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Kurzfassung

Beitrag zum mechanischen Verhalten faserverstarkter Glaser

D. Spelman-~Kranich

Die mechanischen Eigenschaften von vier faserverstarkten
Glasern wurden unter quasi-statischen Bedingungen untersucht.
Im Fall der "Nicalon" SiC-faserverstarkten Materialien wird
gezeigt, daB die Grenzflachenscherfestigkeit durch eine
kohlenstoffreiche Zwischenschicht kontrolliert wird.

Zwei Arten von Matrixrifbildung wurden beobachtet. Bei niedri-
gen Grenzflachenscherfestigkeiten wurden lange Risse gefunden,
die durch die klassische Theorie von Aveston, Cooper und Kelly
zu beschreiben sind. Jedoch bei hoéheren Grenzflachenscher-
festigkeiten sind die Risse viel kirzer und die Abldésung an

der Grenzflache spielt eine wichtige Rolle.

Die Festigkeit der Verbundwerkstoffe wird durch die
Fasereigenschaften bestimmt. Wegen ihrer héheren Festigkeit
haben die Werkstoffe, die mit C-Fasern verstarkt wurden, die
hochsten Festigkeiten aller untersuchten Materialien. Im Fall
der "Nicalon"-Faser haben die ProzeBparameter einen starken
Einfluf auf die Verbundfestigkeit. Eine zu hohe PreBtemperatur
bewirkt eine Abnahme der Faserfestigkeit und dadurch der

Verbundfestigkeit.

Mit zunehmender Priftemperatur bleibt die Verbundfestigkeit
konstant bzw. steigt geringfigig. Oberhalb einer bestimmten
Temperatur, die nicht mit der Glastransformationstemperatur

Ubereinstimmt, fallen Festigkeit und E-Modul rasch ab.

Die Kriechgeschwindigkeit der Matrix wird deutlich durch den
Einbau langer Fasern reduziert. Da die Fasern kaum kriechen,
kann der Prozef durch eine Spannungsumlagerung von der Matrix

auf die Fasern erklart werden.



Abstract

Aspects of the Mechanical Behaviour of Fibre-Reinforced

Glasses

D. Spelman-Kranich

The mechanical properties of 4 different fibre-reinforced
glass composites were examined under quasi-static con-
ditions. In the case of the "Nicalon" SiC-fibre-reinforced
materials it is shown that the fibre-matrix interfacial
strength is controlled by a carbon rich boundary layer and
partially by other precipitates in the matrix.

Two forms of matrix cracking were observed. At low
interfacial shear strengths long cracks are seen, which
can be described by the classical theory. However in the
case of higher interfacial strengths the cracks are much
shorter and debonding at the interface plays a more

important role.

The ultimate strength of the composites is determined by
the properties of the fibres. Due to the higher strength of
the carbon fibres the composites using these fibres have
the highest strengths of the examined materials. In the
case of the "Nicalon" fibres the processing parameters have
a large influence on the strength of the composites. A too
high press temperature causes thermal degradation of the
fibres and reduces the strength of the composites.

With higher testing temperatures the strength of the
composites remains constant or increases slightly.Beyond a
temperature, which is not identical with the (glass
transition temperature, the strength and Young’s modulus of

the composites fall drastically.

The creep rate of the matrix is greatly reduced by the
incorporation of long fibres. Since the fibres hardly creep
the process can be described by stress transfer from the

matrix to the fibres.
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L, Lange, beim Marshall-Versuch, iliber die die Fasern gegeniiber

der Matrix verschoben werden
l Stiitzweite
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bei asymetrischen Biegeversuchen

ly Abloselange

lpo Pull-out-lange

7;5 mittlere Pull-out Lange

M Exponent in Kriechgesetz

m Weibullmodul

P Versagenswahrscheinlichkeit
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Tm Radius des Matrixschlauchs
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S mittlere Faserfestigkeit

T Temperatur

T, Glastransformationstemperatur

to,t.,te Normierungszeit, Anfangszeit bzw. Zeit am
Ende der Kriechauswertung

U Amplitude eines Schallemissionsereignisses
|4 Volumenanteil der Faser bzw. Matrix
Va Verarbeitungstemperatur
WOF Bruchenergie (Work of Fracture)
T Abstand zwischen Matrixrisse
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z’ Laufkoordinate langs der Faser
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Verbundeigenschaft
Fasereigenschaft
Matrixeigenschaft
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Yd Bruchenergie der Grenzflache
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1.Einleitung

Moderne Kkeramische Werkstoffe haben wichtige Vorteile ge-
genuber anderen Werkstoffen, 2z.B. hdhere maximale Einsatz-
temperaturen, gute Verschleifeigenschaften und niedrige
Dichten. Ihre Festigkeiten wurden in den letzten Jahren zu
immer héheren Werten entwickelt. Ein gravierender Nachteil
hat jedoch den Einsatz solcher Materialien im Maschinenbau
begrenzt und zwar ihre Sprodigkeit. Hiermit hangt als zwei-
tes Problem die Streuung der Festigkeitswerte zusammen.
Eine Abhilfe verspricht die Verstdrkung keramischer Werk-
stoffe mit langen Fasern. Der Riffortschritt durch die
Matrix wird von den Fasern aufgrund verschiedener Mechanis-
men entscheidend verandert, so daB wesentlich hdéhere Bruch-
energien im Vergleich zu den unverstarkten Werkstoffen er-
reicht werden. Das Versagen dieser Materialien geschieht
nicht spontan, sondern wird durch verschiedenartige Schadi-
gungen "angekindigt". Daher kénnte in vielen Fallen ein
Bauteil rechtzeitig vor dem endgultigen Versagen ausge-
tauscht werden.

Im Besonderen bringt die Faserverstarkung deutliche Eigen-
schaftsverbesserungen bei den Glasern. Im Vergleich zu kri-
stallinen keramischen Werkstoffen haben diese geringe E-
Moduln. Die verstarkenden Fasern dagegen haben hohe Stei-
figkeiten, so daB durch Kraftibertragung von der Glasmatrix
auf die Fasern eine deutliche Erhéhung der Festigkeit er-
reicht wird. Durch z.B. den Einbau von Kohlenstoffasern in
Pyrex-Glas kann die Biegefestigkeit von weniger als 200 MPa
auf ca. 1300 MPa gesteigert werden. Verglichen mit fa-
serverstarkten Keramiken lassen sich faserverstarkte Glaser
mit relativ einfachen Mitteln herstellen. Hierbei lassen
sich, im Gegensatz zu den faserverstarkten Keramiken, die
theoretisch vorausgesagten Eigenschaften des Systems fast
vollkommend erreichen. Durch den Einsatz entsprechender
Glaser kénnen auch Betriebstemperaturen erzielt werden, bei
denen viele Metallegierungen ausscheiden.

In der vorliegenden Arbeit werden die Verformungs- und Ver-
sagensmechanismen faserverstarkter Glaser unter quasi-sta-
tischer Belastung untersucht. Nach einer ausfihrlichen Dar-
stellung der vorhandenen theoretischen Modelle zur Be-
schreibung des mechanischen Verhaltens, werden auch die
existierenden Prifmethoden vorgestellt.

Fir das Verstandnis der mechanischen Eigenschaften hat die
Faser-Matrix Grenzfldche eine entscheidende Bedeutung. Ist



die Grenzflache zu fest, wird zwar u.U. die Festigkeit der
Matrix erhdht, aber beim RiBfortschritt kommt es zu keinen
energieverzehrenden Prozessen und der Verbund versagt
spréde. Eine 2zu niedrige Grenzflachenfestigkeit wiarde vor
allem die Kraftibertragung von einer Komponente auf die
andere erschweren. Dies kénnte zum Versagen des Bauteils an
den Kraftangriffspunkten flihren. Diese Grenzflachenfestig-
keit, meistens als die Scherfestigkeit ausgedruckt, wird
beim Fehlen einer chemischen Bindung bzw. eines Formschlus-
ses, durch die Vorspannungen im Verbund bestimmt. Diese
werden durch die thermische Fehlpassung der beiden Xompo-
nenten verursacht. Hierbei sind, bei Glasmatrices, die
thermischen Ausdehnungskoeffizizenten der Fasern und der
Matrix sowie die Glastransformationstemperatur der Matrix
die bestimmenden  GrégBen. Um verschiedene Grenzfla-
chenzustande zu erzeugen, werden drei Matrices mit in die-
ser Hinsicht unterschiedlichen Eigenschaften untersucht.
Als Verstarkung werden bei allen drei Matrices die
"Nicalon"-Fasern benutzt. Beim Duran-Glas kommen auch die
T-800 C-Fasern zur Anwendung. Fur alle vier Systeme werden
die thermische induzierten Spannungen in den drei Raumrich-
tungen berechnet. Anschliefend werden die Gefiuge der Ver-
bundwerkstoffe vorgestellt. Die Grenzflachenscherfestigkeit
wird mit verschiedenen Methoden bestimmt.

Durch Biege-~ und Zugversuche werden einige mechanische
Kenngréfen bei Raum~ und Hochtemperatur ermiitelt. Um ein-
zelne Versagensmechanismen zu erkennen und zu charakteri-
sieren, wird die Schallemissionsanalyse bei Raumtemperatur
eingesetzt. Diese kommt besonderes bei der Untersuchung der
MatrixriBbildung zur Geltung. Uber die Matrixrifbildung
sind in der letzten Zeit viele theoretischen Arbeiten er-
schienen. Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit werden mit
diesen Modellen verglichen, um Kenntnisse uber den Verlauf
solcher Vorgange zu gewinnen.

Ein weiterer Schwerpunkt der Arbeit ist das Versagen der
Verbundwerkstoffe. Die Art des Versagens, z.B. durch Dela-
mination oder durch Pull-out, beeinfluBt die Bruchenergie
solcher Werkstoffe. Die EinfluBfaktoren beim Versagen wer-
den daher untersucht.

Bei erhéhter Temperatur werden die Biegeeigenschaften ge-
messen und mit den Raumtemperatureigenschaften verglichen.
Es wird sowohl Uber kurz- als auch iber langzeitige Versu-
che berichtet. Hierdurch kénnen Aussagen iber die Kriechei-
genschaften der Werkstoffen gemacht werden.



Die verwendeten Werkstoffe, die vom Institut fir nichtme-
tallische Werkstoffe der TU Berlin hergestellt wurden, wer-
den erst seit 1986 produziert. Sie haben daher den Ent-
wicklungsstand anderer ausgereifter Werkstoffe noch nicht
erreicht. Diese Arbeit soll auch ein Beitrag zu ihrer wei-
teren Entwicklung leisten.






2.Grundlagen faserverstdrkter Keramik

2.1 Das mechanische Verhalten

2.1.1 Spannungszustande im Verbund

Durch die unterschiedlichen thermischen und mechanischen
Eigenschaften von Faser und Matrix kommt es wahrend der Ab-
kihlung des Verbunds von der Herstellungstemperatur zur
Ausbildung von Spannungen in der Faser und in der Matrix.
Diese Spannungen kénnen von grofer Wichtigkeit fir die me-
chanischen Eigenschaften sein. Wird zum Beispiel die spréde
Glasmatrix einer 2zu hohen thermischen Zugspannung aus-
gesetzt, kann sie ohne &ufere lLast reipen. Weiterhin sind
die radial auf die Fasern wirkenden Spannungen von Einflug.

Bei einem Faserverbundwerkstoff ist die Grenzflachenfestig-
keit zwischen Faser und Matrix ein kontrollierender Faktor
fir die mechanischen Eigenschaften. Die Grenzflachenfestig-
keit kann durch die radialen thermischen Spannungen erheb-
lich beeinflupt werden. Eine Druckspannung auf der Grenz-
flache kann erhéhend, eine 2Zugspannung eher erniedrigend
wirken.

Fir die Berechnung der Spannungen wird in vielen Arbeiten
ein Ein-Faser-Modell benutzt, bei dem die Faser von einem
Zylinder aus Matrixmaterial umgeben ist. Dieses Modell wird

z.B. von Chawla [1] verwendet, der sich auf frihere Arbei-
ten von Poritzky [2] stutzt. '

©

.. \

Abb. 1: Ein-Faser-Modell nach Poritsky aus [1]
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Fir den &uferen Matrix-2Zylinder folgt aus den Grundglei-
chungen der Thermoelastik (Timoshenko und Goodier [3]) den
folgenden Ansatz, wobei die Bezeichnungen wie in Abb. 1
verwendet werden und Ay, A,, B,, C; und C, zunachst unbe-
kannte Konstanten sind, die es zu bestimmen gilt:

Orm = Ay + Byt ; oom = Ay — By/r? und o,, = C, (1)

Fir die Faser gilt:

0’,-;'-'—-“0'9]'—‘141 und O'ZJ-"‘-CI (2)

An der Grenzfldche (r =rs) sind die radialen Spannungen in Faser

und Matrix gleich
Az + Bz/"? = A

und iber den ganzen Querschnitt gleichen sich die axialen Spannungen aus,

so dafl sich
02(7‘:1 - T}) + 017‘3' =0

ergibt. Aufilerdem ist o,, =0 bei r =17, oder
Az + Bg/?”,zn =0
Daraus folgt:

Orm = Ag(1 =72 /1) Oom = Az(1 + 12 /%) Tem = C (3)

wobei B; entfallt. Fiir die Faser gilt somit:

o, = 0oy = Ax(l — rfn/ri) 0.5 = Co(1 = Trzn/r)zf) 4)

A, und C, sind gegeben durch:

(ag — oy )(T = Tp) —_— =

. E, E,
A2==K 2 /.2 )
(s — an)(T - Ty %_ vi(1 -—E:‘m/rf)
211;;,, 3 2n((1 ;17'31/7?) (az — en)(T — To)
- ;1{ 2 4,2 (1-wm)+ ﬁ;‘(l +v2) .
(1- rm/;;fl)(l —n) E:f (az — ay (T — To)
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2 2n(1 =72 /%) (L=rZ/ry)y 1
E2 E1 E1 Ez
mit A= 2
a-rtya—w U0 e
E; - E; E; E,

vo a;,r; und E; der Ausdehnungskoeffizient, die Poissonzahl
bzw. der E-Modul fir die i-te Komponente sind,T die Tempe-
ratur bei der die Spannungen berechnet werden sollen und Ty
die Herstellungstemperatur bzw. bei Glas die Glastransfor-
mationstemperatur sind. Hierbei wurden mathemathische Feh-
ler in der originellen Arbeit korrigert.

Fir anisotrope Fasern ist die Ldésung nach Poritsky [2]
nicht ausreichend. Die unterschiedlichen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten und E-Moduln in den axialen und
radialen Richtungen missen bericksichtigt werden. Hsueh und
Becher [4] geben eine Herleitung fur den isotropen Fall
an,die fir den anisotropen Fall 1leicht erweitert werden
kann. Diese Herleitung wird in Kap. 5.1 dargestellt.

2.1.2 Belastung im linear-elastischen Bereich

Zu einfachen Formeln fir die Berechnung der Verbundeigen-
schaften aus denen der Komponenten zu berechnen, fuhrt die
Mischungsregel, die auf Voigt [5] zuruckgeht. Mit deren
Hilfe lassen sich einige Eigenschaften von Verbundwerkstof-
fen, wie zum Beispiel Dichte, thermische und elektrische
Leitfahigkeiten sowie elastische Konstanten, anndhernd be-
stimmen. In diesem Abschnitt werden die Spannungen und der
E-Modul parallel zu den Fasern in einem unidirektional ver-
starkten Werkstoff bestimmt, wobei die Lasteinbringung
gleichfalls parallel zu den Fasern erfolgt.




