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1 Einleitung

1.1 Motivation

Der kontinuierlich ansteigende Druck auf die Industrie —zur Einsparung von
Energie und Kosten — immer leichtere Strukturbauteile bei gleichbleiben-
der Festigkeit zu produzieren, sorgt stetig fir die Zunahme der Anforde-
rungen, die an Leichtbaulosungen gestellt werden [1]. Dies zeigt sich ins-
besondere durch das schnelle Marktwachstum des Leichtbausektors und
die zunehmende Bandbreite der Werkstoffpaarungen von Verbundwerk-
stoffen innerhalb der letzten Jahrzehnte. Es stellen sich somit allerdings
nicht nur neue Fragen beziglich der mechanischen Eigenschaften der Ver-
bundwerkstoffe. Auch der Einfluss der fir die Herstellung entwickelten Fer-
tigungsverfahren auf die Verbundeigenschaften ist mit zu bertcksichtigen.
Zusatzlich ist dem wirtschaftlichen Aspekt groRe Bedeutung zuzuschrei-
ben, da gerade im Bereich der Hochleistungsverbundwerkstoffe zumeist
aufwendige Fertigungsverfahren zum Einsatz kommen. Dennoch konnten
sich diese in den letzten Jahren in Kleinserien etablieren. Fir den Einsatz
von Verbundwerkstoffen in groRen Stiickzahlen besteht jedoch noch Opti-
mierungsbedarf vor allem hinsichtlich der Taktzeiten. Somit werden fort-
laufend Weiterentwicklungen der bereits existierenden Fertigungspro-
zesse zur Erhohung der Wirtschaftlichkeit vorangetrieben.

Folglich stellt sich die Frage, welchen Einfluss ein modifizierter Fertigungs-
prozess, verglichen mit einer konventionellen Fertigungsroute, auf die Ei-
genschaften eines Verbundwerkstoffes besitzt.
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1.2 Zielsetzung der Arbeit

Zur Etablierung von Fertigungsprozessen zur Herstellung von Hochleis-
tungsverbundwerkstoffen in GroRserien werden im Rahmen dieser Arbeit
Verbundwerkstoffe betrachtet, die durch modifizierte Fertigungsstrate-
gien des konventionellen Resin Transfer Molding (RTM)-Verfahrens herge-
stellt wurden. Fir eine spatere Prozessbewertung werden hierzu die me-
chanischen Eigenschaften der Verbundwerkstoffe unter quasistatischer
Belastung gemessen und sowohl materialbezogen als auch prozessbezo-
gen diskutiert sowie abschlieRend mit dem konventionellen RTM-Prozess
abgeglichen.

Zur Generierung einer Vergleichbarkeit der verschiedenen Verbundwerk-
stoffe wird fir alle Fertigungsprozesse die gleiche Verstarkungsphase mit
identischem geometrischem Aufbau verwendet. Diese besteht aus E-Glas-
fasern. Die Matrix hingegen ist prozessabhangig und wird entsprechend va-
riiert. Da jedoch Schwankungen der Plattendicke und damit auch des Ver-
starkungsgehaltes herstellungsbedingt nicht auszuschliefen sind, erfolgt
der Vergleich der verschiedenen Herstellungsprozesse mittels einer analy-
tischen Modellierung gemaR der schematischen Darstellung nach Abbil-
dung 1.1. Hierbei werden die elastischen Eigenschaften sowie das Schadi-
gungsverhalten mittels der linear elastischen Materialgesetze berechnet.
Fir die Betrachtung der Versagensgrenzen werden gangige Schadigungs-
modelle auf die jeweiligen Verbundwerkstoffe adaptiert und mit den ver-
schiedenen Verbundplatten abgeglichen. Zur Generierung der fir die ana-
lytische Modellierung notwendigen Eingangsdaten werden neben den ge-
ometrischen Randbedingungen der verschiedenen Verbundplatten
ebenfalls die mechanischen Kennwerte der Ausgangskomponenten ermit-
telt. Nach erfolgreichem Abgleich der ermittelten mechanischen Kenn-
werte mit den berechneten KenngréfRen auf Chargenebene koénnen an-
schlieRend Einheitsplatten mit exakt gleicher Plattengeometrie berechne-
tet werden. Die somit erhaltenen Unterschiede werden abschliefend auf
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Prozessebene diskutiert und die jeweiligen Potenziale der verschiedenen
Fertigungsprozesse aufgezeigt.

- - ™ " N
Ausgangsmaterial 1 (Elngangsdaten
Verbundplatte der verschiedenen I - Kennwerte der Einzelkomponenten
RTM-Prozesse —— - Plattengeometrie
| - Prozessparameter
|
| ! \
1
4 A Validierung der 4 )
Ermittlung der analytischen Analytische
. Modelli .
mechanischen Kennwerte ocelllerung Modellierung
_l—-.
- / \ J

¥

(Materialvergleich

{

rPrt'.\:esswergleil:h

Geometrieunabhangige Bewertung
der Materialkombinationen

Bewertung auf Grundlage von
geometrisch identisch
berechneten Einheitsplatten

|
|
|
) |
|
|
I

Abbildung 1.1

Charakterisierungsansatz des Material- und Prozessvergleichs

Generell ist zu beachten, dass nicht jeder Werkstoffkennwert zwangslaufig
von der makroskopischen Geometrie beeinflusst wird. Diese Kennwerte
wie zum Beispiel die Grenzflacheneigenschaften oder das interlaminare
Schadigungsverhalten werden auf Probenebene prozessbezogen disku-
tiert. Alle makroskopisch ermittelten Kennwerte, die durch die Plattenab-
messungen beeinflusst werden, werden prozessbezogen auf Grundlage
von analytisch berechneten Kennwerten diskutiert.






2 Kenntnisstand

2.1 Definition der Verbundwerkstoffe

Im allgemeinsten Fall konnen Verbundwerkstoffe mittels der folgenden
Definition nach [2] beschrieben werden:

,Verbundwerkstoffe sind makroskopisch quasihomogene Werkstoffe, die
aus zwei oder mehr ineinander nicht I6sbaren Komponenten (Phasen) be-
stehen.”

Somit wird auch der Unterschied zwischen den Verbundwerkstoffen und
Werkstoffverbunden deutlich, da Werkstoffverbunde bei makroskopischer
Betrachtung eine erkennbare Funktionstrennung der einzelnen groben
Phasen ausweisen. Hintergrund zur Erzeugung eines Verbundwerkstoffes
ist es, Eigenschaften zu erzielen, die durch einzelne Komponenten nicht er-
reicht werden kénnen. Hierbei wird eine Phase als Matrix definiert, die mit
einer zweiten (oder mehreren) Phase(n) versehen wird. Bei diesen Phasen
wird grundsatzlich zwischen Fullstoffen und Verstarkungsstoffen unter-
schieden. Wahrend Fullstoffe hauptsachlich den Aufgaben der Kostenre-
duktion, der Manipulation der Dichte oder auch der Beeinflussung der
thermischen und elektrischen Eigenschaften dienen, werden Verstar-
kungsstoffe gezielt zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften ein-
gesetzt. Gerade bei den Verstarkungsstoffen hat die Geometrie der Ver-
starkungsphase werkstoffunabhdngig einen groRen Einfluss auf die mecha-
nischen Eigenschaften [2].

Im Allgemeinen werden die Verbundwerkstoffe nach dem verwendeten
Matrixmaterial unterschieden. Daher kann diese Unterteilung anhand der
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Werkstoffhauptgruppen erfolgen und gliedert sich somit in die folgenden
drei Gruppen [3]:

- Polymer Matrix Composites (PMC)
- Metal Matrix Composites (MMC)
- Ceramic Matrix Composites (CMC)

Innerhalb dieser Hauptgruppen der Verbundwerkstoffe ist die Bandbreite
der verschiedenen Verbundwerkstoffkombinationen nahezu unbegrenzt.

2.2 Abgrenzung der glasfaserverstarkten
Kunststoffe und ihre Einsatzgebiete

Im Bereich des strukturellen Leichtbaus haben sich vor allem wegen der
geringen Dichte der Matrix die PMCs etablieren kbnnen. Hierbei wird zum
Erhalt von guten mechanischen Eigenschaften eine Verstarkungsphase be-
notigt, die gerade fur Hochleistungsbauteile in Faserform vorliegt. Dies
folgt aus der Moglichkeit, maRgeschneiderte Eigenschaften durch eine be-
lastungsoptimierte Faserarchitektur einzustellen [1].

Glasfasern stellen zum aktuellen Zeitpunkt nach wie vor den grofRten Anteil
als Verstarkungsphase von PMC-Hochleistungsbauteilen. Zwar bieten bei-
spielsweise Kohlenstofffasern bessere mechanische Eigenschaften bezo-
gen auf die Masse, allerdings ist das Preis-/Leistungsverhaltnis von glasfa-
serverstarkten Polymeren aufgrund der giinstigeren Glasfaserproduktion
in vielen Anwendungsgebieten wirtschaftlicher [3]. Fir eine Betrachtung
wirtschaftlicher PMC-Fertigungsprozesse in Grofiserien stellt daher die An-
wendbarkeit mit Glasfasern als Verstarkungsphase ein wichtiges Kriterium
dar.

Eine der ersten bedeutsamen wirtschaftlichen Anwendung von glasfaser-
verstarkten Kunststoffen (GFK) war die Herstellung von transparenten
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Wellplatten und -bahnen aus glasfaserverstarktem Phenolharz. Diese Ende
der 1930er-Jahre in den USA vorangetriebene Entwicklung bildete den
Grundstein der modernen GFK-Bauteile. In der heutigen Zeit werden glas-
faserverstarkte Kunststoffe bei Weitem nicht nur in der Bauwirtschaft, son-
dern ebenfalls in weiten Bereichen der Luft- und Raumfahrt, des Fahrzeug-
baus und des Maschinenbaus verwendet [4]. Die Produktvielfalt reicht
hierbei von grolflachigen Bauteilen wie zum Beispiel Bootsrimpfen die in
Kleinserien hergestellt werden, bis zu kleiner dimensionierten Bauteilen.
Diese werden bereits vereinzelt, wie beispielsweise in der Fahrzeugindust-
rie, in GroRserien eingesetzt [1]. Als Matrixmaterial kommen derzeit Duro-
plaste, Thermoplaste und Elastomere zum Einsatz [4].

2.3 Herstellungsverfahren RTM

Faserverbundwerkstoffe konnen durch unterschiedlichste Fertigungsver-
fahren hergestellt werden. Generell konnen diese Verfahren in sechs
Hauptgruppen unterteilt werden. Es wird zwischen der Autoklaventechnik,
den Pultrusionsverfahren, der Wickel- und Legetechnik, den Schleuderver-
fahren, den Pressverfahren und den Harzinjektionsverfahren unterschie-
den, die je nach Materialkombination, Bauteilgeometrie und Sttickzahl zur
Herstellung angewendet werden [5].

Gerade die Harzinjektionsverfahren (Liquid Composite Molding, LCM) ge-
winnen durch ihre groRe Anpassungsfahigkeit an unterschiedliche Anfor-
derungen, durch die Herstellung von endkonturnahen Bauteilen mit guten
Oberflachenqualitdten sowie durch dieMoglichkeit, komplexe Formen her-
zustellen, zunehmend an Bedeutung [5, 6]. Alle LCM-Verfahren verbindet
das Injizieren einer Matrixkomponente in flissiger Form in eine mit Ver-
starkungselementen bestlckte Kavitat durch Erzeugung eines Druckgefal-
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les zwischen der Injektionsseite und der Werkzeugform [7]. Durch die Se-
parierung des Preformings der Verstarkungselemente entsteht hierbei ein
grolRer 6konomischer Vorteil beziglich der Taktzeiten [8].

Innerhalb der LCM-Verfahren finden sich das Resin Transfer Molding (RTM)
und das Structural Reaction Injection Molding (SRIM) [9]. Die Hauptunter-
schiede sind hierbei der Zeitpunkt der Polymerisationsaktivierung sowie
die dafiir notigen Infiltrationsdricke [10]. Dies hat vor allem Einfluss auf die
Werkzeugkosten und Infiltrationszeiten [11].

Aufgrund der hohen Anpassbarkeit der LCM-Verfahren wurden in den letz-
ten Jahren immer neue Varianten der RTM- und SRIM-Fertigungsverfahren
entwickelt, wie beispielsweise das Vacuum Assisted Resin Transfer Molding
(VARTM), bei dem die Harzinfiltration unter Vakuum erfolgt [12], oder der
Seemann Composites Resin Infusion Molding Process (SCRIW) [13], bei
dem die Infiltration durch in der Kavitdt positionierte Polymerlayer erleich-
tert wird. Eine weitere Variante ist das Thermal Expansion RTM (TERTM)
[5, 14] zur Herstellung von Sandwichstrukturen durch Einbringen eines
thermo-elastischen Kernmaterials, was wahrend der thermischen Aktivie-
rung der duroplastischen Matrix die Preform verdichtet. Auch kann das Dif-
ferential Pressure RTM (DPRTM) [5] genannt werden, bei dem durch ein
gesteuertes Vakuum an der flexiblen Werkzeugoberseite die Permeabilitat
bei der Infiltration und der spatere Faservolumengehalt durch nachtragli-
ches Pressen eingestellt werden kann. Flr das spatere Aushéarten wird je-
doch ein Autoklav bendtigt, was einen wirtschaftlichen Einsatz nur in Klein-
serien ermoglicht.

2.3.1 Konventioneller RTM-Prozess

Beim RTM-Verfahren wird in das Werkzeug eine zuvor drapierte Preform
eingelegt und die Kavitat anschlieRend geschlossen, sodass ein beidseitiger
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Kontakt der Preform mit der Form entsteht. Als Matrix werden duroplasti-
sche Harzsysteme gewahlt, deren Komponenten (Harz und Harter) ge-
trennt gelagert und vor der Injektion in die Kavitat mittels eines Rihrwerks
vermischt werden. Die darauffolgende Infiltration erfolgt fir gewohnlich
bei geringem Druck von bis zu 7 bar, einer Werkzeugtemperatur von 100 °C
sowie einer Harztemperatur von 60 °C, weshalb kostenglnstigere Werk-
zeuge eingesetzt werden konnen. Somit trankt das Harz die Gewebemat-
ten, bis die Kavitat vollstandig geflllt ist. Uber Auslassventile am Ende der
FlieBwege kann die verdrangte Luft entweichen [6, 15, 16, 17, 1]. Die Poly-
merisation wird thermisch aktiviert und verlauft anschlieBend exotherm
[18]. Nach der Polymerisation wird das Werkzeug geoffnet und das er-
zeugte Bauteil durch die Auswerferstifte von der Form gel6st [11]. Dieses
Vorgehen wird in Abbildung 2.1 schematisch beschrieben.
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Preform manufacturing

'
R 2 e

Demolding and final

Layup and draping processing

>

Mold closure by Resin injection and cure
rigid mold mold remains rigid
Abbildung 2.1

Schematischer RTM-Prozessablauf [19]

Die ersten Ideen zum RTM-Prozess entstanden bereits in den 1950er-Jah-
ren, wurden jedoch bis auf einige unbedeutendere Ausnahmen erst in den
1980er-Jahren in der Flugzeugbranche industriell eingesetzt [20]. Ein Man-
gel an Wissen um die Vorgange im Werkzeug erschwerte zundchst eine
Optimierung der Form. Die damit verbundenen Unsicherheiten im Prozess
und eine eher empirischen Optimierung standen dem vermehrten Einsatz
im Weg [21]. Daher wurde der Fokus der Prozessoptimierung zunachst auf
die Beschreibung der Formfullvorgange mittels Infiltrationssimulationen
gelegt, um die Porositat der Bauteile sowie deren Infiltrationszeit zu ver-
ringern [22, 23, 24, 25, 26]. Mitte der 1990er-Jahre wurden somit erste
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GroRserieneinsatze bewerkstelligt mit Stlickzahlen von 100 Stk./Tag bis
max. 800 Stk./Tag [27].

Durch die Verwendung von hochviskosen und nur schwach reaktiven Har-
zen verursachen RTM-Prozesse jedoch mitunter lange Prozesszeiten. Die
Injektionszeit beim RTM-Prozess ist stark bauteil- und geometrieabhangig
und kann Gber 15 Minuten betragen [28]. Lange FlieRwege und hohe Fa-
sergehalte senken maRgeblich die Infiltrationsgeschwindigkeit. Um diesen
Problematiken entgegenzuwirken, besteht die Méglichkeit, hohere Injekti-
onsdriicke und/oder hohere Temperaturen zu verwenden [29]. Daher wer-
den mittlerweile Hochdruck-RTM-Anlagen mit Werkzeuginnendricken von
bis zu 80 bar verwendet [30]. Dies bedeutet allerdings auch die Verwen-
dung von hochwertigen Werkzeugen, die deutlich hohere Kosten verursa-
chen [11].

Moderne RTM-Anlagen besitzen eine Kapazitdt von bis zu 1000 Bauteilen
pro Tag [16]. Durch weitere Optimierung der FlieRgeschwindigkeit des Har-
zes konnten die Infiltrationszeit und die Qualitat weiter verbessert werden
[31]. Des Weiteren konnen Faservolumengehalte von Uber 60 % bei gleich-
zeitig guter Oberflachenqualitdt und geringem Porengehalt erreicht wer-
den [1]. Dennoch ist die Anwendung in der GroRserie mitunter wegen der
Infiltrationszeiten als schwierig zu betrachten [30].

2.3.2  Compression-RTM-Prozess

Das Compression-RTM-Verfahren (CRTM) beruht grundlegend auf dem
konventionellen RTM-Prozess. Die Weiterentwicklung besteht in der Ver-
kiirzung der Infiltrationszeit. Im Gegensatz zum RTM-Prozess wird beim
CRTM die Kavitat nicht vollstandig geschlossen, bevor die geeignete Menge
des Harz/Harter-Gemischs in die Kavitat injiziert wird. Erst danach wird das
Werkzeug vollstandig geschlossen und die Preform vollstandig entlang der
Bauteildicke infiltriert [32]. Somit &ndert sich die Hauptinfiltrationsrichtung
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und erfolgt nicht entlang der gesamten Preform, sondern in Richtung der
Bauteildicke. Anders als beim Vacuum Assisted Resin Transfer Molding
(VARTM) und dem Seemann Composites Resin Infusion Molding Process
(SCRIW) kann hierbei auf die Einbringung von pordsen Verteilermatten ver-
zichtet werden, da der Spalt zwischen Preform und Werkzeugwand die Ge-
samtpermeabilitat drastisch senkt [33]. Wahrend das Harz bei der Injektion
durch den Spalt flieRt, wird die Preform ebenfalls schon teilweise infiltriert.
Somit kann mit geringem Injektionsdruck eine schnelle Infiltration erreicht
werden [34, 35]. Uber den Verfahrweg der Presse wird letztlich die ge-
wlinschte Bauteildicke eingestellt [33, 36]. Abbildung 2.2 verdeutlicht den
schematischen Ablauf des CRTM-Prozesses.

—_ ==

1. Preform Manufacturing 6. Cure, Demolding
and Final Processing

\ 4 L)
L

5. Gap Closing: Resin
Forced to Saturate Preform

2. Lay-up and Draping

\ 4

l

3. Partial Mold Closure 4. Resin Injection into Gap

Abbildung 2.2
Schematischer CRTM-Prozessablauf [37]
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Durch die komplexere Prozessflihrung ist die Wahl der verschiedenen Pro-
zessparameter von grofRer Bedeutung. Hierbei sind die Harztemperatur so-
wie die Presskraft wichtige Faktoren fir die Bauteilqualitat und die mecha-
nischen Eigenschaften [38, 39, 40]. Typische in der Literatur verwendete
Prozessparameter sind SchlieRgeschwindigkeiten der Presse von 5 bis 100
mm/min, harzbedingte Werkzeugtemperaturen von 25 bis 130 °C, Injekti-
onsdricke von 1 bis 6 bar, Spaltbreiten von 0 bis 20 mm sowie Kompressi-
onsdricke von 1 bis 60 bar [17, 38, 40, 41, 42]. Da wahrend der Harzinjek-
tion die Preform schon teilweise infiltriert wird, stellen sich zusatzlich neue
Fragen bezuglich der Formfullung [42]. Diese wurden zunachst experimen-
tell [34] und in spateren Arbeiten durch numerische Formfullsimulationen
beschrieben [19, 43, 44]. Das CRTM-Verfahren zahlt mittlerweile zu den
leistungsfahigsten RTM-Verfahren, bedingt durch die hohe Bauteilqualitat
und die kurzen Zykluszeiten.

2.3.3  Thermoplastischer RTM-Prozess

Das thermoplastische RTM-Verfahren (TRTM) wird mafligeblich am Fraun-
hofer-Institut fir Chemische Technologie (ICT) entwickelt mit dem Ziel, die
RTM-Prozesstechnologie auch fir thermoplastische Matrixmaterialen an-
zuwenden. Hierbei wird grundlegend auf die Technologie der Reaction In-
jection Molding (RIM)-Prozesse [45, 46] und der Structural Reaction Injec-
tion Molding Verfahren (SRIM)-Prozesse [18] zuriickgegriffen. Anders als
bei den duroplastischen RTM-Prozessen werden hier mischungsaktivier-
bare Matrixsysteme verwendet, wodurch bei Kontakt mit den Einzelkom-
ponenten die Polymerisation direkt beginnt [18].

Als Matrix im Verbundwerkstoff dient ein hochreaktives anionisches Guss-
polyamid 6. Als Ausgangskomponenten werden hierflir zwei e-Capro-
lactam Schmelzen verwendet, die durch Hochdruckinjektion in einem
Mischkopf vermengt werden und anschlieRend in die mit einer Faserpre-
form gefllte, vollkommen geschlossene, Kavitat injiziert wird. Dazu muss
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der Mischkopf eine turbulente Stromung erzeugen, was die Durchmi-
schung der Einzelkomponenten zur Folge hat, siehe Abbildung 2.3.

g-Caprolactam

v h 4

e-Caprolactam Beheizte Behilter e-Caprolactam
+—— Riihrwerk; Vakuum —| .
Katalysator NzBeschleierung Aktivator
Modifikatoren
Prazisionspumpen T ////
e Sa
> P |
Ry Ry

L
Diise —" Mischkopf

Abbildung 2.3

Schmelzeaufbereitungs- und Dosieranlage fiir PA-Gusssysteme [47]

Fir eine vollstandige Infiltration der Preform missen die Ausgangsstoffe
aufgrund ihrer hohen Reaktivitat eine sehr geringe dynamische Viskositat
n aufweisen. Im Gegensatz zu den gebrduchlichen Harzen der RTM-Verfah-
ren mit Nrray = 0,7 — 1,0 Ns/m? betrdgt die Viskositat bei den SRIM-Verfah-
ren lediglich nggim = 0,15 — 0,25 Ns/m? bei Raumtemperatur. Ab Tempera-
turen von ca. 100 °C kann die dynamische Viskositat sogar auf ngpp < 0,01
Ns/m? abfallen [29]. Somit lassen sich Injektionszeiten von wenigen Sekun-
den [11] und vollstandige Formzeiten von nur 1,5 Minuten erreichen [48].
Beim unverstarkten Reaction Injection Molding betragen die Injektionsdri-
cke in der Kavitat nur 0,2 — 1,5 bar [49]. Diese kénnen beim SRIM jedoch
auf ein Vielfaches ansteigen. Dementsprechend kommen bei den SRIM-
Verfahren stabilere Werkzeuge zum Einsatz [11]. Aufgrund des hohen Op-
timierungsbedarfs dieser Prozesstechnik, um Bauteile von hoher Qualitat
und mit guten mechanischen Eigenschaften herstellen zu kénnen, werden
seit Jahren prozessoptimierende Simulationsmodelle entwickelt. So wer-
den neben dem FlieRBverhalten wahrend der Infiltration [50] auch wichtige
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Prozessparameter wie zum Beispiel die Werkzeugform, die FlieRgeschwin-
digkeit, der Injektionsdruck, die Platzierung der Injektionsdisen und der
Luftauslassventile mittels Simulationen optimiert [46, 51, 52]. Mit dem
SRIM-Verfahren werden unterschiedliche Polymere, Epoxidharze, Poly-
amide und Polyester verarbeitet. Den grofRten Anteil besitzen jedoch die
Polyurethane [53]. Ebenfalls wurden bereits umfangreiche Optimierungs-
studien der SRIM-Technologie mit einer Polyamid-6-Matrix veroffentlicht
(54, 55].

Im Falle des TRTM-Prozesses wird e-Caprolactam als Hauptkomponente
verwendet und mit einem Katalysator sowie mit einem Aktivator im Misch-
kopf vermengt. Uber eine anionische Polymerisation entsteht der Mat-
rixwerkstoff aus Polyamid 6. Die einzelnen Komponenten werden separat
bei 112 °C gelagert und vor der Vermischung auf 120 °C erhitzt. Die Kavitat
selbst wird fur optimale Polymerisationsbedingungen auf 155 °C vorgeheizt
[56]. Unmittelbar vor der Injektion wird eine auf 80 °C vorgewarmte Glas-
faserpreform in die Kavitadt eingelegt, da fir eine gute Bauteilqualitat der
Temperaturunterschied zwischen der Preform und dem injizierten Polymer
moglichst gering zu wahlen ist [57]. Da die Injektion volumengesteuert ist,
kann der Druck in der Kavitat variieren. Beobachtet werden Druicke von 8-
16 bar. Zudem kommt es im Rahmen der Polymerisation und der Kristalli-
sation zu zwei zeitlich versetzten Temperaturmaxima von ca. 170-175 °C
[58]. Wahrend die Werkzeugtemperatur benutzt werden kann, um die Po-
lymereigenschaften einzustellen [59], kann zusatzlich Uber die Wahl von
Art und Menge des fir die Polymerisation notwendigen Aktivators und Ka-
talysators die Polymerisationsgeschwindigkeit stark beeinflusst werden
[60].
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2.4 Grundlagen zu GFK-Bauteilen

Die mechanischen Eigenschaften von glasfaserverstarkten Kunststoffen
(GFK) unterscheiden sich in der Regel stark von den weit verbreiteten ho-
mogenen und isotropen Konstruktionswerkstoffen [61]. GFKs, die mittels
der vorgestellten RTM-Verfahren hergestellt werden, besitzen tblicher-
weise eine Lang- und/oder Endlosfaserverstarkung [6]. Diese Werkstoffe
zeichnen sich durch eine inhomogene und anisotrope Eigenschaftscharak-
teristik aus. Eine Inhomogenitat bedeutet hierbei, dass die mechanischen
Eigenschaften des Verbundwerkstoffes abhangig von der Position im Bau-
teil sind. Dies ist Ublicherweise durch die unterschiedlichen Schichten in-
nerhalb des GFK gegeben. Eine Anisotropie hingegen beschreibt eine Rich-
tungsabhangigkeit der mechanischen Eigenschaften innerhalb eines be-
stimmten Punktes im GFK, was auf den Aufbau der einzelnen Schichten
zurlick zu fuhren ist [61]. Die mechanischen Eigenschaften eines faserver-
starkten Kunststoffes selbst sind stark von den verwendeten Einzelkompo-
nenten abhangig [2]. Im Weiteren wird jedoch nur auf die Eigenschaften
von glasfaserverstarkten Kunststoffen (GFK) eingegangen.

2.4.1  Einzelkomponenten von RTM-Bauteilen

2.4.1.1 Glasfasern als Verstarkungsphase

Glasfasern besitzen den groRten Marktanteil im Bereich der Verstarkungs-
fasern. Dies ist begriindet durch die guten spezifischen mechanischen Ei-
genschaften, die kurzen Prozesszeiten bei der Herstellung und die generell
kostengtinstige Herstellung [62]. Unter den Glasfasern haben sich die E-
Glasfasern in der Produktion von Verbundwerkstoffen mit einem Marktan-
teil von 90 % weitestgehend durchgesetzt [63]. Dieser Trend ist ebenfalls
bei Hochleistungsverbunden wie den RTM-Bauteilen zu finden [7].
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Typische Einzelfasernenndurchmesser betragen 5-24 um [4] inklusive einer
schitzenden Schlichte, die ebenfalls als Koppler fir die Faser-Matrix-An-
bindung fungiert [5]. Fir RTM-Anwendungen werden diese Einzelfilamente
in der Regel zu Faserhalbzeugen, auch Preforms genannt, weiterverarbei-
tet [64]. Preforms werden generell anhand ihres Aufbaus zwischen uniaxi-
alen Garnen mit unterschiedlicher Verdrehung, bi-, tri- oder multiaxialen
Verstarkungsmatten unterschieden. Hierbei ist jedoch zu beachten, dass
Verstarkungsmatten immer aus uniaxialen Garnen bestehen [65].

E-Glas selbst ist ein amorpher Festkérper mit isotropen Eigenschaften und
besteht neben SiO, aus Al,05,MgO, CaO sowie weiteren Metalloxiden
[66]. Die mechanischen Kennwerte von E-Glasfasern werden mit einem
Elastizitatsmodul von 73 GPa, einer Zugfestigkeit von 3400 MPa (direkt
nach der Fertigung) und einer Dichte von 2,6 g/cm?® angegeben [2]. Bei der
Verwendung von Fasern wird jedoch der Effekt der spezifischen Festigkeit
genutzt. Danach steht aufgrund der Defektwahrscheinlichkeit die statisti-
sche Festigkeit im Zusammenhang mit dem belasteten Volumen [67]. So-
mit existiert eine Abhéngigkeit der mechanischen Eigenschaften sowohl
vom Faserradius als auch von der Faserlange, da hierbei ebenfalls die sta-
tistische Ausfallwahrscheinlichkeit verandert wird [68].

2.4.1.2  Epoxidharz als Matrixwerkstoff

Epoxidharze gehoren zu der Hauptgruppe der duroplastischen Polymere.
Auch wenn die Duroplasten als Matrixwerkstoff im Bereich der Faserver-
bundtechnologie marktfihrend sind [5], bilden sie nur einen vergleichs-
weise kleinen Teil der Kunststoffe [69]. Epoxidharze gehéren zu den Poly-
addukten und basieren damit in ihrer Entstehung auf dem Prinzip der Po-
lyaddition, bei der sich wahrend der Aushartung keine flichtigen
Bestandteile abspalten. Durch die reaktionsfreudige Epoxidgruppe in Form
des Dreierrings (Abbildung 2.4) besteht eine Vielfalt an Herstellungsverfah-
ren flr Epoxidharze. Die genauen chemischen Strukturen gehdéren zum
Know-how der Zulieferer und sind somit nicht bekannt. Dieser Term wird
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nachfolgend mit einem ,,R“ in der chemischen Strukturgleichung bezeich-
net. Generell kann aber bei Epoxidharzen von einer allgemeinen Umset-
zungsgleichung auf Basis von Bisphenol A nach Abbildung 2.4 ausgegangen

werden [47].
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Abbildung 2.4

Allgemeine Synthetisierung von gebrduchlichen Epoxidharzen

Das eigentliche Epoxidharz muss jedoch zum Erhalt eines Feststoffes mit
einem Hartungsmittel zu einer Polyaddition gebracht werden. Generell
kann zwischen Kalt- und Warmhartern unterschieden werden. Im Allge-
meinen ist jedoch festzuhalten, dass mit steigender Temperatur die Har-
tungszeit zunehmend verkirzt wird [47]. In dem in dieser Arbeit verwen-
deten Epoxidharz wird Diethylentriamin als Harter verwendet [70], der ein
engmaschiges Netz durch primare und sekundare Amin-Reaktionen er-
zeugt [71], wie in Abbildung 2.5 dargestellt.
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Amin-Hartung des im KRTM und CRTM verwendeten Epoxidharzes [71]

Die Reaktionsgeschwindigkeit ist malRgeblich von der Temperatur abhangig
[72]. Aber auch die Wahl des Hartungsmittels selbst ermdoglicht ein Be-
schleunigen oder Verzogern des Hartungsverlaufs bei verschiedenen Tem-
peraturen [73]. Epoxidharze besitzen generell eine geringe Schwindung
wahrend der Hartung. Um die Schwindungsvorgdnge gemaR [74] gering zu
halten, ist auf eine geringe Geliertemperatur und eine darauffolgende lang-
same exotherme Reaktion zu achten. Dies steht jedoch meist im Wider-
spruch mit den hochreaktiven und schnellaushartenden Harzsystemen, die
fUr geringere Belegungszeiten im Werkzeug sorgen. Generell kann bei Epo-
xidharzen im Vergleich zu anderen Polymeren von hoher Fillbarkeit, gerin-
ger Schwindung, geringer Mikroporositdt, hoher Resistenz gegen Chemika-
lien, hoher Festigkeit, hoher Formbestdndigkeit und von einem guten Alte-
rungsverhalten gesprochen werden [47]. Diese Eigenschaften verdanken
die Epoxidharze dem duroplastischen Aufbau, in dem der gesamte Form-
stoff praktisch ein vollstandig vernetztes ,Makromolektl” darstellt. Auf-
grund dieses Aufbaus sind Epoxidharze auch nicht schmelzbar [69].
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2.4.1.3  Gusspolyamid 6 als Matrixwerkstoff

Fir den Einsatz von thermoplastischen Matrixwerkstoffen in GFKs werden
Polykondensationsreaktionen benétigt, die wahrend der Infiltration ext-
rem niederviskos und dennoch schnellhdrtend sind. Diese Eigenschaften
besitzt das Gusspolyamid 6 (PA 6-G), das bei RIM-Verfahren sowie dem
TRTM-Verfahren verwendet wird.

Hierbei wird mit einer aktivierten anionischen Polymerisation im Zweikom-
ponentenverfahren gearbeitet. Das e-Caprolactam wird durch einen Akti-
vator und einen Katalysator zu einer Ringoffnungspolymerisation gemaf
Abbildung 2.6 gebracht. Diese Lactam-Polymerisation bietet durch die Aus-
wahl von entsprechenden Aktivatoren und Katalysatoren eine flexible An-
passung der Materialeigenschaften [75]. Allgemein konnen PA-6-G-Sys-
teme deutlich unterhalb ihres spateren Schmelzpunktes (nach der in-situ-
Reaktion) synthetisiert werden [47]. Die Polymerisation verlauft dabei
exotherm [76], wobei sich eine Starttemperatur von 150 °C als optimal her-
ausgestellt hat [77].
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Abbildung 2.6

Ringoffnungspolymerisation von e—Caprolactam [47]

Ein vollstandig polymerisiertes PA 6-G liegt als teilkristalliner Thermoplast
vor. Im Vergleich zu hydrolytisch kondensiertem PA 6 besitzt PA 6-G eine
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hohere Kristallinitat und ein extrem hohes Molekulargewicht. Daher kann
selbst bei einer Warmebeanspruchung trotz der generellen Kriechneigung
von Thermoplasten von einer hohen Standfestigkeit und Steifigkeit gespro-
chen werden. Auch sind das Impactverhalten und die Bruchdehnung deut-
lich héher [78]. Zu beachten ist jedoch, dass es bei der Polymerisation zu
PA 6-G zu einer Volumenschwindung von 15 % kommt, was in der spateren
Bauteil- und Werkzeugformauslegung zu berlcksichtigen ist [47]. Ebenso
besteht auch beim teilkristallinen PA 6-G die Moglichkeit, Wasser in den
amorphen Bereichen einzulagern. Dadurch besitzen Polyamide die Eigen-
schaft der reversiblen Feuchtigkeitsaufnahme und Abgabe, die die mecha-
nischen Eigenschaften stark beeinflusst. Beim PA 6-G liegt die Wasserauf-
nahme im Sattigungszustand bei 6,5 —7,5 % [47].

2.4.2 Die Grenzflache zwischen Faser und Matrix

Die mechanischen Eigenschaften eines Verbundwerkstoffes werden maf-
geblich von den Grenzflacheneigenschaften beeinflusst [79]. Um das Po-
tenzial des Verbundwerkstoffes auszuschopfen, ist daher auf eine homo-
gene Kraftlbertragung zwischen Faser und Matrix zu achten. Dafir ist eine
lickenlose Kontaktzone nétig, um Spannungsspitzen zu vermeiden. Ebenso
ist die gute Haftung zwischen Faser und Matrix von groRer Wichtigkeit [80].
Somit konnen auch verschiedene Prozesse die Grenzflacheneigenschaften
trotz gleichen Materialsystems entscheidend beeinflussen.

Zur Erklarung, welche unterschiedlichen Effekte theoretisch bei der Anbin-
dung zwischen zwei verschiedenen Materialien existieren, konnen zuséatz-
lich zu einer chemischen Bindung Reibungseffekte, Diffusion von langen
Kettenmolekilen in Polymeren, elektrostatische Einflisse und die physika-
lische Stabilisierung durch Energiefreisetzung bei der Schaffung einer
Grenzflache genannt werden [81]. Als wichtigste Vertreter sind jedoch die
chemische Bindung und mechanische Einfliisse zu nennen [80, 82]. Die
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restlichen Mechanismen spielen eine untergeordnete Rolle. Eine chemi-
sche Anbindung liegt allerdings nicht direkt zwischen einer Glasfaser und
der Polymermatrix vor, sondern wird Uber eine aufgebrachte Zwischen-
schicht (Schlichte) vermittelt [83]. Diese Haftvermittler reagieren mit der
Glasfaseroberflache und bilden dadurch ein dreidimensionales mantelarti-
ges Siloxan-Netzwerk [83, 84]. Die Anbindung an die polymere Matrix ge-
schieht entweder durch eine direkte Reaktion mit dem Harz [82] oder
durch eine Interdiffusion [5], was tendenziell bei langkettigen
Thermoplasten beobachtet wird. Aufgrund der Interaktion zwischen den
Glasfasern und der Matrix wird in vielen Fallen nicht von einer einzelnen
Grenzflache, sondern von der Ausbildung einer chemisch verdnderten
Grenzschicht berichtet [85]. Die gemessenen Dicken unterscheiden sich je-
doch und liegen im Bereich von wenigen Nanometern bis hinein in den um-
Bereich [85, 86, 87]. Eine Abhangigkeit von der gewahlten Silan-Haftver-
mittlermenge kann jedoch nicht eindeutig bestatigt werden.

Der positive Effekt der Erhohung der Grenzflachenfestigkeit durch Haftver-
mittler ist bekannt [88, 89]. In unterschiedlichen Untersuchungen konnten
fr duroplastische Faserverbundwerkstoffe Grenzflachenscherfestigkeiten
von bis zu 70 MPa nachgewiesen werden [90, 91]. Bei einer thermoplasti-
schen Matrix hat zusatzlich die Morphologie in der Grenzschicht einen Ein-
fluss auf die Grenzflache. Eine gerichtete Polymerisation bildet Spharolithe
aus, die anisotrope Eigenschaften nach sich ziehen und sich positiv auf die
Grenzflachenscherfestigkeiten auswirken [92, 93]. Bei einem glasfaserver-
starkten Polyamid 6 wurden die Grenzflacheneigenschaften von 24 MPa
bei unbehandelten Fasern auf 39,8 MPa bei beschichteten Fasern erhoht
[88]. Auch wird bei dieser Materialkombination durch einen geeigneten
Haftvermittler von einem Anstieg der Biegeeigenschaften um bis zu 100 %
berichtet [94].

Zur Bestimmung der Grenzflacheneigenschaften zwischen Faser und Mat-
rix gibt es eine Reihe von Untersuchungsmethoden, die sich in Aufbau,
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Durchfiihrung und Interpretation der Ergebnisse unterscheiden, wie zum
Beispiel der Microbond-Test [95], der Push-In-Test [96], der Fragmenta-
tion-Test [97] oder der Pull-Out-Test [98]. Als einer der wichtigsten Vertre-
ter sei jedoch der von Marshall vorgestellte Push-Out-Test [99] zu erwéh-
nen, da diese Methode an bereits gefertigten Verbundplatten angewendet
werden kann und bereits erfolgreich fur glasfaserverstarkte Epoxidharze
angewendet wurde [79, 100]. Das Grenzflachenversagen zeichnet sich bei
den Push-Out-Tests durch eine stabile Rissausbreitung aus. Ob das Delami-
nieren hierbei von der Ober- oder von der Unterseite aus startet, kann auf
das Verhaltnis der Faser- zur Matrixsteifigkeit zurtickgefiihrt werden. Bei
glasfaserverstarkten Polymeren wird daher tendenziell von einem Rissbe-
ginn an der Unterseite ausgegangen, da die Bedingung Ep/E, > 4 erfillt
wird [101]. Auch das Durchmesserverhaltnis zwischen Indenter und Faser
hat einen Einfluss auf das Eindringverhalten. Mit steigendem Indenterra-
dius steigt die relative Eindringtiefe bei gleicher Kraft, was eher eine Riss-
ausbreitung von der Oberseite her provoziert [102]. Um den Einfluss der
Probendurchbiegung gering zu halten, sollte ein Verhaltnis von Probendi-
cke zu Lochdurchmesser von eins nicht unterschritten werden [103]. Ge-
nerell ist jedoch zu beachten, dass die verschiedenen Versuchsfiihrungen
durch Geometrieeinflisse teilweise unterschiedliche Grenzflachenscher-
festigkeiten fur gleiche Faser/Matrix-Systeme prognostizieren kénnen
[104, 105, 106, 107]. Allerdings kénnen unter gleichen Prifbedingungen
Vergleichsmessungen zwischen den verschiedenen Verbundwerkstoffen
gemacht werden.

Komplexere Berechnungsmodelle, die ein Versagen der Grenzflache prog-
nostizieren, beruhen auf den Shear-Lag-Modellen, die sich auf Cox [108]
berufen und stetig weiterentwickelt wurden [109, 110, 111]. Jedoch gestal-
tet sich eine exakte Abbildung nach wie vor als schwierig aufgrund der An-
nahme der exponentiellen Scherspannungsverteilungen an der Grenzfla-
che, die in der Realitat nicht in dieser Form auftreten [112].
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2.4.3  Mechanische Eigenschaften von GFK-Bauteilen

Verschiedene Verstarkungsarten haben unterschiedliche Auswirkungen
auf die mechanischen Eigenschaften des Verbundwerkstoffes. Wie bereits
erwahnt, zahlen Bauteile, die mittels RTM-Verfahren gefertigt werden, zu
den Hochleistungsverbunden, wodurch sich die Betrachtung der mechani-
schen Eigenschaften im Verbund auf die unidirektional verstarkten Faser-
verbundwerkstoffe beschrankt.

2.4.3.1  Kritischer und minimaler Faservolumengehalt

Um die mechanischen Eigenschaften des Matrixmaterials zu verbessern,
muss zunachst ein kritischer Verstarkungsgehalt @g i+ Uberschritten wer-
den. Erst ab diesem Verstarkungsgehalt ist ein Verbundwerkstoff fur den
strukturellen Leichtbau sinnvoll. Dieser Grenzwert wurde von Kelly [113]
fur Verbundwerkstoffe mit metallischer Matrix formuliert, der allerdings
auch auf GFKs tUbertragbar ist [114].

Da bei dieser Modellvorstellung beide Komponenten entlang der Faserrich-
tung der gleichen Dehnung unterliegen und das sprode Verbundelement
somit immer zuerst versagen wird, ist von zwei grundlegend unterschiedli-
chen Versagensmechanismen auszugehen, die vom Verstarkungsgehalt ¢
abhangig sind. Bei einem Faservolumenanteil @ < Qg min ist die anlie-
gende Spannung beim Versagen des Verstarkungselements geringer als die
ertragbare Zugfestigkeit der verbliebenen Matrix, wodurch die Verbund-
zugfestigkeit Ry, verpuna Mittels Gleichung (2.1) und der zuvor bestimmten
Zugfestigkeit der Matrix R, » beschrieben werden kann.

Rm,Verbund = Rm,M(1 - (pF) fir @r < Qr min (2.1)

Flr einen Faservolumenanteil @z > @p min Wird die Verbundzugfestigkeit
Ry verbuna bereits beim Bruch der Verstarkungsfaser erreicht und durch
die Gleichung (2.2) beschrieben.
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Rm,Verbund = Rm,F @r + oy 1- op) fir @p > @pmin (2.2)

Hierbei steht R, ¢ fur die Zugfestigkeit der Verstarkungsfasern und oy, fur
die Spannung, die bei der Bruchdehnung des Verstarkungselementes in der
Matrix anliegt. Dieser Zusammenhang ist in Abbildung 2.7 zu erkennen und
verdeutlicht den minimalen Fasergehalt @ i, Und die Notwendigkeit des
kritischen Fasergehaltes @ rrit, ab dem eine Erhéhung der Zugfestigkeit
im Verbundwerkstoff gegeniiber der unverstarkten Matrix erreicht wird.

Waéhrend bei Metal Matrix Composites (MMC) teilweise hohe kritische Fa-
sergehalte moglich sind [113], sind diese bei glasfaserverstarkten Polyme-
ren deutlich geringer. Wie in [115] und [116] dargestellt, ist schon bei ei-
nem Faservolumenanteil < 10 % ein Anstieg der Bruchfestigkeit zu erken-
nen. Dies begrindet sich maRgeblich durch das hohe Verhdltnis der

Zugfestigkeiten zwischen den Glasfasern und der Matrix.

, 'Rm,F
Rir @p + 0y (1 — @F)

\

Verbundzugfestigkeit Ry, verbund

Ry m T~ g R (1 —@p)
ot
I @F krit
0 PFmin 1
Faservolumenanteil ¢
Abbildung 2.7

Theoretischer kritischer Faservolumenanteil nach [113]
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Als wesentlich kritischer ist allerdings der Effekt der Faserlange aufgrund
der Krafteinleitung in die Fasern zu bewerten, um Pull-Out-Effekte zu ver-
meiden [115, 117]. Bei RTM-Bauteilen mit Endlosfaserverstarkung und Fa-
servolumenanteilen gréRer 45 % sind diese Bedingungen jedoch mit Si-
cherheit erfillt.

2.4.3.2  Elastische Eigenschaften im Verbund

Die elastischen Eigenschaften eines Faserverbundwerkstoffes werden
mafgeblich durch den Elastizitdtsmodul und die Querkontraktionszahl be-
schrieben. Bei faserverstarkten Verbunden sind die elastischen Eigenschaf-
ten in der Regel richtungsabhangig. Durch die im Allgemeinen steiferen Fa-
sern ist somit der Elastizitatsmodul des Verbundes in Faserrichtung hoher.
Im hier betrachteten Fall einer unidirektionalen Faserverstarkung lassen
sich zwei Grenzfélle definieren.

Bei einer Belastung in Richtung der Fasern kann — dhnlich wie bei einem
Federmodell — von einer Parallelschaltung gesprochen werden. Unter der
Annahme, dass die Dehnung der Verbundpartner gleich ist, muss die Span-
nung innerhalb der Einzelkomponenten unterschiedlich sein [118]. Uber
die Mischungsregel gemaR Gleichung (2.3) kann die Verbundsteifigkeit E
mit den Indizes ,F“ fir Faser und ,M“ flr Matrix mit den jeweiligen Volu-
menanteilen ¢ berechnet werden.

Ey = @pEp + ouEy = orEr + (1 — @p)Ey (2.3)

Wird der Verbundwerkstoff quer zur Faserorientierung belastet, wird als
einfachstes Modell eine Reihenschaltung der Verbundkomponenten ange-
nommen, die in der Modellvorstellung plattenférmig vorliegen. Somit
ergibt sich durch Aufbringen einer duReren Last eine konstante Spannung
innerhalb der einzelnen Komponenten. Die Dehnungen hingegen divergie-
ren gemals [119]. Mit diesem Ansatz kann der Elastizitatsmodul durch die
Gleichung (2.4) wie folgt berechnet werden:
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-1 1 _ -1
£o= (L )7 ¢, A= ¢r) (2.4)
Er  Em Ep Ey

Hierbei handelt es sich jedoch um eine idealisierte Betrachtung, wie in Ab-
bildung 2.8 dargestellt, da von einem defektfreien Verbundwerkstoff ohne
Fremdeinschlisse und mit bestmoglicher Grenzflachenhaftung ausgegan-
gen wird. Generell kann aber von einer Ober- und Untergrenze der darge-
stellten Elastizitdétsmodulverlaufe gesprochen werden [120]. Dies setzt al-
lerdings als eine weitere Idealisierung gleiche Querkontraktionszahlen der
beiden Verbundkomponenten voraus [121].

Ep
a
ET
b
En
0 — 1

Abbildung 2.8

Parallelschaltung (a) und Reihenschaltung (b) von Faser und Matrix; Abhangig-
keiten des Elastizitdtsmoduls vom Faseranteil (rechts) nach [3]

Ausgehend von diesen analytischen Ansatzen zur Bestimmung der elasti-
schen Eigenschaften wurden die Schranken der geometriebedingten er-
warteten Verbundelastizitdt von Hashin et al. [122, 123] weiterentwickelt.
Auch die Geometrie von Einschlissen nach [124] werden innerhalb dieser
Schranken mitbericksichtigt. Diese Ansatze sind ebenfalls durch das Hin-
zufligen der Beriicksichtigung von Porositat [125] und von Beschddigungen
innerhalb des Verbundes entscheidend weiterentwickelt worden [126,
127]. Diese Modelle bilden somit die Basis der analytischen Berechnung
der elastischen Eigenschaften von Faserverbundwerkstoffen [128]
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Da die elastischen Eigenschaften der einzelnen Verbundkomponenten un-
ter Zug- und Druckbelastung des Ofteren verschieden sind, miissen die Ein-
gangsgrofen fir die analytische Berechnung angepasst werden. Generell
behalten die Modelle jedoch ihre Giltigkeit.

