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Kurzfassung

Langfaserverstirkte Thermoplaste (LFT) bieten im Vergleich zu kurz- und unendlichfaser-
verstirkten Verbundwerkstoffen hervorragende mechanischen Materialeigenschaften wie
z.B. eine hohe Zugfestigkeit bei gleichzeitig grofler Duktilitdt. Die gute Verarbeitbarkeit
von LFT im SpritzgieBprozess und die Verwendung von kostengiinstigen Ausgangsmate-
rialien wie Polypropylen fiir die Matrix und Glasfasern zur Verstdrkung machen LFT zu
einem effizienten Material fiir industrielle Anwendungen.

In der vorliegenden Arbeit wird ein spritzgegossenes langglasfaser verstéarktes Polypro-
pylen hinsichtlich des mikrostrukturellen Aufbaus und der mechanischen Eigenschaften
bei unterschiedlichen Lastpfaden und Spannungszustinden untersucht. Mechanische ani-
sotrope, dehnraten- und temperaturabhingige Kenngrofien werden identifiziert, indem ex-
perimentelle Untersuchungen an unterschiedlichen Priifkorpern durchgefiihrt werden. Es
lassen sich Korrelationen zur lokalen Mikrostruktur analysieren, die auf den Fasergehalt
und die Faserorientierungsverteilung zuriickzufiithren sind. Es wird ein kontinuumsme-
chanisches Werkstoffmodell fiir die strukturmechanische Simulation entwickelt, das lokale
Faserorientierungsverteilungen und Faservolumenkonzentrationen beriicksichtigt. Dieses
makroskopische Materialmodell basiert auf analytischen Homogenisierungsmethoden, das
zur recheneffizienten Anwendung an sinnvoller Stelle durch phdnomenologische Formulie-
rungen erweitert wird. Im Modell werden sowohl die lokalen Inhomogenitéten, als auch
die dehnratenabhéngigen Werkstoffeigenschaften bis zum Versagen beriicksichtigt. Eine
zuverléssige Vorhersage der ortsabhéngigen Faserorientierungen ist eine notwendige Vor-
aussetzung und wird mit Hilfe von Spritzgusssimulationen berechnet, was nicht Teil dieser
Arbeit ist. Durch die kombinierte Simulation von Formfiillprozess und Bauteilcrash auf
Basis der Faserorientierungsverteilung und dem Fasergehalt konnen lokale Inhomogeni-
taten in der strukturmechanischen Simulation beriicksichtigt werden. Es wird gezeigt,
dass das in dieser Arbeit entwickelte Materialmodell zu einer verbesserten Crashbewer-
tung von LFT-Bauteilen in der numerischen Simulation fiihrt, indem am Beispiel einer
industriellen Komponente die gesamte Prozesskette von der Spritzgusssimulation bis zur
Crashsimulation virtuell abgebildet wird.

Ein weiterer Forschungsschwerpunkt dieser Arbeit ist die Analyse von Schiadigungsme-
chanismen auf der Mikroskala mit Hilfe numerischer Zellmodelle. Eine Beriicksichtigung
festerer Materialeigenschaften im Faserbett (Interphase), infolge von Haftvermittlern, er-
weist sich hierbei als notwendig um die Schubkraftiibertragung zwischen Faser und Matrix
korrekt abzubilden. Es lassen sich sowohl die lokalen Kraftiibertragungsmechanismen zwi-
schen Faser und Matrix detailliert darstellen, als auch tendenzielle Aussagen iiber werk-
stoffspezifische Kenngrofien wie Fasergehalt und Aspektverhéltnis gegeniiber dem makro-
skopischem Schédigungs- und Versagensverhalten von LF'T analysieren. Hierbei verdeut-
lichen z.B. die Auswertungen der Bruchenergien die notwendige Optimierungsaufgabe im
Beispiel eines anforderungsorientierten Werkstoffdesigns hinsichtlich Crash- oder Impakt-
belastungen.






Abstract

The great advantages of long fiber reinforced thermoplastics (LFT) compared to short and
infinite fiber reinforced composites are excellent material properties, e.g. high strength and
toughness, in conjunction with processability, e.g. by injection molding. By using low cost
ingredients for the matrix such as polypropylene and glass fibers as reinforcements, LF'T
becomes an efficient material for industrial applications.

In the present work an injection molded long glass fiber reinforced polypropylene is exami-
ned. Tests are performed with regard to its micro structure and its macroscopic mechanical
properties. Anisotropic, strain-rate and temperature dependent mechanical parameters are
identified by carrying out experimental investigations on different specimen types to ana-
lyze varying loading paths and stress states. Correlations to the local micro structure can
be identified, in particular local variations in the fiber content and the fiber orientation
distribution. A continuum mechanic material model for structural finite element simulati-
on is developed taking into account local fiber orientation distributions and fiber volume
fraction. This macroscopic material model is based on analytical homogenization methods
and is being extended by phenomenological formulations for an efficient use in an explicit
finite element simulation. The model takes into account the local inhomogeneities and
the strain rate dependent material properties up to failure. A reliable prediction of the
local varying fiber orientations and fiber contents are a necessary prerequisite. These data
are provided from numerical mold filling simulations which is not part of this work. It is
shown that the material model developed in this study leads to an improved crash analy-
sis of LFT components by simulating the entire process chain from an injection molding
simulation to a crash simulation.

A further focus of this work is the analysis of damage mechanisms on the micro scale
using numerical unit cell models. A so called interphase around the fibers resulting from
bonding agents for this high resolution micro mechanical model is considered in order
to simulate a correct force transmission between fiber and matrix. Local interacting me-
chanisms between fiber and matrix are presented and analyzed in detail. Furthermore,
the influence of specific material parameters such as fiber content and fiber aspect ra-
tio towards to the macroscopic damage and failure behavior of LFT will be examined.
Tendencies of particular material damage parameters, e.g fracture energy, illustrate the
necessity of an optimization task for a requirement oriented material design with regard
to crash or impact loads.
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1 Einleitung

1.1 Motivation

Als neue Leichtbauwerkstoffe bieten langfaserverstérkte Thermoplaste (LFT) ein breites
Spektrum an Werkstoffeigenschaften, das durch die Variabilitéit von Faseranteil und -ldnge
noch erweitert wird. LE'T-Werkstoffe konnen nicht nur unverstirkte Kunststoffe, sondern
auch konventionelle Materialien wie Stahl und Aluminium, wegen ihrer hohen Festig-
keit bei geringem Gewicht, in vielen Anwendungsbereichen ersetzen. Durch die Vielzahl
an Kombinationsmdoglichkeiten von Faser- und Matrixmaterialien wird das Anwendungs-
potenzial noch erweitert. Fiir den Automobilbau zeigt Bild 1.1 Beispiele, fiir die LFT
bereits jetzt schon serienméfiigen verbaut wird. Besondere Schwierigkeiten bei der Ent-
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Bild 1.1: Komponenten aus LFT im Automobilbau (Krause et al. [2003])

wicklung bereiten hierbei crashrelevante Bauteile, wie Bumper, Frontend- oder Tiirmo-
dule, die héheren Anforderungen beziiglich ihrer Crashsicherheit geniigen miissen. Die fiir
die Crash-sicherheit relevanten Kenngrofien, wie Festigkeit und Bruchdehnung, hangen
bei LF'T sehr stark von der lokalen Faserorientierung ab. Im schlechtesten Fall, bei einer
Belastung senkrecht zur Faserorientierung, entfallt der Effekt der Faserverstiarkung sogar
beinahe ganz. Das Problem liegt darin, dass die Verteilung der Faserorientierung sowohl
vom Fertigungsprozess als auch von der Komponentengeometrie abhéngt und experimen-
tell sehr aufwendig zu ermitteln ist. Die Analyse von Schliffbildern unter dem Mikroskop
sowie Untersuchungen am Computertomographen sind mit einem hohen finanziellen Auf-
wand verbunden und kénnen daher nur an einzelnen Positionen und nicht am kompletten
Bauteil die Mikrostruktur erfassen. Fiir die Auslegung neuer Komponenten aus LFT ist
der Bedarf grof, eine numerische Methode zu entwickeln, die eine verléssliche Bewertung
hinsichtlich der Crashsicherheit erlaubt, um damit einen entscheidenden Nachteil dieses
Materials gegeniiber konventionellen Werkstoffen aufzuheben.

Im Crashlastfall konnen interagierende physikalische Abliufe, wie plastisches Flieflen, Ver-
festigung, Entfestigung, Lokalisierung, Schadigung, Bruch sowie Temperaturerh6hung be-



1.2 Zielsetzung

obachtet werden, was dazu fiihrt, dass die Beschreibung des Materialverhaltens schnell
komplex wird. Die Simulation derartiger Prozesse stellt eine Herausforderung fiir die Werk-
stoffmodellierung dar. Es ist das Ziel, leistungsfihige Modelle zu entwickeln, mit denen
eine realitdtsnahe Beschreibung transienter Impaktvorgénge mdoglich ist und gleichzeitig
eine Balance zwischen Losungsqualitéit, Robustheit und Effizienz erzielt werden kann. Das
bedeutet, dass die Materialmodelle zur Berechnung grofler Strukturbauteile mit der Fi-
niten Elemente Methode (FEM) jene, aus mechanischer Sicht relevanten, FEigenschaften
in parametrisierter Form erfassen miissen. Im industriellen Bereich haben schnelle und
robuste Algorithmen einen hohen Stellenwert und sollen als verldssliches Instrument sinn-
volle Ergebnisse liefern, ohne dass aufwéndige Justierungen notwendig sind. Dabei sind
die vorhandenen Rechenressourcen optimal einzusetzen, d.h. es sind effiziente Strategien
gefragt, mit denen so schnell wie moglich Ergebnisse mit geringem CPU-Aufwand (Central
Processing Unit) zur Verfiigung stehen.

Die lokalen anisotropen mechanischen Eigenschaften von LFT-Spritzgussbauteilen sind
von der Faserorientierung abhéngig und verzeichnen zudem ein stark dehnratenabhéngi-
ges Deformationsverhalten. Die Bruchdehnungen, des in dieser Arbeit betrachteten glasfa-
serverstiarkten Polypropylens, sind im Vergleich zu unverstérkten Thermoplasten gering.
Hierfiir ist in der Crashsimulation eine qualitativ korrekte Abbildung zur genauen Vor-
hersage der Crashenergieaufnahme beim Versagen eines Bauteils notwendig. Die mecha-
nischen Eigenschaften sind stark von der lokalen Mikrostruktur abhéngig und variieren je
nach lokaler Faserorientierungsverteilung und -volumendichte, sodass eine globale Hete-
rogenitdt beriicksichtigt werden muss.

1.2 Zielsetzung

Das Ziel dieser Dissertation ist es, das Deformationsverhalten von langfaserverstiarkten
Thermoplasten bis zum Versagen zuverlassig vorherzusagen. Es soll ein effizientes Werk-
stoffmodell fiir die strukturmechanische Simulation entwickelt werden, das die lokale Faser-
orientierungsverteilung (FOV) und Faservolumenkonzentration im Bauteil beriicksichtigt.
Ein makroskopisches Materialmodell soll auf Basis analytischer Homogenisierungsmetho-
den entwickelt werden, das zur recheneffizienten Anwendung an sinnvoller Stelle durch
phénomenologische Formulierungen erweitert wird. Eine zuverléssige Vorhersage der orts-
abhéngigen Faserorientierungen ist mit Hilfe geeigneter rheologischer Modelle in einer
Spritzgusssimulation durchzufithren und nicht Teil dieser Arbeit. Durch die kombinierte
Simulation von Formfiillprozess und Bauteilcrash auf Basis der FOV und dem Fasergehalt
sollen die lokalen Inhomogenitéten beriicksichtigt werden. Die mechanischen Kenngréfien
gilt es zu identifizieren, indem experimentelle Untersuchungen an unterschiedlichen Po-
sitionen eines Probekorpers durchgefiihrt werden. Dabei sollen Korrelationen zur lokalen
Mikrostruktur gefunden werden. Das Verformungs- und Bruchverhalten von LFT wurde
bisher vor allem unter einachsigen Belastungen untersucht. Es fehlt eine experimentelle
Charakterisierung der statischen und dynamischen mechanischen Eigenschaften fiir ein
breites Spektrum an Spannungsmehrachsigkeiten. Ein moglichst vollsténdiges Bild des
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Materialverhaltens ist Voraussetzung fiir die Entwicklung adaquater Material- und Versa-
gensmodelle. Erst auf Basis einer experimentellen Charakterisierung léasst sich ein zuver-
lassiges Werkstoffmodell fiir die Crashsimulation entwickeln und verifizieren. Der Werk-
stoff wird mit experimentell ermittelter und somit bekannter Mikrostruktur, im Sinne der
FOV und dem Fasergehalt, einem umfangreichen mechanischen Priifprogramm unterwor-
fen. Dabei sollen unterschiedliche Spannungszustéinde sowie Einfliisse von Temperatur-
und Dehnratenunterschiede beriicksichtigt werden. Ein effizientes anisotropes Werkstoft-
modell, das sowohl die lokalen Inhomogenitéten, als auch die dehnratenabhéngigen Werk-
stoffeigenschaften bis zum Versagen beriicksichtigt, soll letztendlich zu einer verbesserten
Crashbewertung von LF'T in der numerischen Simulation fithren. Die gesamte Prozessket-
te, von der Spritzgusssimulation bis zur Crashsimulation, soll am Beispiel einer industri-
ellen Komponente virtuell abgebildet werden.

Eine ergéinzende Nebenstudie ist die Analyse von Schidigungsmechanismen auf der Mikro-
skala mit Hilfe numerischer Einheitszellmodelle. Die verwendete Methode zur Abbildung
von lokalem Faser-Matrix-Grenzschichtversagen zeigt eine Verbesserung in der Modellie-
rungsmethode von Mikrostrukturen nach heutigem Stand. Es soll gezeigt werden, wie
sich qualitative makroskopische Gesetzméfligkeiten hinsichtlich Materialversagen durch
virtuelle Untersuchungen ableiten lassen.

1.3 Ubersicht

In Kapitel 2 wird der behandelte Werkstoff spezifiziert. Mit Erlauterung der mechanischen
Eigenschaften der zwei Werkstoffkomponenten (Glas und Poylpropylen) wird insbesondere
auf den Herstellungsprozess eingegangen. Der prozessinduzierte Aufbau der Mikrostruktur
erklart dabei die Notwendigkeit, die Heterogenitét bei LET-Spritzguss in einer Bauteilbe-
rechnung mit in Betracht zu ziehen. Hinsichtlich der strukturmechanischen Berechnung
mit Beriicksichtigung des Versagens werden grundlegende mikromechanische Versagens-
mechanismen von LFT aufgezeigt.

Die notigen Grundlagen der Kontinuumsmechanik sowie der Stand der Wissenschaft zur
Modellierung von LFT werden in Kapitel 3 beschrieben. Bestehende Modellansétze werden
gegeniibergestellt und im Sinne der Verwendung einer effizienten Materialmodellierung
diskutiert.

In Kapitel 4 wird zunéchst die Mikrostruktur des Werkstoffs im undeformierten Ausgangs-
zustand untersucht. Eine zuverldssige Vorhersage der ortsabhéngigen Faserorientierungen
und Faservolumenanteile ist grundlegend zur Berechnung der mechanischen Eigenschaf-
ten einschlielich Versagen. Von dem Kooperationspartner (Fraunhofer ITWM, Kaisers-
lautern) wird mit Hilfe eines geeigneten rheologischen Materialmodells in einer Spritz-
gusssimulation die Verteilung von Faserorientierung und Faservolumenfraktion auf Basis
der Finiten-Volumen-Methode berechnet. Der Ansatz der sogenannten integrativen Simu-
lation besteht in der kombinierten Simulation von Formfiillprozesssimulation und Bau-
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teilcrashsimulation. Die simulierten Faserorientierungsverteilungen werden punktuell mit
computertomographischen (CT) Ergebnissen verglichen. Experimentelle Untersuchungen
der lokalen Faservolumenfraktion werden ebenfalls herangezogen.

Verformungs- und Bruchverhalten von LFT wurden bisher hauptsichlich unter einachsi-
gen Belastungen untersucht. Da ein moglichst vollstédndiges Bild des Materialverhaltens
Voraussetzung fiir eine zuverlidssige Werkstoffmodellierung ist, werden in Kapitel 5 die
statischen und dynamischen mechanischen Eigenschaften in einem breiten Spektrum an
Spannungszustdnden und Lastpfaden in Abhéngigkeit der FOV und der Faserkonzen-
tration untersucht, was bisherige Untersuchungen mafigeblich {ibertrifft. Erst auf Basis
dieser experimentellen mikro- und makroskopischen Charakterisierungen (Kap. 4 und 5)
kann ein zuverlassiges Werkstoffmodell fiir die Crashsimulation entwickelt und verifiziert
werden.

In Kapitel 6 wird ein effizientes kontinuumsmechanisches Materialmodell fiir die struk-
turmechanische Simulation entwickelt, das die lokalen Faserorientierungsverteilungen und
Faservolumenkonzentrationen im Bauteil beriicksichtigt. Fiir die Approximation der elas-
tischen Eigenschaften wird eine analytische Homogenisierungsmethode verwendet. Zur
Abbildung von nichtlinearem Materialverhalten im Sinne von Viskoelastizitat und Plast-
zitét werden phédnomenologische Anséitze herangezogen. Anisotrope Eigenschaften infolge
der FOV werden in allen Teilmaterialmodellen beriicksichtigt. Der Vorteil in der Kom-
bination aus phdnomenologischen und analytischen Ansédtzen ist eine mikromechanisch
fundierte und dennoch schnelle numerische Berechnung des Werkstoffverhaltens bei Ver-
wendung der expliziten FEM. Das entwickelte, visko-elastoplastische anisotrope Werk-
stoffmodell wird durch eine mikromechanisch motivierte Schiadigungs- und Versagensmo-
dellierung erganzt.

Um die ph&nomenologischen Parameter des entwickeln Materialmodells zu bestimmen,
werden in Kapitel 7die Materialcharakterisierungsversuche in numerischen Modellen nach-
gerechnet. Versuche, die nicht zur Parameteranpassung verwendet werden dienen der Va-
lidierung. Auch die in der analytischen Homogenisierung bestimmten, anisotropen Stei-
figkeiten werden an Zugversuchen validiert. Hierfiir werden keine weiteren Parameter ein-
gefithrt und angepasst.

Die Anwendung des Materialmodells am Beispiel eines Impaktversuchs einer industriell
relevanten Komponente zeigt Kapitel 8. Experimentelle Ergebnisse werden Berechnungs-
ergebnissen unter Verwendung des entwickeltes Materialmodells gegeniibergestellt.

Mit dem Fokus, das Schédigungs- und Versagensverhalten von LFT auch im Sinne der
Mikrostrukturmechanik besser zu erfassen, bringt ein Blick auf numerische Mikrostruktur-
modelle mit vorgegeben Faserkonstellationen in Kapitel 9 weitere Erkenntnisse. So werden
Schidigungsinitiierung, Schadigungsentwicklung und unterschiedliche mikromechanische
Versagensarten in numerischen Zellmodellen analysiert.



2 Spritzgegossene langfaserverstiarkte Thermoplaste

Langfaserverstiarkte Thermoplaste (LFT) bestehen aus einer thermoplastischen Matrix,
z.B. Polypropylen (PP) oder Polyamid (PA), verstirkt mit Fasern aus Glas, Kohlenstoft,
Aramid oder Naturfasern wie beispielsweise Hanf oder Flachs. Diese Arbeit konzentriert
sich allein auf einen Glasfaserverstérkten PP-Werkstoff.

2.1 Werkstoffkomponenten

Thermoplastische Matrix

Als thermoplastische Matrix wird in dieser Arbeit Polypropylen (PP) verwendet, ein teil-
kristalliner Kunststoff, der zur Gruppe der Polyolefine gehort. Die chemische Zusammen-

setzung und qualitative Anordnung der Polymerketten im teilkristallinen Zustand sind in
den Bildern 2.1 und 2.2 verdeutlicht.

H H H H H H
| | | | | |
------ —C—C—C—C— C —C —
| | | | | |
H CH; H CHy H  CH,
H H H CHy H H
| | | | | |
------ —C—C—C—C—C —C —
| | | | | |
H CH; H H H  CH,

Bild 2.1: Chemische Zusammensetzung der Po-  Bild 2.2: Schematische Darstellung des

lymerketten von Polypropylen (PP) in teillkristallinen Zustandes von
isotaktischer (oben) oder ataktischer PP mit amorph und kristallin
Anordnung (unten) angeordneten Polymerketten

Die starken kovalenten Einfachbindungen zwischen den Kohlenstoffatomen (Bild 2.1) er-
lauben den amorph angeordneten Polymerketten groflie Beweglichkeit beziiglich Rotatio-
nen. Unter mechanischer (Zug-)Belastung konnen sich die aneinander gleitenden Polymer-
ketten in energetisch giinstigere parallele Anordnung ausrichten. Dadurch ist das charak-
teristische mechanische Verhalten amorpher und teilkristalliner Thermoplaste eine hohe
Deformierbarkeit bei geringer Anderung der Tragfihigkeit. Mit den ausgerichteten Poly-
merketten konnen letztlich hohe Tragfédhigkeiten infolge der kovalenten Bindungen erreicht
werden. Bei geringen Deformationen tendieren die Polymerketten dazu, sich nach der Aus-
richtung wieder in den Ausgangzustand zuriick zu positionieren. Ein makroskopisch vis-
koelastisches Verhalten ist die Folge. Obwohl fiir PP haufig durch Vernachléssigung dieses



2.2 Spezifikation des Verbundwerkstoffs in dieser Arbeit

Effektes ein E-Modul von 1.3 bis 1.8 GPa angegeben wird, kann ein komplexer E-Modul
(sieche Abschn. 3.1.5.3) das nichtlineare Materialverhalten addquater beschreiben. In der
Regel wird PP im teilkristallinen Zustand als isotrop angenommen. Eine typische Quer-
kontraktionszahl liegt bei vpp = 0.39.

PP hat eine Glasiibergangstemperatur von 7, ~ —10°C, wodurch es sich unterhalb dieser
sprode verhélt. Der Schmelzbereich liegt bei T, &~ 160°C. Bereits bei leichten Tempera-
turdnderungen oberhalb von T}, variieren die mechanischen Eigenschaften merklich. Die
Dichte von PP liegt zwischen 0.895 und 0.92 g/ cm’. Den Herstellerangaben zufolge, des
in dieser Arbeit verwendeten PP-513MNK10 der Firma Sabic, besitzt es eine Dichte von
0.905 g/cm” gemessen bei Raumtemperatur (23+5°C). Der Wirmeausdehnungskoeffizient
liegt bei agpp = 9.05- 1077 55.

Glasfasern

Glasfasern bestehen vorwiegend aus Siliziumdioxid SiO, und je nach Herstellung aus un-
terschiedlichen Anteilen verschiedener Metalloxide. Es werden sogenannte E-Glasfasern
verwendet, wobei E fiir Elektro-Glas steht, das der historischen Verwendung in der Elek-
troindustrie zugeschrieben wird. In der Regel sind die mechanischen Eigenschaften der
Glasfasern bis 200°C konstant. Laut Herstellerangaben besitzen die in dieser Arbeit vor-
handen Glasfasern im Verbundwerkstoff eine Dichte von 2.6 g/cm®. Die Faserdicken vari-
ieren in der Regel zwischen 12 und 20 pym und haben einen E-Modul von 73 GPa sowie
eine Querkontraktionszahl von vg.s = 0,23. Der Warmeausdehnungskoeffizient liegt bei
AT Glas = 5 10_6%-

2.2 Spezifikation des Verbundwerkstoffs in dieser Arbeit

Die Abgrenzung langfaserverstiarkter Kunststoffe mit diskontinuierlichen Fasern, zu end-
losfaserverstarkten Kunststoffen mit kontinuierlichen Fasern, verarbeitet in Laminaten
aus Gelegen oder Geweben, ist mit der Namensgebung klar ersichtlich. Der Ubergang von
LFT zu kurzfaserverstirkten Kunststoffen, kurz SFT (short fiber reinforced thermopla-
stics), ist dagegen flieBend. Hintergrund ist eine stets vorhandene Faserlangenverteilung
im Werkstoff. Am Beispiel der mittleren Faserlangen zeigt Tabelle 2.1 die Klassifizierung
der faserverstiarkten Thermoplaste.

Die Produktion von Bauteilen aus LFT begann in den Achtzigerjahren des zwanzigs-
ten Jahrhunderts mit glasfasermattenverstérkten Thermoplasten (GMT) im FlieSpress-
prozess. Dabei wird vorerst ein Zwischenprodukt aus PP und Glasfasern in Blockform
produziert, bevor es zur Weiterverarbeitung erneut erhitzt wird, um dieses mit Hilfe von
hydraulischen Pressen in die finale Bauteilform zu bringen. Mit diesem Verfahren kénnen
die grofiten Faserlangen (> 10mm) im Bauteil erreicht werden. LET-Granulat (LFT-G) in



2.2 Spezifikation des Verbundwerkstofts in dieser Arbeit

Tabelle 2.1: Klassifizierung der faserverstirkten Thermoplaste nach Henning et al. [2005]

SE'T LFT endlos-
faser-
verstarkt

Faserldnge <1 1-5 5-25 5-50 >10 00
im Bauteil
[mm]
kurzfaser | LFT-G LFT-G LFT-D, LFT- Laminat
Granulat | Pellets Pellets (kein GMT
Zwischen-
produkt)
Herstellungs- Spritzgussprozess FlieBpressprozess Press-
prozess formen

Form von stdbchenformigen Pellets ist ebenfalls ein Zwischenprodukt des Verbundwerk-
stoffes, das sich sowohl im FlieSSpress- als auch im Spritzgussprozess verarbeiten lésst.
Letzteres wird in Abschnitt 2.3 noch genauer erldutert und entspricht dem Herstellungs-
verfahren des in dieser Arbeit untersuchten Werkstoffs. Lediglich das im Direktverfahren
hergestellte LE'T-D vereint Faser und Matrix-Material erst kurz vor der Formgebung,
wodurch kein Zwischenprodukt entsteht.

Gegenstand der Arbeit ist die Werkstoffcharakterisierung eines Spritzguss-LFT der Firma
SABIC Innovative Plastics, bestehend aus einem Matrixmaterial aus Polypropylen und
Glasfasern. Kennzeichnend fiir diesen Werkstoff sind Ausgangsfaserlangen von ~10mm.
Durch auftretende Faserbriiche im Spritzgussprozess beinhaltet der Werkstoff einen Anteil
kurzer Fasern, der je nach Bauteilform stark variieren kann. Es werden Spritzgussplatten
der Materials (STAMAX 30YK270) in einer GroBe von 300 mm x 80 mm x 2.8 mm
(Bild 2.3 unten) gefertigt. Ein umfangreiches Versuchsprogramm wird am Werkstoff mit
einem Faseranteil von 30 Gewichtsprozent durchgefiihrt. Zur Gegeniiberstellung werden
20 Gew.-% und 40 Gew.-% in reduziertem Umfang untersucht.

Bild 2.3 stellt in einer schematischen Momentaufnahme den Fiillprozesses der Probenplat-
ten dar. Die typische FOV iiber der Plattendicke (Bild 2.3, oben links) ist fiir kurzfaser-
verstirkte Spritzgussmaterialien bekannt; z.B. Advani [1994] oder Potsch und Michaeli
[2008]. Die Skizze stellt mit ellipsoidférmigen Einschliissen Fasern mit einer Orientierung
vornehmlich in Fliefrichtung dar und mit kreisformigen Einschliissen Fasern senkrecht
zur Flierichtung. Die Orientierungsverteilung der Fasern iiber der Probendicke resul-
tiert aus Interaktionen zwischen den Fasern, Fasern und Matrix sowie der Schmelze des
Komposits mit dem Werkzeug. Bild 2.3 oben rechts verdeutlicht die Mechanismen. In
Schubspannungsfreien Stromungen richten sich die Fasern senkrecht zur Fliefrichtung aus.
Da in Plattenmitte (halbe Probendicke) die Schubspannungen am geringsten sind, bildet



2.3 Herstellungsprozess

sich eine Mittelschicht mit Fasern 90° zur Fliefrichtung aus. Mit zunehmendem Flieweg
werden die Fasern an der Flieifront aus der Plattenmitte in Richtung Werkzeugwand
transportiert. Trifft die heifle Schmelze wéihrend des Fiillprozesses auf das kéltere Werk-
zeug, erstarrt sie und es entsteht eine diinne eingefrorene Randschicht. Aus dem Fluss der
Schmelze resultiert ein Geschwindigkeitsprofils, das im mittleren Bereich maximal ist und
in der Randschicht Null. Die aus dem Geschwindigkeitsprofil entstehenden Schubspan-
nungen richten die Fasern in Fliefirichtung aus. Es bilden sich zwei Hauptschichten aus,
symmetrisch zur halben Probendicke. Im Vergleich zu kurzfaserverstarkten Kunststoffen
spielt beim Formfiillprozess von LFT die Interaktion der einzelnen Fasern untereinan-
der sowie die Wechselwirkung zwischen Faser und Werkzeugwand eine grofiere Rolle. Die
Riickwirkung der Faserorientierung auf die Rheologie und damit auf die Entwicklung der
Fillfront kann sich je nach Faserlinge und Fasergehalt unterschiedlich auswirken. Die Aus-
priagung der einzelnen Schichtdicken héngt letztlich von der Probendicke, dem Fasergehalt
und der Faserldnge ab (siche Abschn. 4.5.1 sowie Sun et al. [2016]).

Diinne e —_——=, o \\
Randschicht— ="

Geschwindig- FlieRfront
keitsprofil /

Mittelschicht

Schubspan-
nungsprofil Stromungs-

richtung

Hauptschicht .
Eingefrorene

Schicht Y

Seitenansicht Plattenmitte +o

+ N
FlieRfront
. o
Ansicht von oben ©
' 300 " [mm]

Bild 2.3: Skizze der Probenplatten des untersuchten Werkstoffs (unten). Momentaufnahme der Flieffront
im Herstellungsprozess (nach Nguyen-Chung [2001], Pétsch und Michaeli [2008]) (oben rechts)
sowie resultierende FOV (oben links)

2.3 Herstellungsprozess

Die Halbzeugherstellung des Langfasergranulates wird fiir diesen Werkstoff im kontinu-
ierlichen Pultrusionsverfahren hergestellt (Bild 2.4). Auf die Glasfaserrovings wird zuerst
ein Haftvermittler (Schlichte) aufgebracht, um die Verbindung zwischen Faser und Ma-
trix zu gewdhrleisten. Nach einer Heizstufe werden die temperierten Glasfasern mit PP
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Bild 2.4: Schematische Darstellung einer Pultrusionsanlage zur Herstellung von LFT (Neitzel et al. [2014])

benetzt. Letzteres wird iiber einen Extruder zugefiihrt. Mit Hilfe von Querstromdiisen in
versetzter Anordnung werden die Filamente der Glasfaserrovings umgelenkt und somit
vereinzelt, um eine bessere Benetzung mit der Schmelze zu erreichen. Es folgen Kiihlstufe
und Granulierstufe, bei der sich das Thermoplastband zu Stdbchengranulaten mit Stan-
dardlingen von 10mm bis 25mm konfektionieren lasst. Fiir den Spritzgussprozess wird
das Granulat in Schneckenextrudern erneut erhitzt und weiter verarbeitet, um es in die
finale Bauteilform zu spritzen.

2.4 Materialspezifische mechanische Eigenschaften

Mechanische Eigenschaften wie Festigkeit, Steifigkeit oder Schlagzéhigkeit (Energiedissi-
pation) werden héufig als Funktion der Faserlinge dargestellt; z.B. Mathes und Witten
[2014]. Der Zusammenhang ist jedoch deutlich komplexer, weshalb Bild 2.5 lediglich als
eine schematisch dargestellte Tendenz zu interpretieren ist. Bei einer Belastung in Faser-
richtung wird die maximale Steifigkeit im Sinne des E-Moduls schon ab einer Faserliange
im Bereich von 1mm erreicht. Dagegen steigt die Festigkeit bei einer Faserldngenverteilung
zwischen 1 und 10mm noch entscheidend an. Fiir die Schlagzéhigkeit zeigen Faserldngen
>10mm noch Verbesserungspotential. Experimentelle Untersuchungen zum Einfluss der
Faserldnge auf die mechanischen Eigenschaften von faserverstiarktem PP analog zu Bild
2.5 finden sich z.B. in Thomason [2002]. Darin zeigt sich des Weiteren, dass der Fasergehalt
einen nennenswerten Einfluss auf benannte Kenngréfien hat (Thomason und Vlug [1996],
Thomason et al. [1996]). Eine gute Faser-Matrix-Anbindung ist ein weiterer wichtiger
Faktor, wodurch die Faser erst die verstarkende Wirkung im PP erreicht.
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Normierte GroRRen

Faserlange [mm]

Kurzfaser- i

Bereich Langfaser-Bereich

Bild 2.5: Darstellung der Tendenz mechanischer Eigenschaften von diskontinuierlich verstérkten Faserver-
bundwerkstoffen als Funktion der Faserlinge mit einem Durchmesser von 10um (nach Mathes
und Witten [2014])

Lokales Versagensverhalten

Bei Schadigungen der Faserstruktur im Verbundwerkstoff werden in Mathes und Witten
[2014] die unterschiedlichen mikromechanischen Mechanismen schematisch dargestellt. Die
Skizze in Bild 2.6 verdeutlicht einen sich 6ffnenden Riss von links nach rechts. Zu unter-
scheiden sind dabei die Versagensarten Faserbruch, Grenzflichenablosung (debonding)
und Faser Pull-Out. Im Stadium der fortgeschrittenen Schiadigungsentwicklung zeigt die
Matrix grofle lokale Deformationen, wobei hier typische Mechanismen wie Crazing, Poren-

Riss
(Material-
versagen)

Bild 2.6: Schematische Darstellung der Versagensmechanismen in LET (nach Mathes und Witten [2014])
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2.4 Materialspezifische mechanische Eigenschaften

oder Mikrorissbildung zu erwarten sind. Sogenanntes Faser Bridging beschreibt die Riss-
iiberbriickung einzelner Fasern, wodurch im geoffneten Riss noch eine Resttragfihigkeit
verbleibt.

Viele weitere Aspekte beeinflussen die Verwendbarkeit von LFT in Bauteilkomponenten.
So fiihrt beispielsweise eine abnehmende Faserldnge entlang der Fertigungslinie zu einer
statistischen Faserlangenverteilung. Diese wird durch Reib- und Schereinwirkungen in der
Extrusionsschnecke oder im Injektionsverfahren verursacht. Die bereits erwéhnte Faserori-
entierungsverteilung (FOV), die durch komplexe Geometrien und Stromungsphidnomene
verursacht wird (Bild 2.3) ist ein weiterer Aspekt. Analog dazu verteilt sich auch der Faser-
gehalt heterogen. Alle Aspekte haben Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften
des Materials und bestimmen somit auch das Versagensverhalten des Werkstoffs. Fiir die
industrielle Anwendung sind zudem noch Schrumpfungen wéihrend des Aushérteprozes-
ses von grofler Bedeutung. Dies fithrt zu Eigenspannungen und Bauteilverzug infolge der
unterschiedlichen Warmeausdehnungskoeffizienten von Glas und PP fiihren.

11






3 Theoretische Grundlagen

Die Finite-Elemente-Methode (FEM) ist fiir die Crashberechnung oder Impaktsimulati-
on ein fundamentales Werkzeug geworden. Im Folgenden werden die nétigen Grundla-
gen zur Formulierung transienter nichtlinearer strukturmechanischer Probleme erldautert.
Mit Nichtlinearitdten sind hier zum einen geometrische Nichtlinearitdten gemeint, das
heiflt, es miissen grofle Verschiebungen und Verdrehungen beriicksichtigt werden. Zum
anderen werden physikalische Nichtlinearitdten beriicksichtigt, wobei es sich um nichtli-
neare Materialgesetze handelt, z.B. elastoplastische, viskoplastische oder viskoelastische
Formulierungen. Der hier behandelte LFT-Werkstoff zeigt zwar kleine Verzerrungen bis
zum Versagen jedoch unter Umsténden grofie Verschiebungen und Verdrehungen bei einer
Bauteilberechnung im Crashlastfall.

3.1 Kontinuumsmechanische Grundlagen

Dieser Abschnitt erldutert die wichtigsten Grundlagen der Kontinuumsmechanik und fiihrt
die in den folgenden Kapiteln weiter verwendete Notation ein. Fiir detaillierte Informatio-
nen sei auf Standardwerke wie Zienkiewicz und Taylor [2000], Wriggers [2001], Holzapfel
[2000] oder Belytschko et al. [2014] verwiesen.

3.1.1 Kinematik

Die Kinematik dient der Beschreibung von Geometrieinderungen und Starrkorperbewe-
gungen materieller Kérper. In einer Referenzkonfiguration sei ein Kérper im dreidimensio-
nalen Euklidischen Raum R? mit €y, seine Oberfliche mit 'y und ein ihm zugeordneter
materieller Punkt Py mit dem Ortsvektor X beschrieben (Bild 3.1). In Lagrange’scher
Betrachtungsweise bildet die Funktion ¢ die verformte Lage in Bezug auf die Referenz-
konfiguration ab:

=X = x=pX1i). (3.1)

Hierbei beschreibt x die zeitlich verdnderte Lage des materiellen Punktes P;, der dem
verformten Korper 2, mit der Oberfliche I'; in der Momentankonfiguration zugeordnet
ist. Die Differenz zwischen dem Ortsvektor der Referenzkonfiguration und dem Ortsvektor
der Momentankonfiguration definiert den Verschiebungsvektor:

u(X,t) = p(X,t) — X. (3.2)

Man bezeichnet X auch als Lagrange’sche Koordinaten, da man sich in der Lagrange’schen
Formulierung auf einen materiellen Punkt in seiner Referenzkonfiguration bezieht. x be-
zeichnet man als Euler’sche Koordinaten, die sich auf die Momentankonfiguration bezie-
hen. Wahrend in der FEM die Lagrange’sche Formulierung verwendet wird, bei der die
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3.1 Kontinuumsmechanische Grundlagen

Diskretisierung (siehe Abschn. 3.2.1) den Deformationen des Festkorpers folgt, werden in
der Stromungsdynamik, wie zum Beispiel der Prozesssimulation von LFT, in der Regel
Euler’sche Koordinaten eingesetzt, bei denen sich der betrachte Korper durch die statio-
nére Diskretisierung hindurch bewegt.

F, o

uX,t) =x—X=¢Xt)—X

Bild 3.1: Schematische Darstellung der Bewegung eines materiellen Punktes eines Korpers von der Aus-
gangslage zum Zeitpunkt t=0 in die verformte Lage zum Zeitpunkt t

Eine wesentliche Gréfle bei Beschreibung finiter Deformationen ist der Deformationsgra-
dient F, ein unsymmetrischer Tensor 2. Stufe, gegeben durch die Ableitung der Deforma-
tionsabbildung ¢ mit

7. _ Op(X,t)  Ox
v 0X;

(3.3)

Infinitesimale materielle Linienelemente der Referenzkonfiguration 0X werden mit Hilfe
des Deformationsgradienten F in die Momentankonfiguration dx {iberfithrt. Durch die
polare Zerlegung des Deformationsgradienten

F=R-U=V-R (3-4)
in den Drehtensor R und den Rechts-Strecktensor U
U’=F" F (3.5)

bzw. den Links-Strecktensor V
VZ=F.F7 (3.6)

lassen sich Streckungen von Starrkorperrotationen trennen. Eine gegeniiber beliebigen
Starrkorperbewegungen invariante Grofle ist der Green-Lagrange’sche Verzerrungstensor

14



3.1 Kontinuumsmechanische Grundlagen

G. Dieser beschreibt Léngen- und Winkeldnderungen bezogen auf materielle Linienele-
mente der Referenzkonfiguration und ist durch

G = §(U2 -1 (3.7)
gegeben, wobei I der Einheitstensor zweiter Stufe ist. In gleicher Weise lassen sich die
Deformationen bezogen auf die Momentankonfiguration mit Hilfe des Euler-Almansi’schen

Verzerrungstensors durch

E = %(I -V (3.8)

ausdriicken. Ein weiteres Verzerrungsmaf ist der Hencky’sche Verzerrungstensor, definiert
durch

€=U  bzw. eb=hV (3.9)

beziiglich der Referenz- bzw. Momentankonfiguration. Mit Hilfe des Verschiebungsgradi-
enten 9% lasst sich Gl. (3.3) zu

_0x  0(X+u) I Ju

F= o= ox X (3.10)

umformen. Somit lisst sich z.B. der Green-Lagrange’sche Verzerrungstensor in Abhéngig-
keit des Verschiebungsgradienten durch

1 { Ou du\ " ou\’ ou
€3 (a—x+ (o) + (%) a_X> 3

darstellen. Im Sonderfall infinitesimaler Verzerrungen ist |2%| < 1. Das quadratische

: T . : :
Glied (8—“) a%‘; kann vernachléssigt werden und mit 8% ~ a% bekommt man den linearen

o0X
1{ou [ou\"

Verzerrungstensor

3.1.2 Spannungen

Der mit o bezeichnete symmetrische Cauchy’sche Spannungstensor beschreibt die inneren
Krifte eines deformierbaren Korpers in der Momentankonfiguration. Der Spannungsvektor
t beschreibt die Kraft auf einer inneren Schnittfliche dieses Korpers und besitzt die Einheit
Kraft pro Fliche. Uber das Cauchy-Theorem

t=0"-n (3.13)

wird der Spannungsvektor t als lineare Funktion des Cauchy’schen Spannungstensors o
und des Normaleneinheitsvektors n ausgedriickt.
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3.1 Kontinuumsmechanische Grundlagen

Fiir beliebige Spannungszustdnde kann der Spannungstensor mit
o=—-pl+s (3.14)

in den hydrostatischen (druckabhingigen) Anteil mit dem Druck —p (bzw. der hydro-
statischen Spannung o,, = —p) und den deviatorischen (druckunabhéngigen) Anteil s
aufgespalten werden. Auflerdem konnen koordinatensystemunabhéngige skalare Grofien,
die den Spannungszustand beschreiben, eingefiihrt werden, was bei isotropem Material-
verhalten hilfreich ist. Gegeben durch die Invarianten (I, 117,111) des Spannungstensors
o bzw. die Invarianten (Ji, Jo, J3) des Sannungsdeviators s, kann der Spannungszustand
wie folgt beschrieben werden:

I =sp(o) bzw. J; =sp(s) =0 (3.15)
I1 = % (sp(c?) —sp(a)?) bzw. Jy = %Sp(sg) (3.16)
I1T = det(o) bzw. J3 = det(s) (3.17)

Eine weitere Moglichkeit zur Beschreibung des Spannungszustandes bei Isotropie zeigt
die schematische Darstellung in Bild 3.2, wobei o entweder durch die Hauptspannungen
(or,01,07) oder die drei unabhéingigen Grofien o,,,, p und © gegeben ist.

4
XY
s‘&\
0
o111 ‘3‘13(\‘9
A ﬁo—m
o
/'/‘
./'
% Deviatorische Ebene:
O_I /'/ O'I+O-H+O-IH =0

Bild 3.2: Schematische Darstellung des Spannungszustandes im Hauptspannungsraum

Hierbei ist /
\/gam = — 3.18

der Abstand vom Ursprung langs zur hydrostatischer Achse und

o= 2% (3.19)
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3.1 Kontinuumsmechanische Grundlagen

definiert den Abstand vom Ursprung in der deviatorischen Ebene. Der Winkel © bezeich-
net den Lode-Winkel mit

1 (3‘@&
3

O = —arccos
2 g3

) mit (0 <6 <7/3). (3.20)

Es ist der Winkel in der deviatorischen Ebene zwischen dem Ortsvektor zum Punkt des
aktuellen Spannungszustandes und der Projektion einer der Hauptachsen auf die devia-
torische Ebene. Héufig wird auch anstelle von o, und p die Spannungsmehrachsigkeit
(Triaxialitdt) definiert durch

Om Om
Otriax = ——— - T
' 3.7 V/3/2 p

verwendet, da diese aus experimenteller Sicht eine gut zu ermittelnde Grofle ist.

(3.21)

3.1.3 Zeitableitungen

Zeitableitungen spielen fiir die hier betrachteten dynamischen Problemstellungen mit ge-
schichtsabhédngigem Materialverhalten (Plastizitdt und Viskoelastizitét), die folglich von
der Zeit abhéngig sind, eine Rolle. Dabei sind die Geschwindigkeit v des materiellen
Punktes, definiert durch

L 0p(Xt)
vi=X=—0p—,
der ersten materiellen Ableitung nach der Zeit ¢, sowie die Beschleunigung a des materi-
ellen Punktes mit

(3.22)

_ . Pe(Xt)

a =X= T, (323)
der zweiten materiellen Ableitung nach der Zeit, von Bedeutung. Zur Beschreibung der
zeitlichen Anderung materieller Linienelemente dient der Geschwindigkeitsgradient, defi-
niert durch

L:=F.-F. (3.24)

Dieser lésst sich in einen symmetrischen Anteil, den Verzerrungsgeschwindigkeitstensor
D, zur Beschreibung der zeitlichen Anderung von Lingen und Winkeln und in einen
schiefsymmetrischen Anteil, den Drehgeschwindigkeitstensor oder Spin-Tensor W, zur
Beschreibung von Starrkorperdrehungen aufspalten:

1

. >

(L-1L7) (3.25)

=

-~

D=DT W=-Ww7T

Bei der Beschreibung des Materialverhaltens ist es wichtig, dass die eingefithrten Grofien
auch mit der zeitlichen Anderung objektiv bleiben also invariant gegeniiber Starrkor-
perdrehungen. Wird der Deformation eine Starrkérperdrehung iiberlagert, diirfen keine
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3.1 Kontinuumsmechanische Grundlagen

zusétzlichen Spannungen resultieren. Auch die materielle Zeitableitung des Cauchyschen
Spannungstensors ist nicht objektiv. Daher ist es sinnvoll, spezielle objektive Formulie-
rungen von Spannungsraten einzufiihren. In vielen kommerziellen FEM-Programmen, wie
z.B. LS-DYNA [2014], wird die Jaumann’sche Spannungsrate verwendet. Sie ist durch

c=6+0 W-W-o (3.26)

gegeben (Hallqusit [1998]). Dabei ist W der in Gl. (3.25) eingefiihrte Spin-Tensor. Es exis-
tiert noch eine Vielzahl weiterer objektiver Spannungsraten auf die jedoch des Umfangs

wegen nicht weiter eingegangen werden soll (siehe z.B. Wriggers [2001], Belytschko et al.
2014)).

3.1.4 Bilanzgleichungen

Bilanzgleichungen in der Kontinuumsmechanik beschreiben zeitliche und réumliche An-
derungen der physikalischen Groflen: Masse, Impuls, Drehimpuls und Energie, wobei auf
letzteres in dieser Arbeit nicht weiter eingegangen wird. Die Massenbilanz besagt, dass die
Masse des Korpers bei der Deformation konstant bleibt und kann in lokaler Form als

o(x,t) J = 00(X,0) (3.27)

geschrieben werden. Die Beziehung zwischen Ausgangsdichte gy(X,0) der Referenzkonfi-
guration und momentaner Dichte o(x,t) der aktuellen Konfiguration ist iiber die Jakobi-
determinante J = det(F) gegeben.

Die Impulsbilanz sagt, dass die zeitliche Anderung des Impulses ov gleich der Summe aller
von auflen auf den Korper wirkenden Krifte ist. Die dazugehorige lokale Form mit Bezug
auf die Momentankonfiguration wird mathematisch durch

oa=pb+div o (3.28)

beschrieben, mit der Volumenkraftdichte b (z.B. Schwerkraft). Die lokale Drehimpulsbilanz
oder Drallbilanz ergibt sich zu

o=o0o", (3.29)

d.h. der Symmetrie des Cauchy’schen Spannungstensors.

3.1.5 Materialgleichungen

Mit der Massenbilanz und der Impulsbilanz stehen 4 partielle Differentialgleichungen zur
Berechnung von insgesamt 10 Feldern (g, u;, 0;) zur Verfiigung. Es fehlen demnach noch
6 Gleichungen zur eindeutigen Losung, die iiber die Stoffgesetze bzw. Materialgleichungen
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3.1 Kontinuumsmechanische Grundlagen

definiert werden. Sie beschreiben die Spannungen in Abhéngigkeit der Verzerrungen des
materiellen Korpers in einem funktionalen Zusammenhang:

o = f(&,€ 8, x%). (3.30)

Die Spannung kann in Abhéngigkeit des Verzerrungstensors e, der Verzerrungsrate €,
verschiedenen inneren Variablen £, und der Position x, wie es bei heterogenem Material
der Fall ist, abhéngen.

3.1.5.1 Elastizitat

Mit dem verallgemeinerten Hooke’schen Gesetz ergibt sich der lineare Zusammenhang aus
Spannungen und Verzerrungen durch

oc=C:e¢, (3.31)

wobei C den Elastizitédtstensor vierter Stufe darstellt. Im Fall der Isotropie kann der Elas-
tizitatstensor mit Hilfe der volumetrisch-deviatorischen Zerlegung wie folgt geschrieben
werden:

C = 3kI" + 2ul% . (3.32)

Die Lamé’schen Konstanten x und p sind der Kompressions- und der Schubmodul. Volu-
metrischer and deviatorischer Projektor ergeben sich zu

1
v = Slel (3.33)
und
[9ev =T — 1 (3.34)

wobei I = §;; und I = %(&-kéﬂ + 6;10;1) die symmetrischen Einheitstensoren zweiter und
vierter Stufe sind und ¢d;; das Kronecker-Delta in der Indexnotation darstellt. Der Elas-
tizitdtstensor besitzt die Hauptsymmetrie Cjji = Cii; sowie die rechte und linke Unter-
symmetrie Cj;i = Cijie = Cji und ldsst sich somit in der hier verwendetet und fiir die
Programmierung leichter handhabbaren allgemeinen Voigt-Notation ausdriicken. Die Indi-
zes des vierstufigen Tensors Cj; werden mit 11 — 1,22 — 2,33 — 3,12 — 4, 23 — 5und
13 — 6 ersetzt und es ergibt sich das Hooke’sche Gesetz, das in Matrizenschreibweise

[ o ] Cn Cia Cis \/5014 \/5015 \/5016 [ e ]
092 Can Cyo Cos V209 V20 2Cq €92
033 _ Csy Cso Css V203 V2035 2Cs4 €33 335
V2012 | | V204 V2C, V2Cus 2C4 2045 204 V2e1s (3.35)
V203 V2051 V2C5 V2053 205 205 2Cs V/2e3
| V2013 | V205 V2Cs V2Cs 2Ces  2Cs  2Ce | V2e13 |

lautet, wobei Spannungs- und Verzerrungstensor in Vektorschreibweise ausgedriickt wer-
den (z.B. Cowin [2003]).
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3.1 Kontinuumsmechanische Grundlagen

Im allgemeinen anisotropen Fall besitzt der Elastizitatstensor 21 unterschiedliche Kompo-
nenten. Im isotropen richtungsunabhingigen Fall reduzieren sich diese auf zwei. Alternativ
zu Gl. (3.32) kann der isotrope Elastizitéitstensor beispielsweise auch durch die Poisson-
Zahl v und den Elastizitdtsmodul E beschrieben werden. Der Nachgiebigkeitstensor S,
definiert sich durch die Inverse des Elastizitdtstensors mit

S=cC (3.36)

und kann fiir isotropes Materialverhalten unter Verwendung der allgemeinen Voigt-Notation
in Matrizenform mit

(3 —F 5 0 0 0]
-5 5 5 0 00
. -z -z L 0 0 0
iso| __ E E FE
S¥I=1 0 0 0 % 0 o (3.37)
0 0 0 0 5 O
0 0 0 0 5
L u_

angegeben werden. Der Zusammenhang zwischen dem Elastizitdtsmodul, der Poisson-Zahl
sowie dem Kompressions- und dem Schubmodul lautet

b bzw. p = L
3(1—2v) 2(1+v)
Ist das Materialverhalten orthotrop, besitzt es drei senkrecht aufeinander stehende Vor-

zugsrichtungen. Der Elastizitédtstensor hat nun 9 unabhéngige Elastizitdtskonstanten. Ent-
sprechenend lésst sich der Nachgiebigkeitstensor durch

K= (3.38)

B 1 v v ]

N

BB E 0 0 .
Sortho — By  E3 E3 1 (339)

[ } 0 0 0 55 (1) 0

0 0 0 0 55 O

0 0 0 0 0 5=

ausdriicken, wobei entsprechend der Symmetrie ’%f = ”E%, ’%f = ”E%; und ”EL; = ”Ei; gilt. Im

Fall der Transversalisotropie sind zwei der drei senkrecht aufeinander stehenden Vorzugs-
richtungen gleich. Der Elastizitétstensor besitzt hierbei 5 unterschiedliche Komponenten.
Mit der 1-Richtung als Vorzugsrichtungen der Anisotropie sind die Materialeigenschaf-
ten invariant gegeniiber einer Drehung um die 1-Achse und der Nachgiebigkeitstensor ist
durch

o —F ~4s 0 0 0
trans| __ B ~E E
S =1 0" 0 0 L 0 o0 (3.40)
o 0o 0o o T2 9
0 0 0 0 0 -

gegeben mit Fy = F3 = F, 193 = 139 = v und 1o = Vg1 = V13 = V31 SOWIe [l = [l13 = [i1

und o3 = ﬁ :
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3.1 Kontinuumsmechanische Grundlagen

3.1.5.2 Elastoplastizitat

Bei einer plastischen Verformung des Werkstoffes findet eine bleibende Anordnung von
Atomen statt, sodass der Anfangszustand im Material auch lange Zeit nach dem Entlas-
ten nicht mehr vorhanden ist. Bei Metallen wird dies in der Regel durch Versetzungen in
den Kristallkornern verursacht. Bei Polymeren kann die Neuorientierung und das Aneinan-
dergleiten von Molekiilketten im Betrachtungszeitraum von Impakt- oder Crashlastfillen
ebenfalls als bleibende Verformung betrachtet werden auch wenn dies keine Plastizitét
im klassischen Sinne ist. Intermolekulare Bindungen zwischen Polymerketten werden bei
geringen nichtlinearen Verformungen in der Regel nicht zerstort und sind in einem lénge-
ren Betrachtungszeitraum als dem der Crashbelastung reversibel. Plastizitéit kann stark
Dehnratenabhéngig sein, was in dieser Arbeit jedoch nicht weiter vertieft wird. Viskose
Effekte werden mit Hilfe viskoelastischer Modellansétze beriicksichtigt und in Abschnitt
3.1.5.3 erlautert.

