezielt zu analysieren. Pancake-

Prüfkörper sind dünne, scheibenförmige Elastomerproben, fixiert zwischen Proben-

haltern aus Werkstoffen mit deutlich höherer Steifigkeit, wie Metalle oder Thermo-

plaste [8]. Mit steigendem Durchmesser-Dicken-Verhältnis eines Pancake-

Prüfkörpers wird die Querdehnung geometriebedingt zunehmendem eingeschränkt 

und ein Übergang von einachsigem zu mehrachsigem Spannungszustand ist zu 

beobachten. Infolge des inhomogenen, nicht affinen Deformationsverhaltens zeigt 
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das mechanische Verhalten einen für Elastomere untypischen Charakter. Der darauf 

basierende Schädigungsprozess ist gekennzeichnet durch die Bildung und das 

Wachstum von Defekten. Für Elastomere wird diese Art des Versagens als Kavitati-

on bezeichnet [8]. 

Bei Elastomeren wurde das Schädigungsphänomen der Kavitation1 bereits in 

der ersten Hälfte des 20. Jahrhunderts beobachtet und beschrieben [9-13]. Insbe-

sondere die Forschergruppe um Alan Gent forcierte in den 1960er Jahren den Wis-

senszuwachs zum Thema Kavitation [8, 14, 15]. Nachdem die Kavitation in der da-

rauffolgenden Zeit bis zur Jahrtausendwende überwiegend analytisch diskutiert 

wurde [16-19], erweckte das Thema durch die Verfügbarkeit neuer hochauflösender 

experimenteller Untersuchungsmethoden sowie modernster Rechentechnik erneut 

Interesse [20-23]. Im Zusammenhang mit der Beschreibung der Kavitation in tech-

nisch relevanten Elastomeren, wurden und werden zumeist füllstoffverstärkte 

Elastomere untersucht. Folglich wurde und wird die Kavitation unter querdehnungs-

behinderter Zugbelastung oft dem Grenzflächenversagen zwischen steifen Füllstoff-

partikeln und weicher Polymermatrix zugeschrieben [23]. Begründet wird diese 

Beobachtung durch eine inhomogene Spannungsverteilung mit lokalen Maxima an 

der Grenzfläche zwischen Füllstoff und Matrix infolge des hohen Steifigkeitsgradien-

ten. Nur wenige Studien beschäftigten sich mit Kavitation in ungefüllten Elastomeren, 

z.B. [24-26]. 

Hauptziel dieser Arbeit ist, einen wesentlichen Beitrag zum Verständnis der 

grundlegenden Mechanismen des Kavitationsprozesses zu leisten. Dabei sollen 

hochauflösende und präzise Messmethoden genutzt werden, um verallgemeinerbare 

Erkenntnisse zu gewinnen. Auf der Grundlage aktueller wissenschaftlicher Studien 

werden für diese Zielsetzung die experimentellen Methoden Dilatometrie und Rönt-

gen-Mikrotomographie als besonders geeignet bewertet und genutzt. Diese liefern 

sowohl integrale als auch lokale Information über den Verlauf der Kavitation in Pan-

cake-Prüfkörpern.  

Da immer noch erheblicher Aufklärungsbedarf bezüglich der Ursprünge der 

Kavitation besteht, soll in dieser Arbeit das Schädigungsverhalten insbesondere in 

ungefüllten Elastomeren unter Variation der Netzwerkeigenschaften untersucht 

werden. Wahrscheinlich bilden sich unter geometrischen Zwangsbedingungen auch 

                                            
1 In dieser Arbeit beschreibt der Begriff Kavitation einen Schädigungsmechanismus in 

Elastomeren, der durch ein inelastisches, sequenzielles Wachstum von Defekten gekenn-

zeichnet ist. In diesem Zusammenhang sollte Kavitation nicht mit dem in der Strömungs-

mechanik auftretenden Phänomen verwechselt werden: Unter turbulenter Strömung kann 

das Wachstum von Gas- oder Dampfblasen beobachtet werden. Die Bildung dieser Blasen 

ist maßgeblich durch intermolekulare Kräfte im Fluid bestimmt. Eine Implosion solcher 

Blasen kann infolge der Ausbreitung einer energiereichen Schockwelle zu plastischer De-

formation an Strömungselementen, z.B. Rohren, Rotoren oder Turbinenflügeln, führen. 
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in ungefüllten Elastomeren Kavitäten2. Eine Frage ist, inwiefern Bildung und Wachs-

tum der Kavitäten von Kenngrößen der Netzwerkstruktur, wie Vernetzungsdichte 

oder Molmasse, abhängig sind. Des Weiteren sollen die Untersuchungen von unge-

füllten Elastomeren die Basis für experimentell ermittelte Ergebnisse zur Kavitation in 

füllstoffverstärkten Elastomeren bilden. Die Grundlagen zum Verständnis des Schä-

digungsverlaufs in der Prozesszone eines Makrorisses werden in situ Untersuchun-

gen3 zum Einfluss geometrischer Zwangsbedingungen auf das Kavitationsverhalten 

bilden. Außerdem werden mittels Kleinwinkel-Röntgenstreuung Experimente zur 

Strukturaufklärung in der Rissprozesszone von Planar-Prüfkörpern durchgeführt. 

Als praxiswirksames Ziel soll die Formulierung von verallgemeinerbaren Er-

kenntnissen zur Kavitation in Elastomeren dafür nutzbar sein, diesen speziellen 

Schädigungsmechanismus bei der konstruktiven und werkstofflichen Auslegung von 

technischen Elastomerprodukten zu berücksichtigen. 

 

  

                                            
2 Ein während der Kavitation gebildeter und wachsender Defekt wird als Kavität be-

zeichnet. Hinweis: In der Kunststofftechnik wird unter dem Begriff ĂKavitªtñ zumeist der 

Hohlraum eines Verarbeitungswerkzeugs verstanden, in dem, z.B. beim Spritzgießen, eine 

Kunststoffschmelze eingebracht wird, um die Formgebung eines Bauteils zu realisieren. 

3 In dieser Arbeit zeichnen sich in situ Untersuchungen dadurch aus, dass verschie-

dene experimentelle Methoden, wie mechanische und optische, zeitaufgelöst verknüpft 

werden, um eine umfassende Werkstoffcharakterisierung zu ermöglichen.  
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2 Stand der Forschung zu m Deformations - und Versagensverhalten von 

Elastomere n 

2.1 Grundlagen zur Kautschukmischungsherstellung und -verarbeitung  

Elastomere zeigen ein über alle Werkstoffklassen hinweg einzigartiges       

mechanisches Verhalten, das beispielsweise durch einen nicht linearen Spannungs-

Dehnungs-Verlauf, eine geringe bleibende Deformation auch nach zyklischer Belas-

tung oder ein hohes Dämpfungsvermögen auch bei hoher Belastungsdynamik ge-

kennzeichnet ist. Obwohl im Laufe vergangener Jahrzehnte große Anstrengungen 

unternommen wurden, das mechanische Verhalten von Elastomeren beschreiben 

und verstehen zu können, sind einige Effekte bis heute nicht grundsätzlich verstan-

den und noch immer im Fokus der Forschung von Wissenschaft und Industrie. 

Eine wichtige Grundlage zum Verständnis des Eigenschaftsprofils von techni-

schen Elastomeren ist die Kenntnis über die stoffliche Zusammensetzung sowie die 

Verarbeitung und Herstellung. Elastomere sind Mehrstoffgemische und beinhalten 

unter anderem folgende Rezepturkomponenten: (i) Kautschuk als Matrixpolymer,    

(ii) nicht verstärkende oder verstärkende Füllstoffe, (iii) Weichmacher, (iv) weitere 

Additive zur Verbesserung der Verarbeitbarkeit und des Alterungsschutzes, sowie  

(v) Vernetzungschemikalien. Erst eine geeignete Rezeptierung der Einzelkomponen-

ten ermöglicht, die angestrebten Eigenschaften von Elastomeren einzustellen [1]. Die 

Anteile der einzelnen Rezepturbestandteile werden bei Elastomeren traditionell auf 

einhundert Masseteile Kautschuk bezogen und deshalb in parts per hundred rubber 

(phr) angegeben. In Abhängigkeit von den anwendungsrelevanten werkstofflichen 

Anforderungen, wie z.B. der Beständigkeit gegen (i) mechanische Dauerbelastung, 

(ii) chemische oder thermische Exposition, (iii) radioaktive Strahlung, wird die Aus-

wahl von Kautschuk, Füllstoff sowie Vernetzungssystem angepasst [3]. 

Der Einfluss von Füllstoffen auf das mechanische Eigenschaftsprofil der 

Elastomere wird nachfolgend etwas detaillierter diskutiert. Für die Verwendung von 

Füllstoffen können prinzipiell zwei Gründe angegeben werden: (i) Verringerung der 

Materialkosten durch Substitution von Kautschuk mittels inaktiver Füllstoffe, wie 

Kreide oder Gesteinsmehle, oder (ii) Verbesserung des Eigenschaftsprofils durch 

Zugabe aktiver Füllstoffe, wie Ruß oder Kieselsäure (engl.: silica). Für technische 

Elastomere kommen fast ausschließlich aktive, d.h. verstärkende Füllstoffe (engl.: 

reinforcing fillers) zur Anwendung [2]. Die Primärpartikelgröße von technischen 

Rußen und Kieselsäuren liegt typischerweise im Bereich weniger Nanometer. Insbe-

sondere deren hohe Oberflächenaktivität sowie eine Oberflächenrauigkeit von 65 - 

140 m2g-1 bewirken eine gute physikalische Kopplung der Füllstoffe an die Kaut-

schukmatrix [2, 27]. Allerdings neigen Rußpartikel infolge der hohen Oberflächenak-

tivität dazu, Aggregate und Agglomerate zu bilden. Eine prinzipielle Darstellung zur 

Größenverteilung von Primärpartikeln, Aggregaten und Agglomeraten von Ruß ist in 

Bild 2-1 gezeigt. Zur Beschreibung der selbstähnlichen Struktur aktiver Füllstoffe 
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sowie deren Aggregate und Agglomerate wird oft die Theorie der Fraktale genutzt 

[28]. Dieser Ansatz ist beispielsweise für die Strukturanalyse interessant, um unter-

schiedliche Phasen unterscheiden und beschreiben zu können. Für technische 

Elastomere liegen die üblichen Ruß- oder Silica-Anteile im Bereich von 40 bis 80 phr 

[1, 27]. Durch Nutzung neuer Füllstoffgenerationen, wie Carbon-Nanotubes oder 

Graphen, kann das gewünschte Eigenschaftsprofil von Elastomeren bereits mit 

geringerem Füllstoffanteil erreicht werden. 

 

Bild 2-1. Darstellung der Größen ordnungen von Füllstoffstrukturen eines rußverstär k-
ten Elastomers; Darstellung nach [29]. 

Typischerweise werden die Rezepturkomponenten unter Einwirkung hoher 

Scherkräfte zu einer homogenen Kautschukmischung verarbeitet, z.B. im Innenmi-

scher. Unterschieden werden dabei dispersives Mischen, mit dem Ziel insbesondere 

die Füllstoffüberstrukturen, Aggregate und Agglomerate, aufzubrechen und zu zer-

kleinern, und distributives Mischen, mit dem Ziel die Rezepturkomponenten homogen 

zu verteilen [1]. Die durch den Mischprozess entstehende Kautschukmischung ist 

unvernetzt (engl.: green rubber) und verhält sich thermoplastisch [1]. Die rheologi-

schen Eigenschaften sowie die Reaktionskinetik definieren Parameter für die weitere 

Verarbeitung der Kautschukmischung. Erst durch die chemische Vernetzung erhalten 

die Elastomere ihr anwendungsrelevantes Eigenschaftsprofil. Notwendige Verfah-

rensschritte zur Herstellung von Elastomerformteilen durch Formgebung und Ver-

netzung können sowohl zeitlich und örtlich verknüpft oder getrennt erfolgen. Typi-

sche Herstellungsverfahren für Elastomerformteile sind (i) das Heizpressen, (ii) das 

Spritzgießen, (iii) das Extrudieren [1]. Durch die chemische Vernetzung werden 

mechanisch stabile Verbindungen zwischen Kettensegmenten gebildet, sodass eine 

makroskopisch weitmaschig vernetzte 3D-Struktur entsteht. Die Vernetzung ist über 

die Verarbeitungsparameter Zeit, Temperatur und Druck kontrollierbar [1]. Die Ver-

netzung von Elastomeren auf Basis von Schwefel wird als Vulkanisation bezeichnet. 

2.2 Typische Merkmale des  physikalisch -mechanischen Eigenschaftsprofils  

von Elastomeren  

Im mechanisch unbelasteten Zustand befindet sich das chemisch vernetzte 

Netzwerk eines Elastomers in maximaler Unordnung, d.h. die Entropie ist maximal 

[2]. Durch Einwirkung äußerer Kräfte, werden das Netzwerk und dessen Molekülket-

ten mechanisch belastet. Infolge einer Krafteinwirkung können sich ganze Molekül-

ketten bzw. deren Segmente neuorientieren oder deformieren. Dadurch wird die 
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Entropie vermindert und der Anteil der freien inneren Energie erhöht [2]. Außerdem 

können einzelne Molekülketten unter Belastung auch aus physikalischen Kopplungs-

punkten gelöst werden. Das Lösen von Polymerketten aus deren Knäulen bzw. 

Verschlaufungen wird als disentanglement bezeichnet. Deformierte Elastomere sind 

durch eine reduzierte Entropie gekennzeichnet, streben jedoch den Zustand höchster 

Unordnung, d.h. maximaler Entropie, an. Deshalb ist bei Elastomeren im Gegensatz 

zu anderen technischen Werkstoffen, wie Metallen, ein ausgeprägtes Rückstellver-

halten zu beobachten, die sogenannte Entropieelastizität [2].  

Das makroskopische, mechanische Eigenschaftsprofil von Elastomeren wird 

maßgeblich durch deren Netzwerkeigenschaften definiert (Bild 2-2) [1]. Mechanische 

Kenngrößen, wie Härte und Speichermodul, erhöhen sich mit steigender Vernet-

zungsdichte, während sich beispielsweise der Speichermodul verringert. Bruchme-

chanische Größen, wie Reißfestigkeit und Weiterreißwiderstand, durchlaufen bei 

moderaten Vernetzungsdichten ein Maximum.  

 

Bild 2-2. Schematische Darstellung des Einflusses der Vernetzungsdichte auf ausg e-
wählte mechanis che Kenngrößen von Elastomeren; Darstellung nach [1]. 

Die Vernetzungsdichte ist ein Maß für die Anzahl elastischer Polymerketten je 

Volumeneinheit. Obwohl die Annahme, dass Elastomere eine homogene Netz-

werkstruktur aufweisen weit verbreitet ist, muss die Vernetzungsdichte als Mittelwert 

eines Volumenelements verstanden werden. Nachfolgend wird deshalb der Begriff 

mittlere Vernetzungsdichte ʉc  genutzt. Typischerweise wird ʉc für vernetzte Elasto-

mere mit Gleichgewichtsquelltests in geeignetem Lösungsmittel, z.B. Toluol, ermittelt 

oder anhand mechanischer Charakterisierung über den Mooney-Rivlin-Ansatz be-

stimmt [2, 3]. 
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Des Weiteren ist das Elastomernetzwerk durch die mittlere Molmasse charak-

terisiert. Unterschieden wird dabei zwischen Mc, der mittleren Molmasse zwischen 

Netzknoten inklusive eingeschlossener Polymerknäule (engl.: trapped rubber) sowie 

Me, der mittleren Molmasse zwischen benachbarten Verschlaufungen (engl.: ent-

anglements) [1]. Die Molmassen können anhand des mechanischen Verhaltens aus 

uniaxialen Zugversuchen, über Quellexperimente oder mittels Kernspinresonanz-

Experimenten in Doppel-Quanten-Konfiguration (DQ-NMR) oder Spin-Relaxation 

bestimmt werden.  Basterra-Beroiz et al. [30] haben die Anwendungen dieser Metho-

den intensiv untersucht und verglichen. Allgemein gilt, dass die Bestimmung von Me 

deutlich komplizierter ist als die Bestimmung von Mc. Beispielsweise kann Mc aus 

dem Spannungs-Dehnungs-Verhalten von Elastomeren nach dem Neo-Hooke- oder 

Mooney-Rivlin-Ansatz bestimmt werden, während für Me hyperelastische, physikali-

sche Modelle, wie das Röhrenmodell, zur Berechnung angewendet werden müssen 

[2, 30]. In Bild 2-3 sind typische Strukturelemente des Netzwerks eines ungefüllten 

Elastomers gezeigt. 

 

Bild 2-3. Struktur elemente eines Elastomernetzwerk s: (a) lose  Kettenenden , (b) ver-
schlaufte Kettenenden , (c) eingeschlossene Verschlaufungen , (d) verschlaufte Kette n, 
(e) inaktive Kette n; Darstellung aus [31]. 

Umfassende Untersuchungen zur Beschreibung der physikalisch-mecha-

nischen Eigenschaften von Elastomeren erfolgten ab Mitte des 20. Jahrhunderts mit 

den Forschungsarbeiten einiger Wissenschaftspioniere, wie Holt & McPherson [10], 

Mooney [32], Mullins [33], Gent [34] oder Payne [35]. Für füllstoffverstärkte Elasto-

mere ist die Beschreibung des Eigenschaftsprofils komplex, da neben den Netzwer-

keigenschaften außerdem auch noch verschiedene weitere Wechselwirkungen das 

mechanische Verhalten beeinflussen. Nachfolgend werden einige dieser anwen-

dungsrelevanten Mechanismen und Effekte zusammenfassend vorgestellt. 
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Hydrodynamische Verstärkung  

In einem füllstoffverstärkten Elastomer führt die Präsenz der Füllstoffe dazu, 

dass die Kautschukmatrix eine größere Deformation erfährt, als die makroskopische 

Deformation infolge äußerer Kräfte erwarten lässt. Dies ist damit zu begründen, dass 

Füllstoffpartikel im Allgemeinen als steif und undeformierbar angesehen werden. Ein 

Maß für die höhere Dehnung der Polymerketten in füllstoffverstärkten Elastomeren 

ist der hydrodynamische Verstärkungsfaktor H, der direkt vom Füllstoffvolumenanteil 

ʒ abhängig ist. ʒ ist üblicherweise als das Verhältnis zwischen Füllstoffvolumen und 

Gesamtvolumen der Kautschukmischung bzw. des vernetzten Elastomers definiert. 

Eine für Elastomere oft genutzte Gleichung zur Berechnung von H  ist die von Guth & 

Gold [36], in welcher die bereits von Einstein ausgearbeiteten Grundlagen zur Visko-

sität von kolloiden Suspensionen angepasst worden sind [37]. Die Gültigkeit des 

Guth-Gold-Ansatzes ist für Elastomere jedoch fragwürdig, da sich entgegen      

Einsteins Theorie Füllstoffpartikel in Elastomeren nicht frei bewegen können. Chen & 

Acrivos [38] optimierten den Ansatz von Guth & Gold und im Ergebnis kann für kleine 

bis mittlere Füllstoffvolumenanteile, d.h. ʒ < 0.15, H  mit Gleichung (2.2-1) nähe-

rungsweise bestimmt werden. In der hier vorliegenden Arbeit wird jedoch der Ansatz 

verfolgt, H anhand der Änderung des mechanischen Verhaltens von Elastomeren zu 

bestimmen. H  kann dafür aus der Änderung mechanischer Kenngrößen, wie Span-

nung, Modul oder Dehnenergiedichte, in Abhängigkeit von ʒ berechnet werden. 

Nach Domurath et al. [39] ergibt sich H aus dem Verhältnis der Dehnungen ʀ0  und 

ʀv, die zu einer definierten Dehnenergiedichte W  korrespondieren. W kann bei-

spielsweise bei ʀ0 = 1 für ein ungefülltes Elastomer bestimmt werden. Die zu diesem 

Wert von W korrespondierenden Dehnungswerte ʀv  für füllstoffverstärkte Elastomere 

werden ebenfalls bestimmt. Mittels Gleichung (2.2-2) kann schließlich ein realitäts-

naher Wert für H  berechnet werden. Weitere Ausführungen zur Berechnung von W 

aus experimentellen Spannungs-Dehnungs-Daten sind Kapitel 3 zu entnehmen. 

Ὄ• ρ ςȢυ• υȢπ• ρ
ςȢυ•

ρ ς•
 (2.2-1) 

Ὄ‐ȟ•
‐

‐
ᶻρ •  (2.2-2) 

Füllstoff -Matrix -Wechselwirkung  

Die physikalische Anbindung von Füllstoffpartikeln, -aggregaten oder -agglo-

meraten an die Kautschukmatrix beeinflusst maßgeblich das mechanische Verhalten 

von Elastomeren. Für Füllstrukturen kleiner als 50 nm kann davon ausgegangen 

werden, dass die wirkenden van-der-Waals-Kräfte ein Grenzflächenversagen verhin-

dern [40]. Sind die Füllstoff-Matrix-Wechselwirkungen besonders stark, kann ein Teil 

der Kautschukmatrix irreversibel an der Partikeloberfläche von Füllstoffen gebunden 

sein (engl.: bound rubber) und somit den effektiven Füllstoffvolumenanteil erhöhen 
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[1, 2]. Gewinnt mit steigender Oberflächenaktivität der Füllstoffe die Intensität der 

Füllstoff-Matrix-Wechselwirkungen an Größe, verliert ein weiterer Anteil der Polymer-

ketten an Beweglichkeit (engl.: immobilized rubber). Die Breite einer solchen immobi-

lisierten Schicht liegt im Bereich 1 - 10 nm [29]. Das bedeutet im Umkehrschluss, 

dass die Füllstoff-Matrix-Wechselwirkungen umso höher sind, je kleiner die Füll-

stoffstrukturen sind. Idealerweise können Polymerketten der Kautschukmatrix an 

Füllstoffstrukturen entlang gleiten. Bei zyklischer Belastung ist das mechanische 

Verhalten infolge des Gleitens der Polymerketten durch eine Hysterese gekenn-

zeichnet. Bei der Verwendung von Silica-Partikeln ist aufgrund der Polaritätsunter-

schiede zwischen polarem Füllstoff und unpolarem Kautschuk die Silanisierung 

während des Mischens ein wichtiger Prozess, um die Füllstoff-Matrix-Wechsel-

wirkungen zu optimieren. 

Füllstoff -Füllstoff -Wechselwirkungen  

Die Ausbildung ausgeprägter Füllstoff-Füllstoff-Wechselwirkungen tritt bei 

Elastomeren mit hohem Füllstoffanteil auf. Erst nach Überschreiten eines charakte-

ristischen Füllstoffanteils, der Perkolationsschwelle, beeinflussen diese Wechselwir-

kungen das mechanische Verhalten maßgeblich [1, 2]. Durch Überschreiten der 

Perkolationsschwelle  bildet sich ein Füllstoffnetzwerk aus, welches die lokale Span-

nungsverteilung verändert und damit die Gesamtsteifigkeit von Elastomeren erhöht. 

Im ausgebildeten Füllstoffnetzwerk können Teile der Kautschukmatrix eingeschlos-

sen sein (engl.: trapped rubber), die nur bedingt an der Deformation des Netzwerks 

teilnehmen [1]. Insbesondere bei zyklischer Belastung wird der Abbau von Füllstoff-

Füllstoff-Wechselwirkungen während der ersten Zyklen erkennbar. Infolge des 

Bruchs von Füllstoffclustern oder -agglomeraten ist eine Reduzierung von Steifigkeit 

und Festigkeit zu beobachten. 

Payne-Effekt  

Der Payne-Effekt [35] ist ein temperatur- und amplitudenabhängiges Phäno-

men bei dynamischer Deformation, das im Bereich kleiner Dehnungen, ʀ < 0.05, 

auftritt. Typischerweise fällt bei füllstoffverstärkten Elastomeren der (dynamische) 

Speichermodul 'Ȭ  mit zunehmender Deformationsamplitude ab. Dieser Mechanis-

mus wird damit erklärt, dass bei steigender Amplitude das Füllstoffnetzwerk zusam-

menbricht und die zunächst zwischen Füllstoffpartikeln und -agglomeraten beste-

henden van-der-Waals-Wechselwirkungen irreversibel abgebaut werden [41]. Je 

ausgeprägter die Füllstoff-Füllstoff-Wechselwirkungen sind, desto stärker ist die Ver-

ringerung von 'Ȭ. Der Payne-Effekt tritt ausschließlich bei füllstoffverstärkten Elasto-

meren auf. 



11 
 

Mullins -Effekt  

Der Mullins-Effekt [33] beschreibt das mechanische Verhalten bei hohen zykli-

schen Dehnungen, typischerweise ʀ > 1.0. Dabei kommt der Belastungshistorie eine 

große Bedeutung zu. Beim erstmaligen Belasten eines Elastomers werden Füllstoff-

Füllstoff-Wechselwirkungen abgebaut und Polymerketten orientieren sich in Belas-

tungsrichtung. Bei zyklischer Belastung mit konstanter Amplitude wird sich zunächst 

eine deutliche Erweichung einstellen. Mit fortschreitender Zyklenzahl wird der Effekt 

geringer. Näherungsweise kann davon ausgegangen werden, dass sich nach etwa 

zehn Belastungszyklen ein Gleichgewichtszustand eingestellt hat [1]. Nach Über-

schreiten der zuvor erreichten Dehnstufe, wiederholt sich der Effekt in gleicher Form. 

Der Mullins-Effekt ist reversibel, denn nach hinreichend langer Relaxationszeit lässt 

sich ein solches Experiment wiederholen. Anzunehmen ist, dass sich während der 

Relaxation die Füllstoff-Füllstoff-Wechselwirkungen wenigstens teilweise wiederauf-

bauen können. Der Mullins-Effekt ist bei füllstoffverstärkten Elastomeren besonders 

ausgeprägt, kann allerdings auch bei ungefüllten Elastomeren beobachtet werden, 

da Neu- und Umorientierung von Polymerketten ebenfalls Einfluss auf diesen Effekt 

haben [1, 2]. 

Gough -Joule -Effekt  

Ein bemerkenswertes Phänomen wird durch den Gough-Joule-Effekt [42] be-

schrieben. Unter mechanischer Spannung stehende Elastomere ziehen sich, im 

Gegensatz zu vielen anderen technischen Werkstoffen, infolge eines negativen 

thermischen Ausdehnungskoeffizienten bei Erwärmung zusammen [43]. 

2.3 Charakterisierung des mechanischen und bruchmechanischen Verhaltens 

von Elastomere n 

Für technisch relevante Elastomere sind praxisnahe Belastungsbedingungen 

insbesondere durch eine zeitlich veränderliche, dynamische Belastung gekennzeich-

net [2, 3, 5]. Bedingt durch die spezifische Netzwerkstruktur zeigen Elastomere 

sowohl elastisches als auch viskoses Verhalten. Dies beruht darauf, dass zum einen 

einzelne Molekülketten elastisch gedehnt werden können, zum anderen können die 

Kettensegmente durch Relativbewegungen aneinander abgleiten. Insbesondere die 

für technische Elastomere genutzten verstärkenden Füllstoffe bewirken die elasto-

mertypischen Nichtlinearitäten. Beispielsweise ist die Energiedissipation unter zykli-

scher oder dynamischer Belastung in füllstoffverstärkten Elastomeren erhöht, da die 

intermolekulare Reibung durch die Präsenz der Füllstoffe verstärkt wird. Das rezep-

turabhängige dynamisch-mechanische Verhalten zeigt starke Amplituden-, Fre-

quenz- und Temperaturabhängigkeiten und spiegelt damit den viskoelastischen 

Charakter des Deformationsverhaltens von Elastomeren wider. In jedem Fall ist das 

mechanische Verhalten von Elastomeren unter dynamisch-mechanischer Belastung 

durch eine Verringerung der Steifigkeit gekennzeichnet, die sich mit steigender 
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Zyklenzahl stabilisiert. Konzepte zur Beschreibung des dynamisch-mechanischen 

Deformationsverhaltens von Elastomeren sind in der Literatur zusammenfassend 

vorgestellt [2, 3].  

Aus vielschichtigen Gründen ï mangels Wissen, Kostendruck, Zeitersparnis ï 

wird das mechanische Eigenschaftsprofil von Elastomeren größtenteils anhand von 

maximalen Spannungs- und Dehnungswerten aus uniaxialen Zugversuchen abge-

schätzt. Dabei können die realen Belastungslimits, insbesondere unter Dauerbelas-

tungen, deutlich geringer sein, wenn die Deformationsszenarien komplexer werden, 

wie z.B. beim äquibiaxialen Zug. Deshalb muss neben der mechanischen Charakte-

risierung unter standardisiertem, uniaxialem Zug das mechanische Verhalten von 

Elastomeren auch unter anwendungsnahen Bedingungen untersucht werden [3]. 

Für eine korrekte Auslegung von Elastomerprodukten mittels Ergebnissen der 

Finite Elemente (FE) Methode sind insbesondere Kenntnisse zu anwendungsnahen 

Spannungs- und Dehnungszuständen unumgänglich, um passende Materialmodelle 

sowie Berechnungsansätze auswählen zu können [3]. Als ein weiterer entscheiden-

der Aspekt bei der Modellierung des praxisnahen Werkstoffverhaltens ist das Versa-

gensverhalten zu berücksichtigen [5]. Die oft verwendeten Modellierungsansätze, 

z.B. nach Neo-Hooke oder Mooney, suggerieren allerdings meist ein unbegrenztes 

Deformationsvermögen. Bei Elastomeren ist die Anzahl von Molekülen und Netzkno-

ten pro Volumenelement jedoch begrenzt, d.h. die Energie, die zur zerstörungsfreien 

Deformation von Elastomeren eingebracht werden kann, ist durchaus limitiert. So-

bald ein kritischer Wert der Dehnenergiedichte überschritten ist, versagt zunächst die 

Netzwerkstruktur des Elastomers und schließlich das Formteil. Inzwischen sind für 

Elastomere passende bruchmechanische Konzepte sowohl in der akademischen als 

auch der industriellen Forschung akzeptiert. Obwohl in seiner Gültigkeit stark einge-

schränkt, wird oft das Konzept der linear-elastischen Bruchmechanik (LEBM) einge-

setzt. Der zur Beschreibung passendere Ansatz der Fließbruchmechanik (FBM) kann 

ebenfalls genutzt werden. Die analytischen und experimentellen Untersuchungen zur 

Rissausbreitung werden zumeist an gekerbten Prüfkörpern durchgeführt, wobei 

grundsätzlich angenommen wird, dass die Rissöffnung orthogonal zur Rissoberflä-

che verläuft, d.h. eine Rissöffnung nach Mode-I einsetzt [44]. Oft wird in der Praxis 

der auf der LEBM basierende Griffith-Ansatz [45] genutzt, welcher von Rivlin & 

Thomas [46] für Elastomere angepasst wurde. Diesem Ansatz nach wird die Riss-

ausbreitung in Abhängigkeit von den Belastungszyklen unter dem Gesichtspunkt der 

Reißenergie T  betrachtet. Alternativ kann der Ansatz nach Rice [47] zur Bestimmung 

des J-Integrals als wegunabhängiger Ausdruck der Energie genutzt werden. 