2.43.3  Zugfestigkeit

Unter der zuvor getroffenen Annahme der Isodehnung der Verbundkom-
ponenten bei Belastung in Faserrichtung ist aufgrund deren unterschiedli-
chen Bruchcharakteristik von einem schrittweisen Versagen auszugehen.
Generell kann flr Faserverbundwerkstoffe mit sproderer Verstarkungs-
phase ein allgemeiner Spannungs-Dehnungs-Verlauf gemall Abbildung 2.9
(links) beobachtet werden.

[ L 1§ v I+
Rm,F 1 A Rm,F T

R verbund] /

R verbund]

Zugspannung o
Zugspannung
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Abbildung 2.9

Allgemeiner Spannungs-Dehnungs-Verlauf eines unidirektional verstarkten
Verbundwerkstoffes, belastet in Faserrichtung nach [114] (links); fur glasfaser-
verstarkte Kunststoffe nach [129] (rechts)

Wie im allgemeinen Spannungs-Dehnungs-Verlauf (links) zu erkennen ist,
kann bei dieser Modellvorstellung das Versagen in vier verschiedene Ver-
sagensbereiche unterteilt werden:

28



Grundlagen zu GFK-Bauteilen

I.  Verstarkungselement und Matrix werden elastisch verformt.

Il.  Das Verstarkungselement verformt sich weiterhin elastisch, wah-
ren die Matrix elastisch-plastisch verformt wird (nur erkennbar
bei einer ausgepragten Streckgrenze der Matrix).

IIl. Elastisch-plastische Deformation beider Verbundkomponenten
bis zum Bruch des Verstarkungselementes (nur bei duktilen Ver-
starkungsfasern)

IV. Restfestigkeit der Matrix (nur bei geringem Verstarkungsgehalt)

Durch die sehr groRen Unterschiede der mechanischen Eigenschaften der
Ausgangskomponenten bei glasfaserverstarkten Polymeren und die gene-
rell sehr hohen Verstarkungsanteile bei RTM-Bauteilen bilden sich diese
Bereiche mit einer ganzlich anderen Gewichtung aus, als wie in der sche-
matischen Abbildung 2.9 (links). Durch die verschwindend geringe Duktili-
tat der Glasfasern entfallt der Bereich Il fir gewohnlich vollstandig. Auch
bildet sich der Bereich IV nicht wie dargestellt ab, da nach dem Bruch der
Fasern die darin gespeicherte elastische Energie schlagartig freigesetzt
wird und die verbleibende Matrix — mit einer sehr geringen Zugfestigkeit —
ebenfalls versagt. Ebenfalls ist der Knick zwischen den Bereichen I und Il'im
Normalfall nicht zu erkennen, da Polymere keine ausgepragte Streckgrenze
besitzen [129]. Somit ist bei glasfaserverstdrkten Polymeren oberhalb des
kritischen Verstdrkungsgehaltes ein charakteristischer Spannungs-Deh-
nungs-Verlauf gemafR Abbildung 2.9 (rechts) zu erwarten.

Durch die Tatsache, dass im Normalfall in einem faserverstarken Polymer
nicht alle Fasern gleichzeitig versagen und dass die kritischen Faserldange
zur vollen Kraftibertragung einen Einfluss auf die Faserzugfestigkeit hat,
sind fur die Berechnung der Zugfestigkeit im Verbund komplexere Berech-
nungsmodelle notwendig. So wird in Berechnungsmodellen fir faserver-
starkte Polymere entlang der Faserrichtung als EingangsgréoRen nicht nur
die Faserzugfestigkeit, die Matrixspannung bei Faserbruch und der Faser-
volumenanteil, sondern auch die Grenzflachenscherfestigkeit verwendet.
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Mittels der Grenzflachenscherfestigkeit kann die kritische Faserldnge be-
stimmt werden, die einen entscheidenden Einfluss auf die Zugfestigkeit der
Fasern hat [130, 131].

Bei einer Belastung quer zur Faserrichtung ist die Zugfestigkeit im Verbund
malfigeblich von der Matrix und den Grenzflacheneigenschaften zwischen
Faser und Matrix abhdngig. Die mechanischen Eigenschaften der Faser fal-
len hingegen nicht ins Gewicht, da die kritische Faserlange unter dieser Be-
lastung nicht erreicht wird. In einfachen analytischen Modellen kann somit
die Zugfestigkeit im Verbund quer zur Faserorientierung rein tber die Mat-
rixeigenschaften und Uber einen grenzflachenbedingten Korrekturfaktor
mit sehr guter Qualitat bestimmt werden [132].

Durch die starke Orientierungsabhdngigkeit der Festigkeitswerte ist der
Einfluss von unterschiedlichen Faserorientierungen zur Belastungsrichtung
auf die Verbundzugfestigkeiten von besonderem Interesse. Dies gilt insbe-
sondere flir RTM-Bauteile, da die Fasermatten meist als Gewebe vorliegen
und daher eine Faserondulation unausweichlich ist. Bezlglich der Frage-
stellung, welchen Einfluss die Faserausrichtung auf die Verbundfestigkei-
ten hat, wurden von Mallick [133] Untersuchungen an unidirektional ver-
starkten PMC durchgefiihrt, woraus sich ein auf die Maximalzugfestigkeit
normierter, experimentell ermittelter Zusammenhang gemalk Abbildung
2.10 ableiten l&sst.
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Abbildung 2.10

Normierte Zugfestigkeit eines unidirektional verstarken Verbundwerkstoffes
Uber den Orientierungswinkel der Faserausrichtung nach [133]

Somit kann aus Abbildung 2.10 fir beliebige Faserorientierungen ein Ab-
minderungsfaktor zur Berechnung der Zugfestigkeiten abgelesen werden.

2.4.3.4  Druckfestigkeit

Bei der Betrachtung der Druckfestigkeiten von unidirektional faserverstark-
ten Polymeren ist eine Bestimmung der Festigkeitswerte durch analytische
Modelle deutlich schwieriger. Dies ist auf den starken Einfluss der Sttzwir-
kung des Matrixwerkstoffes zuriickzufihren [2] sowie auf den Einfluss von
Defekten im Verbundwerkstoff wie zum Beispiel Faserfehlausrichtungen,
Eigenspannungen und Porositdt [134]. Auch muss das analytische Modell
auf den jeweils auftretenden Versagensmechanismus abgestimmt werden.
Typische Versagensmechanismen bei unidirektional verstarkten Laminat-
verbundwerkstoffen sind das Mikrobeulen, Schubknicken, Faserversagen
sowie Laminatabldsung. Diese treten jedoch haufig in Kombination auf
[134].
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Glasfaserverstarkte Polymere neigen zum Versagen durch Mikrobeulen,
was auch die von Lo und Chim [135] aufgestellte Versagensbedingung be-
kraftigt. Hierbei muss die Bedingung nach Gleichung (2.5) erfullt werden,
was bei glasfaserverstarkten RTM-Bauteilen in der Regel zutrifft,

Ry
Ec = E < Eb,Faser (2-5)
Il

wobei Ry fur die Druckfestigkeit des unidirektional verstarkten Verbund-
werkstoffes, E) fur die entsprechende Steifigkeit, &, fir die Stauchung des
Verbundwerkstoffes bei Einsetzen von Mikrobeulen und &p, pgser fur die

Bruchdehnung der Fasern steht.

Auch wurden erste Modellierungsansadtze zur Bestimmung der Druckfes-
tigkeiten dem Mikrobeulen zugeschrieben. Hierbei wird zwischen dem ,, ex-
tension mode”, bei dem benachbarte Fasern entgegengesetzt ausknicken,
und dem ,,shear mode*, der sich durch ein paralleles Faserbeulen auszeich-
net [136]. FUr Faservolumenanteile @ > 0,3 ergibt jedoch der ,shear
mode“ geringere Versagenslasten [137], wodurch dieser Ublicherweise bei
RTM-Bauteilen angenommen wird. Durch die starke Vereinfachung kommt
es allerdings immer noch zu einer hohen Uberschatzung der Druckfestig-
keiten, der durch die Einbringung eines Korrekturfaktors von [138] entge-
gengewirkt werden sollte. Dieses Modell bildet somit die Basis flr die Be-
rechnung der Druckfestigkeit unter der Annahme von Mikrobeulen als Ver-
sagensursache. Weiterentwicklungen folgten durch eine komplexere
Darstellung der vorliegenden Begebenheiten in einem Faserverbundwerk-
stoff [135, 139, 140, 141, 142, 143]. In einem Benchmark verschiedener
Berechnungsmodelle zur Vergleichbarkeit der Abbildungsqualitat, wurde
mit dem Modell von Lo und Chim tendenziell die beste Ubereinstimmung
mit den experimentellen Ergebnissen erzielt [144]. Der hierflir benétigte
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,semi-empirische” Faktor zur Beschreibung der unbekannten Grenzfla-
chenbedingungen in den Regionen des Mikrobeulens wird hierbei fur glas-
faserverstarkte Epoxidharze mit dem Wert 6 definiert [135].

Auch gibt es Versagensmodelle, die das Schubknicken als versagensauslo-
senden Mechanismus betrachten [145, 146]. Als Schubknicken wird hierbei
eine lokale Deformation von Fasern in einer Ebene verstanden. Allerdings
ist umstritten, ob das Knicken als unabhangiger Mechanismus gesehen
werden kann oder ob es sich dabei um die Folge eines elastischen Mikro-
beulens und daraus folgender Faserschadigung handelt [134]. Direktes Fa-
serversagen als Versagensmechanismus kann aufgrund der hohen Druck-
festigkeiten von Glasfasern vernachlassigt werden.

Flr eine transversale Beanspruchung zur Faserorientierung existieren bis-
lang nur wenige numerische Ansatze, wobei sich eine starke Dominanz der
Matrixeigenschaften abzeichnet [147, 148, 149].

2.4.4  Rissausbreitung und Schadigungsentwicklung

Anders als bei isotropen Einphasenwerkstoffen zeichnet sich bei zwei- oder
mehrphasigen Verbundwerkstoffen eine vollstandig unterschiedliche
Schadigungsentwicklung unter Belastung ab.

2.4.4.1 Laminate unter Zugbeanspruchung

Bei RTM-Verbundwerkstoffen, bei denen die Glasfasern durch Schichtung
von unterschiedlich orientierten Gewebelagen eingebracht werden, zeich-
net sich eine weitaus komplexere Schadigungsentwicklung ab als bei den
zuvor betrachteten unidirektional verstarkten GFKs in Abschnitt 2.4.3.3.
Zwar liegt die Versagensspannung ebenfalls bei der maximalen Dehn-
grenze der Glasfasern vor. Allerdings entstehen schon bei geringeren Deh-
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nungen irreversible Schadigungen, die durch einen Rickgang der Steifig-
keiten erkennbar sind [150]. Eine Beschreibung einer dehnungsbedingten
Steifigkeitsdegradation ist der Gleichung (2.6) nach [151] zu entnehmen.

di=1-— (2.6)

Hierzu werden nach beliebig definierten Dehnungsintervallen die Reststei-
figkeiten durch die elastische Rickverformung in sogenannten Entlas-
tungsphasen bestimmt. GemaR der Gleichung beschreibt di den Schadi-
gungsfaktor der i-ten Entlastungsphase. Per Definition ist somit bei der ers-
ten Entlastungsphase E! der Schadigungsfaktor d' immer 0. Diese
Schadigungsbeschreibung wurde in einer Schadensmodellierung von Lade-
veze und Le Dantec [152] auf einzelne Laminatlagen von endlosfaserver-
starkten Faserverbundkunstoffen Gbertragen mit dem Ziel, das mechani-
sche Verhalten eines Laminats analytisch zu berechnen, nachdem in einer
Einzelschicht oder auch in mehreren Schichten Versagensmechanismen
aufgetreten sind. Als Hauptgrund fir die Steifigkeitsdegradierung nannten
sie die Moglichkeit einer Mikrorissbildung in der Matrix sowie ein vorzeiti-
ges Delaminieren der Grenzflache zwischen Faser und Matrix. Diese An-
nahmen, dass sich die Schadigung primar zwischen den Fasern entwickelt,
sind die Basis flr die meisten entwickelten Degradationsmodelle [153]. Der
Faserbruch leitet hingegen das vollstandige Versagen des Laminats ein und
tritt folglich erst bei hoheren Lasten auf [4].

Somit ist eine zunehmende Steifigkeitsdegradation an Laminaten festzu-
stellen, je mehr Faserlagen quer zur Belastungsrichtung orientiert sind, da
sich dort vermehrt Risse in der Matrix und an den Grenzflachen bilden
[154]. Mit zunehmender Belastung nimmt die Rissdichte bis zu einem
Grenzwert weiter zu. Dieser stellt sich ein, indem die Abstande zwischen
den Rissen zu klein werden, um Uber interlaminaren Schub eine kritische
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Schichtspannung zu erreichen, die eine weitere Schadigung durch Ausbil-
dung von weiteren Rissen bewirkt [4]. Uber diesen Effekt stellt sich daher
eine verbleibende Reststeifigkeit in diesen Laminatschichten ein [155]. La-
minatschichten, die entlang der Faserrichtung belastet werden, erfahren
bis zum Faserbruch bei deren Bruchdehnung nahezu keine Schéadigung,
wodurch bei diesen Schichten auch kaum eine Degradation der Steifigkeit
erkennbar ist. Der Spannungs-Dehnungs-Verlauf eines Laminats ist daher
mit steigender Faseranzahl quer zur Belastungsrichtung zunehmend nicht-
linear degressiv [4].

Ein einfaches Berechnungsmodell fur die Praxis liefert Puck [156]. Hierbei
wird eine Abminderungsfunktion formuliert, die experimentell ermittelte
Parameter enthalt. Damit kann dieser Modellansatz jedoch nur fir bereits
getestete Verbundkomponenten und Laminataufbauten angepasst wer-
den. Als genereller Richtwert der Steifigkeitsdegradierung kann bei einem
glasfaserverstarkten Laminat mit Epoxidharzmatrix, bei dem sich 25 % der
Fasern in Belastungsrichtung befinden, mit einem Steifigkeitsverhaltnis
zwischen der Reststeifigkeit kurz vor Bruch des Verbundwerkstoffes EFn¢
und der ungeschadigten Anfangssteifigkeit E* von EF" /E' = 0,522 ge-
rechnet werden, was auch experimentell bestatigt werden konnte [157].

2.4.4.2  Laminate unter Druckbeanspruchung

Die zuvor beschriebene Steifigkeitsdegradation tritt bei Laminaten unter
Druckbelastung ebenfalls auf [152, 158]. Allerdings ist der Schadigungsme-
chanismus, der zum Versagen des Verbundwerkstoffes fuhrt, grundlegend
unterschiedlich. Unter Druckbelastung versagen Laminate tendenziell
schon bei geringeren Verformungen als unter Zugbelastung. Somit wird
nicht die Stauchung, bei der Faserbruch auftritt, erreicht, was, selbst wenn
alle Fasern entlang der Belastungsrichtung orientiert sind, zu beobachten
ist [159, 160]. Dies liegt an der geometriebedingten Initiierung der bereits
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in Abschnitt 2.4.3.4 beschriebenen Schadigungsmechanismen. Es kann da-
her vorkommen, dass der schadigungseinleitende Mechanismus ein ande-
rer als der Versagensmechanismus ist [161].

Ein weiterer Aspekt ist die Schadigungsentwicklung durch Abldsung von
ganzen Laminatschichten, was vor allem auf eine schlechte Anbindung zwi-
schen Faser und Matrix hindeutet. Somit zeigt sich fur Verbundwerkstoffe
mit einer schwachen Faser-Matrix-Anbindung das Laminatablosen als Ver-
sagensmechanismus. Mikrobeulen, Knicken oder Faserversagen ist dahin-
gegen erst mit zunehmend besseren Grenzflacheneigenschaften zu be-
obachten [160]. Laminatablésungen resultieren in einem makroskopischen
Ausbeulen der Probe. Hierbei wird zwischen drei verschiedenen Arten, wie
in Abbildung 2.11 zu erkennen ist, unterschieden [162].

e E—T
@%ﬁﬂ@
E>f§?1<ﬂ

Abbildung 2.11

Ausbeulungsarten bei vorliegender Delamination: a) local mode, b) mixed
mode, c) global mode [162]

Ein Auftreten eines Beulens bedeutet jedoch nicht ein sofortiges Versagen
der Probe, da dies erst durch ein kritisches Wachsen der Delamination ge-
schieht [163]. Es ldsst sich aber festhalten, dass sprode Matrixsysteme, wie
zum Beispiel Epoxidharze, die Bildung von Delaminationen fordern [164].
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Zahe Matrizes tendieren eher zur Ausbildung von Knickbdandern. Auf mik-
roskopischer Ebene ist die Schadigungsentwicklung allerdings auf Mikro-
beulen, Faserknicken in Belastungsrichtung, Ablésen von Faser und Matrix
durch Zugspannungen sowie Schubversagen von Rovings quer zur Belas-
tungsrichtung zurtckzufihren. Die Zugspannungen werden hierbei durch
die unterschiedlichen Querkontraktionszahlen der Einzelkomponenten
hervorgerufen [165].

Durch die vorliegende Webarchitektur der Laminatschicht wird die Schadi-
gung nicht wie bei unidirektional verstarkten Verbundwerkstoffen durch
einzelne Faserfehlausrichtungen hervorgerufen. Vielmehr fungiert die On-
dulation der Faserlagen als definierte Laminatschwachung, die ein Versa-
gen beglnstigt. Die Stapelfolge der Laminatschichten hat dabei einen nicht
unwesentlichen Einfluss.

(a) Isolated tow (b) Ordered-stacked  (c) Random-stacked

Abbildung 2.12
Einfluss der Stapelfolge auf die Stutzwirkung [166]
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Wie in Abbildung 2.12 zu erkennen ist, entsteht durch die Ondulationen
der Rovings ein sogenanntes ,Nesting”, was fur die Entstehung von harz-
reichen und harzarmen Bereichen innerhalb des Verbundwerkstoffes
steht. Durch die dadurch entstehenden Spannungsspitzen innerhalb des
Verbundes wurden Festigkeitsreduktionen von bis zu 32 % ermittelt [167].

Bei einer unglnstigen Folge mehrerer Nestings entlang der Haupt-
schubspannungsebenen tritt ein friheres Versagen des Verbundwerkstof-
fes auf, was die ,,Random-stacked“-Anordnung zur statistisch stabilsten
Konfiguration macht [166].

Zusatzlich fuhrt die durch die Webstruktur hervorgerufene Faserondula-
tion zu sogenannten ,crimp-regions”. Diese befinden sich zwischen den
quer zu Belastungsrichtung orientierten Rovings und werden gemaf Abbil-
dung 2.13 charakterisiert.

Abbildung 2.13

Lage einer ,crimp-region” nach [166]

Je kleiner der Abstand g zwischen den Rovings quer zur Belastungsrichtung
und je groRer der Winkel y ist, umso kleiner ist die Tragkraft des Rovings
entlang der Belastungsrichtung. Diese Fehlausrichtung begtnstigt ein Kni-
cken, was zu einer Lastlbertragung der Schubspannung im Laminat auf Ro-
vings flhrt, die sich am Rande der ,,crimp-regions” quer zur Belastungsrich-
tung befinden. Im unginstigsten Fall sind diese Rovings in einer Fernord-
nung genau unter 45° entlang der Hauptschubspannungsrichtung
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angeordnet. In Laminaten mit gewebten Faserschichten gelten somit diese
Regionen als kritisch und folglich als schadigungseinleitend [168].

Nichtsdestotrotz ist das Versagensbild von Verbundwerkstoffen mit ver-
webten Verstarkungseinlagen sehr dhnlich wie bei unidirektional verstark-
ten Verbundwerkstoffen. Durch die zusatzlichen Unsicherheiten aufgrund
der Webstruktur, der genauen Stapelkonfiguration sowie der gegenseiti-
gen Stltzwirkung von angrenzenden Laminatschichten fallt eine analyti-
sche Beschreibung allerdings ungleich schwerer [166]. Experimentell be-
trachtet erzielen jedoch Laminate mit duroplastischer Matrix hohere
Druckfestigkeiten als gleich aufgebaute Laminate mit einer thermoplasti-
schen Matrix [169].

2.4.4.3  Schubversagen

Faserverbundwerkstoffe mit laminarem Aufbau neigen durch die stark
anisotropen und inhomogenen mechanischen Eigenschaften zur Rissbil-
dung zwischen den einzelnen Laminatschichten. Diese interlaminare Scha-
digung wird mittels der Bruchmechanik durch die Bestimmung der interla-
minaren Scherfestigkeit unter definierten Belastungsmodi beschrieben. Es
konnen somit belastungstypabhangige Energiefreisetzungsraten des Ver-
bundwerkstoffes bei auftretender Risshildung bestimmt werden. Die
Grundlagen zur Bestimmung der interlaminaren Scherfestigkeit an Faser-
verbundlaminaten sind bereits in der Fachliteratur beschrieben [170, 171,
172]. Hierbei findet fir gewdhnlich die Auswertung durch die Verwendung
der linear elastischen Bruchmechanik statt. Die durch Delamination der La-
minatschichten am haufigsten auftretenden Versagensmodi von Faserver-
bundwerkstoffen kénnen, wie in Abbildung 2.14 zu erkennen ist, unter
Mode-I-, Mode-II- oder Mixed-Mode | + lI-Belastungen eingeteilt werden.
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*)

\/“

DCB (Mode 1) MMB (Mixed-Mode) ENF (Mode Il)

—=\év

Abbildung 2.14

Rissoffnungsarten und mechanische Belastungsarten; *) Abb. aus [173]

Zur Bestimmung der reinen Mode-I-Eigenschaften wird fir gewohnlich die
Double Cantilever Beam (DCB)-Methode angewandt [174, 175, 176]. Die
reinen Mode-lI-Eigenschaften werden haufig mittels der End Notched Fle-
xure (ENF)-Methode bestimmt [177, 178]. Der realistischste und anwen-
dungsnaheste Belastungsfall fir Verbundwerkstoffe ist jedoch eine Uber-
lagerung der beiden Versagensmodi Mode-I und Mode-II. Hierbei wird von
einer Mixed-Mode-Beanspruchung gesprochen. Dieser komplexe Belas-
tungsfall wird durch die Mixed-Mode-Bending (MMB)-Methode im Ver-
gleich zu weiteren Bestimmungsstrategien am besten abgebildet, was zu
einer breiten Anwendung in der Fachliteratur fihrt [179]. Ebenso ist zu be-
achten, dass die DCB-, ENF- und MMB-Probenkdrper alle auf der gleichen
Ausgangsgeometrie beruhen, was eine gute Vergleichbarkeit ermoglicht.

Generell ist bei unidirektional verstarkten Laminaten ein zunehmender Wi-
derstand gegen Delamination mit steigender Anrisslange zu erkennen, was
mittels der Resistance Curve (R-Kurve) beschrieben werden kann [180,
181, 182]. Dieser Effekt beruht auf den mikromechanischen Eigenschaften
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an der Rissspitze. Bei DCB (Mode-I)-Versuchen an unidirektional verstark-
ten Laminaten mit thermoplastischer Matrix wurden zwei Hauptgrinde fir
das Auftreten einer R-Kurve erarbeitet [181, 183]. Zum einen erhoht sich
die Anzahl der Faserbriicken mit steigender Risslange. Zum anderen ent-
steht zunehmend unterkritisches Risswachstum an der Rissspitze, was zu
einem Aufspalten der Rissfront fihren kann und somit weitere Faserbri-
cken entstehen. Bei ENF (Mode-Il)-Tests hingegen ist der Anstieg der
Bruchzahigkeit mit steigender Risslange durch die zunehmende Ausbildung
der plastischen Deformationszone an der Rissspitze zu erklaren [181, 183].
Ein weiterer Grund fir die steigende Bruchzahigkeit ist die zunehmende
Reibung an der Rissflache zwischen der Rissspitze und dem Auflager, da
versuchsbedingt bei der ENF-Konfiguration eine Relativbewegung an der
Rissflache fir eine weitere Rissausbreitung notwendig ist [177].

Typischerweise werden Risszahigkeitsuntersuchungen an unidirektional
verstarkten Laminaten durchgefiihrt. Hierbei zeichnen sich die wegkontrol-
lierten DCB-Versuche durch ein stabiles Risswachstum aus. Bei den weg-
kontrollierten ENF-Tests hingegen kann von einem instabilen Risswachs-
tum ausgegangen werden, wenn die Anrisslange kirzer als 35 % des Aufla-
gerabstandes ist [178].

Bei faserverstdrkten Polymeren mit gewebten Einzelfaserlagen im Laminat
befinden sich zwangslaufig immer auch Fasern quer zur Belastungsrich-
tung, was zu weiteren Versagensmechanismen fihrt. So wurde bereits an
gewebeverstdrkten Thermoplasten ein sogenannter ,Stick-Slip“-Effekt bei
DCB-Versuchen beobachtet. Hierbei wird der stabile Rissfortschritt auf-
grund des plotzlichen Wegfallens der rissstabilisierenden Faserbriicken
durch instabile Spriinge unterbrochen. Dennoch bleibt der Trend des R-
Kurvenverhaltens bestehen [184, 185]. Bei ENF-Untersuchungen konnte
durch das Auftreten von verstarkter Faserbrickenbildung und sogar von
ganzen Faserlagenbricken ein stabiles Risswachstum beobachtet werden,
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was ebenfalls zu einem R-Kurvenverhalten der Bruchzéhigkeit unter reiner
Mode-Il-Beanspruchung fihrt [184].

2.5 Grundlagen der elastischen
Festkorpermechanik

2.5.1 Spannungstensor und Verzerrungstensor

In einem kartesischen Koordinatensystem kann ein Spannungszustand in
einem beliebigen Punkt eines Festkodrpers durch den Spannungstensor o
nach Gleichung (2.7) angegeben werden [173].

011 012 O13
o = |021 Oz 0323 (2.7)

031 O3z 033

Hierbei finden sich die Normalspannungen auf der Diagonalen des Span-
nungstensors, auf der i = j gilt. Aufgrund des vorherrschenden richtungs-
unabhangigen Momentengleichgewichts ist der Spannungstensor sym-
metrisch und es gilt zusatzlich:

Oij = 0Oji (28)

Dies bedeutet, dass die Schubspannungen in aufeinander senkrecht ste-
henden Schnitten einander paarweise zugeordnet sind.

Die Darstellung der Dehnungen und Verzerrungen eines Punktes innerhalb
eines Festkdrpers ist demnach in dhnlicher Weise definierbar. Allerdings
gilt diese Betrachtung nur fir hinreichend kleine Verschiebungen, wodurch
der infinitesimale Verzerrungstensor gemafR Gleichung (2.9) beschrieben

werden kann [173].
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€11 €12 €13
e =|&1 &2 &3 (2.9)

€31 €32 €33
Auch hier gilt durch die Symmetrien im Festkorper die Bedingung:

&l = €k (2.10)

Geometrisch kdnnen somit die Komponenten &4, &5, €33 als bezogene
Langenanderungen und die Komponenten &;,, €3, €13 als Winkeldnderun-
gen gedeutet werden [173].

2.5.2 Linear elastische Materialien

Bei der Betrachtung von linear elastischen Materialien mit Spannungen
und Verzerrungen in alle drei Raumrichtungen kann das Hooke sche Gesetz
verallgemeinert nach Gleichung (2.11) angegeben werden [186].

0ij = Lijki€ra bzw. & = M;ji 0k (2.11)

Der Steifigkeitstensor L;jx; sowie der Nachgiebigkeitstensor M j; verknip-
fen hierbei den Spannungstensor mit dem Verzerrungstensor und sind
folglich Tensoren 4. Stufe. Die Tensoren 4. Stufe sind positiv definiert und
auch hier liegen Symmetrien innerhalb der Tensoren vor, wodurch die Be-
dingungen

Lijii = Ljigg = Liij  bzw. Myji = Mjjq = My (2.12)

gelten. Dadurch konnen samtliche Formen einer Anisotropie durch maxi-
mal 21 voneinander unabhangige Konstanten beschrieben werden [173].
Durch die Tatsache, dass der Spannungstensor und der Verzerrungstensor
nach Gleichung (2.8) bzw. (2.10) symmetrisch sind, kénnen diese gemal
der Voigt’schen Notation als Vektoren beschrieben werden. Daher lassen
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sich der Steifigkeitstensor L;j,; sowie der Nachgiebigkeitstensor M,
ohne Informationsverlust als 6x6 Matrix darstellen. Somit ergibt sich durch
die Steifigkeitsmatrix C der Zusammenhang nach (2.13) zwischen dem
Spannungsvektor und dem Verzerrungsvektor.

[011] [Cll Ciz Ci3 Gy Cis C16][€11]

[O22 | Coy Cy3 Cpy Cos Cygl| €22

O33| _ C33 C34 (35 Csef| €33 | (2.13)
023 | Cas Cas  Cag|l2623] '
031 Css Csgll2e31

ol | Ceell2€1;

Auch diese Matrix ist symmetrisch, weswegen die restlichen Positionen
nicht dargestellt sind. Die verbliebenen Positionen innerhalb der Steifig-
keitsmatrix stellen die bereits zuvor angesprochenen 21 elastischen Kon-
stanten dar. Folglich gilt fir die Nachgiebigkeitsmatrix J

Jj=Cc1? bzw. JjCc =1 (2.14)

wobei I fir die Einheitsmatrix steht. Die Tatsache, dass alle 21 elastischen
Konstanten zur Beschreibung der elastischen Materialeigenschaften beno-
tigt werden, entspricht allerdings — durch weitere Symmetrien im Werk-
stoffverhalten — nur selten der Realitat. So kdnnen die Ausgangsmateria-
lien eines glasfaserverstdrkten Verbundwerkstoffes als isotrop angenom-
men werden, wodurch eine Berechnung der jeweiligen Steifigkeitsmatrix
gemadl Gleichung (2.15) mit nur zwei mechanischen KenngroRen moglich
ist [187].
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2u+ 2 A A 0 0 O

[ 2u+ A A 0 0 0]

N 2u+1 0 0 0]
C—l 40 ol (2.15)

| ‘)

u

Fur die hier dargestellte Beschreibung der Steifigkeitsmatrix missen zu-
satzlich die Lamé-Koeffizienten A und p nach den Gleichungen (2.16) und
(2.17) eingeflihrt werden.

1= Ev
D) (2.16)
= £ 2.1
b Terey 217

Der jeweilige Elastizitatsmodul E und die zugehorige Querkontraktionszahl
v kann einer Grundcharakterisierung der einzelnen Materialien entnom-
men werden. Die elastischen Eigenschaften eines Verbundwerkstoffes hin-
gegen besitzen im Allgemeinen nur sehr selten isotrope Eigenschaften,
selbst wenn die einzelnen Komponenten isotrop sind. Dies ist durch die ge-
ometrischen AbmaRe und rdumlichen Ausrichtung der Verstarkungsphase
in der Matrix begrindet. Hierflir werden komplexere Homogenisierungs-
ansatze gemal dem folgenden Abschnitt 2.5.3 verwendet.

2.5.3  Homogenisierung elastischer Matrixmaterialien mit
elastischen Einschliissen

Wie sich ein Volumen, das einen geometrisch definierten Einschluss eines
anderen Materials besitzt, bei einer dulReren Last verhalt, kann durch die
Grundgleichungen von Eshelby [124] berechnet werden. Bezlglich einer
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ausfihrlichen Herleitung dieses Losungsansatzes sei an dieser Stelle jedoch
auf Eshelby selbst oder auch auf Mura [188] verwiesen.

Die grundlegende Idee dieser Berechnungsmethodik setzt eine gleichfor-
mige Eigendehnung und Eigenspannung eines geometrisch bestimmten
Einschlusses Q in einem homogenen, linear elastischen und unendlich aus-
gedehnten Gebiet V voraus. Somit ist die Eigendehnung &* innerhalb von
Q konstant. Das resultierende Storverzerrungsfeld €% ist daher ebenfalls
gleichformig in Q vertreten und kann durch Gleichung (2.18) bestimmt
werden.

e=5%¢" inQ (2.18)

Hierbei ist S der sogenannte Eshelby-Tensor 4. Stufe. Durch die zuvor ge-
troffenen Annahmen ist S abhangig von der Form des Einschlusses €,
nicht jedoch von seiner GroRe, da das Volumen V als unendlich angesehen
wird. Ebenfalls ist S nicht von den Materialeigenschaften des Einschlusses
abhangig, sondern nur von den Eigenschaften des umliegenden Matrixma-
terials. Bei Annahme einer isotropen Matrix ist hierflr nur die Kenntnis der
Querkontraktionszahl notig. Nach gleicher Betrachtung der Eigenspannun-
gen ist es ebenfalls moglich, einen Tensor T 4. Stufe gemaR Gleichung
(2.19) zu definieren.

oS = TQ: ot (2.19)

Durch den festen Zusammenhang, in dem diese beiden Tensoren stehen,
liefert die Summation der Gleichungen (2.18) und (2.19) die Beziehungen
zwischen den Eigendehnungen und den Eigenspannungen in £l gemald den
Gleichungen (2.20) und (2.21),

0=0"+1L:¢" (2.20)
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0=¢"+M:0" (2.21)

wobei L fir den Steifigkeitstensor und M fir den Nachgiebigkeitstensor
steht. Diese Gleichungen bilden die Basis zur Berechnung der elastischen
Eigenschaften eines Verbundwerkstoffes mit beliebiger Anzahl von geo-
metrisch bestimmten Einschlissen. Die homogenisierte Steifigkeit eines
solchen Volumens wird nach Eshelby durch den Steifigkeitstensor L nach
Gleichung (2.22) berechnet.

N
L=Ly+ ) @ (= Lyl +5,(MyL, = D] (2.22)

r=1

Hierbei steht der Index M fir Matrix, N steht fur die Anzahl der verschie-
denen Einschlisse und ¢ fir den jeweiligen Volumenanteil. Die Nachgie-
bigkeit des gesamten Volumens wird mit Gleichung (2.23) durch den Nach-
giebigkeitstensor M berechnet.

N
B = My + ) 0 [y = LS, + Ll (L = Ly )My (2.23)

r=1

Bei der Prifung dieser Gleichungen auf Konsistenz mittels der Bedingung
ML = I ist jedoch zu erkennen, dass diese nur gegeben ist, wenn der Vo-
lumenanteil der Einschliisse gering ist (@2 — 0) [186].

Auf diesen Grundlagen wurde von Mori-Tanaka [189] ein Ansatz formuliert,
der eine gegenseitige Wechselwirkung zwischen den Einschlissen berUck-
sichtigt. Hierbei wird jedem Einschluss eine Auswirkung auf die Matrix zu-
gesprochen. Die Beanspruchung eines einzelnen Einschlusses ist jedoch
von der Matrixverzerrung und Matrixspannung abhangig und somit auch
vom Vorhandensein weiterer Einschlisse. Auch in diesem Fall sei fur eine
ausfihrliche Herleitung des Steifigkeitstensors und des Nachgiebigkeits-
tensors nach Gleichung (2.24) und (2.25) auf die Autoren Mori und Tanaka
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selbst verwiesen. Diese Gleichungen zur Berechnung des homogenisierten
Steifigkeitstensors

N
L= Z oL T,
r=0

und des Nachgiebigkeitstensors

N
M= Z @ T,
r=0

mit

N -1

q)nTn (2.24)
0

n=

-1

N
Z (annTnl (2‘25)
n=0

Ton = [I+ Spnlidt (L — L) (2.26)

kénnen somit der Fachliteratur entnommen werden [186]. Dieser Ansatz
ermoglicht eine deutlich genauere Abbildung der elastischen Eigenschaf-
ten eines Verbundwerkstoffes mit hohem Faservolumengehalt als die
Grundgleichungen von Eshelby. Auch ist aus den Gleichungen zu erkennen,
dass die Bedingung ML = I firr alle Volumenanteile der Einschlisse erfiillt
ist. Allerdings ist zu beachten, dass der Ansatz von Mori-Tanaka eine exakte
Losung nur fir den Fall liefert, dass die Querkontraktionszahlen von Matrix
und Faser gleich sind [186]. Der entstehende Fehler bei einer Verletzung
dieser Voraussetzung ist jedoch gering und kann durch die Tatsache der
relativ ahnlichen Querkontraktionszahlen von Glas und Kunststoff vernach-
ldssigt werden.

2.5.4 Laminattheorie

Die inAbschnitt 2.5.3 homogenisierten Einzelschichten kénnen anschlie-
Rend rechnerisch zu einem Laminat zusammengesetzt werden. Hierflr

48



Grundlagen der elastischen Festkorpermechanik

wird die Laminattheorie [61, 190] verwendet, die unter der Voraussetzung
ebener Spannungszustande ermoglicht, orthotrope Schichtverbunde abzu-
bilden. Durch das Zusammensetzen des Mehrschichtverbundes aus meh-
reren zuvor homogenisierten Einzelschichten kénnen somit die homogeni-
sierten elastischenEigenschaften des Laminats berechnet werden. Inner-
halb der zuvor beschriebenen Voigt’schen Notation kénnen nachfolgend
die einzelnen Komponenten der 6x6-Steifigkeitsmatrix des Laminats C
nach den allgemeinen Formeln gemaR Gleichung (2.27) bis (2.31) nach Qu
[186] berechnet werden.

N (k) (k)
_ Z (k) Ciz Cp
C(k)
) (2.27)
K /N “lrn (m)
+Ci(3)<zﬁ> Z PmCs; l
(k) ) (m)
C33 r=1 C33 m=1 C33
furi,j=1,2,3,6
N (9]
_ 1 (PkC
Cij = 5 e (2.28)
k=1
furi,j = 4,5, wobei
) N ) N 71
Z i Css i Cy @i Cys (2.29)
IXG) (k) A(k)
k=1 k=1

ist. Fur alle weiteren GroRRen gilt:
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Kenntnisstand

miti=1,2,3,6undj =4,5

Hierbei gibt ¢ den Volumenanteil und Ci(jk) miti,j = 1...6 die zugehori-

gen Steifigkeitskomponenten der k-ten Laminatschicht an. Die Gesamtan-

zahl der verschiedenen Laminatschichten wird mit N angegeben.

Diese Gleichungen bilden den elastischen Zug- und Druckbeanspruchungs-
fall ab. Komplexere Beanspruchungen, wie zum Beispiel Biege- und Torsi-
onsbeanspruchungen von Verbundlaminaten, kénnen mit diesen Glei-
chungen nicht beschrieben werden, da die einzelnen Laminatschichten un-
terschiedlichen Dehnungen ausgesetzt werden. Hierfir werden zusatzlich
geometrische Informationen beziglich des Mehrschichtverbundwerkstof-
fes benotigt. Diese beinhalten neben der exakten Stapelreihenfolge der
einzelnen Laminatschichten auch deren Dicke [61].
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3 Versuchswerkstoffe und
Probengeometrien

Das folgende Kapitel gliedert sich in drei Hauptthemen. Zunachst wird in
einer kurzen Ubersicht auf die verschiedenen Einzelkomponenten einge-
gangen, die die Basis der spateren Verbundwerkstoffe darstellen. Nachfol-
gend werden die verschiedenen Laminataufbauten naher erklart, die die
verschiedenen Plattenkonfigurationen zur spateren Charakterisierung bil-
den. Ebenso wird im letzten Teil dieses Kapitels auf die verwendeten Pro-
bengeometrien der mechanischen Untersuchungen ndher eingegangen

werden.

3.1 Einzelkomponenten der untersuchten
Verbundwerkstoffe

In den nachfolgenden Abschnitten werden die verwendeten Einzelkompo-
nenten der untersuchten Verbundwerkstoffe beschrieben. Es handelt sich
dabei um die in allen Versuchsplatten verwendeten Verstarkungsfasern
und deren Faserarchitektur sowie um die prozessbedingten Matrixsysteme
sowohl auf duroplastischer als auch auf thermoplastischer Basis.

3.1.1  Verstarkungsfasern

Die in der vorliegenden Arbeit verwendeten Verstarkungsfasern wurden
aus dem Produktkatalog der Firma Interglas bezogen. Dabei handelt es sich
um ein Leinwandgewebe aus E-Glas mit der Typennummer 92146. Dieses
Produkt zahlt zu der Gruppe der unidirektionalen Gewebe, da es eine Ar-
chitektur besitzt, bei der 90 % der verwebten Fasern in die in Abbildung 3.1
als 1-Richtung bezeichnete Webrichtung verarbeitet sind. Die restlichen
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10 % der Verstarkungsfasern sind um 90° entlang der 2-Richtung ausge-
richtet und dienen als Fixierung der Fasern in Hauptfaserrichtung. Durch
die damit verbundene unterschiedliche Dickenverteilung der verwendeten
Rovings kommt es bei der vorliegenden Fasermatte zu einer unterschied-
lich stark ausgepragten Faserondulation entlang der beiden Faserrichtun-
gen. Wie zu erkennen ist, werden die Fasern entlang der 1-Richtung wegen
des dickeren Rovings kaum durch die Webstruktur beeinflusst, wohingegen
die dinneren Rovings entlang der 2-Richtung stark ondulieren. Diese
Grundstruktur hat, wie in spateren Teilen dieser Arbeit zu erkennen ist, ei-
nen groRen Einfluss auf das gesamte Materialverhalten.

Abbildung 3.1

Webstruktur einer einzelnen Faserlage

Gemal Datenblatt besitzt die verwendete Fasermatte ein Flachengewicht
von 425 g/m?, was auch durch eigene Messungen mittels des Prinzips von
Archimedes bestdtigt werden konnte. Die Dichte des verwendeten E-Glas
betrdgt 2,6 g/cm3. Die verwendete Schlichte besitzt die Firmenbezeich-
nung FK800 und ist laut Hersteller fir den Einsatz als Haftvermittler zwi-
schen den Glasfasern und einer duroplastischen sowie einer thermoplasti-
schen Matrix geeignet. [191]
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3.1.2  Duroplastische Matrix des konventionellen und des
Compression-RTM-Prozess

Die Auswahl der in den duroplastischen RTM-Prozessen verwendeten Mat-
rix fiel auf ein hochreaktives Epoxidharzsystem fiir die industrielle Anwen-
dung der Firma Huntsman. Es handelt sich dabei um das Epoxidharz XB
3585, das mit dem Harter XB 3458 im Verhaltnis von 100:19 Masseprozent
vermischt wird, um eine polyadditive Reaktion zu starten. Die Polymerisa-
tion lauft dabei exotherm ab und kann durch das Einbringen zusétzlicher
thermischer Energie zunehmend beschleunigt werden. Bei Werkzeugtem-
peraturen um 100 °C verkdrzt sich die Verarbeitbarkeit des Epoxidharzsys-
tems auf weniger als 2 Minuten. Allerdings wird bei erhdhten Temperatu-
ren ebenfalls die Viskositat signifikant um bis zu einem Faktor 15 verringert,
was die Infiltration der Preform stark erleichtert. [192]

3.1.3  Thermoplastische Matrix des thermoplastischen
RTM-Prozesses

Als thermoplastische Matrix der im TRTM-Prozess hergestellten Verbund-
werkstoffe wird ein Gusspolyamid 6 (PA 6-G) verwendet. Die Hauptkompo-
nente des PA 6-G ist das e-Caprolactam der Firma Lanxess. Des Weiteren
kommt zur Aktivierung der Polymerisation ein Aktivator der Firma Brigge-
mann mit der Bezeichnung C20 sowie ein Katalysator ebenfalls von der
Firma Briggemann mit der Produktbezeichnung C10 zum Einsatz. Das Mi-
schungsverhaltnis zwischen e-Caprolactam, Aktivator und Katalysator be-
tragt hierbei 50:1:2 Masseprozent. Da die anionische Polymerisation von
Caprolactam bereits durch geringe Feuchtigkeitsmengen unterbunden
wird, ist bei allen Ausgangsstoffen sowie bei dem gesamten Fertigungspro-
zess auf einen vollstandigen Feuchtigkeitsausschluss zu achten. Da bei der
ablaufenden Polymerisation das ringférmige &-Caprolactam zu einem
Kettenmolektl aufgespalten wird, setzt eine Schwindung des Gesamtvolu-
mens von ca. 8 % ein, was in der spdteren Prozessfihrung beachtet werden
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muss. Die Polymerisation verlauft dabei exotherm und kann durch Feuch-
tigkeit, Temperatur und Konzentrationsanderungen der Additive mafRgeb-
lich beeinflusst werden. Durch die Wahl der Mischungstemperatur von
115 °C steht zur Infiltration der Preform ein Zeitfenster von nur ca. 30-50
Sekunden zur Verfligung. [193, 194]

3.2 Aufbau der Verbundwerkstoffe

Zur Gewdhrleistung einer Vergleichbarkeit zwischen den unterschiedlichen
Herstellungsprozessen wurde ein Plattenlayout gewahlt, das auf allen drei
Prozessen einstellbar war. In jedem Fertigungsprozess wurden zwei ver-
schiedene Lagenaufbauten realisiert. Aus diesen konnten jeweils Proben

mit drei unterschiedlichen Faserorientierungen entnommen werden.

Fur alle Versuchsplatten wurde zunachst eine Nenndicke von 2 mm defi-
niert. Somit sollte sichergestellt werden, dass sich durch die Verwendung
der gleichen Fasermatten, die bereits in Abschnitt 3.1.1 beschrieben wur-
den, ein vergleichbarer Faservolumengehalt von ca. 50 Vol-% einstellt. In
Abbildung 3.2 links ist der Lagenaufbau mit einer 6x[0°] Schichtung zu er-
kennen. Dies bedeutet, dass 6 Faserlagen mit der zuvor beschriebenen 1-
Richtung 0°-orientiert als Preform in die Kavitat der Presse eingelegt wer-
den. Somit stellt sich eine Faserverteilung von 90 % der Gesamtfasern in
0°-Richtung ein und Proben, die entlang dieser Orientierung entnommen
werden, erhalten die Bezeichnung 0°-langs-Proben. Die restlichen Fasern
befinden sich 90°-orientiert und unterliegen wie bereits erwahnt einer
starken Ondulation. Diese Proben tragen die Bezeichnung 0°-quer-Proben.
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Abbildung 3.2

Faserlagenaufbau der Versuchsplatten; links 6x[0°]; rechts 3x[0°/90°]

Abbildung 3.2 rechts hingegen zeigt einen asynchronen Lagenaufbau
3x[0°/90°]. Hierbei werden die Hauptfaserrichtungen der Faserlagen beim
Schichten der Preform abwechselnd um 90° verdreht. Folglich stellt sich
eine Faserverteilung von 50 % in 0°-Richtung und 50 % in 90°-Richtung ein.
Auch verteilt sich die Faserondulation zu gleichen Teilen. Proben dieser
Plattenkonfiguration werden nachfolgend als 0°/90°-Proben bezeichnet.
Nur in wenigen Ausnahmen, wie zum Beispiel einer Biegebeanspruchung,
wird auch bei diesem Plattenaufbau mit dem Zusatz ,langs” in 0°-Richtung
und ,,quer” fir die 90°-Richtung eine weitere Unterscheidung getroffen.
Der Grund ist die neutrale Faser bzw. Nulllinie, die bei diesem Lagenaufbau
nicht in der geometrischen Mitte liegt. Somit werden bei solchen Untersu-
chungen auch bei den 3x[0°/90°] Platten unterschiedliche mechanischen
Eigenschaften entlang der 0°- und 90°-Orientierung gemessen.

33 Probengeometrien

Im Rahmen dieser Arbeit wurden zur Charakterisierung der mechanischen
Eigenschaften der verschiedenen RTM-Prozesse unterschiedliche quasista-
tische Versuche durchgefihrt. Aus Vergleichbarkeitsgrinden wurde ver-
suchsplattentbergreifend fir die einzelnen Untersuchungen die gleiche
Probengeometrie verwendet. Da die Versuchsplatten eine Nenndicke von
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2 mm besitzen, ist dieses Probenmal bereits fiir nahezu alle Probenkorper
als fix zu betrachten. Durch die herstellungsbedingten Schwankungen der
Plattendicken konnte dieses Mal% nicht fir alle Proben gleich gehalten wer-
den, weswegen die Plattendicke nachfolgend mit dem NennmaR und einen
Sternindex (*) angegeben wird.

3.3.1 Probengeometrie zur Strukturcharakterisierung der
Versuchsplatten

Fur die Strukturcharakterisierung wurden aus den verschiedenen Proben-
platten quadratische Priifkérper mit den AbmaRen von 20 x 20 mm?2 mittels
Wasserstrahlschneideverfahren herausgeschnitten. Durch die Notwendig-
keit einer exakten geometrischen Volumenvermessung wurden alle
Schnittkanten nachtraglich geschliffen, um die prozessbedingte, leicht
schrage Schnittkante des Wasserstrahls zu korrigieren.