In der mathematischen Beschreibung der Plastizitat wie z.B. in Hill [1998], Simo und
Hughes [1998] und Lubliner [2008] wird der Verzerrungstensor mit der Annahme kleiner
Deformationen in einen elastischen (reversible Verformung) und einen plastischen (irre-
versible Verformung) Anteil additiv aufgespalten:

e=¢e" 4. (3.41)

Zur Veranschaulichung dient das eindimensionale rheologische Modell (Bild 3.3). Ab er-
reichen einer Grenzlast, der FlieBspannung o, tritt die plastische Deformation ein, was
durch das Reibelement symbolisiert wird.

g, & g, &
SmVAVAVAVAVES STl & >
E or($)
sel ebl

Bild 3.3: Eindimensionales rheologisches elastoplastisches Modell, Reihenschaltung von Feder- und
Reibelement

Im Entlastungszustand verhélt sich das Material auch nach plastischer Deformation wieder
rein elastisch. Bild 3.4 zeigt am Beispiel uniaxialer Belastung den Spannungs-Dehnungs-
Verlauf, wobei die gestrichelte Linie die elastische Ent- und Wiederbelastung verdeutlicht.

In der dreidimensionalen Verallgemeinerung der Plastizitét ldsst sich der Verzerrungsge-
schwindigkeitstensor aus (3.25) durch

D = D 4+ D* (3.42)

in einen elastischen Anteil D¢ und plastischen Anteil D?' additiv aufspalten. Es gilt das
hypoelastische Stoffgesetz nach (3.43) mit der Restriktion fiir den elastischen Bereich,
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Y ®=0,f,>0
: d>0 DP!
oF ; — unzulassig i>0
Vo
A
/P <0 |
/ | ®=0
,"W |
/! : €
H(—)%(—/
spl gel
Bild 3.4: Schematische Darstellung des elasto- Bild 3.5: Schematische zweidimensionale
plastischen Materialverhaltens im Darstellung der FlieSfliche

eindimensionalen Zuglastfall

was durch die Funktion ®(o,&,) in Abhéngigkeit des Spannungszustandes und der in-
neren Variablen ¢, in Gl. (3.44) beschrieben wird. Die FlieBbedingung beschreibt eine
konvexe Flache im 6-dimensionalen Spannungsraum. Spannungszustidnde auflerhalb der
Fldche ® > 0 sind unzuléssig. Plastische Deformationen treten fiir & = 0, also fiir Span-
nungszusténde auf der FlieBflache auf (s. Bild 3.5).

Hypoelastizitit o=C (D — D") (3.43)
Fliebedingung d(0,6,) <0 (3.44)
\J
Fliefregel D7 = )\M (3.45)
. oo
Verfestigungsgesetz €o = fo(DP o, &p) (3.46)

Die Fliefiregel (3.45) ist die Evolutionsgleichung der plastischen Verzerrungen und be-
schreibt mit der zugrunde gelegten Annahme eines plastischen Potenzials V(o ,§,) und
dem Proportionalitéitsfaktor A die Anderung der plastischen Verzerrungen, mit der Flief-
richtung, welche senkrecht zu ¥ orientiert ist. Fiir den Spezialfall ¥ = & spricht man von
assoziiertem Flielen und bei ¥ # ® von nicht-assoziiertem Flieflen. Zur Beschreibung der
Verfestigung (3.46) sowie des Flielens (3.45) werden Verfestigungsvariablen £, verwen-
det. Diesen Verfestigungsvariablen sind wiederum innere Variablen f, zugeordnet. Fiir
den Fall idealer Plastizitat ist f, = 0, bei plastischer Verfestigung gilt f, > 0. Der Fall
der kinematischen Verfestigung, beschrieben durch ein Verschieben der FlieSbedingung im
Spannungsraum, soll nicht weiter erldutert werden. Fiir das Be- und Entlastungsverhalten
miissen letztlich die sogenannten Kuhn-Tucker-Bedingungen mit

A>0, AD=0, ®<0 (3.47)

erfullt sein.
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3.1 Kontinuumsmechanische Grundlagen

In der isotropen von-Mises-Plastizitét kann die FlieSbedingung allein in Abhéngigkeit der
zweiten Invariante Jo der deviatorischen Spannungen s mit

Byrs(s) = /3T — ow = ,/gs s — op(d) (3.48)

mit der FlieBspannung o (§) formuliert werden. Die innere Variable ¢ ist gleich der ak-
kumulierten plastischen Dehnung

t
€= apl:/ ,/%Dpl:Dpldf (3.49)
0

Mit der assoziierten Fliefiregel folgt

00 (o)
oo’

wobei sich der Proportionalititsfaktor zu A = P! ergibt, indem Gl. (3.50) mit (3.48) in
die zeitliche Ableitung von Gl. (3.49) eingesetzt wird. Das isotrope Verfestigungsgesetz
kann somit in Abhéingigkeit der akkumulierten plastischen Vergleichsdehnung, also einer
skalaren Grofle, formuliert werden.

D? = ) (3.50)

Zur Beschreibung elastoplastischen Materialverhaltens faserverstirkter Kunststoffe sind
anisotrope FieBbedingungen nétig. Haufig zur Anwendung kommt die FlieBbedigung nach
Hill, siehe z.B. Lemaitre und Chaboche [2000]:

Qi = F(on — 022)2 + G(o2 — 033)2 + H(o1, — 033)2+

3.51
2L07, +2Moyy +2Not, — or(€) =0 . (3:51)

Die Parameter F, G, H, L, M, N steuern den FlieBbeginn entsprechend den 3 ortho-
gonalen Vorzugsrichtungen der orthotropen Anisotropie. Mit F' = G = H = 0.5 und
M = N = L = 1.5 reduziert sich Gl. (3.51) zur isotropen Fliebedigung nach von Mises
(Gl. (3.48)). Eine alternative Darstellung zu (3.51) liefert die tensorielle Form

s:H:s—07(6) =0, (3.52)
wobei sich H zu
[ F+H —F -H 0 0 0 ]
-F F+G -G 0 0 0
—-H -G G+H 0 0 0
= 0 0 0 2L 0 0 (3.53)
0 0 0 0 2M 0
| 0 0 0 0 0 2N |
ergibt. Die plastische Vergleichsdehnung nach Hill wird mit
t ~
Pl = / VDPL: H-L : Drldi (3.54)
0
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3.1 Kontinuumsmechanische Grundlagen

formuliert. Im transversalisotropen Fall unter Volumenkonstanz reduzieren sich die Para-
meter und mit der 1-Achse als Vorzugsrichtung der Anisotropie kann F'= H, L = N und
M = F + 2G geschrieben werden.

Eine alternative Darstellung der Hill-Plastizitét findet sich beispielsweise in Aravas [1992].
Hierbei wird mit Hilfe eines Orientierungstensors B, definiert durch das dyadische Pro-
dukt

B=e"®e" (3.55)

eines Einheitvektors e* ¢ R3?, die Vorzugsrichtung der Anisotropie vorgegeben. Somit
kann im transversalisotropen Fall die FlieBbedingung nach Hill unter Verwendung von B
in folgender Form angegeben werden:

Pya(o,B) = (F +2G) sp(s?) + 2(L — F — 2G) sp(s* - B)

+ (5F + G —2L) sp*(s - B) — o7 (€). (3.56)

Hierbei bezeichnet s wiederum den deviatorischen Anteil des Spannungstensors.

3.1.5.3 Viskoelastizitat

Viskoses Verhalten beschreibt die Spannungsabhéngigkeit von der Deformationsgeschwin-
digkeit. Diese Abhéngigkeit kann sowohl in linearer als auch in nicht-linearer Form auf-
treten, wobei sich die Materialmodellierungen in dieser Arbeit aufgrund des experimentel-
len Befunds in Kapitel 5 auf ersteres beschrinken. Viskoelastisches Verhalten stellt eine
Kombination von rein viskosem und rein elastischem Verhalten dar. Experimentelle Un-
tersuchungen zeitabhéngiger Deformationsprobleme sind klassischerweise der Kriechvor-
gang und der Relaxationsprozess. Diese beiden viskoelastischen Materialverhaltensweisen
werden im Folgenden anhand elementarer eindimensionaler Feder-Dampfer-Modelle kurz
dargestellt und anschlieend auf ein verallgemeinertes sich analog verhaltendes dreidimen-
sionales Konstitutivgesetz erweitert.

Als Erstes soll das Kriechen behandelt werden, welches im Wesentlichen durch die zeitlich
sich verdndernde Anpassung der Dehnung an eine konstant vorgegeben Spannung definiert
ist. Die sich verdndernde Anpassung der Dehnung hat ein asymptotisches Verhalten und
strebt fiir eine hinreichend grofie Zeit gegen einen stationdren Dehnungswert. Kriechen
kann am einfachsten mit einem eindimensionalen Kelvin-Voigt-Modell dargestellt werden
(Bild 3.7). Dabei handelt es sich um eine Parallelschaltung einer linear elastischen Feder
und eines linear viskosen Dampfers. Beide Elemente in der Parallelschaltung erfahren die
gleiche Dehnung. Die Spannungen addieren sich zur Gesamtspannung:

o0 =0+ 0" = Fe+né (3.57)

Die Losung dieser Differentialgleichung bei gegebener Spannung oy ist die in Bild 3.6 dar-
gestellte zeitabhidngige Dehnungsantwort des Kelvin-Voigt-Modells (siehe z.B. Wriggers
2001]):

e(t) = %(1 e mit 7= % (3.58)
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o
vi _ .
oo . o =néE
t
g,& n g, €&
S e
£
t—> o
0o/E
E o€ = Ee
t

Bild 3.6: Kriechvorgang bei konstanter Spannung oo Bild 3.7: Kelvin-Voigt-Modell mit Feder- und Damp-
ferelement in Parallelschaltung

Darin bezeichnet 7 die Retardationszeit. Eine dreidimensionale isotrope Version des Kelvin-
Voigt-Modells lautet

o = 3r(e" + TvE™) + 2u(e + Tpe™). (3.59)

Mit der Aufspaltung des Verzerrungstensors in den volumentrischen Anteil €' = sp(e)I
und den deviatorischen Anteil €% = € — €, beschreiben 7, und 7p die entsprechenden
zwei verschiedenen Retardationszeiten (Kriechzeiten). Ware mit dem Kelvin-Voigt-Modell
das Materialverhalten ausreichend beschrieben, kénnten die Parameter mit Gl. (3.58)
im uniaxialen Zug-relaxationsversuch mit 7 = 7, und im Scherrelaxationsversuch mit
T = 7p bestimmt werden, wobei fiir einen Scherzugversuch der entsprechende Schubmodul
verwendet werden muss und demnach E mit 2 zu ersetzen ist.

Der zweite viskoelastische Grundkérper ist das Maxwell-Modell (Bild 3.9), mit dem sich
der in Bild 3.8 dargestellte Relaxationsprozess beschreiben ldsst. Bei konstanter Dehnung
relaxieren die Spannungen im Material fiir ¢ — oo auf null. Die additive Aufspaltung der
Dehnungen (bzw. der Dehnraten) in elastische und viskose Anteile fithrt auf die Differen-

tialgleichung .
. -el v o g
_ - — 42 3.60
E=¢ +¢ i + 7’ ( )
wobei sich bei aufgebrachter konstanter Dehnung ¢y = 0o/E die Losung von Gl. (3.60)
Al

o(t) = og e~/ (3.61)

ergibt. Da die Spannungen auf den Wert o = 0 relaxieren, nennt man dieses Materialver-
halten fluidartig, im Vergleich zum Kelvin-Voigt-Modell Bild 3.6, welches festkorperartiges
Materialverhalten beschreibt. Eine isotrope dreidimensionale Version des Maxwell-Modells

lautet 1 1 1 1
. - vol vol .
_ il - - 3.62
6_3/1<0 +7‘v0 )+2M(s+TDs), (3.62)
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oy/E

o e =0/E g% =g/n

t

t— oo

Bild 3.8: Relaxationsprozess bei konstanter Dehnung  Bild 3.9: Maxwell-Modell mit Feder- und Dampfer-
oo/E element in Reihenschaltung

mit der Aufspaltung des Spannungstensors in o* = sp(o)l und s = o — o', den

hydrostatischen und deviatorischen Anteil.

Sowohl das Kelvin-Voigt-Modell als auch das Maxwell-Modell beschreiben reales Mate-
rialverhalten nur unzureichend. Es existiert eine Vielzahl von Verschaltungen der visko-
elatischen Grundkorper. Eines davon ist das generalisierte Maxwell-Modell (Bild 3.10).

Eq
E; N =11E;
E, N, = 12E;

G,SHW. > 0,¢

Bild 3.10: Generalisiertes Maxwell-Modell

Mit diesem konnen sowohl der Relaxationsprozess durch

o(t) = Eugo + Z Esege” /™) (3.63)

=1
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als auch der Kriechvorgang durch

n

e(t) = 2—‘; +y %(1 — e (t/m) (3.64)
i=1 "

beschrieben werden. Die Elastizitdtsmoduln FE;, die Retardationszeiten 7; und die Viskosi-
taten 7; sind dem i-ten Maxwell-Element zugeordnet. Der mit Ej, bezeichnete instantane
E-Modul der sprunghaft aufgebrachten Spannung oy ist iiber die Beziehung

Ew=E — )Y E (3.65)
=1

mit den anderen E-Moduln verkniipft. Durch die beliebige Anzahl der parallelgeschalte-
ten Maxwell-Elemente lésst sich ein komplexes dehnratenabhéngiges Materialverhalten
besonders gut darstellen. Es lédsst sich fiir den dreidimensionalen isotropen Fall die Diffe-
renzialgleichung in tensorieller Schreibweise durch

= 1 1
& = 3hool"” + 2o’ + ) [méwl +2ue® — — ot — s, (3.66)
i=1 Vi D;

formulieren. Hierbei sind die volumetrischen und deviatorischen Dehnungen mit € bzw.
g?® gekennzeichnet sowie Spannungen des i-ten Maxwell-Elementes mit a? bzw. s;.

3.1.6 Anfangs-Randwertproblem

In der starken Form des Anfangs-Randwertproblems miissen die Feldgleichungen (s. Ab-
schn. 3.1.1 bis 3.1.5) bestehend aus der Kinematik, dem dynamischen Gleichgewicht (Im-
pulsbilanz), der Drehimpulsbilanz sowie der Stoffgleichung gegeben durch

(Kinematik) e =InV (3.67)
(Impulsbilanz) oa=pb+div o (3.68)
(Drehimpulsbilanz) o=0o" (3.69)
(Stoffgleichung) o= f(e, € &, x) (3.70)

in jedem materiellen Punkt des deformierten Korpers erfiillt sein. Um das gekoppel-
te System partieller Differentialgleichungen zu l6sen, miissen zusétzlich auf dem Rand
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[, des aktuellen Gebiets (s. Bild 3.1) die geometrischen Randbedingungen (Dirichlet-
Randbedingungen), d.h. die vorgeschrieben Verschiebungen ug mit

u=uy auf I, (3.71)
sowie die Spannungsrandbedingungen (Neumann-Randbedigungen) mit
t=0’ -n=ty auf I,. (3.72)

gegeben sein. Hinzu kommen die Anfangsbedingungen zum Zeitpunkt ¢ = 0 fiir die Ver-
schiebungen u und die Geschwindigkeiten v mit

u(ty) =: wyy, v(ty) =: vyo. (3.73)

In Gl. (3.72) bezeichnet n die momentane Normale auf dem Rand I'; und t, die vorge-
schriebenen Spannungen. Eine analytische Losung ist nur fiir wenige Randwertprobleme
moglich. Eine ndherungsweise Berechnung (z.B. mit der FEM), in der sogenannten schwa-
chen Form, erfiillt die Impulshilanz im integralen Mittel {iber das betrachtete Gebiet. Die
schwache Form kann aus der starken Form durch skalare Multiplikation von GI. (3.68)
bzw. Wichtung mit einer Testfunktionen du und Integration iiber das Gebiet €2; hergelei-
tet werden und ist durch

ou - pa df = du - (ob + div o) d€ (3.74)
Qt Qt

gegeben. Unter Anwendung des Gauss’schen Integralsatzes und den vorgegeben Span-
nungsrandbedingungen nach Gl. (3.72) folgt

/ Seh o th+/ ou - oa th:/ ou- ob th+/ ou-tg dly. (3.75)
Qy Q4 Qq

It

- s . s . >

(SWinn 6Wk1n Weat

Formal entspricht Gl. (3.75) dem Prinzip der virtuellen Verschiebungen, wobei sich du
als die virtuellen Verschiebungen und de als die, durch Gl. (3.67) zugehorigen, virtuellen
Verzerrungen definieren. Die Summe aus virtueller innerer Arbeit §W;,,, und virtueller
Arbeit der Tragheitskrifte Wy, ist gleich der virtuellen Arbeit der externen Lasten
5Wemt-

3.2 Loésungsverfahren mit der Finite-Elemente-Methode

Die Losung des transienten Randwertproblems mit Hilfe der Finite-Elemente-Methode
(FEM) soll, ausgehend von Gl. (3.75), im Folgenden kurz beschrieben werden. Biicher
iiber die FEM wie Bathe [2001], Belytschko et al. [2014], Hughes [2000], Wriggers [2001]
oder Knothe und Wessels [2008] bieten eine umfangreiche Beschreibung der Methode.
Nach der Erlauterung der raumlichen Diskretisierung wird bei der numerischen Integration
und der Zerlegung des Berechungszeitraums in diskrete Zeitschritte hier lediglich auf den

expliziten Zeitintegrationsalgorithmus, dem Zentrale Differenzenverfahren, eingegangen
(Hallqusit [1998]).
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3.2.1 Rdumliche Diskretisierung

Die Diskretisierung der betrachteten Struktur erfolgt durch eine Zerlegung in Teilgebiete,
die Finiten Elemente:

- O Q, (3.76)
e=1

Die unbekannten Verschiebungen sowie die unbekannten virtuellen Verschiebungen in GI.
(3.75) werden innerhalb eines Elementes mit Hilfe von n Formfunktionen N; approxi-
miert. Dabei wird das isoparametrische Konzept angewendet. Das heifit, dass die gleichen
Ansatzfunktionen zur Beschreibung der Geometrie wie fiir die Interpolation der Feld-
groflen (Verschiebungen) verwendet werden. Das interpolierte Verschiebungsfeld u, (bzw.
virtuelle Verschiebungsfeld du,.) eines Elementes mit den zeitabhéngigen diskreten Kno-

tenverschiebungen d;(¢) der n Knoten und den lokalen Koordinaten & im Element wird
durch

ZN, )d;(t) bzw. du, = ZNI )od; (1) (3.77)

beschrieben. Entsprechend ergeben sich die Beschleumgungen

Ae = ZNI<£>aI(t> (3-78)

sowie die virtuellen Verzerrungen

Z

I=

5d (1) . (3.79)
Durch Einsetzen der interpolierten Feldgroien in die schwache Form (3.75) unter Verwen-
dung von (3.76) fiithrt dies auf die semidiskretisierte Gleichung

m&(t) +£7(d(t)) = £ (t) . (3.80)

Jedes Element e besitzt n Knoten. Der zu betrachtenden Bereich wird mit einer Anzahl
von n,. Elementen diskretisiert. Es ergeben sich die Massenmatrix m mit

NiNy NNy ... NN,
e NoNy NoNy ... NN,
m = / 2. ' 2. ’ . 2. Qe dQe ) (381>
o | /o : : . :
N,Ny, N,No ... N,N,

(e)

der interne Knotenkraftvektor £ mit den Spannungen in Vektorschreibweise o? =

(011, 022, 033, 012, 023, 013] mit

ON1
Ne ox
£r(d(r)) = | J /Q | oudr)) da.| (3.82)
e=1 € aé\}[(n (e)
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und der Vektor der dufleren Belastungen £ mit

Ne Nl N1
-y /Q ob dQ, + /F - |t dr.| . (3.83)
=1 |70\, “\ .

(e)

3.2.2 Zeitliche Diskretisierung

Zur numerischen Integration des Anfangs-Randwertproblems in der semidiskreten Form
(3.80) muss der zu betrachtende Zeitraum in eine finite Anzahl an Zeitschritten unterteilt
werden. Der Zeitraum des betrachteten Problems wird dabei {iber eine endliche Anzahl
von Zeitintervallen bzw. Zeitschritten At = t,,,1 —t,, diskretisiert. Grundsétzlich wird zur
Losung der zeitabhéngigen Verschiebungen d(t) zwischen expliziten und impliziten Verfah-
ren unterschieden (siche z.B. Bathe [2001], Wriggers [2001] oder Belytschko et al. [2014]).
Explizite Verfahren sind einfach zu implementieren, da die Losung zum Zeitpunkt ¢,
nur von den Groflen zum Zeitpunkt ¢, abhingen. Der nichtlineare Verschiebungsverlauf
wird iiber At linearisiert, wie in Bild 3.11 schematisch dargestellt ist. Ein Nachteil expli-
ziter Verfahren ist die Beschriankung des Zeitschritts At infolge einer Stabilitédtsschranke,
wie im Folgenden noch detailliert erlautert wird. Implizite Zeitintegrationsverfahren sind
sowohl von bekannten Groflen des letzten Zeitschritts als auch von den Werten der noch
unbekannten Zeitschritte abhingig. Die Implementierung ist entsprechend aufwendiger.
Implizite Verfahren erlauben jedoch die Wahl sehr viel grofler Zeitschritte und koénnen
so konstruiert werden, dass sie unbedingt stabil sind. Die Wahl eines sinnvollen Integra-
tionsverfahrens héngt von der zu simulierenden strukturmechanischen Problemstellung
ab. Im Falle der Impakt- und Crashsimulation sind die Auswirkungen von Stofl- und
Schockeinwirkungen zu simulieren. Hochfrequente Anteile sind dabei im Sinne von kleine
Zeitschritte zu berticksichtigen, wofiir explizite Verfahren vorzuziehen sind. Wie bereits
erwiahnt, wird hier ausschlieflich die explizite Zeitintegration, und zwar das zentrale Diffe-
renzenverfahren, angewendet. Die Differentialgleichungen werden jeweils zu den diskreten
Zeitschritten ¢, erfiillt (Bild 3.11). Durch Umformung von Gl. (3.80) ergeben sich die
Beschleunigungen zum aktuellen Zeitschritt mit

d, =m™ (£ — £i"(d,)) . (3.84)
Mit der Einfiihrung des Zwischenzeitschritts (Bild 3.11) folgt

Aty + Aty

At
2

(3.85)

n+

[SIE

Es werden die Geschwindigkeiten dn 41 Zum Zeitpunkt ¢, 1 in Abhéngigkeit der Verschie-
bungen iiber den Differenzenquotienten

— dni1 —dn (3.86)

d
Athrl

n-+

NI
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Linear- E i Realer Verlauf

1sierun : :
g . '
= I I
o : 1
.9 i i
= , i 1
2 : :
8 Atn_4 Atnyq

th-1/2 I SV I t
n tn+1
Atn+ 1/2

Bild 3.11: Veranschaulichung der zeitliche Diskretisierung am Beispiel eines eindimensionalen Verschie-
bungsverlaufs

approximiert. Die neuen Knotenverschiebungen d,,,; ergeben sich somit zu
dn+1 - dn + dn+%Atn+1 . (387)

In gleicher Weise werden die Beschleunigungen zum Zeitpunkt ¢,, mit

d dn+l - dn_l
n=————2 3.88

formuliert, wodurch sich die Geschwindigkeiten dn +1 zum Zeitpunkt ¢, 171
dn+% = dnf% + Atn+%dn (3.89)

ergeben. Mit (3.87) und (3.89) ergibt sich fiir dquidistante Zeitschritte die Beschleunigung

zum Zeitpunkt ¢, zu
dn+1 - an + dn—l

(Aty)?

Mit (3.84) und (3.90) lassen sich die Kontenverschiebungen d,,;; zum neuen Zeitschritt
in Abhéngigkeit der bekannten Knotenverschiebungen direkt bestimmen:

d, =

(3.90)

dypyr =m ™' (£ — £"(d,)) (At,)* + 2d,, — dpp1. (3.91)

Fiir das zentrale Differenzenverfahren muss also lediglich die Massenmatrix invertiert wer-
den. Bei impliziten Verfahren hingegen sind weitere Rechenoperationen erforderlich. Zu
jedem Zeitschritt wére die Losung eines nichtlinearen Gleichungssystems notwendig (z.B.
Wriggers [2001]). Werden zusétzlich nichtlineare Materialmodelle verwendet, sind in der
Regel die entsprechenden Materialtangentensteifigkeiten zu berechnen, da das Zeitintegra-
tionsverfahren mit numerischen Losungssverfahren, z.B. Newton-Verfahren, kombiniert
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wird. Bei komplexen Materialmodellen (vgl. Kapitel 6) ist Bildung der Materialtangen-
tensteifigkeit nicht mehr trivial.

Ein bereits angesprochener Nachteil des hier vorgestellten zentralen Differenzenverfahren
ist, dass es nur bedingt stabil ist (siche z.B. Wriggers [2001], Belytschko et al. [2014]). Das
heifit zu jedem Zeitschritt muss gelten:

At < Atkm’t (392)

Das Kriterium nach Courant, Friedrichs und Lewy ist von der héchsten Eigenfrequenz
Wmae 1M rdumlich und zeitlich diskretisierten System und damit von der kleinsten Ele-
mentgrofe [, abhingig. Es ist z. B. in Belytschko et al. [2014] beschrieben und lautet:

2 l,
Atppis = = min (—) . (3.93)

max € Ce

Aty kann direkt aus dem kritischen Element, beschrieben durch seine charakteristische
Lange [, und seiner Schallgeschwindigkeit ¢, berechnet werden, wobei letzteres wiederum
von der Steifigkeit und Dichte das Materials abhéngt (Hallqusit [1998]).

3.2.3 Elementformulierung und Hourglassing

Die numerische Gauf-Integration von Gleichung (3.75) erfolgt iiber Stiitzstellen, den soge-
nannten GauB-Integrationspunkten. Die Anzahl der zu wiahlenden Gauf-Integrationspunkte
hiangt vom Polynomgrad des Integranden ab. Mit n,-Stiitzstellen lasst sich ein Polynom
vom Grad 2n, — 1 exakt integrieren. In dieser Arbeit werden Elemente linearen Ansatz-
funktion zur Approximation der Geometrie wie auch zur Approximation der Feldgrofien im
Element verwendet. Bei der Wahl der gleichen Ansatzfunktionen spricht man vom isopara-
metrischen Konzept. Linearen Ansatzfunktionen fiithren in (3.75) auf ein Polynom zweiten
Grades. Ein 3D-Hexaeder-Volumenelement mit linearen Ansatzfunktionen in drei Raum-
richtungen wird mit 2 x 2 x 2 GauB-Punkten integriert (voll integriertes Volumenelement).
Demnach sind acht Integrationspunkte erforderlich, um eine ausreichende Genauigkeit
zu erzielen. Eine volle Integrationsordnung eines Elements berechnet die exakten Werte
der Integrale, vorausgesetzt, dass das betrachtete Element nicht verzerrt ist (siche Bathe
[2001]). Im Falle eines verzerrten Elements kann eine volle Integration die exakten Werte
der Integrale nicht liefern. Allerdings ist dieser Fehler vernachlassigbar, wenn die Element-
verzerrung begrenzt bleibt. Nachteilig ist, dass herkémmliche voll integrierte Elemente in
der Regel ein zu starres Verhalten aufweisen, was als Locking-Effekt bekannt ist und sich
zum Beispiel bei inkompressiblen (oder nahezu inkompressiblen) Materialien ( Volumetric
Locking) oder unter reiner Scherbelastung (Shear Locking) bemerkbar macht. Locking-
Effekte konnen einerseits verringert werden, indem eine feinere Elementierung verwendet
wird, was jedoch aus Griinden der Effizienz in der Regel nicht sinnvoll ist. Eine andere
Moglichkeit ist, eine niedrigere Integrationsordnung als erforderlich zu verwenden. Dieser
Ansatz wird als Unterintegration bezeichnet. Im 3D-Hexaeder-Element reduziert sich die
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Anzahl der Integrationspunkte von acht auf eins. Problematisch sind dabei auftretende
unphysikalische Null-Energie-Eigenformen, die als Hourglass-Mode bzw. Hourglassing be-
zeichnet werden. Unterintegrierte Elemente sind fiir Strukturanalysen ohne weitere Maf3-
nahmen, wie zusétzliche Elementstabilisierung, welche die Hourglass-Modi verhindern,
nicht zu empfehlen. Die meisten {iblichen Hourglass-Stabilisatoren basieren auf zusétzli-
chen Kriften, die auf die Elementknoten aufgebracht werden um die Hourglass-Modi zu
verhindern, sobald das Element diese aufweist. Da die zusétzlichen Knotenkréfte kiinst-
lich sind, ist es wichtig, die sogenannte Hourglass-Energie, die durch diese Knotenkrafte in
einer FE-Simulation erzeugt wird, zu iiberpriifen, d.h. sie sollte beispielsweise weniger als
1% der Gesamtenergie betragen. Einzelheiten iiber Hourglass-Stabilisatoren finden sich in
Belytschko et al. [2014] oder LS-DYNA [2014].

Héufig verwendete Hourglass-Stabilisierungen basieren auf den elastischen Materialeigen-
schaften des Elementes (Belytschko und Bindeman [1993], Puso [2000]). Bei nichtlinea-
ren Materialmodellen, mit zum Beispiel stark entfestigendem Materialverhalten, kénnen
hier allerdings die Elemente wiederum als zu steif angenommen werden. Bei stark ani-
sotropen Materialien werden zudem, je nach Belastungsrichtung und Hourglass-Mode,
unterschiedliche Stabilisierungskréfte benttigt. Das Element hat in den verschiedenen Be-
lastungsrichtungen unterschiedliche Steifigkeiten. In LS-DYNA [2014] wird jedoch fiir alle
Orientierungen immer nur eine, aus der Anisotropie gemittelte, Stabilisierung verwendet.
Bei unterintegrierten Elementen wird in dieser Arbeit die Hourglass-Stabilisierung nach
Puso [2000] angewandt. Um die Hourglass-Kréfte im nichtlinearen Materialmodell nicht
zu iiberschitzen wird die Hourglass-Energie stets iiberpriift (LS-DYNA [2014]).

3.3 Mikromechanik und Homogenisierung

Beschreibungen iiber Methoden der Mikromechanik und Homogenisierung finden sich zum
Beispiel in Gross und Seelig [2007], Nemat-Nasser und Hori [1999] und Zohdi und Wriggers
[2005]. Die fiir diese Arbeit relevanten Grundlagen werden im Folgenden erldutert.

Bei der Homogenisierung spricht man von der Beschreibung des Verhaltens der Mikrostruk-
tur als mechanischer Zustand in einem materiellen Punkt der Makroebene. Der Mikro-
Makro-Ubergang erfolgt formal durch geeignete Mittelungsprozesse. Da bei einer ausrei-
chend kleinen Betrachtungsskala jedes Material heterogen ist, werden verschiedene Ska-
len eingefiihrt (s. Bild 3.12). Auf der Mikroskala mit einer GroBenordnung von wenigen
Mikrometern ~ pm bis Millimetern ~ mm kénnen die einzelnen Komponenten des Ver-
bundwerkstoffs, wie Fasern und Matrix aber auch Risse, Hohlrdume oder andere Fehlstel-
len detailliert aufgelost werden. Auf der Mesoskala im Bereich von wenigen Millimetern
(~ mm) bis Zentimetern (~ cm) werden die Komponenten als homogen angesehen. Mit
dem Konzept des Repriisentativen Volumenelementes (RVE) (Hill [1963], Hashin [1983])
muss eine Mesoskala so gewahlt werden, dass sie statistisch représentativ das makroskopi-
sche Material darstellt. Die sogenannten effektiven Eigenschaften des auf der Makroskala
betrachteten materiellen Punktes werden durch die Homogenisierung beschrieben. Das
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Makroskala Mesoskala Mikroskala

O O

LRVE |
LProbe ﬁ?#& *® = @/
Q O O O LFaser
0 ¢ =
O O <

~pm (dFaser)
~ctm ~mm ~mm (Lrgser)

Bild 3.12: Darstellung unterschiedlicher Betrachtungsskalen der Mikro- und Makroebenen

RVE sollte eine um ein vielfaches groflere Kantenléinge Lyy g als die Faserlange Lpqger
besitzen, wodurch in Analogie zu Bild 3.12 gilt:

LProbe >> LRVE >> LFaser- (394)

Im Fall von LFT variiert die Faserlinge bedingt durch den Fertigungsprozess in einem
Bereich von Zentimetern bis hin zu wenigen Mikrometern. Die Skalenangaben in Bild
3.12 beziehen sich daher in erster Linie auf die Auflosungsgenauigkeit. Die Makroebene
definiert die Gréflenordnung, wie sie fiir die meisten Ingenieursanwendungen, zum Beispiel
einer Bauteilauslegung, von gréferem Interesse ist. Mikromechanische Eigenschaften wer-
den nur noch im Mittel betrachtet, was zur Bedingung Lp,ope >> Lgyg fithrt. Im Fall der
diskontinuierlichen Faserverbundwerkstoffe variieren die effektiven Materialeigenschaften
im Bauteil zum Beispiel in Folge der Faserorientierungsverteilung (Abschn. 3.3.5). Dies
fithrt auf eine zusétzliche makroskopische Heterogenitét.

Fiir bestimmte Materialien wie zum Beispiel Fasergelege und -gewebe, die zur Klasse der
unendlich langen Faserverbundwerkstoffe gehoren, kann bereits eine sehr einfache Ein-
heitszelle ein RVE représentieren. Ansétze dieser Art werden in Abschnitt 3.3.4 erlautert
und in dieser Arbeit weiter verwendet (Kap. 9).

3.3.1 Grundgleichungen der Homogenisierung

Ausgehend von der Ergodizitatshypothese, die besagt, dass die statistische Mikrostruktu-
rinformation aus einer einzigen Realisierung (RVE) gewonnen werden kann, kénnen zur
Beschreibung der MakrogroBen, wie den effektiven (mittleren) Verzerrungen (e) und den
effektiven (mittleren) Spannungen (0'>Q die Volumenintegrale iiber den betrachteten Be-
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reich Q = (Lryg)? der Mikrostruktur gebildet werden. Die lokalen Gréfen sind vom Ort
x abhéngig und es gilt:

&= (e)? = 5/s<x> i bow. o= (o) = é/a(x) i (3.95)
Q Q

Aus der Forderung nach Gleichheit der Verzerrungsenergie W auf der Mikro- wie auf der
Makroebene ist

oW = (e(x) : C: e(x))” = (e(x))" : C* : (e(x))" (3.96)

mit dem effektiven Steifigkeitstensor C*. Es folgt die nach Hill [1963] bezeichnete Hill-
Bedingung mit der Forderung:

(o(x): e(x))" = {o(x))" : (e(x)". (3.97)

Mit Einfithrung sogenannter Fluktuationen der Mikrofelder mit (x) = o(x) — & und
g(x) = e(x) — & ergibt sich
(6:8)" =0, (3.98)

was bedeutet, dass die Fluktuationen im Mittel keine Arbeit verrichten diirfen. Mit Hilfe
der Impulsbilanz (3.68) (Vernachldssigung der Volumen- und Tragheitskrifte) kann GI.
(3.98) unter Verwendung des Gaufi’schen Integralsatzes auch durch Gréfien auf dem Rand
[' = 09 des Mittelungsbereichs ausgedriickt werden:

5 [@= @%@~ (@) ndr—o. (3.90)

Hierbei bezeichnet u die Randverschiebung und n die entsprechende Normalenrichtung auf
dem Rand I'. Um ein Randwertproblem zur Losung von (3.99) zu formulieren und zudem
aus den lokalen Feldern die effektiven homogenen Materialeigenschaften zu bestimmen,
fehlen noch die entsprechenden Stoffgesetze und Randbedingungen. Die unterschiedlichen
Typen von Randbedingungen sollen hier erldutert werden.

Lineare Verschiebungsrandbedingungen aufgebracht auf dem Rand 0€2, werden durch
u=¢y-x V xel (3.100)
definiert und mit Hilfe der Hill-Bedingung nach (3.99) fithrt dies auf
(&) =gy, (3.101)
was auch als average strain theorem bezeichnet wird.

Uniforme Spannungsrandbedingungen definiert durch

t=0p-n V xel, (3.102)
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fiihren in analoger Weise mit Hilfe von (3.99) auf
() =0y, (3.103)
was auch als average stress theorem bezeichnet wird.

Periodische Randbedingungen sind eine dritte Klasse von Randbedingungen, die als
Erweiterung der linearen Verschiebungsrandbedingungen um einen periodischen, oszillie-
rende Anteil 1 angesehen werden kénnen. Es folgt:

u=¢g-x+u V xel. (3.104)

Fir a gilt (@)” = 0 damit (3.101) erfiillt bleibt. Gleichermafien ist t in diesem Fall
anti-periodisch. Es ist zu beachten, dass periodische Randbedingungen nur auf strickt
periodische Mikrostrukturen angewendet werden kénnen.

3.3.2 Analytische Homogenisierung linear elastischer Materialeigenschaften

Mit Hilfe von Lokalisierungstensoren lésst sich die allgemeine Losung des formulierten
Randwertproblems und damit die Bestimmung von &(x) und o (x) durch

e(x) =1L%(x) : g fiir u=¢gp X V xel (3.105)
o(x) =L%(x): o9 fir t=o00 -n(x) V xel (3.106)

beschreiben. Die Lokalisierungstensoren IL* und L7 représentieren die vollstdndige Losung
des formulierten Randwertproblems und hiangen von der Mikrostruktur des gesamten Vo-
lumenbereichs 2 ab. Des Weiteren erfiillt .° die Kompatibilitdtsbedingung
rot(rot(e(x))) = 0 und L7 die Gleichgewichtsbedingung div(e(x)) = 0. Auflerdem gilt
(L) = T und (L°)® = I. Im Beispiel eines zweiphasigen isotropen Materials mit stiick-
weise konstanten und isotropen Eigenschaften C!, C? und den Volumenanteilen ¢!, ¢
ergibt sich die Verbundsteifigkeit C* zu

C* = (C: L) = 'Ct: (L)Y +2C2: (L)Y =C + A(C2 - CY - (LY (3.107)
mit
LAY + LY =1, (3.108)

Dabei sind (]L5>91 und (]If>ﬂ2 die der jeweiligen Phase zugeordneten mittleren Dehnungs-
lokalisierungstensoren.

Zur Approximation effektiver linear elastischer Materialeigenschaften konnen analytische
Methoden herangezogen werden. Hiermit lassen sich unterschiedlich scharfe Schranken
oberer und unterer Steifigkeitsgrenzen fiir mehrphasige Materialien definieren. Als Schran-
ken erster Ordnung gelten die Formulierungen nach Voigt [1889] und Reuss [1929]. Eine
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genauere Abschétzung erlaubt das Variationsprinzip nach Hashin und Shtrikman [1962,
1963] (siche u.a. Willis [1977]). Diese Formulierungen gelten als Schranken zweiter Ord-
nung, die in einem Sonderfall auch auf das Prinzip nach Mori und Tanaka [1973] fiih-
ren (siehe u.a. Benveniste [1987]). Zur Vervollstandigung seien noch die Selbstkonsistenz-
methode (Kroner [1958], Hill [1965]), die Halpin-Tsai Methode (Halpin [1969]) und das
Differenzial Schema genannt, welche in dieser Arbeit jedoch nicht weiter verwendet wer-
den. Eine Ubersicht fiir die Anwendung der analytischen Homogenisiserungsmethoden fiir
kurzfaserverstirkte Thermoplasten ist in Tucker und Liang [1999] zu finden. Eine weitere
Anwendung der unterschiedlichen Methoden fir LET wurde in Buck et al. [2015] durch-
gefiihrt, worin die approximierten elastischen Steifigkeiten bei Verwendung der Selbstkon-
sistenzmethode und des Mori-Tanaka-Verfahrens verglichen werden. Dabei wird eine Mit-
telungsmethode der Faserorientierungsverteilung (FOV) nach Advani und Tucker [1987]
verwendet, die Abschnitt 3.3.5 noch genauer erldutert wird. Im Folgenden sollen fiir den
Sonderfall eines zweiphasigen Materials mit jeweils isotropen stiickweise konstanten Ei-
genschaften die Homogenisierungsmethoden, wie sie zum Beispiel in Nemat-Nasser und
Hori [1999] oder Gross und Seelig [2007] dokumentiert sind, dargestellt werden.

Voigt und Reuss Schranken sind die einfachsten Schranken fiir statistisch isotrope
Materialien, unabhéngig von der Geometrie der Mikrostruktur. Gegeben sei ein zweipha-
siges Material, bestehend aus Matrix (Index m) und Einschluss-Phase (Index f) mit den
Steifigkeitstensoren C/ und C™ und den zugehoérigen Volumengehalten ¢/ und ¢™. Hierfiir
ergibt sich der effektive Steifigkeitstensor nach Voigt [1889] aus gewichteten arithmeti-
schen Mittelwert zu _
" = T + e e (3.109)
Dieser bildet die obere Schranke. In Analogie zu (3.107) wird in der Voigt-Approximation
die Annahme konstanter Verzerrungen mit L° = I getroffen. Entsprechend lésst sich die
untere Schranke aus dem arithmetischen Mittelwert der Nachgiebigkeitstensoren S/ und
S™ nach Reuss [1929] durch

«Reuss

c! =S =cf ST cemsm (3.110)

ermitteln. Dabei wird die Annahme konstanter Spannungen mit L7 = T getroffen. Es ist

anzumerken, dass mit groflerem Kontrast zwischen den zwei Phasen, zum Beispiel gegeben

durch das Verhiltnis der Elastizitdtsmoduln E'/E? auch der Abstand der Schranken
wiéchst.

wReuss

Die Diinne Defektverteilung beschreibt das Randwertproblem ellipsoidférmiger Ein-
schliisse, deren diinne Verteilung als wechselwirkungsfrei betrachtet werden kann. Sie lie-
gen eingebettet in einem unendlichen Gebiet, der Matrix, vor. Die Losung geht zuriick
auf Eshelby [1957], welche fundamental zur Beschreibung der hier im folgenden noch er-
lauterten Methode nach Mori und Tanaka ist. Unterliegt der Einschluf} einer konstanten
Eigendehnungen €' = const. (d.h. spannungsfreie Dehnungen), wobei aufierhalb des Ein-
schlusses €' = 0 ist, ergibt sich die Losung, dass die Gesamtverzerrungen € innerhalb des
Einschlusses ebenfalls konstant sind. Der lineare Zusammenhang wird iiber den Eshelby-
Tensor E vierter Stufe durch

e=E:¢€ (3.111)
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gegeben. Der Eshelby-Tensor E besteht aus analytischen Ausdriicken und ist nur vom Ma-
trixmaterial sowie dem Aspektverhéltnis des Einschlusses abhéngig. Detaillierte Angaben
zum Eshelby-Tensors E finden sich fiir ellipsoidférmige Einschliisse z.B. in Mura [1982].
Fiir die mittleren effektiven Verzerrungen & im unendlich grofien Bereich gilt:

e=c el +(1-chHem (3.112)

Hierbei sind ¢/ die Volumenkonzentration des Einschlusses, e/ die konstante Dehnung
im Einschluss und €™ die mittleren Matrixverzerrungen. Mit dem Konzept der dquivalen-
ten Figendehnung lésst sich das Eshelby-Resultat auf inhomogene Materialien iibertragen
(siehe z.B. Gross und Seelig [2007]). Der bereits eingefithrte Dehnungslokalisierungstensor?
L aus (3.105) lasst sich in geschlossener Form angeben. Es ergibt sich der Dehnungsloka-
lisierungstensor L der diinnen Defektverteilung zu

ef=L:¢ ; L=[I+E:C" :(C/-Cc™]. (3.113)
Der effektive Steifigkeitstensor C*~ der diinnen Defektverteilung berechnet sich mit
cC=C"+(CT-C™): L. (3.114)

In der Methode nach Mori und Tanaka wird angenommen, dass der Dehnungslokali-
sierungstensor nicht mehr mit der mittleren Gesamtverzerrung, sondern mit der mittleren
Verzerrung in der Matrix durch

el =L:&gm (3.115)
verkniipft ist. Nach einigem Umformen ergibt sich der effektive Steifigkeitstensor nach
Mori und Tanaka [1973] durch

c" =/ L+ (1= NHCM L4+ (1= N (3.116)

3.3.3 Analytische Homogenisierung nicht-linearer Materialeigenschaften

Der im Rahmen dieser Arbeit charakterisierte LFT-Werkstoff besteht aus linear elasti-
schen Glasfasern und viskoelastisch-viskoplastischem Polypropylen (PP). Von temperatu-
rabhingigen mechanischen Eigenschaften soll hier vorerst abgesehen werden. Schematisch
ist in Bild 3.13 das nichtlineare Spannungs-Dehnungsverhalten von Polypropylen unter
uniaxialer Zugbelastung dargestellt. Bei geringen Dehnungen zeigt Polypropylen eine vis-
koelastische Charakteristik, gekennzeichnet durch die Anderungen der Anfangstangenten-
steigung mit der Dehnrate. Bei grolen Dehnungen zeigt der Werkstoff iiber einen langen
Bereich ein nahezu ideal plastisches Verhalten mit groflien Deformationen bei konstan-
tem Spannungsniveau. Die erhohten FlieBspannungen mit zunehmender Dehnrate weisen
eine viskoplastische Charakteristik auf, wobei die Bruchdehnungen mit der Dehnrate ab-
nehmen (Dasari und Misra [2003]). Im Hinblick auf das nichtlineare Materialverhalten
von PP werden Ansiitze zur Homogenisierung des elastoplastischen (Abschn. 3.3.3.1) und
viskoelastischen Verhaltens (Abschn. 3.3.3.2) im Folgenden diskutiert.

Im Weiteren wird auf den Indizes ¢ und 1 bzw. 2 verzichtet. Mit L ist von nun an immer der
Dehnungslokalisierungstensor L° des Einschlusses ¢ gemeint. Es gilt: L = L°.
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Bild 3.13: Schematische Darstellung des viskoelastisch-viskoplastischen Verhaltens von Polypropylen

3.3.3.1 Analytische Homogenisierung elastoplastischer Materialien

Analytische Homogenisierungsmethoden (Abschn. 3.3.2) lassen sich durch bestimmte Ver-
einfachungen auch fiir nichtlineares Materialverhalten anwenden. Beispielsweise wurden
in Doghri und Ouaar [2003], Doghri und Friebel [2005], Doghri und Tinel [2006], Doghri
et al. [2011] oder in Nguyen et al. [2008a,b], Nguyen und Kunc [2010] Modelle fiir lang- und
kurzfaserverstiarkte Thermoplaste unter Verwendung analytischer Formulierungen vorge-
stellt. Da allerdings die Losung nach Eshelby [1957] nur im linearen Zusammenhang giiltig
ist, wird durch eine inkrementelle Linearisierung nicht-lineares Materialverhalten appro-
ximiert. Diese Ansétze werden daher oft auch als semi-analytische Ansétze bezeichnet.
Ifuﬂrd 7(ﬂtlie inkrementelle Formulierung kann mit Gl. (3.116) ebenso eine Tangentensteifigkeit
C*" mit

CM = [T+ (=T L+ (1 =D (3.117)
berechnet werden. Damit der effektive Tangentensteifigkeitstensor seine Eigenschaften be-
ziiglich der Symmetrie C;‘;,ZZT = C’,’:IAZ»/IJ-T = ;;Z,T = ;%f beibehélt, miissen die Tangenten-

steifigkeiten des Matrixmaterials C™ und des Einschlusses ol isotrop sein. Im Fall von
glasfaserverstiarkten Thermoplasten ist das Fasermaterial rein elastisch und es muss ledig-
lich der plastische Tangentensteifigkeitstensor der Matrix, welcher in der Regel anisotrop
ist, durch ein Isotropisierungskonzept vereinfacht werden. Wahrend in Verdffentlichun-
gen von Nguyen et al. in der Regel ein Tangentenelastizitdtsmodul bei konstant blei-
bender Querkontraktion verwendet wird, werden in Doghri et al. [2011] unterschiedliche
[sotropisierungskonzepte verglichen. Dabei werden zum einen Tangentenformulierungen
fiir Kompressions- und Schubmodul aber auch weitere Spektralzerlegungen aus Ponte Ca-
stafieda [1996] und Selmi et al. [2011] angewendet. Je nach verwendeter Methode zeigt
der approximierte FlieBbeginn sowie das plastische Verfestigungsverhalten deutliche Un-
terschiede, speziell fiir ellipsoidférmige Einschliisse. Letztlich bedeutet dies fiir die An-
wendung der Modelle auf LE'T, dass das Isotropisierungskonzept dem Materialverhalten
angepasst werden muss, was den Vorteil dieser mirkomechanischen Ansétze zur Nichte
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macht. Ein weiterer Nachteil der inkrementellen analytischen Homogenisierung ist der er-
hohte Rechenaufwand im Vergleich zu rein kontinuumsmechanischen Materialmodellen.
Speziell in der expliziten FEM treiben kleine Zeitschritte die CPU-Zeiten durch haufige
Tensormultiplikationen und Invertierungen stark in die Hohe. Weitere mikromechanische
semi-analytische Homogenisierungsansétze werden in Gross und Seelig [2007], Nemat-
Nasser und Hori [1999], Torquato [2002] und Zohdi und Wriggers [2005] vorgestellt, sollen
jedoch aufgrund unterschiedlicher Limitierungen und dem damit verbundenen geringen
Anwendungspotenzial fiir die Crash- oder Impaktsimulation in dieser Arbeit nicht weiter
vertieft werden.

