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BRUCHMECHANISCHE LEBENSDAUERPROGNOSEN FUER EPOXIDHARZ-FORMSTOFFE

H.R.BEER und T.KAISER
Zentrallabor Ress. Kunststoffe, Brown, Boveri & Cie.AG
8050 Ziirich

ZUSAMMENFASSUNG

Mineralpulvergefiillte EP-Formstoffe zeigen unterhalb der Glasumwandlungstempera-
tur ein sprodes Bruchverhalten und eine ausgeprdgt zeitabhdngige Festigkeit. Bei
Keramik kann dieses Verhalten unter Annahme unterkritischen Risswachstums mit
der linearelastischen Bruchmechanik beschrieben werden. Fiir EP-Formstoffe zeigte
sich nun, dass mit Risswachstumsparametern aus Kurzzeitversuchen berechnete Le-
bensdauerprognosen fir konstante einachsige Zugbeanspruchung gut mit gemessenen
Zeitstandfestigkeiten libereinstimmen. Es 1liegt deshalb nahe, das Modell der ma-
terialinhdrenten Fehler und des unterkritischen Risswachstums auch auf diese
Werkstoffklasse zu lbertragen. Ein Anwendungsbeispiel fiir konstruktive Zwecke
sind die daraus abgeleiteten SPT-(Strength-Probability~Time)-Diagramme.

EINLEITUNG

Mineralpulvergefillte Epoxidharzformstoffe haben im Elektroapparatebau eine
grosse Bedeutung als Isolatorwerkstoffe fiir den Mittel- und Hochspannungsbereich
erlangt. Diese Werkstoffe besitzen ein spriddes Bruchverhalten, was sich u.a. in
einer grossen Streuung der mechanischen Festigkeitswerte und einer ausgepragt
zeitabhangigen Festigkeit dussert. Fiir die Bemessung von Bauteijlen spielt daher
die Kenntnis der Zeitstandfestigkeit eine wichtige Rolle.

Fir Keramik sind innerhalb des letzten Jahrzehnts Verfahren entwickelt worden,
die Langzeitfestigkeit bei konstanter Belastung anhand von Kurzzeitmessungen
vorauszusagen. Grundlage dazu bildet das bruchmechanische Modell. Ausgehend von
materialinhdrenten Fehlstellen setzt unter mechanischer Belastung langsames
Risswachstum ein - auch bei Spannungen, die unter der Bruchlast im Kurzzeitex-
periment liegen. Dieses unterkritische Risswachstum kann sich iiber eine sehr
lange Zeit hinziehen. Nach Erreichen einer kritischen Rissgrosse steigt die
Risswachstumsgeschwindigkeit abrupt an, was zum plotzlichen Versagen der Probe
fiihrt.

Die Rissfortpflanzungsgeschwindigkeit da/dt wird iUblicherweise durch eine Po-
tenzfunktion des Spannungsintensitdtsfaktors KI beschrieben:

da/dt = A-KI” . (1)
A und n sind umgebungsabhangige Konstanten, K. ist in der-linearelastischen
Bruchmechanik definiert als das Produkt aus dusserer Spannung Sy, einem Geome-
triefaktor f und der Wurzel der Risslange a, KI = S5-f-/a.
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Unter der Annahme, dass die Zeit bis zum Bruch im wesentlichen durch die Phase

des unterkritischen Risswachstums gegeben ist, 1dsst sich die Lebensdauer als
einfache Funktion von S, ausdriicken {1}:

. a . w MEE e =D
t = C Si Sa (2)
mit S; = intrinsische Festigkeit, C = 2/(A-f-(n-2)-KIn—2), K - = Bruchzihig-
keit. Pletka und Wiederhorn zeigten in einem Uebersicﬁtsarti&e] {2} drei ver-

schiedene experimentelle Techniken auf, die Parameter von G1.2 zu ermitteln:
a) Zeitstandversuche (LVZ), Messung der Zeit zum Bruch als Funktion kon-
stanter Zugspannung
b) direkte Messung von Risswachstumsgeschwindigkeiten in Abhdangigkeit des
Spannungsintensitatsfaktors (DT)

c) Messung der Kurzzeitfestigkeit als Funktion verschiedener Belastungsraten
(K2V)

Entsprechend der Verteilung der Anfangsfehlergrdossen streuen die Festigkeitswer-
te eines gegebenen Werkstoffes. Fiir die statistische Behandlung dieser Streuung
hat sich die Weibulltheorie als zweckmdssig erwiesen. Durch Kombination der Wei-
bullstatistik mit den bruchmechanischen Erkenntnissen (G1.2) gelangte Davidge {3}
zu gekoppelten Beziehungen Festigkeit/Bruchwahrscheinlichkeit/Lebensdauer, gra-
fisch dargestellt in sog. SPT-Diagrammen.