3.3.2  Einzelfaserzugproben

Die Fasern zur Messung der Verstarkungsfasereigenschaften wurden di-
rekt aus den angelieferten Fasermatten herausprapariert. Hierzu wurden
aufgrund der geringeren Faserondulation die Rovings entlang der Hautfa-
serrichtung entnommen. Anschliefend wurden die einzelnen Fasern vor-
sichtig mit einer Pinzette aus dem Roving geldst. Insgesamt wurden vier
verschiedene Probengeometrien prapariert. Diese unterschieden sich in
der Lange. Somit wurden Einspannldngen von 20, 40, 60 und 80 mm reali-
siert. Zusatzlich wurde eine Uberldnge von ca. 20 mm pro Seite fiir die Ein-
spannung der Proben aufgeschlagen.
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3.3.3  Zugversuchproben

Fir die quasistatischen Untersuchungen unter Zugbeanspruchung wurden
zwei verschiedene Probengeometrien gewahlt. Alle unverstarkten Proben
wurden aus den Versuchsplatten gefrast. Wegen des groReren Probenum-
fangs wurden alle faserverstarkten Proben durch Wasserstrahlschneidver-
fahren herausgearbeitet.

Bedingt durch die schwierigere Herstellung von porenfreien unverstarkten
Versuchsplatten, bestehend aus den Matrixwerkstoffen, die in den Ab-
schnitten 3.1.2 und 3.1.3 beschrieben wurden, ist eine kleine Probenab-
messung, wie in Abbildung 3.3 zu erkennen ist, gewahlt worden.

20

150 2*

Abbildung 3.3

Probengeometrie flir quasistatische Zugversuche unverstarkter Materialien

Die Grundabmale dieser plattenférmigen Probe betrugen 150 mm langs
in Zugbeanspruchungsrichtung und 20 mm quer dazu. Aufgrund der gerin-
gen Krafte konnte auf Krafteinleitungselemente verzichtet werden. Als Ein-
spannldnge wurden 90 mm gewahlt, wodurch sich eine Klemmlange in den
Einspannungen von 30 mm pro Seite ergab. Um zu prifen, ob das unver-
starkte Matrixmaterial bei allen Fertigungsprozessen tatsachlich isotrop ist,
wurden bei der Probeentnahme unterschiedliche Orientierungen gewahlt.

Bei den faserverstdrkten Zugproben hingegen gestaltete sich die Proben-
geometrie wegen der zu erwartenden hdéheren Zugkrafte komplexer. Eben-
falls kamen, wie in Abbildung 3.4 zu erkennen ist, Flachzugproben zum Ein-
satz. Allerdings wurden diese wegen der hohen Klemmkrafte in den Ein-
spannbereichen mit zusatzlichen Krafteinleitungselementen versehen.

Diese 2 mm dicken Bleche wurden aus Aluminium gefertigt und einseitig
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mit einer 20° Schrdge versehen, um die Kerbwirkung in der Krafteinlei-
tungszone zu verringern. Bevor die Krafteinleitungselemente mit dem Epo-
xidfilmkleber FM® 94 der Firma Cytec auf die Proben aufgebracht wurden,
wurden sie beidseitig glasperlengestrahlt und entfettet, um eine gleichma-
Rig leicht aufgeraute und reine Klebeflache zu erhalten. Der Probenkorper
selbst wurde im Bereich der Klebung handisch mittels Sandpapier mit einer
Kérnung von 600 aufgeraut und ebenfalls entfettet.

20° ¥

50 100 2*
200

Abbildung 3.4

Probengeometrie flir quasistatische Zugversuche verstarkter Materialien

Die Grundabmale dieser plattenférmigen Probe betrugen 200 mm langs
in Zugbeanspruchungsrichtung und 20 mm quer dazu. Die Krafteinleitungs-
elemente waren im Bereich der Klebung 50 mm lang und Gberdeckten die
volle Breite der Probe. Durch die verwendete 20° Schrage an den Kraftein-
leitungselementen verringerte sich jedoch die tatsdchliche Klemmlénge an
den Einspannbacken, wodurch durch die erhdhte Flachenpressung das
Rutschen in der Einspannung zusatzlich gehemmt wurde. Unabhéangig von
der Einspannldnge ergab sich durch die Krafteinleitungselemente eine
Messstrecke im Probenbereich von 100 mm.

Diese Probengeometrie wurde fur die Zugversuche aller Faserverbunde
und aller zugehorigen Faserorientierungen verwendet. Durch die hinrei-
chend lange Messstrecke war auch die Messung der Querkontraktionszahl

mit dieser Probengeometrie moglich. Hierzu mussten jedoch fur eine ho-
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here Oberflachenqualitat die Seitenkanten der Probe nachtraglich mit fei-
nem Sandpapier nachgeschliffen werden. Ebenso wurden die Schadigungs-
messungen unter Zugbeanspruchung mit inkrementellen Entlastungspha-
sen unter Verwendung dieser Geometrie vollzogen.

3.3.4  Druckversuchsproben

Da das Ausknicken der Druckproben wahrend der Versuchsfiihrung als kri-
tisch betrachtet werden muss und nach DIN EN-ISO 14126 zu nicht giltigen
Versuchsergebnissen fihrt, wurden die verwendeten Versuchsproben in
starker Anlehnung an diese Norm gefertigt. Einzig die freie Messstrecke
wurde bei den verwendeten Proben aus Zugadnglichkeitsgriinden von
10 mm auf 12 mm vergroRert. Wie auch schon bei den Zugproben in Ab-
schnitt 3.3.3 beschrieben, kamen bei den Druckproben ebenfalls Kraftein-
leitungselemente zum Einsatz. Das Aufkleben der Krafteinleitungsele-
mente erfolgte hierbei durch die gleichen Bearbeitungsschritte wie bei den
Zugproben. Durch die verlangerte Messstrecke und das Beibehalten der
Krafteinleitungslange an der Klebung von 50 mm pro Seite wurden die hier
verwendeten Proben insgesamt 2 mm ldnger. In der spateren Versuchsfih-
rung konnte diese Abweichung von der Norm durch die Position der Ein-
spannbacken kompensiert werden. Alle Probenkanten wurden wasser-
strahlgeschnitten und blieben nachtraglich unbehandelt. Die somit leicht
konischen Stirnflachen konnten allerdings toleriert werden, da die Kraftein-
leitung in die Proben ausschlieBlich Gber die Krafteinleitung mittels Schub
und nicht Gber die Stirnflachen mittels Druck realisiert wurde. Die vollstan-
dig bemalte Probengeometrie ist in Abbildung 3.5 dargestellt.
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Abbildung 3.5

Probengeometrie flr quasistatische Druckversuche verstarkter Materialien

Auf die Druckversuche an den reinen, unverstarkten Matrixmaterialien
wurde aufgrund der geringeren Kréafte auf den Einsatz von Krafteinleitungs-
elementen verzichtet. Die Grundabmessungen wurden gemdfR Abbildung
3.5 beibehalten.

3.3.5 Drei-Punkt-Biegeprobe

Die in Abbildung 3.6 dargestellte Probengeometrie zum Ermitteln der Drei-
Punkt-Biegeeigenschaften wurde auf Grundlage der DIN EN-ISO 14125
[195] gewahlt. Die verwendete Probengeometrie entspricht hierbei den
Klasse-Ill-Proben fir den Drei-Punkt-Biegeversuch.

[

60 2

Abbildung 3.6

Probengeometrie flir quasistatische Drei-Punkt-Biegeversuche verstarkter
Materialien

Auch in diesem Fall wurden alle Proben mittels Wasserstrahlschneiden aus
den Versuchsplatten herausgeschnitten. Ein Nacharbeiten der Schnittkan-
ten entfiel.
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3.3.6  Probengeometrie Push-Out-Versuche

Fir die Push-Out-Versuche wurden Dunnschliffe aus den Versuchsplatten
mit einer Dicke von 40 bis 100 um herausprapariert. Um sicherzustellen,
dass sich eine hohe Anzahl an Glasfasern orthogonal zur Schliffebene be-
findet, wurden die verwendeten Proben ausschlielRlich aus Versuchsplat-
ten mit einer Architektur gewahlt, bei der 90 % aller Verstarkungsfasern in
einer Richtung orientiert sind. Somit sind auf den Schliffebenen die einge-
betteten Querschnittsformen der Rovings in Hauptfaserrichtung zu erken-
nen. In den weill dargestellten Bereichen in Abbildung 3.7 befinden sich
Nester von unverstarkter Matrix sowie die Ubrigen 10 % der Verstarkungs-
fasern, die sich parallel zur Schliffebene befinden und daher fir den Faser-
Push-Out-Versuch ungeeignet sind. Da somit eine einzelne Probe genug
Fasern zum Indentieren lieferte, wurden je Fertigungsprozess drei Proben
mit guter Oberflachenqualitdt und moglichst konstanter Probendicke pra-

pariert.

Abbildung 3.7

Probengeometrie fur Push-Out-Versuche verstarkter Materialien

Die Breite der DUnnschliffe von ca. 2 mm ist durch die Plattendicke vorge-
geben. Als Probenldnge wurden 5 mm gewahlt, um zu gewahrleisten, dass
zum einen hinreichend viele Fasern fir die Versuchsfiihrung vorhanden
waren und zum anderen die Probe an den Enden Platz fiir eine Klemmung
auf dem Probenhalter bietet. Ein begrenzender Faktor zur Fertigung von
langeren Proben war die Gefahr der Wellenbildung beim Schleifen. Bei der
Herstellung der Versuchsproben wurden zunachst ca. 1 mm dicke Rohlinge

61



Versuchswerkstoffe und Probengeometrien

mittels einer Prazisionssdge aus den Versuchsplatten entnommen. An-
schlieRend wurden beide Seiten schrittweise mit immer feiner gewahltem
Schleifpapier nach [196] nachbehandelt. Somit konnte nicht nur eine Pro-
bendicke von wenigen Mikrometern (ca. 50 um) realisiert werden, sondern
auch eine sehr hohe Oberflachenqualitat, die fir das Anvisieren der Glas-
fasern und fir eine schadigungsfreie Grenzflache an der Probenoberflache
notig ist.

3.3.7 Probengeometrie zur Bestimmung der
interlaminaren Energiefreisetzungsrate

Zur Messung der interlaminaren Energiefreisetzungsrate wurden, wie be-
reits in Abschnitt 2.4.4.3 beschrieben, drei verschiedene Belastungsarten
untersucht, fur die die Probengeometrien im Folgenden beschrieben wer-
den. Um die Probenvielfalt Gberschaubar zu halten, wurde fiir alle drei Be-
lastungsfalle derselbe Grundkorper aus den Versuchsplatten durch Was-
serstrahlschneidverfahren herausgetrennt und individuell angepasst. Die-
ser ist in Abbildung 3.8 schematisch dargestellt. Die Abmale beruhen
hierbei auf der kleinen Probenvariante der ASTM D 6671/D 6671M-06
[197], um die komplexe Mixed-Mode-Bending (MMB) Versuchsfiihrung
exakt nachbilden zu kénnen. Die in den DCB (Mode-I)- und ENF (Mode-II)-
Versuchen vorgesehenen Probengeometrien [198, 199] konnten hingegen
leicht auf die in Abbildung 3.8 dargestellten Abmale gedndert werden, da
der Versagensmechanismus unverandert bleibt.
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Abbildung 3.8

Grundgeometrie flr quasistatische Risszahigkeitsversuche verstarkter Materi-
alien; Probengeometrie ENF-Prifkorper

Da Ublicherweise Risszahigkeitsuntersuchungen an reinen UD-Proben un-
ternommen werden, wurden im Rahmen dieser Arbeit fir alle verwende-
ten Herstellungsprozesse 0°-langs-Proben der 6x[0°] Faserarchitektur ge-
maf Abschnitt 3.2 verwendet. Somit belief sich der Anteil der Fasern in Be-
lastungsrichtung auf 90 %. Zusatzlich wurde bei der Fertigung der
Versuchsplatten zwischen die dritte und vierte Faserlage eine 40 mm breite
Teflonfolie mit in die Preform integriert, die in Abbildung 3.8 schraffiert
dargestellt ist. Diese Folie dient als mittig in der Plattendicke positionierter
kinstlicher Anriss und wurde, um einen Einfluss auf die Messungen zu ver-
hindern, bei allen Proben mit handelsiblicher Zahnseide nach dem Proben-
zuschnitt wieder entfernt.

Fur die Risszahigkeitsuntersuchungen unter Mode-ll-Beanspruchung
konnte diese Probengeometrie direkt verwendet werden, wohingegen bei
den Mode-I- und Mixed-Mode-Untersuchungen eine weitere Modifikation
der Versuchsproben unternommen werden musste. Zur Realisierung einer
senkrecht zu den Laminatebenen orientierten Zugbeanspruchung wurden
die Proben gemal Abbildung 3.9 mit Klavierscharnieren versehen.
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Abbildung 3.9

Probengeometrie DCB- und MMB-Prifkorper

Die hierfur verwendeten Norm-Scharniere nach DIN 7954 [200] Form D mit
25 mm Hohe wurden mit einem 2-Komponenten-Epoxidharzkleber auf die
zuvor mit Schleifpapier angerauten und mit Aceton entfetteten Klebefla-
chen geklebt. Da sich bei den TRTM-Proben bei der Durchfihrung der DCB-
Versuche die Scharniere aufgrund der hohen Schéalbeanspruchung noch
vor der Rissinitiierung vom Prifkérper |6sten, wurden die Scharniere zu-

satzlich an den bereits vorhandenen DIN-Bohrungen verschraubt.

3.4 Ubersicht (iber die charakterisierten
Probenvarianten

Zur besseren Ubersicht, aus welchen Versuchsplatten und in welcher An-
zahl die in Abschnitt 3.3 vorgestellten Probengeometrien hergestellt wur-
den, sind die nachfolgenden Tabellen zusammengestellt worden. In Tabelle
1 sind alle Probengeometrien mit entsprechender Anzahl fir die Charakte-
risierung der mechanischen Eigenschaften der Einzelkomponenten der un-
tersuchten Verbundwerkstoffe zu finden.
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Tabelle 1: Probenvarianten der Einzelkomponenten

Probenvariante Probenanzahl und Eigenschaften
Matrix duroplastisch thermoplastisch
Strukturanalyse 6 Stk. 5 Stk.
Zugproben 5 Stk. 3 Stk.
Druckproben 5 Stk. 3 Stk.
Verstarkungsfaser Einspannlange

20mm | 40mm | 60mm | 80 mm
Zugproben 50 Stk. | 50Stk. | 50Stk. | 50 Stk.

In Tabelle 2 finden sich alle Proben, die fiir die Charakterisierung der Ver-
bundplatten bendtigt worden sind. Hierbei ist auf den strukturellen Plat-
tenaufbau gemal Abschnitt 3.2 zu achten, da nicht alle Faseranordnungen
fir die spateren Untersuchungen geeignet oder sinnhaft sind. Die in Ta-
belle 2 angegebene Probenauswahl gilt hierbei fur alle drei verwendeten

Fertigungsverfahren.

Tabelle 2: Probenvarianten der Verbundplatten

Probenvariante 6x[0°] 3x[0°/90°]
langs quer langs ‘ quer
Strukturanalyse 6 Stk. 6 Stk.
Zugproben 8 Stk. 8 Stk. 8 Stk.
Druckproben 5 Stk. 5 Stk. 5 Stk.
3-P-Biegung 4 Stk. 4 Stk. 4 Stk. 4 Stk.
Push-Out-Proben 3 Stk. -- -- --
Risszahigkeit 5/5/20 Stk. - - -

L Proben fur Mode-I / Mode-Il / Mixed-Mode-Messungen
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4 Experimentelle Durchfihrung

Fur alle folgenden Versuche gilt, dass die Probenentnahme aufgrund der
kleinen Probenabmessungen Uber die PlattenabmalRe verteilt erfolgte, um
lokale Strukturschwankungen in den verschiedenen Versuchsplatten in
Form einer entsprechenden Standardabweichung zu erfassen.

4.1 Konditionierung der Versuchswerkstoffe

Durch die Eigenschaft der reversiblen Feuchtigkeitsaufnahme und -abgabe
von Polyamid 6 wurden alle Versuchsproben des thermoplastischen RTM-
Prozesses nach den Vorgaben der schnellen Konditionierung [201] vor der
Durchfiihrung der eigentlichen Versuche fir mindestens 24 Stunden in ei-
nem Ofen bei 70 °C konditioniert. AnschliefRend wurden die Proben in ei-
nem Exsikkator aufbewahrt, um eine Wasseraufnahme durch die Luft-
feuchtigkeit zu vermeiden. Die Versuchsproben mit einer duroplastischen

Epoxidharzmatrix wurden keiner weiteren Konditionierung unterzogen.

4.2 Strukturcharakterisierung der
Verbundwerkstoffe

Unter dem allgemeinen Begriff der Strukturcharakterisierung werden im
Folgenden KenngroRen der Versuchsplatten beschrieben, die die spezifi-
schen EinflUsse der verwendeten RTM-Prozesse abbilden und spéater einen
direkten Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften haben.



Experimentelle Durchfihrung

4.2.1 Dichte

Die Dichte der einzelnen Verbundkomponenten p wurde nach dem Prinzip
von Archimedes gemessen. Als flissiges Tauchmedium wurde bei allen
Versuchen destilliertes Wasser verwendet. Um die exakte Dichte des Was-
sers zu ermitteln, musste zusatzlich wahrend der Versuche die Wassertem-
peratur gemessen und die entsprechenden Werte in die Berechnungsfor-
mel (4.1) eingetragen werden.

m* Pwasser
I — (4.1)
m — Mpgss
Als weitere EingangsgrofRen dieser Berechnung kommen das Gewicht der
Verbundkomponente m und das Gewicht desselben Volumens unter Was-

Ser Myqss hinzu.

Aufgrund einer vorliegenden geschlossenen Porositdt bei allen betrachte-
ten Verbundplatten konnte die Dichte nicht mit dem Prinzip nach Archime-
des gemessen werden. Daher wurde die Dichte des Verbundes auf Grund-
lage des gemessenen Trockengesamtgewichts mg.s und des zugehdrigen
quaderférmigen Volumens V¢ mittels nachfolgender Formel (4.2)

_ Myes Mgyes

Pges = = 4.2
ges Vges HBL ( )

bestimmt, wobei H, B und L fir Hohe, Breite und Ldnge des gemessenen
Volumens stehen.

4.2.2  Faservolumengehalt

Zur Bestimmung des Faservolumengehaltes ¢y konnte mit Kenntnis des
Flachengewichts my; einer einzelnen Faserlage [191] nach (4.3) auf ein
mathematisches Modell zurtickgegriffen werden.
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Strukturcharakterisierung der Verbundwerkstoffe

(4.3)

Hierzu werden fur die Berechnung als weitere EingangsgrofRen die Faserla-
genanzahl k und die mittels (4.1) berechnete Dichte der Verstarkungsfa-

sern pr bendtigt.

4.2.3 Porositat

Durch die zuvor bestimmte Dichte des verwendeten, unverstarkten Mat-
rixpolymers py, und der trockenen Verstarkungsfaser pr nach (4.1), wurde
die Porositat ¢, mittels der folgenden Formel (4.4) bestimmt.

pu  Hpu H pr

Bedingt durch den Laminataufbau ist fur alle vermessenen Proben die Fa-
serlagenanzahl k=6. Das ebenfalls bereits aus dem Datenblatt bekannte Fa-
serflachengewicht mp;, sowie das Gesamtgewicht mg,, und die geometri-
schen AbmaRe der Probe sind weitere EingangsgroRen fir die Berechnung.
Es sei angemerkt, dass dieser Berechnungsart die Annahme zugrunde liegt,
dass der Lufteinschluss die Masse null besitzt und dass keine weiteren Pha-
sen als die bereits angesprochenen (Matrix, Faser und Luft) im Verbund-
werkstoff vorliegen. Mit dieser Formel kann eine geschlossene sowie of-
fene Porositat charakterisiert werden.
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4.3 Quasistatische Beanspruchung

4.3.1 Einzelfaserzugversuche

Die Einzelfaserprifungen wurden extern bei der Firma 3T GmbH mit einem
speziellen Faserprifgerat mit der Produktbezeichnung Favimat+ der Firma
Textechno H. Stein GmbH & Co. KG durchgefihrt. Bei dieser Faserprifap-
paratur werden die einzelnen Faserfilamente mit der gewinschten Ein-
spannldange in spezielle Einspannbacken mit 4 mm Klemmlange geklemmt.
Zur Kraftmessung wird eine Kraftmessdose mit einer Maximalkraft von
210 cN verwendet. Die Messung der Langendnderungsmessung erfolgt

Uber den Traversenverfahrweg.

Zu Beginn der Prifung wurden die Fasern schwingend angeregt. Aus den
so ermittelten Resonanzfrequenzen wurde Uber das Vibroskop-Verfahren
[202] die Feinheit des Garns bestimmt. Ebenso wurde durch diese Anre-
gung die Fasersteifigkeit dynamisch ermittelt. Zum Erhalt der tatsachlichen
mechanischen Steifigkeit unter quasistatischer Belastung wurde allerdings
eine separate Messung der Steigung im Spannungs-Dehnungs-Verlauf zwi-
schen g¢; = 0,003 und &, = 0,008 durchgefihrt. AnschlieRend wurde die
Faser mit einer konstanten Priufgeschwindigkeit von 2 mm/min bis zum
Bruch belastet. Bei den sproden E-Glasfasern wurde der letzte Datenpunkt
vor dem sprunghaften Kraftabfall zur Bestimmung der Zugfestigkeit und
der Bruchdehnung der Einzelfaser verwendet. Insgesamt wurden mit jeder
gewdhlten Einspannlange 50 Einzelfasern vermessen.

4.3.2  Zugversuche

Die Zugprifung wurde in Anlehnung an die DIN EN-ISO 527-5 [203] an einer
Universalprifmaschine der Firma Zwick durchgefihrt. Hierfir wurden die
Proben wie in Abschnitt 3.3.3 beschrieben prapariert. Da die Probenlange
bei den Verbundwerkstoffen von den vorgesehenen 250 mm auf 200 mm
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verkurzt wurde, wurde die Prifgeschwindigkeit auf 1,33 mm/min zur Ein-
haltung der in der Norm vorgesehenen Dehnrate reduziert. Die unverstark-
ten Proben wurden aufgrund der abermals verkirzten Einspannldnge mit
einer Prifgeschwindigkeit von 1,2 mm/min belastet. Auch die Proben-
breite wurde von den vorgesehenen 25 mm auf 20 mm reduziert, um die
maximale Klemmldnge des Querdehnungsmessers nicht zu Uberschreiten.
Um den Elastizitatsmodul moglichst schadigungsfrei zu bestimmen, wurde
dieser nach Erreichen einer Totaldehnung von €, = 0,001 Uber eine Entlas-
tungsphase ermittelt. Hierbei wurden die Proben auf 30 % der bei & =
0,001 anliegenden Last entlastet und anschlieRend wieder auf 70 % der
Last belastet. Dieser Vorgang wurde insgesamt viermal wiederholt, um
viskoelastische Effekte zu minimieren. Bei der letzten Entlastung wurde aus
der aufgezeichneten Kurve im Spannungs-Dehnungs-Diagramm der Elasti-
zitatsmodul durch lineare Interpolation bestimmt. Durch dieses Vorgehen
konnte die Schadigung, die bei Belastung von Faserverbundkunststoffen
schon frih entsteht, von der Steifigkeitsbestimmung entkoppelt werden.
Zeitgleich wurde durch die Messung der Querdehnung innerhalb dieses
Zyklus die Querkontraktionszahl bestimmt und der Versuch anschlieRend
abgebrochen. Die Zugfestigkeitswerte wurden im Rahmen der Schadi-
gungsbetrachtung unter Zugbeanspruchung nach 4.4.3 ermittelt, da dort
die Proben bis zum vollstandigen Versagen belastet wurden.

Die Langsdehnungsmessung erfolgte bei allen Versuchen mittels eines
elektronischen multi-x-tense-Ansetzdehnungsmessers der Firma Zwick,
wobei Anfangsmesslangen [, von 80 mm bei den verstarkten und 70 mm
bei den unverstarkten Proben gewahlt wurden. Fir die Bestimmung der
Querdehnung kam ein Clip-on-Ansetzdehnungsmesser der Firma MF Mess-
& Feinwerktechnik GmbH zum Einsatz. Es handelte sich dabei um das Mo-
del MFQ-R2 fir Flach- und Rundproben mit zwei Messstellen. Der maxi-
male Messbereich betrug hierbei 4 mm.
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4.3.3  Ermittlung der Querkontraktionszahl

Das Messen der Querkontraktionszahl an den Verbundplatten der ver-
schiedenen Herstellungsprozesse erfolgte im Rahmen der elastischen Zug-
versuche gemall Abschnnitt 4.3.2 mittels taktiler Dehnungsmessung.

Bei den unverstarkten Matrixmaterialien konnte aus Grinden der hohen
Querdehnungen und der daraus entstandenen hohen lokalen Verzerrun-
gen die Querkontraktion nicht wie zuvor taktil ermittelt werden. Zuséatzlich
bendtigte der taktile Clip-on-Querdehnungsmesser aus konstruktiven
Grinden eine Vorkraft an den Messfihlern, damit der Querdehnungsmes-
ser nicht wahrend der Messung abféllt. Diese punktuelle Last an den Mess-
stellen beglnstigt bei den unverstarkten Proben eine Kriechbeanspru-
chung wodurch die Ergebnisse ebenfalls beeinflusst werden. Aus diesem
Grund wurde auf die Ultraschallphasenspektroskopie (UPS) zur Kennwert-
bestimmung der Matrix zurtickgegriffen.

Alle ultraschallspektroskopischen Verfahren ermdéglichen es, die effektiven
elastischen Konstanten zu bestimmen. In Abbildung 4.1 ist der hierfir be-
notigte messtechnische Aufbau skizziert. Hierbei wurde ein Netzwerkana-
lysator der Firma Advantest Typ R3754A verwendet, der mittels einer
LabView-Programmierung angesteuert wurde. [204]
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Abbildung 4.1

Schematische Darstellung der Ultraschallphasenspektroskopie nach [205]

Zur Durchfihrung der einzelnen Messungen wurden immer zwei bauglei-
che Prifképfe gewahlt. Insgesamt kamen zwei unterschiedliche Ultra-
schallprifkopfbauarten mit den Kennungen ,,Parametrics V122“ mit einer
longitudinalen Polarisation und ,Parametrics V155 mit einer transversalen
Polarisation zum Einsatz. Fur die Ankopplung der Messkdpfe an die Probe
wurde Ribensirup verwendet, der anschlieRend mit destilliertem Wasser
wieder entfernt wurde. Das aufgezeichnete Phasenspektrum jeder Mes-
sung enthielt 1201 Datenpunkte mit einer Messzeit pro Datenpunkt von
16,7 ms. In longitudinaler Anregungsrichtung wurde dabei in einem Fre-
quenzspektrum von 10 kHz bis 15 MHz gepruft, unter transversaler Anre-
gung hingegen nur von 10 kHz bis 10 MHz. In der nachfolgenden Auswer-
tung wurde aus den Phasenspektren in einem moglichst groRen Bereich
eine lineare Regression durchgefiihrt. Aus der erhaltenen Steigung und der
bekannten Probendicke konnte anschliefend die Ausbreitungsgeschwin-
digkeit ermittelt werden. Jede Einzelmessung wurde dreimal wiederholt,
um AusreilRer zu erkennen, die leicht durch eine fehlerhafte Ankopplung
der Messkopfe an der Probe entstehen kénnen.
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434 Druckversuche

Zur Durchfihrung der Druckversuche kam eine 100 kN Universalprifma-
schine der Firma Zwick mit einer hydraulischen Druckprifeinrichtung zum
Einsatz. Die Versuche wurden mit einer Einspannlédnge von 12 mm und so-
mit in Anlehnung an die Europédischen Norm EN ISO 14126 [206] durchge-
flhrt. Hierbei wurde die Dehnung zur Knicklberwachung Gber zwei gegen-
Uberliegende Ansetzdehnungsaufnehmer mit einer Anfangsmesslange von
10 mm gemessen. Die Proben wurden mit hydraulisch gesteuerten Spann-
backen quer zur Belastungsrichtung gespannt, wahrend in Echtzeit die an
der Probe in Belastungsrichtung auftretende Kraft Gber die Traversenrege-
lung auf O geregelt wurde. Um ein Rutschen in der Einspannung zu vermei-
den, betrug der gewahlte Klemmdruck 190 bar. Die Traversenverfahrge-
schwindigkeit betrug wéhrend der Messung 1 mm/min. Jede Probe wurde
vor Beginn der Messung — zum Erhalt der genauen Querschnittsflache —
geometrisch vermessen. Der Druckmodul wurde Uber die Sekantenstei-
gung zwischen einer Totalstauchung von 0,0005 bis 0,0025 ermittelt.

4.3.5 Drei-Punkt-Biegeversuche

Die Biegeversuche wurden auf einer Zwicki 2,5 kN Universalprifmaschine
der Firma Zwick durchgefihrt. Es wurde ein Prifaufbau nach DIN EN ISO
14125 [195] gewahlt, wodurch sich eine Stltzweite der unteren Auflager
von 40 mm ergab. Die Radien dieser Auflager betrugen 2 mm. Die Belas-
tung wurde von oben mittig zwischen den Auflagern Uber eine Druckfinne
mit einem Radius von 5 mm eingeleitet. Direkt unterhalb der Druckfinne
wurde ein induktiver Wegaufnehmer positioniert, um die Durchbiegung
auf der Unterseite der Probe zu messen. Nach dem Einbau der zuvor ver-
messenen Probe wurde zur Minimierung der Setzverluste in der Einspan-
nung eine Vorkraft von 5 N angefahren. AnschlieRend wurde die Probe mit
einer konstanten Priifgeschwindigkeit von 1 mm/min bis zum Bruch belas-
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tet. Wahrend der Prifung wurde der Kraft-Weg-Verlauf Gber die Kraft-
messdose und den Wegaufnehmer aufgezeichnet. Gepruft wurden jeweils
vier Proben je Fertigungsprozess und Faserkonfiguration. Anders als bei
den Prifungen zuvor wurde bei den Drei-Punkt-Biegeversuchen zwischen
vier verschiedenen Faserkonfigurationen unterschieden. Dies lag an dem
3x[0°/90°] Faserlagenaufbau gemaR Abschnitt 3.2, der einen asymmetri-
schen Faserlagenaufbau entlang der Probendicke besitzt und die neutrale
Faser sich somit nicht in der geometrischen Mitte befindet. Aus diesem
Grund wurden auch bei den 3x[0°/90°] Versuchsplatten ldngs und quer
Proben entnommen.

4.4 Grenzflachencharakterisierung und
Schadigungsverhalten

4.4.1  Grenzflaichencharakterisierung

Zur Charakterisierung der Grenzflacheneigenschaften wurde als Testver-
fahren der Push-Out-Versuch gewahlt. Hierbei werden einzelne Fasern
stirnseitig aus der einbettenden Matrix herausgedrickt und Uber eine
Kraftmessung und Uber die Geometrie der Grenzflache die Grenzflachen-
scherfestigkeit bestimmt. Die Versuchsflihrung dieses Charakterisierungs-
ansatzes nach [99] wurde nach dem Funktionsprinzip von [79] umgesetzt.
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(a) 100-500mN (b) indenter
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Abbildung 4.2
a) Push-Out-Schema; b) Skizze des Funktionsprinzips [79]

Um den in Abbildung 4.2(b) erkennbaren Aufbau zu realisieren, wurde ein
Zwick ZHU 0,2 Mikroharte-Messgerat verwendet. Dieses Harteprifgerat
verflgt Uber die Moglichkeit, die Eindringtiefe wahrend des Harteein-
drucks zu bestimmen, was fur die Auswertung der Push-Out-Versuche von
groBer Wichtigkeit ist. Das Funktionsprinzip dieser Prifmaschine beruht
auf dem Vorgehen, dass mittels eines Objektivs die gewlinschte Position
markiert und anschlieRend die Prifspitze samt Kraftmessdose und Weg-
messung an dieser Stelle positioniert wird. Um einen mdoglichen Versatz
zwischen dem gewlinschten und dem tatsachlichen Eindruck zu verhin-
dern, wurde das Gerat um eine zusatzliche softwarebasierte XY-Korrektur
des Positioniertischs erweitert. Anstelle eines Eindringkdrpers zur Bestim-
mung der Harte wurde ein Flat-Punch-Indenter der Firma MTS Nano Instru-
ments (USA) auf die Prifmaschine adaptiert. Dieser besitzt eine flache
Spitze mit einem Durchmesser von < 5,2 pm und einem Offnungswinkel
von 22,5°, wodurch das Herausdricken der ca. 9,4 um dicken Glasfasern
ermoglicht wurde. Dieser Indenter wurde bereits erfolgreich bei Untersu-
chungen von aluminiumoxidfaserverstarktem Aluminium [207, 208] und
kohlenstofffaserverstarkten Kohlenstoff [209] angewendet. Als Probenhal-
ter diente eine beleuchtete Acrylglasplatte, auf die ein Lochblech ge-
schraubt wurde. Die Locher besalRen einen Durchmesser von 60 um und
wurden mit einem Laser unter Vermeidung von Materialanhdufungen an
der Schneidkante eingebracht. Ein weiteres Blech mit einem Ausschnitt fir

76



Grenzflachencharakterisierung und Schadigungsverhalten

den eigentlichen Priifkorper wurde tber dem Lochblech angebracht. Diese
Blende diente als Niederhalter zum Fixieren der Probe.

Beim messtechnischen Vorgehen wurde zundchst eine geeignete Faser
zum Indentieren ausgewahlt. Hierbei wurde darauf geachtet, dass mog-
lichst wenige Faser-Faser-Kontakte vorlagen und die Fasern mittig tGber
den von unten beleuchteten Lochern der perforierten Platte lagen. An-
schlieend konnte im Live-Bild der Faserdurchmesser vermessen und re-
gistriert werden. Nach dem eigentlichen Beginn des Push-Out-Versuches
verfuhr der Prifkopf Gber die anvisierte Faser und der Indenter wurde mit-
tels eines TastfuBes auf der Probenoberflache angesetzt. AnschlieRend
wurde mit der Aufzeichnung des Kraft-Weg-Diagramms begonnen. Das
Verfahren des Indenters erfolgte lagegeregelt mit einer Verfahrgeschwin-
digkeit von 3 um/min. Das Ende der Prifung wurde situationsbedingt ma-
nuell dem Materialverhalten angepasst. Die wichtigsten Indikatoren waren
ein schneller Kraftabfall aufgrund einer Faserablésung oder ein Kraftan-
stieg wegen einer Berthrung des konischen Indenters an der faserumge-
benden Matrix. In Abbildung 4.3 sind die lichtmikroskopischen Aufnahmen
vor und nach dem Push-Out-Versuch mit dem beschriebenen Aufbau zu

erkennen.

Locher der Lochplatte
(durchleuchtet von
LEDs)

Abbildung 4.3

Lichtmikroskopische Aufnahmen vor (links) und nach (rechts) dem Push-Out-
Versuch
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4.4.2 Interlaminare Schadigung

Zur Bestimmung der interlaminaren Schadigung wurden Risszahigkeitsver-
suche unter den drei verschiedenen Belastungsfallen Mode-I, Mode-Il und
dem komplexeren Mixed-Mode, der eine Uberlagerung einer Mode-I- und
Mode-II-Belastung abbilden kann, durchgefthrt. Fir alle Versuche ergibt
sich die Probengeometrie aus Abschnitt 3.3.7. Alle Versuche wurden auf
einer Zwicki 2,5 kN Universalprifmaschine durchgeftihrt. Der Versuchsauf-
bau selbst wurde individuell an die Versuchsflihrung der verschiedenen
Rissuntersuchungen angepasst.

4421 Mode-l

Zur Berechnung der kritischen Energiefreisetzungsrate G;. unter Mode-I-
Beanspruchung wurde die nachfolgend beschriebene area-Methode nach
[198] verwendet.

Traversenposition bei
Anrissldnge

\i Y . sz:r:fﬁ:;z;::tgfn
FI

Traversenweg

Kraft

Abbildung 4.4

Schematischer Kraft-Weg-Verlauf zur Bestimmung der kritischen Energiefrei-
setzungsrate Gj. [198]
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Hierzu wurde, wie in Abbildung 4.4 schematisch dargestellt, das Kraft-Weg-
Diagramm jeder einzelnen Messung aufgezeichnet und ausgewertet. Die
Energiefreisetzungsrate G;. kann jedoch nicht direkt aus diesem Diagramm
bestimmt werden, da zusatzlich die tatsachliche Risslange zwischen den
markierten Anriss- und Endrisspositionen optisch ermittelt werden muss.
Die tatsachliche Energiefreisetzungsrate kann anschlieRend nach Glei-
chung (4.5) bestimmt werden [198].

E,
Gie = —510° [J/m?] (4.5)

wobei E, die Energie zur Erzielung der gesamten Rissfortschrittslange ist,
die durch Integration der Flache A des Kraft-Traversenweg-Diagramms
nach Abbildung 4.4 ist. Weiterhin ist a. die ermittelte Rissfortschrittslange
zwischen den markierten Punkten und B die Probenbreite, jeweils in mm.

Die hierfir verwendeten DCB-Proben wurden vermessen, mit Scharnieren
bestlckt und zusatzlich seitlich mit Rissmarkern versehen. Bei den Proben
des KRTM- und CRTM-Prozesses wurde die Anfangsmarkierung 10 mm und
die Endmarkierung 50 mm hinter dem kinstlichen Anriss angebracht. Auf-
grund der hoheren Risszahigkeit und der daraus resultierenden kirzeren
Risslangen wurden bei den TRTM-Proben diese Abstande auf bzw. 20 mm
hinter dem kinstlichen Anriss verschoben. Zur Beobachtung des Rissfort-
schritts kam ein Digitalmikroskop der Firma Keyence zum Einsatz. Fur alle
Versuche wurden eine Vorkraft von 2 N und eine Traversenverfahrge-
schwindigkeit von 4 mm/min gewahlt.

Da bei den TRTM-Proben die Scharniere zusatzlich verschraubt worden
sind, musste die bereits zuvor eingebrachte Riss6ffnung in der spdteren
Auswertung berUcksichtigt werden.
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4.4.2.2 Mode-ll

Zur Bestimmung der Risszahigkeit unter reiner Mode-II-Beanspruchung ka-
men die ENF-Proben zum Einsatz. Der messtechnische Aufbau entsprach
im Wesentlichen einem Drei-Punkt-Biegeversuch, wobei eine Stitzweite
von 100 mm der beiden unteren Auflager mit einem Durchmesser von
10 mm gewahlt wurde. Die Druckfinne mit einem Durchmesser von 20 mm
wurde mittig zwischen den unteren Auflagern positioniert, wo ebenfalls ein
Dehnungsaufnehmer angebracht wurde. Die zuvor vermessenen ENF-Pro-
ben wurden anschlieRend so eingelegt, dass die zuvor eingebrachte An-
fangsrisslange 35 mm von der Druckfinne entfernt war. Fur alle Versuche
wurden eine Vorkraft von 2 N und eine Traversenverfahrgeschwindigkeit
von 2 mm/min gewdhlt. Die Bestimmung der kritischen Energiefreiset-
zungsrate Gy unter reiner Mode-II-Beanspruchung erfolgte Uber ein Kraft-
Weg-Diagramm nach den Berechnungsgrundlagen der europadischen Norm
DIN EN 6034 [199] mit den darin aufgeflhrten Abbruch- und Auswertekri-

terien.

4423 Mixed-Mode

Zu Beginn der Prifung mussten zunéachst die verschiedenen Verhéltnisse
der Energiefreisetzungsrate bei Mode-Il G;; zur Gesamtenergiefreiset-
zungsrate G an der Prifapparatur eingestellt werden. Die mechanisch ein-
stellbare GroRe an der Prifapparatur ist hierbei die Hebellange c, die in
Abbildung 4.5 zu erkennen ist.
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LMMB = 50 LMMB = 50

Abbildung 4.5
Schematischer Mixed-Mode-Prifaufbau [210]

Da die hier verwendete Mixed-Mode-Prifvorrichtung nach dem Vorbild
der in der ASTM D6671/D6671M-06 [197] beschriebenen Konstruktion an-
gefertigt wurde, konnte auch die Hebelarmlange ¢ nach selbiger berechnet
werden. Bei der Bestimmung der Hebelarmldange ist zu beachten, dass auch
probenabhdngige Grolen mit in die Berechnung eingehen. Dies betrifft die
effektive Anrisslange a,, die halbe Probendicke H/2, die Probenbreite B,
die Steifigkeit in Faserrichtung E;4 yp, die Steifigkeit quer zur Faserrichtung
E;, yp sowie den Schubmodul G;3yp des UD-Verbundes. Fir die Steifig-
keitswerte wurden die Kennwerte der quasi UD-Proben mit 90 % und 10 %
der Fasern in Belastungsrichtung gemall Abschnitt 4.3.2 verwendet. Dies
war zuldssig, da auch die Mixed-Mode-Proben nur 90 % der Fasern in Be-

lastungsrichtung aufwiesen. Zur Bestimmung des Schubmoduls wurde aus
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Grinden der geringen Auswirkungen der 10 % quer orientierten Fasern ein
vereinfachtes, analytisches UD-Berechnungsmodell nach [15] verwendet.

Eine weitere Eingangsgrofe zur Berechnung der Hebelarmlange ist die ge-
schétzte kritische Last vor Rissbeginn PS¢, die ebenfalls nach der ASTM
D6671/6671M-06 zu berechnen ist. Eine GroRe, die bei dieser Berech-
nungsformel mit eingeht, ist die geschéatzte kritische Energiefreisetzungs-
rate GESt. Dieser Kennwerte wurden fir jedes G;; /G-Verhiltnis mittels der
Mischungsregel nach Gleichung (4.6) berechnet.

Gy

GII
68 = (1= ) Gre + 2t Gue (4.6

Die kritischen Energiefreisetzungsraten G;. und G, wurden hierbei aus
den vorherigen Untersuchungen nach den Abschnitten 4.4.2.1 und 4.4.2.2
ermittelt und verwendet. Das nicht vernachldssigbare Gewicht der Prifap-
paratur musste ebenfalls als weitere EingangsgréfRe zur Berechnung des
Hebelarms ¢ berlcksichtigt werden. Somit wurde neben dem Gewicht des
oberen Tragers F, auch der Schwerpunkt fir jedes G;;/G-Verhltnis be-

stimmt und die Messldnge ¢, abgeleitet.

Aufgrund der verschiedenen Hebelarmlangen zur Messung der Energiefrei-
setzungsrate unter variiertem G,;/G-Verhaltnis musste fir jede Konfigura-
tion die Maschinennachgiebigkeit separat bestimmt werden. Hierflr kam
eine Kalibrierprobe aus Stahl zum Einsatz. Diese wurde nach der Vorgabe
von [197] ausgelegt

Alle durch die vorherigen Untersuchungen bestimmten Kennwerte fir den
MMB-Prifaufbau sind nachfolgend in Tabelle 3 einzusehen.
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Tabelle 3: Kennwerte des MMB-Priifaufbaus [210]

Gu / G ¢ Cq Fy Cear Mg Csys

% mm mm | N mm/N N/mm mm/N
21 115,7 | 37 10,036 | 43610° 767 868 10°®
31 69,6 27 10,036 227 10° 838 966 10°®

44 51,9 24,7 | 10,036 | 16510° 1623 451 10°®

69 33,4 17,4 | 10,036 | 11010° 1945 404 10°®

Insgesamt wurden vier verschiedene Mode-I- zu Mode-II-Verhéltnisse ge-
wahlt, die in der ersten Spalte der Tabelle 3 einzusehen sind. Zuletzt wur-
den vor dem Prifbeginn alle Probenkdrper hinsichtlich ihrer Lange, Breite
und Dicke vermessen und — so wie auch schon bei den Mode-I-Versuchen
nach Abschnitt 4.4.2.1 — seitliche Markierungen angebracht, um den Riss-
verlauf quantifizieren zu konnen. Hierbei wurden die ersten finf Markie-
rungenin 1 mm Abstdanden ab der Rissinitiierung angebracht. Anschliefend
wurde das Markierungsintervall auf 5 mm bis zu einer maximalen Risslange

von 25 mm erhoht.

Nach dem Einspannen des Priifkorpers an den Scharnieren gemafR Abbil-
dung 4.5 wurde die Probe mit einer Vorkraft von 5 N beansprucht, um Setz-
verluste zu minimieren, und anschlieBend mit einer Traversengeschwindig-
keit von 4 mm/min belastet. Zeitgleich wurde fir die spatere Auswertung
ein kontinuierliches Kraft-Weg-Diagramm aufgezeichnet und der Rissfort-
schritt mit einem Digitalmikroskop beobachtet.

Auf Grundlage der KenngroRen des Versuchsaufbaus, der Probendaten
und der ermittelten Kraft-Weg-Diagramme konnten nach [197] die kriti-
schen Energiefreisetzungsraten G;. und Gy fur Mode-| beziehungsweise
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Mode-Il, die kritische Gesamtenergiefreisetzungsrate G, sowie das Ver-
haltnis G;; /G der Energiefreisetzungsrate G;; bei Mode-Il zur Gesamtener-
giefreisetzungsrate G berechnet werden.

4.4.3  Schadigung unter Zugbeanspruchung

Die Messungen des Schadigungsverhaltens unter Zugbeanspruchung wur-
den aufbauend auf den Zugversuchen gemald Abschnitt 4.3.2 durchgefihrt.
Untersucht wurden die Verbundplatten der drei verschiedenen Fertigungs-
prozesse mit den jeweils drei unterschiedlichen Faserorientierungen nach
Abschnitt 3.2. Hierfir wurde ebenfalls auf das Probenlayout entsprechend
Abschnitt 3.3.3 zurickgegriffen und Zugversuche mit Entlastungsphasen

durchgefihrt.
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Abbildung 4.6

Schematischer Zugversuchsverlauf mit Entlastungsphasen

Die erste Entlastungsphase E?! erfolgte bei diesen Untersuchungen bei &,
=0,2 %. Im weiteren Verlauf wurde jedoch nicht wie zuvor die Probe unter
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konstanter Traversengeschwindigkeit direkt bis zum Bruch belastet, son-
dern es wurden, wie in Abbildung 4.6 zu erkennen ist, Gber ein Dehnungs-
inkrement von 0,3 % Totaldehnung weitere Entlastungsphasen E? bis E™
nach demselben Schema wie zuvor abgefahren und die jeweilige Reststei-
figkeit bestimmt. Gegebenenfalls wurde bei Entlastungsphasen, bei denen
schon vor Erreichen des vierten und letzten Zyklus zwischen gy, 3¢, und
On,709% keine Veranderungen im Spannungs-Dehnungs-Diagramm zu er-
kennen waren, die Anzahl der Zyklen reduziert. Die Zugfestigkeit berech-
nete sich letztlich aus der maximal gemessenen Kraft und aus der vor je-
dem Versuch bestimmten Probenquerschnittsflache.

4.5 Mikrostrukturelle Untersuchungen

4.5.1 Lichtmikroskopische Untersuchungen

Zur qualitativen Beschreibung der Mikrostruktur der verschiedenen Ver-
bundwerkstoffe wurden lichtmikroskopische Untersuchungen in der Mate-
rialographie des IAM-WK unternommen. Im Fokus standen hierbei Aussa-
gen Uber die Verteilung der Porositat und der Faseranordnung nach der
Polymerisation der Matrix. Aus den Schliffbildern wurde somit die mittlere
Wellenldange der ondulierenden Fasern ausgemessen, die fur die spatere
analytische Modellierung benétigt wurde. Ebenfalls wurden Versagensana-
lysen an den Druckproben durchgefiihrt. Aufgrund der grofRen Unter-
schiede zwischen den Glasfasern und der Matrix hinsichtlich der Prédparati-
onsstrategie musste eine schrittweise Probenpraparation entwickelt wer-
den [196], damit eine gute Oberflachenqualitat erreicht werden konnte.
Anschliefend wurden fir die Untersuchungen der Probenschliffe Auflicht-
mikroskope verwendet. Der maximale VergroRerungsfaktor betrug 1000.

85



Experimentelle Durchfihrung

4.5.2  Elektronenmikroskopische Untersuchungen

Fir genauere Untersuchungen der Mikrostruktur wurde ein Rasterelektro-
nenmikroskop (REM) genutzt. Hierbei stand vor allem die Schadigungscha-
rakterisierung im Fokus der Betrachtung. Hierflir wurden die Bruchflachen
der unter Zugrichtung initiierten Schadigung begutachtet. Auch gaben die
REM-Aufnahmen Auskunft Gber die Rissausbreitung bei einer interlamina-
ren Schadigung unter Mode-I-, Mode-II- und Mixed-Mode-Beanspruchung.
Ebenfalls wurden die Push-Out-Proben begutachtet, um zu gewahrleisten,
dass der Versuch giltige Ergebnisse liefert, da sicherzustellen ist, dass nur
eine einzelne Faser herausgedriickt worden ist und nicht noch weitere
Grenzflachen an umliegenden Fasern geschadigt worden sind.

Fur alle Aufnahmen kam ein Rasterelektronenmikroskop vom Typ LEO EVO
50 zum Einsatz. Bevor eine Betrachtung der Proben im REM méglich war,
musste zunachst eine elektrische Leitfahigkeit der Probenoberflache si-
chergestellt werden. Hierflir wurden die Proben unmittelbar vor dem Ein-
bau in das REM mit Gold bedampft. Bei der Betrachtung wurden maximale
VergroRerungsfaktoren von 8000 eingestellt.
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5 Ergebnisse der mechanischen
Untersuchungen

Nachfolgend werden alle Ergebnisse der unter Kapitel 4 beschriebenen
Versuchsfihrungen dargestellt. Diese Ergebnisse bilden die Vergleichsbasis
flr die im Kapitel 6 analytisch berecheten mechanischen Kennwerte.