3.3.3.2 Analytische Homogenisierung viskoelastischer Materialien

Nichtlineare Viskoelastizitét ldsst sich ebenso mit in Abschnitt 3.3.3.1 genannten Linea-
risierungsmethoden in inkrementeller und damit rechenaufwendiger Formulierung abbil-
den. Allerdings reicht bei vielen Materialien eine lineare viskoelastische Modellierung aus,
um das Materialverhalten der Komponenten hinreichend genau zu beschreiben. Dadurch
konnen die analytischen Homogensierungsmethoden nach Abschnitt 3.3.2 wieder ange-
wendet werden. Effektive viskoelastische Groflen (z.B. lineare Relaxationszeiten), wie sie
beispielsweise in Gleichung (3.66) vorkommen, kénnen in tensorieller Form approximiert
werden. Ohne im Detail auf die Vorgehensweise weiter einzugehen sei erwéhnt, dass sich
die viskoelastischen Differenzialgleichungen (3.66) durch Integration in die Form eines Fal-
tungsintegrals umformen lassen. Somit bietet sich die Laplace-Transformation (Bronstein
et al. [2005]) an, das viskoelastische Materialgesetz in den Laplace-transformierten Raum
zu iiberfithren. Der Vorteil dieser Methode liegt darin, dass eine Differentialgleichung, z.B.
(3.66), in ein algebraische Gleichung umformuliert werden kann. Das transformierte Mate-
rialgesetz hat somit formal die gleiche Form wie das Elastizitatsgesetz (3.31). Man spricht
von dem elastisch-viskoelastischen Korrespondenzprinzip (siehe z.B. Brinson und Brinson
[2008], Gross und Seelig [2007]). Die Gleichungen der analytischen Homogenisierungs-
methoden nach Abschnitt 3.3.2 kénnen im transformierten Laplace-Raum angewendet
werden (Suquet [1985]). Die endgiiltige Losung erfolgt durch eine numerische oder, wenn
moglich, analytische Riicktransformation.

In Hashin [1966] wird die Methode fiir unidirektional faserverstérkte Verbundwerkstoffe
erlautert und in Barbero und Luciano [1995] oder Haasemann und Ulbricht [2010] fiir
unterschiedliche UD verstéarkte Materialien angewendet. Eine Beriicksichtigung der FOV
ohne hoheren Rechenaufwand ist nicht trivial. Nur vereinfachten Annahmen, wie zum
Beispiel eine isotrope FOV in Dutra et al. [2010], machen die Methode verwendbar.

3.3.4 Numerische Methoden

Mit steigender Rechenleistung lassen sich Mikrostrukturmodelle mit numerischen Metho-
den immer effizienter berechnen. Hierbei werden oft zwei unterschiedliche Konzepte ver-
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folgt. Zum einen wird versucht eine reprisentative Mikrostruktur (RVE) abzubilden, die
bei diskontinuierlichen Faserverbundwerkstoffen mit grofier Faserlange leicht sehr grof3
werden kann, da das RVE nicht nur die kompletten Faserldngen und die Faserorientie-
rungsverteilung abbilden muss, sondern im gleichen Mafle auch die Faserinteraktionsbe-
reiche. Unter Verwendung der Finite-Elemente-Methode wird das Problem in Fliegener
et al. [2015, 2016] vereinfacht, indem fiir plattenférmige Geometrien aus LE'T ein anwend-
bares RVE generiert wird, das geringere Abmessungen in Plattendickenrichtung besitzt.
Dennoch hat es repréisentative Eigenschaften, die durch Faserlangen- und Faserorientie-
rungsverteilung, welche dem realen Material entsprechen, charakterisiert sind. Fiir kurzfa-
serverstirkte Materialien ist die numerische RV E-Berechnung deutlich gdngiger. So werden
in Hoffmann [2012] RVE mit unterschiedlichen Faserorientierungszustdnden generiert, um
das makroskopische Materialverhalten abzuleiten. Anstatt der FEM wird héufig die Fast-
Fourier-Transformation (FFT) verwendet (Moulinec und Suquet [1994]). Die rédumliche
Diskretisierung des RVE ist hierbei auf ein Voxelnetz, das heifit eine Diskretisierung mit
dquidistanten Abstédnden sowie eine zwingend notwendig periodische Mikrostruktur be-
schrankt. Allerdings ist die Rechenzeit zur Losung des Randwertproblems im Vergleich zur
FEM bei einer gleichen Anzahl an Freiheitsgraden deutlich geringer. Beispielsweise wird in
Steiner et al. [2012], Kabel et al. [2016] und Spahn et al. [2014] ein Multiskalenansatz vor-
gestellt, mit dem FFT-Berechnungen von RVE direkt in ein makroskopisches FE-Modell
integriert werden. Ein anderes Konzept der numerischen Mikrostrukturberechnung ver-
folgt den Ansatz der Modellierung von Einheitszellmodellen, das heifit, der Reduzierung
der Mikrostruktur auf die kleinst mogliche Einheit. Bei exakt periodischen Materialien
wie Faserverbundgelegen oder -geweben, also unendlich faserverstirkten Verbundwerk-
stoffen, lasst sich dies gut realisieren, da die Einheitszellen dem RVE entsprechen (z.B.
Sun und Vaidya [1996], Caporale et al. [2006], Maligno [2008], Okabe et al. [2011], Car-
velli und Talierco [1999]). Bei diskontinuierlich verstiarkten Faserverbundwerkstoffen ist
der Informationsgewinn aus Einheitszellmodellrechnungen limitiert. Dennoch lassen sich
durch Detailstudien, wie in Andrews und Garnich [2008] und Lindgreen [2008] gezeigt,
einzelne Materialeigenschaften analysieren. Speziell wurden in Okabe et al. [2010] mit
Hilfe von Zellmodellen Schiadigungs- und Versagensvorgénge an LFT analysiert. Der An-
satz der Materialmodellierung mit Hilfe numerischer Zellmodelle wird fiir LE'T in Kapitel
9 angewendet.

3.3.5 Faserorientierungsverteilung

Durch eine Wahrscheinlichkeitsdichteverteilung lésst sich die Faserorientierungsverteilung
(FOV) im Raum darstellen, das heifit die Abbildung der Faserorientierungsanteile ei-
nes betrachteten Gebiets aufgetragen auf der Einheitskugel. Die experimentelle Ermitt-
lung der Faserorientierungen im Werkstoff erfolgt durch Computertomographiemessungen,
Schliffbilder oder Ultraschall (s. Kap. 4). Eine Alternative bietet die numerische Prozess-
simulation. Besonders fiir letzteres ist es nicht sinnvoll, mit einer stetigen Funktion zur
Beschreibung der Faserorientierungsverteilung zu arbeiten, da sowohl fiir die Prozess- als
auch fiir die strukturmechanische Simulation diskrete Werte notig sind.
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X

Bild 3.14: Beschreibung einer einzelnen Faserorientierung durch den Einheitsvektor p (8, ¢) nach Advani
und Tucker [1987]

In Advani und Tucker [1987] wird eine tensorielle Beschreibung der Faserorientierungs-
verteilung eingefithrt. Dabei wird ein Einheitsvektor p (6, ¢) einer einzelnen Faserrichtung
zugeordnet (Bild 3.14). Bei Verwendung von sphiérischen Koordinaten, lassen sich alle
moglichen Faserorientierungen mit den Winkeln (6, ¢) € [0, w) beschreiben:

p = [sinf cos¢; sinf sin¢@; cosf]” und pl=1. (3.118)

Durch Bildung des dyadischen Produkts der Einheitsvektoren multipliziert mit der Ori-
entierungsverteilungsfunktion v (6, ¢) und der Bildung des Oberflichenintegrals iiber der
halben Einheitskugel ergibt sich eine tensorielle Beschreibung der Faserorientierungsver-
teilung zweiter und vierter Ordnung durch

[A]; = Aij = f pip; ¥ (p) dp, (3.119)

[Aljj = Aigla = f pipiprpr ¥ (P) dp, (3.120)

wobei mit (dp = 1/27sinf df d¢) fiir das Oberflichenintegral

jW (p)dp = % /ﬂ /ﬂ 0(0,6) sinf do do — 1 (3.121)

0=0 =0
gilt.
Anisotrope elastische Materialeigenschaften in Abhéngigkeit der FOV konnen

nach Advani und Tucker [1987] ausgehend von einem unidirektionalen Idealfall appro-
ximiert werden. Darin wird ein transversalisotroper Steifigkeitstensor C* iiber die FOV
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gemittelt, welche in diskreter Form durch die Tensoren mit A und A dargestellt ist und
mit
_z‘*jkl = b1 Ajjr + b2 (A6 + Aridij)
+ b3(Airdji + Audje + Ajidir + Ajidi) (3.122)
+ 040450kt + bs(dirdj1 + 0udjr)

beschrieben wird. Die fiinf Skalare b; sind unabhéngige Komponenten des transversali-
sotropen Steifigkeitstensors Cf;, mit der 1-Achse als Hauptrichtung der Anisotropie. Es
wird die Voigt-Notation nach Abschnitt 3.1.5.1 verwendet, mit der sich der Steifigkeitsten-
sor als 6x6-Matrix schreiben lisst. Die fiinf Skalare ergeben sich nach Advani und Tucker

[1987] zu

by = Cﬁ + 052 - 20;2 - 4024
by = sz - Céks

* 1 * *
by = Cyy + 5(023 — (%) (3.123)
by = Cyy
1 * *
bs = 5(022 — (%) -

SchlieBbedingungen, auch als Closure Approximations bekannt, zur Approximation
von Tensoren hoherer Stufe sind oft notwendig, da die Informationen der Faserorientie-
rungsverteilung, insbesondere die Daten aus einer Formfiillsimulation, nur in Form eines
Orientierungstensors zweiter Stufe zur Verfiigung stehen. Zur Verwendung von Gl. (3.122)
wird eine Approximation des Faserorientierungstensors vierter Stufe A benétigt. Die in
Advani und Tucker [1987] beschriebene hybride Schlielbedingung stellt einen effizienten
Weg dar, um die fehlenden Informationen fiir den Tensor hoherer Ordnung anzunéhern.
Hierfiir wird einerseits eine quadratische Form, das dyadische Produkt des Tensors zweiter
Stufe mit sich selbst, verwendet:

[ACI]ijkl = AijAu - (3.124)
Gleichung (3.124) ist exakt bei einer unidirektionalen Faserorientierung. Andererseits wird
eine lineare Form, die genauere Ergebnisse fiir isotrope Faserorientierungsverteilungen
liefert, durch

1
[Aliju = — £(5ij5kz + 601 + 0udjk)
1
+ ?(AZ](SM + Aikéjl + Ailéjk (3'125>
+ Akléij -+ Ajl(sik -+ Ajkéﬂ) .
gegeben. Die Mischungsregel
App = (1= f) A + [ A, (3.126)
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interpoliert zwischen den beiden Approximationen, wobei der Parameter f durch

[ = gAz‘jAji — (3.127)

N | =

definiert ist und eine Verallgemeinerung des Hermans’schen Orientierungsfaktors ist (Her-
mans und Kast [1946]). Dieser variiert zwischen f = 0 fiir eine isotrope Faserorientierungs-
verteilung und f = 1 fiir eine unidirektional ausgerichtete Faserorientierungsverteilung
(transversalisotrop).

In der Literatur existiert noch eine Vielzahl weiterer SchlieBbedingungen, wobei vor al-
lem die orthotropen SchlieBbedingungen (Cintra und Tucker [1995], Chung und Kwon
[2001a], Chung und Kwon [2001b]) zu nennen sind, welche im Gegensatz zu (3.125) fiir
alle Faserorientierungszusténde orthotrope Tensoren approximieren.

3.4 Schddigungs- und Versagensformulierungen in der
Kontinuumsmechanik

Die Schadigungsmechanik beschreibt die Theorie der Festigkeitsdegradation eines Mate-
rials, hervorgerufen durch Wachstum von Mikrorissen oder Mikrohohlrdumen. Umfang-
reiche Literatur bieten beispielsweise Gross und Seelig [2007], Murakami [2012], Lemaitre
und Desmorat [2005] oder Lemaitre und Chaboche [2000]. Erwiahnenswert ist vorerst,
dass sich die Schadigungsmechanik von dem Begriff der Bruchmechanik unterscheidet,
die makroskopische diskontinuierliche Versagensmechanismen, wie Rissentwicklung, Riss-
verzweigung oder die Vereinigung von Rissen im Detail beschreibt. In der Schédigungs-
mechanik dagegen beriicksichtigt man die Mechanismen der Mikroskala nur im Rahmen
kontinuierlich verformbarer Kérper, wodurch sich die Schidigungsmechanik auch als Ho-
mogenisierung der Bruchmechanik, also einem Mikro/ Makro-Ubergang bezeichnen lisst.
Schadigung lasst sich ausgehend von makroskopischen Phénomenen unter anderem in
sprode und duktile Schadigung klassifizieren. Vorherrschender Mechanismus der sproden
Schadigung ist die Bildung und das Wachstum von Mikrorissen. Klassische Beispiele hier-
zu sind Keramiken, Geomaterialien oder Beton. Im Gegensatz dazu beschreibt die duktile
Schidigung im Wesentlichen Wachstum, Vereinigung und Neuentstehung von Mikroporen
und ist vermehrt in Metallen vorzufinden. Bei Faserverbundwerkstoffen mit duktiler Ma-
trix und sproden Fasern wie bei glasfaserverstarktem LET, flieBen die zwei unterschiedliche
Mechanismen zusammen.

Grundsatzlich gibt es zwei Herangehensweisen die Schédigung eines Materials zu beschrei-
ben. Zum einen wird die rein phédnomenologische Formulierung und zum anderen die mi-
kromechanische Betrachtungsweise verwendet. Fiir Ersteres wird die Degradation, des als
homogen betrachteten, Kontinuums durch innere Variablen beschrieben, welche experi-
mentell bestimmt werden. Zuriickgehend auf Kachanov [1958] und Rabotnov [1968, 1971]
wurde in Kachanov [1968] das einfache Konzept der effektiven Fliche dA# eingefiihrt, die
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t = adA t* - o dA*
t=0 A
L I
/—-\ g ; s '.
- o ¢ #
o=0 T ~ '-v'/dAd g /dA#=
AN AdAy: (7Y (1-D)aaA
dA, F'/ S
D=0 Dol
(a) Ungeschadigt (b) Geschadigt (c) Fiktiv ungeschédigt

Bild 3.15: Konzept der Schiidigung und des fiktiven unbeschidigten Referenzmaterials im eindimensiona-
len Beispiel eines belasteten Zugstabs (nach Murakami [2012])

sich aus der Differenz der Ausgangsfliche dA und der Defektfliche dA, ergibt (Bild 3.15).
Die Schiadigungsvariable D definiert sich zu

dAy

D=4
dA

mit (0<D<1), (3.128)
wobei D = 0 dem ungeschéidigten und D = 1 dem voll geschidigten Zustand entspricht.
Infolge der schadigungsbedingten Reduktion der Fléache berechnet sich der effektive Span-
nungsvektor t7 fiir eine beliebige Querschnittsfliche zu

dA t
# p— p—
=t 0D (3.129)

Damit gilt mit der Annahme, dass sich die Schiadigung isotrop entwickelt, fiir den dreidi-

mensionalen Fall

# @ _1 D)7 (3.130)

Die effektiven Spannungen o# konnen so verstanden werden, dass sie zum einen die
Ursache der Verringerung der geometrischen Flidche aufgrund von Schiaden darstellen,
zum anderen aber auch die dazu gehérenden Auswirkungen von Spannungskonzentration
an Hohlrdumen oder Interaktionen zwischen diesen.

Bild 3.16 zeigt schematisch wie sich Schédigung am eindimensionalen Beispiel des uniaxia-
len Zugs experimentell bestimmen lisst. Mit dem Dehnungs-Aquivalenz-Prinzip nimmt
man an, dass die effektive Spannung o# am geschiidigten Material die gleichen Verzer-
rungen hervorruft wie die iiblichen Spannung ¢ am ungeschidigten Material. Bei der For-
mulierung von Stoffgesetzen ist es iiblich das Spannungs-Dehnungs-Verhalten des gesché-
digten Materials durch das Stoffgesetz des ungeschédigten Materials unter Verwendung
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Bild 3.16: Schédigung im uniaxialen Zug. Elastische Schidigung (links), elastisch-plastische Schidigung
(rechts) (nach Gross und Seelig [2007])

der effektiven Spannung o# auszudriicken. Fiir den ungeschidigten Elastizititsmodul F
gilt
o o
e S— 3.131
‘T E " (1-DE (3.131)
Im Entlastungsverhalten (Bild 3.16) ldsst sich durch Messung des effektiven Elastizitits-
moduls die Schidigung aus dem geschiidigten Elastizitdtsmodul £¢ durch das Verhéltnis
zum ungeschadigten Elastizitdtsmodul £ mit
J E

E‘=(1-D)FE bzw. D=1- oo (3.132)
bestimmen. Bild 3.16 zeigt die zwei Félle der elastischen (links) und elastisch-plastischen
Schiadigung (rechts).

Fiir die innere Variable D lassen sich unterschiedliche Entwicklungsgleichungen formulie-
ren, die auch auf physikalischen Mechanismen der Mikromechanik beruhen kénnen. Im
Abschnitt 3.4.1 werden die relevanten und im Zusammenhang mit dieser Arbeit stehenden
isotropen Modelle diskutiert. Anisotrope phanomenologische Schidigungsformulierungen
werden in 3.4.2 vorgestellt. Mikromechanische Schédigungsformulierungen, die auf analyti-
schen Ansétzen wie der Beschreibung des Wachstums von mikroskopisch kleinen Hohlréu-
men oder auf Grenzschichtversagen zwischen den Phasen im Verbundwerkstoff beruhen,
werden im Abschnitt 3.4.3 erortert.

3.4.1 Isotrope phdanomenologische Ansitze

Mit der einfachen Erweiterung des eindimensionalen Modells zur dreidimensionalen Ein-
Parameter-Formulierung (3.130), ist es meist sinnvoll die innere Schidigungsvariable D
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mit einem skalarwertigen Vergleichsmaf der Verzerrungen e, (&) zu koppeln (Simo und Ju
[1987], Lemaitre [1985]). Ein verzerrungsbasiertes Schiadigungskriterium ®(e,,;) iiberpriift,
ob der momentane Verzerrungszustand e, (e) im Beanspruchungsverlauf die maximale
eingeprégte dquivalente Verzerrung €,g mae = max(e,g) erreicht. Die Schiadigung nimmt
mit D > 0 zu und stagniert fir D = 0. Es gilt:

=0 fortschreitende Schadigun
(€)= cvg(€) ~ Euglimas | IS C R E)
< 0 stagnierende Schiadigung
Mit Hilfe der Kuhn-Tucker Be- und Entlastungsbedingungen
o < 0 ; évgl,max > 0 ; o évgl,max =0 (3134)
sowie der Konsistenzbedingung
D Epgimar =0 (3.135)

ldasst sich das Schédigungskriterium vollstandig beschreiben.

Durch die Analogie zur in Abschnitt 3.1.5.2 beschriebenen Elastoplastizitit lassen sich
assoziierte Schadigungsformulierungen herleiten. Dabei entwickelt sich die innere Schéadi-
gungsvariable in assoziierter Weise mit der effektiven plastischen Vergleichsdehnung. Die
Limitierung, dass sich die Schiadigungsentwicklung nur mit fortschreitender plastischer
Deformation fortsetzen kann, ist nachteilig bei der Beschreibung von sprodem Material.
Dennoch werden Ansétze dieser Art derzeit in der industriellen Anwendung fiir verschie-
denste Materialien bei Crashsimulationen im Automobilbau erfolgreich eingesetzt.

Generell entwickelt sich die Schadigung je nach Werkstoff und je nach Abhéngigkeitsvaria-
ble unterschiedlich und kann mit einem linearen, progressiven, degressiven oder gemischten
Ansatz von der Schiadigungsinitierung D = 0,e,,4 = 0 bis zum Versagen D = 1,e,54 = ¢,
beschrieben werden (Bild 3.17). Beispielsweise werden in Detrez et al. [2011] thermoplas-
tische Polymere mit einem degressiven Schidigungsverhalten fiir €,, = € beschrieben.
In Hoffmann [2012] wird fiir einen kurzfaserverstérkten Kunstoff ein gemischter Ansatz
verwendet, wobei hier zur Kopplung eine elastische Vergleichsdehnung €,, = 5521 gewahlt
wird. Bei Stihlen hingegen wird héufig ein progressives Verhalten mit €,, = ' nachge-
wiesen (z.B. Celentano und Chaboche [2007]).

Eine Erweiterung der Ansétze kann mit Hilfe der in Abschnitt 3.1.2 eingefiihrten Invarian-
ten des Spannungstensors erreicht werden, mit denen die Versagensdehnung € ¢(0iqz, ©)
als Funktion der Spannungsmehrachsigkeit oy, und des Lode-Winkels © beschrieben
wird, wodurch sich das Versagen entsprechend den Belastungsarten unterscheiden lésst.
Modelle hierzu finden sich beispielsweise in Johnson und Cook [1985] oder Bai und Wierz-
bicki [2008, 2010]. Einen Uberblick iiber verschiedene Formulierungen dieser Art bietet
Wierzbicki et al. [2005], wobei die Anwendung vorwiegend auf metallischen Werkstoffen
liegt. Es ist zur erwéhnen, dass diese Ansédtze auch héufig als reines Versagenskriterium,
ohne Kopplung der Schiadigung mit der Spannung, Anwendung finden.
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D
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linear gemischter
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Bild 3.17: Unterschiedliche Schiadigungsentwicklung in Abhéingigkeit einer skalarwertigen Vergleichsdeh-
NUnNg €yg1

3.4.2 Anisotrope phanomenologische Ansatze

Die Ubertragung der isotropen, makroskopischen, phinomenologischen Schidigungsfor-
mulierungen (Abschn. 3.4.1) auf anisotropes Verhalten kann mit geeigneten skalarwertigen
Vergleichsgrofien erreicht werden, wobei zusétzliche Parameter einzufiithren sind, welche
den Grad der Anisotropie steuern. Beispielsweise wird das bereits erwdhnte isotrope Sché-
digungsmodell nach Bai und Wierzbicki [2010] durch die Kopplung der skalaren Schadi-
gungsvariablen mit einer modifizierten anisotropen plastischen Vergleichsdehnung in Luo
et al. [2012] fiir Aluminium angepasst, das infolge eines Strangpressprozesses anisotro-
pes Versagen aufweist. Nachteilig hierbei ist die Restriktion auf monotone proportionale
Belastung.

Mit der Einfithrung einer tensoriellen Schadigungsformulierung erweitert sich die Anwend-
barkeit auf nicht-proportionale Belastung, allerdings auch der zu bestimmende Parameter-
raum. In Murakami [2012] werden unterschiedliche tensorielle Schidigungsformulierungen
erldutert. Mit der Einfithrung eines Schidigungstensors zweiter Stufe D mit den ortho-
gonalen Hauptrichtungen n; (i = 1,2,3) ergibt sich der effektive Spannungstensor o#
zu

3
o#=(I-D)' 0 mit D=) Dinen; (3.136)
=1

Die Problematik ist jedoch, dass o# nicht mehr symmetrisch ist. In Murakami [2012]
werden unterschiedliche Symmetrisierungen vorgestellt. Beispielsweise ergibt sich nach
Murakami [1988]

o =~ (I-D) "' o+o-1I-D)"). (3.137)

N[ —
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Gleichung (3.137) lasst sich ebenso mit Hilfe des Damage- Effect-Tensors M durch
o =M:o (3.138)

ausdriicken, wobei M nach Chow und Lu [1989] in Voigt-Notation (siche Abschn. 3.1.5.1)
durch

[ A 0 0 0 0 0 i
0 Ay 0 0 0 0
- 0 0 Aj 0 0 0
M= 0 0 0 % (A1 + Ay) 0 0 (3.139)
0 0 0 0 % (A + A3) 0
0 0 0 0 0 5 (A1 +A3) |
definiert wird und fiir die Komponenten
A ! it (i=1,2,3) (3.140)
= mi 1=1,2, ,
(1—1Dy)

gilt.

Die Variablen (Dy, Dy, D3) der orthotropen Schédigungsformulierung kénnen sich wie in
Bild 3.17 ebenfalls unterschiedlich entwickeln und lassen sich daher nur bedingt expe-
rimentell bestimmen. In Jain und Ghosh [2009] werden die Evolutionsgleichungen fiir
die drei Variablen fiir einen unendlich faserverstirkten Verbundwerkstoffe mit bekannter
Mikrostruktur unter Zuhilfenahme virtueller Zellmodellrechnungen durch die Simulation
unterschiedlicher Lastpfade bestimmt. In Singh et al. [2015] konnen die Schiadigungsme-
chanismen eines unendlich faserverstirkten Werkstoffs voneinander getrennt werden und
mit geeigneten Annahmen rein experimentell ermittelt werden.

Fiir diskontinuierliche Faserverbundwerkstoffe ist die Vorzugsrichtung der Anisotropie ab-
hingig von der FOV. Vereinfachte tensorielle Ansétze werden dennoch in Mir et al. [2005]
und Fritsch [2012] vorgestellt, wobei die Annahme getroffen wird, dass die Vorzugrich-
tungsrichtung der anisotropen Schédigung mit der Fliefirichtung korreliert und damit
nicht direkt von der FOV abhéngt.

Die Beriicksichtigung der FOV wird bisher lediglich in tensoriellen Versagenskriterien
ohne Beriicksichtigung der Schidigungsentwicklung angewendet, wie beispielsweise in van
Hattum und Bernardo [1999]. Ausgehend von einer unidirektionalen Faserorientierung
ldasst sich analog zur FlieBbedingung nach Hill (3.52) ein skalares Versagenskriterium mit

c:F:0-1=0 (3.141)
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und dem transversalisotropen Tensor

F =
B 1 1 1 0 O 0 T
‘75,11 2‘712;,11 2‘73,11
- ! . 0 0 0
2‘712;,11 ‘772;,22 2 (‘-”12;,22 ‘772;,11)
- 12 ! : 0 0 0 3.142
2‘73,11 2 ‘73 22 05,11) ‘73,22 L ( ’ >
0 0 0 3 0 0
T,12
0 0 0 (; . 1) 0
95,22 Ov,11 L
0 0 0 0 0 5
L 9,12 |

formulieren. Hierbei sind ¢} ,, und o7 ,, die Versagensnormalspannungen parallel und
senkrecht zur unidirektionalen Faserorientierung sowie o7 ;, die Versagensscherspannung
parallel zur Faserorientierung. Unter der Annahme linear elastischen Materialverhaltens
lésst sich (3.141) mit Hilfe des transversalisotropen Steifigkeitstensors C* (3.116) als ver-
zerrungsbasiertes Versagenskriterium ausdriicken:

e:G:e—1=0

(3.143)
mit (Gli; = FnnCriCrj A iy j,myme [1,...,6] .
Durch Anwendung der Orientierungsmittelung (3.122) nach Advani und Tucker [1987]
kann G in G iiberfithrt werden, um das Versagenskriterium in Abhéngigkeit der FOV
mit

e:G:e—1=0 (3.144)

zu beschreiben. Diese Methode wird auch in Laspalas et al. [2008] angewendet.

3.4.3 Mikromechanische Ansatze

Analytische isotrope mikromechanische Formulierungen wie Gurson [1977], Rousse-
lier [1981] oder Tvergaard und Needleman [1984] beschreiben die kontinuumsmechanische
Schidigungsentwicklung mit analytischen Ansétzen zur Nukleation und Wachstum von
Poren. Diese Ansétze eigenen sich fiir die explizite FEM durch ihren geringen Rechenauf-
wand und werden auch heute erfolgreich angewendet.

Analytische anisotrope mikromechanische Formulierungen basieren in der Regel auf
dem Konzept der dquivalenten Eigendehnung und der analytischen Losung fiir einen el-
lipsoidférmigen Einschluss nach Eshelby [1957] (vgl. Abschn. 3.3.2). Hiermit wird bei-
spielsweise in Ponte Castafnieda und Zaidman [1994] nicht-sphérisches Porenwachstum be-
schrieben. Analog zur Homogenisierung unterschiedlicher Einschliisse lassen sich ebenso
Defekte mit Hilfe der analytischer Methoden homogenisieren (z.B. Ponte Castaneda und
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3.5 Diskussion

Willis [1995], Willis [1977], Mochida et al. [1991]). Fiir diskontinuierliche Faserverbund-
werkstoffe mit Kurz- oder Langfasern liegt es nahe die Schadigungsformulierung direkt in
der bereits verwendeten Homogenisierung zu integrieren, zum Beispiel mit der Erweite-
rung durch eine dritten Phase zur Beschreibung der entstehenden Risse (Meraghni und
Benzeggagh [1995]|, Desrumaux et al. [2001]). Alternativ wird in Nguyen und Khaleel
[2004] unter Verwendung der Mori-Tanaka-Methode ein isotropes Schidigungsmodell nur
fir das Matrixmaterial verwendet. In Kammoun et al. [2011] wird, unter Verwendung
einer rechenaufwendigen Orientierungsmittelungsmethode, ein Schiadigungs- und Versa-
genskriterium vorgestellt, in dem eine Steifigkeitsdegradation in Abhéngigkeit einzelner
Faserorientierungen auf Basis einer diskretisierten FOV ermittelt wird. In einigen An-
satzen wird auch Faser/Matrix-Ablosung in Rahmen der analytischen Homogenisierung
beschrieben (z.B. Nguyen und Kunc [2010], Nguyen et al. [2005], Qu [1993], Othma-
ni et al. [2011]). Die Problematik bei der Verwendung der analytischen Homogenisierung
nichtlinearen Materialverhaltens liegt in dem, bereits in Abschnitt 3.3.3 erwdhnten, hohen
Rechenaufwand bei Verwendung der expliziten FEM, verglichen zu rein phdnomenologi-
schen Formulierungen (Abschn. 3.4.2). Aus diesem Grund werden diese Ansitze in dieser
Arbeit nicht weiter verfolgt.

Schidigung in numerischen RVE oder Einheitszellen kann durch die Modellierung
von Einschliissen, Poren oder Rissen sehr detailliert dargestellt werden. Da allerdings
das RVE bereits im Bereich der Mesoskala (s. Bild 3.12) liegt, werden auch phénome-
nologische Schiadigungsmodelle wie Beispielsweise in Spahn et al. [2014] oder Hoffmann
[2012] fiir die einzelnen Komponenten (Fasern und Matrix) des Verbundwerkstoffes ver-
wendet. Wird bei der numerischen RVE- oder Zellmodellrechnung die FEM verwendet,
lassen sich zudem gut Grenzschichtformulierungen mit Kohésivzonenelmenten abbilden
(s. Kap. 9). Dies wird in Fliegener et al. [2015] zur Schiddigungsformulierung von LET
oder in Ognedal et al. [2014] bei der Grenzschichtformulierung sphérischer Einschliisse in
PVC verwendet. Die Berechnung makroskopischer Strukturen (Makroskala in Bild 3.12)
mit einem vollstdndigen Multiskalenansatz wird, wie in Abschnitt 3.3.4 angesprochen,
mit Hilfe der FFT-Methode realisiert (Steiner et al. [2012], Kabel et al. [2016], Spahn
et al. [2014]). Durch die Diskretisierung eines RVE mit einem Voxelgitter lasst sich eine
Grenzschichtformulierung zwischen Faser und Matrix allerdings nur schwer realisieren.

3.5 Diskussion

Eine effiziente Methode zur Berechnung linear elastischer effektiver Verbundsteifigkeiten
unter Beriicksichtigung der Mikrostruktur sind die analytischen Formulierungen, wie sie
in den Abschnitten 3.3.2 und 3.3.5 erlautert werden. Bei der Gegeniiberstellung verschie-
dener Anséitze in Tucker und Liang [1999] oder Buck et al. [2015] hat sich stets der Ansatz
von Mori und Tanaka [1973] als gute Approximationsmethode der elastischen Kennwerte
bewéahrt. Die genannten analytischen Homogenisierungsmethoden gelten allerdings nur
fiir linear elastisches Materialverhalten. Es wird stets angenommen, dass die Fasern ach-
sensymmetrisch und in ihrer Form und Groéfle identisch sind. Ellipsoidférmige Fasern sind
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3.5 Diskussion

durch das Aspektverhéltnis r vollstandig beschrieben. Des Weiteren wird angenommen,
dass Fasern und Matrix an der Grenzflache fest verbunden bleiben.

Die viskoelastischen Eigenschaften von PP haben, wie in Bild 3.13 gezeigt, gegeniiber den
viskoplastischen Eigenschaften einen vernachléssigbar kleinen Einfluss auf das Spannungs-
Dehnungsverhalten. Besonders bei der Betrachtung iiber einen grofien Dehnratenbereich
von mehreren Dekaden, wie im Crash- oder Impaktvorgang, reicht in der Regel ein visko-
plastisches Modell aus, um PP hinreichend genau zu beschreiben. Viskoplastische Homoge-
nisierungsmethoden verwenden allerdings eine inkrementelle Linearisierung der nichtlinea-
ren Gleichungen. Der Nachteil dieser inkrementell formulierten mikromechanischen Ansét-
ze ist, dass hierbei die CPU-Rechenzeiten stark ansteigen und Berechnungen an grofien
Strukturen ineffizient werden. Aus diesem Grund wird in dieser Arbeit eine recheneffi-
ziente kontinuumsmechanische Formulierung zur Abbildung des nichtlinearen Verhaltens
entwickelt, welche mit Hilfe der Materialcharakterisierung in Kapitel 5 angepasst wird. Die
globale Heterogenitéit muss dabei ebenso erfasst werden, wie die Dehnratenabhéngigkeit.
Ausgehend von Mikrostrukturanalysen, wird die lokale FOV sowie der Faservolumenge-
halt aus einer Prozesssimulation der FEM-Rechnung zur Verfiigung gestellt (Abschn. 4.5)
und in dem makroskopischen Modell berticksichtigt.

In anisotropen Schidigungsformulierungen (Abschn. 3.4.2) wird meist der Belastungszu-
stand, der zum Beispiel durch die Spannungsmehrachsigkeit beschrieben wird, vernach-
lassigt. Es ist bekannt, dass mit Zunahme der Mehrachsigkeit mikromechanische Sché-
digungseffekte, wie beispielsweise Porenwachstum in Metallen, begiinstigt sind. Dieser
bedeutende Einfluss wird jedoch hauptséchlich in isotropen Formulierungen angewendet
(Johnson und Cook [1985], Bai und Wierzbicki [2008, 2010], Wierzbicki et al. [2005]). In
dieser Arbeit wird daher ein umfangreiches Versuchsprogramm zur Charakterisierung des
Versagensverhaltens bei einem breiten Spektrum von Spannungsmehrachsigkeiten durch-
gefiihrt (Abschn. 5), um auf Basis bestehender Schidigungsformulierungen nach Abschnitt
3.4.2 einen passenden Ansatz zur Schiadigungs- und Versagensbeschreibung in Abhéngig-
keit des Spannungszustandes fiir das anisotrope Material zu ermitteln.

Ziel ist es, eine bessere Genauigkeit in der Simulation von LFT zu erreichen, jedoch in glei-
cher Weise den Rechenaufwand sowie den Aufwand der Modellparameteranpassung gering
zu halten. Dafiir wird ein analytischer mikromechanischer Ansatz fiir die linear-elastischen
Materialeigenschaften zusammen mit phidnomenologischen Ansétzen fiir die nichtlinearen
Eigenschaften (Viskoelastizitat, Viskoplastizitit, Schidigung) kombiniert, wobei das ent-
wickelte Modell auf den in diesem Kapitel diskutierten Modellanséitzen beruht.
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4 Mikrostrukturanalyse

Mikrostrukturuntersuchungen am ungeschiadigten Material dienen in dieser Arbeit der Er-
mittlung von mikrostrukturellen Groflen, welche in die Materialmodellierung einflieflen.
Relevante Grofien, wie die Faserorientierungsverteilung (FOV) und die Verteilung des Fa-
servolumengehalts werden mit den Ergebnissen der Prozesssimulation verglichen. Die Pro-
zesssimulation selbst wurde vom Fraunhofer ITWM in Kaiserslautern durchgefiihrt (Sun
et al. [2016], Niedziela et al. [2011]). Mikrostrukturuntersuchen am geschiadigten Material
werden in Abschnitt 5.4 durchgefithrt und sollen vornehmlich qualitative Erkenntnisse
iiber die Schadigungsmechanismen liefern.

4.1 Lichtmikroskopie

Bild 4.1 zeigt die typische FOV anhand eines Schliffbildes der Platte aus Abschnitt 2.2 par-
allel zur FlieBrichtung, was in Bild 4.2 schematisch verdeutlicht wird. Die langgestreckten
ellipsoid formigen Einschliisse zeigen jene Fasern, die vornehmlich in Fliefirichtung ori-
entiert sind und machen den gréfiten Anteil in diesem Schnitt aus. In der Mitte liegt
eine schmale Schicht mit Fasern senkrecht zur Fliefrichtung vor, die sich durch runde
Querschnitte erkennen ldsst. Sehr diinne Randschichten, in denen die Fasern sich wieder
umorientieren, lassen sich im Schliffbild nur schwer erkennen.
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Bild 4.1: Schliffbild des LFT-Werkstoffs mit 30 Bild 4.2: Schematischer Aufbau der Faserorientie-

Gew.-% Glasfasergehalt parallel zur rungsverteilung (FOV) iiber die Plattendi-
Flierichtung unter dem Lichtmikro- cke
skop

Die Mittelschicht ist, je nach Position entlang der Plattenbreite, unterschiedlich stark
ausgepragt. Lichtmikroskopische Untersuchungen am Werkstoff mit 30 Gew.-% Glasfa-
sergehalt (PP-GF30) zeigen in Bild 4.3 qualitativ die Faserorientierungsverteilungen iiber
der Plattendicke an drei verschiedenen Positionen, der in Bild 4.6 gezeigten Platte. Die
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4.1 Lichtmikroskopie

Schliffe sind senkrecht zur Fliefirichtung gefertigt. Am Plattenrand (Bild 4.3a) liegen die
meisten Fasern in Flieffrichtung. Ein deutlicher Lagenaufbau der Faserorientierung ist
hauptséchlich in der Plattenmitte zu erkennen (Bild 4.3c).

(a) (b) ()

Bild 4.3: Schliffbilder iiber die komplette Plattendicke von 2.8 mm senkrecht zur FlieBrichtung des LFT-
Werkstoffes mit 30 Gew.-% Glasfasergehalt unter dem Lichtmikroskop: Plattenrand (a), 20mm
Abstand vom Plattenrand (b), Plattenmitte (c)

Mit Erhohung des Faservolumengehalts vergroflert sich die Wahrscheinlich zur Bildung
von Fasernestern (Bild 4.4). Diese starken Inhomogenitéten beeinflussen das mechanische
Verhalten deutlich, wie in Kapitel 5 noch gezeigt wird.

Bild 4.4: Fasernest im Schliffbild des LET-Werkstoffs mit 40 Gew.-% Glasfasergehalt unter dem Lichtmi-
kroskop

Die Faserdicken lassen sich bei stérkerer Vergroflerung, wie in Bild 4.5 gezeigt, in Schliff-
bildern unter dem Lichtmikroskop bestimmen. Es zeigt sich, dass variierende Faserdurch-
messer vorliegen, wobei Faserradien zwischen etwa 7 um und 11 pum beobachtet werden.
Dies hat Auswirkungen auf das in der analytischen Homogenisierung verwendete Aspekt-
verhaltnis, definiert durch (Lggser/dpaser). Der Einfluss des Aspektverhéltnisses auf die
Materialmodellierung wird in Abschnitt 7.1.1 diskutiert.
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4.2 Computertomographie

Bild 4.5: Schliffbild unter dem Lichtmikroskop zeigt Faserradien zwischen etwa 7pum und 11um

4.2 Computertomographie
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Bild 4.6: Skizze LFT-Platte mit Kennzeichnung der Entnahmepositionen der p-CT-Proben (3 Positionen:
CT-01, CT-02, CT-03; Abmessung 3 mm x 3 mm x 2.8 mm), der Schliffbilder (s. Bild 4.3) und
der Zugproben in 0° und 90° zu Fliefirichtung (s. Kap. 5)

CT-Analysen werden an drei verschiedenen Positionen der Platte gem#fl Bild 4.6 durch-
gefiihrt, wofiir rechteckigen Proben (3 mm x 3 mm x 2.8 mm) heraus gefrist werden.
Verwendet wird ein Mikro-Computertomograph mit einer 225 kV starken Rontgenrohre,
womit eine Auflosung einer Voxelgrofle von 2.7 um erreicht wird. Die Daten werden mit
der Software MAVI (Modular Algorithms for Volume Images) analysiert (Armbrecht et al.
[2006]) um Faserorientierungsverteilungen fiir unterschiedliche Schichten aus 3D-Bildern
zu erstellen. Jede wiirfelférmige Probe wird in 18 Schichten entlang der Plattendickenrich-
tung aufgeteilt und die FOV wird fiir jede Schicht in Form eines Tensors zweiter Ordnung
berechnet. In MAVI wird dazu eine Hesse-Matrix aus den Richtungsableitungen der Grau-
wertabweichungen von Pixel zu Pixel aufgebaut. Eine Eigenwertanalyse der Hesse-Matrix
wird fiir jedes Pixel durchgefiihrt, das mit dem Grauwert des Fasermaterials klassifiziert
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4.2 Computertomographie

ist. Der dem kleinsten Eigenwert zugehorige Eigenvektor z beschreibt die Richtung der
geringsten Anderung der Grauwerte von Pixel zu Pixel und somit die wahrscheinlichste
Orientierung der Faser. Der Faserorientierungstensor zweiter Ordnung [A] i wird dann
durch das dyadische Produkt mit

A=zRz (4.1)

berechnet. Fiir jede der 18 Schichten wird das arithmetische Mittel von allen Faserori-
entierungstensoren aller Pixel in diesem Bereich berechnet. Die Diagonalkomponenten
der 18 Faserorientierungstensoren sind in den folgenden Abbildungen 4.7 bis 4.9 darge-
stellt. Es gilt das Koordinatensystem nach Bild 4.6. Somit entspricht beispielsweise die
z-Koordinate der Fliefrichtung und die z-Koordinate der Dickenrichten der Platte. In den
Bildern 4.7 und 4.9 zeigt sich die bereits erwahnte typische 0°/90°-Faserorientierungsverteilung
iiber der Plattendicke. Ein Randeffekt ist in Bild 4.8 deutlich zu erkennen, wobei die meis-
ten Fasern in Flieffrichtung A, orientiert sind.

1 ] 1 I
0.8
0.6
0.4

0.2

| | | |
0 0.5 1 1.5 2 2.5 0 0.5 1 1.5 2 2.5

Position iiber Plattendicke [mm)] Position iiber Plattendicke [mm)]

- Ay, B Ay A,

- Ay, B Ay A,

Bild 4.7: Faserorientierungstensor aus CT-Scan:  Bild 4.8: Faserorientierungstensor aus CT-Scan:

Position CT-01 Position CT-02
1 T T T
cro3
0.8 i —
0.6
Qi:s
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|0 Ay B Ay —— A

Bild 4.9: Faserorientierungstensor aus CT-Scan: Position CT-03
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4.3 Analyse des Faservolumengehalts

Die Berechnung der Faserorientierungstensoren auf Basis der Hesse-Matrix am Voxelgitter
der CT-Analysen sollte mit Vorsicht betrachtet werden. Die Wahrscheinlichkeit, dass die
Orientierung der Fasern in Plattendickenrichtung zu hoch eingeschétzt wird, ist grof. Der
Grund dafiir ist, dass beispielsweise ein Biindel von Fasern mit der Orientierung in der
Ebene ohne Trennung in Dickenrichtung ein zusammenhéngendes Voxelfeld aus Glasmate-
rial bildet, welches als Faser mit Orientierung in Plattendickenrichtung identifiziert wird.
Als Folge wird der Wert A,, zu hoch eingeschétzt, wodurch A,, und A,, unterschétzt
werden.

4.3 Analyse des Faservolumengehalts

Der Fasergehalt wird mit zwei unabhéngigen Methoden bestimmt. In der einen Methode
wird die Dichte des Verbundwerkstoffs ¢ aus den Zugproben durch Wiegen bestimmt. Dies
wird fiir jede Zugprobe durchgefiihrt und der Faservolumenanteil ¢/ mit

of — (0 — o)
(QGlas - Qpp) ’ (42>

berechnet, wobei g,, = 905 kg/m? die Dichte von Polypropylen und g,,s = 2600 kg/m?
die Dichte der Glasfasern ist. Beide Werte entsprechen den Herstellerangaben.

In einer zweiten Methode wird der Faservolumenanteil aus den 3D-Bildern der CT-Analysen
mit Hilfe der Software MAVI (Armbrecht et al. [2006]) bestimmt. Zur Berechnung muss
der Faserradius gegeben sein, wodurch das Ergebnis des Faservolumenanteils ungenau wer-
den kann. Es sei daran erinnert, dass die Faserradien zwischen 6um und 12um variieren

[
@ CT-01
. E X « H ACT-02
o X ¥ | [IHCT-03
T 042 A X Xﬁ % 90°-Poben
E % X [10°-Proben
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Position entlang Fliefrichtung [mm]|

Bild 4.10: Messungen des Faservolumengehalts an unterschiedlichen Positionen der Probenplatten, be-
stimmt durch Wiegen der Zugproben sowie mit Hilfe der CT-Analyse
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4.4 Faserldngenverteilung

(Bild 4.5). Eine detaillierte Informationen iiber den Algorithmus in MAVI kann dem Ma-
nual entnommen werden (Armbrecht et al. [2006]). In Bild 4.10 sind die Ergebnisse beider
Messmethoden zur Bestimmung des Faservolumengehalts ¢/ entlang des FlieBwegs in der
Platte (z-Koordinate in Bild 4.6) gegeniibergestellt. Die Ergebnisse aus den CT-Analysen
werden jeweils iiber die gesamte CT-Probe gemittelt.

In Bild 4.10 ist zu erkennen, dass fiir beide Messmethoden der Faservolumengehalt mit
dem FlieBweg ansteigt. Dieses Ergebnis deckt sich mit den experimentellen Untersuchun-
gen der makroskopischen Materialcharakterisierung in Abschnitt 5.2, worin sich zeigt, dass
Steifigkeiten und Festigkeiten des Materials ebenfalls mit dem Flieweg zunehmen.

Die lokalen Messergebnisse des Fasergehalts der CT-Analysen sind in Bild 4.11 dargestellt.
Es ist zu erkennen, dass der Faservolumengehalt in der Mittelschicht der Platte tendenziell
hoher ist. In der Mittelschicht, wo sich die Fasern 90° zur Flieffirichtung orientieren, sind
die Fasern folglich dichter gepackt.

0.2

—— CT-01
- CT-02
—— CT-03

0.15

<
—

Faservolumengehalt ¢/ [-]

| |
0 0.5 1 1.5 2 2.5

Position iiber Plattendicke [mm]

Bild 4.11: Lokale Messungen des Faservolumengehalts iiber der Plattendicke aus den CT-Analysen

4.4 Faserlangenverteilung

Im Rahmen des Forschungsvorhabens Steiner et al. [2012] wurden an dem gleichen Werk-
stoff Faserldngenmessungen durchgefiihrt. Fiir eine gesamtheitliche Darstellung der Mi-
krostruktur dieses Werkstoffs werden die Ergebnisse im Folgenden vorgestellt. An drei
verschiedenen Positionen, dargestellt in Bild 4.12 (oben links), wurden quadratische Pro-
ben der Mafle (23 mm x 23 mm x 2.8 mm) aus der Platte gefrést. Durch Ausbrennen der
Matrix (Veraschung) bleibt lediglich das Fasergeriist zuriick, an dem letztlich die Léngen-
verteilung experimentell bestimmt wurde (Bild 4.12a bis ¢). Dabei wird die Darstellung
der gewichtsgemittelten Haufigkeitsdichteverteilung herangezogen. Die Absténde zwischen
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4.4 Faserldngenverteilung

den Faserléngenklassen betragen 0.12mm. Der Mittelwert der Faserlingen an den unter-
schiedlichen Positionen liegt fiir (a) bei 2.44 mm, fiir (b) bei 2.34 mm und fiir Position (c)
bei 2.45 mm. Auch wenn der Mittelwert der Faserlangenverteilung nicht merklich variiert,
so kann dennoch beobachtet werden, dass am Ende des Fliefwegs (Bild 4.12¢) anteilig
mehr kiirzere Fasern vorhanden sind. Dies korreliert mit Untersuchungen einer abneh-
menden Faserlange im Fertigungsprozess entlang der Fertigungslinie (Mathes und Witten
[2014]). Die Abnahme der Faserlédnge entlang des FlieBwegs ist hier jedoch als gering zu
betrachten.
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Bild 4.12: Faserlingenmessungen an der Probenplatte aus Veraschungsproben an drei Positionen (oben
links): Angussnah (a), Plattenmitte (b), Angussfern (c¢) (Quelle: Fa. Faurecia, Hagenbach)
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4.5 Numerische Berechnung der lokalen FOV und Faserkonzentrationen

4.5 Numerische Berechnung der lokalen FOV und
Faserkonzentrationen

Die Spritzgusssimulationen fiir diese Arbeit wurden am Fraunhofer-Institut fiir Techno-
und Wirtschaftsmathematik ITWM in Kaiserslautern durchgefiihrt. Die Ergebnisse sind
ausfiihrlich in Sun et al. [2016] dokumentiert und werden hier nur in Kiirze zusammenge-
fasst.

4.5.1 Rheologische Materialmodellierung

Die Grundlage zur Modellierung der Faserorientierung bilden die Gleichungen nach Folgar
und Tucker [1984]; sie werden fiir kurzfaserverstirkte Kunststoffe seit Jahren erfolgreich
eingesetzt. Fiir LF'T sind jedoch zusétzliche Effekte, wie die Wechselwirkung zwischen
Faser und Fluid sowie Faser und Faser dominanter als bei Kurzfasersuspensionen. Hierfiir
werden, wie in Latz et al. [2010] gezeigt, zusétzlich Terme in die Navier-Stokes-Gleichungen
integriert, um die LFT-Suspension in der Spritzgusssimulation besser zu beschreiben.
Thermische Effekte werden iiber Temperaturgleichungen in temperaturabhidngigen Mate-
rialparametern beriicksichtigt. Die Einfliissse von Faserbiindelungen werden phdnomeno-
logisch durch die effektive Anderungen des Aspektverhéltnisses beschrieben (Smith et al.
[2009]). Lokale Faservolumenkonzentrationsianderungen werden nach Phillips et al. [1992]
modelliert, wobei das Modell auf Fasersuspensionen verallgemeinert ist, indem die notwen-
digen Parameter durch effektive dquivalente GroBen (Faserradius, Faseroberflache) ersetzt
werden. So wie in der analytischen Homogenisierung zur Beschreibung des strukturmecha-
nischen Verhaltens, benstigen auch die Gleichung nach Folgar und Tucker [1984] eine effek-
tive Approximation des Faserorientierungstensors vierter Stufe, welcher hier nach Cintra
und Tucker [1995] bestimmt wird. Wesentlich fiir die gesamte Beschreibung ist die Kopp-
lung der Faserkonzentration und der Faserorientierung iiber das rheologische Gesetz. Das
Modell zur Fiillsimulation von LFT ist fiir ein Finite-Volumenverfahren fiir strukturierte
Netze entwickelt und in der Fraunhofer ITWM eigenen Software CoRheoS implementiert
(Niedziela et al. [2011]). Die Ergebnisse sind in Sun et al. [2016] veroffentlicht.