12

Fir einen Faserverbundwerkstoff, der parallel zur Faser-
richtung belastet wird, 14t sich die Spannung im Verbund
durch ein additives Gesetz angeben

o.=05Vi+0om:Vn 4 (7

wobei o die Spannung und V der Volumenanteil der Komponen-
ten sind. Die Indices ¢, f, m geben die Verbund-, Faser-,
bzw. Matrixeigenschaften an. Wenn die Faser und Matrix fest
verbunden sind, weisen die Dehnungen in Faser und Matrix
gleiche Werte auf.

€= €m = €5 =€ (8)

Aus Gl. 8 kénnen die Spannungen in der Faser und der Matrix
berechnet werden. Nach G1.8 sind die Dehnungen in beiden
Komponenten gleich und es folgt on= Ep*€c-

. o . E,
mit € = — t Opm = — * O, 9
E is m= (9)
wobei Oq die Spannung gemittelt uber den ganzen Verbund-

korper, d.h. die angelegte Spannung ist.
Dabei ist der E-Modul gegeben durch:

€ €

E, =

o. o5V on-V,
€

Diese Beziehung entspricht der Mischungsregel. Sie gibt
eine gute Abschatzung des E-~Moduls, ist aber selten genau,
da sie, was besonders bei keramischen Werkstoffen wichtig
ist, die Porositat nicht bericksichtigt. Dies wird am ein-
fachsten behoben, indem die Volumenanteile korrigiert wer-
den. Weitere Ansadtze, die die Spannungen im Verbund be-
schreiben, sind z. B. von Sarkar et al [6] entwickelt wor-
den.

Diese Mischungsregel (Gl1.10) gibt nur dann eine exakte
Lésung, wenn die Poissonzahlen der beiden Komponenten
gleich sind. Im allgemeinen Fall missen die individuellen
Querkontraktionen beriicksichtigt werden. Dies wurde z.B.
von Paul [7] gemacht. In dieser Arbeit wird die obere
Grenze fur E folgendermafen angegeben:

— Um + 20X — 2u,)

1 — vy, — 202

Sl v 20— 2)

E. -Ef-Vf-{-l Y I VA (11)

1 — vy —2v}

\ = l/f(l + Um)(]. - 21/m)Vf . Ef + Vm(l + Vf)(l - 2V/)Vm -E,
(1 + I/m)(l - 2Vm)Vf . Ef + (1 + Vf)(l — QVI)Vm -E..
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Dieser Ausdruck ist wie Gl1.10 fir Verbundwerkstoffe i.a.
als obere Grenze anzusehen. Die untere Grenze erhdlt man,
in dem man statt wie in Gl. 8 die Dehnungen die Spannungen
in beiden Komponenten gleichsetzt. Dies entspricht,&hnlich
wie Gl. 10 in erster Naherung, dem Fall, daf die Fasern
senkrecht zu der angelegten Last liegen. Man erhdlt damit:

+ - (12)

2.1.3 Erste Schadigung in der Matrix
Ansatz nach Aveston, Cooper und Kelly [8,9]

Der Verlauf der Spannungs-Dehnungskurve kann mit dem oben
ausgefihrten Ansatz bis zur ersten Schadigung einer Kompo-
nente beschrieben werden. Besitzt die Matrix eine geringere
Bruchdehnung als die Faser, wird sie zuerst versagen.

Von Aveston, Cooper und Kelly (ACK) [8,9] wurden die Be-
griffe des einfachen und mehrfachen Bruchs eingebracht.
Diese Modelle bericksichtigen den in der Praxis haufigen
Fall, daB die beiden Komponenten des Verbunds unterschied-
liche Bruchdehnungen aufweisen. Zunachst wird jedoch der
Fall betrachtet, daf die Bruchdehnung der Faser kleiner als
die der Matrix ist. Dann wird der Verbund bei dieser klei-
neren Dehnung brechen, wenn die Matrix die zusatzliche Last
nicht aufnehmen kann, d.h. wenn gilt

afu>amu'vm—a:n'vm (13)

Dabei bezeichnen Ogy und o, die Festigkeit der Faser und
Matrix, o' gibt die Spannung in der Matrix bei der Bruch-
dehnung der Faser an. Wenn diese Bedingung nicht erfillt
wird, d.h.

Ofu < Oy Vin — 60 - Vin

dann brechen die Fasern an mehreren Stellen mit zunehmender
Spannung, bis die Bruchdehnung der Matrix erreicht wird.
Die Fasern werden in einer Linge zwischen x und 2x gebro-
chen. Es wurde gezeigt, dag

p= 2T (14)
2r
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wobei rg der Radius der Faser ist und 7 die Scherfestigkeit
der Faser/Matrix-Grenzfldche angibt. Hier ist x die sog.
kritische Lange der Faser, d.h. die kleinste Faserlinge,
die im Verbund durch Zugkrafte gebrochen werden kann.

Fir faserverstarkte Keramiken ist der andere Fall von
groferem Interesse, bei dem die Faser eine hdéhere Bruch-
dehnung als die Matrix hat. Die Matrix wird dann an mehre-
ren Stellen gebrochen, wenn

Ofy > amu-Vm—l—a'f-Vj (15)

wobei entsprechend Gl. 13 o'y die Spannung in der Faser bei
der Bruchdehnung der Matrix ist.Der Abstand der Risse von-
einander liegt 2zwischen x und 2x. Fir diesen Fall gilt

Y Omu 1y (16)
Vi 2.7

Nach Kimber und Keer [10] ist aufgrund statistischer Uber-
legungen der durchschnittliche Rifabstand durch

T =

T =1,337z (17)

gegeben. Aus Gl.15 erkennt man, daf es einen kritischen
Fasergehalt gibt, bei dem der Bruchmodus vom einfachen zum
mehrfachen Bruch wechselt (Abb.2).

Einfacher Mehrfache Matrix- |
Bruch riBbildung
o>
§ Ofu'Vf
[ o
o
Q
[/5]
Omi Vit 0;-Vy
0% 100%

Faservolumenanteil

Abb.2: Einflupf des Faservolumenanteils auf den Bruchmodus

Die mehrfache Rifbildung kann zu einer Erhdéhung der Bruch-
energie fithren. Diese Ripbildung in der Matrix &ufert sich
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im Spannungs-Dehnungs-Diagramm als ein Knick im Kurvenver-
lauf. Bis zu diesem Punkt ist der Verlauf linear und der E-
Modul kann durch die Mischungsregel berechnet werden. Der
Knickpunkt ist, &hnlich der Streckgrenze fir duktile Me-
talle, ein wichtiger Materialparameter. Bei dieser Spannung
erfahrt der Werkstoff die erste bleibende Schadigung. Dies
kann zu einer erheblichen Anderung der Eigenschaften fih-
ren, 2z2.B. kann das Oxidationsverhalten durch Risse we-
sentlich schlechter werden.

Marshall und Evans [11] haben gezeigt, daB der Knick in der
Kurve bei der gleichen Spannung erfolgt, unabhdngig, ob man
die Probe unter Biegung oder Zug belastet. Der weitere Ver-
lauf der Kurve hangt jedoch von der Belastungsart ab.

Nach dem Knickpunkt wird die Last uUberwiegend von der Faser
getragen. Der weitere Verlauf der Kurve hangt davon ab, wie
Ripbildung und =-ausbreitung sich entwickeln. Wenn zunachst
keine weitere Matrixrifbildung erfolgt, verlauft die Kurve
weiter linear. Da die Festigkeit der Matrix eine statisti-
sche Verteilung zeigt, wird meistens die Tragfdhigkeit der
Matrix stufenweise erniedrigt und das Spannungs-Dehnungs-
Diagramm verlauft (stufenweise) gekrimmt.

Die Dehnung beim ersten Matrixversagen liegt bei €,,. Da
beim Versagen der Matrix die Spannung auf die Faser zurick-
verlagert wird, nimmt die Gesamtdehnung zu. Die Dehnung €.
am Ende der mehrfachen Ripbildung wird gegeben durch

5 35 . Em ° [m
b2 | - 18
Emu (1 2) < Eme < (1 4 mit ¢ E;-V; (18)

Die Dehnung €,,, bei der der Verbund versagt, wird gegeben

durch
6 * €mu 6 *€m
(e;u - < < | €u— T (19)

Die Ungleichungen kommen zustande, indem die Matrix in
Sticke mit Langen zwischen x und 2x zerbricht. Eine schema-
tische Spannungs-Dehnungskurve fir solches Verhalten ist in
Abb. 3 dargestellt.
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Spannung

XE =y Bt Vo Ey

Glmu

Dehnung

Abb.3: Spannungs-Dehnungs-Diagramm mit mehrfacher Rigbil-
dung

Hierbei treten die ersten Risse bei der Spannung o,, auf,
die der Festigkeit der Matrix als monolithischem Werkstoff
entspricht. Die am Verbund anliegende Spannung ist dann,
gemdf Gl.9 gegeben durch:

Ee (20)
E,

Durch Einbeziehen aller energieverzehrenden und -freiset-
zenden Vorgange wahrend der Matrixrifbildung wird in [8]
die Dehnung berechnet, bei der Rifbildung erfolgt. Hiernach
gibt es einen Faserdurchmesser, unterhalb dessen diese
Bruchdehnung gréfer als die der reinen Matrix ist.

127 E; - sz 1/3
e = \E. B2 -1,V (21)

00 = Omu *

Wo 71, die Bruchenergie der Matrix ist.

In diesem Fall ist o in G1.20 durch Ep-€ zu ersetzen.

mu mu

Ansatz nach Marshall, Cox und Evans

Marshall, Cox und Evans [12] haben auch diese Problematik
untersucht. Es wird zwischen " steady-state " oder grofen
Rissen und kurzen Rissen unterschieden, wie in Abb.4 sche-
matisch dargestellt.
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Abb. 4: Matrixrifbildung bei faserverstarkten Keramiken

Im ersten Fall nahert sich die RiBoffnung asymptotisch dem
Gleichgewichtswert u, in der getrennten Matrix. Dies ist
erreicht bei Entfernungen groéfer als einer charakteristi-
schen Entfernung cy von der Rifspitze. Innerhalb dieses
Gebietes ist die von der Faser getragene Kraft genau gleich
der angewendeten Kraft.Da nur die charakteristische RiB-
lange c¢, die Spannungsintensitdt an der RiBspitze be-
stimmt, ist die Spannung, die nétig ist, um den RiB zu ver-
langern, unabhangig von der RiBlange. Bel einem kurzen RiB
(d.h.c<cy) bestimmt der ganze RiBf die Spannungsintensitat
an der RiBspitze, mit der Folge, daB die Spannung, die
bendétigt wird wum den RiB 2u verlangern, vom Span-
nungsintensitatsfaktor an der RiBspitze abhangt.

Fur den "steady-state" Fall haben die Autoren die angelegte
Spannung o,, bei der Matrixrisse sich verlangern, durch
einen Energieansatz nach A.C.K. [8,9] und durch einen me-
chanischen Ansatz mit den gleichen Ergebnissen bestimmt.
Hierbei wird die Groége Yy in der A.C.K.-Formel durch
.K??U-—Vﬂ/ZEm ersetzt, wobei Kcm die kritische Spannungs-
intensitat der Matrix ist.

/3
1 —2)- K™ rE; - V2 -V (1492
ao=5( ) Ef-rff (1+7) (22)
. E -V, 1
mit 6§ =6 und pn= S _ =
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Fur die kurzen Risse, bei denen per Definition die Spannung
0g, die benétigt wird fir Rigfortschritt von der Ripléange
abhangt, kann das Ripbildungsverhalten mit dem Einbeziehen
eines kritischen Spannungsintensitatsfaktor KCL beschrieben
werden. Dies entspricht dem Ki,-Wert eines homogenen Kor-
pers, der die gleichen makroskopischen Eigenschaften wie
der Verbundkoérper hat. Es ergibt sich dadurch eine ange-
paBte analytische Lésung

KL [4KEI)Y?
c +[ ﬂ c ] c1/4 (23)

7= Qar ()2

oder
K'Y = Qoooc'/? — (48/m)V (K1) 23/ (23a)

8(1 — 1/2)7'Vf"’Ef(1 +17)

E. -1y -7/
und (} und J/ dimensionlose RiSgeometriefaktoren sind und
0x die angelegte Spannung ist.

wo =

Hier sieht man, dap der erste Term auf der rechten Seite
der Gleichung der Definition des Spannungsintensitatsfak-
tors eines homogenen Werkstoffes entspricht. In weiteren
wird zwischen geraden und "penny-shaped" Rissen unterschie-
den.

Diese Funktion (Gl1.23) kann in einer normalisierten Form
angegeben werden. Dies hat den Vorteil, dag die werkstoff-
spezifischen Kenngréfen nur in c, und o, enhalten sind

-1/2 1/4
e _1(c + (e (24)
On 3 \Cn 3 \c,
mit ¢, = (rK*/BI%)?/® und
On = 8"[(1=1?) K1 TE{VVn (140)*/ Emr ]/ (24a)

und 6" = 6I*/3/Qx1/2, Fiir gerade Risse ist {) = 7'/2 und ] = 1.20, wahrend
fir ‘penny-shaped’ Risse ) = 2/7!/2 und I = 2/3.
¢, kann auch folgendermafen ausgedruckt werden:

2/3
_ ( s ) KME, - VE(1+n)ry
Cn = 414/3 T~ szEj(l — 1/2)

Die UbergangsriBlinge c, ist gegeben durch:

Co = [I/WI/ZQ(I - 2]/71'1/2(2)]4/3 - Cq (25)
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Fir einen Rif mit Lange c>c, ist der Spannungsintensitats-
faktor durch Gl 23a gegeben mit c=cy. FUr gerade Risse sind
043/0n=1,02, Co/cy=1,88 und fir "penny-shaped" Risse 0o=0n
und cgy=c.

Durch Auftragen von Ocr/%n 9egen c/c, (Gl.24) kann gesehen
werden (Abb.5), dapg O0oy/0n Praktisch unabhdngig von c/cp
fur c>c,/3 ist. Dies bedeutet, dap ¢,/3 eine bessere Ab-
schatzung als Co fir den Ubergang zwischen riflangenemp-
findlichem und -unempfindlichem Verhalten darstellt.

2

n

Normalisierte Spannung o/o

Normalisierte RiBlange c/cn
Gerader Ri8  *Penny™Ri8  Monolithische Matrix

Abb.5: Graphische Darstellung von Gl.24

Diese Uberlegungen gelten nur, wenn keine chemischen Bin-
dungen an der Faser-Matrix-Grenzflache bestehen, d.h., die
Kraftiubertragung geschieht nur durch Reibung, wobei die
Normalkraft der radialen thermischen Vorspannung ent-
spricht. Die Grenzflachenfestigkeit ist gegeben durch:

T=l-0, (26)

wobei p der Reibungskoeffizient zwischen Matrix und Faser
ist.

Andere Ansatze

Aveston und Kelly [13] haben in einer speziellen Arbeit
zwischen vorhandener und nichtvorhandener Faser-Matrix-Bin-
dung unterschieden. Fir den letzteren Fall gelten die fru-
heren Beziehungen (Gl. 20).Fir den Fall mit Bindung ist 7
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nicht von der Entfernung in Faserrichtung x' vom Matrixrip
unabhédngig. Beim Matrixbruch wird eine zusatzliche Spannung
Ao, auf die Faser in der Ebene des Matrixrisses aufge-

pragt.
Aao = Ua/Vj — €my Ef (27)

Die Spannung Ac¢ fallt mit 2zunehmender Entfernung vom Ma-
trixrip ab.