In experimentellen Untersuchungen konnte nachgewiesen werden, dass das 

Risswachstumsverhalten erheblich von der Prüfkörpergeometrie abhängig ist [44]. 

Doppelseitig gekerbte Pure-Shear-Prüfkörper sind durch ein homogenes Deforma-

tionsfeld im Bereich zwischen den Kerben gekennzeichnet und deshalb für derartige 

Experimente besonders geeignet. Insbesondere die Berechnung von T  ist für diese 
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Prüfkörper unkompliziert, da ausschließlich der elastische Anteil der Dehnenergie-

dichte WE  und die Prüfkörperlänge L berücksichtigt werden müssen; Gleichung 

(2.3-1) [48].  

Ὕ  ὡ ὒz (2.3-1) 

Neben Pure-Shear können auch andere Prüfkörpergeometrien verwendet 

werden, z.B. einseitig gekerbte Streifen-, Trousers- oder De-Mattia-Prüfkörper, wobei 

hier für die Berechnung von T  stets auch die aktuelle Risslänge berücksichtigt wer-

den muss (Bild 2-4) [48]. 

 

Bild 2-4. Darstellung typischer Prüfkörper für mechanisch e und  bruchmech anische 
Analyse n an Elastomeren:  (E-1) Doppelseitig gekerbter Pure -Shear-, (E-2) einseitig 
gekerbter Streifen -, (E-3) Trousers -, (E-4) De-Mattia -Prüfkörper ; Darstellung nach [3]. 

Bei technischen Elastomeren wirkt der Mullins-Effekt während der ersten Be- 

und Entlastungsphasen einer zyklischen oder dynamischen Deformation [33]. Mit 

zunehmender Zahl an Belastungszyklen ist eine Werkstoffermüdung infolge fort-

schreitender Erweichung zu beobachten, welche mit dem Versagen von Polymerket-

ten erklärt werden kann [49]. Dieses Versagen der Netzwerkstruktur kann als Vorstu-

fe zur Bildung erster Mikrorisse in der Rissprozesszone angenommenen werden  

(Bild 1-1). Nachdem sich erste Mikrorisse gebildet haben, ist ein belastungsabhängi-

ges makroskopisches Risswachstum zu verzeichnen [44]. Im Ergebnis eines Expe-

riments zur Charakterisierung des bruchmechanischen Verhaltens kann der        

funktionelle Zusammenhang von Rissausbreitungsgeschwindigkeit (dc/dn )  und 

Reißenergie T  dargestellt werden [50-52]. Bild 2-5 zeigt schematisch den typischen 

Zusammenhang dieser bruchmechanischen Kenngrößen in doppelt logarithmischer 

Darstellung. In Abhängigkeit von der Reißenergie T  können prinzipiell unterschiedli-

che Phasen im Versagensverlauf definiert werden [53]. Die minimale Reißenergie T0  

und die kritische Reißenergie TC  charakterisieren die Übergänge zwischen folgenden 

Phasen: 

1) Kein Risswachstum, falls T  Ò T0 

2) Stabiles Risswachstum, falls T0  Ò T  Ò TC  

3) Instabiles, d.h. katastrophales Risswachstum, falls T  > TC 
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Für eine Lebensdauervorhersage ist das belastungsabhängige und rezeptur-

spezifische Verhalten bezüglich Rissinitiierung und -wachstum von größter Bedeu-

tung [44]. Der Schwellwert T0  wird in der Praxis auch als Ermüdungsgrenze verstan-

den. Beim Überschreiten von T0 setzt stabiles Risswachstum ein [54]. 

 

Bild 2-5. Typischer Verlauf der Rissausbreitungsrate als Funktion der Reißenergie in 
doppelt logarithmischer Darstellung. Die vertikalen Linien dienen der Orientierung , um 
T0 und Tc zu ermitteln; Darstellung nach [48]. 

Um das Versagen von Elastomeren auch bei sehr hohem Energieeintrag und 

damit bei sehr hoher Reißenergie zu charakterisieren, kann z.B. das Chip & Cut-

Verhalten untersucht werden. Chip & Cut ist ein spezielles Phänomen, welches z.B. 

das Verschleißverhalten von Geländereifen kennzeichnet. Arbeiten auf diesem 

Gebiet haben gezeigt, dass das Chip & Cut-Verhalten mit dem makroskopischen 

Risswachstumsverhalten bei großen Reißenergien korreliert [55-57]. Des Weiteren 

verdeutlicht die gute Korrelation der Ergebnisse von Chip & Cut-Tests im Labor mit 

den Erkenntnissen zum Verschleißverhalten von Reifen aus Feldtests die hohe 

Aussagekraft dieser Untersuchungsmethode [58, 59]. 

Obwohl die bisher vorgestellten experimentellen Methoden zur Untersuchung 

des Versagensverhaltens von Elastomeren unter anwendungsrelevanten Belas-

tungsbedingungen erheblich zum Verständnis des Verschleißverhaltens von 

Elastomerprodukten in der Praxis beitragen, ist der Einfluss mikrostruktureller Me-

chanismen in der Rissprozesszone auf das makroskopische Versagensverhalten 

noch nicht vollständig verstanden. De Gennes [60] erklärte die lokalen Deformati-

onsprozesse an der Rissspitze mit dem ĂViskoelastischen Trompeten-Modellñ, wel-

ches beschreibt, wie sich die lokalen Spannungs- und Dehnungszustände um den 

Riss in Abhängigkeit vom Abstand von der Rissfront ändern. Die lokalen Unstetigkei-

ten in der Belastung können zu lokalen Strukturänderungen führen. Ein bekanntes 

Beispiel für derartige Strukturänderungen ist die dehnungsinduzierte Kristallisation 
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(engl.: strain-induced crystallization, SIC), die beispielsweise in Elastomeren auf der 

Basis von Naturkautschuk (engl.: natural rubber, NR) auftritt [61-63]. Dass sich 

infolge einer belastungsinduzierten, reversiblen Orientierung von Polymerketten die 

lokalen Steifigkeiten des Elastomernetzwerks erhöhen können, ist bekannt. Doch 

Ursprung und Verlauf der SIC sind weiterhin Gegenstand der Forschung [29, 64-67]. 

In Bild 2-6 ist anhand von Ergebnissen aus Experimenten mit Weitwinkel-Röntgen-

streuung (engl.: wide-angle X-ray scattering, WAXS) beispielhaft dargestellt, dass 

sich infolge von SIC in der Nähe der Rissspitzenfront ein Bereich mit erhöhter Kristal-

linität bilden kann. Durch die Ausbildung einer diskreten Nahordnung erfolgt eine 

lokale Erhöhung der Steifigkeit, wodurch das makroskopische Risswachstum ver-

langsamt wird. SIC wirkt sich insbesondere positiv auf die Lebensdauer bei hoher 

Belastungsdynamik und sehr großen Lastwechselzahlen aus. Deshalb ist NR die 

erste Wahl bei der Herstellung von Laufflächen für Lkw-Reifen. Beim für Pkw-Reifen 

typischen Styrol-Butadien-Kautschuk (engl.: styrene-butadiene rubber, SBR) tritt SIC 

nicht auf. 

 

Bild 2-6. WAXS-Daten zur Charakterisierung   der dehnungsinduzierten Kristallisation  
an der Rissspitze eines rußverstärkten NR-Vulkanisats ; Darstellung nach  [29]. 

Neben der SIC, können sich infolge von einwirkender mechanischer Belas-

tung oder thermischer Degradation auch strukturelle Änderungen auf Netzwerkebene 

ergeben, die die Bildung belastungsinduzierter Defekte, sogenannter Kavitäten, 

forcieren. Kavitäten können als Vorstufe von Mikrorissen betrachtet werden, welche 

wiederum zum makroskopischen Versagen beitragen. Kavitäten können sich durch 

Umorientierungen in der Polymerkettenstruktur infolge von geometrischen Zwangs-

bedingungen bilden und zu lokal niedrigerer Dichte und Steifigkeit führen. Unklar ist, 

ob die lokalen Zwangsbedingungen an Rissspitzen die Kavitation hervorrufen kön-

nen. Lake et al. [68] diskutierten in ihrer Veröffentlichung bereits im Jahr 1992 einen 

möglichen Einfluss des mehrachsigen Spannungsfeldes an Rissspitzen auf das 

makroskopische Risswachstumsverhalten. Zu jener Zeit fehlten jedoch die experi-

mentellen Voraussetzungen für strukturaufklärende Experimente. Stattdessen wurde 

die theoretische initiale Länge eines Mikrorisses näherungsweise aus den Ergebnis-

sen zum Ermüdungsrisswachstum abgeleitet. Derartige Berechnungen haben erge-

ben, dass in Elastomeren bereits im unbelasteten Zustand intrinsische Defekte mit 

einer Länge von 10 - 100 µm vorhanden sein können [51, 52]. Dass diese Abschät-

zung aus den 1960er Jahren die reale Größe von intrinsischen Defekten um Grö-
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ßenordnungen übersteigt, haben aktuellere Studien gezeigt [69, 70]. Die Ergebnisse 

dieser Untersuchungen zur Abschätzung der intrinsischen Defektgröße werden in 

Kapitel 5.2.3 nochmals diskutiert. 

Seit Anfang des 21. Jahrhunderts waren sowohl hochauflösende experimen-

telle Methoden als auch, dank stärkerer Rechenleistung von Computern, numerische 

Analysen nutzbar, um sich dem Phänomen der Kavitation intensiver zu widmen. 

Kavitation in Elastomeren infolge querdehnungsbehinderter Zugbelastung ist seitdem 

wieder im Fokus der akademischen und industriellen Forschung. 

2.4 Analyse des Versagen sverhaltens  von Elastomeren  infolge quer -

dehnungsbehinderter Zugbelastung  

Kavitation infolge  geometrische r Zwangsbedingungen  

Bezugnehmend auf Methoden zur Charakterisierung des bruchmechanischen 

Verhaltens von Elastomeren haben Tvergaard & Hutchinson [71] mit numerischer 

Analyse zeigen können, dass ein kritischer Anteil von Kavitäten an der Rissspitzen-

front die Initiierung und das Wachstum von makroskopischen Rissen beeinflusst. 

Elmukashfi & Kroon [6] untersuchten mittels FE-Methode die Rissinitiierung unter der 

Annahme eines ebenen Spannungszustands. Nach deren Interpretation lassen die 

Ergebnisse zur Verteilung der Maxima von Hauptspannung und -dehnung darauf 

schließen, dass das Ermüdungsrisswachstum durch die Bildung von Kavitäten in der 

Rissprozesszone beeinflusst wird. Bild 2-7 zeigt neben der prinzipiellen Darstellung 

der Kavitation in Rissspitzenfront (links) auch exemplarische Resultate der numeri-

schen Analyse zur kritischen Spannungsverteilung, die ein definiertes Kavitationskri-

terium erfüllen (rechts). Wong et al. [72] konnten ebenfalls mittels numerischer Ana-

lyse zeigen, dass Kavitation bei weichen Werkstoffen (engl.: soft matter) in Riss-

spitzennähe auftritt. Deren Ergebnisse bestätigen, dass konkrete Zusammenhänge 

zwischen Kavitation und makroskopischem Risswachstum bestehen. 

 

Bild 2-7. Mikrostrukturelle Schädigu ng in der Nähe einer Rissspitze:  Schematische 
Darstellung lokalen Defektwachstums  (links) und  Ergebnis numerischer Analyse zur 
Spannungsmehrachsigkeit in der Rissp rozesszone  (rechts); Darstellung nach [6]. 
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Erste experimentelle Nachweise zur Präsenz von Kavitäten in der Riss-

prozesszone konnten Zhang et al. [7] in ihren Untersuchungen mit Kleinwinkel-

Röntgenstreuung (engl.: small-angle X-ray scattering, SAXS) liefern. Die Änderungen 

im Streuverhalten von auf Zug belasteten Elastomeren weisen auf eine strukturelle 

Schädigung durch die Bildung von Kavitäten im Nanometerbereich hin. Die Größe 

der kritischen Zone um die Rissspitze hängt dabei von der makroskopischen Zugbe-

lastung ab. Zhang et al. [73] konnten außerdem mit Hilfe eines Drei-Phasen-Modells 

aus Matrix, Füllstoff, Kavität sowohl den Volumenanteil als auch die durchschnittliche 

Größe solcher Kavitäten bestimmen. Demnach beträgt die durchschnittliche Größe 

von Kavitäten an der Rissspitzenfront 20 - 40 nm. Weng et al. [74] konzentrierten 

sich bei ihren SAXS-Experimenten darauf, die Zusammenhänge zwischen Kavitation 

und Risswachstumsverhalten von silicaverstärkten Elastomeren zu untersuchen. Ein 

wesentliches Ergebnis der Untersuchungen ist, dass in Abhängigkeit von der Reiß-

energie das makroskopische Risswachstum unterschiedlich beeinflusst wird: (i) bei 

kleiner Reißenergie dominiert das Wachstum der Kavitätenpopulation in der Risspro-

zesszone, (ii) bei hoher Reißenergie ist die fortschreitende Neubildung von Kavitäten 

dominierend. Andere Studien [75, 76] zeigten, dass infolge einer mechanischen 

Stimulation aktivierbare funktionelle Gruppen (engl.: mechanophores) angeregt 

werden können, Photonen zu emittieren oder die Farbe zu ändern. Mittels Mechano-

Chemilumineszenz kann sowohl zeitaufgelöst als auch post mortem eine lokale 

Strukturschädigung infolge von Kettenbruch nachgewiesen und lokalisiert werden. 

Um die Kavitation an weniger komplexen Deformationsbereichen als an Riss-

spitzen zu untersuchen, ist die Verwendung alternativer Prüfkörpergeometrien sinn-

voll. Die Forschergruppe um Alan Gent untersuchte das Phänomen der Kavitation 

erstmals systematisch und führte dafür die sogenannten Poker-Chip-Experimente 

durch [77]. Dabei zeichnete sich die verwendete Prüfkörpergeometrie dadurch aus, 

dass eine flache zylinderförmige Elastomerprobe zwischen zwei steifen Metallplatten 

fixiert war, um geometrische Zwangsbedingungen unter Zugbelastung zu generieren. 

Bei sehr dünnen Proben konnte ein für Elastomere untypisches Deformationsverhal-

ten nachgewiesen werden. In Bild 2-8 sind die Ergebnisse der Experimente von Gent 

& Lindley [77] dargestellt. Die experimentell ermittelten Kraft-Verschiebungs-Kurven 

zeigen nach einer hohen Steifigkeit bei kleinen Dehnungen ein ausgeprägtes Ab-

knicken (engl.: yielding), analog zur Streckgrenze bei Thermoplasten. Dieser Kraftab-

fall korrespondiert nach Interpretation von Gent & Lindley mit dem Beginn der Kavita-

tion [8]. Auf den Bruchflächen der Prüfkörper (Bild 2-8) konnten schließlich Kavitäten 

identifiziert werden, welche wahrscheinlich während der Deformation gewachsen 

sind. Typischerweise reißen solche Prüfkörper in der Mittelebene, sodass zwei 

Bruchflächen mit Kavitäten entstehen. Basierend auf der Annahme, dass die Kavita-

tion einsetzt, wenn die Kraft-Verschiebungs-Kurve ein charakteristisches Belas-

tungsniveau erreicht hat (Punkt A in Bild 2-8), können korrespondierende Kennwerte, 

wie kritische Spannung und -dehnung, bestimmt werden. Das charakteristische 
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Belastungsniveau ist durch eine erhebliche Verringerung der Steifigkeit, d.h. des 

Anstiegs der Kraft-Verschiebungs-Kurve, gekennzeichnet. 

 

Bild 2-8. Ergebnisse eines  Poker -Chip -Experiment s von Gent & Lindley: Kraft -Ver-
schiebungs -Kurve mit kritischem Punkt (A) sowie optische Aufnahmen  der  charakt e-
ristische n Bruchfläche ; Darstellung nach [77]. 

Gent & Lindley [8] fanden sowohl anhand experimenteller Ergebnisse als auch 

mittels theoretischer Analysen heraus, dass ein funktioneller Zusammenhang zwi-

schen der kritischen Spannung am Punkt A in Bild 2-8 und dem Elastizitätsmodul E  

(engl.: Young´s modulus) besteht. Aus der kritischen Spannung kann, unter Berück-

sichtigung des Durchmesser-Dicken-Verhältnisses des scheibenförmigen Prüfkör-

pers, der kritische hydrostatische Spannungsanteil pm berechnet werden. Die    

Gleichung (2.4-1) zur Bestimmung dieser maximalen hydrostatischen Spannung pm 

in Abhängigkeit von E wird bis heute oft genutzt, um abzuschätzen, ab welcher 

kritischen Belastung die Kavitation einsetzen kann.  

ὴ  
υ

φ
 Ὁ (2.4-1) 

Dass der Ansatz von Gent & Lindley [8] nur eingeschränkte Gültigkeit haben 

kann, ist bereits bei Betrachtung einiger fragwürdiger Annahmen abzuschätzen. 

Demnach ist zum einen der Schädigungsprozess der Kavitation ein rein elastisches 

Phänomen und zum anderen das mechanische Verhalten von Elastomeren auch bei 

großen Dehnungen mit dem Neo-Hooke-Modell beschreibbar [78]. Für eine erste 

Näherung ist der Ansatz jedoch durchaus anwendbar. 

Die ersten Berichte zur Kavitation kamen allerdings nicht von Gents Forscher-

gruppe, sondern wurden bereits in den 1920er Jahren, basierend auf den von  

Schippel [9] durchgeführten Experimenten an mit Pigmenten gefüllten Elastomeren, 
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publiziert. In weiteren Pionierarbeiten nutzten Busse [11] und Yerzley [12] sowie 

später Williams & Schapery [16] Poker-Chip-Experimente für systematische Untersu-

chungen zur Kavitation in Elastomeren. 

Aktuelleren Veröffentlichungen [79, 80] folgend, wird in der hier vorliegenden 

Arbeit fortan die scheibenförmige Prüfkörpergeometrie zur Untersuchung der Kavita-

tion nicht als Poker-Chip, sondern als Pancake bezeichnet. Der Ursprung der Kavita-

tion in Pancake-Prüfkörpern ist mit den ebenfalls erhöhten geometrischen Zwangs-

bedingungen unter Zugbelastung zu begründen. Auch unter makroskopisch-uni-

axialer Zugbelastung wird infolge des extremen Geometrieverhältnisses ein mehr-

achsiger Spannungszustand mit einer ausgeprägten hydrostatischen Komponente im 

Zentrum von Pancake-Prüfkörpern generiert. Diese Spannungsmehrachsigkeit ent-

steht durch eine stark eingeschränkte laterale Kontraktion, während axialer Zugbe-

lastung [79, 80]. Infolge der dominierenden hydrostatischen Spannungskomponente 

werden Bildung und Wachstum von Kavitäten initiiert und forciert. An dieser Stelle sei 

darauf hingewiesen, dass der Begriff Kavitation bezüglich des Schädigungsmecha-

nismus in Elastomeren in der Literatur nicht einheitlich definiert ist. In der hier vorlie-

genden Arbeit beschreibt die Kavitation einen irreversiblen Schädigungsprozess, bei 

dem durch Netzwerkschädigungen, z.B. Kettenbruch, sub-mikroskopische Defekte 

entstehen und wachsen. Diese Defekte weiten sich zu mikro- bzw. makroskopischen 

Kavitäten auf und werden schließlich als Risse sichtbar [81]. 

Das Phänomen einer inneren Schädigung ist auch bei anderen polymeren 

Werkstoffen zu beobachten. Bei Thermoplasten wird der Prozess jedoch nicht als 

Kavitation, sondern als Crazing bezeichnet. Dabei entstehen Mikrorisse (engl.: 

crazes), die zunächst durch einzelne gestreckte Polymerketten überbrückt werden 

können. Mit zunehmender Belastung versagen auch diese Brücken und das ein-

setzende Risswachstum führt zum katastrophalen Versagen [82]. 

Kavitation in  füllstoffv erstärkten Elastomeren  

In der Literatur ist eine Vielzahl von Artikeln zu finden, die Untersuchungen 

vorstellen, über die der Kavitationsverlauf mit unterschiedlichen experimentellen 

Methoden charakterisiert werden kann. Beispielsweise ist die Dilatometrie zur Ermitt-

lung von Volumenänderung geeignet, um indirekt die Volumenzunahme durch  

Kavitätenwachstum zu beschreiben [10, 13, 79, 83-86]. Während die ersten Be-

obachtungen der Kavitation eher zufällig passierten, konnten Holt & McPherson [10] 

zeigen, dass bei der Bewertung einer belastungsinduzierten Volumenänderung bei 

Elastomeren sowohl die Kavitation als auch die dehnungsinduzierte Kristallisation 

(SIC) berücksichtigt werden müssen. Während Kavitation zur Volumenzunahme 

führt, ist bei SIC durch lokale Erhöhung der Dichte, eine Volumenabnahme zu be-

obachten (Bild 2-9) [83]. 



20 
 

 

Bild 2-9. Schematische Darstellung der relativen Volumenänderung  bei Elastomeren  
infolge Kavitation und  dehnungsinduzierte Kristallisation ( SIC); Darstellung nach [83]. 

Farris [84] untersuchte die Volumenänderung in Elastomeren, die mit inaktiven 

Füllstoffen gefüllten waren. Die Ergebnisse zeigten, dass sich unter Zugbelastung, 

unabhängig von der Umgebungstemperatur, ein Wachstum von ellipsoiden Vakuolen 

infolge der Ablösung der Matrix von Granulatpartikeln einstellte. Shinomura & 

Takahashi [85] wiesen 1970 nochmals nach, dass die mittels Dilatometrie ermittelte 

relative Volumenänderung tatsächlich ein Ausdruck für den Verlauf der Kavitation ist. 

Dieser Verlauf kann für rußverstärkte Elastomere in zwei Typen unterteilt werden:    

(i) Kavitation infolge des adhäsiven Versagens zwischen Füllstoff und Matrix und    

(ii) Kavitation infolge des Versagens der Füllstoffstruktur, z.B. durch Bruch von Ag-

glomeraten. Die experimentellen Ergebnisse zeigten, dass zu Beginn der Kavitation 

das Versagen nach Typ (ii) gegenüber Typ (i) dominiert. Kavitation infolge Typ (i) ist 

erst bei hohen Dehnungen relevant [85]. Kumar et al. [86] zeigten durch hydrostati-

sches Wiegen, dass sich unter fortschreitender Zugbelastung eine Kavitätenpopula-

tion räumlich ausbreitet. Wie bereits von Gent & Lindley [8] diskutiert, stellten Hocine 

et al. [79] nochmals mit experimentellen und numerischen Methoden den maßgebli-

chen Einfluss der geometrischen Zwangsbedingungen auf die Kavitation heraus. Zur 

Quantifizierung des Grads der geometrischen Zwangsbedingungen der Geomet-

riefaktor S (engl.: shape factor) genutzt werden kann. S ist ein Ausdruck des Verhält-

nisses zwischen gebundener, d.h. belasteter Grundfläche A0 und freier, d.h. unbelas-

teter Mantelfläche AM [79]. Die Gleichung (2.4-2) zeigt, wie S  bestimmt wird, wobei r  

und h den Radius und die Dicke von Pancake-Prüfkörpern repräsentieren. Ergän-

zend sei an dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass S in wenigen Veröffentlichun-

gen durch den Kehrwert der hier benannten Definition beschrieben wird. 

Ὓ  
ὃ

ὃ
 
ὶ

ςὬ
 (2.4-2) 

Lindsley [87] nutzte transparentes Polymethylmethacrylat als Probenhalter für 

Pancake-Prüfkörper und konnte somit den Verlauf der Kavitation optisch verfolgen. 

Unter anderem konnte experimentell validiert werden, dass die ersten Kavitäten im 
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Zentrum eines Pancake-Prüfkörpers entstehen. Le Cam & Toussaint [88] bestätigten 

das Wachstum von Kavitäten ebenfalls mit optischen Methoden. Außerdem charak-

terisierten Kakavas & Chang [89] die Kavitation mittels akustischer Untersuchungen. 

Dabei konnte eine Korrelation zwischen der Anzahl akustischer Signale und der 

Anzahl der gebildeten Kavitäten nachgewiesen werden. 

Des Weiteren wurden Untersuchungen der Röntgen-Tomographie mit Zugver-

suchen an Elastomeren kombiniert. Im Jahr 2004 untersuchten Bayraktar et al. [90] 

die Temperaturabhängigkeit von SIC in rußverstärktem NR. Unbeabsichtigt konnte 

bei diesen Experimenten der Verlauf der Kavitation mit fortschreitender Zugbelastung 

visualisiert werden. Mit steigendem Rußanteil verstärkte sich die Kavitation. Die 

Ergebnisse dieser Studie haben gezeigt, dass die Röntgen-Mikrotomographie (engl.: 

X-ray computed tomography, µCT) eine geeignete Methode zur in situ Charakterisie-

rung der Kavitation ist. Le Gorju Jago [91] untersuchte die Zusammenhänge zwi-

schen den makroskopischen Eigenschaften und der mikroskopischen Werkstoff-

beschreibung mit µCT-Experimenten. In Untersuchungen zum Einfluss des Geo-

metriefaktors auf die Kavitation in rußverstärktem NR zeigte sich, dass der 

Schädigungsprozess in drei Phasen unterteilt werden kann: (i) Ablösung (engl.:     

de-bonding), (ii) Kavitation, (iii) Koaleszenz. Die Phasen (i) und (ii) wurden dem 

belastungsinduzierten Grenzflächenversagen zwischen Rußpartikeln und Polymer-

matrix zugeschrieben. Die Koaleszenz, d.h. das Zusammenwachsen von benachbar-

ten Kavitäten, tritt erst kurz vor dem finalen Versagen auf. Die französische For-

schergruppe um Marco & Le Saux [92] versuchte anhand von µCT-Experimenten an 

Polychloropren-Vulkanisaten die mikromechanischen Prozesse der Kavitation näher 

zu beleuchten. Vier relevante Parameter konnten aus den Untersuchungen zur 

Quantifizierung des Kavitationsverlaufs abgeleitet werden: (i) Die Anzahl von Kavitä-

ten in einem Volumenelement, (ii) der mittlere Radius einzelner Kavitäten einer 

Population, (iii) das relative Volumen der Kavitätenpopulation und (iv) das Volumen 

der größten Kavität einer Population. Le Gorju Jago [22] konnte mit weiteren µCT-

Experimenten zeigen, dass der Beginn der Kavitation bereits im linearen Regime des 

Spannungs-Dehnungs-Verlaufs stattfindet. Bis dato wurde dies weitestgehend aus-

geschlossen und der Vermutung von Gent & Lindley [8] gefolgt, wonach der Beginn 

der Kavitation dem charakteristischen Belastungsniveau, d.h. der verringerten Stei-

figkeit, zu zuordnen ist (Punkt A in Bild 2-8). µCT-Experimente an Hantel-Prüfkörpern 

(engl.: hourglass specimen) wurden von Huneau et al. [93] durchgeführt, um zu 

untersuchen, ob die Kavitation auch in einer solchen Geometrie beobachtet werden 

kann. Für rußverstärkten NR konnten sowohl Kavitäten als auch oberflächennahe 

Defekte mit einer Länge von 10 - 20 µm detektiert werden. Während die Ober-

flächendefekte zumeist entlang der Bindenaht der spritzgegossenen Prüfkörper zu 

finden waren, traten die Kavitäten stets in der Nähe von Rußagglomeraten auf. 

Ermüdungstests in der Studie von Huneau et al. [93] zeigten eine Korrelation zwi-

schen der Kavitätenanzahl und der Zyklenzahl. Kavitation ist demnach ein Schädi-

gungsprozess, der durch zyklische Dauerbelastung verstärkt wird und maßgeblich 
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das makroskopische Risswachstumsverhalten beeinflusst. Mittels hochauflösender 

µCT-Experimente konnten Kallungal et al. [94] zeigen, dass die Detektion von intrin-

sischen (sub-) mikroskopischen Defekten ebenso möglich ist, wie die Bewertung der 

Partikeldispersion und -distribution von Ruß und Zinkoxid. Die genannten Aspekte 

können ebenfalls die Kavitation und damit das makroskopische Versagensverhalten 

von Elastomeren beeinflussen. 

Kavitation in  ungefüllten Elastomeren  

Die bisher vorgestellte Literatur zur Charakterisierung der Kavitation behan-

delte insbesondere technisch relevante Elastomere mit erheblichem Füllstoffanteil. 