4.5.2 Prozesssimulation der Probenplatte und Bewertung der Ergebnisse

Das numerische Finite-Volumen-Modell der Probenplatte ist mit 9 Zellen iiber der Dicke,
80 iiber der Breite und 200 iiber der Lénge diskretisiert. Bild 4.13 zeigt das Modell mit
Detailausschnitt sowie Konturplot der A,,-Komponente des berechneten Faserorientie-
rungstensors zweiter Stufe. Der Anlauf ist mit modelliert.

Um die Genauigkeit der berechneten Faserorientierungsverteilungen und Faservolumenge-
halte zu verifizieren, werden die numerischen Ergebnisse den experimentellen CT-Analysen
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Bild 4.13: Spritzgusssimulation der Probenplatte mit Anlaufkanal und Detailausschnitt mit 9 Finite-
Volumen-Zellen iiber der Plattendicke. Konturplot zeigt Komponente A,, des zweistufigen
Faserorientierungstensors entsprechend dem globalen Koordinatensystem

der drei Positionen CT-01, CT-02 und CT-03 nach Bild 4.6 in den Bildern 4.14 bis 4.16
gegeniibergestellt. Es wird deutlich, dass die simulierten Werte von A.. im allgemeinen
niedriger als die experimentellen Werte sind. Folglich sind die Werte A,, und A,, aus den
Simulationen hoher als in den CT-Analysen. Wie bereits in Abschnitt 4.2 erwéahnt, wird
die Faserorientierungsverteilung in Dickenrichtung in der CT-Analyse leicht {iberschétzt.
In Anbetracht der Tatsache, dass auch die experimentellen Ergebnisse einen geringfiigi-
gen Fehler aufweisen, liegen die simulierten Werte in guter Ubereinstimmung mit den
Experimenten.

Abbildung 4.17 zeigt den Vergleich zwischen den berechneten und experimentell bestimm-
ten Faservolumengehalten an den drei Positionen der CT-Analysen. Die simulierten Daten
sind in guter Ubereinstimmung mit den experimentellen Ergebnissen und bilden die Zu-
nahme des Faservolumenanteils mit der Fliefrichtung richtig ab.
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Bild 4.17: Faservolumengehalt aus CT-Analyse

und Formfiillsimulation

4.5.3 Ubertragung der Formfiillsimulationsergebnisse auf die FE-Modelle

Die in der Formfiillsimulation berechneten lokalen Faserorientierungstensoren und Faser-
volumengehalte gehen in die Materialmodellierung der strukturmechanischen Berechnung
cin. Die Ubertragung der Information von einem numerischen Modell auf ein anderes,
nennt sich Mapping. Die Position einer spéateren Probe fiir mechanische Versuche in der
simulierten LFT-Spritzgussplatte ist in Bild 4.18 dargestellt.
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Bild 4.18: Probenpositionierung am Beispiel einer Scherzugprobe zur Ubertragung der Spritzgusssimula-
tionsergebnisse auf das FE-Modell

Aufgrund der unterschiedlichen Diskretisierungen, eines strukturierten Netzes aus recht-
winkligen Hexaedern in der Prozesssimulation (Euler-Netz) und der Probengeometrie an-
gepassten Elemente in der FEM-Berechnung (Lagrange-Netz), miissen die Informationen
an den néchstliegenden Positionen iibertragen und gegebenenfalls gemittelt werden. Hier-
fiir stehen in der Regel kommerzielle Programme wie z.B. die Software MpCCI-FSIMapper
(Fraunhofer SCAI, St. Augustin) zur Verfiigung. Im Rahmen dieser Dissertation wurde aus
Griinden einer besseren Anpassung auf die spezielle Anwendung, ein eigener Algorithmus
am Fraunhofer ITWM entwickelt (Sun et al. [2016]).

FEM CFD FEM CFD
(a) (b)

Bild 4.19: FOV im Lagrange-Netz (FEM) und im Euler-Netz (CFD). Mapping ohne Mittelung (a), Map-
ping mit Mittelung der benachbarten Zellen (b) (Sun et al. [2016])

Jede Zelle der Prozesssimulation besitzt die Information des zweistufigen Faserorientie-
rungstensors A und des Faservolumengehalts ¢/ und ist der Raumkoordinate des jeweiligen
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4.5 Numerische Berechnung der lokalen FOV und Faserkonzentrationen

Zellenmittelpunktes zugewiesen. Wird nun der néchstliegende Gaulpunkt im FE-Modell
ermittelt und die Information vom Mittelpunkt der Zelle auf den Gau3punkt iibertragen,
ist die Wahrscheinlichkeit grof3; dass manche Zellmittelpunkte gar nicht in Betracht ge-
zogen werden. Aus diesem Grund wird ein gewichteter Mittelwert fiir A und ¢/ aus einer
Summe von Zellen bestimmt, die in der Néhe eines Gaulpunktes liegen. Dabei sind die
Gewichte umgekehrt proportional zum Abstand. Bild 4.19 verdeutlicht die Notwendigkeit
der Mittelung am Beispiel der mittleren Schicht, in der die FOV lokal starke Unterschie-
de aufweist. In Bild 4.19b wird der Gradient der FOV iiber die Plattendickenrichtung
besser auf das FE-Modell iibertragen. Fiir eine detaillierte Beschreibung des Mapping-
Algorithmus sei auf Sun et al. [2016] verwiesen.
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5 Experimentelle Materialcharakterisierung

5.1 Versuchsarten und Pruftechnik

Ziel der experimentellen Werkstoffcharakterisierung ist es, alle relevanten mechanischen
Eigenschaften des Werkstoffs zu erfassen, um diese durch eine geeignete Materialmodellie-
rung abzubilden. Das Versuchsprogramm zur Werkstoffcharakterisierung umfasst quasi-
statische und dynamische Versuche. Es werden unterschiedliche Belastungsarten mit Hilfe
verschiedener Probentypen erzeugt (Bild 5.1). Bei quasistatischer Belastung wird mit der
Flachzugprobe (Bild 5.1a) der Be- wie auch der Entlastungspfad analysiert. Zudem werden
Untersuchungen unter Temperatureinfliissen durchgefiihrt. Um den Einfluss des Faserge-
halts zu bestimmen, werden neben dem ausfiihrlichen Versuchsprogramm an dem Material
mit 30 Gew.-% Glasfasergehalt (PP-GF30) in reduziertem Umfang noch spritzgegossene
Platten mit 20 Gew.-% (PP-GF20) und 40 Gew.-% (PP-GF40) Faseranteil untersucht.
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Bild 5.1: Probengeometrien der Materialcharakterisierungsversuche: Flachzugprobe (a), Kerbzugprobe
(b), DurchstoBprobe (c¢), Scherzugprobe (d), Druckprobe (e), taillierte Durchstoprobe (f)
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5.1 Versuchsarten und Priiftechnik

Die Probenentnahme aus der in Bild 2.3 vorgestellten Spritzguss LFT-Platte erfolgt im
spanenden Verfahren durch Hochgeschwindigkeitsfrasen. Die mechanische Werkstoffcha-
rakterisierung wird an zwei Priifmaschinen durchgefiihrt. Fiir die quasistatischen Untersu-
chungen wird eine elektromechanische 40 kN Priifmaschine von Instron (8861) verwendet.
Versuche mit hoheren Belastungsgeschwindigkeiten werden an einer 100 kN Schnellzereif3-
maschine (SZM), ebenfalls von Instron, (VHS100-20M) durchgefiihrt.

Die Verlangerung Al des Priifbereichs in den quasistatischen Flachzug- und Kerbzugver-
suchen (Bild 5.1a,b) wird mit einem Extensometer bis zum Bruch der Probe gemessen.
Bild 5.2 links zeigt am Beispiel der Flachzugprobe die Arretierung des Extensometers an
der Probe mit Hilfe von zwei Federn. Die Ausgangsmesslinge des Extensometers misst
lo = 10 mm. Die Schenkel der Proben werden mit Einspannbacken und je zwei Schrauben
befestigt. Der eingespannte Bereich der Backen sowie der Messbereich des Extensometers
sind in Bild 5.2 rechts skizziert. Es wird die technische Dehnung mit

Al
Etech — 75— (51)
lo

bestimmt.

Bereich der
& Einspann-

O O S backen

(e m,n\))\\\m.

/ ™
: \ Extensometer
Feder-n yAllg i v E '8 Ausgangs_
Arretlerung N . Extensometer- 3 mess]é’mge lO
i schneiden 3

Bild 5.2: Flachzugprobezugprobe mit Extensometer und Speckle (links), Skizze der Probe mit Messbereich
und Einspannbereich (rechts)

Alle Proben werden an der Probenoberfliche mit einem Sprithmuster (Speckle) lackiert
und mit Videokameras wahrend der Versuchsdurchfithrung gefilmt. Das Sprithmuster dient
der Auswertung mit digitaler Bildkorrelation (engl.: Digital Image Correlation, DIC); z.B.
Sutton et al. [2009], Pan et al. [2009]. Zudem lassen sich die Probengeometrien nach Bild
5.1c-f nicht mit einem Extensometer auswerten. Mit DIC werden die Verschiebungen und
das Verzerrungsfeld auf der Probenoberflache mit der Software ARAMIS [2010] berechnet
(s. Bild 5.4). Dafiir werden die aufgezeichneten Bilder der inkrementellen Verformungs-
schritte mit dem Bild im Ausgangszustand der unbelasteten Probe verglichen. Der zu
betrachtende Bereich wird in einzelne Facetten unterteilt, definiert durch eine Untermen-
ge von Pixeln. Die Gréfle einer Facette wird vorab festgelegt, z.B. 15x15 Pixel mit 2 Pixeln
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5.1 Versuchsarten und Priiftechnik

Bild 5.3: Verformung, Verschiebung und Verdrehung einer Facette mit dem entsprechendem Verschie-
bungsvektor u des Facettenmittelpunkts von P (Ausgangszustand) nach P’ (Momentanzustand)

Randiiberlappung (Bild 5.3). Die Facetten werden in den Bilder aller Laststufen iiber die
individuellen Grauwertstrukturen erkannt und verfolgt. Die Erkennung der individuellen
Grauwertstrukturen der Facettenvierecke erfolgt iiber einen Bilderkennungsalgorithmus
(z.B. Sutton et al. [2009]). Aus den resultierenden Bildkoordinaten jeder Facette (Facet-
tenmittelpunkte P(xo,%o)) berechnet die Software ARAMIS [2010] zu jedem Lastschritt
die neue Position der Facette P'(z(,y;), woraus sich der Verschiebungsvektor u(u,v) er-
gibt. Zur Berechnung der Facettendeformationen und -rotationen sind weitere Punkte
notwendig (hier insgesamt 3x3 Punkte je Facette, s. Bild 5.2). Es wird angenommen,
dass benachbarte Punkte im Referenzbild im deformierten Momentanzustand ebenfalls
benachbart bleiben, wie schematisch in Bild 5.3 verdeutlicht wird. Somit kann fiir einen
Punkt Q;(x;,v;), der nicht im Facettenmittelpunkt liegt, die neue Position Q}(z},v.) in
Abhéngigkeit des Verschiebungsvektors u(u,v) iiber lineare Funktionen (Lu und Cary
[2000])

, du du
x :xi+u+%(xi—xo)+d—y(yi—yo)v (5.2)
dv dv
Yi =y + v+ @(xz — x0) + d_y(yz — o) (5.3)

bestimmt werden. Fiir jeden der 9 Punkte lassen sich somit die Verschiebungsvektoren u;
bestimmen. Parametrisierte lineare Polynomansétze werden verwendet um zwei Verschie-
bungsfunktionen (Verschiebung in x und y) zu approximieren, wobei die Parameter z.B.
durch die Methode der kleinsten Quadrate unter Verwendung der 9 bekannten Knoten-
verschiebungen bestimmt werden (Pan et al. [2009]). Die Verzerrungen in einer Facetten
berechnen sich aus den Ableitungen der linearen Polynomansétze, woraus sich ein Ver-
zerrungstensor analog zum Green-Lagrange’schen Verzerrungstensor (3.7) ergibt. Fiir die
Auswertung in ARAMIS [2010] wird im Folgenden das logarithmische Verzerrungsmaf
nach (3.9) beziiglich der Referenzkonfiguration mit € = Inv/2G +1 gewiihlt. In den
Charakterisierungsversuchen der Proben nach Bild 5.1a,b,d,e sind die Rotationen gering
und es gilt R ~ I, somit U ~ V und €% ~ £. Bild 5.4 (rechts) zeigt die Auswertung des
Verzerrungsfeldes mit den dargestellten lokalen grofiten Hauptdehnungen ; an der Ober-
flaiche am Beispiel der Scherzugprobe aus Bild 5.1d. £; entspricht dem gréfiten Eigenwert
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5.2 Quasistatische Materialcharakterisierung

des Verzerrungstensors aus Gleichung (3.9). Die Dehnungen orthogonal zur z,y-Ebene
werden unter Annahme der Volumenkonstanz geméfl

€H,zz = _(5H,yy + EH,xx) (54)

ermittelt.

Bild 5.4: Eingespannte Scherzugprobe mit Speckle-Muster (links), Auswertung des lokalen Verzerrungs-
feldes mit groBter Hauptdehnung e; (rechts)

In den Versuchen an den Proben nach Bild 5.1¢,f wird ein 3D-Bilderkennungssystem
mit Hilfe von zwei Kameras verwendet. Starrkérperrotationen (z.B. Drehungen aus der
Bildebene) werden detektiert und die Verzerrungen werden auf die Oberfliche der Probe
projiziert.

5.2 Quasistatische Materialcharakterisierung

Alle drei Varianten des LFT-Werkstoffs (PP-GF20, PP-GF30, PP-GF40) zeigen infolge
des Matrixmaterials aus Polypropylen ein ausgepriigtes Langzeitrelaxationsverhalten (z.B.
Fliegener et al. [2016]). Fiir Crash- oder Impaktvorgénge ist dies nur von geringfiigiger Be-
deutung. Es werden Belastungsszenarien im Zeitraum von Millisekunden bis hin zu weni-
gen Sekunden betrachtet. Demzufolge werden alle als quasistatisch bezeichneten Versuche
bei einer an der Priifmaschine eingestellte Priifgeschwindigkeit von V5 = 0.01 mm/s durch-
gefithrt. Fiir einen Impakt- oder Crashlastfall bei niedrigen Geschwindigkeiten ist eine
geringere Priifgeschwindigkeit nicht mehr relevant. Ein ausfiihrliches Versuchsprogramm
wird bei Raumtemperatur (23 £2°C) an PP-GF30 durchgefiihrt. Temperatureinfliisse so-
wie Einfliisse des Fasergehalts (Werkstoffvarianten PP-GF20, PP-GF20, PP-GF40) wer-
den nur an Flachzugversuchen untersucht.
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5.2 Quasistatische Materialcharakterisierung

5.2.1 Flachzugversuche

5.2.1.1 Abhéangigkeit von Entnahmeposition und Orientierung

Die Probengeometrie der Flachzugproben aus Bild 5.1a misst einen Priifbereich mit einer
parallelen Lange von (14 mm x 5 mm). Die technische Dehnung nach (5.1) wird iiber
eine Liange von 10 mm im parallelen Bereich mit einem Extensometer und die Kraft di-
rekt an der Kraftmessdose der Instron Universal-Priifmaschine gemessen. Es ergeben sich
die in den Bildern 5.5 bis 5.13 gezeigten technischen Spannungs-Dehnungs-Kurven. Die
technische Spannung wird dabei aus der gemessenen Kraft dividiert durch den Ausgangs-
querschnitt (5 mm x 2.8 mm) berechnet. Mit der Priifgeschwindigkeit von 0.01 mm/s
ergibt sich eine nominelle Dehnrate von &,,, = 7 - 107%s7!, die sich aus der vorgegeben
Abzugsgeschwindigkeit von 0.01 mm/s dividiert durch den nominellen Bereich von 14 mm
Lénge berechnet. Eine charakteristische Dehnrate €.,,., welche der tatséchlichen Dehnrate
im Messbereich entspricht, ist in der Regel geringer. Auf die Dehnraten wird in Abschnitt
5.3 noch genauer eingegangen.

Die Ergebnisse aller quasistatischen Flachzugversuche sind in Bild 5.5 in Abhéngigkeit
der Entnahmerichtung dargestellt. Es wird deutlich, dass die Proben 0° zur Fliefirichtung
die hochste Steifigkeit und Festigkeit aufweisen. Im Mittel zeigen die 45° zur Fliefirichtung
entnommen Proben die hochste Bruchdehnung. Die Unterschiede in den Bruchdehnungen
sind jedoch als gering zu bewerten.
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Bild 5.5: Flachzugversuche, Proben entnommen in unterschiedlichen Orientierungen zur Fliefirichtung,
nominelle Dehnrate &,0m = 7 - 1074s™!, Werkstoff PP-GF30

Werden die streuenden Steifigkeiten und Festigkeiten (Bild 5.5) genauer analysiert, kon-
nen verschiedene Abhéngigkeiten entsprechend den Entnahmepositionen festgestellt wer-
den (Bilder 5.6 und 5.7). Geméf der Symmetrie der Platte haben die Positionen 1 und 3
der Zugversuche in 0° zur Fliefirichtung (Bild 5.6) geringere Steifigkeiten und Festigkeiten
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5.2 Quasistatische Materialcharakterisierung

als die Position 2. Der gleiche Trend kann beziiglich Position 5 im Vergleich zu den Posi-
tionen 6 und 4 beobachtet werden. Zudem nehmen Steifigkeiten und Festigkeiten mit dem
FlieBweg zu, das heiflt es zeigt sich angussnah eine weichere Spannungs-Dehnungsantwort
als angussfern.
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Bild 5.6: Positionsabhéngigkeiten der Flachzugproben 0° zur Fliefrichtung im Zugversuch (PP-GF30,
Enom = 7-1074s71)
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Bild 5.7: Positionsabhéngigkeiten der Flachzugproben 90° zur Fliefirichtung im Zugversuch (PP-GF30,
Enom = T-107%s71)

Die Positionsabhéngigkeiten sind bei den 90°-Proben (Bild 5.7) und den 45°-Proben deut-
lich geringer ausgeprégt. Letztere werden aus diesem Grund nicht separat dargestellt. Ein
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5.2 Quasistatische Materialcharakterisierung

deutlicher Randeinfluss ist in Bild 5.7 bei der Position 6 mit der hochsten Steifigkeit und
Festigkeit zu erkennen.

Die Spannungen in den Versuchen mit den 0°-Proben sind grofler als mit den 90°-Proben.
Eine Korrelation zur Mikrostrukturanalyse (Abschnitte 4.1 bis 4.3) mit hoherem Anteil
der Faserorientierungen in 0° zur FlieSrichtung ist plausibel. Ebenso kénnen Korrelationen
zu den Positionsabhéngigkeiten gezogen werden, wobei die Faserkonzentration mit dem
FlieBweg zunimmt und dementsprechend auch die Steifigkeiten und Festigkeiten zuneh-
men. Des Weiteren ist aus der Mikrostruktur in Bild 4.3 eine zum Plattenrand hin starker
ausgerichtete FOV in Fliefirichtung sichtbar, was sich visuell durch weniger ellipsoid for-
mige Fasereinschliisse erkennen lédsst. Die unterschiedliche FOV zwischen Plattenrand und
Plattenmitte macht sich in den 0°-Zugproben der Positionen 1,3,4 und 6, durch héhere
Steifigkeiten und Festigkeiten am Rand, verglichen zu den Position 2 und 5 in der Mitte
der Platte bemerkbar. Fiir die 90°-Probe der Position 6 kann angenommen werden, dass
in Folge der Randwirkung am Plattenende ein grofler Faseranteil in 90° zur Fliefirichtung
vorliegt.

5.2.1.2 Flachzugversuche an LFT mit 20 Gew.-% und 40 Gew.-% Glasfasergehalt

Um den Einfluss der Faserkonzentrationsunterschiede auf das mechanische Verhalten zu
untersuchen, werden Zugproben an LFT-Spritzgussplatten mit einem héheren Glasfaser-
gehalt von 40 Gew.-% (PP-GF40) und einem geringeren Glasfasergehalt von 20 Gew.-%
(PP-GF20) neben dem Ausgangsfasergehalt von 30 Gew.-% (PP-GF30) untersucht. Es
ist zu erkennen, dass mit steigendem Faseranteil auch die Steifigkeiten und Festigkeiten
zunehmen. Bei der Entnahmerichtung 0° zu FlieBrichtung (Bild 5.8) liegen fiir die zwei
Werkstoffvarianten die gleichen Positionsabhéngigkeiten vor, wie sie bereits in Bild 5.6
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Bild 5.8: Flachzugversuche, Proben 0° zur FlieSrichtung, Werkstoffvarianten: PP-GF20, PP-GF30 und
PP-GF40 (¢,,0m = 7-107%s71)
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5.2 Quasistatische Materialcharakterisierung

analysiert wurden. Diese Abhéngigkeit ist nicht mehr explizit dargestellt, sie gilt dennoch
sowohl fiir den Werkstoff PP-GF20 als auch fiir den Werkstoff PP-GF40. Bei den Ver-
suchsergebnissen der Proben 90° zur Fliefrichtung (Bild 5.9) zeigt der Werkstoff PP-GF40
grofle Streuungen. Diese sind, wie in Abschnitt 4.1 erlautert, auf starke Inhomogenitéten
wie beispielsweise Fasernester (Bild 4.4) zuriickzufiihren.
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Bild 5.9: Flachzugversuche, Proben 90° zur Flieffrichtung, Werkstoffvarianten: PP-GF20, PP-GF30 und
PP-GF40 (¢,0m = 7-107%s71)

5.2.1.3 Flachzugversuche an LFT bei -35°C und +85°C

Polypropylen zeigt schon bei geringen Temperaturdnderungen, z.B. Raumtemperatur +£10°C,
abweichende mechanische Eigenschaften als bei Raumtemperatur (z.B. Ariyama et al.
[1997], Erp et al. [2009]). Dementsprechend ist auch der LFT-Verbundwerkstoff stark
temperaturabhéngig. Bilder 5.10 und 5.11 zeigen die Spannungs-Dehnungsantworten der
Zugversuche an PP-GF30 bei unterschiedlichen Temperaturen. Steifigkeiten und Festigkei-
ten nehmen im Vergleich zur Raumtemperatur (graue Kurven) bei einer tiefen Temperatur
von -35°C (blaue Kurven) zu und bei einer erhthten Temperatur von +85°C (rote Kurven)
ab. Besonders stark beeinflusst sind die Bruchdehnungen bei +85°C. Diese erhohen sich
um beinahe das Zehnfache (Ubersichtsausschnitte in Bildern 5.10 u. 5.11, oben rechts).

Positionsabhéngigkeiten der 0°-Proben bei -35°C sind in Bild 5.10 dargestellt (Positions-
nummern nach Bild 5.6, rechts). Das Ergebnis zeigt auch hier, dass im Zugversuch eine
hohere Spannungsantwort mit den Proben vom Plattenrand gemessen wird, im Gegensatz
zu den Proben aus der Plattenmitte. Dieses Ergebnis korreliert tendenziell mit den Ergeb-
nissen aus Abschnitt 5.2.1.1. Die 90°-Proben zeigen in den Zugversuchen bei -35°C (Bild
5.11) ebenfalls unterschiedliche Lastniveaus (Positionsnummern nach Bild 5.7, rechts). Ei-
ne Erkldrung fiir das abweichende mechanische Verhalten zwischen den unterschiedlichen

90°-Positionen ist nicht gefunden. Es ist davon auszugehen, dass lokale Unterschiede in
der FOV zu finden sind.
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5.2 Quasistatische Materialcharakterisierung

Bei den Zugversuchen mit erhohter Temperatur (4+85°C) sind weder an den 0°-Proben
noch an den 90°-Proben Positionsabhéngigkeiten analysiert worden. Es ist lediglich er-
sichtlich, dass die 0°-Proben im Versuch hohere Spannungen zeigen, als die 90°-Proben.
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Bild 5.10: Temperaturabhéingige Flachzugversuche, Proben 0° zur Fliefrichtung bei -35°C, +23°C und
+85°C (PP-GF30, €0 = 7-1074s71)
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Bild 5.11: Temperaturabhéngige Flachzugversuche, Proben 90° zur Fliefirichtung bei -35°C, +23°C
(Raumtemperatur) und +85°C (PP-GF30, &0, = 7-107%s71)

5.2.1.4 Zyklische Be- und Entlastungsversuche

Be- und Entlastungsversuche (Bild 5.12) dienen der Ermittlung der Schidigungsevolution.
An den Umkehrpunkten Belastung-Entlastung bzw. Entlastung-Belastung gibt es keine
Haltezeiten. Die Belastung erfolgt bei gleicher Dehnrate wie die Entlastung mit
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5.2 Quasistatische Materialcharakterisierung

Enom = £7 - 107%s7!. Die schematisch eingezeichneten Sekantensteigungen von je einer
Hysterese in Bild 5.12 verlaufen anfangs steiler und mit jeder weiteren Hysterese sukzessive
flacher. Die geringer werdenden Sekantensteigungen der Hysteresen bilden die Schadigung
ab, wobei die Hysteresen selbst ein viskoelastisches Werkstoffverhalten aufzeigen.
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Bild 5.12: Be- und Entlastungsversuche (3 Hysteresen) an Flachzugproben in 0° und 90° zur FlieBrich-
tung, ohne Haltezeit bei Umkehr der Belastungsrichtung. Schematische Darstellung der Sché-
digung sowie der nithrungsweise bleibenden Verformungen (&0, = 7 - 107%s71)

5.2.1.5 Einfluss des prozessinduzierten Schichtaufbaus

Infolge des FlieBprozesses im Herstellungsverfahren der Probenplatten entsteht eine FOV
iber der Plattendicke (vgl. Abschn. 2.2). Es bilden sich mehreren Schichten aus, die in
Bild 2.3 als Hauptschichten, Mittelschicht und diinne Randschichten definiert wurden (z.B.
Advani [1994], P6tsch und Michaeli [2008]). In der Mikrostrukturanalyse (Kap. 4) ist eine
diinne Randschicht, die eine eindeutige charakteristische FOV aufweist, nicht verifiziert
worden. Es bestétigten sich jedoch zwei Hauptschichten, bei der die Fasern vorwiegend
in FlieBrichtung orientiert sind und eine Mittelschicht, bei der die Fasern vorwiegend
senkrecht zum Fliefrichtung orientiert sind.

Die Zugversuche (Abschn. 5.2.1.1 bis 5.2.1.4) wurden an Flachzugproben mit voller Plat-
tendicke von 2.8 mm durchgefiihrt. Die FOV ist iiber der Plattendicke inhomogen, kann
jedoch fiir die einzelnen Schichten (Hauptschichten und Mittelschicht) als ann&hernd ho-
mogen betrachtet werden (vgl. Bild 4.7). Ziel dieser Untersuchung ist es die mechani-
schen Eigenschaften eindeutig einer FOV zuzuweisen. Die Hauptschichten messen jeweils
~ 1 mm. Von der 2.8 mm dicken Platten werden daher durch Schleifen 1.8 mm abgetragen
um ein der Hauptschichten mit homogener FOV herauszuarbeiten (Bild 5.13, links).
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5.2 Quasistatische Materialcharakterisierung

Bild 5.13 (rechts) zeigt die Spannungs-Dehnungskurven der préaparierten Proben aus der
1 mm dicken Schicht in 0° und 90° zur Fliefrichtung im Vergleich zu den Proben der vollen
Plattendicke. Die Probenpositionen sind farbig markiert. Durchgezogenen Linien zeigen
die Versuchsergebnisse der Flachzugproben von 1 mm Dicke (Hauptschicht) und gestri-
chelte Linien zeigen die Versuchsergebnisse der Flachzugproben mit voller Probendicke
(2.8 mm) aus Abschnitt 5.2.1.1.
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Bild 5.13: Schematischer Schichtaufbau der FOV mit herausgearbeiteter 1 mm diinnen Hauptschicht
(links). Flachzugversuche, Proben 0° und 90° zur Fliefrichtung (mitte) mit Probenposition
(rechts). Vergleich zwischen Proben der diinnen Schicht und Proben der vollen Dicken (PP-
GF30, &,0m = 7-1074s71)

Die Versuche an den 0°-Proben zeigen mit 1 mm und 2.8 mm Probendicke das gleiche
Spannungs-Dehnungsverhalten. Die Versuche an den 90°-Proben mit 1 mm Probendicke
(Hauptschicht) zeigen geringere Steifigkeiten und Festigkeiten sowie groflere Bruchdeh-
nungen im Gegensatz zu den 90°-Proben der vollen Probendicke (2.8 mm). Da in der
1 mm dicken Hauptschicht die Fasern vornehmlich in Fliefirichtung liegen, zeigt sich bei
den Versuchen der 90°-Proben ein dominierender Einfluss des Matrixmaterials.

5.2.2 Versuche bei unterschiedlichen Spannungszustianden

Das mechanische Werkstoffverhalten, besonders in Bezug auf Schiddigung und Versagen,
unterscheidet sich haufig bei unterschiedlichen Spannungszustédnden und Lastpfaden. Um
diesen Effekt an dem untersuchten LFT-Werkstoff genauer zu analysieren, werden die in
Bild 5.1 vorgestellten unterschiedlichen Probekorper bis zum Bruch getestet. Die Proben-
formen sollen dabei jeweils einen definierten Bereich der Spannungsmehrachsigkeit (s. Gl
(3.21)) abdecken. Wie bereits in Abschnitt 3.4.1 erwihnt, ldsst sich in Abhéngigkeit der
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5.2 Quasistatische Materialcharakterisierung

Spannungsmehrachsigkeit ein Versagenskriterium definieren. Es ist anzumerken, dass die
Spannungsmehrachsigkeiten nicht experimentell ermittelt werden kénnen, da diese vom
zunéchst unbekannten Werkstoffverhalten abhéngen. Erst in der Simulation der Proben-
versuche (Kap. 7) konnen diese bei korrekter Materialbeschreibung numerisch ermittelt
werden.

5.2.2.1 Kerbzugversuche

Quasistatische Zugversuche an Kerbzugproben (Bild 5.1b) mit Kerbradien von 2 mm und
einer Ligamentlinge von 5 mm werden an vier verschiedenen Positionen der LE'T-Platte
ausgewertet (Bild 5.14, rechts). Es werden zwei Positionen in 0° und zwei Positionen in
90° zur Fliefrichtung untersucht. Die an der Priifmaschine gemessene Kraft wird iiber den
kleinsten Ausgangsquerschnitt (5 mm x 2.8 mm) normiert. Die Verlangerung Al wird mit
einem Extensometer iiber einer Lange von 10 mm gemessen, also 5 mm von der Mitte
der Probe aus gesehen.
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Bild 5.14: Versuchsergebnisse der Kerbzugproben an PP-GF30 bei einer Abzugsgeschwindigkeit von V) =
0.01 mm/s. Diagramm zeigt die Kraft bezogen auf den geringsten Ausgangsquerschnitt der
Probe iiber der gemessenen Verldngerung (links). Farbig markierte Entnahmepositionen der
Proben (rechts)

Bild 5.14 (links) zeigt die Ergebnisse der Kerbzugversuche mit den farbig markierten Ent-
nahmepositionen (Bild 5.14, rechts). Wie auch im Fall der ungekerbten Flachzugversuche
(Bild 5.6), ist bei den 0°-Proben eine Zunahme der Steifigkeiten und Festigkeiten mit dem
FlieBweg zu beobachten. Die 90°-Proben zeigen geringere Steifigkeiten und Festigkeiten
als die 0°-Proben. Eine Positionsabhéngigkeit der 90°-Proben ist nicht zu erkennen.
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5.2 Quasistatische Materialcharakterisierung

5.2.2.2 Scherzugversuche

Scherzugproben mit der Geometrie nach Bild 5.1d werden in 0° Orientierung zur Flie§3-
richtung an unterschiedlichen Positionen der Platte nach Bild 5.16 rechts entnommen.
Die Ermittlung der Messgrofien ist in Bild 77 skizziert. Die technische Scherspannung
entspricht der gemessenen Kraft bezogen auf den Ausgangsquerschnitt (3 mm x 2.8 mm)
am minimalen Kerbabstand. Der aktuelle Scherwinkel + wird iiber einen Messbereich von
anfangs 2.5 mm an zwei Messpunkten mit Hilfe digitaler Bildkorrelation ausgewertet.
Er ergibt sich aus der vertikalen Relativverschiebung Al der zwei Messpunkte (Bild ?7?)
geteilt durch den aktuellen horizontalen Abstand der Punkte zueinander.

Q@

[b

O O

3 mm

2.5mm

Bild 5.15: Auswertung der Scherzugversuche mit digitaler Bildkorrelation (schematische Darstellung)

Bild 5.16 links zeigt die gemessenen Verldufe der Scherspannung iiber dem Scherwinkel,
wobei v & Arctan(y) ist. Eine Abhéngigkeit von der Entnahmeposition wird nicht beob-
achtet.

Die Auswertung der lokalen Verzerrungen mit Hilfe der digitalen Bildkorrelation in Bild
5.17 zeigt die Lokalisierung der Scherzone. Die Kontur zeigt die lokale Scherung €., ent-
sprechend dem angegebenen Koordinatensystem. Hierbei ist fiir die DIC bereits eine sehr
kleine Facettengrofle von 0.144mm Kantenlinge gewihlt. Aufgrund der hohen lokalen
Scherdeformationen lasst sich die Lokalisierungszone bei einem Scherwinkel von v > 0.105
nicht weiter auswerten.

5.2.2.3 Druckversuche

Druckversuche werden an kleinen Druckhantelproben (Bild 5.1e) mit unterschiedlichen
Entnahmepositionen (Bild 5.18, rechts) durchgefiihrt. Die Proben sind aus dem mittle-
ren Plattenbereich entnommen, wodurch der Einfluss des FlieBwegs gering bleibt. Die
Dehnungsmessung mit Messpunkten aus der optischen Bildkorrelation erfolgt iiber eine
Messldnge von 5 mm, folglich +2.5 mm in Belastungsrichtung von der Probenmitte aus
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Bild 5.16: Versuchsergebnisse der Scherzugproben an PP-GF30, Abzugsgeschwindigkeit V5 = 0.01 mm/s.
Technische Scherspannung iiber Scherwinkel v (links). Unterschiedliche Entnahmepositionen
der Proben (rechts) ohne charakteristische Positionsabhéngigkeit
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Bild 5.17: Verzerrungen auf der Scherzugprobe bei unterschiedlichen Belastungszeitpunkten, Konturplot
zeigt die lokale Scherung €,

gemessen. Mit zwei Kameras, in einem Winkel von 90° zueinander, werden die Versuche
gefilmt und die jeweils zweidimensionalen Verzerrungsfelder der Frontansicht sowie der
Seitenansicht auswertet. Die technische Spannung ergibt sich aus der gemessenen Kraft
an der Maschine geteilt durch den kleinsten Ausgangsquerschnitt von 3 mm x 2.8 mm.
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Bild 5.18: Druckversuche an PP-GF30, Testgeschwindigkeit Vj = 0.01 mm/s. Technische Spannung iiber
gemessener Verkiirzung (links). Farbig markierte Positionen der Proben (rechts)
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Bild 5.19: Optische Auswertung eines Druckversuchs, Probe 0° zur Fliefirichtung bei drei unterschiedli-
chen Verformungszustdnden. Konturplots zeigen die kleinste Hauptdehnung ;7. Die Seitenan-
sicht entspricht der gefréifiten Schnittkante und zeigt das Abscheren der Probe. Die Frontansicht
zeigt die Wulstbildung
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5.2 Quasistatische Materialcharakterisierung

An den in Bild 5.18 links dargestellten Spannungs-Verschiebungsverlaufen ist, wiederum
eine eindeutige Positionsabhéingigkeit erkennbar, welche auf die inhomogene Mikrostruk-
tur infolge des Fertigungsprozesses zuriickzufiithren ist (Kap. 4). Es sind vier charakte-
ristische Positionen farbig markiert, deren mechanische Eigenschaften sich nicht merklich
mit dem nur gering unterschiedlichen FlieBweg dndern. Die Steifigkeiten und Festigkeiten
der Versuche in 0° zur Fliefirichtung sind am Plattenrand deutlich hoher als fiir die Ent-
nahmeposition in der Plattenmitte. Bei den 90°-Versuchen ist die Tendenz entsprechend
umgekehrt, wodurch die Steifigkeiten und Festigkeiten fiir die Randpositionen grofer sind
als fiir die mittigen Positionen. Die Spannungs-Verschiebungsverldufe (Bild 5.18) sind
aufgezeichnet bis die Proben durch die asymmetrische Verformung aus der Halterung
kippen.

Bild 5.19 zeigt am Beispiel einer 0°-Probe die Verformungen. Die Verkiirzung Al wird an
zwei Messpunkten an der Frontseite gemessen, was Aufgrund der Bildung eines Wulstes
(Verformung der Probe aus der Ebene) nach Kraftmaximum fehlerbehaftet ist. Nach dem
Kraftmaximum wird der Belastungszustand instabil und die Probe beginnt plétzlich in
einer ausgebildeten Scherzone abzuscheren, was den schnellen Spannungsabfall und das
bleibende Spannungsplateau erklért. Das Versagensverhalten in Form von Abscheren und
Waulstbildung zeigt sich bei den 0°-Proben sowie bei 90°-Proben.

5.2.2.4 DurchstoBversuche

Im Durchstofiversuch soll eine moglichst hohe Spannungsmehrachsigkeit erzeugt werden,
welche mit 04,44, =~ 2/3 in der Regel biaxialer Zugbeanspruchung entspricht. Die Versuche
werden an runden Proben mit 90 mm Durchmesser (Bild 5.1¢) durchgefiihrt, welche an
drei verschiedenen Positionen entnommen werden (Bild 5.21, rechts). Dabei wird die Probe
zwischen zwei Metallplatten fixiert, die mit runden Offnungen den Priifbereich der Probe
frei halten (Bild 5.20). Bei der unteren Halterung misst die Offnung einen Durchmesser
von 33 mm. Die obere Halterung (Matrize) hat einen Durchmesser von 27 mm. Die Probe
ist rutschfest zwischen Halterung und Matrize eingespannt. Ein kugelférmiger Stempel
driickt mit einer konstanten Geschwindigkeit Vj = 0.0lmm/s von unten durch die runden
Offnungen und deformiert die Probe bis zum Bruch. Stempelkraft und Stempelweg werden
direkt an der Maschine gemessen und sind in Bild 5.21 (links) dargestellt.

Die Ergebnisse zeigen im Vergleich zu den Flachzug- und Kerbzugversuchen keine ein-
deutigen Positionsabhéngigkeiten wie zum Beispiel eine Zunahme der Festigkeiten mit
dem FlieBweg. Jedoch ist sowohl angussnah als auch angussfern eine groflere Streuung in
den Kraftweg-Verldufen ersichtlich. Lediglich in Plattenmitte (Position 2) ist die Streuung
gering.

Bild 5.22 zeigt die Dehnungslokalisierung sowie die Ausbildung des Bruchbildes bei vier

verschiedenen Stempelpositionen. Das lokale Verschiebungsfeld an der Oberfliche der Pro-
be wird mit zwei Kameras dreidimensional aufgezeichnet. Die lokale Auswertung der Deh-
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Bild 5.20: Skizze Versuchsaufbau Durchstofiversuch, Stempelgeschwindigkeit V) = 0.01 mm/s.

18 - : —
1.6 | N
1 1
14
— 1.2 é \‘___,/
Z 77 — Tn
= 10 2
g 40 =3
= ] 2 >
T 08 | =
. N |3
& 06 =
0.4 /3 A
02
] N ]
0-0 4 T T T T T T T T T T T - v
0.0 2.0 4.0 6.0 8.0

Stempelweg [mm]

Bild 5.21: Durchstoiversuche an PP-GF30, Stempelgeschwindigkeit V5 = 0.01 mm/s, Stempelkraft iiber
Stempelweg (links), farbig markierte Entnahmepositionen der Proben (rechts)

nungen ist durch eine friithe visuell analysierte Rissinitiierung bereits ab einem Stempelweg
>1.5mm nicht weiter moglich. Es ist davon auszugehen, dass feine Risse bereits bei einem
Stempelweg von weniger als 1.5mm initiieren und sich mit fortschreitender Verformung
zu groferen sichtbaren Rissen vereinen (Sun et al. [2016]; Schulenberg et al. [2017]).
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Stempelweg: 1.5 mm Stempelweg: 2.4 mm

Stempelweg: 3.8 mm Stempelweg: 5.8 mm

Bild 5.22: Lokale Dehnungsmessung und Bruchbild im Durchstofiversuch an PP-GF30 bei vier unter-
schiedlichen Stempelpositionen (Stempelgeschwindigkeit Vy = 0.01 mm/s). Infolge einer frithen
Rissinitiierung ist die Auswertung der experimentellen Dehnungsmessung schon vor Kraftma-
ximum bei gewahlter Facettengrofie von ~ 0.5 mm Kantenldnge nicht weiter moglich

5.2.2.5 Taillierte DurchstoBversuche

Der taillierte Durchstofiversuch mit der Probengeometrie nach Bild 5.1f wird im Gegensatz
zum Durchstofiversuch (Abschn. 5.2.2.4) mit einem zylinderformigen Stempel (Durchmes-
ser 4 mm) durchgefiihrt und kann ebenso als eingespannter Dreipunktbiegeversuch inter-
pretiert werden. Der Versuchsaufbau ist in Bild 5.23 skizziert. Die Abmessungen der Ein-
spannvorrichtung von Matrize und Halterung sowie die Stempelgeschwindigkeit sind iden-
tisch zum quasi-statischen Durchstofiversuch in Abschnitt 5.2.2.4. Die gemessene Kraft an
der Maschine, aufgetragen tiber der Stempelverschiebung, ist in Bild 5.24 (links) fiir die
verschiedenen Entnahmepositionen dargestellt. Die Proben zeigen geringfiigige Positions-
abhéngigkeiten, wobei die Entnahmerichtungen 0° zur FlieSrichtung (Probenentnahme
nach Bild 5.24 rechts, durchgezogenen Linien) eine Steifigkeits- und Festigkeitszunahme
in Fliefirichtung aufweisen. Die Tendenz in den 90°-Versuchen (Probenentnahme nach Bild
5.24 rechts, gestrichelte Linien) ist, dass angussnah eine hohere Steifigkeit und Festigkei-
ten erkennbar ist, welche zur Mitte hin (Position 2) abnimmt und angussfern (Position 3)
leicht streuende Ergebnisse aufweist.
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Bild 5.23: Skizze Versuchsaufbau taillerter Durchstofiversuch,Seitenansicht (links), Ansicht von oben
(rechts), Stempelgeschwindigkeit V) = 0.01 mm/s.
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Bild 5.24: Taillierte Durchstofiversuche an PP-GF30 bei einer Stempelgeschwindigkeit von V, =
0.01 mm/s. Stempelkraft iiber Stempelweg (links) und farbig markierte Entnahmepositionen
der Proben in 0° und 90° zur FlieBrichtung (rechts)

Die Auswertungen der lokalen Dehnungsverteilung an der Oberfliche einer 0° und einer
90° Probe zeigen die Bilder 5.25 und 5.26. Die Lokalisierung der Probe wird durch die erste
Hauptdehnung verdeutlicht, die an drei Positionen mit je 1 mm Abstand senkrecht zur
Orientierung des Stempels im Diagramm dargestellt sind. Aufgrund der Inhomogenitét
des Materials werden je Position drei Messpunkte ausgewertet. Durch die Rissbildung im
lokalisierten Bereich, verschwinden die Messpunkte der Bildauswertung und eine Dehnung
lasst sich im Rissbereich nicht weiter auswerten. Es zeigt sich im 90°-Versuch (Bild 5.26)
eine hohere lokale Dehnung als im 0°-Versuch (Bild 5.25).
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Durchstofiversuchs, 0°-Probe (links). Dehnungsfeld bei Kraftmaximum und gekennzeichnete
Positionen der lokalen Dehnungsauswertung (rechts)
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5.26:

Kraft-Weg-Verlauf und lokale Auswertung der Dehnungen an drei Positionen eines taillierten
Durchstofiversuchs, 90°-Probe (links). Dehnungsfeld bei Kraftmaximum und gekennzeichnete
Positionen der lokalen Dehnungsauswertung (rechts)

Die Bruchbilder der Proben nach dem Versuch (Bild 5.27) zeigen, von der Stempelein-
driickseite aus betrachtet, unterschiedliche Versagensformen in Abhéngigkeit von der Ent-
nahmerichtung. Bei der 0°-Probe sind drei deutliche Risse zu erkennen, hingegen weist die
90°-Probe nur unter dem Stempel (mittig) einen eindeutigen Riss auf. An den Réndern
sind lediglich Mikrorisse im Matrixmaterial sichtbar.
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Bild 5.27: Unterschiedliche Bruchbilder der Proben im taillierten Durchstofiversuch an PP-GF30 von der
Stempeleindriickseite aus betrachtet, 0°-Probe (links) und 90°-Probe (rechts)

5.3 Dynamische Materialcharakterisierung

In der dynamischen Materialcharakterisierung wird ausschliefSlich der Werkstoff PP-GF30
untersucht. Die Auswertungen der dynamischen Versuche basieren auf den Festlegungen
der FAT-Richtlinie fir dynamische Werkstoffkennwerte nach Bohme et al. [2007] sowie
der Norm fiir Zugversuche an Kunststoffen (DIN EN ISO 527-1) und werden an einer
Schnellzerreifmaschine (SZM) durchgefiihrt. Abgesehen von der Belastungsgeschwindig-
keit ist bei der in diesem Abschnitt behandelten dynamischen Charakterisierung die glei-
che Versuchsanordnung wie in Abschnitt 5.2 gewéhlt. Die quasi-statischen Ergebnisse
werden in den entsprechenden Experimenten erneut dargestellt. Das Versuchsprogramm
der dynamischen Flachzugversuche umfasst Proben, entnommen in zwei Orientierungen
zur Fliefrichtung (0°, 90°), die bei drei weiteren Dehnraten gepriift werden (s. Abschn.
5.3.1). Das dynamische Materialverhalten bei unterschiedlichen Spannungsmehrachsigkei-
ten wird an Scherzug-, Kerbzug- und Durchstofiversuchen in Abschnitt 5.3.2 untersucht.
Es wird ebenfalls bei drei weitere Belastungsgeschwindigkeiten gepriift. Fiir den taillier-
ten Durchstofversuch sowie den Druckversuch wird keine dynamische Charakterisierungen
vorgenommen. Die angelegten Abzugsgeschwindigkeiten und ermittelten Dehnraten wer-
den in den entsprechenden Abschnitten der verschiedenen Versuchstypen genannt. Auf-
grund von Schwingungen infolge der dynamischen Belastungen wird bei allen Versuchen
die Darstellung mittels Polynomfit-Kurven f(gsen,) vom Typ

n

f(gtech) = Z Q; giech (55)

=1

eingefithrt. Der Grad n des Polynoms variiert von n = 2 in den Flachzugversuchen bis
n = 6 in den Scherzug- und Durchstofiversuchen. Die Koeffizienten a; werden mit der
Fehlerquadratmethode (z.B. Bronstein et al. [2005]) bestimmt. Die Darstellung der Ver-
suchsergebnisse mit Hilfe von Polynomfitkurven wird in Kapitel 7 weiter verwendet.
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5.3 Dynamische Materialcharakterisierung

5.3.1 Dynamische Flachzugversuche

Bei den Flachzugversuchen ergeben sich aus den angelegte Abzugsgeschwindigkeiten V

die nominellen Dehnraten durch v
énom - l_07 (56>

wobei I, = 14 mm die Linge des Priifbereichs ist (Bild 5.1a). Uber die Einspannvor-
richtung der Probe sowie den Probenschenkeln treten Verluste hinsichtlich der angelegte
Abzugsgeschwindigkeit auf (Bohme et al. [2007]). Im Messbereich Iy, ldsst sich analog zur
technischen Dehnung (5.1) eine charakteristische Dehnrate definiert durch

Yo

L (5.7)

5.cha,r -

auswerten. Hierbei ist V; die gemessene Priifgeschwindigkeit und entspricht der zeitlichen
Anderung der Verlingerung Al im Messbereichs I, iiber der Versuchszeit. Die charakteris-
tische Dehnrate €., ist geringer als die nominelle £,,,,. Zudem variiert die charakteris-
tische Dehnrate {iber der Versuchszeit. Im Bereich von 0.2 % plastischer Dehnung (R 2)
bis zur Dehnung bei Spannungsmaximum wird daher die charakteristische Dehnrate ge-
mittelt (Bild 5.28). Der Schnittpunkt der R, o-Geraden mit der Abszisse dient hierbei als
robuster unterer Dehnungsgrenzwert fiir die Dehnratenmittelung im Messbereich.

160 18
Anfangstan- 1 16
gentensteigung Rpoo-Gerade

— 120 | , [ Versuch 1 14
[
= 412
2 &
2 charakteristische 110 g
80 I S
S Dehnrate c
& 18 5
= [a)]
F R R e e e L B 1°
40 ¢ I gemittelte | 4
J Dehnrate
12
3 Bereich der Dehnratenmittelung
0 e I I | i | 0
0.000 0.010 0.020 0.030 0.040

techn. Dehnung [-]

Bild 5.28: Auswertung der mittleren charakteristischen Dehnrate im Flachzugversuch

Es werden Versuche bei vier unterschiedlichen Dehnraten durchgefiihrt. In Tabelle 5.1
sind die Abzugsgeschwindigkeiten V{), die nominellen Dehnraten &, sowie die charakte-
ristischen mittleren Dehnraten €., der Flachzugversuche dargestellt.
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5.3 Dynamische Materialcharakterisierung

Tabelle 5.1: Abzugsgeschwindigkeiten V{y, nominelle Dehnraten &,,,,, und mittlere charakteristische Dehn-
raten €.pq, aller Flachzugversuche

Vo [m/s] Enom [1/8] Echar|1/8]
1.0-107° 7.1-107% 3.0-107*
1.4-107% 1.0-101 4.2-1072
7.0-1072 5.0 - 109 4.8-10°
2.8-109 2.0 - 102 1.3-10?

Durch die schlagartige Krafteinleitung im dynamischen Versuch bei hoher Dehnrate wer-
den die Proben und Teile des Priifsystems zu Schwingungen angeregt, die sich durch
Oszillationen im Kraftsignal und damit in der Spannungs-Dehnungskurve zeigen. Gut
auswertbare Kraftsignale mit geringen Stérungen durch systembedingte Schwingungen
lassen sich mit speziellen schwingungsarmen Kraftmessgliedern erreichen, die moéglichst
nahe an dem Priifteil der Probe appliziert sein miissen und im vorliegenden Fall an der
Einspannung platziert sind. Zur genauen Versuchsanordnung und Kalibierung der Ver-
suchseinrichtung sei auf Bohme und Hug [2002] und Béhme et al. [2007] verwiesen. Die
Auswertung der technischen Dehnung erfolgt ausschliellich mittels Messpunkten aus digi-
taler Bildkorrelation (s. Abschn. 5.1). Das Kraft- wie auch das Wegsignal ist am Beispiel
eines Zugversuchs mit einer Dehnrate von &,,,, = 5 s~ ! in Bild 5.29 dargestellt. Die grauen
senkrecht gestrichelten Markierungen kennzeichnen den Zeitbereich der Probenbelastung,
in dem eine Abtastrate von mindestens 1000 Datenpunkte gewahlt ist. Der letzte aus
den Hochgeschwindigkeits-Videoaufnahmen ermittelte Wegmesspunkt vor Bruch dient als
obere Zeitgrenze der Auswertung.