5.1 Grundcharakterisierung der
Verbundwerkstoffe

5.1.1 Dichte

Zunachst werden die Dichten der Ausgangskomponenten der Verbund-
werkstoffe betrachtet. Dafur wurden das duroplastische Matrixsystem des
KRTM- und des CRTM-Prozesses mit der Kennung Huntsmann 3585 und
das thermoplastische Gusspolyamid 6 des TRTM-Prozesses unverstarkt
nach Abschnitt 4.2.1 geprift. Auch die einzelnen Verstarkungsfasern wur-
den aus einer Gewebematte entnommen und deren Dichte ermittelt. Die
erhaltenen Dichten der verwendeten Einzelkomponenten sind in Tabelle 4
zu finden.

Tabelle 4: Dichte der Einzelkomponenten der Verbundwerkstoffe

Dichte [g/cm?] Mittelwert Standardabweichung
Huntsman 3585 1,188 0,001
Gusspolyamid 6 1,140 0,014
Verstarkungsfasern 2,599 0,024
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Die Matrixsysteme wurden hierbei als unverstarkte Platten, angelehnt an
die jeweiligen RTM-Prozesse mit entsprechenden Prozesszeiten und -tem-
peraturen, hergestellt. Auch wurden die jeweiligen Mischungsverhaltnisse
eingehalten. Diese Werte bilden eine wichtige Basis fir die spatere analy-
tische Modellierung. Zudem werden diese Materialkennwerte flr die Be-
stimmung des Faservolumengehaltes, der Porositdat und der Querkontrak-
tionszahlen herangezogen. Aufgrund der geringen Streuung kénnen nach-
folgend die entsprechenden Mittelwerte verwendet werden.

Die Kennwerte der stichprobenartig aus den Verbundplatten entnomme-
nen Proben sind in Tabelle 5 zu finden. Hierbei wird neben den unter-
schiedlichen Prozessen auch zwischen den beiden verschiedenen Platten-
architekturen gemaR Abschnitt 3.2 unterschieden.

Tabelle 5: Dichte der Verbundwerkstoffe

Dichte [g/cm?] 6x[0°] 3x[0°/90°]
Mittelwert | Stabw. | Mittelwert | Stabw.
KRTM 1,892 0,004 1,869 0,004
CRTM 1,860 0,019 1,859 0,007
TRTM 1,918 0,028 1,894 0,033

Auch hier fallen die Standardabweichungen gering aus, wobei festzustellen
ist, dass die im TRTM-Prozess hergestellten Verbunde eine tendenziell ho-
here Streuung der Dichtewerte aufzeigen. Die Standardabweichung ist auf
die praparationsbedingten Ungenauigkeiten an den Probenkanten, die
nicht gleichmaRige Verteilung der Porositat sowie auf einen schwankenden
Faservolumengehalt zwecks UnregelmaRigkeiten in der Plattendicke zu-
rickzufthren.
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5.1.2  Faservolumengehalt

Eine fur die spatere analytische Modellierung ebenfalls relevante GroRe
stellt der Faservolumengehalt in den verschiedenen Verbundwerkstoffen
dar. Auch hier wurden Stichproben aus den verschiedenen Verbundplat-
tenentnommen und nach 4.2.2 charakterisiert. Die Ergebnisse finden sich
in Tabelle 6.

Tabelle 6: Faservolumenanteil der Verbundwerkstoffe

Faservol. 6x[0°] 3x[0°/90°]

H [mm] @r [Vol-%] H [mm] @r [Vol-%]
KRTM 1,98 +0,08 | 49,6 +2,00 | 2,06 £0,01 | 47,6 0,23
CRTM 2,10 £+0,03 | 46,7 £0,67 | 2,08 +0,01 | 47,2 £0,23
TRTM 1,82 £+0,02 | 53,9+0,59 | 1,84+0,02 | 53,3 10,58

Neben den Faservolumenanteilen ¢ finden sich ebenfalls die Mittelwerte
samt Standardabweichung der jeweiligen Plattendicken H in der Ergebnis-
stabelle. Der Grund liegt darin, dass der Faservolumengehalt direkt aus der
Plattendicke errechnet wird und somit eine starke Abhéngigkeit des Faser-
volumengehaltes von der Plattendicke besteht. Dies zeigt sich vor allem
darin, dass bei diinneren Platten der Faservolumengehalt generell steigt.
Auch ist zu erkennen, dass bei einer groRReren Standardabweichung der
Plattendicke der Faservolumenanteil ebenfalls starkeren Streuungen un-
terliegt. Dies bedeutet allerdings auch, dass fir vereinzelte Versuchsfih-
rungen mittels einer Dickenbestimmung der Probe der exakte Faservolu-
menanteil separat ermittelt werden kann, was eine wichtige Vorausset-
zung flr den Abgleich der mechanischen Kennwerte mit der analytischen
Modellierung ist. Die Eingangsdaten der analytischen Modellierung wur-
den somit versuchsbezogen korrigiert. Bei keiner gesonderten Angabe
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Uber eine erneute Faservolumengehaltvermessung wurden die hier ge-
nannten Werte zugrunde gelegt.

5.1.3 Porositat

Die Ergebnisse der Porositatsbestimmung der untersuchten Verbundplat-
ten sind in Tabelle 7 zu finden. Als Proben wurden hierfur dieselben Pro-
benkorper wie zur Bestimmung des Faservolumengehaltes verwendet.

Tabelle 7: Porositat der verschiedenen Prozesse

Porositat [Vol-%] Mittelwert Standardabweichung
KRTM 1,26 1,06
CRTM 1,31 0,68
TRTM 3,71 1,40

Da das gewahlte Verfahren zur Bestimmung der Porositat gemaR Abschnitt
4.2.3 sehr sensibel auf eventuelle Messfehler bei der Bestimmung der ein-
zelnen Probengeometrien reagiert, unterliegen die gemessenen Werte ei-
ner relativ hohen Streuung. Auch die Tatsache, dass die Porositat nicht
gleichmalig Uber die gesamte Verbundplatte verteilt ist, tragt dazu bei. Bei
den verwendeten kleinen Probengeometrien und den zufdllig gewdhlten
Prufpunkten an den Verbundplatten ist dieser Effekt erwartungsgemaf
eingetroffen. Ziel dieser Messungen war es jedoch nicht, die Porositatsver-
teilung innerhalb der einzelnen Verbundplatten zu charakterisieren, son-
dern eine prozessbezogene mittlere Gesamtporositat zu bestimmen. Da-
her wurden die hier angegebenen Messwerte versuchsplattenunabhangig
aus allen Porositdtsmessungen eines Prozesses bestimmt. Im Weiteren
werden somit die Porositatswerte prozessbezogen angegeben und als Pro-
zessgrofle betrachtet. Fur die analytische Modellierung wird hierbei ledig-
lich auf die Mittelwerte zurlckgegriffen.
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5.2 Mechanische Charakterisierung

5.2.1  Zugversuche am Faserfilament

Zur Ermittlung der mechanischen Kennwerte der in den Verbundwerkstof-
fen verwendeten Glasfasern wurden die durchgefiihrten Zugversuche an
den einzelnen Filamenten hinsichtlich der Zugfestigkeit, der Steifigkeit und
der Bruchdehnung ausgewertet. Die Zugversuche wurden hierbei in vier
verschiedene Chargen unterteilt, abhangig von den verschiedenen Ein-
spannldngen. Die durch die sproden Glasfasern erwartungsgemaf hohen
Streuungen der mechanischen Kennwerte konnten in allen vier Chargen

beobachtet werden.

Zunachst wurde fiir jedes Faserfilament der zugehorige Durchmesser be-
stimmt. Dieser kann mittels der zuvor bestimmten Filamentfeinheit Tt und
der Faserdichte pr nach Gleichung (5.1) berechnet werden.

1 Tt

dp =2 |[— ——
F 7 pr 1000

(5.1)

Somit konnten die mittleren Faserdurchmesser jeder einzelnen Charge so-
wie der mittlere Faserdurchmesser aller gemessen Fasern bestimmt wer-
den. Bei der Bestimmung der mittleren Dehnungen, bei denen die Glasfila-
mente versagten, wurde mit gleicher Zuordnung gearbeitet.

Fur die Auswertung der Steifigkeitswerte wurde prifmaschinenbedingt
eine andere Auswertestrategie gewahlt. Da die Messung der Langenande-
rung der Glasfasern nicht mit einem taktilen Ansetzdehnungsmessers ge-
messen werden konnte, sondern lediglich Gber den Verfahrweg der Tra-
verse, musste die Maschinennachgiebigkeit nachtraglich von der gemesse-
nen Langenanderung abgezogen werden. Hierflr wurden die gemessenen
Gesamtnachgiebigkeiten Gber die Einspannldnge aufgetragen, wodurch
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ein linearer Zusammenhang zwischen den einzelnen Chargen sichtbar
wird. Auf dieser Geraden konnte anschliefend bei einer fiktiven Einspann-
lange von 0 mm die vorherrschende Maschinensteifigkeit abgelesen wer-
den, die bei jeder einzelnen Messung nachtraglich berlcksichtigt werden
wusste [211, 212]. Somit wurden flr jede einzelne Charge die Mittelwerte
samt der eingehenden Maschinensteifigkeit bestimmt. Der jedoch wichti-
gere Kennwert flr die Steifigkeit der verwendeten Glasfasern ist die korri-
gierte Steifigkeit aus allen gemessenen Fasern.

Tabelle 8: Mechanische Eigenschaften der Verstarkungsfasern

Einspannlange [mm]
20 40 60 80
9,8 9,2 9,4 9,3
+0,7 +0,7 +0,7 0,7
Gesamt 9,4 +£0,7
73,4 75,6 76,0 75,9
10,7 10,6 10,3 10,7

Faserdurchmesser [um]

Fasersteifigkeiten [GPa]

Steifigkeitskorrektur nach [211, 212] 76,6
Zugfestigkeit nach Weibull [MPa] 1681 | 1407 | 1120 992
Weibullmodul [-] 4,14 5,92 5,24 5,16

2,10 1,71 1,34 1,19
10,61 | £0,37 | 0,29 | #0,21
Gesamt 1,61 +0,54

Dehnung bei Bruch [%]

Aufgrund der groRRen Streuungen der Festigkeitswerte, die mafigeblich
durch die volumenbedingte Defektwahrscheinlichkeit beeinflusst werden,
wurde die statistische Auswertung nach Weibull verwendet [213, 214]. Da-
mit konnte zu jeder Charge nicht nur eine Zugfestigkeit nach Weibull ange-
geben werden, sondern auch der zugehérige Weibullmodul, der eine Aus-
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kunft Uber die Streuung der Zugfestigkeiten innerhalb der einzelnen Char-
gen gibt. Die somit ermittelten Faserkennwerte Steifigkeit, Zugfestigkeit,
Bruchdehnung und Faserdicke sind in Tabelle 8 einzusehen.

In besonderen MafRe ist hier der Zusammenhang der verschiedenen Faser-
zugfestigkeiten von der Einspannldnge zu beachten, der in Abbildung 5.1
separat dargestelltist. Diese Abnahme der Faserzugfestigkeit durch das zu-
nehmende belastete Volumen lasst auf eine tragenden Rolle auf die me-
chanischen Eigenschaften im Verbund schlieRen, da die Verbundzugfestig-
keit hauptsachlich auf die Zugfestigkeit der Verstarkungsphase zurtickzu-
flhren ist [2]. Durch unterschiedliche kritische Faserlangen liegen somit
unterschiedliche Faserfestigkeiten vor, bedingt durch das statistische Ver-
sagenskriterium nach Griffith [67].

2000 -
1800

—_ ]

& 1600 4

=3

S 1400 - °

X

2

w

8 1200 4

= L)

N 1000 °
800 T L] L) T

0 20 40 80 80
Faserlange [mm]
Abbildung 5.1

Abhangigkeit der nach Weibull ausgewerteten Faserzugfestigkeit von der Fa-
serlange
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5.2.2 Matrix

Als weitere wichtige EingangsgrofRen wurden die Matrixsysteme der unter-
schiedlichen Herstellungsverfahren als unverstarkte Versuchsplatte herge-
stellt und geprift. In den folgenden Abschnitten finden sich die Ergebnisse
der Zug- und Druckprifungen sowie die Ergebnisse der Bestimmung der
Querkontraktionszahl. Da bei KRTM und CRTM das gleiche Harzsystem mit
gleichem Mischungsverhiltnis sowie gleichen Prozesstemperaturen zum
Einsatz kommt, werden die Ergebnisse matrixbezogen dargestellt. Daher
stehen die Ergebnisse des duroplastischen Epoxidharzes ,Huntsman 3585
fir das Matrixsystem des KRTM- und des CRTM-Prozesses. Das thermo-
plastische ,,Gusspolyamid 6 ist das Matrixsystem des TRTM-Prozesses.

5.2.2.1  Zugversuche

Die Spannungs-Dehnungs-Verlaufe der getesteten Matrixsysteme zeigen
eine vollig unterschiedliche Charakteristik. Um dies zu veranschaulichen,
sind in Abbildung 5.2 fur die jeweils verwendeten Matrixsysteme charakte-
ristische Spannungs-Dehnungs-Verlaufe gegeben. Auffallend ist der groRe
Unterschied zwischen den jeweiligen Bruchdehnungen. Auch bei der Stei-
figkeit konnen Unterschiede beobachtet werden. Diese wurden durch eine
Entlastungsphase gemal Abschnitt 4.3.2 bei einer Totaldehnung von nur
0,2 % bestimmt und kdnnen somit wegen der hier gewahlten Achsenska-
lierung nicht optisch ermittelt werden. Daher sind die ermittelten mecha-
nischen KenngroRen Elastizitaitsmodul, Zugfestigkeit und Bruchdehnung
ebenfalls in Tabelle 9 angegeben.
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Tabelle 9: Zugeigenschaften der unverstarkten Matrix

Huntsman 3585 Gusspolyamid 6
Zugmodul [GPa] 4,12 +0,09 2,79 +0,07
Zugfestigkeit [MPa] 69 +1 68 +1
oy (£:=2,1 %) [MPa] 59,5 0,3 39,3£1,8
Bruchdehnung [%] 5,39 +1,52 31,79 +4,66
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Abbildung 5.2

Charakteristischer Zugspannungs-Dehnungs-Verlauf; Epoxidharz (Huntsman
3585) und Gusspolyamid 6

5.2.2.2 Druckversuche

Bei den durchgeflihrten Druckversuchen wurden ebenfalls die Spannungs-

Dehnungs-Verlaufe aufgezeichnet. Als Dehnung wird hierbei die mittlere

Stauchung verstanden. Diese ist der Mittelwert der zwei gemessenen Deh-

nungssignale, da bei dem Versuchsaufbau gemall Abschnitt 4.3.4 zwei ge-

genlberliegende Dehnungsaufnehmer aus Grinden der Knickiberwa-

chung zum Einsatz kamen. In der nachfolgenden Abbildung 5.3 sind cha-

rakteristische Spannungs-Stauchungs-Verlaufe des Epoxidharzes und des
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Gusspolyamid 6 gegeben. Auch hier zeigt sich eine vollig unterschiedliche
Charakteristik der mechanischen Eigenschaften. Fir beide Matrixmateria-
lien konnte — aufgrund von vorzeitigen Ausknicken der Proben — keine
Druckfestigkeit bestimmt werden. Daher wurden aus den Versuchen der
Druckmodul und eine Druckspannung bei Erreichen einer definierten
Durchbiegung ausgewertet.

90 -
80 4
70+ -
60 < -

50 7
' Huntsman 3585

40 4

~ T T T Gusspolyamid 6
ad 1 poly

Nennspannung [MPa]

20
104

0 1 L L]
0 5 10 15

Mittlere Stauchung [%]

Abbildung 5.3

Charakteristischer Druckspanungs-Dehnungs-Verlauf; Epoxidharz (Huntsman
3585) und Gusspolyamid 6

Wahrend der Druckmodul bei geringen Stauchungen direkt ausgewertet
werden kann, muss bei der Bestimmung einer versagenskritischen
Druckspannung der Matrix innerhalb eines Verbundwerkstoffes der Biege-
faktor b, nach [206] gemaR Gleichung (5.2) mitbericksichtigt werden.

Etp — €ta

b, =
Etp T Eta

<01 (5.2)

Hierbei wird der Biegefaktor b, als Betrag des Verhéltnisses zwischen den
beiden Dehnungsaufnehmern &, und &, definiert. Wahrend bei Verbund-
werkstoffen ein maximal zuldssiger Biegefaktor von 0,1 angegeben wird,
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konnte bei den unverstarkten Polymerproben bereits ab dem Erreichen ei-
nes Biegefaktors von 0,03 ein ziigiges Ausknicken beobachtet werden. So-
mit kann ab dieser Spannung nicht mehr von einer Stitzwirkung der Matrix
ausgegangen werden, weswegen die dort anliegende Spannung fir die
weitere Betrachtung der Druckeigenschaften —gerade bei der analytischen
Modellierung — als Druckfestigkeit der unverstarkten Matrix gewahlt wird.
Die gemessenen Maximalspannungen wurden daher in der Auswertung
der Ergebnisse nicht weiter betrachtet.

Tabelle 10: Druckeigenschaften der unverstarkten Matrix

Huntsman 3585 Gusspolyamid 6
Druckmodul [GPa] 3,31 40,02 2,81 +0,07
Druckfestigkeit [MPa] 81+3 60 +2
bei b, =0,03

Die mechanischen Druckeigenschaften der beiden unverstarkten Mat-
rixmaterialien finden sich in Tabelle 10. Eine Bruchdehnung konnte aus den
genannten Griinden nicht ermittelt werden.

5.2.2.3  Bestimmung der Querkontraktionszahl

Die Querkontraktionszahl der unverstarkten Matrixmaterialen wurde auf
Grundlage der nach Abschnitt 4.3.3 ermittelten Schallgeschwindigkeiten
bestimmt. Da makroskopisch betrachtet viele Polymere isotrop sind [215]
und dies auch in den Untersuchungen der Zug- und Druckeigenschaften,
die bewusst unter verschiedenen Orientierungen gemessen wurden, der in
dieser Arbeit verwendeten Matrixmaterialien ersichtlich wurde, wurden
die Querkontraktionszahlen unter der Annahme einer vollstandigen Isotro-
pie ermittelt. Zur Berechnung der Querkontraktionszahl mussten zundchst
die einzelnen elastischen Konstanten ausgehend von den ermittelten
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Schallgeschwindigkeiten berechnet werden. Dies erforderte ein Koordina-
tensystem, das wie folgt nach Abbildung 5.4 definiert wurde.

[001]

[010]
o

Abbildung 5.4

Koordinatensystem der UPS-Proben

Zur Berechnung der elastischen Konstanten C;; wurde auf die Gleichungen
nach [216] zurlckgegriffen, die abhangig von der Ausbreitungsrichtung k’,
der Polarisationsrichtung p und der Ausbreitungsgeschwindigkeit v sind.
Die Gleichungen sind in Tabelle 11 zu finden. Die Dichte p bezieht sich hier-
bei auf den jeweiligen untersuchten Werkstoff und kann aus dem Ergeb-
nisteil 5.1.1 (Tabelle 4) entnommen werden.
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Tabelle 11: Berechnung der elastischen Konstanten fiir isotrope Werkstoffe

Wellenart k' P v Elastische Konstante C;;
longitudinal [100] [100] U1 | Cii=p-U4
longitudinal [010] [010] Uy, | Cpp =p-U2
longitudinal [001] [001] Uss | C33=p- U2
transversal [010] [001] Uys | Coa=p U2 =p-UZ
transversal [001] [010] Us, | Coa=p-U2=p-UZ
transversal [100] [001] Us | Cs=p-Ui=p-U%
transversal [001] [100] Uy, | Cs=p-Ui=p-UZ
transversal [100] [010] U, | Cos=p-Us=p-UZ
transversal [010] [100] Uy | Coo=p-Us=p-U%

Die Besonderheit eines vollstandig isotropen Werkstoffes ldsst weitere
Vereinfachungen zu. So ist anzunehmen, dass die Ausbreitungsgeschwin-
digkeiten innerhalb eines isotropen Volumens richtungsunabhdngig sind.
Diese Annahme gilt sowohl fir longitudinale als auch fiir transversale Wel-
lenarten. Daher gilt im Folgenden:

U1 = Uz = Uss (5.3)
Uiy = Uy = Uyz = Uy = Upz = Uy (5.4)
Auf Grundlage der in Tabelle 11 eingefihrten elastischen Konstanten lasst

sich aus Gleichung (5.3) und (5.4) folgender Zusammenhang fir die elasti-
schen Konstanten herleiten:

Ci1 = Gy = C53 (5.5)

Cas = Cs5 = Cgg (5.6)
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Zur vollstandigen Bestimmung der Steifigkeitsmatrix, die notwendig zur Be-
rechnung der Querkontraktionszahl ist, werden noch die Dehnungs-Quer-
dehnungs-Kopplungen bendtigt. Diese berechnen sich innerhalb eines iso-
tropen Volumens nach Berthelot [187] zu

Ciz = €y = Ci3 = (31 = (3 = G35 = (11 — 204y (5.7)

wobei zu beachten ist, dass auch hier aufgrund der Isotropie und der Sym-
metrie der Steifigkeitsmatrix die Konstanten der Dehnung-Querdehnungs-
Kopplung alle gleich sind. Ausgehend von den elastischen Konstanten aus
den Gleichungen (5.5), (5.6), (5.7) sowie aus der Tabelle 11 kann anschlie-
Rend, ebenfalls nach [187], die Querkontraktionszahl v eines isotropen
Werkstoffes nach Gleichung (5.8) berechnet werden.

po (5.8)
2(C1z + Cya)

Die nach Abschnitt 4.3.3 ermittelten richtungsunabhangigen Ausbreitungs-
geschwindigkeiten mit longitudinaler und transversaler Wellenart wurden
fir die beschriebene Ermittlung der Querkontraktionszahl fir jede Probe
gemittelt und als Schallgeschwindigkeiten Uy und Uy, klassifiziert. Die Mit-
telwerte der so berechneten Querkontraktionszahlen sind in der nachfol-
genden Tabelle 12 dargestellt.

Tabelle 12: Querkontraktionszahlen der unverstédrkten Matrix

Huntsman 3585 Gusspolyamid 6
Querkontraktionszahl v [-] 0,361 0,003 0,388 +0,005
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5.2.3 RTM-Verbunde

Die Ergebnisse dieses Abschnitts bilden die Basis fir den Abgleich mit der
spateren analytischen Modellierung gemalR Abschnitt 6.1. Nachfolgend
werden die Ergebnisse der Verbundwerkstoffe unter Zug-, Druck- und Bie-
gebeanspruchung betrachtet. Aufgrund der in Abschnitt 3.2 beschriebenen
Faserarchitekturen wurden unter allen Belastungsarten Messungen mit
verschiedenen Faseranteilen in Belastungsrichtung durchgefihrt. Somit
beschreiben Messergebnisse mit der Kennung ,90 %“ Proben, bei denen
90 % der Verstarkungsfasern entlang der Belastung orientiert sind. Folglich
liegen bei Messergebnissen mit der Kennung ,50 %“ und ,10 %“ nur 50 %

bzw. 10 % der Fasern entlang der Biegelinie.

5.2.3.1  Zugeigenschaften

Bei der Betrachtung der Zugeigenschaften ist zu beachten, dass die Kenn-
werte der elastischen Eigenschaften und die Kennwerte der Versagens-
grenzen aus zwei unterschiedlichen Chargen stammen. Die elastischen Ei-
genschaften wurden hierbei aus den Versuchen nach den Abschnitten
4.3.2 und 4.3.3 ermittelt. Die KenngrofRen bei Probenbruch wurden im Rah-
men der Messungen zur Ermittlung der Steifigkeitsdegradation nach Ab-
schnitt 4.4.3 erhalten. Da der Faservolumengehalt der einzelnen Chargen
jedoch nicht konstant ist, wird dieser bei allen Ergebnissen zusatzlich mit
angegeben.
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KRTM

90%

== =" 50%

Nennspannung [MPa]

0,00 o,f)s o,'10
Totaldehnung [%]

Abbildung 5.5

Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Kurven des KRTM-Prozesses mit 90 %,
50 % und 10 % der Fasern in Belastungsrichtung

In Abbildung 5.5 sind exemplarische Spannungs-Dehnungs-Kurven der rein
elastischen Belastung dreier KRTM-Proben mit unterschiedlicher Faserar-
chitektur im Zugversuch zu erkennen. Durch die vollstdndig reversiblen
Dehnungen ist die rein elastische Deformation der Proben gut zu erkennen.
In Tabelle 13 sind die Ergebnisse der untersuchten KRTM-Proben zu finden.
Hierbei sind im oberen Bereich die Ergebnisse der elastischen Belastung
und im unteren Bereich die Kennwerte bei Probenbruch gegeben.
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Tabelle 13: Zugeigenschaften des KRTM-Prozesses

KRTM

Fasern in Zugrichtung 10% 50% 90%
Kennwerte aus der elastischen Probenprifung

Faservolumengehalt [Vol-%]| 46,4 0,3 47,6 £0,0 50,8 +0,4

Steifigkeit [GPa] 14,3 +0,2 26,4 0,1 39,510,1

Querkontraktionszahl [-] 0,10+0,02 | 0,17+0,01 | 0,25+0,01

Kennwerte aus der Schadigungsprifung
Faservolumengehalt [Vol-%]| 48,7 £1,3 47,5 +0,2 45,2 +0,3
Zugfestigkeit [MPa] 68 +2 409 %15 743 +17
Dehnung bei Bruch [%] 1,03+0,17 | 1,96 40,22 | 2,22 +0,05

In Tabelle 14 sind dieselben Ergebnisse fiir den CRTM-Prozess aufgetragen.

Tabelle 14: Zugeigenschaften des CRTM-Prozesses

CRTM

Fasern in Zugrichtung 10% 50% 90%
Kennwerte aus der elastischen Probenprifung

Faservolumengehalt [Vol-%]| 46,3 £0,2 47,2 £0,3 47,5 10,1

Steifigkeit [GPa] 14,2 +0,1 26,0 0,2 37,4 10,0

Querkontraktionszahl [-] 0,11 +0,02 | 0,14 +0,02 0,3 +0,03

Kennwerte aus der Schadigungsprifung
Faservolumengehalt [Vol-%]| 47,1 0,1 47,1 40,3 45,2 0,3
Zugfestigkeit [MPa] 64 +4 365 +40 747 £18
Dehnung bei Bruch [%] 0,95+0,09 | 1,88+0,26 | 2,19 0,08

Die Ergebnisse fir den TRTM-Prozess sind in Tabelle 15 zu finden.
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Tabelle 15: Zugeigenschaften des TRTM-Prozesses

TRTM
Fasern in Zugrichtung 10% 50% 90%

Kennwerte aus der elastischen Probenprifung
Faservolumengehalt [Vol-%]] 54,0 £0,3 54,0 0,2 54,2 +0,0
Steifigkeit [GPa] 8,610,1 24,9 £0,2 41,5 0,3
Querkontraktionszahl [-] 0,02 +0,01 | 0,06 £0,02 | 0,16 £0,03

Kennwerte aus der Schadigungspriifung
Faservolumengehalt [Vol-%]|] 54,3 +0,5 54,7 0,3 51,8 0,7
Zugfestigkeit [MPa] 7245 439 11 759 +20
Dehnung bei Bruch [%] 1,58+0,10 | 2,07 40,13 | 2,01+0,12

5.2.3.2  Druckeigenschaften

Zur Ubersicht der Ergebnisse der unterschiedlichen Druckversuche werden
die einzelnen Versuchskurven in Spannungs-Stauchungs-Diagrammen dar-
gestellt. Diese Versuchskurven sind in Abbildung 5.6 zu erkennen. Aufge-
tragen wird in allen Diagrammen die Drucknennspannung tber die mittlere
Totalstauchung, die als Mittelwert der beiden Ansetzdehnungsaufnehmer
errechnet wurde. Hierbei wurden jeweils die Versuchskurven der unter-
schiedlichen Prozesse in ein separates Diagramm gezeichnet. Dadurch wird
zunachst der Einfluss der verschiedenen Faserorientierungen innerhalb ei-
nes Prozesses ersichtlich. Die Prozentzahlen der Legende beschreiben, un-
abhangig vom Gesamtfaservolumenanteil, welcher Anteil der im Proben-
korper befindlichen Fasern sich in Belastungsrichtung befindet. Generell
zeigt sich bei den verschiedenen Auftragungen die hohe Reproduzierbar-
keit innerhalb der einzelnen Versuchschargen aufgrund der geringen Ab-
weichungen bei den maximalen Druckspannungen und den Stauchungen
bei Bruch. Vereinzelte Abweichungen bei der maximalen Stauchung bei
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Bruch konnen durch ein Rutschen eines Ansetzdehnungsaufnehmers bei

Stauchungen & 4 > 1 % erklart werden.
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Spannungs-Stauchungs-Diagramme der Druckversuche an den Versuchsplat-

ten aller Prozesse mit jeweils 90 %, 50 % und 10 % der Fasern in Belastungs-

richtung

Unabhéngig vom Herstellungsprozess zeigt sich erwartungsgemal, dass

die hochsten Drucksteifigkeiten und Druckfestigkeiten mit den Proben er-

reicht wurden, bei denen die Hauptfaserrichtung entlang der Belastungs-

richtung liegt. Diese Versuchskurven besitzen die grofSten Steigungen und

es werden die hochsten Druckspannungen erreicht. Dahingegen sind bei

allen Versuchsreihen vergleichbare maximale Stauchungen von ca. 1,6 bis

2,0 % erreicht worden. Einzig bei den TRTM-Proben, die einen Faseranteil
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von 50 % und 90 % in Belastungsrichtung besitzen, ist die maximale Stau-
chungen auf ca. 1,3 % reduziert worden. Zur besseren Ubersicht tiber die
ermittelten mechanischen Materialeigenschaften unter Druckbeanspru-
chung werden die charakteristischen Kennwerte in den nachfolgenden Ta-
bellen 16, 17 und 18 als Zahlenwerte mit entsprechender Standardabwei-

chung dargestellt.

Tabelle 16: Druckeigenschaften des KRTM-Prozesses [217]

KRTM
Fasern in Druckrichtung 10% 50% 90%
Faservolumengehalt [Vol-%]] 49,6 £0,2 47,9 +0,0 49,2 +0,1
Drucksteifigkeit [GPa] 14,3 40,2 25,7 +0,8 37,0 40,6
Druckfestigkeit [MPa] 167 £7 444 +19 617 +42
Stauchung bei Bruch [%] 1,84 +0,14 | 2,00+0,05 | 1,84 +0,28

Tabelle 17: Druckeigenschaften des CRTM-Prozesses [217]

CRTM
Fasern in Druckrichtung 10% 50% 90%
Faservolumengehalt [Vol-%]| 46,1 £0,5 47,2 £0,2 46,4 £0,6
Drucksteifigkeit [GPa] 14,1 +0,8 25,2 +0,4 34,9 +0,5
Druckfestigkeit [MPa] 168 +17 432 +14 592 +45
Stauchung bei Bruch [%] 1,84+0,08 | 1,98+0,14 | 1,83+0,13
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Tabelle 18: Druckeigenschaften des TRTM-Prozesses [217]

TRTM
Fasern in Druckrichtung 10% 50% 90%
Faservolumengehalt [Vol-%]] 52,6 +0,2 52,6 +0,3 53,6 +0,5
Drucksteifigkeit [GPa] 7,6 +0,4 22,2 +0,9 38,6 +1,3
Druckfestigkeit [MPa] 96 +7 212 %3 463 +29
Stauchung bei Bruch [%] 1,59+0,08 | 1,07 +0,07 | 1,22 +0,09

5.2.3.3  Drei-Punkt-Biegeversuche

Bei den Drei-Punkt-Biegeversuchen wurden zunachst Kraft-Weg-Dia-
gramme der einzelnen Versuchsproben aufgenommen und den jeweiligen
Prozessen zugeordnet. Wie bereits in der experimentellen Durchfihrungin
Abschnitt4.3.5 beschrieben, wurde aufgrund des asymmetrischen Faserla-
genaufbaus der 3x[0°/90°] Versuchsplatten gemaR Abschnitt 3.2 zwischen
vier verschiedenen Faserkonfigurationen unterschieden. Bei den Versuchs-
platten mit 50 % der Fasern in Belastungsrichtung wurden somit, wie in
Abbildung 5.6 schematisch dargestellt, zwei verschiedene Laminatschich-
tungen betrachtet und in den Ergebnissen dargestellt.

Layer mit 10 % Fasern entlang der Biegelinie
Layer mit 90 % Fasern entlang der Biegelinie

vF
D

%%

50 %** 7

50 %*
Abbildung 5.7
Unterschiedliche Belastungsart bei 50 % der Fasern entlang der Biegelinie

Der Unterschied zwischen den ,,50 %*“- und den ,,50 %**“-Proben begriin-

det sich rein Uber die Schichtungsreihenfolge der einzelnen Fasermatten.
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Fir eine bessere Ubersicht werden in den verschiedenen Kraft-Weg-Dia-
grammen der einzelnen Prozesse die Mittelwertverlaufe der einzelnen Ver-
suchskurven einer Probencharge abgebildet. Diese Verldufe sind in Abbil-
dung 5.8 dargestellt. Die Durchbiegung ist hierbei das Wegsignal des Deh-
nungsaufnehmers unter der Druckfinne.
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Abbildung 5.8

Gemittelte Kraft-Weg-Diagramme der Drei-Punkt-Biegeversuche

Zu beachten gilt jedoch, dass ein direkter Vergleich zwischen den verschie-
denen Prozessen und den jeweiligen Faserorientierungen nicht moglich ist,
da auch hier die Probenchargen unterschiedliche Dicken aufweisen. Daher
mussen die ermittelten homogenisierten Biegesteifigkeiten Epjegyng Stets
zusammen mit den Probendicken Hgiegung Und dem daraus resultierenden
Faservolumengehalt ¢y angegeben werden. Eine Betrachtung der anlie-
genden Randfaserspannungen oy gestaltet sich ebenfalls als schwierig und
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unprazise, durch die stark anisotropen Schichtverbunde, wodurch die an-

gegebene Werte nur als Tendenzen angesehen werden.

Eine Ubersicht (iber die Ergebnisse findet sich in den Tabellen 19, 20 und

21. Zuséatzlich sind ebenfalls die maximale Kraft F,,4, und die Durchbiegung

beim Bruch 6gycn in den Ergebnistabellen aufgefihrt.

Tabelle 19: Biegeeigenschaften des KRTM-Prozesses

KRTM
Fasern entlang der
Biegelinie 10% 50%* 50%** 90%
Hpicgung [Mmm] 1,95 +0,02 | 2,06 £0,01 | 2,07 £0,02 | 1,93 £0,01
@r [Vol-%] 50,3+0,5 | 47,7 +0,2 | 47,3+0,3 | 50,8 £0,2
Epiegung [GPa] 13,8 +0,3 | 23,4+0,5 | 22,540,3 | 34,4+0,3
Frax [N] 138 43 696 +7 632 £7 908 +53
gy [MPa] 145 +4 659 +8 590 +6 978 £56
Spruch [MM] 2,36 +0,08 | 4,72 +0,07 | 4,69 0,07 | 4,63 +0,11

Tabelle 20: Biegeeigenschaften des CRTM-Prozesses

CRTM
Fasern entlang der
Biegelinie 10% 50%* 50%** 90%
Hgiegung [mm] 2,13 +0,03|2,08 £0,01 | 2,09 £0,01 | 2,09 +0,01
@r [Vol-%] 46 10,6 | 47,2+0,2 | 47,040,2 | 47,1+0,1
Egiegung [GPa] 14,2+0,3 | 23,340,2 | 21,940,6 | 32,310,5
Fpax IN] 172 +12 701 +7 637 £8 912 +38
gy [MPa] 152 +7 648 +9 588 +12 | 842 436
Spruch [mm] 2,16 +0,20 | 5,00 £0,82 | 4,45 +0,27 | 4,04 £0,10
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Tabelle 21: Biegeeigenschaften des TRTM-Prozesses

TRTM
Fasern entlang der
Biegelinie 10% 50%* 50%** 90%
Hpjiegung [Mmm] 1,85 +0,01| 1,83 +0,01 | 1,86 +0,02 1,82 +0,02
@ [Vol-%] 53,0£0,2 | 53,8+0,2 | 52,7+0,6 | 54,1+0,6
Egiegung [GPa] 59+0,3 | 20,2+0,1 | 20,6 +0,9 | 36,5+0,6
Frax [N] 101 +0 308 +22 396 +24 | 699 +66
oy [MPa] 118 +1 37024 | 457 +32 | 855187
Sgruch [mm] 3,74 0,35 | 4,09 +0,59 | 4,87 0,21 |4,16 +0,31

53 Schadigungsentwicklung von RTM-

Verbunden

Bei der Betrachtung der Schadigungsentwicklung der verschiedenen RTM-
Verbundplatten wird das Versagen auf unterschiedlichen GréRenskalen
betrachtet. Hierbei wird das Versagen zunachst auf der Mikroebene tber
die Ermittlung der Grenzflachenschadigung zwischen Verstarkungsfaser
und Matrix betrachtet. Im darauffolgenden Abschnitt werden die Ergeb-
nisse der interlaminaren Schadigung zwischen den einzelnen Faserlagen
dargestellt. Abschliefend folgt die Begutachtung der makroskopischen
Schadigung im Zugversuch.

5.3.1  Grenzflachenschadigung der Verbundwerkstoffe

Im Rahmen dieser Arbeit stellt die Charakterisierung der Grenzflachenei-
genschaften zwischen den Fasern und der Matrix die kleinste Skala zur Be-
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wertung der Schadigungscharakteristik der betrachteten Verbundwerk-
stoffe dar. Hierzu wurden die in Abschnitt 4.4.1 bereits beschriebenen
Push-Out-Versuche durchgefihrt.

Aufgrund der grol3en Streuungen der Ergebnisse wurden zur besseren Be-
urteilung der durchgefiihrten Push-Out Tests alle giiltigen Versuche in funf
charakteristische Kurventypen unterteilt, die in Abbildung 5.9 zu erkennen
sind. Es sei angemerkt, dass aus diesen Verlaufen nicht direkt auf die
Grenzflachenscherfestigkeit geschlossen werden kann, da der jeweilige Fa-
serdurchmesser und die Probendicke nicht angegeben ist, um die Mantel-
flache zu berechnen.

Typ | vorher nachher
160 4 Typ 1
120 -
z
£ S T
= god yp 2
© Typ 4
g Z Typ 3
40 -
Typ 5
0 T T T T T
0 2 4 6 8 10
Eindringtiefe [pm]
Abbildung 5.9

Push-Out-Verldufe (links); Faserstirnflache vor und nach dem Push-Out-Test
(rechts)

Push-Out-Versuche, die in Form vom Kurventyp 1 verlaufen sind, kénnen
zunachst als ,idealer” Push-Out-Versuchsablauf nach [218] angenommen
werden. Durch Setzverluste in der Einspannung steigt die Kraft bis ca.
25 mN linear an, bis die Probe vollstandig auf der Auflage aufliegt. Anschlie-
Rend folgt die eigentliche elastische Verformung der Probe, was durch ei-
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nen steileren linearen Kraftanstieg erkennbar ist. Diesem linearen Kraftan-
stieg folgt ein nichtlinearer Bereich, hervorgerufen durch lokales Debon-
ding [79]. Dieser flieRende Ubergang zwischen dem elastischen Bereich
und lokalem Debonding ist laut [101] ein Indikator fir einen Rissbeginn an
der Grenzflache an der Probenunterseite, was ebenfalls auf das groRe Ver-
haltnis der Fasersteifigkeit und der Matrixsteifigkeit von ca. 20:1 zurlickzu-
flhren ist. Das generell kleine Verhaltnis von Probendicke und Lochdurch-
messer der Grundplatte fordern zusatzlich den Rissbeginn an der Unter-
seite [103]. Das Debonding setzt sich anschlieBend mit stabilem
Risswachstum entlang der Grenzflache in Richtung oberes Faserende fort
[111]. Bei Erreichen der kritischen Risslange wird die verbliebene Scherfes-
tigkeit Uberschritten, was zu einem instabilen Risswachstum fihrt und die
Faser vollstandig von der Matrix 16st [101]. Dies hat einen sprunghaften
Spannungsabfall zur Folge, der deutlich beim Kurvenverlauf vom Typ 1 zu
erkennen ist. Die verbleibende Kraft ist, um die Faser weiter aus der Matrix
zu driicken, auf die verbleibene Reibung zwischen den Verbundkomponen-
ten zurtickzufihren. Die lineare Abnahme der Kraft ist daher durch die ste-
tig geringer werdende Kontaktflache zu begriinden [219]. Bei der Betrach-
tung der zugehorigen Faserstirnflache vor und nach dem Push-Out-Test er-
scheint diese nach der Versuchsfihrung dunkel. In [220] wird dies als ein
Auftreten eines Faserbruchs beschrieben, dersich folglich wahrend des
Push-Out-Tests zugetragen haben muss. Zusatzlich ist zu beobachten, dass
ein solcher Verlauf zunehmend bei dickeren Push-Out-Proben und somit
bei hoheren Kontaktkraften an der Indenterspitze auftritt. Da allerdings auf
den Rickseiten solcher Proben ein Ausdriicken der Fasern zu erkennen
war, kann ein solcher Versuchsablauf als glltig angesehen werden.

Der Kurvenverlauf vom Typ 2 zeichnet sich zunachst ebenfalls durch einen
Bereich mit Setzverlusten und einen anschlieRenden elastischen Bereich
aus. Der spater einsetzende Kraftabfall geschieht allerdings nicht abrupt
wie beim Versuchsverlauf nach Typ 1. Vielmehr sinkt die Kraft mit konstan-
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ter Steigung und kleinen Kraftspriingen. Dies deutet auf ein stabiles Riss-
wachstum bis zum vollstandigen Debonding hin. Auch hier ist ein Faser-
bruch an der Stirnseite zu erkennen.

Dass das Brechen der Fasern nicht allein auf die Maximalkraft zurtckzufuh-
ren ist, zeigt der Kurvenverlauf nach Typ 3. Nach vergleichbarer Last, wie
beim Typ 2-Verlauf, ist die Faser nicht beschadigt, was durch den Durch-
leuchtungstest gut sichtbar wird. Jedoch ist beim Kraft-Eindringtiefen-Ver-
lauf ein Knick nach dem elastischen Bereich bei ca. 100 mN zu beobachten.
Ab diesem Punkt nimmt die Kraft mit geringerer Steigung bis zur Maximal-
kraft weiter zu. Anders als das bei glasfaserverstarkten Polymeren bliche
Debonding von der Unterseite der Probe liegt beim Kurvenverlauf nach Typ
3 mit grolRer Wahrscheinlichkeit ein Top-Debonding von der Oberseite vor
[101]. Somit wird durch die Verlagerung der Spannungsmaxima von Scher-
und Radialspannung an die Rissspitze die Stirnflache lokal entlastet [221,
222].

Beim Kurventyp 4 steigt die Kraft bis zum Maximalwert gemalt dem Verlauf
nach Typ 1. AnschlieRend stellt sich ein Kraftplateau mit nur geringer An-
derung des Kraftsignals ein. In diesem ca. 1 bis 2 um langen Bereich ist ein
stabiles Risswachstum zu erwarten, bis die Kraft anschlieBend wieder ab-
fallt. Aufgrund der geringeren Probendicken dieser Versuchsverlaufe sind
die Krafte sichtbar geringer, weshalb keine Faserschadigungen zu erkennen
sind.

Der letzte zu beschreibende Kurvenverlauf Typ 5 konnte vermehrt bei be-
sonders diinnen Proben beobachtet werden. Die Maximalkrafte sind ent-
sprechend gering und es ist durchgdngig ein stabiles Risswachstum zu er-
kennen. Allerdings ist kein Plateau, wie bei Typ 4, nach Erreichen der Ma-
ximalkraft zu erkennen, sondern eine stetige Abnahme des Kraftsignals,
was, anders als bei Typ 4, auf eine weiterhin stabile Rissausbreitung schlie-
Ren lasst. Auch hier konnte keine Faserschadigung beobachtet werden.
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Versuche, bei denen kein eindeutiger Kraftabfall im Kraft-Eindringtiefen-
Verlauf und/oder kein Ausdruck der Faser an der Probenunterseite ermit-
telt werden konnte, wurden als ungultig deklariert und folglich nicht fir die
Auswertung herangezogen. Der prozentuale Anteil der verschiedenen Kur-
ventypen 1 — 5 ist fir die jeweiligen Prozesse in Tabelle 22 zu finden.

Tabelle 22: Prozentualer Anteil der verschiedenen Kurventypen

Kurvenverlauf 1 2 3 4 5

KRTM 19 % 26 % 28 % 19% 9%
CRTM 8% 18% 38 % 30% 8%
TRTM 3% 14 % 6 % 22% 56 %

Die geometrieunbehaftete Grenzflachenscherfestigkeit T wurde anschlie-
Rend aus den aufgenommenen Kraft-Eindringungsverldufen bestimmt.
Hierzu wurde die zuvor bestimmte Probendicke B des Dinnschliffs gemal
Abschnitt 3.3.6 und der zu jeder Messung bestimmte Faserdurchmesser dg
verwendet. Durch Ermittlung der Maximalkraft F,,, aus den jeweiligen
Verlaufen wurde die Grenzflachenscherfestigkeit T nach Gleichung (5.9)
berechnet [99].

Fmax
t= mdp B (59)

Die darUber erhaltenen mittleren Grenzflachenscherfestigkeiten der ver-
schiedenen RTM-Prozesse sind in Tabelle 23 bis Tabelle 25 zusammenge-

fasst.
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Tabelle 23: Grenzflachenscherfestigkeiten der KRTM-Verbundplatten

Prozess KRTM Anzahl der Dicke B | Grenzflachenscher-
Versuche [um] festigkeit T [MPa]
Dunnschliff 1 [223] 23 58 78,2 £12,6
Dunnschliff 2 10 44 73,5 18,6
Dunnschliff 3 10 50 84,7 £9,1
Gesamt 43 - 78,8

Jeder RTM-Prozess wurde hierbei anhand von drei verschiedenen Dinn-
schliffen charakterisiert, um dem Einfluss der Probengeometrie entgegen-
zuwirken. Aus den jeweiligen Mittelwerten der einzelnen Proben wurde
abschlieRend ein reprasentativer Mittelwert der Grenzflachenscherfestig-
keit fr jeden Prozess errechnet. Dieser wird spater als EingangsgrofRe fur
die analytische Modellierung herangezogen.

Tabelle 24: Grenzflachenscherfestigkeiten der CRTM-Verbundplatten

Prozess CRTM Anzahl der Dicke B | Grenzflachenscher-
Versuche [um] festigkeit T [MPa]
Dinnschliff 1 [223] 20 51 80,5+11,7
Dunnschliff 2 10 60 72,1 5,4
Dinnschliff 3 10 46,5 81,3+7,6
Gesamt 40 - 77,9

Die Versuchsergebnisse selbst unterliegen bei allen Prozessen einer relativ
hohen Streuung, was der Standardabweichung zu entnehmen ist. Diese
Streuung ist mitunter unterschiedlichen Versagensmechanismen zuzu-
schreiben, die innerhalb der Prifungen eines Prozesses beobachtet wer-
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den konnten. Diese Versagensmechanismen kdnnen in den zuvor darge-
stellten charakteristischen Kraft-Eindringverldufen der verschiedenen
RTM-Prozesse detektiert und zugeordnet werden.

Tabelle 25: Grenzflachenscherfestigkeiten der TRTM-Verbundplatten

Prozess TRTM Anzahl der Dicke B | Grenzflachenscher-
Versuche [um] festigkeit T [MPa]
Dunnschliff 1 [223] 16 90 20,4 +£10,3
Dunnschliff 2 10 41,5 33,6 £8,3
Dinnschliff 3 10 47,5 27,6 16,5
Gesamt 36 - 27,2

5.3.2 Interlaminare Schadigung in Verbunden

Die Ergebnisse der interlaminaren Schadigung sind in den folgenden Ab-
schnitten nach den verschiedenen Belastungsmodi unterteilt. Dabei ist zu
beachten, dass in der spateren Betrachtung der Mixed-Mode-Versuche
auch auf die Ergebnisse der Mode-I- und Mode-lI-Beanspruchungen aus-
zugsweise zurlckgegriffen werden muss.

5.3.2.1  Ergebnisse der Risszdhigkeitsuntersuchungen unter Mode-I-
Beanspruchung

Zunachst werden die Ergebnisse der verschiedenen RTM-Prozesse unter
reiner Mode-I-Beanspruchung angezeigt. Als mechanische KenngréRen
wird hierbei die kritische Energiefreisetzungsrate G;. bestimmt. Dieser
Wert beschreibt die freigesetzte Energie, bezogen auf die Flache, die die
Rissfront wahrend der ausgewerteten Belastung zurlickgelegt hat.
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Eine Ubersicht Uber die ermittelten prozessabhangigen mittleren Energie-
freisetzungsraten G,;. samt Standardabweichung und die zugehorigen Riss-
langenanderungen findet sich in Tabelle 26.

