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Zusammenfassung

Der thematische Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit liegt auf der
experimentellen Untersuchung sowie der semianalytischen Approxi-
mation der mechanischen Eigenschaften von im FlieSpressverfahren
hergestellten langfaserverstarkten Polypropylen. Die dynamisch mecha-
nische Analyse wurde zur Untersuchung von Polypropylen und des an-
isotropen Verbundwerkstoffes angewendet. Eine Charakterisierung von
Polypropylen im Zeit- und Frequenzbereich wird dokumentiert, wobei
auf temperaturabhédngige, nichtlinear viskoelastische Eigenschaften und
die physikalische Alterung eingegangen wird. Die temperaturabhéngige
Charakterisierung des langfaserverstiarkten Thermoplasten im Frequenz-
bereich wurde an drei unterschiedlichen Faservolumengehalten unter
Berticksichtigung der durch den FlieSprozess bedingten Inhomoge-
nitdten durchgefiihrt. Neben der Untersuchung von physikalischen
Alterungsphanomenen wird eine Analyse der schadigungsinduzierten
Steifigkeitsdegradation unter Berticksichtigung nichtlinear viskoelasti-
scher Eigenschaften vorgestellt.

Basierend auf Mikro-Computertomographiedaten wird die Approxima-
tion linear elastischer Eigenschaften unter Verwendung der Mori-Tanaka-
Methode dargestellt. Die Symmetrieeigenschaften des mit der Mori-
Tanaka-Methode approximierten Steifigkeitstensors werden fiir den
Sonderfall isotroper Fasern in einer isotropen Matrix detailliert diskutiert.
Unterschiede in den Steifigkeitsapproximationen basierend auf Orien-
tierungstensoren 2.Stufe und 4.Stufe werden dargestellt. AbschliefSend
werden alle Einflussfaktoren fiir die Identifikation sowie Approximation
der Steifigkeit langfaserverstarkten Polypropylens diskutiert.






Summary

The experimental investigation and the mean-field based approximation
of the mechanical properties of compression molded long fiber reinfor-
ced polypropylene is in the focus of the following thesis. Dynamical
mechanical analysis is used to investigate polypropylene and the aniso-
tropic composite. Polypropylene has been investigated experimentally
in time as well as the frequency domain, under consideration of the
temperature dependent, non-linear visco-elastic behavior and physical
aging. Long fiber reinforced polypropylene with different fiber volume
fractions is investigated in the frequency domain under consideration
of the compression molding process induced inhomogeneity. The tem-
perature dependent, anisotropic visco-elastic stiffness, damage induced
stiffness degradation as well as physical aging are documented.

Based on fiber orientation distribution statistics from micro computer
tomography data, the approximations of the linear elastic properties
using the Mori-Tanaka method are presented. For the case of isotropic
fibers in an isotropic matrix, the symmetry conditions of the Mori-Tanaka
estimate based stiffness tensor is discussed in detail. Differences of the
approximations based on 2nd and 4th-order orientation tensors are eva-
luated. In the conclusion, the relevance of the investigated dependencies
on the stiffness identification and approximation of long fiber reinforced
polypropylene is discussed.
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Kapitel 1

Einleitung

1.1 Motivation

Leichtbau und die daraus folgende Energieeinsparung ist das tibergeord-
nete Ziel der vorliegenden Arbeit. Dieses Thema ist eng verbunden mit
der globalen Aufgabe der kiinftigen Generationen, die Energieprobleme
sowie die mit der CO,-Emission verbundenen Umweltprobleme zu
16sen. Bei der ganzheitlichen Betrachtung des Leichtbaus wird deutlich,
dass neben der Argumentation, durch Leichtbau im Transportwesen
Treibstoff einzusparen, auch die gewichtsbezogenen Energieaufwendun-
gen im gesamten Herstellungsprozess reduziert werden konnen. Von
der Rohstoffgewinnung {iber die zahlreichen Transportschritte und die
tiblicherweise energieintensiven Verarbeitungsverfahren bis hin zum
Recycling lasst sich durch eine prazise und robuste Dimensionierung
der Materialeinsatz und damit Energie einsparen.

Bauteile aus langfaserverstarkten Thermoplasten (LFT) bieten hierbei
aufgrund der vielfdltigen Verarbeitbarkeit, geringer Dichte und der
verhdltnismaflig guten mechanischen Eigenschaften ein grof3es Leicht-
baupotential. Durch das FlieSpressverfahren bildet das eingesetzte Pla-
stifikat weitestgehend die Endgeometrie ab und minimiert damit den
Materialeinsatz, da weder Angtisse noch Halbzeugverschnitt anfallen.
Die thermoplastische Matrix des Verbundwerkstoffes ermoglicht zudem
eine gute Recyclingfdhigkeit (Brast, 2001). Nicht zuletzt wegen dieser
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Vorteile liegt in Europa die jahrliche Wachstumsrate von LFT bei ca. 8 %
bei einem Jahresumsatz von ca. 88000 Tonnen. Damit liegt der Anteil
von LFT am gesamten Umsatz glasfaserverstarkter Kunststoffe bei ca.
4 % (Berechnung basierend auf Zahlen nach Witten (2015)).

Bei Bauteilen, die im Bereich Mobilitdt eingesetzt werden, sind zur
Dimensionierung die mechanischen Eigenschaften Steifigkeit, Damp-
fungsverhalten, Belastbarkeit und Bestdndigkeit im gesamten Tempe-
raturbereich des Einsatzes relevant. Besonders Polypropylen weist in
dem relevanten Temperaturbereich von —40°C bis 80°C deutliche Tem-
peraturabhingigkeiten aller Eigenschaften auf. Im Herstellprozess fiihrt
das Flieflpressen von LFT zu inhomogenen Faserverstirkungen, die an
das Stromungsfeld wahrend der Formfiillung gekoppelt sind. Aus der
lokalen Faserorientierungsverteilung und dem Faservolumengehalt re-
sultiert eine inhomogene Anisotropie aller mechanischer Eigenschaften.
Folglich kann nur durch eine mikrostrukturbasierte Materialmodellier-
ung eine Dimensionierung erfolgen. Dies wird in der Praxis durch eine
Simulationskette realisiert, bei der die lokale Mikrostruktur durch eine
Formfiillsimulation approximiert wird, welche in die darauf aufbauende
FE-basierte Struktursimulation tiberfiihrt wird. Unabhéngig von der
Approximationsgenauigkeit der Formfiillsimulation stellt sich die Frage,
wie genau mit den tibergebenen Mikrostrukturparametern die Material-
eigenschaften fiir die Struktursimulation approximiert werden konnen.
Hierbei kann Mikro-Computertomographie (1:CT) effektiv genutzt wer-
den, um als Schnittstelle einerseits Formfiillsimulationsergebnisse zu
validieren und andererseits die volle Mikrostrukturstatistik fiir mikro-
mechanische Materialmodelle in der Struktursimulation bereitzustellen.

Mikrostrukturinformationen basierend auf uCT werden in dieser Ar-
beit in Kombination mit einem semianalytischen Ansatz genutzt, um
herauszufinden, welche Abweichungen der effektiven Steifigkeit auf-
treten, wenn die volle Mikrostrukturorientierungsinformation auf die
Mikrostrukturparameter der Formfiillsimulation reduziert wird. Die
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Mikrostrukturstatistik wird hierbei hinsichtlich ihrer Inhomogenitat
sowohl iiber die Probendicke als auch auf der Probenskala untersucht.
Um den Abgleich mit temperaturabhidngigen Steifigkeitsmessungen
auf der Probenskala durchfiihren zu kénnen, wurde die dynamisch
mechanische Analyse (DMA) verwendet. Da die temperaturabhéngige
Steifigkeit nicht entkoppelt von physikalischen Alterungsphdnomenen
betrachtet werden kann, wurde der Einfluss der physikalischen Alterung
auf die Steifigkeit ebenfalls untersucht.

Nichtlinear viskoelastische Eigenschaften der Matrix sowie die im Ver-
bundwerkstoff auftretenden Schdadigungsphidnomene sind ebenfalls
relevante Einflussgrofien auf die Steifigkeitsmessung. Aus diesem Grund
wird auch auf die Identifikation schiadigungsinduzierter Steifigkeitsde-
gradation bei nichtlinear viskoelastischen Materialien eingegangen.
Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist, exemplarisch an einem semi-
analytischen Modell die inhomogenen und anisotropen Steifigkeits-
approximationen darzustellen und mit Experimenten abzugleichen.
Untersuchungen der relevanten Einflussfaktoren bei der mechanischen
Charakterisierung der temperaturabhingigen viskoelastischen Steifig-
keit werden eingehend diskutiert. Die Ergebnisse aus dieser Arbeit sollen
bei der Steifigkeitsdimensionierung von LFT-Bauteilen unterstiitzen.
Zudem sollen die experimentellen Ergebnisse dazu dienen, Konzepte
zur Identifikation von Modellparametern an das thermomechanische
Belastungsszenario des Bauteils auszurichten. Zudem konnen die Ergeb-
nisse in der Forschung als Basis fiir die Entwicklung mikromechanischer
Modelle zur Approximation der temperatur-, raten- und zeitabhangigen
Materialeigenschaften dienen.
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1.2 Stand der Forschung

Im Folgenden wird auf diskontinuierlich faserverstirkte Verbundwerk-
stoffe, insbesondere diskontinuierlich faserverstarkte Thermoplaste und
semikristalline Polymere eingegangen.

Bei der Diskussion der Forschung an unverstarkten Kunststoffen liegt
die Konzentration auf Polypropylen (PP) sowie Polypropylen basierten
Copolymeren.

Die Prozess-Eigenschaftsbeziehungen fliefigepresster langfaserverstark-
ter Thermoplaste wurden in Radtke (2008) mit Fokus auf die inhomoge-
nen, anisotropen Materialeigenschaften und in Brast (2001) hinsichtlich
des Einflusses der Extrusion untersucht. Auf experimentelle Untersu-
chungen der lokalen Inhomogenitdten und der daraus resultierenden
lokalen Steifigkeiten langfaserverstdrkter Thermoplaste wurde in Szy-
mikowski (2007) eingegangen. Der Prozesseinfluss spritzgegossener
langfaserverstarkter Thermoplaste wurde von Rhode-Tibitanzl (2015)
mit dem Fokus auf Ermiidung behandelt. Das Kristallisationsverhal-
ten verstarkter semikristalliner Thermoplaste wurde in Moneke (2001)
untersucht.

Nichtlineares Materialverhalten von kurzfaserverstirkten Thermoplas-
ten wurde mit semianalytischen Ansédtzen unter Berticksichtigung von
plastischen Effekten (Kaiser, 2013) und Schiadigung (Kammoun, 2011)
modelliert. Eine mikromechanische FE-basierte Modellierung von lang-
faserverstarkten Thermoplasten wurde in Fliegener (2015) unter Bertick-
sichtigung viskoser Effekte und Schiadigung realisiert. Eine Analyse
ausgewdhlter semianalytischer Ansdtze sowie der Mikrostrukturbe-
schreibung wurde in Miiller (2015) dargestellt. In Schoflig (2011) wurde
das Schiadigungs- und Versagensverhalten von verstarkten Kunststoffen
unter Verwendung von Schallemissionsanalyse erforscht. Das Kriechver-
halten von kurzfaserverstarkten spritzgegossenen Thermoplasten wurde
in Pflamm-Jonas (2001) experimentell untersucht und mit semianalyti-
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schen Ansdtzen modelliert. Experimentelle Untersuchungen sowie eine
phanomenologische Modellierung mit einem visko-elasto-plastischen
Materialmodell wurde in Rieger (2004) dokumentiert. Der Tempera-
tureinfluss auf den Spannungs-Dehnung-Verlauf kurzfaserverstarkten
Polypropylens wurde in Eftekhari und Fatemi (2016) untersucht.

Materialmodelle, die fiir die Simulation des mechanischen Bauteilver-
haltens eingesetzt werden konnen, basieren auf einer Beschreibung
der lokalen Mikrostruktur durch die Orientierungsverteilung bei kon-
stant angenommenen Faserldngen und Faservolumenfraktionen. Hier-
zu wird eine durchgingige Simulationskette angestrebt, bei der die
inhomogene Orientierungsverteilung durch eine Formfiillsimulation
approximiert wird (Bartus et al., 2006). Ergebnisse derartiger Simula-
tionsketten wurden z.B. in Laspalas et al. (2008) fiir spritzgegossenes,
kurzfaserverstiarktes Polypropylen (PP) oder in Buck et al. (2015) fiir
flieBgepresstes, langfaserverstirktes PP vorgestellt. Ein Uberblick iiber
die am hdufigsten verwendeten mikromechanischen Modellierungs-
ansétze fiir elastische Materialeigenschaften wurde in Tucker III und
Liang (1999) und Mlekusch (1999b) vorgestellt. Der im Rahmen dieser
Arbeit verwendete Mori-Tanaka-Ansatz wurde in Benveniste (1987)
ausfiihrlich dargestellt und in Pettermann (1997) am Beispiel einer
definierten Orientierungsverteilungsfunktion fiir die Materialkonfigura-
tion PPGF20 angewendet. Neben linear elastischen Approximationen
wurden die auf semianalytischer Homogenisierung basierenden Ansétze
fur viskoelastisches Materialverhalten von Verbundwerkstoffen (Mareau
et al., 2009; Seiichi und Tsu-Wei, 1985) oder plastisches Materialverhalten
kurzfaserverstarkter Thermoplaste (Doghri und Tinel, 2005; Kammoun,
2011; Kaiser und Stommel, 2014) verwendet.

Die lokal approximierte Mikrostruktur wird in der Formfiillsimulation
iiblicherweise durch Orientierungstensoren 2.Stufe beschrieben (Advani
und Tucker III, 1987; Cintra und Tucker III, 1995), wobei eine konstante
Faservolumenfraktion und Faserldnge angenommen wird. Durch mikro-
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skopische Analyse von Schliffbildern (wie in Hine et al. (2014); Laspalas
et al. (2008)) beziehungsweise in den letzten Jahren zunehmend verwen-
dete zerstorungsfreie Messung mittels Mikro-Computertomographie
(#CT) konnen die realen Mikrostrukturinformationen erfasst und aus-
gewertet werden. Die Fehler des Schliffbildauswerteverfahrens wurden
z.B. in Mlekusch (1999a) sowie Eberhardt et al. (2001) untersucht und ein
Vergleich beider Verfahren wurde in Bernasconi et al. (2012) dokumen-
tiert. Zur Auswertung der Voxeldaten aus den pCT-Messungen wird
entweder kommerzielle Software (Sun et al., 2015; Thi et al., 2015) oder
nicht-kommerzielle Software verwendet (Bernasconi et al., 2012).

Neben der rein experimentellen Untersuchung lokaler Inhomogenitaten
(Thi et al., 2015) und der Validierung der Formfiillsimulation ermog]li-
chen ;CT-Daten eine direkte Basis zur Modellierung der inhomogenen
Materialeigenschaften. Die Grauwertinformationen konnen direkt zur
FE-basierten Berechnung herangezogen werden, wie in Ayadi et al.
(2016) zur Berechnung der effektiven Steifigkeit an nicht periodischen
Mikrostrukturen. In den meisten Fallen werden lediglich die extra-
hierten Mikrostrukturparameter in semianalytischen Ansédtzen oder
Voxel-basierten Methoden verwendet. Ein Vergleich der berechneten
Steifigkeiten mit Voxel-basierten Methoden und semianalytischen Me-
thoden wurde in Miiller et al. (2015) dargestellt.

Die aus dem pCT-Daten generierten Mikrostrukturinformationen kon-
nen unterschiedlich ausgewertet werden. Werden die einzelnen Fasern
detektiert, dann konnen auch diskrete Fasern mit ihren Faserldngen
z.B. in semianalytischen Ansitzen berticksichtigt werden (Miiller et al.,
2016). Wird lediglich die Orientierungsstatistik der Grauwerte iiber
einem definierten Schwellwert ausgewertet, so konnen Materialmodelle
basierend auf Orientierungstensoren angewendet werden (Buck et al.,
2015; Garesci und Fliegener, 2013). Die gewonnenen Orientierungs-
tensoren dienen auch als Eingangsdaten zur Generierung statistisch
dquivalenter 3D-Mikrostrukturen. Dadurch konnten unter Verwendung
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Voxel-basierter Methoden periodische Randbedingungen (Sliseris et al.,
2014) oder die Vernetzbarkeit der Mikrostruktur bei Verwendung von
FE-basierten Methoden (Fliegener et al., 2014) realisiert werden. Die
gemessenen und generierten Mikrostrukturen werden dabei iiber Orien-
tierungstensorkomponenten verglichen. Auftretende Faserkrimmungen
konnen bei dieser Auswertemethode nicht korreliert werden (Fliegener
et al.,, 2014). Hierzu mdiisste, wie in Abdin et al. (2014) am Beispiel
einer 4CT-Auswertung gekriimmter Stahlfasern, die Faserkriimmung
modelliert werden.

Anséatze zur Verwendung Voxel-basierter Methoden zur Berechnung des
Schiadigungsverhaltens diskontinuierlich verstarkter Verbunde wurden
in (Spahn et al., 2014) vorgestellt. Unter Verwendung von vereinfachten
Einheitszellenmodellen wurde das Schadigungsverhalten gekoppelt an
Orientierungen aus Formfiillsimulation beschrieben (Lutz et al., 2009).
In einigen Veroffentlichungen wurde Schiadigungsmodellierung in semi-
analytische Ansitze integriert (Jain et al., 2015; Schjedt-Thomsen und
Pyrz, 2000b; Derrien et al., 2000). In Schjedt-Thomsen und Pyrz (2000b)
wurde das Kriechverhalten von Verbunden mit geschwéchter und in-
takter Grenzflache modelliert. Mittels FE-Simulationen an Einheitszel-
lenmodellen wurden in Jain et al. (2015) dquivalente intakte Einschliisse
berechnet und in linear elastischen semianalytischen Ansétze gegen
die geschidigten Einschliisse ersetzt. Durch Anpassen von Versagens-
wahrscheinlichkeitsfunktionen der Einschliisse und der Grenzflachen
an experimentelle Messungen wurden die Steifigkeitsdegradation und
das Versagen von diskontinuierlich verstarkten Verbunden in Derrien
et al. (2000) approximiert.

Speziell bei einer viskoelastischen Matrix ist die experimentelle Identi-
fikation der Steifigkeitsdegradation durch Schadigung nicht eindeutig.
Fritsch et al. (2009) stellten ein Indentifikationsverfahren zur Messung
der durch Schddigung degradierten Steifigkeit von langfaserverstirkten
Thermoplasten vor. Durch Schallemissionsanalyse wurde in Schmidt
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et al. (2006) das Schadigungsverhalten von kurzfaserverstirkten Ver-
bundwerkstoffen untersucht. Auch bei der Schadigungscharakterisie-
rung konnte Computertomographie bereits eingesetzt werden. Das Po-
renwachstum in Ermiidungsversuchen wurde in Cosmi und Bernasconi
(2013) mittels pCT-Analyse untersucht. Die Korrelation von Materi-
alversagen mit lokalen Faserkonzentrationen in holzfaserverstarkten
Polymeren konnte in Joffre et al. (2014) unter Verwendung der uCT
belegt werden.

Da die komplex gekoppelten mechanischen Eigenschaften und Mecha-
nismen verstdrkter Thermoplaste aus den Eigenschaften unverstarkter
Polymere resultieren, sollten auch die folgenden Arbeiten berticksichtigt
werden. In Woicke (2006) wurde das viskoelastische Verhalten von PP
experimentell untersucht und eindimensional modelliert. Keuerleber
(2006) korrelierte den E-Modul bei hohen Dehnraten mit mittels dyna-
misch mechanischer Analyse (DMA) generierten Masterkurven. Das bei
Polypropylen beobachtete viskoelastisch nichtlineare Materialverhalten
wurde in Schapery (1969) diskutiert und modelliert. Dehnratenabhangi-
ge Schadigungsentwicklung wurde in Yudhanto et al. (2016) an impact
PP untersucht.

Die mechanischen Eigenschaften des semikristallinen isotaktischen Po-
lypropylens hingen stark vom Kristallisationsgrad ab (Menyhard et al.,
2015; Pukanszky et al., 1997). Das Kristallisationsverhalten von PP unter
Druck wurde in Ohneiser (2011) untersucht. Alterung und Nachkristal-
lisation von PP dokumentierte Pongratz (2000). Mit dem Schwerpunkt
auf der physikalischen Alterung wurde PP in Agarwal und Schultz
(1981); Fiebig et al. (1999) und Gahleitner et al. (2002) untersucht. Neben
PP konnten in Gahleitner et al. (2002) physikalische Alterungseffekte
an einem PP-Copolymer festgestellt werden. Bei faserverstarktem PP
konnen sich deutlich andere Kristallisationsmorphologien und Kristalli-
sationsgrade als im unverstarkten PP einstellen. Ein Ansatz zur Model-
lierung von Sphérolithwachstum in unidirektionalen Faserverbunden
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wurde von Benard und Advani (1998) vorgestellt. Durch Scherbelastung
konnten in Thomason und Van Rooyen (1992) transkristalline Zonen im
Polypropylen um Glasfasern unter dem Mikroskop induziert werden.
Diese radial wachsenden Zonen wurden in Lutz (2006) in Schliffen von
spritzgegossenen glasfaserverstarktem PP festgestellt. Scherinduzierte
Kristallisation konnten auch in Tribout et al. (1996) an einem Impact PP-
Copolymer beobachtet werden. Die semikristalline Morphologie sowie
die temperaturabhéngigen Eigenschaften von Impact PP-Copolymeren
wurden in Hongjun et al. (1999) untersucht. Neben dem Kristallini-
tatsgrad hat auch die Modifikation der Polymerkettenanordnung einen
Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften. Der Einfluss der Kristallan-
teile der a- und g-Modifikation auf die mechanischen Eigenschaften
untersuchte Tordjeman et al. (2001) an PP und Papageorgiou et al. (2012)
an einem PP-Copolymer. Der Einfluss von 3 Nukluierungsmitteln auf
reines und partikelgefiilltes PP ist in Varley et al. (2013) dokumentiert.
An PP und langfaserverstarkten PP konnte in Geng et al. (2014) die
Korrelation der iiber eine spezielle Temperaturfiihrung geziichteten
B-Anteile mit der Zahigkeitszunahme hergestellt werden.

Die im Rahmen dieser Arbeit verwendete dynamisch mechanische
Analyse (DMA) ist bereits ein etabliertes Verfahren zur Charakterisie-
rung der temperaturabhédngigen viskoelastischen Materialeigenschaften
diskontinuierlich faserverstarkter Polymere (Schledjewski und Karger-
Kocsis, 1994; Tjong et al., 2002). Unter Verwendung einer DMA wurde
die Abhéngigkeit der temperaturabhangigen Steifigkeit und des Damp-
fungsverhaltens von der Faservolumenfraktion in He et al. (2016) und
Fung und Li (2006) bzw. der Probenorientierung im Falle kontinuierli-
cher Verstarkung (Thomason, 1990) untersucht. An dieser Stelle ist zu
bedenken, dass deutliche Unterschiede in den gemessenen Steifigkeiten
vorliegen konnen, je nachdem welcher Belastungsmodus bei der Cha-
rakterisierung verwendet wird (Deng et al., 2007). DMA-Messungen
an PP basierten Copolymer veroffentlichten Karger-Kocsis und Kiss
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(1987). Zur Untersuchung von Schidigung wurde in (Kostka et al., 2012;
2016) die DMA an kontinuierlich verstarkten Duromeren verwendet. Ein
Uberblick iiber das Dampfungsverhalten von Faserverbundwerkstoffen
wurde in (Chandra et al., 1999) vorgestellt.

Ergdnzend zu dem aktuellen Stand der Forschung wird im Rahmen
dieser Arbeit die Mori-Tanaka-Approximation fiir langfaserverstarkte
Thermoplaste angewendet. Hierbei geht die vollstindige Beschreibung
der Faserorientierungsverteilung basierend auf Orientierungstensoren
4.Stufe direkt aus der CT-Analyse ein. Dabei wird die approximierte
Steifigkeit auf zwei Skalen dargestellt. Einerseits werden die anisotropen
inhomogenen Steifigkeitsapproximationen tiber der Dicke diskutiert.
Andererseits werden Approximationen basierend auf gemittelten Orien-
tierungstensoren mit Experimenten verglichen. Die in die Approxima-
tion eingehende Steifigkeit der Polypropylen-Matrix sowie die fiir den
experimentellen Abgleich benétigte Charakterisierung des anisotropen
Verbundwerkstoffes wird mittels dynamisch mechanischer Analyse
temperaturabhangig durchgefiihrt. Um auf die Einflussfaktoren bei der
Bestimmung der effektiven Steifigkeit von Polymer und LFT detailliert
einzugehen, werden Untersuchungen der nichtlinearen viskoelastischen
Eigenschaften, der physikalischen Alterungsphdnomene sowie der Stei-
figkeitsdegradation durch Schadigung vorgestellt.
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1.3 Nomenklatur

Die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Symbole, Operationen und

Abkiirzungen werden im Folgenden aufgelistet.

Skalare Grofien

E B
tand

0

00, €0
No, Ne
w

f
TkankaEk

€hr €k

Er

Ec

E

D

v

K

G
Ef,Vf,Gf,Kf

EM7 Vﬂ’m Gmme
EL,E vy, vie, G

Speicher- bzw. Verlustmodul
Dampfungsfaktor

Versatzwinkel

Grundspannung bzw. -dehnung
Spannungs- bzw. Dehnungsamplitude
Winkelgeschwindigkeit
Belastungsfrequenz

Relaxationszeit, Viskositdat und
Federsteifigkeit eines Maxwell-Elementes
Elastische bzw. viskose Dehnung eines
Maxwell-Elements

Relaxationsmodul

Kriechmodul

E-Modul

Schiadigungsvariable
Querkontraktionszahl
Kompressionsmodul

Schubmodul

Elastische Konstanten der isotropen Fasern
Elastische Konstanten der isotropen Matrix
Tranversalisotrope Ingenieurskonstanten
Aspektverhdltnis einer Faser
Volumengewichtetes Aspektverhiltnis
der Fasern

Léange einer Faser
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do
Vg, Vf, Um
CfyCm

Cfa

Cr.B

Vektoren
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Durchmesser einer Faser

Gesamt-, Faser- und Matrixvolumen
Faser- und Matrixvolumenanteil
Volumenanteil einer Faser am
Gesamtfaservolumen

Volumenanteil einer Faserldngenklasse am
Gesamtfaservolumen

Eigenwerte

Koeffizienten zur Zerlegung
transversalisotroper Tensoreni¢ =1...5
Kroneckersymbol

Richtungsprojektion der approximierten
Steifigkeit basierend auf Orientierungstensor
4.Stufe bzw. 2.Stufe

Intensitédt des Orientierungstensors 4.Stufe
bzw. 2.Stufe in eine bestimmte
Projektionsrichtung d

Nullvektor
Richtungsvektor einer Faser
Projektionsvektor
Eigenvektoren
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Tensoren 2.Stufe

TOm -
S

Qr Q9 ™

oY

Tensoren 4.Stufe

Py, Py
HS
C,C(x)
C

Co
Cy,Cya

Einheitstensor

Basistensoren der normierten Voigt Notation
Rotationstensor

Verschiebungsgradient

Verzerrung, Dehnung

Cauchy-Spannung

Volumenmittelwert der Spannung bzw.
Dehnung

Lokale Fluktuation der Spannung bzw.
Dehnung

Eigendehnung

Ortsabhingige bzw. phasenweise konstante
Spannungspolarisation
Orientierungstensor einer Faser des Index «
Effektiver Orientierungstensor aus
Volumenmittelwert {iber das Faservolumen

Isotrope Projektoren

Symmetrischer Anteil der Identitat
Steifigkeit bzw. ortsabhdngige Steifigkeit
Effektive Steifigkeit

Vergleichssteifigkeit

Homogene bzw. inhomogene Steifigkeit
der Fasern
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Cr
oC

CZLIT
@DD

cV,CE

Steifigkeit der Matrix

Isotrope Steifigkeitsdifferenz zwischen Faser-
und Matrixmaterial

Effektive Steifigkeit nach der
Mori-Tanaka-Approximation

Effektive Steifigkeit nach der
Diinne-Defekt-Approximation

Steifigkeit nach der Voigt- bzw.
Reuss-Schranke

Nachgiebigkeit bzw. ortsabhéngige
Nachgiebigkeit

Ortsabhingige Dehnungs- bzw.
Spannungslokalisierung

Phasenweise konstante Dehnungs- bzw.
Spannungslokalisierung

Phasenweise konstante
Dehnungslokalisierung in eine Faser
Phasenweise konstante
Dehnungslokalisierung in eine Faser in
unendlich ausgedehnter Matrix (single
inclusion problem)

Phasenweise konstante
Dehnungslokalisierung in eine Faser nach
dem Mori-Tanaka-Ansatz
Polarisationstensor fiir Einzeleinschluss
Polarisationstensor einer Faser des Index «
Eshelby-Tensor

Transversalisotroper Referenztensor
Gedrehter Referenztensor
Orientierungstensor einer Faser des Index «
Effektiver Orientierungstensor aus
Volumenmittelwert {iber das Faservolumen
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Operationen

div (+)
grad ()
sym(D)
D', D°

AT
ATn ATr AT

Skalarprodukt: « = B - A

Dyadisches Produkt: A = a ® b

Lineare Abbildung: B = C[A]
Hintereinanderschaltung: C = AB
Box-Produkt: (AOB)[C] = ACB
Rayleigh-Produkt

Divergenzoperator

Gradientenoperator

Symmetrischer Anteil von D
Symmetrisch deviatorischer bzw. sphérischer
Anteil von D

Transposition von A

Haupt-, Rechts- bzw. Linkstransposition
von A

Volumenmittelwert

Volumenmittelwert {iber das Volumen der
Fasern bzw. der Matrix
Volumenmittelwert tiber das Volumen
einer Faser

Volumenmittelwert {iber phasenweise
konstante Werte der einzelnen Phasen.
Entspricht: > I, ¢a(")a
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Abkiirzungen

PP
LFT
D-LFT/ILC

SERP
PPGF30

PPGF20
PPGF10

EB, FB

SMC

BMC

R00, R30, R45, R60,
R90

uCT

DMA

DSC

16

Polypropylen

Langfaserverstarkter Thermoplast
Direktverarbeitetes LFT im ,,in-line
compounding”-Verfahren

Short fiber reiniforced plastic
Polypropylenmatrix Verbundwerkstoff mit
30 vol.% Glasfasern

Polypropylenmatrix Verbundwerkstoff mit
20 vol.% Glasfasern

Polypropylenmatrix Verbundwerkstoff mit
10 vol.% Glasfasern

Einlege- bzw. Fliefibereich

Sheet moulding compound

Bulk moulding compound
Richtungsbezeichnung im Winkel von 0°,
30°, 45°, 60°, 90° zur HauptfliefSrichtung
Mikro-Computertomographie

Dynamical mechanical analysis
Differential scaning calorimetry



Kapitel 2

Theoretische Grundlagen

2.1 Kontinuumsmechanik

Im Rahmen der hier dargestellten kontiuumsmechanischen Grundlagen
werden die anisotrope Elastizititstheorie sowie die linear elastische
Homogenisierung von Matrix-Einschlussgefiigen behandelt. Ausge-
hend von einer allgemeinen Betrachtung wird kurz auf die Diinne-
Defektverteilung eingegangen und der Mori-Tanaka-Ansatz inklusive
der Anwendung fiir Faserverbundwerkstoffe im Detail beschrieben.
Zum besseren Verstandnis der Charakterisierung viskoelastischer Mate-
rialeigenschaften wird die Viskoelastizitdt im eindimensionalen Kontext
eingefiihrt.