Ao = Adoezp(—/d - ')

) _ 2Gm ’ Ec % 1
mit \/76 = <Ef E. - Vm> ' re[in(R/rs)]/?

und G, dem Schubmodul und R der radialen Entfernung von der
Fasermitte, bei der die Verschiebung in der Matrix der
durchschnittlichen Matrixverschiebung entspricht. Die
Scherspannung 1* an der Grenzfliche ist durch Gl. 27 gege-
ben:

r

= Yao/F exp(—VF) (29)
Entsprechend Gl.13 liegt dieser Abstand der Matrixblécke
zwischen x und 2x mit

Omu* Vs
— mu m 29
T8 oy (29)

D.h. 7 in Gl1.15 wird durch (A0y/2)/¢rs ersetzt.Dies setzt
voraus, daf die Bindung zwischen Faser und Matrix bei der
Belastung intakt bleibt. Die Bedingung, dapf die zusatzliche
Spannung auf die Faser geringer sei als die, die benétigt
wird, um eine Scherspannung Tar an dem Rip, die groépfer als
die Scherfestigkeit Ty ist, 2zu erzeugen, kann folgender-
mafen ausgedriuckt werden:

Omy * [‘m d)EI'Em' Lm 12
————— < L A
v, = [ 2E. - G } (30)

mit 9 = In(R/7y)

Wenn Abldésung an der Grenzflache stattfindet, wird x wie in
Gl.16 und 29 gegeben durch

__rfg, 1 (_T_,i i {r,.\/a (Ao, — amvm/vf)D 1)

T! 21,

27! Vo

wobei 7' die Scherfestigkeit (durch Reibung verursacht) an
der Grenzflache nach der Ablésung ist.
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Budiansky, Hutchinson und Evans [14] geben fur die gleiche
Problematik andere Lésungen an. Hierbei wird R genauer de-
finiert, indem das Modell des Matrixzylinders modifiziert
wird. Es wird angenommen, daf zwischen der Grenzflache und
R nur Scherkrafte getragen werden und daf alle axialen
Krafte an dem Radius R konzentriert werden.

2inV; + Viu(3 = V)
- 4V2
Die thermischen Restspannungen werden berucksichtigt, indem
z.B. die kritische Spannung g, folgendermafen dargestellt
wird Ter | Tem _ To (33)

E.  E, FE.

mit o, die beobachtete Matrixrifispannung und o,, die axiale thermische
Spannung in der Matrix
Fur den Fall, wo keine Bindung in der Grenzflache besteht

und 7 nicht idberschritten wird, d.h. ohne Gleiten, erhalten
die Autoren den Ausdruck

. 6V2. E 1/4 1/2
% _ B it Tm (34)
E. VT?I . Ec(l -+ Vm] E, - Tf

In(R/r;) = (32)

i

3
nit B [ 2V

1/4
Z6InV,, — 3V, (3 — v,)}

Fir den Fall, daB die Grenzflachenscherfestigkeit 7 iberschritten wird

ist:
Ter Ozm 0o 6V}' ) E_f i e Tm 173
. (35)

—E:+Em=_E'—;= Vm'Em'Ec m Tf

was dquivalent zum A.C.K.-Ausdruck (Gl. 21) ist.

Bei urspringlich gebundenen Fasern, die sich von der Matrix
wahrend der Ripbildung lésen, bekommen die Autoren den Aus-

druck
BAGIGHE
+_____ — —
Ter _ Y A7) A\ (36)
oo . Bz[ 6E, vy,
Ve GF B

mit vy als die Bruchenergie der Grenzfliche.
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2.1.4., Versagen des Verbunds durch Faserbruch und Pullout

Nachdem die Matrix véllig versagt, tragen nur die Fasern,
und der Verbund kann sich weiter verformen. Das o-¢ Dia-
gramm hat die Steigung Eg*Ve. Nach ACK [8,9] versagt der
Verbund bei der Spannung Ogn Ve und die Bruchdehnung ist
durch Gl. 19 gegeben.

Die mittlere Pulloutlange IEO' d.h. die Lange der Fasern,
die aus der Matrix heraussteht, ist nach Hale & Kelly [15]
die Halfte der kritischen Linge, woraus folgt

—  Ofy-T
o = L4..;-i (37)

Diese Beziehung kann benutzt werden, um die Scherfestigkeit
der Grenzflache durch Messen der Pulloutlange zu bestimmen.
Die Arbeit Wg, die aufgewendet werden muf, um eine Faser
aus der Matrix zu ziehen, ist

Wf = WT}EZT (38)

Es sind Vf/7rr2 Fasern pro Fldcheneinheit, und die Bruchar-
beit, die mit Pullout verbunden ist, wird zu

_Viohry (39)
e 127
Dieser Ansatz geht davon aus, daf die Festigkeit der Fasern
deterministisch ist, d.h. daB keine Streuung auftritt. In
Wirklichkeit zeigen die haufig verwendeten Verstarkungs-
fasern eine starke Streuung.

A Faserfestigkeit
o]
| =t
oo |
[ -
C
-]
Q
(7)) P
T .| MatrixriB
Spannung
Bruchstelle in der Faser

-~

Pulloutidnge lpo
Abb.6 Zusammenhang zwischen Streuung der Faserfestigkeit
und Pullout
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Schematisch kann man anhand von Abb.6 das Verhalten verste-
hen. Wenn in einer Faser die 1lokale Verteilung der
Festigkeit entlang der Langsachse durch die obere Kurve und
der Spannungsverlauf in der Faser durch die untere Kurve
gegeben sind, wird die Faser reifen, wenn die 1lokale
Festigkeit Uberschritten wird, in dem Fall an einer Stelle
1 entfernt vom Matrixrif. Die gebrochene Faser wird dann
aus der Matrix gezogen. Eine theoretische Analyse dieses
Verhaltens ist von Thouless, Evans et.al. gegeben worden
[16,17]. Anhand von statistischen Uberlegungen wird
gezeigt, dap die Festigkeit Oys durch den folgenden
Ausdruck gegeben ist:

( T mH ‘
—1={1-—
- 7‘;-5

ou=V;- S exp] L r
Tf'S
\ /

A\ m+1l m+ —1
. (n-S) =:<J% )(n.&){l_(l_fﬁ) }
T T 2rrysly TT rsS
und o, die Verbundfestigkeit, 5 die mittlere Faserfestigkeit,

S, die charakteristische Weibullfestigkeit der Fasern, m der
Weibullmodul, [/, die MeSlange und A, die Querschnittsfliche der
Fasern.
Diese Analyse gilt fir den Fall, daf mehrfache Ripbildung
in der Matrix dem Faserversagen vorausgeht. Man sieht, dapg
sie zu niedrigeren Verbundfestigkeiten bzw. Bruchdehnungen
als nach der einfachen Theorie (Gl1.19) fuhrt. Der Abstand
der Bruchstellen vom Hauptrif ist von der Spannung abhan-
gig. Nachdem alle Fasern versagt haben, ist

— Ao [(SA\"
o= o (%) Tllm+ 2+ 1) (a1)

Ao ST -T(m+1)
2 - 1}

1/m+1
mit ¥ = } und I' die Gammafunktion

Sutcu [18] hat ahnliche Uberlegungen fur einfache und mehr-
fache Matrixrifbildung angestellt. Da die Ergebnisse nur
durch numerische Integration zu berechnen sind, wird hier
auf eine Darstellung verzichtet.
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2.2 Stand der Materialentwicklung auf dem Gebiet der

faserverstiarkten Glaser und Glaskeramik

Die ersten Versuche, Glaser mit C-Fasern 2zu verstarken,
wurden Anfang der siebziger Jahre durchgefihrt [19]. Dies
wurde ermdéglicht durch die kommerzielle Verfugbarkeit von
C-Fasern. Der Verbundwerkstoff wurde durch Heifpressen von
Fasern und Matrixpulver, das zuerst in Propanol dispergiert
wurde, hergestellt. Das Propanol wurde vor dem Pressen
durch Trocknen entfernt. Hierbei wurden 3-Pkt. Biegefestig-
keiten von bis zu ca. 500 MPa und Bruchenergien (WOF) von
ca. 6 kJ/m2 erreicht. Das Versagen war hauptsachlich sproéde
mit einer leichten Abweichung vom linear-elastischen Ver-
halten bei hohen Spannungen, die durch Matrixripbildung (ab
ca. 340MPa) verursacht wurde.

Das Interesse an solchen Materialien ging in der Folge aus
verschiedenen Grunden [20] wieder zuruck. Mit der weiteren
Entwicklung der Verstarkungsfasern hat sich in den letzten
10 Jahren die 2Zahl der Arbeiten auf diesem Gebiet jedoch
drastisch erhoéht. Vor allem die Entwicklung von dinnen
keramischen Fasern auf SiC-Basis mit dem Markennamen
Nicalon durch Yajima et al. [21] hat die Faserverstarkung
von keramischen Materialien wieder interessant gemacht.

In den USA wurde diese Entwicklung durch Brennan und Prewo
[22] bei UTRC am meisten vorangetrieben. Hier wurden ver-
schiedene Matrices mit C- und Nicalon-Fasern verstarkt. Bei
Nicalon verstdrkten Lithium-Aluminosilikat-Glaskeramiken
erzielten die Autoren [22] bereits Biegefestigkeiten von
Uber 700 MPa. Die allgemeine Herstellung dieser Systeme ge-
schieht, indem die Fasern durch eine Suspension des Glas-
pulvers in Propanol zusammen mit Binder und Netzmittel ge-
zogen, auf eine Trommel gewickelt, und getrocknet werden.
Danach werden Platten von der Trommel geschnitten, evtl.
gestapelt und heifgepresst.

Dawson et al. aus Harwell, England [23,24] haben durch
Optimierung der Herstellparameter die 3-Pkt. Biegefestig-
keit bei einem Nicalon verstiarkten Borsilikatglas (Pyrex)
von 1200 MPa erreicht. Hierbei wurde eine Brucharbeit, de-
finiert als die Flache unter der Last-Durchbiegungskurve,
von 70 kJ/m2 erzielt. Matrixripbildung trat erst bei einer
Dehnung von 0,5% ein und der Bruch wurde durch ausgiebigen
Pullout begleitet. Eine maximale Einsatztemperatur von
600°C wird angegeben. Es wurden im Dehngeschwindigkeits-
bereich von 2,5:10"% bis 2,5 +1073s™1 keine Anzeichen lang-
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samen Ripwachstums gefunden. Dies wurde durch Zeitstand-
versuche bei 1 GPa bestatigt.

In Deutschland wird die Entwicklung von faserverstarkten
Glasern und Glaskeramiken vom Institut fir nichtmetallische
Werkstoffe der TU Berlin in Zusammenarbeit mit dem Institut
fur Werkstoffkunde II der Universitat Karlsruhe und der
Firma Schott, Mainz betrieben. Der Unterschied zu bisheri-
gen Arbeiten besteht in der Vorbereitung der Glaspulversus-
pension [25]. Statt einen herkémmlichen Binder, der aus
mehreren Komponenten besteht, zu benutzen, wird als Binder
eine Sol-Gel Lésung, wie bei der Glasherstellung durch die
Sol-Gel Technik, genommen. Dies hat den Vorteil, dag
erstens keine fremden Bestandteile vor dem Heifpressen ent-
fernt werden miissen und zweitens, daf die Zusammensetzung
der Loésung der der Glasmatrix angepaft werden kann. Die Be-
schichtung der Fasern mit dem Slurry geschieht in einem
Wirbelbett, um den Slurry homogen 2zu halten. Nach dem
Wickeln missen die Platten kurz getrocknet werden, um die
alkoholischen Ldsungsmittel zu entfernen.

Die Sol-Gel-Lésung wird in den Glaszustand durch Erhitzen
uberfuhrt, die Platten werden danach herausgeschnitten und
heifgepresst.

Der aktuelle Stand der Entwicklung auf diesem Gebiet wird
in einem Ubersichtsartikel von Donald [26] aufgefithrt. Aus
dieser Arbeit stammt die Tabelle 1.

Uber die Grenzflichenfestigkeit solcher Verbundwerkstoffe
sind wenige Daten bekannt. Marshall migt sie fur Sic/LAS
(Prewo) zu 2 MPa [27]. Mandell et al. [28] berichten fur
ein SiC verstarktes Alumino-silikathaltiges Glas (Corning
Nr.1723) von einem Wert von 236 MPa, wobei die Zugfestig-
keit 734 MPa und die Bruchdehnung 1,2% betragen. Trotz
dieser hohen Grenzfldchenfestigkeit wird von begrenztem
Pull-Out berichtet. Phillips [29] gibt Werte 2zwischen 26
MPa fur hochfeste glasfaserverstirkte Glaskeramik, und 71
MPa fdr hochfestes C-faserverstarktes Pyrex-Glas an. Fur
das Harwell Material sind keine Werte 2zugdnglich. Seerat
und Derby [30] schatzen einen Wert von unter 25 MPa.



Matrix Fasertyp Durch- Ve og WOF E Ref.
messer
(um] [MPa] [kJ/m?’] [GPa]
Pyrex c 7-8 0,42 680 - 19
LAS
Glas- c 7-8 0,46 575 10,3 - 31
keramik
Pyrex C 7-8 0,43 785 169 32
Corderit sic 100 0,30 680 20 - 33
LAS Sic 10-15 0,50 700 118 22
Alumina-
Silikatglas siCc 10-15 0,50 1380 34
MAS Glas-
keramik sic 10-15 0,40 480 35
Pyrex sic 10-15 0,49 1250 50 120 34
Pyrex c 7-8 0,55 826 193 36
SBS Glas
+1% Nb205 C 7-8 0,42 971 173 26
versch.
Glaser Al,0; _ 0,41-0,47 200-311 32
LZS Glas
-keramik Stahl 22 0,40 500 50 26

Tabelle 1: Eigenschaften von faserverstarkten Glasern und
Glaskeramiken

(Vf-Faservolumenanteil,
Bruchenergie, E- E-Modul)

og-Biegefestigkeit,

WOF -
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2.3 Werkstoffprifung

Entsprechend dem anisotropen Aufbau der faserverstarkten
Werkstoffe sind die mechanischen Eigenschaften in verschie-
denen Richtungen zu messen, wobei Zugbeanspruchung parallel
und senkrecht zur Faserrichtung und Schubbelastung parallel
zu den Fasern die wichtigsten Beanspruchungsarten darstel-
len. Der Biegeversuch ist fir die Bestimmung der Mate-
rialeigenschaften nicht unbedingt erforderlich. Er wird je-
doch oft benutzt, um Eigenschaften 2zu bestimmen, da die
Krafteinleitung problemlos ist. er grundsatzlich aussage-
kraftigere Versuch ist der Zugversuch.

In Kap.2.1 wurde auf die Wichtigkeit der Faser/Matrix-
Grenzflachenscherfestigkeit hingewiesen. Viele der Verbund-
eigenschaften hangen von dieser Gréfe ab. Deshalb ist auf
ihre Bestimmung besondere Aufmerksamkeit zu verwenden.