Tabelle 26: Mittlere Energiefreisetzungsrate unter Mode-| [210]

Prozess Mode-| Energiefreisetzungsrate Gy, Risslange Aa
U/m?] [mm]
KRTM 397 103 48,1+11,1
CRTM 427 £128 50,8 £11,4
TRTM 9297 +£1207 16,3 £10,3

5.3.2.2  Ergebnisse der Risszdhigkeitsuntersuchungen unter Mode-II-
Beanspruchung

Unter reiner Mode-II-Beanspruchung kann die kritische Energiefreiset-
zungsrate Gy bestimmt werden. Hierzu werden wie in Abschnitt 4.4.2.2
beschrieben die Probenkdrper auf Biegung beansprucht. Wahrend der Prii-
fung werden die Kraft-Traversenweg-Verlaufe aufgezeichnet und fur die
spatere Auswertung herangezogen. Ein exemplarischer Kraft-Traversen-
weg-Verlauf des KRTM-Prozesses ist in Abbildung 5.10 abgebildet. Die kri-
tische Energiefreisetzungsrate der TRTM-Proben konnte nicht ermittelt
werden, da das Versagen der Proben nicht wie vorgesehen an der Rissein-
leitungsstelle aufgetreten ist, sondern direkt unterhalb der Druckfinne,
vergleichbar wie bei der zuvor beschriebenen Drei-Punkt-Biegung. Auch
eine Anderung der Stiitzweite und somit des Verhaltnisses zwischen Biege-
beanspruchung und Schubbeanspruchung an der Rissspitze blieb ohne
Erfolg.
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Abbildung 5.10

Exemplarischer Kraft-Traversenweg-Verlauf unter Mode-II-Beanspruchung

Der abgebildete Kurvenverlauf zeigt einen zunachst linearen Anstieg der
Kraft, der bei weiterer Belastung leicht an Steigung verliert. Dieser Abfall
geht mit einem stabilen Risswachstum an der Risseinleitungsstelle einher.
Ab einer fortgeschrittenen Rissausbreitung kommt es zu einem abrupten
Abfall des Kraftsignals. Dies ist ein Indikator flr ein instabiles Risswachs-
tum, ausgehend von dem stabil gewachsenen Riss. Diese Kraft wurde als
kritische Kraft zur Risseinleitung Fy,;; bestimmt. Da in vielen Féllen, wie
auch in diesem exemplarischen Graphen zu sehen ist, vor dem instabilen
Risswachstum eine stabile Rissausbreitung stattfindet, kann fir die Berech-
nung der kritischen Energiefreisetzungsrate G;;. nach Gleichung (5.10)
auch der Schnittpunkt zwischen der Kurvengrafik und einer um 5 % gerin-
geren Steigungsgeraden ausgehend von der Kurvenanfangssteigung be-
stimmt werden. Diese Kraft wird nachfolgend als Fsq, bezeichnet. Fur die
Auswertung wurde stets der zuerst eingetretene Fall verwendet und ver-
allgemeinert mit der Bezeichnung F versehen.

. 9F a3 §
"7 2B (1/4 13 +3ad)

1000 [J/m?] (5.10)
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Des Weiteren ist a, die Anrisslange, B die Probenbreite, L die Stitzweite
der unteren Auflager und & der Traversenweg bei F. Hierbei erfolgen ge-
maf [199] alle Langenangaben in Millimetern; die Kraft wird in Newton be-
messen. Eine Ubersicht tber die so ermittelten mittleren Energiefreiset-
zungsraten Gy sowie Uber die mittleren Krafte F und die Traversenwege
6 findet sich in Tabelle 27 samt den zugehorigen Standardabweichungen.

Tabelle 27: Mittlere Energiefreisetzungsrate unter Mode-ll

Prozess | Mode-Il Energiefreisetzungsrate Gy | Kraft F Weg §
U/m?] [N] [mm]
KRTM 1151 £35 151 +£12 9,5 0,4
CRTM 1130 £125 165 £24 9,0 £0,5
TRTM Messung nicht moglich - -
5.3.2.3  Ergebnisse der Risszdhigkeitsuntersuchungen unter Mixed-

Mode-Beanspruchung

Fir die Ermittlung der Ergebnisse der Energiefreisetzungsrate unter einer
Mixed-Mode-Beanspruchung musste zunachst die erwartete Gesamtener-
giefreisetzungsrate G£5¢ der verschiedenen Mode-I- zu Mode-II-Verhéltnis-
sen berechnet werden. Hierfir wurde auf die zuvor dargestellten Ergeb-
nisse unter reiner Mode-I-Belastung gemall Abschnitt 5.3.2.1 und unter
reiner Mode-II-Belastung gemal Abschnitt 5.3.2.2 zuriickgegriffen. Mittels
dieser Ergebnisse konnten die erwarteten Gesamtenergiefreisetzungsra-
ten G5 nach Formel (4.6) berechnet und fiir die Einstellung der Priifappa-
ratur verwendet werden. Diese Ergebnisse finden sich in Tabelle 28.
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Tabelle 28: Berechnete Gesamtenergiefreisetzungsrate G5t

Erwartete Gesamtenergiefreisetzungsrate G5 [J /m?]

G,/G 21% 31% 44 % 69 %
KRTM 555 631 729 917
CRTM 575 645 736 912

Anschliefend konnten die Gesamtenergiefreisetzungsraten G, gemal der
ASTM D 6671/D 6671M-06 aus Kraft-Traversen-Verldufen und den zugeho-
rigen Rissmarkierungen bestimmt werden. Laut dieser Vorschrift sind ver-
schiedene Optionen moglich, um den Beginn der ersten Rissausbreitung an
dem zuvor kinstlich eingebrachten Riss zu bestimmen.

2,4+
—_n _Gcs “lmax KRTM
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- == 6. ™" crRTM
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~
e
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Abbildung 5.11
Gesamtenergiefreisetzungsrate G, nach den Auswertestrategien dem ASTM

Standard D6671/D6671M-06

Wie in Abbildung 5.11 zu erkennen ist, kann die kritische Gesamtenergie-
freisetzungsrate G, Uber den Schnittpunkt zwischen der Kurvengrafik und
einer um 5 % geringeren Steigungsgeraden ausgehend von der Kurvenan-
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fangssteigung bestimmt werden (Gf%/max). Eine andere, wesentlich ge-

nauere Strategie ist es, den Rissausbreitungsbeginn manuell bei visueller
Erscheinung an der Probe einzutragen (G/'5). Aufgrund der hohen Wich-
tigkeit dieses Wertes und der wesentlich besseren Reproduzierbarkeit, die
anhand der geringeren Streuung zu erkennen ist, wird fir die weitere Er-
gebnisbetrachtung nur noch die kritische Gesamtenergiefreisetzungsrate

GY'S verwendet und verallgemeinert als G, bezeichnet.

—®—21%KRTM
—*—31% KRTM
—4—44 % KRTM
—*—69 % KRTM
—®"—21%CRTM
—®—31%CRTM
—4—44 % CRTM
~—*-—69 % CRTM

Risslange [mm]

Abbildung 5.12

R-Kurvenverhalten von G im MMB-Test unter verschiedenen Mode-II-Ver-
héltnissen G;; /G in [%]

Uber das bekannte Verhéltnis zwischen der Mode-I- und Mode-lI-Bean-
spruchung kénnen des Weiteren fir jedes Mixed-Mode-Verhaltnis ausge-
hend von der ermittelten kritischen Gesamtenergiefreisetzungsrate G,
auch die einzelnen kritischen Energiefreisetzungsraten G;. und Gy be-
rechnet werden. Diese sind in Abbildung 5.12 fir die reine Mode-I-Bean-
spruchung und in Abbildung 5.13 fur die reine Mode-II-Beanspruchung ge-
geben. Hierbei ist zu beachten, dass die hier angegebenen Risslangen die
Mittelwerte der gemessenen Rissfortschrittslangen aus den acht verschie-
denen Probenchargen sind. Allgemein ist ein Anstieg der Risszahigkeit mit
steigender Rissldnge zu erkennen. Dieses Verhalten wird des Ofteren in
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vergleichbaren Arbeiten Gber R-Kurven beschrieben [181, 183]. Es ist er-
kennbar, dass mit steigendem Mode-II-Anteil und steigender Rissldnge die
Risszahigkeit zunimmt. Bei einem Mode-II-Anteil von 69 % stellt sich ab ei-
ner Risslange von ca. 34 mm ein konstantes Maximum ein.

—=—21 % KRTM
—*— 31 % KRTM

2,0
—&— 44 % KRTM
. —+—69 % KRTM
= ] —=—21% CRTM
= —+—31% CRTM
£U1,o- —+—44 % CRTM
o —+—69 % CRTM

0,0
20 25 30 35 40 45 50

Risslange [mm]

Abbildung 5.13

R-Kurvenverhalten von Gy im MMB-Test unter verschiedenen Mode-II-Ver-
haltnissen G;; /G in [%]

Die Zunahme der kritischen Energiefreisetzungsrate G mit steigender
Risslange unter Mode-II-Belastung kann auf eine starkere Auspragung ei-
ner plastischen Zone an der Rissspitze sowie auf eine vermehrte Faserbri-
ckenbildung zurtickgefihrt werden [181, 183, 184]. Bis auf das Verhaltnis
von 69 % Mode-II-Anteil nimmt bei den untersuchten Proben Gj;. mit ver-
gleichbarer Steigung zu. Bei 69 % Mode-ll-Anteil ist die Steigung zundchst
groRer, wohingegen spater bei ca. 34 mm Risslénge das bereits erwdhnte
Maximum erreicht ist. Der generelle Anstieg der Streuung mit steigender
Risslange ist auf die zunehmende Nichtlinearitat des priuftechnischen Auf-
baus zurtickzufihren. Das definierte Limit der Verschiebung, um den Fehler
der Nichtlinearitat unter 5 % zu halten, wurde bei allen Proben tUberschrit-
ten [224].
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Abbildung 5.14

Gy und Gy Anteile Uber das Modeverhiltnis G;; /G

Die fur die weitere Auswertung und spéatere Diskussion herangezogenen
Ergebnisse der kritischen Energiefreisetzungsraten unter Mode-I-Belas-
tung G;., Mode-II-Belastung Gj;. und der kritischen Gesamtenergiefreiset-
zungsrate G, beziehen sich nachfolgend auf die ermittelten Werte direkt
nach Beginn des ersten Risswachstums. Die Ergebnisse mit den jeweiligen
Mode-I- und Mode-lI-Anteilen G;. und Gy in Abhangigkeit des zugehori-
gen Verhaltnisses G;;/G sind in Abbildung 5.14 dargestellt. Die darin er-
kennbare Standardabweichung ist hauptsachlich auf die leicht unter-
schiedlichen Anrissldngen zurtickzufiihren.
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Abbildung 5.15

Gesamtenergiefreisetzungsrate G, (iber das Mode-II-Verhéltnis G,; /G

Um einen Uberblick tiber die Gesamtenergiefreisetzungsrate G, zu erhal-
ten, werden zuletzt die einzelnen kritischen Energiefreisetzungsraten G;.
und Gy addiert und ebenfalls Uber das Mixed-Mode-Verhaltnis aufgetra-
gen. In der so erhalten Abbildung 5.15 befinden sich damit die reinen
Mode-I-Ergebnisse bei 0 % G;;/G und die reinen Mode-lI-Ergebnisse bei
100 % Gy;/G. Die dazwischen befindlichen kritischen Energiefreisetzungs-
raten sind die Ergebnisse der Mixed-Mode-Untersuchungen.

5.3.3  Schadigung der Verbundwerkstoffe unter
Zugbeanspruchung

Die Ergebnisse der Entlastungsphasenversuche beschrdanken sich im We-
sentlichen auf die Betrachtung der vorhandenen Reststeifigkeiten der ver-
schiedenen Versuchswerkstoffe. Hierzu wurde bei der Versuchsfiihrung je-
der Probe ein Spannungs-Dehnungs-Diagramm aufgenommen, aus dem an
den verschiedenen Entlastungspunkten die Reststeifigkeit mittels einer
Entlastungsphase bestimmt wurde. Exemplarische Spannungs-Dehnungs-
Kurven mit den entsprechenden Entlastungsphasen sind in Abbildung 5.16
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dargestellt. Bei den hier dargestellten Versuchskurven befinden sich 10 %
der Fasern in Belastungsrichtung.
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Abbildung 5.16

Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Kurve mit Entlastungsphasen bei Ver-
bunden mit 10 % der Fasern in Belastungsrichtung

Die Entlastungsphasen E?! bis E™ wurden anhand der Totaldehnung einge-
stellt und an den entsprechend definieren Stellen aus Abschnitt 4.4.3 aus-
geflihrt. Hierbeiist zu beachten, dass die einzelnen Proben am Ende immer
bis zum Bruch belastet wurden. Es gibt keine Garantie, dass eine Probe tat-
sachlich alle Entlastungsphasen ertragen kann. Aufgrund der unterschied-
lichen Fertigungsprozesse und dem variierten Faseranteil in Belastungs-
richtung wurden jeweils unterschiedliche Totaldehnungen beim Versagen
der Probe erreicht.

Auf Grundlage der verschiedenen Reststeifigkeiten wurde der bereits in
Abschnitt 2.4.4.1 vorgestellte Schadigungsfaktor nach Gleichung (2.6) be-
rechnet. Die einzelnen Schadigungsfaktoren werden hierbei aus den Mit-
telwerten der ermittelten Reststeifigkeiten gewonnen, weshalb keine Stan-
dardabweichungen angegeben werden. Der groRe Vorteil der Schadi-
gungsbeschreibung mittels des Schadigungsfaktors ist die Tatsache, dass
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der Schadigungsfaktor unabhangig vom jeweiligen Faservolumenanteil ist.
Dies ist wichtig fur die spatere Vergleichbarkeit der unterschiedlichen Pro-
zesse und Faserorientierungen.

Eine Ubersicht ber die Ergebnisse der verschiedenen Prozesse und die je-
weils unterschiedlichen Anteile der Fasern in Belastungsrichtung ist in den
nachfolgenden Tabellen gegeben. In Tabelle 29 findet sich die Ubersicht
Uber die ermittelten Steifigkeiten bei den einzelnen Entlastungsfasern so-
wie Uber die zugehorigen berechneten Schadigungsfaktoren des KRTM-
Prozesses.

Tabelle 29: Steifigkeitsdegradation des KRTM-Prozesses

Steifigkeit E* [GPa] Schadigungsfaktor d?
10% 50% 90% 10% 50% 90%
E? 14,6 £0,5 25,740,2 | 35,6 0,6 0 0 0

E?| 12,240,1 | 24,7+1,0 | 356+0,2 | 0,145 | 0,037 0,000
E3*| 9,2+03 23,0+0,6 | 35,6+0,2 | 0,367 | 0,103 0,000
E*| 7,700 22,3+0,4 | 354+0,3 | 0,473 | 0,133 0,007

ES - 21,7+0,4 | 35,1 0,3 - 0,154 | 0,015
E® - 21,4+0,4 | 34,8+0,2 - 0,166 | 0,023
E7 - 20,9 +0,2 | 34,5 0,2 - 0,187 | 0,031

In Tabelle 30 sind dieselben Ergebnisse fir den CRTM-Prozess und in Ta-
belle 31 fir den TRTM-Prozess aufgetragen.
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Tabelle 30: Steifigkeitsdegradation des CRTM-Prozesses

Steifigkeit E* [GPa] Schadigungsfaktor d?
10% 50% 90% 10% 50% 90%

E'| 14,6 £0,2 24,9 +0,7 | 35,90,2 0 0 0
E?| 12,8+0,4 24,0+0,5 | 35,6+0,4 | 0,125 0,033 0,008
E3 9,540,3 22,6 +0,3 | 35,8+0,4 | 0,351 0,092 0,001
E* 7,8 40,1 21,8+0,4 | 35,340,3 | 0,465 0,123 0,009
E® - 21,2+0,4 | 35,2 0,3 - 0,147 0,017
E® - 20,6 £03 34,9 +0,3 - 0,172 0,026
E7 - 20,3+£0,0 | 34,6 £0,2 - 0,185 0,035

Tabelle 31: Steifigkeitsdegradation des TRTM-Prozesses

Steifigkeit E* [GPa] Schadigungsfaktor d?
10% 50% 90% 10% 50% 90%

E'| 82%0,2 | 249+0,3 |399+1,1 0 0 0
E? 6,9 0,0 23,8+0,2 | 39,3+0,8 | 0,158 0,043 0,012
E3 6,2 +0,0 23,3+0,1 | 39,6+0,6 | 0,242 0,062 0,007
E* 5,7 40,0 22,9+40,2 | 39,3+0,7 | 0,304 0,079 0,013
ES 5,4 40,0 22,4 40,2 | 39,0+0,6 | 0,346 0,099 0,021
E® 5,040,0 22,2+0,3 | 38,6+0,6 | 0,387 0,108 0,031
E7 - 21,9+0,2 | 38,00,6 - 0,119 0,047

Fiir eine bessere Ubersicht sind in Abbildung 5.17 alle Schadigungsfaktoren
Uber die Totaldehnung zusammengefasst. Dieses Diagramm bildet somit
die Basis fir den Vergleich der verschiedenen Prozesse hinsichtlich der
Steifigkeitsdegradation unter Zugbeanspruchung.

127



Ergebnisse der mechanischen Untersuchungen

0.5+ . 90 % Fasern in Belastungsrichtung
04 . : = = = *50 % Fasern in Belastungsrichtung
= :' """ 10 % Fasern in Belastungsrichtung
=]
[ .t -
§ 0,34 : KRTM
3 M * CRTM
7] .
2 0,2 , TRTM
= .
2 .
=] " _
2 01 Yoe =
o T
» £
.-/ ‘-’" 4—-__‘___‘__‘
0'0 : T T

0,0 0,'4 0:3 1:2 1,6 2,0
Totaldehnung [%]

Abbildung 5.17

Prozess- und Richtungsabhangigkeit der Schadigungsfaktoren
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6 Analytische Modellierung der
mechanischen Eigenschaften

Die analytische Modellierung stellt einen zentralen Teil dieser Arbeit dar.
Im Folgenden wird beschrieben, mit welchen Berechnungsmethoden die
unterschiedlichen RTM-Verbunde unter verschiedenen Belastungen be-
rechnet werden, sodass im spateren Verlauf auf Grundlage dieser Berech-
nungsmodelle ein Vergleich der Prozesse stattfinden kann.

6.1 Quasistatische Beanspruchung

Generell sind die folgenden Abschnitte nach einem sich wiederholenden
Schema aufgebaut. Zunachst werden fir den beschriebenen Belastungsfall
alle notwendigen EingangsgrofRen eingeflihrt. Alle Eingangsgrofen, die kei-
nen direkten Wert in diesem Abschnitt zugewiesen bekommen haben, sind
Kennwerte, die aus dem Ergebnisteil dieser Arbeit entnommen werden
konnen. Auf Grundlage der Eingangsdaten werden anschlieBend die belas-
tungsspezifischen Berechnungsmodelle unter Zuhilfenahme géngiger ana-
lytischer Ansatze bezogen auf die Plattengeometrie angewendet. Abschlie-
Rend werden die wichtigsten Ergebnisse der Berechnungen tabellarisch
aufgefihrt.



Analytische Modellierung der mechanischen Eigenschaften

6.1.1  Modellierung der Zug- und Drucksteifigkeit

6.1.1.1 Eingangsdaten zur Berechnung der Steifigkeitswerte

Zur besseren Ubersicht sind die Eingangsdaten nachfolgend in drei unter-
schiedliche Kategorien untergliedert. Hierbei wird zwischen materialbezo-
genen, geometriebezogenen und prozessbezogenen EingangsgrofRen un-
terschieden.

Materialbezogene Eingangsgréfsen

Unter den materialbezogenen EingangsgrofRen werden die mechanischen
Kennwerte der einzelnen Verbundkomponenten verstanden. Die hier ein-
geflihrten Materialkennwerte der Verstarkungsfasern gelten fir die mo-
dellierten Druck-, und Zugeigenschaften. Der E-Modul der Fasern Ep kann
aus den Einzelfasermessungen Gbernommen werden. Die Querkontrakti-
onszahl der Fasern v wird aufgrund der schwierigen Messbarkeit mit ei-
nem Literaturwert fur E-Glas von vy=0,22 angenommen [225]. Das Fla-
chengewicht mg;=425 g/m? einer einzelnen Glasfasergewebelage kann
dem Datenblatt [191] entnommen werden. Die mittlere Faserdicke dg hin-
gegen kann wiederum direkt aus den Einzelfasermessungen Gibernommen
werden.

Bei den Eingangsdaten der Matrix wird fir die Berechnung stets zwischen
den Belastungsrichtungen ,,Zug” und , Druck” unterschieden. Fir eine bes-
sere Ubersicht soll jedoch im Weiteren fiir die Matrixkennwerte mit den
GroRen Ey fur den Matrixmodul und vy, fir die Querkontraktionszahl der
Matrix gearbeitet werden. In der spateren Modellierung werden anschlie-
Rend diese Kennwerte flr den jeweiligen Belastungsfall angepasst.

Geometriebezogenen Eingangsgréfsen

Als aus der Plattengeometrie abgeleiteten Eingangsdaten werden die mitt-
lere Plattendicke H einer Versuchsreihe, die Faserlagenanzahl N und die
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Quasistatische Beanspruchung

Lange einer Faserondulation b,,4=3,5 mm, die aus lichtmikroskopischen
Aufnahmen des Fasergewebes im Verbund direkt bestimmt werden
konnte, bendtigt. Ebenfalls wird der Faservolumenanteil ¢ aus den Ergeb-
nistabellen nach Abschnitt 5.1.2 zur Berechnung der elastischen Eigen-
schaften verwendet. Eine weitere EingangsgrolRe ist der Faservolumenge-
halt innerhalb eines infiltrierten Rovings @,.o,, . Dieser Kennwert wird mit
70 Vol.-% angenommen und konnte durch eine spatere Grauwertanalyse
eines orthogonal zur Schliffebenen eingebetteten Rovings bestatigt wer-
den. Dieser Wert wird innerhalb der Modellierung konstant gehalten.

Prozessbezogene Eingangsgréfsen

Eine wichtige Eingangsgrole ist die prozessbezogene Porositat ¢, . Zur Be-
ricksichtigung der Porositat mussen ebenfalls mechanische Kennwerte der
eingeschlossenen Luft definiert werden. Hierbei werden die Steifigkeit der
Luft E,=0 und die Querkontraktionszahl v;=0 gewahlt. Eine weitere Ein-
gangsgrofe der verwendeten analytischen Modellierung ist der Grenzfla-
chenschddigungsparameter y. Dieser Parameter gibt die Qualitat der An-
bindung zwischen dem Verstarkungselement und der Matrix an und wird
als skalare GroRe zwischen null und unendlich gewahlt. Hierbei steht y=0
flr eine perfekte Anbindung und somit fir eine verlustfreie Kraft- und Deh-
nungs-Ubertragung im elastischen Bereich. Bei y=00 wird hingegen von ei-
ner vollstandigen Ablésung zwischen den Verbundkomponenten ausge-
gangen. Fur die Prozesse KRTM und CRTM wird y=0 gewahlt. Beim TRTM-
Prozess wird aufgrund der héheren Porositat zwischen den einzelnen Fila-
menten und der grolReren Wahrscheinlichkeit, dass dadurch die Grenzfla-
che nicht durchgangig benetzt ist, y=0,3 angenommen. Wichtig ist hierbei,
dass dieser Parameter wahrend der gesamten elastischen Modellierung
unverandert bleibt, unabhadngig vom Belastungsfall.
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Analytische Modellierung der mechanischen Eigenschaften

6.1.1.2  Aufbau des analytischen Berechnungsmodells

Zur moglichst genauen Abbildung der verschiedenen mechanischen Kenn-
werte wird bei der Modellierung schrittweise vorgegangen. Wahrend die-
ser verschiedenen Berechnungsschritte wird ausgehend von den Aus-
gangsmaterialien durch Hinzugabe von weiteren Geometrie- und Pro-
zesseinflissen der Komplexitatsgrad sukzessive erhoht. Zur besseren
Ubersicht wird dieser Abschnitt nach folgenden Berechnungsschritten un-
tergliedert:

e Grundlegende Berechnungen der Materialdaten
e Berechnung eines einzelnen Rovings
e Berechnung einer infiltrierten Faserlage

e Berechnung des gesamten Laminats

Ableiten der mechanischen Zug- und Druckkennwerte
Grundlegende Berechnungen der Materialdaten

Da es sich bei den berechneten Verbundmaterialien, um gewebefasermat-
tenverstdrkte, geschichtete Polymere handelt, wird zunéchst die Dicke ei-
ner einzelnen infiltrierten Faserlage im Verbund nach (6.1) berechnet.

Hp = (6.1)

=| T

Im Weiteren wird ein Teil der Matrix bendtigt, um die Rovings zwischen
den einzelnen Filamenten zu infiltrieren. Die restliche Matrix liegt auf mik-
roskopischer Ebene unverstarkt zwischen dem Rovinggeflecht vor. Da das
analytische Modell diesen Sachverhalt abbildet, wird der Volumenanteil
der infiltrierten Rovings in der reinen und unverstarkten Matrix ¢,.,,, nach
(6.2) berechnet.
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Quasistatische Beanspruchung

Pr

(prov_F

(pTO‘U = (62)

Da angenommen wird, dass sich die eingeschlossene Luft zwischen den in-
filtrieren Rovings sowie in den unverstarkten Matrixnestern befindet, mus-
sen weitere Unterteilungen hinsichtlich der unterschiedlichen Volumenan-
teile unternommen werden. Somit berechnet sich der relative Luftvolu-
menanteil in der Matrix ¢, ,.¢; nach (6.3).

PL

T 0r 63)

(pL_rel =

Unter der Annahme, dass die Glasfasern sowie die Matrixmaterialien iso-
trop sind, kdnnen die Steifigkeitsmatrizen des Verstarkungselements Cg
und der Matrix Cy; nach den Gleichungen (2.15), (2.16) und (2.17) aus Ab-
schnitt 2.5.2 aufgestellt werden. Aufgrund der Tatsache, dass fur die ein-
geschlossene Luft die Steifigkeit von E;=0 GPa und die Querkontraktions-
zahl v;=0 gewahlt wurde, kann fir die Steifigkeitsmatrix der Porositat C;,
eine 6x6 Matrix bestimmt werden, die vollstandig mit Nullen besetzt ist. Im
nachsten Schritt kann nun die Steifigkeitsmatrix der Matrix modifiziert wer-
den, indem die prozessabhangige Porositat mitbertcksichtigt wird. Hierflr
werden die Lufteinschlisse als homogen in der Matrix verteilte, sphéarische
Einschlisse betrachtet. Somit liegt mikromechanisch betrachtet bereits
hier ein Verbundwerkstoff mit zwei Phasen vor. Zur analytischen Bestim-
mung der effektiven elastischen Eigenschaften € werden hierfir die allge-
meinen Gleichungen fiur einfache Einschlisse von Eshelby mit den Schran-
ken nach Mori-Tanaka [186] nach den Gleichungen (2.24) und (2.26) in Ab-
schnitt 2.5.3 verwendet. Die Anzahl der Phasen ist hierbei fir die Matrix
mit Porositdt N=1. Somit steht der Index O flr die Matrix und 1 fur die Luf-
teinschlisse. Das I ist eine 6x6-Einheitsmatrix und S steht fur den Eshelby-
tensor 4. Stufe, der fur die Berechnung mit der Voigt'schen Notation auf
eine 6x6-Matrix reduziert werden muss. Daraus leiten sich die Gleichungen
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Analytische Modellierung der mechanischen Eigenschaften

fr die mit Porositat versehene Steifigkeitsmatrix der Matrix Cy,, wie folgt
ab:

Cur = (@oCo + 91 CTy) (@0l + 1Ty 7! (6.4)
mit
Ty =[1+5,(C" ¢, —D]™! (6.5)

wobei die folgenden Eingangswerte wie folgt eingesetzt werden:

Co=Cy
c,=C
1 L (6.6)
@o=1- PL_rel
P1 = PL_rel

Generell gilt fir Ty = I, wodurch das T, in der angewandten formalen Dar-
stellung entféllt. Fur S; wird der Eshelbytensor 4. Stufe fur sphéarische Ein-
schlisse formuliert. Die dafiir mathematischen Formulierungen der einzel-
nen Positionen innerhalb des Tensors, die ungleich null sind, werden von
Mura [188] Gbernommen und sind in den Gleichungen von (6.7) zu finden.

7 — 5vy
S1111 = Sz222 = S3333 = m
SVM - 1
S1122 = S2233 = S3311 = S1133 = S2211 = S3322 = m (6.7)
M

S1212 = S2323 = S3131 = 15(1—_1/1%)
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Quasistatische Beanspruchung

Berechnung eines einzelnen Rovings

Im nachsten Schritt wird ausgehend von der berechneten isotropen Stei-
figkeitsmatrix der Verstarkungsfaser Cr und der ebenfalls isotropen Steifig-
keitsmatrix der mit der Porositat versehenen Matrix Cy,;, ein mit Matrixma-
terial infiltrierter Roving berechnet. Hierbei liegen alle Fasern in 1-Rich-
tung, wodurch sich eine transversale Isotropie in selbige ausrichtet. Auch
hier wird auf die Gleichungen von Eshelby mit den Schranken nach Mori-
Tanaka zurickgegriffen. Allerdings handelt es sich jetzt bei der Einbindung
der Verstarkungsfaser in die Matrix um einen deutlich komplexeren Fall.
Die Einschlisse werden jetzt als endloser zylindrischer Volumenkorper in
1-Richtung beschrieben, mit dem Durchmesser des mittleren Faserdurch-
messers dy. Zusatzlich soll die Grenzfliche zwischen dem Verstarkungsele-
ment und der Matrix als nicht perfekt angenommen werden, wodurch wei-
tere Modifikationen an den grundlegenden Gleichungen nach (2.24) und
(2.26) notig sind. Die transversal isotrope Steifigkeitsmatrix eines infiltrier-
ten Rovings C,,, berechnet sich auf Grundlage von [186, 126, 127] nach
den folgenden Gleichungen.

Crov = (@oCo + @1CiTIN) (9ol + @1 (C71 + HDC T ™! (6.8)
mit
™ = [1+57¢3 (¢ - ¢ (6.9)

wobei die folgenden Eingangswerte zum Einsatz kommen:
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Co =Cyy
Cl = CF
Do = 1- Drov F
_ (6.10)
1 = (prov_F

H, : geometrieabhangiger Schadenstensor

@ : modifizierter Eshelbytensor

Der geometrieabhdngige Schadenstensor H; berechnet sich fur die hier
verwendete Faserverstarkung in 1-Richtung wie folgt:

Hy=aP+ (- a)Q (6.11)

Hierbei sind die Schadigungsparameter a und S sowie die nicht mit einer
null besetzten Teile der Tensoren 4. Stufe P und Q wie folgt definiert:

a=ydp
B=0

3n
Pyoop = P3333 = 4Py151 = 4P3131 = 2P3p3; = == (6.12)

8dy

9
Q2222 = Q3333 = 302233 = 303322 = 303232 = ==
32dp

Mittels der Gleichungen (6.11) und (6.12) kann nun der noch fehlende mo-

difizierte Eshelbytensor ﬁ bestimmt werden.

SM =§*+S*H,Co(I — S*) (6.13)
mit

Co = Cuy

H; : siehe (6.11) (6.14)

S* : Eshelbytensor mit zylindrischen Einschlissen
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Quasistatische Beanspruchung

Der Eshelbytensor 4. Stufe $* mit unendlich langen zylindrischen Einschlis-
sen in 1-Richtung wird abschliefend wie folgt definiert:

. . 5—4vy,
S2222 = S3333 = —8(1 V)
ML
% % 4VML - 1
S2233 = S3322 = —8(1 — VL)
ML
Vmi
S3011 =831 =5
2211 3811 = 57 = ) (6.15)

. . . . 3 —dvy,
S2323 = 53223 = Sz332 = S3232 = 8(1 — vy
ML

* — C* — C* — C* — C* — C* — C*
53131 - 51331 - 53113 - 51313 - 51212 - 52112 - 51221
1

=512 = Z

Alle weiteren Positionen des Tensors sind mit einer null belegt. Die beno-
tigte Querkontraktionszahl der mit der Porositat versehenen Matrix vy
kann mithilfe der zuvor eingefiihrten Formel (5.8) berechnet werden.

Berechnung einer infiltrierten Faserlage

Mit dem Erhalt der Steifigkeitsmatrix der infiltrierten Rovings C,,, kann
nun im ndchsten Schritt eine vollstandig infiltrierte Faserlage mit deren
vorliegender makroskopischen Faserorientierung, die aus der Webstruktur
der Glasfasermatten hervorgeht, berechnet werden. Um die Faserstruktur,
wie in Abschnitt 3.2 beschrieben, abbilden zu kénnen, wird eine modifi-
zierte Variante des Ondulation-Modells von Ishikawa [226] verwendet, das
auf der klassischen Laminattheorie basiert und vorwiegend fir die analyti-
sche Modellentwicklung von Sandwichverbundwerkstoffen angewendet
wird [227, 228, 229, 230]. Um die durch das Verweben der Glasfasern ent-
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standene Faserondulation zu beschreiben, wird zunachst die zweidimensi-
onale Wellenform durch eine Wellengleichung in einem (x, y, z)-Koordina-
tensystem beschrieben.

A2

wobei h = Hg; die Hohe der Ondulationswelle beschreibt und | = b, 4 die
Ldnge der Faserwelle. Daraus abzuleiten ist der Winkel 8(x), der die Dre-
hung um die z-Achse des globalen Koordinatensystems beschreibt. Der
Winkel 6 (x) wird folglich nach (6.17) beschrieben.

0(x) = tan™?! (Z—i) (6.17)

Zusatzlich wird ein lokales (x4, X, x3)-Koordinatensystem bendtigt, das
entlang der Ondulation definiert wird. In diesem lokalen Koordinatensys-
tem wird die 6x6-Nachgiebigkeitsmatrix des Rovings zunachst nach Glei-
chung (6.18) dargestellt.

Srov(1,2,3) = [Crov]_l (6.18)
Die Nachgiebigkeitsmatrix des Rovings muss nun in das globale (x, y, z)-Ko-

ordinatensystem transformiert werden. Fir die Spannungen und Dehnun-
gen gilt folglich:

{‘g}(xyz) = [Ts]{g}(1z3) und {0'}(123) = [To]{a}(xyz) (6.19)

Mit den Transformationsmatrizen
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[cz 0 s? 0 —2sc 0]
2 2
S 0 ¢ 0 2sc 0
0 1 0 0 0 0
T.| = 6.20
7] 0 0 0 —c 0 —s (6.20)
[O 0 0 S 0 —cJ
sc 0 —sc 0 c¢*—=s%2 0
und
[ c? s2 0 0 0 sc
0 0 1 0 0 0
2 2
T1=| S c 0 O 0 —sc 6.21
751 0 0 0 —c s 0 (6:21)
[—Zsc 2sc 0 0 0 «c?- sZJ
0 0 0 —-s —c 0

mit s = sin(8) und ¢ = cos(0). Die Drehung der Nachgiebigkeitsmatrix
kann anschlieRend aus dem Hooke’schen Gesetz und den Transformations-
gleichungen nach (6.19) hergeleitet werden. Aus

{8}(xyz) = [TE]{E}(123) = [Ts][srov](123){0}(xyz)

6.22
= [T] [Srov](123) [Ta]{o'}(xyZ) ( )

folgt letztendlich

[Srov](xyz) = [Ts] [Srov](123) [Ta]- (6.23)

Die Steifigkeitsmatrix im globalen Koordinatensystem wird somit durch ein

erneutes Invertieren erhalten.
[Crov](xyz) = [Srov](_xlyz) (6.24)

Diese Steifigkeitsmatrix ist jedoch noch vom Winkel 8 und somit auch von
x abhangig. Aus diesem Grund wird eine Homogenisierung entlang der x-
Richtung im globalen Koordinatensystem durchgefthrt. Hierfir wurde die
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Wellengleichung fiir eine sehr gute Abbildungsgenauigkeit und eine ge-
ringe Berechnungsgeschwindigkeit in N = 20 Inkremente zerlegt und antei-
lig nach (6.25) zur Gesamtsteifigkeit hinzugefugt.

v (o) (o5)

n=0

-1

(6.25)

Die Steifigkeitsmatrix Cyoy, onq €nthalt somit die elastischen Konstanten ei-
nes ondulierten Rovings in 1-Richtung des anfangs eingefiihrten Koordina-
tensystems. C,.,,, hingegen ist im gleichen Koordinatensystem gleich orien-
tiert, besitzt jedoch keine Ondulation. Da der Fasermattenaufbau nach Ab-
schnitt 3.2 vorsieht, dass 90 % der Fasern in 1-Richtung ohne Ondulation
und die restlichen 10 % der Fasern 90° gedreht mit Ondulation vorliegen,
werden die entsprechenden Steifigkeitsmatrizen mittels einer 6x6-Rotati-
onsmatrix um die 3-Achse gedreht und anteilig addiert. Die Drehung der
Steifigkeitsmatrix mit Ondulation um die 3-Achse erfolgt nach [186] mit
Gleichung (6.26)

Crov_ond(lp) = G)C'rov_ond@_1 (6.26)
wobei
m> n? 0 0 0 2mn
[ n m?> 0 0 0 2mn ]
[ o 0 1 0 0 o |
0= 6.27
| 0 0 0 m -n 0 | (6:27)
l 0 0 0 n m 0 J
-mn mn 0 0 0 m?-n?

mit n = sin(y) und m = cos(y).

Somit folgt fUr die Steifigkeit der Fasern in 1- und 2-Richtung
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A T
Crov_l,z =0,9C o + Oﬂlcrov_ond (E) (6.28)
Zum Erhalt der Steifigkeitsmatrix einer infiltrierten Faserschicht k wird in
einem letzten Schritt die Steifigkeitsmatrix der Fasern in 1- und 2-Richtung
mit der Steifigkeitsmatrix der mit Porositat versehenen unverstarkten Mat-

rix mittels der Mischungsregel nach Gleichung (6.29) berechnet.

Ck = (provCrov_l,Z + (1 - (prov)CML (6-29)

Berechnung des gesamten Laminats

Fir die Berechnung der Steifigkeitsmatrix der gesamten Verbundplatte C
kann im nachsten Schritt auf die klassische Laminattheorie zurlickgegriffen
werden. Die einzelnen Komponenten innerhalb dieser 6x6-Matrix werden
hierbei nach den von [186] beschriebenen Formeln (2.27) bis (2.31) aus
Abschnitt 2.5.4 berechnet.

Da bei den in dieser Arbeit verwendeten Plattenarchitekturen zwei ver-
schiedene Schichtungen der zuvor berechneten Fasermatten zum Einsatz
kamen, werden die Parameter entsprechend angepasst. Gemal dem Fall,
dass alle Faserlagen in die gleiche Richtung orientiert sind, kann fir die La-
minatanzahl N = 1 gewahlt werden, wodurch ebenfalls der Laminatanteil
mit ¢ = 1 gewahlt werden kann. Bei einer Schichtung der Faserlagen, bei
der die Faserlagen abwechselnd um 90° gedreht gestapelt werden, wird
folglich N =2 und ¢, = 0,5 gewahlt. Die fur die Berechnung benétigte Stei-
figkeitsmatrix der um 90° gedrehten Faserlage C_'k_goo kann gemal den Glei-
chungen (6.26) und (6.27) berechnet werden.
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Ableiten der mechanischen Zug- und Druckkennwerte

Zur Berechnung der mechanischen Zug- und Druckkennwerte wird eben-
falls auf das Formelwerk von Qu und Cherkaoui [186] zuriickgegriffen. Hier-
bei werden zunichst die 6x6-Steifigkeitsmatrizen der Verbundplatten € auf
einen ebenen Spannungszustand reduziert. Die somit berechneten redu-
zierten 3x3-Steifigkeitsmatrizen besitzen folglich den in Gleichung (6.30)
dargestellten Aufbau, wobei Q,,=0,; gilt.

_ QH Q12 0
Q=102 02 _0 (6.30)
0 0 Qe

Die einzelnen Komponenten werden hierbei aus den 6x6-Steifigkeitsmatri-
zen € nach (6.31) berechnet.

_ _ Ci3C;
Qi = Cyj — % (6.31)
33
fari,j =1,2,6

Im Anschluss kdnnen die elastischen KenngroRen der Verbundplatte aus
den reduzierten Steifigkeitsmatrizen Q direkt berechnet werden. Diese
umfassen die orthogonal zueinander orientierten Steifigkeiten E; und E7,
den Schubmodul G+ und die Querkontraktionszahlen v, und vy, in der
Plattenebene und kénnen den Gleichungen (6.32),(6.33) und (6.34) ent-

nommen werden.

_ 61162_2 - 6122
sz

— 011622 - 6122

11

(6.32)

Der Schubmodul G wird dabei nach Gleichung (6.33) berechnet
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Gir = Qes (6.33)
und die zugehdrigen Querkontraktionszahlen v, und vy, nach (6.34).

_Qn _ Q2
Vir = =) VrL = =

6.34
22 Q11 | !

6.1.1.3  Ergebnisse der analytischen Modellierung

Die Ergebnisse der analytisch berechneten elastischen Eigenschaften wer-
den in den nachfolgenden Tabellen fur die verschiedenen Verbundplatten
dargestellt. Da fur die Eingangsdaten Mittelwerte verwendet wurden und
bei der analytischen Modellierung keine Fehlerfortpflanzung betrachtet
wurde, wurde bei den berechneten KenngroRen auf die Angabe einer Stan-
dardabweichung verzichtet. Allerdings wurde eine Extremwertberechnung
auf Grundlage der gemessenen Standardabweichung der Eingangsdaten
durchgefihrt, um einen Indikator fir die Stabilitat der Modellierung zu er-
halten. Hierzu wurden die gemittelten Eingangsdaten mit der jeweiligen
Standardabweichung beaufschlagt, sodass die beiden Grenzfille mit mog-
lichst hohen mechanischen Kennwerten und moglichst geringen mechani-
schen Kennwerten berechnet wurden. Diese (Max./Min.) Kennwerte fin-
den sich in den Ergebnistabellen unter den einzelnen KenngrofRen.
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Tabelle 32: Berechnete elastische Eigenschaften des KRTM-Prozesses

KRTM
Fasern in Belastungsrichtung 10% 50% 90%
7ugsteifigkeit [GPa] 14,7 25,6 38,1
w [Max. / Min. [GPa] 15,6/13,9 | 26,6/24,6 | 39,6/36,6
=)
™ [Poissonzahl [-] 0,100 0,139 0,231
Max. / Min. [-] 0,103 /0,096|0,144 / 0,135|0,235 /0,228
x Drucksteifigkeit [GPa] 13,5 24,5 36,5
>
A [Max. / Min. [GPa] 14,2/12,8 | 25,3/23,6 | 37,7/35,3
Tabelle 33: Berechnete elastische Eigenschaften des CRTM-Prozesses
CRTM
Fasern in Belastungsrichtung 10% 50% 90%
Zugsteifigkeit [GPa] 14,7 25,4 35,9
w [Max./Min. [GPa] 15,4 /14,0 | 26,4/24,4 | 37,1/34,7
>
™ |Poissonzahl [-] 0,100 0,139 0,236
Max. / Min. [-] 0,102 /0,097(0,142 /0,137|0,239 /0,234
% Drucksteifigkeit [GPa] 12,8 24,2 34,6
>
8 [Max. / Min. [GPa] 13,3/12,2 | 25,0/23,3 | 36,0/33,2
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Tabelle 34: Berechnete elastische Eigenschaften des TRTM-Prozesses

TRTM
Fasern in Belastungsrichtung 10% 50% 90%
Zugsteifigkeit [GPa] 8,9 24,0 39,1
w [Max./Min. [GPa] 9,3/8,4 24,9/23,1 | 40,3/37,8
> Poissonzahl [-] 0,039 0,063 0,170
Max. / Min. [-] 0,040/ 0,038|0,065/0,062(0,173 /0,167
= Drucksteifigkeit [GPa] 8,7 23,4 38,7
g Max. / Min. [GPa] 9,2/8,3 24,4 /22,5 | 40,2/37,1

6.1.2  Modellierung der elastischen Biegeeigenschaften

6.1.2.1  Eingangsdaten zur Berechnung der Steifigkeitswerte

Fir die Modellierung der verschiedenen Verbundplatten unter einer elas-
tischen Biegebeanspruchung wird im Wesentlichen auf die Modellierung
der elastischen Eigenschaften des vorherigen Abschnitts 6.1.1 zurlickge-
griffen. Neben den chargenspezifischen Eingangsdaten wie der Plattendi-
cke H und dem daraus resultierenden Faservolumenanteil ¢ werden alle
Eingangsdaten gemal Abschnitt 6.1.1.1 gewahlt. Fir die spatere Abbildung
der Biegeeigenschaften unter den gewdhlten Prifbedingungen nach Ab-
schnitt 4.3.5 werden zusatzlich die geometrischen und messtechnischen
Randbedingungen des Drei-Punkt-Biegeversuchs als Eingangsparameter
definiert. Dazu gehorten die Breite der Biegeprobe B;pg, der Auflagerab-
stand des Prifapparatur Lzpp und die gewahlte Vorkraft Fy.
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6.1.2.2  Aufbau des analytischen Berechnungsmodells

Um die elastischen Biegeeigenschaften abbilden zu kénnen, werden zu-
nachst die Steifigkeitsmatrizen einer einzelnen infiltrierten Faserlage be-
rechnet. Hierflir werden die Formeln (6.1) bis (6.29) nach Abschnitt 6.1.1.2
verwendet. Da bei dieser Berechnung von Anfang an zwischen den mecha-
nischen Eigenschaften unter einer Zug- und Druckbeanspruchung unter-
schieden wird, werden als AusgangsgrofRen dieses Berechnungsmodells die
Laminatsteifigkeitsmatrizen Cy , fur die Zugbelastung und Cy p fur die
Druckbelastung definiert. Da es sich dabei um 6x6-Matrizen handelt, die
die mechanischen Eigenschaften in allen drei Raumrichtungen beschrei-
ben, kann flr die spatere Berechnung der Biegeeigenschaften zunéachst
eine Vereinfachung vorgenommen und die Steifigkeitsmatrizen auf einen
ebenen Spannungszustand reduziert werden. Die somit berechneten redu-
zierten 3x3-Steifigkeitsmatrizen nach [186] kbnnen auf Basis der Gleichun-
gen (6.30) und (6.31) berechnet werden und werden fortan als Qg 7 und
Qk p bezeichnet. Diese reduzierten Steifigkeitsmatrizen werden im nachs-
ten Schritt um 90° um die Plattenorthogonale gedreht. Dies erfolgt mit ei-
ner 3x3-Rotationsmatrix nach [231] gemaR der Gleichung (6.26). Im Fol-
genden kann nun bei den reduzierten Steifigkeitsmatrizen Qg zwischen
vier verschiedenen Laminateigenschaften entlang der Biegelinie unter-
schieden werden:

Qk j_z : Zugbelastung mit Hauptfaserrichtung entlang der Biegelinie
Qk 1 z: Zugbelastung mit Hauptfaserrichtung quer zur Biegelinie

Qk j_p : Druckbelastung mit Hauptfaserrichtung entlang der Biegelinie
Qx 1 p: Druckbelastung mit Hauptfaserrichtung quer zur Biegelinie

Bevor die Gleichungssysteme der Biegebeanspruchungen aufgestellt wer-
den koénnen, wird zunachst ein Koordinatensystem benétigt, das wie folgt
nach Abbildung 6.1 definiert wird. Die Lage der Achsen sowie der positive
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Drehsinn der Momente sind vor allem wichtig, da die Schichtungsreihen-
folge der einzelnen Laminatschichten von groRer Bedeutung bei einer Bie-
gebeanspruchung ist.

Abbildung 6.1

Koordinatensystem der Biegemomente nach [61]

Auf Grundlage des definierten Koordinatensystems kann jetzt auch die
Schichtungsreihenfolge mathematisch beschrieben werden, wobei z;, die

Schichtgrenzen mit der Konvention beschreibt, dass z von oben nach unten
positiv ist.

N =

NI
)

Z,

Laminathalbierende—l

H
e
Z,

Zn+

=
-
=

T i e I g e
\
i
N
fe—

Zy

—

—Z

Faserlagenanzahl

Abbildung 6.2

Reihenfolge der Laminatschichtung nach [61]
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Die Schichtdicken der einzelnen Laminatlagen werden als gleichmaRig Gber
den gesamten Schichtverbund betrachtet und nach Gleichung (6.1) be-
rechnet. Die eigentliche Berechnung der Biegeeigenschaften kann mit den
vorgenommenen Definitionen mit Gleichung (6.35) durchgefiihrt werden
(61].