Erste Versuche zur Uebertragung dieser filir Keramik entwickelten Prognose-Verfah-
ren auf Kunststoffe wurden mit b) durchgefiihrt und zeigten erfolgversprechende
Resultate {4,5}. Ziel der vorliegenden Arbeit war es, die Anwendbarkeit des
bruchmechanischen Konzepts auf einen hochgefiillten Epoxidharzformstoff zu iber-
priufen. Dazu sollten Lebensdauerprognosen auf der Basis von Kurzzeitmessungen

gemdss b) und c) erstellt und anhand von gemessenen Zeitstandfestigkeiten veri-
fiziert werden.

EXPERIMENTELLES UND RESULTATE

Der untersuchte Formstoff bestand aus einem trifunktionellen Epoxidharz (Ciba-
Geigy), heissgehdrtet mit HHPSA und einem Fiillstoffgemisch (60%Vol) von a-Al2-0-
Mehl und E-Glaskugeln. An Schulterstdben wurden Zeitstandzugversuche bei Raum-
temperatur durchgefiihrt. Jeder Kreis in Abb. 1 stellt einen Zugstab mit zugehor-
gem t| /Sa-Wertepaar dar, die Zeitbruchlinie ergab sich mittels Regressionsrech-
nung.

Messungen der Risswachstumsgeschwindigkeit erfolgten mit der Doppeltorsionstech:
nik {1}. Die daraus ermittelte Prognose ist in Abb. 1 als gestrichelte Gerade
(DT) eingezeichnet.

Kurzzeitfestigkeiten wurden auf einer Universalprifmaschine bei Vorschubgeschwii
digkeiten zwischen 0.05 und 20 mm/min gemessen. Wegen des quasi-Tinearelastischi
Werkstoffverhaltens konnten Dehnraten direkt in Belastungsraten umgerechnet wer
den. Die nach diesem KZV-Verfahren berechnete Vorhersage ist in Abb. 1 als punk:
tierte Linie dargestellt. Mit diesen Festigkeitswerten und den zugehdrigen Brucl
zeiten wurde das SPT-Diagramm in Abb. 2 erstellt. Die Neigung einer einzelnen G
raden entspricht der Festigkeitsverteilung im Kurzzeitzugversuch. Die Geraden-
schar wurde durch Umrechnung von Bruchzeiten und -spannungen mittels G1.2 erhal:
ten. Die Kreise in Abb. 2 reprdsentieren t|/S,-Wertepaare aus den Zeitstandversi
chen, die mittels G1.2 auf eine Bruchzeit von 1000 Sekunden normiert sind.
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DISKUSSION

Beide Prognosen fiir die Zeitstandfestigkeit sind etwas zu optimistisch. Die Zeit-
standfestigkeit wird durch die bruchmechanischen Experimente ausreichend gut be-
schrieben, da beide Vorhersagen innerhalb des Streubereichs der wahrend bis zu
18 Monaten durchgefiihrten Langzeitversuche liegen. Die Abweichungen, bezogen auf
die Zeitbruchlinie, betragen in dem flr konstruktive Anwendung interessierenden
Zeitraum von 109 Sekunden (32 Jahren) weniger als 25%. Diese auf den ersten
Blick grosse Zahl gilt es zu vergleichen mit den sonst liblichen Werkstoffabmin-
derungsfaktoren von 200-400%. Die Anwendung solcher Abminderungsfaktoren wird in
Konstruktionsrichtlinien empfohlen, wenn das Zeitstandverhalten eines Werkstoffs
nicht genigend bekannt ist. Durch die bruchmechanisch abgestiitzte Vorhersage der
Zeitstandfestigkeit kann auf solche empirische Abminderungsfaktoren verzichtet
werden. Im SPT-Diagramm (Abb. 2) zeigen Langzeitdaten (normiert auf 1000 Sekun-
den Lebensdauer) und Prognose (Ueberlebenswahrscheinlichkeit als Funktion der
Spannung, berechnet fiir 1000 Sekunden) gute Uebereinstimmung. Diese Korrelation
ist keineswegs selbstverstandlich, streuen doch die Zeitstandwerte aufgrund der
Lebensdauerverteilung, wahrend den Prognosen die Streuung der Festigkeitswerte
zugrunde liegt.