Als Konsequenz der experimentellen Beobachtungen wurde und wird die Kavitation 

zumeist einem Grenzflächenversagen zwischen steifen Feststoffpartikeln und wei-

cher Polymermatrix zugeschrieben. Ob und wie Kavitation in nicht verstärkten, d.h. 

ungefüllten Elastomeren auftritt, wurde bislang kaum untersucht und diskutiert. Dabei 

könnten gerade diese Untersuchungen entscheidende Hinweise zu den ursächlichen 

Versagensmechanismen der Kavitation liefern. Ein Vorreiter auf diesem Gebiet war   

Kakavas [89], der mit seinen Co-Autoren die ersten umfassenden Experimente an 

ungefüllten Elastomeren durchführte. Die experimentellen Untersuchungen an 

Elastomeren auf Basis von Acrylnitril-Butadien-Kautschuk dienten der umfassenden 

Analyse des sich einstellenden kompressiblen Deformationsverhaltens infolge geo-

metrischer Zwangsbedingungen. Später entwickelte Kakavas [95] einen Ansatz, um 

aus den experimentell ermittelten Steifigkeiten den Volumenanteil an Kavitäten sowie 

eine effektive Querkontraktionszahl zu bestimmen. Der überwiegende Anteil bisher 

veröffentlichter Studien zur Untersuchung der Kavitation in ungefüllten Elastomeren 

nutzte Modellwerkstoffe. Brown & Creton [24] beobachteten die Frühphase der 

Kavitation in Klebstoffen (engl.: adhesives). Experimentell ermittelte Unterschiede 

zwischen makroskopischer und lokaler Dehnrate lassen darauf schließen, dass die 

Kavitation durch die Freisetzung elastisch gespeicherter Energie gesteuert wird. 

Dorfmann et al. [96] charakterisierten die Kavitation an Pancake-Prüfkörpern unge-

füllter Elastomere anhand der experimentell ermittelten Spannungs-Dehnungs-

Kurven. Die sich mit steigender, zyklischer Dehnung verringernden Steifigkeiten und 

Festigkeiten lassen sich durch eine fortschreitende innere Schädigung erklären. Eine 

interessante Erkenntnis von Dorfmann et al. ist, dass bei ausreichend großem Geo-

metriefaktor S, der Verlauf einer technischen Spannungs-Dehnungs-Kurve äquivalent 

zum Kurvenverlauf des hydrostatischen Spannungsanteils als Funktion der relativen 

Volumenänderung ist. Diese Erkenntnis war wegweisend für die Interpretation des 

mechanischen Verhaltens von Elastomeren unter geometrischen Zwangsbedingun-

gen. Der Einfluss der Anbindung einer Elastomerprobe an einen Edelstahl-Proben-

halter war im Fokus der Arbeit von Chiche et al. [97]. Die Ergebnisse zeigen, dass 

die Probenpräparation einen entscheidenden Einfluss auf die Nutzbarkeit von Pan-

cake-Prüfkörpern hat. Weist die Grenzfläche zwischen Elastomerprobe und Proben-
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halter bereits mikroskopische Einschlüsse auf, so steuern deren Größe und Anzahl 

die Bildung von Kavitäten. Die Bestimmung von Einflussfaktoren auf das von Gent & 

Lindley [8] eingeführte Kavitationskriterium pm war Gegenstand der Untersuchungen 

von Cristiano et al. [98]. Für Modellwerkstoffe auf Basis von Polyurethan zeigte sich 

mit steigender Temperatur eine Verringerung von pm und damit auch von der einzu-

bringenden Kraft, die zur Initiierung der Kavitation notwendig ist. Dieser Effekt ist 

umso stärker ausgeprägt, je kürzer die Polymerketten des Elastomers sind. In der 

Studie von Poulain et al. [99] wurde die Kavitation in Polydimethylsiloxan untersucht. 

Die für die Kavitation notwendigen Zwangsbedingungen wurden durch in das Elasto-

mernetzwerk eingebrachte Glaskugeln erzeugt. Diese Glaskugeln haben einen 

ähnlichen Effekt wie große Füllstoffstrukturen und führen zur Ablösung der Polymer-

matrix. Der Grund dafür ist die geringe Oberflächenaktivität von Glaskugeln sowie 

deren geringes Vermögen, physikalische Bindungen einzugehen. Der Verlauf der 

Kavitation wurde optisch untersucht. Das Einsetzen der Kavitation, d.h. das Erschei-

nen erster Kavitäten, ist ein extrem schneller Prozess mit einer Deformationsrate von  

100 s-1. Interessanterweise wird in den Arbeiten dieser Forschergruppe [20, 99] die 

Kavitation zumeist als ein reversibler Prozess beschrieben. Den experimentellen 

Beobachtungen nach schließen sich die Kavitäten nach Entlastung wieder. Bei 

erneuter Belastung bilden sich die neuen Kavitäten unabhängig von den vorange-

gangenen Kavitäten neu. Eine Erklärung für die Reversibilität der Kavitation lässt 

sich darin finden, dass sich die verwendeten Modell-Elastomere durch einen sehr 

niedrigen Gelanteil auszeichnen und die Elastomere damit als stark untervernetzt zu 

betrachten sind. Aufbauend auf der Grundlagenarbeit von Gent & Tompkins [14] 

haben Ono et al. [26] an (teil-) transparenten Ethylen-Propylen-Dien-Elastomeren die 

Kavitation infolge der Diffusion von Wasserstoff bei hohem Druck und unter zykli-

scher Belastung untersucht. In Anlehnung der Ergebnisse dieser Experimente kön-

nen verschiedene Typen von Defekten unterschieden werden: ñCavity referred to a 

smaller defect than a crack. (é) cavities could disappear, or re-appear and grow, 

during cycling. Cracks referred to irreversible large defects, growing from coalescent 

surrounding cavities (é)ò [26]. Außerdem konnte das Zusammenwachsen benach-

barter Kavitäten nur beobachtet werden, wenn die Zeitskala hinreichend lang ist, z.B. 

infolge von Gasdiffusion durch die Wandungen der Kavitäten. 

Nochmals sei hervorgehoben, dass Begriffsklärung und Definition zu ĂKavita-

tionñ essentiell f¿r das Verständnis der Ergebnisse sind. Im Rahmen dieser Arbeit 

wird Kavitation als irreversibler Schädigungsprozess verstanden, weshalb ein Hei-

lungsprozess bei zyklischer Belastung nicht möglich ist. Diese Auffassung lässt sich 

mit Ergebnissen anderer experimenteller Studien verifizieren, in denen vorgestellt 

wird, dass extreme Spannungszustände zu Kettenbruch führen. Dies kann z.B. 

mittels Fluoreszenz-Analyse nachgewiesen werden, wobei unter mechanischer 

Belastung Kettensegmente versagen können, welche dadurch Radikale bilden und 

Photonen im sichtbaren Spektrum emittieren [76]. 
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Modellierung der Kavitation  in Elastomeren  

Aufgrund des irreversiblen Charakters der Kavitation kann eine Modellierung 

nur realistisch sein, wenn diese eine Schädigung unter Anwendung geeigneter 

(Schädigungs-) Parameter berücksichtigt [100]. Hierzu wurden in den vergangenen  

30 Jahren große Fortschritte gemacht, jedoch ist die Modellierung des Phänomens 

Kavitation weiterhin nur bedingt realitätsnah, da z.B. bisher kein generalisierbares 

Kavitationskriterium definiert werden konnte. Das Phänomen der Kavitation zeigt auf, 

dass die konventionell genutzten konstitutiven Materialgesetze, welche für Elastome-

re ein inkompressibles Deformationsverhalten zu Grunde legen, zur Charakterisie-

rung des mechanischen Verhaltens unter mehrachsiger Zugbelastung ihre Grenzen 

erreichen. Vielmehr muss anerkannt und berücksichtigt werden, dass unter geomet-

rischen Zwangsbedingungen die Annahme der Inkompressibilität an Gültigkeit ver-

liert [95]. Zusammenfassende Publikationen zur Modellierung der Kavitation mit 

verschiedenen Ansätzen wurden unter anderem von Gent [101], Horgan & Polignone 

[17], Fond [102], Le Cam [21], Hamdi et al. [103] sowie Creton & Ciccotti [104] veröf-

fentlicht. Im Wesentlichen unterscheiden sich die bisherigen Ansätze darin, ob 

- Isotropie angenommen wird oder nicht, 

- Inkompressibilität angenommen wird oder nicht, 

- eine intrinsischer Defektpopulation berücksichtigt wird oder nicht, 

- für das Wachstum von Kavitäten deren Größe berücksichtigt wird oder nicht. 

Nachfolgend wird eine Auswahl von in der Literatur beschriebenen Ansätzen 

zur Herleitung eines passenden konstitutiven Gesetzes vorgestellt, mit denen insbe-

sondere der Beginn der Kavitation abgebildet werden kann. Eine der ersten Ver-

öffentlichungen zur Modellierung der Volumenänderung infolge Kavitation kam von 

Gee [105]. Den zugrundeliegenden Annahmen folgend, kann die Volumenänderung 

in einem isotropen Material berechnet werden, ohne die Mehrachsigkeit des Span-

nungszustands berücksichtigen zu müssen. Für ʀ < 2.0, repräsentiert das genutzte 

Modell mit seinen Erweiterungen die experimentell ermittelten Daten in guter Nähe-

rung, ohne kritische Effekte, wie Kavitation und SIC, zu berücksichtigen. In der Arbeit 

von Gent & Lindley [8] wurde ein Kavitationskriterium in scheinbar generalisierter 

Form vorgestellt; Gleichung (2.3-1). Während die lineare Abhängigkeit des kritischen 

Werts der hydrostatischen Spannung pm vom Elastizitätsmodul E durch viele Autoren 

bestätigt wurde, zeigten erstmals Cristiano et al. [98], dass dieser Zusammenhang 

keineswegs linear ist. Ein erster analytischer Ansatz zur Beschreibung des Kavitati-

onskriteriums basiert auf der Studie von Ball [17] aus dem Jahr 1982. Ball zeigte, 

dass für eine bestimmte Auswahl an Materialgesetzen Lösungen existieren, die mit 

der Entstehung von Kavitäten korrespondieren. Der theoretisch ermittelte kritische 

hydrostatische Spannungswert zum Einsetzen der Kavitation passt zum Beispiel für 

ein Neo-Hooke´sches Material ausreichend gut mit den experimentellen Ergebnissen 

von Gent & Lindley [8] zusammen. Kakavas [106] entwickelte einen mathematischen 

Ausdruck, um mit dem Neo-Hooke-Ansatz die laterale Kontraktion eines Pancake-
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Prüfkörpers modellieren zu können. Das erweiterte Modell kann eine präzise Abbil-

dung experimenteller Ergebnisse bis zu ʀ º 0.06 gewährleisten. Ein erster Ansatz zur 

Abschätzung der Porosität, d.h. des Volumenanteils intrinsischer Defekte, erfolgte 

ebenfalls von Kakavas [107], der eine effektive Defektpopulation aus dem Anstieg 

der Spannungs-Dehnungs-Kurven unter geometrischen Zwangsbedingungen ermit-

telte. Demnach ist bei einem Geometriefaktor von S = 4, von einer Porosität von etwa 

3 % auszugehen. Mars & Fatemi [108] analysierten den Versagensverlauf unter 

Berücksichtigung verschiedener Netzwerkstrukturen, die eine inhomogene Span-

nungsverteilung hervorrufen können und berücksichtigten dabei u.a. die Größenvari-

ation von Füllstoffagglomeraten. Horgan & Abeyaratne [109] sowie Sivaloganathan 

[110] studierten in einem elastischen, kompressiblen Zylinder eingeschlossene 

Defekte auf deren Deformationsverhalten. Die Arbeiten von Lopez-Pamies [20] 

konzentrieren sich auf die Modellierung des makroskopischen Werkstoffverhaltens 

unter Berücksichtigung einer intrinsischen Defektpopulation sowie belastungsindu-

zierten Strukturänderungen. Lefèvre [111] zeigte, dass das Wachstum von intrinsi-

schen Defekten erheblich vom Geometriefaktor eines Pancake-Prüfkörpers abhängt. 

Je höher dieser Faktor, d.h. je dünner der Pancake-Prüfkörper, desto mehr intrinsi-

sche Defekte weiten sich während der Zugbelastung zu Kavitäten auf (Bild 2-10). 

 

Bild 2-10. Wachstum intrinsischer Defekte in Pancake -Prüfkörpern mit fortschreite n-
der Zugbelastung  unter Variation des Geometriefaktors S; Darstellung nach [111]. 

Abgesehen von der präzisen Bestimmung und Vorhersage des Beginns der 

Kavitation ist auch die Charakterisierung des Kavitätenwachstums mit fortschreiten-

der Zugbelastung ein wichtiger Aspekt. Im Sinne von phänomenologischen Modellen 

repräsentiert dieses Wachstum den Versagensverlauf. Unter anderem Gent & Wang 

[112] und Fond [113] erweiterten das bekannte Konzept von Griffith [45] (Kapitel 2.3), 

um die irreversible Aufweitung von kugel- oder linsenförmigen Kavitäten in Neo-

Hooke´schen Materialien zu beschreiben. Weitere Forschergruppen [114, 115] 

beschäftigten sich mit Untersuchungen in dieser Richtung und diskutierten insbeson-

dere die Form der Kavitäten, insbesondere kugelförmig oder zylindrisch, unter ho-

mogener Zugbelastung. Beispielsweise Dorfmann et al. [25] diskutierten mit der 

Pseudo-Elastizitätstheorie das Materialverhalten unter Berücksichtigung der Dehn-
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energiedichte bei zyklischer Deformation. Diese Theorie beschreibt den Schädi-

gungsverlauf infolge Kavitation für kleine bis mittlere Dehnungen sehr gut. Eine 

Studie von Gent & Tompkins [15] bezogen den infolge der Oberflächenspannung von 

kleinen Kavitäten hervorgerufenen Widerstand gegen Deformation in das Kavitati-

onskriterium mit ein. 

Im vergangenen Jahrzehnt wurden außerdem Versuche unternommen, den 

Beitrag von strukturellen Schädigungsmechanismen auf den Kavitationsprozess zu 

simulieren. Melnikov & Leonov [116] entwickelten dafür ein Modell, welches das 

Konzept des Kettenbruchs berücksichtigt. Mittels atomistischer Molekulardynamik-

Simulation konnten Pavlov & Khalatur [117] virtuell zeigen, wie der belastungsindu-

zierte Übergang von Bereichen niedriger Dichte hin zu mikroskopischen Kavitäten 

am wahrscheinlichsten erfolgen kann. 

2.5 Ableitung von Untersuchungsansätze n zur Charakterisierung und B e-

schreibung der Kavitation in Elastomeren  

Auf Grundlage der Literaturrecherche ist festzuhalten, dass weiterhin offene 

Fragen zum Phänomen der Kavitation in Elastomeren bestehen. Deshalb sind weite-

re grundlegende experimentelle Untersuchungen erforderlich, die im Fokus der hier 

vorliegenden Arbeit stehen. 

Konkrete Untersuchungsaufgaben sind: 

- Untersuchungen zur Kavitation in ungefüllten Elastomeren 

- Untersuchungen des Einflusses der Netzwerkeigenschaften auf die Kavitation 

- Untersuchung der Kavitation in rußverstärkten Elastomeren 

- Untersuchungen zum Einfluss geometrischer Zwangsbedingungen auf die  

Kavitation 

- Festlegung und Bestimmung eines Kavitationskriteriums 

- Korrelation zwischen Einflussfaktoren und Kavitationskriterium 

Maßnahmen zur Realisierung der vorgestellten Untersuchungsaufgaben: 

- Konstruktive Entwicklung sowie methodische Optimierung geeigneter Experi-

mente zur Charakterisierung der Kavitation, z.B. Dilatometrie, Röntgen-

Mikrotomographie, Kleinwinkel-Röntgenstreuung 

- Durchführung von in situ Experimenten 

- Optimierte Bearbeitung und -auswertung von experimentellen Daten 

- Ausführliche Diskussion und Bewertung experimenteller Ergebnisse sowie Ab-

leitung verallgemeinerbarer Trends zur Beschreibung der Kavitation 
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3 Vorbetrachtungen zum Deformations verhalten  von Elastomeren  

3.1 Allgemeine Grundlagen  

Elastomer typisches Verhalten bei kleine n Deformationen  

Im unbelasteten Zustand sowie bei sehr kleinen Deformationen können 

Elastomere als isotrope, elastische Festkörper betrachtet und mit den zwei unabhän-

gigen Lamé-Konstanten beschrieben werden. Die Lamé-Konstanten können mit den 

Kennwerten Elastizitätsmodul E und Kompressionsmodul K ausgedrückt werden 

[118]. E repräsentiert den materialimmanenten Widerstand gegen Gestaltänderung 

und K den materialimmanenten Widerstand gegen Volumenänderung [2]. E und K 

stehen über die Querkontraktionszahl ʉ in folgendem linearen Zusammenhang: 

ὑ  
Ὁ

σz ρ ς’
 (3.1-1) 

Unter der für Elastomere oft getroffenen Annahme absoluter Inkompressibilität 

sind ʉ = 0.5 und K Ą Њ. Damit ist eine Volumenänderung trotz mechanischer Belas-

tung ausgeschlossen. Dass diese Annahme eher theoretischer Natur ist, wird im 

Verlauf dieser Arbeit weiter diskutiert, z.B. in Kapitel 5.4.2. Für numerische Berech-

nungen wird für ungefüllte Elastomere meist ʉ = 0.4999 angenommen, um numeri-

sche Instabilitäten, d.h. Divergenzen, zu vermeiden. Unter Berücksichtigung von       

ʉ º 0.5 ergibt sich der Schubmodul G  mit: 

Ὃ
Ὁ

ς ρ  ’
 
Ὁ

σ
 (3.1-2) 

Elastomer typisches Verhalten bei großen Deformationen  

Bei großen Deformationen ist das mechanische Verhalten von Elastomeren 

durch Hyperelastizität gekennzeichnet. Diese kann durch die Verzerrungsenergie-

dichte-Funktion ɰ beschrieben werden, welche aus zwei Termen besteht: (i) der 

Dehnenergiedichte W  und (ii) der Volumenänderungsenergiedichte U. 

ɰ  kann für homogene isotrope Materialien auf Basis der Invarianten des rech-

ten Cauchy-Green-Deformationstensors (I1, I2, I3) beschrieben werden [1]. Für den 

Zusammenhang zwischen diesen Invarianten und der Verstreckung ʇ = (ʇx, ʇy, ʇz), mit               

ⱦ ‐ ρ, gelten die folgenden Beziehungen: 

     ὍȟὍȟὍ ὡ ὍȟὍ  Ὗ Ὅ  (3.1-3) 

Ὅ  ‗ό ‗ό ‗ό; Ὅ ‗ ‗z ό ‗ ‗z ό ‗ ‗z ό; 

Ὅ  ‗ ‗z ‗z ό 
(3.1-4) 
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Unter Annahme von Inkompressibilität ergibt sich I3 = 1 und U = 0. Demzufol-

ge lässt sich das hyperelastische Verhalten von Elastomeren mit der Dehnenergie-

dichte hinreichend beschreiben. Bedeutende Studien zur Beschreibung des mecha-

nischen Verhaltens von Elastomeren sind neben Mooney & Rivlin [32, 119] außer-

dem von Ogden [120], Arruda & Boyce [121] sowie Kaliske & Heinrich [122] vorge-

nommen worden. Aus experimentellen Daten, z.B. eines Zugversuchs, kann die 

Dehnenergiedichte W durch Integration der Spannung ů über die Dehnung ʀ berech-

net werden. 

ὡ „‐ Ὠ‐ (3.1-5) 

Während die Simulation des inkompressiblen Materialverhaltens von Elasto-

meren gut realisiert werden kann, wurde der Einfluss von Volumenänderungs-

energiedichte U(I3)  auf die Verzerrungsenergiedichte-Funktion ɰ  bisher wenig 

betrachtet. Im Allgemeinen wird dieser Teil der Energiedichte als Funktion der Volu-

mendehnung J verstanden, d.h. U(J). Unter der Annahme einer vorhandenen Anzahl 

an Fehlstellen eignen sich einige etablierte Modelle, z.B. von Blatz & Ko [123], für die 

Beschreibung einer Volumenänderung. Ein wesentlicher Kritikpunkt an diesen Mo-

dellen ist, dass diese bisher häufig auf ein geringes Level an Kompressibilität be-

schränkt sind. 

3.2 Deformationsverhalten von Elastomeren unter k omplexe n Belastungs -

zustände n 

Übersicht zu verschiedenen Belastungs - und Deformationszuständen  

Unabhängig davon, ob das Deformationsverhalten durch Volumenänderung 

beeinflusst wird, lassen sich homogene und inhomogene Deformationen unterschei-

den. Der theoretische Fall der homogenen Deformation setzt voraus, dass alle Volu-

menelemente eines Körpers die gleiche Deformation erfahren. Mit anderen Worten, 

wirkt auf jedes Volumenelement eines Körpers die Deformation mit gleicher Intensi-

tät, Art und Richtung, wird diese als homogen bezeichnet. Obwohl die Annahme 

einer homogenen Deformation in der Praxis selten Bestand hat, wird diese oft zur 

Minimierung der Komplexität des realen Deformationsverhaltens vorausgesetzt. 

Elastomere können verschiedenen komplexen Belastungssituationen ausgesetzt 

sein. Einige Beispiele dazu sind in Bild 3-1 schematisch dargestellt. 

In Abhängigkeit vom Deformationszustand sind die Anteile der Verstreckung   

ʇ = (ʇx, ʇy, ʇz) oft verschieden voneinander. Unter uniaxialer Deformation wirkt ein 

ebener Spannungszustand (ESZ, engl.: plane stress). Dabei wird vorausgesetzt, 

dass die Spannungskomponenten in der Ebene normal zur Belastung, ʎy und ʎz, 

vernachlässigt werden können. Der Körper kann sich in diesem Fall nahezu ohne 

Einschränkung verformen. Dagegen sind beim ebenen Verzerrungszustand (EVZ, 
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engl.: plane strain) alle Verzerrungskomponenten senkrecht zur betrachteten Ebene 

vernachlässigbar. Infolgedessen stellt sich ein mehrachsiger Spannungszustand ein. 

Sind alle drei Spannungskomponenten, ʎx, ʎy und ʎz, gleich groß, tritt der Spezialfall 

des hydrostatischen Spannungszustands auf. Mithin muss für den EVZ für die Ver-

zerrungsenergiedichte-Funktion auch der zweite Term, U(J), berücksichtigt werden; 

Gleichung (3.1-3). 

 

Bild 3-1. Übersicht zu komplexen Deformationszuständen.  

Berechnung  der Spannungskomponenten bei Isotropie  

Angenommen seien sehr kleine Deformationen, sodass das verallgemeinerte 

Hooke´sche Gesetz genutzt werden kann. Dabei besteht ein linearer Zusammen-

hang zwischen dem Spannungstensor ʎ  und dem Dehnungstensor ʀ. 

Ɑ ╒z Ⱡ (3.2-1) 

C ist der Elastizitätstensor mit zunächst 81 Komponenten. Mit der               

Einstein´schen Summenkonvention kann Gleichung (3.2-1) wie folgt ausgedrückt 

werden. 

„ ὅ ‐  (3.2-2) 

Die Anzahl der Elastizitätskomponenten für C wird unter Annahme nachfol-

gender Symmetriebedingungen auf 21 reduziert [118]. (i) Der Spannungstensor ʎ ist 

aufgrund der Drehimpulsbilanz symmetrisch, weshalb ʎij = ʎji gilt. (ii) Der Dehnungs-

tensor ʀ  kann für kleine Auslenkungen als linearisiert angenommen werden, sodass 

ʀkl = ʀlk gilt. Mithin ergibt sich die Hauptsymmetrie Cijkl  = Cklij . Danach können die 

Komponenten von ʎ und ʀ mit Hilfe der Voigt´schen Notation jeweils in einem 
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Spaltenvektor zusammengefasst werden [118]. Falls Schubdeformation vernachläs-

sigt werden kann, gilt 

„
„
„

ὅ ὅ ὅ
ὅ ὅ ὅ
ὅ ὅ ὅ

‐
‐
‐

 (3.2-3) 

Für Elastomere sind die mechanischen Eigenschaften in allen Raumrichtun-

gen gleich, weshalb mechanische Isotropie angenommen und der Elastizitätstensor 

C über die Lamé-Konstanten beschrieben werden kann [118]. Diese können in Ab-

hängigkeit von K  und E  ausgedrückt werden, so dass sich Gleichung (3.2-4) ergibt. 

╒

ụ
Ụ
Ụ
Ụ
ợ

Ứ
ủ
ủ
ủ
Ủ

  

(3.2-4) 

 Unter der für Elastomere verallgemeinerbaren Annahme, dass ὑḻὉ [2], gilt 

für C  schließlich näherungsweise 

╒

ụ
Ụ
Ụ
Ụ
ợὑ Ὁ ὑ ὑ

ὑ ὑ Ὁ ὑ

ὑ ὑ ὑ ὉỨ
ủ
ủ
ủ
Ủ

    (3.2-5) 

Sonderfall: eingeschränk te Querkontraktion  

Für den Sonderfall der Deformation unter eingeschränkter Querkontraktion, 

wie bei einem auf Zug belasteten Pancake-Prüfkörper, wirkt die Dehnung nur in 

Belastungsrichtung ʀx. Unter idealisierten Bedingungen ist eine Querkontraktion in 

diesem Fall nicht möglich. Damit können die Spannungskomponenten ʎx, ʎy und ʎz 

gemäß den Gleichungen (3.2-3) und (3.2-5) wie folgt ausgedrückt werden. 

„ ὑ
ς

σ
Ὁ ‐z (3.2-6) 

„ „ ὑ ‐z (3.2-7) 

In Belastungsrichtung setzt sich die Spannungskomponente ʎx  aus einem 

isochoren und einem volumetrischen Anteil zusammen. Der isochore Anteil ent-

spricht der Zugspannung unter uniaxialer Deformation ʎs und der volumetrische 

Anteil wird durch die hydrostatische Spannungskomponente ʎHT  repräsentiert. 

„ „  „  (3.2-8) 
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Aus den Spannungskomponenten ʎx, ʎy und ʎz kann der hydrostatische Span-

nungsanteil ʎHT  berechnet werden [118]. 

„
ρ

σ
„ „ „  (3.2-9) 

In diesem Fall ist ʎHT ein Ausdruck für die maximal wirkende hydrostatische 

Spannung im Zentrum eines Pancake-Prüfkörpers mit einer infinitesimalen Dicke h 

und einem unendlichen Radius r. Der isochore Zugspannungsanteil ʎs  kann schließ-

lich gemäß Gleichung (3.2-8) wie folgt berechnet werden. 

„ ὑ
ς

σ
Ὁ ‐z

ρ

σ
ὑ
ς

σ
Ὁ ὑ ὑ ‐z

τ

ω
Ὁ ‐z (3.2-10) 

Beispiel : Für den Pancake-Prüfkörper eines ungefüllten Elastomers werden 

pragmatisch folgende Kennwerte angenommen: E = 2 MPa, K = 2000 MPa, ʀx = 0.04 

und Ὓḻπ. Gemäß den Gleichungen (3.2-9) und (3.2-10) ergeben sich ʎHT = 80 MPa 

und ʎs = 0.036 MPa. 

3.3 FE-Analyse zur Charakterisierung de s Deformationsverhaltens  von   

Pancake -Prüfkörpern  

Randbedingungen für die FE -Analyse  

Für die FE-Analyse wurde Ansys, Version R19.1 Academic, genutzt. Das aus-

führliche Skript für die Durchführung der FE-Analyse ist im Anhang zu finden.  

Aufgrund der geometrischen Symmetrie kann für axialsymmetrische Pancake-

Prüfkörper die Berechnung an einem Viertel der 2D-Ansicht erfolgen. Die Probenhal-

ter und die Klebschicht werden als undeformierbar definiert, sodass ausschließlich 

die Deformation der Elastomerprobe analysiert wird. Die Modellgeometrie ist über 

eine gleichmäßige Verteilung von 8-Knoten-Rechteckelementen diskretisiert. Die 

Anzahl dieser Elemente beträgt in radialer Richtung (r *10) und in axialer Richtung  

(h *10), wobei r  und h Radius und Dicke von Pancake-Prüfkörpern repräsentieren. 

Details zu den in dieser Arbeit verwendeten Prüfkörpergeometrien sind dem Kapitel 

4.2 zu entnehmen. 

Unter der pragmatischen Annahme isotroper, homogener, kompressibler De-

formationen kann für kleine Dehnungen das Neo-Hooke´sche Materialgesetz genutzt 

werden [3]. Dieses Materialmodell ist zur Beschreibung des mechanischen Verhal-

tens von Elastomeren bei sehr kleinen Dehnungen geeignet und bietet den Vorteil, 

dass lediglich zwei Materialparameter, C1 und D1, bestimmt werden müssen. 

ὡ ὅ Ὅ σ ςz ÌÎ ὐ Ὀ ὐ ρό (3.3-1) 

mit  ὅ  und Ὀ , falls ὑḻὉ, sowie ὐ ‗ύ. 
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Auch wenn konstitutive Materialmodelle das Deformationsverhalten von 

Elastomeren besser beschreiben können, ist die Anzahl der für diese Beschreibung 

notwendigen Parameter teils erheblich höher und die numerische Analyse komple-

xer. Für die FE-Analyse dieser Arbeit wurde E = 2 MPa festgelegt. Dieser Wert ist  für 

ungefüllte Elastomere sinnvoll und repräsentativ. Für den Kompressionsmodul wurde 

K = 20 MPa definiert. Somit ist K  zwar etwa zwei Zehnerpotenzen kleiner gegenüber 

elastomertypischen Werten [2], doch damit wird ein kompressibles Deformationsver-

halten simuliert. Für die FE-Analyse mit dem Neo-Hooke-Ansatz [3] ergeben sich die 

Materialparameter zu ὅ πȢσσσ, Ὀ πȢρππ und  ’ πȢτψσσ.  

Bestimmung de r hydrostatischen Spannung in Abhängigkeit vom              

Geometriefaktor  

 Aus Daten der FE-Analyse können die Spannungsanteile für alle Raumrich-

tungen ʎx, ʎy und ʎz und jede Position bestimmt werden. Aus ʎx, ʎy und ʎz kann nach 

Gleichung (3.2-9) die hydrostatische Spannung ʎHT berechnet werden. Bild 3-2 zeigt 

die Verteilung von ʎHT  in der untersuchten 2D-Ansicht eines auf ʀ = 0.04 gedehnten 

Pancake-Prüfkörpers. Diese Darstellung verdeutlicht die inhomogene Spannungsver-

teilung in gedehnten Pancake-Prüfkörpern. Infolge der ausgeprägten hydrostatischen 

Spannung in Zentrumsnähe wird in diesem Bereich eine Schädigung, d.h. die Kavita-

tion, am wahrscheinlichsten beginnen. Entlang der Äquatorebene eines Pancake-

Prüfkörpers, d.h. bei x = 0, kann ʎHT  in Abhängigkeit vom Radius r bestimmt werden. 