2.1.1 Elastizititstheorie

Die lineare anisotrope Elastizitatstheorie wird im Folgenden im Kontext
kleiner Deformationen eingefiihrt. Hierbei wird der Verzerrungstensor
e als symmetrischer Anteil des Gradienten H des Verschiebungsfeldes

u definiert )
e=3 (H + HT) ., H =grad (u). 2.1)

17
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Uber das Hooke sche Gesetz wird die Cauchy-Spannung o durch die
lineare Abbildung des Verzerrungstensors mit dem Steifigkeitstensor C
bestimmt

o = Cle]. (2.2)

Der Nachgiebigkeitstensor S als Inverser des Steifigkeitstensors C™! = S
bildet wiederum die symmetrische Cauchy-Spannung auf den Verzer-
rungstensor ab

e = Slo]. (2.3)

Unter Verwendung der Einstein’schen Summationskonvention tiber
die Indizes i, j, k,l werden in den Gleichungen (2.2) und (2.3) symbo-
lisch dargestellten linearen Abbildungen vom R auf R® analog in der
Indexnotation dargestellt

0ij = Cijri€rl,  Eij = Sijklakl, fir i,5,k,l=1.3 V e, o€ Sym,
(2.4)

wobei der Nachgiebigkeits- sowie der Steifigkeitstensor im linear
hyperelastischen Fall die Hauptsymmetrie Cjjr; = Cri;; aufweisen.
Ohne Beschrankung der Allgemeinheit kann die linke Untersymmetrie
Cijit = Cjir angenommen werden, aus der unter Ber{icksichtigung der
Hauptsymmetrie die rechte Untersymmetrie C;;,; = Cjjii, folgt. Fiir den
Sonderfall der elastischen Isotropie kann der Steifigkeitstensor tiber
zwei Konstanten, den Kompressionsmodul K und den Schubmodul
G, unter Verwendung der isotropen Projektoren IP; und P; vollstindig
beschrieben werden

C = 3KP; + 2GP,. (2.5)

Die isotropen Projektoren IP; und P, bilden jeden symmetrischen Tensor
D auf seinen sphirischen Anteil D° und seinen deviatorischen Anteil
D’ ab

D°=P,[D] , D' =P,[D] (2.6)
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Die Projektoren sind wie folgt definiert

1
IP’1:§I®I , Py=1°—P;. (2.7)

Der symmetrische Anteil des Identitdtstensors 4.Stufe I ist iiber
1
I = 5 (18I + (Ior)™=) (2.8)

definiert. Das hierbei verwendete Box-Produkt O ist bei zwei beliebigen
Tensoren zweiter Stufe D und E durch

DOE = D1 Ejje; ® e ® e, @ ey, (2.9)

definiert. Unter Verwendung der experimentell gut zugédnglichen Inge-
nieurskonstanten, des Elastizititsmoduls E und der Querkontraktions-
zahl v, lassen sich K und G mit den Gleichungen

E E

26 =7 (2.10)

berechnen. Hierbei gilt ein Steifigkeitstensor als isotrop, wenn er invari-
ant beztiglich einer beliebigen Drehung mit einem Rotationstensor Q) ist

C=Q~«C

= Ciji(Qei) ® (Qe;) ® (Qex) ® (Qey)  VQ € Orth C SO(3).
2.11)

Zur Darstellung anisotroper Symmetrieklassen wird zundchst die
normierte Voigt-Notation mit den biorthonormalen Basistensoren B,
(t,€ = 1...6) definiert, fiir die gilt

B, B¢ =6 (2.12)
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Bezogen auf ein beliebiges orthonormales Basissystem {e;}(i = 1...3)
im R? konnen die Basistensoren folgendermafen dargestellt werden

B, = ei®e1 , By = @(62®63+63®62)7
= = 2.13
B; = e;®ey , B = S (e1®estez®er), (2.13)
_ — V2
B; = e3s®e; , B = F(e1®extex®e).

Die Komponenten der bezogen auf diese Basis dargestellten Spannungs-
tensoren, Dehnungstensoren, Steifigkeitstensoren und Nachgiebigkeits-
tensoren werden aus den folgenden Skalarprodukten bestimmt

oc,=0c-B, ¢ =¢-B, CL,EZ(C-BL®B§, Sngg-BLQ@Bg.
(2.14)

Damit kann das Hookesche Gesetz aus Gleichung (2.4) folgendermafien
dargestellt werden

g, = Cbg[&g], g, = SLg[Ug]- (2.15)

Ausgehend von diesem Basissystem konnen im Folgenden die fiir diese
Arbeit relevanten Materialsymmetrien der Steifigkeitstensoren in Kom-
ponentenschreibweise dargestellt werden. Liegt in einem Material keine
materielle Symmetrieebene vor, so wird von der triklinen Symmetrie
gesprochen. Hierbei werden 21 unabhéngige elastische Konstanten,
bezogen auf ein definiertes Koordinatensystem, benotigt, um den Stei-
figkeitstensor vollstindig zu beschreiben

20
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[ Ci111 Crizz Cizzs V201193 V201113 V201112
Caoo  Ca2a33 V202203 V2Ca213 V2C2212

Cs333 V203323 V2C3313 V2C3310

C= B, ® B{.
205323 202313  2CH312

sym. 2C1313  2Ch312

2C1212
(2.16)

Bei einer orthotropen Symmetrie liegen drei zueinander orthogonale
Symmetrieebenen vor, wobei neun unabhéngige elastische Konstanten
bendtigt werden. Die folgende Darstellungsform der Komponenten
des Nachgiebigkeitstensors gilt im Hauptachsensystem der materiellen
Symmetrie. Bei diesem Koordinatensystem sind die drei Basisvektoren
senkrecht zu den drei Symmetrieebenen

w0 0 0
S = " OE 5 ! ! ! B,® B,  (2.17)
0 0 0 557 O 0
0 0 0 0 55z O
| 0 0 0 0 0 565 |

Da ein orthonormales Rechtsystem relativ zu einem anderen Basissystem
mit drei Eulerwinkeln eindeutig beschrieben werden kann, werden
zusétzlich drei weitere Parameter benéttigt, wenn die Koordinatenachsen
nicht mit den Symmetrieachsen tibereinstimmen. Somit werden insge-
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samt 12 Konstanten benétigt, um einen orthotropen Nachgiebigkeits-
bzw. Steifigkeitstensor vollstdndig zu beschreiben.

Bei der transversalisotropen Symmetrie existieren eine Symmetrieebene
und eine Symmetrieachse. Die Symmetrieachse ist hierbei senkrecht
zur Symmetrieebene, wobei fiinf unabhéngige elastische Konstanten
benotigt werden, um den Nachgiebigkeitstensor in einem beliebigen
orthonormalen Koordinatensystem zu beschreiben, bei dem eine der
Achsen in Richtung der Symmetrieachse liegt. In der folgenden Kom-
ponentendarstellung des transversalisotropen Nachgiebigkeitstensors
entspricht die e;-Richtung der Symmetrieachse

& = Et 0 0 0
FEoE HE 0 0 o
LAy —v
S = s B, Be. (2.18)
0 0 0 55— 0 0 '
0 0 0 0 ﬁ 0
0 0 0 0 0 ﬁ

Die unabhingigen Ingenieurskonstanten lauten £y, E v |, v1 1, G| L,
wobei das Symbol || der Richtung der Symmetrieachse entspricht und
1 fiir eine beliebige Richtung, die senkrecht zur Symmetrieachse ist,
steht. In der isotropen Ebene, die durch die beiden senkrecht zu e;
stehenden Koordinatenachsen aufgespannt wird, liegt eine Kopplung
von Schubmodul mit E-Modul und Querkontraktionszahl vor

E,

2G = —.
T +rvi

(2.19)

Da zur Beschreibung eines der moglichen Koordinatensysteme ein Nor-
malenvektor ausreicht, der durch zwei Polarwinkel beschrieben werden
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kann, sind insgesamt sieben Koeffizienten notwendig, um einen transver-
salisotropen Nachgiebigkeits- bzw. Steifigkeitstensor in einem beliebigen
Koordinatensystem eindeutig zu beschreiben.

Die graphische Darstellung der anisotropen Steifigkeit erfolgt im Folgen-
den tiber den E-Modulkorper (Bohlke und Briiggemann, 2001). Hierbei
wird der richtungsabhéngige E-Modul des anisotropen Materials bei
einer einachsigen Zugbelastung in Richtung d tiber

Ed)=(S-(dododod) (2.20)

bestimmt und beispielweise in Polarkoordinaten dargestellt.

2.1.2 Viskoelastizititstheorie

Viskoelastische Materialien konnen tiber Kriech- bzw. Relaxationsver-
halten im Zeitbereich oder tiber ihr Dampfungsverhalten im Frequenz-
bereich analysiert werden. Im Falle der eindimensionalen, linear visko-
elastischen Beschreibung kann fiir den Zeitbereich das zeitabhingige
Materialverhalten tiber einen Relaxationsmodul Er(t) bei sprunghaft
aufgebrachten konstanten Dehnungen ¢y oder durch einen Kriechmo-
dul Ec(t) bei sprunghaft aufgebrachten konstanten Spannungen o
beschrieben werden mit

Eat) = 7Y mouy = 2o (2.21)

Zur Beschreibung im Frequenzbereich wird ein sinusférmiger, einge-
schwungener Belastungszustand mit einer konstanten Spannungsam-
plitude Ao, einer konstanten Dehnungsamplitude Ae und einer kon-
stanten Kreisfrequenz w betrachtet. Unter der Annahme, dass in dem
betrachteten Zeitbereich die zeitliche Anderung der Grunddehnung und
Grundspannung vernachldssigbar ist, ergeben sich mit der konstanten
Grunddehnung ¢, und der konstanten Grundspannung o, folgende
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zeitlichen Verldufe fiir die Dehnung (t) und Spannung o (¢) (Shaw und
MacKnight, 2005)

(t) = g0 + Aesin(wt), o(t) = og + Ao sin(wt + 9). (2.22)

Hierbei beschreibt der Winkel § den Phasenversatz zwischen der Deh-
nung und der Spannung (Wetton et al., 1991). Der elastisch gespeicherte
Anteil wird durch den Speichermodul E’ und der durch Dampfung
dissipierte Anteil durch den Verlustmodul E” beschrieben

E" = — cos(0), E" = —sin(9). (2.23)

Die Dampfungseigenschaft des Materials wird mit dem Dampfungsfak-
tor tan(J) ausgedriickt

tan(0) = ok (2.24)

Verallgemeinertes Maxwell-Modell

Zur Beschreibung des viskoelastischen Materialverhaltens wird im Fol-
genden das Verallgemeinerte Maxwell-Modell eingefiihrt (siehe Abbil-
dung 2.1), das aus einer Parallelschaltung eines Federelementes der Stei-
figkeit F', mit einer Anzahl von n Maxwell-Elementen besteht, welche
wiederum aus Reihenschaltungen von Federelementen der Steifigkeiten
E), und Dampferelementen mit Viskositdten 7, bestehen (mit £ von 1
bis n) (Middendorf, 2002). Mit den elastischen Federdehnungen ¢ und
den viskosen Dampferdehnungen &}, gilt fiir die Spannungen in den ein-
zelnen Maxwell-Elementen o, = Ejef, = ni€}.. Zur Identifikation eines
verallgemeinerten Maxwell-Modells mit n Maxwell-Elementen miissen
im eindimensionalen Fall 1 + 2n freie Parameter bestimmt werden. Dies
sind die Federsteifigkeit I/ und fiir jedes Maxwell-Element jeweils eine
Federsteifigkeit E) und eine Relaxationszeit 75, mit 7, = 7,/ E.
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Abbildung 2.1: Schematische Darstellung des Verallgemeinerten Maxwell-Modells

Diese viskoelastischen Parameter konnen im Zeitbereich mit dem Rela-
xationsverlauf (Haupt, 2002)

n
Eg(t) = E® + Z Ejet/m (2.25)
k=1

und im Frequenzbereich mit dem Verlauf des Speichermoduls und des
Verlustmoduls

LUTk 7 ~
E = [E*° E E,— d E"( E
+ un — 1 + (wrk)?

(2.26)

identifiziert werden.

2.1.3 Grundlagen der Homogenisierung
linear elastischer Eigenschaften

Die Approximationen der effektiven Steifigkeit sowie der lokalen Span-
nungen und Dehnungen eines mehrphasigen Verbundwerkstoffes ste-
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hen im Fokus der im Folgenden beschriebenen Homogenisierungsme-
thoden. Hierbei stellt die Definition, dass sich die effektiv im Unendli-
chen auf den Verbundwerkstoff wirkenden Spannungen & und Dehnun-
gen € exakt iiber den arithmetischen, volumengewichteten Mittelwert
(-) der lokalen Spannungen o () und Dehnungen e(x), mit

o= {(o(x)) und &= (e(x)), (2.27)

bestimmen lassen, die Grundlage fiir weitere Relationen von der Ma-
kroskala auf die Mikroskala dar (Walpole, 1981). Diese Gleichheit gilt,
sofern keine Poren und Risse im Material vorliegen. Somit kann die
lokale Spannung und Dehnung tiber die Mittelwerte & bzw. € und die
Fluktuationen & () bzw. &(x) ausgedriickt werden

oclx)=0+6(x) , e(x)=cec+é(x). (2.28)

Unter einer weiteren Annahme, dass sowohl die lokalen als auch die
effektiven Materialeigenschaften linear hyperelastisch sind, kann das
Hooke’sche Gesetz fiir Verbundwerkstoffe wie folgt formuliert werden

o =C[g] = (C(x)[e(x)]) , &=S[o]=(S(x)lo(=)]). (2.29)

Die lokalen Spannungen und Dehnungen werden im linearen Fall ohne
Eigendehnungen durch die Dehnungs- bzw. Spannungslokalisierungs-
relation mit dem ortsabhidngigen Dehnungslokalisierungstensor A(x)
sowie Spannungslokalisierungstensor B(x) bestimmt

e(x) =Az)le] , o(x)=DB(z)]. (2.30)

Da die Volumenmittelwerte von Dehnungen und Spannungen den
effektiven Grofien entsprechen

o =(o(z)) = B@))o] , &=(e(=)) = (Alz))[], (2.31)
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folgt fiir die Volumenmittelwerte von Spannungs- sowie Dehnungsloka-
lisierungstensoren die Nebenbedingung

B(x)) =1° | (A(x)) =15, (2.32)

Der Spannungslokalisierungstensor ist mit dem Dehnungslokalisie-

rungstensor iiber
B(x)[6] = o(x) = C()[e(@)] = C@)A@)[E] = C@)A@)Slo] (2.33)

bei gegebener bzw. approximierter effektiver Nachgiebigkeit S durch
folgende Relation
B(x) = C(x)A(x)S (2.34)

verkniipft. Unter Verwendung der Definition fiir die effektiven Span-
nungen und Dehnungen

&= Cle] = (C@A(@)e] . &=8lo] = S@B@)s] (239

ergibt sich fiir die effektive Steifigkeit C bzw. Nachgiebigkeit S

C=(C(x)A(x)) und S = (S(x)B(x)). (2.36)

Wird ein n-phasiges Material betrachtet, so lassen sich die effektiven
Spannungen und Dehnungen aus den diskreten Phasenmittelwerten (-),,
und den Phasenvolumenfraktionen ¢, bestimmen (Hill, 1963)

o= Z ca<o'(w)>0¢ = Z CaOo = <6a>7 (2.37)
€= Z Ca<€(w)>oc = Z Ca€a = <éa>' (238)
a=1 a=1

Hierbei wird im Folgenden nicht iiber die griechischen Indizes oo und
B summiert. Wird im Folgenden angenommen, dass in jeder Phase
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homogene Materialeigenschaften vorliegen, konnen die effektiven Span-
nungen und Dehnungen wie folgt formuliert werden

Z cal{Cale(z)])a = Z caCalle(@))al = Z caCal€al,

o (2.39)
€= Z ca(Salo(T)])a = Z caSa[(o(T))a) = Z CaSalFa]-
a=1 a=1 a=1
(2.40)

Da die phasenweise homogenen Steifigkeiten C,, bzw. Nachgiebigkeiten
Sq in der Regel bekannt sind, wird zur Bestimmung der effektiven
Spannung und Dehnung eine Approximation der Phasenmittelwerte &,
und &, benétigt, die tiber die Dehnungs- bzw. Spannungslokalisierungs-
relation bestimmt wird. Der Phasenmittelwert des Dehnungslokalisie-
rungstensors A, = (A(x)), bzw. des Spannungslokalisierungstensors
B, = (B(x)), verkniipft die effektiven Dehnungen und Spannungen
mit den Phasenmittelwerten der Dehnungen und Spannungen

€a = Ay [é} , Oa = B. [6-] (241)

Unter Verwendung der phasenweise homogenen Lokalisierungsrelation
lasst sich die effektive Steifigkeit C bzw. Nachgiebigkeit S analog bestim-
men (Walpole, 1981) mit

C=(Coha) , S=(SaBa). (2.42)

Da die Steifigkeiten und Volumenfraktionen der Einzelphasen in aller
Regel bekannt sind, ist die Giite der Approximation der Dehnungs- bzw.
Spannungslokalisierung fiir die Giite der Approximation der effektiven
Steifigkeit ausschlaggebend.
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Schrankenapproximationen nach Voigt und Reuss

Zur Bestimmung der oberen Schranke fiir die Steifigkeit (Voigt-Schranke)
wird angenommen, dass die Dehnungen in allen Phasen gleich sind und
der makroskopischen Dehnung entsprechen. In diesem Fall folgt fiir
den Dehnungslokalisierungstensor A, = I°. Die effektive Steifigkeit
berechnet sich hierbei aus dem Volumenmittelwert der lokalen Steifig-
keitstensoren CV = (C,). Analog wird zur Bestimmung der unteren
Schranke fiir die Steifigkeit (Reuss-Schranke) angenommen, dass die
Spannungen in allen Phasen gleich sind und der makroskopischen Span-
nung entsprechen. Der Spannungslokalisierungstensor wird in diesem
Fall auf B, = I gesetzt und aus der volumengewichteten Mittelung
der Nachgiebigkeiten SR = (Sy) = CR-1 folgt eine untere Schranke fiir
die Steifigkeit (Walpole, 1981). Aus den Schrankenapproximationen
folgt eine strikte obere und untere Schranke fiir die Formédnderungs-
energie (Hill, 1963). Hierbei wird keine Mikrostrukturmorphologie be-
riicksichtigt. Alle Steifigkeitsprojektionen einer effektiven Steifigkeit
C-(d®d®d® d) werden von den Schranken eingegrenzt. Da diese
Schranke speziell bei hohen Phasenkontrasten weit auseinanderliegen,
sind sie zur Approximation der effektiven Steifigkeit nicht geeignet.

Einschlussproblem

Die folgenden Approximationen der effektiven Steifigkeit, welche die
durch die Mikrostrukturmorphologie induzierte Anisotropie beschrei-
ben, basieren auf dem Einschlussproblem (Eshelby, 1957; 1959). Im Fol-
genden wird ein einzelner Einschluss in einer unendlich ausgedehnten
Matrix betrachtet, auf den die effektiven Spannungen & und Dehnungen
€ im Unendlichen wirken. Durch die bekannte inhomogene Steifigkeit
C(x) stellen sich inhomogene Spannungen o (x) und Dehnungen e(x)
ein, die vom Phasenkontrast der Steifigkeiten sowie der Einschlussmor-
phologie abhingen. Da die lokalen Spannungen und Dehnungen tiber
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das Hooke sche Gesetz gekoppelt sind, wird nur die Approximation ei-
nes der beiden Felder zur exakten Beschreibung benétigt. Um die lokalen
Dehnungen zu approximieren, wird das Problem in ein Vergleichspro-
blem tiberfiihrt, bei dem nach wie vor die Gleichgewichtsbedingung
div (o(x)) = 0, sowie die Volumenmittelwerte o = (o (x)), € = (e(x))
erfiillt werden. Wie in Abbildung 2.2 dargestellt, wird ein homogenes
Vergleichsmaterial mit der Vergleichssteifigkeit Cy eingefiihrt und das
Spannungsfeld in ein Vergleichsspannungsfeld o(x), das sich bei den
gesuchten lokalen Dehnungen in einem Material bei der homogenen
Vergleichssteifigkeit einstellen wiirde, und ein Polarisationsfeld 7(x)
aufgeteilt

o(z) = C(z)[e(z)] = Cole(z)] + (C(z) — Co) [e(x)] = Co[e(z)] + T ().
(2.43)

Die Spannungspolarisation
7(x) = (C(z) — Co) [e()] (2.44)

stellt damit die lokale Spannungsdifferenz zu dem Ausgangsproblem
mit inhomogenen Steifigkeiten dar. Um diese Spannungsdifferenz im
Vergleichsproblem zu erreichen, miissen die Eigendehnungen £* einge-
fiihrt werden, die sich tiber die Vergleichsnachgiebigkeit C; ' aus der
Spannungspolarisation berechnen lassen

e*(x) = —Cy'[r(z)]. (2.45)

Werden die lokalen Spannungen und Dehnungen tiber Mittelwert und
Fluktuation ausgedrtickt, folgt aus Gleichung (2.43) und (2.45)

o(x) = & + &(x) = Colg] + Colé(x)] — Cole* (z)]. (2.46)
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M1t tet1Tiret

o(x) = C(z)[e(z)] oo(@) = Cole()] (@) = —Cole"]

Co Co

o(@),e(®) Cz) | o@)e(@)

WL WL

Abbildung 2.2: Aufspaltung des Spannungsfeldes fiir ein Einschlussproblem unter dufSerer
Last im Vergleichsspannungsfeld und im Polarisationsfeld

Da im Vergleichsproblem die effektive Steifigkeit der Vergleichsstei-
figkeit entspricht, folgt mit der effektiven Spannung & = Cy|[e] fiir die
Spannungsfluktuation

6(x) =Colé(x) — e"(x)]. (2.47)
Im Ersatzproblem muss weiterhin gelten
div (6 (z)) = div (Cy[é(z)]) + div (T(x)) = 0. (2.48)

Darum muss unter Annahmen eines Dehnungsfluktuationsfeldes die
Spannungspolarisation bestimmt werden. Mit geeigneten Ansétzen,
auf die hier nicht ndher eingegangen wird, kann ein Dehnungsfeld
approximiert und tiber das Volumenintegral der Phasenmittelwert be-
stimmt werden (Jochen, 2013). Hierbei werden die Phasenmittelwerte
der Spannung und Dehnung sowie deren Fluktuationen im Einschluss
mit dem Index "I"gekennzeichnet

01:&+6'1, E[Zé—Fé[. (249)
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Wird die Matrixsteifigkeit als Vergleichsmaterial gewahlt (Cy = C,,), so
verschwindet nach Gleichung (2.44) die Spannungspolarisation in der
Matrix und der Polarisationstensor 4.Stufe Py bildet die Spannungspola-
risation auf die Dehnungsfluktuation im Einschluss ab

&r = —Po[r]. (2.50)

Bei Betrachtung der phasengemittelten Grofsen von Gleichung (2.47)
wird ersichtlich, dass das Teilproblem des mittelwertfreien Dehnungs-
feldes dem Eigendehnungsproblem entspricht. Damit kann analog der
Eshelby-Tensor E verwendet werden, um die mittlere Dehnungsfluk-
tuation im Einschluss mit den Eigendehnungen in Relation zu setzen
(Gross und Seelig, 2011)

ér =E[g"]. (2.51)

Mit Gleichung (2.45) und (2.50) folgt die Relation zwischen dem Eshelby-
Tensor und dem Polarisationstensor

Py = EC,'. (2.52)

Unter Verwendung des Phasenmittelwertes der Spannungspolarisation
in den Gleichungen (2.44) und (2.50) folgt aus den effektiven Dehnungen

e=er—ér=¢e;+P[r] = (I° + Po(C; — Cpy)) [e1], (2.53)

womit sich der Dehnungslokalisierungstensor fiir den Sonderfall eines
einzelnen Einschlusses in einer isotropen Matrix ableiten lasst

ASTP = (IS + Po(Cr — C)) (2.54)

mit der Steifigkeit im Einschuss C; und in der Matrix C,,,.
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2.1.4 Homogenisierung linear elastischer Eigenschaften
von Faserverbundwerkstoffen

Die bisher eingefiihrte Relation fiir die Dehnungslokalisierung ist fiir
einen einzelnen Einschluss in einer unendlich ausgedehnten Matrix
gliltig. Zur Beschreibung eines mehrphasigen Werkstoffs wird eine
Approximation benotigt, welche die Interaktion der Einschliisse be-
schreibt. Zwei mogliche Ansétze, die Approximation fiir eine Diinne-
Defekt-Verteilung sowie das Mori-Tanaka-Schema vorzunehmen, wer-
den im Folgenden eingefiihrt. Zudem wird auf eine Beschreibung der
Mikrostrukturmorphologie eingegangen. Die Materialklasse der dis-
kontinuierlich verstarkten Faserverbunde wird im Folgenden als Zwei-
phasenmaterial aufgefasst, bestehend aus einer Matrixphase m und
einer Faserphase f, wobei die Einschliisse wiederum aus n Einzelfasern
(f, &) bestehen. Die Volumenanteile der beiden Phasen bezogen auf das
Gesamtvolumen v, sind ¢, = v, /v, und ¢y = vy /v, fiir die Matrix und
die Fasern, mit dem Matrixvolumen v,, und dem Faservolumen vy.
Wobei immer gilt ¢, = 1 — ¢y. Die Kriimmungen der Fasern werden im
Folgenden vernachldssigt. Es sei an dieser Stelle darauf hingewiesen,
dass im FlieSpressverfahren hergestellte langfaserverstarkte Thermo-
plaste deutliche Faserkriimmungen aufweisen (siehe Kapitel 4.3). Da
weder die Kriimmungen aus den Mikrostrukturdaten extrahiert wer-
den konnten, noch Modelle bekannt sind die deren Berticksichtigung
ermdglichen, wird im Folgenden mit dieser Vereinfachung gearbeitet.
Die Fasern eines diskontinuierlich verstarkten Faserverbundes werden
als sphdroide Einschliisse mit dem Aspektverhiltnis a, = l,/d, mo-
delliert. Hierbei entspricht [, der Lange und d, dem Durchmesser des
jeweiligen Einschlusses. Unter diesen Annahmen wird im Weiteren
die Mikrostruktur eines aus n Fasern bestehenden diskontinuierlich
verstarkten Faserverbundes mit den Aspektverhéltnissen der Fasern
aq, den Faserorientierungen n, und den Volumenanteile der einzelnen
Fasern cf o = (lomd? /4)/vs bezogen auf das Faservolumen beschrieben.
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Die phasenweise homogen angenommenen Spannungen und Dehnun-
gen sowie die Fluktuation bezogen auf die Effektivgrofien werden fiir
jede einzelne Faser mit

Ofa=0+06fa;  Efa=E+FEfa (2.55)
sowie in der Matrix
Oy =0+ 0, Em = E+ Ep,. (2.56)

gekennzeichnet. Fiir den Sonderfall der spharoiden Einschlussform
und eines isotropen Vergleichsmaterials konnen die Komponenten des
fiir diesen Sonderfall transversalisotropen Polarisationstensors in ana-
lytischer Form in Abhdngigkeit des Aspektverhéltnisses a, und der
Elastizitdtskonstanten der Matrix (G,, und K,,) angegeben werden
(Walpole, 1969)

Py = B, ® Bg. (2.57)
20 0 O
sym. 2¢g 0
2q

Diese Komponentendarstellung bezieht sich auf ein Koordinatensystem,
bei dem der Basisvektor e; entlang der transversalen Achse n,, der Faser
orientiert ist. Fiir den Fall, dass fiir ein beliebiges Aspektverhiltnis a > 1
gilt, konnen die Koeffizienten k,m,r, p, ¢ folgendermafien berechnet
werden (Walpole, 1969; Ponte Castafieda und Suquet, 1998):
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ava? — 1 — arccosh(a))
(a2 — 1)3/2 ’
Gm(7Th(a) — 2a% — 4a?h(a)) + 3K, (h(a) — 2a% + 2a%h(a))

ha) = 4

b= 8(1— a2)Gm (4G, + 3K ) ’
(G +3K,,)(20% — h(a) — 2ah(a))
4G, (1 — a?) (4G + 3K ,) ’
. G (6 — 5h(a) — 8a* + 8ah(a)) + 3K, (h(a) — 2a* + 2ah(a))
2G (1 — a?)(4G,, + 3K,,) ’
_ Gm(15h(a) — 2a® — 12a®h(a)) + 3K, (3h(a) — 2a?)
P= 16Gom (1 — a2)(4G + 3K.m) ’
. 2G. (4 — 3h(a) — 2a®) + 3K, (2 — 3h(a) + 2a% — 3a®h(a))

8G7n(1 - a2)(4Gm + 3Km)

(2.58)

Unabhingig von der verwendeten Approximation kann bezugnehmend
auf die Gleichung (2.36) die effektive Steifigkeit wie folgt bestimmt
werden

C = cmCimAm +cf{Crabfo) s (2.59)
Da nur fiir die Fasern eine explizite Dehnungslokalisierungsrelation
vorliegt, wird unter Verwendung von Gleichung (2.32) die effektive
Dehnungslokalisierung in die Matrix in Abhéngigkeit der Dehnungslo-
kalisierungen in die Fasern ausgedriickt

A = — (1% = cp(Aga)y) - (2.60)

Cm

Damit lasst sich fiir beliebige materielle Symmetrien der Fasern die ef-
fektive Steifigkeit fiir ein Matrix-Einschlussgefiige wie folgt formulieren

C=Cn+ Cf<((cf7a - Cm) Aﬁw>f' (261)
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Ist die Steifigkeit der Fasern isotrop und homogen (C;, = Cy Va),
lasst sich der Ausdruck vereinfachen zu

C:Cm+0f ((Cf—(Cm) <Af7a>f. (262)

Approximation nach der Diinne-Defektverteilung

Die Lokalisierungsrelation fiir einen einzelnen Einschluss in einer unend-
lich ausgedehnten isotropen Matrix (SIP=single inclusion problem) wird
bei der Approximation fiir eine Diinne-Defektverteilung verwendet, um
die effektive Steifigkeit zu berechnen (Benveniste et al., 1991; Tucker III
und Liang, 1999). Hierbei wird angenommen, dass keine Interaktion der
Einschliisse stattfindet

€50 = ASIPE] = (I 4+ Po.o(Cro — C)) ' [E]. (2.63)

Damit folgt fiir die effektive Steifigkeit mit Gleichung (2.54) unter Be-
riicksichtigung mehrerer Einschliisse

~ -1
CPP =Cp +cf{(Cpa—Cn) (I° + Po.a(Cra — Cp)) Ds.  (2.64)

Nach einer Umformulierung zu der Darstellung
CPP = Cpy + cp{((Cpa = Cm) " +Posa) )y (2.65)

wird deutlich, dass dieser Ansatz ohne Annahmen fiir die materielle
Symmetrie der Fasern immer zu einer symmetrischen Steifigkeit fiihrt,
wie bereits in (Benveniste et al., 1991) diskutiert. Fiir den Sonderfall
isotroper und homogener Fasern ergibt sich aus Gleichung (2.64) auch
die folgende Form fiir die effektive Steifigkeit

CPP = Cpu + ¢ (Cr = Con) (I¥ +Poa(Cr ~Cr)) e (266)
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Da diese Approximation bei anwendungsrelevanten Faservolumenfrak-
tionen und Phasenkontrasten je nach Faserorientierungsverteilung die
Reuss-Schranke verletzt, wird der Ansatz im Folgenden nicht ndher
betrachtet.