2.3.1 Zugversuch

Fir unidirektionale (UD) Materialien bereitet der 2Zugver-
such, vor allem wenn in Faserrichtung getestet wird, erheb-
liche Schwierigkeiten. Neben der Vermeidung von Biegespan-
nungen in der Meflange ist die Krafteinleitung in die Probe
das Hauptproblem. Bei den faserverstarkten Keramiken ist
die Scherfestigkeit der Faser/Matrix-Grenzflache verglichen
mit der 2Zugfestigkeit sehr klein. Das Verhaltnis dieser
beiden Werte kann im Bereich von 1 : 50 oder bei noch klei-
neren Werten liegen. Die Krafteinleitung erfolgt meist uber
Scherkrafte. Die Proben werden im Einspannbereich durch
Druck entweder in Keilspannbacken oder iuber geteilte Ringe
belastet, wobei die Ubertragung der Kraft uber Reibung oder
Uber eine formschlissige Verbindung erfolgt. In der Probe
werden so Schubspannungen aufgebaut, die zum Versagen der
Probe im Bereich der Krafteinleitung fuhren kénnen. Um
diesen Fehler zu vermeiden, wird der Mefquerschnitt im Ver-
gleich zur Krafteinleitungsflache haufig sehr klein gehal-
ten. Dies fuhrt zu relativ langen, in der Mitte verjungten
Proben. Dabei mussen schroffe Querschnittsubergange wegen
der damit verbundenen Spannungskonzentrationen vermieden
werden. Lange Proben aus faserverstarkter Keramik herzu-
stellen, ist wiederum sehr kostenintensiv, wenn nicht zur
Zeit noch unmoglich.

In der Literatur gibt es eine Reihe von Vorschlagen fur
Zugprobengeometrien fiir faserverstdrkte Werkstoffe. Am hau-
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figsten erfolgt die Krafteinleitung Uber konventionelle
Keilbacken. Auf die Probe werden Aufleimer entweder aus
glasfaserverstarktem Kunststoff oder Aluminiumlegierungen
aufgeklebt. Diese erméglichen das Festhalten der Probe
durch die Backen ohne Beschiadigung der Probe durch Druck
oder 1lokale Spannungsiberhohungen. Die Reduzierung des
Querschnitts wird oft durch eine Verringerung der Breite,
aber auch uUber eine Verringerung der Dicke erreicht. Die
dabei benutzten Radien variieren zwischen 10 mm (Jamet et
al [37]) und dber 1000 mm (Ewins [37]). Einige Autoren,
z.B. Mecholsky [39]) benutzen Stifte, um die Kraft einzu-
leiten. Hier wird aber das Problem der Schubspannungen in
den Innenbereich der Probe verschoben. In Abb.7 sind einige
Vorschlage dargestellt. Die Probenform mupf i.a. dem jewei-
ligen Werkstoff angepaft werden.
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Abb.7: verschiedene Zugprobengeometrien nach a) Mandell et
al. [40], b) Mecholsky [41l], c) Strobl and Ilschner [42]
und d) Ewins [38]

Bei laminierten Werkstoffen sind diese Probleme weniger
gravierend, da durch ihren Aufbau die Anisotropie des Werk-
stoffs gemildert wird. Es ist dann in den meisten Fédllen
méglich, gerade Proben zu verwenden (Popp et al [41]). Bei
der Messung von 2Zugeigenschaften von UD-Materialien quer
zur Faserrichtung ist das Problem der Schubspannungen ohne
Bedeutung. Die geringe Festigkeit in dieser Richtung erfor-
dert jedoch eine sorgfaltige Versuchsdurchfihrung.
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2.3.2 Messung der Grenzflachenfestigkeit
Direkte Mefmethoden

Bei faserverstarkten Kunststoffen wird diese wichtige Meg-
grofe durch "Pull-out"-Versuche bestimmt. Eine Faser wird
in das Matrixmaterial eingebettet und dann herausgezogen.
Hierfur werden verschiedene Probengeometrien verwendet.
Diese Methode ist fir die Keramik nicht geeignet, da hier
eine klare Trennung zwischen Abloésespannung und "Pullout"-
Spannung nicht méglich ist. Die Vorbereitung geeigneter
Proben stellt ein weiteres erhebliches Problem dar.

Ein ahnliches Problem wird von Strobl [43] beschrieben. In
einer Al,0,-Matrix mit 80Ni20Cr-Fasern wurde ein Rif einge-
bracht und uUber den ganzen Querschnitt ausgedehnt (Abb.8).
Dann wurde die Probe so abgesdagt, daf nur eine dinne
Schicht (ca.0,5 mm) uUbrig blieb. Diese Schicht wurde dann
von den Fasern abgezogen, um die Reibungsspannung und die
Grenzflachenenergie zu ermitteln.
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Abb.8: Versuchsmethode nach Strobl [43]

Die Abléseenergie Eg, die aus der Last-Weg-Kurve gewonnen
wird, ist gegeben durch

Eg=2r-ry 7L (42)

worin g4 die Grenzfléchenenergie ist. Ep stellt die

Reibungsenergie dar.
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L
Ep=2m-ry- 'r/ y(2)dz (43)
0

Dabei ist y(z) die Verschiebung einer Stelle auf der Faser
in Faserrichtung gegeniber ihrem urspringlichen Platz in
der Matrix. Das Problem dieser Messung ist die Probenprapa-
ration, da durch das Schleifen und Sagen im Bereich der
Testgrenzfldchen Fasern durch Ritteln abgelést werden kon-
nen.

Eine in der Durchfihrung einfache Methode ist die wvon
Marshall [27], bei der eine Faser mit einer Vickerspyramide
in die Matrix gedrickt wird (Abb.9). Hierzu braucht man nur
eine glatte Oberflache senkrecht zur Faserrichtung herzu-
stellen. Wenn man die Last am Mikroharteindentor so wahlt,
daf der Indentor auch in die Matrix eingedrickt wird, kann
die Verschiebung der Faser aus den Abmessungen des Ein-
drucks berechnet werden.

1
2.4

Matrix ! 2da
2.1

Faser

Abb.9: Prifmethode nach Marshall [27]

Die Lange L;, Uber die die Faser gegeniber der Matrix ver-
schoben wird, ist

E
Lm=27r-r§-u-—F£ (44)
Far Ly » re gilt:
F=2x-ry Ly -1 (45)

Aus Gleichungen 44 und 45 ergibt sich:
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F2

S Arou-rd By '
u 1laBt sich durch Ausmessen der Eindricke ermitteln. Die
Verschiebung 14dft sich ermitteln durch u = (d, - dj) coty,
wobei p der Winkel zwischen den gegeniberliegenden Flachen
des Indentors ist. Da die angelegte Kraft von der Faser und
der Matrix getragen wird, darf sie nicht als die Kraft F
(auf die Faser wirkend) verstanden werden. Die Kraft F kann
jedoch uber die Grépe des Eindrucks in der Faser gewonnen
werden.

(46)

T

F=4d*-H (47)

worin H die Harte der Faser, gemessen mit einer kleineren
Last, ist.

Bei diesem Versuch kann die Ablésespannung nicht gemessen
werden. Der Effekt der Stauchung der Faser wird vernachlas-
sigt. Fur Verbunde mit schwacher Bindung gibt die Methode
einen guten Naherungswert. Fir stark gebundene Materialien
ist sie wahrscheinlich nicht einsetzbar, da keine Verschie-
bung der Faser bei den angelegten Lasten stattfindet.

Die Durchfihrung und Auswertung solcher Versuche ist von
verschiedenen Autoren verfeinert worden. Marshall und
Oliver [44] benutzen einen dreieckigen Pyramidindentor, um
Krafte und Verschiebungen gleichzeitig 2zu registrieren.
Dies erméglicht die Trennung der Ablos- und Gleitvorgange.
Fir Glas und Keramik, die mit den groéferen durch CVD herge-
stellten AVCO SiC-Fasern verstarkt wurden, benutzen Bright
et al. [45] einen konischen WC-Indentor, wobei nur die
Faser belastet wird, um ahnliche Versuche durchzufihren. In
[28] wird ein Xkugelfdérmiger Indentor benutzt, um die
Grenzflachenfestigkeit in faserverstarkten Kunststoffen zu
ermitteln. Rouby und Osmani [46] messen die Debond-Spannung
mit Hilfe der Schallemission wahrend dieses Vorgangs, indem
ein piezoelektrischer Sensor an der Probe befestigt wird.
Mit einem Vickersdiamanten in einem kommerziellen Mikrohar-
teprufgerat wird die Last kontinuierlich erhdéht, bis
Schallsignale zeigen, daf Debonding stattgefunden hat.
Rouby [47] hat weiter die Belastungs- und Entlastungsvor-
gange wahrend des Marshallversuchs analysiert. Durch Messen
der verbleibenden Eindrucktiefe im Rasterelektronenmikro-
skop nach dem Versuch kann der Reibungskoeffizient an der
Grenzflache bestimmt werden. Der Einfluf der Stauchung
konnte festgestellt, aber nicht analytisch erfaft werden.
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Indirekte Methoden

Hier werden Effekte, die durch die Grenzflachenfestigkeit
hervorgerufen werden, benutzt, um diese Festigkeit zu er-
mitteln. Eine solche Methode, namlich das Ausmessen des
Ripabstandes im Fall der mehrfachen Matrixrifbildung, wurde
schon in Kapitel 2.1.2 beschrieben. Die Belastung kann ent-
weder 2Zug oder Biegung sein. Die spezifische Grenzflachen-
energie oder die Abldsespannung kénnen mit diesem Versuch
nicht gemessen werden. Wenn eine Probe den "Pullout"-Effekt
zeigt, kann man diesen benutzen, um die Grenzfla-
chenfestigkeit 2zu bestimmen. Hierbei mup die Bruchfléche
eindeutig zu erkennen sein, so daf man die "Pullout" Lingen
lpo messen kann. In der Praxis erfordert dies einen relativ
kleinen Faservolumenanteil. Dabei werden folgende Annahmen
zugrunde gelegt:

1. Die Reibungsschubspannung 2zwischen Fasern und
Matrix wird als konstant angenommen.
2. Der Einfluf der Abléseschubspannung (Grenzflachen-
energie) ist vernachlassigbar.
3. Die Ubertragungslange 1l ist 1 = 21,
weil die Spannung in den Fasern als konstant uber ihrer
ganze Lange betrachtet wird und eine gleichmdpigen Vertei-
lung der Fehler in den Fasern zugrunde gelegt wird. Dies
ist sicherlich eine sehr grobe Annahme, da die Spannung O¢
in der Faser am Rif am gréften ist, so daf die Bruchwahr-
scheinlichkeit hier am groépten ist. Bei Bericksichtigen
dieser Annahmen ist die Grenzfladchenschubfestigkeit gegeben
durch:

u’ d
81,

worin I;o die mittlere "Pullout"-Linge, o, die Festigkeit
der Faser und de ihr mittlerer Durchmesser ist.

2.3.3 Scherversuche

Die Messung der Eigenschaften unter Scherbelastung ist aus
mehreren Grinden wichtig. Der Schubmodul ist eine wichtige
Eigenschaft fur die Laminat- und Bauteilauslegung. Kenntnis
der Scherfestigkeit ist ebenfalls wichtig fir die Konstruk-
tion. Es wurde in Kap. 2.3.1 gesehen, dag die Scherfestig-
keit eine entscheidende Rolle beim Zugversuch spielt.
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Es gibt eine Reihe von Mefmethoden zur Bestimmung der
Schereigenschaften. Spigel [48] 1listet 20 verschiedene
Methoden auf. Die meisten dieser Methoden fihren jedoch
nicht zu reinen Scherspannungen in der Probe. Wegen der un-
terschiedlichen Probenformen, die die unterschiedlichen
Prifmethoden benétigen, sind nicht alle Verfahren fir jedes
Material geeignet. Am haufigsten angewandt wird die Kurz-
Biegebalken-Methode, die in LN 19971 [49] fur CFK und in
ASTM D 2344-76 [50] genormt ist und zur Bestimmung der
interlaminaren Scherfestigkeit (ILS) fidhrt. Die Probe ist
ein kurzer Biegebalken, der unter 3~-Punkt-Belastung geprift
wird. Die elementare Balkentheorie zeigt, dag die Schub-
spannungsverteilung eine parabolische Funktion darstellt,
die an der Oberflache den Wert Null und an der neutralen
Faser ein Maximum aufweist (Abb. 10).Allgemein wird akzep-
tiert, dap das Verhaltnis der auferen Stitzladnge zur
Probendicke 5 oder weniger betragen muf, um ein Versagen
durch Zug- oder Druckspannungen an den &auferen Flachen zu
vermeiden. In der Probe herrscht keine reine Scherspannung,
so daf oft Versagen durch Biegespannungen eintritt. Die
Methode ist auch empfindlich gegen Defekte in der Probe,
die nicht im Bereich der neutralen Faser liegen, so daf die
Probe bei einer undefinierten

¢F
@)

F/2 2 V2 F/2
Druck
s A I Normalspannungs-
[~ verteilung
Zug
j) * Schubspannungs-
verteilung

Abb.10: Spannungsverteilung in einem Biegebalken

Spannung versagt. Wenn die Scherfestigkeit im Vergleich zur
Biegefestigkeit steigt, werden solche Effekte bedeutender.
Der Schubmodul ist mit dieser Methode nicht zu messen.
Stinchcombe et al. [51] haben die Grenzen dieser Pruf-
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methode fuir CFK-Laminate aufgezeigt. Reines Scherversagen
findet nur bei Proben von schlechter Qualitat statt.

Von der Spannungsanalyse aus gesehen ist die Belastung
eines dinnwandigen Rohrs in Torsion die beste Prifmethode
[52]. Ein Drehmoment wird um die Langsachse eines Zylinders
gelegt (Abb.11). Wenn die Wanddicke im Vergleich zum Radius
des Rohrs klein ist, kann die Variation der Schubspannung
in der Dicke vernachlassigt werden.

&1

Abb.11l: Torsionsversuch an einem dinnwandigen Rohr

Solche Rohre aus faserverstarkter Keramik herzustellen, ist
aber zur Zeit kaum méglich, so daf diese Priifmethode nicht
in Betracht komnt.

Der "Off-Axis" 2Zugversuch ist in zahlreichen Arbeiten als
Standard-Prifmethode fur faserverstarkte Kunststoffe akzep-
tiert. Die Versuchsdurchfihrung und die Probenherstellung
sind relativ einfach. Aufer den Schubeigenschaften kénnen
andere Daten wie E-Modul und Poissonzahl gewonnen werden.
Eine Probe wird uniaxial in einem Winkel stehend zur Faser-
richtung belastet. Der Winkel betrigt meistens 10°. Wenn ©
der Winkel ist, ergibt sich (Chamis & Sinclair [53]):

oL = 0,cos%0
or = 0,sin’@ (49)
Ts = =—0,81n20

2
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wobei 0, die gemessene Spannung ist, oy, op die Spannungen
parallel und senkrecht zur Faser und 714 die Schubspannung
sind.Bei einem Winkel von 10° bedeutet ein Fehler im Aus-
schneiden der Proben von 1° eine 10-%ige Anderung der
Schubspannung, was ein betradchtliches Problem fir die Ver-
suchsdurchfihrung darstellt. 2Zusatzlich bringt eine Fehl-
orientierung der Faser im Verbund einen entsprechend grofen
Fehler mit sich. Um die Spannungs-Dehnungs-Kurve aufzuneh-
men, mussen drei Dehnungskomponenten gemessen werden, wozu
rosettenférmige Dehnungsmefstreifen (DMS) benutzt werden.
Diese gibt es allerdings meist nur mit der Winkeleinteilung
0°, 45°, 90° oder 0° * 60°, so daf eine Transformation der
Dehnungen notwendig wird. Die Ergebnisse [52] stimmen mit
anderen Messungen gut Uberein. Diesem Versuch &hnlich ist
der * 45° Zugversuch zur Bestimmung der Schubeigenschaften

von "Cross~-Ply" Laminaten.