Im Zentrum des Pancake-Prüfkörpers, d.h. bei x = 0 und y = 0, erreicht die hydrosta-

tische Spannungskomponente das Maximum ʎHT,max. Im Randbereich, d.h. bei x = 0 

und y = r, tendiert ʎHT  hingegen zu null. 

 

Bild 3-2. Axialsymmetrische FE -Simulati on der hydrostatischen Spannung für ein 

Viertel eines auf ʀ = 0.04 gedehnten Pancake -Prüfkörpers mit der Dicke h; S = 5.0. 

Bild 3-3 zeigt die normierte hydrostatische Maximalspannung (ʎHT,max  /  ʎx) ent-

lang der Äquatorebene eines Pancake-Prüfkörpers in Abhängigkeit vom Geomet-

riefaktor S. Die Werte von (ʎHT,max  /  ʎx) nähern sich, beeinflusst durch S, dem Grenz-

wert `1´ an. Für uniaxiale Zugbelastung wurde ein fiktiver Geometriefaktor von S = 0  

angenommen. 
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Bild 3-3. Ergebnisse  der FE-Analyse zur normierten maximalen h ydrostatischen Spa n-
nung  in Abhängigkeit vom Geometriefaktor.  Die Linie dient der Orientierung.  

Charakterisierung  der Spannungsmehrachsigkeit in Abhängigkeit vom      

Geometriefaktor  

Um die extremen Spannungszustände in auf Zug belasteten Pancake-

Prüfkörpern in allgemeiner Form zu quantifizieren, kann der Grad der Spannungs-

mehrachsigkeit ,́ wie z.B. von Drass et al. [80] beschrieben, über die Mehrachsig-

keitszahl ü ausgedrückt werden. ü ist typischerweise definiert als der Quotient von 

hydrostatischem Spannungsanteil ʎHT (Gleichung (3.2-9)) und der von-Mises-

Vergleichsspannung ʎV  [124]. 

– σȿüȿ (3.3-2) 

ü
„

„
 (3.3-3) 

„ „ό „„ „„ „ό „„ „ό (3.3-4) 

Für den Grad der Spannungsmehrachsigkeit  ́können unterschiedlichen Be-

lastungssituationen folgende kritische Werte zugeordnet werden [80]: 

- Scherung   – π     πȢς 

- uniaxialer Zug  – ρȢπ  πȢσ 

- biaxialer Zug  – ςȢπ  πȢσ 

- hydrostatischer Zug – ςπ 
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Mittels FE-Analyse wurde der Grad der Spannungsmehrachsigkeit für ver-

schiedene Geometriefaktoren S bestimmt (Bild 3-4). In der Äquatorebene eines 

Pancake-Prüfkörpers nimmt ʂ, analog zur hydrostatische Spannung ʎHT, vom Maxi-

mum im Zentrum zum Randbereich hin ab. Mit steigendem S, vergrößern sich nicht 

nur die ʂ-Werte, sondern auch der Bereich, in dem ʂ besonders ausgeprägt ist. 

 

Bild 3-4. Ergebnisse der FE-Analyse zur Charakterisierung der Spannungsmehrac h-
sigkeit  entlang der Äquatorebene von  Pancake -Prüfkörpern mit unterschiedlichen  

Geometriefak toren  S. Die gestrichelte Linie markiert das kritische Niveau der Span-
nungsmehrachsigkeit.  

Die gestrichelte Linie in Bild 3-4 kennzeichnet das kritische Niveau von ʂ = 20, 

ab welchem mit Kavitation zu rechnen ist [80]. Die Ergebnisse der FE-Analyse deu-

ten an, dass für sehr kleine S die Spannungsmehrachsigkeit in Pancake-Prüfkörpern 

nicht ausreicht, um Kavitation zu initiieren. Beispielsweise ist für einen uniaxialen 

Zugprüfkörper ʂ = konst. = 1. Den in Bild 3-4 gezeigten Ergebnissen ist außerdem zu 

entnehmen, dass der Randbereich von Pancake-Prüfkörpern keine Kavitäten aufwei-

sen wird und die Breite dieses Bereichs außerdem vom Geometriefaktor S  abhängig 

ist (Tabelle 3-1).  

Tabelle 3-1. Ergebnisse der FE -Analyse  zur theoretischen relativen Breite des Rand-

bereichs ohne Kavitäten (b*/r)  in Abhängigkeit vom Geometriefaktor S. 

Geometriefaktor  S - 1.25 2.5 5.0 10.0 20.0 

Relative Breite des Ran d-
bereichs ohne Kavitäten  

(b*/r)  - - 0.43 0.20 0.10 0.05 
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Die Ergebnisse der FE-Simulationen wiesen keine Abhängigkeiten zwischen ʂ  

in Abhängigkeit der Prüfkörpergeometrie und der aufgebrachten Dehnung aus. 

Weitere Ergebnisse der FE-Analyse zum Grad der Spannungsmehrachsigkeit in 

uniaxialen und gekerbten Flach-Prüfkörpern sind im Anhang zu finden. 
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4 Experimentelles  

4.1 Werkstoffe  

Für diese Arbeit sind Kautschukmischungen genutzt worden, die vom Projekt-

partner Sumitomo Rubber Industries Ltd., Kobe (Japan) hergestellt wurden. Als 

Polymerbasis wurde nicht kristallisierender, nicht ölverstreckter Styrol-Butadien-

Kautschuk vom Typ SBR Nipol 1502 von Zeon Co. verwendet. Die Mischungsher-

stellung erfolgte im Innenmischer unter Zugabe typischer Rezepturbestandteile. Die 

vollständige Übersicht zu den Rezepturen der untersuchten Kautschukmischungen 

sind in Tabelle 4-1 zusammengefasst. Auf die Zugabe von Zinkoxid (kurz: ZnO), 

typischerweise als Vernetzungsaktivator für die Schwefelreaktion genutzt, wurde 

größtenteils gezielt verzichtet, um einen möglichen Einfluss von ZnO-Partikeln auf 

die Kavitation auszuschließen. Zu Vergleichszwecken wurden allerdings auch Kaut-

schukmischungen hergestellt, die ZnO mit unterschiedlichen Primärpartikeldurch-

messern enthalten. Die Kautschukmischungen wurden hinsichtlich des Füllstoffan-

teils variiert, d.h. der Rußanteil vom Typ N220 betrug zwischen 0 und 30 phr. 

Tabelle 4-1. Übersicht zu Rezepturen von in dieser Arbeit verwendete n Kautschuk -
mischungen  (Angaben in phr).  

Bezeic h-

nung  
SBR Ruß 

Stearin -

säure  

Alterungs -

schutz  
µZnO* nZnO**  

Beschleu -

niger  

Schw e-

fel  

tv*** 

[min] 

SBR00-1 100 0 2.0 2.0 0 0 0.6 0.6 23 

SBR00-2 100 0 2.0 2.0 0 0 1.3 1.4 21 

SBR00-3 100 0 2.0 2.0 0 0 1.9 2.0 20 

SBR00-4 100 0 2.0 2.0 2.0 0 1.3 1.4 13 

SBR00-5 100 0 2.0 2.0 0 2.0 1.3 1.4 13 

SBR10-1 100 10 2.0 2.0 0 0 1.3 1.4 16 

SBR20-1 100 20 2.0 2.0 0 0 1.3 1.4 17 

SBR30-1 100 30 2.0 2.0 0 0 1.3 1.4 19 

*ZnO mit durchschnittlichem Primärpartikeldurchmesser 0.600 µm 

**ZnO mit durchschnittlichem Primärpartikeldurchmesser 0.065 µm 

*** Vulkanisationszeit tv bei einer Temperatur von 170°C 

Die unvulkanisierten Kautschukmischungen wurden mittels Luftpost nach 

Deutschland transportiert und bis zur weiteren Verarbeitung im Kühlschrank bei 5 °C 

gelagert. Das Vulkanisationsverhalten der hergestellten Kautschukmischungen 

wurde am Rubber Process Analyser, TA Instruments, charakterisiert. Die für jede 

Kautschukmischung ermittelte charakteristische Vulkanisationszeit tv bei einer Tem-

peratur von 170°C diente als Referenzwert für die Prüfkörperherstellung. Der Form-

gebungs- und Vulkanisationsprozess erfolgte mittels Heizpressverfahren, wobei die 
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tatsächlichen Vulkanisationszeiten unter Berücksichtigung von tv sowie der Prüfkör-

perdicke festgelegt wurden. Pro 1 mm Prüfkörperdicke wurde tv um 1 min erhöht. 

Zwei verschiedene Plattentypen wurden für die späteren experimentellen Untersu-

chungen hergestellt. (i) Für die Herstellung von Pancake-Prüfkörpern wurden quad-

ratische Platten mit einer Kantenlänge von 90 mm und unterschiedlicher Dicke, 

zwischen 0.3 und 6.5 mm, vulkanisiert. (ii) Für die Untersuchungen an Rissspitzen 

wurden rechteckige Platten mit einer Breite von 80 mm und einer Länge von 4 mm 

hergestellt. Eine seitliche Wulst mit einem Durchmesser von 5 mm ermöglichte die 

solide Fixierung der Flach-Prüfkörper während der Experimente. 

4.2 Prüfkörper  

Eine konventionelle Werkstoffcharakterisierung erfolgte an standardisierten 

Prüfkörpergeometrien, die aus vulkanisierten Platten ausgestanzt wurden. Nachfol-

gend werden insbesondere die Details zu speziellen Prüfkörpern für die in dieser 

Arbeit durchgeführten in situ Experimente unter querdehnungsbehinderter Zugbelas-

tung vorgestellt. Alle Experimente wurden bei Raumtemperatur durchgeführt. 

Zur Herstellung von Pancake-Prüfkörpern wurden einzelne Proben aus der 

Mitte vulkanisierter Platten entnommen, um mögliche verarbeitungsbedingte Inho-

mogenitäten in den Randbereichen der Platten zu umgehen. Die Elastomerproben 

wurden zwischen die Stirnflächen zweier zylindrischer Probenhalter aus Polycarbo-

nat (PC) geklebt. Die Oberflächen der Stirnseiten dieser PC-Probenhalter wurden vor 

dem Kleben wie folgt präpariert: (i) Anschleifen mit Sandpapier, Körnung 120, (ii) 

Ausblasen von Schleifresten mittels Druckluft, (iii) Entfernung von restlichem Fett 

durch Spülen mit Ethanol. Die Oberfläche der SBR-Vulkanisate wurde zunächst mit 

Seifenwasser und schließlich ebenfalls mit Ethanol gereinigt. Für ungefüllte SBR-

Vulkanisate hatte sich der Klebstoff Loctite406, Henkel AG, als effektiv erwiesen. Für 

rußverstärkte SBR-Vulkanisate ist der Klebstoff Cyanolit® Gel 10, Panacol-Elosol 

GmbH, empfehlenswert. Das Kleben wurde mit einer mechanischen Handpresse 

realisiert. Nach Auftragen des Klebstoffs muss der Verbund mindestens für 2 min 

unter Druck vernetzen, nach ca. 24 h ist die Aushärtung des Klebstoffs abgeschlos-

sen. Nach der Aushärtung wurden die Ränder der Elastomerprobe sowie die Kleb-

stoffreste mit einem Skalpell vorsichtig entfernt. Für die verschiedenen experimentel-

len Untersuchungen wurden Pancake-Prüfkörper mit unterschiedlichen Durch-

messern benötigt. Vorversuche hatten gezeigt, dass solange das Durchmesser-

Dicken-Verhältnis konstant bleibt, das Deformations- und Schädigungsverhalten 

kaum beeinflusst wird. Für die in dieser Arbeit durchgeführten Experimente der in situ 

Dilatometrie, Mikrotomographie (µCT) und Synchrotron-Mikrotomographie (SRµCT), 

welche in den Kapiteln 4.5 und 4.6 näher beschrieben werden, wurden unterschiedli-

che Pancake-Prüfkörper verwendet. Ergänzend zu den Mischungsbezeichnungen 

(Tabelle 4-1) sind die Geometrieverhältnisse dieser Prüfkörper sowie deren Benen-

nungen Tabelle 4-2 zu entnehmen. Die Kombination von Mischungs- und Geomet-
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riebezeichnung ergibt schließlich die komplette Bezeichnung für Pancake-Prüfkörper, 

z.B. SBR00-1_5.0. 

Tabelle 4-2. Details zu Geometrien  von  in dieser Arbeit  verwendete n Pancake -Prüf -
körper n. 

Addendum  
Geometriefaktor  

Prüfkörper für 

Dilatometrie*  

Prüfkörper für 

µCT* 

Prüfkörper für 

SRµCT* 

S [-] r  [mm]  h [mm]  r  [mm]  h [mm]  r  [mm]  h [mm]  

_0.8 0.8 10 6.3 - - - - 

_2.5 2.5 10 2.0 5 1.0 - - 

_5.0 5.0 10 1.0 5 0.5 2.5 0.25 

_10.0 10.0 10 0.5 - - - - 

*r und h repräsentieren Radius und Dicke der Pancake-Prüfkörper 

Für Untersuchungen zur belastungsinduzierten Strukturänderung an Rissspit-

zen mittels Kleinwinkel-Röntgenstreuung (SAXS, Kapitel 4.7) wurden gekerbte Flach-

Prüfkörper mit einem ausgeprägten Längen-Breiten-Verhältnis genutzt. Die Prüfkör-

per hatten eine Breite B = 8 mm, eine Länge L = 4 mm sowie eine Dicke D = 2 mm. 

Mit Hilfe einer Rasierklinge wurde normal zur Hauptbelastungsrichtung eine Kerbe 

mit einer Anfangslänge a0 = 1 mm eingebracht. Analog zu Pancake-Prüfkörpern 

beeinflussen das Geometrieverhältnis sowie die Kerbtiefe von Flach-Prüfkörpern 

ebenfalls deren Spannungs- und Dehnungsfelder. Da in dieser Arbeit auf eine Geo-

metrievariation von gekerbten Flach-Prüfkörpern verzichtet wurde, ist eine ergänzen-

de Prüfkörperbezeichnung in diesem Zusammenhang nicht notwendig. Vor der 

Durchführung von SAXS-Experimenten wurden die gekerbten Flach-Prüfkörper 

vorbelastet, um eine lokale irreversible Schädigung an der Rissspitze zu initiieren. Da 

eine solche Vorbelastung zeitintensiv ist, war die Durchführung der Konditionierung 

direkt während einer Messzeit nicht realisierbar. Die Vorbelastung erfolgt unter 

folgenden Bedingungen: 

- Belastungsform: Sinus 

- Belastungsamplitude: ʀ = 0.3 

- Belastungsfrequenz: f = 4 Hz 

- Belastungszyklen: 40ó000 

Beispielhaft sind in Bild 4-1 in dieser Arbeit verwendete Pancake-Prüfkörper 

für in situ Dilatometrie und Röntgen-Mikrotomographie sowie gekerbte Flach-

Prüfkörper für Experimente der Kleinwinkel-Röntgenstreuung dargestellt. 
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Bild 4-1. Ausgewählte  Prüfkörper  für in situ  Experimente : (T-1) Pancake -Prüfkörper  für 
Dilatomet rie, (T-2) Pancake -Prüfkörper für Röntgen -Mikrotomographie  und  (T-3) ge-
kerbter Flach -Prüfkörper für Kleinwinkel -Röntgenstreuung.  

4.3 Konventionelle Charakterisierung der  Elastomere  

Die konventionelle Charakterisierung der physikalisch-mechanischen Eigen-

schaften der Elastomere orientierte sich an den folgenden teils standardisierten 

Untersuchungsmethoden: 

- Ermittlung der Dichte ʍ nach DIN EN ISO 1183-1:2019-09 

- Berechnung des hydrodynamischen Verstärkungsfaktors H ; Gleichung (2.2-2) 

- Ermittlung der Härte Sh-A nach DIN EN ISO 868:2003-10 

- Uniaxialer Zugversuch nach DIN 53504:2009-10 zur Ermittlung von ʎ(ʀ)  

- Bestimmung der Vernetzungsdichte ʉc mittels Quellexperimenten in Toluol 

nach klassischem Flory-Rehner-Ansatz [125] 

- Berechnung der mittleren Molmasse zwischen Netzknoten Mc anhand des 

Spannungs-Dehnungs-Verhaltens; Gleichungen (4.3-1) & (4.3-2) 

Nach James & Guth [126] gilt der in Gleichung (4.3-1) gezeigte Zusammen-

hang für die technische Spannung ʎ und der reduzierten Verstreckung (ʇ - ʇ-2). Aus 

dem Kurvenanstieg bei kleiner Dehnung, welcher ein Ausdruck für den Schubmodul 

G ist, kann die mittlere Molmasse zwischen Netzknoten Mc gemäß Gleichung (4.3-2) 

berechnet werden [2]. Dabei sind ʍ die Dichte des Elastomers, R  die ideale Gaskon-

stante und T  die Temperatur in Kelvin. Mc  ist ein Ausdruck sowohl für die chemische 

als auch physikalische Vernetzungsdichte, d.h. auch permanente Verschlaufungen 

werden darin berücksichtigt (Kapitel 2.2). 

„  Ὃ  ‗ ‗  ÍÉÔ Ὃ  
Ὁ

σ
 ÕÎÄ ‗  ‐ ρ (4.3-1) 

ὓ
”z Ὑ Ὕz

Ὃ
 (4.3-2) 
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4.4 Oberflächenanalyse  

Zur Analyse der Oberflächenmorphologie und zur Charakterisierung von Grö-

ße und Verteilung der Kavitäten auf den Bruchflächen wurden die Prüfkörper post 

mortem mikroskopisch untersucht. Dafür wurde ein digitales Lichtmikroskop vom Typ 

VHX 2000, Keyence Co., verwendet. Neben einer qualitativen Analyse erfolgte eine 

quantitative Bewertung der Größenverteilung von Kavitäten mit Hilfe der Software-

Werkzeuge von ImageJ und geeigneten Python-Skripten, z.B. für die Voronoi-

Analyse [127]. 

Eine hochauflösende Oberflächenanalyse zur Charakterisierung der Form von 

Kavitäten wurde insbesondere durch die Nutzung der Rasterelektronenmikroskopie 

(REM) mit einem Mikroskop vom Typ Ultra plus, Carl Zeiss NTS GmbH, realisiert. 

Für REM-Untersuchungen müssen die Oberflächen der Elastomerproben mit Platin 

beschichtet werden, um eine statische Aufladung infolge der Primärstrahlspannung, 

hier 12 keV, zu vermeiden. Für Untersuchungen an Querschnitten von Pancake-

Prüfkörpern wurden diese bei -78 °C unter Kohlenstoffdioxid-Atmosphäre, d.h. kryo-

gen, angeschnitten. Dafür wurde ein Ultramikrotom UC7, Leica Microsystems GmbH, 

genutzt. Des Weiteren wurde für ausgewählte Elastomere die stoffliche Zusammen-

setzung anhand einer Elementanalyse mittels energiedispersiver Röntgen-

Spektroskopie (engl.: energy dispersive X-ray spectroscopy, EDX) bewertet. Auf 

diese Art konnte die Verteilung von chemischen Elementen einzelner Rezepturbe-

standteile, wie z.B. Schwefel oder Zink, analysiert werden. 

4.5 In situ  Dilatometrie  an Pancake -Prüfkörpern  

Messprinzip  

Das Grundprinzip der in situ Dilatometrie besteht darin, neben dem mechani-

schen Verhalten auch Informationen zur Volumenänderung eines Prüfkörpers zu 

erhalten. Die relative Volumenänderung kann ermittelt werden, indem ein Prüfkörper 

in einer einseitig offenen, mit einer Flüssigkeit gefüllten Messzelle mechanisch belas-

tet wird. Sobald sich durch äußere Krafteinwirkung nicht ausschließlich die Form, 

sondern auch das Volumen des Prüfkörpers ändert, wird ein Teil des Flüssigkeits-

volumens aus der Messzelle verdrängt. Diese Verdrängung ist messbar, in dem z.B. 

die Füllstandsänderung in einer angeschlossenen Kapillare optisch verfolgt wird. 

In Bild 4-2 ist der Aufbau eines in dieser Arbeit durchgeführten Dilatometrie-

Experiments schematisch dargestellt. Im Verlauf dieses Kapitels werden konstruktive 

Details der Messzelle beschrieben und der prinzipielle Versuchsablauf erläutert. 
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Bild 4-2. Prinzipdarstellung der in situ  Dilatometrie zur Ermittlung von Kraft -

Verschiebungs -Kurven , F  und   l, sowie  der  optischen Bestimmung der  Volumenänd e-
rung ɝV. 

Konstruktive Details der Messz elle  

In dieser Arbeit wurde für die Durchführung der in situ Dilatometrie eine spezi-

ell konstruierte und gebaute Messzelle verwendet. Deren wichtigste Komponenten 

sind in Bild 4-3 markiert und werden nachfolgend näher erläutert. 

 

Bild 4-3. Wichtige Komponenten der Dilatometerzelle: (D-1) Glasrohr, (D-2) Montag e-
platten, (D-3) Pancake -Prüfkörper, (D-4) Edels tahlgestänge, (D-5) Dehnungsaufne h-
mer,   (D-6) Kalib rierte Kapillaren, (D -7) Hähne; d ie eingefärbte Flüssigkeit ist nicht 
gezeigt .  
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Das Glasrohr (D-1) ist zwischen zwei Montageplatten aus Messing (D-2) plat-

ziert und umhüllt einen Pancake-Prüfkörper (D-3). Die Verbindung zwischen Glasrohr 

und Messingplatten ist durch O-Ringe abgedichtet, sodass der Innenraum mit einer 

eingefärbten Flüssigkeit gefüllt werden kann. Aus Gründen der Übersichtlichkeit, ist 

die Dilatometerzelle im Bild 4-3 ohne Flüssigkeit abgebildet. Die Wahl des verwende-

ten Farbstoffs zur Einfärbung der Flüssigkeit ist uneingeschränkt, solange ausrei-

chend Kontrast für die optische Analyse an den Kapillaren sichergestellt ist. Der 

untere Prüfkörperhalter ist über eine Gewindeverbindung im Inneren der Zelle mit der 

unteren Montageplatte verbunden. Der obere Prüfkörperhalter ist über eine Gewin-

deverbindung mit einem Edelstahlgestänge (D-4) gekoppelt. Nach dem Einbau eines 

Pancake-Prüfkörpers kann die Dilatometerzelle in einer Universalprüfmaschine 

befestigt werden, wobei die Montage beispielsweise über Bolzenverbindungen 

erfolgen kann. Für die Experimente in dieser Arbeit wurde eine Prüfmaschine vom 

Typ Z010, Zwick Roell GmbH & Co. KG, verwendet. Über (D-4) wird die Krafteinlei-

tung in den fixierten Pancake-Prüfkörper realisiert, wenn die Traverse der Prüfma-

schine sich bewegt. Die resultierende Kraft ist mit geeigneten Kraftsensoren zu 

messen. Die Verschiebung, welche der Prüfkörper erfährt, wird präzise über ein 

Ansatz-Extensometer (D-5) mit einer Auflösung von 0.02 µm ermittelt. Neben den 

mechanischen Kenngrößen, wird auch die relative Volumenänderung ermittelt. Die 

Messzelle ist über Silikonschläuche mit zwei kalibrierten Kapillaren verbunden (D-6), 

so dass eine Volumenänderung des Prüfkörpers in einer Füllstandsänderung in den 

Kapillaren resultiert. Diese Füllstandsänderung wird mit einer CCD-Kamera mvBlue-

Fox, MATRIX VISION GmbH, verfolgt und bestimmt. Die genutzte Kamera hat eine 

Bildauflösung von 1280 x 1024 Pixel und eine Pixelgröße von 5.3 µm. Unter Kenntnis 

des Innendurchmessers der kalibrierten Kapillare kann aus der Füllstandsänderung 

schließlich die relative Volumenänderung berechnet werden. Die Nutzung von zwei 

kalibrierten Kapillaren zeichnet den in dieser Arbeit genutzten neu entwickelten 

experimentellen Aufbau aus. Die eine Kapillare hat einen Innendurchmesser von      

1 mm, um den Bereich kleiner Volumenänderungen bei Dehnungen 0 < ʀ < 0.5 

präzise abbilden zu können. Die andere Kapillare hat einen Innendurchmesser von   

3 mm, um den Bereich großer Volumenänderungen bei Dehnungen 0.5 > ʀ > 6.0 

abzudecken. Der Fluss zwischen den beiden Kapillaren kann durch Öffnen und 

Schließen der zugehörigen Abstellhähne (D-7) kontrolliert werden. 

Versuchsdurchführung  und Datenauswertung  

Die Versuchsdurchführung der in situ Dilatometrie erfolgte nach einem opti-

mierten Protokoll. Nach dem Einbau der Dilatometerzelle wurden die Messprogram-

me der Prüfmaschine sowie der optischen Analyse konfiguriert und das Experiment 

gestartet. Eine ausführliche Beschreibung einzelner Arbeitsschritte sowie wichtige 

Empfehlungen zur Durchführung der in situ Dilatometrie sind dem Anhang beigefügt. 

Im Ergebnis der in situ Dilatometrie werden mechanische Kenngrößen, wie die auf 
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den Prüfkörper wirkende Kraft F und die Dicken- bzw. Längenänderung des Prüfkör-

pers ɝh, ermittelt. Mit diesen Daten können unter Berücksichtigung der ursprüngli-

chen Prüfkörpergeometrie mit der Grundfläche A0 und der Dicke h (Bild 4-4) die 

technische Spannung ʎ  sowie die technische Dehnung ʀ  gemäß den Gleichungen 

(4.5-1) und (4.5-2) berechnet werden. 

 

Bild 4-4. Prinzipdarstellung eines  Pancake -Prüfkörpers m it der Dicke h und dem    

Radius r. Die Kraft F  wirkt in axialer Richtung.  

„
Ὂ

ὃ
 (4.5-1) 

‐
ЎὬ

Ὤ
 (4.5-2) 

Während die Berechnung von ʎ  und ʀ  aus den experimentell ermittelten 

Kraft-Verschiebungs-Daten gemäß DIN 53504:2009-10 standardisiert ist, ist die 

Ermittlung der relativen Volumenänderung J komplexer. Zunächst wird die optisch 

ermittelte Verschiebung der Flüssigkeitssäule in den Kapillaren ɝX  ausgehend von 

der Höhe der Flüssigkeitssäule zu Beginn X0 und während des Experiments Xʀ  

berechnet. 

Ўὢ  
ὢ  ὢ

ὢ
 (4.5-3) 

Aus ɝX  kann unter Berücksichtigung des Innendurchmessers der jeweiligen 

Kapillare, d1 = 1 mm und d2 = 3 mm, die gemessene Volumenänderung ɝVmess be-

rechnet werden. Da sich die Kolbenstange (D-4 in Bild 4-3) aus der Dilatometerzelle 

heraus bewegt, verringert sich das verdrängte Volumen in der Zelle. Deshalb muss, 

unter Berücksichtigung von Kolbendurchmesser, dK = 6 mm, und Verschiebung der 

Kolbenstange ɝlk  der additive Term VK  beachtet werden. Die effektive Volumenän-

derung ɝV  ergibt sich schließlich aus der Summe von ɝVmess und VK. 

Ўὠ  Ўὠ  ὠ  
“
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Ὠ Ўzὰ (4.5-4) 

Die relative Volumenänderung  J  (Kapitel 3.1) ist der Quotient aus der experi-

mentell ermittelten Volumenänderung ɝV und des ursprünglichen Prüfkörpervolu-
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mens V0 unter Berücksichtigung von Prüfkörperradius und -durchmesser, r  und h 

(Tabelle 4-2). 

ὐ  
ῳὠ

ὠ
  
ῳὠ

“ὶόὬ
 (4.5-5) 

Ergänzende Experimente mit Hochgeschwindigkeitskamera  

Ausgewählte Experimente an Pancake-Prüfkörpern wurden ohne Flüssig-

keitsgefüllte Dilatometerzelle, dafür mit einer Hochgeschwindigkeitskamera vom Typ 

FASTCAM Mini AX200 type 540k-M-16 GB, Photron Deutschland GmbH, durchge-

führt. Ziel dieser Untersuchungen war, das finale Versagen von Pancake-Prüfkörpern 

zu visualisieren. Die Bildrate der Aufnahmen betrug 5000 pro Sekunde. Die Bildgrö-

ße ist 1024 x 1024 Pixel bei einer Pixelgröße von 16 µm. Der finale Versagensverlauf 

konnte anhand der Aufnahmen sowohl qualitativ, z.B. über die Form des makrosko-

pischen Risses, als auch quantitativ, z.B. über die Risswachstumsgeschwindigkeit, 

analysiert werden. 

4.6 In situ  Röntgen -Mikroto mographie  an Pancake -Prüfkörpern  

Messprinzip  

Röntgen-Mikrotomographie ist ein kontakt- und zerstörungsfreies bildgeben-

des Messverfahren. Dabei wird das zu untersuchende Objekt mit Röntgenphotonen 

durchstrahlt und Unterschiede in deren Absorptionsverhalten für einzelne Phasen im 

Objekt werden gemessen. Die Unterschiede im Absorptionsverhalten sind maßgeb-

lich von der Dichte und der Atomzahl der zu untersuchenden Bestandteile einer 

Probe sowie von der verwendeten Röntgenstrahlenergie abhängig. Mit Hilfe des 

Lambert-Beer´schen Gesetzes lässt sich ausdrücken, wie die transmittierte, d.h. 

gemessene, Strahlintensität Is mit der ursprünglichen Strahlintensität I0 über die 

Einflussparameter werkstoffspezifischer linearer Absorptionskoeffizient ɻ  und Dicke 

des durchstrahlten Objekts D  zusammenhängen; Gleichung (4.6-1). Nach Fourier-

Transformation der experimentellen Daten können den rekonstruierten Schnittbildern 

3D-Informationen zu morphologischen Phasen eines Objekts entnommen werden. 