Mori-Tanaka-Approximation

Der Mori-Tanaka-Ansatz (Mori und Tanaka, 1973) wird im Folgenden
fiir ein Composite bestehend aus zwei Phasen eingefiihrt. Es sei an dieser
Stelle darauf hingewiesen, dass im Allgemeinen fiir ein mehrphasiges
Material bei diesem Ansatz die Symmetrieeigenschaften der effektiven
Steifigkeit nicht sichergestellt sind (Benveniste et al., 1991). Ausgehend
vom Ansatz fiir ein zweiphasiges Matrix-Einschlussgefiige mit beliebig
anisotropen Fasern wird auf den im Rahmen dieser Arbeit betrachteten
Sonderfall isotroper Fasern eingegangen und die Symmetrieeigenschaft
fiir diesen Fall bewiesen. Die grundlegende Annahme bei der Mori-
Tanaka-Approximation ist, dass die Dehnung im Einschuss mit der
Matrixdehnung und dem Lokalisierungstensor aus dem SIP abgeschitzt
werden kann (Benveniste, 1987; Benveniste und Dvorak, 1990; Norris,
1989)

€f :ASIP[ ] ASIPAMT[ ] AJWT[ } (267)

Hierbei ist aufgrund der Relation aus Gleichung (2.60) eine Interaktion
der Einschliisse tiber die Matrixlokalisierung gegeben. Mit der Deh-
nungslokalisierung in die einzelnen Fasern A}MT = AYTPANT ergibt
sich die effektive Steifigkeit fiir beliebige materielle Symmetrlen der

Fasern C; ,, nach Gleichung (2.61) zu

@MT = (Cm + Cf<((cf,a - (Cm) AMT>
= Cpm + ¢f{(Cpa — Cr) AFLPANT) 4. (2.68)
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Da im Allgemeinen die Dehnungslokalisierung in die Matrix A,,, nach
Gleichung (2.60) vom Volumenmittelwert der Faserlokalisierungen ab-
hédngt und nicht von den einzelnen Fasern folgt

CMT = Cp + ¢f{(Cpa — Cr) AFLT) s ANT (2.69)

Die Dehnungslokalisierung in die Matrix A¥7 folgt aus der Bedingung
in Gleichung (2.32)

I% = cp (AP ANT) f + emANT zu AN = (cnl® + q(Ai{f)Jc)*l .
(2.70)

Nach Einsetzen in Gleichung (2.69) folgt die verbreitete Darstellung
(Benveniste et al., 1991; Benveniste, 1987; Norris, 1989)

CMT = Cpp + ¢ ((Cra — Con) AFEEY (eI + cp (AFEPY )L 271)

Fiir den Fall anisotroper Fasern ldsst sich aus dieser Gleichung keine
Aussage iiber die Hauptsymmetrie von CM7 machen. Wird angenom-
men, dass die Fasern homogen und isotrop sind, folgt mit C¢ , = Cy fiir
die effektive Steifigkeit

@I\lT =C,, + cr ((Cf -C )<ASIP> (CmI[S —|—Cf<ASIP> )_1 (272)

beziehungsweise nach einer Umstellung
_ 1
CMT = Cp + ¢4 (C5 — Cp) (cm(ASIP> + ch[S) . 2.73)

Mit 6C = C; — C,, folgt bei Einsetzen von A7LF = (Py ,6C + ]IS)
nach kurzer Zwischenrechnung

_ —1
CMT = C,p + ¢ (cm<(11>o,a +oCTh T+ cf(sc*) . (274)
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Aus dieser Gleichung wird ersichtlich, dass fiir den Sonderfall isotro-
per und homogener Steifigkeit der Einschliisse und der Matrix die
Hauptsymmetrie des effektiven Steifigkeitstensors C*7 direkt aus der
Hauptsymmetrie des Polarisationstensors folgt. Hierbei muss die Steifig-
keitsdifferenz 6C invertierbar sein, also Ky # K,, und G # G,, gelten.
Unter Verwendung weiterer Bedingungen wird in (Benveniste et al.,
1991) ein alternativer Beweis fiir die Symmetrie der Steifigkeit beschrie-
ben. Zur Formulierung der effektiven Steifigkeit fiir den Sonderfall
isotroper Fasern existieren zwei weitere Zugédnge. Ausgehend von Glei-
chung (2.32) kann neben dem bereits verwendeten Mittelwert der Faser-
dehnungslokalisierung

1 ,
(BYE); = (W) AN atemmativ (A1T); = 1% - 7).

(2.75)

in Gleichung (2.61) eingesetzt werden, woraus die Darstellung folgt
CMT = Cyp + (Cy — Cy) (I¥ — e AMT), (2.76)
beziehungsweise unter Verwendung von Gleichung (2.70)
CMT = Cpp + (C; — Cy) (]IS — e (enI® + ey (ASTP) f)‘l) . Q77)

Diese Darstellung ldsst sich nach kurzer Zwischenrechnung in Glei-
chung (2.73) umformen. Damit wére fiir den Rechenweg ebenfalls die
Symmetrie sichergestellt. Alternativ kann unter Verwendung des Aus-
drucks fiir die Matrixlokalisierung aus Gleichung (2.70) und der Relation
cp(AMT) p =19 — ¢, AJT die effektive Steifigkeit nach Gleichung (2.62)

so dargestellt werden

CMT _ Cm(CmA%T + Cf(Cf<A%aT>f =C;—cn (Cy — (Cm)A%T~ (2.78)
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Unter Verwendung von Gleichung (2.70) folgt fiir die effektive Steifigkeit

CMT = Cf — em (C — Cm) (el + cp(ASIPY )T (2.79)

Durch Auflgsen der hinteren Klammern in Gleichung (2.76) erhdlt man
Gleichung (2.79). Wird 6C und A9’ in Gleichung (2.79) eingesetzt, so
lasst sich der Ausdruck fiir die effektive Steifigkeit umformulieren zu

CMT = Cf = e (emdC ! + ¢ {(0CPL0C+6C) ")) . (280)

In diesem Ausdruck wird ebenfalls deutlich, dass die Hintereinander-
schaltung 0CPy ,0C durch die Hauptsymmetrie von §C und Py ,, eben-
falls die Hauptsymmetrie sicherstellt. Da sich alle drei Darstellungen aus
den Gleichungen (2.73), (2.76) und (2.79) ineinander tiberfiihren lassen
und sich die Hauptsymmetrie weder durch Invertieren noch durch die
gewichtete Summation symmetrischer Tensoren dndert, fiihren alle drei
Darstellungsformen immer zu einer hauptsymmetrischen effektiven
Steifigkeit CM7.

2.1.5 Statistische Mikrostrukturbeschreibung

Zur effektiven Beschreibung der lokalen Mikrostruktur von diskonti-
nuierlich faserverstarkten Verbundwerkstoffen miissen zunichst An-
nahmen getroffen werden, welche Parameter zur Beschreibung der
einzelnen Fasern im betrachteten Volumen benotigt werden. Im Fol-
genden wird davon ausgegangen, dass in dem betrachteten Volumen
n Fasern vorliegen, die als gerade Zylinder mit einem Durchmesser d,,,
einer Lange [, und einer Orientierung n, beschrieben werden. Da in
den im Rahmen dieser Arbeit betrachteten Homogenisierungsansétzen
keine Zweipunktstatistiken der Fasern betrachtet werden, wird die
Lage der Fasern im Volumen nicht berticksichtigt. Die Faserstruktur
in einem Volumen v, wird im Folgenden mit einer Langenverteilung
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und einer Orientierungsverteilung beschrieben. Zur Beschreibung der
Orientierungsverteilung wird der Orientierungstensor 2.Stufe N und
4 Stufe N eingefiihrt (Kanatani, 1984; Advani und Tucker III, 1987). Fiir
einen diskreten Datensatz von n Fasern sind diese wie folgt definiert

N = Z Cf.aMa ® Ng, N= Z Cf.ala @ N @ Ng @ Ng.  (2.81)

a=1 a=1

Hierbei entspricht ¢y, = vy /vy der Faservolumenfraktion bezogen
auf das gesamte Faservolumen vy mit dem Volumen der Einzelfaser
Vfa = lomd? /4, wodurch gewdhrleistet wird, dass > cfo = 1 gilt.
Diese Formulierung entspricht der gebrauchlichen Definition (Advani
und Tucker 111, 1987)

N = /d)(ﬂ)ﬂ@ﬂldn7 N = /¢(n)n®n®n®ndn, (2.82)

sofern die ¢(n) als eine Wahrscheinlichkeitsdichte aufgefasst wird, Fa-
servolumen zu finden, welches in Richtung n orientiert ist. Der Orien-
tierungstensor 2.Stufe ldsst sich aus dem Orientierungstensor 4.Stufe
tiber

N = N[I] (2.83)

berechnen, womit der Orientierungstensor 4.Stufe die vollstindige Ori-
entierungsinformation enthélt. Des Weiteren weist des Orientierungs-
tensors 2.Stufe folgende Eigenschaften auf

- ~ - - T

sp(N)=N-I=1 N=N. (2.84)
Damit werden fiinf Koeffizienten benotigt, um einen Orientierungs-

tensor 2.Stufe eindeutig zu beschreiben. Wird der Orientierungstensor
2.Stufe in sein Eigensystem tiberfiihrt (Altenbach, 2012)
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3

N=> \p'®p, (2.85)

i=1

mit den Eigenwerten A; (A1 > A2 > A3) und den Eigenvektoren pt, so
beschreibt der erste Eigenvektor p' die Vorzugsorientierungsrichtung.
Fiir den Fall, dass die drei Eigenwerte verschieden sind, hat der Tensor
N wegen \; + Az + A3 = 1 nur zwei unabhingige Eigenwerte. Die fiinf
Koeffizienten konnen in diesem Fall als zwei Eigenwerte und drei
Eulerwinkel zur Beschreibung des Eigensystems interpretiert werden.
Der Orientierungstensor 4.Stufe ist vollstindig symmetrisch. Alle 24
Indexvertauschungen sind damit moglich. Daraus folgt, dass 15 unab-
héngige Koeffizienten benttigt werden, um den Tensor bezogen auf ein
Koordinatensystem eindeutig zu beschreiben. Analog zur graphischen
Darstellung des E-Modulkorpers in Gleichung (2.20) konnen Orientie-
rungstensoren visualisiert werden, indem die Intensitat (¥ und ¢
durch die sphérischen Projektionen in Richtung d nach

(Md)=N-(deododod) (P(d)=N- (dod) (2.86)

dargestellt werden. An dieser Stelle sei erwéhnt, dass die Orientierungen
der Maxima und Minima von ¢ und ¢?' fiir komplexe Orientierungs-
verteilungen nicht {ibereinstimmen miissen. Die Werte der Projektionen
fiir ein gegebenes d unterscheiden sich im Allgemeinen.

Bei der Mikrostrukturbeschreibung mit Orientierungstensoren geht die
Information tiber die diskreten Faserlingen verloren. Fiir die Homogeni-
sierung wird daher bei dieser verschmierten Betrachtung ein mittleres
Aspektverhdltnis benotigt, das wie folgt zu berechnen ist

a=Y_ ¢fala- (2.87)
a=1
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2.1.6 Homogenisierung basierend auf
Orientierungstensoren 4.Stufe

In den bisher eingefiihrten Gleichungen zur Approximation der effek-
tiven Steifigkeit diskontinuierlich verstarkter Faserverbundwerkstoffe
wurden Volumenmittelwerte {iber das Faservolumen (... ) verwendet
(Gleichungen (2.61) bis (2.80)). Diese Form der gewichteten arithmeti-
schen Mittelung lasst sich fiir den Sonderfall transversalisotroper uni-
former Tensoren 4.Stufe effektiv tiber die im Folgenden dargestellte
Zerlegung realisieren. Hierzu werden n transversalisotrope Tensoren H,
4 Stufe betrachtet, die als uniform gelten, wenn diese durch das Rayleigh-
Produkt mit einem Rotationstensor @, und einem transversalisotropen
Referenz-Tensor H° bestimmt werden kénnen

H, = Q, ~H'. (2.88)

Der Referenztensor H° sei so orientiert, dass seine Symmetrieachse
1y dem ersten Basisvektor e; des Basissystems e; entspricht. Damit
beschreibt der Rotationstensor @, die Drehung des Vektors e; in die
entsprechende Symmetrieachse n, mit n, = Q, e;. In Abhidngigkeit
der Komponenten des Tensors H° im Referenzsystem konnen fiinf
Koeffizienten b; bestimmt werden,

b1 = Hiy1y + Hapgo — 2H{ 20 — 4Hiapn (2.89)
by = H10122 - HS233

by = Hioyp + %(Hzozgs — Hysos)

by = H§233

bs = %(ngm — Hyys3)

43



2 Theoretische Grundlagen

die zusammen mit der Symmetrieachsenorientierung n,, den Tensor H,,
eindeutig beschreiben

Ho =biNg + bo(No @ I+ 1@ N) (2.90)
+ b3 (NoOI + (N,OI™ + (ION,)™ + (ION,)"™")
+ bs(I @ I) + 2b5T°,

unter Verwendung der unidirektionalen Orientierungstensoren 4.Stufe
und 2.Stufe N, = n, @ n, @n, @n, und N, = n, @ ng,.
Die mit ¢, gewichtete, arithmetische Mittelung der Tensoren H,

H=(Ho) =Y callo = caQ,*H’, (2.91)
a=1 a=1

kann alternativ unter Verwendung des gemittelten Orientierungstensors
4.Stufe N und 2.Stufe N folgendermafien bestimmt werden

(Ho) =b1N+by(N@I+1® N)
+b3 (NOI + (NOI)T= 4 (ION)"# 4+ (ION)Tr)
+ ba(I @ I) + 2b5I°. (2.92)

Die Gleichung (2.74) kann effizient implementiert werden, indem der
Volumenmittelwert iiber das Faservolumen ((Py . + dC~!)~!); nach
diesem Schema berechnet wird. Dazu muss allerdings ein mittleres
Aspektverhiltnis a nach Gleichung (2.87) berechnet und der Polarisati-
onstensor der einzelnen Fasern von dem jeweiligen Aspektverhaltnis
entkoppelt werden Py (nq, do) = Po.o(nq, @), was den Ausdruck in
den Klammern uniform macht. Speziell bei Methoden zur Analyse der
Mikrostruktur, bei denen die Orientierungsstatistik und die Langen-
statistik in zwei unterschiedlichen Verfahren bestimmt werden und
somit entkoppelt sind, kann dieses Verfahren ohne Verlust des Infor-
mationsgehaltes effizient genutzt werden. Dabei enthilt der Ausdruck
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zwischen den Volumenklammern (... ) s die volle Information tiber die
Verteilung der Faserorientierungen fiir ein festes Aspektverhiltnis. Um
den Einfluss der Faserldngenverteilung auf die effektive Steifigkeit zu
berticksichtigen, kann das Faservolumen geeignet in m Faserldngen
aufgeteilt werden. Mit den jeweiligen mittleren Aspektverhiltnissen
ap konnen die Polarisationstensoren Py 3(n4, ag) unter der Annahme,
dass alle diskreten Faserlangenvolumen die gleiche Orientierungsstatis-
tik aufweisen mit N 8= N, berechnet werden. Gilt diese Annahme nicht,
weil sich beispielweise kurze Fasern anders im Herstellungsprozess
orientieren als lange Fasern, konnen mit den zugehorigen Faservolu-
men c; 3 Orientierungstensoren Ny vorgegeben werden, die folgende
Bedingung erfiillen miissen

m

N Z Cf, ﬂNB sowie Z Crp = 1. (2.93)
B=1 B=1

Somit kann der Faservolumenmittelwert aus Gleichung (2.74) unter den
getroffenen Annahmen weiter zerlegt werden in

((Py,o +0C! Z ((Po,as +0C 1)) s p (2.94)

um die Faserldngenverteilung zu berticksichtigen. Da hierbei lediglich

eine andere gewichtete Mittelung symmetrischer Tensoren vorgenom-

men wird, bleibt die Hauptsymmetrie von CM7 weiterhin erfillt.

2.2 Werkstoffkunde

2.2.1 Thermoplaste

Thermoplaste bilden eine der drei Hauptgruppen der Kunststoffe. Im
Gegensatz zu den zwei anderen Gruppen, den Elastomeren und Du-
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romeren, sind thermoplastische Kunststoffe nicht vernetzt. Neben den
Zusatzstoffen wie Fiillstoffen, Farbstoffen, Stabilisatoren u.s.w. stellen
die Polymerketten den Grundstoff der Kunststoffe dar. Jedes Kohlen-
stoffatom kann vier kovalente Bindungen eingehen. Im exothermen Po-
lymerisationsprozess entstehen im Kettenprozess bei Anwesenheit von
Initiatoren bzw. Katalysatoren aus Monomeren mit einer energiereichen
Zweifachbindung zwischen den Kohlenstoffatomen Makromolekiilket-
ten mit einer energiedrmeren Einfachbindung. In Abbildung 2.3 ist dieser
Prozess an der Polymerisation von Propylen zu Polypropylen dargestellt.
Die kovalenten Bindungen innerhalb einer Molekiilkette weisen eine
hohe Bindungsenergie auf und werden als Primarbindungen bezeichnet.

CgH6 \F:3H6J”
H H H H |[H H [H H

\_ 7 |11

T T
H CH, H CHjH CHJ/H CH,

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der Polymerisation von Propylen zu Poly-
propylen

Zwischen den Atomen benachbarter Molekiile treten die Sekundérbin-
dungen (Nebenvalenzkrifte) mit einer Bindungsstarke zwischen 1%
und 5% bezogen auf die Bindungsstiarke der Primarbindungen auf. Da
die Sekundérbindungen stark abstands- und temperaturabhédngig sind,
bestimmen sie im Wesentlichen die mechanischen Eigenschaften des
Kunststoffes (Domininghaus und Elsner, 2008). Neben den amorphen
Anordnungen mit grofieren Molekiilabstinden treten dichter gepackte
kristalline Anordnungen auf. Die Entstehung und das Wachstum der
kristallinen Anordnung werden bei Polypropylen durch regelméfiigen
Aufbau der Molekiile begtinstigt. Die wéahrend der Polymerisation ent-
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stehende Anordnung der Seitenarme der Kohlenstoffgruppe wird tiber
die Taktizitat klassifiziert. Dabei werden die drei Anordnungsmog-
lichkeiten isotaktisch, sydiotaktisch und ataktisch unterschieden. Beim
isotaktischen Aufbau sind die Seitenkohlenstoffatome regelmafSiig an-
geordnet, im sydiotaktischen Fall abwechselnd und im ataktischen Fall
ungeordnet. In Abbildung 2.4 ist dies in einer schematischen Darstellung
verdeutlicht.

CHHHHHEN
it

ataktisch:

R

Abbildung 2.4: Schematische Darstellung moglicher Anordnungen der Seitenarme von
Polypropylen

Kristallisation

Aufgrund der regelmafiigen Anordnung kann isotaktisches Polypro-
pylen (iPP) kristallisieren und ist aufgrund der damit verbundenen
Eigenschaftsvorteile am weitesten verbreitet. Hierbei hangt das Kris-
tallisationsverhalten auch von der Taktizitdt, sprich dem Anteil der
isotaktischen Kettenanteile, ab. Bei modernen iPP werden Taktizitaten
von tiber 95% erreicht (Menges, 2002). Es sei an dieser Stelle darauf hin-
gewiesen, dass isotaktisches Polypropylen eine gewendelte Anordnung

47



2 Theoretische Grundlagen

der Atome in der Molekiilkette aufweist (Pasquini und Addeo, 2005).
Da bei kristallisationsfahigen Thermoplasten neben dem kristallinen
immer ein amorpher Anteil vorhanden ist, werden diese als teilkristallin
bezeichnet. Der Massenanteil kristallin angeordneter Polymerketten
wird als Kristallinitdtsgrad bezeichnet. Bei isotaktischen Polypropylen
kann der Kristallinitdtsgrad zwischen 30% und 70% liegen (Menges,
2002) und ist stark von den Prozessparametern wie z. B. der Kiihlrate
abhéngig (Gradys et al., 2005). Der Kristallisationsprozess beginnt in
der amorphen Phase ausgehend von einem Keim, an dem sich die
Molekiilketten in Lamellen anordnen. Diese Lamellen wachsen im unge-
storten Zustand durch Anordnungen weiterer Polymerkettensegmente
mit einer Lamellenbreite in eine bevorzugte Wachstumsrichtung. Ihre
Seitenflichen dienen als Keime fiir ein tangentiales Wachstum, wodurch
Verzweigungen der Lamellen entstehen. Hierbei werden Kristallisati-
onskeime nach Menges (2002) in Primér-, Sekundér- und Tertidrkeime
eingeteilt. Die Lamellen ordnen sich in Lamellenpaketen an und wachsen
leicht spiralférmig. Durch die entstehenden Verzweigungen fachern
die Lamellenpakete auf, bis letztendlich durch das Zusammenstofsen
wachsender Keime die bekannten Sphérolithe entstehen. Zwischen den
Lamellen sowie den Sphérolithen liegen amorphe Bereiche vor, in denen
die Polymerketten zwischen den kristallinen Bereichen verlaufen. In
Abbildung 2.5 sind die Erlduterungen zum Spharolithwachstum nach
Menges (2002), Domininghaus und Elsner (2008); Mills (2005) und Pad-
den und Keith (1973) visualisiert. Wenn das Sphérolithwachstum durch
angrenzende Sphérolithe gestoppt wurde, ist die primére Kristallisation
abgeschlossen. Weitere Kristallisationsvorgénge werden als sekundére
Kristallisation oder Nachkristallisation bezeichnet. Dieser Vorgang kann
sich tiber mehrere Jahre hinziehen (Menges, 2002). Bei iPP konnen drei
kristalline Modifikationen ¢, 5 und v entstehen (Karger-Kocsis, 1995a).
Die ersten beiden treten am haufigsten auf, wobei die 3-Modifikation ge-
ringerer Ordnung deutlich duktiler als die a-Modifikation ist (Geng et al.,
2014). Die a-Modifikation kann neben der bereits diskutierten radialen
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Anordnung der Lamellen auch in der so genannten ,,cross-hatched”
Anordnung der Lamellen kristallisieren. Dabei wachsen senkrecht zu
den radial verlaufenden Lamellen tangential zur Molekiilorientierung
weitere kleinere Lamellen. Speziell bei geringeren Kristallisationstem-
peraturen tritt dieses Phdnomen verstarkt auf. Bei der 5-Modifikation
wurde dieser Effekt hingegen nicht beobachtet. Falls bei der Kristal-
lisation das Material zusétzlich geschert wird, kann scherinduzierte
Kristallisation begiinstigt werden, die sich hinsichtlich der Anordnung
der Lamellen grundsitzlich von der Kristallisation im ruhenden Zustand
unterscheidet (Thomason und Van Rooyen, 1992; Karger-Kocsis, 1995a).

;. N\
. Monomerzelle] 747
=20-60 nm

%///g%ﬁx ari

Abbildung 2.5: Darstellung der Polymerkettenanordnung in Sphérolithen

Da auch die Oberflachen der Formwerkzeuge als Keime dienen, kon-
nen bei ausreichend langsamer Abkiihlung kristalline Strukturen vom
Rand aus ins Innere wachsen (Domininghaus und Elsner, 2008). Dieses
Wachstum kann aufgrund der hohen Scherraten an der Werkzeugober-
flache mit scherinduzierter Kristallisation tiberlagert werden (Tribout
et al.,, 1996). Das fiihrt zu Eigenschaftsgradienten tiber die Bauteildicke,
die in der Praxis unerwiinscht sind (Katti und Schultz, 1982). Durch
Zugabe von Nukluierungsmitteln wird darum eine feinkérnigere Spha-
rolithstruktur eingestellt (Menges, 2002). Zudem lassen sich damit bei
gleicher Kiihlrate hohere Kristallisationsgrade erzielen oder bevorzugt
B-Kristallmodifikationen erreichen (Tordjeman et al., 2001). Aufgrund
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der geordneten und energetisch giinstigen Anordnung bleiben die kris-
tallinen Sphérolithe bis zur Schmelztemperatur stabil.

Glasiibergang

Zwischen den einzelnen Sphirolithen sowie den einzelnen Lamellen
liegen amorphe Bereiche vor, die im Wesentlichen die Eigenschaften
des Kunststoffes beeinflussen. Die viskoelastischen Vorgénge spielen
sich nur in diesen amorphen Bereichen ab (Menges, 2002). Beim Un-
terschreiten des Glastibergangsbereiches wird die Beweglichkeit der
Molekiilketten deutlich eingeschrankt und die Abgleitvorgange der
Polymerketten im amorphen Bereich konnen nicht mehr stattfinden.
Da damit nur noch die nebenvalenten Bindungen gedehnt werden
konnen, wird dieser Zustand als energieelastisch bezeichnet. Wegen
der regellosen Anordnung der Molekiile im amorphen Bereich liegt
eine Verteilung der Molekiilabstdnde vor. Im Glasiibergangsbereich
werden mit sinkender Temperatur Molekiilsegmente mit zunehmenden
Abstdnden am Abgleiten gehindert.

Die Glasiibergangstemperatur kann hierbei lediglich als Maximum
des Glastibergangsbereiches hinsichtlich eines bestimmten Kriteriums
charakterisiert werden. So kénnen als Charakterisierungsmethoden
dynamisch-mechanische-Analyse (DMA), Dilatometrie, differential-
scanning-calorimetrie (DSC) sowie dielektrische Messungen verwendet
werden (Rickey, 1994). Bei der DMA-Messung wird unter anderem
der Hochpunkt der Dampfung als charakteristisches Mafs fiir den
Glasiibergangspunkt herangezogen. Dieser Hochpunkt ist damit zu
erkldren, dass bei dieser Temperatur die Molekiilbeweglichkeit aus-
reichend grofS ist fiir Abgleitvorgidnge, diese aber durch die geringen
Molekiilabstinde beim Abgleiten aufgrund der Molekiilinteraktion
einen hohen Widerstand tiberwinden miissen. Mit abnehmender Tempe-
ratur sinkt die Beweglichkeit der Molekiilketten. Damit reduzieren sich
die die Dampfung verursachenden Abgleitvorgénge. Bei zunehmender

50



2.2 Werkstoffkunde

Temperatur nimmt die Beweglichkeit der Molekiile und damit die
Intensitdt der Abgleitvorgdnge zu. Durch hohere Beweglichkeit der
Molekiile sinkt mit dem ebenfalls zunehmenden Molekiilabstand auch
der Widerstand ab, den die Molekiile beim Abgleiten tiberwinden
miissen, was wiederum zu einer geringeren Dampfung fiihrt. Da das
Dampfungsverhalten auch von der Belastungsfrequenz abhéngt, ist die
auf diesem Weg ermittelte Glastibergangstemperatur auch belastungs-
frequenzabhéngig. Bei der Bestimmung des Glasiibergangspunktes
mittels der Dilatometrie wird hingegen die Anderung der thermischen
Ausdehnungskoeffizienten detektiert. Diese Anderung wird damit
erklart, dass ab der Glastibergangstemperatur ein freies Volumen
entsteht, welches mit weiterer Temperaturerhohung zunimmt. Wahrend
der Bestimmung des Glasiibergangspunktes mittels DSC wird die
Anderung der Warmekapazitit ermittelt. Diese Anderung ist mit der
Zunahme der Molekiilbeweglichkeit infolge der Zunahme des freien
Volumens im amorphen Bereich zu erkldren. Dies fiihrt dazu, dass mehr
Wirme in Form von Molekiilschwingungen gespeichert werden kann.

Physikalische Alterung und Nachkristallisation

Nachdem das Sphérolithwachstum zum Erliegen gekommen ist, entwe-
der durch die Behinderung benachbarter Sphérolithe oder durch schnel-
les Abkiihlen, ist die primére Kristallisation abgeschlossen. Lediglich
die sekundire Kristallisation bzw. Nachkristallisation kann in diesem
Zustand noch ablaufen (Menges, 2002). Dabei kénnen in den amorphen
Bereichen zwischen den Lamellen und Sphérolithen weiterhin Kristalli-
sationen stattfinden. Die Nachkristallisation wird auch als eine Form der
physikalischen Alterung eingeordnet (Pongratz, 2000), da hierbei ledig-
lich Strukturédnderungen auftreten, aber keine chemischen Reaktionen.
Die physikalische Alterung kann oberhalb der Glasiibergangstemperatur
tiber Jahre hinweg ablaufen. Durch die Reduktion der amorphen Anteile
werden mit der Zeit eine Abnahme des Dampfungsfaktors tan(d) und
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des freien Volumens (Agarwal und Schultz, 1981) sowie eine Zunah-
me der Steifigkeit (Fiebig et al., 1999) festgestellt. Mit zunehmender
Steifigkeit nimmt hingegen die Schlagzéhigkeit ab (Gahleitner et al.,
2002). In amorphen Polymeren wurde physikalische Alterung auch
unterhalb der Glastibergangstemperatur festgestellt (Struik, 1977). Dabei
wird die Mobilitdt der Polymerketten bei abnehmendem freien Volu-
men eingeschrankt. Mechanische Alterungserscheinungen konnen je
nach Prozessfithrung in der Probenherstellung auch durch Relaxati-
onsprozesse der inhomogenen Eigenspannungen tiber die Probendicke
verursacht werden (Coxon und White, 1980). Diese Uberlagerung der
Alterungsphénomene sollte bei der Interpretation von Messergebnissen
stets berticksichtigt werden.

Copolymere und Polymer-Blends

Um die Eigenschaften eines Polymers fiir einen anwendungsrelevanten
Temperaturbereich zu optimieren, werden wéhrend der Polymerisation
neben dem Hauptmonomer weitere Monomere in die Molek{ilketten ein-
gebunden. Somit kann zum Beispiel bei Polypropylen-Copolymeren die
Ziahigkeit unterhalb der Glastibergangstemperatur verbessert werden
(Domininghaus und Elsner, 2008). Hierbei wird zwischen statistischen,
alternierenden, blockweisen und pfropfenartigen Anordnungen der
Monomere unterschieden (Abbildung 2.6).