Die durchgefiihrten bruchmechanischen Experimente deuten darauf hin, dass die Le-
bensdauer von Zeitstandproben tatsachlich durch das Wachstum von einzelnen Ris-
sen bestimmt wird. Das bruchmechanische Modell erlaubt es somit auch bei hochge-
fillten Epoxidharzformstoffen, die Langzeitfestigkeit auf der Basis von Kurz-
zeitmessungen vorauszuberechnen. SPT-Diagramme sind das informativste Mittel,
solche Lebensdauerprognosen dem Ingenieur als Konstruktionsunterlage zur Verfi-
gung zu stellen.

Weitere Untersuchungen sind notwendig, um den Geltungsbereich solcher Vorhersa-
gen beziiglich Temperatur, Medieneinfluss, Werkstoffvariation etc. abzugrenzen.
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MECHANISCHE EIGENSCHAFTEN VON BAKTERIELLEM POLYESTER PHB
von H.Bauer und A.J.Owen

Institut fur Physik II1
Universitat Regensburg
Universitatsstr, 41
D-8400 REGENSBURG

EINLEITUNG

Viele Arten von Bakterien 1in Erdreich und Wasser produzieren
Poly-3-hydroxybutyrat (PHB) und Copolymere aus PHB- und Poly-3-
hydroxyvalerat (PHV) als Kohlenstoff- und Energiespeicher. Durch
spezielle biotechnologische Verfahren kann eine PHB-Uberproduk-
tion von ca. 10-30 % auft bis zu 80 % des Zelltrockengewichts
erreicht werden (1). Hohe Reinheit, biologische Abbaubarkeit und
thermoplastischer Charakter motivierten zu Untersuchungen mit dem
Ziel, die Eigenschaften mit denen konventioneller, synthetischer
Thermoplaste zu vergleichen. Insbesondere sollten die optimalen
Ori1entierungsbedingungen und die thermische Stabilitat der

Materialien erfasst werden.

EXPERIMENTELLES
Untersucht wurde Plattenmaterial der Fa.I.C.I.Plc, Agricultural
Division, Billingham, England. Als Losungsmittel wurde bei der

Plattenherstellung Chloroform oder Methylchlorid verwendet.

ERGEBNISSE

Mechanische Eigenschaften

a) Spannungs-Dehnungs-Diagramme;

Wahrend reines PHB duktilen Bruch bei1 kleiner Dehnung zeigt
(siehe Abb.1a), sind die Copolymere leicht verstreckbar (Abb.1b
und 1c). Jedoch lassen sich durch Walzen die in reinem PHB
vorhandenen Risse und Hohlraume ausheilen, was zu besserer Ver-

streckung bei hoheren Temperaturen tuhrt.
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b) Thermomechanische Dehnungsanalyse (TMDA):

Zunehmender HV-Anteil

temperatur (Abb.2).

002

fuhrt zu einer niedrigeren Erweichungs-

0%

Dynamisch-mechanische

100 120 10 % T(%C)

Abb.?2

Messungen (Abb.J3)

Bei einer Frequenz wvon 5 Hz wurde
PHB/HV 1m Vergleich mit PE, PP und PET
untersucht., Der E-Modul von PHB ist
bei Raumtemperatur relativ hoch (ca. 4
GPa), die Schlagzahigkeit jedoch nied-
rig (1), PHB/HV-Copolymere erweisen
sich als schlagzaher und weniger tem-
peraturstabil hinsichtlich des E-
Moduls (2).
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Die HV-Monomeren tragen wesentlich zur Anderung der mechanischen