Ὅ  Ὅ
ᶻ

 (4.6-1) 

Als Strahlenquelle für die Röntgen-Mikrotomographie werden für Laborgeräte 

(µCT) typischerweise Röntgenröhren verwendet. Für Messungen an Elektronenbe-

schleunigern (SRµCT) wird Synchrotronstrahlung genutzt. SRµCT zeichnet sich 

gegenüber konventioneller µCT insbesondere durch folgende Vorteile aus: (i) höhere 

Parallelität der Strahlen, d.h. höhere Kohärenz, (ii) höhere Anzahl an Photonen pro 

Zeiteinheit, d.h. höheren Fluss (engl.: flux), (iii) höhere Anzahl an Photonen je Volu-

meneinheit, d.h. höhere Brillianz [128]. Im Vergleich zu konventioneller µCT können 
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mittels SRµCT 3D-Rekonstruktionen erstellt werden, die bei gleichem Objektvolumen 

eine höhere räumliche Auflösung und einen höheren Phasenkontrast ermöglichen. 

In Bild 4-5 und Bild 4-6 sind die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten µCT- 

und SRµCT-Experimente schematisch dargestellt. 

 

Bild 4-5. Prinzipdarstellung der in situ  µCT zur Analyse lokaler Schädigungen inne r-
halb von Pancake -Prüfkörpern bei definierten Belastungsstufen, d.h. bei Kraft F oder  

Verschiebung l. 

 

Bild 4-6. Prinzipdarstellung der in situ  SRµCT zur hochauflösenden Analyse kleinster 
Schädigungen innerhalb von Pancake -Prüfkörpern bei definierten Belastungsstufen, 
d.h. bei Kraft F oder Verschiebung l. 
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Konstruktive  Details von verwendeten Messzellen  

Um für µCT-Experimente die notwendige Zugbelastung auf Pancake-Prüf-

körper zu übertragen, wurde eine weitere Messzelle speziell konstruiert und gebaut. 

Bild 4-7 zeigt die erste Entwicklungsstufe dieser Messzelle mit den wichtigsten 

Komponenten. Eine Grundbedingung für eine Messzelle für µCT-Experimente ist, 

dass das Gehäuse die Röntgenstrahlung nicht negativ beeinflusst, d.h. zu stark 

streut oder absorbiert. Aus diesem Grund wurde für das Gehäuse Polycarbonat 

gewählt. 

 

Bild 4-7. Erste  Entwicklungsstufe der Messzelle  für  µCT-Experimente : (C-1) Kraft -
sensor,  (C-2) Pancake -Prüfkörper, (C-3) Gewindestange, (C-4) Mutter, (C-5) Stirnseite . 

Ein Kraftsensor (C-1) von Burster Präzisionsmesstechnik GmbH & Co KG mit 

einem Messbereich von 0 bis 500 N ist zwischen dem Pancake-Prüfkörper (C-2) und 

einer Gewindestange (C-3) über Gewindeverbindungen in Reihe geschaltet. Durch 

Drehen der Mutter (C-4) auf dem hoch präzisen Trapezgewinde erfolgt die Kraftein-

leitung über die Stirnseite des PC-Gehäuses (C-5) in den Pancake-Prüfkörper. 

Sowohl Kraft als auch Verschiebung können als Mess- bzw. Regelungsgröße fungie-

ren. Typischerweise wurde eine stufenweise, verschiebungsgeregelte Belastung 

unter quasi-statischen Bedingungen durchgeführt und an ausgewählten Belastungs-

stufen erfolgten die µCT-Scans. Die µCT-Scans wurden erst zwei Minuten nach 

Aufbringung der Deformation gestartet, um mögliche Artefakte in den rekonstruierten 

Schnittbildern durch Bewegung des Pancake-Prüfkörpers infolge der einsetzenden 

Spannungsrelaxation zu vermeiden. 

Bild 4-8 zeigt die zweite, mit einem Linearantrieb erweiterte Entwicklungsstufe 

der Messzelle für µCT-Experimente. (A-1) zeigt den Pancake-Prüfkörper. Die Kraft-

messdose (A-2) ist über einen Adapter (A-3) mit dem beweglichen Stempel des 

Linearantriebs (A-4) verbunden. Der Antrieb ist ein Hochlast-Linearaktor vom Typ    

L-239.50SD, Physik Instrumente (PI) GmbH & Co. KG. Mit einem selbst geschriebe-

nen Programm können der Linearantrieb gesteuert und die mechanischen Messda-

ten Kraft und Verschiebung zeitsynchronisiert gespeichert werden. Die instrumentier-

te Prüfvorrichtung kann über eine Halterung mit Schnellspannsystem (A-5) direkt auf 

dem Schlitten des Labor-Tomographen befestigt werden. 
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Bild 4-8. Zweite Entwicklungsstufe der Messzelle für µCT: (A-1) Pancake -Prüfkörper,   
(A-2) Kraftsensor,  (A-3) Adapter , (A-4) Linearantrieb und  (A-5) Befestigungselement .  

Neben µCT- wurden in dieser Arbeit auch SRµCT-Experimente am Deutschen 

Elektronen-Synchrotron (DESY) in Hamburg durchgeführt. Ziel war, mittels Synchrot-

ronstrahlung eine höhere räumliche Auflösung und einen höheren Phasenkontrast zu 

erhalten. SRµCT-Experimente wurden im Rahmen einer Messzeit an der PETRA III 

Imaging-Beamline P05 [129] durchgeführt. Für SRµCT-Experimente wurde eine 

vorhandene Messzelle genutzt, welche von Wissenschaftlern des Instituts für Werk-

stoffforschung, Helmholtz-Zentrum Geestacht, entwickelt und gebaut wurde. Wie in 

Bild 4-9 dargestellt, ähnelt die Bauweise dieser Messzelle denen in Bild 4-7 und 4-8 

gezeigten, lediglich die Ausrichtung der Messzelle ist in diesem Fall vertikal. 

 

Bild 4-9. Experimentell er Aufbau für SRµCT-Experimente:  (SR-1) Pancake -Prüfkörper, 
hier von Hülse verdeckt , (SR-2) Kraftsensor und Befestigu ngsplatte,  (SR-3) Linear -
antrieb, (SR-4) CCD-Kamera.  

Um eine möglichst hohe räumliche Auflösung zu erreichen, musste das zu 

durchstrahlende Prüfkörpervolumen minimiert werden. Für SRµCT-Experimente wur-

den deshalb Pancake-Prüfkörper mit den Maßen r = 2.5 mm und h = 0.25 mm ver-

wendet. Die Fixierung der Pancake-Prüfkörper (SR-1) in dieser Messzelle wurde 

über Schraubenverbindungen realisiert, wobei die Herausforderung darin bestand, 
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die Prüfkörper kraftfrei, d.h. ohne Vorbelastung, einzubauen. Die Messzelle aus 

Polyetheretherketon (kurz: PEEK) wurde nach Fixierung der Pancake-Prüfkörper auf 

dem Rotationstisch verschraubt, wo auch der Kraftsensor (SR-2) verbaut war. Für 

diese Prüfvorrichtung [130] wurde ein Linearantrieb (SR-3) vom Typ MA-35, Physik 

Instrumente (PI) GmbH & Co. KG, genutzt. Die transmittierte Röntgenstrahlung 

wurde von einem hochempfindlichen CMOS-Bildsensor, Typ CMV20000, ams AG, 

detektiert. 

Experimentelle Parameter  

Für µCT-Experimente wurde in Kooperation mit dem Max-Bergmann-Zentrum der TU 

Dresden ein präklinischer Labor-Tomograph vom Typ vivaCT75, SCANCO Medical 

AG, genutzt. Zur Untersuchung des Kavitationsbeginns, d.h. der Nukleierung der 

ersten Kavitäten, wurden SRµCT-Experimente an der Imaging-Beamline P05 am 

DESY durchgeführt. In Tabelle 4-3 sind wichtige Parameter der µCT- und SRµCT-

Experimente zusammengefasst. 

Tabelle 4-3. Übersicht zu technischen Parametern von  µCT- und SRµCT -Experimente n. 

 µCT SRµCT 

Strahlungsquelle  Röntgenröhre Synchrotron 

Gerät/Beamline  
vivaCT 75, 

SCANCO Medical AG 

Imaging-Beamline P05, 

PETRA III, DESY 

Strahltyp  Kegelstrahl Parallelstrahl 

Scan-Methode  Absorption Phasenkontrast 

Energie  45 kV 30 keV 

Elektrischer Strom  177 µA 100 mA 

Blickfeld  1.2 mm x 4.1 mm 6.5 mm x 5.0 mm 

Winkelinkrement  0.12 ° 0.15 ° 

Pixelauflösung  10 µm 2.5 µm 

Belichtungszeit  130 ms 120 ms 

Scan-Dauer  15 min 20 min 

Versuchsdurchführung und Datenauswertung  

Die Versuchsdurchführung von in situ µCT und SRµCT erfolgte nach einem 

optimierten Protokoll. Nach dem Einbau der Messzelle in der jeweiligen Experimen-

tierumgebung, d.h. Labor-Tomograph oder SRµCT-Beamline, wurden die Messpro-

gramme der Messzellen sowie der Mikrotomographie konfiguriert und das Experi-

ment gestartet. Eine ausführliche Beschreibung einzelner Arbeitsschritte sowie 

wichtige Empfehlung zur Durchführung sind dem Anhang beigefügt. 
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Neben den mechanischen Größen technische Spannung und Dehnung kön-

nen aus den rekonstruierten Schnittbildern lokale Informationen zu Kavitäten in 2D 

oder 3D abgeleitet werden. Dank der ortsaufgelösten Information zur Kavitätenpopu-

lation kann die effektive belastete Prüfkörperfläche Aeff   ermittelt werden, welche sich 

infolge der Kavitation mit fortschreitender Belastung verringert. Damit kann die wahre 

Spannung in Pancake-Prüfkörpern ʎwahr,m berechnet werden. 

„ ȟ    (4.6-2) 

Unter Annahme von Inkompressibilität kann die wahre Spannung unter uni-

axialer Zugbelastung ʎwahr,u aus der technischen Spannung ʎ  und der Verstreckung 

ʇ  mit ‗ ‐ ρ berechnet werden. 

„ ȟ  „z  ‗ (4.6-3) 

4.7 In situ  Kleinwinkel -Röntgenstreuung  an gekerbten Flach -Prüfkörpern  

Messprinzip  

Die Röntgenstreuung ist eine kontakt- und zerstörungsfreie Methode, die zur 

Strukturaufklärung an Polymeren geeignet ist. Dabei können lokale Informationen 

zum Streuverhalten verschiedener Phasen eines Objekts über mehrere Längens-

kalen hinweg detektiert werden. Neben einer Röntgenröhre als Strahlungsquelle wird 

heutzutage vermehrt ein Synchrotron genutzt. Dort werden Positronen und Elektro-

nen nahezu auf Lichtgeschwindigkeit beschleunigt. Durch Ablenkung dieser Teilchen 

wird Röntgenstrahlung erzeugt, was mit Hilfe von Bending-Magneten, Wiggler oder 

Undulatoren erreicht werden kann. Der Röntgenstrahl wird zunächst verstärkt und 

über Monochromatoren, Spiegel und Schlitze auf das gewünschte Eigenschaftsprofil 

hinsichtlich Wellenlänge und Form gebracht. Anschließend kann der definierte Rönt-

genstrahl für Streuexperimente in den Beamlines genutzt werden. Die wesentlichen 

Merkmale der Synchrotron-Röntgenstreuung wurden bereits in Kapitel 4.6 benannt. 

Neben der hohen räumlichen Auflösung kann auch eine hohe zeitliche Auflösung bei 

diesen Experimenten erreicht werden, sodass örtlich und zeitlich begrenzte tempera-

tur- oder belastungsabhängige Effekte untersucht werden können. Für die Struktur-

analyse ist maßgeblich, wie groß die Unterschiede in der Elektronendichte benach-

barter Phasen einer bestrahlten Struktur sind. 

Bei der Durchführung von Röntgenstreu-Experimenten an Elastomeren wird 

ein endliches Volumenelement eines zu untersuchenden Objekts mit einer Belich-

tungszeit von typischerweise 100 - 2000 ms bestrahlt. Der einfallende Röntgenstrahl 

ist durch dessen Intensität I0 definiert und wird durch Absorption und Streuung ab-

geschwächt. Ein Detektor hinter dem zu bestrahlenden Objekt dient der Ermittlung 

der Intensität des gestreuten Strahls Is  sowie der Streuwinkel 2ʃ. 
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Für den Röntgenstrahl mit der Wellenlänge ʇ0 und dem Streuwinkel 2ʃ  kann 

der Betrag des Streuvektors q, d.h. die Streuvektorlänge q mit der Einheit nm-1, 

bestimmt werden [128, 131]. 

ȿ▲ȿ ή   ÓÉÎ—  (4.7-1) 

Größe und Orientierung streuender Strukturen korrespondieren mit den detek-

tierten Streuintensitäten und -winkeln. Prinzipiell kann unterschieden werden, ob sich 

die Orientierung in oder normal zur Belastungsrichtung ergibt. Die experimentell 

ermittelten Daten der Röntgenstreuung repräsentieren jedoch Informationen im 

reziproken Raum und müssen, zum besseren Verständnis, mittels Fourier-Trans-

formation in den realen Raum umgewandelt werden. Die Größe einer Struktureinheit 

im realen Raum SP  kann aus der Streuvektorlänge q abgeschätzt werden [128]. 

Ὓ    (4.7-2) 

Ein nicht zu vernachlässigender Aspekt ist allerdings, dass kein konkretes 

räumliches Bild aus dem Streuverhalten abgeleitet werden kann. Dies ist damit zu 

begründen, dass die experimentell ermittelten Streuintensitäten nach der Fourier-

Transformation lediglich Amplituden- jedoch keine Phaseninformationen enthalten. 

Das heißt, dass diesen Streudaten keine Aussage zur konkreten Struktur entnom-

men werden kann. Dies ist bislang ausschließlich über nachträgliche Modellierung 

des Streuverhaltens realisierbar [132]. Verdeutlicht wird die Diskrepanz zwischen 

den Informationen der Elektronendichteunterschiede und den Streuintensitäten 

typischerweise mit dem Ămagischen Quadratñ, welches die Zusammenhänge zwi-

schen den Informationen experimenteller Daten im reziproken und realen Raum 

schematisch darstellt [128]. Für die Transformation der Informationen aus dem 

reziproken in den realen Raum müssen die experimentellen Parameter (i) Prüfkör-

per-Detektor-Abstand, (ii) Wellenlänge des einfallenden Röntgenstrahls und (iii) 

räumliche Auflösung des Detektors berücksichtigt werden. Kleinwinkel-

Röntgenstreuung (SAXS) zeichnet sich dadurch aus, dass verhältnismäßig kleine 

Streuwinkel detektiert werden. Mit der Ermittlung von Streuwinkeln von 2ʃ < 3 °, 

können bei einer typischen Wellenlänge von 0.1 nm und einem Prüfkörper-Detektor-

Abstand von 4 m, Struktureinheiten, wie Kavitäten, mit einer Größe von 5 - 150 nm 

analysiert werden. Kleinere Streuwinkel, d.h. größere Strukturen, können mit ultra-

SAXS (USAXS) untersucht werden, in dem z.B. der Prüfkörper-Detektor-Abstand auf 

über 10 m erhöht wird. Kleine Strukturen mit einer Größe von weniger als 5 nm, wie 

z.B. kristalline Bereiche, können mit Weitwinkel-Röntgenstreuung (WAXS) charakte-

risiert werden, wobei der Prüfkörper-Detektor-Abstand oft nur wenige Zentimeter 

beträgt [131]. 
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Details zur Messstrecke am Deutschen Elektronen -Synchrotron (DESY)  

Die Randbedingungen für an der PETRA III Mikrofocus-Beamline P03 (DESY) 

[133] durchgeführten SAXS-Experimente sind in Tabelle 4-4 zusammengestellt. 

Tabelle 4-4. Übersicht zu technischen Parametern von  SAXS-Experimente n. 

 SAXS 

Strahlungsquelle  Synchrotron 

Gerät/Beamline  
Mikrofokus-Beamline P03, 

PETRA III, DESY 

Strahltyp  Parallelstrahl 

Scanmethode  Transmission 

Energie  13 keV 

Elektrischer Strom  100 mA 

Prüfkörper -Detektor -Abstand  4 m 

Belichtungszeit  500 ms 

Detektionsbereich  0.05 < q < 3.0 nm
-1

 

 

Um belastungsinduzierte strukturelle Änderungen untersuchen zu können, 

wurde eine speziell konstruierte und gebaute Mikro-Zugvorrichtung (kurz: MZV) an 

der Beamline genutzt. Bild 4-10 zeigt die MZV als 3D-Konstruktionsdarstellung. Die 

zwei Schrittmotoren (M-1) können in variablen Klemmen (M-2) fixierte Prüfkörper 

beliebiger Geometrie monoton oder zyklisch belasten. Der Kraftsensor (M-3) dient 

zur Ermittlung der mechanischen Spannungswerte. Die lokalen Dehnungsänderun-

gen lassen sich optisch über eine Kamera verfolgen. Die MZV ist auf einem Monta-

getisch mit einem Hexapod, Physik Instrumente (PI) GmbH & Co. KG, und einem 

Drehtisch, Huber Diffraktionstechnik GmbH & Co. KG, befestigt. Die Kanäle der 

Motoren waren vollständig in die Steuerungs- und Regelungstechnik der Beamline 

integriert. Über die Bewegung des Hexapods konnten die Prüfkörper im Röntgen-

strahl bewegt werden, um z.B. eine Rissspitze abscannen zu können. Sowohl An-

passung der Röntgenstrahleigenschaften als auch Steuerung der MZV waren über 

Fernsteuerung aus dem Kontrollraum realisierbar (engl.: remote control). 
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Bild 4-10. 3D-Darstellung der Mikro -Zugvorrichtung für SAXS -Experimente : (M-1) 
Schrittmotoren, (M-2) Prüfkörperklemmen, (M-3) Kraftsensor, (M-4) Temperiereinheit.  

Versuchsdurchführung  

Die Versuchsdurchführung der in situ SAXS-Experimente erfolgte nach einem 

optimierten Protokoll, welches ausführlich im Anhang beschrieben ist. Prinzipiell 

wurden die SAXS-Experimente überwiegend an gekerbten, vorbelasteten Flach-

Prüfkörpern durchgeführt. Teilweise wurden auch SAXS-Experimente mittels Ein-

Punkt-Messungen unter uniaxialer Zugbelastung an Streifenprüfkörpern ausgewähl-

ter Elastomere realisiert. Ziel war, zu untersuchen, ob Kavitation auch bei uniaxialer 

Zugbelastung detektiert werden kann. Typischerweise werden für die Durchführung 

von SAXS-Messungen zwei Varianten genutzt: (i) Ein-Punkt-Messungen, (ii) 1D- 

oder 2D-Scans mit festgelegter Schrittweite, typischerweise 25 µm. Dabei wurde die 

Zugbelastung der Flach-Prüfkörper sowohl stufenweise als auch kontinuierlich reali-

siert. Bild 4-11 zeigt den prinzipiellen experimentellen Aufbau eines 2D-SAXS-Scans 

an einem gekerbten Flach-Prüfkörper. 

 

Bild 4-11. Schematischer Aufbau eines SAXS -Experiments an gekerbte m Flach -
Prüfkörper : (X-1) Prüfkörper, (X-2) Kamera und Spiegel mit Loch, (X-3) Scanbereich, 
(X-4) einfal lender Röntgenstrahl, (X-5) gestreuter Röntgenstrahl, (X-6) SAXS-Detektor.  

Flach-Prüfkörper (X-1) wurden normal zur Strahlrichtung auf Zug belastet und 

verschiebungsgeregelt gehalten. Über einen Spiegel mit Loch, durch welches der 
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Röntgenstrahl hindurch konnte, erfolgte die optische Bestimmung der lokalen Deh-

nung (X-2). Ein festgelegter Rissspitzenbereich (X-3) wurde vom einfallenden Rönt-

genstrahl (X-4) durchdrungen und lenkte diesen teilweise ab (X-5). Auf einem hoch-

auflösenden Detektor (X-6), z.B. Pilatus 1M, DECTRIS Ltd., wurde ein 2D-Streubild 

aufgenommen, aus welchem Informationen zur Struktur abgeleitet werden konnten. 

Der Anteil transmittierter Strahlung wurde auf einem Primärstrahlfänger (engl.: beam-

stop) gebremst, um eine Schädigung des Detektors zu verhindern. Die Beamstop-

Diode diente außerdem zur Ermittlung der zugehörigen Strahlintensität IBS, mit wel-

cher beispielsweise die Dickenänderung eines auf Zug belasteten Prüfkörpers ermit-

telt werden kann (siehe Anhang). 

Datenbearbeitung und -auswertung  

Bearbeitung und Auswertung von SAXS-Daten erfolgten ebenfalls nach einem 

optimierten Protokoll und wurden mit Python-Skripten realisiert. Einige relevante 

Befehle dieser Skripte sind im Anhang dieser Arbeit aufgelistet. Nachfolgend sind 

wichtige Schritte der Datenverarbeitung und -auswertung erläutert. 

Für eine qualitative Bewertung von Ergebnissen aus Streuexperimenten kön-

nen Streubilder in 2D-Darstellung genutzt werden. Tritt mikrostrukturelle Schädigung, 

z.B. Kavitation, ein, wird sich eine messbare Differenz in der Elektronendichte zwi-

schen Kavität und Matrix ergeben. Die Kavitäten wirken als zusätzlich streuende 

Struktureinheiten, was sich in einer erhöhten Anisotropie sowie höheren Intensitäten 

im Streubild äußert. Bild 4-12 zeigt repräsentativ die Merkmale eines Streubilds vor 

und nach Kavitation. Typischerweise kann dem homogenen Streubild eines unbelas-

teten Elastomers (links), das flammenförmige, anisotrope Streubild nach Kavitation 

(rechts) gegenübergestellt werden. 

 

Bild 4-12. Repräsentative 2D -SAXS-Daten eines ungefüllten Elastomers : Homogenes 
Streuverhalten bei ʀ = 0 (links) und i nhomogenes Streuverhalten infolge Kavitatio n bei 

ʀ > 0 (rechts) . Die Deformation sr ichtung liegt entlang der x-Achse.  
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Bild 4-12 zeigt die Ausrichtung der Komponenten des Streuvektors q  sowie 

den Azimutwinkel ʔ. Durch Integration der Streuintensität Is über den Streuvektor q 

kann die Streuinvariante Q  berechnet werden. Q  ist ein Maß für das Streuverhalten 

eines Werkstoffs und typischerweise ein werkstoffimmanenter Kennwert. Infolge 

struktureller Änderung oder Schädigung kann Q jedoch belastungsinduziert variieren. 

Beispielsweise nimmt Q  infolge von Kavitation signifikant zu [73]. 

ὗ  ὍήὨή      ÍÉÔ ▲ ήȟήȟή  (4.7-3) 

Unter der Annahme von Fasersymmetrie um die Richtung q3 folgt, dass Is über 

die Anteile q1 und q2 mittels Integration berechnet werden kann [128]. 

ὗ ς“ ή Ὅzή ȟή Ὠή Ὠή (4.7-4) 

Obwohl nach Gleichung (4.7-4) theoretisch über den gesamten reziproken 

Raum integriert werden muss, können die Integrationsgrenzen ganz praktische 

Werte annehmen. Anstatt einer Extrapolation bis unendlich, wird typischerweise der 

Randbereich des Detektors für qmax gewählt, da dort Is gegen null tendiert. Für die 

Integration nach innen kann die Beamstop-Größe als Maß für qmin angesetzt werden. 

Für die in dieser Arbeit angestrebte Analyse betragen qmax = 0.445 nm-1 und              

qmin = 0.045 nm-1. 

Unter Verwendung des kartesischen Koordinatensystems können die Anteile 

des Streuvektors q  schließlich wie folgt ausgedrückt werden q3 = qx und q12 = qy. 

ὗ ς“ ή Ὅ ήȟή
Ȣ

Ȣ

 ὨήὨή
Ȣ

Ȣ

 (4.7-5) 

Für eine quantitative Analyse der Streudaten können die Ergebnisse aller-

dings zunächst auch im eindimensionalen Raum betrachtet werden. Dabei wird, wie 

in Bild 4-13 gezeigt, typischerweise die Streuintensität Is  als Funktion der Streuvek-

torlänge q aufgetragen. Geeignete Ansätze zur Auswertung von SAXS-Daten für die 

Charakterisierung von Kavitäten sind nachfolgend kurz erläutert: 

- Darstellung der Streuintensität Is  als Funktion der Streuvektorlänge q: 

Bild 4-13 zeigt in doppelt logarithmischer Darstellung den Zusammenhang 

zwischen Streuintensität Is und Streuvektorlänge q. Abgesehen von einer stets 

vorhandenen Hintergrundstreuung (I-0) weisen drei Regionen eine Korrelation 

über das Potenzgesetz Is(q)  ~ q-n auf [134]: (i) Für den Porod-Zusammenhang 

(I-1) korreliert der Exponent n  mit der Nanostruktur eines fraktalen Objekts, 

jedoch nicht mit dessen Größe. Damit kann die Oberflächenstreuung von Pri-

märpartikeln analysiert werden. Typischerweise gilt für fraktale Strukturen, z.B. 

polydisperse Netzwerke, wie Elastomere, 3 < n  Ò 4 [128, 134, 135]. Eine Re-

duzierung des Anstiegs n kann auf die Bildung von Kavitäten hindeuten. (ii) Im 
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Debye-Bereich (I-2) korrespondiert der Exponent n mit der Streuung durch 

Aggregate, typischerweise gilt 1 < n  Ò 3 [134]. Der Schnittpunkt der beiden 

Bereiche korrespondiert mit dem Kehrwert des mittleren Durchmessers von 

Primärpartikeln bzw. deren Überstrukturen, wie Aggregate [74]. In der Kratky-

Darstellung q²Is(q)  kann dieser Übergang als Maximum identifiziert werden 

[128]. (iii) Für sehr kleine q-Werte gilt das Guinier-Gesetz (I-3) mit n < 1 [134]. 

Dieser Bereich kann genutzt werden, um z.B. den Volumenanteil von streuen-

den Struktureinheiten, wie Kavitäten, abzuschätzen. 

- Darstellung der Streuintensität Is als Funktion des Azimutwinkels :̝ 

In der grafischen Darstellung des Zusammenhangs zwischen Is und ʔ kann 

insbesondere die Orientierung streuender Struktureinheiten, wie Kavitäten, 

charakterisiert werden [74]. Die Kenntnis darüber trägt zum einen zum Ver-

ständnis bei, wie Kavitäten an der Risskontur ausgerichtet sind. Zum anderen 

kann, durch Rotation um den ermittelten Orientierungswinkel, bei der Daten-

verarbeitung ein harmonisiertes Streubild erstellt werden. Ein solches harmo-

nisiertes Streubild ist die Grundlage, um die Streuinvariante Q  zu bestimmen. 

- Darstellung der Änderung der normierten Streuinvariante Q/Q0 für einen aus-

gewählten Bereich des Prüfkörpers, z.B. an der Rissspitze: 

Q/Q0 repräsentiert einen Relativwert unter Berücksichtigung des Streuverhal-

tens eines Volumenelements unter Belastung bezogen auf das Streuverhalten 

desselben Volumenelements im unbelasteten Zustand. Eine belastungsindu-

zierte Erhöhung von Q/Q0  ist ein Indikator für die Präsenz zusätzlich streuen-

de Strukturen, wie Kavitäten [7], wobei Fasersymmetrie angenommen wird. 

 

Bild 4-13. Beispielhafter  Verlauf  der Streuintensität als Funktion de r Streuvektor länge  
in doppelt logarithmischer Darstellung.  Einzelne Bereiche des funktionellen Zusa m-
menhangs sind über Potenzfunktionen modellierbar: (I -0) Hintergrund,  (I-1) Porod -,    
(I-2) Debye-, (I-3) Guinier -Bereich ; Darstellung nach [134]. 
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4.8 Ermittlung  des werkstoff immanenten makroskopischen Widerstand s 

gegen Rissinitiier ung an Flach -Prüfkörpern  

Der Widerstand gegen Rissinitiierung ist eine für Elastomere charakteristi-

sche, werkstoffimmanente Kenngröße. Unter Berücksichtigung des bruchmechani-

schen Verhaltens von Elastomeren (Bild 2-5) kann dieser mit der minimalen Rei-

ßenergie T0 gleichgesetzt werden, die benötigt wird, um stabiles Risswachstum zu 

initiieren. Typischerweise ist T0 abhängig vom chemischen Aufbau, dem Füllstoffge-

halt sowie vom viskoelastischen Verhalten des Elastomers [54]. Da die Kavitation 

durch bruchmechanische Mechanismen, wie Rissinitiierung und -wachstum, beein-

flusst sein wird, ist zu prüfen, ob die minimale Reißenergie T0  mit der kritischen 

Dehnenergiedichte zur Initiierung der Kavitation Wt  korreliert. 

Messp rinzip  

Mit etablierten Methoden zur Beschreibung der bruchmechanischen Eigen-

schaften von Elastomeren lässt sich, unter Nutzung von in Kapitel 2.3 vorgestellten 

Prüfkörpern, der Bereich der Rissinitiierung nur bedingt untersuchen [48]. Insbeson-

dere die bei der Rissinitiierung wirkende geringe Risswachstumsgeschwindigkeit von 

ca. 10-10 mm pro Zyklus, führt dazu, dass ein Experiment mit einer Belastungsfre-

quenz von 10 Hz mehrere Jahre andauern würde, bis ein für die Auswertung nutzba-

rer Rissfortschritt von ca. 0.1 mm erreicht wäre. Dieser Umstand ist hinsichtlich des 

Zeit- und Kostenaufwands äußerst unbefriedigend. Basierend auf dem Ansatz von 

Lake & Yeoh [136], entwickelten die Coesfeld GmbH & Co. KG ein instrumentiertes 

Prüfgerät und Endurica LLC eine passende Software mit denen die minimale Rei-

ßenergie T0  innerhalb einer Stunde ermittelt werden kann [137]. Bild 4-14 zeigt den 

Intrinsic Strength Analyser (ISATM). Robertson et al. [54] sowie Stoļek et al. [138] 

haben diesbezüglich in aktuellen Veröffentlichung den theoretischen Hintergrund, die 

konstruktiven und methodischen Details sowie die Auswertung und Evaluierung der 

experimentellen Ergebnisse umfassend erläutert. 