Bei Polymer-Blends werden hingegen bereits polymerisierte Polymere
miteinander vermischt. Hierbei bestehen keine priméren Bindungen
zwischen den Ketten der unterschiedlichen Polymere.
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statistisch: QAU - 07—
alternierend: —A-A-UAR-U- - -0 -0 - -0 - 08
blockweise:  —QATHUATHUASHUAS-0-0E0- - U000 08-S -

gepfropft:

Abbildung 2.6: Schematische Darstellung moglicher Anordnungen der Monomere in
Copolymeren

2.2.2 Diskontinuierlich faserverstirkte Kunststoffe

Diskontinuierlich faserverstarkte Kunststoffe haben gemeinsam, dass Fa-
sern und Matrix vor dem endgiiltigen Verarbeitungsprozess miteinander
vermischt werden. Die hdufigsten Verarbeitungsverfahren sind das Flief-
pressverfahren und das Spritzgussverfahren. Durch Faserspritzformen
hergestellte Faserverbunde gehoren ebenfalls zu dieser Materialklasse.
Da sich bei diesem Verfahren die prozessabhingigen Materialeigen-
schaften grundlegend vom FlieSpress- und Spritzgussverfahren unter-
scheiden, wird dieser Prozess im Folgenden nicht ndher betrachtet. Als
Matrixsysteme werden fiir diskontinuierlich faserverstarkte Kunststoffe
Duroplaste oder Thermoplaste eingesetzt. In Abbildung 2.7 ist eine Klas-
sifikation der Materialvarianten der diskontinuierlich faserverstarkten
Kunststoffe dargestellt. Die Bezeichnungen der Materialien richten sich
hierbei entweder nach der Faserverstarkungsvariante, wie bei , long fiber
reinforced thermoplastics” (LFT) und ,short fiber reinforced plastics”
(SFRP), oder nach der Form des verarbeiteten Halbzeugs, wie bei ,sheet
moulding compound” (SMC), ,bulk moulding compound” (BMC) und
,glass matt thermoplastic” (GMT).
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Diskontinuierlich faserverstarkte Kunststoffe

Diskontinuierlich faserverstérkte Thermoplaste Diskontinuierlich faserverstérkte Duroplaste
Spritzgegossen FlieBgepresst Spritzgegossen FlieRBgepresst

Abbildung 2.7: Klassifikation der diskontinuierlich faserverstarkten Kunststoffe

Im Folgenden wird der Fokus auf kurz- und langfaserverstéarkte Ther-
moplaste gelegt. Wie in Abbildung 2.7 zu sehen ist, konnen langfaser-
verstarkte Thermoplaste im Spritzgussverfahren oder im FlieSpressver-
fahren hergestellt werden. Die Faserlingen in den beiden Varianten
unterscheiden sich deutlich. Eine eindeutige Abgrenzung zwischen
Kurz- und Langfaserverstarkung ist bisher nicht etabliert. Beim Spritz-
gussverfahren werden tiblicherweise auf eine bestimmte Lange zuge-
schnittene Pellets verarbeitet. Da die Fasern sowohl bei der Verarbeitung
im Extruder (Gupta et al., 1989; Brast, 2001) als auch beim Einspritz-
vorgang aufgrund der hohen Scherraten brechen (Wang et al., 2011),
fiihrt dies zu einer breiten Faserlangenverteilung im Bauteil (Kumar
et al., 2007; Lafranche et al., 2005). So wird beispielweise in Brast (2001)
eine Abgrenzung bei einer mittleren Faserlinge im Bauteil von 4,5 mm
vorgenommen. Bei der Verwendung von Pelletldngen {iber 10 mm wird
iiblicherweise von langfaserverstiarkten Thermoplasten gesprochen (Ku-
mar et al., 2007; Thomason, 2005; Lafranche et al., 2005). Da die sich dabei
einstellende mittlere Faserldnge unterhalb von 1,5 mm liegen kénnen,
ist diese Abgrenzung nicht eindeutig. Bei der Verarbeitung von LFT im
Fliefpressverfahren kénnen wesentlich hohere Faserlangen im Bauteil
erreicht werden. Hierbei konnen die Fasern vor dem Zufiihren in den
Mischextruder auf bestimmte Faserlangen wie z.B. 25 mm zugeschnitten
(Radtke, 2008) oder endlos dem Extruder zugefiihrt und dort gebro-
chen werden. Bei der zweiten Variante konnen im Bauteil Faserldngen
von iiber 50 mm mit einer breiten Faserlangenverteilung vorkommen
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2.2 Werkstoffkunde

(Zaif3, 2012). Diskontinuierlich faserverstirkte Thermoplaste konnen
Gradienten in der Faserorientierung tiber die Dicke aufweisen. Bei
spritzgegossenen faserverstarkten Thermoplasten entstehen bei einer
einseitigen Durchstromung durch das sich einstellende Stromungsfeld
deutlich ausgepréagte Rand- und Kernschichten mit dazwischenliegen-
den Ubergangsbereichen (Toll und Andersson, 1993). Wihrend sich in
der Randschicht die Fasern hauptséchlich in die FliefSrichtung orien-
tieren, sind die Fasern in der Kernschicht senkrecht zur Fliefirichtung
orientiert (Laspalas et al., 2008; Sun et al., 2015; Hine et al., 2014). Dabei
sind das Verhiltnis der Schichtdicken zueinander sowie die daraus
resultierenden anisotropen mechanischen Eigenschaften von der Pro-
bendicke abhéngig (Stokes et al., 2000). Da derartige Orientierungsgra-
dienten z.B. beim Gegentaktspritzgiefien (Lutz, 2006) oder dem Einsatz
von Fliebehinderungen (Teixeira et al., 2013) nicht erkennbar sind,
ist davon auszugehen, dass die Dickeninhomogenititen sehr an den
Herstellungsprozess und die Bauteilgeometrie gekoppelt sind. So unter-
scheiden sich beispielweise die dickenabhidngigen Faserorientierungs-
verteilungen beim Clinch-Prozess (Behrens et al., 2014) deutlich von den
Beobachtungen beim SpritzgiefSen. Zudem sind die Ausprdgungen der
Orientierungsverteilungen bei einer einfachen spritzgegossenen Platte
von der Plattenposition abhangig (Thi et al., 2015). Bei den im Press-
verfahren hergestellten langfaserverstarkten Thermoplasten liegen im
Einlegebereich des Plastifikats deutliche Orientierungsunterschiede tiber
die Dicke vor. Im FlieSbereich sind keine markanten Unterschiede tiber
die Dicke zu erkennen (Radtke, 2008; Garesci und Fliegener, 2013), was
impliziert, dass sich die dickenabhingige Faserorientierungsverteilung
uber den Fliefweg dndert.

Einen grofsen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften faserverstark-
ter Thermoplaste hat die Grenzflachen zwischen Fasern und der Matrix.
Aufgrund der relativ schlechten Anbindung zwischen Glasfasern und
Thermoplasten werden die Fasern mit einer Schlichte versehen, die
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eine gute Anbindung an die Fasern gewéhrleistet und die Schadigung
der Glasfasern im Herstellungsprozess reduziert (Schmidt, 1972). Die
Dicke der Schlichte liegt bei ca. 1 um (Lutz, 2006). Durch spezielle
Additive in der Matrix kann die Anbindung zwischen Schlichte und
Polymer und somit die Festigkeit verbessert werden (Kumar et al., 2007).
Durch das Brechen der Fasern wihrend des Herstellungsverfahrens
entstehen an den Faserenden Grenzflichen ohne Beschichtung und
damit mit einer schlechten Anbindung. Unter Vernachldssigung der
Anbindungsproblematik an den Faserenden wird die Faserlangsspan-
nung in diskontinuierlichen, geraden Fasern tiber das Integral der auf
die Fasermantelfliche wirkenden Schubspannungen bestimmt (Kelly
und Tyson, 1965; Van Hattum und Bernardo, 1999; Ehrenstein, 2006).
Unter stark vereinfachten Annahmen kann damit eine Faserlange be-
stimmt werden, bei der die tiber die Mantelfldche eingeleiteten Schub-
spannungen eine Faserldngsspannung induzieren, die zum Faserbruch
fiihren konnen. Nach diesem anschaulichen Modell findet unterhalb
der kritischen Faserldnge schubinduzierte Grenzflachendelamination
gefolgt von Faserauszug statt und bei langeren Fasern infolge kritischer
Langsspannungen Faserbrechen. Diese beiden Phdnomene werden als
die wesentlichen Schadigungs- und Versagensmechanismen diskon-
tinuierlich faserverstiarkter Verbunde angesehen. Fiir eine detaillierte
Darstellung wird auf (Hull und Clyne, 2003) verwiesen. In der Realitit
héngen, insbesondere bei semikristallinen thermoplastischen Verbun-
den, die zur Schddigung und Versagen fiihrenden dreidimensionalen
Spannungszustidnde in den Fasern und an den Grenzfldchen von den
im Herstellungsprozess induzierten Eigenspannungen, den Grenzfla-
chendefekten an den Faserenden, den Interfaceeigenschaften sowie den
Inhomogenitédten der semikristallinen Matrix ab.
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Kapitel 3

Experimentelle Charakterisierung
von PP und LFT

3.1 Materialkonfiguration und Priifverfahren

Die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Priifplatten wurden am Insti-
tut fiir Chemische Technologie in Pfinztal (ICT) von Benjamin Hangs her-
gestellt. Bei dem untersuchten Polypropylen handelt es sich um das Co-
polymer der Firma DOW (DOW C711-70 RNA). Da in den Polypropylen-
Platten keine Anisotropie festgestellt wurde, wurden alle Versuchsreihen
unter der Voraussetzung einer Isotropie durchgefiihrt. Das Polypropylen
lag hierbei als weifies (PP-W) und schwarzes (PP-S) Polypropylen vor.
In dem schwarzen Polypropylen wurden die ebenfalls in der LFT-Matrix
verwendeten Zusatzstoffe wie Farbstoffe und weitere Additive zur
Verbesserung der Grenzflichenanhaftung zugemischt, wohingegen das
weifse Polypropylen im Auslieferungszustand von DOW verarbeitet
wurde. Die Priifplatten fiir die Probekorper wurden am ICT mit zwei
unterschiedlichen Plattenwerkzeugen hergestellt. Im Spritzgiefsverfah-
ren wurden Probeplatten der Grofse 60 mm x 60 mm x 1 mm aus weifien
Polypropylen hergestellt. Durch Extrusion und anschliefSendes Flief3-
pressen von weiffem und schwarzem Polypropylen wurden Priifplatten
der Grofie 500 mm x 500 mm x 4 mm gefertigt. Wie in Abbildung 3.1
dargestellt, wurden darum zwei unterschiedliche Probekorperformen
A und B verwendet. Die Probekorper (PP-W-A) wurden hauptséchlich
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3 Experimentelle Charakterisierung von PP und LFT

fiir Relaxationsversuche verwendet. Lediglich in der grofieren Proben-
plattenform wurde weifSes und schwarzes Polypropylen verwendet.
Die grofieren Proben mit einer Dicke von 4 mm wurden fiir alle Refe-
renzversuche verwendet, die auch an den LFT-Proben durchgefiihrt
wurden. Die Messungen am schwarzen Polypropylen (PP-S-B) wurden
als Matrixeigenschaften definiert und als Parameter in der Homogeni-
sierung verwendet. Die Referenzversuche an den 4 mm dicken weifSen
Proben (PP-W-B) wurden zusitzlich durchgefiihrt, um den Bezug zu
den Messungen an den diinnen Proben (PP-W-A) herzustellen.

Platten Materialvariante
Probenform
werkzeug oPW oS
L =60 mm
60 mm | Ly =40 mm d=1mm
womm | Az f—— PP-W-A
‘ . ! jb =10mm
T T
500 mm ‘ ! : jb =10mm
s0mm | B | | PP-W-B PP-S-B
| I Lo =60 mm ' d=4mm
L=83mm

Abbildung 3.1: Verwendete Polypropylen-Probenformen

Bei den langglasfaserverstarkten Thermoplasten handelt es sich um ein
im FliefSpressverfahren hergestelltes Verbundmaterial. Hierbei wurde
das LFT direkt in-line compounding Verfahren (D-LFT/ILC) verwendet
(Henning et al., 2005). Die verwendeten E-Glasfasern (TufRov 4575) mit
einem mittleren Durchmesser von 17 um werden hierbei direkt in den
Doppelextruder zugefiihrt, dort gebrochen und mit dem Polypropylen
(DOW C711-70 RNA) vermischt. Dadurch wird eine sehr breite Faserlan-
genverteilung induziert (Zaifs, 2012). Es wurden Platten mit den Faser-
gewichtsanteilen von 10% (PPGF10), 20% (PPGF20) und 30% (PPGF30)
hergestellt. Bei einer Dichte der Glasfasern von o = 2,53 g/cm® und
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3.1 Materialkonfiguration und Priifverfahren

der Polypropylenmatrix von g,, = 0,9 g/cm” ergeben sich Faservolu-
menfraktionen ¢, von 3,8 %, 8,2 % und 13,2 %. Das Plastifikat wurde im
heifien Zustand, wie in Abbildung 3.2 dargestellt, im Einlegebereich des
Presswerkzeugs eingelegt und in Form gepresst. Beziiglich detaillierter
Angaben zu den Pressverfahren wird auf (Fliegener, 2015) verwiesen.

e
FlieBrichtung

400 mm

I <
x
Einlegebereich

le N|

400 mm i

Abbildung 3.2: Einlegeplan der am ICT im D-LFT/ILC-Verfahren hergestellten LFT-
Priifplatten

Alle Probekorper wurden aus den LFT- sowie den PP-Priifplatten bei
geringer Schnittgeschwindigkeit mit einer Dekupiersédge herausgetrennt,
um die Erwdrmung des Materials wahrend der Probenpraparation so
gering wie moglich zu halten. Die Probengeometrie der LFT-Proben ent-
sprach in Anlehnung an die Probenform PP-B 83 mm x 10 mm x 3 mm.
Analog zur Probenform PP-B lag auch bei den LFT-Proben die freie
Messlange bei 60 mm. Alle verwendeten Priifplatten wurden nach der
Herstellung mindestens drei Monate bei Raumtemperatur gelagert,

bevor sie gepriift wurden.

Dynamisch-mechanische Analyse

Die im Folgenden dokumentierten Experimente wurden mit einer DMA
der Firma GABO (EPLEXOR 500N) im Priiflabor des Instituts fiir Techni-
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3 Experimentelle Charakterisierung von PP und LFT

sche Mechanik (ITM) durchgefiihrt (Abbildung 3.3 links). Hierbei befin-
det sich die Probe in einer Temperaturkammer, die auf bis zu 500°C be-
heizt und mittels Stickstoffkiihlung auf —150°C gekiihlt werden kann.
Um die hohen Belastungen in Faserverbundpriifkérper einleiten sowie
eine Zentrierung der Proben in Dickenrichtung gewéhrleisten zu kon-
nen, wurde im Rahmen dieser Arbeit eigens ein Probenhaltersystem

entwickelt und gefertigt (Abbildung 3.3 mittig und rechts).

Abbildung 3.3: GABO EPLEXOR 500N Gesamtansicht (links)(Quelle: GABO), Tempera-
turkammer (mittig) und Probeneinspannung (rechts)

Im Gegensatz zu den meisten anderen DMA-Priifmaschinen verfiigt die
EPLEXOR tiber zwei Antriebe zur Probenbelastung: einen weggeregel-
ten Spindelantrieb mit einer Maximalkraft von 1500 N zum Aufbringen
der statischen Last an der Oberseite der Probe und einen kraftgeregelten
elektromagnetischen Antrieb (Shaker) mit einer Maximalkraft von 500 N
zum Aufbringen der dynamischen Last an der Unterseite der Probe. In
der detaillierten Darstellung des Messaufbaus und der Messgrofien
ist zu sehen, dass die Langendnderung der Probe nicht direkt an der
Probe, sondern auflerhalb der Temperaturkammer gemessen wird (siehe
Abbildung 3.4). Hierbei kommen ein induktiver Wegsensor mit einer
maximalen Auslenkung von 50 mm und einer Auflésung von 1 ym zur
Messung der Traversenverschiebung u,(t) und ein kapazitiver Wegsen-
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3.1 Materialkonfiguration und Priifverfahren

sor mit einer maximalen Auslenkung von £1,5 mm und einer Auflosung
von 10 nm zur Messung der Shaker-Auslenkung u,(¢) zum Einsatz.
Wiéhrend der Priifmaschinenkalibrierung zum Zeitpunkt ¢, werden
die Referenzldnge /j sowie die Referenzkammertemperatur 7; erfasst.
Die aktuelle Probeldnge 1,,(t) zwischen den Probeneinspannungen wird
unter Beriicksichtigung der thermischen Ausdehnung und der Nach-
giebigkeit des Messstranges bestimmt. Hierbei gehen der thermische
Ausdehnungskoeffizient der temperaturbelasteten Priifmaschinenele-
mente A,, und der Probeneinspannung A. proportional zur Temperatur-
differenz in der Temperaturkammer AT}, sowie die Nachgiebigkeit der
Priifmaschine S, der Kraftmessdose S;, und der Probeneinspannung
S proportional zur Belastungskraft in die Berechnung ein.
Fi(t)

Induktiver
Wegsensor $I l¢/

uy(t)
Kraftmessdose

Spindelantriebverriegelung

Kiihlung
Heizung

[ L(t) = lo + Aug () + ATi(t) - Ay — Fy(t) - S,

Zugprobe
Thermoelement

P_roben- lo = Il(t=to)
einspannung

Aug(t) = us(t) —u(t)

Temperatur-

kamg]er AT(t) = Ti(t)—To
Kapazitiver Ay = Apn+ A
Wegsensor Sy = Sm+Sk+Se

Fy(t) = Fp(t) +us(t) - Cy
Abbildung 3.4: Schematische Darstellung des DMA-Messstranges

Zur Erfassung eines dynamischen Messpunktes bei einem festgehalte-
nen Belastungsparametersatz, bestehend aus der Temperatur 7}, der
Belastungsfrequenz f, der statischen und dynamischen Belastung, wird
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3 Experimentelle Charakterisierung von PP und LFT

zundchst mit dem Spindelantrieb die statische Belastung aufgebracht.
Anschlieffend wird der Spindelantrieb verriegelt, um die hohe Prézision
des kapazitiven Wegsensors ohne Storungen durch die grobe Auflosung
des induktiven Wegsensors nutzen zu kénnen. Ausgehend von diesem
Zustand, bei dem die Reaktionskraft des Spindelantriebs von dem Blatt-
federsystem der Federsteifigkeit C'y getragen wird, beginnt die schwin-
gende Belastung durch den Shaker. Fiir den Fall einer Zugbelastung ist
in Abbildung 3.5 der zeitliche Verlauf von Spannungen und Dehnungen
dargestellt. In diesem Fall wird eine statische Grundspannung o auf-
gebracht, anschliefend wird die dynamische Dehnungsamplitude Ae
bis zum Erreichen des Toleranzbereiches eingeregelt und 40 Messzyklen
werden fiir die FFT-Auswertung erfasst. Neben dem Belastungspara-
metersatz werden unter Berticksichtigung der Probendimensionen der
Speichermodul und Verlustmodul ausgegeben. Die beiden Belastungs-
einheiten konnen auch separat fiir Charakterisierungen im Zeitbereich
genutzt werden.

12 . 0,18
* Toleranzbereich
............................................................................................... 016
wd TR R R
4 n 0,14
8 0,12
- 2N\e 9
© 0,1 =
So ©
6- 0,08
4 A .- 0,06
0,04
2 4 0‘0 Messung (iber - (5
40 Zyklen —_— r 0,02
w
0 ¥ 0

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120 130 140 150 160 170
t [sec]
—o(t)—e(t)

Abbildung 3.5: Zeitlicher Verlauf von Spannungen und Dehnungen wéahrend der
dynamischen Messung im Zugbelastungsmodus
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3.2 Viskoelastische Charakterisierung von Polypropylen

Wird nur der Spindelantrieb genutzt, konnen mit dem Softwaremodus
,Universal Tester” quasi-statische Zugversuche bei einer Belastungsrate,
die als Kraftrate, Spannungsrate, Dehnrate oder Verschiebungsgeschwin-
digkeit definiert werden kann, durchgefiihrt werden. Das Belastungsziel
kann in Form von Kréften, Spannungen, Dehnungen oder Verschie-
bungen definiert werden. Wird der Shaker isoliert genutzt, so konnen
Relaxations- bzw. Retardationsversuche durchgefiihrt werden. Hierbei
wird der Spindelantrieb lediglich zum Aufbringen der Kontaktkraft
genutzt und danach verriegelt. Die Dehnung wird danach schlagartig
durch den Shaker aufgebracht und geregelt gehalten.

3.2 Viskoelastische Charakterisierung
von Polypropylen

Die Ergebnisse der experimentellen Charakterisierung der temperatur-
abhéingigen viskoelastischen Eigenschaften des semikristallinen Thermo-
plasten Polypropylen werden im Folgenden eingehend erldutert. Hierbei
wird zwischen der Charakterisierung im Zeit- sowie Frequenzbereich
unterschieden, wobei in beiden Fillen die nichtlinear viskoelastischen
Effekte untersucht werden.

3.2.1 Charakterisierung im Zeitbereich

Um geeignete Belastungsparameter fiir die folgenden Relaxationsver-
suche sowie die dynamischen Messungen im Frequenzbereich zu be-
stimmen, wurden exemplarisch Zugversuche mit konstanten Dehnraten
(monotone Belastungsversuche) durchgefiihrt. Hierbei wurde die Pro-
benkonfiguration PP-W-A verwendet. In Abbildung 3.6 (links) sind die
Spannungs-Dehnungsverldufe bei drei unterschiedlichen Dehnraten
dargestellt. Es ist zu erkennen, dass ab einer Spannung von ca. 12 MPa
bei der geringsten Dehnrate deutlich nichtlineare Effekte auftreten, die
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3 Experimentelle Charakterisierung von PP und LFT

im weiteren Verlauf zu Spannungsabséttigung und Dehnungslokali-
sierung fithren. Um eine dynamisch-mechanische Charakterisierung
zu ermoglichen, miissen die Belastungen derart gering gehalten wer-
den, dass einer Dehnungsénderung eine messbare Spannungsanderung
gegeniiber steht. Aus diesem Grund wurden die in der nachfolgen-
den Charakterisierung aufgebrachten Belastungen auf maximal 12 MPa
begrenzt. In der Auswertung der Sekantenmodule in Anlehnung an
die DIN 527 (Deutsches Institut fiir Normung, 2012) zwischen 0,05%
und 0,25% Dehnung (Abbildung 3.6 (rechts)) ist zu sehen, dass die
Sekantensteifigkeit wie erwartet mit der Dehnrate zunimmt.

20 1300
‘) . -
14 *8 . Z 1240 //
F12 \ [sT0NCA] S 4500 Vi
—17 ©
S 2 1200 /
o 8 —40 £ 1180 /
6 / —100 § 1160 /
3 £ 1140 /
%]
2 1120 ¢
0 : : : : , 1100
0 2 4 6 8 10 1 ) 10
€ [%] € [L/s*107(-4)]

Abbildung 3.6: Spannungs-Dehnungsverldaufe von PP bei unterschiedlichen Dehnraten
(links), Sekantenmodul tiber der Dehnrate (rechts)

Untersuchung des Relaxationsverhaltens

Zur Untersuchung des viskoelastisch nichtlinearen Relaxationsverhal-
tens von Polypropylen wurden bei Raumtemperatur Relaxationsversu-
che bei unterschiedlichen Grunddehnungen ¢, durchgefiihrt. In Ab-
bildung 3.7 ist zu sehen, dass mit zunehmenden Grunddehnungen
der Relaxationsmodul sinkt. Die beobachtete Abhédngigkeit von der
Grunddehnung weist auf ein nichtlinear viskoelastisches Materialver-
halten hin, welches in dynamisch-mechanischen Messungen ebenfalls
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3.2 Viskoelastische Charakterisierung von Polypropylen

beobachtet wurde. Analog wurde in Naumann (2012) eine Abhangigkeit
der Kriechmodulverldufe von der Belastungsspannung an Polypropylen

festgestellt.
1400
1200 \\\\.
= 1000 —\\ €l
S 800 Q\ —1,5%
= 0,
LS: 600 —T \\ 1,25%
\\ c— 1v0%
400 T — ||
T~ —0,75%
200
0
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Abbildung 3.7: Relaxationsmodulverldufe von PP bei Raumtemperatur und unterschied-
lichen Grunddehnungen

In Abbildung 3.8 sind die Relaxationsverldufe bei unterschiedlichen
Temperaturstufen von 0°C bis 80°C in Abstanden von 20°C bei einer
Grunddehnung von 0,5% dargestellt nach Tuschen (2012).
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Abbildung 3.8: Relaxationsmodulverldufe von PP bei unterschiedlichen Temperaturen
und einer Grunddehnung von 0,5% nach Tuschen (2012)
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3.2.2 Charakterisierung im Frequenzbereich

Bevor im Folgenden auf die dynamischen Charakterisierungsergebnisse
eingegangen wird, wird auf den Unterschied zwischen den beiden Mate-
rialkonfigurationen des Polypropylens eingegangen. Zur Untersuchung
der Mittelwerte und Streuungen der Probenkonfigurationen PP-W-B
und PP-5-B wurden jeweils zehn Proben einem Time-Sweep bei Raum-
temperatur und den Belastungsparametern ¢y = 0,1%, Ae = 0,05% und
f = 5 Hz unterzogen. Hierbei wurde festgestellt, dass der mittlere Spei-
chermodul bei der Probenkonfiguration PP-S-B um 3,4% hoher ist als
bei PP-W-B. Die Standardabweichung liegt in den beiden Materialkon-
figurationen unterhalb von 1,5% bezogen auf den Mittelwert, bei einer
Streuung von maximal 2,6% bezogen auf den Mittelwert. Damit konnen
die Eigenschaften des Polypropylens als relativ homogen eingeschétzt
werden.

Im Folgenden werden die dynamisch-mechanischen Untersuchungen
der viskoelastischen Eigenschaften von Polypropylen bei variierender
Belastungsfrequenz, Temperatur und Grundlast diskutiert. Um die Tem-
peraturabhingigkeit des Polypropylens eingehend zu untersuchen, wur-
de an den Probenkonfigurationen PP-W-B und PP-S-B ein Temperatur-
Sweep von —100°C bis 150°C bei einer Belastungsfrequenz von 10 Hz,
einer statischen Last von 0y = 2 MPa und einer dynamischen Last von
Ao = 1,5 MPa durchgefiihrt. Am Verlauf des Dampfungsfaktors ist an
den beiden Hochpunkten erkennbar, dass es sich bei dem untersuch-
ten Polypropylen um ein Copolymer mit zwei Glastibergangspunkten
handelt (Abbildung 3.9). Der Hochpunkt bei —53°C ist bei beiden
Materialvarianten gleich und weist auf den Glastibergangspunkt der
copolymeren Anteile hin. Der zweite Hochpunkt kennzeichnet den
Glastibergangspunkt des Polypropylens. Hierbei sind leichte Unterschie-
de zwischen den beiden Materialkonfigurationen erkennbar. Bei der
Variante PP-5-B liegt der Hochpunkt bei 8,8°C und bei der Variante
PP-W-B bei 5,7°C. Die Verldufe von Speichermodul und Dampfungs-
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3.2 Viskoelastische Charakterisierung von Polypropylen

faktor sind fiir beide Materialkonfigurationen bei hohen und tiefen
Temperaturen sehr dhnlich. Lediglich zwischen —50°C und 50°C sind
Unterschiede erkennbar. So liegt der Unterschied im Speichermodul
oberhalb von 50°C und unterhalb von —50°C bei weniger als 1%. Der
groBite Unterschied liegt mit 4,4% bei 1,5°C vor.
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Abbildung 3.9: Verldufe von Speichermodul und Dampfungsfaktor tiber der Tempe-
ratur von den Polypropylen-Materialkonfigurationen PP-S und PP-W bei o¢p = 2 MPa,
Ao =1,5MPaund f = 10 Hz

Im Unterschied zu dem Temperatur-Sweep bei konstanter Heizrate und
einer Belastungsfrequenz wurde beim folgenden Temperatur-Frequenz-
Sweep die Temperatur jeweils in 5 K-Schritten erhoht und dann konstant
gehalten, wihrend ein Frequenz-Sweep von 0,1 Hz bis 100 Hz durchge-
fithrt wurde. In den Abbildungen 3.10 und 3.11 sind die gemessenen
Speicher- und Verlustmodule {iber der Temperatur und Belastungsfre-
quenz dargestellt (Brylka et al., 2013).
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Abbildung 3.10: Verlauf des Speichermoduls von Polypropylen tiber der Temperatur und
der Frequenz bei 0p = 3 MPa und Ae = 0,075%
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Abbildung 3.11: Verlauf des Verlustmoduls von Polypropylen tiber der Temperatur und
Frequenz bei 09 = 3 MPa und Ae = 0,075%
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Wihrend die Speichermodule bei allen Temperaturen mit steigender
Belastungsfrequenz zunehmen, sind die frequenzabhingigen Verldufe
der Verlustmodule von der Temperatur abhéngig.

Nichtlinear viskoelastisches Verhalten im Frequenzbereich

Wie zuvor schon bei den Relaxationsversuchen erdrtert, ist auch in
den dynamisch-mechanischen Messungen ein nichtlinear viskoelasti-
sches Materialverhalten zu beobachten. In Abbildung 3.12 sind Speicher-
module (links) und Dampfungsfaktoren (rechts) aus Frequenz-Sweep-
Messungen bei unterschiedlicher statischer Belastung o einer Probe der
Probenkonfiguration PP-5-B zu sehen.
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Abbildung 3.12: Verlauf von Speichermodul (links) und Dampfungsfaktor (rechts) von
Polypropylen tiber der Frequenz fiir unterschiedliche Grundspannungen

Bei Raumtemperatur, einer gleichbleibenden Dehnungsamplitude von
Ae = 0,1 % und jeweils tiber das Frequenzband von 0,5 Hz bis 50 Hz
konstant gehaltenen Grundspannungen von oy = 2 MPa bis 10 MPa
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3 Experimentelle Charakterisierung von PP und LFT

ist zu sehen, dass mit steigender Grundspannung der Speichermodul
abnimmt und der Ddmpfungsfaktor zunimmt. Bei gleicher Belastungs-
frequenz liegt der Steifigkeitsunterschied zwischen der Grundlast von
2 MPa und 10 MPa bei ca. 8%. Mit zunehmender Belastungsfrequenz
nimmt der Speichermodul je Dekade in der Belastungsfrequenz um ca.
6% zu.