&

M, Byy Bz Bis : Dyy D1y Dy
My | =|Bi; By, Bas||& |+|Diz D2z Dag|| Xy (6.35)
M, Bis Bzs Bes Yoy Dig Dys Deg

Hierbei bildet die Matrix B;; die Steifigkeiten der Dehnungs-Biegungs-
Kopplung ab. Da in dieser Berechnung jedoch von einer reinen Biegung
ausgegangen wird, ist B;; = 0 und entfallt fir die weitere Berechnung. Die
Matrix D;; steht fur die reinen Biegeanteile und wird nach Gleichung (6.36)

berechnet.
N
1 3 3
Dy =3 (Qr;) G-z (6.36)
k=1

Uber die Summation der verschiedenen positionsabhdngigen Laminatstei-
figkeiten Qk kann somit die Biegematrix D;; berechnet werden, wobei die
Laminatgrenzflachen auf der z-Koordinate zu zy = —H /2,2, = —H/2 +
H,, usw. bis zy_y = +H/2 + Hy, zy = + H/2 definiert werden. Somit
befinden sich die x- und y-Koordinatenachsen bei den berechneten Ver-
bundwerkstoffen mittig zwischen der 3. und 4. Laminatschicht. Die Biege-
linie wird bei der Modellierung in die x-Achse gelegt, wodurch die Krim-
mungen k,, und kK, zu null werden. Uber die Krimmung der Biegelinie ei-
ner symmetrischen Drei-Punkt-Biegebelastung nach [232] und Uber die
Momentengleichung (6.35) kann abschlieRend die benétigte Kraft F der
Druckfinne in Abhangigkeit der Durchbiegung §, wie in Abbildung 6.3 zu
erkennen ist, berechnet werden.
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F Biegelinie
! ‘ ' / o

Abbildung 6.3

Berechnungsmodell der Drei-Punkt-Biegung

Die reale, an der Prifmaschine gemessene Kraft F,., kann dabei nach
Gleichung (6.37) berechnet werden.

Freq(0) = Fo + 5—— (6.37)
rea 0 L:;PBDII1

6.1.2.3  Ergebnisse der analytischen Modellierung

Die Ergebnisse der analytischen Berechnung der Drei-Punkt-Biegebelas-
tung ist eine Kraft, die von einer vorgegebenen Durchbiegung § abhangig
ist. Da es sich dabei lediglich um die elastische Deformation handelt, erge-
ben sich fir die unterschiedlichen Biegesteifigkeiten lineare Verldufe, die
bei einer Durchbiegung & = 0 den Wert der gewdhlten Vorkraft F, anneh-
men. Auch fur die berechneten elastischen Biegeeigenschaften wurden,
wie bereits in Abschnitt 6.1.1.3 beschrieben, Extremwertberechnung
durchgefihrt, um die Streubreite der Modellierung beurteilen zu kénnen.
Die Ergebnisse der analytisch berechneten Biegeeigenschaften finden sich
in Abbildung 6.4.
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Abbildung 6.4

Berechnete Biegeverlaufe der verschiedenen Faserarchitekturen mit Abbil-
dungsunsicherheit der analytischen Modellierung durch Streuung der Ein-
gangsdaten; KRTM (oben links); CRTM (unten links); TRTM (unten rechts)

6.1.3  Modellierung der Zugfestigkeit

6.1.3.1  Eingangsdaten zur Berechnung der Festigkeitswerte

Fur die Berechnung der Zugeigenschaften wird auf die bereits ermittelten
KenngréRRen der Verbundplatten zurtickgegriffen. Hierbei wird wie bei der
Betrachtung der elastischen Eigenschaften zwischen materialbezogenen,
geometriebezogenen und prozessbezogenen EingangsgroRen unterschie-
den.
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Materialbezogene Eingangsgréfsen

Wichtige Kennwerte fiir die materialbezogenen EingangsgrofRen sind die
Festigkeitswerte der Einzelkomponenten der Verbundwerkstoffe. Somit
wird die nach Weibull ausgewertete Zugfestigkeit der Faserfilamente R, r
fir die Berechnung verwendet. Hierbei wird der Kennwert der Faserfila-
mente bei einer Einspannlange Ly von 80 mm verwendet, da bei dieser
Charge die gemessene Faserlange der wahren Einspannléange der Zugpro-
ben am nachsten kommt. Der zugehdorige Weibullmodul m,, wird ebenfalls
verwendet. Fir die Festigkeit der Matrix wird die anliegende Spannung in
der unverstarkten Matrix bei der Dehnung, bei der der Verbundwerkstoff
versagt, zur Berechnung herangezogen. Dieser Kennwert gy, ist in den Ta-
bellen von Abschnitt 5.2.2.1 zu finden. Als mittlere Versagensdehnung der
Verbundplatten wird &,=2,1 % gewahlt. Zusatzlich werden die jeweiligen
Grenzflachenscherfestigkeiten T zwischen Faser und Matrix aus Abschnitt
5.3.1verwendet. Zur Berechnung der Faserfilamente werden des Weiteren
die Faserdichte pp und das Faserflachengewicht m; bendtigt.

Geometriebezogenen Eingangsgréfsen

Bei den geometriebezogen Eingangsgrofen wird im Wesentlichen auf den
in Abschnitt 3.2 beschriebenen Verbundaufbau zurlckgegriffen. Der durch
die jeweiligen Plattendicken bedingte Faservolumengehalt ¢ kann den
Tabellen in Abschnitt 5.2.3.1 entnommen werden. Da allerdings bei der
Zugfestigkeit von Verbundwerkstoffen die statistische Ausfallwahrschein-
lichkeit einen groRen Einfluss hat, missen zusatzlich die Probendimensio-
nen in der analytischen Modellierung bericksichtigt werden. Somit werden
die Einspannlange L, und die Probenbreite B fir die Modellierung verwen-
det. Auch geht der gemessene mittlere Faserradius 7z mit ein.
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Prozessbezogene Eingangsgréfsen

Als prozessbezogene Eingangsgrolle werden zur Berechnung der Zugfestig-
keiten die in Abschnitt 5.1.3 bestimmten mittleren Porositaten ¢, verwen-
det.

6.1.3.2  Aufbau des analytischen Berechnungsmodells

Fir die Modellierung der Zugfestigkeiten der Verbundplatten werden die
Faserorientierungen fir jeden Belastungsfall getrennt betrachtet und an-
schlieRend gewichtet nach deren Haufigkeit zur Gesamtzugfestigkeit ad-
diert.

Begonnen werden soll mit der Annahme, dass sich alle Fasern geradlinig
ausgerichtet entlang der Belastungsrichtung befinden. Hierflr kann auf die
Modellvorlage von Curtin und Takeda [131, 233] zurlickgegriffen werden.
Hierbei wird die statistische Festigkeitsverteilung der Fasern, die Lastiber-
tragung von einer geschddigten Faser zu einer unbeschadigten, die Grenz-
flachenscherfestigkeit zwischen Faser und Matrix, das Herausziehen von
Fasern aus der Matrix sowie die Probenabmessungen mitberucksichtigt.
Diese Notwendigkeit begriindet sich durch die Tatsache, dass die Glasfa-
sern maf3geblich fur die Zugfestigkeit verantwortlich sind und durch statis-
tisch auftretende Defekte mit zunehmender Lange an Festigkeit verlieren.
Ebenso ist die Grenzflachenscherfestigkeit flr den Lastibertrag von der
Matrix in die Glasfasern verantwortlich. Dies bedeutet, dass eine hohere
Grenzflachenscherfestigkeit die kritische Faserlange [ verkleinert und die
statistische Zugfestigkeit der Faser grofRer ist. Zusatzlich wird die Schadi-
gungsregion im Bauteil kleiner. Diese kritische Faserldnge oder auch Aus-
zugslange der Faser [ kann durch die Annahme einer konstanten Grenz-
flachenscherfestigkeit T fir eine Spannung o durch die ,shear-lag“-Mo-
delle nach Gleichung (6.38) beschrieben werden.

152



Quasistatische Beanspruchung

=2 (6.38)

Somit soll zundchst eine charakteristische Zugfestigkeit der Faser o, mit der
zugehorigen Faserlange 8, bestimmt werden, bei der die Ausfallwahr-
scheinlichkeit nach Weibull 63,2 % betragt. Diese kdnnen den Gleichungen
(6.39) und (6.40) entnommen werden.

1/(1+my,)

my
o — (M) (6.39)
c rF
1/m my,/(1+my,)
Rypre L "
5. = m,F 'F Mo F (6.40)
¢ T

Da die Krafteinleitung in die Faser von beiden Faserenden erfolgen muss,
ist 6. exakt doppelt so lang wie die Auszugslange ;. Um die Schadigung zu
beschreiben, muss im nachsten Schritt ein kritischer Schadigungscluster
definiert werden. Dieser gibt an, wie viele Fasern innerhalb einer Region in
Verbundwerkstoff versagen kdnnen, bevor das Bauteil versagt. Unter der
Annahme, dass die einzelnen Faserbriiche statistisch verteilt im gesamten
Bauteil entstehen und somit nicht alle in der gleichen Ebenen liegen, wird
die Faseranzahl n; im Schadigungscluster durch den empirisch ermittelten
Zusammenhang nach [130] gemaR Gleichung (6.41) berechnet. Dieser Zu-
sammenhang wurde durch den Abgleich mit numerischen Versagensmo-
dellierungen bestimmt und behalt seine Giltigkeit bei sproden Verstar-
kungsfasern mit einem Weibullmodul zwischen 2 <m,, < 10.

n; = 403m,,*® (6.41)

Die Lange des kritischen Schadigungsclusters betragt 0,44,. Die Festigkeits-
verteilung innerhalb dieses Schadigungsclusters folgt einer Verteilung nach
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GauR, mit einer mittleren Festigkeit y,, und einer Standardabweichung yp,
(normiert auf a,.) fur die zugehorige Faseranzahl n;. Diese KenngroRen un-
terliegen einem komplexen Formelwerk, das der Arbeit von Phoenix et. al.
[234] entnommen wird. Der kritische Schadigungscluster des belasten Ver-
bundwerkstoffes selbst kann mit den Gleichungen (6.42) und (6.43) be-

schrieben werden.

n=ng/n (6.42)
m = Ly/0,46, (6.43)

Hierbei ist n; die Anzahl aller Fasern des belasteten Verbundwerkstoffes
und L, die Lange der belasteten Probe. Die Anzahl der Fasern ny kann mit-
tels der bereits bekannten KenngroRen der untersuchten Glasfasermatten
nach Gleichung (6.44) berechnet werden, wobei N fir die Anzahl der Fa-
serlagen steht. Die Lange L, entspricht der Einspannldnge der Proben.

mp. N B
n = ——ro (6.44)
7 T PF
Die kumulative Versagenswahrscheinlichkeit des gesamten Verbundes
wird abermals Uber die Weibullverteilung vorhergesagt [235].
o \"w
Hmn(o') =1- e(a'm_n) (645)
Hierbeiist die charakteristische Verbundzugfestigkeit 6,,, und der zugeho-
rige Weibullmodul m,, gegeben durch [234].

ln(ln(mn) +In (4n))

/8 In(mn)

Omn = M;Ll - Vrtl* V2 In(mn) —

(6.46)
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0.
iy, = y’ff,/z In(mn) (6.47)

n

Die Zugfestigkeit des unidirektional verstarkten Verbundwerkstoffes in di-

mensionsloser Form kann somit durch Gleichung (6.48) berechnet werden.
R = @p 0c O + (1L — @ — @ )oy (6.48)

Da bei den untersuchten Verbundwerkstoffen die Glasfasern in Form von
Gewebematten als Verstarkungsphase vorliegen, unterliegen die Glasfa-
sern, die innerhalb einer einzelnen Gewebematte 90° zur Hauptfaserrich-
tung orientiert sind, einer Ondulation. Diese hat einen deutlichen Effekt auf
die Zugfestigkeiten. Uber die bereits bei der Berechnung der elastischen
Eigenschaften ermittelte Ondulation konnte eine mittlere Faserabwei-
chung von 8° aus der Belastungsrichtung berechnet werden. Somit kann
flr die Faserrovings mit vorliegender Ondulation ein Korrekturfaktor von
0,58 nach [133] (Abbildung 2.10) bestimmt werden. Bei Annahme, dass alle
Fasern diese Ondulation aufweisen, errechnet sich die Zugfestigkeit nach
Gleichung (6.49).

Rinjona = 0,58 Ry (6.49)

Ein weiterer Fall, den die Modellierung abbilden muss, ist, dass alle Fasern
im Verbund quer zur Belastungsrichtung orientiert sind. Da unter dieser
Belastungsart die Fasern keinen Beitrag zur Zugfestigkeit leisten, wird die
Zugfestigkeit durch die Matrix dominiert. Hierbei gelten die Grenzflachen,
die im unglnstigsten Fall orthogonal belastet werden, als potenzielle
Schwachstelle im Verbund, wodurch sich die Verbundfestigkeit nach [132]
gemal Gleichung (6.50) berechnet.

Rm1 =030y (1—9¢.) (6.50)
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Da, wie zu Beginn dieses Abschnitts bereits erwahnt, die hier zu berech-
nenden Verbundwerkstoffe je nach Aufbau und Belastungsrichtung unter-
schiedliche Anteile der berechneten Festigkeiten aufweisen, konnen im
letzten Schritt der Zugfestigkeitsmodellierung die Gesamtzugfestigkeiten
den Gleichungen (6.51) bis (6.53) fur die unterschiedlichen Faserarchitek-
turen entnommen werden.

Flr 90 % der Fasern in Belastungsrichtung gilt:

Rm,90% = 0,9 Rm," + 0,1 Rm,J. (651)

Fir 50 % der Fasern in Belastungsrichtung gilt:

Rons0% = 0,5 (0,9 Ron + 0,1 Ry ona + Rim, 1) (6.52)

Fir 10 % der Fasern in Belastungsrichtung gilt:

Rin10% = 0,1 Ryjona + 0,9 Ry s (6.53)

6.1.3.3  Ergebnisse der analytischen Modellierung

Die Ergebnisse der Modellierung nach Abschnitt 6.1.3.2, die unter Zuhilfe-
nahme der in Kapitel 5 angegebenen Kennwerte ermittelt wurden, kénnen
den nachfolgenden Tabellen entnommen werden. Die zuséatzlich angege-
benen (Max./Min.) Kennwerte sind wie schon bei der Modellierung der
elastischen Eigenschaften auf die Varianz der Eingangsdatenstreuung zu-
rickzufuhren.
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Tabelle 35: Berechnete Zugfestigkeiten des KRTM-Prozesses

KRTM
Fasern in Zugrichtung 10% 50% 90%
Zugfestigkeit [MPa] 74 457 803
Max. / Min. [MPa] 75/73 464 / 450 817 /789

Tabelle 36: Berechnete Zugfestigkeiten des CRTM-Prozesses

CRTM
Fasern in Zugrichtung 10% 50% 90%
Zugfestigkeit [MPa] 72 453 802
Max. / Min. [MPa] 73/71 457 / 448 814 /790

Tabelle 37: Berechnete Zugfestigkeiten des TRTM-Prozesses

TRTM
Fasern in Zugrichtung 10% 50% 90%
Zugfestigkeit [MPa] 69 440 769
Max. / Min. [MPa] 71/67 455 /423 802 /733

6.1.4  Modellierung der Druckfestigkeit

6.1.4.1  Eingangsdaten zur Berechnung der Festigkeitswerte

Auch bei der Modellierung der Druckfestigkeiten wird bei den Eingangsda-
ten auf Kennwerte der Ergebnisse aus den zuvor durchgefiihrten Untersu-
chungen zurlckgegriffen. Die Unterscheidungen der Art der Eingangsgro-
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Ren werden — wie schon bei der elastischen Modellierung — in materialbe-
zogene, geometriebezogene und prozessbezogene Eingangsgrofien getrof-
fen.

Materialbezogene Eingangsgréfsen

Neben den Druckfestigkeiten der unverstarkten Matrixmaterialen R », bei
einem maximalen Biegefaktor von b.= 0,03 werden vor allem elastische
KenngroRen fir die Berechnung der Druckfestigkeiten der verschiedenen
Laminate bendtigt. Somit werden fir die Berechnung ebenfalls die Druck-
steifigkeit der Matrix E); 4 nach Abschnitt 5.2.2.2 und die Steifigkeit der Fa-
ser Er sowie die jeweiligen Querkontraktionszahlen vy, und vp verwendet.

Geometriebezogenen Eingangsgréfsen

Aufgrund der unterschiedlichen Plattendicken werden fiir die Berechnung
der Druckfestigkeiten die jeweiligen Faservolumengehalter ¢ aus den Er-
gebnistabellen nach Abschnitt 5.2.3.2 verwendet.

Prozessbezogene Eingangsgréfsen

Bei den prozessbezogenen EingangsgrofRen werden die zuvor ermittelten
Porositdtsanteile ¢; mitbertcksichtigt.

6.1.4.2  Aufbau des analytischen Berechnungsmodells

Bisher wurden keine analytischen Modelle zur Beschreibung der Druckfes-
tigkeiten von faserverstarkten Verbundwerkstoffen mit unterschiedlicher
Faserorientierung entlang der Belastungsrichtung publiziert. Aus diesem
Grund wird die Berechnung entlang der folgenden Einzelschritte unterteilt.

e Festigkeitswerte eines UD-Laminats in Faserrichtung
e Festigkeitswerte eines UD-Laminats quer zur Faserrichtung

e Berechnung des Kreuzverbundes
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Berechnung der Festigkeitswerte eines UD-Laminats in Faserrichtung

Zur Berechnung der Festigkeitswerte eines unidirektional verstarkten Fa-
serverbundwerkstoffes wird auf die Gleichungen von Lo und Chim [135]
zurtickgegriffen. Bevor die Festigkeitswerte jedoch berechnet werden kén-
nen, missen aus den Eingangsdaten der Schubmodul der isotropen Faser
G und der ebenfalls isotropen Matrix G,, sowie die zugehorigen Kompres-
sionsmodule K bzw. Ky, nach [61] gemdR den Gleichungen (6.54) und
(6.55) berechnet werden.

Er/ma
G =— 6.54
M 2(1 4 v ) (6:54)
Er/ma
K =— 6.55

Anschliefend konnen die Laminatsteifigkeiten in Faserrichtung E;; sowie
die Schubsteifigkeit in der Faserebene G;, mittels einfacher UD-Modelle
nach [236] berechnet werden.

Ei1up = ¢rEp + a- (PF)EM,d

4gp(1 - )‘P;)GM(VFG_ VM)Z (6.56)
—Pr)uy |, Prlm
K- + Ky +1

(6.57)

A+ @p)Gr+ (1 - <PF)GM)

G =G
12ub M ((1 —p)Gr + (1 + @p)Gy

AbschlieBend kann die Druckfestigkeit fir unidirektional verstarkte Lami-
nate Ry mittels Gleichung (6.58) nach [135] berechnet werden.
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) 1,5 + 12 (5)2 (M) (6.58)

r=_— (6.59)

Dieser Parameter I' enthalt KenngréRen der berechneten Lange [ und Di-
cke h des verstarkenden Elements sowie einen Faktor a, der fir die unbe-
kannten Grenzflacheneigenschaften steht. Da die verstarkenden Ein-
schllsse bei allen Prozessen als gleich angesehen werden, kann bei dem
Parameter I im Folgenden von einem prozessspezifischen Parameter ge-
sprochen werden. Nach [135] kann T" nur nach einem Abgleich mit den ex-
perimentell ermittelten Daten bestimmt werden, was im Folgenden nach

der Bestimmung der gesamten Laminatdruckfestigkeit R, erfolgt ist.

Berechnung der Festigkeitswerte eines UD-Laminats quer zur Faserrichtung

Aufgrund der mangelnden Verfligharkeit von analytischen Modellen zur
Beschreibung der Druckfestigkeiten von faserverstarkten Kunststoffen mit
einer Faserorientierung quer zur Belastungsrichtung wird auf Grundlage
der vorliegenden Schadigungsbilder ein einfaches Modell fir die Berech-
nung gewahlt. Das matrixdominante Schadigungsverhalten quer zur Faser-
richtung Ry, wird hierbei nach Gleichung (6.60) durch die Druckfestigkeit
R4 M beschrieben, abzlglich der prozessspezifischen Porositat ¢,

R =Ram(1—9y) (6.60)
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Berechnung des Kreuzverbundes

Je nach Laminataufbau werden im ndchsten Schritt die verschiedenen
Druckfestigkeiten R; der modellierten Verbundplatten beschrieben.
Hierzu werden die zuvor berechneten Druckfestigkeiten bei Belastung in

Faserrichtung und quer dazu anteilig nach Gleichung (6.61) aufaddiert.

Ry =@Ray+ (1 — @Ry, (6.61)

@, beschreibt hierbei den Faseranteil in Belastungsrichtung und wird je
nach Laminataufbau und Belastungsrichtung zu ¢ = 0,1; 0,5 bzw. 0,9 ge-
wahlt.

Davon jedem Prozess drei verschiedene Faseranteile in Belastungsrichtung
geprift und berechnet wurden, kénnen anschliefend mittels der Methode
der kleinsten Fehlerquadrate die prozessspezifischen Parameter I' be-
stimmt werden [237].

6.1.4.3  Ergebnisse der analytischen Modellierung

Die Ergebnisse der modellierten Druckfestigkeiten mit den entsprechen-
den prozessspezifischen Parametern I" finden sich in den nachfolgenden
Tabellen. Auch bei dieser Modellierung wurden die Modellgrenzen durch
die Bertcksichtigung der Streuung der Eingangsparameter mit betrachtet.
Beim Vergleich der ermittelten Schadigungsparameter der glasfaserver-
starkten Duroplasten (KRTM und CRTM) mit dem Literaturwert von I' = 6
aus [135] zeigte sich ebenfalls eine gute Ubereinstimmung. Fir glasfaser-
verstarkte Thermoplasten konnte kein Vergleichswert ermittelt werden.
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Tabelle 38: Berechnete Druckfestigkeiten des KRTM-Prozesses

KRTM
Fasern in Druckrichtung 10% 50% 90%
Parameter I [-] 5,54
Druckfestigkeit [MPa] 143 386 652
Max. / Min. [MPa] 148 /138 395/376 669 /635
Tabelle 39: Berechnete Druckfestigkeiten des CRTM-Prozesses
CRTM
Fasern in Druckrichtung 10% 50% 90%
Parameter I [-] 5,46
Druckfestigkeit [MPa] 140 387 619
Max. / Min. [MPa] 146 /135 398 /377 640 /599
Tabelle 40: Berechnete Druckfestigkeiten des TRTM-Prozesses
TRTM
Fasern in Druckrichtung 10% 50% 90%
Parameter I [-] 7,42
Druckfestigkeit [MPa] 101 266 432
Max. / Min. [MPa] 105/ 96 276/ 256 447 / 418

162




Steifigkeitsdegradation durch Schadigung

6.2 Steifigkeitsdegradation durch Schadigung

6.2.1  Eingangsdaten der Modellierung

Da in den mechanischen Versuchen zur Untersuchung der Schadigungsent-
wicklung der verschiedenen Verbundwerkstoffe die Reststeifigkeiten nach
einer Zugbelastung als Indikator fir eine innere strukturelle Schadigung
herangezogen wurden, kann in der Modellabbildung grundlegend auf die
Modellierung der elastischen Eigenschaften nach Abschnitt 6.1.1 zuriick-
gegriffen werden. Daher missen fir jeden Prozess aus allen verwendeten
Proben lediglich der mittlere Faservolumengehalt und die mittlere Platten-
dicke bestimmt und die unbeschadigten Grundsteifigkeiten nach Abschnitt
6.1.1 berechnet werden. Hierzu kommen ebenfalls die bereits implemen-
tierten Grenzflachenschadigungsparameter y zum Einsatz.

6.2.2  Prozessspezifische Schadigungsfunktionen

Da der bereits verwendete Grenzflachenschadigungsparameter y eine
Schwéachung der Grenzflachen beschreibt, kann im Rahmen dieses Model-
lierungsansatzes dieser Schadigungsparameter verwendet werden, um die
Steifigkeitsreduktion durch irreversible Schadigung wahrend eines Zugver-
suches zu berechnen. Aufgrund der Tatsache, dass der Parameter y nach
der bisherigen Modellierung ein dimensionsloser Zahlenwert ist, muss eine
Abhdngigkeit zu den mechanischen Untersuchungen ermittelt werden. Die
tatsdchlich ermittelte Steifigkeitsdegradation soll daher als Grenzflachen-
schadigungsparameter x(&.) ausgedrickt werden. Diese prozessspezifi-
sche Schadigungsfunktion ist somit unabhangig vom Faservolumengehalt
und gibt fur die Modellierung die EingangsgroRe des Schadigungsparame-
ters in Abhangigkeit der Totaldehnung an. Bedingung fur die Giltigkeit die-
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ser Modellierung ist das Grenzflachenversagen als Hauptschadigungsme-
chanismus, was besonders bei Belastungen quer zur Faserorientierung zu
beobachten ist.

Um die Schadigungsfunktionen abzuleiten, werden zundchst die elasti-
schen Eigenschaften der Verbundplatten entsprechend Abschnitt 6.1.1 be-
rechnet, wobei der Grenzflachenschadigungsparameter y inkrementell um
Ay = 0,05 ausgehend vom Startwert y, gemal Abschnitt 6.1.1.1 erhéht
wird. Ausgehend von den degradierenden Steifigkeiten kann fir jede Fa-
serorientierung und fur jeden Grenzflachenschadigungsparameter der je-
weilige Schadigungsfaktor d nach Gleichung (2.6) berechnet werden. An-
schlieRend werden die in den Zugversuchen ermittelten Schadigungsfakto-
ren mit den berechneten Schadigungsfaktoren abgeglichen. Somit kénnen
den Prozessen fur alle drei untersuchten Faserorientierungen bei allen To-
taldehnungen der Entlastungsphasen ein bestimmter Grenzflachenschadi-
gungsparameter zugewiesen werden. Unter der Annahme, dass der Scha-
digungsmechanismus unabhangig von der Faseranzahl in Belastungsrich-
tung ist, werden fur jeden Prozess Grenzflachenschadigungsparameter
bestimmt, die bei den unterschiedlichen Totaldehnungen den besten Kom-
promiss darstellen. Dies erfolgt mittels der Berechnung der kleinsten Feh-
lerquadrate [237] der Schadigungsfaktoren d, die mittels eines spezifi-
schen Grenzflachenschadigungsparameters y berechnet werden, wobei
die Fehlerquadrate jeweils fir eine bestimmte Entlastungsphase aller drei
Faserorientierungen zusammengezihlt werden. Uber das Minimum dieser
Summe kann anschlieRend auf den jeweils giinstigsten Grenzflachenscha-
digungsparameter y fur die Modellierung geschlossen werden, wobei die-
ser abhangig vom Prozess und der entsprechend eingestellten Totaldeh-
nung ist. Da fiur die spatere Modellierung jedoch beliebige Totaldehnungen
abgebildet werden sollen, missen aus den einzelnen Datenpunkten die
prozessspezifischen Schadigungsfunktionen nach Abbildung 6.5 abgeleitet
werden.
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Abbildung 6.5

Prozessspezifische Schadigungsfunktionen

In Abbildung 6.5 sind fur jeden Prozess die optimalen Grenzflachenschadi-
gungsparameter y in Abhdngigkeit der Totaldehnung zu sehen. Die nicht
ausgefillten Datenpunkte der K- und CRTM-Prozesse bei Totaldehnungen
groer 1,1 % werden fir die weitere Betrachtung nicht verwendet, da bei
diesen Dehnungen die Proben mit nur wenigen Fasern in Belastungsrich-
tung bereits versagten. Da jedoch gerade bei diesen Proben das abgebil-
dete Schadigungsverhalten vorherrscht und der Schadigungsfaktor d durch
die tendenziell hohere Steifigkeitsdegradation stirker auf eine Anderung
des Grenzflachenschaddigungsparameter y reagiert und somit eine hohere
Gewichtung bei der Bestimmung des glinstigsten y flr die Modellierung
besitzt, wurde der Funktionsfit nur anhand der Werte durchgefiihrt, bei
denen auch die Proben mit geringem Faseranteil in Belastungsrichtung Er-
gebnisse lieferten. Als Fitfunktion wird eine Exponentialfunktion 1. Grades
in der Form nach Gleichung (6.62) gewahlt.

x(e) = xo + A(eEB/¢ —1) (6.62)
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wobei y, der Grenzflaichenschddigungsparameter der unbelasteten Ver-
bundplatte ist und A, B und C Konstanten sind. Die einzelnen Konstanten
der Funktionen sind in Tabelle 41 dargestellt.

Tabelle 41: Konstanten der prozessspezifischen Schadigungsfunktionen

Konstante Fertigungsprozess
KRTM CRTM TRTM
Xo 0 0 0,3
A 0,11 0,08 0,22
B 0,20 0,20 0,19
C 0,45 0,42 0,45

Zur Bestimmung der Schadigungsfunktionen wurde zuséatzlich als Randbe-
dingung x(&; = 0,2%) = y, vorgegeben, um einen nahtlosen Ubergang
vom unbeschadigten Bereich in den Geschadigten (&; > 0,2%) zu gewahr-
leisten. Somit konnen diese prozessspezifischen Schadigungsfunktionen als
Eingabeschlissel fur die Schadigungsentwicklung der analytischen Model-

lierung verstanden werden.

6.2.3  Schadigungskarten

Das hier verwendete analytische Modell berechnet die elastischen Eigen-
schaften eines Verbundwerkstoffes, der mit einem der drei in dieser Arbeit
verwendeten RTM-Prozesse gefertigt worden ist. Da diese Beschreibungen
sehr punktuell fir spezielle Werkstoffe und deren Belastungszustande
sind, wurden fiir eine bessere Ubersicht Schadigungskarten anhand von
exemplarischen Verbundwerkstoffen erstellt, die die Steifigkeitsdegrada-
tion anhand des Schadigungsfaktors nach Gleichung (6.62) darstellen. Die
Schadigungskarte fir den KRTM-Prozess ist in Abbildung 6.6 dargestellt.
Aus Griinden der Ubersichtlichkeit wird bei den Schadigungskarten auf
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eine Darstellung mit den vorliegenden Modellgrenzen durch Variation der
Eingangsparameter und deren Standardabweichung verzichtet. Im spate-
ren Diskussionsteil allerdings wird die Unschéarfe der Modellierung anhand
der berechneten Degradationsverlaufe mit dargestellt.
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° 'y o
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Abbildung 6.6

Schadigungskarte des KRTM-Prozesses

In den Schadigungskarten wird der Schadigungsfaktor d tGber den Faseran-
teil in Belastungsrichtung aufgetragen. Die verschiedenen Farben geben
hierbei Totaldehnungen an. Die Punkte geben die experimental bestimm-
ten Schadigungsfaktoren wieder, wohingegen die Kurvenverlaufe auf mo-
dellierten Schadigungswerten beruhen. Die gewahlten Laminate fir die Be-
rechnung basieren auf den Laminateinzelschichten gemall Abschnitt 3.2,
wobei die sechs Faserlagen in unterschiedlichen Orientierungen geschich-
tet worden sind, sodass sich sieben verschiedene Verbundwerkstoffe be-
rechnen lieRen, bei gleichbleibenden Faservolumengehalt mit 10 %,
23,3 %, 36,7 %, 50 %, 63,3 %, 76,7 % und 90 % der Fasern in Belastungs-
richtung. Uber die Schadigungsfunktion nach (6.62) kann allerdings in der
spdteren Modellierung die Totaldehnung &; stufenlos gewahlt und der
Schadigungsfaktor d berechnet werden. Die eingezeichnete rote Linie gibt
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die Grenze der Schadigungskarte an. Nach Uberschreitung dieser Linie ist
mit einem schlagartigen Versagen des Verbundwerkstoffes zu rechnen.
Diese Einhilllende besteht aus zwei Begrenzungslinien. Im rechten Teil des
Diagramms wird die Schadigungsgrenze durch das analytische Modell bei
einer Totaldehnung &; = 2,1 % beschrieben. Dies begriindet sich darauf,
dass bei dieser Totaldehnung die mittlere Bruchdehnung der Glasfasern er-
reicht wird, wodurch es nicht mehr ausschlielRlich zu einer Grenzflachen-
schadigung kommt. Vielmehr versagen ab dieser Dehnung die Glasfasern
und somit der gesamte Verbund. Im linken Teil wird die Schadigungskarte
durch experimentell ermittelte Werte begrenzt. Zwar ist theoretisch eine
Schadigungszunahme bis zu einem Schadigungsfaktor d = 1 maoglich, prak-
tisch wird dies jedoch nicht passieren, da ab einer gewissen Schadigungs-
zunahme die mikroskopischen Grenzflachenschadigungen makroskopische
Risse ausbilden, was eine Spannungszunahme in Matrix und Faser zur Folge
hat. Dieser Sachverhalt fihrt anschlieRend ebenfalls zum schlagartigen
Versagen. Aus diesem Grund werden flr die einzelnen Prozesse aus den
Ergebnissen in Abschnitt 5.3.3 maximale Schadigungsfaktoren abgeleitet.
Hierbei gibt d,,4x €ine prozessbezogene Schadigung an, die in keiner Ein-
zelmessung der verschiedenen RTM-Verbunde jemals erreicht wurde.
Diese maximalen Schadigungsfaktoren kdnnen der nachfolgenden Tabelle

42 entnommen werden.

Tabelle 42: Maximale Schadigungsfaktoren der RTM-Prozesse

maximaler Fertigungsprozess
Schéadigungsfaktor KRTM CRTM TRTM
Aimax 0,5 0,5 0,4

Die Schadigungskarten der beiden anderen Prozesse, dem Compression
RTM und dem thermoplastischen RTM, finden sich in Abbildung 6.7 und
Abbildung 6.8.
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Schadigungskarte des CRTM-Prozesses
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Schadigungskarte des TRTM-Prozesses

Eine detaillierte Betrachtung der Ergebnisse zwischen den gemessenen
und den berechneten Kennwerten erfolgt in Abschnitt 7.2.6.
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7 Diskussion

Die Diskussion ist in drei Teile gegliedert. Zunachst werden die einzelnen
mechanischen Eigenschaften der Verbundwerkstoffe betrachtet. Im zwei-
ten Teil werden die Ergebnisse der analytischen Modellierung mit den ge-
messen Kennwerten verglichen und im letzten Teil ein Werkstoff- und Pro-
zessvergleich auf Grundlage der analytischen Modellierung durchgefihrt.

7.1 Diskussion der mechanischen Eigenschaften

Die Diskussion der mechanischen Eigenschaften beruht auf den ermittel-
ten Ergebnissen aus Kapitel 5 und erfolgt prozessbezogen. Hierbei werden
prozessspezifische Eigenschaften aufgezeigt und diskutiert.

7.1.1  Charakterisierung der Verbundkomponenten

Nachfolgend werden die gemessenen Kennwerte der Verstarkungsfasern,
der duroplastischen Matrix und der thermoplastischen Matrix betrachtet.
Hierzu wird auf die Ergebnisse aus den Abschnitten 5.1.1, 5.2.1 und 5.2.2
zurlckgegriffen.

7.1.1.1  Charakterisierung der Verstarkungsfasern

Die nach dem Prinzip von Archimedes gemessene Dichte von 2,599 g/cm?
befindet sich exakt im Streuband der in der Literatur angegebenen Kenn-
werte, was eine gute Infiltrierung der Fasern beim Messen des Gewichts
im flussigen Medium bestatigt. Luftblasen, die sich zwischen den einzelnen
Faserfilamenten sammeln konnen, wirden an dieser Stelle fir eine Unter-
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schatzung der tatsachlichen Dichte fihren. Die in Abschnitt 5.1.1 gemes-
sene Faserdichte ist jedoch durch die Literatur bestatigt [225] und kann
somit flr weitere Berechnungen herangezogen werden.

Bei den ermittelten Fasersteifigkeiten zeigt sich, dass die Prifmaschine
eine sehr viel hohere Steifigkeit als die Fasern besitzt, was an der nur ge-
ringen Anderung der korrigierten Fasersteifigkeiten auf 76,6 GPa zu erken-
nen ist. Der letztendlich bestimmte Wert deckt sich allerdings mit den Er-
gebnissen anderer Arbeiten [238, 239].

Bei der Betrachtung der Faserfestigkeiten ist die bereits angesprochene
Abhangigkeit der Festigkeitswerte von der Faserldnge deutlich zu erken-
nen. Innerhalb der verschiedenen Messldngen der Fasern von 20 mm bis
80 mm zeigt sich eine nahezu lineare Abnahme der nach Weibull ausge-
werteten Festigkeitswerte. Es lasst sich somit festhalten, dass innerhalb
der Messstrecken bei einer Langenanderung der Fasern um den Faktor 4
die Faserfestigkeit um 41 % abnimmt. Generell kann jedoch nicht von einer
linearen Festigkeitsverteilung Uber die Faserlange ausgegangen werden
[240], weshalb bei den hier gemessenen Ergebnissen auf einen eher zufal-
ligen Effekt innerhalb der relativ hohen Streuungen, die an den niedrigen
Weilbullmodulen erkennbar sind, geschlossen wird. Auch wiirde der theo-
retische Festigkeitswert von E-Glas (>3000 MPa) mit sehr kurzen und somit
defektfreien Fasern nicht erreicht werden kénnen. Allgemein ist bei den
untersuchten Fasern die Festigkeit geringer als bei vergleichbaren Unter-
suchungen. In [238] wurden flr E-Glasfasern mit gleicher Einspannlange
36 % hohere Festigkeiten nach Weibull bestimmt. Eine mogliche Begrin-
dung ist in der Probenprdparation zu finden, da die einzelnen Faserfila-
mente zundchst als Roving aus der bereits verwebten Fasermatte entnom-
men werden mussten. AnschlieRend wurden die Filamente aus einem Ro-
ving herausprapariert. Minimale Schadigungen kénnen bei diesem Vorgang
nicht ausgeschlossen werden, was die geringeren Festigkeitswerte und die
teils groRen Streuungen erklart. Fir die spatere Zugfestigkeitsbestimmung
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im Verbund sind die ermittelten Festigkeitswerte dennoch verwendbar, da
sich dieser Effekt auch im Weibullmodul wiederfindet.

Bei der Betrachtung der ermittelten Faserdurchmesser konnte mit einem
mittleren Wert von 9,44 um ein leicht hoherer Wert als im Datenblatt mit

9 um ermittelt werden [191].

7.1.1.2  Charakterisierung der Matrixmaterialien

Bei der Betrachtung der gemessenen mittleren Dichten der beiden Mat-
rixsysteme entsprechen die Messungen — mit 1,188 g/cm? fir das duro-
plastische Epoxidharz und mit 1,140 g/cm? fir das thermoplastische PA 6-
G — exakt den in der Literatur publizierten Kennwerten [192, 225]. Somit
kann davon ausgegangen werden, dass die unverstarkten Matrixplatten
keine Porositat besitzen, was ein wichtiger Aspekt fur die Bestimmung der
mechanischen Eigenschaften ist.

Die duroplastische Matrix weist durch ihr engmaschiges Netzwerk der Po-
lymerketten sehr gute Steifigkeitswerte unter Zugbeanspruchung auf. Un-
ter Druckbeanspruchung hingegen ist eine Steifigkeitsreduktion um knapp
20 % festzustellen. Demgegeniber besitzt die PA 6-G-Matrix generell deut-
lich niedrigere Steifigkeiten. Verglichen mit Literaturwerten sind die Stei-
figkeiten allerdings durchaus als gut zu bewerten, was auf die Konditionie-
rung nach Abschnitt 4.1 zurtickzufihren ist [225]. Zudem liegt das opake
Matrixmaterial als teilkristallines Polymer vor. Auch ist zu beachten, dass
leicht hohere Steifigkeiten unter Druckbelastung gemessen wurden, was
durch den messtechnischen Aufbau sowie die verschiedenen Rissoffnungs-
mechanismen erklart werden kann [241].

Die gemessenen Zugfestigkeiten der Matrixsysteme sind als gleichwertig
zu betrachten, wobei die Auspragungen sehr unterschiedlich sind. Beim
wesentlich sproderen Epoxidharz stellt sich die Zugfestigkeit bei der Bruch-
dehnung ein. Somit kommt es zu keiner sichtbaren Einschnirung, wodurch
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die Probe schlagartig versagt. Bei der thermoplastischen PA 6-G-Matrix ist
ein vollig anderes Schadigungsbild zu beobachten. Bei einer Totaldehnung
von etwa 2 % bildet sich ein erster Einschnirbereich innerhalb der Mess-
strecke aus. Dieser beruht auf der Tatsache, dass sich innerhalb eines teil-
kristallinen Thermoplasts die Polymerketten entlang der Belastung orien-
tieren und verstrecken. Mit Erreichen der gemessenen Maximalspannung
bildet sich dort anschlieRend ein Spannungsplateau aus, das den Wider-
stand gegen weiteres Kettenverstrecken an den Randbereichen des ersten
Einschnirbereiches beschreibt [71]. Bevor sich dieser Einschniirbereich je-
doch entlang des gesamten Probenquerschnitts ausbreiten kann, kommt
es innerhalb dieses Bereiches zu einer weiteren Schddigung, die das spa-
tere Versagen an dieser Stelle einleitet. Durch das Versagen einzelner Po-
lymerketten und der dadurch initiierten zusatzlichen Einschnirung im be-
reits verjlingten Bereich ist ein Riickgang der Nennspannung zu beobach-
ten. Das Versagen der Proben tritt anschlieRend kurz darauf ein. Als
weiterer Kennwert ist die vorherrschende Spannung bei einer Totaldeh-
nung von 2,1 % von Interesse, da bei dieser Dehnung vom Versagen des
Verbundwerkstoffes ausgegangen wird. Dieser Wert gy, ist beim PA 6-G
aufgrund der deutlich geringeren Zugsteifigkeit kleiner als beim Epoxid-
harz. Unter Druckbelastung werden trotz tendenziell hoherer Versagens-
spannungen als unter Zugbeanspruchung die theoretischen Druckfestig-
keitswerte mit beiden Matrixsystemen aufgrund von Ausknicken in der
Prufvorrichtung nicht erreicht [69]. Die daher ermittelten Spannungswerte
bei einer maximalen Durchbiegung b, von 0,03, gemaR Gleichung (5.2), be-
statigen allerdings den Trend aus den Zugversuchen. Durch die geringere
Drucksteifigkeit des PA 6-G ist diese Spannung um 26 % geringer als bei der
duroplastischen Matrix, was der thermoplastischen Matrix eine deutlich
schlechtere StUtzwirkung unter Druck attestiert.

Bei der Betrachtung der gemessenen Dehnungen beim Versagen der zwei
verschiedenen Matrixsysteme wird das weitaus sprodere Materialverhal-
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ten des Epoxidharzes erkennbar. Im direkten Vergleich liegt die Maximal-
dehnung bei der thermoplastischen Matrix um den Faktor 6 Uber den
Kennwerten des Duroplasten. Dennoch liegen beide Versagensdehnungen
Uber denen der Glasfasern, wodurch nach wie vor ein Faserversagen vor
einem Matrixversagen bei Zugbelastungen des Verbundes in Faserrichtung
erwartet werden kann.

7.1.2  Strukturcharakterisierung der Verbundwerkstoffe

Ziel der Betrachtung der verschiedenen strukturellen Aufbauten ist es, pro-
zessabhdngige Merkmale zu bestimmen, die anschlieBend in der analyti-
schen Modellierung der mechanischen Kennwerte mitbertcksichtigt wer-
den kdnnen. Die hierbei ermittelten Kennwerte nach Abschnitt 5.1 werden
somit prozessbezogen betrachtet. Eine Unterscheidung zwischen den ver-
schiedenen Laminataufbauten innerhalb eines Fertigungsprozesses hat

keine weiteren Erkenntnisse ergeben.

Ein wichtiger Fakt bei der Betrachtung der Verbundplatten ist die Tatsache,
dass fur alle drei Prozesse die gleiche Masse an Verstarkungsfasern und das
gleiche NennmaR von 2 mm der Bauteildicke an den RTM-Anlagen einge-
stellt wurden. Bei der Prifung der tatsachlichen Plattendicken zeigt sich
jedoch, dass die Verbundplatten des TRTM-Prozesses mit Dicken von ca.
1,83 mm um 7 — 10 % unter dem NennmaR liegen. Die Verbundplattendi-
cken der duroplastischen RTM-Prozesse liegen zumeist leicht Gber dem
NennmalR. Da die Glasfasermenge herstellungsbedingt bezogen auf die
Bauteilflache bei allen Verbundplatten konstant ist, andert sich daher nur
die Menge der Matrix und gegebenenfalls die Porositat. Somit hat eine un-
terschiedliche Bauteildicke einen entscheidenden Einfluss auf den Faser-
verstarkungsgehalt, was auch durch die Messungen bestatigt wird. Deshalb
ist der Faservolumengehalt der thermoplastischen Verbundplatten im
Schnitt um ca. 13 % hoher als bei den duroplastischen Proben. Durch die
Berechnung der Gesamtdichte der Verbundplatten aus den Dichten der
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Einzelkomponenten und den jeweiligen Faservolumenanteilen konnen die
Ergebnisse durch den Vergleich mit der gemessenen Gesamtdichte gegen-
seitig verifiziert werden. Die geringen Abweichungen von wenigen Prozent
sind auf die in den Verbundplatten vorliegende Porositat zurickzufihren.
Diese fallt bei den TRTM-Verbundplatten deutlich hoher aus. Allgemein
sind jedoch grofle Streuungen in den Porositatsmessungen zu erkennen.
Dies liegt an der nur punktuellen Probenentnahme von nur 20 x 20 mm
groRen Versuchskorpern fir die Porositatsbestimmung. Dennoch ergeben
die Messwerte eine belastbare Auskunft tGber die prozessbedingte Porosi-
tat, die auch gut in den Schliffbildern in Abbildung 7.1 zu erkennen ist.

| 500 pm_|

Abbildung 7.1

Infiltrationsqualitat der Verbundwerkstoffe: KRTM (oben links); CRTM (unten
links); TRTM (unten rechts)
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Wahrend bei den Schliffen der KRTM- und CRTM- Verbundplatten eine
gleichmaélig verteilte Porositat von nur geringem Ausmal zu erkennen ist,
ist bei den TRTM-Platten eine deutlich héhere Porositat zu sehen. Es befin-
den sich hierbei ganze Regionen in den Faserrovings, die nicht infiltriert
wurden. Aber auch in den Matrixnestern zwischen den Rovings ist eine er-
hebliche Porositat zu erkennen. Der Sachverhalt der zu geringen Bauteildi-
cke und der erhohten Porositat der TRTM-Verbundplatten ist auf die
Schwindung des thermoplastischen PA 6-G bei der Polymerisation und der
anschlieBenden teilweisen Kristallisation zurtckzufihren [47]. Ebenfalls
kommt es bei der chemischen Reaktion zu PA 6-G zu einer Stickstoffausga-
sung, die sich negativ auf die Porositat auswirkt.

7.1.3  Mechanische Eigenschaften der Verbundwerkstoffe

7.1.3.1  Zugbelastung der Verbundwerkstoffe

Fir die Betrachtung der mechanischen Eigenschaften unter Zugbeanspru-
chung wird zundchst auf die elastischen KenngrofRen eingegangen. Wie in
Abbildung 5.5 zu erkennen ist, kann beim messtechnischen Vorgehen von
einer rein elastischen Beanspruchung ausgegangen werden, da die ermit-
telten Steifigkeiten wahrend der Belastung exakt dieselben wie bei der Ent-
lastung sind. Somit wurde dem Verbundwerkstoff unabhangig von der Fa-
serorientierung keine weitere Schadigung hinzugefiigt. Bei der Begutach-
tung der gemessenen Steifigkeitskennwerte ist der grofRe Einfluss der
Faserorientierung beiallen Prozessen gut zu erkennen. Somit sind die groR-
ten Steifigkeiten bei den Proben gemessen worden, bei denen 90 % der
Fasern in Belastungsrichtung vorliegen. Auch ist beim direkten Prozessver-
gleich der hohere Faservolumenanteil des TRTM-Prozesses zu erkennen.
Zwischen den duroplastischen Prozessen hingegen ist kein Unterschied er-
kennbar. Mit zunehmender Matrixdominanz ist die Abhangigkeit der Stei-
figkeit vom Faserverstarkungsgehalt nicht ohne Bericksichtigung des vor-
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liegenden Materialsystems zu bewerten. Schon bei 50 % der Fasern in Be-
lastungsrichtung fallt die gemessene Steifigkeit des TRTM-Prozesses unter
die Werte des KRTM- und CRTM-Prozesses, trotz des hoheren Faservolu-
mengehaltes. Dieser Trend ist noch deutlicher bei nur 10 % der Fasern in
Belastungsrichtung. Hier ist die gemessene Steifigkeit des TRTM-Prozesses
um fast 40 % geringer als bei den duroplastischen RTM-Prozessen. Diese
extrem groRe Abweichung ist durch die geringere Steifigkeit der thermo-
plastischen Matrix nicht zu erklaren. Vielmehr kann davon ausgegangen
werden, dass durch die hohe Porositdt und die nicht vollstandige Infiltra-
tion der Rovings im TRTM-Prozess keine llickenlose Kraftibertragung an
den Grenzflachen moglich ist. Dies hat eine starke Reduktion der mechani-
schen Eigenschaften unter elastischer Belastung zur Folge [242].