 

Bild 4-14. Foto des Intrinsic Strength Analyser  (links) und  einer Detailansicht der  Dia-
mant klinge , die  den Riss i m Prüfkörper voran treibt  (rechts);  Darstellung nach  [54]. 
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Versuchsdurchführung  

Typischerweise wird ein gekerbter Flach-Prüfkörper, mit den Abmessungen    

B = 100 mm, L = 10 mm,  D = 1.5 mm, unter Zugbelastung gedehnt und bei definier-

ten Dehnstufen für 5 min gehalten. In dieser Arbeit wurden die Dehnstufen 0.034, 

0.054, 0.077, 0.104, 0.166 und 0.201 festgelegt. Die Vorbelastung dient der Konditi-

onierung der Prüfkörper sowie der Festlegung der Reißenergie bei jeder Dehnstufe. 

Nach der Relaxationsphase wurde mit einer diamantbeschichteten Klinge der    

Dicke 0.1 mm automatisiert ein Riss vorangetrieben. Je nach Vorschubgeschwindig-

keit, variierte die untersuchte Risslänge. Zu jeder Dehnstufe wurden zeitaufgelöst 

Zug- und Schneidkraft sowie die jeweils aktuelle Risslänge gemessen. Folgende 

Messregime wurden durchgeführt: 

- Vorschubgeschwindigkeit 10 mm min-1 mit einer Risslänge von 5.00 mm 

- Vorschubgeschwindigkeit 0.1 mm min-1 mit einer Risslänge von 0.40 mm 

- Vorschubgeschwindigkeit 0.01 mm min-1 mit einer Risslänge von 0.04 mm 

Datenauswertung  

Aus den Spannungs-Dehnungs-Verläufen kann durch Integration die elasti-

sche Dehnenergiedichte WE  ermittelt und unter Berücksichtigung der Prüfköperlänge 

L  auch die Reißenergie T  berechnet werden; Gleichung (2.3-1). Die Schneidenergie 

C  ergibt sich als Quotient aus Schneidkraft Fc  und Prüfkörperdicke D.  

ὅ    (4.8-1) 

Mithin ergibt die Summe von T  und C  den werkstoffimmanenten Kennwert 

intrinsische Schneidenergie C0,c. Durch Umstellen dieses Zusammenhangs nach C, 

ergibt sich die folgende Gleichung. 

ὅ  Ὕ  ὅȟ (4.8-2) 

In Bild 4-15 ist exemplarisch gezeigt, wie aus der C-T-Relation der Kennwert 

C0,c bestimmt wird. C0,c ergibt sich aus den Schnittpunkten des linearen Bereichs mit 

der Steigung von `-1´ und der Ordinatenachse. Auf Grundlage der Arbeiten von Lake 

& Yeoh [136] gilt die Annahme, dass die minimale Reißenergie T0  und die intrinsi-

sche Schneidenergie C0,c  proportional zueinander sind; Gleichung (4.8-3). Dabei 

muss der Proportionalitätsfaktor b  über Referenzmessungen experimentell ermittelt 

werden; 0.10 < b < 0.15 [54]. 

Ὕ ὦz  ὅȟ (4.8-3) 
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Bild 4-15. Schneidenergie als Funktion der Reißenergie zur Bestimmung der intrins i-

schen Schneidenergie  C0,c; Darstellung nach [54]. 
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5 Ergebnisse  und Diskussion  

5.1 Physikalisch -mechanische Eigenschaften  

Die mittlere Molmasse zwischen Netzknoten Mc kann näherungsweise aus 

dem Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurven unter uniaxialem Zug bestimmt 

werden und ist ein Ausdruck für die Netzwerkstruktur eines vernetzten Elastomers. 

Bild 5-1 zeigt für Elastomere mit unterschiedlichen Anteilen von Schwefel und Zink-

oxid (ZnO) den Spannungsverlauf über der reduzierten Verstreckung (ʇ - ʇ-2). Das 

Deformationsverhalten bei Dehnungen von (ʇ - ʇ-2) < 1 ist für die hier untersuchten 

Elastomere näherungsweise identisch. Unterschiede im Spannungs-Dehnungs-

Verhalten sind erst bei großen Dehnungen und insbesondere hinsichtlich Reißfestig-

keit und -dehnung erkennbar. Der prinzipielle Einfluss der Vernetzungschemikalien 

Schwefel und ZnO ist im Bild 5-1 gekennzeichnet. 

 

Bild 5-1. Technische Spannung als Funktion der  reduzierte n Verstreckung  für uniaxial 
auf Zug belastete Elastomere mit unterschiedlichen Schwefel - und ZnO -Anteilen.  

Bild 5-2 stellt den Deformationsbereich 0 < (ʇ - ʇ-2) < 0.2 vergrößert dar. Trotz 

unterschiedlicher Anteile von Schwefel und ZnO zeigen die Spannungs-Dehnungs-

Kurven nur marginale Abweichungen voneinander. Im Bereich 0.01 < (ʇ - ʇ-2) < 0.04 

kann der Spannungs-Dehnungs-Verlauf durch einen linearen Ansatz gefittet werden, 

um den Schubmodul G  zu bestimmen; Gleichung (4.3-1). Bei sehr kleinen Dehnun-

gen, d.h. innerhalb des Regimes affiner Netzwerkdeformation, kann die mittlere 

Molmasse zwischen Netzknoten Mc aus G berechnet werden; Gleichung (4.3-2) [2]. 

Da für die uniaxialen Zugversuche keine Konditionierung durchgeführt wurde, wurde 

der Bereich (ʇ - ʇ-2) < 0.01 nicht für die Auswertung herangezogen. 
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Bild 5-2. Technische Spannung als Funktion der reduzierten Verstreckung . Die gestr i-

chelte  Linie repräsentiert den linearen Fit zur Bestimmung des Schubmoduls  G. 

Eine Übersicht zu den physikalischen Eigenschaften von allen in dieser Arbeit 

untersuchten Elastomeren bietet Tabelle 5-1. Die Dichte ʍ wurde anhand der Rezep-

turbestandteile und den zugehörigen Einzelwerten der Dichte berechnet und mittels 

Auftriebsverfahren verifiziert. Weiterhin sind für die Elastomere die Mittelwerte von G 

und Mc  sowie von der mittleren Vernetzungsdichte ʉc  angegeben. Für die ungefüll-

ten Elastomere zeigt sich, dass mit höherem Schwefelanteil ʉc  zunimmt (SBR00-1,   

-2 & -3). Dieser Effekt ist noch verstärkt, wenn ZnO als Aktivator für die Schwefelver-

netzung zugegeben wurde. Die Primärpartikelgröße von ZnO scheint allerdings 

keinen großen Einfluss zu haben (SBR00-2, -4 & -5). Die mittels Quellversuch ermit-

telten Daten von ʉc wurden durch die Analyse nach Mooney & Rivlin [2, 3] verifiziert. 

Trotz unterschiedlicher Schwefel- und ZnO-Anteile ist bezüglich der mittleren Mol-

masse zwischen Netzknoten Mc kein deutlicher Trend erkennbar, obwohl Mc und ʉc 

per Definition umgekehrt proportional zueinander sind [2]. Erklärbar ist dies mit der 

deutlich geringeren Sensitivität von Mc aufgrund der Bestimmungsmethode. Außer-

dem werden mit Mc, im Gegensatz zu ʉc, nicht ausschließlich chemische Netzknoten, 

sondern auch physikalische Vernetzungspunkte, d.h. Verschlaufungen, berücksich-

tigt. Für die ungefüllten SBR-Vulkanisate entspricht der Mittelwert von Mc einer für 

SBR typischen Größenordnung von 3.29 ± 0.14 kg·mol-1 [139]. 

 



61 
 

Tabelle 5-1. Physikalische Eigenschaften von  untersuchten Elastomere n (Probenb e-
zeichnung gemäß Tabelle 4-1). 

Probe  

ʍ ʒ ʉc G Mc 

g cm
-3

 - mol  cm
-3

 MPa kg mol
-1

 

nach ISO 1183 - - nach (4.3-1) nach (4.3-2) 

SBR00-1 0.93 0 
0.21 E

-4 

±0.2 E
-6

 

0.690
 

±0.047 

3.34 

±0.23 

SBR00-2 0.93 0 
0.31 E

-4 

±0.4 E
-6

 

0.751
 

±0.004 

3.07 

±0.01 

SBR00-3 0.93 0 
0.48 E

-4 

±0.2 E
-6

 

0.715
 

±0.045 

3.25 

±0.20 

SBR00-4 0.91 0 
0.78 E

-4 

±1.3 E
-6

 

0.689
 

±0.035 

3.39 

±0.17 

SBR00-5 0.92 0 
0.76 E

-4 

±4.5 E
-6

 

0.688
 

±0.017 

3.42 

±0.08 

SBR10-1 1.02 0.046 
0.95 E

-4 

±0.8 E
-6

 

1.350
 

±0.014 

1.78 

±0.02 

SBR20-1 1.10 0.088 
1.48 E

-4 

±1.9 E
-6

 

2.740
 

±0.021 

0.91 

±0.01 

SBR30-1 1.18 0.127 
2.18 E

-4 

±2.1 E
-6

 

5.066
 

±0.196 

0.51 

±0.02 

 

Bild 5-3 verdeutlicht den Einfluss des Rußgehalts in SBR-Vulkanisaten auf de-

ren Spannungs-Dehnungs-Verhalten. Mit zunehmendem Rußgehalt erhöht sich die 

Festigkeit bei gleicher Dehnung. Die Reißfestigkeit und -dehnung, ʎR und ʀR, werden 

ebenfalls durch den Rußgehalt bestimmt. Hierbei fällt auf, dass sich die Werte von ʎR 

und ʀR  ab einem Rußgehalt von mehr als 20 phr wieder verringern. 

In Tabelle 5-2 sind die Ergebnisse konventioneller mechanischer Charakteri-

sierung zusammengefasst. Während die mechanischen Eigenschaften der ungefüll-

ten Elastomere kaum variieren, ändern sich Shore-Härte Sh-A, Elastizitätsmodul E 

sowie ʎR und ʀR  deutlich mit zunehmendem Rußanteil. Der Rußanteil ist durch den 

hydrodynamischen Verstärkungsfaktor H gemäß Gleichung (2.2-2) ausgedrückt. Ob-

wohl nach DIN 53504 die Bestimmung des E -Moduls nicht empfohlen wird, weil für 

Elastomere keine lineare Proportionalität zwischen Spannung und Dehnung besteht, 

wurde E  im Rahmen dieser Arbeit in Anlehnung an DIN EN ISO 527-1:2012-06 

ermittelt, um das Kavitationskriteriums nach Gent & Lindley [8] bewerten zu können; 

Gleichung (2.4-1). Die Werte von E  wurden für alle untersuchten Elastomere im 

Bereich zwischen 1 - 4 % Dehnung bestimmt. 
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Bild 5-3. Techni sche Spannung als Funktion der t echnischen Dehnung für uniaxial auf 
Zug belastete Elastomere  mit unterschiedlichem Rußgehalt . 

Tabelle 5-2. Mechanische Eigenschaften  von  untersuchten Elastomere n (Probenb e-
zeichnung gemäß Tabelle 4-1). 

Probe  

Sh-A E H* ʎR ʀR ʎ100%** ʎ200%** 

° MPa - MPa - MPa MPa 

nach 

ISO 868 

nach 

DIN 527 

nach 

(2.2-2) 

nach 

DIN 53504 

nach 

DIN 53504 

nach 

DIN 53504 

nach 

DIN 53504 

SBR00-1 
35.5 

±0.4 

1.8 

±0.2 
1.0 

1.3 

±0.1 

5.7 

±0.4 

0.6 

±0.01 

0.8 

±0 

SBR00-2 
36.8 

±0.2 

1.9 

±0.1 
1.0 

1.5 

±0.2 

5.6 

±0.6 

0.6 

±0.01 

0.8 

±0.01 

SBR00-3 
38.0 

±0.3 

1.8 

±0.2 
1.0 

1.8 

±0 

5.3 

±0.1 

0.7 

±0.01 

0.8 

±0 

SBR00-4 
39.6 

±0.3 

1.8 

±0.2 
1.0 

1.9 

±0.2 

4.0 

±0.3 

0.7 

±0.01 

0.9 

±0.01 

SBR00-5 
40.4 

±0.2 

1.7 

±0.2 
1.0 

1.9 

±0.1 

4.1 

±0.1 

0.7 

±0.01 

0.9 

±0.01 

SBR10-1 
47.2 

±0.9 

3.6 

±0.2 
1.8 

16.4 

±3.4 

5.5 

±0.5 

1.1 

±0.01 

2.1 

±0.02 

SBR20-1 
65.1 

±0.3 

7.8 

±0.4 
4.1 

23.9 

±0.9 

4.0 

±0.1 

2.8 

±0.03 

8.5 

±0.10 

SBR30-1 
84.7 

±0.3 

16.5 

±2.0 
12.2 

17.1 

±1.4 

2.3 

±0.2 

6.1 

±0.02 

14.8 

±0.10 

*anhand von Daten uniaxialer Zugbelastung ʀ0 = 0.4 und W = 112 kJ m-3 

**ʎ100% und ʎ200% sind die Spannungswerte bei ʀ = 1.0 bzw. ʀ = 2.0 



63 
 

5.2 Deformations - und Versagensverlauf von  ungefüllten Elastomere n unter 

querdehnungsbehinderter Zugbelastung  

5.2.1 Typische Verlauf sform  der Kavitation und grundlegende Erkenntnisse  

Beispielhaft zeigt Bild 5-4 das mechanische Verhalten eines ungefüllten SBR-

Vulkanisats unter uniaxialer (schwarz) sowie querdehnungsbehinderter (grau) Zug-

belastung. Bei uniaxialer Zugbelastung zeigt die Spannungs-Dehnungs-Kurve die 

typische `S´-Form, die das hyperelastische Deformationsverhalten widerspiegelt. 

Unter querdehnungsbehinderter Zugbelastung hingegen ist der Kurvenverlauf von 

einer sehr hohen anfänglichen Steifigkeit bestimmt, die sich ab einem lokalen Span-

nungsmaximum reduziert. Bei fortschreitender Zugbelastung, erhöhen sich die 

Spannungswerte wieder. Beim uniaxialen Zug ist keine messbare Volumenänderung 

zu verzeichnen, da in diesem Fall die Form- gegenüber der Volumenänderung domi-

niert. Unter querdehnungsbehinderter Zugbelastung deutet der Anstieg der Volu-

menänderungskurve (offenes Symbol) darauf hin, dass Kavitation stattfindet. 

 

Bild 5-4. Mechanisches Verhalten von SBR00 -2 unter uniaxialer und querdehnungsb e-
hinderter Zug belastung . Technische Spannung (gefüllte Symbole) und relative Vol u-
menänderung (offenes Symbol) als Funktion der technischen Dehnung . 

Das Deformations- und Versagensverhalten von Elastomeren unter querdeh-

nungsbehinderter Zugbelastung kann anhand der experimentellen Daten der Dilato-

metrie in vier typische Phasen unterteilt werden: 

1) Bei sehr kleinen Dehnungen steigt die Spannung stark und nahezu linear an. 

Die resultierende hohe Steifigkeit ist mit den überhöhten Zwangsbedingungen 

zu begründen, unter denen der Kompressionsmodul K  gegenüber dem Elasti-



64 
 

zitätsmodul E dominiert. Die relative Volumenänderung ist in dieser Phase 

noch marginal. 

2) Mit steigender Dehnung ist ein Übergang vom linearen zum nicht linearen Ver-

lauf bezüglich der relativen Volumenänderung zu erkennen. Gleichzeitig wird 

die Steifigkeit geringer und die Spannung zeigt ein lokales Maximum. Dieses 

Maximum ähnelt der bei Thermoplasten auftretenden Streckgrenze. 

3) Unter fortschreitender Dehnung sinken die Spannungswerte bis ein lokales 

Minimum erreicht wird. Danach steigt die Spannung erneut an. In dieser Pha-

se ist eine konstante relative Volumenänderung zu erkennen, welche mit dem 

Fortschreiten der Kavitation zu begründen ist. 

4) Schließlich versagt das SBR-Vulkanisat spontan, wobei sich Spannung und 

relative Volumenänderung schlagartig verringern. 

Mit den Ergebnissen aus µCT-Experimenten kann das Fortschreiten der Kavi-

tation visualisiert werden. Bild 5-5 zeigt exemplarisch in teiltransparenter 3D-Dar-

stellung die homogene Verteilung der Kavitätenpopulation in einem auf ʀ = 0.5 ge-

dehnten Pancake-Prüfkörper. Die Kavitäten scheinen sphärische Objekte zu sein. 

Alle Kavitäten sind im Bulk zu finden, d.h. deren Ursprung ist nicht mit einem Grenz-

flächenversagen in der Nähe der Klebschicht zu erklären. Durch Aufsummieren der 

Einzelvolumina jeder Kavität kann ebenfalls die relative Volumenänderung ermittelt 

werden. Die Ergebnisse von Dilatometrie und µCT bestätigen sich, für den Fall, dass 

ausreichend große Kavitäten entstanden sind. Aufgrund des Auflösungslimits der 

µCT können die Volumenbeiträge kleinster Kavitäten nicht berücksichtigt werden, 

was dazu führt, dass die Frühphase der Kavitation mit µCT nur bedingt charakteri-

siert werden kann. 

 

Bild 5-5. Teiltransparente 3D-Darstellung  von µCT -Daten eines auf ʀ = 0.5 gedehnten 
SBR00-2-Vulkanisat s mit S = 5.0. Die Skalierung ergibt sich aus r = 5 mm. 

Das spontane Versagen eines stark verstreckten Pancake-Prüfkörpers erfolgt 

typischerweise in dessen Äquatorebene. Der Verlauf dieser Phase ist mit dem Auge 

kaum zu verfolgen, konnte allerdings mittels Hochgeschwindigkeitsaufnahmen ana-

lysiert werden. Beispielhaft zeigt das Bild 5-6 einen Schnappschuss einer solchen 

Aufnahmesequenz. Dabei wird nochmals deutlich, dass Pancake-Prüfkörper nicht an 

oder in der Klebschicht versagen, sondern in deren Äquatorebene. Der Beginn der 
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finalen Belastungsphase startet in einem willkürlichen Bereich der Außenfläche eines 

Pancake-Prüfkörpers. Vermutlich wird das makroskopische Versagen durch bei der 

Probenpräparation entstandene Kerben in der Prüfkörper-Mantelfläche bestimmt. 

Allerdings war für rußverstärkte Elastomere teilweise auch ein Versagen in der 

Klebschicht zu beobachten, was unter anderem mit der einhergehenden höheren 

Steifigkeit zu begründen ist. Pancake-Prüfkörper, die ein solches Versagen zeigten, 

wurden für die weitere Auswertung verworfen. 

 

Bild 5-6. Schnappschuss einer Hochgeschwindigkeit saufnahme  des finalen  Versagen s 

eines SBR00-2-Vulkanisat s mit S = 5.0. Die Skalierung ergibt sich aus r = 10 mm. 

Nach dem katastrophalen Versagen eines Pancake-Prüfkörpers, ließen sich 

die zwei entstandenen Bruchflächen hinsichtlich der Oberflächenmorphologie analy-

sieren. Die in Bild 5-7 gezeigte Aufnahme lässt erkennen, dass nahezu die gesamte 

Bruchfläche von Kavitäten bedeckt ist und lediglich der Randbereich keine Schädi-

gung erfahren hat. Die Bereiche zwischen benachbarten Kavitäten sind überwiegend 

glatt. Dies kann als Ergebnis des katastrophalen Versagens unter instabilem Riss-

wachstum in der finalen Belastungsphase betrachtet werden. 

 

Bild 5-7. Lichtmikroskopische Aufnahme der Bruchfläche eines SBR00 -2-Vulkanisat s 
mit S = 5.0. Die Skalierung ergibt sich aus r = 10 mm. 
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Ergänzend zur lichtmikroskopischen Analyse zeigen kontrastreiche REM-

Aufnahmen (Bild 5-8), dass die zunächst scheinbar sphärischen oder ellipsoiden 

Kavitäten auf den Bruchflächen durch sternförmig verlaufende seitliche Risse ge-

kennzeichnet sind. Die Kavitäten sind offensichtlich infolge inelastischer Effekte, d.h. 

durch irreversible Schädigung, entstanden. Wahrscheinlich öffnen sich die seitlichen 

Risse einer Kavität unter Zugbelastung und weiten sich deshalb im Raum zu einer 

sphärischen Kavität auf. 

 

Bild 5-8. Oberflächenanalyse mittels Lichtmikroskopie und REM zur Charakterisierung 
von Größe und Form der  Kavitäten eines  SBR00-2-Vulkanisat s mit S = 5.0. Die eing e-
färbten Kästchen mar kieren die Positionen der jeweiligen Detailansichten.  

In Bild 5-9 ist für den zweidimensionalen Fall schematisch dargestellt, wie das 

Aufweiten einer Kavität unter Einwirkung eines mehrachsigen Spannungszustands 

prinzipiell erfolgen kann. Die seitlichen Risse öffnen sich und sind im 3D-Spannungs-

zustand nicht mehr als separate Risse detektierbar, z.B. aufgrund des begrenzten 

Auflösungsvermögens der µCT. In der Literatur wird das Kavitätenwachstum oft mit 

der elastischen Ausdehnung von intrinsischen Defekten beschrieben, doch realisti-

scher ist, dass bruchmechanische Vorgänge den Kavitationsprozess charakterisie-

ren. Die Kavitation ist wahrscheinlich durch ein omnidirektionales Wachstum ge-

kennzeichnet, wie u.a. von Pourmodheji et al. [140] diskutiert. 
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Bild 5-9. Schematische 2D-Darstellung zur Aufweitung sternförmige r Kavitäten  unter 
Einwirkung eines mehrachsigen Spannungszustands . 

Wie bereits in Bild 5-5 und Bild 5-6 erkennbar ist, erfolgt das makroskopische 

Versagen durch einen Pancake-Prüfkörper typischerweise im Bulk und nicht an oder 

in der Klebschicht. Die in Bild 5-10 gezeigten post mortem REM-Aufnahmen unter-

streichen nochmals, dass die Kavitation und das katastrophale Versagen nicht durch 

Grenzflächenversagen hervorgerufen werden. Der Ausschnitt zeigt einen Bereich der 

Klebschicht eines Pancake-Prüfkörpers: (R-1) Polycarbonat des Probenhalters,     

(R-2) Klebschicht mit einer Dicke von etwa 55 µm, (R-3) SBR00-2. 

 

Bild 5-10. REM-Ausschnitt der Klebschicht eines SBR00-2-Vulkanisat s mit S = 5.0:    
(R-1) PC-Probenhalter , (R-2) Klebschicht , (R-3) Elastomer probe . 

Im Allgemeinen sollte die Kavitation, welche offensichtlich durch bruchmecha-

nische Mechanismen, wie Rissinitiierung, beeinflusst wird, als höchst stochastisch 

betrachtet werden. Mögliche Einflussfaktoren für eine Streuung der Ergebnisse von 

in dieser Arbeit durchgeführten Experimenten sind: 

- Variation der Dicke eines Pancake-Prüfkörpers um ±50 µm beeinflusst den 

Geometriefaktor und damit die geometrischen Zwangsbedingungen.  

- Abhängig von Probenpräparation und Prüfkörpereinbau kann eine exzentri-

sche Krafteinleitung induziert werden. 
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Für jede Mischungsvariation und jeden Geometriefaktor wurden in dieser Ar-

beit mindestens drei Experimente der in situ Dilatometrie und µCT durchgeführt. Da 

sich jedoch zeigt, dass die Streuung der experimentellen Daten gering ist, wird aus 

Gründen der Übersichtlichkeit darauf verzichtet, die Ergebnisse von Wiederholungs-

messungen zu zeigen. 

5.2.2 Beginn der Kavitation  ï Besonderheiten bei kleine n Dehnungen  

Der in Bild 5-4 dargestellte Verlauf von technischer Spannung und relativer 

Volumenänderung ist in Bild 5-11 nochmals für den Bereich ʀ Ò 0.2 gezeigt. Vom 

Verlauf der Volumenänderungskurve können anhand der Tangenten (I) und (II), 

welche an die linearen Bereiche der Kurve angelegt sind, drei markante Übergänge 

(rote Linien) abgeleitet werden: (K-1) ist der erste Übergang von linearer zu nicht 

linearer Volumenänderung, (K-2) ist der Übergang, vom nicht linearen Bereich zur 

erneut linearen Volumenänderung und (K-12) markiert den Schnittpunkt der Tangen-

ten (I) und (II). Diese Übergänge können als Kennzeichen markanter Phasen im 

Verlauf der Kavitation verstanden werden. Da nicht alle Kavitäten zugleich, sondern 

innerhalb eines Belastungsbereichs, gebildet werden, sind durchaus alle drei Über-

gänge zur Charakterisierung des Beginns der Kavitation geeignet. 

 

Bild 5-11. Phasen des  Kavitationsbeginns anhand der r elative n Volumenänderung  
(gestrichelte Linie)  als Funktion der technischen Dehnung für ein SBR00-2-Vulkanisat 

mit S = 5.0: (K-1) Früh phase, (K -12) Zwischenphase, (K-2) Höhepunkt. Die Tangenten (I) 
& (II) sind Fits der linearen Bereiche und dienen der Lokalisierung von (K -1) & (K-2). 

In der Literatur wird der Übergang (K-2) häufig als Kavitationskriterium heran-

gezogen, da dieser mit dem lokalen Spannungsmaximum bzw. der Streckgrenze 

einhergeht. Zu dieser Phase wurde bereits die Mehrheit der Kavitäten gebildet, wo-



69 
 

durch die Zwangsbedingungen bereits erheblich abgebaut worden sind. Die bekann-

te Definition des Kavitationskriteriums von Gent & Lindley folgt dieser Theorie [8]. 

Doch mit diesem Ansatz, wird der Widerstand gegen das Einsetzen der Kavitation 

überschätzt, denn die ersten Kavitäten bilden sich bereits bei kleineren Dehnungen, 

was bereits auch von Dorfmann et al. [96] nachgewiesen wurde. Die experimentellen 

Ergebnisse der hier vorliegenden Arbeit deuten an, dass (K-1) zur Definition des 

Kavitationsbeginns als sinnvoll erscheint. Die ansteigende Volumenzunahme nach 

Überschreiten von (K-1) kann als Beginn einer irreversiblen Schädigung durch Kavi-

tation verstanden werden. Die Herausforderung besteht darin, dass die Messappara-

tur eine ausreichend hohe Empfindlichkeit aufweisen muss, um den ersten Übergang 

ermitteln zu können. Dies ist in dieser Arbeit mit dem verwendeten experimentellen 

Aufbau der in situ Dilatometrie (Kapitel 4.5) gelungen. Beim Übergang (K-12) sind 

bereits einige zunächst (sub-) mikroskopische Kavitäten zu mikroskopischen Kavitä-

ten gewachsen und weitere neue  (sub-) mikroskopische Kavitäten hinzugekommen. 

(K-12) bildet demnach eine Zwischenphase im Beginn der Kavitation. Die Übergänge 

(K-1) und (K-12) können bei etwa einem Zehntel bzw. bei etwa der Hälfte der Deh-

nung bei (K-2) gefunden werden. 

Bedingt durch das Auflösungslimit der µCT mit einer Pixelgröße von 10 µm, 

konnte das initiale Einsetzen der Kavitation nicht visualisiert werden. Die rekonstru-

ierten µCT-Daten zeigen keine Volumenobjekte, die als Kavitäten erkannt werden 

können. Dies bedeutet aber nicht, dass in der Frühphase der Kavitation keine Kavitä-

ten vorhanden sein können. Vielmehr ist zu vermuten, dass die gebildeten Kavitäten 

zu klein sind, um detektiert werden zu können. Die µCT-Daten weisen darauf hin, 

dass das Prüfkörpervolumen bereits bei ʀ < 0.05 eine signifikante Vergrößerung 

erfährt, was indirekt auf das Vorhandensein von Kavitäten hindeutet. Da die µCT zur 

Detektion und Definition des Beginns der Kavitation bei (K-1) aufgrund des Auflö-

sungslimits keine visuellen Informationen liefern kann, die den Kavitationsbeginn 

bildlich untersetzen, wurde das mechanische Verhalten intensiver beleuchtet. 

Bild 5-12 zeigt die Verläufe der technischen Spannung und der relativen Vo-

lumenänderung als Funktion der technischen Dehnung sowohl für monotone als 

auch für zyklische Deformationen. Bei der zyklischen Belastung wurden zu jeder 

Dehnstufe drei Zyklen realisiert. Zur verbesserten Visualisierung ist in Bild 5-12 

jedoch nur der jeweils erste Zyklus einer jeden Dehnstufe dargestellt. 
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Bild 5-12. Phasen des Kavitationsbeginns anhand von technischer Spannung (volle 
Linien) und relativer Volumenänderung (ge strichelte  Linien) in Abhängigkeit von der 
technischen Dehnung für SBR00-2-Vulkanisate mit S = 5.0: monotone  (schwarz) und 
zyklische  (grün) Belastung.  

Im Bereich von ʀ < ʀ(K-1) ist unter zyklischer Belastung ein nahezu linear-

elastisches Deformationsverhalten erkennbar. Mit Überschreiten von (K-1) verlaufen 

die Entlastungspfade der Spannungs-Dehnungs-Kurve nicht mehr auf denen der 

Belastung, d.h. ein Teil der eingebrachten mechanischen Energie dissipiert. Da 

Hystereseeffekte infolge innerer Reibung in ungefüllten Elastomeren vernachlässigt 

werden können, ist die dissipierte Energie ein Maß für die einsetzende Schädigung 

[96]. Bildung und Wachstum von Kavitäten bewirken demnach den Spannungsabbau 

in Pancake-Prüfkörpern. Die Volumenänderungskurven zeigen unter zyklischer Be-

lastung, dass die Entlastungspfade nach Überschreiten von (K-1) oberhalb der Be-

lastungspfade liegen. Die fortschreitende Volumenzunahme sowie die erhöhte blei-

bende Dehnung lassen auf einen stetig verlaufenden Kavitationsprozess schließen. 