Steifigkeitsinderung durch physikalische Alterung

Wie bereits erwdahnt wurden fiir alle Versuchsreihen Proben verwendet,
die tiber mindestens drei Monate oder langer nach der Herstellung gela-
gert wurden. Um herauszufinden, welchen Einfluss die von den Autoren
Agarwal und Schultz (1981), (Fiebig et al., 1999), (Gahleitner et al., 2002)
und (Struik, 1977) diskutierte physikalische Alterung auf die tempera-
turabhéingige Charakterisierung des hier verwendeten Polypropylens
hat, wurden verschiedene Messreihen durchgefiihrt. In Abbildung 3.13
ist der zeitliche Verlauf der Temperatur wihrend einer thermischen
Hysterese bei einer Belastungsfrequenz von 10 Hz, einer Grundlast
von oy = 2 MPa und einer dynamischen Last von Ae = 0,1 % zu sehen.
Ausgehend vom ausgelagerten Zustand wurde in einem Time-Sweep
die Steifigkeit und Dampfung einer PP-Probe der Probenkonfiguration
PP-W-A bei 20°C gemessen und danach wurde die Temperatur in
Temperatur-Sweeps mit konstanter Heizrate von 1 K/min stufenweise
um 10°C nach dem in Abbildung 3.13 dargestellten zeitlichen Ablauf er-
hoht. Nach einer Haltezeit von 5 Minuten wurde mit einer Kiihlrate von
1 K/min auf 20°C abgekiihlt und die Steifigkeit sowie die Dampfung
wurden erneut tiber 5 Minuten gemessen. Die gemessenen Speicher-
module und Dampfungsfaktoren nach der Haltezeit von 5 Minuten bei
20°C sind in Abbildung 3.14 iiber der maximalen vorangegangenen
Temperaturbelastung 7', dargestellt.
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Abbildung 3.13: Verlauf der Temperatur {iber der Versuchszeit wihrend Temperatur-
Hysterese-Versuch
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Abbildung 3.14: Verlauf von Speichermodul und Dampfungsfaktor tiber der maximalen
Temperaturvorbelastung

Hierbei ist zu sehen, dass mit zunehmender Temperaturbelastung nach
der Abkiihlung auf 20°C der Speichermodul abnimmt und der Damp-
fungsfaktor zunimmt. Ab T,,, = 60°C sind keine deutlichen Ande-
rungen in beiden Verldufen zu sehen. Dieser Verlauf lasst sich dadurch
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3 Experimentelle Charakterisierung von PP und LFT

erkldren, dass mit steigender Temperaturbelastung die durch physi-
kalische Alterung bzw. Nachkristallisation entstandenen Anderungen
der Polymermikrostruktur aufgelost werden, was zu einem geringeren
Speichermodul und einer htheren Dampfung fiihrt. Dieses Phanomen
wurde bereits in Struik (1977) diskutiert.

Um den Bezug zu Messungen am LFT herzustellen, wurde an einer
Polypropylenprobe der Konfiguration PP-S-B eine Temperaturhysterese-
Messung durchgefiihrt. Hierbei wurde die Probe ausgehend von 20°C in
einem Temperatur-Sweep direkt auf ein Temperaturniveau von 80°C er-
warmt, bei dieser Temperatur {iber 60 min gehalten und wieder auf
20°C abgekiihlt. An den Verldufen der Speichermodule wéhrend der
Aufheiz- und Abkiihlphase ist erkennbar, dass nach dem Abkiihlen
ein deutlicher Speichermodulunterschied von —18% vorliegt, begleitet
von einer Zunahme des Dampfungsfaktors um 27% (siehe Abbildung
3.15). Ausgehend von diesem Zustand wurde die Temperatur fiir ca. 3,5
Tage bei 20°C gehalten und in variablen Zeitabstanden von 60 bis 500
Sekunden wurde der Speichermodul und die Dampfung gemessen.
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Abbildung 3.15: Verlauf von Speichermodul und Dampfungsfaktor von Polypropylen
tiber der Temperatur wéahrend der Aufheiz- und Abkiihlphase
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Nach 3,5 Tagen wurde die Probe aus der Priifmaschine ausgespannt und
bei Raumtemperatur gelagert. Nach sechs Tagen sowie zehn Wochen
wurden erneut Messungen bei 20°C durchgefiihrt. In Abbildung 3.16
ist der Verlauf des Speichermoduls sowie des Dampfungsfaktors tiber
der Haltezeit nach dem Abkiihlen dargestellt. Als Vergleichswert sind
zudem der Ausgangsspeichermodul sowie die Ausgangsdampfung vor
dem Erhitzen als horizontale Linien eingezeichnet. Hierbei ist zu sehen,
dass die Steifigkeitszunahme nach dem Abkiihlen annidhernd linear iiber
der logarithmischen Zeit verlduft. Nach zehn Wochen entspricht der
Speichermodul dem Anfangswert vor der Erwarmung. Die Dampfung
dndert sich in den ersten 1000 s unwesentlich, nimmt aber im weiteren
Verlauf deutlich ab und bewegt sich ebenfalls gegen den Anfangswert
vor dem Aufheizen.
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Abbildung 3.16: Verlauf von Speichermodul und Dampfungsfaktor von PP tiber der Zeit
nach der Abkiihlung von 80°C

Nach dem Abkiihlen wurde auch die Probendehnung aus der Probenldn-
ge bei Kontaktkraft ausgewertet. Am Verlauf der Dehnung in Abbildung
3.17 ist zu sehen, dass die Probe um ca. —0,16% kontrahiert. Es sei
an dieser Stelle darauf hingewiesen, dass aufgrund des thermischen

73



3 Experimentelle Charakterisierung von PP und LFT

Ungleichgewichts der Priifmaschine erfahrungsgemafs in den ersten
3000 Sekunden nach dem Abkiihlen noch thermische Kontraktionen des
Messstranges auftreten konnen, welche sich mit den gemessenen Pro-
benkontraktionen iiberlagern. Aus diesem Grund sind die Dehnungen
in den ersten 3000 Sekunden nicht belastbar. Zudem ist der Knick bei
100000 Sekunden darauf zuriickzufiihren, dass sich durch die Anderung
der Abtastzeit die zeitlich gemittelte Probenbelastung reduziert, was
zu einer viskosen Probenkontraktion fiihrt. Unabhéngig von diesen
Phanomenen lassen sich die Zunahme des Speichermoduls sowie die
Abnahme der Dampfung, begleitet mit einer Probenkontraktion, durch
physikalische Alterungs- bzw. Nachkristallisationsvorgangen erklaren.
Derartige Phanomene wurden an PP in Agarwal und Schultz (1981),
Fiebig et al. (1999) sowie an PP und PP-Copolymeren in Gahleitner et al.
(2002) dargestellt. Unter der Annahme, dass die Probenkontraktion volu-
metrisch ablauft, wiirde eine Volumenabnahme von ca. 0,6% stattfinden.
Fiir genauere Aussagen miissten diese Messungen ohne Uberlagerung
mechanischer Belastungen unter Verwendung eines Dilatometers durch-
gefiihrt werden.
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Abbildung 3.17: Verlauf der Probendehnung von PP tiber der Zeit nach der Abkiihlung
von 80°C
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3.3 Viskoelastische Charakterisierung von LFT

Im Folgenden wird die Charakterisierung der temperatur- und belas-
tungsfrequenzabhéngigen viskoelastischen Eigenschaften von LFT im
anisotropen Kontext dokumentiert. Hierbei wurden alle Messungen im
dynamisch-mechanischen Messmodus durchgefiihrt. Ausgehend von
den Untersuchungen der Steifigkeitsinhomogenitéten tiber den Flief3-
weg wird auf die anisotrope Frequenz- und Temperaturabhéngigkeit,
Schadigungsphdanomene sowie Einfliisse physikalischer Alterung bzw.
Nachkristallisation eingegangen.

3.3.1 Prozessinduzierte Inhomogenitit
und Anisotropie

Die Steifigkeitsentwicklung tiber den Fliefweg im Herstellungsprozess
wurde an zwei unterschiedlichen Schnittpldnen untersucht. Fiir die
Untersuchung des Schadigungsverhaltens wurde der Schnittplan in
Abbildung 3.18 verwendet mit dem Ziel, vor der Untersuchung einen
Plattenbereich zu identifizieren, in dem dhnliche Steifigkeiten vorliegen.
Um Schddigungsinitiierungen zu vermeiden, wurden die Belastungspa-
rameter auf f = 10 Hz, 0p = 1,5 MPa und Ao = 1 MPa gesetzt. Hierbei
wurden Proben in den vier Orientierungen 0° (R0), 30° (R30), 60° (R60)
und 90° (R90) bezogen auf die HauptfliefSrichtung untersucht. Aus-
gehend vom Plattenrand im Einlegebereich ist zu erkennen, dass die
Steifigkeit in die 90°-Richtung (R90) abnimmt und gegen Fliefwegende
wieder zunimmt. Die Zunahme der Steifigkeit am rechten Plattenrand
lasst sich mit Anderung der Fliefrichtung erkliren, wenn die Flieffront
inhomogen am Plattenende auftrifft. Dieses Phanomen wurde bereits
in Radtke (2008) beschrieben. Eine leichte Abnahme der Steifigkeit ist
auch an der 60°-Probenorientierung (R60) erkennbar. Die Steifigkeit der
30°-Proben (R30) nimmt zundchst dezent zu und gegen Plattenende
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3 Experimentelle Charakterisierung von PP und LFT

wieder ab. Dies weist ebenfalls auf eine FliefSirichtungsénderung am
Plattenende hin. An den Mittelwerten der Steifigkeiten der 0°-Proben
(RO) tiber die gleiche z-Koordinate ist ausgehend vom Einlegebereich
eine Zunahme der Steifigkeit zu sehen.
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Abbildung 3.18: Verlauf des Speichermoduls iiber den FlieSweg fiir unterschiedliche

Probenorientierungen (links) und den Schnittplan (rechts)

Bei der folgenden Untersuchung wurde gezielt auf die anisotropen
Eigenschaften im Einlegebereich und FliefSbereich eingegangen. Hierzu
wurden drei Probenorientierungen 0° (R00), 45° (R45) und 90° (R90) bei
drei angestrebten Faservolumenfraktionen PPGF10 (3,8 vol.%), PPGF20
(8,2 vol.%) sowie PPGF30 (13,2 vol.%) untersucht. Im Schnittplan in
Abbildung 3.19 (links) wurde darum lediglich die 90°-Richtung entlang
des gesamten Flielwegs vorgesehen. Die Verldufe der Speichermoduli
in die 90°-Richtung tiber den FlieSweg sind fiir die drei Faservolumen-
fraktionen in Abbildung 3.19 (rechts) dargestellt. Hierbei stellt sich die
grofite Steifigkeitsénderung unerwarteterweise bei PPGF20 ein. Auf
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3.3 Viskoelastische Charakterisierung von LFT

diese Beobachtung wird spéter bei der Darstellung der Mikrostruktur
eingegangen. Plausibel erscheint hingegen, dass im Fliefibereich die
Steifigkeit mit zunehmender Faservolumenfraktion steigt.

Ausgewahlte Ausgewahlte
_ Proben _Proben Auswertung Auswertung
Einlegebereich FlieBbereich Einlegebereich FlieRbereich
4500
4000
S'3500
=3
m3000 A
2500
2000

0 5 10 15 20 25 30 35
Probennummer
——PPGF10 =—#=PPGF20 =—=PPGF30

Abbildung 3.19: Schnittplan an LFT-Platte mit gekennzeichnetem Einlege- und FliefSbe-
reich (links), Verlauf der Speichermodule der 90°-Proben (rechts)

Ausgehend von diesen Erkenntnissen wurden Proben im Einlege- und
Flieffbereich ausgewahlt und fiir den in Kapitel 4 folgenden Vergleich mit
semianalytischen Steifigkeitsapproximationen basierend auf CT-Daten
statistisch ausgewertet. Wahrend der Versuche lag die Raumtemperatur
in einem Temperaturbereich von 18,4°C und 22°C . Die Belastungs-
parameter der dynamischen Messungen waren ¢y = 0,1%, Ae = 0,05%
und f =5 Hz. Aus der Darstellung der tiber den Einlegebereich (EB)
und FlieSbereich (FB) gemittelten Speichermodule (siehe Abbildung
3.20) geht hervor, dass bei der Faservolumenfraktion PPGF10 eine sehr
geringe Anisotropie zu beobachten ist. Auffallig ist im Einlegebereich
von PPGF20, dass die Steifigkeit in die 45°-Richtung (R45) geringer
ausfillt als die Steifigkeit in die 90°-Richtung (R90). Bei allen anderen
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Daten ist der erwartete Trend zu erkennen, dass die Steifigkeiten mit der
Orientierung in Fliefsrichtung zunehmen. Mit zunehmender Faservolu-
menfraktion nehmen die Steifigkeiten zu. Bei allen Faservolumenfrak-
tionen ist die Anisotropie im FliefSbereich starker ausgepréagt ist als im
Einlegebereich. An den Standardabweichungen der Speichermodule in
Abbildung 3.21 ist zu erkennen, dass bei steigendem Faservolumenge-
halt auch die Standardabweichung zunimmt.
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Abbildung 3.20: Mittlere Speichermoduli aus Einlegebereich (EB) und Fliefibereich (FB)
fiir unterschiedliche Faserkonzentrationen

Hohe Standardabweichungen des Speichermoduls sind besonders im
Einlegebereich bei PPGF10 und PPGF20 zu erkennen. In Abbildung 3.22
sind die maximalen und minimalen Abweichungen vom Mittelwert
zu sehen. Hierbei ist im Einlege- sowie im Fliefsbereich von PPGF20
zu sehen, dass sich die Streuung nach oben und unten unterscheiden.
Damit ldsst sich schlussfolgern, dass der Mittelwert der R45-Proben im
Einlegebereich und der ROO-Proben im Fliefsbereich durch Ausreifler
mit sehr hoher Steifigkeit beeinflusst wurde. Umgekehrt wurde bei den
R00-Proben im Einlegebereich der Mittelwert durch Ausreiffer mit sehr
geringer Steifigkeit beeinflusst.
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Abbildung 3.21: Standardabweichung der Speichermoduli aus Einlegebereich (EB) und
FliefSbereich (FB) fiir unterschiedliche Faserkonzentrationen
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Abbildung 3.22: Maximal- und Minimalabweichung der Speichermoduli vom Mittelwert
aus Einlegebereich (EB) und FliefSbereich (FB) fiir unterschiedliche Faserkonzentrationen

3.3.2 Temperatur- und Frequenzabhingigkeit

Aus den vorangegangenen Untersuchungen zur Streuung der Spei-
chermoduli wurde fiir jede Faservolumenfraktion und Probenorien-
tierung jeweils fiir den Einlegebereich und Fliefibereich die Probe
ausgewdhlt, deren Speichermodul am néchsten am jeweiligen Mittelwert
lag. An allen 18 Proben (je 3 Orientierungen aus 6 Bereichen) wurden

79



3 Experimentelle Charakterisierung von PP und LFT

zundchst Frequenz-Sweeps von f =0,5Hz bis f =50 Hz bei einer
statischen Belastung von ¢y = 0,1% und einer dynamischen Belastung
von Ae = 0,05% durchgefiihrt. Anschlielend wurde ein Temperatur-
Sweep von —40°C bis 80°C bei einer Belastungsfrequenz von 5 Hz
und den gleichen statischen und dynamischen Belastungsparame-
tern durchgefiihrt. Nach Abkiihlung auf 20°C wurde eine einzelne
Messung bei 5 Hz durchgefiihrt, um die ebenfalls am PP gemessene
Steifigkeitsabnahme am Faserverbund zu untersuchen. Zunéachst sind
beispielhaft in Abbildung 3.23 aus den Frequenz-Sweeps die Verldufe der
Speichermoduli und der Verlustfaktoren tiber der Belastungsfrequenz
dargestellt. Hierbei sind die drei Probenorientierungen R00, R45 und R90
aus dem Fliefsbereich der PPGF10-Platten sowie der Polypropylenprobe
der Konfiguration PP-B-S zu sehen. Bei allen LFT-Proben ist im Vergleich
zur PP-Probe mit abnehmendem Orientierungswinkel eine Zunahme
des Speichermoduls und eine Abnahme des Verlustfaktors festzustellen.
Bei hoheren Faservolumengehalten ist dieser Effekt noch deutlicher
ausgepragt, wie in Abbildung 3.24 an den Ergebnissen aus dem
Flielbereich der PPGF30-Proben zu sehen ist. Analog sind in Abbildung
3.25 die Verldufe der Speichermodule tiber der Temperatur fiir die
drei Proben aus dem Fliefibereich der PPGF10-Platten dargestellt. Mit
zunehmender Orientierung nimmt die Steifigkeit tiber den gesamten
Temperaturbereich zu. Der Hochpunkt des Dampfungsfaktors bei ca.
10°C ist mit zunehmender Steifigkeit immer schwacher ausgeprigt.
Deutlicher sind diese Effekte im FlieSbereich von PPGF30 in Abbildung
3.26. Hier ist der Hochpunkt von tan ¢ speziell bei der RO0-Probe sehr
schwach ausgepragt.
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Abbildung 3.23: Verldufe des Speichermoduls und des Dampfungsfaktors tiber der
Belastungsfrequenz von PPGF10 im FlieBbereich und PP
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Abbildung 3.24: Verldufe des Speichermoduls und des Dampfungsfaktors tiber der
Belastungsfrequenz von PPGF30 im Fliefbereich und PP

81



3 Experimentelle Charakterisierung von PP und LFT

9000 7 0,08
’I
VA
8000 e
7000 J
/ - 006 ——E-R00
- 6000 A e
S 5000 - e E'R90
= ] S
W 4000 —~ A ~=7 004 §  EFP
- 4 - B )
—~—— i P e s} - s .
3000 ‘\\\,:'\..r‘\§s" Dol B S - tan(5)-R00
2000 A Q::~-_.s<’ - %,( 1003  ==--tan(5)-R45
BB e S e
1000 F==F2=L-= S — ' ===-=tan(3)-PP
h-__—'
0 0,01
40 30 -20 10 0 10 20 30 40 50 60 70 80
T[°C]

Abbildung 3.25: Verldufe des Speichermoduls und des Dampfungsfaktors tiber der
Temperatur von PPGF10 im Fliebereich und PP
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Abbildung 3.26: Verldufe des Speichermoduls und Dampfungsfaktors tiber der Tempera-
tur von PPGF30 im Fliebereich und PP
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Hierbei ist zu erkennen, dass die Verldufe der Steifigkeit von LFT {iber
der Temperatur ndherungsweise parallel nach oben verschoben sind.
Damit wird durch die Faserverstarkung nicht nur die Steifigkeit erhoht,
sondern auch die Temperaturabhingigkeit der Steifigkeit verringert.
Deutlicher ist dies an den Verldufen der relativen Steifigkeitsanderung
bezogen auf die Steifigkeit bei 20°C zu sehen (Abbildung 3.27).
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Abbildung 3.27: Verldufe der Speichermoduldnderung tiber der Temperatur von PP und
PPGEF30 im Einlegebereich (links) und FlieSbereich (rechts)

Bereits bei der Darstellung der Charakterisierungsergebnisse von Po-
lypropylen wurde auf die Anderung des Speichermoduls nach einer
thermischen Belastung eingegangen. Diese Untersuchungen wurden
ebenfalls in einem reduzierten Messprogramm mit LFT-Proben durch-
gefiihrt, um den Einfluss der physikalischen Alterung bzw. Nachkris-
tallisation an LFT nachzuweisen. Hierbei wurde lediglich die Steifig-
keitsinderung nach einem Temperatur-Sweep bis 80°C erfasst. Zum
Vergleich wurde das gleiche Messprogramm auch am Polypropylen der
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Probenkonfiguration PP-S-B durchgefiihrt, was zu einer Speichermo-
duldnderung von —18,5% fiihrte. In Abbildung 3.28 sind die Verlaufe
der Speichermodulédnderung tiber den Probenorientierungswinkel fiir
die drei Faserkonzentrationen PPGF10, PPGF20 und PPGF30 dargestellt.
Das linke Diagramm zeigt die Anderungen im Einlegebereich. Hierbei
ist zu sehen, dass die Anderungen der Steifigkeit mit abnehmendem
Faservolumenanteil zunehmen. Im FliefSbereich ist zudem zu sehen,
dass der Steifigkeitsabfall bei kleineren Probenorientierungswinkeln
aufgrund der ausgeprigten Anisotropie deutlich geringer ist.

0 Einlegebereich 0 FlieRbereich
-2 -2
-4 -4
— 6 — -6
§ 8 O / § 8
i 10 ¢ Eﬂkm —o— PPGF10
< 2] P Ay, O— S~ —o— PPGF20
14 [ D e \‘.\\ e— PPGF30
-16 16 \ — PP
-18 -18
-20 -20
45o 90 0 4g 90
o[°] o[°]

Abbildung 3.28: Verldufe der Speichermoduldnderungen nach Abkiihlung von 80°C {iber
den Probenorientierungswinkel ¢ fiir den jeweiligen Einlegebereich (links) und FliefSbe-
reich (rechts)

3.3.3 Temperaturabhingiges Schidigungsverhalten

Bei der Identifikation der Steifigkeitsdegradation durch Schadigung
wird die Anderung der Steifigkeit bezogen auf einen Referenzzustand
ausgewertet. Hierbei kann die Steifigkeit auf unterschiedliche Weisen be-
stimmt werden: durch die Auswertung der Sekantensteifigkeit bei einer
Wiederbelastung mit konstanter Dehnrate oder durch eine dynamische
Messung. Da die Spannungsidnderung infolge einer Dehnungséande-
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3.3 Viskoelastische Charakterisierung von LFT

rung bei viskoelastischen Materialien auch von der vorhergehenden
Belastungsgeschichte abhidngt, muss die durch die Belastungsgeschich-
te induzierte Steifigkeitsinderung von der durch Schadigungseffekte
induzierten Steifigkeitsdegradation separiert werden. Um die reine
Steifigkeitsdanderung durch Schddigungsphdnomene im dynamischen
Kontext zu bestimmen, wurde ein spezieller DMA-Messablauf entwi-
ckelt. Zundchst wurde die Steifigkeit in Form des Speichermoduls bei
einem Belastungsniveau gemessen, bei dem keine Schadigungseffekte
zu erwarten sind (09 = 2 MPa und Ao = 1,5 MPa). Um sicherzustellen,
dass die Steifigkeit einen stationdren Wert angenommen hat, bei dem
die Einfliisse der Belastungsvorgeschichte abgeklungen sind, wird die
dynamische Messung iiber eine Zeit von 45 Minuten bei einer Belas-
tungsfrequenz von 10 Hz durchgefiihrt. Diese Phase wird im Folgen-
den als Stabilisierungsphase bezeichnet. Vor der Schidigungsinitiie-
rung wurde die Frequenzabhingigkeit tiber einen Frequenz-Sweep
bei gleichbleibender Belastung von 0,5 Hz bis 50 Hz bestimmt. Nach
dieser Phase wird die Probe in einem monotonen Zugversuch bei einer
quasistatischen Dehnrate von 107%1/s (angelehnt an die DIN 527-1
(Deutsches Institut fiir Normung, 2012)) auf ein sequenziell gesteigertes
Spannungsniveau belastet und sofort wieder entlastet. Danach wird
die dynamische Messung iiber 45 Minuten in der Stabilisierungsphase
erneut durchgefiihrt mit einer anschliefenden Messung des frequenzab-
hédngigen Speichermoduls und Dampfungsfaktors. Der Messablauf ist
in Abbildung 3.29 grafisch dargestellt.

Stabilisierung Charakterisierung Schadigungsinizierung
1. Time-Sweep 2. Frequenz-Sweep 3. Zugversuch
DMA-Messung DMA-Messung
Grundspannung= 2 MPa Grundspannung= 2 MPa Quasistatische Belastung
Amplitude=1,5 MPa Amplitude=1,5 MPa Konstante Dehnrate= 1074 1/s
Frequenz= 10 Hz Frequenzbereich= 0,5-50 Hz Spannungsziel= (2,5 MPa)* n
( Zeit= 2500 sec )

Abbildung 3.29: Priifablauf der Schadigungsuntersuchung im viskoelastischen Kontext
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3 Experimentelle Charakterisierung von PP und LFT

Um die anisotrope Schadigungsinitiierung und -entwicklung zu unter-
suchen, wurden Proben in vier Orientierungen relativ zur Hauptflief3-
richtung nach dem Schnittplan in Abbildung 3.18 verwendet. Alle vier
Richtungen wurden bei vier Temperaturen (20°C, 40°C, 60°C und 80°C)
untersucht. Bevor auf die Ergebnisse der Verbundproben eingegangen
wird, werden die Ergebnisse an der Referenzmessung am unverstarkten
PP bei Raumtemperatur diskutiert. In der Stabilisierungsphase ist an der
PP-Probe zu erkennen, dass mit zunehmendem Niveau der Vorbelastung
die Zeit zum Erreichen einer zeitlich konstanten Steifigkeit (Abbildung
3.30) und Dampfung (Abbildung 3.31) zunimmt. Lediglich nach der
letzten Belastungsstufe von 20 MPa ist eine deutliche Steifigkeitsdegra-
dation von 3 % zu erkennen. Bei der PP-Probe ist zu erkennen, dass
die Steifigkeit direkt nach der Entlastung selbst bei kleineren Belas-
tungsniveaus wesentlich geringer ausfillt. An den zeitlichen Verldufen
der statischen Probendehnung wéhrend der Stabilisierungsphasen ist
zu erkennen, dass die durch die quasistatische Belastung induzierten
Dehnungen mit zunehmendem Belastungsniveau iiber eine lingere Zeit
zuriick kriechen (siehe Abbildung 3.32). Des Weiteren ist zu erkennen,
dass sich zunehmend irreversible plastische Anteile aufbauen. Analog
werden beispielhaft die Ergebnisse der LFT-Probe mit einer Orientierung
von 90° zur Hauptflieffirichtung bei 20°C dargestellt. In Abbildung
3.33 ist an den Verldufen des Speichermoduls tiber der Zeit nach den
jeweiligen Belastungsstufen zu erkennen, dass nach der Schadigungsini-
tiierungsphase trotz konstanter Belastungsbedingungen ein instabiler
Zustand vorliegt, der eine geringere Steifigkeit aufweist. Uber die Zeit
stabilisiert sich die Steifigkeit wieder auf einem hoheren Niveau. Dabei
nimmt mit zunehmender Belastungsspannung die fiir die Stabilisierung
der Steifigkeit notwendige Zeit zu. Im Vergleich zum unverstéarkten
Polypropylen ist zu erkennen, dass die Steifigkeit bei geringeren Belas-
tungen nicht auf das Ausgangsniveau zuriickgeht. Dies zeigt deutlich,
dass bei einer direkten Wiederbelastung zu hohe Schadigungsfaktoren
identifiziert werden.
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Abbildung 3.30: Zeitliche Verldufe des Speichermoduls einer PP-Probe bei 20°C nach

sequenzieller Laststeigerung
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Abbildung 3.31: Zeitliche Verldufe des Dampfungsfaktors einer PP-Probe bei 20°C nach

sequenzieller Laststeigerung
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Abbildung 3.32: Zeitliche Verldufe der statischen Dehnung an einer PP-Probe bei
20°C nach sequenzieller Laststeigerung

3100
— 25MPa
3000 —— 50MPa
g { { { { = 7,5MPa
2900 +— T % % % e 10,0 MPa
g 2200 12,5 MPa
" / — —— 150MPa
2700 / 17,5 MPa
/ — | 20,0 MPa
2600 22,5 MPa
—— 25,0 MPa

2500
0 500 1000 1500 2000 2500 27,5 MPa

t[s]

Abbildung 3.33: Zeitliche Verldufe des Speichermoduls einer R90-Probe bei 20°C nach
sequenzieller Laststeigerung
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Abbildung 3.34: Zeitliche Verldufe des Dampfungsfaktors einer R90-Probe bei 20°C nach
sequenzieller Laststeigerung

Die wahre Steifigkeitsdegradation durch Schiadigungseffekte ist wesent-
lich geringer. So wiirde sich beispielweise bei Heranziehen der Stei-
figkeitsmessung direkt nach der Schidigungsinitiierung mit 27,5 MPa
eine Steifigkeitsdegradation von 17% ergeben. Die tatsdchliche Steifig-
keitsdegradation nach einer Wartezeit von 45 Minuten liegt lediglich
bei 10,3%. Damit wiirde der Einfluss der Steifigkeitsdegradation durch
Schadigungseffekte um 65% tiberschitzt. Analog ist auch in Abbildung
3.34 zu sehen, dass durch die Schadigungsinitiierung die Dampfung
deutlich zunimmt und sich ebenfalls mit der Zeit auf einem geringeren
Niveau stabilisiert. Wiirde die Steifigkeitsanderung durch das Auswer-
ten des Sekantenmoduls bei einer Wiederbelastung ausgewertet werden,
ware ebenfalls zu erwarten, dass deutliche Unterschiede auftreten. Bei
einer quasi-statischen Wiederbelastung wiirde das in Abbildung 3.35
dargestellte Phanomen zu tragen kommen. Hierbei ist zu erkennen, dass
wihrend der Stabilisierungsphase die statische Probendehnung bei der
konstant gehaltenen statischen Grundspannung nach jeder Schadigungs-

89
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initiierung wieder abnimmt. Diese Effekte wurden in Fritsch et al. (2009)
bereits beobachtet. Somit liegt bei konstanter Spannung eine negative
Dehnrate vor. Dagegen wiirde sich bei festgehaltener Dehnung eine
Spannung aufbauen, was mit einer Spannungsrate verbunden wiére.
Wiirde in diesem instabilen Zustand die Probe mit einer konstanten
positiven Dehnrate wiederbelastet werden, so wiirde sich die gemessene
Spannungsrate aus einer Superposition von zwei Spannungsraten erge-
ben. Die Spannungsrate aus dem instabilen Zustand erhoht damit die
Spannungsrate, die sich im stabilen Zustand ergeben wiirde. Dieses Pha-
nomen fiihrt dazu, dass bei der Auswertung des Sekantenmoduls eine
hohere Steifigkeit gemessen wird. Bei einer dynamischen Messung mit
einer Belastungsfrequenz von 10 Hz ist die Belastungsgeschwindigkeit
um ca. drei Grofienordnungen hoher als wihrend der quasistatischen
Zugversuche. Dadurch spielt der Einfluss der aus der Belastungsvor-
geschichte resultierenden Spannungsraten eine untergeordnete Rolle.
Dies zeigt, dass nur durch dynamische Messungen eine Separation der
wirkenden Effekte realisiert werden kann. Bei quasistatischen Wieder-
belastungsversuchen ist nach einer Schadigungsinitiierung weder die
Steifigkeit noch die Messgrofie (Probendehnung bzw. Spannung) in
einem stabilen Zustand. Es ist zu beachten, dass auch bei der dyna-
mischen Schadigungsidentifikation fiir eine Belastungsgeschichte der
Schadigungsfaktor von den zugrunde gelegten Versuchsparametern
wahrend der Steifigkeitsmessung abhédngt. Als wesentlichste Faktoren
seien die Belastungsfrequenz, die Temperatur und die Belastungsgrund-
spannung genannt. Im Folgenden liegt der Fokus auf dem Einfluss der
Belastungsfrequenz. In Abbildung 3.36 ist der Vergleich des nach den
jeweiligen Stabilisierungsphasen aufgenommenen frequenzabhéngigen
Speichermoduls zu sehen. Hierbei ist ebenfalls zu erkennen, dass die
frequenzabhangige Steifigkeit nach jedem weiteren Schadigungsiniti-
ierungsschritt weiter abnimmt. Im stabilisierten Zustand ist bei den
gewdhlten Belastungsparametern und bei konstant gehaltener Tempera-
tur somit der Speichermodul E’(f, 0,,4,) von der Belastungsfrequenz f
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und der maximalen aufgebrachten Schiadigungsinitiierungsspannung
Omaz abhdngig. Ein Schdadigungsfaktor D(f, 0,,4,) wird im Folgenden
wie folgt rechnerisch aus den experimentellen Daten bestimmt

E,(f, Omax = UO) - E/(f, Umam)'

D(f, (Tma:c) = E/(f o _ UO)

(3.1)

Unter Verwendung von Gleichung (3.1) ergibt sich der in Abbildung 3.37
dargestellte Verlauf des frequenzabhiangigen Schadigungsparameters.
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Abbildung 3.35: Zeitliche Verldufe der statischen Dehnung an einer R90-Probe bei
20°C nach sequenzieller Laststeigerung