Eigenschaften bei,

was eine strukturelle Untersuchung notwendig

macht.
a) Strukturformeln von PHB-PHV: N -
CH, O ?HQCHJ ﬁ
: I I ,
PHB: ,CH\ /C PHV: A,CH\ /C\ !
l cH,, of CH, o)

b) Rdntg;n—Weitwinkelbeugung (RWWB) :
Abb.4 zeigt eine RWWB-Aufnahme einer bei
170°¢ PHB-Platte.
Elementarzelle allen

verstreckten Die

ist Dbei Proben

einschl., den Copolymeren orthorhombisch.

Abb. 4

c) Dichte- und DSC-Messungen:

Ein Verhalten fur Polymere zeigt sich bei der

Uberprufung der Kristallinitat mittels Dichtgradientensaule:

atypisches
die
Dichte nimmt bei den Copolymeren mit zunehmender Tempertemperatur
ab (Abb.S5). DSC-Messungen (Abb.6)
einem sehr grossen Schmelzbereich der PHB/HV-Copolymeren,
falls im Einklang mit dem TMDA-Verhalten.

erklaren dieses Verhalten in

eben-

Dichte
tg/em3)

: gewalzt
ungewalzt
L)
4 x 0%
D-—‘-h1}““h‘L\\\\\TLO 4 4
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d) Polarisations-Lichtmikroskopie:

Die Untersuchungen zeigen keine ausgepragte Morphologie im Aus-
gangsmaterial (Abb.7a) und bei allen Proben Spharolithwachstum
erst beim Aufschmelzen uber 180°C (Abb.7b): die Copolymer-Spharo-
lithe schmelzen jedoch bei niedrigeren Temperaturen auf und haben
eine geringere Wachstumsrate (Abb.8)., Die Grosse der Spharolite
und deren Struktur kann sehr unterschiedlich sein (abhangig wvon

Schmelz- und Rekristallisationstemperatur). sphicolit-Wachstumsrate
(pam /min )
0%
600 ,D‘°'°-°‘°‘D,
lp’ -D‘%‘ 17./- q‘
7oy :

3 \

1
1 '
L v ]
) \ (]
[ 6 \
300 ? ' !
o
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Abb.7 Abb.8

SCHLUSSFOLGERUNG

Fur technische Zwecke, als typischer Thermoplast, scheint vor
allem ein Copolymer mit geringem HV-Anteil geeignet (hoher E-
Modul, ausreichende Duktilitat, gute thermische Stabilitat und
Verarbeitbarkeit)., Vorteilhaft gegenuber synthetischen Kunst-
stoffen ist PHB wegen seiner Unabhangigkeit vom Mineralol (die
Rohstoffquelle fur PHB ist Glucose) und seine biologische Abbau-
barkeit. Nachteilig sind die zur Zeit relativ hohen Produktions-
kosten, die durch evtl. Massenproduktion absinken wurden.,
Weiterhin ist PHB wegen seiner hohen Reinheit interessant fur die
Grundlagenforschung zum Kristallisationsverhalten von Polymeren
(3). Ferner werden sein Streck- und Spinnverhalten unter ver-
schiedenen thermischen Bedingungen untersucht,

LITERATUR
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{nergy Storage and Dissipation in Elastomers in Moderately Large Deformations

K.Jud, CIBA-GEIGY AG, 1707 Fribourg Presented at the Spring-Meeting on Polymer Physics
in Lausanne (March 18-20, 1985) organized by the
German Physical Society and the Swiss Polymer Group

INTRODUCTION

Elastomers are viscoelastic materials capable of large reversible deformations. When inertial
effects can be neglected, the energy, W(t), absorbed by a viscoelastic material up to time t
in a given deformation is the sum of the energy stored elastically as potential energy, We(t),
and the energy dissipated as heat through viscous losses, Wyg(t). We thus have

wit) = Wg(t) + wy(t). (1

Knowledge of the relativ amounts of energy stored and dissipated as functiorn of the nature of
the material on the one hand, and, on the other hand, of the experimental variables such as the
magnitude of the deformation, its rate of application, the temperature, etc., are of great
interest in designing, and in assessing the performance of a large number of use articles such
as car tires, shock mounts, rubbery adhesives, and many more.