Es sind weiterhin verschiedene gekerbte Probenformen fur
den Scherversuch in Gebrauch. Alle diese Methoden leiden
jedoch an den unbestimmten Spannungszustanden bzw. Span-
nungskonzentrationen. Oft wird eine doppelt gekerbte Probe
verwendet, wobei das zusdtzliche Problem der genauen Aus-
richtung der Kerben auftritt.

Eine sehr interessante und flexible Versuchsdurchfihrung
ist mit der von Arcan et al [54] vorgeschlagenen Probe mog-
lich. Der besondere Vorteil dieses Versuchs besteht darin,
daf man die Probe unter verschiedenen Winkeln belasten
kann. Die urspringliche Probenform war die charakteristi-
sche Kreisform mit asymmetrischen Ausschnitten. Da die
Proben relativ grof sind, wird alternativ nur der mittlere
belastete Teil aus dem eigentlich interessierenden Pro-
benmaterial gefertigt (Abb.12). Die &auBeren Teile fungieren
dann als Probenhalter und werden an die Probe geklebt. Die
Probe wird eingebaut und belastet, indem die Probenhalter
uber Stifte mit den Zugstangen einer Prifmaschine verbunden
werden. Die Schubspannung ist Uber die angelegte Last und
die Flache des engsten Querschnitts einfach 2zu berechnen.
Die Scherung kann nicht direkt vom Maschinenweg, sondern
muf mit DMS gemessen werden.

Arcan und Mitarbeiter [54] haben spannungsoptisch nur reine
Schubspannungen feststellen kénnen. Mit DMS wurde der Span-
nungsverlauf entlang der Probenldnge gemessen. In Abb. 13
ist der Spannungsverlauf in der Probe dargestellt. Die
Punkte A und B sind die Grenzflachen zum Probenhalter, so
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dag die Linie AB der Breite der Probe entspricht. Hier war
eine leichte Spannungskonzentration an den beiden Enden zu
verzeichnen. Banks-Sills und Bortman [55], die die Methode
benutzen, um K; und Ky 2zu bestimmen, kommen mit Hilfe der
Finite~Elemente-Methode zu &ahnlichen Ergebnissen. Eine ge-
ringe Zugspannung senkrecht zur Prifrichtung konnte festge-
stellt werden.

Abb.12: Arcan Probenhalter
1200

Schiebung [wm/m]
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Abb.13: Spannungsverlauf in der Arcanprobe [54]

Der Iosipescu Versuch [56] ist dem Arcan-Versuch im Prinzip
ahnlich. Eine konstante Schubspannung wird durch zwei
entgegengesetzte Biegemomente in der gekerbten Mitte der
Probe erzeugt. Die Biegemomente kompensieren sich in diesem
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Querschnitt, so dap eine reine Schubspannung ibrig bleibt.

Es gibt 2zwei Versionen dieses Tests: die Methode von
Iosipescu (Abb.14) und der asymmetrische 4-Punkt-Biegever-

such (Abb.15), der von Slepetz et al [57] entwickelt wurde.
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Abb.14: Iosipescu Versuch

Hierbei ist die Schubkraft, die am engsten Querschnitt

wirkt:
L, -1
— a 1 50
F FD (la+li> ( )

statt wie bei Iosipescu die angelegte Last F,. Spigel [48]
zeigte durch Finite Elemente Analyse, daf ein Gebiet uni-
former Schubspannung im Prifquerschnitt bei beiden Methoden
besteht. Die Form der Kerbe beeinflupft diesen Spannungszu-
stand, der auch von der Probenhaltergeometrie abhangt.
Hierbei spielt das zu untersuchende Material eine entschei-
dende Rolle. Dem Iosipescu-Versuch wird im allgemeinen eine
héohere MeBgenauigkeit zugetraut. Bei Lee & Munro [52] wird
er zusammen mit dem * 45° Zugversuch als am erfolgver-
sprechendsten eingestuft. (Hierbei wurde der Arcan Versuch
nicht untersucht.) Barnes et al. [58] zeigen durch FEM-Ana-
lysen und Versuche  ,daf ein komplexer Spannungszustand in
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der Probe herrscht. Obwohl in der Probenmitte fast reine
Schubspannungen vorhanden sind, sind lokale Spannungskon-
zentrationen an den Kerbgrunden mafgebend bei der Bestim-
mung der Scherfestigkeit.
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Abb.15: Asymetrischer 4-Pkt. Biegeversuch nach Sleptez

2.3.4 Biegeversuch

Der Vorteil des Biegeversuchs liegt vor allem in seiner
experimentellen Einfachheit. Im Gegensatz zu den anderen
Versuchen ergeben sich keine wesentlichen Probleme der
Krafteinleitung. Anders als bei den monolithischen Kerami-
ken wird bei Verbundwerkstoffen sehr haufig der 3-Punkt-
Biegeversuch benutzt. Im Abschnitt 2.3.3 wurde bereits auf
die Wichtigkeit des Verhadltnisses Stutzabstand zur Proben-
dicke hingewiesen. Die Belastung im Biegeversuch erfolgt
uber das aufgebrachte Biegemoment, das mit zunehmender
Stitzweite zunimmt; die Schubspannung ist dagegen von der
Stutzweite unabhéangig.




40

Fir die maximale Zugspannung am Rand gilt:

F.l
b-h

(51)

Q
o

li
[S=R Nt
~

Fir die maximale Schubspannung in Probenmitte gilt:
3 F

Ty = —7——

T 4b-h

wo | die Stiitzweite, b und h die Probenbreite bzw. <-hohe sind.

Bei niedrigem 1/h-Verhdltnis versagen die Proben durch
Scherung an der neutralen Faser, bei hoheren 1/h-Verhalt-
nissen dagegen durch Zug- oder Druckspannungen in den &aufe-
ren Probenbereichen.

Fir ein CFC-Material mit Gewebeaufbau haben Popp et al [41]
gezeigt, wie der Versagensmechanismus sich mit dem 1/h-Ver-
haltnis andert (Abb.16). Bis zu einem 1l/h-Verhdltnis von 12
tritt Versagen durch Scherung ein, danach folgt ein Uber-
gangsbereich, in dem komplexes Versagensverhalten auftritt.
Ab einem 1/h-Verhaltnis von 22 ist nur noch Versagen auf-
grund der Zug- bzw. Druckspannungen zu beobachten.

-
T

1
=
(-]

Max. Schersparinung (norm.)

K
4
T

Max. Biegespannung (norm.)

Abb.16: Einflup der Stiutzweite auf den Versagensmechanismus
[41]

Der gemessene E-Modul f&allt mit abnehmendem 1/h-Verhaltnis.
Dabei tritt ein zunehmender Einfluf der Faser-Matrix-Grenz-
flache und der Matrix auf. Bei sehr kleinen 1l/h-Verhaltnis-
sen entspricht der E-Modul des Verbundes etwa dem der
Matrix. Die Lage der Ubergiange zwischen den verschiedenen
Versagensarten hangt natirlich vom Werkstoff und seinen
Eigenschaften ab. Je grdéper das Verhaltnis der Zugfestig-
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keit zur Scherfestigkeit ist, desto kleiner ist das kriti-
sche 1l/h-Verhdltnis. Fur Materialien mit einem Gewebe oder
Laminataufbau wird das kritische l/h-Verhdltnis haufig mit
25 angegeben. Bei undirektionalen Materialien kann dieser
Wert viel hoher liegen.

Im Biegeversuch werden meistens andere Werte fiur den E-
Modul gemessen als im Zugversuch. Ein Grund dafir sind die
in der 3-Punkt-Biegeprobe stets vorhandenen Scherspannun-
gen. Fur ein nicht ausgeglichen aufgebautes Material, d.h.
wenn der Werkstoff nicht mit der gleichen Anzahl von
Schichten mit positiver und negativer Ausrichtung aufgebaut
ist, tritt zusdatzlich der Effekt der Schubkopplung zwischen
den Schichten auf (siehe [59]).

Dieser Effekt kann benutzt werden, um den E-Modul bei un-
endlicher Stiutzweite und den G-Modul 2zu berechnen. Nach
Dubbel [60] kann die Durchbiegung f; bei einem Biegeversuch
in zwei Anteile, die von der Zug-, bzw. Druckspannung und
von der Scherspannung herrihren, aufgeteilt werden.

F.PB 3 F.1

In= 5w hG (52)
Durch Umstellung dieser Gleichung erhdlt man:
b-h-fn 1 (1N 3
F-1 ‘ZE"(E) Le (53)
Durch Auftragen von
-h- 12
b:-h-fm gegen —

F.l h?

bekommt man eine Gerade mit der Steigung 1/4E und dem Ab-
schnitt auf der Achse 3/8G.

Es ist Jjedoch davon auszugehen [12 und 58], daB8 Ma-
trixripbildung die Homogenitat des Biegebalkens zerstért.
Dies hat zur Folge, daf die neutrale Achse sich verschiebt
und die einfachen Formeln zu Berechnung der Biegespannung
nicht mehr giltig sind.

2.3.5. Schallemissionsanalyse

Es ist allgemein bekannt, daf wahrend des Bruchvorgangs
Materialien hoérbar Gerdusche von sich geben. Die Schall-
enissionsanalyse (SEA) beruht auf dem Phdnomen der Aussen-
dung von Schallwellen in festen Korpern als Folge einer
raschen Freisetzung von elastischer Energie. Verformungs-
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vorgange, schnell ablaufende Phasenumwandlungen und vor
allem Ripbildung, Ripfortschritt und Bruchvorgiange Kkommen
demnach als Ursachen fur die Schallemission in Frage.
Auferdem fuhren auch Reibungsvorgange zur Emission von
Schallwellen. Die Frequenzen solcher Vorgange erstrecken
sich uUber einen weiten Bereich, vom Infraschallbereich (<
16Hz) wie bei Erdbeben, bis weit in den Ultraschallbereich
(>16kHz). Fur die Werkstoffprifung wird meistens der nahe
Ultraschallbereich (70-400kHz) benutzt. Bei niedrigeren
Frequenzen storen so viele Fremdgerdusche das Signal und
bei hdéheren Frequenzen ist die Schwachung des Signals durch
Absorption so ausgepriagt, daf eine sinnvolle Nutzung dieser
Frequenzbereiche nicht méglich ist [61].

Wegen der Vielzahl der potentiellen Schallquellen hat die
SEA ein sehr breites Anwendungsspektrum in der zerstérungs-
freien Prufung, wie z.B. der Uberwachung von Schweifprozes-
sen, der Prifung komplizierter Druckbehdalter wie dem Pri-
marsystem eines Kernkraftwerkes bis hin zu geologischen
Untersuchungen gefunden. Hierzu und zu den Grundlagen der
SEA ist der <Ubersichtsartikel von Eisenblatter und
Fanninger [61] zu empfehlen.

Man kann zwischen zwei Arten von SE-Signalen unterscheiden,
kontinuierliche,die z.B. durch Versetzungsbewegung verur-
sacht werden, und sog. "Burst" Signale, die von schnelleren
Vorgangen stammen. Im weiteren soll nur die zweite Art be-
trachtet werden.

Die emittierten Schallwellen pflanzen sich auf verschiedene
Arten durch die Probe z.B. als Longitudinal-, Transversal-
oder Oberflachenwellen fort. Diese Wellen werden von einem
piezo-elektrischen Sensor aufgenommen, anschliefend ver-
starkt und elektronisch weiterverarbeitet. Ein typischer
Versuchsaufbau fir die Schallemissionsanalyse bei der Werk-
stoffprifung ist in Abb.17 abgebildet.
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Abb.17: Typischer Versuchsaufbau fir die SEA

Nach Verstarkung der Signale wird die Spannung mit einer
Schwelle verglichen. Nur die Impulse, die eine héhere Span-
nung als diese Schwelle haben, werden weiterverarbeitet.
Diese Schwelle wird so gesetzt, dap das Grundrauschen des
Systems ausgeschlossen ist. Ein typisches, idealisiertes SE
"Ereignis" ist in Abb.18 dargestellt. In der Wirklichkeit
ist die Frequenz nicht konstant, sondern setzt sich aus
mehreren Schwingungen zusammen.

Anstiegs.| Abtalizeit
) y zeit ‘ N
Spitzen- _ 4 . _ '
amplitude | ﬂ

Mg,
T e

Ereignisdauer

Abb.18: Idealisiertes Signal eines SE-Ereignisses [62]

Nach dem ersten Uberschreiten der Schwelle wird ein Zahler
in Gang gesetzt, der jede positive Uberschreitung zahlt.
Die Summe daraus wird als Impulssumme oder “Ring Down
Counts® bezeichnet und ist der einfachste SE-Parameter, der
von allen Systemen registriert wird. Nachdem das Signal
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wieder unter die Schwelle abfallt, ergibt sich eine Tot-
zeit, die vom System abhangig ist. Sie betragt bei dem in
dieser Arbeit verwendeten System mindestens 32us [63]. In
dieser Zeit werden die Daten gespeichert und das System fur
das nachste Ereignis bereit gemacht. Eine solche moderne
Anlage registriert alle diejenigen Parameter, die in Abb.18
dargestellt sind. Zusatzlich kann oft die Gesamtenergie des
Ereignisses bestimmt werden. Ein anderer, oft benutzter
Parameter ist das sog. "Slope", d.h. die Steigung im
Anfangsbereich des Signals, die durch die Spitzenamplitude
geteilt durch die Anstiegszeit gegeben ist.

Bei homogenen Werkstoffen kann die SEA benutzt werden, um
Fehlstellen zu orten. Zwei oder mehrere Sensoren werden auf
ein Bauteil gesetzt und durch den Laufzeitunterschied wird
das Signal zu unterschiedlichen Zeiten an den verschiedenen
Sensoren registriert. Durch Triangulation kann die Stelle
des Fehlers festgestellt werden. Fur faserverstarkte Werk-
stoffe ist dies wegen der Anisotropie nur in einer Dimen-
sion méglich.