Hierbei ist zu erkennen, dass bei kleineren Frequenzen die gemessene
Schéddigung hoher ausfillt als bei hohen Frequenzen. Diese Frequenzab-
hangigkeit des Schadigungsfaktors ldsst sich wie folgt erkldren. Die Stei-
figkeit der Polymermatrix nimmt mit zunehmender Belastungsfrequenz
zu. Da die Steifigkeit der Glasfasern in einem sehr geringen MafSe von
der Belastungsfrequenz abhdngig ist, wird somit der Phasenkontrast
zwischen Matrix und Fasersteifigkeit mit zunehmenden Belastungs-
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frequenzen geringer. Schadigungseffekte wie Faserdelamination und

Faserbruch fithren dazu, dass weniger Spannungen von den Fasern und
mehr von der Matrix getragen werden. Es kann geschlussfolgert werden,
dass sich diese mikromechanischen Schadigungsphdnomene bei einer
niedrigeren Matrixsteifigkeit, d.h. bei niedrigeren Belastungsfrequenzen,
starker auf die Gesamtsteifigkeit auswirken als im Falle einer hoheren
Matrixsteifigkeit bei hohen Belastungsfrequenzen. In Abbildung 3.38 ist
zu sehen, dass die frequenzabhéngige Dampfung nach jeder weiteren
Schadigungsinitiierung zunimmt. Dies kann zum einen damit erklart
werden, dass die Polymermatrix stdrker belastet wird, die an sich eine
hohere Dampfung aufweist. Zum anderen wurden durch die Schadi-
gungsinitiierung Risse und Grenzflichendelaminationen ins Material
eingebracht, die wiederum Grenzflichenreibungen mit sich bringen
konnen. Um die Entwicklung der Schadigungsparameter D(f, opaz)
fiir vier Richtungen und vier Temperaturen vergleichen zu koénnen,
wurden aus den Verldufen des Schiadigungsparameters fiir alle Proben
und Temperaturen fiir jede Laststufe der mittlere Schadigungsparameter
D und die Steigung der Regressionsgeraden (dD/dlog(f)) ausgewertet.
In Abbildung 3.39 links ist zu sehen, dass in dem untersuchen Lastbe-
reich lediglich die Probenorientierungen R90 und die R60 deutliche
Schadigungsentwicklungen aufweisen. In Abbildung 3.39 rechts ist
erkennbar, dass ebenfalls bei den Steigungen der Schadigung tiber der
Frequenz deutliche Entwicklungen nur bei den Probenorientierungen
R90 und R60 zu sehen sind. In Abbildung 3.40 werden die Verldufe
fiir den Schadigungsparameter (links) und die Schadigungssteigung
(rechts) fiir die Probenorientierung R90 bei unterschiedlichen Tempe-
raturen gegeniibergestellt. Hierbei ist zu sehen, dass mit zunehmender
Temperatur sowohl die Entwicklung der mittleren Schadigung als auch
der Schadigungssteigung frither einsetzt. Die maximal erreichbaren
Schadigungsparameter und Schddigungssteigungen vor dem Einsetzen
des Materialversagens werden allerdings bei niedrigeren Temperaturen
erreicht.
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Abbildung 3.36: Verldufe der frequenzabhingigen Speichermoduli nach jeweiligen
Schadigungsinitiierungen an einer R90-Probe bei 20°C
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Abbildung 3.37: Verlaufe der frequenzabhéngigen Schadigungsfaktoren nach jeweiligen
Schddigungsinitiierungen an einer R90-Probe bei 20°C
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Abbildung 3.38: Verldufe der frequenzabhangigen Dampfungsfaktoren nach jeweiligen
Schiadigungsinitiierungen an einer R90-Probe bei 20°C
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(rechts) tiber der maximalen Spannung bei 20°C
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Abbildung 3.40: Verlaufe der Schadigungsparameter (links) und der Schadigungssteigung
(rechts) tiber der maximalen Spannung bei der Probenorientierung R90

3.3.4 Nichtlinear viskoelastisches Verhalten

Aus den Untersuchungen zum Schéadigungsverhalten von LFT (PPGF30)
ging hervor, dass ab einer Belastungsspannung von 12,5 MPa die ersten
deutlichen Steifigkeitsdegradationen zu erkennen sind. Darum wurde
die Untersuchung des nichtlinear viskoelastischen Materialverhaltens
von LFT lediglich bis zu einer Grundspannung von ¢y = 10 MPa durch-
gefiihrt. Um den Einfluss der Grundspannung auf den Speichermodul
herauszuarbeiten, wurde die Grundspannung o, von 2 MPa in Schritten
von jeweils 2 MPa auf 10 MPa erhoht. Bei jedem Wert der Grundspan-
nung wurde mit einer konstanten Belastungsfrequenz von f =5 Hz
und einer Belastungsamplitude von Aoy = 1,5 MPa eine dynamische
Messung durchgefiihrt. Die prozentuale Anderung des Speichermoduls
AE', bezogen auf den Speichermodul bei oy = 2 MPa, ist im Folgenden
tber der Grundspannung dargestellt (siehe Abbildung 3.41).
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Abbildung 3.41: Verldufe der Anderungen des Speichermoduls iiber der Grundspannung
ftir PPGF30 im Einlegebereich (links) und im FlieSbereich (rechts) sowie Polypropylen

Hierbei ist erkennbar, dass die Abhangigkeit des Speichermoduls von
der Grundspannung mit zunehmender Probenorientierung in die Fliefs-
richtung abnimmt. Aufgrund der schwicher ausgepragten Anisotropie
im Einlegebereich liegen die Verldufe fiir alle drei Richtungen niher

Zusammen.
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Kapitel 4

Anwendungen

Im folgenden Kapitel werden aus der Computertomographie gewonne-
nen Orientierungsinformationen der Fasern und die darauf basierende
semianalytische Steifigkeitsapproximation dargestellt. Hierbei werden
die tiber die Dicke inhomogenen Steifigkeiten analysiert und die ef-
fektiven Steifigkeiten tiber die gesamte Dicke mit den experimentell
ermittelten Steifigkeiten gegentibergestellt. Um die Einfliisse der Mi-
krostrukturparameter auf die effektive Steifigkeit besser interpretieren
zu konnen, werden im ersten Unterkapitel die wesentlichen Mikrostruk-
turparameter an kiinstlich generierten Datensédtzen separat variiert und
deren Einfluss auf die Steifigkeit wird diskutiert.

4.1 Linear elastische Homogenisierung an
kiinstlich generierten Datensitzen

In diesem Unterkapitel wird der in Kapitel 2 dargestellte linear elastische
Homogenisierungsansatz nach Mori-Tanaka an kiinstlich generierten Mi-
krostrukturen angewendet, um den Einfluss der Mikrostruktur auf die
anisotrope Steifigkeit zu bestimmen. Da im Folgenden davon ausgegan-
gen wird, dass die jeweiligen Mikrostrukturen aus zylindrischen Fasern
der gleichen Faserlidnge bestehen, reduziert sich die Mikrostrukturbe-
schreibung laut den Gleichungen (2.74) bis (2.80) und laut Gleichung
(2.92) auf den Faservolumengehalt c¢, das Aspektverhiltnis ¢ und die
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4 Anwendungen

Orientierungsbeschreibung durch den Orientierungstensor 4.Stufe N.
Als isotrope elastische Konstanten werden fiir die Matrix der E-Modul
und die Querkontraktionszahl von Polypropylen bei Raumtemperatur
mit E,, = 1750 MPa und v,,, = 0,41 sowie fiir die Fasern der Literatur-
wert (Sathishkumar et al., 2014; Schmidt, 1972; Ehrenstein, 2006) von
E; = 73000 MPa und vy = 0,2 bei einem typischen Faservolumengehalt
fiir PPGF30 von ¢y = 13%, sowie einem Aspektverhiltnis von a = 1000
angenommen. Wie noch in den folgenden Abschnitten erldutert wird,
weist die Faserorientierungsverteilung in gepressten LFT-Platten einen
planaren Orientierungscharakter auf. Aus diesem Grund werden im
Folgenden kiinstlich generierte, planare Faserorientierungsverteilungen
betrachtet, wobei fiir jede Faserorientierung n; gilt n; - e3 = 0. Wie
in Abbildung 4.1 zu sehen ist, wird im Folgenden der anisotrope E-
Modulkorper nach Gleichung (2.20) und die Intensitdt der Orientie-
rungstensoren nach Gleichung (2.86) als Projektion in der e;-e2-Ebene
tiber den Winkel ¢ dargestellt. In Abbildung 4.1 links ist das globale
Koordinatensystem bezogen auf die betrachtete planare Geometrie dar-
gestellt. Rechts ist am Beispiel eines Schnitts durch einen sphérischen
Plot eines transversalisotropen E-Modulkorpers der Projektionspfad
der Steifigkeit in die Zugrichtung d(y) mit d - e3 = 0 dargestellt. In den
ersten beiden Beispielen wird der Einfluss des Aspektverhiltnisses a
und der Faservolumenfraktion c¢; auf den Steifigkeitsverlauf nach der

€3

SN

Abbildung 4.1: Globales Plattenkoordinatensystem (links) und Veranschaulichung der
E-Modulprojektion (rechts)
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4.1 Linear elastische Homogenisierung an kiinstlich generierten Datensétzen

Mori-Tanaka-Approximation fiir die zwei Orientierungszustdnde unidi-
rektional und planar-isotrop mit den dazugehérigen Voigt- und Reuss-
Schranken dargestellt. Im unidirektionalen Fall sind alle Fasern in die
e;-Richtung orientiert und im planar-isotropen Fall ist die Orientierungs-
wahrscheinlichkeit in der e;-ez-Ebene gleich verteilt. In Abbildung 4.2
(rechts) ist zu erkennen, dass fiir beide Orientierungszustidnde die Stei-
figkeit bis zu einem Aspektverhiltnis von ca. a = 100 deutlich zunimmt.
Zwischen a = 100 und a = 1000 nimmt die Steifigkeit nur noch gering-
fiigig zu. An der Entwicklung des unidirektionalen Steifigkeitsverlaufes
ist zu erkennen, dass sich die Steifigkeit in Faserrichtung (¢ = 0°) gegen
die Voigt-Schranke und senkrecht zur Faserrichtung (¢ = 90°) gegen die
Reuss-Schranke entwickelt.

Mori-Tanaka
unidirektional

Voigt

Mori-Tanaka %
. Reuss
planar-isotrop

Abbildung 4.2: Darstellung der E-Modulprojektion tiber den Projektionswinkel ¢ und
dem Faservolumengehalt (links) bzw. dem Aspektverhiltnis (rechts)

Da das Aspektverhiltnis nicht in die Schrankenapproximationen eingeht,
bleiben diese {iber das Aspektverhiltnis konstant. Bei einem konstanten
Aspektverhiltnis von a = 1000 wurde in Abbildung 4.2 (links) der Faser-
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4 Anwendungen

volumengehalt c; variiert. Hierbei ist zu erkennen, dass die Steifigkeit
der unidirektionalen Steifigkeit zunehmend anisotroper wird und in
Faserrichtung (¢ = 0°) deutlich tiber der planar-isotropen Steifigkeit
und senkrecht zur Faserrichtung (¢ = 90°) deutlich unter der planar-
isotropen Steifigkeit liegt.

Im néchsten Beispiel wird der Einfluss der Beschreibung der Faserorien-
tierungsverteilung durch Orientierungstensoren 2. und 4.Stufe auf die ef-
fektive Steifigkeit an einer planaren, bimodalen Orientierungsverteilung
naher betrachtet. Hierzu wird angenommen, dass in den kiinstlichen Mi-
krostrukturen nur zwei Faserorientierungen mit den Richtungsvektoren
ny = e; und ny = Q(J)n, vorliegen. Wie in Abbildung 4.3 dargestellt,
wird der zwischen den Orientierungen eingeschlossene Winkel 3 in-
krementell von 0° bis 90° variiert und zu jeder Winkelstufe jeweils ein
Orientierungstensor 4.Stufe N(3) und 2.Stufe N (3) berechnet.

90—‘

€2 —
 m— |
€1 0°

Abbildung 4.3: Schematische Darstellung der kiinstlich generierten bimodalen Faserori-
entierungsverteilung

In Abbildung 4.4 ist zu jeder Winkelstufe /3, analog zu Veranschau-
lichung in Abbildung 4.1, der planare Schnitt durch die sphéarischen
Projektionen (‘% (rechts) und ¢(?(links) von N(8) und N (3) mit dem
Projektionsvektor d(y)=(cos ¢, sin ¢, 0) tiber den Projektionswinkel ¢
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4.1 Linear elastische Homogenisierung an kiinstlich generierten Datensitzen

dargestellt. Wie erwartet, zeigt sich ein sehr dhnlicher Verlauf bei ei-
ner unidirektionalen Orientierung fiir § = 0° und ein deutlich unter-
schiedlicher Charakter bei einem orthogonalen Orientierungszustand
bei 3 = 90°.

00 01 02 03 '0,4 05 06 07 08 09 10

Abbildung 4.4: Verlauf der Intensitét ¢ (2) (links) und ¢4 (rechts) der Orientierungstenso-
ren IN und N tiber dem eingeschlossenen Winkel 5 und dem Projektionswinkel ¢

An dieser Stelle wird darauf hingewiesen, dass die jeweiligen Betrédge
der Projektionen ¢4 und (‘% lediglich fiir 0 und 1 gleich sind. In allen
anderen Fillen unterscheiden sich die Betrége, da die Intensitat ¢4 ()
dem gewichteten Mittelwert von (n; - d(y))* und die Intensitat ¢‘ ()
dem gewichteten Mittelwert von (n; - d())? entspricht. Das Augenmerk
liegt hierbei nur auf dem Verlauf der Kurven und nicht auf dem lokalen
Betrag. Aus den Orientierungstensoren 4.Stufe konnen direkt Steifig-
keitstensoren nach den Gleichungen (2.74) und (2.92) berechnet werden,
wohingegen bei der Beschreibung durch den Orientierungstensor 2.Stufe
durch eine Approximation (Schliefungsansatz) ein Orientierungstensor
4 .Stufe bestimmt werden muss. Hierzu wird im Folgenden der weit
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4 Anwendungen

verbreitete ,, invariant based orthotropic fitted” Ansatz (IBOF) verwendet
(Chung und Kwon, 2002). Analog zu Abbildung 4.4 sind in Abbil-
dung 4.5 die E-Modulprojektionen fiir die einzelnen Winkelstufen /3
aufbauend auf den direkt berechneten Orientierungstensoren 4.Stufe
E (rechts) und den auf den Orientierungstensoren 2.Stufe basierenden
Approximationen E? (links) dargestellt.
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Abbildung 4.5: Verlauf des E-Moduls E{2) (links) und E{4 (rechts) basierend auf N und
N tiber dem eingeschlossenen Winkel 8 und dem Projektionswinkel ¢

Hierbei wird deutlich, dass auch bei den approximierten Steifigkeiten
mit zunehmenden Einschlusswinkeln 5 immer deutlichere Unterschiede
auftreten. In Abbildung 4.6 ist der prozentuale Unterschied zwischen
den beiden E-Modulflichen in Abbildung 4.5 bezogen auf E(* darge-
stellt. Der Fehler der Approximation basierend auf den Orientierungs-
tensoren 2.Stufe liegt bei den gewéhlten Materialparametern und der
Faservolumenfraktion zwischen —24% und 103%. An diesen Beispielen
wird deutlich, dass speziell bei scharfen Texturen, wie es bei 5 = 90°
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4.2 CT-Daten basierte Mikrostrukturbeschreibung

der Fall ist, der Orientierungstensor 2.Stufe fiir die Approximation der
effektiven Steifigkeit unzureichend ist. Derartige Orientierungsvertei-
lungen liegen zum Beispiel in laminierten Faserverbundwerkstoffen
vor. Im Bereich der diskontinuierlich verstarkten Polymere konnen auch
Fasercluster wie z. B. Faserbiindel zu einer schéarferen Textur fithren.

E2 _ g
E@
[%]
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Abbildung 4.6: Verlauf der prozentualen E-Modulabweichung von E¢2 bezogen auf E(*)
iiber dem eingeschlossenen Winkel 3 und dem Projektionswinkel ¢

4.2 CT-Daten basierte
Mikrostrukturbeschreibung

Zur Bestimmung der lokalen Faserorientierungsverteilung wurden aus
den drei Priifplatten PPGF10, PPGF20 und PPGF30 jeweils zwei Proben
fur die computertomographische Analyse entnommen. Um aus dem
Einlegebereich und dem Fiefibereich jeweils eine reprédsentative Probe
auswéhlen zu konnen, wurden an allen Proben aus dem Schnittplan
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4 Anwendungen

in Abbildung 4.7 die dynamischen Steifigkeiten gemessen. Von den
senkrecht zur Fliefirichtung orientierten Proben wurde jeweils eine Probe
ausgewdhlt, bei der die gemessene Steifigkeit am ndchsten am Mittelwert
aus dem jeweiligen Bereich lag. Aus den Probekorpern wurde ein Bereich
von 10 mm Lédnge mit einem Mikro-Computertomographen am Institut
ftir angewandte Materialien - Werkstoffkunde (IAM-WK) untersucht.

€3
e
- o)
o] wf‘
10 mm 2
83 mm ' K
CT-Scanbereich

Abbildung 4.7: Darstellung der Probenpositionen fiir 4 CT-Untersuchungen

Ausgehend von den aufgenommenen 3D-Grauwertdaten wurden am
TAM-WK mittels eines hauseigenen Programms die lokalen Orientie-
rungen fiir jedes einzelne Voxel berechnet. Beziiglich des Auswertever-
fahrens zur Bestimmung der Voxelorientierung wird auf Pinter et al.
(2015) verwiesen. Der Datensatz wurde anschliefSend tiber die Hohe
in Schichten von 5 Voxeln eingeteilt. Schichtweise tiber die gesamte
Breite und Linge des Datensatzes wurden unter Verwendung eines
Grauwertschwellwertes die Orientierungstensoren 4.Stufe aus den Voxel-
orientierungen des Faservolumens berechnet. Fiir jede Schicht wurde
auch die Faservolumenfraktion berechnet.

Aus den 572 Schichten tiber die Dicke wurden aus den Orientierungs-
tensoren 4.Stufe die Orientierungstensoren 2.Stufe nach Gleichung (2.83)
bestimmt. Die verbreitete Darstellungsform (beispielweise in Ortman
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4.2 CT-Daten basierte Mikrostrukturbeschreibung

et al. (2012),Mlekusch (1999a),Miiller et al. (2016)) der Komponenten des
Orientierungstensors 2.Stufe bezogen auf das globale Probensystem e;
iiber die Probendicke ist in Abbildung 4.8 dargestellt.
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Abbildung 4.8: Komponenten des Orientierungstensors 2.Stufe tiber die Dicke fiir eine
uCT-Probe von PPGF30 im FlieSbereich

Uber die gesamte Probendicke ist die Komponente in die FlieBrichtung
N;; dominant, gefolgt von der Komponente senkrecht zur Fliesrich-
tung Nos. Die Komponente in die Dickenrichtung der Platte Nss ist
hingegen tiber die gesamte Plattendicke sehr gering ausgepréagt. An den
Ausschligen der nebendiagonalen Komponenten N;, und teilweise im
Kernbereich auch N3 ist erkennbar, dass das globale Koordinatensystem
nicht dem lokalen Eigenorientierungssystem entspricht. Die Darstellung
der Eigenwerte der Orientierungstensoren in Abbildung 4.9 zeigt, dass
es sich tiber die gesamte Dicke um eine anndhernd planare Orientie-
rungsverteilung mit sehr kleinen A3-Werten handelt. An der Oberseite
und Unterseite ist zu erkennen, dass ca. 0,4 mm vom Rand die ersten
beiden Eigenwerte etwas niher beieinanderliegen, was auf eine etwas
geringere Anisotropie hinweist. Um die Orientierung des Eigensystems
zu verdeutlichen, sind in Abbildung 4.10 die Komponenten des ersten Ei-
genvektors dargestellt. Hierbei ist zu erkennen, dass die 2-Komponente
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4 Anwendungen

ebenfalls knapp vor dem Probenrand und vor allem im Bereich von
0,6 mm bis 1,2 mm von 0 abweicht, was auf eine Drehung der Haupt-
orientierungsrichtung innerhalb der Plattenebene hinweist. Eine sehr
geringfiigige Drehung aus der Plattenebene heraus ist lediglich im
Kernbereich an einem sehr geringen Anteil in der Komponente des
ersten Eigenvektors in die Dickenrichtung p} zu erkennen. Ein ganz
anderer Aufbau der Faserstruktur wird dagegen im Einlegebereich von
PPGF30 erkennbar.
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Abbildung 4.9: Eigenwerte des Orientierungstensors 2.Stufe {iber die Dicke fiir eine CT-
Probe von PPGF30 im Fliefibereich
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Abbildung 4.10: Erster Eigenvektor des Orientierungstensors 2.Stufe tiber die Dicke fiir
eine pCT-Probe von PPGF30 im FlieSbereich
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4.2 CT-Daten basierte Mikrostrukturbeschreibung

An den Verldufen der Komponenten des Orientierungstensors 2.Stufe
tiber der Probendicke in Abbildung 4.11 ist zu sehen, dass ein deut-
lich ausgepragter Rand- und Kernbereich vorliegt. Im Randbereich
ist die ]\_/'QQ-Komponente dominant, was auf einen hohen Anteil der
Orientierung senkrecht zur Fliefrichtung hinweist. Dagegen sind im
Kernbereich die Orientierungen deutlich in FlieSrichtung ausgeprégt.
An den Verldufen der Eigenwerte in Abbildung 4.12 wird erkennbar,
dass bei z = 0,35 mm ein planar-isotroper Zustand mit zwei gleichen
Eigenwerten vorliegt. Am gegentiberliegenden Rand sind ebenfalls bei
einem Randabstand von etwa 0,3 mm zwei Eigenwerte sehr dhnlich.
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Abbildung 4.11: Komponenten des Orientierungstensors 2.Stufe tiber die Dicke fiir eine
uCT-Probe von PPGF30 im Einlegebereich

In Abbildung 4.13 ist die Drehung der Vorzugsrichtung vom Rand-
bereich in den Kernbereich und wieder zurtick in den Randbereich
deutlich zu sehen. Beztiglich der Darstellungen der Orientierungstensor-
komponenten, der Eigenwerte und der Vorzugsrichtung bei den jeweils
zwei Proben von PPGF20 und PPGF30 wird auf den Anhang B verwie-
sen. Neben der Orientierungsstatistik wurden unter Verwendung eines
Schwellwertes die Faservolumenfraktionen bestimmt. In Abbildung 4.14
sind fiir die Verldufe der Faservolumenfraktion tiber der Probendicke
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4 Anwendungen

fur die Probe im Einlegebereich und im FlieSbereich von PPGF30 (oben),
PPGF20 (Mitte) und PPGF10 (unten) dargestellt.
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Abbildung 4.12: Eigenwerte des Orientierungstensors 2.Stufe iiber die Dicke fiir eine
nCT-Probe von PPGF30 im Einlegebereich
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Abbildung 4.13: Komponenten des ersten Eigenvektors des Orientierungstensors 2.Stufe
tiber die Dicke fiir eine ;/CT-Probe von PPGF30 im Einlegebereich

Abgesehen von lokalen Schwankungen, die durch Faserbiindel verur-
sacht werden konnten, sind auch grofiere Bereiche mit einer deutlich
hoheren und niedrigeren Faservolumenfraktion, wie z.B. fiir den Einle-
gebereich von PPGF30 in Abbildung 4.14 oben, zu erkennen.
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Abbildung 4.14: Mittels CT bestimmte Faservolumenfraktion tiber die Dicke in PPGF30
(oben), PPGF20 (Mitte) und PPGF10 (unten)

In Abbildung 4.15 ist zu sehen, dass die angestrebten Faservolumenge-
halte speziell bei PPGF30 gut erreicht wurden.
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Abbildung 4.15: Vergleich der mittleren Faservolumengehalte und deren Standardabwei-
chung mit den angestrebten Faservolumengehalten
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Die Standardabweichungen tiber die Probendicke sind bei der Probe
PPGF30 im Einlegebereich am hochsten (siehe Abbildung 4.14). Bei den
geringeren Faservolumenfraktionen treten immer héhere Abweichun-
gen zum Sollwert auf, weswegen im Folgenden fiir die Steifigkeitsap-
proximation der jeweilige Faservolumengehalt aus der CT-Messung
verwendet wird.

4.3 Linear elastische Homogenisierung

Im Folgenden werden die schichtweise vorliegenden Orientierungsten-
soren 4.Stufe und Faservolumenanteile dazu verwendet, um die effektive
Steifigkeit fiir jede einzelne Schicht iiber die Dicke unter Verwendung
des Mori-Tanaka-Ansatzes zu approximieren. In Anlehnung an die
Beispiele mit kiinstlich generierten Datensétzen in Kapitel 6.1 werden
aus den Orientierungs- bzw. Steifigkeitstensoren jeder Schicht lediglich
eine planare Projektion in der Plattenebene tiber den Projektionswinkel
 sowie die Plattennormalenkoordinate = dargestellt (siehe Abbildung
4.1). Da die Darstellungen der Orientierungstensorkomponenten 2.Stufe
in den Abbildungen 4.11 und 4.8 gezeigt haben, dass die Orientie-
rungsanteile in Plattennormalenrichtung (N3, Naz, N33) sehr gering
sind und die Orientierungsverteilungen damit den Charakter einer
planaren Orientierungsverteilung aufweisen, enthélt diese Projektion in
der Plattenebene die wichtigsten Orientierungsinformationen. Da des
Weiteren das Beispiel in Kapitel 6.1 (siehe Abbildung 4.6) gezeigt hat,
dass die Orientierungstensoren 2.Stufe je nach der vorliegenden Orien-
tierungsverteilung ungeeignet sein konnen, um die effektive Steifigkeit
zu approximieren, werden im Folgenden nur noch die Orientierungsten-
soren 4.Stufe dargestellt.

In den planaren Projektionen ¢ der Orientierungstensoren 4.Stufe N(z)
tiber der Plattendicke in Abbildung 4.16 ist analog zu den Abbildun-
gen 4.10 und 4.9 erkennbar, dass bei der PPGF30-Probe im Fliefsbereich
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4.3 Linear elastische Homogenisierung

vor allem im Dickenbereich von z = 0,8 mm die Vorzugsrichtung von
der HauptflieSrichtung (¢ = 0°) abweicht. Die geringeren Unterschie-
de in den ersten beiden Eigenwerten in Abbildung 4.10 bei einem
Randabstand von 0,3 mm dufSern sich hierbei durch einen geringeren
Unterschied in der Intensitdt ({4 iiber den Projektionswinkel (. Ba-
sierend auf dem lokalen Orientierungstensor 4.Stufe und dem lokalen
Faservolumengehalt (Abbildung 4.14) wurden die E-Modulprojektionen
E™® in Abbildung 4.17 approximiert. Darin ist erkennbar, dass sich
der Bereich hoher Intensitdten ¢4 aufgrund der Schwankungen im
Faservolumengehalt in mehrere Hochpunkte in den Verldufen der E-
Modulprojektionen E{*) aufteilt.

Analog zu Kapitel 4.1 wurde auf dem Datensatz die Approximation der
effektiven Steifigkeit £(? basierend auf den Orientierungstensoren N
unter Verwendung des IBOF-SchliefSungsansatzes durchgefiihrt. Der
prozentuale Fehler der so bestimmten Steifigkeit bezogen auf die E-
Modulprojektion E(* ist in Abbildung 4.18 zu sehen.
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Abbildung 4.16: Verlauf der Intensitit ¢ (%) iiber der Probendicke und dem Projektions-
winkel ¢ im FlieSbereich von PPGF30
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Abbildung 4.17: Verlauf des E-Moduls E{* {iber der Probendicke und dem Projektions-
winkel ¢ im FlieSbereich von PPGF30
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Abbildung 4.18: Verlauf der prozentualen E-Modulabweichung von E(2 bezogen auf
E iiber der Probendicke und dem Projektionswinkel ¢ im FlieBbereich von PPGE30
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Hierbei wird deutlich erkennbar, dass im Kernbereich teilweise sehr
hohe Fehler von bis zu 15% auftreten. Im Randbereich hingegen liegen
die Abweichungen unter 5%. Beim Vergleich mit den Verldufen von
E™ in Abbildung 4.17 wird eine leichte Korrelation der Bereiche hoher
Steifigkeiten mit hohen Fehlern in der Approximation erkennbar. In
Abbildung 4.19 ist aus jeder Schicht tiber die Probendicke die Aus-
wertung der maximalen und minimalen Abweichungen AFE,,q, und
AFE,;, aus Abbildung 4.17 sowie das Anisotropieverhéltnis ES, / Ef:fn
iiber der Probendicke dargestellt. Im Bereich von z = 2,05 mm wird
das hochste Anisotropieverhéltnis von 3,7 bei einer eher moderaten

maximalen E-Modulabweichung von 6% erreicht.
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Abbildung 4.19: Verlauf maximalen und minimalen E-Modulabweichung von E¢2)
bezogen auf E{*) sowie des Anisotropieverhéltnisses tiber der Probendicke im Fliefbereich
von PPGF30

Dies macht deutlich, dass die Auspragung der Anisotropie nicht allein
fir die E-Modulabweichung ausschlaggebend ist. Vielmehr ist die Schar-
fe der Textur dafiir entscheidend. Zu den in Abbildung 4.19 eingezeich-
neten Koordinatenpunkten 1, 2 und 3 sind in Abbildung 4.20 die drei
zugehorigen Schnitte durch den CT-Datensatz zu sehen. Im Schnitt bei
z = 1,5 mm (links) lag die hochste E-Modulabweichung vor. Hier ist ein
Bereich von Faserbiindeln zu erkennen, der nicht in die gleiche Richtung
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orientiert ist wie die umgebenden, fein dispergierten einzelnen Fasern.
Die hochste Anisotropie liegt bei der Struktur im mittleren Bild bei
z = 2,05 mm vor. Hier sind eine dominante horizontale Vorzugsrichtung
erkennbar sowie drei Faserbiindel. Im Gegensatz zum linken Bild sind
diese Faserbiindel dhnlich orientiert wie die umliegenden Einzelfasern.
Die geringste Texturschérfe weist das rechte Bild bei z = 2,75 mm auf.
Hier wurden die geringsten E-Modulabweichungen festgestellt. Es sind
keine Faserbtindel zu sehen, die zu einer Konzentration der Orientierung
fiihren. Zudem sind einige gekriimmte Fasern erkennbar. Bei der hier
verwendeten Auswertemethode verursachen diese Kriimmungen ein

breites Spektrum an Orientierungen und fithren somit zu einer weiche-

ren Orientierungsverteilung.