In small deformations (DMA-testing) the stress-strain behavior is linear and the partitioning

of the total deformational energy into stored Ws(t) and dissipated energy Wq(t) is straight

forward. 15 2 From 6'(w) and G''(w) and the shear amplitude in a torsional pendulum, Ws(t) and

Wg(t) can be calculated directly. In large deformations a general solution is not possible at

the present time. In this paper a solution is given which is applicable in moderately large non-
linear deformations of a viscoelastic material. Such a deformation is defined 3+ “ as one in which
the magnitude of the deformation has no perceptible effect on the relaxation spectrum so that time
shift invariance is preserved. In this case the Boltzmann superposition principle remains valid

when a nonlinear measure of strain is substituted for the infinitesimal Couchy strain of the linear
viscoelastic theory.

The resultant finite theory is describing the time-dependent behavior of rubberlike materials
in deformations, that are large enough for most design purposes which has been demonstrated.
%, 55 b It depends essentially on the availability of an appropriate constitutive * nonlinear
strain measure.

Infinitesimal theory

In linear viscoelastic behavior the mechanical energy absorbed per unit volume of material in
the deformation up to time t becomes 7

W(t) = fo(u)e(u)du ()
0
the energy stored results as
Ws(t) = 1/2 [16(2t-u-v)e(u)E(v)dudy (3)
00
and the energy dissipated as
Wg(t) = -} ¥6(2t-u-v)e(u)E(v)dudy dw (4)
o oo

A detailed derivation of these relations is available elsewhere. 7

Finite theorz

In finite elastic deformations we ought to have an explicit form of the stress tensor, in order
to being able to work out the energy terms. for an incompressible rubberlike material a general
expression for the stress tensor is given by Rivlin 8

- P LU LT I
GIJ = "&i] + ZbT‘]. B]_J = szz(B 1)1] (5)

* We take the term constitutive to refer to a stress-strain relation, which can describe the ob-
served behavior in all modes of deformation with the same material descriptors.
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where i is the true stress tensor, p is an arbitrary hydrostatic pressure, 6ij is the Kronecker
delta, W = W(Iq, Ip) is the elastic potential or strain enerqy density function (elastic de-
formational energy per unit volume), Bij is Finger's deformation tensor (% left Cauchy-Green
tensor) and Iq and I are its first and second invariants as a function of the three principal
stretch ratios. The statistical theory of rubber elasticity 9 furnishes the explicit form of W

as a function of I and Iy and is also called nechookean potential. This theory is constitutive,
but unfortunately it is valid only for relatively small finite deformations. Tschoegl et al 3, %
have chosen an elastic potential of the form:

W= (26/n2) (AN + "+ x-My-n_3) (6)

G = shear modulus A,u = princ. stretch ratios

"

which reduces to the potential of the statistical theory for n = 2. W in eqn. (6) is called the
BST-potential and describes the nonlinear stress-strain behavior of elastomers constitutively to
considerably larger deformations. The approximate range of validity of the two potentials is in-
dicated in figure 1 for the case of simple tension in natural rubber.

Fig. 1 _ fig. 2
General stress-strain curve for elastomers et RRTEY SR
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o N]eoHookim theory . / / 3 srazss N X
7\ ¢ " " - "
’ /: () /e(e”) tee
//////‘

- BST - thegry

'//C>f72/;/ Hysteresis loop of a viscoelastic material

1 2 A 3 4
The strain parameter n is a material constant, which is most conveniently determined from a set
of stress relaxation measurements in simple tension at different values of A. In addition for
simplicity, the stretch ratio u may be related to A by u=A3, and the matrices of the deformation
tensors become 10

AZ0 0 -2 0 0
Bij [0 AZ2 0 B-Dij =0 a2 0 (7)
0 0 a-23-3, 0 0 22a+2

The three orthogonal (angle preserving) deformations are simple tension (a = -1/2), pure
shear (2=0) and equibiaxial tension (a=1). In simple tension g2=0. In pure shear op=01 / (A" + 1)
and in equibiaxial tension o7 = o1.