Diese Annahme wird ebenfalls durch die Messungen der Querkontrakti-
onszahl bestatigt. Bei allen drei RTM-Prozessen ist zunachst eine deutliche
Abhéangigkeit der Querkontraktionszahl von der Faserorientierung zu er-
kennen. Allerdings fallen die gemessenen Querkontraktionszahlen beim
TRTM-Prozess deutlich geringer aus. Dies widerspricht zunachst den Erwar-
tungen auf Grundlage der gemessenen Querkontraktionszahlen der unver-
starkten Matrixmaterialien. Hierbei weist das PA 6-G eine leicht hohere
Querkontraktion als die Epoxidharzmatrix auf. Die Erklarung kann ebenfalls
in der schlechteren Infiltration beim TRTM-Prozess gefunden werden,
wodurch flr die Querkontraktion des gesamten Verbundes die Kraftiber-
tragung zwischen Fasern und Matrix geringer ist und somit die restlichen
Fasern quer zur Belastungsrichtung nur geringfiigige Druckbelastungen aus
der kontraktierenden Matrix erfahren.

Die Festigkeitswerte hingegen zeigen zunachst prozessibergreifend ver-
gleichbare Werte. Allerdings muss auch hier auf den héheren Faservolu-
mengehalt der TRTM-Proben hingewiesen werden. Ein wenig abgeschla-
gen wirken im direkten Vergleich nur die CRTM-Proben mit 50 % der Fasern
in Belastungsrichtung, die verglichen mit dem gleichen Materialsystem aus
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dem KRTM-Prozess um ca. 11 % geringere Festigkeiten aufweisen. Aller-
dings kann mit Blick auf die ebenfalls deutlich gréRere Standardabwei-
chung davon ausgegangen werden, dass es sich hierbei um einen chargen-
spezifischen Effekt handelt, da ein solcher Trend in keiner weiteren Unter-
suchung ersichtlich wurde. Die Festigkeitswerte der Proben, bei denen nur
10 % der Fasern in Belastungsrichtung orientiert sind, sind vergleichbar mit
den entsprechenden unverstarkten Proben der zugehorigen Matrix. Dieses
schlechte Ergebnis ist mit der Faserondulation zu erklaren, die den ohnehin
nur geringen verstarkenden Effekt der wenigen Fasern nichtig macht [5].

Die maximalen Totaldehnungen der Verbundplatten mit hohen Faserantei-
len in Belastungsrichtung sind fir alle Prozesse durch die Bruchdehnung
der Glasfasern bei ca. £,=2,1 % gegeben. Unter der matrixdominanten Be-
lastungsart, bei der sich nur 10 % der Fasern in Belastungsrichtung befin-
den, sind die Unterschiede zwischen der sproden duroplastischen Matrix
und der zahen thermoplastischen Matrix deutlich sichtbarer. Aufgrund von
hohen Schadigungsraten entlang der Grenzflachen ist die Bruchdehnung
generell deutlich geringer als in faserdominanter Belastungsrichtung. Aller-
dings ist die maximal ertragbare Dehnung beim Bruch der TRTM-Verbunde
um Uber 50 % hoher als bei den duroplastischen RTM-Verbundplatten mit
gleicher Faserarchitektur.

Generell entsprechen die mechanischen Kennwerte unter Zugbelastung al-
ler RTM-Prozesse den aus der Literatur erwarteten Charakteristiken [2, 4,
132].

7.1.3.2  Druckbelastung der Verbundwerkstoffe

Bei Betrachtung der Druckeigenschaften der verschiedenen Verbundwerk-
stoffe ist wie schon zuvor unter Zugbeanspruchung eine Zunahme der me-
chanischen Eigenschaften mit steigender Faseranzahl in Belastungsrich-
tung festzustellen. Die gemessenen Drucksteifigkeiten aller Verbundplat-
ten kdnnen mit den Zugsteifigkeiten direkt verglichen und in Verbindung
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gebracht werden. Tendenziell ist allerdings eine geringfligig niedrigere
Steifigkeit unter Druckbelastung zu verzeichnen, was aufgrund der Steifig-
keitsuntersuchungen der unverstarkten Matrixmaterialien auch zu erwar-
ten war.

Die Druckfestigkeiten hingegen zeigen eine erhebliche Abhéngigkeit vom
verwendeten Matrixsystem. So sind die Druckfestigkeiten des TRTM-Pro-
zesses, der sich einer thermoplastischen Matrix bedient, deutlich geringer
als die Werte der duroplastischen Referenzprozesse KRTM und CRTM. Dies
kann neben der geringeren Stutzwirkung der Matrix sowohl auf die niedri-
geren Steifigkeitswerte als auch auf die hohere Porositat und die bereits in
Abschnitt 7.1.3.1 angesprochene schlechtere Faseranbindung an die Mat-
rix zurlckgefihrt werden [134, 243]. Auch die Druckfestigkeiten bei den
Versuchsplatten, bei denen 50 % der Fasern in Belastungsrichtung orien-
tiert sind, sprechen fir eine schlechtere Stutzwirkung der thermoplasti-
schen Matrix. So reagieren die duroplastischen Verbundplatten bei einer
Anderung der Faserarchitektur von 90 % der Fasern in Belastungsrichtung
auf nur noch 50 % mit einer verhaltnismaRig deutlich geringeren Abnahme
der Druckfestigkeiten als vergleichsweise die TRTM-Proben mit der PA 6-
G-Matrix. Bei den TRTM-Proben orientiert sich dieser Kennwert deutlich
naher am Kennwert der matrixdominanten Belastungsart, bei der nur 10 %
der Fasern in Belastungsrichtung orientiert sind. Somit reagieren die ther-
moplastischen RTM-Verbundproben deutlich starker auf eine Reduktion
der sich in Belastungsrichtung befindlichen Verstarkungsfasern. Allgemein
kann jedoch festgehalten werden, dass mit steigender Anzahl der Fasernin
Belastungsrichtung durch das zunehmend sprode Materialverhalten die
Streuung der Druckfestigkeit sichtbar zunimmt. Dies kann als ein Indiz fir
eine zunehmende Entstehung von Knickbandern gesehen werden, die als
Folge des Mikrobeulens entstehen [137].

Aufgrund der vergleichbaren Steifigkeiten und den relativ geradlinigen
Spannungs-Stauchungs-Kurven gerade bei einer hohen Anzahl an Fasern in
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Belastungsrichtung ist die zu beobachtende Stauchung bei Bruch im Ver-
gleich zu den maximalen Dehnungen unter Zugbelastung nicht Uberra-
schend. Bei den duroplastischen KRTM- und CRTM-Proben stellt sich somit
durch gute Stutzwirkung der Matrix und den akzeptablen Druckfestigkeiten
eine Stauchung bei Bruch von ca. 1,9 % ein. Dieser Wert ist im Allgemeinen
unabhangig von der Faserorientierung, da er sich durch das Entfallen der
Stutzwirkung der Matrix einstellt. Auch hier zeigt sich die fehlende
Statzwirkung des PA 6-G mit einer maximalen Stauchung von ca. 1,15 % fur
die Proben mit 50 % und 90 % der Fasern in Belastungsrichtung. Bei nur
10 % der Fasern entlang der Druckrichtung nimmt die Stauchung bei Bruch
hingegen mit durchschnittlich 1,6 % deutlich zu. Hierbei kann davon aus-
gegangen werden, dass durch die grole Dominanz der zdhen Matrix der
Versagensmechanismus nicht ausschliefRlich auf das Mikrobeulen und das
anschlieRende Faserknicken zuriickzufihren ist.

Eine genauere Betrachtung der Schadigungsentwicklung unter Druckbelas-
tung erfolgt in Abschnitt 7.1.4.4.

7.1.3.3  Drei-Punkt-Biegebeanspruchung der Verbundwerkstoffe

Wie bereits im Ergebnissteil darauf hingewiesen wurde, ist ein direkter Ver-
gleich der mechanischen Eigenschaften nicht moglich, da die unterschied-
lichen Probendicken einen groRen Einfluss auf die Drei-Punkt-Biegeeigen-
schaften haben. Selbst prozessintern bei den 50 %*- und 50- %**-Proben
ist eine Beurteilung der Biegeeigenschaften schwierig. Zwar sind hierbei
die Proben aus der gleichen Versuchsplatte gefertigt worden, dennoch ist
eine unterschiedliche Plattendicke an den einzelnen Chargen gemessen

worden.

Allgemein kann jedoch davon ausgegangen werden, dass die mechani-
schen Biegeeigenschaften der Versuchsplatten in erster Naherung aus den
Zug- und Druckeigenschaften abgeleitet werden kénnen [132]. So er-
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scheint zum Beispiel die Biegesteifigkeit der thermoplastischen Verbund-
werkstoffe mit sinkendem Faseranteil entlang der Biegelinie erheblich ab-
zunehmen, verglichen mit den duroplastischen Verbunden. Diese Be-
obachtung deckt sich mit den bisherigen Untersuchungen der reinen Be-
lastung unter Zug und Druck. Auch im Versagensfall kénnen die zuvor
aufgestellten Aussagen bestatigt werden. Hierflr sind in Abbildung 7.2
Schliffbilder des Versagensbereiches der Drei-Punkt-Biegeproben aufge-
tragen. Zu erkennen sind die 50 %*- und 50 %**-Faserarchitekturen der
KRTM- und der TRTM-Versuchsplatten. Die Druckfinne befand sich bei den
gewadhlten Bildausschnitten mittig an der Oberseite der Proben.

wenig beschadigte Layer

wenig beschadigte Layer

Abbildung 7.2

Versagensbilder der Biegeproben; KRTM 50 %* (oben links); KRTM 50 %**
(oben rechts); TRTM 50 %* (unten links); TRTM 50 %** (unten rechts)

In den verschiedenen Schliffbildern sind die unterschiedlichen Versagens-
arten zu erkennen. Faserbrlche erscheinen generell heller, bedingt durch
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die Reflektionen der Auflichtmikroskopie. Dies ist besonders gut bei den
KRTM-Schliffbildern zu erkennen. Es ist anzumerken, dass die Versagensar-
ten bei den in Abbildung 7.2 oben dargestellten duroplastischen KRTM-
Proben auch bei den CRTM-Proben aufzufinden waren, wodurch diese
nicht separat aufgezeigt werden. Bei den duroplastischen Proben mit der
50 %*-Faseranordnung (oben links) tritt das Versagen an der Unterseite
auf. Die Fasern in dieser Randschicht befinden sind zu 90 % entlang der
Biegelinie und brechen unter der anliegenden Zugbeanspruchung. Der Riss
verlauft anschlieRend zur nachsten Faserlage, die jedoch einen deutlich ge-
ringen Widerstand aufweist, was zum Versagen des gesamten Verbundes
flhrt. Beim 50 %**-Lagenaufbau ist der Unterschied zwischen den mecha-
nischen Eigenschaften der unterschiedlichen Faserorientierungen noch
deutlicher zu erkennen. Auch hier breitet sich der Riss entlang der Normal-
spannung von der Probenunterseite aus. Dadurch, dass diese Faserlage nur
wenige Fasern entlang der Biegelinie besitzt, versagt diese frih, wodurch
der Riss die folgende Faserlage schadigt. Nach dem Versagen dieser Faser-
lage wurde durch den hohen Kraftabfall die Prifung abgebrochen. Der
Schadigungsbereich in der zweiten Faserlage von unten ist deutlich groRer,
was auf die hohe Energieaufnahme vor dem Bruch schlieen Idsst. Dieses
Versagen der duroplastischen Proben |dsst sich auch durch die Betrachtung
der zuvor diskutierten Ergebnisse unter Zug- und Druckbelastung erklaren.
Die Dehnungen bei Bruch und die Steifigkeitswerte der duroplastischen
Proben mit 10 % der Fasern in Belastungsrichtung sind unter Zug- und
Druckbelastung vergleichbar. Dies gilt ebenfalls flr die Laminatschichten
mit 90 % der Fasern in Belastungsrichtung. Abgeschlagen hingegen sind die
Zugfestigkeitswerte in matrixdominanter Belastungsrichtung, wodurch der
erste Anriss in diesen Bereichen der Biegeproben am wahrscheinlichsten
ist und die Proben an der Unterseite im Zugbereich versagen.

Demgegentlber versagen die TRTM-Proben eindeutig an der Oberseite.
Auch ist der Schadigungsbereich deutlich kleiner. Dies liegt zum einen an
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den generell niedrigeren Beanspruchungskraften, wodurch weniger elas-
tisch gespeicherte Energie beim Versagen der Proben frei wird. Zum ande-
ren ist dies auch durch die deutlich risszéhere PA 6-G-Matrix zu begrinden.
Aufgrund der erheblich geringeren Buchdehnung der TRTM-Proben unter
Druckbelastung im Vergleich zur Zugbeanspruchung ist auch das Versagen
an der Oberseite nachvollziehbar. Bevor die jeweiligen kritischen Versa-
gensspannungen im Zugbereich des Laminats erreicht werden, bilden sich
in den Druckbereichen Knickbander aus, die aufgrund der schlechteren
Stutzwirkung der Matrix entstehen.

Bei den einzelnen Prozessen ist ebenfalls anzumerken, dass mit steigender
Matrixdominanz ein tendenzieller Riickgang der ertragbaren Durchbiegung
zu erkennen ist. Dieser Effekt ist ebenfalls von der deutlich zéheren ther-
moplastischen Matrix beeinflusst, da dieser bei den TRTM-Proben erheb-
lich geringer ist.

7.1.4  Schadigungsentwicklung der Verbundwerkstoffe

7.1.4.1  Grenzflaichencharakterisierung

Der Vergleich der Grenzflachenscherfestigkeiten der beiden duroplasti-
schen RTM-Prozesse, dem KRTM und dem CRTM, zeigt eine vergleichbare
Fasermatrixanbindung. Grundlegend dafir ist nicht nur die Tatsache, dass
das gleiche Faser-Matrixsystem vorliegt, sondern auch mikroskopisch
kaum Unterschiede bezlglich der Infiltrationsqualitat und Faserverteilung
zu erkennen sind. Dies wurde auch bereits durch Messungen der Porositat
und des Fasergehaltes bestatigt. Ein Abgleich der gemessenen sehr hohen
Grenzflachenscherfestigkeiten mit Literaturwerten von vergleichbaren
Verbundkomponenten bestatigt grundlegend diesen Trend [90, 91]. Auch
bei der Betrachtung der gemessenen Kurventypen, nach Tabelle 22, sind
vergleichbare Tendenzen zu erkennen. Hauptsachlich liegen bei den duro-
plastischen RTM-Verbunden die Kurventypen 2, 3 und 4 vor. Einzig bei den
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KRTM-Proben ist eine erhohte Anzahl an Kurvenverlaufen vom Typ 1 ge-
genlber den CRTM-Verbunden festzustellen, was auf die spater betrach-
teten Faserbriiche zurickzufihren ist.

Dennoch stellen sich weiter Fragen bezlglich der sehr hohen Grenzfla-
chenfestigkeiten zwischen den Glasfasern und der duroplastischen Epoxid-
harzmatrix. Aufgrund der allgemein glltigen Abstufung der Festigkeiten bei
Polymeren musste die messbare Grenzflachenscherfestigkeit immer klei-
ner gleich der Matrixscherfestigkeit sein [69].

Schubfestigkeit < Zugfestigkeit < Druckfestigkeit < Biegefestigkeit
Tim < R, < R4 < R,

Da die Bestimmung der Zugfestigkeit der unverstarkten Epoxidharzmatrix
R, gp einen mittleren Wert von 69 MPa ergab, dirfte die gemessene
Grenzflachenscherfestigkeit diesen Wert normalerweise nicht Gberschrei-
ten. Dieser Umstand legt einerseits nahe, dass eine starke Bindung an der
Grenzflache existiert, andererseits deutet es auch auf die Bildung einer
Grenzschicht zwischen Faser und Matrix hin, was auch schon in anderen
Arbeiten beobachtet werden konnte [87, 89, 85]. Es wird somit angenom-
men, dass die Grenzschicht die Faser mantelférmig umgibt und eine ho-
here Festigkeit aufweist als die Epoxidharzmatrix, siehe Abbildung 7.3.
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Matrix
Grenzschicht

Grenzflache A

Grenzflache B Faser

L

Abbildung 7.3

Matrixzylinder mit einer grenzschichtummantelten Faser: Faserradius rz; Au-
Renradius der Grenzschicht 1y

Somit wirde auch die Scherfestigkeit der Grenzschicht steigen und Uber
der der Matrix liegen. Bei Betrachtung der im Ergebnisteil berechneten
Schubfestigkeiten nach Gleichung (5.9) lasst sich flr die Annahme, dass das
Grenzflachenversagen an der Grenzflache B stattfindet, folgende Bedin-
gung aufstellen:

RmpepTo = T1; (7.1)

Unter Verwendung der gemessenen Mittelwerte von R, gp, T und einem
ebenfalls gemessenen mittleren Faserradius 1z von 4,7 um ergibt sich ein
mittlerer AuRenradius der Grenzschicht von ca. ry = 5,4 pm. Somit musste
sich eine mindestens 0,7 um dicke Grenzschicht mit erhéhten mechani-
schen Kennwerten ausbilden, um ein Versagen an der Grenzflache B zu er-
halten. Um diese Theorie zu prifen, wurden REM-Aufnahmen der inden-
tierten Fasern betrachtet, siehe Abbildung 7.4.
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Abbildung 7.4

REM-Aufnahmen einer CRTM-Probe: Push-Out-Eindruck (links) und Push-Out-
Ausdruck (rechts)

Auf den REM-Aufnahmen ist an den ausgedrickten Faserenden keine ein-
deutige Grenzschicht zu erkennen. Auch ein Versuch des nachtraglichen
Einfarbens des Matrixmaterials blieb ohne Informationsgewinn. Die FE-Be-
rechnung von Kim et al. [244] zeigte jedoch ein Spannungsmaximum zwi-
schen Faser und Grenzschicht, was die Theorie des Versagens an der
Grenzflache B zusatzlich fordert. Ebenfalls sind auf den Aufnahmen, be-
dingt durch den hohen Faservolumengehalt, Faser-Faser-Kontakte zu er-
kennen, wodurch sich in diesen Bereichen die Grenzschichten lberlagern
und sich dadurch die chemischen Bindungen an der Schlichte faseriber-
greifend ausbreiten kénnen und somit eine zusatzliche Starkung der Mat-
rixeigenschaften beginstigen. Dadurch scheint die Festigkeit der Grenz-
schicht so weit anzusteigen, bis deren Scherfestigkeit die gemessene
Grenzflachenscherfestigkeit Ubersteigt und der Versagensbereich zwi-
schen Faser und Grenzschicht liegt.

Neben dem reinen Zahlenwert der Grenzflachenscherfestigkeiten lassen
sich aber noch weitere Schlisse aus den Push-Out-Ergebnissen ziehen.
Uber einen Durchleuchtungstest der Fasern wurden zusatzlich Informatio-
nen bezlglich einer eventuellen Faserschadigung wahrend des Push-Out-
Versuches gewonnen [220]. Wie bereits im Ergebnisteil in Abschnitt 5.3.1
erwahnt, konnte somit eine Faserschddigung an den Stirnflachen in der

187



Diskussion

Kontaktzone mit dem Indenter an Push-Out-Proben mit hohen Grenzfla-
chenscherfestigkeiten und groRer Dicke festgestellt werden. Der ebenfalls
bereits zuvor beschriebene nichtlineare Kraftanstieg vor Erreichen der Ma-
ximalbesanspruchbarkeit in den verschiedenen Kurventypen konnte nach
Bechel und Sottos [101] neben dem lokalen Debonding ebenfalls durch das
Brechen der Faserstirnseite bedingt sein.

Das Faserversagen selbst, wie in Abbildung 7.5 zu erkennen ist, wird durch
lokale Spannungstberhohungen hervorgerufen. Minimale Unebenheiten
auf der Probenoberflache oder des Indenters verhindern ein gleichmaRiges
Aufsetzen, wodurch eine hohe Kontaktspannung an der Indenterflanke
entstehen kann.

Abbildung 7.5

Bruch einer indentierten Faser (KRTM)

Auch wenn ein wie in Abbildung 7.5 zu erkennender Faserbruch eher bei
,Spitzen” Indentern wie beispielsweise einem Vickerseindringkorper auf-
tritt, ist solch ein Schadensbild nach [245] auch bei Flat-Punch-Indentern
bei einer hinreichenden Uberbelastung méglich. Generell konnte das Bre-
chen der Fasern in dieser Arbeit nicht mit einem Abfall der Grenzflachen-
scherfestigkeit in Verbindung gebracht werden. Auch dass der Bruch ein
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Rissbildungskatalysator fir das Debonding darstellt, kann nicht bestatigt
werden, da das Debonding mit groRer Wahrscheinlichkeit an der Unter-
seite beginnt [101, 103].

Ein Abgleich der lichtmikroskopischen Aufnahmen von den ausgewerteten
Push-Out-Versuchen zeigt jedoch, dass Faserbriiche sehr probenbezogen
auftreten und nicht nur ausschliefRlich von der Maximalkraft abhangen.
Dies ist an der Tatsache zu erkennen, dass bei der Untersuchung einer
KRTM-Probe Uber 80 % der Fasern gebrochen sind. Bei einer CRTM-Probe
mit vergleichbarer Dicke, Grenzflachenscherfestigkeit und folglich auch
gleicher gemessenen Maximalkraft lag hingegen die Schadigungsrate an
der Stirnflache der Glasfasern bei lediglich 15 %. Dieser Effekt kann durch
das ebenfalls schon im Ergebnisteil erwdhnte Top-Debonding erklart wer-
den. Diese Probencharge des KRTM-Verbundes erklart zunachst das er-
hohte Auftreten der Typ 1 Kraft-Eindringtiefen-Verlaufe nach Tabelle 22,
die typisch bei Faserbruch sind.

Neben dem prognostizierten Spannungsmaximum an der Unterseite der
Push-Out-Probe liegt ein weiteres Maximum am oberen Faserende vor.
Dadurch treten sowohl maximale Scherspannungen durch den Werkstoff-
widerstand als auch maximale Axialspannungen aufgrund der Indentierung
und der Eigenspannungen auf. Zusatzlich liegen Radialspannungen durch
Eigenspannungen vor [221, 222]. Da die globalen Maxima der Scher- und
Radialspannungen im Probeninneren an der Rissspitze des Debondings lie-
gen, wirde ein stabiles Top-Debonding eine Verlagerung der Spannungs-
maxima bewirken, wodurch der komplexe Spannungszustand am oberen
Faserende aufgehoben wird. Nach [101] fuhrt ein Top-Debonding beim
Ubergang von der elastischen Verformung zum Debonding zu kleineren
Kraftabfallen oder zumindest zu einer deutlich abrupteren Abnahme der
Steigung im Kraft-Eindringtiefe-Diagramm aufgrund einer starkeren Stau-
chung der Faser im Bereich des Top-Debondings. Dieser Effekt ist bei den
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zuvor erwahnten CRTM-Proben im Gegensatz zur KRTM-Probe mit einer
hohen Schadigungsrate gemald Abbildung 7.6 gut zu erkennen.
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Abbildung 7.6

Kraft-Weg-Verlauf der KRTM-Probe mit Stirnflachenschadigung und der
CRTM-Probe mit Top-Debonding

Als Grinde fir die Moglichkeit des vermehrten Top-Debondings bei den
CRTM-Proben kénnen UnregelmalRigkeiten bei der Praparation der Dinn-
schliffe genannt werden. Eine Schadigung der Grenzflache an der Ober-
seite durch den Schleifprozess wirde eine dortige Rissbildung fordern.
Ebenso ist es denkbar, dass die Fasern in der CRTM-Probe nicht genau
senkrecht zur Schliffebene orientiert waren, was zwar eine Ablésung der
Faser von der Matrix an der Oberseite beglnstigt, jedoch kaum eine Aus-
wirkung auf die gemessene Maximalkraft besitzt [246]. Auch in den vorlie-
genden Untersuchungen ist keine Auswirkung auf die Grenzflachenscher-
festigkeit zu erkennen.

Die gemessenen Grenzflachenscherfestigkeiten der TRTM-Proben liegen
im Mittel deutlich unter den Werten der duroplastischen RTM-Prozesse,
was auf eine schlechtere Faser-Matrix-Anbindung zurlckzufthren ist. Dies
ist jedoch nicht ausschlielich mit der Faser-Matrix-Materialkombination
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zu begriinden. Auch die Herstellung selbst, die Lagerung der Versuchsplat-
ten sowie die Praparation konnen die Grenzflachenscherfestigkeit beein-
flussen. Wahrend die Feuchtigkeitseinflisse bei geeigneter Schlichte rela-
tiviert werden [88], ist der Einfluss des Schleifens bei der Dinnschliffprapa-
ration und der anschlieBRenden Lagerung unbekannt. Die Porositat und der
Fasergehalt sind bei den TRTM-Proben deutlich hoher als bei den KRTM-
und CRTM-Proben, was die Grenzflacheneigenschaften durch vermehrte
direkte Faser-Faser-Kontakte zuséatzlich schwachen kann, sofern tber den
Haftvermittler keine direkte chemische Bindung besteht [80]. Des Weite-
ren fallt, verglichen mit den duroplastischen Materialsystemen, auch eine
groere Streuung der Kraftmaxima auf, was eine teils groRe Standardab-
weichung bei den gemessenen Grenzflachenscherfestigkeiten zur Folge
hat. Dies lasst zusatzlich auf grofRe Unterschiede an den einzelnen Grenz-
flachen schlieRen. Somit lassen sich durch Faktoren wie die gemessene
mittlere Porositat, den Festigkeitsverlust durch eine Feuchtigkeitsauf-
nahme der PA 6-G-Matrix sowie durch die Faser-Faser-Kontakte, gezollt
durch den erhohten Faservolumengehalt, die Schwankungen der gemes-
senen Grenzflachenscherfestigkeit erklaren. Ob es sich dabei um die einzi-
gen Faktoren handelt, ist allerdings nicht eindeutig festzustellen. Nichts-
destotrotz scheint keine verfestigte Grenzschicht in der thermoplastischen
Matrix zu entstehen. Weder durch einen Haftvermittler noch mittels einer
durch Keimbildner induzierten Transkristallisation. Die niedrige Grenzfla-
chenscherfestigkeit der TRTM-Probe kann jedoch mit einer makroskopi-
schen Betrachtung bestatigt werden, da schon bei der Praparation der
Dlnnschliffe ganze Faserblindel herausgebrochen sind.

Bei der mikroskopischen Betrachtung zeigt sich wie bei den duroplasti-
schen Prozessen kaum eine anhaftende Matrix an den herausgedrickten
Fasern. Es scheint somit ebenfalls ein Versagen direkt zwischen der Faser
und der thermoplastischen Matrix vorzuliegen, was allerdings auch in die-
sem Fall durch Einférben nicht direkt bestatigt werden konnte. Jedoch ist
es bei einer maximal erreichten Grenzflachenscherfestigkeit von 51,8 MPa
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und einer gemessenen Matrixzugfestigkeit von Ry, pss—¢ = 68 MPa nahe-
liegend, dass das Versagen gemall Abbildung 7.3 an der Grenzflache B
stattfindet. Bei Betrachtung vergleichbarer Grenzflachenuntersuchungen
an glasfaserverstarkten PA 6 wurden das gleiche Schadigungsverhalten und

vergleichbare Grenzflachenscherfestigkeitswerte ermittelt [88].

Abbildung 7.7

REM-Aufnahmen einer TRTM-Probe: Push-Out-Eindruck (links) und Push-Out-
Ausdruck (rechts)

Wie des Weiteren in Abbildung 7.7 zu erkennen ist, weist die Oberflache
selbst viele Kratzer und Matrixabplatzungen an den Faserrdndern auf. Dies
flhrt zu einer zuséatzlichen Erhohung der Spannungsmaxima an den Faser-
enden [247]. Als Hauptgrund fir die schlechte Oberflachenqualitat der
TRTM-Proben ist vor allem die schwierige Praparation zu nennen [196].

Aufgrund der niedrigen Scherfestigkeiten und deren hohen Streuungen soll
zusatzlich der Kristallisationsgrad der thermoplastischen PA 6-G-Matrix be-
trachtet werden. Hierflir wurde ein Mikrotom-Schnitt von nur wenigen
Mikrometern Dicke angefertigt, der unter einem Polarisationsmikroskop
betrachtet wurde. Kristalline Bereiche in der Matrix kénnen auf diese
Weise sichtbar gemacht werden, somit auch durch Transkristallisation in-
duzierte Spharolithe. Abbildung 7.8 zeigt den direkten Vergleich zwischen
einer Aufnahme, die mit (rechts) und ohne (links) polarisiertem Licht auf-
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genommen wurde. Gut zu erkennen sind die schwarz erscheinenden amor-
phen Glasfasern und die hell schimmernden kristallinen Strukturen in der
Matrix. Es fallt auf, dass die Matrix in den dicht gepackten Faserbereichen
eine deutlich geringere Kristallinitat aufweist und sich nur vereinzelt kris-
talline Strukturen in den Rovings bilden. Dies ist in Abbildung 7.8 rechts an
den groReren dunklen Bereichen der Rovings zu erkennen, wobei sich dort,
wie links im Bild zu erkennen ist, nachweislich Matrix befindet. Hierbei ist
jedoch zu beachten, dass durch die schwierige Probenpraparation die Bild-
auflosung limitiert ist, wodurch das Erkennen einer Kristallisation zwischen

den Rovings deutlich erschwert werden kann.

Abbildung 7.8

Aufnahme eines Mikrotomschnitts der TRTM-Probe im Durchlichtmikroskop
ohne Polarisation (links) und mit zirkularer Polarisation (rechts)

Es soll dennoch davon ausgegangen werden, dass der Kristallisationsgrad
der Matrix steigt, sobald die Faserdichte abnimmt. Die Indentierung einer
Faser ohne verstarkende Wirkung eines Sphéarolithen benétigt eine gerin-
gere Kraft [88], wodurch die groRe Streuung der Grenzflachenscherfestig-
keit erkldart werden kann. Diese Ausbildung der kristallinen Bereiche legt
zudem nahe, dass die sichtbaren Spharolithe nicht durch die topografi-
schen Ahnlichkeiten mit der Schlichte, sondern durch andere Effekte gebil-
det werden mussen. Es ist festzuhalten, dass die verwendete Schlichte der
Glasfasern nicht kompatibel zur PA 6-G-Matrix zu sein scheint. Die wahr-
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scheinlichste Erklarung fur die hier beobachtete Auspragung der Spharo-
lithe ist demnach eine Uber die Abkihlgeschwindigkeit der Matrix indu-
zierte Keimbildung. Unterhalb einer Temperatur von 108 °C fallt bei einem
PA 6 die Keimbildungsrate drastisch auf nahezu null [61]. Aufgrund der Ein-
legetemperatur der Glasfasern von 80 °C in die auf 155 °C aufgeheizte Ka-
vitat und der zusatzlich geringen Warmeleitfahigkeit von E-Glas wird folg-
lich die Ausbildung von Spharolithen zwischen den Rovings deutlich einge-
schrankt.

Der zuvor angesprochene Effekt der Faserschadigung konnte bei den
TRTM-Proben nur sehr selten beobachtet werden. Beim Durchleuchtungs-
test vor und nach den Push-Out-Tests waren die Fasern meist unbeschadigt
[220]. Aufgrund der niedrigeren Grenzflachenscherfestigkeit und der damit
verbundenen geringeren Prifkrafte wahrend der Push-Out-Versuche ist
dies zu erwarten gewesen. Es muss an dieser Stelle jedoch auch auf die
gemessenen Kraft-Eindringtiefen-Verlaufe in Tabelle 22 hingewiesen wer-
den. Durch den auffallig hdufig beobachteten Kurventyp 5, der bei den
duroplastischen RTM-Verbunden nur selten beobachtet worden ist, ist bei
den TRTM-Verbunden von einer sehr stabilen Rissausbreitung auszugehen,
was durch die geringen Debondingkrafte und die deutlich zahere PA 6-G-
Matrix erkldrt werden kann.

7.1.4.2  Interlaminare Schadigung

Auch die Diskussion der interlaminaren Schadigung der verschiedenen
RTM-Prozesse soll, wie schon zuvor im Ergebnissteil in Abschnitt 5.3.2,
nach den unterschiedlichen Beanspruchungsmodi sortiert werden.

Mode-I-Beanspruchung

Der bereits im Ergebnisteil in Abschnitt 5.3.2.1 dargestellte Unterschied
zwischen den Risszahigkeiten der duroplastischen und der thermoplasti-
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schen Verbundwerkstoffe unter reiner Mode-I-Beanspruchung ist eben-
falls gut an den in Abbildung 7.9 dargestellten Kraft-Weg-Diagrammen der
verschiedenen Materialsysteme zu erkennen. Es sei darauf hingewiesen,
dass zwischen den beiden duroplastischen RTM-Prozessen keine Unter-
schiede bezlglich der interlaminaren Rissausbreitung unter Mode-| festzu-
stellen sind und somit der Abgleich der Materialeigenschaften auf Grund-
lage der prozessspezifischen Matrix erfolgt.

1004 TRTM
Z 80
=
©
< 604
E Instabile Rissausbreitung
E 40
s KRTM Erwarteter Kurvenverlauf
» - bei stabiler Rissausbreitung
1 e S (R
b o L -
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Abbildung 7.9

Charakteristische Kraft-Weg-Diagramme unter Mode-I-Beanspruchung; TRTM
und KRTM mit ,Stick-Slip“-Effekt

Bei Betrachtung der exemplarischen Kraft-Weg Verldufe einer KRTM und
TRTM Probe, ist zunachst der grolRe Unterschied der gemessene Maximal-
kraft zu erwahnen. Die Verbundproben mit der zdheren thermoplastischen
Matrix Ubertreffen die duroplastischen Proben um den Faktor 3. Demge-
genlber stehen die gemessenen Risslangen, die bei den duroplastischen
Verbundwerkstoffen im Mittel Gber dreimal so lang waren. Aus diesen Ver-
haltnissen kann die 20-fache Risszahigkeit der TRTM-Proben unter reiner
Mode-I-Beanspruchung erklart werden. Zusatzlich zu beachten ist der na-
hezu senkrechte Kraftanstieg auf ca. 35 N bei den TRTM-Proben. Dieser
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begriindet sich durch die hohen Maximalkrafte, weswegen die zur Kraftein-
leitung auf die Probe geklebten Scharniere zusatzlich verschraubt werden
mussten. Die Krafteinleitungsstege wurden somit elastisch auseinander ge-
bogen, was in der anschlieRenden Auswertung mitberlcksichtigt wurde.
Die mit dem Digitalmikroskop an der Rissspitze aufgenommenen Bilder in
Abbildung 7.10 zeigen zusétzlich ein grundlegend anderes Schadigungsbild.
Bei den TRTM-Proben zeigt sich eine ausgepragte Faserbriickenbildung
hinter der Rissfront, was die Rissbildung nicht nur stabilisiert, sondern auch
deutlich erhoht [183].

a‘sei‘brﬁékn i

Abbildung 7.10
Schadigungsbilder an der Rissspitze

Bei den duroplastischen Proben sind in den Kraft-Weg-Verlaufen immer
wieder Spriinge im Kraftsignal zu beobachten. Diese beruhen auf einer in-
stabilen Rissausbreitung, die in den ,Arrest“-Punkten anschlieRend wieder
stabil wird. Dieser ,Stick-Slip“-Effekt wurde bereits in anderen Arbeiten er-
wahnt und erschwert die Bestimmung der Energiefreisetzungsrate, was in
grofRen Streuungen resultiert [248, 249].
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Abbildung 7.11

Bruchflachen unter Mode-I-Beanspruchung; stabile Rissausbreitung (links);
Ubergang zur instabilen Rissausbreitung (rechts)

Mithilfe der REM-Aufnahmen in Abbildung 7.11 ist der unterschiedliche
Rissverlauf gut zu erkennen. In der linken Abbildung ist ein groRflachiger
Bereich zu erkennen, in dem eine glatte Bruchflache innerhalb der duro-
plastischen Matrix vorliegt. Es zeigt sich, dass eine hohere Grenzflachen-
festigkeit als die Kohéasionskrafte innerhalb des Epoxidharzes vorliegt. Der
Ubergang zum instabilen Risswachstum ist in Abbildung 7.11 rechts zuer-
kennen und zeigt ein anderes Schadensbild. Hierbei springt in den ersten
Millimetern die Rissfront in die Grenzflaiche des Verbundwerkstoffes,
wodurch die Fasern auf der Bruchflache gut zu erkennen sind. Nach Hine
et. al. [250] geht einer instabilen Rissausbreitung ein Bereich hoherer Riss-
zahigkeit voraus, innerhalb dieser der Riss zunachst stagniert. Durch die
anhaltende Verformung wird dem System mehr elastische Energie zuge-
fuhrt. Nach Uberwindung der risszaheren Region sorgt diese Energie bis zu
ihrem Abbau fir einen instabilen Rissfortschritt. Untersuchungen an Faser-
geweben zeigen, dass die Regionen mit erhdhter Faseranzahl quer zur Riss-
ausbreitungsrichtung eine héhere Risszdhigkeit besitzen [251]. In diesen
Bereichen wachst die Rissfront mit unterkritischen Rissen in die quer ori-
entierten Rovings, wodurch die Risszahigkeit steigt und eine solche Region
als Ausloser des instabilen Risswachstums nach [250] gesehen werden
kann. Dieser Ubergang ist ebenfalls in Abbildung 7.11 rechts zuerkennen.
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Nach wenigen Millimetern des instabilen Rissfortschrittes springt die Riss-
front wieder zwischen die Laminate und der Riss verlauft in der kohasiven
Zone der Epoxidharzmatrix. Bei den thermoplastischen Verbunden konnte
dieser Effekt aufgrund der groRen Risszahigkeit nicht beobachtet werden.

Mode-lI-Beanspruchung

Die Untersuchungen der Risszahigkeit unter reiner Mode-ll-Beanspru-
chung konnten aufgrund der extrem hohen Risszahigkeit der TRTM-Proben
nur mit den duroplastischen Verbundmaterialien aus dem KRTM- und
CRTM-Prozess durchgefihrt werden. Die TRTM-Proben haben, bevor das
interlaminare Versagen an der kinstlich eingebrachten Rissspitze begann,
unterhalb der Druckfinne des Versuchsaufbaus unter Druck versagt. Zwi-
schen den beiden duroplastischen Verbundwerkstoffen konnten auch un-
ter reiner Mode-II-Beanspruchung keine Unterscheidungen gemacht wer-
den.

Bei einem Vergleich der Risszahigkeitswerte der KRTM- und CRTM-Proben
mit den Kennwerten zwischen der reinen Mode-I-Beanspruchung und der
Mode-II-Beanspruchung kann, wie zu erwarten, ein deutlicher Anstieg der
Risszahigkeit unter Mode-Il festgestellt werden. Dieser erhohte Risswider-
stand ist ebenfalls an den Schadigungsbereichen der Rissfront in den REM-
Aufnahmen der Abbildung 7.12 zu erkennen.
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Abbildung 7.12

Bruchflachen unter Mode-Il-Beanspruchung

Die zerklUftete Oberflache ist ein Hinweis auf eine Mehrfachrissfront. Dies
flhrt zu héheren Energiefreisetzungsraten, da deutlich mehr Matrixvolu-
men geschadigt werden muss, was an den ,,Scherhdckern” zu erkennen ist
[252, 253]. Zusatzlich tritt eine starke Faserschadigung auf, wie an den vie-
len Faserfragmenten zu sehen ist. Des Weiteren deuten die freiliegenden
Fasern in Abbildung 7.12 rechts auf eine Bildung von Faserbricken hin, die
die Energiefreisetzungsrate unter Mode-II-Beanspruchung ebenfalls er-
hoht [254]. Die einzelnen Matrixanhaftungen an den herausgezogenen
Glasfasern unterstreichen zudem die guten Grenzflacheneigenschaften
der duroplastischen RTM-Bauteile.

Mixed-Mode-Beanspruchung

Wie schon bei der Messung der reinen Mode-lI-Beanspruchung zuvor war
die Messung der Risszahigkeit unter Mixed-Mode-Beanspruchung durch
den Mode-lI-Anteil und aufgrund der hohen Matrixzahigkeit an den TRTM-
Proben nicht moéglich. Auch konnten auf Grundlage der sehr dhnlichen kri-
tischen Energiefreisetzungsraten unter Mode-I- und Mode-II-Beanspru-
chung bei den duroplastischen Verbundmaterialien des KRTM- und des
CRTM-Prozesses erwartungsgemal keine Unterschiede innerhalb der
Messgenauigkeit festgestellt werden. Durch die Beobachtung des Rissfort-
schrittes wahrend der Messung ist der steigende Risswiderstand mit fort-
laufender Risslange fir alle Belastungsmodi gemaR den Abbildungen 5.12
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und 5.13 aus dem Ergebnisteil in Abschnitt 5.3.2.3 zu erkennen. Dieser Ef-
fekt kann auf die zunehmende Ausbildung von Faserbriicken sowie auf die
Entstehung von unterkritischen Rissen an der Rissfront zurickgefihrt wer-
den [181, 183]. Fur die kritischen Energiefreisetzungsraten G;. und Gy,
zeichnet sich daher ein R-Kurvenverhalten ab. Die Uber das Mode-II-Ver-
haltnis aufgetragenen Gesamtenergiefreisetzungsraten in Abbildung 7.13
und Abbildung 7.14 beziehen sich hierbei auf die fir alle Proben gleich ge-
wahlte Anfangsrisslange.

Auf Basis der bisher gewonnenen Erkenntnisse wird im Folgenden das Ver-
sagen unter verschiedenen Mode-I- zu Mode-lI-Verhéltnissen durch ein
semi-empirisches Versagensmodell beschrieben. Fur Epoxidharzlaminate,
die mit E-Glasfasern verstarkt sind, schlagen Benzeggagh und Kenane [180]
folgenden Zusammenhang vor:

me

G
Ge = Gic + (Gpe — Gie) (%) (7.2)

Der bendtigte Fitparameter m, wird Uber die Methode der kleinsten Feh-
lerquadrate bestimmt [255]. Die kritischen Energiefreisetzungsraten G,
und Gy konnen den Versuchen der reinen Belastungsmodi entnommen
werden. Die somit berechneten Funktionen sowie die experimentell be-
stimmten Datenpunkte sind fir den KRTM- und den CRTM-Prozess in Ab-
bildung 7.13 dargestellt und zeigen eine gute Ubereinstimmung.
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Abbildung 7.13

Gesamtenergiefreisetzungsrate G, (iber das Mode-II-Verhéltnis G,; /G mit
bestmoglichen Fits des semi-empirischen Versagensmodells nach [180]

In einer zweiten Darstellung soll die Moglichkeit betrachtet werden, die
Mixed-Mode-Eigenschaften nur anhand der reinen Mode-I- und Mode-II-
Versuche und dem in der Literatur vorgeschlagenen Fitparameter m, =2,6
zu bestimmen. Dieser Kurvenverlauf ist in Abbildung 7.14 dargestellt und
zeigt durch eine Unterschatzung der Gesamtenergiefreisetzungsrate G,
entlang der unteren Standardabweichung der Einzelwerte eine konserva-

tive Auslegestrategie auf.
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Abbildung 7.14

Gesamtenergiefreisetzungsrate G, (iber das Mode-II-Verhéltnis G;; /G mit Fit
des semi-empirischen Versagensmodells nach [180] auf Grundlage der MMB-
Versuche und mit dem Fitparameter m,=2,6 aus [180]

In einer weiteren Betrachtung wird das Modell nach Gleichung (7.2) aus-
schlieRlich auf die unter Mixed-Mode-Beanspruchung gewonnenen Ge-
samtenergiefreisetzungsraten angewendet, damit die Ergebnisse aus der
reinen Mode-I- und Mode-lI-Beanspruchung anschlieRend abgeleitet wer-
den kénnen. Diese Funktionsverlaufe sind ebenfalls in Abbildung 7.14 dar-
gestellt. Die zugehdrigen Fitparameter, zu denen in diesem Fall auch die
Energiefreisetzungsraten G;. und Gy, der reinen Mode-I- bzw. Mode-II-Be-
anspruchung zahlen, finden sich in Tabelle 43. Es ist zu erkennen, dass die
G;.-Kennwerte der reinen Mode-I-Belastung innerhalb der Streuung Uber-
schatzt werden. Die Gy .-Werte der reinen Mode-II-Beanspruchung wer-
den fur beide Prozesse unterschatzt. Insgesamt erscheint die Fitfunktion
als annehmbare Approximation; allerdings kann die Qualitdt der interlami-
naren Schadigungsprognose unter Zuhilfenahme aller Kennwerte gemaf
Abbildung 7.13 nicht erreicht werden.
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Tabelle 43: Fitparameter der Schadigungsfunktion auf Grundlage der Mixed-Mode-

Ergebnisse
Prozess Fitparameter
Gy [KI/m?] Gpe [k)/m?] me [-]
KRTM 0,54 1,02 2,331
CRTM 0,50 0,95 1,679
TRTM nicht messbar

7.1.4.3  Steifigkeitsdegradation unter Zugbeanspruchung

Zur Ubersicht Uber die Steifigkeitsdegradation unter Zugbelastung ist in Ab-

bildung 7.15 die Schadigungsentwicklung von drei verschiedenen KRTM-

Proben mit unterschiedlicher Faserorientierung dargestellt. Da die durch

die Faserarchitektur bedingte Steifigkeitsdegradation prinzipiell von den

Fertigungsprozessen unabhangig ist, werden nur exemplarische Span-

nungs-Dehnungs-Verlaufe der KRTM-Verbundplatten prasentiert. Die in

der Abbildung verwendeten Prozentzahlen geben hierbei die vom Gesamt-

verstarkungsgehalt unabhangigen Anteile der Fasern in Belastungsrichtung

an.
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Abbildung 7.15

Schadigungsentwicklung der KRTM-Verbunde mit verschiedener Faserorien-
tierung

Bei jedem Prozess ist zu erkennen, dass, je mehr Fasern in Belastungsrich-
tung orientiert sind, desto geringer die Steifigkeitsdegradation ist. Bei 90 %
der Fasern in Belastungsrichtung sind die einzelnen Entlastungsphasen ab
einer Totaldehnung von 0,5 % sogar Uberhaupt nicht mehr zu erkennen.
Dies liegt an den Transversalbrichen in der Matrix, die bereits bei geringen
Dehnungen auftreten. Longitudinal zur Belastungsrichtung orientierte End-
losfasern kdnnen diese statistisch lokal auftretende Steifigkeitsreduktion
Uberbricken, wohingegen dies bei quer zur Belastungsrichtung orientier-
ten Fasern nicht der Fall ist. Zusatzlich ist es dem Riss neben der Ausbrei-
tung innerhalb der Matrix ebenfalls moglich, sich an einer geschwachten
Grenzflache auszubreiten. Dieser Schadigungsmechanismus benotigt we-
niger Energie als ein Versagen der Fasern und er tritt folglich deutlich fru-
her auf [153]. Somit ist auch die deutlich starkere Steifigkeitsdegradation
durch die zunehmende Totaldehnung mit steigender Faseranzahl quer zur
Belastungsrichtung zu erklaren.

Aus diesem Grund erfolgt die Betrachtung der prozessbezogenen Schadi-
gungsentwicklung ausschlielich an den Verbundproben mit nur 10 % der
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Fasern in Belastungsrichtung. In Abbildung 7.16 sind hierfir charakteristi-
sche Spannungs-Dehnungs-Kurven des KRTM- und des TRTM-Prozesses
aufgetragen. Aufgrund des gleichen Schéadigungsverhaltens der beiden
duroplastischen Verbundmaterialien soll auf die ndhrere Betrachtung der
CRTM-Proben verzichtet werden.

Nennspannung [MPa]
Nennspannung [MPa]

0 . - - . 0 . : . .
0,0 0,5 1,0 1,5 2,0 0,0 0,5 1,0 1,5 2,0
Totaldehnung [%)] Totaldehnung [%]

Abbildung 7.16

Spannungs-Dehnungs-Kurve mit Entlastungsphasen bei 10 % der Fasern in Be-
lastungsrichtung; KRTM (links); TRTM (rechts)

Bei der Gegenuberstellung der Spannungs-Dehnungs-Kurve der duroplas-
tischen KRTM-Verbundplatte und des thermoplastischen TRTM-Verbund-
werkstoffes ist der gleiche MaRstab verwendet worden, um das aufgrund
des prozessabhangigen Matrixsystems unterschiedliche Verhalten aufzu-
zeigen. Die hellgrauen gestrichelten Geraden an den Entlastungsphasen
veranschaulichen die jeweiligen Steifigkeiten an den Messstellen, angefan-
gen bei der ungeschidigten Steifigkeit E* bis hin zur letzten ertragenen
Entlastungsphase E. Aus diesen Verhaltnissen lasst sich der Schadensfak-
tor d! nach Gleichung Abbildung 2.6 bestimmen, woraus auch die deutlich
starkere Steifigkeitsdegradation der TRTM-Verbunde gemaR Abbildung
5.17 ersichtlich wird. Diese gerade bei matrixdominanteren Belastungen
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unterschiedliche Steifigkeitsdegradation ist auf die schwéachere Faser-Mat-
rix-Grenzflachenanbindung zurlckzufiihren. Auch die Tatsache, dass die
Schadigung bei deutlich geringeren Kraften beginnt, stitzt diese Aussage.
Die in Abbildung 7.16 ebenfalls eingezeichneten dickeren grauen Strich-
Punkt-Linien, die ndherungsweise als dehnungsabhéangiges Kraftmaximum
verstanden werden kdnnen, geben Uber deren Steigung ebenfalls Auskunft
Uber das Schadigungsverhalten. Bei Erreichen einer ersten deutlichen
Schadigung ist fur das Fortlaufen der Schadigung bei den duroplastischen
Verbunden verhaltnismaRig wenig zusatzliche Spannung noétig. Die Gerade
besitzt somit eine geringere Steigung als vergleichsweise bei den TRTM-
Verbundplatten. Relativ betrachtet besitzen die thermoplastischen Ver-
bundwerkstoffe daher einen hoheren Widerstand gegen eine weitere
Schadigung, was sich durch die risszdhere PA-6-G-Matrix begrindet und im
Einklang mit den Messergebnissen der interlaminaren Schadigungsent-
wicklung nach Abschnitt 5.3.2.1 steht.