Das mechanische Verhalten stützt demzufolge die Hypothese, dass der Kavitations-

prozess bereits bei (K-1) einsetzt. Da sich der Übergang (K-1) sowohl in Spannungs-

Dehnungs-Kurven als auch in Volumenänderungskurven zeigt, wird im Rahmen 

dieser Arbeit der Beginn der Kavitation am Übergang (K-1) festgelegt. 

Zur korrekten Bestimmung von (K-1) wird ein Fehlerband um die Messdaten 

der relativen Volumenänderung gelegt. Aus der mittleren Abweichung der Messdaten 

im linearen Bereich der Volumenänderungskurve wurde die Breite diese Fehlerbands 

bestimmt. Der Übergang (K-1) ist der Punkt, an dem die Messkurve das Fehlerband 

verlässt. In Bild 5-13 ist dieses Prinzip exemplarisch gezeigt. Für dieses Beispiel 
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beträgt die mittlere Abweichung der relativen Volumenänderung, welche das Fehler-

band charakterisiert, ±0.0003. 

 

Bild 5-13. Technische Spannung (volle Linie) und relative Volumenänderung ( gestr i-
chelte  Linie) als Funktion der tech nischen Dehnung für SBR00 -2_5.0: (K-1) können die 
Kennwerte ʎt, ʀt, Wt und Jt zugeordnet werden.  

Ausgehend von (K-1) können die mechanischen Kennwerte bestimmt werden, 

welche das Einsetzen der Kavitation charakterisieren (Bild 5-13): (i) die kritische 

technische Dehnung ʀt, (ii) die kritische technische Spannung ʎt, (iii) die kritische 

Dehnenergiedichte Wt  sowie (iv) die zugehörige kritische Volumendehnung Jt. Wäh-

rend in der Literatur oft auf ein Spannungs- oder Dehnungskriterium zur Charakteri-

sierung des Kavitationsbeginns zurückgegriffen wird [8], soll die Bewertung im Rah-

men dieser Arbeit bevorzugt nach einem energiebasierenden Ansatz, d.h. mit Hilfe 

von Wt, erfolgen. Aufgrund der hohen Dehnbarkeit von Elastomeren ist die Dehn-

energiedichte als Integral (Gleichung (3.1-5)) den skalaren Größen Spannung und 

Dehnung zu bevorzugen, um das mechanische Verhalten zu charakterisieren [96]. 

Basierend auf den experimentell bestimmten Kennwerten ʀt, ʎt, Wt  und Jt, 

kann der Beginn der Kavitation konkret quantifiziert werden. Damit können die expe-

rimentellen Ergebnisse im Hinblick auf die traditionell genutzten theoretischen An-

nahmen bezüglich des Kavitationskriteriums kritisch diskutiert werden. Als Grundlage 

für den Vergleich der experimentellen Daten und der theoretischen Vorhersagen 

sollen die Zusammenhänge zwischen makroskopisch aufgebrachter Belastung und 

intrinsisch wirkenden Spannungszuständen genutzt werden. Ausgehend von der 

Grundlagenarbeit von Gent & Lindley [8], hat Yeoh [141] vorgeschlagen, die von 

außen wirkende messbare kritische Zugspannung ʎt  in zwei Komponenten zu zerle-



72 
 

gen: (i) der Anteil der Zugscherfestigkeit ʎs, der zur Formänderung beiträgt und (ii) 

der hydrostatische Anteil ʎHT, der zu einer Volumenänderung führt. Eine ausführliche 

Betrachtung zu dieser Zerlegung ist in Kapitel 3.2 zu finden. 

Nach Gleichung (3.2-8) kann die hydrostatische Spannungskomponente ʎHT  

aus ʎt  und ʎs  berechnet werden. Analog kann in gleicher Form auch die Verstreckung 

ʇt in die Komponenten ʇs und ʇHT  zerlegt werden. 

‗  ‗ ‗             ÍÉÔ  ‗  ‐ ρ (5.2-1) 

Wie in Gleichung (3.2-10) gezeigt, kann unter Berücksichtigung des Elastizi-

tätsmoduls E  der Anteil der Zugscherfestigkeit ʎs berechnet werden. 

„  Ὁᶻ‗ ‗   (5.2-2) 

Dabei ist ʇt die experimentell ermittelte Verstreckung. ʇHT kann unter Annahme 

einer idealen hydrostatischen Expansion aus der relativen Volumenänderung Jt 

berechnet werden. 

‗ ρ ὐ            ÍÉÔ  ὐ  
Ў

  (5.2-3) 

Schließlich ergibt sich der mathematische Ausdruck zur Berechnung von ʎHT. 

„  „  „  „ Ὁᶻ‗ ‗   (5.2-4) 

Die Ergebnisse experimenteller Untersuchungen können nun mit dem klassi-

schen Kavitationskriterium pm [8] verglichen und bewertet werden. Eine ausführliche 

Diskussion dazu ist in Kapitel 5.5.1 zu finden. 

5.2.3 Ursprung der Kavitation ï Nukleierung und Bildung  von Kavitäten  

Der Übergang (K-1) kennzeichnet den Beginn der Kavitation, welche einher-

geht mit Spannungserweichung und Volumenzunahme. Doch bevor Kavitation in 

Pancake-Prüfkörpern einsetzt, wird die Elastomerprobe bereits mechanisch belastet 

(Bild 5-13). Obwohl auch dabei eine geringe Volumenzunahme erkennbar ist, kann 

eine irreversible Schädigung des Elastomernetzwerks ausgeschlossen werden. 

Grund dafür ist das energieelastische Deformationsverhalten, welches insbesondere 

bei zyklischer Belastung deutlich wird (Bild 5-12): Be- und Entlastungspfade liegen 

übereinander, sodass keine Hystereseeffekte auftreten. Mithin sind auch Entschlau-

fungen von Netzketten aus einzelnen Polymerknäulen unwahrscheinlich, d.h. das 

physikalisch-mechanische Verhalten der Elastomerprobe kann mit der Beweglichkeit 

der Polymerketten unter Berücksichtigung des ĂFreien Volumensñ des Elastomer-

netzwerks diskutiert werden. Das Freie Volumen kann als Porosität des Netzwerks, 

bestimmt durch nicht besetztes Volumen zwischen Molekülketten, verstanden wer-

den [142]. Messtechnisch kann das Freie Volumen z.B. mittels Positronen-Lebens-
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dauer-Spektroskopie (engl.: positron annihilation lifetime spectroscopy, PALS) er-

fasst werden. Dabei können Molekularbewegungen im Bereich von Nanosekunden 

und Nanometern aufgelöst werden. Die Regionen nicht besetzten Volumens, die das 

Freie Volumen charakterisieren, können eine mittlere Größe von 0.1 nm³ annehmen 

[142]. Da die Kettenbeweglichkeit von der Temperatur abhängig ist, kann diese 

mittlere Größe auch variieren. Mit steigender Temperatur verringert sich das Freie 

Volumen, denn infolge der zunehmenden Beweglichkeit der Polymerketten wird ein 

größerer Volumenanteil okkupiert. Bezugnehmend auf die in dieser Arbeit ermittelten 

Ergebnisse kann angenommen werden, dass sich zu Beginn einer querdehnungs-

behinderten Zugbelastung die nicht besetzten Volumenanteile im Elastomernetzwerk 

belastungsinduziert reversibel verformen, d.h. aufweiten und zusammenziehen. 

Dieser Deformationsmechanismus würde das energieelastische Verhalten vor dem 

Übergang (K-1) erklären. Ohne direkt eine bleibende Schädigung zu erfahren, könnte 

das nicht besetzte Volumen zwischen Molekülketten sowie strukturelle Umorientie-

rungen auf Netzwerkebene zu lokalen Änderungen der Dichte führen. Diese Regio-

nen können als Vorstufen von Kavitäten betrachtet werden und bei fortschreitender 

Belastung auch zu irreversibler Schädigung beitragen. 

Der mögliche Zusammenhang zwischen irreversibler Schädigung der Netz-

werkstruktur und dem mikroskopischem Versagen von Elastomeren wird nachfol-

gend diskutiert. Wie in Kapitel 2.2 erläutert, ist ein Elastomernetzwerk typischerweise 

durch eine Vielzahl verschiedener Strukturelemente (Bild 2-3), wie Netzknoten oder 

Polymerketten, gekennzeichnet, welche sich unter mechanischer Belastung unter-

schiedlich deformieren. Obwohl sich die Elastizität einzelner Polymerketten kaum 

unterscheidet, wird die maximale Dehnbarkeit maßgeblich von deren ursprünglicher 

Länge beeinflusst. Des Weiteren bestimmt die Heterogenität der Verteilung von 

Vernetzungsknoten die lokale Belastung einzelner Netzketten. Deshalb wird auch bei 

makroskopisch homogener Belastung die Netzwerkstruktur nicht affin deformiert. 

Eine solche Belastungsinhomogenität kann zu Spannungskonzentrationen im Elas-

tomernetzwerk führen und damit zum Versagen einzelner Strukturen beitragen. 

Mittlere Bindungsenergien einiger typischer chemischer Verbindungen in Elastomer-

netzwerken betragen zwischen 250 und 330 kJ mol-1 [1]. Dabei weisen Kohlenstoff-

Schwefelverbindungen die niedrigsten Bindungsenergien auf, während Kohlenwas-

serstoffgruppen, wie CH2 - CH2, eine höhere Bindungsenergie haben. Mit dem Ver-

sagen von Netzwerkstrukturen, wie Polymerketten oder Vernetzungsknoten, entste-

hen Defekte, die infolge fortschreitender Schädigung zu Kavitäten wachsen können. 

Neben stochastisch verteiltem Kettenbruch, kann dieser Versagensmechanismus 

auch an kritischen Strukturen des Elastomernetzwerks initiiert werden. So kann das 

Wachstum von Kavitäten auch an intrinsischen (sub-) mikroskopischen Defekten 

beginnen, wobei wiederum Spannungskonzentrationen an deren Randbereichen 

zum Versagen der Netzwerkstruktur führen. Die Größe solcher intrinsischen Defekte 

kann mit Hilfe verschiedener experimenteller Methoden ermittelt werden. Für (sub-) 

mikroskopische Defekte wird typischerweise meist ein inverser Ansatz basierend auf 
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bruchmechanischen Untersuchungen genutzt. Dabei wird, ausgehend von experi-

mentell ermittelten Risslängen, eine theoretische Mindestlänge des initialen Risses 

über Extrapolation bestimmt. Gent et al. [51] berichteten davon, dass Anzahl und 

Größe von intrinsischen Defekten von netzwerkspezifischen Kenngrößen, wie Netz-

werkdichte und Füllstoffgehalt, sowie auch von der Prozessführung abhängen. Die 

Ergebnisse zeigen, dass die Größe intrinsischer Defekte von wenigen bis hin zu 

Dutzenden Mikrometern betragen kann. Dieser Bereich liegt in der Längenskala von 

Füllstoffagglomeraten und Netzwerk-Clustern (Bild 2-1). Abgeleitet von einer experi-

mentell ermittelten Anzahl von Oberflächendefekten schätzten Mars & Fatemi [69], 

dass für Elastomere pro Kubikmillimeter bis zu 5000 intrinsische Defekte angenom-

men werden können. Unter der Annahme, dass solche Defekte kugelförmig sind und 

einen Durchmesser von maximal 20 µm haben, ergäbe sich eine Defektpopulation 

von etwa 2 Vol.-%. 

Mit Hilfe von DQ-NMR können auch nanoskalige Defekte analysiert werden. 

Diese sind meist in der Größe des mittleren Netzknotenabstands, d.h. wenige Na-

nometer. Valentin et al. [70] haben herausgefunden, dass in konventionell vulkani-

sierten Elastomeren durchschnittlich 5 Vol.-% dieser intrinsischen Defekte vorhanden 

sind. Zusammenfassend sind nachfolgend mögliche Ursachen für die Präsenz von 

intrinsischen Defekten im Elastomernetzwerk aufgeführt: 

- Hohe Konzentration an intrinsischen Defekten oder kritischen Netzwerkseg-

menten, wie Packungsdefekten, freie Kettenenden (engl.: dangling chains), 

eingeschlossene Verschlaufungen (engl.: trapped entanglements), erhöhte 

Porosität von Polymerketten  

- Inhomogene Distribution oder ungenügende Dispersion von Rezepturbestand-

teilen, z.B. durch zu geringe Mischzeit 

- Inhomogene Distribution von physikalischen oder chemischen Netzwerkkno-

ten, z.B. durch zu geringe Vulkanisationszeit 

- Ausgasen von flüchtigen Rezepturbestandteilen während der Verarbeitung, 

z.B. während der Vulkanisation 

- Präsenz von Verunreinigungen, wie Staubpartikeln. 

Die Abschätzung der Größenverteilung von intrinsischen Defekten oder Inho-

mogenität in der Netzwerkstruktur ist nicht essentieller Bestandteil dieser Arbeit. 

Doch zur Bewertung eines möglichen Zusammenhangs zwischen unzureichender 

Distribution von Rezepturbestandteilen und der Bildung von Kavitäten wurde an aus-

gewählten SBR-Vulkanisaten eine EDX-Analyse durchgeführt. Bild 5-14 zeigt die 

Seitenansicht der Bruchfläche eines SBR00-2 Pancake-Prüfkörpers. Die Elementver-

teilung für Schwefel lässt auf eine homogene Makrodispersion sowie Distribution 

schließen. Ein lokal erhöhter Anteil von Schwefel in der Nähe der Kavität ist nicht 

erkennbar (Pfeil in Bild 5-14). Somit kann kein eindeutiger Zusammenhang zwischen 

Schwefelverteilung und der Bildung von Kavitäten gefunden werden, auch wenn eine 

höhere räumliche Auflösung der Analysemethode wünschenswert wäre. 
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Bild 5-14. Optische Untersuchung in der Nähe einer Kavität (Pfeil) in einem SBR00-2-
Vulkanisat  mit S = 5.0: REM-Ausschnitt der  Bruchfläche  (links)  und EDX-Analyse zur 
Analyse der Schwefelverteilung ( rechts ). 

5.2.4 Fortschreiten de Kavitation ï Besonderheiten bei hohen Dehnungen  

Wie in Bild 5-4 gezeigt, schreitet der Kavitationsprozess unter weiterer Defor-

mation fort. Der prinzipielle Verlauf der Kavitation bei hohen Dehnungen und bis zum 

finalen Versagen kann gut an µCT-Daten beschrieben werden. Bild 5-15 zeigt am 

Beispiel eines SBR00-2-Vulkanisats mit S = 5.0 die binarisierten µCT-Schnittbilder 

der Äquatorialebene bei verschiedenen Dehnstufen. Wie in Kapitel 5.2.2 bereits er-

wähnt, können aufgrund des limitierten Auflösungsvermögens der µCT die ersten 

kleinen Kavitäten bei ʀ < 0.1 nicht detektiert werden. Mit fortschreitender Zugbelas-

tung kann die Entwicklung der Kavitätenpopulation jedoch anschaulich verfolgt und 

diskutiert werden. 

 

Bild 5-15. Binarisierte µCT -Schnittbilder der Äquatorebene eines  SBR00-2-Vulkanisat s 

mit S = 5.0 bei verschiedenen Dehnungen. Die Skalierung ergibt sich aus r  = 5 mm. 
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Bis zu einer Dehnung von ʀ å 1 steigt die Anzahl der Kavitäten stetig an. So-

bald das gesamte Prüfkörpervolumen von Kavitäten durchzogen ist, können aller-

dings zwischen benachbarten Kavitäten keine weiteren Kavitäten gebildet werden. 

Die Wände zwischen benachbarten Kavitäten scheinen ungeschädigt. Möglicher-

weise sind auch darin kleinste Kavitäten vorhanden, die aber aufgrund des begrenz-

ten Auflösungsvermögens der µCT nicht detektiert werden können. 

Zu jeder Belastungsstufe lassen sich charakteristische Parameter bestimmen, 

die sowohl Position als auch Form und Ausrichtung jeder Kavität genau beschreiben. 

Anhand dieser Daten lässt sich zum einen untersuchen, in welchem Abstand relativ 

zur Äquatorebene die Kavitäten entstehen. Zum anderen kann analysiert werden, ob 

die Kavitäten beim Wachstum einer Vorzugsrichtung folgen. Bild 5-16 zeigt für ein 

SBR00-2-Vulkanisat mit S = 5.0 die zu verschiedenen Dehnstufen detektierten Kavi-

täten und deren Volumen in logarithmischer Darstellung als Funktion der Relativposi-

tionen bezogen auf die Probendicke h. Die Ergebnisse verdeutlichen, dass die Zen-

tren bereits gebildeter Kavitäten auch unter fortschreitender Zugbelastung nahe der 

Äquatorialebene bleiben. Bis ʀ = 0.5 entstehen dort ebenfalls neue Kavitäten. Da bei 

weiter steigender Dehnung bereits ein Großteil des Prüfkörpervolumens durch Kavi-

täten ausgefüllt ist, können weitere neue Kavitäten nur noch in Zwischenräumen 

entstehen, die außerhalb der Äquatorialebene liegen, wodurch die Positionen der 

Kavitätenzentren ab ʀ > 1.0 mehr streuen. 

 

Bild 5-16. Logarithmische Darstellung des Kavitätenvolumens als Funktion der Pa n-
cake-Prüfkörperdicke von (-h/2) bis (+ h/2) bei  verschiedenen Dehnstufen . 

Neben der Position der Zentren, lassen sich die einzelnen Kavitäten auch hin-

sichtlich der Größe in axialer und radialer Richtung, S1 und S2, charakterisieren. Eine 
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solche Analyse erlaubt die Beurteilung des Deformationszustands während der 

jeweiligen Belastungsstufe. Bild 5-17 zeigt für unterschiedliche makroskopische 

Dehnungen das Verhältnis der Länge S1 zum Durchmesser S2  einer Kavität. Bei 

Dehnungen von 0.3 und 0.5 bleibt die Länge S1  nahezu unverändert, während durch 

radiales Wachstum der Durchmesser S2 zunimmt. Die Kavitäten sind im 3D also 

flache Ellipsoide. Die Daten für ʀ = 1.0 zeigen, dass neben dem radialen Wachstum 

auch eine Vergrößerung in axialer Zugrichtung beiträgt und somit die Länge S1  

zunimmt. Bei weiterer Dehnung behindern sich die benachbarten Kavitäten im radia-

len Wachstum gegenseitig. In diesem Fall resultiert die Vergrößerung der Kavitäten 

überwiegend aus dem Wachstum in axialer Richtung. Die Formen der Kavitäten sind 

nun langgezogene Ellipsoide bzw. Zylinder. Während des Kavitationsprozesses 

wandelt sich demnach die Ausrichtung der Kavitäten von normal zu longitudinal 

bezogen auf die makroskopische Hauptspannungsrichtung. 

 

Bild 5-17. Größe und Ausrichtung von Kavitäten in Abhängigkeit von der Belastung s-
stufe.  

Wie die Analysen der µCT-Daten vermuten lassen, sind ab ʀ > 1.0 die geo-

metrisch induzierten Zwangsbedingungen weitestgehend abgebaut, sodass eine 

weitere Zugbelastung nun uniaxialen Charakter annimmt. Obwohl die µCT-Bilder für 

die Belastungssituationen ʀ > 1.0 andeuten, dass sich die Kavitäten weiterhin ver-

größern, werden infolge der Deformation nur die Wände zwischen benachbarten 

Kavitäten dünner. Bei Erreichen der Belastungsgrenze reißen die Stege mit den 

kleinsten Querschnitten, sogenannte Ligamente, zuerst. Dass bei einer Dehnung von 

ʀ > 1.0 nahezu alle Zwangsbedingungen abgebaut sind und deshalb keine weitere 

Kavitation erfolgt, kann auch der überlagerten Ansicht in Bild 5-18 entnommen wer-
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den. Die mittels µCT detektierten Kavitäten lassen sich mittels lichtmikroskopischer 

Bruchflächenanalyse wiederfinden. Interessanterweise sind die Kavitäten auf der 

Bruchfläche deutlich kleiner, als die im µCT-Schnittbild. Dieses Ergebnis stützt die 

Hypothese, dass bei hohen Dehnungen die Kavitation keinen weiteren Beitrag durch 

Risswachstum erfährt, sondern die Kavitäten durch uniaxiale Deformation der Zwi-

schenwände nur scheinbar größer werden. Tatsächlich verringert sich der Prüfkör-

perquerschnitt mit steigender Dehnung in ähnlicher Art und Weise wie unter uniaxia-

ler Zugbelastung, d.h. durch Verjüngung der Stege zwischen den Kavitäten. 

 

Bild 5-18. Überlagerungsbild zur Lokalisierung der Kavitätenpopulation im µCT-
Schnittbild  bei ʀ = 1.0 auf der Bruchfläche eines SBR00-2-Vulkanisat s mit S = 5.0. Die 

Skalierung ergibt sich aus r = 5 mm. 

Dank der µCT-Daten kann die effektiv belastete Prüfkörperfläche Aeff  ermittelt 

werden, um die wahre Spannung in Pancake-Prüfkörpern zu bestimmen; Gleichung 

(4.6-2). Die wahre Spannung für uniaxiale Zugbelastung kann, wie in Gleichung 

(4.6-3) vorgestellt, berechnet werden. Für SBR00-2 sind in Bild 5-19 die wahren 

Spannungen als Funktion der Hencky-Dehnung ln ʇ mit ‗ ‐ ρ dargestellt. Im 

Vergleich des mechanischen Verhaltens von unbelasteten und vorbelasteten Pan-

cake-Prüfkörpern mit dem unter uniaxialer Zugbelastung zeigen sich interessante 

Unterschiede. Der vorbelastete Pancake-Prüfkörper wurde bis ʀ = 1.0 gedehnt und 

damit durch Kavitation geschädigt. Bei erneuter Belastung weiten sich die vorhande-

nen Kavitäten erneut auf, ohne dass dafür ein erhöhter Energieeintrag notwendig ist. 

Das mechanische Verhalten ist in diesem Fall nahezu identisch mit dem unter uni-

axialer Deformation. Die Spannungs-Dehnungs-Kurve des zunächst ungeschädigten 

Pancake-Prüfkörpers hingegen zeigt bei kleinen Dehnungen eine deutlich höhere 

Steifigkeit gegenüber dem uniaxialen Verhalten. Ab einer Dehnung von ln ʇ  > 0.4, 

d.h. ʀ > 0.5, ähneln sich die drei Kurvenverläufe, was dafür spricht, dass die geomet-

rischen Zwangsbedingungen infolge Kavitäten abgebaut sind und die Deformation 
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des zunächst ungeschädigten Pancake-Prüfkörpers ebenfalls zunehmend uniaxialen 

Charakter annimmt. 

 

Bild 5-19. Wahre Spannung als Fu nktion der Hencky -Dehnung: Unterschiedliche 
Schädigungszustand e bei querdehnungsbehinderter Zugbelastung im Vergleich zu 
uniaxialer Zugbelastung.  

Neue Kavitäten können auch zeitabhängig bei konstanter Dehnung entstehen, 

wie Relaxationsexperimente zeigten. Ein SBR00-2-Vulkanisat mit S = 5.0 wurde auf     

ʀ = 1.0 gedehnt und mittels µCT analysiert. Bild 5-20 zeigt in logarithmischer Dar-

stellung Volumen und Position der Kavitäten der Gesamtpopulation bezogen auf die 

Probendicke h zum einen direkt nach der Belastung (blau) und zum anderen nach 

einer Relaxationszeit von 18 h (rot). Während die Größe der bereits gebildeten 

Kavitäten nahezu konstant bleibt, erhöht sich während der Spannungsrelaxation die 

Anzahl neuer Kavitäten fern der Äquatorebene, bei h ґ 0. Durch die logarithmische 

Darstellung wird deutlich, dass sich zwei Populationsgruppen gebildet haben:          

(i) große Kavitäten mit einem mittleren Volumen von etwa 7.8 * 10-1 mm3 im Zentrum 

des Pancake-Prüfkörpers, (ii) kleinste Kavitäten mit einem mittleren Volumen von  

3.0 * 10-3 mm3 insbesondere im Randbereich des Pancake-Prüfkörpers, d.h. dort wo 

sich ursprünglich keine Kavitäten gebildet hatten. Während der Spannungsrelaxation 

bilden sich also infolge der verbleibenden Zugbelastung weitere Kavitäten, doch 

diese sind verhältnismäßig klein. Die Kavitäten der Population (ii) bilden sich zwi-

schen denen der Population (i) oder in der Nähe der Klebschicht von Pancake-

Prüfkörpern. Auf das Gesamtvolumen der Kavitätenpopulation hat der Zuwachs an 

kleinsten Kavitäten kaum Einfluss. Bild 5-21 zeigt die Überlagerungsansicht der zu 

Bild 5-20 korrespondierenden µCT-Schnittbilder. 
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Bild 5-20. Logarithmische  Darstellung des Kavitätenvolumens bei ʀ = 1.0 als Funktion 

der Pancake -Prüfkörperdicke von (-h/2) bis (+ h/2) vor (blau) und nach 18 h Spannung s-
relaxation (rot)  eines SBR00-2-Vulkanisat s mit S = 5.0. Die gestrichelten Linien ken n-
zeichnen die mittleren Kavitätenvolumina der Populationsgruppen (i) und (ii).  

 

Bild 5-21. Überlagerungsbild von µCT-Schnittbildern zur Darstellung der Kavitäten -

population bei ʀ = 1.0 vor und nach 18 h Spannungsr elaxation eines SBR00-2-
Vulkanisat s mit S = 5.0: ungeschädigte Elastomerprobe  (orange),  Kavitäten  bzw. 
Hintergrund (weiß) , während der Relaxationszeit gewac hsen e oder neu gebildete 
Kavitäten  (magenta ), während der Relaxationszeit verdrängte Kavitäten  (türkis ). Die 

Skalierung ergibt sich aus r = 5 mm. 
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Gelb eingefärbt sind die Bereiche, die keine Kavitation aufweisen. Die magen-

ta-farbenen Bereiche charakterisieren neues Kavitätenvolumen, während die türkis 

gefärbten Bereiche solche Kavitäten zeigen, die eine kleinere Querschnittsfläche 

haben als vor der Spannungsrelaxation. Die lokale Nähe zwischen magenta- und 

türkis-farbenen Bereichen lässt gegenseitige Wechselwirkungen zwischen Kavitäten 

vermuten, welche die topologische Isotropie der Kavitäten beeinflusst [143]. Durch 

einen Relaxationsprozess über mehrere Tage hinweg, ist eine weitere Umorientie-

rung im Elastomernetzwerk anzunehmen. Diese kann die ohnehin schon inhomoge-

nen Spannungsverhältnisse erneut verschieben, sodass zum einen Kavitäten wei-

terwachsen und damit benachbarte Kavitäten in deren Form und Größe beein-

trächtigen. Dieser topologische Effekt ist umso stärker ausgeprägt, je dichter die 

Kavitäten beieinander liegen, z.B. bei hohem Geometriefaktor (Kapitel 5.4.1). 

5.3 Einfluss typischer Mischungsbestandteile auf den Deformations - und 

Versagensverlauf unter querdehnungsbehinderter Zu gbelastung  

5.3.1 Unterschiedliche  Netzwerkeigenschaften durch  Variation von Schwefel - 

und ZnO -Anteilen  

Analog zum Geometriefaktor erzeugt auch die Netzwerkstruktur Zwangsbe-

dingungen ï jedoch auf mikroskopischer Ebene. Diese Zwänge sind unter anderem 

durch die Verteilung von Vernetzungspunkten sowie die Anzahl von Verschlaufungen 

dazwischen charakterisiert. In der Literatur sind wenige Studien zu finden, die die 

Zusammenhänge zwischen Netzwerkeigenschaften und Kavitation betrachten. Eine 

Hypothese dieser Arbeit ist, dass mit erhöhter Netzwerkheterogenität eine ausge-

prägte Inhomogenität der lokalen Spannungsverteilung einhergeht. Beispielsweise 

kann ein konventionell schwefelvernetztes Elastomer verschiedene Typen von 

Schwefelbrücken als chemische Netzwerkknoten aufweisen: mono-, di-, polysulfi-

disch. Mithin stellen sich eine inhomogene Vernetzungsdichte sowie eine durch 

Netzwerkstrukturen, wie Verschlaufungen und freie Kettenenden, definierte Netz-

werktopologie ein. Die charakteristische Länge solcher Segmente liegt im Bereich 

von weniger als 100 nm. All die genannten Merkmale beeinflussen die Polydispersi-

tät von Elastomeren und als Konsequenz deren mikrostrukturelle sowie makroskopi-

sche Eigenschaften [1, 2]. Der Widerstand gegen das Einsetzen der Kavitation 

infolge einer lokal nicht affinen Deformation könnte demzufolge stark von der Struktur 

des Elastomernetzwerks und den damit verbundenen topologischen Zwangsbedin-

gungen abhängig sein. In Kapitel 5.1 wurden bereits die Ergebnisse zur Charakteri-

sierung der Netzwerkeigenschaften von den in dieser Arbeit verwendeten Elastome-

ren vorgestellt (Tabelle 5-1). Nachfolgend werden die Ergebnisse der Untersu-

chungen zur Kavitation unter Berücksichtigung der Netzwerkeigenschaften diskutiert. 

Bild 5-22 zeigt den Verlauf der technischen Spannung und der relativen Volu-

menänderung als Funktion der technischen Dehnung für ungefüllte SBR-Vulkanisate 
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mit unterschiedlichen Anteilen an Schwefel und ZnO. Für diesen Vergleich wurden 

Pancake-Prüfkörper mit S = 5.0 verwendet. Generell gilt, dass sich bei gleichen 

Dehnungen die Festigkeiten mit steigender Vernetzungsdichte erhöhen, während die 

Reißdehnungen abnehmen ï die Elastomere zeigen ein zunehmend spröderes 

Verhalten. Anhand der relativen Volumenänderungen lässt sich ableiten, dass die 

Wachstumsgeschwindigkeit von Kavitäten mit steigender Vernetzungsdichte etwas 

steigt. Dies kann mit den potenziell kürzeren Kettensegmenten begründet werden, 

die eher das kritische Niveau der Reißdehnung erreichen als die längeren Ketten [2]. 