2.0 1.8
1.7 ¢ =
I | . 1.4 1 16
1.3 0.9
1.5 i1 4 14
0.9 ; 0.4 112
0.7
= 1.0 j0s — -00,1 4 1.0
§ 0.0110 0.0115 0.0120 =)
= I 4 08 g
: = :
0.5 r 4 0.6
: Kraftsignal <
: / 1
[} i
: Wegsignal ! 4 0.0
} }
-0.5 ' ' 0.2
0.000 0.005 0.010 0.015

Zeit [s]

Bild 5.29: Auswertebereich des Kraft- und Wegsignals im dynamischen Flachzugversuch mit markiertem
Zeitbereich der Probenbelastung
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5.3 Dynamische Materialcharakterisierung

In den Bildern 5.30 und 5.31 sind die gemessen Spannungs-Dehnungskurven der 0°- und
90°-Versuche dargestellt. Bei den dynamischen 0°-Versuchen wurden nur die Positionen
1,3,4 und 6 nach Bild 5.6 getestet. Die Positionen 2 und 5 der quasi-statischen 0°-Versuche
sind somit nicht dargestellt. Die Diagramme verdeutlichen mittels Polynomfit-Kurven
iiber alle getesteten Positionen einer Dehnrate die Tendenz der Dehnratenabhingigkeit
(gestrichelte Linien). Die Positionsabhéngigkeiten sind demnach herausgemittelt. Die Feh-
lerbalken zeigen die Standardabweichung mit der Annahme einer Normalverteilung in der
Versuchsstreuung und verdeutlichen somit die Streubreite der Messwerte um den Mittel-
wert bei einer Dehnrate. Demnach sind £34% der Messwerte im Fehlerbalkenintervall um
den Mittelwert enthalten. Im letzten Punkt der Polynomfit-Kurven ist die Standardabwei-
chung der Bruchspannung sowie der Bruchdehnung ¢, dargestellt. Da in den 0°-Versuchen
der Dehnrate €,,,, = 0.1 s! nur zwei giiltige sehr dhnliche Versuchsergebnisse vorliegen,
ist der Fehlerbalken (Versuchsstreuung) klein. Bei den 90°-Versuchen (Bild 5.31) ist die
Position 6 (vgl. Bild 5.7) in den Polynomfit-Kurven nicht beriicksichtigt. Die Faserori-
entierungsverteilung zeigt besonders am Ende des Fliewegs der spritzgegossen Platten
groffe Abweichungen und ist nicht mit den anderen 90° Positionen vergleichbar. Dieser
deutliche Randeffekt wiirde in der Mittelung das Ergebnis verfilschen.

180
| Epom = 2102 s71
160 | £nom = 5-10° s7!
£pom=1-10"1g71
140 | iy =7 105! z
o]
e - g
% 120 | o
= N =4
2 100 zo
= 2 22
g | % ===
&80 L o o=t —
g I = '
‘Q L
2 60 | 22
L yyf
40
20 r
0 ! ! ! ! | ! ! ! ! | ! ! ! ! | ! ! ! ! | ! !
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05

techn. Dehnung [-]

Bild 5.30: Gemessene Spannungs-Dehnungskurven (diinne durchgezogene Linien) und Polynomfit-Kurven
(dicke gestrichelte Linien mit Fehlerbalken), Flachzugversuche an 0°-Proben, vier verschiedene
Dehnraten (farbig markiert) (PP-GF30)
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Bild 5.31: Gemessene Spannungs-Dehnungskurven (diinne durchgezogene Linien) und Polynomfit-Kurven

(dicke gestrichelte Linien mit Fehlerbalken), Flachzugversuche an 90°-Proben, vier verschiedene

Dehnraten (farbig markiert) (PP-GF30)
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Kenngroflen der experimentellen Flachzugversuche sind die Anfangstangentensteigung, die
Maximalspannung bzw. Zugfestigkeit R,, und die Bruchdehnung ¢;,. In den Bildern 5.32,
5.33 und 5.34 sind die Kenngroflen iiber der charakteristischen Dehnrate logarithmisch
aufgetragen. Trendlinien verdeutlichen die Tendenzen. Die Anfangstangentensteigung und
die Bruchdehnung ist bei den 0°-Proben nicht nur héher als bei den 90°-Proben, sie nimmt
zudem stérker mit der Dehnrate zu (Bild 5.32 und 5.33). Die Bruchdehnung (Bild 5.34) ist
bei den 90°-Proben geringfiigig grofler. Die Zunahme der Bruchdehnung mit der Dehnrate
ist fiir beide Entnahmerichtungen vergleichbar.

Bild 5.32: Dehnratenabhiingige Anfangstangentensteigung in den Zugversuchen 0° und 90° zur Fliefirich-
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Bild 5.33: Dehnratenabhingige Zugfestigkeit R, in den Zugversuchen 0° und 90° zur Fliefirichtung (PP-
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Bild 5.34: Dehnratenabhingige Bruchdehnung ¢;, in den Zugversuchen 0° und 90° zur Fliefirichtung (PP-

GF30)
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5.3.2 Dynamische Versuche bei unterschiedlichen Spannungszustanden

5.3.2.1 Dynamische Kerbzugversuche

An der SZM werden die Abzugsgeschwindigkeiten der Kerbzugversuche mit V4 = 1.0 -
1075 m/s, 2.8-1073 m/s, 7.0- 1072 m/s und 2.8 - 10° m/s vorgegeben. Da beim Kerbzug-
versuch kein uniaxialer Spannungszugstand vorhanden ist, l&sst sich eine charakteristische
Dehnrate, wie in Abschnitt 5.3.1, nicht mehr experimentell ermitteln. Die Bilder 5.35 und
5.36 zeigen die gemessenen Kraft-Wegverldufe der Versuche in 0° und 90° zur Flierich-
tung.

Die Polynomfit-Kurven représentieren, wie bereits in Abschnitt 5.3.1 erldautert, die Mit-
telwerte einer Versuchsserie bei gleicher Dehnrate, wobei jeweils mindestens drei Experi-
mente vorliegen. Es sind die entsprechenden Standardabweichungen der normierten Kraft
in Form von Fehlerbalken dargestellt, sowie am Ende eines Polynomfits die Standardab-
weichungen der Bruchverlangerung und der normierten Kraft bei Bruch.
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Bild 5.35: Gemessene Kraft-Wegverldufe (diinne durchgezogene Linien) und Polynomfit-Kurven (dicke
gestrichelte Linien mit Fehlerbalken), Kerbzugversuche an 0°-Proben, vier verschiedene Belas-
tungsgeschwindigkeiten (farbig markiert) (PP-GF30)

Die Versuche zeigen eine starke Streuung. Dennoch ist mit zunehmender Dehnrate bei bei-
den Orientierung eine Zunahme der Kraft sowie der Bruchverldngerungen zu beobachten.
Letzteres zeigt sich in den 90°-Versuchen besonders deutlich. Die Anfangstangentenstei-
gung der Kurven &ndert sich bei den 90°-Kerbzugversuchen nicht merklich.
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Bild 5.36: Gemessene Kraft-Wegverldufe (diinne durchgezogene Linien) und Polynomfit-Kurven (dicke
gestrichelte Linien mit Fehlerbalken), Kerbzugversuche an 90°-Proben, vier verschiedene Be-
lastungsgeschwindigkeiten (farbig markiert) (PP-GF30)

5.3.2.2 Dynamische Scherzugversuche

In den dynamischen Scherzugversuchen ergeben sich, mit der Auswertung der Scherwinkel
~ nach Bild 7?7 und den an der SZM vorgegeben Belastungsgeschwindigkeiten, die nominel-
len und charakteristischen technischen Scherdehnraten nach Tabelle 5.2. Dabei berechnet
sich die nominelle technische Scherdehnrate 4,,,, aus der vorgegebenen Geschwindigkeit
an der Priifmaschine geteilt durch den Messabstand von 2.5 mm (vgl. Bild ?7). Die mitt-
lere charakteristische technische Scherdehnrate hingegen ist eine im Versuch gemessenen
GroBle und entspricht der ersten Zeitableitung des Scherwinkels v (vgl. Abschn. 5.2.2.2).
Sie wird iiber den Bereich von v > 0.006 bis zum gemessenen Kraftmaximum gemittelt.
In diesem Bereich zeigt die charakteristische technische Scherdehnrate fiir die verschie-

Tabelle 5.2: Abzugsgeschwindigkeiten Vj, nominellen Scherdehnraten .., und mittlere charakteristische
Scherdehnraten 4.4, aller Scherzugversuche

‘/0 [m/s] ;ynom [1/8] ;Ychar [1/8]
1.0-107° 4.0-1073 3.3-107%
1.5-1073 6.0-107! 2.3-1071
3.0-1072 1.2- 101 4.2-10°
3.0-1071 1.2-102 3.8-10!
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5.3 Dynamische Materialcharakterisierung

denen Belastungsgeschwindigkeiten nur geringe Anderungen. Nach dem Kraftmaximum
steigt aufgrund der Lokalisierung in der Scherzone in allen Versuchen die charakteristische
technische Scherdehnrate an.

70
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Bild 5.37: Scherversuche bei vier verschiedenen Scherdehnraten (farbig markiert) mit gemessener techni-
scher Scherspannung iiber dem Scherwinkel « (diinne durchgezogene Linien) und Polynomfit-
Kurven (dicke gestrichelte Linien mit Fehlerbalken) (PP-GF30)

Die Auswertung der technischen Scherspannung iiber dem Scherwinkel ist fiir alle Belas-
tungsgeschwindigkeiten in Bild 5.37 gezeigt. Polynomfit-Kurven reprasentieren den Mit-
telwert der Versuchsergebnisse und Fehlerbalken verdeutlichen die Standardabweichung
der Scherspannung an den entsprechenden Punkten. Im letzten Punkt wird die Streuung

Bild 5.38: Unterschiedliche Versagensmoden in den Scherzugversuchen: Quasi-statsicher Lastfall (,0m =
4.0-1073) bei einem Scherwinkel von ca. v = 0.2 (links), dynamischer Lastfall (Y,,0m = 1.2-10%)
kurz nach Kraftmaximum (rechts)
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5.3 Dynamische Materialcharakterisierung

der Scherspannung sowie des Scherwinkels bei Versagen mit horizontalen und vertikalen
Fehlerbalken verdeutlicht.

Es werden zwei grundsétzlich verschiedene Versagensmoden analysiert. Im quasi-statischen
Fall (graue Kurven in Bild 5.37) bildet sich eine lokale Scherzone aus, die sich mit kontinu-
ierlich abnehmender Tragfédhigkeit sukzessive weiter verformt, ohne dass Versagen eintritt.
In allen dynamischen Lastféllen zeigt sich sproderes Versagen. Kurz nach dem Kraftma-
ximum versagen die Proben im Scherbereich. Bild 5.38 zeigt die zwei Versagensmoden
mit dem quasistatischen Lastfall (links) und dem dynamischen Lastfall (rechts). Im qua-
sistatischen Lastfall ist die lokale Scherzone zu erkennen. Im dynamischen Lastfall sieht
man die durchtrennte Probe mit zwei Probenhélften. Nahe der Bruchfliche werden keine
groflen lokalen Deformation analysiert.

5.3.2.3 Dynamische DurchstoBversuche

Durchstoversuche nach Abschnitt 5.2.2.4 bei V5 = 0,01 mm s~ werden in diesem Ab-
schnitt mit den zusétzlichen Belastungsgeschwindigkeiten von V) = 2,8 mms~!, 70 mm s~
und 1400 mm s~! durchgefiihrt. Die gemessene Stempelkraft iiber dem Stempelweg aller
Versuche ist in Bild 5.39 dargestellt. Die unterschiedlichen Belastungsgeschwindigkeiten
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Bild 5.39: Dynamische Durchstoversuche bei vier verschiedenen Belastungsgeschwindigkeit (farbig mar-
kiert) mit gemessener Stempelkraft iiber Stempelweg (diinne durchgezogene Linien) und
Polynomfit-Kurven (dicke gestrichelte Linien mit Fehlerbalken) (PP-GF30)
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sind farbig markiert. Wahrend die quasi-statischen Versuche nur bis zum Werkstoffver-
sagen (Stempelweg ~ 5.8 mm) durchgefiihrt werden (vgl. Bild 5.22), ist es fiir die an
der SZM durchgefiihrten dynamischen Versuche technisch nicht moglich den Stempel bei
hoher Geschwindigkeit anzuhalten. Die dynamischen Versuche présentieren demnach im
weiteren Verlauf (Stempelweg > 5.8 mm) lediglich das fortschreitende Risswachstum,
was nicht im Fokus der Untersuchung steht. Mit zunehmender Belastungsgeschwindigkeit
verlaufen die Kraft-Wegkurven zunehmend spitzer im Kraftmaximum. Die Polynomfit-
Kurven représentieren fiir die hohen Dehnraten den Verlauf nicht mehr korrekt im Mittel,
zeigen jedoch nach wie vor deutlich die représentative Tendenz der Versuchskurven mit
der ansteigenden Stempelkraft. Die Standardabweichung an den entsprechenden Punk-
ten gibt die Streuung um den Mittelwert der Messergebnisse an. Entsprechend sind die
Fehlerbalken nach oben bzw. unten zu den Polynomfit-Kurven verschoben.

Mit zunehmender Priifgeschwindigkeit werden deutlich steigende maximale Krifte er-
reicht. Der Stempelweg bei Maximalkraft &ndert sich jedoch nicht signifikant mit der
Priifgeschwindigkeit. Nach dem Kraftmaximum fallen die Kurven der schnellen Versuche
im Vergleich zu den niedrigeren Priifgeschwindigkeiten stérker ab.

5.4 Fraktographieuntersuchungen

Die Bruchflachen der gepriiften Flachzugproben lassen sich bereits mit geringer Vergrofie-
rung am Stereomikroskop analysieren. Bild 5.40 zeigt die Bruchfldche einer Flachzugprobe
entnommen in 0° zur FlieBrichtung und bei Raumtemperatur gepriift. Der Lagenaufbau
der Fasern mit Hauptschicht (Faser in Fliefrichtung) und Mittelschicht (Fasern senkrecht
zur Fliefirichtung) wird auch hier deutlich. Die herausstehenden Fasern senkrecht zur Bil-
debene lassen sich nur schwer erkennen. Es werden Lunker im Bereich der Mittelschicht
sichtbar, die mit Beispielhaft mit roten Pfeilen gekennzeichnet sind.
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Bild 5.40: Bruchflache einer Flachzugprobe in 0° Orientierung zur Fliefrichtung gepriift bei Raumtem-
peratur unter dem Stereo-Lichtmikroskop (PP-GF30)
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Im Rasterelektronenmikroskop (REM) lassen sich im Vergleich zum Stereomikroskop die
Fasern gut identifizieren. Charakteristische Versagensbilder zeigen die Aufnahmen in Bild
5.41. Die Versagensarten Faserbruch und Faser-Pull-Out kénnen eindeutig analysiert wer-
den. Bei letzterem werden teilweise die Fasern nicht glatt aus der Matrix gezogen, sodass
Material an den Fasern héngen bleibt, was bei groierer Auflosung in Bild 5.41 (rechts) zu
sehen ist.

Bild 5.41: Detailaufnahmen der Bruchflichen im Flachzugversuch bei Raumtemperatur (PP-GF30)

Die Bruchflichen in Bild 5.42 zeigen die Charakteristika unter quasi-statischer Belastung
bei -35°C und +85°C. Bei -35°C (Bild 5.42, links) zeigt das Matrixmaterial eine schuppige
Bruchfliche, was auf ein sprodes Werkstoffverhalten hindeutet. An den herausgezogenen
Fasern bleiben, dhnlich wie bei Raumtemperatur, wenig Matrixreste hdngen. Die kurzen
herausstehenden Fasern lassen auf ein vermehrtes Faserbruchversagen schlieflen. Im Ge-
gensatz dazu hat der LFT-Werkstoff bei +85°C ein sehr duktiles Verhalten (Bild 5.42,
rechts). Die Matrix zeigt bei hohen Temperaturen eine fibrillenartige Struktur im Versa-
gensbild.

Bild 5.42: Detailaufnahmen der Bruchfléichen in Flachzugversuchen bei -35°C (links) und +85°C (rechts)
(PP-GF30)

In Bild 5.43 werden am Beispiels des Kerbzugversuchs die Bruchflichen bei zwei Be-
lastungsgeschwindigkeiten verglichen. Wéhrend in Bild 5.43 (links) die Probe mit V; =
1.0 - 107° m/s belastet wurde und die Bruchflichen keine signifikanten Unterschiede zur
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Flachzugprobe in Bild 5.41 zeigt, ist in Bild 5.43 (rechts), in der eine Kerbzugprobe mit
Vo = 2.8 -10° m/s belastet wurde, eine leicht fibrillire Struktur im Matrixmaterial zu er-
kennen. Es ist anzunehmen, dass im dynamischen Versuch adiabatische Effekte mit einer
Temperaturerh6hung vorliegen, wodurch sich das Matrixmaterial lokal stérker verformt
als im quasi-statischen Lastfall.

Bild 5.43: Detailaufnahmen der Bruchflichen in Kerbzugversuchen bei quasi-statischer (links) und dyna-
mischer Belastungsgeschwindigkeit (rechts) (PP-GF30)

Der Einfluss der Belastungsgeschwindigkeit im Scherzugversuch ist in Bild 5.44 erkenn-
bar. Wie in Abschnitt 5.3.2.2 erldutert, unterscheiden sich die groflen Verformungen im
quasi-statischen Lastfall von den deutlich geringeren in den dynamischen Lastféllen. Bild
5.44 (links) zeigt die verschmierte Flidche der lokalen Scherzone bei quasi-statischer Belas-
tung. Bei dynamischer Belastung hingegen scheint das Matrixmaterial deutlich weniger

zu deformieren. Die Versagensflache ist nicht mehr glatt verschmiert, sondern faserig und
zerrupft (Bild 5.44, rechts).

Bild 5.44: Detailaufnahmen der Bruchflichen in Scherzugversuchen bei quasi-statischer
Yehar = 3.3-107* s71 (links) und dynamischer Dehnrate Ycpar = 3.8 - 102 s~ (rechts) (PP-
GF30)

Es ist anzumerken, dass die Bruchflichenanalysen lediglich Hinweise auf die wirkenden
Mechanismen bei unterschiedlichen Randbedingungen geben. Es kann immer nur das Re-
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5.5 Zusammentassung und Interpretation der experimentellen Ergebnisse

sultat nach dem Probenversagen betrachtet werden. Daher ist es schwer Riickschliisse auf
den Mechanismus zur Versagensinitiierung zu schlielen.

5.5 Zusammenfassung und Interpretation der experimentellen
Ergebnisse

Bei den quasi-statischen Versuchen konnten Korrelationen zwischen dem mechanischen
Verhalten und der Mikrostruktur analysiert werden. In der 2.8 mm dicken Platte aus
PP-GF30 hat die FOV den groBiten Anteil an Fasern in Fliefirichtung, was zu hoheren
Steifigkeiten und Festigkeiten in den entsprechenden 0° orientierten Proben, verglichen
mit den 90°-Proben fiihrt. Die positionsabhéingigen Zugversuche zeigen am Plattenrand
stets hohere Steifigkeiten und Festigkeiten. Eine Korrelation zur FOV ist hier ersichtlich.
Mit dem FlieBweg nimmt die Steifigkeit und Festigkeit zu, was mit dem zunehmenden
Faservolumengehalt korreliert. Der Einfluss des Fasergehalts ist zusétzlich an Platten aus
PP-GF20 und PP-GF40 mit 20 Gew.-% und 40 Gew.-% Fasern untersucht worden und
zeigt die gleichen Tendenzen.

Es wurden starke Temperaturabhingigkeiten des Werkstoffs mit hohen Steifigkeiten und
Festigkeiten bei -35°C und geringen bei +85°C analysiert. Die Bruchdehnung des Werk-
stoffs vergréflert sich bei Versuchen mit erhohter Temperatur erheblich.

Die Bruchdehnungen variieren in den Flachzugversuchen zwischen den verschiedenen Ent-
nahmerichtungen nur geringfiigig, was bedeutet, dass die iiber der gesamten Plattendicke
betrachtete FOV nur einen geringen Einfluss auf die Bruchdehnungen hat (Bild 5.5). Im
Folgenden wird daher ein isotropes Versagensmodell verwendet. Ein anisotropes Versa-
gen, wie es bei faserverstiarkten Kunststoffen zu erwarten wére, wird erst bei Versuchen
an einer herausgearbeiteten Einzelschicht mit einer homogenen FOV deutlich (Bild 5.13).
In der Anwendung ist jedoch nur die volle Probendicke relevant. Die Ermittlung lokaler
Versagensdehnungen bei unterschiedlichen Belastungszustinden mit Hilfe digitaler Bild-
korrelationsverfahren ist nur in wenigen Versuchen moglich. Sprodes Versagen in dem
Flachzugversuchen und grofle lokale Deformationen, wie im Scherzug- oder Durchstofiver-
such, erschweren die experimentelle Ermittlung. Im taillierten Durchstofiversuch lassen
sich die lokalen Dehnungen an der Probenoberfliche auswerten. Es zeigt sich im 90° Last-
fall eine hohere lokale Dehnung vor Rissinitiierung als im 0° Lastfall.

Be- und Entlastungsversuche veranschaulichen deutlich das viskoelastische Verhalten des
Materials, was sich ebenso in den dynamischen Flachzugversuchen bei héheren Dehnra-
ten durch unterschiedliche Anfangstangentensteigungen bemerkbar macht. Dieser Effekt
ist jedoch im 90°-Kerbzugversuch sowie im Scherzugversuch nur gering ausgeprigt. Die
Versagensdehnungen nehmen in allen Versuchen mit der Dehnrate zu. In der Gegeniiber-
stellung der Bruchbilder lassen sich Korrelationen zwischen Temperatur- und Dehnraten-
einfluss ziehen. Es ist zu vermuten, dass eine adiabatische Erwéarmung fiir die Zunahme
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5.5 Zusammentassung und Interpretation der experimentellen Ergebnisse

der Bruchdehnung mit der Dehnrate verantwortlich ist. Der quasi-statische Scherzugver-
such zeigt eine grundlegend andere Versagenscharakteristik als die dynamischen Scher-
zugversuche. Fraktographieuntersuchungen an den Scherflaichen zeigen im quasistatischen
Lastfall hohe Matrixdeformationen. Geringere Versagensdehnungen bei erhohter Belas-
tungsgeschwindigkeit ist ein zu erwartendes Verhalten des unverstirkten PP-Werkstoffs
(Dasari und Misra [2003]).

Eine Korrelation der Bruchdehnung zur Faserlangenverteilung in der Platte ist mit dem
durchgefiihrten experimentellen Befund nicht mdoglich.
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6 Ein kontinuumsmechanisches Materialmodell fiir LFT

Zur Beschreibung makroskopischen Verhaltens des untersuchten LFT-Werkstoffs wurde
auf der Basis des experimentellen Befunds (Kap. 5) ein visko-elastoplastisches Material-
modell entwickelt. Ausgehend von der Homogenisierung der elastischen Eigenschaften, er-
lautert in Abschnitt 6.1, wird das Modell in Abschnitt 6.2 zur Abbildung von nichtlinearem
Verhalten im Sinne von Plastzitét erweitert. Die Beschreibung von dehnratenabhéngigem
Verhalten ist in Abschnitt 6.3 beschrieben, und ein Ansatz zur Modellierung des Sché-
digungsverhalten in Abschnitt 6.4 entwickelt. Anisotrope Eigenschaften infolge der FOV
sind in allen Teilmaterialmodellen beriicksichtigt. Lediglich das Schadigungsverhalten ist
mit einem quasi-isotropen Ansatz formuliert.

Waéhrend das elastische Teilmodell durch die Homogenisierung nur die Mikrostrukturin-
formationen benétigt, sind in den Teilmodellen zur Beschreibung der Plastizitét, der Vis-
koelastizitdt und der Schidigung neue phanomenologische Parameter eingefiihrt. Der Vor-
teil an der Kombination eines analytischen Ansatzes mit phdnomenologischen Ansétzen
liegt in der schnellen numerischen Berechnung mittels expliziter FEM und der dennoch
mikromechanisch basierten Beschreibung des Verbundmaterialverhaltens.

Das visko-elastoplastische Materialmodell ist in Bild 6.1 schematisch in einer 1D-Darstel-
lung skizziert. Es besteht aus drei elastoplastischen Teilmodellen symbolisiert durch Feder-
und Reibelement und drei viskoelastischen Teilmodellen symbolisiert durch Feder- und
Déampferelement. Fiir jedes der Teilmodelle ldsst sich der Vezerrungsgeschwindigkeitsten-
sor D in einen elastischen Anteil D® und einen plastischen DP! bzw. viskosen Anteil DY
additiv aufspalten:

D=D"+D" bzw. D=D"+D". (6.1)

Die effektive Spannung &, hier in Form der Jaumann’schen Spannungsrate g’, berechnet
sich aus der Addition der einzelnen Teilspannungen aus dem elastoplastischen Teilm-
odell (Abschn. 6.2) und dem viskoelastischen Teilmodell (Abschn. 6.3). Mit dem in Ab-
schnitt 6.4 erlauterten Damage-Effect-Tensor M ergibt sich die Beziehung zwischen der
Jaumann’schen Spannungsrate und dem Verzerrungsgeschwindigkeitstensor D zu

elastoplastisches Teilmodell

=M':[ a,C*: (D—D")4ayC*: (D—DY)+a3C*: (D—-DY) +

Qi<

(6.2)
woC” : (D = D) + i€ : (D - DY) + upC” : (D — DY) |

viskoelastiscﬁres Teilmodell

Wie in den folgenden Abschnitten noch genauer erldutert, sind die skalaren Gréfien
ai,as,az im elastoplastischen Teilmodell die Eigenwerte des Faserorientierungstenstors
zweiter Stufe. Es sind demnach Informationen der lokalen Mikrostruktur. Im viskoelasti-
schen Teilmodell sind die Skalare wy, wy, w, dagegen phédnomenologische Parameter zur
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6.1 Approximation effektiver linear elastischer Steifigkeiten

Abbildung der Dehnratenabhéngigkeit. Auf die Approximation des effektiven Steifigkeits-
tensors C* wird in Abschnitt 6.1 eingegangen.

Das Materialmodell ist iiber eine Benutzerschnittstelle als User defined Material Routine
(UMAT) in das kommerzielle FEM-Programm LS-DYNA [2014] implementiert.

a(By)

a(B3)

a(Bs)

—=ve

a5

a, C*
a, C*

a; C*

w, C*
w, C*

w, C*

“1’(31)

|
®(B,)

.
(Bs)

||

To
B

(51

m

T2

m

elastoplastisches
Teilmodell: a¢P

viskoelastisches
Teilmodell: ¢

Bild 6.1: Schematische 1D-Darstellung des rheologischen visko-elastoplastischen Modells. Parallelschal-
tung von drei transversalisotropen elastoplastischen Teilmodellen mit unterschiedlichen Orien-
tierungen entsprechend der FOV und weiteren drei viskoelastischen Teilmodellen (anisotrope
Maxwell-Elemente)

6.1 Approximation effektiver linear elastischer Steifigkeiten

Der ortsabhéngige Steifigkeitstensor wird in zwei Schritten approximiert. Zuerst wird mit
Hilfe der Methode nach Mori und Tanaka [1973] ein transversalisotroper Steifigkeitstensor
C* = C*""" nach GL (3.116) bestimmt. Dabei werden die, als isotrop angenommenen,

_— Faser als
Einschluss

\ .
Matrix

Bild 6.2: Approximation der Fasern als dquidistante langgestreckte Ellipsoide, eingebettet im Matrixma-

terial
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6.2 Elastoplastisches Teilmaterialmodell

elastischen Steifigkeitstensoren der Fasern C/ und der Matrix C™ benétigt, die nach Gl.
(3.32) durch die Poisson-Zahl v/ bzw. v™ und den E-Modul E/ bzw. E™ definiert sind.
Der Eshelby-Tensor E (sieche Abschn. 3.3.2) approximiert die Geometrie der Fasern als
langgestreckte Ellipsoide eingebettet in der Matrix (Bild 6.2) durch das Aspektverhéltnis
r mit

L
p= Zheser, (6.3)

dFaser

Die Faserldngenverteilung wird fiir die Approximation der elastischen Kennwerte nicht
weiter berticksichtigt, worauf in Abschnitt 7.1.1 noch eingegangen wird. In einem zwei-
ten Approximationsschritt wird C* mit Gl. (3.122) nach Advani und Tucker [1987] unter
Verwendung des Faserorientierungstensor A aus der Formfiillsimulation entsprechend der
Faserorientierungsverteilung gemittelt, wodurch sich C* ergibt. Zur Approximation des
dabei notwendigen vierstufigen Faserorientierungstensors A wird die hybride Schlie3be-
dingung nach Gl. (3.126) verwendet.

6.2 Elastoplastisches Teilmaterialmodell

Plastizitat wird aus Effizienzgriinden von der linear elastischen Homogenisierung entkop-
pelt und phanomenologisch beschrieben. Dazu wird das transversalisotrope Fliekriterium
nach Hill (3.51) verwendet. In einer rheologischen Verschaltung von drei Plastizitdtsmo-
dellen, gekennzeichnet durch die Reibelemente in Bild 6.3, représentiert jede Einheit des
Netzwerks eine andere Richtung der Anisotropie, die durch die drei Hauptrichtungen des
Faserorientierungstensors zweiter Stufe A gegeben sind. Mit dem gewichteten Mittelwert
der Spannungen aus den drei elastoplastischen Teilmodellen und unter Verwendung der
Eigenwerte (aj,as2,a3) des Faserorientierungstensors als Wichtungskoeffizienten wird ein
orientierungsgemitteltes elastoplastisches Materialmodell eingefiihrt.

c* ®(B,)

a;0(B1) | .
F70 | w08y " d)(ﬁ) 5°,D
< >

T

B
BB MW B

Bild 6.3: Schematische 1D-Darstellung des rheologischen elastoplastischen Modells. Parallelschaltung von
drei transversalisotropen elastoplastischen Teilmodellen mit unterschiedlichen Orientierungen
entsprechend der FOV
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6.2 Elastoplastisches Teilmaterialmodell

Fiir dieses vereinfachte Mittelungsverfahren zur Beriicksichtigung beliebiger FOV im Plas-
tizitatsmodell sind die Hauptfaserorientierungen durch die Eigenvektoren e} des Faserori-
entierungstensors A mit

3 3
A —

Y Ajeiwe; = > ae e (6.4)

i=1 j=1 =1

gegeben. Die Einheitsvektoren e; beziehen sich dabei auf das globale Koordinatensystem.
Die Werte a; (X3 _,a; = 1 ; a; € [0,1]) sind die Eigenwerte, welche die Faserorientie-
rungsverteilung in den drei Hauptrichtungen e’ beschreiben. Es werden drei Fliekriterien
Oy = ®(0,B;) nach Gl. (3.56) entsprechend dem rheologischen Modell (Bild 6.3) mit
den drei Orientierungstensoren B; = €] ® e} definiert. Das transversalisotrope Flie3kri-
terium Py, welches fiir eine unidirektionale Faserorientierungsverteilung anwendbar ist,
ist von den Parametern F'; G und L abhéngig, die den Grad der Anisotropie beschreiben.
Die richtungsabhéngigen FlieSspannungen op 11, 0p22, 0p12 werden in Abhéngigkeit einer
GesamtflieBspannung op durch

OF

g =
F11 \/2—7

OF
OF22 —OF33 — (77—,
F
OF12 = 0F13 = \/ﬁ’

OF

= JFrIG

ausgedriickt. Die Fliefspannung o () ist abhingig von der plastischen Vergleichsdeh-
nung £”' durch das Verfestigungsgesetz

O'F(Epl) = 0p + h(€pl)q, (66)

wobei 0y, h und ¢ Materialparameter sind. Der plastische Anteil des Verzerrungsgeschwin-
digkeitstensors D = D + D?' wird mit Hilfe der assoziierten Normalenregel

_ )\a@(d,B)

D?!
Jdo

(6.7)
fiir jede Orientierung bestimmt. Dies fithrt auf drei Spannungstensoren o(B;), welche
aus der numerischen Losung von ®(o, B;) < 0 berechnet werden (siehe Anhang A). Der
effektive Spannungstensors &, fiir das rheologische Modell (Bild 6.3) wird aus dem ge-
wichteten Mittelwert berechnet, wobei die Eigenwerte a; als Wichtung verwendet werden.
Dies fiithrt zu

o =a; 0(B1) + ay0(Bs) + a3 o(B3) . (6.8)

Die Schreibweise o(B;) symbolisiert die Abhéngigkeit der Spannungstensoren von den
Orientierungstensoren B;. Es ist zu erwéhnen, dass keine orientierungsgemittelte Flie3-
fliche im Materialmodell formuliert wird. Die Parallelschaltung von drei unabhéngigen
elastoplastischen Materialmodellen (Bild 6.3) approximiert entsprechend der FOV den
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6.3 Beriicksichtigung viskoser Effekte

Mittelwert von drei FlieBkriterien mit unidirektionaler Faserorientierung. Die Parame-
ter F', G und L des Hill-FlieSkriteriums sind fiir alle drei Reibelemente der rheologi-
schen Verschaltung in Bild 6.3 als gleich angenommen. Einzelheiten zur Implementierung
des Modells sind im Anhang A dargestellt. Diese vereinfachte Orientierungsmittelung fiir
elastoplastisches Materialverhalten macht das Materialmodell effizient und verbessert die
CPU-Rechenzeit im Vergleich zu inkrementell formulierten semianalytischen elastoplasti-
schen Homogenisierungsmethoden (Abschn. 3.3.3) betrichtlich.

6.3 Beriicksichtigung viskoser Effekte

In den experimentellen Untersuchungen (Abschn. 5) hat sich gezeigt, dass der Verbund-
werkstoff viskoelastische Effekte aufweist. Diese sind durch die Anderung der Anfangsstei-
gung in der Spannungs-Dehnungskurve der dynamischen Zugversuche bei hohen Dehnra-
ten (Abschn. 5.3) aber auch in den Be- und Entlastungsversuchen (Abschn. 5.2) analysiert
worden. Geméafl der Einfiihrung in die Viskoelastizitdat (Abschn. 3.1.5.3) sind in Anlehnung
an das generalisierte Maxwell-Modell (Bild 3.10) dehnratenabhéngige Effekte mit Hilfe von
Maxwell-Elementen beriicksichtigt, die dem elastoplastischen Teilmodell parallel geschal-
tetet werden (vgl. Bild 6.1). Zur Veranschaulichung der verwendeten Beschreibung ist
exemplarisch der eindimensionale Fall des kontinuumsmechanischen Teilmaterialmodells
durch Verschaltung rheologischer Basiselemente in Bild 6.4 dargestellt.

oe wy C” To
%
a.ve, D 31176 Wq (C % a.ve’ D
: m - -
%
—ve Wy «: Ty

03 A A A A N |

Bild 6.4: Schematische 1D-Darstellung des rheologischen visko-elastischen Teilmodells. Parallelschaltung
von drei anisotropen Maxwell-Elementen

Die drei parallel geschalteten Maxwell-Elemente, symbolisiert durch Feder- und Dampfe-
relemente, beschreiben die viskosen Effekte des Werkstoffs. Aus den elementaren Gleich-
gewichtsbedingungen folgt fiir jedes Maxwell-Element (7 mit i € [0, 1,2]):

v
D, =w, C ' e+ —C v (6.9)

Die phéanomenolgischen Parameter w; zur Approximation der Dehnratenahéngigkeit sind
Wichtungskoeffizienten der anisotropen Steifigkeitstensoren C*. 7; sind die entsprechen-
den Relaxationszeiten. Sowohl w; als auch 7; gilt es mit Hilfe der Materialcharakterisie-
rungsversuche zu bestimmen. Die Multiplikation der tensoriellen Grofle mit einem Skalar
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6.4 Modellierung von Schédigung und Versagen

beschreibt die anisotrope viskoelastische Formulierung in Sinne einer Bequemlichkeitshy-
pothese. Jedes einzelne Maxwell-Element beriicksichtigt die Anisotropie infolge der lokalen
FOV iiber den effektiven Elastizitéitstensor C*. Es sind drei Maxwell-Elemente gewihlt
um den experimentell untersuchten Dehnratenbereich iiber sechs Dekaden abzubilden. Zur
Implementierung wird die Differentialgleichung (6.9) in eine Differenzengleichung umge-
formt und in inkrementeller Form implementiert (s. Anhang A). Der visko-elastoplastische
Spannungstensor o errechnet sich durch Addition der Spannungstensoren aus den Teilm-
odellen (Bild 6.1) zu

&:al O'(Bl) + ay O B2> + as U(Bg) —{-6’86 —+ 6'11}6 + &ge. (610)

— P - gve

6.4 Modellierung von Schadigung und Versagen

Der Schédigungs- und Versagensansatz basiert auf der anisotropen tensoriellen Formu-
lierung nach Gleichung (3.138). Durch das Dehnungs- Aquivalenz-Prinzip nach Gleichung
(3.132) und dem berechneten Spannungstensor des Materialmodells nach Geichung (6.10)
lasst sich (3.138) zu

v v

c'=M"':a (6.11)
umformulieren. Der ungeschidigte Spannungstensor & wird durch den Tensor M~! redu-
ziert, woraus sich der geschidigte Spannungstensor ¢ berechnet. Mit der Annahme, dass
keine Interaktionen in der Schadigungsentwicklung zwischen den verschiedenen Kompo-
nenten des Spannungstensors existieren, werden sechs unabhéngige Schédigungsvariablen
do (a0 = 1,...,6) definiert. Es gilt die Voigt-Notation nach Abschnitt 3.1.5.1. Dies fiihrt
auf die modifizierte Form des Damage-Effect-Tensors M mit

(1-d; 0 0 0 0 0 ]
0 1-d, O 0 0 0
. 0 0 1-dy O 0 0
M= 0 0 0 1-d, 0 0 (6.12)
0 0 0 0 1-d;s O
0 0 0 0 0 1—ds |

Im ungeschéidigten Zustand sind alle sechs Komponenten d,, gleich 0. Sobald eine Kom-
ponenten den Wert 1 erreicht, tritt Materialversagen ein. Die Schidigungsentwicklung
sowie das Versagen sind Variablen der entsprechenden Verzerrungskomponenten e, des
Verzerrungstensors € nach (3.9)!. Mit den Materialparametern €, und g, welche die Ver-
sagensdehnung und Schadigungsentwicklung beschreiben, berechnen sich die sechs Sché-

digungsvariablen zu
max (4 g
%:(ELQQ . (6.13)
Ev (Utriax)

t
1Bei der Implementierung in LS-DYNA wird €5 ~ [D df angenommen (s. Anhang A).
0
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6.4 Modellierung von Schédigung und Versagen

In (6.13) beschreibt der Ausdruck [¢2**(¢)| den Maximalwert der Verzerrungsgeschichte.
Die Betragsstriche verdeutlichen, dass sowohl positive als auch negative Verzerrungen zur
Schadigungsentwicklung beitragen kénnen. Beispielsweise konnen Fasern im Werkstoff
unter Zugbelastung reiflen und unter Druckbelastung ausknicken und ebenfalls versagen
und somit zur Schidigung des Materials beitragen. Da die Ermittlung aller anisotropen
Schiadigungsparameter eine grofie Herausforderung darstellt, wird fiir die Formulierung
eine vereinfachte quasi-isotrope Wahl der Parameter getroffen. Das bedeutet, fiir den
vereinfachten Fall wird dieselbe Versagensdehnung e, sowie derselbe Schidigungsexponent
g fiir alle Komponenten des Spannungstensors verwendet. Fiir ¢ > 1 wird eine progressive
und fiir g < 1 eine degressive Schiadigungsentwicklung beschrieben (vgl. Bild 3.17). Es ist
zu erwiahnen, dass das makroskopische Versagensverhalten mit der vereinfachten quasi-
isotropen Wahl der Schédigungsparameter unabhéngig von der FOV definiert ist.

Zur Simulation der Materialcharakterisierungsversuche (Kap. 7) reicht Gl. (6.13) als al-
leiniges Schiadigungskriterium nicht aus, um die Experimente hinreichend zu beschreiben.
Daher wird zur Unterscheidung der Belastungsarten die Versagensdehnung ¢, (0iq,) und
der Schiadigungsentwicklungsparameter g(oyiq,) in Abhéngigkeit der Spannungsmehrach-
sigkeit oypige (s. Gl. (3.21)) definiert. Die Versagensdehnung e,(0yiq,) ist fir die unter-
schiedlichen Spannungszusténde in Bild 6.5 skizziert. Der Verlauf der Versagenskurve ist
nach Johnson und Cook [1985] adaptiert und verfolgt die Annahme geringerer Versagens-
dehnungen bei gréflerer Spannungsmehrachsigkeit, was bei metallischen Werkstoffen aus
einem verstarkten Porenwachstum resultiert (z.B. Gurson [1977]). Bei LFT ist die Bildung
von Mikrorissen in der Grenzschicht zwischen Faser und Matrix der mafigebende Mecha-
nismus der Schiadigungsinitiierung (z.B. Sato et al. [1991], vgl. Kapitel 9). Bei hoheren
Spannungsmehrachsigkeiten ist anzunehmen, dass Grenzschichtversagen begiinstigt wird.
Da, wie in Abschnitt 5.2.2.2 analysiert, der LFT-Werkstoff in der Lage ist grofie Scherde-
formationen aufzunehmen ohne dabei zu versagen, steigt die Versagenskurve bei 040, < 0
deutlich an. In diesem Bereich &dndert sich auch die Schadigungsentwicklung, worauf in
Abschnitt 7.2.3 noch eingegangen wird. Unter uniaxialem Druck senkrecht zur Haupt-
faserorientierung zeigt das Material im Druckversuch (Abschn. 5.2.2.3) einen instabilen
Kraftabfall, was mit einem Ausknicken der Fasern dhnlich UD-verstirkten Kunstoffen
(Knops und Puck [2008]) assoziiert werden kann. Auf der Ebene eines kontinuumsmecha-
nischen Materialmodels ist diese Strukturinstabilitdt nicht makroskopisch abbildbar. Das
Ausknicken der Probe ist geometrisch bedingt und wird nicht als materieller Versagensmo-
dus betrachtet. Bei geringen Spannungsmehrachsigkeiten tritt demnach kein materielles
Versagen ein.

Fiir das dehnratenabhéngige Versagensverhalten mit hoheren Bruchdehnungen fiir hohere
Dehnraten (s. Bild 5.34, Abschn. 5.3.1) infolge der vermuteten adiabatischen Effekte (s.
Bild 5.43, Abschn. 5.4), wird ein logarithmischer Ansatz mit

eo(Tirins €) = E% (G pins) - (1 +n-n (i>) (6.14)

€0

gewahlt. Die Bezeichnung €%°(04,44,) verdeutlicht die Versagensdehnung in Abhéngigkeit
der Spannungsmehrachsigkeit bei quasistatischer Belastung, die einer experimentell zu be-
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6.5 ElementgréBeneinfluss

—2|/3 —1I/3 0 1}3 2}3

Otriax
biaxialer Druck wuniaxialer Druck Scherung uniaxialer Zug biaxialer Zug

Bild 6.5: Schematische Darstellung der Versagensdehnung ¢, iiber der Spannungsmehrachsigkeit otpiqx

stimmenden quasistatischen Referenzdehnrate £; zugeordnet ist. Die Versagensdehnung
€v(Otriae, €) @ndert sich logarithmisch um den Faktor n bei sich &ndernder Dehnrate €.
Anders ausgedriickt wird die Versagenskurve in Bild 6.5 in Abhéngigkeit der Dehnrate
skaliert. Wird in der FEM-Berechnung in einem Gaufl-Punkt die maximale Schidigung
d = 1 erreicht, wird das entsprechende Element geloscht, worauf im folgenden Abschnitt
6.5 noch einmal eingegangen wird. Die Implementierung der inkrementellen Schidigungs-
entwicklung ist im Anhang A beschrieben.

6.5 ElementgroBeneinfluss

Ein Nachteil der Schiadigungs- und Versagensformulierung nach Abschnitt 3.4 ist die Ab-
héngigkeit von der Diskretiserung. Im Folgenden soll an einem einfachen eindimensionalen
Beispiel die Problematik erlautert werden (de Borst [1986]). Auf einen mit m Elementen
diskretisierten Zugstab der Lénge [ wird eine Verschiebung Al aufgebracht (Bild 6.6, un-
ten). Der Stab erfihrt die Spannung o und die iiber die Linge des Stabes gemittelte
Verzerrung € = Al/l. Es wird ein linear elastisches Materialverhalten mit einem linearen
Entfestigungsverhalten angenommen:

o=FE(1—de. (6.15)
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Die Schadigungsvariable d entwickelt sich in jedem Element in Abhéngigkeit des Maxi-
malwerts der lokalen Verzerrungsgeschichte €™ (t) mit

max

£v(E™Y — Eprit)
gmax(gv - gkm’t)

d= V' s <M <eg, . (6.16)
In Bild 6.6 oben links wird das entsprechende Spannungs-Dehnungsverhalten dargestellt.
Hierbei beschreibt ey, die kritische Dehnung bei Schadigungsinitiierung und ¢, die Ver-
sagensdehnung. Die gestrichelte Gerade verdeutlicht den homogenen Ent- bzw. Wiederbe-
lastungspfad nach einer maximalen Streckung des Stabes von € = & = ™", Der Zugstab
wird mit einer Anzahl von m Elementen der Lange [* diskretisiert. Wird angenommen,
dass im Zugstab homogene Materialeigenschaften vorliegen und jedes Element die glei-
chen Abmessungen misst, wird der gesamte Stab homogen gedehnt. Fiir jedes einzelne

Element gilt ¢ = Al/[l* m] Zz=Al /1. Die homogene Strukturantwort des gesamten
Stabes ist identisch mit der Strukturantwort jedes einzelnen Elementes. Es ergibt sich die
Brucharbeit Wy pro Volumen der homogenen Struktur zu

_ £ 1
Wg = / o de = §E Ekrit Eu- (6.17)
0

Sie entspricht der Flache unter der Kurve in Bild 6.6 oben links und ist die dissipierten
Energie bezogen auf das Volumen des Zugstabs. Die Problematik ist, dass die Struktur
in einer numerischen Berechnung nicht mit Elementen von exakt gleichen Abmessungen
diskretisiert ist oder wie bei LFT stets inhomogene Materialeigenschaften besitzt. Im
Fall eines entfestigenden Materialverhaltens lokalisieren in dem Zugstab (Bild 6.6) die
Verzerrungen in dem Element, in dem die geringste Energie dissipiert wird. Die Schadigung
entwickelt sich nur in einem Element (¢ = Al/l*) wihrend die weiteren Elemente lineare
Entlastung erfahren (Bild 6.6, unten). Fiir diesen inhomogenen Fall ergibt sich Brucharbeit
zu

_ Ev 1
Wg = / ode = —F €t €. (6.18)
0 2m

Mit zunehmender Elementanzahl verringert sich demnach die Brucharbeit bezogen auf
das Volumen des gesamten Stabes (vgl. Bild 6.6, rechts oben).

Fiir eine diskretisierungsunabhéngige Formulierung wird die spezifische Brucharbeit G
mit der Einheit Energie pro Flidche eingefiihrt. In der Bruchmechanik beschreibt sie die
dissipierte Energie bezogen auf einen infinitesimalen Rissfortschritt der Flache dA und ist
eine materialspezifische Konstante (z.B. Gross und Seelig [2007]). Fiir Strukturantworten
im Entfestigungsbereich, die nicht von der Elementgrofie abhéngen, wird mit Hilfe einer
charakteristischen Elementkantenlénge I* = lo/m und der spezifischen Brucharbeit G; die

Brucharbeit Wg mit o

Wp = l—l (6.19)
angenommen (Falzon und Apruzzese [2011]). Es wird folglich die Vereinfachung getroffen,
dass die Brucharbeit auf das Volumen eines Elementes bezogen wird. Aus (6.18) folgt mit

(6.19) die elementgrofienabhéingige Versagensdehnung zu

EL 2G,

£ = —_).
v
E cppip ¥

(6.20)
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g g [ Im=1
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Bild 6.6: Modellbeispiel eines diskrtisierten Zugstabs

Mit abnehmender Elementgrofie vergroflern sich somit die lokalen Versagensdehnungen
um die gleiche Strukturantwort bei konstanter spezifischer Brucharbeit zu erhalten.

Das eindimensionale Beispiel in Bild 6.6 mit einem modifizierten diskretisierungsabhéngi-
gen Entfestigungsverhalten ist limitiert. Versagen wird lediglich unter Zugnormalspannung
(Modus I) und nicht unter Scherbelastung (Modus II und III) betrachtet (s. Gross und
Seelig [2007]). Insbesondere ist die elementgrofienabhéngige Versagensdehnung nach (6.20)
nur in dem bilinearen Zusammenhang geméaf Bild 6.6 giiltig. Bei nichtlinearen Material-
gesetzen und dreidimensionaler Betrachtung wie im vorliegen Fall ist es nicht moglich
einen einfachen linearen Zusammenhang wie in (6.20) zu ermitteln. Eine Anpassung der
elementgroffienabhéngigen Versagensdehnung ist nur durch inverse Simulation der Mate-
rialcharakterisierungsversuche mit unterschiedlich diskretisierten FE-Modellen moglich.

Mit Erreichen der maximalen Schiadigung (d = 1) in einem GaufB-Punkt (Gl. (6.13)) wird
das entsprechende Element geloscht. Zuvor wird die Spannung infolge der Schidigung
(abhéngig von der Entwicklung der Verzerrungen) auf null reduziert. Im dreidimensionalen
Fall wird der Verlauf der simulierten Rissausbreitung (Elementloschung) stark von der
Ausrichtung der einzelnen Elemente beeinflusst. Eine feine Diskretisierung an der Rissfront
wéare notig um das Fortschreiten des Risses nach Initiierung addquat abzubilden. Aus
Griinden der Effizienz wird von einer sehr feinen Diskretisierung abgesehen.
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Alternative Modellierungsstrategien zum Loschen finiter Elemente werden z.B. in Song
et al. [2008] diskutiert. Bei der Simulation eines sich ausbreitenden Risses werden mit der
FExtended Finite Element Method (XFEM) gute Ergebnisse erzielt (z.B. Belytschko et al.
[2003]). Erweiterte Ansatzfunktionen, z.B. mit der Einheitssprungfunktion fiir die kine-
matische Beschreibung eines Risses, beschreiben dabei eine Rissausbreitung im Element.
Die Anzahl der Freiheitsgrade im Gleichungssystem vergroflert sich jedoch und somit der
Rechenaufwand. Eine weitere Strategie ist die Modellierung von Kohésivzonen (s. Ab-
schn. 9.2.2) zwischen den Elementen (z.B. Xu und Needleman [1994], Camacho und Ortiz
[1996]). Auch hierbei wird nicht nur die Anzahl der Freiheitsgrade erhoht, die Rissaus-
breitung ist wiederum stark von der Diskretisierung abhingig, da ein Riss nur entlang der
Elementkanten fortschreiten kann. In dieser Arbeit wird der pragmatische Ansatz einzelne
Elemente zu 16schen angewendet. Dieser ist effizient hinsichtlich der CPU-Rechenzeit und

bringt in vielen Anwendungen ausreichende Genauigkeiten (Bourdin et al. [2000], Song
et al. [2008]).