Another common deformation field is simple shear. from an experimental point of view it is more
convenient, here, to express the deformation in terms of shear stress, oq2, and the amount of
shear, A-A-1. There is no difference between true and nominal shear stress because the area on
which the stress acts remains unchanged in simple shear. Here, as in pure shear, a = 0, Bqp =
A=A~ 1 (8- 1)12 = A-1-x, and, of course, 612 = 0. Eqn. 5 and 6 then furnish the stress- straln
relatlon in simple shear. This can be combined in the single expression

o= GA (8)

where
2(AN-x-N)

M2 = oD %

is the strain measure in moderately large deformations in simple shear.
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Extension to time-dependent behavior in moderately large deformations is straight forward. Since
we assumed that time shift invariance is preserved in such deformations, the time dependent
analog of eq. (8) becomes

o(t) = 6(t-u) Au)du (10)
0

Eqn. 10 is fundamental to our approach to energy storage and dissipation in moderately large
deformations. Its validity has been verified experimentally. by Ty

The choice of excitation history is the deformation at constant rate. The time-dependent stretch
ratio becomes

A(t) = 1+ got (11)

In simple shear it is the time-dependent amount of shear, A(t) - x=1(t), which increases at
a constant rate and therefore eqt = A(t) - A=1(t). Solving for A(t), differentiating and intro-
ducing into Aq2(t) leads to

«  (-DOt) + A-1-1(H)] + (n-DIAN-T(E) + A-1+1(4)]
A"Z(t) w 2 1)

n(A(t) « x-1(t)]3

(12)

Substitution of eqn. 12 into eqn. 10 yields the time-dependent stress in moderately large
deformations at constant rate of deformation.

Energy Relations in Moderately Large Deformations

In simpie shear nothing but shear stress does perform work. Hence, we have

W(t) = ; 012(u) Aqa(u)du (13)

0
which we recognize as the analog of eq. 2 in a moderately large simple shear. Combining egs. 10
and 13 gives

w(t) = j} 6(u- v) AQv) au)dvdu (14)
00

To calculate the energy stored and the energy d1551pated we need the largg deformation forms of
eqs. 3 and 4. We obtain them simply by replacing €(u) in eqs. 3 and 4 by A(u). That is easily
shown by a little algebra.

We thus have

We(t) = % }} 6(2t-u-v) ACu) A(v) dudv (15)
00

for the energy stored and

Wy(t) = - ;?F 6(2u-v-w) A(v) A(w)dvdwdu (16)
000

for the energy dissipated up to time t in simple shear in a moderately large deformation.

Experimental Approach

In large deformations G'(w) and G''(w) loose their meaning, because sinusoidal excitation then
does not produce a sinusoidal response. Besides,viscous heating in cyclic experiments at large
amplitude can pose serious difficulties. The best experimental appraoch for the verification of
eqs. 14, 15 and 16 appears to be the so-called hysteresis experiment in which a specimen is de-
formed at a constant rate up to time t' at which the direction of the deformation is reversed
until the specimen is restored to its undeformed dimensions. In fiqure 2 a schematic presentation
of such a reqular triangular strain pulse is shown. The total energy absorbed up to time t' is
represented by the areas under the curves:

W(t') = A(t') + B(t") (17)

It has been shown 7 that the enerqy stored and dissipated up to time t' can be determined by
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We(t') = 1/2 ACt') - 1/2 C(t') + B(t") (18)
and Wg(t') = 1/2 ACt') « 1/2 c(t) (19)
vith ACt") = | oger(£)dt - | orec(t)dt (20)
to
to u
B(t') =¥ Orec(t)dt (21)
tr
2t!
and C(t') = ") opec(t)dt. (22)
t0
0gef(t) = § 6(t-u) A(u)du (23)
0
and stands for the deformation half-cycle.
arec(t) = ; 6(t-u) Alu)du - | 6(t-u) A(2t'-u)du (24)
0 t'

and is representative for the recovery half-cycle.

Model Experiments

If 6(t) is known as function of time, all energy terms and hysteresis loops in every deformation
field can be calculated. Furthermore the directly determined energies may be checked by the
analysis of the hysteresis loop.