Abbildung 4.20: Schnitte durch den puCT-Datensatz bei drei z-Koordinaten der PPGF30-
Probe im FlieSbereich

Analog ist in Abbildung 4.21 die Darstellung der Intensitédt des Orientie-
rungstensors 4.Stufe ¢{* iiber der Probendicke fiir die Probe im Einle-
gebereich von PPGF30 dargestellt. Wie auch an den Komponenten des
ersten Eigenvektors des Orientierungstensor 2.Stufe in Abbildung 4.13
zu erkennen ist, liegt die Vorzugsrichtung der Faserorientierungen im
Kernbereich der Probe zwischen ¢ = 0° und ¢ = —30°. Der Hochpunkt
der Steifigkeit in Abbildung 4.22 bei z = 1,85 mm liegt im Bereich der
hochsten Faservolumenfraktion (siehe Abbildung 4.14 oben). Deutlich ist
der Unterschied im Steifigkeitsverlauf des Rand- und Kernbereiches mit

114



4.3 Linear elastische Homogenisierung

einem nahezu isotropen Ubergangsbereich zu sehen. Die maximal auf-
tretende Steifigkeit ist im Einlegebereich hoher als im FlieSbereich von
PPGEF30. Allerdings konzentrieren sich die hohen Steifigkeitswerte auf
einen kleineren Bereich. Auch fiir den Datensatz wurde der Unterschied
in der Approximation unter Verwendung der Orientierungstensoren
2.Stufe und 4.Stufe untersucht. In Abbildung 4.23 ist zu sehen, dass im
Einlegebereich die prozentualen Abweichungen von E(? bezogen auf
E™ geringer ausfallen als im FlieSbereich.

90
60

30

Prlo

-30

-60

-90

z [mm]

Abbildung 4.21: Verlauf der Intensitit ¢(* {iber der Probendicke und dem Projektions-
winkel ¢ im Einlegebereich von PPGF30

Die Verlaufe der Abweichungen im Einlege- und im FliefSbereich (Ab-
bildungen 4.18 und 4.23) haben gemeinsam, dass die grofiten Abwei-
chungen im Kernbereich auftreten. In Abbildung 4.24 sind fiir den
pCT-Datensatz aus dem Einlegebereich von PPGF30 drei Schnitte bei
unterschiedlichen z-Werten dargestellt.
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Abbildung 4.22: Verlauf des E-Moduls £(*) iiber der Probendicke und Projektionswinkel
¢ im Einlegebereich von PPGF30
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Abbildung 4.23: Verlauf der prozentualen E-Modulabweichung von E(2 bezogen auf
E) {iber der Probendicke und Projektionswinkel ¢ im Einlegebereich von PPGF30
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4.3 Linear elastische Homogenisierung

Bei z = 0,3 mm ist im Ubergangsbereich von der Randschicht zur Kern-
schicht eine planar-isotrope Verteilung der Fasern zu erkennen, wobei
die Fasern vereinzelt auftreten. Biindel sind deutlich im Kernbereich
bei z = 1,8 mm zu sehen. Am Rand der Probe bei z = 2,9 mm sind
die Fasern wiederum gut separiert und senkrecht zum Kernbereich
orientiert. In beiden yCT-Proben konzentrieren sich die Abweichungen
der E-Modulverldufe in den Abbildungen 4.18 und 4.23 auf die Bereiche,
in denen Faserbtindel auftreten. Beziiglich der Darstellung der Verlaufe

der Intensitdten, der E-Modulprojektionen sowie der Approximations-
abweichungen ftir PPGF20 und PPGF10 wird an dieser Stelle auf den
Anhang C verwiesen.

A

Abbildung 4.24: Schnitte durch den pCT-Datensatz bei drei z-Koordinaten der PPGF30-
Probe im Einlegebereich

4.3.1 Vergleich der effektiven Steifigkeits-
approximationen mit Experimenten

Fiir die folgenden Vergleiche wurden zunichst die Orientierungsten-
soren 4.Stufe und 2.Stufe aus den einzelnen Schichten tiber die Dicke
gewichtet mit der jeweiligen Faservolumenfraktion gemittelten und die
damit approximierten effektiven Steifigkeiten miteinander verglichen.
Zudem werden die Approximationen den experimentell gemessenen
Steifigkeiten gegentibergestellt. Wie in Abschnitt 3.3.1 erldutert, wurden
die effektiven Steifigkeiten an jeweils 6 — 9 Proben bei Raumtemperatur
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bestimmt. Beispielhaft sind fiir die beiden CT-Datensédtze des PPGF30
aus Fliefibereich (Abbildung 4.25) und Einlegebereich (Abbildung 4.26)
die planaren Steifigkeitsprojektionen E{? und E sowie deren pro-
zentuale Differenz AE mit den Mittelwerten und Streuungen der ge-
messenen Steifigkeiten bei Probenorientierungen von 0°,45° und 90°
gegentiber gestellt. Im FlieSbereich ist zu erkennen, dass der Verlauf
von E‘) besonders in Vorzugsrichtung unterhalb des Verlaufes von E(?
liegt. Trotz der hohen Abweichung zwischen den Experimenten und den
Approximationen in 0°-Richtung ist erkennbar, dass die vollstindigere
Orientierungsbeschreibung zu geringeren Fehlern fiihrt. Der umgekehr-
te Trend ist im Einlegebereich zu sehen. Hier liegt die Steifigkeit in die
0°-Richtung bei der ungenaueren Approximation basierend auf dem
Orientierungstensor 2.Stufe unter der Approximation basierend auf dem
Orientierungstensor 4.Stufe und damit auch ndher an den Experimenten.
Hierbei ist auffallig, dass der globale Steifigkeitsverlauf £ aufgrund
der deutlich ausgepréagten Rand- und Kernschicht einen dhnlichen Cha-
rakter wie eine bimodale Orientierung aufweist, bei der die Steifigkeit
in die 45°-Richtung unter der Steifigkeit in die 90°-Richtung liegt (siehe
Abbildung 4.5 rechts bei 5 = 90°). Bei der Approximation basierend auf

N ist dieses Verhalten nicht erkennbar.

In Abbildung 4.27 sind lediglich die Steifigkeitsprojektionen E* im
Einlege- sowie im Fliefsbereich von PPGF10, PPGF20 und PPGF30 fiir
die gesamte Probendicke gegeniiber gestellt. Hierbei ist zu erkennen,
dass die hochste Steifigkeit zwischen ¢ = —15° und ¢ = 15° liegt. Im
Einlegebereich ist lediglich bei PPGF30 eine Vorzugsorientierung er-
kennbar. Bei PPGF20 und PPGF10 hingegen liegt im Einlegebereich
eine geringe Anisotropie vor. Die Abweichungen zwischen den Steifig-
keitsprojektionen £*) und E{? sind in Abbildung 4.28 dargestellt. Wie
erwartet sinkt der Fehler mit abnehmendem Faservolumengehalt. Die
grofiten Abweichungen von 5% und —7% wurden im Einlegebereich
von PPGF30 festgestellt.

118



4.3 Linear elastische Homogenisierung

8500

7500

6500

) E' [MPa]

5500

(2

E<4>, E

4500

3500

2500

-90

-45 0

(2N

Abbildung 4.25: Verlauf der planaren Steifigkeitsprojektion £(4*) und E(2) sowie deren
prozentualen Abweichung und der experimentell gemessenen Steifigkeiten von PPGFE30
im FliefSbereich
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Abbildung 4.26: Verlauf der planaren Steifigkeitsprojektion £(*) und E(?) sowie deren
prozentualen Abweichung und der experimentell gemessenen Steifigkeiten von PPGF30
im Einlegebereich
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Aus den dargestellten Ergebnissen wird im Vergleich deutlich, dass
die reduzierte Beschreibung der Orientierungsverteilung basierend auf
Orientierungstensoren 2.Stufe zu nicht unerheblichen Abweichungen
fithrt. Aus diesem Grund werden fiir die folgenden Vergleiche nur noch
die Steifigkeitsapproximationen basierend auf Orientierungstensoren
4.Stufe herangezogen. In den Abbildungen 4.29 bis 4.31 werden die
Mittelwerte der gemessenen Steifigkeiten in Form von Speichermodulen
und den dazugehorigen Streuungen mit den homogenisierten Steifig-
keitsprojektionen gegentibergestellt.

Die Abweichungen der E-Modulapproximationen von den Mittelwerten
der Experimente sind in Abbildung 4.32 dargestellt. Hierbei kennzeich-
nen die Fehlerbalken die Differenz von den maximalen bzw. minimalen
gemessenen Speichermoduli in dem jeweiligen Bereich.
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Abbildung 4.27: Verlaufe der planaren Steifigkeitsprojektionen £(4) im Einlege- und im
FlieSbereich von PPGF30, PPGF20 und PPGF10
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Abbildung 4.28: Verlaufe der prozentualen Abweichungen zwischen E(*) und E*) im
Einlege- und im Fliefbereich von PPGF30, PPGF20 und PPGF10
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Abbildung 4.29: Vergleich der gemessenen Steifigkeiten und Streuungen (Exp) mit den
Steifigkeitsapproximationen aus der Homogenisierung (Hom) fiir Einlegebereich und
FliefSbereich von PPGF30
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Abbildung 4.30: Vergleich der gemessenen Steifigkeiten und Streuungen (Exp) mit den
Steifigkeitsapproximationen aus der Homogenisierung (Hom) fiir Einlegebereich und

Flieflbereich von PPGF20
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Abbildung 4.31: Vergleich der gemessenen Steifigkeiten und Streuungen (Exp) mit den
Steifigkeitsapproximationen aus der Homogenisierung (Hom) fiir Einlegebereich und

FliefSbereich von PPGF10
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Abbildung 4.32: Prozentuale Abweichungen der Steifigkeitsapproximationen vom jewei-
ligen Mittelwert, Maximalwert sowie Minimalwert der gemessenen Steifigkeit an LFT

In der 0°-Richtung im Flielbereich von PPGF30 sind die grofiten Fehler
zu erkennen. Die Streuung der Steifigkeit in den Experimenten weist dar-
auf hin, dass in diesem Bereich recht inhomogene Materialeigenschaften
vorliegen. Tendenziell tiberschitzt die Approximation den Mittelwert
der Messungen. In einigen Fillen wie im Einlege- und Fliefbereich von
PPGF20 werden die Steifigkeiten in die 0°-Richtung unterschétzt und in
die 45°- und 90°-Richtung tiberschétzt. Bei der moderaten Anisotropie
von PPGF10 liegen hingegen alle Steifigkeitsapproximationen zwischen
9 % und 19 % tiber den Experimenten. Dies kann einerseits damit er-
klart werden, dass ein systematischer Fehler bei der Berechnung des
Faservolumengehaltes vorliegt, andererseits dadurch, dass die Mori-
Tanaka-Approximation bei den getroffenen Modellannahmen prinzipiell
die Steifigkeiten {iberschétzt.
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4.3.2 Einfluss der Faserlingenverteilung

In allen bisherigen Approximationen wurde von einem konstanten
Aspektverhiltnis der Fasern (a = 1000) ausgegangen. Im Folgenden
wird auf den Einfluss der Faserlangenverteilung auf die anisotrope Stei-
figkeit von D-LFT eingegangen. Speziell bei dem Direkt-LFT-Verfahren
(D-LFT/ILC), bei dem die Fasern erst im Extruder gebrochen werden,
entsteht ein sehr grofles Spektrum an Faserlangen, das mit den gingigen
Analysemethoden nicht sinnvoll erfasst werden kann (Zaif3, 2012). In
Zaif3 (2012) wurde ein Analyseverfahren entwickelt, bei dem die Lan-
genverteilungen der langen Fasern und kurzen Fasern separat bestimmt
und im nédchsten Schritt tiberlagert wird. Die mit dieser Methode an
D-LFT bestimmte Langenverteilung aus Zaifs (2012) wurde im Fol-
genden verwendet, um mit Gleichung (2.94) die effektive Steifigkeit
unter Berticksichtigung der Faserldngenverteilung zu approximieren.
Da der Verlauf der diskreten Faserldngenverteilung stark von der ver-
wendeten Langendiskretisierung abhiangt, wurde basierend auf dem
Datensatz ein integraler Vergleichswert berechnet. Unter der Annahme
einer homogenen Faserdicke wurden aus den m Faserldngenklassen i
Aspektverhdltnissklassen ag berechnet (5 von 1 bis m). Ausgehend vom
kleinsten Aspektverhiltnis wurden 3 integrale Faservolumenanteile
aller Fasern bestimmt, deren Aspektverhiltnis kleiner oder gleich der
i-ten Faserlangenklasse ist

C}c;;l'i = Z Cr.B3- (4.1)
B=1

Hierbei liegt i zwischen 1 und m. In Abbildung 4.33 ist am Verlauf des
integralen Faservolumenanteils ¢} ;" tiber den Aspektverhéltnissklassen
a; zu sehen, dass lediglich ein volumetrischer Faseranteil von 4,5%
existiert, bei dem die Aspektverhiltnisse kleiner 200 sind.
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Abbildung 4.33: Verlauf des integralen Faservolumenanteils c}‘;l'i tiber den diskreten

Aspektverhiltnissen a; (Datenquelle: Zaif3 (2012))

Wie schon am generischen Beispiel in Abbildung 4.3 zu sehen war, ist
ab einem Aspektverhaltnis von 200 keine relevante Steifigkeitszunahme
erkennbar. Bei beiden generischen Orientierungsverteilungen (planar-
isotrop und transversalisotrop) liegen die Steifigkeiten fiir beliebige Ori-
entierungen bei a = 200 maximal 0,9% unter dem Absattigungswerten
der Steifigkeiten bei unendlichen Aspektverhiltnissen. Um den Einfluss
der Verteilung der Aspektverhéltnisse herauszuarbeiten, wurden nach
der Mori-Tanaka-Approximation die Steifigkeiten bei einem konstanten
Aspektverhaltnis von 1000 sowie der diskreten Verteilung nach Zaif3
(2012) (bestehend aus 57 Aspektverhéltnissklassen) berechnet. Die Ori-
entierungsstatistik aus der ;/CT-Analyse wurde hierbei in Form von
den tiber die Probendicke gemittelten Orientierungstensoren 4.Stufe
verwendet. Da hierbei keine Kopplung der Orientierungsstatistik an die
Langenstatistik moglich ist, wurde angenommen, dass alle diskreten
Faserldngenklassen die gleiche Orientierungsstatistik aufweisen und
damit alle Ny dem effektiven N entsprechen. Beziiglich der Appro-
ximation der effektiven Steifigkeit unter Berticksichtigung einer Lan-
genverteilung wird auf Gleichung (2.94) verwiesen. Am Vergleich der
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planaren Steifigkeitsprojektionen fiir den ;CT-Datensatz von PPGF30
im FliefSbereich wird deutlich, dass bei dem geringen Anteil der kur-
zen Fasern die Faserlangenstatistik keinen relevanten Einfluss auf die
effektive Steifigkeit hat (sieche Abbildung 4.34). Fiir diese Materialkon-
figuration liegt der maximale Fehler bei 0,23%. Fiir alle anderen uCT-
Datensitze fiel der Unterschied aufgrund der geringeren Anisotropie
und Faservolumenfraktion noch geringer aus. Aus diesem Grund wird
die Faserlangenverteilung im Folgenden nicht mehr beriicksichtigt.
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Abbildung 4.34: Verldufe der Steifigkeitsprojektionen bei konstantem Aspektverhiltnis,
unter Berticksichtigung der Faserlangenverteilung nach Zaif} (2012) sowie der prozentua-
len Abweichung fiir PPGF30 im Einlegebereich

4.3.3 Einfluss der physikalischen Alterung

Wie bereits in Kapitel 3.3.2 diskutiert dndert der Matrixwerkstoff bedingt
durch physikalische Alterung bzw. Nachkristallisationsphdnomene sei-
ne Steifigkeit mit zunehmender Auslagerungszeit nach Abkiihlung von
80°C auf 20°C um 18,5 %. Um den Einfluss dieser Steifigkeitsainderung
auf die Approximationsgenauigkeit herauszuarbeiten, wurde die semi-
analytische Steifigkeitsapproximation basierend auf den Matrixsteifigkei-
ten in beiden Zustanden vor und nach der Erwdrmung durchgefiihrt und
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mit den gemessenen Steifigkeiten von LFT vor und nach der Erwarmung
verglichen. Der Vergleich in Abbildung 4.35 zeigt, dass bei PPGF30
die Abweichung zwischen Steifigkeitsapproximation und Experiment
nach der Erwdrmung in den meisten Féllen zunimmt. Lediglich im
Einlegebereich nimmt die Steifigkeit in 90°-Richtung ab. Im Fliefbereich
bleibt die Abweichung in die 45°- und 90°-Richtung unverandert. Bei
PPGF20 nimmt die Steifigkeit in beiden Entnahmebereichen in allen
drei Richtungen zu (siehe Abbildung 4.36). Auch bei der geringsten
Faservolumenfraktion ist eine Vergrofierung der Abweichungen bei
allen Proben erkennbar (Abbildung 4.37).

Tendenziell ist zu erkennen, dass die Abweichung zwischen den Mes-
sungen und den Approximationen der Steifigkeit nach der Erwdrmung
zunimmt. In wenigen Féllen werden die Abweichungen geringer. Die
hochste Differenz zwischen dem Approximationsfehler vor und nach
dem Erwidrmen liegt bei 6,8 %.

35

£

o
o
g ®R00
Bli mR45
;ngz ®R90

Vor Erwdrmung | Nach Erwarmung ‘ Vor Erwadrmung | Nach Erwarmung ‘
PPGF30-EB ‘ PPGF30-FB ‘

Abbildung 4.35: Abweichungen zwischen Approximation und Experiment jeweils im
ausgelagerten Zustand vor Erwarmung der Probe und nach Erwarmung der Probe bei
PPGF30 im Einlegebereich (links) bzw. im FlieBbereich (rechts)
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Abbildung 4.36: Abweichungen zwischen Approximation und Experiment jeweils im
ausgelagerten Zustand vor Erwdrmung der Probe und nach Erwarmung der Probe bei

PPGF20 im Einlegebereich (links) bzw. im Fliebereich (rechts)
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Abbildung 4.37: Abweichungen zwischen approximierter und gemessener Steifigkeit
jeweils im ausgelagerten Zustand vor Erwdarmung der Probe und nach Erwarmung der

Probe bei PPGF10 im Einlegebereich (links) bzw. im FliefSbereich (rechts)
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4.3.4 Approximation der temperaturabhingigen
Steifigkeit

Basierend auf den temperaturabhingigen Steifigkeitsmessungen an
Polypropylen wird im Folgenden die effektive temperaturabhidngige
Steifigkeit von LFT approximiert. Hierzu wird angenommen, dass die
Querkontraktionszahl von Polypropylen sowie der Glasfasern nicht
von der Temperatur abhingt. Die Temperaturabhédngigkeit der Glasfa-
sersteifigkeit wird in Anlehnung an die in Spaude (1984) dargestellte
Temperaturabhédngigkeit von E-Glasfasern mit folgendem Ansatz

Ef(T) = E(T = Tp) — 18MIEa

(T - Tv) (4.2)

modelliert. Die angenommene Temperaturabhingigkeit der E-Glasfasern
entspricht einer Steifigkeitsdnderung von ca. 2,5 % bei einer Tempera-
turdnderung von 100°C . Ausgehend von den temperaturabhéngigen
Steifigkeiten fiir Matrix und Fasern wurde fiir jede Temperaturstufe eine
Steifigkeitsapproximation bestimmt. In Abbildung 4.38 ist die planare
Steifigkeitsprojektion der nach diesem Schema berechneten Steifigkeit
fiir PPGF30 im Flieflbereich tiber der Temperatur dargestellt. Beziiglich
der Darstellungen der tibrigen Faservolumenfraktionen und Bereiche
wird auf den Anhang D verwiesen. Ausgehend von den temperaturab-
héingigen Approximationen wurden fiir den Einlegebereich und den
FlieSbereich von PPGF30 die Abweichungen der Projektionen in die
0°-, 45°- und 90°-Richtungen von den Experimenten bestimmt (siehe
Abbildung 4.39). Im Einlegebereich nehmen die Abweichungen fiir alle
drei Richtungen mit geringeren Temperaturen ab und mit zunehmenden
Temperaturen zu. Im FlieSbereich hingegen ist dieser Trend lediglich in
der 0°-Richtung deutlich erkennbar. An den Ergebnissen fiir PPGF20
in Abbildung 4.40 ist im Einlegebereich zu sehen, dass die Approxima-
tionsabweichungen in die 0°-Richtung mit der Temperatur nur leicht
zunehmen.
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Abbildung 4.38: Verlauf der approximierten Steifigkeit tiber den Projektionswinkel ¢ und
der Temperatur fiir PPGF30 im FlieSbereich

In die 45°- und 90°-Richtung sind hingegen deutliche Zunahmen zu
verzeichnen. Die 90°-Richtung im Flielbereich zeigt hier eine deutliche
Entwicklung der Abweichungen im Gegensatz zu der 45°- und 90°-
Richtung.

Sowohl im Einlege- als auch im FlieSbereich von PPGF10 in Abbildung
4.41 sind dhnliche Zunahmen der Abweichung zwischen Approximation
und Experiment tiber der Temperatur zu sehen. Bei allen Faservolumen-
fraktionen ldsst sich feststellen, dass mit zunehmenden Temperaturen
auch die Approximationsabweichungen zunehmen. Je grofier die Ab-
weichung zwischen den Versuchen und den Experimenten ist, desto
grofier ist auch deren Temperaturabhingigkeit. Eine Erkldarung dafiir ist,
dass mit zunehmender Temperatur der Phasenkontrast zwischen Matrix
und Fasern zunimmt und sich dadurch die Approximationsabweichung
vergroflert. Aufféllig ist das z.B. beim Verlauf der Abweichung im
Fliefbereich von PPGF20 in die 45°-Richtung.
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Abbildung 4.39: Verlaufe der Differenz von Approximationen und Versuchen tiber der
Temperatur an PPGF30 im Einlegebereich (links) und FlieSbereich (rechts)
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131



4 Anwendungen

Hier liegt bei Raumtemperatur eine Abweichung unterhalb von 1 %
vor und {iber den gesamten Temperaturbereich betragt die maximale
Abweichung 2,2 %. Im Gegensatz dazu liegt die grofite Abweichung
bei Raumtemperatur bei der Probe in die 0°-Richtung im FliefSbereich
von PPGF30 vor. Der Verlauf der Approximationsabweichung tiber der
Temperatur weifst auch die grofste Zunahme auf.
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Abbildung 4.41: Verldufe der Abweichungen zwischen Approximationen und Versuchen
tiber der Temperatur an PPGF10 im Einlegebereich (links) und FliefSbereich (rechts)
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Kapitel 5

Diskussion

5.1 Charakterisierung der viskoelastischen
Steifigkeit von PP und LFT mittels DMA

Die dynamisch-mechanische Analyse (DMA) ist als Messverfahren dar-
auf ausgerichtet, die Steifigkeit und Dampfung von viskoelastischen
Materialien temperaturabhédngig zu ermitteln. Bei einigen Materiali-
en dndert sich dabei die Steifigkeit um bis zu vier Dekaden. Genaue
Ergebnisse werden hierbei durch eine an den Lastbereich angepasste
Kraftmessdose sowie eine kapazitive Wegmessung mit einer sehr feinen
Auflosung erreicht. In den dargestellten Messungen wurde die hohe
Auflosung dazu genutzt, um sehr prizise die Steifigkeit und deren An-
derungen messen zu konnen. Fiir eine zielorientierte Charakterisierung
ist es wichtig, die Versuchsparameter an das Materialverhalten und den
Priifaufbau anzupassen. Die Belastungsparameter werden im Folgenden
in eine thermische und mechanische Belastung unterteilt.

Der Einfluss der thermischen Belastung liegt hierbei immer vor, auch
wenn keine Temperaturabhiangigkeit untersucht wird. Bei Untersuchun-
gen der Zeit- , Frequenz- oder Grundlastabhéngigkeit sollte erfahrungs-
gemafs auch bei Raumtemperatur die Temperatur kontrolliert werden,
da das untersuchte Polypropylen pro 1 K Temperaturdnderung seine
Steifigkeit um 1,7 % andert. Somit kann es selbst innerhalb eines Tole-
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ranzbereiches der Raumtemperatur von 2 K zu Steifigkeitsdifferenzen
von 3,4 % kommen.

Wenn Versuche bei unterschiedlichen Temperaturen oder Temperatur-
raten durchgefiihrt werden, sollte bei der Interpretation der Messdaten
berticksichtigt werden, dass die Probentemperatur der gemessenen
Kammertemperatur grundsétzlich zeitversetzt folgt. Durch die aus dem
Prifraum {tiber den Messstrang abgefiithrte Warme konnen tiber die
Probenldnge geringfiigige Temperaturgradienten auftreten.
Untersuchungen mit einer Probe, die tiber die Lange mit Thermoelemen-
ten versehen wurde, haben gezeigt, dass bei den verwendeten Probe-
korpern in dem betrachteten Temperaturbereich bis zu einer Tempera-
turrate von 1 K/min die Abweichung der Probentemperatur von der
Kammertemperatur unterhalb der Toleranz von 2 K liegt. Aus diesem
Grund wurden alle Versuche mit einer Temperaturrate von 1 K/min
durchgefiihrt.

Die verwendete Heiz- bzw. Abktihlrate hat jedoch nicht nur einen Ein-
fluss auf das Temperaturfeld. Bei Faserverbundwerkstoffen mit grofien
Unterschieden in den thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Fa-
sern und der Matrix konnen nach dem Abkiihlen Eigenspannungen auf
unterschiedlichen Skalen zurtickbleiben. Da der thermische Ausdeh-
nungskoeffizient von Polypropylen um den Faktor 22 bis 30 hoher ist
als der der Glasfasern, ist dieser Einfluss bei PPGF30 durchaus relevant
(Karger-Kocsis, 1995b).

Neben den Eigenspannungen auf der Mikroskala in den einzelnen
Fasern und der Matrix (Schjedt-Thomsen und Pyrz, 2000a) konnen
sich auch Eigenspannungen auf der Makroskala aufbauen. Liegen In-
homogenitéten in der Faserorientierungsverteilung tiber der Dicke vor
(siehe PPGF30 im Einlegebereich), so fiihrt das neben der inhomoge-
nen anisotropen Steifigkeit auch zu einem inhomogenen anisotropen
thermischen Ausdehnungsverhalten (Pettermann et al., 1997; Fu et al.,
2009). Daraus kann bei Temperaturdnderung eine Verspannung der
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5.1 Charakterisierung der viskoelastischen Steifigkeit von PP und LFT mittels DMA

Randschicht gegen die Kernschicht resultieren. Im linear elastischen
Fall sind diese Eigenspannungen stabil und lediglich vom Kontrast
der Steifigkeiten sowie der thermischen Ausdehnungskoeffizienten, der
Mikrostruktur und der Temperaturdifferenz abhingig. Bei Materialien
mit ausgepragten temperaturabhangigen viskoelastischen Materialei-
genschaften konnen diese Eigenspannungen wahrend der Abkiihlung
sowie der darauffolgenden Auslagerung durch Relaxationsprozesse
abgebaut werden.

Jedoch werden bei Raumtemperatur die thermisch induzierten Eigen-
dehnungen von der Volumenkontraktion durch physikalische Alte-
rungsphdnomene iiberlagert (Abbildung 3.17). Dadurch entstehen wei-
tere Eigenspannungen, die sich tiber die Zeit abbauen. Aus der Uberla-
gerung dieser beiden Effekte kann geschlossen werden, dass die Zeit bis
zum vollstindigen Ausrelaxieren der Spannungen deutlich verlangert
wird. Die Relation der beiden Effekte ldsst sich dabei folgendermafien
herstellen. Ausgehend von der Vicat-Temperatur betragt die Temperatur-
differenz zur Raumtemperatur 130 K. Bei einem als konstant angenom-
menen thermischen Ausdehnungskoeffizienten des Polypropylens von
150 (10°K)~! wiirden sich thermisch induzierte Eigendehnungen von
—1,95 % ergeben. Je nachdem, welche Randbedingungen sich durch das
Werkzeug und die Glasfasern im Verbundwerkstoff ergeben, kénnen die
sich daraus aufbauenden Eigenspannungen teilweise schon wihrend der
Abkiihlung abbauen. Die in Verbindung mit der physikalischen Alterung
gemessenen Liangendnderungen von ca. —0,16 % sind damit um eine
Grofsenordnung geringer. Allerdings setzten diese Kontraktionen erst
bei einer Temperatur ein, bei der die Relaxationsfahigkeit des Materials
deutlich geringer ausgepragt ist.

Damit ldsst sich annehmen, dass in einem Polypropylenmatrix-Verbund-
werkstoff je nach Faserorientierungsverteilung sowie Inhomogenitat
und den Randbedingungen aus der thermischen Vorgeschichte Eigen-
spannungen existieren, die sich mit der Zeit abbauen. Es ist davon
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auszugehen, dass dieser zeitlich verdnderliche Spannungszustand in der
Matrix aufgrund der nichtlinear viskoelastischen Materialeigenschaften
des Polypropylens einen Einfluss auf die Steifigkeitsmessung hat. Die
wihrend der Messung aufgebrachte Grundspannung iiberlagert sich
mit den Eigenspannungen und fiihrt zu einem héheren Gesamtbelas-
tungsniveau. Nach den Ergebnissen der grundlastabhiangigen Charakte-
risierung von PP (Abbildung 3.12) wiirde durch eine hohere Belastung
die Steifigkeit geringer ausfallen. Folglich miisste mit den abklingenden
Eigenspannungen tiber die Zeit der Speichermodul zunehmen und die
Dampfung abnehmen.

Dieser Relaxationsprozess spielt sich im Faserverbund im gleichen Zeit-
raum ab wie die bereits diskutierte physikalische Alterung der Matrix.
Darum lassen sich die tiberlagerten Ursachen fiir die Zunahme der
Steifigkeit nicht separieren. Aus diesem Grund ist anzunehmen, dass die
physikalischen Alterungseffekte im LFT tiber langere Zeit andauern als
beim unverstarkten PP. Diese Interaktion liefSe sich am Verbundwerkstoff
nur durch langfristig angelegte Messungen der anisotropen Steifigkeit
sowie Kontraktion nach Abkiihlung von ca. 80°C untersuchen.

Neben dem Einfluss der thermischen Vorgeschichte und den damit
verbundenen Eigenspannungen hat die Wahl der mechanischen Belas-
tungsparameter einen Einfluss auf die Steifigkeit. Prinzipiell fiihrt bei
der Charakterisierung der Steifigkeit eines nichtlinear viskoelastischen
Verbundwerkstoffes die Belastungsdefinition in Form einer Grundspan-
nung zu geringeren Streuungen der Messwerte. Bei Verwendung einer
Grunddehnung treten grofiere Schwankungen der Speichermodule auf,
da sich nach jeder Entlastung der Probe eine neue Referenzldnge einstellt,
auf die wiederum die Grunddehnung aufgebracht wird. Die daraus
resultierende Spannung hingt damit von der Belastungsvorgeschichte
(Belastungs- bzw. Entlastungszeit) ab. Da der Speichermodul und der
Déampfungsfaktor deutlich von der Belastungsspannung abhingig sind,
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treten bei Veranderungen der Grundspannung auch Verdnderungen des
Speichermoduls und des Dampfungsfaktors auf.

Bei der Charakterisierung von anisotropen Verbundwerkstoffen ist da-
gegen zu beachten, dass bei gleicher Belastung des Verbundmaterials in
unterschiedliche Richtungen sehr unterschiedliche Spannungsniveaus
in der Matrix vorliegen konnen. Besonders wenn die Steifigkeit am
unverstiarkten Polymer mit dem Ziel gemessen wird, einen Matrixkenn-
wert fiir die semianalytische Homogenisierung zu bestimmen, sollte
darauf geachtet werden, dass das aufgebrachte Spannungsniveau auf
das unverstdrkte Polypropylen und das durch Belastung des Faser-
verbundes induzierte Spannungsniveau in der Matrix zwischen den
Fasern vergleichbar sind. Es stellt sich also die Frage, welche Spannung
sich in der Matrix einstellt, wenn der anisotrope Verbundwerkstoff
in einachsigen Zugversuchen in die Belastungsrichtung d, mit dem
makroskopischen Belastungszustand ¢ = 0¢d ® d, belastet wird.