Im dem entwickelten Materialmodell (Abschn. 6.1 bis 6.3) werden analog zu (6.20) zusétz-
liche Parameter zur Beschreibung der NetzgréfSenabhingkeit der Materialparameter in der
Schadigungsformulierung eingefiihrt. Diese Methode wird in der Crashsimulation héufig
verwendet (z.B. Andrade et al. [2016]). Die Versagensdehnung 2% wird in Abhingigkeit
der Elementgrofie mit Hilfe des Skalierungsfaktors s durch

el = s e, (6.21)

v

beschrieben und ¢, in Gleichung (6.13) durch ¥ ersetzt. Zudem verringert sich in der
Regel der Einfluss der Schiadigung bei feineren Netzen, was durch die Formulierung

GEEL = (1— @) &a (6.22)

reguliert wird. %% beschreibt die sechs Spannungskomponenten des Spannungstensors
in Voigt-Notation analog zu (6.11) mit dem Unterschied, dass (6.22) bei angepassten
Parametern s und s fiir eine elementgréoflenunabhéngige Schiadigungsformulierung gilt.
Dabei wird die Schidigungsentwicklung der Schidigungsvariabeln d,, durch den Parameter
s gesteuert. In der Regel nimmt s mit der Netzfeinheit zu, wobei s — oo einer infinitesimal
kleinen Diskretisierung entsprechen wiirde.
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7 Kalibrierung durch Simulation der
Materialcharakterisierungsversuche

Um die Parameter des Materialmodells aus Kapitel 6 zu bestimmen, sollen die Versuche
aus Kapitel 5 in FEM-Berechnungen simuliert werden. Zur Bestimmung der anisotropen
Steifigkeiten wird die analytische Homogenisierung (Abschn. 6.1) angewendet, wofiir keine
Parameter angepasst werden. Zur Kalibrierung aller weiteren phéanomenologischen Para-
meter werden die unterschiedlichen Materialcharakterisierungsversuche nach Tabelle 7.1
verwendet. Die Anpassung erfolgt am Werkstoff PP-GF30. Versuche, die nicht zur Para-
meteranpassung verwendet werden, wie der taillierte Durchstoversuch (Abschn. 5.2.2.5)
und alle dynamischen Versuche in Abschnitt 5.3.2 sowie Zugversuche mit abweichendem
Faservolumengehalt (Abschn. 7.4) dienen der Validierung.

Tabelle 7.1: Bestimmung der Modellparameter durch Simulation der unterschiedlichen Materialcharakte-

risierungsversuche

Versuchs-
Teil- typ Flachzug- Flachzug- Scherzug- Kerbzug- Durchstof3-
material- versuche versuche versuche versuche versuche
modell (quasi-statisch) (dynamisch) (quasi-statisch) | (quasi-statisch) | (quasi-statisch)
Elasto- EG =Gl (6.5) L
plastisches
Teilmodell 0o, h,q = Gl. (6.6) = Gl. (6.5)
Visko- Wo, To W1, T1, W2, T2
elastisches
Teilmodell = Gl (6.9) = Gl. (6.9)
Schiidigungs- & g ) & g &, g &, g
und Versagens- fiir pia ~ 3 €, 1 fiir origx ~ 0 fiir 3 < Oiqx <= fiir Oia ~ >
modell = Gl. (6.13) = Gl (6.14) =GL(6.13) | =GL(6.13) = Gl. (6.13)

7.1 Simulation der Zugversuche

Die Geometrie der Flachzugprobe (Bild 5.1a) aus der experimentellen Materialcharakte-
risierung ist mit 3288 unterintegrierten! achtknotigen Hexaederelementen (Bild 7.1) dis-
kretisiert. Im mittleren Bereich der Groe (14 x 5 x 2.8 mm) misst die Elementkanteldnge
einheitlich 0.5 mm. Die technische Dehnung wird (analog zum Experiment) in den Simu-
lationen an relativen Knotenverschiebungen zweier Knoten im Abstand von 10 mm léngs
zur Belastungsrichtung ermittelt. Die technische Spannung berechnet sich aus der Summe
der resultierenden Knotenkrifte im Querschnitt der Probe geteilt durch den Ausgangs-
querschnitt im Priifbereich (5 x 2.8 mm). Geometrische Randbedingungen werden an den

!Die Hourglass-Energien in den Rechnungen der Flachugversuche sind gering (<1% der Gesamtener-
gie). Vergleichsrechnungen mit vollintegrierten Elementen zeigen nur minimale Abweichungen.
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7.1 Simulation der Zugversuche

Oberflachenknoten auf der linken und rechten Seite der Probe, wie in Bild 7.1 gezeigt,
aufgebracht. Entsprechend dem gezeigten Koordinatensystem werden die Verschiebungen
in y/-Richtung an den Knoten auf der linken Seite fest gehalten, und eine vorgegebene
Geschwindigkeit V; in y/-Richtung wird an den Knoten auf der rechten Seite aufbracht.
Auf beiden Seiten werden die Verschiebungen in z’-Richtung fixiert, und in z’-Richtung
sowie auf der restlichen Probenoberfliache liegen spannungsfreie Randbedingen vor.

y'-Verschiebung = 0 y'-Versch. =V,
z'-Versch.= 0 z'-Versch. =0

[mm]

Bild 7.1: Finite-Elemente-Modell der Flachzugprobe mit Angabe von Elementgrofie und Randbedingun-
gen

7.1.1 Validierung der elastischen Kennwerte

Zur Approximation des anisotropen Steifigkeitstensors werden die elastischen Kennwerte
der Komponenten den Herstellerangaben nach Tabelle 7.2 entnommen. Elastizitdtsmo-
dul und Poisson-Zahl von Polypropylen sind, den Angaben zu Folge, in Zugversuchen
bei Raumtemperatur (23 £+ 3°C') nach DIN-EN-ISO-527 bestimmt worden. Vergleichbare
Werte sind in der Literatur zu finden (Kabel et al. [2016]; Nguyen und Kunc [2010}).

Tabelle 7.2: Elastische Kennwerte der Ausgangsmaterialien.
Glas Polypropylen
E-Modul [GPa] | B/ =73  E™ =145
Poisson-Zahl vl =023 " =0.39

Im ersten Homogenisierungsschritt ist die Information des Aspektverhéltnisses r der Faser
nach Gl. (6.3) erforderlich, welches in der Approximation nach Mori und Tanaka [1973],
geméfl Abschnitt 6.1, zur Bestimmung des transversalisotropen Steifigkeitstensors ein-
flieit. Dieses Aspektverhéltnis variiert infolge von prozessinduzierten Faserbriichen und
vorhandenen unterschiedlichen Faserdurchmessern. Die homogenisierten anisotropen Elas-
tizitdtsmoduln sind in Bild 7.2 iiber die Anderung von r dargestellt. Es ist ersichtlich, dass
ein Aspektverhéltnis grofler als 80 nur noch geringen Einfluss auf die approximierte Stei-
figkeit hat. Es werden die mittlere Faserlingen von 2.7 mm und Faserdurchmesser von
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7.1 Simulation der Zugversuche

0.017 mm verwendet, woraus sich ein Aspektverhéltnis von 158 (gestrichelte Linie in Bild
7.2) und ein E-Modul von etwa 10.72 G Pa in Faserrichtung ergibt.

12 —
. o Fy
—X— EQQ
E‘ 10 : —=— E33
&} < : - - - Mittleres r
= I
o) 1
Q 1
= 6 '
2] 1
:‘§ i
IS 4 :
+~ 1
k| :
= 2 55— a5
O | | | : |
0 50 100 150 200 250

Aspektverhaltnis 7 = (Lpaser/dFaser)

Bild 7.2: Anisotrope E-Moduln des transversalisotropen Steifigkeitstensors fiir PP-GF30. Einfluss des
Aspektverhéltnisses in der Mori-Tanka-Approximation

Zur Approximation des orientierungsgemittleten Steifigkeitstensors nach Gleichung (3.122),
kann sowohl die FOV aus der Spritzgusssimulation als auch die FOV aus den CT-Analysen
in einer vorerst linear-elastischen Finite-Elemente-Simulation des Zugversuchs verwendet
werden. Die FOV und Fasergehalte, unter Beriicksichtigung der Variationen iiber der
Plattendicke, geméfl Bild 4.14 in Abschn. 4.5.2, werden auf die einzelnen Gaufipunkte
des Finite-Elemente-Modells der Zugprobe iibertragen. Ein Vergleich der linear elasti-
schen Berechnungen unter Verwendung des numerischen Modells aus Bild 7.1 mit einer

80 73 T 7

K % — 0° FEM (FOV-CoRheos)
—— 90° FEM (FOV-CoRheos)
£ ol e | [===0° FEM (FOV - CT01)
= T ol ~=- 90° FEM (FOV - CTO1)
& if' i v_OvS‘ Experimente (Gekennzeichnete Pos.)
5 —
2 40| 2
kS
2,
n
= 90° Pos.1+2
S 2 2
- (112
0 | | l T!' I

0 05 1 1.5 2 25 3 35 4
techn. Dehnung [-] 1072

Bild 7.3: Linear elastische FEM-Berechnungen der Flachzugversuche unter Verwendung der FOV-Daten
aus uCT-Scan Position CT-01 (blaue gestrichelte Kurven) und Spritzgusssimulation (rote durch-
gezogene Kurven). Vergleich mit experimentellen Ergebnissen benachbarter Positionen (schwarze
gepunktete Kurven) fiir PP-GF30
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FOV aus dem pCT-Scan und einer FOV aus der Spritzgusssimulation (CoRheos) sind
in Bild 7.3 zusammen mit experimentellen Spannungs-Dehnungskurven der Flachzugver-
suche dargestellt. Es ist ersichtlich, dass die mit CoRheos simulierten FOV-Daten eine
starkere Anisotropie mit einer hoheren Steifigkeit in Stromungsrichtung (0°-Orientierung)
und einer niedrigeren Steifigkeit senkrecht zur Stromungsrichtung (90°-Orientierung) als
die FOV-Daten des uCT-Scans aufweisen. Simulierte Ergebnisse werden mit experimen-
tellen Versuchen an Proben benachbarter Positionen von CT-01 verglichen (Bild 7.3). Im
Bereich der experimentellen Streuung fithren beide FOV zu verniinftigen Simulationser-
gebnissen im linear elastischen Bereich. Bei den Simulationsergebnissen in Bild 7.3 wurden
keine Anpassungen der Materialparameter durchgefiihrt. Die Steifigkeitstensoren des li-
near elastischen Materialmodells resultieren allein aus der analytischen Homogenisierung
nach Abschnitt 6.1 mit den Materialparametern nach Tabelle 7.2. Im folgenden Abschnitt
7.1.2 wird jedoch fiir eine genauere Anpassung E™ nachjustiert.

7.1.2 Parameterbestimmung im uniaxialen Zuglastfall
7.1.2.1 Plastizitat und Schadigung

Fiir die Anwendung des Materialmodells, beispielsweise in einer Fahrzeug-Crashsimulation,
sind die grundséatzlichen Anforderungen eine gute Vorhersage des Werkstoffverhaltens un-
ter monotoner Belastung sowie die Beriicksichtigung des Versagens. Im Folgenden wird
daher zunichst die Schiadigung vernachlassigt, und nur die Parameter des Plastizitéits-
modells (Bild 6.3) werden an die experimentellen Zugversuche angepasst. Die Ergebnisse
sind in Bild 7.4 gezeigt, wobei die FOV aus der Spritzgusssimulation (CoRheos) verwendet

0° FEM (FOV-CoRheos Pos.3)

80 - v | |——90° FEM (FOV-CoRheos Pos.3)
E > e Exp. (Gekennzeichnete Pos.)
= 0° Pos.1+8 |
a0
S
=
5
g
2 40 |
n
E 90° Pos.1+2+43
g 20| 2

0 " x x x x x

|
0O 05 1 15 2 25 3 35 4
techn. Dehnung [-] 1072

Bild 7.4: Zugversuche an PP-GF30: Experimentelle Ergebnisse (schwarze gepunktete Kurven) und FEM-
Simulationen unter Verwendung des elastoplastischen Materialmodells ohne Schidigung
(durchgezogenen Kurven). Parameter: E™ = 1.8 GPa, v"™ = 0.39, El = 73 GPa, v/ =
0.23, 0o =15 M Pa, h =480 M Pa, q=0.43, F =3.0, G=0.5, M =1.5
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wird. Es ist anzumerken, dass hier ein etwas hoherer Elastizitdtsmodul fiir Polypropylen
(als die Herstellerangaben, Tab. 7.2) von E™ = 1.8 G Pa nachjustiert wird, was zu besseren
Simulationsergebnissen fiihrt. Diese Korrektur erscheint gerechtfertigt, da keine Informa-
tionen iiber die Materialkennwerte von Polypropylen innerhalb des Verbundwerkstoffes
vorliegen und es naheliegend ist, dass sich die elastischen Parameter des Grundmaterials
von denen im Verbund unterscheiden. Beispielsweise konnte die Matrix durch die vorhan-
dene Fasern im Verbund einen anderen Kristallisationsgrad aufweisen und entsprechend
das Materialverhalten beeinflusst sein.

Zur Trennung von Plastizitdt und Schidigung wurden in Abschnitt 5.2.1.4 uniaxiale Be-
und Entlastungsversuche durchgefiihrt. Wie in Bild 7.5 zu sehen, wird mit dem elastoplas-
tischen Modell, bei Vernachlassigung der Schédigung, ein deutlich steiferes Entlastungs-
verhalten als im Experiment berechnet. Aus diesem Grund wird die Schadigungsformu-
lierung geméfl Abschnitt 6.4 angewendet, und der Zugversuch wird mit dem erweiterten
Modell und neu angepassten Plastizitdtsparametern simuliert. Bild 7.6 zeigt, dass mit dem
um Schidigung erweiterten Modell eine sehr viel realistischere Abbildung des Entlastungs-
verhaltens moglich ist. Die Schadigungsformulierung nach Gleichung (6.13) wird hier mit
den gleichen Parametern (g, ¢,) fiir beide Simulation (0° und 90°) verwendet und liefert
gute Ergebnisse auch bei der Abbildung des anisotropen Materialverhaltens. Die Variati-
on von ¢, iiber der Spannungsmehrachsigkeit (Bild 6.5) ist im uniaxialen Zugversuch von
geringer Bedeutung.

80
---------- 0° Exp. Pos.3
0° FEM (FOV CoRheos Pos.3)
=k 90° Exp. Pos.5
A 60 o
= ——90° FEM (FOV CoRheos Pos.5)
=30}
=}
=
= 40
=
o
n
=
g 20
0 &

1.5 2
techn. Dehnung [-] 1072

Bild 7.5: Uniaxiale Be- und Entlastungsversuche an PP-GF30: Experimentelle Ergebnisse (schwarze
gepunktete Kurven) und FEM-Simulationen mit dem elastoplastischen Materialmodell ohne
Schidigung (durchgezogene Kurven)
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80
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Bild 7.6: Uniaxiale Be- und Entlastungsversuche an PP-GF30: Experimentelle Ergebnisse (schwarze ge-
punktete Kurven) und FEM-Simulationen mit dem elastoplastischen Materialmodell mit Sché-
digung (durchgezogene Kurven). Parameter: E™ = 1.8 GPa, v™ = 0.39, Ef =73 GPa, v/ =
0.23, 09 =10 MPa, h =470 MPa, ¢ =027, F =25, G=05M =15, g=0.72, ¢ = 0.08

7.1.2.2 Viskose Effekte

Viskose Effekte machen sich durch Hysteresen in den Be- und Entlastungsversuchen (vgl.
Bild 5.12, Abschn. 5.2.1.4) der Flachzugproben bemerkbar. Ein besseres Simulationsergeb-
nis wurde in Abschnitt 7.1.2.1 mit einem leicht erhohten E-Modul fiir die PP-Matrix von
E™ = 1.8 GPa erzielt. Es wird davon ausgegangen, dass somit viskoelastische Effekte bei
monotoner Belastung kompensiert wurden. Im Entlastungspfad zeigt sich in Bild 7.6 trotz
Beriicksichtigung der Schidigung immer noch eine Abweichung zwischen Simulation und
Experiment. Die Hysteresen im Experiment werden in der Simulation nicht abgebildet.
Zur Berticksichtigung viskoser Effekte bei beliebigen Dehnraten, soweit diese im Rahmen
transienter Impaktvorgénge relevant sind, sollen mit Hilfe zusétzlicher Maxwell-Elemente
(Bild 6.4) abgebildet werden. Es wird angenommen, dass ein leicht erhohter E-Modul
der PP-Matrix von E™ = 1.8 G'Pa bereits dehnratenbehaftet ist. Es wird daher der in
Tabelle 7.2 gegebene E-Modul von E™ = 1.45 G Pa verwendet, der zu einer geringeren
Spannungsantwort im elastoplastischen Teilmodell fiihrt. Mit Hilfe der addierten visko-
elastischen Spannung erhoht sich die Spannungsantwort im Belastungspfand und reduziert
sich im Entlastung. Dabei dient das erste Maxwell-Element (Bild 6.4), bestehend aus Feder
und Démpferelement, mit dem Skalierungsfaktor wy und der Relaxationszeit 7y, der Ab-
bildung viskoelastischer Effekte bei niedrigster Priifgeschwindigkeit. Die simulierten Be-
und Entlastungsversuche mit den angepassten Parametern des ersten Maxwell-Elements
zeigt Bild 7.7. Es sind nur die Parameter wy = 0.3 und 7y = 10? s angepasst worden sowie
E™ = 1.45 GPa gemafl Tabelle 7.2 gesetzt. Alle weiteren Parameter des Plastizitédts- und
Schidigungsmodells bleiben unverindert (s. Bild 7.6).
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Bild 7.7: Uniaxiale Be- und Entlastungsversuche an PP-GF30: Experimentelle Ergebnisse (schwarze ge-
punktete Kurven) und FEM-Simulationen mit dem elastoplastischen Materialmodell mit Sché-
digung (durchgezogene Kurven). Parameter: E™ = 1.45 GPa, wy = 0.3, 79 = 10? s, alle
weiteren Parameter des Plastizitéits- und Schadigungsmodells entsprechen Bild 7.6.

Fiir die Anpassung der Parameter des zweiten und dritten Maxwell-Elementes werden
die dynamischen Flachzugversuche nachsimuliert. Hierbei ist die Anderung der Bruch-
dehnung bei steigender Dehnrate zu beriicksichtigen (Bild 5.34). Bild 7.8 veranschaulicht
die Wahl des Parameters n im logarithmischen Ansatz (6.14) der dehnratenabhéngigen
Versagensdehnung.
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charakteristische Dehnrate [s!]

Bild 7.8: Approximation der dehnratenabhéngigen Versagensdehnung nach Gl. (6.14) unter Verwendung
der technischen Bruchdehnungen aus den dynamischen Flachzugversuchen an PP-GF30

Die Simulationsergebnisse der dynamischen Flachzugversuche in 0° und 90° zur Flief3-
richtung sind in den Bildern 7.9 und 7.10 zusammen mit den Polynomfit-Kurven der ex-
perimentellen Ergebnisse aus Abschnitt 5.3.1 dargestellt. In den Simulationsergebnissen
wurden reprasentativ jeweils die Position 2 fiir die 0° und 90° Orientierung simuliert. Die
Simulationen bilden die sich mit der Dehnrate &ndernden Spannungs-Dehnungsverléufe
und Bruchdehnungen entsprechend den Experimenten richtig ab.
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7.1 Simulation der Zugversuche

Die angepassten Parameter des Materialmodells sind in Tabelle 7.3 zusammengefasst. Auf
die Schidigungs- und Versagensmodellierung in Abhéngigkeit der Spannungsmehrachsig-
keit wird in Abschnitt 7.2.1 eingegangen.
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Bild 7.9: Dehnratenabhéngige Flachzugversuche 0° zur Fliefirichtung an PP-GF30: Simulationsergebnis-
se (durchgezogene Kurven) und Polynomfit-Kurven der Experimente (gestrichelte Kurven mit
Fehlerbalken). Parameteranpassung: w; = 0.25, 7 = 8-1072s, wy = 0.3, 72 = 1-1073s, weitere
Parameter siehe Tabelle 7.3
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Bild 7.10: Dehnratenabhéngige Flachzugversuche 90° zur Fliefrichtung an PP-GF30: Simulationsergeb-
nisse (durchgezogene Kurven) und Polynomfit-Kurven der Experimente (gestrichelte Kurven
mit Fehlerbalken). Parameteranpassung: w; = 0.25, 71 = 8-1072 5, wy = 0.3, 7o = 1- 1073,
weitere Parameter siehe Tabelle 7.3
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7.1 Simulation der Zugversuche

Tabelle 7.3: Parameter des Materialmodells fiir PP-GF30 bei Raumtemperatur

Parameter
Elastoplastisches % h q F G L
Teilmodell 10MPa 047 027 5 s 05 A
Viskoelastisches Wo o W1 T1 Wy Ty
Teilmodell 0.30 1-102%s 0.25 8-10"2s 03 3.10-3s
Schidigungs- und & 9 € n
Versagensmodell | pyi7 13 5 Bild7.14  3-10%s~!  2.8-1072

7.1.3 Validierung der Positionsabhdngigkeiten in den quasi-statischen
Flachzugversuchen

Mit den angepassten Modellparametern werden nun die quasi-statischen Flachzugversuche
der verschiedenen Positionen entsprechend den Bildern 7.11 und 7.12 simuliert. Es werden
keine weiteren Anpassungen an dem Materialmodell vorgenommen. Jedem Zugprobe wird
die FOV der entsprechenden Plattenposition zugewiesen, wobei die FOV sowie die Vertei-
lung des Faservolumengehalts aus der Formfiillsimulation auf die einzelnen Gaufipunkte
der FEM-Modelle {ibertragen werden. Es sei daran erinnert, dass auch die Variation der
FOV iiber der Plattendicke gemé&fl den Bilder 4.14 bis 4.16 beriicksichtigt wird.
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Bild 7.11: Flachzugversuche unterschiedlicher Positionen 0° zur FlieSrichtung: Experimentelle Ergebnisse
(gepunktete Kurven) und FEM-Simulationen mit dem visko-elastoplastischen Materialmodell
und Schidigung (durchgezogene Kurven)
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7.1 Simulation der Zugversuche

Bei den 0°-Versuchen in Bild 7.11 wird die Tendenz mit der hochsten Festigkeit und Stei-
figkeit an den Positionen 4 und 6 und der niedrigsten Spannungsantwort an Position 2 gut
reproduziert. Aufgrund der Symmetrie fithren die simulierten Zugversuche der Positionen
4 und 6 zum gleichen Simulationsergebnis. Dasselbe gilt fiir die Positionen 1 und 3. Die
Positionsabhéngigkeit in den Experimente in Bild 7.11 stédrker ausgepréigt und wird in der
Simulation leicht unterschétzt.

Wie in Abschnitt 5.2.1.1 erwéahnt, wird keine eindeutige Positionsabhéngigkeit fiir die 90°-
Zugversuche der Positionen 1 bis 5 beobachtet. Die Simulationen zeigen hier vergleichbare
Ergebnisse (Bild 7.12). Der Randeffekt der Position 6 mit der hochsten Festigkeit und
Steifigkeit im 90° Lastfall wird in der Simulation nicht korrekt abgebildet. Die in der
Formfiillsimulation approximierte FOV ist am Plattenrand nicht ausreichend genau.
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Bild 7.12: Flachzugversuche unterschiedlicher Positionen 90° zur Flierichtung: Experimentelle Ergeb-
nisse (gepunktete Kurven) und FEM-Simulationen mit dem visko-elastoplastischen Material-
modell und Schidigung (durchgezogene Kurven)
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7.2 Simulation der Charakterisierungsversuche bei unterschiedlichen Spannungszustdnden

7.2 Simulation der Charakterisierungsversuche bei unterschiedlichen
Spannungszustanden

7.2.1 Parameter in Abhangigkeit der Spannungsmehrachsigkeit

Zur Beriicksichtigung unterschiedlicher Versagensformen wird die Schadigungsentwick-
lung und das Versagenskriterium in Abhéngigkeit der Spannungsmehrachsigkeit formu-
liert (Abschn. 6.4). Die grundlegende Annahme des Ansatzes nach Johnson und Cook
[1985] mit einer verringerten Versagensdehnung bei hoherer Spannungsmehrachsigkeit ba-
siert auf dem mikromechanisch motivierten Vorgang eines begiinstigten Porenwachstums,
das vornehmlich in Metallen verifiziert wurde. Die durch inverse Simulation angepass-
ten Versagensdehnungen in Bild 7.13 zeigen fiir den vorliegenden LFT-Werkstoff nur eine
geringfiigig abnehmende Versagensdehnung mit steigender Spannungsmehrachsigkeit fiir
Oriae > 1/3. Die Versagensdehnung unter Scherbelastung ist hingegen deutlich hoher,
wodurch die Kurve (Bild 7.13) im Bereich 04,4, = 0 bereits einen exponentiellen Anstieg
verzeichnet. Im Druckbereich (040, < —1/3) findet kein Versagen statt. In Bild 7.13 wird
fiir jeden simulierten Versuch die Entwicklung der ersten Hauptdehnung e; eines Elemen-
tes im Bereich der Versagensinitiierung iiber der Spannungsmehrachsigkeit dargestellt. In-
folge der Verzerrungslokalisierung zeigt sich, abgesehen vom Scherzugversuch, immer eine
Zunahme der Spannungsmehrachsigkeit mit fortschreitender Dehnungsentwicklung.

0.45
0\ Flachzug 0°
0.40
Flachzug 90°
0.35
---Kerbzug 0°
— 0.30 1
Y N R Kerbzug 90°
w025
E‘ 020 ---Scherzug
o) . B
- - --DurchstoR
“ 015 -
—Versagensdehnung
0.10
o Elementversagen
0.05 - 9::1 - ©
0.00 S

-0.20 0.00 020 040 0.60 080 1.00 1.20 1.40
Spannungsmehrachsigkeit [-]
Bild 7.13: Verlauf der Versagensdehnung ¢, iiber der Spannungsmehrachsigkeit o4, und Entwicklung

der ersten Hauptdehnungen e; in der Simulation der Materialcharakterisierungsversuche im
Bereich der Versagensinitiierung

Je nach Belastungsart unterscheiden sich die Schadigungsentwicklungsvariablen, die nach
Gleichung 6.13 mit dem historischen Maximum der einzelnen Verzerrungskomponenten ge-
koppelt sind. Bild 7.14 verdeutlicht die unterschiedlichen Entwicklungsgesetze der Sché-
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7.2 Simulation der Charakterisierungsversuche bei unterschiedlichen Spannungszustédnden

digungsvariablen fiir die verschiedenen Bereiche der Spannungsmehrachsigkeit. So wird
fiir den Durchstof}- und Kerbzugversuch eine lineare Schiadigungsentwicklung mit g = 1
verwendet. Im Flachzugversuch zeigt eine leicht degressive Schidigungsentwicklung mit
g = 0.72 ein besseres Simulationsergebnis. Der Scherversuch hingegen kann mit einer
deutlich degressiv ausgebildeten Schédigungsentwicklung mit g = 0.5 und einer hohen
Versagensdehnung in der Simulation am besten approximiert werden.
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Bild 7.14: Schadigungsentwicklung in Abhéngigkeit des Spannungszustandes

7.2.2 Simulation der Kerbzugversuche

Die Geometrie der Kerbzugprobe ist mit 4344 unterintegrierten? achtknotigen Hexaeder-
elementen diskretisiert (Bild 7.15). Die Elementgroe im Bereich der lokalen Verformung
sowie Elementtyp und Randbedingungen sind identisch zum Modell der Flachzugprobe.
Die simulierte technische Dehnung wird aus relativen Knotenverschiebungen in einem
Abstand von 10 mm bestimmt.

Die Ergebnisse der numerischen Berechnungen sind fiir verschiedene Belastungsgeschwin-
digkeiten in den Bildern 7.16 und 7.17 zusammen mit den Polynomfitkurven der expe-
rimentellen Ergebnisse gezeigt. Es wird auf die Darstellung der Positionsabhéngigkeiten
verzichtet (vgl. Bild 5.14). Reprisentativ sind die Proben mit der FOV von Position 2
der 0°-Orientierung und Position 3 der 90°-Orientierung simuliert. Die Ergebnisse der
quasi-statischen Simulationen sind in guter Ubereinstimmung mit den Experimenten. Der
Endpunkt der Kurven entspricht dem endgiiltigen Versagen der Proben und wird im 0°
wie im 90° Lastfall gut abgebildet.

Es ist ersichtlich, dass die Simulationsergebnisse zum Teil auflerhalb der Versuchsstreuung
liegen und im 90°-Lastfall (Bild 7.17) vorwiegend iiberschitzt werden. Allerdings ist zu

2Die Hourglass-Energien in den Rechnungen der Kerbzugversuche sind gering (<1% der Gesamtener-
gie). Vergleichsrechnungen mit vollintegrierten Elementen zeigen nur geringe Abweichungen.
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7.2 Simulation der Charakterisierungsversuche bei unterschiedlichen Spannungszustdnden

beachten, dass die experimentellen Ergebnisse der Kerbzugversuche in Abschnitt 5.3.2
grofle Streuungen aufweisen.

y'-Versch.= 0 y'-Versch.=V,
z'-Versch.= 0 34 z'-Versch.= 0

/ 20
Bild 7.15: Finite-Elemente-Modell der Kerbzugprobe mit Angabe von Elementgréfie und Randbedingun-
gen
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Bild 7.16: Simulierte Kraft-Wegverldufe (durchgezogene Kurven) und Polynomfit-Kurven der Experimen-
te (gestrichelte Kurven mit Fehlerbalken) des Kerbzugversuchs 0° zur Flieirichtung (PP-GF30)
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7.2 Simulation der Charakterisierungsversuche bei unterschiedlichen Spannungszustédnden

120

Vo=2.8-10° ms-!
[ Wg=7.0-10"% ms™?
100 7!;'.'[, =2,8-10"3 ms'j

1,0 107" ms

L e e 4 i P s e
60 ] ez,

40 /

Kraft normiert [kKN/mm?]

20

O 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30 0.35 0.40

Al [mm]

Bild 7.17: Simulierte Kraft-Wegverldufe (durchgezogene Kurven) und Polynomfit-Kurven der Experimen-
te (gestrichelte Kurven mit Fehlerbalken) des Kerbzugversuchs 90° zur FlieBrichtung (PP-
GF30)

7.2.3 Simulation der Scherzugversuche

Die Scherzugprobe ist mit 6228 unterintegrierten® achtknotigen Hexaederelementen dis-
kretisiert und in Bild 7.18 mit den vorgegebenen Randbedingungen dargestellt. Die Ele-
mentgrofe im Bereich der lokalen Verformung betrdgt ~ 0.5 mm. Der simulierte techni-
sche Scherwinkel « wird aus den relativen Knotenverschiebungen mit einem Abstand von
2.5 mm anlog zum Versuch (Abschn. 5.2.2.2) bestimmt.

Mit dem Scherzugversuch werden nicht nur die Parameter des Schiadigungs- und Versa-
gensmodells (Bilder 7.14 und 7.13), sondern auch die Fliespannung unter Scherbelastung
des elastoplastischen Teilmaterialmodells nach Gleichung 6.5 ermittelt. In Bild 7.19 sind
die simulierten Kurven der technischen Scherspannung iiber dem Scherwinkel den expe-
rimentellen Polynomfit-Kurven gegeniiber gestellt. Der quasi-statische Versuch wird bis
zum Kraftmaximum (Bild 7.19, graue Kurve) gut abgebildet. Der Effekt hoher lokaler
Scherungen bei Versagen unter quasi-statischer Belastung im Vergleich zu einem sprode-
rem Versagensverhalten bei dynamischer Belastung (Bild 5.38) wird in dem entwickelten
Materialmodell nicht beriicksichtigt. Eine Konsequenz des Bequemlichkeitsansatzes (Gl.
(6.9) bzw. (A.10)) ist, dass alle Komponenten des Steifigkeitstensors in gleicher Weise mit

3Die Hourglass-Energien in den Rechnungen der Scherzugversuche sind gering (<1% der Gesamtener-
gie). Vergleichsrechnungen mit vollintegrierten Elementen zeigen ein leicht steiferes Verhalten infolge von
Shear-Locking-Effekten. Die Abweichungen sind gering.
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7.2 Simulation der Charakterisierungsversuche bei unterschiedlichen Spannungszustdnden

der Dehnrate skaliert werden, wodurch sich auch die Scherkomponenten dndern. Folglich
zeigen die simulierten Kurven in Bild 7.19 eine Anderung der Anfangstangentensteigung
mit der Dehnrate, was im Experiment nicht beobachtet wird.

y'-Versch.= 0 y'-Versch.=V,
z'-Versch.= 0 z'-Versch.= 0

Bild 7.18: Finite-Elemente-Modell der Scherzugprobe mit Angabe von Elementgrofie und Randbedingun-
gen
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Bild 7.19: Simulierte Scherzugversuche (durchgezogene Kurven) und Polynomfit-Kurven der Experimente
(gestrichelte Kurven mit Fehlerbalken) an PP-GF30
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7.2 Simulation der Charakterisierungsversuche bei unterschiedlichen Spannungszustédnden

7.2.4 Simulation der DurchstoBversuche

Fiir den Durschstofiversuch werden im Folgenden zwei numerische Modelle verglichen.
Zum Einen ist die Probe mit 59010 achtknotigen vollintegrierten* Hexaederelementen
unter Verwendung einer automatischen Vernetzung (HyperMesh, Altair Computing Inc.,
Troy, Michigan, USA) diskretisiert. Zum Anderen ist die Probe zur Gegeniiberstellung
mit einem strukturierten Netz (46080 achtknotige vollintegrierte Hexaederelemente) mo-
delliert. Im mittleren Bereich der Probe betrigt die Elementgrofie fiir beide Modelle jeweils
~ 0.5 mm mit sechs Elementen {iber der Probendicke. Zwei Platten (Matrize und Halter)
zur Fixierung der Probe und Stempel sind als starre Korper modelliert. Das numerische
Modell am Beispiel der verwendeten automatischen Vernetzung zeigt Bild 7.20. Fiir die
Kontaktdefinitionen wird ein Penaltykontakt eingesetzt (Hallqusit [1998]). Um die Probe
zwischen die starren Platten zu klemmen, wird ein hoher Reibungskoeffizient von 0.99
verwendet. Ein geringer Reibungskoeffizient von 0.1 wird fiir den Kontakt zwischen dem
Stempel und der Probe angenommen.
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Bild 7.20: Finite-Elemente-Modell des DurchstofSversuchs

Ein Vergleich im Kraft-Weg-Verlauf zwischen experimentell ermittelten Polynomfit-Kur-
ven und den numerischen Ergebnissen (nicht strukturiertes Netz) zeigt Bild 7.21. Es wird
nur eine Position (Pos. 2; vgl. Bild 5.21) simuliert, wobei daran erinnert sei, dass in den
Experimenten des Durchstofiversuchs (Abschn. 5.2.2.4) keine signifikante Positionsabhén-
gigkeit beobachtet worden ist. Vergleicht man die Anfangstangentensteigungen und maxi-
malen Kriifte der Kurven in Bild 7.21, liegen die Berechnungen in guter Ubereinstimmung
mit den experimentellen Ergebnissen. Aufgrund einer frithen und sehr feinen Rissinitiie-
rung, die in den Experimenten beobachtet wird, flacht die Steigung bis zur Maximalkraft
in allen Versuchen sukzessive ab. Im Simulationsergebnis wird der Kraftabfall nach dem
Maximum iiberschétzt. Durch die grobe Vernetzung (Elementgrofie 0.5 mm), ldsst sich we-
der die feine Rissinitiierung noch der Rissfortschritt addquat abbilden. Das approximierte

4Die Abweichungen zu Berechnungen mit unterintegrierten Elementen sind gering. Es werden vollin-
tegrierten Elemente verwendeten, da die Hourglass-Energien >1% der Gesamtenergie betragen.
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7.2 Simulation der Charakterisierungsversuche bei unterschiedlichen Spannungszustdnden

Versagensbild (Bild 7.22) zeigt dennoch eine gute Ubereinstimmung in der Gegeniiber-
stellung zwischen Simulation (Bild 7.22, links) und Versuch (Bild 7.22, rechts).
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Bild 7.21: Simulierte Kraft-Wegverldufe (durchgezogene Kurven) mit nicht strukturiertem FEM-Netz
und Polynomfit-Kurven der Experimente (gestrichelte Kurven mit Fehlerbalken) des Durch-
stoBversuchs (PP-GF30)

Bild 7.22: Vergleich der Versagensbilder zwischen Simulation mit nicht strukturiertem FEM-Netz
(links) und Versuch (rechts) fiir den quasi-statischen Lastfall (Vo = 0.01 mm/s)

Bild 7.23 zeigt in der Gegeniiberstellung zu Bild 7.21 die Simulationsergebnisse unter Ver-
wendung eines strukturierten Netzes. Es ist ein abrupten Kraftabfall nach Kraftmaximum
in den dynamischen Lastféllen zu erkennen. Das Versagensbild des Simulationsergebnisses
(Bild 7.24, links) zeigt eine deutliche Netzabhingigkeit. Die Elemente versagen entlang
einer horizontalen und vertikalen Elementreihe entsprechend der Orientierung der Hexa-
ederelemente.
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7.2 Simulation der Charakterisierungsversuche bei unterschiedlichen Spannungszustédnden
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Bild 7.23: Simulierte Kraft-Wegverldufe (durchgezogene Linien) mit strukturiertem FEM-Netz und
Polynomfit-Kurven der Experimente (gestrichelte Linien mit Fehlerbalken) des Durchstof3ver-
suchs (PP-GF30)

Bild 7.24: Vergleich der Versagensbilder zwischen Simulation mit strukturiertem FEM-Netz (links) und
Versuch (rechts) fiir den quasi-statischen Lastfall (V5 = 0.01 mm/s) mit einem strukturierten
Netz

7.2.5 Simulation der taillierten DurchstoBversuche

Fiir die Simulation des taillierten Durchstofiversuchs wurden keine Parameteranpassungen
durchgefiihrt. Es ist das numerische Modell nach Bild 7.25 verwendet worden. Dieses ist
mit 11760 achtknotigen vollintegrierten® Hexaederelementen vernetzt. Die Elementkan-

®Die Abweichungen zu Berechnungen mit unterintegrierten Elementen sind gering. Es werden vollin-
tegrierten Elemente verwendeten, da die Hourglass-Energien bei Verwendung unterintegrierter Elemente
>1% der Gesamtenergie betragen.
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7.2 Simulation der Charakterisierungsversuche bei unterschiedlichen Spannungszustdnden

tenldnge im Bereich der Deformation misst 0.5 mm. Da an der taillierten Durchsto3probe
keine dynamischen Experimente durchgefiihrt worden sind, ist nur eine quasi-statische Be-
lastungsgeschwindigkeit simuliert. Die Randbedingungen, wie Kontaktformulierung und
Reibungskoeffizient sind analog zu Abschnitt 7.2.4 definiert.
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Bild 7.25: Finite-Elemente-Modell des taillierten Durchstof3versuchs

Die Simulationsergebnisse der Kraft-Weg-Kurven sind in Bild 7.26 zusammen mit den ex-
perimentellen Versuchsergebnissen abgebildet. Die anisotropen Biegesteifigkeiten infolge
der FOV werden gut abgebildet, auch wenn diese im 0°-Lastfall geringfiigig iiberschétzt
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Bild 7.26: Simulierte Kraft-Wegverldufe (durchgezogene Kurven) und experimentelle Ergebnisse (schwar-
ze gestrichelte und gepunktete Kurven) des taillierten Durchstofiversuchs (PP-GF30)
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7.3 Analyse des Diskretisierungseinflusses auf die Simulationsergebnisse

werden. Da das Schidigungs- und Versagenskriterium nach Gleichung 6.13 unabhéngig
von der FOV formuliert ist, tritt die Schadigungsinitierung in der Simulation der 0°, wie
der 90° orientierten Probe bei gleichem Stempelweg ein. Demzufolge wird das experimen-
tell ermittelte spétere Versagen im 90° Lastfall zu friih abgebildet.

7.3 Analyse des Diskretisierungseinflusses auf die
Simulationsergebnisse

Die Ubertragung des angepassten Modells auf unterschiedliche ElementgroBen ist nicht
ohne weitere Neuanpassung der Parameter moglich (vgl. Abschn. 6.5). Mit einer Variation
der Netzgrofle dndert sich nicht nur die Genauigkeit der approximierten Geometrie und
Verformung, sondern auch die Genauigkeit der approximierten FOV iiber der Dicke der
Probe wie es in Bild 7.27 fiir drei verschiedene Diskretisierungen dargestellt ist. Es wird
die iibertragende FOV aus der Formfiillsimulation im FE-Modell fiir 3, 6 und 12 Elemente
iiber der Probendicke dargestellt, wobei die entsprechenden Kantenldngen der Elemente
in der FEM-Simulation 1 mm, 0.5 mm und 0.25 mm betragen. Es sei daran erinnert,
dass die Formfiillsimulation in Abschnitt 4.5.2 mit 9 Zellen iiber der Dicke diskretisiert
ist. Fine feinere Auflosung bringt demnach keine genauere Approximation im Sinne der
FOV.
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Bild 7.27: Gemappte FOV aus der Spritzgusssimulation mit CoRheos fiir unterschiedlich diskretisierte
FE-Modelle der Kantenléngen 1 mm (3 Elemente iiber der Dicke), 0.5 mm (6 Elem. ii. D.) und
0.25 mm (12 Elem. ii. D.)

Es wird der taillierte Durchstofiversuche nach Abschnitt 7.2.5 erneut mit unterschiedlichen
Diskretisierungen berechnet. Ergebnisse der Simulationen mit den Elementkantenldngen
1 mm (3 Elemente iiber der Dicke) und 0.25 mm (12 Elem. ii. D.) zeigt Bild 7.28 im
Vergleich zur Simulation mit der kalibrierten Ausgangselementgréfie von 0.5 mm (6 Elem.
ii. D.) zusammen mit den experimentellen Ergebnissen. Wéhrend bei kleiner Element-
kantenldnge deutlich friither Versagen eintritt, zeigt das grobe Netz eine leicht spétere
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7.3 Analyse des Diskretisierungseinflusses auf die Simulationsergebnisse

Versagensinitiierung. Die Notwendigkeit einer elementgréffenabhéingigen Versagensformu-
lierung wird deutlich.

Die gleichen Simulationen mit einer elementgréffenabhingigen Versagensformulierung sind
in Bild 7.29 dargestellt. Fiir die Parameter s und s aus Gleichung (6.21) und (6.22)
wurden die Werte nach Tabelle 7.4 verwendet. Die bessere Ubereinstimmung zwischen
Simulation und Versuch wird deutlich. Um akzeptable Rechenzeiten einzuhalten ist die
feinste Diskretisierung (0.25mm) mit hoherer Geschwindigkeit und entsprechend skalierten
dehnratenabhéingigen Parametern simuliert, was zu leichten Schwingungen in der Kraft-
Weg-Kurve fiihrt.

Tabelle 7.4: Parameter der elementgrofienabhéingigen Versagensformulierung nach Gl. (6.21) und (6.22)
fiir drei unterschiedliche Elementkantenlédngen

0.25 mm 0.5mm Imm
Skallierungsfaktor s 1.52 1 0.8
Exponent s 1.1 1 1

Die Anwendbarkeit des Modells auf beliebige Diskretisierungen wird deutlich, jedoch
nimmt die Qualitdt der Losung nicht signifikant mit feinerer Netzgrofle zu. Die Kraft-
Weg-Kurven verlaufen bei feinerem FEM-Netz allerdings glatter (Bild 7.29, unten links),
sofern man von den erlduterten dynamischen Effekten absieht. Ein fortschreitendes Riss-
wachstum lisst sich demnach besser abbilden. Uber die Genauigkeit der simulierten Schi-
digungsentwicklung und des Versagens unter dem Einfluss der lokalen Anisotropie ist
bei diesem komplexen Belastungszustand, der eingespannten Drei-Punkt-Biegung, nur
schwer eine Aussage zu treffen. Zudem ist davon auszugehen, dass mit hoherem Auflo-
sungsgrad der Diskretisierung die lokale Variation der FOV eine stéirkere Auswirkungen
hat, welche bei einem groben FE-Netz, im Mittel betrachtet, an Relevanz verliert. Das
verdeutlicht die gute Ubereinstimmung zwischen Versuch und Simulationen bei 1 mm
Elementkantenlédnge. Es ist nur eine Naherung, die Versagensdehnungen durch den Para-
meter s in Abhéngigkeit der Elementgrofie zu skalieren. Gleiches gilt fiir die Reduzierung
der Spannungs-Schiadigungskopplung mit Hilfe des Exponenten s. Nach den Ursachen
fiir die Unterschiede zwischen Simulation und Versuch, wie beispielsweise dem zu steif
approxmierten 0°-Lastfall, gilt es zum einen in der berechneten Mikrostruktur, zum an-
deren aber auch in einer, sicherlich FOV abhéngigen, Schiadigungsentwicklung zu suchen.
Die Anpassung eines anisotropen Schidigungs- und Versagensmodells wiirde eine noch
genaue Information iiber die lokalen Faserorientierungen erfordern, um hier ein besseres
Berechnungsergebnis liefern zu kénnen.
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Bild 7.28: Simulationen des taillierten Durchstoflversuchs mit unterschiedlichen Diskretisierungen ohne
Anpassung des elementgrofienabhéngigen Schidigungs- und Versagensverhalten

0.6 1 0.6 -
] 0.5 mm (6 Elem. ii. D.) 1 1 mm (3 Elem. ii. D.)
= 0.5 1 = 0.5
€ 04 = 04 1
g 1 g 1
% 0.3 ] g ]
o 0.3 o 0.3
= 1 g 1
g ., 1 g ]
& 02 ] & 0.2 4
iy IR ]
0.1 5 fz K 0.1 1
0.0 +—7—"—""+—"— 0.0:'””HHHHHHHHHH
0.0 1.0 2.0 3.0 4.0 5.0 0.0 1.0 2.0 3.0 4.0 5.0
Stempelweg [mm] Stempelweg [mm]
0.6
] 0.25 mm (12 Elem. ii. D.) — FEM 0°
= 051 — FEM 90°
=
& 04 1 --- Experimente 0°
- 71 .
= 031 [ " Wy Experimente 90°
=
§
0.1 1
0.0 -FH—7+—7H7""7+—"—"—"—7""—"—"""""—++
0.0 1.0 2.0 3.0 4.0 5.0

Stempelweg [mm]

Bild 7.29: Simulationen des taillierten Durchstofiversuchs mit unterschiedlichen Diskretisierungen und
einem an die Elementgrofen angepassten Schiadigungs- und Versagensverhalten
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7.4 Variation des Faservolumengehalts im Zugversuch

Eine fiir kurzfaserverstiarkte Spritzgussmaterialien typische FOV iiber der Plattendicke
weifit eine diinne Randschicht auf (vgl. Bild 2.3, Abschn. 2.2; Advani [1994] oder Pétsch
und Michaeli [2008]). Dabei sind die Fasern abweichend zur Hauptschicht orientiert. In
der Spritzgusssimulation wird eine diinne Randschicht nicht abgebildet. Experimentelle
Ungenauigkeiten in den durchgefithrten CT-Messungen geben Grund zur Annahme, dass
eine diinne Randschicht bei dem vorliegenden Werkstoff messtechnisch nicht erfasst wurde
(vgl. Abschn. 4.2). In Bild 7.30 ist daher in einer Studie gezeigt, wie sich das mechanische
Verhalten in der Simulation auswirkt, wenn eine diinne Randschicht berticksichtigt wird,
in der die Faser nahezu isotrop in der Ebene verteilt vorliegen. Mit der modifizierten
FOV iiber der Plattendicke (Bild 7.30 links, gestrichelte Linie) zeigt Bild 7.30 rechts
das entsprechende Berechnungsergebnis. Wahrend das Modell der 0°-Probe geringere und
damit realistischere Biegesteifigkeiten wiedergibt, wird bei dem Modell der 90°-Probe die
Kraft iiberschétzt. Auch die qualitativen Verldufe der simulierten Kraft-Wegkurven nach

Kraftmaximum zeigen keine Verbesserungen verglichen mit den Simulationergebnissen in
Bild 7.29 unten links.
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Bild 7.30: Simulationen des taillierten Durchstof3versuchs mit modifizierter Randschicht und einer Ele-
mentkantenlinge von 0.25 mm (PP-GF30)

7.4 Variation des Faservolumengehalts im Zugversuch

Das Materialmodell wurde an die Charakterisierungsversuche des Werkstoffs PP-GF30
(30 Gew.-% Fasergehalt) angepasst, wie in den Abschnitten 7.1 bis 7.2.4 erldutert. Im
Folgenden soll untersucht werden, wie gut das Modell ohne weitere Anpassungen die Ver-
suche der Werkstoffe mit hoherem Fasergehalt von 40 Gew.-% (PP-GF40) und niedrigerem
Fasergehalt von 20 Gew.-% (PP-GF20) abbilden kann. Dazu werden die experimentellen
Zugversuche, entnommen in 0° und 90° zur Fliefrichtung, den simulierten Zugversuchen
sowohl fiir den Werkstoff PP-GF40 (Bild 7.31), als auch fiir den Werkstoff PP-GF20 (Bild
7.32) gegeniiber gestellt. Es wird keine neue Spitzgusssimulation fiir die zwei Werkstof-
fe mit dem Fasergehalt 40 Gew.-% und 20 Gew.-% durchgefiihrt. Stattdessen sind die
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7.4 Variation des Faservolumengehalts im Zugversuch

Ergebnisse aus der Spritzgusssimulation mit den berechneten Verteilungen der Faserori-
entierungen und Faservolumenkonzentrationen cy,, (x) des Werkstoffs PP-GF30, abhéngig
vom Ortsvektor x, {ibernommen worden. Der Fasergehalt ist auf das entsprechende Niveau
von 40 Gew.-% mit cy,,(x) = 1.4508 ¢y, (x) und 20 Gew.-% mit cp,, (x) = 0.6167 ¢y, (x)
hoch bzw. runter skaliert. Das bedeutet, es wird in der Simulation angenommen, dass sich
die FOV fiir die beiden Werkstoffe, PP-GF40 und PP-GF20, im Vergleich zu PP-GF30
nicht &ndert.

Es zeigt sich fiir beide Werkstoffe, dass das Lastniveau in der Simulation gut getroffen
wird (Bilder 7.31 und 7.32). Die Streuung der Experimente an PP-GF40 in Bild 7.31 ist
auf die lokale Ausbildung von Fasernestern infolge des erhohten Fasergehalts zuriickzufiih-
ren, wie es in Abschnitt 4.1 erldutert wurde. Die ausgeprigtere Positionsabhéngigkeit des
Werkstoffes PP-GF20 wird beim Vergleich der Experimente mit den Simulationsergebnis-
se in Bild 7.32 deutlich. Der Unterschied im Spannungsniveau zwischen den Positionen 4
und 6 der 0°-Versuche ist grofier als in den entsprechenden Simulationsergebnissen. Es ist
anzunehmen, dass fiir den niedrigeren Fasergehalt von 20 Gew.-% eine neue Spritzgusssi-
mulation mit angepasstem Fasergehalt eine bessere Ubereinstimmung bringen wird.
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Bild 7.31: Flachzugversuche unterschiedlicher Positionen mit 40 Gew.-% Faseranteil (PP-GF40): Ex-
perimentelle Ergebnisse (gepunktete Kurven) und FEM-Simulationen mit dem visko-
elastoplastischen Materialmodell und Schédigung (durchgezogene Kurven)

Eine gute Ubereinstimmung der Simulationsergebnisse mit den Versuchen ohne weite-
re Anpassung der Parameter im Plastizitdtsmodell (Abschn. 6.2) erscheint vorerst nicht
plausibel. Allerdings zeigt sich in der Simulation der Be- und Entlasteversuche (Bild 7.6),
dass die bleibenden plastischen Verformungen gering sind. Der nichtlineare Spannungs-
Dehnungsverlauf in den Zugversuchen wird vorwiegend durch das Schiadigungsmodell (Ab-
schn. 6.4) approximiert, welches lediglich von den Verzerrungen abhéingig ist.
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7.5 Parameterstudie zur Modellanpassung bei unterschiedlichen Temperaturen
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Bild 7.32: Flachzugversuche unterschiedlicher Positionen mit 20 Gew.-% Faseranteil (PP-GF20): Ex-
perimentelle Ergebnisse (gepunktete Kurven) und FEM-Simulationen mit dem visko-
elastoplastischen Materialmodell und Schédigung (durchgezogene Kurven)

7.5 Parameterstudie zur Modellanpassung bei unterschiedlichen
Temperaturen

Zur Simulation der temperaturabhéngigen Zugversuche (Abschn. 5.2.1.3) wird das elasto-
plastische Teilmaterialmodell verwendet. Von viskosen Effekten wird aufgrund fehlender
experimenteller Befunde abgesehen. Fiir die Bestimmung der anisotropen Steifigkeiten mit
Hilfe der Homogenisierung nach Gl. (3.32) und (3.122) werden elastische Kennwerte fiir
Polypropylen aus Ariyama et al. [1997] und Pedrazzoli et al. [2014] adaptiert und in Ta-
belle 7.5 angegeben, wobei die Querkontraktionszahl v unabhéngig von der Temperatur
angenommen wird.