6(t) = Gy » 9~ Ce (25)
1+ (t/te)m

is a quite satisfactory representation of the observed behavior. Gg and Gg are glassy and
equilibrium shear moduli.Of the parameters t, and m, the former determines the location of G(t)
on the logarithmic time axis, and the latter governs the steepness of the relaxation and thus
models a distribution of relaxation times. To obtain a realistic representation, we fitted

eqn. 25 to data by Tobolsky and coworkers 12 on styrene butadiene rubber.

The fit gave Gg = 585 MPa, G = 0,881 MPa, t, = 3-10'65, and m = 0,68. We used eqn. 25 in eqgs.
14, 17, 18 and 19 for the kernel function G(t-u). It is not suitable for the kernel G(2t-u-v)
which must be separable into a product of functions, f(u)*f(v), to enable one to carry out the
indicated double convolution integral. Such a separable kernel is provided by

6(t) = G + Ik Gy exp - t/tg (26)

We fitted eq. 26 through collocation 7 to data generated by eq. 25. In figure 3a the shear
relaxation modulus is presented by eq. 25, in figure 3b, curve 1 by eq. 26.

ia. v v v v T fFiq. a = ' !
Fig. 3b Curve &g for at 1 ! i ' : igs 5 ; !
] 0.1 s 4t o VoAt
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© (o - - 2 0.523 ' :
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The enerqy calculations needed numerical intergrations, nevertheless W(t) and Ws(t) + Wq(t)
agreed within less than 1 %, and this demonstrates the internal consistency of the calculations.
This is shown in fiqure & and as an internal check the hysteresis loops are plotted in figure 5

and all values are compared in table 1.

Fig. ba T T T ' Fig. 4b
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Table 1: Comparison of calculated values
Calculation Wit ) [ms-mm=3]  Ws(t")[mJemm-3] Wg(t")[mJ-nm-3]

From Loop 0,833 0,785 0,0475
Direct 0,820 0,770 0,0504

The agreement is within a few percent and must be judged satisfactory in view of the rather
involved nature of the calculations. '
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The Effect of the Strain Parameter n

This parameter is used to describe the stress strain characteristics of 3 given elastomer in
moderately large deformations. We believe that the magnitude of n reflects differences in the
contribution to the stress in a given deformation which result from various topological con-
straints (entanglements) in different elastomers chemically crosslinked to the same degree. In
the statistical theory of rubber elasticity, which does not take account of topological con-
straints, n becomes 2. We may, therefore, consider n to be a measure of the departure of the
behavior of an elastomer from the behavior predicted by the statistical theory. For natural
rubber n is about 1,6. For SBR it is about 1,2.

Uncrosslinked polymers have been successfully modelled with n being approximately 0,5. We there-
fore selected values of n out of the whole range of possible n for our calculations. Interes-
tingly enough, the relative energy storage Wg(t) / W(t) and the relative energy dissipation

Wg(t) / W(t) are not influenced by the magnitude of n. The relative energies depend only on G(t)
as the sole material characteristic. This is shown again in figures 4 and 5. By contrast, the
absolute values of the energies clearly depend on the magnitude of n at relatively large deformati
as shown by the same figures.

The different parameters influencing the relative energies are indicated in figure 3. Figure Ja
demonstrates a time-shift or a temperature change and figure 3b points out the strain rates and
the relaxation times. The effect of the latter on the energies is shown in fiqure 5, because
the sampling range At falls more and more into the transition region the flatter the relaxation
or the higher the test speed is.

In conclusion we refer to two well-known facts about energy dissipation: (1) Butyl rubber,
compared to natural rubber, is a "dead" rubber. It shows very little elasticity when deformed
because virtually all of the deformational enerqy is dissipated. Both materials have closely
similar Tg's but different monomeric friction factors. This implies a relative shift of t4.

(2) Natural rubber dissipates less heat than SBR. Here, there is also a shift in ty but there is
also a3 change in m. SBR shows a flatter response, hence should dissipate more, as it really does.
Neither explanation has anything to do with n.

Last but not least the most stunning fact of the whole investigation is, that you may determine
all energy terms by one single deformation half cycle and knowing the relaxation modulus G(t). The
energy absorbed (area under the stress-strain curve) can then be partitioned into energy stored
and dissipated through the linear viscoelastic theory.
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