Die SEA wird haufig angewendet, um Bruchvorgiange bei
faserverstarkten Kunststoffen 2zu untersuchen. Bisher ist
sehr wenig Uber ihre Anwendung bei faserverstdrkten Glasern
oder Keramiken verdéffentlicht worden. Einige Arbeiten [64-
66] sind Uber die SEA bei monolithischen Glidsern und Kera-
miken erschienen. Die einfachste Anwendung ist die der
Feststellung der ersten Schadigung durch die Aufnahme der
Impulszahl und der Impulsrate (Impulse pro Zeiteinheit)
z.B. im quasistatischen Versuch. Bei faserverstarkten Werk-
stoffen mochte man aber zwischen den verschiedenen
Bruchmechanismen anhand der SE-Parameter unterscheiden koén-
nen.Viele Autoren benutzen, um dies zu erreichen, die Am-
plitude als Parameter [67,68]. Short und Summerscales [69]
haben einige Ergebnisse anderer Autoren zusammengestellt.
Ein absoluter Vergleich der angegebenen Amplituden ist we-
gen der unterschiedlichen Systemparameter schwierig, obwohl
die meisten Autoren die Messung der Amplitude in dB, bezo-
gen auf 1uV am Sensor, bevorzugen. Im allgemeinen aber wer-
den Ereignisse mit niedriger Amplitude der Matrixrifbil-
dung, mit mittlerer Amplitude der Delamination und mit
héherer Amplitude dem Faserbruch oder dem Pullout zuge-
schrieben. Hierzu muf bemerkt werden, dag Kunststoffe i.a.
einen niedrigeren E-Modul als Glaser haben, so daf der
Energiebetrag eines Matrixrisses niedriger als bei einer
Glasmatrix sein sollte. Pollock [70] hat die Amplituden-
verteilung zum Vergleich bei verschiedenen Quellmechanismen
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angegeben. In den meisten Fallen kann die Verteilung durch
ein Potenzgesetz der Form

¢ (U)=(u/uy) P’ (54)

beschrieben werden, wobei ¢(U) die Wahrscheinlichkeit ist,
daf die Amplitude eines Ereignisses gréfer als U ist, mit
Ug als der kleinsten im Modell berucksichtigten Amplitude.
Dieses empirische Gesetz ist fur viele Quellmechanismen bei
verschiedenen Materialien giuiltig. Wird die Summenhdufig-
keitsverteilung der Amplitude doppellogarithmisch aufgetra-
gen, ergibt sich eine Gerade mit Steiqung b', die fir den
Mechanismus charakteristisch ist. Es gibt aber Mechanismen,
die besser durch andere Funktionen beschrieben werden
kénnen.

An pordsem, gesintertem Glas (Duran) wurde die Schallemis-
sion wdhrend langsamem RiBwachstum von Knehans et al [71]
studiert. Die Amplituden zeigen eine breite Verteilung uber
dem gesamten dynamischen Bereich (hier 27-100dB). Das Maxi-
mum hangt von der Glasteilchengréfe ab, je gréBer desto
hoéher das Maximum.

Block [62] bevorzugt die SE-Energie als Parameter, um
Mechanismen zu unterscheiden. Sie sollte ungefdahr mit der
mechanischen Energiefreisetzungsrate Ubereinstimmen, in
Wirklichkeit unterscheiden die Werte sich jedoch durch 2-3
Grofenordnungen. Andere Vorteile sollten darin liegen, dap
der Informationsgehalt weniger durch Ubertragungseffekte
verandert wird, als es bei der Spitzenamplitude der Fall
ist, und daB die Summe der Energien annahernd konstant
bleibt, auch wenn 2zwischen 2zwei Ereignissen vom System
zeitlich nicht unterschieden werden kann, so daf die Ereig-
nisse als ein Ereignis aufgefaft werden. Als Nachteil ist
demgegeniber festzuhalten, daf die Energieanalyse eine
Integration der Signale uber die Zeit erfordert, was hoéhere
Anspriche an das Auswertesystem stellt. Verschiedene Her-
steller lésen dieses Problem [63,72] auf unterschiedlichen
Wegen, so daf Vergleiche noch schwieriger sind als bei der
Amplitudenverteilung.
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3. Untersuchte Materialien

3.1. Komponenten

3.1.1. Faser

Die in dieser Arbeit untersuchten Werkstoffe wurden mit
zwel Fasertypen verstarkt: der “Nicalon  -Faser, Typ 202,
auf SiC-Basis der Fa. Nippon Carbon, Japan, und Kohlefaser
des Typs T800 der Fa. Toray, Japan.

Die Nicalonfaser wurde von Yajima et al. entwickelt
[21,73,74]. Die Faser wird nach [75] hergestellt, indem Di-
chlordimethylsilan (CH4) ,8iCl, mit metallischem Natrium
dechloriert wird, um zundchst Dimethylpolysilan [(CHy),8i],
zu bilden. Dies wird bei ca. 470°C zu Polycarbosilan poly-
merisiert und anschliefend bei 350°C unter Stickstoffatmo-
sphare in der geschmolzenen Phase zu Fasern gesponnen.
Durch Erhitzen in Luft werden die Polycarbosilanmolekiile
miteinander verbunden, um Schmelzen zu verhindern. An-
schliefend werden die Fasern bei 1300°C pyrolysiert. Die
resultierenden Fasern enthalten ca. 56% Si, 30% C und 11% O
(siehe Tab. 2)

Tab. 2: Chemische Analyse der Nicalon Faser nach
verschiedenen Autoren (Massen %)

Ref. | S1 C 0] H Fe Cr N1 Mg | Na | Cu Al B N |Ca
56,9 130,62 |11,28 ,003 | <,002 | <,005 |,0005 {,002 |<,001 | <,01 {,0078 | ,1
59 31 10
54,3 | 30 11,8
,02

16,5 ,03 ,01 ,05 ,003 | ,06 ,07 45

55,56 | 28,4 | 14,9 | ,13

50,5 | 31,6 | 10,3 | ,055

Dies entspricht ca. 61% SiC, 28% Si0, und 10% freiem Koh-
lenstoff. Die Dichte von 2,55g/cm3 ist erheblich niedriger
als die von SicC (3,2g/cm3), entspricht aber etwa der Dichte
der $ic/Si0,/C Mischung von ca. 2,65g/cm® [75]. Dies laft
nur wenig Porositdat in der Faser erwarten. Die Struktur der
ersten Fasern (Typ 101) war rontgenamorph. Spatere Chargen
waren mikrokristallin mit einer B-SiC Struktur. Sie haben
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KristallitgréBen von 1,6 bis 2,7nm [82,83]. Laut Hersteller
[80] hat die Faser eine Zugfestigkeit wvon 2800 MPa bei
einer Bruchdehnung von 1,4%. Messungen durch unabhangige
Autoren, zusammengefaft in [82] zeigen eine grofe Variation
von 1070 MPa bis 3714 MPa, mit Weibullmoduln zwischen 2,3
und 5,2. Dieser groBe Unterschied 148t sich zum Teil durch
die unterschiedlichen verwendeten Meflangen erklaren [83].

Der E-Modul ist erheblich kleiner als fur pg-SiC (450GPa)
und betragt 200 GPa. Der Faserdurchmesser hat einen Mittel-
wert von 15um, zeigt aber eine grofe Streuung zwischen 9
und 20um [77]. Der thermische Ausdehnungskoeffizient wird
bei verschiedenen Autoren unterschiedlich angegeben. Die
Hersteller geben einen Wert von 1-2-10"°k~1 an. Hegeler
[25] hat Werte zwischen 2,7-107% (20-300°Cc) und 4,0-10"%k™?
(20-1220°C) gemessen. Davidge [83] wiederum berichtet von
einem Wert von 3,1:10"°k™1 (ohne nahere Angaben).

Die T-800 Kohlefasern sind sog. hochfeste Fasern, im Gegen-
satz zu hochmoduligen Fasern. Sie werden aus Polyacryl-
nitril (PAN)-Precursoren, wie in Abb.19 schematisch darge-
stellt, hergestellt.

| Acrylnitri |
Polymerisation
| pmwmwmmHWW)l
Spinnen
| PAN Faser |
Oxidation
| Oxidierte Faser |
Sraphitsi
Pyrolyse 2000-3000°C
— inerter Atmosphare
| Kohlefaser 'lmu { Graphittaser
Oberflachenbehandiung Oberflachenbehandiung
Schiichte Schiichte
Hochfeste Kohlefaser Hochmodulige Kohlefaser
2.B. "T-800" © zB."M40"

Abb. 19: Herstellungsprozess fir PAN-Faser[84]

Der Faserdurchmesser betragt ca. 5um [85] mit viel geringe-
rer Streuung als bei den Nicalonfasern. Nach Firmenangaben
hat diese Faser einen E-Modul von 294 GPa, und eine Zug-
festigkeit von 5490 MPa bei einer Bruchdehnung von 1,9%.
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Die Struktur von C-Fasern ist extrem anisotrop [86] mit
einer Ausrichtung der c-Achse der Graphitstruktur parallel

zur Faserachse (Abb. 20).

. S, P
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Abb. 20: Struktur einer C-Faser nach [86]

Dieses Verhalten drickt sich im thermischen
Ausdehnungskoeffizienten aus. Parallel zur Faserachse ist a
fast Null [25,89]. Senkrecht dazu ist in [25] ist ein Wert
von 25,9-10"%k™1 angegeben. Chawla [1] gibt typische Werte
zwischen 5,3—8,4-10"6K'1 an. Diese stimmen mit Angaben von
Johnson [87] uberein. Informationen uber die Poissonzahl
sind, wie fir die Nicalon Faser, wenig veréffentlicht-
worden, Hegeler [25] gibt einen Wert von 0,25 an.

3.1.2. Glasmatrix

Samtliche Glasmatrices, die in dieser Arbeit verwendet
wurden, sind von der Firma Schott, Mainz hergestellt
worden. Hierbei wurden sowohl kommerziell verfigbare als
auch experimentelle Qualitdaten verwendet.

Fur den groften Teil der Untersuchungen wurden die Glas-
arten Duran und Supremax eingesetzt. Das erste ist ein Bor-
silikatglas, sehr &ahnlich in Zusammensetzung und Eigen-
schaften zum "Pyrex" Glas der Firma Corning, das von ande-
ren Autoren als Matrix verwendet wird. Das Supremaxglas ist
ein phosphathaltiges Erdalkali-Alumo-Silikatglas. Die Zu-
sammensetzung und Eigenschaften der verwendeten Glaser sind
in den Tabellen 3 und 4 wiedergegeben (Firmenangaben).
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Tab. 3: Chemische Zusammensetzung der verwendeten Glasern
(Massen %) (MO - Ubergangsmetalloxide)

Glas SiO, B,05 Al,05 Ca0 Mg0 BaO Na,0 K,0 P,05 Zn0 MO

Duran 80,7 12,8 2,4 3,5 0,6
Supre-
max 51,9 2,2 22,0 7,0 7,5 1,5 7,9

"A" 62,0 14,0 13,0 4,0 8,0

Tab. 4: Physikalische Eigenschaften der verwendeten Glasern

Glas E T Vap [°C] a (20/Tg) Dichte
. g -6 1 3

[(GPa] [°C] (10 K ] (g/cm” ]
Duran 63 530 1260 3,37 2,23
Supremax 90 730 1230 4,60 2,56
A-Glas 73 624 1324 2,30 2,44

Tg - Glastransformationstemperatur
\/ Verarbeitungspunkt - Temperatur bei der
die Viskositdt des Glasschmelzes 10% dpras
betragt
a (20/Tg) - Thermische Ausdehnungskoeffizient gemessen
zwischen 20°C und Tg des Glases
Angaben Uber weitere Eigenschaften kénnen dem
Firmenprospekt [88] entnommen werden
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3.2. Herstellungsprozef

Der Herstellungsprozef [25] wurde in Kap. 2.2. kurz
erlautert. Die Anlage zur Herstellung der  Prepegs  ist in
Abb.21 schematisch dargestellt.

Abquetsch-
vorrichtung

Vorschub-
einheit

Rohrofen
Wickeltrommel

‘ Wirbelbett
PreBiuft

Abb. 21: Schematische Darstellung der Wickelanlage [25]

Die Faserbindel (fur Nicalon: ca. 500, T800: 6000 einzelne
Filamente) werden von der Vorratstrommel genommen und durch
einen Rohrofen gezogen. Bei einer Temperatur von ca. 600°C
wird die Kunststoffschicht (Vinylacetat), die als
mechanischer Schutz der Faser vorgesehen ist, abgebrannt.
Die Fasern bleiben héchstens 5 min im Ofen. Anschliefend
wird das Faserbundel uber Umlenkrollen durch das
Glaspulver/Binder-Bad im Wirbelbett gezogen und das
uberflissige Material an 2zwei Rollen abgequetscht. Der
Faseranteil kann in gewissen Grenzen durch Variation des
Verhaltnisses Glaspulver zur Sol-Gel Ldsung eingestellt
werden. Um einen Verbundkérper mit einem Fasergehalt von
40% zu bekommen, besteht der Slurry aus 100g Glaspulver und
2509 Sol-Gel Loésung. Die vollgewickelte Trommel wird 24h
stehengelassen, bis die alkoholischen Anteile der Sol-Gel
Losung verdampft und die Faserpakete mechanisch stabil
sind. Anschliefend werden die Faserrohre von der Trommel
entfernt und die Hydrolyse und die Polykondensation
durchgefihrt. Dies geschieht, indem sie zuerst fir 24h bei
80°C und einer relativen Luftfeuchtigkeit von 98% gelagert
werden. Die Polykondensation erfolgt durch langsames Auf-
heizen auf 250°C. Die Haltezeit betragt dann wiederum 24h.
Die Reaktion wird erst wahrend des Heifpressens bei 500°C
vollkommen abgeschlossen.
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Das Verdichten der " Prepegs’ geschieht in einer
Graphitmatrize, die gleichzeitig der Susceptor der
Induktionsheizung ist, unter Vakuum. Die Matrize hat innere
Abmessungen von 100x100mm. Die Platten werden von denm
Stempel durch Kohlenstoffolien getrennt, um ein
Verschweifen an den Stempeln 2zu verhindern. Da die
verschiedenen Glasmatrices unterschiedliche Viskositats-
Temperatur-Verlaufe haben, wurden unterschiedliche
Prefbedingungen fir die verschiedenen Glaser festgelegt.
Schematisch ist das Temperatur-Druck-Zeit-Profil in Abb.21
zu sehen. Aufer einem leichten (0,2MPa) Anprefdruck, der
zur Regelung der Presse noétig ist, wird der volle Druck
erst bei der Verarbeitungstemperatur des Glases
aufgebracht, um eine Schadigung der Faser zu vermeiden.

- Haitezert —

Temperatur/ Druck —e=

Zeit L

Abb.22 Temperatur-Druck-Zeit-Profil des Heifprefvorgangs
[25]

Nach der Haltezeit wird der Generator ausgeschaltet, und
die Probe kihlt ab. Der Druck wird erst abgebaut, wenn die
Temperatur unterhalb der Transformationstemperatur des
Glases ist, um Blasenbildung zu verhindern.

Hegeler [25] hat die optimalen Prefvorgange, in Bezug auf
die Festigkeit, fur haufig benutzte Glastypen ermittelt.
Fir Nicalon verstdarkte Duran-und Supremaxgldser betragen
sie 1250°C bei 10 MPa mit einer Haltezeit von 5 min. Bei
diesen zwei Matrices wurden alle Proben, wenn nicht anders
angegeben, bei diesen Bedingungen gepreft. Fur die anderen
Varianten werden die Prefbedingungen bei der
Ergebnisdarstellung angegeben.
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Es wurde, vor allem bei den Biegeversuchen, sowohl Proben,
die im Form von Platten geliefert wurden und anschliefend
herausgeschnitten wurden als auch einzelne Proben von
Platten, die beim Institut fir nichtmetallische Werkstoffe
der TU Berlin untersucht wurden, geprift. Die Prefdaten
sind im Anhang aufgelistet.
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4. Experimentelle Vorgehensweise

4.1. Zugversuche

Nach den Erfahrungen mit CfC-Werkstoffen [76] wurden zuerst
gerade Proben mit Aluminiumaufleimern verwendet. Die ersten
Versuche wurden mit Proben der Dimensionen 90 x 6 X 3,2 mm
durchgefuhrt, wobei ca. 30mm lange Aufleimer verwendet
wurden. Als Kleber wurde der Klebstoff X60 auf
Methacrylatbasis der Firma Hottinger Baldwin Messtechnik
verwendet. Obwohl seine Festigkeit geringer ist als die von
z.B. Epoxidharzkleber, hat er zwei bedeutsame Vorteile: er
bindet schneller ab (in 20min) und ist in Aceton 1lésbar, so
daf die Aufleimer von der Probe entfernt und wieder benutzt
werden konnen.