 

Bild 5-22. Technische Spannunge n (volle Symbole) und relative Volumenänderungen 
(offene Symbole) als Funktion der technischen Dehnung für SBR -Vulkanisate mit 

unterschiedlichen Anteilen an Schwefel und ZnO ; S = 5.0. 

In  Bild 5-23 ist das Deformations- und Schädigungsverhalten nochmals für 

den Bereich ʀ < 0.1 dargestellt. SBR-Vulkanisate, die ZnO als Vernetzungsaktivator 

enthalten, haben einen höheren Widerstand gegen das Einsetzen der Kavitation 

verglichen mit denen, die kein ZnO enthalten. Trotz Variation des Schwefelanteils 

zeigen die Kurven von SBR00-1, -2 & -3 einen annähernd gleichen Verlauf, d.h. das 

Einsetzen der Kavitation wird durch den Schwefelanteil nicht maßgeblich beeinflusst. 

Dies könnte mit der geringen Variation des Schwefelanteils von 0.6 - 2.0 phr begrün-

det werden. Die mechanischen Kennwerte, die den Beginn der Kavitation in Abhän-

gigkeit von den Netzwerkeigenschaften charakterisieren, sind in Tabelle 5-3 zusam-

mengefasst. 
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Bild 5-23. Kavitationsbeginn anhand technische r Spannung (volle Linien) und relative r 
Volumenänderung ( gestrichelte  Linien) als  Funktion der technischen Dehnung für 
SBR-Vulkanisate mit unterschiedlichen Anteilen an Schwefel und ZnO ; S = 5.0. Die 
vertikalen  Linien markieren die werkstoffspezifischen Übergänge  (K-1). 

Tabelle 5-3. Mechanische Kennwerte zur Charakterisierung des Beginns der Kavitation 
bei Elastomeren mit unterschiedlichen Anteilen an Schwefel und ZnO  (Probenb e-
zeichnung gemäß Tabelle 4-1). 

Probe  
ʀt Jt ʎt Wt 

- - MPa kJ m
-3

 

SBR00-1 
0.015 

±0 

0.003 

±0 

0.45 

±0.04 
4 ±0 

SBR00-2 
0.018 

±0 

0.003 

±0 

0.53 

±0.05 
6 ±0 

SBR00-3 
0.020 

±0 

0.004 

±0.003 

0.51 

±0.04 
7 ±1 

SBR00-4 
0.022 

±0.007 

0.004 

±0.001 

0.70 

±0.16 
10 ±5 

SBR00-5 
0.036 

±0.010 

0.006 

±0.001 

0.99 

±0.18 
23 ±11 

 

Der prinzipielle Zusammenhang zwischen der experimentell ermittelten Ver-

netzungsdichte und der kritischen Dehnenergiedichte ist in Bild 5-24 graphisch 

dargestellt. Die experimentellen Ergebnisse der Dilatometrie verdeutlichen, dass die 

Variation von Schwefel im Bereich von 0.6 - 2.0 phr den Beginn der Kavitation nicht 

signifikant beeinflusst (SBR00-1, -2 & -3). Auch durch die Zugabe von ZnO zeigen 

die Ergebnisse nur eine geringfüge Erhöhung des Widerstands gegen den Beginn 
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der Kavitation (SBR00-4). Dieser Effekt wird jedoch stärker, wenn ZnO mit kleinerem 

Primärpartikeldurchmesser genutzt wird (SBR00-5). Die Streuung der experimentel-

len Daten erhöht sich durch die Zugabe von ZnO, was darauf hindeutet, dass durch 

die Präsenz von ZnO-Partikeln, die Stochastik des Kavitationsbeginns zunimmt. 

 

Bild 5-24. Kritische Dehnenergiedichte als Funktion der Vernetzungsdichte.  

Die Ergebnisse der Bruchflächenanalyse (Bild 5-25) zeigen, dass sich der 

Charakter der Kavitation in Abhängigkeit vom ZnO-Anteil nicht außerordentlich 

ändert. Die Größenverteilung einzelner Kavitäten ist näherungsweise gleich. Auffällig 

ist, dass für SBR-Vulkanisate, welche ZnO enthalten, weniger Kavitäten eine Stern-

form zeigen, sondern einzelne Risse aufweisen. Dies lässt darauf schließen, dass 

das Wachstum der Kavitäten durch die geänderte Netzwerkstruktur beeinflusst wird 

und eine Vorzugsrichtung beim Kavitätenwachstum besteht. 

Bekannt ist, dass durch die Verwendung von ZnO als Aktivator bei der Schwe-

felvernetzung eine Erhöhung der Homogenität in der Netzwerkstruktur erreicht wer-

den kann. Ikeda et al. [144] veröffentlichten die Ergebnisse einer umfassenden 

Studie zum Einfluss typischer Rezepturbestandteile auf die Schwefelvernetzung von 

Polyisopren-Vulkanisaten. Sowohl der Schwefelgehalt als auch der Anteil an ZnO 

wurde variiert. Neben dem Einfluss der Rezepturbestandteile auf die mittlere Vernet-

zungsdichte wurde insbesondere die Inhomogenität von Netzwerken mittels Klein-

winkel-Neutronenstreuung (engl.: small-angle neutron scattering, SANS) an unbelas-

teten Elastomerproben untersucht. Dabei wurde ein Zwei-Phasen-Modell ange-

nommen (Bild 5-26): Phase (A) repräsentiert die Matrix mit geringer Netzwerkdichte; 

Phase (B) repräsentiert die Matrixdomänen mit höherer Netzwerkdichte.  
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Bild 5-25. Oberflächenanalyse zur Charakterisierung der  Größe und Form von Kavit ä-

ten mittels Lichtmikroskopie und REM ; S = 5.0. Die eingefärbten  Kästchen markieren 
die Positionen der jeweiligen Detailansichten.  

 

Bild 5-26. Zwei-Phasen -Modell zur Charakterisierung der Netzwerkhomogenität von 
Elastomere n. Phase (A) ist charakterisiert durch  die mittlere  Maschenweite ʊ, Phase 

(B) ist charakterisiert durch  die mittlere Domänengröße ɧ ; Darstellung nach [144]. 

Die in Bild 5-27 gezeigten Ergebnisse von Ikeda et al. [144] lassen sich, auf 

die in dieser Arbeit untersuchten ungefüllten SBR-Vulkanisate prinzipiell übertragen. 
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Eine Steigerung des Schwefel-Anteils sowie die Zumischung von ZnO bewirken eine 

Erhöhung der mittleren Vernetzungsdichte. Die Beeinflussung der Netzwerkhomoge-

nität, z.B. die räumliche Verteilung von Netzknoten, ist jedoch komplexerer Art: 

- Mit steigendem Schwefelanteil von 0.6 auf 2.0 phr erhöht sich bei konstantem 

ZnO-Gehalt die Größe der Matrixdomänen mit höherer lokaler Netzwerkdichte 

ɧ, während die mittlere Maschenweite ʊ  konstant bleibt. 

- Wird der ZnO-Gehalt von 0 auf 2 phr gesteigert, verringern sich bei konstan-

tem Schwefelanteil sowohl die mittlere Größe der Matrixdomänen ɧ  als auch 

die mittlere Maschenweite ʊ. 

 

Bild 5-27. Abhängigkeit en der  mittlere n Domänengröße ɧ  (rot) und mittlere n Maschen -

weite ʊ  (grün)  vom Schwefel - und ZnO -Gehalt; Darstellung nach [144]. 

Im Zusammenhang mit der Kavitation lässt sich aus den Untersuchungser-

gebnissen von Ikeda et al. [144] schlussfolgern, dass die Größe der Matrixdomänen 

mit höherer Netzwerkdichte keinen Einfluss auf den Widerstand gegen das Einsetzen 

der Kavitation hat. Die Zugabe von ZnO hingegen erhöht die Homogenität des Netz-

werks, insbesondere durch eine Verringerung der Größe der Netzwerkareale mit 

lokal niedrigerer Netzwerkdichte, woraus folgt, dass die Wahrscheinlichkeit der 

Bildung von Kavitäten in diesen Bereichen sinkt. Dadurch erhöht sich potenziell der 

Widerstand gegen den Beginn der Kavitation durch Zugabe von ZnO. Dieser Effekt 

wird durch die Verwendung von ZnO mit kleinerer Primärpartikelgröße verstärkt. 

Wie in Kapitel 5.1 vorgestellt, ändert sich die mittlere Molmasse zwischen 

Netzknoten Mc  trotz Variation der Anteile von Schwefel und ZnO nicht signifikant 

(Tabelle 5-1). Aufgrund der geringen Sensitivität der Methode zur Bestimmung von 

Mc und der großen Streuung der Einzelwerte ist eine Bewertung des Zusammen-

hangs zwischen Molmasse und Kavitation jedoch nicht zielführend. Insbesondere die 

Unterscheidung von chemischen und physikalischen Netzknoten des Elastomer-

netzwerks bedarf weiterer experimenteller und analytischer Arbeit. Die Ergebnisse 

von Mahajan et al. [81] aus Molekulardynamik-Simulationen amorpher Polymere 

zeigen, dass sich infolge überhöhter Spannungsmehrachsigkeit belastungsinduziert 

topologische Zwänge, wie Verschlaufungen, in der Polymerstruktur umorientieren 
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und damit eine entscheidende Rolle in der Frühphase der Kavitation spielen können   

(Bild 5-28). Wenn einzelne Polymerketten aus bestehenden Verschlaufungen her-

ausgezogen werden, entstehen Regionen mit geringerer Dichte. Bei fortschreitender 

Belastung können diese Bereiche zu mikroskopischen Kavitäten aufgezogen werden 

und wachsen. Da in dieser Arbeit eine grundlegende Charakterisierung der Netz-

werktopologie nicht im Fokus stand, bleiben einige Fragen dazu offen. Diese bieten 

mithin eine Basis für fortführende Untersuchungen mit Methoden zur Untersuchung 

der Netzwerkhomogenität, wie SANS [144], SAXS [145] oder DQ-NMR [146]. In den 

hier aufgelisteten Literaturhinweisen wird teilweise bereits der Einfluss der Heteroge-

nität des Netzwerks auf die mechanischen Eigenschaften, wie das makroskopische 

Risswachstumsverhalten, diskutiert. 

 

Bild 5-28. Molekulardynamik -Simulation  zum Deformationsverhalten von Elastome ren:  
unbelastete r Zustand  (links),  Vorstufe zur Kavitation (rechts); Darstellung nach [81]. 

5.3.2 Einfluss  des Verstärkungseffekts durch Variation des  Rußanteils   

Die in Kapitel 4.2 vorgestellten Klebstoffe sind grundsätzlich für das Kleben 

von Elastomeren geeignet, haben jedoch eine begrenzte mechanische Belastbarkeit. 

Da sich mit zunehmendem Rußgehalt sowohl Festigkeit als auch Steifigkeit der 

Elastomere erhöhen, ändert sich das Versagensverhalten der Sandwich-Bauweise 

Pancake-Prüfkörper erheblich. In diesem Fall versagt teilweise nicht mehr die Elas-

tomerprobe, sondern die Klebschicht. Vorversuche haben ergeben, dass in diesem 

Zusammenhang ein Füllstoffanteil von 30 phr Ruß nicht überschritten werden sollte. 

Aus diesem Grund werden nachfolgend die Untersuchungsergebnisse zur Kavitation 

von SBR-Vulkanisaten mit 10, 20 & 30 phr Ruß vorgestellt und denen von ungefüll-

tem SBR gegenübergestellt. Bild 5-29 zeigt den Verlauf von technischer Spannung 

und relativer Volumenänderung als Funktion der technischen Dehnung für SBR-

Vulkanisate mit unterschiedlichem Rußgehalt. Für diesen Vergleich ist der Geomet-

riefaktor S = 5.0 = konst. 
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Bild 5-29. Technische Spannung en (volle Symbole) und relative  Volumenänderungen 
(of fene Symbole) als Funktion der t echnischen Dehnung für SBR-Vulkanisate  mit 
unterschiedlichem Rußgehalt ; S = 5.0. 

Generell gilt, dass sich die Festigkeiten bei gleichen Dehnungen mit steigen-

dem Rußanteil erhöhen, während die Reißdehnungen abnehmen. Das Deformati-

onsverhalten der Elastomere zeigt demnach ein zunehmend spröderes Verhalten. 

Diese Tendenz ist auch von uniaxialen Zugversuchen bekannt (Bild 5-3). Bei kleinen 

Dehnungen, nehmen die Steifigkeit und das lokale Spannungsmaximum mit steigen-

dem Rußanteil ebenfalls zu. Für  SBR30-1 wird deutlich, dass infolge des Kavitati-

onsbeginns rasch ein spontanes Versagen eintritt. Dies kann damit erklärt werden, 

dass die gebildeten Kavitäten nicht stabil wachsen, sondern zum schlagartigen 

Versagen der Elastomerprobe führen. Aus den Verläufen der relativen Volumenän-

derung lässt sich ableiten, dass die Wachstumsgeschwindigkeit der gebildeten 

Kavitäten, d.h. der Kurvenanstieg der relativen Volumenänderung, nicht maßgeblich 

vom Rußanteil beeinflusst wird. 

In Bild 5-30 ist das Deformations- und Kavitationsverhalten nochmals für den 

Bereich ʀ < 0.2 dargestellt, um insbesondere den Beginn der Kavitation zu identifizie-

ren und zu charakterisieren. Mit steigendem Rußanteil verschiebt sich das Einsetzen 

der Kavitation hin zu höheren Dehnungen und mithin zu höheren Spannungen und 

Dehnenergiedichte-Werten (Tabelle 5-4). Die korrespondierenden relativen Volu-

menänderungen steigen mit zunehmendem Rußanteil leicht an. Die Standardabwei-

chungen der Mittelwerte zeigen, dass mit zunehmendem Rußanteil die Streuung der 

Daten zunimmt, d.h. die Stochastik des Kavitationsbeginns wird durch die Präsenz 

von Rußpartikeln negativ beeinflusst. 
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Bild 5-30. Kavitationsbeginn  anhand t echnischer Spannung (volle Linien) und relativer 
Volumenänderung ( gestrichelte  Linien) als Funktion der technischen Dehnung für 
SBR-Vulkanisate mit unte rschiedlichem Rußgehalt ; S = 5.0. Die gestrichelten Linien 
markieren die werkstoffspezifischen Übergänge  (K-1). 

Tabelle 5-4. Mechanische Kennwerte zur Charakterisierung des Beginns der Kavitation 
bei Elastomeren mit unterschiedlichem  Rußgehalt  (Probenbezeichnung gemäß   
Tabelle 4-1). 

Probe  
ʀt Jt ʎt Wt H* 

- - MPa kJ m
-3

 - 

SBR00-2 
0.018 

±0 

0.003 

±0 

0.53 

±0.05 
6 ±0 1.0 

SBR10-1 
0.083 

±0.019 

0.022 

±0.015 

1.84 

±0.02 
79 ±9 1.8 

SBR20-1 
0.103 

±0.016 

0.020 

±0 

3.33 

±0 
209 ±17 4.1 

SBR30-1 
0.146 

±0.023 

0.025 

±0.011 

4.57 

±2.62 
379 ±223 12.2 

*Daten aus Tabelle 5-2. 

 

Bild 5-31 verdeutlicht die experimentellen Ergebnisse zur Charakterisierung 

des Kavitationsbeginns in rußverstärkten Elastomeren. Der funktionelle Zusammen-

hang zwischen kritischer Dehnenergiedichte Wt  und dem hydrodynamischen Ver-

stärkungsfaktor H  (Gleichung (2.2-2)) kann dabei in guter Näherung (R² = 0.9927) 

mit einer Wurzelfunktion beschrieben werden; ὡ Ὄ ρ Ȣ. Die Wahl dieses 

Funktionstyps basiert zum einen auf dem durch die experimentellen Daten angedeu-
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teten Trend. Zum anderen ist anzunehmen, dass mit zunehmender hydrodynamische 

Verstärkung, H, die Änderung von Wt  geringer wird und damit die Kurve abflacht. 

 

Bild 5-31. Funktioneller Zusammenhang von kr itischer Dehnenergiedichte und h ydr o-
dynamischem Verstärkungsfaktor für S = 5.0. Die gestrichelte Linie repräsentier t den 
Fit mittels Wurzelfunktion (schwarz) sowie dessen Extrapolation (rot).  

Aus Bild 5-31 wird deutlich, dass sich mit höherer hydrodynamischer Verstär-

kung, d.h. mit steigendem Rußanteil, der Widerstand gegen das Einsetzen der 

Kavitation erhöht. Diese Erkenntnis ist neu, denn in anderen Studien, z.B. [8, 92], 

wird hervorgehoben, dass Kavitation erst durch die Präsenz von Füllstoffen stattfin-

den kann. Ein wesentliches Merkmal bei den hier gegenübergestellten Ergebnissen 

ist jedoch der Vergleich von ungefüllten mit leicht bis moderat verstärkten Elastome-

ren. Scheinbar können die Füllstoffe auch positive Auswirkungen haben: (i) die 

höhere Steifigkeit erfordert einen höheren Energieeintrag, um z.B. intrinsische Defek-

te aufzuweiten, (ii) gebildete Kavitäten sind durch das Füllstoffnetzwerk im Wachs-

tum stärker eingeschränkt. 

Wie in Kapitel 5.2.2 bereits erwähnt, können aufgrund des limitierten Auflö-

sungsvermögens der µCT kleinste Kavitäten nicht detektiert werden. Erst mit fort-

schreitender Zugbelastung kann die Entwicklung der Kavitätenpopulation anschau-

lich verfolgt und diskutiert werden. Beim Vergleich der Größenverteilung der 

Kavitäten bei gleicher Dehnstufe (Bild 5-32) wird deutlich, je höher der Rußanteil, 

desto weniger und kleinere Kavitäten haben sich gebildet. Außerdem ist erkennbar, 

dass die kleinen Kavitäten näher beieinander liegen. Für SBR30-1 konnten aufgrund 

des raschen Versagensverlaufs (Bild 5-29) keine µCT-Experimente realisiert werden. 
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Bild 5-32. Binarisierte µCT -Schnittbilder der Äquatorebene von Pancake -Prüfkörpern 

mit unterschiedlichem Rußgeh alt bei verschiedenen Dehnungen ; S = 5.0. Die Skalie -
rung ergibt sich aus  r = 5 mm. 

Unter Berücksichtigung des nicht binarisierten µCT-Schnittbilds eines SBR20-

Prüfkörpers wird dieser Effekt noch deutlicher. Bild 5-33 zeigt, dass sich zwischen 

scheinbar ungeschädigten Bereichen und mikroskopischen Kavitäten eine weitere 

Substruktur gebildet hat. Wahrscheinlich sind in den Bereichen zwischen mikroskopi-

schen Kavitäten noch kleinste Kavitäten entstanden, die eine geringere lokale Dichte 

verursachen. Durch das limitierte Auflösungsvermögen, können diese jedoch nicht 

mittels µCT detektiert werden. 

Für die Binarisierung der rekonstruierten µCT-Daten muss ein Schwellwert 

(engl.: threshold, TH) zur Trennung der zwei Phasen Ăungeschªdigte Matrixñ und 

ĂKavitªtñ festgelegt werden. Während diese Trennung für ungefüllte SBR-Vulkanisate 

deutlich sichtbar wird, ist der Übergang bei rußverstärkten Elastomeren nicht eindeu-

tig. Wie in Bild 5-34 gezeigt, kann die Festlegung des Schwellwerts nach zwei Vari-

anten erfolgen: (i) Festlegung des Schwellwerts TH-1 im Maximum der Grauwertver-

teilung (rote Strichlinie) eines unbelasteten SBR-Vulkanisats (gepunktete Kurve) oder 

(ii) Festlegung des Schwellwerts TH-2 an der linken Grenze der Grauwertverteilung 

(blaue Strichlinie) eines unbelasteten SBR-Vulkanisats (gestrichelte Kurve). 
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Bild 5-33. µCT-Daten der Äquatorebene eines SBR20-2-Vulkanisat s mit  S = 5.0: vor 

(links) und nach (rechts)  der Binarisierung . Die Skalierung ergibt sich aus  r = 5 mm. 

 

Bild 5-34. Histogramme zur Grauwertverteilung einzelner Voxel in µCT -Daten eines 
SBR20-1-Vulkanisat s mit S = 5.0: Binarisierung nach  Schwellwert TH -1 (oben) und  

nach  TH-2 (unten) . Die Skalierung ergibt sich aus r = 5 mm. 



93 
 

Bild 5-34 zeigt korrespondierende binarisierte µCT-Schnittbilder, wobei der 

ungeschädigte Randbereich, da dort keine Kavitäten sind, weiß dargestellt ist. Für 

SBR20-1 wird deutlich, dass beide Ansätze zur Schwellwertdefinition nur bedingt 

geeignet sind. Mit TH-1 wird nahezu der komplette Bereich, der eine Schädigung 

erfahren hat, schwarz dargestellt. Eine Separierung einzelner Kavitäten ist für den 

Fall SBR20-1 unmöglich. Mit TH-2 können einzelne Kavitäten zwar separiert werden, 

jedoch fehlen Informationen zur Substruktur. Welche Auswahl besser ist, kann 

schwer beurteilt werden. Eine zielführende Alternative ist, mit hochauflösender µCT 

unter Nutzung von Synchrotronstrahlung (SRµCT) die Experimente zu wiederholen. 

Dank einer Pixelauflösung von 2.5 µm ist die Aufklärung der Morphologie mit SRµCT 

möglich. Durch die Nutzung einer Photonenenergie von 30 keV, konnten dabei die 

Phasenkontraste erhöht und die Grenzflächen im Detail analysiert werden. 

Bild 5-35 zeigt für ein SBR20-1-Vulkanisat mit S = 5.0 verschiedene Vergröße-

rungen eines SRµCT-Schnittbilds der Äquatorebene. Durch den Phasenkontrast-

Modus werden Kavitäten und ungeschädigte Bereiche im Elastomer zwar in annä-

hernd gleicher Graustufe gezeigt, jedoch können dadurch die Grenzflächen zwischen 

diesen Phasen als helle Übergänge identifiziert werden. 

 

Bild 5-35. Rekonstruierte Schnittbilder der Äquatorebene eines SBR20-1-Vulkanisat s 
mit S = 5.0: SRµCT-Schnittbild in Phasenkontrast -Darstellung (links oben)  mit korre s-
pondierenden  Detail ansichten (rechts) sowie hypothetische Zuordnung auf einem 
µCT-Schnittbild (li nks unten).  
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Die SRµCT-Daten wurden aufgrund der genutzten Phasenkontrast-Methode in 

dieser Arbeit qualitativ analysiert, da eine automatisierte Auswerteroutine zur Diffe-

renzierung und Charakterisierung von Kavitäten bei diesen Daten nicht trivial ist. Die 

qualitative Bewertung der vergrößerten Ansichten stützt die Hypothese, dass sich 

eine Substruktur kleinster Kavitäten gebildet hat. Diese kleinsten Kavitäten mit einer 

Größe von teils weniger als 4 µm umschließen als Satelliten die mikroskopischen 

Kavitäten [143]. Die Darstellung in Bild 5-35 zeigt mithin die hypothetische Zuord-

nung des hochauflösenden SRµCT-Schnittbilds zu einem Schnittbild der konventio-

nellen µCT.  

Post mortem Oberflächenanalysen von Pancake-Prüfkörpern (Bild 5-36) zei-

gen, dass mit zunehmendem Rußanteil weniger Kavitäten auf den Bruchflächen 

identifizierbar sind. Wie bereits aus den µCT-Daten abzuleiten war, bilden sich wäh-

rend der Kavitation in rußverstärkten SBR-Vulkanisaten vermehrt kleinste Kavitäten. 

Für SBR20-1 Pancake-Prüfkörper können auf der Bruchfläche nahezu keine Kavitä-

ten identifiziert werden, vielmehr ist diese durch eine ausgeprägte Rauigkeit gekenn-

zeichnet. Zu vermuten ist, dass sich die gebildeten Kavitäten rasch durch Koales-

zenz zu Mikrorissen zusammenfügen, die sich kaum in Belastungsrichtung aus-

dehnen, sondern überwiegend normal zu dieser wachsen. 

 

Bild 5-36. Oberflächenanalyse zur Charakterisierung der Kavitation  in Abhängigkeit 

vom Rußgehalt. Die Skalierung ergibt sich aus r = 10 mm. 

Zusammenfassend kann für rußverstärkte SBR-Vulkanisate festgehalten wer-

den, dass neben geometrisch induzierten auch (sub-) mikrostrukturelle Zwangsbe-

dingungen zwischen Füllstoffagglomeraten die Kavitation in besonderem Maße be-

einflussen. Zum einen können die erheblichen Steifigkeitsgradienten zwischen Fest-

stoffpartikeln und weicher Kautschukmatrix die Bildung von Kavitäten initiieren. Dies 

Annahme basiert darauf, dass Füllstoffe das entropieelastische Verhalten der Poly-

mermatrix behindern, z.B. innerhalb der immobilisierten Schicht (engl.: glassy brid-

ges). Zum anderen jedoch führt die Präsenz der Füllstoffe und deren Agglomerate 

dazu, dass ein höherer Energieeintrag nötig ist, um die Kavitation zu initiieren. Des 

Weiteren können sich bereits gebildete Kavitäten zwischen den Füllstoffstrukturen 

weniger stark ausbreiten. Der Verlauf der Kavitation ist bei rußverstärkten Elastome-
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ren durch die Bildung von linsenförmigen Kavitäten geprägt, welche kaum in axialer 

Richtung wachsen. Diese neigen vielmehr dazu, sich nach Ausbreitung in radialer 

Richtung mit benachbarten Kavitäten durch Koaleszenzen zu vereinen [143]. Mit 

fortschreitender Belastung versagen schließlich die Wandungen zwischen Kavitäten 

und bilden Mikrorisse. Dies erklärt, warum für SBR20-1 auf den Bruchflächen der 

Pancake-Prüfkörper kaum oder lediglich sehr keine Kavitäten identifizierbar sind. 

5.4 Einfluss geometrischer Zwangsbedingungen auf den Deformations - und 

Versagensverlauf unter querdehnungs behinderter Zugbelastung  

5.4.1 Variation  des Geometriefaktor s von Pancake -Prüfkörpern  ungefüllter 

Elastomere  

Für SBR00-2 ist in Bild 5-37 der Verlauf der technischen Spannung sowie der 

relativen Volumenänderung als Funktion der technischen Dehnung für Pancake-Prüf-

körper mit unterschiedlichen Geometriefaktoren S  gezeigt. 

 

Bild 5-37. Technische Spannung (gefüllte Symbole) und relative Volumenänderung 
(offene Symbole) als Funktion der technischen Dehnung für SBR00 -2 unter Variation 

des Geometriefaktor s S. 

Für S > 1, können die in Kapitel 5.2.1 vorgestellten vier Phasen im Deforma-

tions- und Schädigungsverlauf gefunden werden. Für S < 1, ist der Verlauf der Span-

nungs-Dehnungs-Kurve nahezu identisch mit dem unter uniaxialer Zugbelastung. Die 

relative Volumenänderungskurve zeigt jedoch für S = 0.8 ebenfalls einen Anstieg, 

hier bei ʀ å 1.5. Dies deutet ebenfalls auf das Einsetzen der Kavitation hin. Im Ge-

gensatz dazu kann bei S > 1 eine Volumenzunahme bereits bei deutlich kleineren 
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Dehnungen beobachtet werden. Nach dem Einsetzen der Kavitation ist eine konstan-

te Zunahme des Kavitätenvolumens, in Abhängigkeit vom Geometriefaktor, erkenn-

bar. Wie aus Bild 5-37 abzuleiten ist, verstärkt sich mit steigendem Geometriefaktor 

die Überhöhung des lokalen Spannungsmaximums (engl.: overshoot). Weiterhin ist 

in diesem Fall die anschließende Spannungsreduktion ebenfalls deutlicher ausge-

prägt. Mit fortschreitender Zugbelastung stabilisiert sich das Deformationsverhalten 

und die Spannungen bleiben näherungsweise konstant bzw. steigen erneut leicht an. 

In Abhängigkeit vom Geometriefaktor unterschieden sich die Werte von Reißfestig-

keit und -dehnung. Interessanterweise nähern sich die Spannungs-Dehnungs-Kurven 

unter querdehnungsbehinderter Zugbelastung dem Kurvenverlauf bei uniaxialer 

Belastung an. Dies kann mit dem bereits diskutierten Umschwung im Deformations-

verhalten von querdehnungsbehindert hin zu uniaxialer Deformation begründet 

werden (Kapitel 5.2.4). 

Bild 5-38 zeigt binarisierte µCT-Schnittbilder der Äquatorialebene für SBR00-2 

Vulkanisate mit unterschiedlichem Geometriefaktor S  bei verschiedenen Dehnstufen 

ʀ. Mit zunehmender Dehnung erhöht sich die Anzahl der Kavitäten. Jedoch sind, wie 

in Kapitel 5.2.4 bereits erläutert, ab ʀ  > 1.0 nahezu alle geometrischen Zwangsbe-

dingungen abgebaut, sodass dann bei fortschreitender Zugbelastung kaum neue 

Kavitäten gebildet werden. 

 

Bild 5-38. Binarisierte µCT -Schnittbilder der Äquatore bene von SBR00 -2-Vulkanisaten 
mit unterschiedlichem Geometriefaktor S bei vers chiedenen Dehnungen. Die Skali e-

rung ergibt sich aus r = 5 mm. 

Anhand von Bild 5-38 lässt sich ableiten, dass je größer der Geometriefaktor, 

desto höher die Anzahl kleiner Kavitäten. Erstaunlicherweise ist dieser Trend ver-

gleichbar mit dem Einfluss des Rußanteils auf die Kavitation. Dieser Effekt lässt sich 

mittels Oberflächenanalyse bestätigen. In Abhängigkeit vom Geometriefaktor kann 












































































