Tabelle 7.5: Verwendete elastische Kennwerte der Ausgangsmaterialien bei -35°C und +85°C
Glas Polypropylen -35°C  Polypropylen +85°C
E-Modul [GPa] | E/ =73 E™ =38 E™=0.5
Poisson-Zahl v =0.23 v =0.39 v =10.39

Die Simulationsergebnisse werden in den Bildern 7.33 und 7.34 dargestellt. Es wird jeweils
die FOV der Flachzugprobe an der Position 1 in 0° und 90° zur Fliefirichtung verwendet.
Die ermittelten Parameter des Plastizitdtsmodells sind in den Tabellen 7.6 und 7.7 fiir die
unterschiedlichen Temperaturen angegeben. Versuche bei -35°C werden im Plastizitéts-
modell mit einem linearen Verfestigungsgesetz mit ¢ = 1 in Gl. (6.6) approximiert und
sind in den Bildern 7.33 und 7.34 mit blauen Kurven dargestellt. Eine Kopplung mit dem
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7.5 Parameterstudie zur Modellanpassung bei unterschiedlichen Temperaturen

Schadigungsmodell wird nicht berticksichtigt. Versuche bei +85°C weisen mit ¢ = 0.08 in
Gl. (6.6) ein nahezu ideal plastisches Materialverhalten auf und sind in den Bildern 7.33
und 7.34 mit roten Kurven dargestellt. Eine stédrkere Entfestigung kann durch eine Kopp-
lung mit dem Schadigungsmodell erreicht werden. In den Bildern 7.6 und 7.7 zeigt jeweils
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Bild 7.33: Flachzugversuche an PP-GF30 in 0° Grad zur Flierichtung bei unterschiedlichen Tempe-
raturen: Vergleich zwischen experimentellen Ergebnissen (gepunktete Kurven) und FEM-
Simulationen mit dem elastoplastischen Materialmodell (durchgezogene Kurven). Vergleichssi-
mulation mit Beriicksichtigung der Schadigungsformulierung fiir +85°C
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Bild 7.34: Flachzugversuche an PP-GF30 in 90° Grad zur Flieffrichtung bei unterschiedlichen Tem-
peraturen: Vergleich zwischen experimentellen Ergebnissen (gepunktete Kurven) und FEM-
Simulationen mit dem elastoplastischen Materialmodell (durchgezogene Kurven). Vergleichssi-
mulation mit Beriicksichtigung der Schiadigungsformulierung fiir +85°C
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7.6 Zusammenfassung und Diskussion der Modellanpassung

die rote gestrichelte Kurve eine Vergleichsrechnung mit einer linearen Schidigungsentwick-
lung mit g = 1 (Gl (6.13)). Eine Rechnung ohne Schédigung zeigt die rote durchgezogene
Linie. Ersteres gibt hierbei eine bessere Ubereinstimmung mit den Experimenten wieder.

Tabelle 7.6: Parameter des elastoplastischen Teilmaterialmodells fiir PP-GF30 bei -35°C

Parameter
Elastoplastisches % h a F G L
Teilmodell 70 MPa 125 1 2.7 0.5 4
€
Schiidigungs- und v g
Versagensmodell 0.035 keine
Kopplung

Tabelle 7.7: Parameter des elastoplastischen Teilmaterialmodells fiir PP-GF30 bei +85°C

Parameter
Elastoplastisches % h q F G L
Teilmodell 0.1 MPa 0.053 0.08 4 0.5 4

Schidigungs- und & 9

Versagensmodell 18 1

7.6 Zusammenfassung und Diskussion der Modellanpassung

Basierend auf analytischen Homogenisierungsmethoden und ergénzenden phdnomenologi-
schen Ansitzen (z.B. Hill-FlieBbedingung) ist ein anisotropes viskoelastisch-viskoplastisches
Materialmodell, kombiniert mit einem quasi-isotropen, dehnratenabhéngigen Versagens-
modell, fiir LFT entwickelt worden. Es hat sich gezeigt, dass der mikromechanische An-
satz von Mori und Tanaka mit der Orientierungsmittelung nach Advani und Tucker in
der Approximation des anisotropen Steifigkeitstensors gute Genauigkeiten erzielt. In ei-
nem zweiten Homogenisierungsschritt, der das plastische Materialverhalten beriicksich-
tigt, wird eine Orientierungsmittelung iiber die drei Hauptrichtungen des zweistufigen
Faserorientierungstensors durchgefiihrt. Im vorliegenden Anwendungsfall stellt sich dieser
Ansatz als ausreichend genau heraus. Die weitere Parallelschaltung von drei anisotropen
Maxwell-Elementen zeigt, dass das anisotrope viskose Verhalten mit Hilfe eines Bequem-
lichkeitsansatzes nach Gl. (6.9) gut approximiert werden kann. Die Versuche lassen sich
iiber sechs Dekaden von Dehnraten abbilden. Die Simulationen der dehnratenabhéngi-
gen Scherzugversuche verdeutlichen einen Nachteil dieser Formulierung. Es wird fiir die
Scherbelastung das gleiche dehnratenabhéngige Verhalten wie im uniaxialen Zuglastfall
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7.6 Zusammentassung und Diskussion der Modellanpassung

angenommen, wodurch die Schersteifigkeiten in der Simulation bei erhohten Dehnraten
iiberschéitzt werden. Experimentelle Untersuchungen am REM (Kap. 4 u. 5) deuten auf
abweichende Mechanismen zwischen quasi-statischer und dynamischer Belastung bei Sche-
rung hin.

Der quasi-isotrope Ansatz zur Approximation von Schidigung und Versagen erweist sich
bei einem Grofteil der durchgefiihrten Simulationen als ausreichend genau. Dies ist auf die
Tatsache zuriickzufiihren, dass Versagensdehnungen in 0° und 90° zur Fliefrichtung bei
dem untersuchten LFT-Werkstoff keine signifikanten Unterschiede aufweisen, vorausge-
setzt es wird die FOV iiber der gesamten Dicke in Betracht gezogen (vgl. Bild 5.13). Ledig-
lich im Lastfall des taillierten Durchstofiversuchs (Abschn. 7.2.5) wird anisotropes Versa-
gensverhalten deutlich, denn die obere Schicht ist hier fiir die Versagensinitiierung mafige-
bend. Der taillierte Durchstofversuch reicht jedoch fiir die Kalibrierung eines anisotropen
Versagenskriteriums nicht aus. Im Gegensatz zum Zugversuch ist die Spannungsverteilung
iiber der Probendicke nicht mehr konstant. Proben mit homogener FOV iiber der Dicke
(z.B. Einzelschicht, s. Bild 5.13) sind nétig um das Versagensverhalten bei verschiede-
nen homogenen Spannungszustinden (z.B. Zug, Scherung, biaxialer Zug) zu erfassen. Es
ist anzunehmen, dass bei einer stirkeren Anisotropie (z. B. unidirektional ausgerichtete
Faserorientierung), ein anisotropes Schidigungs- und Versagenskriterien verwendet wer-
den sollte. Das zeigen die experimentellen Ergebnisse der taillierten Durchstof3versuche
(Abschn. 7.2.5) mit einer spéteren Versagensinitiierung im 90°-Lastfall.

Simulationen komplexer Belastungszustéinde wurden an gekerbten Zugproben, Scherzug-
proben sowie im Durchstofiversuch durchgefiihrt, um das Schidigungs- und Versagensver-
halten in Abhéngigkeit von der Spannungsmehrachsigkeit anzupassen. Die Berechnungen
zeigen auch in der Validierung des taillierten Durchsto3versuchs zufriedenstellende Ergeb-
nisse. Die in den Experimenten des Durchstof3versuchs beobachtete komplexe Rissinitiie-
rung und Rissausbreitung kann nur mit einer kleinen Elementgrofie reproduziert werden.
Dies ist hier jedoch nicht das Ziel einer anwendungsorientierten Modellanpassung, daher
wurde lediglich eine Elementgrofie von 0.5 mm Elementkantenldnge im Durchstofiversuch
verwendet. Netzstudien am taillierten Durchstolversuch zeigen einen kontinuierlicheren
Rissfortschritt bei feinerer Diskretisierung, was sich durch vergleichsweise glatte Kraft-
Weg-Kurven bemerkbar macht. Das Schadigungsmodell muss in Abhéngigkeit der Ele-
mentgrofe formuliert werden. Elementgrofienabhéingige Parameter sind dabei erforderlich
(vgl. Abschn. 6.5).

Eine Faserldangenverteilung wird in dem vorgeschlagenen Modell nicht beriicksichtigt. Wie
in Abschnitt 7.1.1 gezeigt, hitte eine Variation der Faserlange keinen bedeutenden Einfluss
auf die Steifigkeitsberechnung, da die Faserlinge des untersuchten Materials bereits im
Bereich der maximalen Steifigkeit liegt. Dieses Material enthélt, wie auch in Abschnitt
4.4 gezeigt, iiberwiegend Fasern mit einer Faserldnge nahe der kritischen Faserlange, fiir
die eine maximale Steifigkeit gem&fl dem Modell nach Mori und Tanaka erreicht wird.
In Bezug auf experimentelle Beobachtungen wie in Thomason und Vlug [1996], ist es
jedoch gerechtfertigt anzunehmen, dass die Faserldnge eine Rolle im Falle von Schidigung
und Versagen spielt. Dieser Effekt wird mit Hilfe von Zellmodellrechnungen in Kapitel 9
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7.6 Zusammenfassung und Diskussion der Modellanpassung

ansatzweise untersucht, ist jedoch noch nicht vollstandig verstanden und daher nicht im
makroskopischen Materialmodell gemafl Kapitel 6 berticksichtigt.

Die vorliegenden Ergebnisse zeigen, dass der hier vorgeschlagene Modellansatz erfolgreich
in einer Crash- oder Impaktsimulation eingesetzt werden kann, um das nichtlineare aniso-
trope und dehnratenabhéngige Materialverhalten von spritzgegossenem LFT vorherzusa-
gen. Fiir weitere Validierungen miissen experimentelle Untersuchungen an verschiedenen
homogenen FOV-Zustinden durchgefithrt werden. Das Verhalten unter Scherbelastung
gilt es in zukiinftigen Untersuchungen, wie zum Beispiel in Be- und Entlastungsscherver-
suchen, zu analysieren, um den Einfluss von Schidigung und viskosen Effekten besser zu
verstehen. Der Werkstoff zeigt zudem zwischen quasi-statischer und dynamischer Scher-
belastung grofle Unterschiede in der Versagensdehnung. Dieser Mechanismenwechsel ist
im Modell nicht erfasst.

Die Parameter der Modellanpassung fiir PP-GF30 sind in Tabelle 7.3 zusammenfassend
angegeben. Eine Ubertragbarkeit auf unterschiedliche Faseranteile zeigt ohne weitere An-
passung gute Ergebnisse (Abschn. 7.4). Dabei ist zu empfehlen, die FOV fiir die Faser-
gehalte von 20 Gew.-% und 40 Gew.-% in einer Spritzgusssimulation neu zu berechnen.
Spritzgusssimulationen fiir PP-GF40 und PP-GF20 wurden nicht durchgefiihrt. Fiir den
Anwendungsfall der Crash- oder Impaktsimulation wird von isothermen Bedingungen aus-
gegangen. Dementsprechend ist fiir eine Temperaturabhéngigkeit eine neue Parameterbe-
stimmung erforderlich (siehe Tabellen 7.6 und 7.7).
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8 Struktursimulation unter Anwendung des
Materialmodells fiir LFT

Als Anwendungsbeispiel fiir das Materialmodell wurde ein Demonstratorbauteil aus PP-
GF30 in einem Impaktversuch gepriift und nachsimuliert. Das Bauteil, ein Airbaggehduse
(Bild 8.1) des Herstellers Autoliv Inc., wird serienméfig in Fahrzeugen der Daimler AG
verbaut. Das Bauteil besitzt eine komplexe Geometrie, was durch die versteifende Verrip-
pung auf der Bauteilinnenseite deutlich wird (Bild 8.1, rechts). Es ist naheliegend, dass
mit hoherem Grad an geometrischer Komplexitéit, die Forderung nach hoherer Genau-
igkeit in der Materialmodellierung abnimmt. FEine genauere Diskretisierung der Struktur
gewinnt dagegen zunehmend an Bedeutung. Der Impaktversuch an dem in Bild 8.1 ge-
zeigten Bauteil soll die Anwendbarkeit des neu entwickelten Materialmodells darstellen
und die virtuelle Prozesskette der gesamten Methode aufzeigen, wie sie fiir eine zukiinftige
Auslegung von Bauteilen aus LFT angewendet werden kann.

Zum Vergleich wird in Abschnitt 8.2.1 ein isotropes Modell an die Flachzugversuche in
0° und 90° zur FlieSirichtung angepasst. Es soll gezeigt werden, wie sich mit einer oberen
und unteren Festigkeitsschranke im Sinne von zwei isotropen Modellanpassungen (Fes-
tigkeiten in 0° und 90° zur Fliefrichtung) das Materialverhalten in der Simulation nach
dem aktuellen Stand der Technik abschéitzen lésst. Die Gegeniiberstellung von Simula-
tionsergebnissen mit der isotropen Materialformulierung und dem in dieser Arbeit neu
entwickelten anisotropen Materialmodell erfolgt in Abschnitt 8.2.3 zusammen mit den
experimentellen Ergebnissen.

Bild 8.1: CAD-Modell eines Airbaggehéuses von der Auflenseite (links) und der Innenseite (rechts), (Her-
steller: Autoliv Inc., Dachau)

8.1 Bauteilversuche

Fiir den Impaktversuch wurde eine Fallgewichtsanlage des Unternehmens DYNATUP vom
Typ 8100SA eingesetzt. Die Aufpralleschwindigkeit des Impaktors im Versuch betrigt
Vo = 2 m/s und ergibt sich aus der 263 kg schweren Masse, die aus einer Hohe von 20 cm
auf das Bauteil fillt (V &~ /2 -9.81 m/s2 - 0,2 m). Die Einspannvorrichtung des fixierten
Airbaggehéduses zeigt das CAD-Modell in Bild 8.2 (rechts) mit Impaktor (grau) und Klot-
zen zur Fixierung (rot). In Bild 8.2 (links) ist der experimentelle Aufbau der dynamischen
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8.2 Bauteilsimulation

Dampfer-
elemente

Bauteil mit

Einspannung 4

Bild 8.2: Bauteilversuch an einem Airbaggehéuse (Hersteller: Autoliv Inc., Dachau)

Bauteilpriifung an der Fallgewichtsanlage dargestellt. Es wurden 3 Versuche durchgefiihrt,
wobei Stempelkraft und Stempelweg an der Maschine ausgewertet wurden.

8.2 Bauteilsimulation

Da nach aktuellem Stand der Technik isotrope Modelle zur virtuellen Bauteilauslegung
verwendet werden, wird in Abschnitt 8.2.1 zum Vergleich ein in LS-DYNA [2014] kommer-
ziell verfiigbares, isotropes, viskoplastisches Materialmodell erldutert und angepasst. In
Abschnitt 8.2.2 wird die Spritzgusssimulation des Bauteils mit Hilfe von CT-Analysen im
Sinne des zweistufigen Faserorientierungstensors bewertet. In Abschnitt 8.2.3 wird das in
Kapitel 6 entwickelte Materialmodell mit Beriicksichtigung von FOV und Faservolumen-
gehalt aus der Spritzgusssimulation in der Simulation des Impaktversuchs angewendet.
Bauteilsimulationen mit den isotropen Modellanpassungen nach 8.2.1 im Sinne einer obe-
ren (0°) und unteren Festigkeitsschranke (90°) werden den experimentellen Ergebnissen
und den Simulationen mit anisotroper Materialmodellierung gegeniibergestellt. Letztlich
zeigt Abschnitt 8.2.3.1 ein Simulationsergebnis mit dem hier vorgestellten isotropen Mo-
dell, bei dem eine Mittelung aus oberer und unterer Festigkeitsschranke vorgenommen
wurde.

8.2.1 Anpassungen einer isotropen Materialformulierung fiir den LFT-Werkstoff

Das zur Gegeniiberstellung gewéhlte isotrope viskoplastische Materialmodell dhnelt dem
in Abschnitt 3.1.5.2 beschrieben Modell der dehnratenunabhéngigen von-Mises-Plastizitéat

144



8.2 Bauteilsimulation

mit den Unterschied, dass zusétzlich viskose Effekte beriicksichtigt werden. Mit der Flief3-

bedingung nach von Mises mit
3
(I):\/§SIS—JF§O (8.1)

op = fu(e”, ). (8.2)
Die Funktion f,(g”!, &) ist sowohl von der plastischen Vergleichsdehnung &”' als auch

von der plastischen Vergleichsdehnrate é” abhéingig. Der plastische Verzerrungsgeschwin-
digkeitstensor D' ergibt sich zu

gilt fiir die FlieBspannung

. 0P
_/\g

mit dem Proportionalitiitsfaktor A (vgl. Abschn. 3.1.5.2). Die Funktion f,,(”, &") in Glei-
chung (8.2) zur Beschreibung der dehnratenabhéngigen Verfestigung wurde hierbei in LS-
DYNA [2014] mit Hilfe von vier Verfestigungskurven entsprechend den Dehnraten der ex-
perimentellen Materialcharakterisierung aus Abschnitt 5.3.1 mit é” & €gper = 3-107%4 1 /s,
4.2-107% 1/s, 4.8-10° 1/s, 1.3-10? 1/s angegeben (Bild 8.3). Fiir beliebige Dehnraten
wird zwischen den Kurven linear interpoliert. Es wurden zwei Modellanpassungen vor-
genommen. Bild 8.3a zeigt die dehnratenabhéngige Verfestigung der Fliespannung fiir
die Simulation einer Belastung in Orientierung 0° zur Fliefirichtung, was als obere Fes-
tigkeitsschranke zu interpretieren ist. Bild 8.3b zeigt die entsprechende Kurvenschaar fiir
eine Belastung in 90° Orientierung (untere Festigkeitsschranke). Es wurde die Ansatz-
funktion

D! (8.3)

orp = U1 + (Ug + Vs Epl)(l — 6(_Epl/v4)), (84)
nach Voce [1955] verwendet, mit den Materialparametern vy, vq, v3 und vy. Der isotrope
Steifigkeitstensor gemafl Gleichung (3.43) ist durch den E-Modul Ege = 7.2 GPa und die

Querkontraktion vge = 0.39 bzw. Egpe = 3.3 GPa und vgpe = 0.39 fiir die 0° bzw. 90°
Orientierung bestimmt.

180 - - 180
160 S 10 s 160 =3 .107% 1
140 Pl =42 1072571 140 Pl =48 -10%s7?
= 120 Pl =48 -10% 571 = 120 Pl =42 107251
o 100 o 100
= - —— =
— 80 Pl =3 . 107t s? — 80
[V '
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20 20 M =3 1075
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(a) (b)

Bild 8.3: Dehnratenabhingige Verfestigung des isotropen viskoplastischen Materialmodells mit gekenn-
zeichneten Dehnraten entsprechend der experimentllen Flachzugversuche in 0° zur Flierichtung,
obere Festigkeitsgrenze (a) und 90° zur Fliefrichtung, unter Festigkeitsgrenze (b)
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8.2 Bauteilsimulation

In den Bildern 8.4a und 8.4b ist das Verhalten des isotropen viskoplastischen Materialm-
odells unter einachsigem Zug den Flachzugversuchen aus Abschnitt 5.3.1 fiir unterschied-
liche Dehnraten gegeniibergestellt. Bild 8.4a zeigt die Modellanpassung an die Flachzug-
versuche in 0° zur Fliefrichtung (obere Festigkeitsschranke). Bild 8.4b zeigt die Model-
lanpassung an die Flachzugversuche der 90° Orientierung (untere Festigkeitsschranke). Es
wurde ein Versagensmodell nach Johnson und Cook [1985] verwendet, wobei sich die iso-
trope Schiadigung im Modell nach Gl. (3.130) linear mit der plastischen Vergleichsdehnung
nach Gl. (3.49) entwickelt.

180 B o, =2-10% 5! 120 . _2.102 s
Enom = 11071 571 P 100 Féppm=1-10"15"1
= 140 1045 A =) 7-1074 5
a, L - £y
2 120 | = 80 ok
2100 - P S, & e
2 r P 2 60 r S x
g 80 i é { e — § P -
S 60 [ g &40 |
8 < 8 20 |
20 |7
0 T T T T T S N R R R O Ll L L L L L L
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05 0.00 0.01 0.02 0.03 0.04  0.05 0.06
techn. Dehnung [-] techn. Dehnung [-]

(a) (b)

Bild 8.4: Simulationsergebnisse (durchgezogene Kurven) mit zwei Anpassungen eines isotropen visko-
elastoplastischen Materialmodells an die Flachzugversuche 0° zur Fliefirichtung, obere Festig-
keitsgrenze (a) und 90° zur Fliefrichtung, unter Festigkeitsgrenze (b). Experimentelle Ergebnisse
sind durch gestrichelte Kurven mit Fehlerbalken gekennzeichnet. Dehnraten sind farbig markiert

8.2.2 Spritzgusssimulation des Bauteils

Die Fiillsimulation des Airbaggehéuses erfolgte in gleicher Weise wie fiir die Probenplatten
in Abschnitt 4.5.2 und wurde am Fraunhofer ITWM in Kaiserslautern durchgefithrt (Sun
et al. [2016]). Es wurde das gleiche Material (PP-GF30) simuliert. In Bild 8.5 ist am Bei-
spiel der Tensorkomponente A,, die FOV im Bauteil nach Beendigung des Fiillprozesses
dargestellt.

An vorab definierten kritischen Stellen, gezeigt in Bild 8.6, wurden am real gespritzten
Bauteil Probekorper mit den Abmessungen (3 mm x 3 mm x 2.5 mm) entnommen und
CT-Aufnahmen erstellt. Die Position F liegt nahe des Stempelaufpralls im Impaktversuch
und die Position G liegt in einer komplexen Verrippungsstelle. Genau wie bei den Proben-
platten (Abschn. 4.5.2), werden auch hier die Faserorientierungen iiber der Bauteildicke
dargestellt. Abbildung 8.7 zeigt die Vergleiche zwischen simulierter und experimentell
ermittelter lokaler FOV fiir die beiden Positionen F und G.

Die Simulationsergebnisse zeigen im Vergleich mit den CT-Analysen eine sehr gute Uber-
einstimmung und dienen somit als verlédssliche Eingangsdaten fiir die Crashsimulation.
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8.2 Bauteilsimulation

Bild 8.5: Spritzgusssimulation des Bauteils: Konturplot
zeigt die Komponente A, des Faserorientie-

i1

Bild 8.7: Vergleich der FOV aus uCT-Analyse und Spritzgussimulation an Position F (links) und Position
G (rechts) nach Bild 8.6
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8.2.3 Crash-Simulation des Bauteils

Fiir die Simulation des Impaktversuchs nach Bild 8.2 wurden fiir das Airbaggehduse zwei
FE-Modelle mit unterschiedlichen Diskretisierungen erstellt (Bild 8.8). Aufgrund der kom-
plexen Geometrie wurden Tetraederelemente verwendet, wobei unter Beriicksichtigung der
Rechenressourcen unterintegrierte Elementtypen mit linearen Ansétzen ausgewéhlt wur-
den. Mit zwei unterschiedlichen Netzfeinheiten von zwei und drei Elementen iiber der
Bauteilwanddicke entsprechen die numerischen Modelle einem in der Industrie gebréduch-

lichen Anwendungsbeispiel.
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8.2 Bauteilsimulation

5,2 mio. Tetraederelemente

2,3 mio. Tetraederelemente

=

Bild 8.8: Zwei unterschiedliche Diskretisierungen des Airbaggehduses mit unterintegrierten Tetraeder-
elemeneten: 5,2 mio. Elemente (3 Tetraeder iiber der Wanddicke) und 2,3 mio. Elemente (2
Tetraeder iber der Wanddicke)

Die mit den zwei Diskretisierungen nach Bild 8.8 simulierten Impaktversuche unter Ver-
wendung der isotropen Materialformulierung und der neu entwickelten anisotropen Ma-
terialformulierung sind in Bild 8.9 zusammen mit den experimentellen Versuchen dar-
gestellt. Die Grafiken zeigen die Stempelkraft iiber den Stempelweg. Die Integrale der
Kraft-Wegverlaufe ergeben die geleistete Arbeit des Impaktors im Sinne einer Crash-
Energie und sind in Bild 8.10 dargestellt. In beiden Darstellungen (Bild 8.9 und 8.10)
werden jeweils links die Simulationsergebnisse der groben Diskretisierung und rechts die
Ergebnisse der feineren Diskretisierung gezeigt. Das grau hinterlegte Band markiert den
Bereich zwischen den Simulationsergebnissen mit der isotropen Materialformulierung fiir
0° und 90° (vgl. Abschn. 8.2.1).
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Bild 8.9: Stempelkraft {iber Stempelweg im Impaktversuch am Airbaggehéiuse. Vergleich zwischen Expe-
riment (schwarze gestrichelte Kurven), Simulation mit Beriicksichtigung der FOV (rote Kurve)
und Simulationen mit isotroper Materialformulierung bei unterer und oberer Festigkeitsschranke
(grauer Bereich) fiir zwei Diskretisierungen nach Bild 8.8

8.2.3.1 Crash-Simulation des Bauteils mit gemittelten Parametern

Im Gegensatz zu dem breiten Streuband der oberen und unteren isotropen Festigkeit kon-
nen mit geeigneten Mittelungen dennoch gute Berechnungsergebnisse mit einem isotropen
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Bild 8.10: Crash-Energie iiber Stempelweg im Impaktversuch am Airbaggeh#use. Vergleich zwischen Ex-
periment (schwarze gestrichelte Kurven), Simulation mit Beriicksichtigung der FOV (rote Kur-
ve) und Simulationen mit isotroper Materialformulierung bei unterer und oberer Festigkeits-
schranke (grauer Bereich) fiir zwei Diskretisierungen nach Bild 8.8

Materialmodell erzielt werden. Im folgenden Beispiel wurde fiir das isotrope, viskoplas-
tische Materialmodell (s. Abschn. 8.2.1) eine mittlere Steifigkeit angenommen, die dem
arithmetischen Mittelwert der Steifigkeiten aus den experimentellen Flachzugversuchen in
0° und 90° zur Fliefirichtung (Abschn. 5.2.1.1) entspricht. In gleicher Weise wurden die
Zugfestigkeiten aus den Flachzugversuchen gemittelt um ein gemitteltes Verfestigungsge-
setz fiir die von-Mises-Plastizitéit mit Beriicksichtigung der Dehnrate aufzustellen.

Bild 8.11 zeigt analog zu Abschnitt 8.2.3 die Stempelkraft {iber den Stempelweg aus den
Simulationen mit dem isotropen Materialmodell und dem entwickelten anisotropen Modell
fiir zwei Diskretisierungen nach Bild 8.8 zusammen mit den experimentellen Ergebnissen.
In Bild 8.12 sind wiederum die entsprechenden integrierten Kraft-Wegverlaufe im Sinne
der Crash-Energie dargestellt.

Die isotrope Formulierung zeigt ein gutes Berechnungsergebnis. Fiir diesen Lastfall ist
die beschriebene arithmetische Mittelung der anisotropen Kennwerte offensichtlich aus-
reichend genau. Die komplexe Struktur des Bauteils hat einen dominierenden Einfluss
auf das Berechnungsergebnis. Fiir geometrisch einfachere Formen und Faserorientierun-
gen mit einem hoheren Anisotropiegrad (z.B. unidirektionale FOV) ist eine Mittelung der
anisotropen Groflen nicht ausreichend. Die Problematik in der isotropen Anpassung ist
demnach die mogliche Uber- oder Unterschitzung der Bauteilfestigkeit an Positionen, wo
die Fasern eine hoch orientierte FOV aufweisen. Auch wenn die Simulationen dieses Im-
paktversuchs mit dem isotropen Modell vergleichsweise gute Ubereinstimmungen zu den
Experimenten zeigen, ist dennoch zu erwarten, dass an kritisches Stellen die Simulations-
ergebnisse mit einem isotropen Materialmodell stark von einer anisotropen Formulierung
abweichen und letztlich das Bauteilversagen schlecht approximieren.

Um die Versagensinitiierung zu untersuchen wird ein Bauteilversuch bei Kraftmaximum

(Stempelweg 20 mm) gestoppt. Die Bruchbilder aus Simulation und Experiment werden
in Bild 8.13 fiir die feine Diskretisierung (5,2 mio. Elemente) mit den zwei Materialmodel-
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Bild 8.11: Stempelkraft iiber Stempelweg im Impaktversuch am Airbaggehéduse. Vergleich zwischen Expe-
riment (schwarze gestrichelte Kurven), Simulation mit beriicksichtigung der FOV (rote Kurve)
und Simulationen mit isotroper Materialformulierung aus gemittelten Werten (blaue Kurve)
fiir zwei Diskretisierungen nach Bild 8.8.
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Bild 8.12: Crash-Energie iiber Stempelweg im Impaktversuch am Airbaggehduse. Vergleich zwischen Ex-
periment (schwarze gestrichelte Kurven), Simulation mit berticksichtigung der FOV (rote Kur-
ve) und Simulationen mit isotroper Materialformulierung aus gemittelten Werten (blaue Kurve)
fiir zwei Diskretisierungen nach Bild 8.8

len berechnet und gegeniibergestellt. Das simulierte Versagensbild zeigt weder mit der
isotropen, noch mit der anisotropen Materialformulierung eine zufriedenstellende Uber-
einstimmung mit dem Versuch.

Eine gute Approximation des Versagensverhalten erfordert einen hohen Detaillierungsgrad
in der Diskretisierung. Mit einer genaueren lokalen Auflosung steigt auch die Forderung
nach einem anisotropen Bruchkriterium, da die lokale Anisotropie im Material stérker zu
Geltung kommt (vgl. Abschn. 7.3). Mit den in Zukunft weiter steigenden Rechenleistun-
gen konnen FE-Modelle mit kleineren Elementgrofien vernetzt werden. Letztlich besteht
der Bedarf, fiir zukiinftige Bauteilauslegungen das Bruchkriterium auf eine anisotrope
Formulierung zu erweitern.
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(@) (b)

Bild 8.13: Versagensbild im Bauteilversuch bei 20 mm Stempelweg im Experiment (a), in der Simula-
tion mit einem gemitteltem isotropen Materialmodell (b) und dem entwickelten anisotropen
Materialmodell (c) fiir die Diskretisierung mit 5,2 mio. Elementen

Die Berechnungen mit zwei oder drei Elementen iiber der Bauteilwanddicke bilden die lo-
kale FOV aus der Spritzgusssimulation (neun Finite-Volumen-Zellen) stark vereinfacht ab
(vgl. Abschn. 4.5). Des Weiteren werden speziell mit linearen Tetraederelementen kom-
plexe Belastungszustinde (z.B. Biegung) deutlich schlechter als mit den in Kapitel 7
verwendeten Hexaederelementen abgebildet (Hallqusit [1998]). Eine Anzahl von zwei oder
drei Elementen iiber der Wanddicke ist fiir eine korrekte Abbildung eines Biegezustandes
in der Regel nicht ausreichend. Dennoch zeigt der simulierte Bauteilversuch mit dem neu
entwickelten anisotropen Modell unter Beriicksichtigung der FOV und lokalen Variation
des Faservolumengehaltes gute Ubereinstimmungen gegeniiber den Experimenten.

Einen weiteren Einfluss auf das Berechnungsergebnis hat die fiir die Berechnung gewéhlte
Kontaktformulierung. In den gezeigten Simulationen wird ein Penalty-Kontakttyp zwi-
schen Stempel und Bauteil verwendet. In Sun et al. [2016] wird gezeigt, dass eine rechen-
aufwendige Kontaktdefinition, welche die entstehenden Bruchflachen als neue Kontaktfla-
chen definiert, das Ergebnis der simulierten Kraft-Wegkurven nach Bild 8.9 im Nachbruch-
verhalten (Stempelweg > 20 mm) stark beeinflusst. Im Fokus dieses Anwendungsbeispiels
soll jedoch die Materialformulierung selbst stehen. Untersuchungen zur Kontaktformulie-
rung an diesem Versuchsbeispiel sind in Sun et al. [2016] dokumentiert.
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9 Mikromechanische Schadigungsanalyse in numerischen
Zellmodellrechnungen

In Abschnitt 3.3.4 wurde bereits erldutert, dass représentative Volumenelemente (RVE)
fir LFT unter Verwendung der FEM sehr rechenaufwendig sind. Hintergrund ist das
zu beriicksichtigende grofie Aspektverhéltnis der Fasern im Vergleich zu kurzfaserver-
starkten Thermoplasten. Das RVE muss nicht nur die kompletten Faserldngen abbilden
sondern auch die Faserorientierungsverteilungen mit den entsprechenden Interaktionsbe-
reichen zwischen den Fasern, wie in Bild 3.12 mit (Lgyp >> Lpgser) erlautert wurde.
RVE-Modelle fiir LF'T finden sich beispielsweise in Fliegener et al. [2015, 2016] oder Oka-
be et al. [2010].

Fiir die numerischen Mikrostruktursimulationen in diesem Kapitel wird der Ansatz der
Modellierung von Einheitszellmodellen angewendet, d. h. der Reduzierung der Mikrostruk-
tur auf die kleinst mogliche Einheit unter Annahme einer rdumlich periodischen Faserver-
teilung (Andrews und Garnich [2008], Lindgreen [2008]). Bei diskontinuierlich verstérkten
Faserverbundwerkstoffen ist der Informationsgewinn aus Einheitszellmodellrechnungen li-
mitiert. Dennoch koénnen in diesen Detailstudien einzelne Materialeigenschaften analysiert
und Kenntnisse zu Schiadigungs- sowie Versagensvorgiangen an LFT gewonnen werden.
Weitere Vorteile sind die Moglichkeit der Untersuchung komplexer Wechselwirkungen zwi-
schen Faser und Matrix sowie des Grenzschichtverhaltens im Detail (vgl. Bild 2.6). Der
Einfluss der FOV wird in diesem Kapitel nicht beriicksichtigt. Die numerischen Untersu-
chungen wurden im Rahmen der Masterarbeiten von Nguyen [2017] und Steinberg [2015]
durchgefiihrt.

0.1 Zellmodell

Es wurden Einheitszellmodelle unterschiedlicher Abmessungen mit unidirektionaler Fa-
serorientierung unter Verwendung der FEM modelliert. Dabei wurde eine periodische

e

/

LFaser/Z

by

Bild 9.1: Versetzt angeordnete Fasern in dichtest gepackter UD-Anordnung (links). Symmetrisches Ein-
heitszellmodell mit BemafBiung (rechts)
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9.1 Zellmodell

Faserverteilung angenommen (Bild 9.1). Da der Verbundwerkstoff in 0° zur Faserrichtung
seine hochste (Zug-)Festigkeit besitzt, ist die Charakterisierung des Verbundverhaltens
in Richtung der Fasern von besonderer Bedeutung. In Bild 9.1 links ist die gewé&hlte pe-
riodische hexagonale Anordnung von Fasern dargestellt (griine Markierung), wobei die
Fasern senkrecht zur Bildebene versetzt angeordnet sind (Bild 9.1, rechts). Die griin mar-
kierte symmetrische Einheitszelle (Bild 9.1, links) ist mit BemafBung in Bild 9.1 rechts
dargestellt.

Bild 9.2 zeigt eine diskretisierte Einheitszelle mit den schematisch dargestellten und so-
genannten Symmetrie-Randbedingungen die an den Elementknoten der Auflenflichen der
FE-Modelle aufgebracht sind. Die Zellen wurden durch eine einachsige Verschiebung ug
tangential zur Symmetrie-Ebene belastet (Bild 9.2, rechts) und auf der gegeniiberliegen-
den Seite der Zelle in der entsprechenden Koordinatenrichtung festgehalten. Die restlichen
Seiten sind tangential zu den entsprechenden Symmetrie-Ebenen frei verschieblich gela-
gert. Dabei erfahrt die Zelle eine uniaxiale Belastung in Faserrichtung. Die Symmetrie-
Randbedingungen sind eine vereinfachte Form der periodischen Randbedigungen nach
Gleichung (3.104) mit dem Sonderfall, dass die Marko-Belastungen parallel zu den Symme-
trieebenen stehen. Die Elementkantenldngen, mit ca. 7 pm in Faserrichtung und ca. 2 ym
senkrecht zur Faserrichtung, entsprechen der Diskretisierung, die in der Modellkalibie-
rung verwendet ist (Abschnitt 9.2.3). Es wurden vollintegrierte lineare Hexaederelemente
verwendet, da mit den verwendeten Werkstoffmodellen (s. Abschn. 9.2) bei unterintegrier-
ten Elementtypen verstarkt Hourglass-Effekte bei den betrachteten Belastungszustdanden
auftreten.

<
<)

>
—_
—_
—_
—_
—_
_

Bild 9.2: Einheitszelle mit Symmetrie-Randbedingungen; gekennzeichnete tangentiale Verschiebungsfrei-
heitsgrade der Konten auf den Seitenfichen entsprechend der dargestellten Koordinatensysteme

Mit der Einfiihrung und Variation von drei dimensionslosen Groflen, gegeben durch das
Faseriiberlappungsverhéltnis I, /Lraser, dem Faservolumengehalt ¢/ und dem Aspektver-
héltnis 7 = Lpgser/dpaser, sind die verschiedenen Einheitszellen modelliert. Das Faser-
tiberlappungsverhéltnis ist mit [,/ Lpaser = 44% konstant gehalten. Gleiches gilt fiir den
Faserdurchmesser mit dpgs, = 17um. Es wurden drei verschiedene Fasergehalte mit 20
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9.2 Modellierung fiir Werkstoffkomponenten und Grenzschicht

Gew.-%, 30 Gew.-% und 40 Gew.-% betrachtet. Der Faserabstand [, bleibt fiir je einen Fa-
sergehalt konstant und misst entsprechend 0.037 mm, 0.025 mm und 0.018 mm. Fiir jeden
Faseranteil wurde schliellich das Aspektverhéltnis r variiert. Die unterschiedlichen Varia-
tionen der Zellmodelle sind in Tabelle 9.1 aufgefiihrt. Wahrend das kleinste Zellmodell mit
40 Gew-% Faseranteil und einem Aspektverhéltnis von r» = 24 mit 2726 Elementen dis-
kretisiert ist, sind fiir die Berechnung des gréfiten Zellmodells (¢/ =20 Gew.-%, r = 133)
bei gleicher Elementgrofie 31350 Elemente notwendig.

Tabelle 9.1: Modellierung von Einheitszellen mit unterschiedlichem Fasergehalt ¢/ in Gew.-% und ver-
schiedenen Aspektverhéltnissen r = Lpgser/draser

cf 20 Gew.-% 30 Gew.-% 40 Gew.-%

r 45, 59, 88, 133 | 24, 29, 45, 88, 133 | 24, 29, 45, 88, 133

9.2 Modellierung fiir Werkstoffkomponenten und Grenzschicht

9.2.1 Matrix und Fasern

Die Glasfasern sind als isotrop elastisch angenommen und durch Gl. (3.31) mit den elas-
tischen Kennwerten E/ = 73 GPa und v/ = 0.23 beschrieben. Fiir die Matrix wurde ein
isotrop elastoplastisches Materialverhalten nach von Mises (s. Gl. (3.48) bis (3.50)) ange-
nommen, wobei die elastischen Kennwerte mit £ = 1.45 GPa und v = 0.39 verwendet
wurden. Die elastischen Kennwerte sind Tabelle 7.2 in Abschnitt 7.1.1 entnommen. Fiir
die Fliespannung op(e?!) nach G1.(3.48) ist das Verfestigungsgesetz nach Bild 9.3 ver-
wendet worden, was auf experimentellen Ergebnissen fiir Polypropylen (PP) nach Kotlik
[2011] basiert. Der Fliebeginn entspricht der ersten Abweichung vom linearen Verlauf der
experimentellen Spannungs-Dehnungskurve im einachsigen Zugversuch. Demnach steigt
die FlieBspannung erst steil an und lauft danach in ein nahezu ideal plastisches Plateau.
Da in der expliziten FEM Unstetigkeitsstellen leicht zu unerwiinschten Schwingungen fiih-
ren, ist mit diesem Verfestigungsgesetz ein weicher Ubergang vom linear-elastischen zum
plastischen Verhalten gewéhrleistet. Dehnratenabhéngiges Materialverhalten, wie Visko-
elastizitdt und Viskoplastizitéit, wird hier vernachléssigt.

Versagen der Glasfaser ist in Abhéingigkeit der maximalen Hauptnormalspannung model-
liert und fiir o; > 1.8 GPa angenommen. Dies entspricht einem experimentellen Mittelwert
nach Thomason et al. [2014]. Das Matrixversagenskriterium ist in Abhéngigkeit der dqui-
valenten plastischen Vergleichsdehnung formuliert, die iiber der Spannungsmehrachsigkeit
nach Johnson und Cook [1985] variiert (Bild 9.4). Werden die Versagenskriterien im Faser-
bzw. Matrixwerkstoff in der FEM-Simulation in einem Element erreicht, wird dieses in
der Berechnung gel6scht.
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Bild 9.3: Verfestigungsgesetz der Fliespann- Bild 9.4: Versagenskriterium der Matrix und
ung fiir PP und Interphase in Abhén- der Interphase nach Johnson und
gigkeit der plastischen Dehnung eP! Cook [1985] mit kritischer plastischer
nach von Mises Vergleichsdehnung e?! iiber der Span-

nungsmehrachsigkeit o402

9.2.2 Grenzschicht

Experimentelle Untersuchungen an zu LFT vergleichbaren Materialklassen zeigen, dass die
Schédigungsinitiierung in der Faser-Matrix-Grenzflache beginnt und als erster Versagens-
mechanismus im Werkstoff identifiziert werden kann (Sato et al. [1991]). In Gao und Méder
[2002] und Schoeneich et al. [2015] wurde gezeigt, dass PP im Werkstoffverbund infolge
zusétzlicher Haftvermittler (Schlichte) eine erhohte Festigkeit nahe der Faser besitzt und
sich eine Interphase ausbildet. Zudem ist anzunehmen, dass der Kristalliationsgrad von
PP im Verbund im Vergleich zum reinen Matrixwerkstoff erhoht ist. Im Herstellungspro-
zess konnen Fasern als zusétzliche Kristallisationskeime im Abkiihlprozess wirken. In den
hier durchgefiihrten mikromechanischen Simulationen sind sowohl der Mechanismus des
Grenzschichtversagens als auch die Existenz einer Interphase explizit beriicksichtigt. Sche-
matisch ist das Ablésen der Matrix von der Faser mit Beriicksichtigung der Interphase in

o
Interphase ginax gmax
P 6, o 1 2
Matrix  aliig e
61
.......... R—
Faser
Ell EZ
0

52,69 8p1, O

Bild 9.5: Kohésivzonenformulierung zwischen Faser und Matrix
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9.2 Modellierung fiir Werkstoffkomponenten und Grenzschicht

Bild 9.5 links dargestellt. Verschiedene Moglichkeiten dieses Grenzschichtverhalten experi-
mentell zu ermitteln, sind der Micro-Bond, der Faser Pull-Out- oder Push-Out-Test (z.B.
Sockalingam und Nilakantan [2012], Pitkethly et al. [1993], Zhandarov und Méder [2005]).
Die Versuche haben gemeinsam, dass Grenzflichenversagen unter uniaxialer Belastung in
Faserrichtung analysiert wird und der Schédigungsprozess in der Grenzschicht entlang der
Fasern unter Scherbelastung stattfindet. Da der Verbundwerkstoff in Faserrichtung seine
hochste (Zug-)Festigkeit besitzt, ist die Charakterisierung des Werkstoffverhaltens in 0°
zur Faserorientierung von grofler Bedeutung. Im Folgenden wird eine Ersatzmodellierung
im Sinne eines Kohésivzonenmodells zur Beschreibung des Risswachstums entlang der
Fasern eingefiihrt. Das Kohésivzonenmodell ist im FEM-Programm LS-DYNA [2014] ver-
fiighar. Fine Anpassung des Modells erfolgt in Abschnitt 9.2.3 mit Hilfe experimenteller
Ergebnisse am Push-Out-Test durch inverse Simulation.

Wie in Bild 9.5 veranschaulicht, beschreibt das Kohésivzonenmodell das lokale Risswachs-
tum an der Grenzschicht mit einem bilinearen Ansatz, wobei iiber die Variablen §; (Riss-
offnung in Normalenrichtung) und dy (Rissoffnung in Tangentialrichtung) die Versagens-
moden beschrieben werden. Ab Erreichen der kritischen Risséffnung 69 bzw. 85 beginnt
die Spannung im Riss abzufallen. Mit Hilfe der kritischen Energiefreisetzungsraten GG; und
(G5, die fiir beide Versagensarten jeweils der Fldche unter der dreieckigen Kurve in Bild

9.5 entsprechen, wird durch den folgenden Mischungsansatz die Rissoffnung bei Versagen
d, berechnet (LS-DYNA [2014)):

O.mam 2 O.mam 2
1 2
< Gy ) +< Go >

max max 1+ 62
a o0=a 50 = 22 50 = 59 §0 .
. L L2692 + (8 09)2

_1
2
02

201+ it g%

6= =

Die Steifigkeiten F; und Fy werden hierbei fiir eine stabile numerische Rechnung in LS-
DYNA [2014] aus dem aktuellen Zeitschritt A¢ und den Massen der Knoten intern so
angepasst, dass die Voraussetzungen fiir eine stabile numerische Berechnung erfiillt sind
(vgl. Gl (3.92) und (3.93)).

Nach dem Grenzschichtversagen tritt Faserauszug (Pull-Out) ein, was stark von Eigen-
spannungen im Material und der Reibung zwischen Faseroberflache und Matrix beeinflusst
ist. Scherspannungen infolge von Reibung entstehen durch Drucknormalspannungen in der
abgelosten Grenzflache, wobei das Matrixmaterial auf eine raue abgeloste Faseroberflache
gedriickt wird (Zhandarov et al. [2006]). Eigenspannungen in LFT resultieren aus den un-
terschiedlichen Wirmeausdehnungskoeffizienten von Glas (ar,,,. = 5-107° 1/K) und PP
(arp, = 9-107° 1/K) bei der Aushértung im Herstellungsprozess (M-Base Engineering +
Software GmbH [2017]). Diese induzierten Eigenspannungen sind, in der hier verwendeten
expliziten FEM, durch dynamische Relaxation (LS-DYNA [2014]) berechnet, wobei sich
die thermisch induzierten Dehnungen in der Matrix und der Faser jeweils aus

e = -ATar 1 (9.2)
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9.2 Modellierung fiir Werkstoffkomponenten und Grenzschicht

ergeben, mit dem thermischen Ausdehnungskoeffizienten ap und der Temperaturdiffe-
renz AT = 250K. Ubliche Temperaturen im Spritzgussprozess liegen zwischen 254°C
und 277 °C (vgl. Thomason [2002]). Uber die Stoffgesetze der jeweiligen Werkstoffkom-
ponenten werden die resultierenden Eigenspannungen berechnet, indem die volumetri-
schen Dehnungen € als Belastung im Faser- und Matrixmaterial aufgebracht sind. Die
Reibung nach Grenzschichtversagen ist unter Verwendung eines hohen Reibungskoeffizi-
enten, der mit Hilfe des Push-Out-Versuchs abgeschitzt wird (Abschn. 9.2.3), in einem
Oberfldchenkontakt-Algorithmus abgebildet (LS-DYNA [2014]).

Die Mikrostruktursimulationen wurden mit einem hohen Detaillierungsgrad (kleinste Ele-
mentkantenldnge ca. 2um) durchgefiihrt. Lokale Inhomogenitéten in der Matrix infolge
von Zusatzen wie Haftvermittler oder ein variierender Kristallisationsgrad kénnen bei der-
art feiner Auflosung bereits eine Rolle spielen. Ersteres wurde in Gao und Méder [2002]
und Schoeneich et al. [2015] experimentell untersucht. Je nach verwendetem Haftvermitt-
ler (Schlichte) bildet sich eine mehr oder weniger dicke Interphase um die Faser herum
aus (Bild 9.5, links). Die Interphase ist in der Regel von hoherer Festigkeit als das PP
selbst (Gao und Méder [2002], Schoeneich et al. [2015]). Diese Interphase wurde, wie
bereits erwéhnt, in der folgenden Modellierung explizit beriicksichtigt. Jedoch liegen kei-
ne Informationen iiber die in diesem LFT-Verbundwerkstoff verwendeten Haftvermittler
vor. Es miissen Annahmen zu den mechanischen Eigenschaften getroffen werden. Fiir die
Interphase wurde ein Elastoplastizitdtsmodell analog zur Matrix verwendet, wobei ein er-
hohter E-Modul von E'P = 3.72 GPa aus Gao und Mider [2002] adaptiert wurde. Fiir
das Verfestigungsgesetz der Interphase wurde eine FlieBspannung mit einem leicht erhéh-
ten Spannungsplateau von ca. 50 MPa im Vergleich zum PP angenommen (Bild 9.3). Es
wurde fiir die Interphase das gleiche Versagenskriterium wie fiir PP verwendet (vgl. Bild
9.4).

Die Parameter der Grenzschichtformulierung mit dem Kohésionszonenmodell sowie das
Reibungsverhalten nach Grenzschichtversagen zwischen Faser und Matrix wurden an ex-
perimentellen Ergebnissen des Faser Push-Out-Tests in Abschnitt 9.2.3 angepasst. Dafiir
wird der Push-Out-Versuch in einem numerischen Modell nachgerechnet. Diese Vorge-
hensweise entspricht Sockalingam et al. [2014], wo experimentelle Versuche eines Micro-
Bond-Tests im numerischen Modell in gleicher Weise nachsimuliert wurden.