Die ersten Versuche an SiC/Duran zeigten ein unerwartetes
Bruchverhalten. Wie in Abb. 23 2zu sehen ist, laufen Risse
parallel zu der Faser. Diese kdénnten von einem 2zu hohen
Verhaltnis der Scherspannung zur Zugspannung herkommen.

Abb. 23: Versagen bei einer Zugprobe aus Nicalon
verstarktem Duran.

Um dieses Spannungsverhdltnis zu reduzieren, wurden tail-
lierte Proben verwendet. Diese Form ist in Abb. 24 darge-
stellt. Dies fihrte aber zu keiner wesentlichen Anderung im
Bruchverhalten. Die Risse liefen bevorzugt entlang der Ver-
langerung der kleinsten Querschnitte in die Schulter der
Probe hinein. Als endgiltige Form wurden gerade Proben der
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Dimension 90x6x2mm gewahlt, die mit Aluminiumaufleimern
(3Px6x1mm) versehen waren.

90

15

30
Abb. 24: Taillierte Zugprobe

Die Belastung der Probe erfolgte in einer Instron-Prifma-
schine (Typ 1362), ausgestattet mit den Spannbacken fir
Zugversuche an kleinen, metallischen Proben. Die obere
Spannzange war frei hadngend, um eventuelle Biegespannungen
durch Zwangsfihrung auszugleichen.

Das Spannzeug wurde beim Einbau mit Hilfe einer mit
Dehnungsmefistreifen (DMS) versehenen Metallprobe und einer
Justiervorrichtung (auch Fa. Instron) zentriert. Die
Justiervorrichtung erlaubt die Zentrierung in der Ebene und
die Korrektur kleiner Winkelverstellungen (Abb. 25).

Abb. 25: Verwendete Zugprifvorrichtung
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Die Versuche wurden Uber den Maschinenweg gesteuert, da die
benutzten Extensiometer zum Rutschen tendierten und dies
somit eine Dehnungssteuerung unméglich machte. Eine Steue-
rung durch die Last ist auch nicht winschenswert, da die
abfallende Last des Spannungs-Dehnungsdiagrammes bei Pull-
Out damit nicht erfapt wird.

Die Versuche mit dieser Probengeometrie zeigten auch Risse
liangs der Faser bis in den Bereich der Einspannung, wie in
Kap. 5.4. beschrieben wird. Diese Risse laufen jedoch senk-
recht zu dem Aufleimer und nicht parallel. Dies deutet dar-
auf hin, dag das Verhalten werkstoffbedingt ist und nicht
durch die Einspannung zustande komnt. ’

Scherversuche

Drei Verfahren wurden in Vorversuchen getestet, um die
Schereigenschaften der Werkstoffe zu untersuchen: die
Kurzbiegebalkenmethode, die Iosipescu-und die Arcanmethode.
Die Arcan-und die Kurzbiegebalkenmethode sind frither bei
der Prufung von CfC-Werkstoffen mit 2-dimensionaler Gewebe-
struktur verglichen worden [76]. Hier wurde gezeigt (Tab.
5), dap auBer fiur die sehr spréde Qualitdt J1T3 die Scher-
festigkeit, gemessen im Kurzbiegebalkenversuch, immer hdher
war als die, die durch den Arcanversuch bestimmt wurde.
Dies 1liegt an dem gemischten Spannungszustand in den
Kurzbiegebalken.

Tab. 5: Vergleich der Scherfestigkeiten gemessen mit den
Kurzbiegebalken- und Arcanmethoden an verschiedenen
CFC Qualitaten [76]

cfc-variant J1T1 J1T2 J1T3 J2T2 J1T1Ph J1T1Pe

ILSBiege 18,4 13,4 7,5 15,4 21,1 22,3
[MPa]
ILSpAycan 13,0 11,9 7,7 13,5 15,2 16,1
[MPa]

Als Folge davon war das Versagen selten in der neutralen
Achse, sondern entweder wie in Abb. 26a im Winkel von ca.
45° von der Probenmitte bis zur Druckseite, oder wie in
Abb. 26D, far die spréde J1T3-Proben als reines
Biegeversagen ausgehend von der Zugseite der Probe. Wie in
Abb.27 zu sehen ist, waren beim Arcan Versuch die Bruch-
flachen eben,in der Mitte der Probe, parallel zu den
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Klebflachen, was charakteristisch fir einen reinen
Scherbruch ist. Das Abscheren lief meistens lber die
Faser/Matrix-Grenzfldche und nicht zwischen den einzelnen
Schichten der Gewebe.

Abb: 26: Unterschiedliche Versagensarten von 2 CfC-
Kurzbiegebalkenproben
a) J1T1 Probe("zah") und b)J1T3 Pro

be ("sprode')
1 EEEny

!

Abb. 27: Bruchflache einer Arcanprobe (J1T1)

Um die Tauglichkeit des Iosipescuversuchs far
faserverstarkte Glaser zu untersuchen, wurde eine
Prufvorrichtung wie in Abb. 28 konstruiert und gebaut.
Zuerst wurde die Spannungsverteilung in Fensterglasproben
mit Hilfe der Spannungsoptik untersucht. Hier zeigte sich,
daf der Scherspannungsbereich zwischen den zwei Kerben in
der Mitte der Probe und die Druckspannungbereiche unter den
inneren Auflagern ineinander ubergehen.
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Abb. 28: Iosipescu Prifvorrichtung und Probe

Um diese Spannungsbereiche auseinanderzuhalten wurden die
inneren Auflagen je 5mm nach aufen versetzt. Dies hatte nur
mdBigen Erfolg. AnschlieBend wurden mit dieser Prifeinrich-
tung faserverstarkte Proben (SiC/Duran) untersucht, wobei
die Fasern parallel zur Achse der Schubspannung zwischen
den Kerben ausgerichtet waren. Trotz einer Teflonzwischen-
schicht zwischen Auflager und Probe versagten die Proben
immer an der Innenkante der inneren Auflage, wo ein unbe-
stimmter Spannungsabfall herrscht. Aus diesem Grund wurde
diese Versuchsart nicht weiterverfolgt. Fir die Messungen
wurde die Arcanmethode, sowie als Vergleich zwischen den
verschiedenen Probenarten und wegen des geringeren experi-
mentellen Aufwands die Kurzbiegebalkenmethode verwendet.

Die benutzte Arcan Prifeinrichtung wurde in Kap.2.3.3.,Abb.
12 dargestellt. Die Probengeometrie ist in Abb. 29
wiedergegeben. Die Proben wurden mit einem Epoxidkleber in
die Prifeinrichtung unter Verwendung einer speziellen dazu
gefertigten Fixierung befestigt. Die Belastung geschah mit
einer Geschwindigkeit von 0,001mm/s.
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Abb. 29: Verwendete Arcan-Probengeometrie

Biegeversuche

Die Biegeversuche bei Raumtemperatur wurden in 3-Pkt
Belastung mit einer Stitzweite von 80  Dbzw. 84mm
durchgefihrt. Die Probenabmafe, wo Platten, und nicht schon
geschnittene Biegeproben geliefert wurden, betrugen
90x8x3,2mm. Diese wurden so gewahlt, daf bei einer
Stiutzweite wvon 80mm das 1l/h (stitzweite/Probenhdhe)
Verhaltnis 25 betrug. Eine Kkleinere Dicke ist nicht
wunschenswert, da die Probendurchbiegung bei gleicher
Randfaserdehnung dadurch zu grof wird. Dies ist aus ver-
schiedenen Grinden nicht erstrebenswert. Bei einer zu
grofen Durchbiegung ist die einfache Biegebalkentheorie
nicht mehr giltig [93]. AuBerdem ware der Bereich des
Wegaufnehmers (+ 2,5mm) Uberschritten.

Die Biegeeinrichtung ist eine Modifikation des seit langem
im Institut benutzten Auflagers, womit Verdrillungen der
Probe, die durch abweichende Geometrien zustande kommen,
ausgeglichen werden koénnen. Die Durchbiegung der Probe
wurde mit einem induktiven Wegaufnehmer (LVDT) (MeBbereich
* 2,5mm) aufgenommen. Die Versuche wurden mit einer
Maschinengeschwindigkeit von normalerweise 0,01lmm/s
gefahren, aufer bei Aufnahme der Schallemission, wo klei-
nere Geschwindigkeiten gewahlt wurden.

Fir die Hochtemperaturversuche wurde eine 4&hnliche
Vorrichtung, aber aus gesintertem SiC, benutzt. Die Rollen
liefen sich nicht kippen, da sich dies aus Erfahrung bei
hohen Temperaturen nicht bewerkstelligen 14Bt. Die mittlere
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Durchbiegung wurde gemessen, indem ein Al,0;-Stift aus der
heifen Zone zu einem LVDT gefiuhrt wurde. Die Proben wurden
unter Konstanthalten der Vorlast (ca. 10-20N) aufgeheizt.
Um thermisches Gleichgewicht 2zu garantieren, wurde die
Anordnung ca. 1h bei der Pruftemperatur stehengelassen.

Die Berechnung der Bruchenergie (WOF) bei den
Biegeversuchen wurde z.T. dadurch erschwert, daf die Proben
in der Anlage nicht immer 2zu 2zweli Teilen zerbrachen. Unm
dieses Problem zu umgehen, wurde die Bruchenergie nur bis
zu jenem Punkt berechnet, bei dem die Last auf die Halfte
des hochsten Wertes abgefallen war. Dazu wurden die Last-
Durchbiegungskurven digitalisiert und numerisch integriert.

Bestimmung der Faser-Matrix-Grenzflachenfestigkeit

Hierzu wurde die Methode nach Marshall [27], die in Kap.

2.3.2. beschrieben wird, angewendet. Die Proben wurden mit

herkémmlichen metallographischen Methoden quer und parallel

zur Faserrichtung ausgeschnitten, geschliffen und poliert.

Die Belastung der Proben und das Ausmessen der Eindricke
wurde mit einem Mikrohdrteprifer der Fa. Zeiss (Typ MHP)

aufgebracht, womit die Last stufenlos zwischen 0 und 2 N
durch Bewegen des Probentisches eingestellt werden kann.

Das Ausmessen der Eindricke wurde an der kalibrierten Optik
des Mikrohartepriufers vorgenommen. Hierbei lag der Fehler

bei ca. #0,5um. Die Auswertung wurde wie in Kap. 2.3.2.
beschrieben durchgefiihrt. Bei jeder Probe wurden mindestens

20 Messungen gemacht. Nur diejenigen Eindricke wurden
ausgewertet, die mittig in der Faser waren, und bei denen
keine zusatzliche Schadigqung der Matrix auftrat. Der
Faserdurchmesser wurde vor der Belastung bestimmt.

Um die Gultigkeit der Versuche zu kontollieren, wurde die
Last F, die von der Faser getragen wird, gegen den
Faserdurchmesser aufgetragen. Nach Gl. 44 muf eine Gerade
mit einer Steigung von 27L,7 entstehen.

Fir die Nicalon verstdrkten Probenqualitdten bereitet der
Versuch i.a. keine Schwierigkeiten. Far die Cc-
Faservarianten jedoch war das Ausmessen des Eindrucks in
der Faser nicht méglich, so daBf die Grenzflidchenfestigkeit
dieser Werkstoffe mit dieser Methode nicht ermittelt werden
konnte.
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Schallemissionsanalyse

Die Schallemissionsanalyse wurde bei einer Vielzahl von
Versuchen eingesetzt, um die SE-Charakteristika der
einzelnen Prifmethoden, und die damit verbundenen
Versagensmechanismen zu beschreiben. Zum Beispiel ist es
wahrscheinlich, daf die SE von einem Scherversuch, bei dem
die Matrix und die Grenzflache versagt, andere Charakter-
istiken aufweist als von einem Zugversuch, besonders bei
hohen Spannungen, bei denen die Fasern versagen. Deshalb
wurde aufer bei den Biege- und Zugversuchen die SE bei
Arcan-Versuchen und Biegeversuchen an gekerbten Proben
aufgenommen und analysiert. Hiervon wurden Aussagen uber
das Scherverhalten der Werkstoffe erwartet. Un
abzuschatzen, wie das SE Verhalten von Mikrorissen ge-
kennzeichnet ist, wurden Risse in einen Block aus Duranglas
mit Hilfe eines Kleinsthartepriufers eingebracht. Hier darf
man nicht das gleiche SE Verhalten wie im Verbund erwarten.
Unterschiede diirften sich durch die Ubertragung der
Signale, einmal durch ein homogenes Medium und einmal durch
einen anisotropen, inhomogenen Verbundwerkstoff, ergeben.
Zusatzlich treten Unterschiede bei der Entstehung der Risse
auf. Trotzdem sollten &hnliche Merkmale in beiden
Versuchsarten zu erkennen sein.

Aus ahnlichen Gruinden wurde die SE bei 2Zugversuchen an
Faserbiindeln aufgenommen. Hier wurden Faserbindel mit einem
Epoxid-Kleber in einem Kartonrahmen befestigt. Die freie
Faserlange betrug dabei 100 mm. Der Sensor wurde am Karton
an einer Stelle weit entfernt von der Klebstelle angesetzt,
um Reibungsgerdusche zu minimieren. Direkt vor dem Versuch
wurden die seitlichen Teile des Rahmens durchtrennt.

Es wurde auch das Kraft-Weg-Diagramm wahrend des Versuchs
aufgenommen, um nach dem Verfahren von Chi [94] die Faser-
festigkeitsverteilung einer Weibullverteilung anzupassen.
Die Wahrscheinlichkeit P(€), daB eine Faser bel einer
Dehnung von weniger als € bricht, ist:

P(e)=1- exp[—(e/€0)™] (55)

Dann ist die Zahl N der iberlebenden Fasern von einem
Bindel von urspriinglich N, Fasern gegeben durch:

N = No[l ~ P(€)] = Noexp[—(e/€0)™] (56)
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N kann daher mit der anliegenden Last F in Verbindung
gebracht werden.

F=0-A-N=A-E;-¢- Noexp[—(e/€0)™] (57)

wo A die Querschittsflache einer Faser ist und o die
Spannung in einer Faser.

£ ornon(@) ] (] e

Bei € = 0 ist die Steigung S,
33=:A-E&'AQ

Es wird angenommen, daf die Fasern ideal linear-elastisches
Verhalten zeigen, so dap bis zum ersten Faserbruch das o-e¢
Verhalten gegeben ist durch:

F*=A'Ef'No'6 (58)

Danach ist aus Gl. 57 und 58

FIF*=1- P(¢) oder .S_F =1~ P(e) (59)

o€

Beim Kraftmaximum ist:

dF—O oder 1—m(6mw> =0

de
1\~
m

oder

und das Lastmaximum :
1

Die Steigung der Gerade vom Ursprung zum Kraftmaximum Sa
ist:

3

— Foa — 1.1
Sa= = = So(=)™
61‘1’1t1$ e
Der Weibullmodul m wird bestimmt durch:
1 (62)

m = (Cmax'A'Ef'Nc')
In
Fmaa:



64

Es wird folgendenmassen vorgegangen: Fnax:s €max und §6
werden von der experimentellen Kurve bestimmt. Dann kann
aus Gl. 62 m berechnet werden. Die charakteristische
Dehnung €, wird aus Gl. 60 bestimmt und mit Kenntnis von Eg
kann o, gewonnen werden.