Um dieser Frage nachzugehen, wurde aus dem einachsigen Spannungs-
zustand & tiber die Steifigkeitsapproximation CM7 die Dehnung &
bestimmt. Unter Verwendung der Dehnungslokalisierungsrelation AM7
aus Gleichung (2.70) wurde die Matrixdehnung e,,, berechnet und dar-
aus mit der Matrixsteifigkeit C,, die Matrixspannung o, bestimmt.
Die Belastungsrichtung wurde analog zur Steifigkeitsprojektion in der
Plattenebene von ¢ = —90° bis ¢ = 90° variiert. Fiir jede Belastungsrich-
tung wurde aus der Matrixspannung die v.Mises-Vergleichsspannung
oM berechnet. Neben der im Rahmen dieser Arbeit verwendeten deh-
nungsgesteuerten Belastung mit einer Grunddehnung von ¢y = 0,1 %
wurde der Fall einer spannungsgeregelten Belastung von oy = 1,75 MPa
bestimmt. Diese Spannung resultiert bei der Belastung des Polypropy-
lens mit der Grunddehnung von ¢y = 0,1 % bei einer Steifigkeit von
E,, = 1750 MPa. Die sich dabei einstellenden richtungsabhéngigen Ver-
gleichsspannungen in der Matrix sind fiir die Mikrostruktur von PPGF30
im Fliesbereich und Einlegebereich in Abbildung 5.1 dargestellt.
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Abbildung 5.1: Verldufe der v.Mises-Vergleichsspannung in Polypropylen und der
LFT-Matrix bei spannungs- bzw. dehnungsgeregelter Zugbelastung an PPGF30 im
Einlegebereich (rechts) und FliefSbereich (links)

Aufgrund der Tatsache, dass der Verbundwerkstoff steifer als das reine
PP ist stellen sich bei gleicher Laingsdehnung hohere Effektivspannungen
und somit auch héhere Matrixspannungen als im unverstarkten PP ein
(siehe Verlauf von , LFT-Matrix: dehnungsgeregelt “). In diesem Fall sind
die Spannungen nur geringfiligig tiber der konstanten Spannung des
unverstdrkten Polypropylens. Bei der Belastung des Verbundwerkstoffes
mit einer konstanten Grundspannung von 1,75 MPa liegt die Vergleichss-
pannung in der Matrix dagegen wesentlich unter der Spannung, mit
der das unverstiarkte PP belastet wurde (siehe Verlauf von , LFT-Matrix:
spannungsgeregelt”). Am deutlichsten ist der Unterschied beim PPGF30
im FliefSbereich in der 0°-Richtung, mit einem Faktor von 4,3 zwischen
den Vergleichsspannungen im unverstarkten PP und der LFT-Matrix.
Unter Berticksichtigung der Charakterisierungsergebnisse der grund-
lastabhingigen Steifigkeit von Polypropylen (Abbildung 3.12) kann
daraus geschlossen werden, dass bei einer vierfach geringeren Grund-
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spannung die Steifigkeit der Matrix um ca. 6% hoher ausféllt. Bei einer
semianalytischen Homogenisierung mit einem bei 1,75 MPa ermittelten
Matrixkennwert wiirde die Matrixsteifigkeit iiberschitzt werden und
damit auch die approximierte Verbundsteifigkeit in diese Richtung zu
hoch ausfallen. Da bei einer linear elastischen Approximation die Span-
nungsabhingigkeit der Polymersteifigkeit nicht berticksichtigt wird,
sollten die Versuche am Verbundwerkstoff dehnungsgeregelt durchge-
fithrt werden, um moglichst vergleichbare Charakterisierungsergebnisse
zu erhalten. Speziell bei temperaturabhangigen Steifigkeitsmessungen
bietet die dehnungsbasierte Belastungsdefinition den Vorteil, dass bei
zunehmenden Temperaturen die Belastungsspannung proportional zur
Steifigkeit abnimmt. Dadurch kann dem Einfluss der Steifigkeitsdegra-
dation durch Schiadigung bei hoheren Temperaturen entgegengewirkt
werden.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde explizit darauf verzichtet, Zeit-Tempera-
tur-Superpositionsansitze (ZTS), wie z. B. den Williams-Landel-Ferry-
Ansatz (Williams et al., 1955), auf temperatur- und frequenzabhingige
Messungen anzuwenden. Die dargestellten Untersuchungen beziiglich
des Einflusses der physikalischen Alterungsphidnomene auf die Stei-
figkeit von Polypropylen fithren zur Schlussfolgerung, dass die nach
Williams et al. (1955) getroffene Annahme eines einfach rheologischen
Materials in dem betrachteten Temperaturbereich nicht erfiillt ist. Da das
Material nach einer Abkiihlung eine zeitabhéngige Steifigkeitsinderung
im unbelasteten Zustand erfahrt, ist die Steifigkeit nicht nur von der Tem-
peratur und der Belastungsgeschwindigkeit abhangig. Speziell bei der
Verwendung des WLE-Ansatzes fiir Relaxations- oder Kriechversuche
sollte beachtet werden, dass die mit der physikalischen Alterung ver-
bundene Kontraktion auch den Verlauf der Messergebnisse beeinflussen
kann, sofern die Probe nicht ausreichend lange bei Versuchstemperatur
gelagert wurde. Beim Verbundwerkstoff hat zusétzlich zur physikali-
schen Alterung auch der zeitlich abklingende Eigenspannungszustand
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einen Einfluss auf die temperaturabhingige Steifigkeit. Diese Aspekte
sollten zum einen bei der Versuchsdurchfithrung und zum anderen bei
der Interpretation der mittels ZTS-Ansétzen ermittelten Approximatio-
nen berticksichtigt werden.

5.2 Modellierung der effektiven
Steifigkeit von LFT

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die effektive Steifigkeit von LFT basie-
rend auf dem Mori-Tanaka-Ansatz approximiert. Dabei wird lediglich
iiber die Bestimmung der Dehnungslokalisierung in der Matrix eine
Interaktion der Fasern gewihrleistet (Gleichung (2.70)). Alle weiteren
Annahmen zur Bestimmung des phasenweise konstanten Dehnungszu-
standes beruhen auf den Annahmen eines Einschlusses in einer unend-
lich ausgedehnten Matrix. Es wird angenommen, dass die Fasern und die
Matrix isotrop und homogen sind und die Fasern als homogen verteilte
gerade Spharoide angesehen werden konnen. An den ;CT-Aufnahmen
(Abbildungen 4.24 und 4.20) ist zu sehen, dass im Kernbereich einige
Faserbiindel und im Randbereich einige gekriimmte Fasern vorliegen.
Damit treffen die beiden Annahmen auf die Mikrostruktur von LFT
nicht zu.

Durch die Schlichte der Fasern ist eine dritte Phase vorhanden, von der
die mechanischen Eigenschaften nicht bekannt sind. Nach Lutz (2006)
betragt der Schlichteanteil bei einem PPGF30 bis zu 6 vol.%. Zudem ist
anzunehmen, dass der Matrixbereich um die Fasern eine transkristalline
Struktur aufweist, die durch die starke Polymerkettenorientierung deut-
lich anisotrop und inhomogen ist (Lutz, 2006; Thomason und Van Rooy-
en, 1992; Schoneich et al., 2015). Darum kann nicht sichergestellt werden,
dass die mechanischen Eigenschaften der Matrix zwischen den Fasern
mit Messungen am unverstdrkten Polypropylen robust charakterisiert
werden konnen. Der Einfluss dieser Inhomogenititen miisste durch
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mikromechanische Modellierung unter Berticksichtigung inhomogener
Interfacebereiche (Qu und Cherkaoui, 2006) in Kombination mit der
Modellierung der Schlichte und der Polymereigenschaften der transkris-
tallinen Bereiche genauer untersucht werden. Experimentelle Methoden,
um diese Inhomogenitédten auf der Mikroskala zu detektieren, wurden
z. B. in Schoneich et al. (2015) vorgestellt. In Kaiser und Stommel (2013);
Halpin und Kardos (1972) und Doghri (2000) wurden Ansitze zur
Modellierung semikristalliner Polymereigenschaften vorgestellt und
in Harel und Marom (1998) wurde die Morphologie der transkristallinen
Zonen diskutiert.

Neben den Polymereigenschaften sind die Faservolumenfraktion und
die Faserorientierungsstatistik fiir die effektive Steifigkeit ausschlagge-
bend. Der Einfluss der Faserlangenverteilung hat sich bei der zugrunde
gelegten Faserldangenverteilung nach Zaifs (2012) als irrelevant herausge-
stellt.

Fiir den verwendeten Mori-Tanaka-Ansatz bei einer konstanten Faser-
lange kann die Orientierungsverteilung durch den Orientierungstensor
4 Stufe vollstindig beschrieben werden. Die reduzierte Beschreibung
der Orientierungsverteilung durch Orientierungstensoren 2.Stufe fiihrte
bei Verwendung des IBOF-SchliefSungsansatzes zur Approximation
des Orientierungstensors 4.Stufe zu maximalen Fehlern in der daraus
resultierenden Steifigkeit von bis zu 7 % auf der Probenskala (Abbildung
4.28) bzw. 15 % in den Einzelschichten tiber der Dicke (Abbildung
4.18). Bei der Materialkonfiguration PPGF30 wurde durch die reduzierte
Orientierungsbeschreibung die maximale Steifigkeit im Flieflbereich
tiberschitzt (Abbildung 4.25) und im Einlegebereich unterschéatzt (Abbil-
dung 4.25). Dies zeigt, dass der Charakter der Orientierungsverteilung
im LFT sowohl auf der Probenskala als auch tiber eine Einzelschicht
gemittelt sehr unterschiedlich sein kann. Damit ist zu erwarten, dass
bei Verwendung des Mori-Tanaka-Ansatzes basierend auf Orientie-
rungstensoren 2.Stufe, die beispielweise durch eine Formfiillsimulation
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berechnet werden, Fehler bei der approximierten Probensteifigkeit in
der Grolenordnung von bis zu 7 % zu erwarten sind.

Neben der Orientierungsverteilung hat der Faservolumengehalt einen
wesentlichen Einfluss auf die effektive Steifigkeit. In der Darstellung
der mittels CT-Analyse bestimmten Faservolumengehalte iiber die
Dicke war bei PPGF30 eine maximale Schwankung im Bereich von
10 vol.% bis 18 vol.% zu sehen (Abbildung 4.14). Integral tiber die Dicke
lag die Abweichung in einer Platte zwischen Einlege- und Fliefsbereich
bei 0,4 vol.% (Abbildung 4.15). In einer vergleichbaren Gréflenordnung
wurden die Schwankungen des Faservolumengehaltes tiber ganze LFI-
Platten von Radtke (2008) dokumentiert. Bei Formfiillsimulationen wird
tiblicherweise die Faservolumenfraktion als konstant angenommen und
somit deren Streuung nicht berticksichtigt. Um diesen Einfluss heraus-
zuarbeiten, wurde unter Verwendung der Orientierungstensoren 4.Stufe
aus dem Einlege- und FlieSbereich von PPGF30 die richtungsabhingige
Steifigkeit fiir die beiden Faservolumengehalte von 12,9 % und 13,3 %
berechnet. An der prozentualen Differenz der richtungsabhédngigen
Steifigkeit in Abbildung 5.2 ist zu sehen, dass die Streuung des Fa-
servolumengehaltes in dieser Grofienordnung einen relativ geringen
Einfluss von maximal 2,5 % hat.

Der im Rahmen dieser Arbeit verwendete Mori-Tanaka-Homogenisier-
ungsansatz in der Form nach Benveniste (1987) wird relativ selten fiir
diskontinuierlich glasfaserverstarkte Thermoplaste verwendet. Unter
Verwendung analytisch formulierter Orientierungsverteilungsfunktio-
nen wurde in Pettermann (1997) und Schjedt-Thomsen und Pyrz (2001)
der Ansatz fiir kurzfaserverstarktes PPGF30 verwendet. Die Aussagen
beziiglich der Asymmetrie des Steifigkeitstensors in Schjedt-Thomsen
und Pyrz (2001) widersprechen jedoch den analytischen Beweisen fiir
die Symmetrie des Steifigkeitstensors in den Gleichungen (2.74) und
(2.80) fiir den Sonderfall isotroper Fasersteifigkeit.
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Abbildung 5.2: Verldufe der Steifigkeitsdifferenzen bei Approximation mit einem Faservo-
lumengehalt von 12,9 % und 13,3 % im Einlegebereich und FlieBbereich von PPGF30

In den meisten Fallen wird in der Literatur ein Zwei-Schritt-Verfahren
(Doméanenmodell) zur Approximation der effektiven Steifigkeit verwen-
det (Camacho et al., 1990; Laspalas et al., 2008; Radtke, 2008; Kammoun
et al., 2011; Garesci und Fliegener, 2013; Kaiser und Stommel, 2014;
Hohe et al., 2015). Im ersten Schritt wird der Steifigkeitstensor fiir einen
unidirektionalen Faserverbund beispielweise nach der Mori-Tanaka-
Approximation bestimmt. Unter Verwendung des approximierten Orien-
tierungstensors 4.Stufe wird dieser transversalisotrope Steifigkeitstensor
im zweiten Schritt nach Gleichung (2.92) iiber den Orientierungsraum
gemittelt. Der Mori-Tanaka-Ansatz fiir unidirektional orientierte Fa-
sern entspricht der unteren Hashin-Shtrikman-Schranke (Tucker III
und Liang, 1999) und die darauf folgende Orientierungsmittelung der
Steifigkeit entspricht einer Abschdtzung nach der Voigt-Approximation.
Die Kombination einer unteren und einer oberen Schranke fiihrt in
der Praxis zu relativ guten Ubereinstimmungen mit den Experimen-
ten. Fiir beliebige viele Phasen und Orientierungsverteilungen fiihrt
dieser Ansatz zu einer symmetrischen Steifigkeit. Zudem hat die Im-
plementierung in kommerzielle Software (z.B. DIGMAT (Kammoun,
2011)) zur Etablierung dieses Ansatzes gefiihrt. Vergleiche der Steifigkeit
nach dem Mori-Tanaka-Ansatz, dem Zwei-Schritt-Verfahren sowie der
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Selbstkonsistenzmethode wurden basierend auf Orientierungstensoren
2.Stufe aus Formfiillsimulation und CT-Analyse in Buck et al. (2015)
fiir LFT dargestellt. Um den Bezug zur Literatur herzustellen, wurde
fiir den Einlege- und FlieSbereich von PPGF30 die richtungsabhén-
gige Steifigkeit nach dem Zwei-Schritt-Verfahren EM7~V basierend
auf den Orientierungstensoren 4.Stufe aus der CT-Analyse berechnet.
Die prozentuale Abweichung zur bereits dargestellten Mori-Tanaka-
Approximation EMT ist in Abbildung 5.3 dargestellt.
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Abbildung 5.3: Verldufe der prozentualen Steifigkeitsdifferenzen bei Approximation
mit dem Zwei-Schritt-Verfahren und dem Mori-Tanaka-Ansatz im Einlegebereich und
Flieflbereich von PPGF30

Hierbei ist zu erkennen, dass die Steifigkeitsapproximationen mit dem
Zwei-Schritt-Verfahren zwischen 3 % und ca. 5 % geringer ausfallen und

damit tendenziell ndher an den experimentellen Ergebnissen liegen.

Beztiglich der Vergleiche der approximierten und der gemessenen Stei-
figkeiten sollte berticksichtigt werden, dass die hier verwendeten yCT-
Datensitze statistisch nicht abgesichert sind. Fiir die pCT-Messung
wurde jeweils eine Probe ausgewahlt, die beziiglich der gemessenen
Steifigkeit den Mittelwert aus dem Bereich am besten widerspiegelt.
Von der freien Messldnge wurden jedoch lediglich 20% mittels uCT
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5.3 Charakterisierung des Schadigungsverhaltens von LET

analysiert. Die Homogenitédt entlang der Probe sowie innerhalb der
einzelnen Plattenbereiche wurde nicht untersucht.

5.3 Charakterisierung des
Schadigungsverhaltens von LFT

Die im Rahmen dieser Arbeit dokumentierte Charakterisierung der
Schadigungsentwicklung hat gezeigt, dass Schadigung als Mikrostruk-
turphdnomen auch als solches beschrieben werden sollte. Schadigungs-
mechanismen wie Faserbriiche, Faserdelamination und Matrixrisse sind
mit den Belastungen der Einzelphasen korreliert. Die Verteilung der
Belastung in den Fasern und der Matrix ist hierbei genauso von der
thermischen und mechanischen Vorbelastung abhingig wie die bereits
diskutierte Steifigkeit. So wurde gezeigt, dass sich die gemessene Stei-
figkeitsdegradation erst nach einer Haltephase im entlasteten Zustand
auf einem geringeren Niveau stabilisiert. Zudem sind die identifizierten
Schadigungsparameter deutlich von den zugrunde gelegten Belastungs-
frequenzen abhéngig.

Neben der Belastungsdefinition wihrend der Schadigungsinitiierung
ist in dem vorgestellten Charakterisierungsschema die Definition der
Belastung wahrend der Stabilisierungsphase fiir die Steifigkeitsmessung
relevant. Durch die in diesem Fall vorgegebene Grundspannung von
2 MPa sollte sichergestellt werden, dass die Probe nach allen Vorbe-
lastungen stets unter Zug belastet wird. Da wahrend der Stabilisie-
rungsphase die Probendehnung abnimmt (siehe Abbildung 3.35), fithrt
hierbei die Belastung durch eine definierte Grunddehnung wiederum
zu schwankenden Grundspannungen und damit zu schwankenden
Speichermodulen. Bei der Definition der Grundlast als Spannung kommt
dagegen der bereits in Abbildung 5.1 visualisierte Zusammenhang der
makroskopischen Spannung und der Matrixspannung zu tragen. Nach
jeder weiteren Schidigungsinitiierung, die mit weiteren Faserbriichen
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5 Diskussion

und Matrixrissen verbunden ist, sinkt der volumetrische Anteil der
Faserspannung und die noch intakten Matrixanteile werden im Mittel
hoher belastet. Diese Spannungsumlagerungen in der Matrix wiirden
selbst bei einem linear elastischen Material zu einer Reduktion der effek-
tiven Steifigkeit fithren. Zudem nimmt die Matrixsteifigkeit durch die
zunehmende Belastung der intakten Bereiche aufgrund des nichtlinear
viskoelastischen Verhaltens des Polypropylens ab. So wird unabhingig
von der Art der Belastungsdefinition die Steifigkeitsdegradation durch
eine Uberlagerung von Effekten, die aus den nichtlinear viskoelastischen
Eigenschaften der Matrix resultieren, beeinflusst.

Die diskutierten Zusammenhinge machen deutlich, dass die Beschrei-
bung der Schadigung durch Steifigkeitsdegradation nicht eindeutig ist
(Krajcinovic, 1998). Neben den Versuchsparametern in der experimentel-
len Identifikation ist auch der Eigenspannungszustand fiir die Schadi-
gungsentwicklung relevant (Schjedt-Thomsen und Pyrz, 2000a). Durch
die Prozessparameter im Herstellprozess wie Kiihlraten und Driicke
wird neben der Polymermorphologie auch der Eigenspannungszustand
auf mehreren Skalen beeinflusst. Die physikalischen Alterungsphano-
mene iiberlagern zudem diesen Eigenspannungen und erhchen die
Steifigkeit von Matrix sowie Faserverbund.

Folglich sind phdnomenologisch definierte Schadigungsparameter sowie
die darauf basierenden Schidigungsmodelle (Chow und Wang, 1987;
Varna und Oldenbo, 2005) nur fiir einen Belastungsfall giiltig. Dieser
setzt sich aus der thermischen und der mechanischen Vorgeschichte ohne
Schadigungsinitiierung, aus dem physikalischen Alterungszustand, der
Temperatur und dem zeitlichen Belastungsverlauf wéhrend der Scha-
digungscharakterisierung zusammen. Lediglich mikrostrukturbasierte
Beschreibungen von Schadigungsprozessen (Jendli et al., 2009; Derrien
etal., 2000; Fitoussi et al., 1998; Taya, 1981) konnen langfristig in der Lage
sein, die temperatur-, belastungsgeschwindigkeits- und zeitabhingigen
Eigenschaftsanderungen diskontinuierlich faserverstarkter Verbunde
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5.3 Charakterisierung des Schadigungsverhaltens von LET

abzubilden. Diese Erkenntnis ldsst sich ebenfalls auf Untersuchungen
der Lebensdauer tibertragen. Auch in diesem Forschungsfeld treten
die stark gekoppelten Schadigungsphanomene auf (Mortazavian und
Fatemi, 2015). Analog zu den festgestellten Steifigkeitszunahmen in der
Stabilisierungsphase nach der Schadigungsinitiierung ldsst sich vermu-
ten, dass neben den Belastungsparametern wahrend der schwingenden
Belastung auch Entlastungsphasen einen Einfluss auf die Lebensdauer
haben.

Bei den im Rahmen dieser Arbeit untersuchten LFT sind die in den
nCT-Messungen beobachteten Faserbiindel im Kernbereich fiir eine
statistische, mikromechanische Definition von Schadigungsparametern
hinderlich. Experimentelle Untersuchungen in Joffre et al. (2014) haben
gezeigt, dass solche zufilligen Faserkonzentrationen als Initiatoren fiir
Schadigung und Versagen dienen. Ein weiteres Problem fiir mikromecha-
nisch definierte Schadigungsentwicklung sind die im Randbereich deut-
lich auftretenden Faserkriimmungen. Neben der Problematik, dass diese
Kriimmung in der Dehnungslokalisierungsrelation bei den verwendeten
Ansédtzen nicht berticksichtigt wird, verursachen die Kriimmungen
Biegespannungen in den Fasern. Somit ist davon auszugehen, dass
der Eigenspannungszustand zusitzlich von den Faserkrimmungen
abhéngig ist.
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Anhang A

Analytische Herleitungen

Im Folgenden wird die Zwischenrechnung zur Umformulierung von
Gleichung (2.77) in Gleichung (2.73) dargestellt. Ausgehend von der Dar-
stellung der effektiven Steifigkeit nach der Mori-Tanaka-Approximation

CMT = Cpp + (Cf = C) (15 = e (eml® + (A5 ) H) . (A
folgt unter Verwendung von I¥ = (A71F) 1 (AFIF) ;

CMT - (C’rn + ((Cf - (C ) (H —Cm ((C"L<A]€ (XP> + CfHS)<A]§7IaP>f>1) ’
(A.2)

beziehungsweise nach einer Umstellung

CMT = Cpp + (Cs — Cne )(11 — e {ALP) ! ( m(AFIP) 1 +ch15) 1).

(A.3)
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Anhang

-1
Durch Einsetzen von (cm (A?{f);l + cf]IS> (cm<AJSc’IaP>J71 + cf]IS) fiir
das linke I¥ folgt

CMT = Cp+(Cs—Cn) (0m<AJ€,IaP>]71 + 18 — cm<A}§7IaP>]j1)

-1
(em(AI)T 4+ 01%)

(A.4)
woraus Gleichung (2.73)
CMT =Cp+cf (Cp — Cp) (cmm?fjgl + cfﬂs)_l : (A.5)
resultiert.
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Anhang B

Verldufe der
Orientierungstensorkomponenten

In den folgenden Darstellungen werden basierend auf CT-Daten die
Komponenten des Orientierungstensors 2.Stufe, deren Eigenwerte sowie
die Komponenten des ersten Eigenvektors tiber der Probendicke darge-
stellt. Ergédnzend zu den bereits dargestellten Verlaufen von PPGF30 im
Fliefbereich und Einlegebereich werden im Folgenden die Verlaufe fiir
den Flief3- und Einlegebereich von PPGF20 und PPGF10 dokumentiert.
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Abbildung B.1: Komponenten des Orientierungstensors 2.Stufe tiber die Dicke fiir eine
uCT-Probe von PPGF20 im FlieSbereich
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Abbildung B.2: Eigenwerte des Orientierungstensors 2.Stufe iber die Dicke fiir eine
pCT-Probe von PPGF20 im Flie3bereich
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Abbildung B.3: Erster Eigenvektor des Orientierungstensors 2.Stufe tiber die Dicke fiir
eine ;1CT-Probe von PPGF20 im FlieSbereich
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Abbildung B.4: Komponenten des Orientierungstensors 2.Stufe tiber die Dicke fiir eine
puCT-Probe von PPGF20 im Einlegebereich
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Abbildung B.5: Eigenwerte des Orientierungstensors 2.Stufe tiber die Dicke fiir eine
#CT-Probe von PPGF20 im Einlegebereich
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Abbildung B.6: Erster Eigenvektor des Orientierungstensors 2.Stufe tiber die Dicke fiir
eine pCT-Probe von PPGF20 im Einlegebereich
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Abbildung B.7: Komponenten des Orientierungstensors 2.Stufe tiber die Dicke fiir eine
pCT-Probe von PPGF10 im Flieflbereich
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Abbildung B.8: Eigenwerte des Orientierungstensors 2.Stufe tiber die Dicke fiir eine
uCT-Probe von PPGF10 im Flieffbereich
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Abbildung B.9: Erster Eigenvektor des Orientierungstensors 2.Stufe tiber die Dicke fiir
eine pCT-Probe von PPGF10 im FlieSbereich
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Abbildung B.10: Komponenten des Orientierungstensors 2.Stufe iiber die Dicke fiir eine
nCT-Probe von PPGF10 im Einlegebereich
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Abbildung B.11: Eigenwerte des Orientierungstensors 2.Stufe {iber die Dicke fiir eine
pCT-Probe von PPGF10 im Einlegebereich
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Abbildung B.12: Erster Eigenvektor des Orientierungstensors 2.Stufe tiber die Dicke fiir
eine CT-Probe von PPGF10 im Einlegebereich
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Anhang C

Verldufe der lokalen
Steifigkeitsapproximationen

Basierend auf den schichtweise gemittelten ;/CT-Daten werden im Fol-
genden die Projektionen der Intensitdt des Orientierungstensors 4.Stufe,
der Steifigkeit sowie der prozentualen E-Modulabweichung tiber dem
Projektionswinkel und der Probendicke dargestellt. Ergénzend zu den
bereits dargestellten Verldufen von PPGF30 im Fliefi- und Einlegebereich
werden die Verldufe fiir den Flie3- und Einlegebereich von PPGF20 und
PPGF10 dokumentiert.
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Abbildung C.1: Verlauf der Intensitat ¢ {* iiber der Probendicke und dem Projektionswin-
kel ¢ im Fliebereich von PPGF20
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Abbildung C.2: Verlauf des E-Moduls E(*) iiber der Probendicke und dem Projektions-
winkel ¢ im Flie8bereich von PPGF20
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Abbildung C.3: Verlauf der prozentualen E-Modulabweichung von E(?) bezogen auf
E{4) iiber der Probendicke und dem Projektionswinkel ¢ im FlieSbereich von PPGF20
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Abbildung C.4: Verlauf der Intensitét ({4 iiber der Probendicke und dem Projektionswin-
kel ¢ im Einlegebereich von PPGF20
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Abbildung C.5: Verlauf des E-Moduls E¢4) iiber der Probendicke und dem Projektions-
winkel ¢ im Einlegebereich von PPGF20
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Abbildung C.6: Verlauf der prozentualen E-Modulabweichung von E{?) bezogen auf
E) iiber der Probendicke und dem Projektionswinkel ¢ im Einlegebereich von PPGF20
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Abbildung C.7: Verlauf der Intensitit ({4 iiber der Probendicke und dem Projektionswin-
kel ¢ im Fliefbereich von PPGF10
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Abbildung C.8: Verlauf des E-Moduls E¢%) iiber der Probendicke und Projektionswinkel
¢ im Flielbereich von PPGF10
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Abbildung C.9: Verlauf der prozentualen E-Modulabweichung von E(?) bezogen auf
E¢% iiber der Probendicke und Projektionswinkel ¢ im Fliefbereich von PPGF10
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Abbildung C.10: Verlauf der Intensitét ¢(*) iiber der Probendicke und dem Projektions-
winkel ¢ im Einlegebereich von PPGF10
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Abbildung C.11: Verlauf des E-Moduls £(*) iiber der Probendicke und Projektionswinkel
¢ im Einlegebereich von PPGF10
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Abbildung C.12: Verlauf der prozentualen E-Modulabweichung von E{?) bezogen auf
E4) iiber der Probendicke und Projektionswinkel ¢ im Einlegebereich von PPGF10
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Anhang D

Temperaturabhingige
Steifigkeitsapproximationen

Ergénzend zu Abbildung 4.38 werden im Folgenden die temperaturab-
hiangigen Steifigkeitsapproximationen iiber den Projektionswinkel fiir
den Einlegebereich von PPGF30 sowie den Flief3- und Einlegebereich

von PPGF20 und PPGF10 dargestellt.
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Abbildung D.1: Verlauf der approximierten Steifigkeit tiber den Projektionswinkel ¢ und
der Temperatur fiir PPGF30 im Einlegebereich
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Abbildung D.2: Verlauf der approximierten Steifigkeit tiber den Projektionswinkel ¢ und
der Temperatur fiir PPGF20 im Fliefbereich
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Abbildung D.3: Verlauf der approximierten Steifigkeit tiber den Projektionswinkel ¢ und
der Temperatur fiir PPGF20 im Einlegebereich
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Abbildung D.4: Verlauf der approximierten Steifigkeit iiber den Projektionswinkel ¢ und
der Temperatur fiir PPGF10 im Flie8bereich
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Abbildung D.5: Verlauf der approximierten Steifigkeit iiber den Projektionswinkel ¢ und
der Temperatur fiir PPGF10 im Einlegebereich
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Im FlieBpressprozess hergestelltes langfaserverstarktes Polypropylen weist eine
ausgepragte inhomogene Anisotropie der Steifigkeit auf, die maBgeblich von
der lokalen Faserorientierungsverteilung und dem Faservolumengehalt ab-
hangig ist. Wie in der Polypropylen-Matrix, treten an dem glasfaserverstarkten
Thermoplast sowohl temperatur- und belastungsfrequenzabhangige als auch
nicht-linear viskoelastische Eigenschaften und physikalische Alterungsphano-
mene auf. Zusatzlich reduzieren Schadigungsmechanismen im Verbundwerk-
stoff die Steifigkeit.

Im Rahmen dieser Arbeit werden diese Phanomene und deren Zusammen-
hang mittels dynamisch mechanischer Analyse experimentell untersucht. Ap-
proximationen der linear elastischen Eigenschaften werden, basierend auf
Mikrostrukturinformationen, aus computertomographischen Messungen ab-
geleitet. Die Anwendung der Mori-Tanaka-Methode im Zusammenhang mit
Orientierungstensoren zweiter und vierter Stufe wird erldutert. Die Symme-
trie des effektiven Steifigkeitstensors nach der Mori-Tanaka-Methode wird
fir den Sonderfall isotroper Eigenschaften von Matrix und Faser analytisch
nachgewiesen.
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