9.2.3 Anpassung des Grenzschichtverhaltens im Push-Out-Versuch

Es wurden experimentelle Ergebnisse von Push-Out-Versuchen nach Fliegener et al. [2015]
iibernommen, welche an préaparierten LFT-Proben von 85 um Dicke durchgefiihrt sind.
Details zur experimentellen Methode sind in Ohl et al. [2009] zu finden. Bild 9.6 skiz-
ziert den Versuchsaufbau. Die resultierenden Kraft-Verschiebungskurven, gemessen am
Indenter, sind in Bild 9.7 schematisch dargestellt. Faser-Matrix-Grenzschichtversagen be-
ginnt nahe der Matrize (Bild 9.6) mit einem stabilen Risswachstum, da die Scherkrifte
hier am grofiten sind. Der Beginn des Faser-Matrix-Grenzschichtversagens wird durch das
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9.2 Modellierung fiir Werkstoffkomponenten und Grenzschicht

Abknicken der Kraft-Verschiebungskurve (Bild 9.7) deutlich. Nach dem Kraftmaximum
verlauft der Risswachstum instabil weiter, die Kraft sackt ab und endet letztlich bei einem
konstanten Wert. Die Grenzschichtanbindung ist damit entlang der kompletten Faserlan-
ge zerstort. Das verbleibende Kraftniveau resultiert aus der Reibung zwischen Faser und
Matrix, wihrend die Faser aus dem Probekorper gedriickt wird. Der gleiche Mechanismus
herrscht beim Micro-Bond-Test, mit dem Unterschied, dass eine Faser aus dem Matrix-
material gezogen und nicht gedriickt wird. Der Versuchsaufbau des Micro-Bond-Tests mit
detaillierter Beschreibung der Versagensmechanismen findet sich in Sockalingam und Ni-
lakantan [2012].

diinne LFT- l Indenter .
Probe (@ Spitze: S5pum ) B \
g
=
3
S
=
<
- ~ | \_ Faserausdruck
{  (Reibung bei
i | abgeloster
// 60 pm \ | .| Grenzschicht)
A \ — g Al
Matrize & stabiles instabiles

Risswachstum Risswachstum
Bild 9.6: Skizze des Push-Out-Versuchs an préa-
parierter LFT-Probe nach Fliegener

et al. [2015]

Bild 9.7: Schematische Darstellung des
Grenzschichtversagens im Push-Out-
Versuch. Graph zeigt Indenterkraft
iiber dem Indenterweg, nach Socka-
lingam und Nilakantan [2012]

In Fliegener et al. [2015] wurden die Push-Out-Versuche mit grober und stark vereinfachter
Diskretisierung (ca. 14 pm Elementkantenldnge) bereits nachsimuliert. Das in Bild 9.8
dargestellte und hier verwendete FE-Modell ist dagegen detaillierter diskretisiert und
weist eine Elementkantenldnge von ca. 7 pm in Faserrichtung und 2 pm senkrecht zur
Faserrichtung auf. Die feinere Diskretisierung ist fiir eine ausreichend genaue Abbildung
der Geometrie notwendig. Die hier verwendeten Parameter der Kohésivzonenformulierung
entsprechen Tabelle 9.2. Es werden die gleichen Parameter fiir Versagen in Tangential-
wie in Normalenrichtung angenommen.

Tabelle 9.2: Parameter der Kohésivzonenformulierung nach Gl. (9.1)

Normalenrichtung Tangentialrichtung
o o a 0107 0. 107
mar - gmar [MPa] 4.3-1072 4.3-1072
Gy, Go [N/mm?] 31.0 31.0
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Grenzschicht

Matrix

Matrize

Bild 9.8: FE-Modell des Push-Out-Versuchs als Viertelsymmetrie

Um das gemessene Kraftmaximum der Versuche in der Simulation abzubilden, muss die
Grenzschicht eine vergleichsweise grofle Last aufnehmen, die iiber der Schubfestigkeit des
PP liegt. Ein zu fester Verbund zwischen Faser und Matrix wiirde daher nur hohe lokale
Deformationen in der Matrix nahe der Faser verursachen, ohne dass Grenzschichtversagen
eintritt. Die Interphase wurde mit erhohter Festigkeit modelliert (vgl. Abschn. 9.2.2). Eine
in Gao und Méder [2002] ermittelte Dicke der Interphase von 2 — 3 um reicht hier nicht
aus, das Kraftmaximum in den Simulationen der Versuche zu treffen. Letztlich wurde die
Interphase mit einer Dicken von 5 pm (zwei Elementen) nahe der Faser modelliert (Bild
9.8). Das Simulationsergebnis des Push-Out-Versuchs ist in Bild 9.9 den experimentellen
Ergebnissen gegeniibergestellt. Die Experimente zeigen ein , Einlaufverhalten®, was auf
Setzeffekte im experimentellen Versuchsaufbau zuriick zu fithren ist. Die experimentellen
Kurven in Bild 9.9 beginnen somit bereits bei einer Kraft ca. 0.05 N. Setzeffekte aus der
Versuchsvorrichtung werden in der Simulation nicht abgebildet.
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—FEM (u=0.99, induzierte /X —FEM (u=0.99, induzierte
g Eigenspannung) g g Eigenspannung)
= 0.15 - i |---Experimente & -=-FEM (u=0, ind. Eigensp.)
= £ 0.10 - FEM (1~0.99)
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0.00 | | | 000 | o B ‘
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Bild 9.9: Indenterkraft {iber Indenterweg im Bild 9.10: Simulierte Kraft-Weg-Kurven des

Push-Out-Versuch aus FExperimen- Push-Out-Versuchs zeigen Einfluss
ten und Simulation mit angepasstem von Reibung und herstellungsindu-
Grenzschichtverhalten zierter Eigenspannung
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Das Grenzschichtversagen ist von induzierten Eigenspannungen zwischen Faser und Inter-
phase sowie von der Reibung zwischen Faser und Interphase abhéngig (Zhandarov et al.
[2006], Sockalingam et al. [2014]). Besonders das konstante Kraftplateau im hinteren Drit-
tel der Kraft-Wegkurven (Bild 9.9) ist davon beeinflusst. Um das hohe Kraftplateau ab-
zubilden wurde ein hoher Reibungskoeffizient von 1 = 0.99 verwendet. Die Modellierung
herstellungsinduzierter Eigenspannungen wurde geméf Sockalingam et al. [2014] iibernom-
men. Der Einfluss von Reibung und induzierter Eigenspannung auf das Simulationsergeb-
nis im Push-Out-Versuch wird in Bild 9.10 verdeutlicht. Klar zu erkennen ist, dass nur
unter Beriicksichtigung von Reibung und Eigenspannung ein den experimentellen Ergeb-
nissen entsprechend hohes Kraftniveau im hinteren Drittel der Kraft-Verschiebungskurve
abgebildet wird. Auch das Kraftmaximum ist unter Beriicksichtigung von Reibung und
Eigenspannung grofer, wodurch die Simulation auch hier eine bessere Ubereinstimmung
mit den Experimenten liefert.

Die Eingansparameter des Mikrostrukturmodells lassen sich wie folgt zusammenfassen:

1. Parameter aus der Literatur:

Die mechanischen Figenschaften von PP und Glas sind der Literatur entnommen
(Kotlik [2011]; Kabel et al. [2016]; Nguyen und Kunc [2010]). Ebenso wurden die
Temperaturausdehnungskoeffzienten gemafl M-Base Engineering 4+ Software GmbH
[2017] verwendet. Die entsprechende Temperaturdifferenz zwischen Raum- und Pro-
zesstemperatur wurde aus Thomason [2002] iibernommen. Angaben zu den mecha-
nischen Eigenschaften der Interphase beschrianken sich auf ein in Gao und Méader
[2002] gemessenen E-Modul. Eine Ungenauigkeit ist der unbekannte Kristallisations-
grad von PP, der im Verbundwerkstoff durch die als Kristallisationskeime wirkenden
Fasern hoher als im Ausgangswerkstoff anzunehmen ist. Die experimentell ermittel-
ten mechanischen Eigenschaften von PP wurden jedoch nicht verdndert.

2. Angepasste Parameter:

Der Push-Out-Versuch diente erstens der Anpassung des Kohdsivzonenmodells, das
zwischen Faser und Interphase ein Grenzschichtversagen abbildet. Es wurden die
kritische Schub- und Normalspannung o' ~ oi'** sowie die kritischen Energie-
freisetzungsraten Gy ~ (G variiert um die Versagensinitiierung gemafl dem expe-
rimentellen Kraft-Wegverlauf abzubilden. Zweitens wurde die Dicke der Interphase
ausgehend von Werten nach Gao und Méder [2002] vergrofert um das experimentelle
Kraftmaximum bei experimentell ermitteltem Indenterweg besser nach zu simulie-
ren. Drittens wurde der Reibungskoeffizient j variiert um das konstante Kraftniveau
nach Grenzsichtversagen abzubilden.

3. Angenommene Groéfien:
Letztlich mussten Annahmen fiir das plastisches Verhalten der Interphase (Bild 9.3)
sowie fiir das Versagensverhalten der Interphase (Bild 9.4) getroffen werden. Ein im
Vergleich zu PP vergrolerter E-Modul der Interphase (vgl. Gao und Méder [2002])
lasst Grund zur Annahme einer ebenso erhchten Fliefspannung.
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Im Folgenden ist das Zellmodell gemaf Bild 9.1 mit den Parametervariationen nach Tabel-
le 9.1 bei uniaxialer Belastung in Faserrichtung simuliert worden. Die resultierenden ma-
kroskopischen Spannungs-Dehnungs-Antworten mit ¢ und £ sind geméfl Gleichung (3.95)
ermittelt. Schematisch sind in Bild 9.11 die resultierenden Spannungs-Dehnungs-Verlaufe
in einer Kurve erfasst. Die in Bild 9.11 dargestellte Kurve illustriert demnach das Verhal-
ten aller Zellmodellsimulationen. Grenzschichtversagen beginnt am Faserkopf mit stabilem
Risswachstum bis zum Spannungsmaximum. Je nach Aspektverhéltnis und Faservolumen-
gehalt reiffit entweder eine Faser oder das stabile Interface-Risswachstum geht {iber in ein
instabiles Risswachstum. Im ersten Versagensmechanismus, Faserbruch, reifit die Faser bei
maximaler Spannung und die Matrixdeformationen lokalisieren an der Stelle des entste-
henden schwichsten Querschnitts. Die entsprechenden Elemente in der Matrix erreichen
das Versagenskriterium und die gesamte Einheitszelle versagt. Im zweiten Versagensme-
chanismus, instabiles Risswachstum, bleiben beide Fasern unversehrt und werden aus dem
Matrixmaterial gezogen. Eine Lokalisierung bildet sich vorerst nicht aus und Matrixver-
sagen tritt erst bei hohen globalen Dehnungen auf. Es zeigt sich ein Spannungsplateau
infolge der MatrixflieBspannung und der Kraftiibertragung durch Reibung zwischen Fa-
ser und Matrix, wiahrend die Fasern aus dem Matrixmaterial gezogen werden. Aufgrund
der verwendeten expliziten FEM lassen sich Schwingungen nicht vermeiden weshalb sich
leichte Variationen in der Versagensinitiierung ergeben. Folglich tritt Faserbruch in der
Regel nur an einer der zwei im Zellmodell vorhandenen Fasern ein, obwohl je Zellmodell
beide Fasern stets gleich lang sind.

o {<—— a) Faserbruch oder

b) Beginn des instabilen
Risswachstums

Faserauszug | Matrixversagen

(Reibung bei
abgeldster
{ i Grenzschicht) :

stabiles 3
Risswachstum

Bild 9.11: Schematische Darstellung des effektiven Spannungs-Dehnungsverhaltens der Einheitszellen.
Plotzlicher Spannungsabfall resultiert aus a) Faserbruch oder b) instabilem Risswachstum

Am Beispiel von zwei Zellmodellen mit gleichem Aspektverhéltnis (r = 45) und unter-
schiedlichem Fasergehalt (20 Gew.-%, 40 Gew.-%) werden in Bild 9.12 zwei verschiede-
ne Versagensmechanismen erldutert. Die Konturen zeigen die Verteilung der plastischen
Vergleichsdehnung in der Matrix sowie die Zugspannung o,/ in der Faser in Belastungs-
richtung 2’. In Bild 9.12 links sind fiir den Fasergehalt von 20 Gew.-% und in Bild 9.12
rechts fiir den Fasergehalt von 40 Gew.-% drei Belastungsschritte dargestellt. Wahrend
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Matrix Faser
e [-] o [GPa]

Matrix 0.200 1.420
0.180 :I 1278 :I
0.160 — 1.136 -
0.140 0.994
0.120 0.852
0.100 0.710
0.080 0.568
Faser 0.060 0.426
o ox 0040 0.284
£=10.016 £=10016 y>T 0020 0.142
mitT = 45 und ¢/ = 20 Gew.—% mitT = 45 und c/ = 40 Gew.—% 2 0.000 - 0.000 -
Matrix Faser

eP-] 0, [GPa]

>0.200 1.420
0.180 :I 1.278 :I
0.160 —

1.136 -

0.140 0.994

0.120 0.852

0.100 0.710

0.080 0.568

S <— Faserbruch 0,060 0.426

. 0.040 0.284

£=0.02 £=10.02 Y>T 0.020 0.142

mitr = 45 und ¢ = 20 Gew. —% mitr = 45 und ¢ = 40 Gew. —% z' 0.000 - 0.000 =

Matrix Faser

el -] 0, [GPa]

>0.200 1.420
0.180 :I 1.278 :I
0.160 —

Matrix

Matrixversagen

i/ 1.136 —

0.140 0.994

0.120 0.852

0.100 0.710

0.080 0.568

Faserbruch 0.060 0426

X 0.040 0.284

£=0.06 £=0.06 7 0.020 0.142
mit =45 und ¢/ = 20 Gew.—% mitr =45 und ¢/ = 40 Gew.—% 7 0.000 - 0.000 -

Bild 9.12: Einheitszellen mit 20 Gew.-% (links) und 40 Gew.-% Faseranteil (rechts) bei uniaxialer Belas-
tung in Faserrichtung. Kontur zeigt die Verteilung von e?! in der Matrix sowie die Zugspannung
0 in der Faser bei einer globalen Dehnung von & = 0.016 (oben), & = 0.02 (mitte) und £ = 0.06
(unten)

bei 20 Gew.-% Faseranteil kein Faserbruch stattfindet, reifit bei 40 Gew.-% die Faser beim
Spannungsmaximum und einer makroskopischen Dehnung von & = 0.02. Das Risswachs-
tum in der Grenzschicht entlang der Faser wird bei 20 Gew.-% (Bild 9.12, links) mit
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hohen plastischen Dehnungen ”' im Faserbett deutlich. Bis zum Kraftmaximum steigen
die Faserspannungen entsprechend an und lokalisieren in Fasermitte mit fortschreitendem
stabilen Risswachstum in der Grenzschicht. Die lasttragende Faserldnge verkiirzt sich.
Nach Kraftmaximum (£ = 0.025) und Eintreten des instabilen Risswachstums 16st sich
das Faserbett nahezu komplett von der Faser. Die globale Spannung in der Einheitszelle
fallt ab und die Lastiibertragung zwischen Faser und Matrix erfolgt nur noch durch Rei-
bung im Kontakt. Es ist anzumerken, dass sich mit steigendem Fasergehalt der Abstand
der Fasern zueinander, gekennzeichnet durch [, (vgl. Bild 9.1), verringert. Die Kontur
(plastische Vergleichsdehnung) zeigt in der Zelle mit 40 Gew.-% Faseranteil (Bild 9.12,
rechts) schon vor dem Faserversagen (¢ = 0.016) eine stérkere Lokalisierung, was durch
die stéarker ausgepragten hellblauen eingefdrbten Bereiche in der Konturdarstellung deut-
lich wird. Bei Kraftmaximum (£ = 0.2) erreicht die Faser ihre Zugfestigkeit und reift.
Das Risswachstum in der Grenzschicht stagniert. Das Matrixmaterial weist eine starke
Dehnungslokalisierung auf und reiffit an der schwichsten Stelle des Systems, charakteri-
siert durch den geringsten Matrixquerschnitt bei bereits abgeloster Grenzschicht beider
Fasern.

250 250

r=45 r =88
200 + . 200 + p
g 150 + ' T 150 + ;
2 / i =3 e
s 100 T+ /' E s 100 + il
50 + ,/I b 50 + ,’/ :t
/ “\A"' -------------- / N
0 | | 0 | S
0 002 . 0.04 0.06 0 002 . 0.04 0.06
£[] &[]
------ 20Gew.%  —30Gew%  -—40Gew.% | | -20Gew.%  —30Gew%  --—40 Gew.%
250
r=133
200 +
T 150
=3
o 100 +
50 1
0 } = }
0 002 0.04 0.06
&[]
------ 20 Gew.% — 30 Gew.% ---40 Gew.%

Bild 9.13: Makroskopisches verhalten von Einheitszellen unter uniaxialer Belastung in Faserrichtung. Re-
sultierende globale Spannung & iiber globaler Dehnung £ in Belastungsrichtung. Vergleich zwi-
schen drei Fasergehalten und drei Aspektverhéltnissen
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In Bild 9.13 sind die makroskopischen Spannungs-Dehnungsdiagramme der Zellmodell-
rechnungen bei uniaxialer Belastung in Faserrichtung fiir drei Aspektverhéltnisse (r = 45,
r = 88 und r = 133) und je drei verschiedene Fasergehalte gegeniibergestellt. Die zwei
verschiedenen Bruchmechanismen der Zellmodelle mit 20 Gew.-% und 40 Gew.-% Fa-
seranteil aus Bild 9.12 finden sich in Bild 9.13 oben links (r = 45) in der blauen und
grimen Kurve wieder. Wihrend bei 40 Gew.-% Faseranteil (r = 45, griine Kurve) der
rapide Spannungsabfall bei € = 0.02 durch Versagen der Faser gekennzeichnet ist, sind die
Versagensmechanismen bei 20 Gew.-% und 30 Gew.-% Faseranteil (r = 45, blaue und ro-
te Kurve) instabilem Risswachstum in der Grenzschicht zuzuordnen. Die markoskopische
Dehnung bei Kraftmaximum liegt fiir 20 Gew.-% und 30 Gew.-% Fasergehalt bei & > 0.02
und vergroflert sich mit abnehmendem Fasergehalt. Der Beginn des instabilen Risswachs-
tums verzogert sich. In Bild 9.13 oben links tritt mit r = 45 weder bei 20 Gew.-% noch
bei 30 Gew.-% Faseranteil Faserbruch auf.

Fiir groBere Aspektverhéltnisse (r > 45) wird das Versagenskriterium (o; > 1.8 GPa)
in der Faser stets erreicht. In der Gegeniiberstellung der drei Graphen in Bild 9.13 wird
deutlich, dass sich sowohl mit zunehmendem Fasergehalt, als auch mit zunehmendem
Aspektverhéltnis die globalen Spannungen vergroflern und die globalen Bruchdehnungen
der Zellmodelle verringern.

Die maximal erreichten Zugspannungen sind in Bild 9.14 fiir alle Simulationen in Ab-
héngigkeit des Fasergehalts (Bild 9.14, links) und in Abhéngigkeit des Aspektverhéltnis-
ses (Bild 9.14, rechts) dargestellt. Mit Trendlinien ist die ungeféhr lineare Zunahme der
Spannung mit dem Fasergehalt ¢/ in Bild 9.14 links gekennzeichnet. In Bild 9.14 rechts
verdeutlichen logarithmische Trendlinien die Abhéngigkeit der Maximalspannung vom
Aspektverhéltnis. Bis zu einem Aspektverhéltnis von r = 45 zeigt sich fiir die untersuch-
ten Fasergehalte 30 Gew-% und 40 Gew.-% noch eine deutliche Zunahme der Maximal-
spannung. Ab einem Aspektverhéltnis von r > 45 laufen die Kurven in eine Sattigung.
Fiir 20 Gew.-% sind keine kiirzeren Aspektverhiltnisse r» < 45 untersucht worden.
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Bild 9.14: Maximale globale Spannungen der Einheitszellen bei uniaxialer Belastung in Faserrichtung
aufgetragen iiber dem Fasergehalt ¢/ (links) und dem Aspektverhiltnis 7 (rechts) mit entspre-
chenden linearen und logarithmischen Trendlinien
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In Bild 9.15 ist die Abnahme der Bruchdehnung in Abhéngigkeit des Aspektverhéltnisses
dargestellt. Eine Bruchdehnung wurde nur dann ausgewertet, wenn eine Dehnungslokali-
sierung in der Matrix nach Faserbruch stattfindet. Bei reinem Grenzschichtversagen ohne
Faserbruch ist davon auszugehen, dass die Bruchdehnung mit etwa & &~ 200% im Bereich
von reinem PP liegt (vgl. Bild 9.4). Demnach ist ein starker Anstieg der Bruchdehnungen
fiir r < 45 anzunehmen, der mit einem logarithmischen Trend gekennzeichneten ist.
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Bild 9.15: Makroskopische Bruchdehnungen der Einheitszellen bei uniaxialer Belastung in Faserrichtung
in Abhéangigkeit des Aspektverhéltnisses r

Fiir die Zellmodellrechnungen bei denen Faserversagen gefolgt von Matrixeinschniirung
beobachtet worden ist, sind die Bruchenergien in Bild 9.16 ausgewertet und geben eine
Aussage iiber die Energiedissipation des Werkstoffverbunds. Lastfélle, die lediglich Faser-
auszug infolge von Grenzschichtversagen ohne Faserbruch abbilden, weisen infolge grofler
Bruchdehnungen (£ ~ 200%) deutlich grofere Bruchenergien auf. Diese Ergebnisse sind in
den Graphen (Bild 9.16) nicht dargestellt. Die grofien Abweichungen wiirden die Aussagen
in den Darstellungen verfilschen. Bild 9.16 links zeigt somit einen abnehmenden linearen
Trend der Bruchenergie in Abhéngigkeit des Aspektverhéltnisses. Bild 9.16 rechts zeigt
einen zunehmenden linearen Trend der Bruchenergien in Abhéngigkeit des Fasergehalts,
jeweils fiir den Versagensmechanismus Faserbruch (vgl. Bild 9.12, rechte Seite).

40 40
— 35+ a — 35T o
£ 307 el £ 30+
2 25+ Bl 2 251 ---TTh
§ 207 ° s za] 7 <
;i‘j 15 4 o E 15 +
S 10 + S 10 T
@ g5 @ 05 4

0.0 : : : : . . 0.0 = =

10 30 50 70 90 110 130 25 35

cf [Gew.-%]
[ or=45 Or=88 Ar=133 --lin. Trend |

r[]
[020 Gew.-% 030 Gew.-% 440 Gew.-% - lin. Trend|

Bild 9.16: Bruchenergien in Abhiingigkeit des Aspektverhiltnisses r (links) und des Fasergehalts cf
(rechts) von Einheitszellmodellrechnungen bei uniaxialer Belastung in Faserrichtung.
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Mit den durchgefiihrten Simulationen lassen sich die mikromechanischen Schadigungsme-
chanismen an Einheitszellmodellen mit unidirektionaler Faserorientierung untersuchen,
wobei eine versetzte Anordnung der Fasern gewéhlt wurde. Da der Werkstoff in Faser-
richtung die héchsten Festigkeiten besitzt, konnen mit der uniaxialen Zugbelastung in Fa-
serrichtung bedeutende Mechanismen der Schidigungs- und Versagensinitiierung an LFT
analysiert werden. Einfliisse von Aspektverhéltnis und Fasergehalt auf das makroskopische
Spannungs-Dehnungsverhalten wurden durch gezielte Variationen dargestellt.

Identifiziert wurden die Versagensmechanismen Faser-Matrix-Grenzschichtablosung, spro-
der Faserbruch und duktiles Matrixversagen. Wie zu erwarten, erhohen sich die effekti-
ven Maximalspannungen mit zunehmendem Fasergehalt und grofSlerem Aspektverhéltnis.
Die Verlaufe korrelieren qualitativ mit experimentellen Untersuchungen nach Thomason
[2002]. Fiir eine optimale Ausnutzungen der Fasertragfihigkeit ist demnach nicht nur
ein ausreichend grofles Aspektverhéltnis der Fasern und eine gute Schubkraftiibertragung
in das Matrixmaterial notwendig. Es zeigt sich auch, dass der Fasergehalt einen rele-
vanten Einfluss auf die Kraftiibertragung von der Matrix auf die Faser hat. Analysierte
Bruchdehnungen zeigen fiir den Versagensmechanismus Faserbruch einen abnehmenden
Trend bei zunehmendem Aspektverhéltnis. Das Material versagt sproder. Die Energiedis-
sipation nimmt mit steigendem Aspektverhéaltnis ab und mit steigendem Fasergehalt zu.
Riickschliisse aus den entgegengesetzten Trends kénnen nicht ohne weitere Uberlegungen
getroffen werden. Zum Beispiel ist anzunehmen, dass groflere Zellmodelle mit einem En-
semble aus ldngeren Fasern eine stérkere Delokalisierung der Deformation aufweisen (z.B.
Okabe et al. [2010]). Die Last wiirde sich nach dem ersten Faserbruch umverteilen und das
Modell erst bei einer hoheren Dehnung versagen. Somit ist z.B. anzunehmen, dass die Bru-
chenergie nicht zwingend mit dem Aspektverhéltnis abnimmt. Dennoch verdeutlichen die
Auswertungen der Bruchenergien die notwendige Optimierungsaufgabe im Beispiel eines
anforderungsorientierten Werkstoffdesigns hinsichtlich Crash- oder Impaktbelastungen.

Weitere Belastungszenarien der Einheitszelle, wie Zug unter 90° zur Faserrichtung oder
Scherung sind bei unidirektionaler Faserorientierung fiir die untersuchten Einheitszellm-
odelle von geringerer Bedeutung. Es ist davon auszugehen, dass das Verbundmaterialver-
halten in erster Linie durch das Matrixmaterial bestimmt wird und somit der Erkennt-
nisgewinn beziiglich des Versagensverhaltens von LFT limitiert ist. Ein makroskopisches
Werkstoftverhalten wird durch idealisierte Zellmodelle nicht widergespiegelt. Weitere Be-
rechnungen mit unterschiedlichen Faserorientierungen und Faserkonstellationen bei bisher
nicht in Betrachtung gezogenen Spannungszustiande, z.B. biaxialer Zug oder Scherung,
sollten beriicksichtigt werden, um ein reprasentatives Werkstoffverhalten abzubilden. Auch
Interaktionen zwischen kleineren und grofleren Fasern gilt es zu analysieren.

Push-Out-Versuche lieferten fiir dieses Kapitel den experimentellen Befund fiir das Faser-
Matrix-Grenzschichtversagen bei einer Belastung in Richtung der Faserorientierung. Das
Versagen in der Faser-Matrix-Grenzschicht wurde durch eine geeignete Ersatzmodellie-
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rung mithilfe eines Kohésivzonenmodells abgebildet. Die Parameter der Kohésivzonen-
formulierung wurden dabei durch inverse Simulation der experimentellen Push-Out-Tests
ermittelt. Die Beriicksichtigung festerer Materialeigenschaften im Faserbett (Interphase),
infolge von Haftvermittlern, erwies sich als notwendig, um die Versuchsergebnisse abbilden
zu konnen. Getroffene Annahmen stiitzen sich auf Untersuchungen nach Gao und Méder
[2002] sowie Schoeneich et al. [2015]. Die Beriicksichtigung von Reibung zwischen Faser
und Matrix nach Grenzschichtversagen zeigt nur dann den erwarteten Effekt, wenn Ei-
genspannungen infolge des herstellungsbedingten Abkiihlprozesses mit eingebracht werden
(Sockalingam et al. [2014]). Es liegen weder Informationen zu den mechanischen Eigen-
schaften der Interphase, noch qualitative Messergebnisse der Eigenspannungen im Mate-
rial vor. Getroffene Annahmen stiitzen sich auf die, durch inverse Simulation angepassten,
experimentellen Ergebnisse des Push-Out-Versuchs. Forschungsbedarf besteht hinsichtlich
der Charakterisierung mechanischer Eigenschaften der Interphase. Auch in der Modellie-
rung des Matrixmaterials besteht Verbesserungspotential. Eine Dehnratenabhingigkeit
ist in dieser Studie vernachlissigt. Ein interessanter Aspekt ist die Materialdimpfung,
welche in Form eines dehnratenabhingigen Materialmodells in die Zellmodellberechnun-
gen mit einbezogen werden kann. Schwingungen in den FEM-Rechnungen wiirden sich
reduzieren. Das Versagenskriterium fiir PP wurde an quasistatischen Zugversuchen ka-
libriert, wobei hohe Versagensdehnungen unter Scherbelastung angenommen wurden. In
anwendungsorientierten Veroffentlichungen (z.B.Hayashi [2012]) zeigt sich ein komplexer
Einfluss von Dehnrate und Spannungsmehrachsigkeit auf die Versagensdehnungen. Dieser
Zusammenhang wurde hier vernachléssigt.

Trotz der genannten Limitierungen konnten mit den durchgefithrten Simulationen nicht
nur mikromechanische Schadigungsmechanismen analysiert werden, sondern auch qualita-
tive Aussagen iiber das makroskopische Werkstoffverhalten in Abhéngigkeit von Aspekt-
verhéltnis und Fasergehalt getroffen werden. Insbesondere bietet die Untersuchung Ansét-
ze fiir die zukiinftige Modellierungen repréisentativer Volumenelemente (RVE) und zeigt
die Notwendigkeit der Beriicksichtigung von Eigenspannungen sowie der detaillierten Ab-
bildung des Faser-Matrix-Grenzschichtverhaltens.
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Der LFT-Werkstoff zeigt in den experimentellen Untersuchungen an spritzgegossenen
Probeplatten anisotrope und heterogene Eigenschaften, resultierend aus lokalen Unter-
schieden in der Faserorientierungsverteilung (FOV) und dem Fasergehalt. Zudem ist das
Material aufgrund der thermoplastischen Matrix stark temperatur- und dehnratenab-
héngig. Die mechanischen Eigenschaften wurden bis zum Werkstoffversagen untersucht,
mit dem Ziel, Abhéangigkeiten zwischen den lokalen Versagensdehnungen und variieren-
den Faservorzugsrichtungen, Dehnraten und Spannungszustinden zu ermitteln. Speziell
bei den quasi-statischen Versuchen konnten Korrelationen zwischen dem mechanischen
Werkstoffverhalten und der Mikrostruktur analysiert werden. Die stédrker ausgerichtete
FOV in Flierichtung fithrt zu hoheren Steifigkeiten und Festigkeiten in Fliefirichtung,
verglichen mit der 90° Orientierung. Positionsabhéngigkeiten zeigen sich in den Proben-
platten entlang des FlieBwegs sowie senkrecht dazu. Mit der Zunahme des Fasergehalts
entlang des FlieBwegs lasst sich die Zunahme der Tragfahigkeit erkldren. Der Einfluss des
Fasergehalts wurde explizit untersucht (20, 30 und 40 Gew.-% Faseranteil). Lokale Un-
terschiede senkrecht zur Fliefirichtung lassen sich durch eine stérker ausgerichtete FOV
an den Réandern der Probenplatte im Verglich zur Plattenmitte erkldren, wie es in den
Mikrostrukturaufnahmen am Lichtmikroskop eindeutig zu erkennen ist. Die Bruchdeh-
nungen in Flachzugversuchen variieren zwischen den verschiedenen Entnahmerichtungen
nur geringfiigig. Die Ursache hierfiir ist die inhomogene FOV iiber der Plattendicke mit
einer Mittelschicht und Rand- und Hauptschichten. Die diinne Randschicht zeigt aus me-
chanischer Sicht einen zu vernachlissigenden Einfluss. In der herausgearbeiteten und ex-
perimentell gepriiften Hauptschicht (homogene FOV) wurden Bruchdehnungsunterschiede
in 0° und 90° zur FlieBrichtung eindeutig analysiert. Auch im taillierten Durchstofiversuch
lassen sich unterschiedliche lokale Versagensdehnungen an der Probenoberfliche auswer-
ten. Es zeigt sich im 90°-Lastfall eine hohere lokale Dehnung vor Rissinitiierung als im
0°-Lastfall. Sprodes Versagen oder frithe Rissinitiierung erschweren die Auswertung der
Bruchdehnung bei allen weiteren Probenversuchen unterschiedlicher Spannungszusténde.
Eine Schéadigungsentwicklung sowie viskoelastisches Materialverhalten konnte in Be- und
Entlastungsversuchen bei niedrigen Dehnraten analysiert werden. Die Erkenntnisse sind
jedoch auf den Lastfall uniaxialer Zug bei inhomogener FOV {iber der Probendicke limi-
tiert. Be- und Entlastungsversuche fiir homogene FOV sowie weitere Spannungszustédnde
(z.B. Scherung) wéren notwendig um die Schadigungsentwicklung differenzierter heraus-
zuarbeiten. Anisotrope Effekte wiirden stérker zur Geltung kommen. Bei hoheren Dehn-
raten iiber drei Dekaden lassen sich zunehmende Spannungsniveaus und makroskopische
Bruchdehnungen erkennen. Auch hierbei sind detaillierte Studien mit rdumlich homogener
FOV noétig, um den Effekt der adiabatischen Erwarmung in Abhéngigkeit der FOV besser
zu verstehen. Eine Korrelation der Bruchdehnung zur Faserldngenverteilung in der Plat-
te ist mit den durchgefiihrten experimentellen Untersuchungen nicht méglich. Eine gute
Moglichkeit bieten hierbei die durchgefiihrten numerischen Mikrostruktursimulationen, in
denen sich gezielte Faserlangen betrachten lassen.

Notwendige Voraussetzung zur Beriicksichtigung der makroskopischen Heterogenitdat und
lokalen Anisotropie in der strukturmechanischen Berechnung ist eine genaue Prozesssi-
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mulation. Die Haufigkeitsverteilung der Faserorientierung in parametrisierter tensorieller
Form und der lokale Fasergehalt als rdaumlich variierende skalare Gréfe in der Probenplat-
te sowie dem Bauteil wurden in Fiillsimulationen am Fraunhofer ITWM (Kaiserslautern)
berechnet und zeigten gute Ubereinstimmungen zu experimentellen CT-Aufnahmen. Die
Variationen der Faserlangenverteilung wurde dabei nicht beriicksichtigt.

Eine addquate Schddigungs- und Versagensmodellierung héingt von der Genauigkeit des
Materialmodells ab. Teilweise basierend auf analytischen Homogenisierungsmethoden ist
ein anisotropes visko-elastoplastisches Materialmodell entwickelt worden. Bestehende An-
sdtze aus der Literatur wurden eingebracht, modifiziert und weiterentwickelt, wobei immer
ein deutliches Augenmerk auf die Robustheit und Effizienz des Materialmodells in explizi-
ten FEM-Simulationen gerichtet war. Anisotropes viskoses Verhalten wird in dieser Arbeit
mit einem Bequemlichkeitsansatz beschrieben und stellt einen neuen Modellierungsansatz
fir LE'T dar. Es wurde gezeigt, dass sich die Experimente mit Dehnraten iiber sechs Deka-
den gut abbilden lassen und sich die verwendeten Vereinfachungen fiir einen Grofteil der
Versuche als ausreichend genau herausstellen. Auch eine Ubertragbarkeit auf unterschied-
liche Faseranteile zeigte ohne weitere Anpassung gute Ergebnisse. Nur die Simulationen
der dehnratenabhéngigen Scherzugversuche deuten auf einen Nachteil der viskoelastischen
Materialformulierung hin. Schédigungsentwicklung und Versagen wurde mit einem quasi-
isotropen, dehnratenabhéngigen Ansatz modelliert, wobei auch diese Vereinfachung bei
einem GroBteil der Versuche gute Ubereinstimmungen mit den Experimenten liefert. Dies
ist auf die Tatsache zuriickzufiihren, dass Versagensdehnungen unter Zugbelastung in 0°
und 90° zur FlieSrichtung bei dem untersuchten LFT-Werkstoff keine signifikanten Un-
terschiede aufweisen, vorausgesetzt es wird die FOV iiber der gesamten Plattendicke in
Betracht gezogen. Bei Biegebelastung ist die Spannungsverteilung iiber der Probendicke
nicht mehr konstant. Es variiert zum einen der Spannungszustand iiber der Probendi-
cke und zum anderen auch die FOV. Ist bei inhomogener FOV auch der Spannungs-
zustand nicht mehr homogen, zeigt das isotrope Schédigungs- und Versagenskriterium
unzureichende Genauigkeiten. Das isotrope Schédigungs- und Versagenskriterium ist nur
im Rahmen der zur Anpassung verwendeten FOV giiltig. Dies wird durch das schlechte-
re Simulationsergebnis unter Biegebelastung verdeutlicht. Ein anisotropes Schidigungs-
und Versagensmodell wiirde hier zu besseren Ubereinstimmungen fithren. Zur Kalibrie-
rung eines anisotropen Versagensmodells sind jedoch Proben mit homogener FOV iiber
der Dicke (z.B. Einzelschicht) notwendig, um die Schidigungsentwicklung bei verschie-
denen homogenen Spannungszustinden (z.B. Zug, Scherung, biaxialer Zug) zu erfassen.
Bei stérkerer Anisotropie (z. B. unidirektional ausgerichtete Fasern) ist anzunehmen, dass
ein anisotropes Schidigungs- und Versagenskriterien unabdingbar wird. Die vorliegenden
Simulationsergebnisse des Bauteilversuchs zeigen, dass der hier vorgeschlagene Modellan-
satz erfolgreich in einer Crash- oder Impaktsimulation eingesetzt werden kann, um das
nichtlineare anisotrope und dehnratenabhéngige Materialverhalten von spritzgegossenem
LFT vorherzusagen. Bei einer Verwendung isotroper Materialformulierungen fiir LF'T nach
dem aktuellen Stand der Technik kann zwar mit geeigneten Mittelungen ein vergleichbar
gutes Berechnungsergebnis erzielt werden, jedoch wurde im Anwendungsbeispiel ebenfalls
gezeigt, dass iiber ein breites Streuband der oberen und unteren Festigkeit eine gemittelte
isotrope Abschétzung leicht zu groflen Abweichungen fithren kann. Ist eine zu berechnende
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9.4 Zusammenfassung und Interpretation

Struktur stark von der Geometrie dominiert, tritt das Materialmodell im Gegensatz zur
rdumlichen Diskretisierung in den Hintergrund. Dennoch kann mit diesem entwickelten
anisotropen Materialmodell, dass mit einem quasi-isotropen Schidigungs- und Versagens-
modell gekoppelt ist, ein genaueres und gleichzeitig effizientes Simulationsergebnis erzielt
werden.

In dieser Arbeit wurde der Fokus auf die kontinuumsmechanische Materialformulierung
gelegt und Schiadigung durch Spannungsreduktion im Element beschrieben. Materialver-
sagen wurde durch Loschen der finiten Elemente beim Erreichen des Versagenskriteriums
modelliert. Eine komplexe Rissinitiierung und Rissausbreitung, wie sie in den experi-
mentellen Durchstofiversuchen beobachtet wird, kann dabei nur durch eine detailliertere
Diskretisierung abgebildet werden. Es wurde jedoch eine Netzgrofie gemafl iiblichen An-
wendungen verwendet (z.B. Crash-Simulation), wobei aufgrund der Effizienz keine will-
kiirliche Verfeinerung moglich ist. Dariiber hinaus fithren Schidigungsmodelle, wie im
vorliegenden Fall, bei weiterer Netzverfeinerung bekanntlich nicht zu sinnvoll konvergier-
ten Losungen. Forschungsbedarf besteht hinsichtlich effizienter Ersatzmodellierungen zur
elementgroffenunabhéngigen Abbildung der Rissinitiierung und Rissausbreitung bei LFT-
Bauteilen. Die in dieser Arbeit eingefithrten Parameter zur Erweiterung der entwickelten
Schadigungs- und Versagensmodellierung um netzgroffenunabhdngige Losungen zu berech-
nen verbessert die Qualitidt der Simulationsergebnisse nur bedingt. Insbesondere wurde
bei feinerer Disketrisierung kein merklich besseres Simulationsergebnis erzielt.

Numerische Berechnungen an Finheitszellmodellen konnten Aufschluss iiber mikrome-
chanische Schidigungsmechanismen geben. Zudem lieflen sich tendenzielle Aussagen zum
Einfluss werkstoffspezifischer Kenngrofien wie Fasergehalt und Aspektverhéltnis auf das
makroskopische Schadigungs- und Versagensverhalten von LF'T analysieren. Bei uniaxialer
Belastung in Richtung der Faserorientierung besitzt der Werkstoff seine hochste Festig-
keit. Einfliissse von Aspektverhéltnis und Fasergehalt auf das makroskopische Spannungs-
Dehnungsverhalten wurden durch gezielte Geometrievariationen der Einheitszelle ermit-
telt. Es bestétigte sich, dass fiir eine optimale Ausnutzungen der Fasertragfihigkeit ein
ausreichend grofles Aspektverhéltnis der Fasern aber auch eine gute Schubkraftiibertra-
gung in das Matrixmaterial notwendig sind. Des Weiteren erwies sich der Fasergehalt als
ein relevanter Einflussfaktor fiir die Kraftiibertragung zwischen den zwei Werkstoftkompo-
nenten. Sicherlich kann ein makroskopisches Werkstoffverhalten durch idealisierte Zellm-
odelle nur schwer widergespiegelt werden, selbst wenn ein ausreichend grofies Ensemble
in Betracht gezogen wird. Zudem besteht Forschungsbedarf hinsichtlich der Charakteri-
sierung der mechanischer Eigenschaften der Interphase, die sich infolge von verwendeten
Haftvermittlern stets ausbildet. Auch eine Dehnratenabhéngigkeit im Matrixmaterial und
die damit verbundene resultierende Materialdimpfung sowie eine komplexere Versagens-
modellierung von PP wurde in den numerischen Mikrostrukturanalysen vernachléssigt.
Dennoch konnten mit den numerischen Mikrostrukturuntersuchungen relevante Mecha-
nismen des Schidigungs- und Versagensverhaltens von LFT wie z.B. Interface-Versagen,
Faserbruch und Lokalisierung der Matrixdeformationen analysiert werden.
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9.4 Zusammenfassung und Interpretation

Fiir ein anforderungsorientiertes Werkstoffdesigns wurde letztlich die notwendige Opti-
mierungsaufgabe hinsichtlich Crash- oder Impaktbelastungen durch Mikrostruktursimu-
lationen verdeutlicht. Fiir die Berechnung makroskopischer Strukturen beriicksichtigt das
entwickelte Materialmodell die Mikrostruktur in parametrisierter Form. Durch geeignete
Vereinfachungen wurden somit zwei Modellierungen des Werkstoffes auf zwei unterschied-
lichen Skalen mit entsprechender Recheneffizienz erfolgreich dargelegt.
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A Anhang

Implementierung des Materialmodells mit Schiadigung und Versagen

Das entwickelte Materialmodell wurde als User defined Material Routine (UMAT) in den
kommerziellen expliziten FEM-Code LS-DYNA implementiert. Der Verzerrungsgeschwin-
digkeitstensor D, 1 zum Zeitschritt £, ;1 wird durch Einsetzten von (3.89) in die zeitliche
Ableitung von (3.3) mit Hilfe von (3.25) und (3.24) berechnet. Die Verzerrungsinkremente
Ae zwischen den Zeitschritten ¢, und t,,, ergeben sich aus

Ae =D, 1 (thir —ta). (A1)

Mit Hilfe der Verzerrungsinkremente Ae werden die Spannungen &1 im aktuellen Zeit-
schritt berechnet. Bei die Parallelschaltung verschiedener Materialmodelle (Bild 6.1) wer-
den die Spannungszustandswerte der einzelnen Teilmodelle (Index m) aus dem vorherigen
Zeitschritt (Index n), wie o2 und &7, sowie die plastischen Vergleichsdehnungen 5%7n

als Geschichtsvariablen im vorherigen Spannungsaktualisierungsschritt abgespeichert und
zum Anfang jedes neuen Zeitschritts bereitgestellt.

Plastizitat

Bei der Formulierung der Plastizitat wurde der Cutting-Plane-Algorithmus nach Simo und
Hughes [1998] mit der Modifikation eines anisotropen Steifigkeitstensors und dem Flief3-
kriterium nach Gleichung (3.56) implementiert. Der elastoplastische Algorithmus wird
dreimal fiir die drei Hauptorientierungen der durch die FOV definierten Anisotropie ge-
16st. Der eingefiihrte Index m mit m e [1,2,3] gibt dabei die drei Orientierungen an.

In jedem neuen Zeitschritt wird zu dem gegebenen Verzerrungsinkrement die Spannung
vorerst als elastisch angenommen. Dieser sogenannte Elastic Predictor berechnet mit Hilfe
des effektiven Steifigkeitstensors nach Gleichung (3.122) eine Trial-Spannung:

o = g, + C* Ace . (A.2)

Fiir jeden Zweig (Index m) der drei parallel geschalteten elastoplastischen Teilmaterialm-
odelle im rheologischen Modell (Bild 6.3) wird eine assoziierte Fliefregel mit

0P (o, B.)

Ae?t = AN,
Em Jdo

(A.3)
angenommen, wobei A\, der plastische Multiplikator ist. Mit B,, wird die Abhéngigkeit
von der Hauptrichtung der Faserorientierung (m = 1,2,3) gekennzeichnet. Demnach ist
das plastische Verzerrungsinkrement Ae?! fiir jede der drei Orientierungen unterschied-
lich. Unter Verwendung von Gleichung (3.56) wird mit ® (o B,,) < 0 iiberpriift, ob
die berechnete Trial-Spannung elastisch oder plastisch ist. Ist die Bedingung verletzt,
setzt plastisches Flieflen ein. Der Spannungszustand ist demnach plastisch. Mit Hilfe des
Newton-Raphson-Verfahrens wird durch Berechnung des plastischen Multiplikators A\,
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der Trial-Spannungszustand iterativ (Index ¢) auf die FlieBfliche zuriick projiziert (Si-
mo und Ortiz [1985]). Die neuen Spannungen werden durch Linearisierung von Gleichung
(3.56) mit Hilfe der Taylor-Reihenentwicklung berechnet

0 = ®(om, Bp)?

(n+1)
0®(cp, By) | |
T T () (1) (i)
+ ao.m ' (Gm,(n+1) - o-m,(n—l—l)) (A4)
(4)
L 9%00m By (eneem 0 )
aEpm ) m,(n+1) m,(n+1) )
mit dem neuen Spannungszustand
| . _ 0%(oy, By
(i+1) () x| my =M/ (n41)
T onni1) = T np1) — DA C™ 9o : (A.5)
Die Differenz im Produkt des dritten Summanden in Gleichung (A.4) kann durch
_pl(i+1) l,(t)
Al = 8I:n,(nﬂ) - 8ﬁb,(nﬂ) (A.6)

ersetzt werden. Durch die Umformung von Gleichung (A.4) ergibt sich der neue plastische
Multiplikator

AN, = _ 2om By — (A7)
" 8¢’(0mme)8L)+1) SO - 8¢(0m’Bm)EQ+1> _ 8¢)(Um’B’”)8L)+1)
dom : : Oom Oep,m
Die neue plastische Vergleichsspannung wird mit
pl(i+1)  _ _pl(9)
Emintl) = Emmin T AN, (A.8)

berechnet. Unter Verwendung des neuen Spannungszustandes nach Gleichung (A.5), wird
die FlieBbedingung ®(o,,, B,,) < § = 1077, Gl (3.56), auf Konvergenz iiberpriift. Ist das
Konvergenzkriterium fiir jede der drei Hauptorientierungen der FOV (B1,B,B3) erreicht,
wird der orientierungsgemittelte elastoplastische Spannungszustand nach Gleichung (6.8)

mit
3

E?ZJA) = Z Um0 m,(n+1) (A9)
m=1

pl

berechnet. Die Geschichtsvariablen o, (,+1) und € (nt1)

von jedem Zeitschritt abgespeichert werden.

miissen fiir jedes m am Ende

Viskoelastizitat

Im viskoelastischen Teilmaterialmodell wird die Differentialgleichung (6.9) in inkrementel-
ler Form implementiert. Fiir jedes der drei parallel geschalteten Maxwell-Elemente (Bild
6.4), die mit dem Index m € [0, 1, 2] gekennzeichnet sind, gilt

_ At
AGY iy =W C 1 A8 — =G0 (A.10)

o
T m,n
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Es ist zu erwidhnen, das der Index m hierbei nicht die Hauptrichtungen der FOV wie im
elastoplastischen Teilmodell beschreibt. Jedes einzelne der drei Maxwell-Elemente bertick-
sichtigt bereits die Anisotropie aus der FOV. Der Spannungstensor ¢

m,(n+1)
Zeitschritt wird durch Addition des Spannungsinkrements A&fri(n 1) mit

zZull neuen

T (nt1) = T T AT 11y (A.11)
berechnet. Die effektiven viskoelastischen Spannungen berechnen sich in der Parallelschal-
tung (Bild 6.4) durch Addition der drei resultierenden Spannungen aus (A.11) mit

2
&E]i_i_l) — Z &Ume,(n-i-l) . <A12)
m=0

Die visko-elastoplastische Spannungsantwort des Materialmodells berechnet sich am Ende
jedes Zeitschritts aus der Summe des elastoplastischen Teilmodells aus (A.9) und des
viskoelastischen Teilmodells aus (A.12) durch

F(n+1) = Oy + T (i) - (A.13)

(n

Schidigung und Versagen
Die Schéadigung ist eine Funktion der Belastungsgeschichte. Es wird das in LS-DYNA
[2014] zur Verfiigung stehende Verzerrungsmaf$l €™ verwendet, das durch

er, =el+p, + Ae (A.14)

definiert ist, wobei p, die Korrektur der Starkérperrotationen mit
In In T
Pn = <€n 'Wn—k% + (En 'Wn—k%) ) Atn-ﬁ-% (A15>

beschreibt. Hierbei ist W der Spin-Tensor nach (3.25). Bei kleinen Anderungen der Haupt-
achsen des Verzerrungstensors (Eigenvektoren) gilt e ~ £, wobei €% die logarithmi-
schen Verzerrungen nach (3.9) sind (Hill [1978]). Die sechs Komponenten von €™ werden
mit &, bezeichnet mit « € [1,2, ..., 6].

Die Schéadigungsvariablen, als Funktion der Belastungsgeschichte, werden inkrementell
aufsummiert. Ist die aktuelle Verzerrungskomponente €4 41y nach (A.14) gréfer als das
historische Maximum der Verzerrungsgeschichte €ar(n)’ wird eines neues Schiadigungsin-
krement durch

(1-3)

gda ’

Ad, = T <\5a,(n+1)’ - |5gl,?2)|> (A.16)

berechnet, was der inkrementellen Formulierung von (6.13) entspricht. Die Macaulay-
Klammer (-) driickt aus, dass die Schidigung nicht abnehmen kann. Der Spannungstensor
o wird mit Hilfe von Gleichung (6.11) berechnet. Die Versagensdehnung ¢, ist iiber den
funktionalen Zusammenhang nach Bild 7.13 abhéngig von der Spannungsmehrachsigkeit
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Otriae Und durch Gleichung (6.14) abhéngig von der Dehnrate. Der Parameter g zur Be-
schreibung der Schiadigungsentwicklung variiert ebenfalls mit oy,;,, und ist in Bild 7.14
beschrieben. Je nach Spannungszustand und Belastungsgeschwindigkeit variieren somit
die Inkremente der Schiadigungsakkumulation. Sobald in einem Gaufl-Punkt eine Sché-
digungsvariable einen Wert von d, > 0.99 erreicht, wird das entsprechende Element ge-
16scht.
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Langfaserverstarkte Thermoplaste (LFT) bieten im Vergleich zu kurz- und
unendlichfaserverstarkten Verbundwerkstoffen hervorragende mechanische
Materialeigenschaften wie z.B. eine hohe Zugfestigkeit bei gleichzeitig groBer
Duktilitat. Die gute Verarbeitbarkeit von LFT im SpritzgieBprozess und die
Verwendung von kostengunstigen Ausgangsmaterialien wie Polypropylen fur
die Matrix und Glasfasern zur Verstarkung machen LFT zu einem effizienten
Material fur industrielle Anwendungen.

Diese Dissertation soll interessierten Studenten, Berechnungsingenieuren und
Softwareentwicklern eine Modellierungsstrategie fur das mechanische Verhal-
ten von LFT auf Basis der Mikrostrukturinformation nachvollziehbar aufzeigen.
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