Flr eine analytische Modellierung bleibt festzuhalten, dass die transversale
Rissbildung innerhalb der Matrix und an den Grenzflaichen der primare
Schadigungsmechanismus ist. Der Faserbruch bei Fasergeweben hat hin-
gegen nur eine geringe Bedeutung [153].

7.1.4.4  Schadigungsmechanismen unter Druckbeanspruchung

Auf Basis der gemessenen Kennwerte und aufgrund der Tatsache, dass
beim KRTM- und CRTM-Prozess beide Materialsysteme identisch sind und
eine vergleichbare Porositdat gemessen wurde, wurden zwischen den bei-
den duroplastischen RTM-Prozessen keine Unterschiede hinsichtlich der
auftretenden Schadigungsmechanismen gefunden. Aus diesem Grund
werden nachfolgend, ausgehend von den unterschiedlichen Faserorientie-
rungen, die Schadigungsmechanismen der Laminate mit duroplastischer
und thermoplastischer Matrix verglichen.
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Belastungsrichtung -

Knickband= -
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Abbildung 7.17

Druckversagen bei 90 % der Fasern in Belastungsrichtung; duroplastische Mat-
rix — KRTM (links); thermoplastische Matrix — TRTM (rechts)

Bei den Schliffbildern in Abbildung 7.17 liegen 90 % der Fasern parallel zur
Belastungsrichtung. Ein Versagen bei diesen Werkstoffen ist somit durch
ein Beulen oder Knicken der langs ausgerichteten Fasern zu erwarten
[134]. Die Verbundwerkstoffe mit duroplastischer Matrix weisen deutliche
Schadigungsbereiche aufgrund von Schubknicken sowie Laminatabldsun-
gen um quer zur Belastungsrichtung orientierte Rovings (Querroving) auf.
Der Schaddigungsbereich verlauft somit Gber das eigentliche Knickband hin-
aus. So geht mit dem Abknicken der Fasern eine erhebliche Schddigung der
Matrix einher, was sich in Form von Rissen durch Querrovings und durch
die Matrix dufRert. Anders als zuvor bildet sich bei den thermoplastischen
Proben ein einzelnes, deutlich zu erkennendes Knickband aus. Daneben
sind aufgrund der groReren Matrixzahigkeit andere Schadigungsmechanis-
men wie eine makroskopische Delamination oder ein Matrixversagen nicht
zu finden. Das Knickband selbst ist schmaler als bei den duroplastischen
Proben und der zu erkennende Schadigungsbereich kleiner, was auf eine
geringere Stutzwirkung der thermoplastischen Matrix und der damit ver-
bundenen geringeren Druckfestigkeit hinweist [146].
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In den Schliffbildern der Abbildung 7.18 liegen nur lediglich 10 % der Ver-
starkungsfasern in Belastungsrichtung. Die restlichen 90 % befinden sich
quer dazu.

Wtumsfichmng’ T 4';—' —FP Belastungsrichtung

~Z§:",

/== Knickband
it
i/

Abbildung 7.18

Druckversagen bei 10 % der Fasern in Belastungsrichtung; duroplastische Mat-
rix — KRTM (links); thermoplastische Matrix — TRTM (rechts)

Bei den KRTM- und CRTM-Proben wird der Rissverlauf stark durch den La-
genaufbau und die RovingabmaRe beeinflusst. Wie in Abbildung 7.18 links
zu erkennen ist, entsteht bei den duroplastischen Proben vorwiegend eine
Schadigung an der Grenzflache zwischen unverstarkten Matrixnestern und
infiltrierten Querrovings. Vereinzelt werden auch ganze Querrovings ent-
lang der Hauptschubspannung abgeschert. Durch dieses ,Umlenken” des
Risses verlduft dieser nicht, wie erwartet, entlang der Hauptschubspan-
nung unter 45°, sondern ist spitzer zur Hauptnormalspannung orientiert
[4]. Das rechte Schadensbild der thermoplastischen Proben zeigt hingegen
einen Schubspannungsbruch, der vorwiegend entlang der Hautschubspan-
nung verlauft. Der Riss ist dabei fast ausschlieBlich in den infiltrierten Qu-
errovings zu finden. An Stellen, an denen der Riss ein Roving in Belastungs-
richtung passiert, bildet sich ein sehr kurzes Knickband aus. Unverstarkte
Matrixnester sowie deren Grenzflache zu den infiltrierten Querrovings bil-
den keine Schwachstellen, die zur Rissausbreitung fihren.
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Die ebenfalls untersuchten Verbundwerkstoffe mit einer Faserverteilung
von 50 % in Belastungsrichtung und 50 % quer dazu bestatigen die bereits
gewonnenen Erkenntnisse bezlglich der Schadigungsmechanismen. Bei
den duroplastischen wie auch bei den thermoplastischen Proben stellt sich
somit eine Kombination aus den jeweils gezeigten Schadigungsbildern ein.
Generell kann bei allen untersuchten Proben als Hauptschadigungsmecha-
nismus das Mikrobeulen mit anschlieRender Ausbildung von Knickbandern
identifiziert werden (wie auch in [134, 256]), was fir die Wahl des analyti-
schen Modells von groRer Wichtigkeit ist.

7.2 Abgleich der mechanischen Kennwerte aus
Versuch und Berechnung

In den folgenden Abschnitten werden die in Kapitel 6 aufgestellten analy-
tischen Modellierungen mit den experimentell ermittelten mechanischen
Kennwerten abgeglichen. Hierbei entsprechen die Eingangsdaten exakt
den probenspezifischen Begebenheiten, wodurch die Qualitat der Model-
lierungsansatze fur die unterschiedlichen Fertigungsprozesse bewertet
werden kénnen. Als wichtigste KenngrolRRe ist dabei der unterschiedliche
Faservolumengehalt zu nennen, der innerhalb der nachfolgenden Abbil-
dungen stets mit angegeben wird.

7.2.1  Elastische Zugeigenschaften

In Abbildung 7.19 sind die elastischen Zugeigenschaften der drei verschie-
denen Fertigungsprozesse mit den zugehdrigen Faserarchitekturen abge-
bildet. Linksseitig im Diagramm finden sich die KRTM-Versuche, mittig die
Ergebnisse der CRTM-Proben und auf der rechten Seite die TRTM-Ergeb-
nisse. Die mechanischen Kennwerte, die bereits in Kapitel 5 vorgestellt
wurden, werden als hellgraue Balken im Hintergrund mit prozesszugehori-
ger Schraffur dargestellt. Die analytisch berechneten Kennwerte werden
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als dunkelgraue Balken dargestellt. Da die analytischen Berechnungsmo-
delle zunachst mit den Mittelwerten der Eingangsdaten rechnen, werden
diese Ergebnisse als berechnete KenngrofRen angegeben. Die durch die
Streuung der Eingangsdaten hervorgerufene Streubreite der Modellierung
wird nachfolgend bei allen berechneten Ergebnissen als Ober- und Unter-
grenze mit angegeben. Die Prozentzahlen, die sich Uber den einzelnen Bal-
ken befinden, geben den Anteil der Fasern in Belastungsrichtung an. Die
Volumenprozentzahlen innerhalb der Balken gegen den chargenspezifi-
schen Faseranteil an.
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Abbildung 7.19

Berechnete (dunkelgrau) und gemessene (hellgraugemustert) Zugsteifigkeiten
der Versuchsplatten mit prozentualem Faseranteil in Belastungsrichtung,
chargenspezifischen Fasergehalt in Vol.-% und Streubreite der Modellierung
(graue Punkte)

Generell ist mit dem aufgestellten analytischen Modell eine sehr gute Ab-
bildung aller Prozesse und Faserorientierungen moglich. Mit zunehmen-
dem Faseranteil in Belastungsrichtung ist jedoch eine geringfligige Unter-
schatzung der Zugsteifigkeiten zu beobachten. Dies kann bei den duroplas-
tischen Verbundplatten moglicherweise durch die in Abschnitt 7.1.4.1
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diskutierte Grenzschicht erklart werden, die als geschlossene Mantelflache
die mechanischen Eigenschaften in Faserrichtung verbessert, allerdings
quer dazu keinen Effekt haben sollte, da unter dieser Belastung nach wie
vor die mechanischen Eigenschaften der Matrix dominieren. Bei der teil-
kristallinen PA-6-G-Matrix ist aufgrund der durch den Haftvermittler indu-
zierten Transkristallisation eine geringfligig gerichtete Polymerisation an
den Grenzflachen zu erwarten, weshalb mechanisch betrachtet ein dhnli-
cher Effekt erwartet werden kann. Diese Ansatze werden nicht in der ana-
lytischen Modellierung erfasst, wodurch die geringen Abweichungen bei
hohen Faseranteilen in Belastungsrichtung erklart werden kénnen.
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Abbildung 7.20

Berechnete (dunkelgrau) und gemessene (hellgraugemustert) Querkontrakti-
onszahlen der Versuchsplatten mit prozentualem Faseranteil in Belastungs-
richtung, chargenspezifischen Fasergehalt in Vol.-% und Streubreite der Mo-
dellierung (graue Punkte)

Werden zusatzlich die unter Zugbelastung ermittelten Querkontraktionen
der verschiedenen Prozessplatten verglichen, bestatigt sich die gute analy-
tische Beschreibung der Proben. Wie in Abbildung 7.20 zu sehen ist, sind
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die Streuungen der experimentell ermittelten Querkontraktionszahlen
nennenswert. Aufgrund der sehr geringen Dehnungen quer zur Belastungs-
richtung und der punktuellen Messung an der Probe sind diese Ergebnisse
eher als grobe Richtwerte zu interpretieren, weshalb die wenigen Ausrei-
Rer beim Modellabgleich tendenziell der schwierigen experimentellen
Breitenanderungsmessung geschuldet sind. Die im Vergleich zu den duro-
plastischen Proben deutlich geringeren Querkontraktionszahlen der ther-
moplastischen Versuchsplatten werden von der Modellierung fir alle ge-
testeten Faserarchitekturen gut wiedergegeben.

7.2.2  Elastische Druckeigenschaften

Die elastischen Eigenschaften unter Druck werden in Abbildung 7.21 dar-
gestellt. Die Darstellung der Ergebnisse wurde hierbei exakt nach dem glei-
chen Schema wie bei den zuvor diskutierten Zugsteifigkeitswerten gewahlt.
Das analytische Modell fur die Beschreibung der elastischen Druckeigen-
schaften besitzt den gleichen mathematischen Aufbau wie fir die Bestim-
mung der elastischen Zugeigenschaften. Lediglich die Eingangsvariablen
wurden angepasst. Auch unter Druckbelastung ist mit dieser Modellierung
ein sehr guter Fit fir alle Prozesse und Faserorientierungen erreicht wor-
den. Die zuvor angesprochene Unterschatzung der Steifigkeiten unter Zug-
beanspruchung ist unter Druckbeanspruchung nicht existent. Dies wider-
spricht jedoch nicht der zuvor aufgestellten Hypothese der eigenschafts-
verbessenden Grenzschichten entlang der Fasern. Vielmehr ist bei Fasern,
die in Belastungsrichtung orientiert sind, ein zusatzliches elastisches Mik-
robeulen denkbar. Dieses konnte durch lokales Versagen der Stitzwirkung
der Matrix auftreten, was durch die umgebenden Fasern kompensiert wer-
den muss und daher die Gesamtsteifigkeit im Verbund reduziert. Es
scheint, als wirden sich diese beiden Effekte, die analytisch nicht abgebil-
det werden, gegenseitig aufheben, weswegen die berechneten und expe-
rimentell ermittelten Kennwerten exakt Gbereinander liegen.
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Abbildung 7.21

Berechnete (dunkelgrau) und gemessene (hellgraugemustert) Drucksteifigkei-
ten der Versuchsplatten mit prozentualem Faseranteil in Belastungsrichtung,
chargenspezifischen Fasergehalt in Vol.-% und Streubreite der Modellierung
(graue Punkte)

7.2.3  Elastische Drei-Punkt-Biegung

Die experimentell ermittelten Biegesteifigkeiten wurden nicht wie zuvor
bei den Zugversuchen Uber eine Entlastungsphase ermittelt. Stattdessen
wurden bei den durchgeflhrten Messungen die Steifigkeiten Gber eine Se-
kante im Kraftbereich zwischen 20 N und 50 N bestimmt. Trotz der gerin-
gen Belastungen ist von einer geringfligigen Unterschatzung der gemesse-
nen Biegesteifigkeiten auszugehen. Gerade bei den Laminataufbauten, bei
denen sich in der Randschicht im Druckbereich eine Faserlage mit nur 10 %
Fasern entlang der Biegelinie befindet, ist aufgrund der deutlich geringeren
Druckeigenschaften der Laminate schon friihzeitig von nichtlinearen Vor-
gangen im Verbund auszugehen, die nicht von der analytischen Modellie-
rung bericksichtigt werden. Dieser Fall betrifft die Proben mit der 10 %-
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und der 50 %*-Notation. Zusatzlich ist zu beachten, dass bei den analytisch
berechneten Biegeeigenschaften die Zugsteifigkeiten mit zunehmender
Faserdominanz leicht unterschatzt werden, wodurch eine weitere Unter-
schatzung vor allem bei den Versuchsplatten mit der 90 %- und der 50 %*-
Notation berlcksichtigt werden muss.
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Abbildung 7.22

Berechnete (schwarz) und gemessene (farbig) Biegesteifigkeiten der Ver-
suchsplatten mit unterschiedlichen Faseranteilen in Belastungsrichtung; die
Streuung der Modellierung ist nur beim KRTM dargestellt (oben)
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Beim direkten Vergleich der gemessenen Biegesteifigkeiten mit den analy-
tisch berechneten zeigt sich jedoch eine konsequente Uberschatzung der
gemessenen Kennwerte. Der Vergleich der Biegesteifigkeiten ist in Abbil-
dung 7.22 einzusehen. Der Grund fiir die Uberschatzung der experimentell
ermittelten Biegesteifigkeiten ist im vereinfachten Aufbau der analytischen
Modellierung zu finden. In dem in Abschnitt 6.1.2 vorgestellten Modell
werden in den einzelnen Laminatschichten die Spannungen und Dehnun-
gen homogenisiert, was eine transversale Schubbelastung ausschlieft.
Auch wird die Schubbeanspruchung zwischen den einzelnen Laminat-
schichten nicht weiter bericksichtigt und die Lastibertragung als fehlerfrei
angenommen. Gerade hier wirken sich jedoch Defekte, wie zum Beispiel
Poren, besonders negativ auf die Biegesteifigkeiten aus. Die fiur den KRTM
in Abbildung 7.22 (oben) aufgezeigte reprasentative Streuung der Model-
lierung zeigt zusatzlich die Schwierigkeit der Berechnung der Versuchsplat-
ten mit 50 %*- und 50 %**-Notation auf. Dies liegt an der zu geringen me-
chanischen Abweichung und der zu grofRen Streuung der Eingangsdaten.
Aus Griinden der Ubersichtlichkeit soll im Weiteren auf die grafische Dar-
stellung der Modellstreuung unter Biegebeanspruchung verzichtet

werden.

Fir die spatere Betrachtung der Biegeeigenschaften der verschiedenen
RTM-Prozesse auf Grundlage von berechneten Verbundplatten ist aller-
dings von einer guten Abbildungsgenauigkeit auszugehen. Die Uberschit-
zung belauft sich auf einen Bereich von ca. 6 bis 12 %. Einzig bei den TRTM-
Verbunden ist aus den oben genannten Griinden bei den Versuchsplatten
mit 10 %- und 50 %*-Notation eine Uberschitzung von bis zu 15 % zu fin-
den. Dieser Fehler beruht allerdings auf dem messtechnischen Vorgehen,
da bei genauerer Betrachtung dieser Chargen verstarkt Setzverluste er-
kennbar sind, wovon die analytische Modellierung nicht betroffen ist. Auch
die optisch auffallende Abweichung der 50 %*-Proben der TRTM-Verbunde
ist auf Setzverluste im Prufaufbau zurickzufihren, worauf die analytische
Modellierung nicht reagieren kann.
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7.2.4  Zugfestigkeiten

Auch bei den Zugfestigkeitswerten wird auf das bereits bei den elastischen
Zug- und Druckeigenschaften gewahlte grafische Layout zuriickgegriffen.
In Abbildung 7.23 sind somit die verschiedenen Zugfestigkeiten der einzel-
nen Prozesse und Faserorientierungen dargestellt.
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Abbildung 7.23

Berechnete (dunkelgrau) und gemessene (hellgraugemustert) Zugfestigkeiten
der Versuchsplatten mit prozentualem Faseranteil in Belastungsrichtung,
chargenspezifischen Fasergehalt in Vol.-% und Streubreite der Modellierung
(graue Punkte)

Wahrend die Zugfestigkeiten des TRTM-Prozesses nahezu exakt abgebildet
werden, ist bei den duroplastischen Prozessen eine Uberschatzung der
Zugfestigkeitswerte mit steigendem Faseranteil in Belastungsrichtung von
8 % zu erkennen. Dieser Effekt begriindet sich durch die gewdhlte Model-
lierung und den grundlegenden mechanischen Eigenschaften der duroplas-
tischen Matrix. Innerhalb der Modellierung wird die kritische Faserlange
bestimmt, die gemaR der Theorie auch als Faserpullout auf der Bruchflache
des Verbundes zu erkennen sein musste. Somit wird bei einem Bruch einer
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einzelnen Faser die darin gespeicherte elastische Energie schlagartig frei
und wirkt sich auf die umliegende Matrix aus. Durch die hohere Grenzfla-
chenscherfestigkeit ist diese elastische Energie statistisch betrachtet bei
den duroplastischen Verbundwerkstoffen hoher. Die sprode Epoxidharz-
matrix muss diese Energie aufnehmen, weshalb eine Schadigung denkbar
ist. Diese kann jedoch nicht analytisch abgebildet werden, wodurch die
Uberschatzung erklarbar ist. Bei der thermoplastischen Matrix hingegen
wirken geringere Krafte und durch die bereits diskutierte sehr hohe Rissza-
higkeit des PA 6-G zeigt sich diese mogliche Schadigung als vernach-
ldssigbar.

7.2.5  Druckfestigkeiten

Die Druckfestigkeitswerte der analytischen Modellierung und der experi-
mentell ermittelten Materialkennwerte sind in Abbildung 7.24 dargestellt.
Hierbei ist das Layout wie schon zuvor bei den Gbrigen Vergleichen der me-

chanischen Kennwerte gewahlt worden.

Verglichen mit den bisherigen analytischen Berechnungen zeigt sich bei
der Bestimmung der Druckfestigkeiten die Schwierigkeit, geeignete analy-
tische Modelle zu formulieren. Zwar konnen die berechneten Druckfestig-
keiten die gemessen Kennwerte tendenziell abbilden, dennoch ist die Ge-
nauigkeit sichtbar geringer als bei den restlichen Kennwerten. Als Haupt-
grund kann hierflr das Fehlen einer geeigneten Modellvorstellung fir eine
transversale Faserbelastung genannt werden. Zusatzlich fehlt eine Be-
schreibung der Stutzwirkung der Matrix, die sich anhand der gemessenen
Kennwerte als starkt abhangig vom Laminataufbau prasentiert. Diese zeigt
sich durch den linearen Zusammenhang der Modellierung zwischen Faser-
orientierung und Druckfestigkeit. Durch die groRere Stutzwirkung der Epo-
xidharzmatrix werden die Verbundplatten des KRTM- und des CRTM-Pro-
zesses unterschatzt, wohingegen die TRTM-Verbunde bei gleichem Lami-
nataufbau Uberschatzt werden.
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Abbildung 7.24

Berechnete (dunkelgrau) und gemessene (hellgraugemustert) Druckfestigkei-
ten der Versuchsplatten mit prozentualem Faseranteil in Belastungsrichtung,
chargenspezifischen Fasergehalt in Vol.-% und Streubreite der Modellierung
(graue Punkte)

Dennoch ist die analytische Modellierung hinreichend genau, um eine
erste Abschatzung der Fertigungsprozesse mittels einheitlicher Versuchs-
platten vorzunehmen.

7.2.6  Schadigung unter Zugbeanspruchung

Zur Bewertung der berechneten Steifigkeitsdegradation unter Zugbean-
spruchung werden zunéachst die elastischen Zugsteifigkeiten der einzelnen
Versuchsplatten mittels dem analytischen Modell gemalR Abschnitt 6.1.1
berechnet. Anschliefend werden diese Steifigkeitswerte mit den Schadi-
gungskarten aus Abschnitt 6.2.3 entlang der beauftragten Totaldehnung
modifiziert. Die somit rein analytisch berechneten Steifigkeitsverldufe kon-
nen abschlieRend mit den gemessenen Reststeifigkeiten der verschiede-
nen Versuchsplatten verglichen werden. Fir jeden Prozess kbnnen daher
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die drei untersuchten Laminataufbauten abgeglichen werden. Die Uber-
sicht Uber die duroplastischen KRTM-Proben ist in Abbildung 7.25 zu fin-
den.
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Abbildung 7.25

Berechnete und gemessene Steifigkeitsdegradation der KRTM-Proben mit
Streubreite der Modellierung

Es ist zu beachten, dass die Steifigkeitsdegradation erst ab einer Totaldeh-
nung von 0,2 % beginnt, da bei dieser Dehnung die erste Entlastungsphase
zum Messen der Steifigkeit gewahlt wurde und somit bei geringerer Deh-
nung definitionsbedingt von einem schadigungsfreien Werkstoff ausgegan-
gen wird. Das Ende des modellierten Degradationsverlaufes ist entweder
durch die Bruchdehnung der Glasfasern bei 2,1 % oder durch das Erreichen
eines Schadigungsfaktors von d 4, = 0,5 festgelegt worden. Der zweite Fall
tritt bei den Proben mit nur 10 % Fasern in Belastungsrichtung auf,
wodurch ab einer Dehnung von ca. 1,2 % mit dem Versagen des Verbund-
werkstoffes zu rechnen ist. Bei Abgleich der gemessenen Steifigkeiten und
der berechneten Kennwerte kann insgesamt von einer sehr guten Uberein-
stimmung gesprochen werden. Auch bei den CRTM-Proben ist dieser Trend
in Abbildung 7.26 ersichtlich. Hierbei unterliegen dem analytischen Modell
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die gleichen Start- und Bruchbedingungen wie bei den zuvor beschriebe-
nen KRTM-Versuchen.
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Abbildung 7.26

Berechnete und gemessene Steifigkeitsdegradation der CRTM-Proben mit
Streubreite der Modellierung

Bei den Proben mit der thermoplastischen PA 6-G-Matrix des TRTM-Pro-
zesses ist ebenfalls eine sehr gute Ubereinstimmung zu verzeichnen. Aller-
dings ist der maximale Schadigungsfaktor materialbedingt nach der Scha-
digungskarte in Abbildung 6.8 auf d,4, = 0,4 reduziert worden. Wie auch
bereits in der Schadigungskarte des TRTM-Prozesses zu erkennen war, ist
die Steifigkeitsdegradation bei 90 % der Fasern in Belastungsrichtung na-
hezu zu vernachldssigen. Somit sollte davon ausgegangen werden, dass bei
steigender Dehnung die Modellierung zum Uberschatzen der eigentlichen
Messwerte neigt. Allerdings wird bereits aus den genannten Griinden
(siehe Abschnitt 7.2.1) die unbeschadigte Ausgangssteifigkeit bereits von
der analytischen Modellierung unterschatzt, weshalb die berechneten
Kennwerte die gemessenen Steifigkeiten bis zum Bruch nicht tGberschrei-
ten. Zudem ist zu erkennen, dass der entstandene Fehler sehr gering ist. Es
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bleibt festzuhalten, dass die ohnehin nur schwache Degradation bei faser-
dominanter Belastungsrichtung durch einzelne Faserbriiche entsteht, die
nicht in der Modellierung abgebildet werden. Der Schadensmechanismus
der transversalen Matrixbriche ist aufgrund der starken Brickenbildung
ohne groRe Bedeutung fir die elastischen Zugeigenschaften.

TRTM —— Modellierung
401 B = = w w
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90 % Fasern in Belastungsrichtung

Elastizitatsmodul [GPa]

10 % Fasern in Belastungsrichtung

0,0 0,5 1,0 1,5 2,0
Totaldehnung [%]

Abbildung 7.27

Berechnete und gemessene Steifigkeitsdegradation der TRTM-Proben mit
Streubreite der Modellierung

Zusatzlich wurden bei allen Berechnungen die jeweiligen Extremwerte
Uber die Variation der Eingangsparameter innerhalb der zugehorigen ge-
messenen Standardabweichungen mitbertcksichtigt. Fir alle Prozesse
zeigt sich eine zunehmende Unsicherheit mit steigendem Faseranteil in Be-
lastungsrichtung. Wahrend sich die gemessenen Steifigkeiten der Faserar-
chitekturen, bei denen 10 % und 50 % der Fasern in Belastungsrichtung
liegen, fast ausschlieRlich innerhalb des Streubandes der Modellierung be-
finden, werden die Steifigkeiten der Proben, bei denen 90 % der Fasern in
Belastungsrichtung orientiert sind, generell aus den bereits genannten
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Grinden von der Modellierung unterschatzt. Die Unterschatzung der Stei-
figkeiten ist jedoch gering, so dass die Messwerte bei allen Prozessen auf
der oberen Grenze der Modellierung zu finden sind.

7.3 Werkstoff- und Prozessvergleich

Im abschlieRenden Diskussionsteil werden die verschiedenen Prozesse mit-
einander verglichen. Hierflir werden unter Zuhilfenahme der bereits disku-
tierten analytischen Modelle Einheitsplatten berechnet. Ziel ist es, die ge-
ometrischen Schwankungen der einzelnen Verbundplatten zu umgehen
und somit virtuell Verbundwerkstoffe zu generieren mit exakt gleichem Fa-
servolumengehalt und gleichem Laminataufbau. Bei allen in diesem Ab-
schnitt dargestellten Ergebnissen sind eventuelle Unschéarfen, bedingt
durch die analytische Modellierung, zu beachten. Diese sind in Abschnitt
7.2 bereits aufgezeigt und diskutiert worden.

7.3.1  Elastische Verbundeigenschaften

Zundchst werden die elastischen Eigenschaften der drei verschiedenen
RTM-Prozesse betrachtet. Die Zugsteifigkeiten finden sich in Abbildung
7.28. Hierbei stellen die grauen Balken die berechneten Kennwerte dar. Als
Anhaltspunkt bezlglich der Auswirkung der modelliierten Einheitsplatten
mit 2 mm Dicke sind die tatsachlichen Messwerte als hellgrauer Balken hin-
terlegt. Auf diese Kennwerte wird allerdings im Rahmen dieses Abschnitts
nicht weiter eingegangen.

Bei Betrachtung der duroplastischen RTM-Prozesse, dem KRTM und dem
CRTM, ist kein prozessbedingter Unterschied der Steifigkeitswerte zu er-
kennen. Die Zugsteifigkeiten der TRTM-Proben sind hingegen geringer.
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Aufgrund der gleichen Fasermatten wird jedoch in faserdominanter Rich-
tung eine vergleichbare Steifigkeit erreicht. Erst mit zunehmender Mat-
rixdominanz wird dieser Effekt sichtbar.

481 90%

401 90%, 90%,
35
30
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KRTM CRTM TRTM

Abbildung 7.28

Berechnete (dunkelgrau) Zugsteifigkeiten von 2 mm dicken Modellplatten
(@F =49,1 %) mit prozentualem Faseranteil in Belastungsrichtung und Streu-
breite der Modellierung

Die Grlnde sind hierbei nicht nur bei der geringeren Matrixsteifigkeit zu
finden, sondern auch durch die héhere Porositdat der TRTM-Verbundplat-
ten, die keine flaichendeckende, homogene Grenzflachenausbildung zwi-

schen Faser und Matrix zuldsst.

Bei der Betrachtung der zugehorigen Querkontraktionszahlen ist dieser
Trend ebenfalls zu erkennen. In Abbildung 7.29 sind nachfolgend alle be-
rechneten Querkontraktionszahlen aufgetragen.
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Abbildung 7.29

Berechnete (dunkelgrau) Querkontraktionszahlen von 2 mm dicken Modell-
platten (¢F = 49,1 %) mit prozentualem Faseranteil in Belastungsrichtung und
Streubreite der Modellierung

Wadhrend bei den duroplastischen Prozessen dieselben Querkontraktions-
zahlen prognostiziert werden, ist die Querdehnung beim TRTM-Prozess fir
alle Faserarchitekturen deutlich geringer.

Verglichen mit den Zugsteifigkeiten zeichnet sich bei den elastischen
Druckeigenschaften ein dhnliches Bild ab. Generell sind die Steifigkeits-
werte bei den duroplastischen RTM-Verbundplatten leicht geringer als un-
ter Zugbeanspruchung. Bei den TRTM-Platten hingegen ist durch die ho-
here Matrixsteifigkeit unter Druckbelastung dieser Trend nicht zu erken-
nen. Dennoch bleiben die duroplastischen RTM-Prozesse dem TRTM-
Prozess lberlegen.
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Abbildung 7.30

Berechnete (dunkelgrau) Drucksteifigkeiten von 2 mm dicken Modellplatten
(@pF =49,1 %) mit prozentualem Faseranteil in Belastungsrichtung und Streu-
breite der Modellierung

Die Gegenuberstellung der elastischen Biegeeigenschaften der RTM-Pro-
zesse in Abbildung 7.31 zeigt abermals, wie schon zuvor in Abbildung 7.28
und Abbildung 7.30 zu erkennen ist, die Unterschiede zwischen den einzel-
nen Prozessen bezlglich deren elastischen Eigenschaften auf. Hierbei un-
terstreichen die duroplastischen Prozesse die bereits zuvor angesprochene
sehr hohe Ahnlichkeit derer elastischen KenngréRen, denn auch hier zeich-
nen sich keine Unterschiede zwischen dem KRTM- und dem CRTM-Prozess
ab, unabhdngig von der Faserarchitektur wie in Abbildung 7.31 zu erken-
nen ist. Durch die Tatsache, dass die elastischen Biegesteifigkeiten direkt
aus den zuvor berechneten Zugsteifigkeiten und Drucksteifigkeiten abge-
leitet werden, ist dies nicht unerwartet und so lassen sich ebenfalls bereits
erkennbare Tendenzen der thermoplastischen Verbunde in Bezug auf die

duroplastischen wiederfinden.
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Abbildung 7.31

Berechnete Biegesteifigkeiten von 2 mm dicken Modellplatten (@r = 49,1 %)

Bei den hier berechneten Verbundplatten ist die mechanisch glinstigste
Beanspruchung jene mit 90 % der Fasern entlang der Biegelinie. Hierbei ist
bei allen Prozessen aufgrund der Faserdominanz wie schon bei den elasti-
schen Zug- und Druckeigenschaften mit vergleichbar hohen Werten zu
rechnen. Mit zunehmender Matrixdominanz ist jedoch bei den thermo-
plastischen Verbunden des TRTM-Prozesses ein verstarkter Riickgang der
Biegesteifigkeit zu beobachten. Wahrend sich dieser, verglichen mit dem
KRTM- und CRTM-Prozess, unabhangig von der Schichtungsreihenfolge bei
50 % der Fasern entlang der Biegelinie auf ca. 15 % belduft, ist bei nur 10 %
der Fasern entlang der Biegelinie die Biegesteifigkeit der TRTM-Proben nur
halb so groR wie bei den duroplastischen Prozessen. Die Grinde hierfir
sind den Abschnitten 7.1.3.1, 7.1.3.2 und 7.1.3.3 zu entnehmen.
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7.3.2  Festigkeitswerte der Verbundwerkstoffe

Die Betrachtung der Festigkeitswerte erfolgt zunachst unter Zugbeanspru-
chung. Auch hier werden, wie schon bei der elastischen Betrachtung, je
Prozess die drei verschiedenen Faserarchitekturen mit 10 %, 50 % und 90 %
der Fasern in Belastungsrichtung berechnet und gegeneinander aufgetra-
gen. Die Zugfestigkeitswerte finden sich in Abbildung 7.32, wobei auch hier
auf die bereits in Abschnitt 7.3.1 gewahlte Darstellung zurtckgegriffen
wurde.

Wie schon unter elastischer Beanspruchung ist kein Unterschied zwischen
duroplastischen RTM-Prozessen zu erkennen. Somit haben die verschiede-
nen Fertigungsstrategien keine Auswirkungen auf das Materialsystem. Ver-
haltnismalig dazu weist der TRTM-Prozess mit steigendem Faseranteil in
Belastungsrichtung vergleichsweise geringere Festigkeitswerte als die
duroplastischen Prozesse auf. Hierbei ist allerdings zu beachten, dass wie
bereits in Abschnittl 7.2.4 aufgezeigt, die Zugfestigkeitswerte der duroplas-
tischen mit steigendem Faseranteil in Belastungsrichtung zunehmend
Uberschatzt werden. Somit ist der tatsdchliche Unterschied zwischen den
Zugfestigkeitswerten zwischen den duroplastischen und den thermoplasti-
schen Verbundwerkstoffen aller Voraussicht nach weniger ausgepragt.
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Abbildung 7.32

Berechnete (dunkelgrau) Zugfestigkeiten von 2 mm dicken Modellplatten
(@F =49,1 %) mit prozentualem Faseranteil in Belastungsrichtung und Streu-
breite der Modellierung

Dennoch werden die Zugfestigkeitswerte der TRTM-Verbunde trotz ver-
gleichbarer Zugfestigkeit der Matrix nicht das gleiche Niveau wie die duro-
plastischen Proben erreichen kénnen. Hauptsachlich begriindet werden
kann dies durch die hoheren Grenzflachenscherfestigkeiten der duroplas-
tischen Verbundwerkstoffe, woraufhin die kritische Faserlange geringer
wird, was zu einer statistisch hoheren Faserfestigkeit fihrt.

Die Gegeniberstellung der Druckfestigkeiten in Abbildung 7.33 veran-
schaulicht sehr deutlich den bereits in Abschnitt 7.1.3.2 diskutierten Trend.
Trotz der Abbildungsgenauigkeit des analytischen Modells, die in Abschnitt
7.2.5 dargestellt ist, sind die geringen Druckfestigkeiten der TRTM-Ver-
bunde erwartungsgemaR deutlich zu erkennen.
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Abbildung 7.33

Berechnete (dunkelgrau) Druckfestigkeiten von 2 mm dicken Modellplatten
(@pF =49,1 %) mit prozentualem Faseranteil in Belastungsrichtung und Streu-
breite der Modellierung

Die Tatsache, dass der Unterschied zwischen den duroplastischen und den
thermoplastischen Verbunden mit steigenden Faseranteil in Belastungs-
richtung zunehmend groRer wird, bestatigt abermals die Annahme der
deutlich schlechteren Stutzwirkung der Matrix, worauf ebenfalls bereits bei
den Versagensmechanismen unter Druckbeanspruchung hingewiesen
wurde. Die beiden duroplastischen RTM-Prozesse hingegen zeigen aber-
mals keine prozessbedingten Auswirkungen auf die mechanischen Eigen-
schaften.

7.3.3  Schadigungsentwicklung der Verbundwerkstoffe

Zuletzt wird die erwartete Schadigungsentwicklung an den berechneten
Einheitsplatten betrachtet. Somit werden die jeweiligen Steifigkeitsdegra-
dationen der verschiedenen Modellplatten durch Anwendung der Schadi-
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gungskarten aus Abschnitt 6.2.3 bestimmt. Die errechneten Steifigkeits-
werte, die mit zunehmender Dehnung abnehmen, werden in der nachfol-
genden Abbildung 7.34, abhangig von den verschiedenen Faserarchitektu-
ren, prozessbezogen gegenlibergestellt. Die breiteren Linien stellen hierbei
die berechneten Ergebnisse mit den Mittelwerten als Eingangsdaten dar.
Die einhullenden, dinneren Linien sind die Extremwerte der Modellierung
und bilden somit die durch die Eingangsdaten bedingte Unscharfe der ana-
lytischen Modellierung ab.
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Abbildung 7.34

Berechnete Steifigkeitsdegradation von 2 mm dicken Modellplatten
(pF =49,1 %)

Die Anfangssteifigkeiten bei einer Totaldehnung von 0,2 % entsprechen
hierbei exakt den Steifigkeitswerten nach Abbildung 7.28, da die Platten
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zundchst ungeschadigt vorliegen. Mit zunehmender Dehnung ist flr alle
Versuchsplatten eine Steifigkeitsabnahme bis zu deren Versagen zu erken-
nen. Beim direkten Vergleich der duroplastischen KRTM- und CRTM-Ver-
bunde ist bei allen untersuchten Faserarchitekturen kein Unterschied im
Schadigungsverhalten zu beobachten, da die geringen Abweichungen in-
nerhalb der modellbedingten Unsicherheiten liegen. Demgegeniber ist die
Steifigkeitsdegradation der TRTM-Verbunde grundsatzlich unterschiedlich,
was sich aufgrund der thermoplastischen Matrix, der Porositat und der
Grenzflacheneigenschaften erklaren lasst. Fur alle Prozesse bleibt festzu-
halten, dass mit steigender Matrixdominanz die Steifigkeit mit zunehmen-
der Dehnung in groRerem Male abnimmt.

Am deutlichsten ist der Unterschied zwischen den duroplastischen und den
thermoplastischen Verbundwerkstoffen dann zu erkennen, wenn nur 10 %
der Fasern in Belastungsrichtung orientiert sind. Die hohere Grundsteifig-
keit der duroplastischen Verbunde degradiert mit zunehmender Dehnung
deutlich schneller als die thermoplastischen Proben, wodurch bereits bei
ca. 1,25 % der maximale Schadigungsfaktor d erreicht wird und die Proben
versagen. Die Schadigung der TRTM-Proben fallt geringer aus, wodurch
beim Erreichen des maximalen Schadigungsfaktors ebenfalls die Dehn-
grenze der Glasfasern erreicht wird. Somit brechen die Proben erst bei ca.
2,1 % Totaldehnung.

Die anfanglich hohe Steifigkeitsabnahme der duroplastischen Proben wird
besonders gut bei 50 % der Fasern in Belastungsrichtung sichtbar. Erst ab
einer Totaldehnung von ca. 1,5 % verlaufen die Steifigkeitsabnahmen pa-
rallel zu den thermoplastischen Proben bis zum Faserbruch bei 2,1 % To-
taldehnung.

Bei 90 % der Fasern in Belastungsrichtung tritt erwartungsgemaR die ge-
ringste Steifigkeitsabnahme auf. Auch hier ist anfanglich eine leicht hohere
Schadigung der duroplastischen Proben zu beachten. Allerdings sind die
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Steifigkeitsabnahmen dieser Faserarchitektur generell bei den untersuch-
ten RTM-Verbunden sehr gering, wodurch diese geringen Unterschiede in
der Unscharfe der Modellierung, gemal Abschnitt 7.2.6, untergehen. Das
Bruchverhalten ist faserdominiert und tritt somit erwartungsgemal bei
2,1 % auf.

Bei dieser Darstellung der Schadigungsentwicklung unter Zugbeanspru-
chung ist jedoch zu beachten, dass die bendtigten Spannungen fir eine
weitere Schadigung nicht direkt erkennbar sind. Allerdings kann diese
durch die momentane Reststeifigkeit abgeleitet werden. Dadurch, dass die
duroplastischen Verbundwerkstoffe zu jeder Zeit einen hoheren Elastizi-
tatsmodul besitzen, ist auch die momentan benétigte Spannung groRer,
auch wenn bei einer inkrementellen Spannungserhohung die TRTM-Pro-
ben durch den sichtbar geringeren Steifigkeitsverlust risszaher erscheinen.

Die Grenzflachencharakteristik und die interlaminare Rissausbreitung sind
nicht von der Plattengeometrie und dem daraus resultierenden Faservolu-
mengehalt abhangig und kénnen in den Abschnitten 7.1.4.1 und 7.1.4.2
nachgeschlagen werden.
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8 Zusammenfassung

Das Ziel dieser Arbeit umfasste die werkstoffanalytische Betrachtung der
mechanischen Eigenschaften von glasfaserverstarkten Polymerverbunden
unter quasistatischer Beanspruchung.

Zur Herstellung der untersuchten Verbundwerkstoffe wurden neuartige
RTM-Fertigungsstrategien verwendet. Diese Prozesse zielen durch kiirzere
Taktzeiten auf den wirtschaftlichen Einsatz in der GroRserienfertigung ab.
Als Referenz wurden zundchst mit der bisher konventionellen Fertigungs-
route — dem KRTM mit einer Epoxidharzmatrix — Versuchsplatten herge-
stellt. Der erste modifizierte RTM-Prozess stellte das Compression-RTM
(CRTM) dar, der in dieser Studie fir eine bestmogliche Vergleichbarkeit mit
exakt demselben Faser-Matrix-System betrieben wurde. Die zweite modi-
fizierte Fertigungsstrategie war das thermoplastische-RTM (TRTM), bei
dem eine thermoplastische Gusspolyamid-6-Matrix zum Einsatz kam. Als
Verstarkungsphase wurden fir alle Prozesse E-Glasfasern gewéhlt und Fa-
seraufbauten, bei denen sich 10 %, 50 % und 90 % der Fasern in Belastungs-
richtung befanden.

Flr eine spatere Prozessbewertung wurden die mechanischen Eigenschaf-
ten der Verbundwerkstoffe unter quasistatischer Belastung gemessen und
sowohl materialbezogen also auch prozessbezogen diskutiert. Betrachtet
wurden die elastischen Eigenschaften, die Festigkeitskennwerte sowie die
Schadigungsentwicklung. Um die drei Fertigungsprozesse anhand von ver-
gleichbaren Versuchsplatten einander gegeniberstellen zu kénnen, wur-
den die einzelnen Versuchsfihrungen der jeweiligen Probenchargen durch
eine analytische Modellierung abgebildet. Dies begriindet sich durch die
Tatsache, dass die einzelnen Versuchsplatten leicht unterschiedliche Plat-
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tengeometrien und Faservolumenanteile auswiesen, weshalb der eigentli-
che Prozessvergleich auf Grundlage von analytisch berechneten Einheits-
platten erfolgte.

Der Abgleich der analytischen Modellierung mit den gemessenen Kenn-
werten erfolgte chargenspezifisch, wobei alle ermittelten KenngroéfRen mit
den zugehorigen Faserorientierungen abgebildet wurden. Die elastischen
Eigenschaften konnen unter Zugbeanspruchung mit sehr hoher Genauig-
keit abgebildet werden, wobei mit steigendem Faseranteil in Belastungs-
richtung eine leichte Unterschatzung der berechneten Mittelwerte von bis
Zu 6 %, bezogen auf die gemessenen Mittelwerte, zu erkennen ist. Unter
elastischer Druckbeanspruchung ist die analytische Berechnung fir alle un-
tersuchten Verbundproben exakt. Die elastischen Biegesteifigkeiten wer-
den auf Grundlage der Zug- und Druckeigenschaften berechnet und erge-
ben, bei Betrachtung der jeweiligen Mittelwerte, eine Uberschatzung der
tatsachlichen Kennwerte von 5 bis 12 % der duroplastischen RTM-Ver-
bunde (KRTM und CRTM). Die TRTM-Verbunde zeigen eine leicht hohere
Uberschatzung in der analytischen Berechnung von bis zu 15 %. Bei der
Zugfestigkeitsbetrachtung zeigt sich bei den TRTM-Verbunden eine sehr
gute Ubereinstimmung zwischen der Modellierung und den gemessenen
Kennwerten. Bei den KRTM- und CRTM-Verbunden ist mit steigendem Fa-
seranteil in Belastungsrichtung eine leichte Uberschatzung von 8 % zu er-
kennen, ebenfalls bezogen auf die Mittelwerte. Die Druckfestigkeiten zei-
gen einen weniger genauen Fit mit einzelnen Abweichungen zwischen -14
bis 25 %. Die Steifigkeitsdegradation aufgrund von Schadigungsvorgangen
unter Zugbeanspruchung kann mit hoher Genauigkeit fir alle RTM-Pro-
zesse berechnet werden. Mit zunehmender Faserdominanz wird die Scha-
digungsentwicklung jedoch starker unterschatzt, da Faserbriche nicht mit
abgebildet wurden.

Fir den Prozessabgleich wurden Einheitsplatten mit einer Dicke von 2 mm
und einem Faservolumenanteil von 49,1 % berechnet. Die Faserarchitektur
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entsprach die der hergestellten Verbundplatten mit 10 %, 50 % und 90 %
der Fasern in Belastungsrichtung.

Beim Vergleich des Compression RTM-Prozesses (CRTM) mit dem konven-
tionellen RTM (KRTM) sind bei der Betrachtung der elastischen Eigenschaf-
ten, der Festigkeitskennwerte sowie der Schadigungsbetrachtung unter
Zugbeanspruchung keine prozessspezifischen Effekte zu erkennen. Daher
wurden fir beide Prozesse vergleichbare mechanische KenngréRen be-
stimmt. Die geringen Unterschiede der berechneten KenngréRen befanden
sich fur alle Beanspruchungsarten innerhalb der modellbedingten Un-
scharfe. Die modifizierte Prozessfihrung besitzt somit keine nennenswer-
ten Auswirkungen auf den Verbundwerkstoff, auch nicht auf die Porositat,
die Grenzflacheneigenschaften sowie auf die interlaminare Rissausbrei-
tung. Ein groBer Unterschied liegt jedoch in der Infiltrationszeit, die beim
CRTM auf ca. ein Viertel gesenkt werden konnte, was mit Blick auf die Takt-
zeiten einen immensen Vorteil flr eine groRserientechnische Anwendung
bedeutet.

Bei der Gegenuberstellung des thermoplastischen RTM-Prozesses (TRTM)
und den duroplastischen RTM-Prozessen (dem KRTM sowie dem CRTM),
sind zum Teil groRe Unterschiede in den mechanischen Eigenschaften zu
erkennen. Bei Betrachtung der Mittelwerte der elastischen Eigenschaften
ist im Vergleich zur faserdominanten Belastung, bei der die Steifigkeiten
zwischen den Prozessen vergleichbar sind, unter matrixdominanter Belas-
tung eine Reduktion der Steifigkeit beim TRTM-Prozess von 46 % unter Zug-
beanspruchung und von 38 % unter Druckbeanspruchung zu erkennen.
Hauptverantwortlich daflr ist neben einer generell geringeren Matrixstei-
figkeit die um einen Faktor 2,9 hohere Porositdt des TRTM-Prozesses, die
eine vollstandige Faserbenetzung erschwert. Bei den Zugfestigkeitswerten
sind die gemittelten Kennwerte unter matrixdominanter Belastung ver-
gleichbar. Unter faserdominanter Beanspruchung ist die Zugfestigkeit beim
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TRTM-Prozess um 16 % geringer, was durch die deutlich niedrigere Grenz-
flachenscherfestigkeit und die damit langere kritische Faserlange im Ver-
bund erklart werden kann. Unter Druckbeanspruchung sind die mittleren
Festigkeitswerte des TRTM-Prozesses aufgrund der geringeren Stltzwir-
kung der thermoplastischen Matrix deutlich geringer, bedingt durch die
hohere Porositdt und die schlechten Grenzflacheneigenschaften. Die mitt-
leren Druckfestigkeiten reduzierten sich somit gegeniiber dem Referenz-
prozess unter faserdominanter Belastung um 38 % und in matrixdominan-
ter Belastungsrichtung um 31 %. Bei Betrachtung der Schadigungsentwick-
lung ist ebenfalls ein groRer Unterschied zu den duroplastischen RTM-
Prozessen zu erkennen. Zwar erfolgt aus den zuvor genannten geringeren
mechanischen Kennwerten die Schadigung beim TRTM-Prozess bereits bei
geringeren Krdften, der relative Widerstand gegen eine weitere Schadi-
gung aufgrund der zdheren thermoplastischen Matrix ist allerdings hoher.
Die relative Steifigkeitsdegradation fallt somit beim TRTM generell geringer
aus. Fur die groBserientechnische Anwendung bleibt festzuhalten, dass
beim TRTM-Prozess mit einer umsetzbaren Taktzeitverklirzung um ca. den
Faktor 7 gegenliber dem KRTM-Prozess ein grofRes Potenzial erkennbar ist.
Die Prozesstechnik selbst bendtigt allerdings weitere Optimierungsschritte
hinsichtlich der Porositat und der Grenzflacheneigenschaften, um den me-
chanischen Anforderungen in strukturellen Leichtbauanwendungen ge-
recht zu werden.
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