Fuir diese Versuche wurde hauptsachlich ein AET 5500 System
der Firma Hartford Steam Boiler Co. benutzt. Ein Schaltbild
des Systems ist in Abb. 30 dargestellt. Das vorhandene
System kann auf bis 2zu vier Kandlen SE-Daten aufnehmen,
d.h. es kénnen bis zu vier Sensoren gleichzeitig benutzt
werden. In der Regel wurden nur ein oder zwei Sensoren auf
einer Probe eingesetzt. Bei der Benutzung von mehreren
Sensoren wird bel rascher SE die maximale Datensammelrate
pro Kanal deutlich herabgesetzt, ohne 2zusatzliche Informa-
tionen zu gewinnen.

Fir diesen Versuch wurden insgesamt vier Sensortypen
benutzt: ein Breitbandsensor, Typ FC 500, mit einem flachen
Frequenzgang zwischen 100kHz und 2MHz bei einer
Empfindlichkeit wvon ca. -90dB im Vergleich 2zu 1V pro
microbar und folgende resonanten Sensoren:

AC 175 (Resonanz bei 175kHz, Empfindlichkeit -65dB) der
kleinere MAC 175 (175kHz, -70dB) und MAC 300 (320kHz, -
80dB) .Die meisten Versuche wurden aus Platzgriinden mit den
beiden letzten Sensortypen gefahren.

Sensor  Vorverstarker

C—_} —{Trigger|- [ Verstarker |

[Ehweue Speichemn

Auswerten
Zahler/Utr

Parametermodul

bis 3 Kanélen

Prit-
maschine

Abb. 30 : Schema des verwendeten Schallemissionsanalyse
~gerats
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Das rechnergestutzte AET 5500 System nimmt die folgenden

Daten eines Ereignisses auf: die Ankunftszeit, die
Ereignisdauer, die Zahl der Uberschwingungen, die
Spitzenamplituden, die Anstiegszeit (die Zeit, in der die
Spitzenamplitude erreicht wird), die Energie und die

Steigung (vgl. Kap. 2.3.5). Die Energie wird hier definiert
als:

Energie = Spitzenamplitude + 10 log (Ereignisdauer [us])

Sie wird ohne Dimension angegeben.
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5. Ergebnisse
5.1 Berechnung der thermischen Spannungen

Um die thermischen Spannungen 2zu berechnen, wurden zwei
Verfahren angewendet: das von Poritsky (in Kap 2.1 be-
schrieben) und einen erweiterten Ansatz, der auf eine
Arbeit von Hsueh und Becher [4] zurlckgeht.

In diesem zweiten Fall wird das gleiche Modell zugrunde ge-
legt, d.h. eine Faser wird von einem Matrixzylinder umge-
ben. Die Faser hat den Radius re und der Matrixzylinder den
Radius rj,. Das Verhaltnis rfz/rm2 entspricht dem Faservolu-
menanteil Vg, r ist wieder die Laufkoordinate in radialer
Richtung. Die Spannungen werden ermittelt, indem man die
zwei Komponenten sich unabhdngig voneinander ausdehnen
1lapt. Es werden dann eine radiale Spannung an der Grenz-
flache o, und zwei axiale Spannungen, o, und o¢,, auf der
Faser bzw. der Matrix angelegt, um die Kontinuitat der
Verschiebungen an der Grenzfldche wiederherzustellen. 1In
der Faser sind die radialen Spannungen o, (fir beliebige r
< rg) und die tangentialen Spannungen o, gegeben durch [4]

(63)

Bei einer Temperaturanderung AT sind die Gesamtdehnungen
in tangentialer und axialer Richtung fur die Faser, €g¢ und

€zf

Orf = Ogy = Oq

ey = [(1 f,z)f)aa - vy al]E{ +ay - AT

(64)
€5 = [o1 — 2vy - aa]Ei{ + o - AT
Die Gl1.63 entsprechenden Spannungen in der Matrix sind :
Orm = r?(rfn —r¥)a, [ri(rE — r})
(65)
Oom = —15(r2 + 1%)0a[r?(rk — 1)
Fir r =r; ist per Definition o,, = o,
—(r2 4 2
und oy, = ——-(?m—ia—f—zaa
ra — TS
(66)
oder opm-z-—ﬁl;tjglaa
Vi

Die Dehnungen in der Matrix sind gegeben durch:
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€om = [Ugm - Vm(arm + 0'2)]/Em + ay, - AT

(67)
= [02 - Vm(arm + UOm)]/Em + A - AT
Da keine externe Last auf das System wirkt, ist
o115+ oa(rk, — r) =0
(68)
-V,
bzw 0o = '—‘—/’:{' -0y

Die Dehnungen an der Grenzfldche in Faser und Matrix sind

gleich , so dag
m [ V ]
[(1 —vp)o, + vy —“;— : 02] /E'f_ +a; AT = —-—(—-1-—;*.‘7—-!—-)— 04 — Um(0g + 03)| [Fm + an AT
! L m J
(69)
.}_j—.—v‘!_z.o'a) /Em+a~mAT

—Vin ]
[”f,j— 02— 2y Ua] /Ej + AT = 72 = Vm (0'2 - 7

bzw.

Vi 1+V,
E, [(1 — V§)og + vy - 7 0'2] + E_{ [( _‘t 1) <0 + V(0. + 0'2)} =
f m

E. - E (an —a)AT

(70)

14V,
S I N

Em . E'”(am - a“)AT
Umformen ergibt:

oa{Em(1+u,)+E(( f)+l/m)]+0'2[Em-Vf ‘T//-—+E ]:
E, - En(am —ay)AT
(71)

(14 Vy)vm f] [ Voo | o, _

A=2E, vy - Bl oy | =B+ Ef(1—vm)| =
g [ Vi V.. I 2 v, T

Em . EI{(am - a”)AT

Dieses Gleichungssystem 148t sich mit Hilfe der
Kramer'schen Regel ldsen.
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Vin
E! - E.(an — al)AT Em vy~ v + E -vy)
0o = _IIT v (72)
E!. En(om — a))AT —E, —+ Ey(1 - vm)
l V;
Em(1+vs) + ES (fo‘ﬁl + u,,,> E! . En(am —a)AT
09 = %I" " (73)
—2FE, vy — EI{ . Vm'(lj‘}-‘—/{-)' EI{ - En(am — o) AT
1+V, Vin
Em(1+Vj)+E_{_ g————‘—t—-—‘—fl—}-u,n) Em'Vf"““/—'+E_{'Vm)
me s E E! (1+ ) E V’"jEl
—2En vy - By VmT - m'vf--i- (1= vm)

Fir die Nicalon verstarkten Probenvarianten wurden, um 2zu
vergleichen, beide Ansatze benutzt. Fir C-faserverstarktes
Duranglas konnte wegen der Anisotropie der C-Faser nur die
modifizierte Methode nach Hsueh und Becher angewendet
werden.

Fur die Berechnungen der Spannungen in den Nicalon ver-
stdrkten Glasern wurden die folgenden Daten eingesetzt:

Ve = 40%

v = 0,19
E¢ = 200 GPa
re = 7,5 pm
r. = 11,8 unm

Als Temperaturdifferenz wurde das Interval zwischen T. des
Glases und 20°C genommen. Es wurde angenommen, daf die
Fasern isotrop sind.

Die Daten fir die Glaser sind in Tab. 6 aufgefihrt ([25]
und [88])
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Tab. 6: Thermomechanische Eigenschaften der Glasmatrices
und der Nicalonfasern

E Ty @ 20/Tqg @ 20/Tg
[GPa] [°C] Glas Nicalon

(107 x4 (1078 k™1,
Duran 63 530 3,37 2,94
Supremax 90 730 4,60 3,26
A-Glas 73 624 2,30 3,09

Fir die C-Fasern sind nur z.T. genaue Daten erhaltlich. Wie
in Kap. 3.1.1 erwahnt wurde, streuen die Angaben uber die
thermischen Ausdehnungskoeffizienten erheblich. Ahnlich un-
genigend charakterisiert ist der E-Modul senkrecht zur
Faserrichtung. Dieser ist wegen der kleinen Faserdurchmes-
ser sehr schwierig 2zu messen. Fir Graphit Einkristalle
geben Blakslee et al. [89] einen Wert von 36,5 GPa an.
Reynolds [90] berichtet fir eine hochmodulige Faser von
einem Wert von 29 GPa. Rogers et al.[91] wiederum geben fur
HF-Fasern 13 GPa an. FUr die Berechnungen wurden Werte von
15 und 30 GPa eingesetzt, um den Effekt der unterschiedli-
chen Werte zu untersuchen. Insgesamt wurden folgende Daten
eingesetzt:

df = 2a = 5,5 um

b =4,1 um
Vf = 0,45
Ef(parallel) = 294 GPa
Ef(senkrecht) = 15 bzw. 30 GPa

ag(parallel) = 0,1.10'6 k™1
ag(senkrecht) = 8,0.107% k™! bzw. 25,9.107¢ k7!
v = 0,25

Die Daten fur Duranglas sind Tab. 6 zu entnehmen.

Nicalon faserverstarkte Glaser

Wie in Tab. 7 zu sehen ist, ergeben die zwei Rechenmethoden
fir die Nicalon verstarkten Glasern fast gleiche Ergeb-
nisse. Folgende Aussagen uUber die thermischen Spannungen in
den drei Systemen kénnen festgehalten werden. Fur das
Duransystem sind die Spannungen relativ gering. In der Ma-
trix ist eine kleine Druckspannung in radialer Richtung zu
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verzeichnen. Druckspannungen dieser Art sollen ein Fest-
klammern der Faser durch die Matrix bewerkstelligen und, in
Abwesenheit von chemischen Bindungen oder Verhakungen, der
Grenzflachenfestigkeit proportional sein. In den axialen
und tangentialen Richtungen sind 2Zugspannungen in der
Matrix vorhanden. Diese dirften die Spannung, die angelegt
werden muf, um Matrixripbildung zu erzielen, erniedrigen.

Tab. 7: Ergebnisse der Berechnungen der thermischen
Spannnungen an der Grenzflache in Nicalon
verstarkten Glasern (Alle Angaben in MPa)

Matrix Faser
Oy Og Oz Oz

Duran
nach [1] -5,8 13,6 10,9 -16,1
nach Gl. 73 -5,5 13,0 10,9 -16,0
Supremax
nach [1] -34,0 80,0 60,2 -88,8
nach Gl. 73 -33,8 79,6 60,2 -88,8
A~Glas
nach [1] 14,3 -33,6 -26,3 38,8
nach Gl. 73 13,8 -32,6 -26,2 38,7

Beim Supremaxsystem, bei dem der Matrixausdehnungskoeffizi-
ent und die Glastransformationstemperatur viel hoéher
liegen, sind die Spannungen entsprechend grofer. Vor allem
die Zugspannung in tangentialer Richtung liegt im Bereich
der Glasfestigkeit (4-pkt Biegefestigkeit 90-100 MPa).

Bei einer A-Glas Matrix sind wegen des kleineren Ausdeh-
nungs-koeffizienten die Vorzeichen der Spannungen im Ver-
gleich zu den anderen Systemen vertauscht; an der Grenz-
fliache ist eine radiale Zugspannung vorhanden. Aufgrund
dieser 2Zugspannung sollte eine Kkleinere Grenzflachen-
festigkeit zu erwarten sein.
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Beim Betrachten des Gefliges eines solchen Verbundwerkstof-
fes stellt man fest, daf die Fasern nicht gleich verteilt
sind. Es gibt Gebiete mit mehr und andere mit weniger
Fasern. Der Abstand zwischen den Fasern ist nicht konstant.
Um die Auswirkung auf die berechneten Spannungen zu unter-
suchen, wurde der Faserradius ry bei konstantem Matrix-
schlauchradius (r,=11,8um) variiert. Der Effekt ist bei-
spielhaft anhand der drei Spannungen, nach Chawla, als
Funktion des Faserradius fir die Supremax- und A-Glassy-
steme in Abb. 31 und 32 dargestellt.

100

Spannung [MPa]
[+

Abb. 31 : Thermische Spannungen der Matrix an der Sic-

Faser/ Supremax Grenzfladche als Funktion des
Faserradius.
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Abb. 32: Thermische Spannungen der Matrix an der SiC-Faser-
A-Glas-Grenzfliache als Funktion des Faserradius.

Man sieht fir Supremax, daf mit zunehmendem Faserradius die
axialen und tangentialen Spannungen steigen. Bei Radien
gréfer als der Durchschnittswert kann die Matrixfestigkeit
Uberschritten werden. Bei der Berechnung nach Hsueh erfolgt
der Anstieg der Zugspannungen nicht so rasch, so dag die
Matrixfestigkeit innerhalb des betrachteten Bereichs nicht
ganz erreicht wird. Bei der Untersuchung von Anschliffen
dieser Werkstoffe sind Risse in der Matrix 2zu erkennen.
Abb. 33 zeigt ein extremes Beispiel des Effekts der ther-
mischen Spannungen.

Hier gehen von einer aupergewdéhnlich grofen Faser (Durch-
messer ca. 90 um) radiale Risse aus. Diese sind durch die
hohen tangentialen thermischen Spannungen verursacht
worden.

Beim A-Glas-System (Abb. 32) ist eigentlich das gleiche
Verhalten wie bei Supremax zu sehen, jedoch mit umgekehrtem
Vorzeichen. Der Betrag der axialen und tangentialen Span-
nungen steigt mit zunehmendem Faserradius, der der radialen
Spannung wird kleiner.
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Abb. 33: Risse in einer Nicalon/Supremax-Probe im Bereich
einer uUbergrofen Faser.

Die axiale Spannung in den Fasern liegt bei Supremax und
Duran-Matrices im Druckbereich. Die Verbundfestigkeit wird,
wenn die thermischen Spannungen wahrend der Belastung nicht
abgebaut werden, dadurch eher erhoéht. Beim A-Glas ist das
Gegenteil zu beobachten. 2Zugspannungen werden in der Faser
induziert, die eher die Festigkeit vermindern.

Eine Anderung der Poissonzahl bei den Nicalon verstdarkten
Systemen hat wenig Auswirkung auf die thermischen Spannun-
gen. Der groéfte Effekt ist bei den tangentialen Spannungen
zu verzeichnen. Far Duran-Matrix bei v = 0,19 (reg = 7,5 pm)
liegt sie bei 14,2 MPa und bei einem extremen Wert von 0,5
bei 16,5 MPa. Eine Anderung des thermischen Ausdehnungsko-
effizienten der Fasern in radialer Richtung hat einen viel
grdépferen Effekt. Wird dieser Wert von 2,94-10"6 k"1 auf
2,00-107% k71 herabgesetzt, steigt die tangentiale Spannung
auf 40,3 MPa. Die radiale Spannung erhéht sich von 6,0 MPa
auf 17,1 MPa.

C-faserverstarktes Duranglas

Bei C-faserverstarktem Duran sind fir Werte von E (senk-
recht)=30 GPa und «a(senkrecht) = 8,0:10"% x™1 Zugspannun-
gen von 78,2 und 15,4 MPa in axialer bzw. radialer Richtung
nach Gl. 73 und 66 berechnet worden. In tangentialer Rich-
tung ist eine Druckspannung von 40,5 MPa vorhanden. Dieser
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aufergewdhnliche Spannungszustand ist durch die grofe An-
isotropie der C-Faser zu erklaren. Man durfte nach diesen
Rechnungen einen Werkstoff mit einer geringen
Grenzflachenfestigkeit und einer geringen Matrixripbil-
dungsspannung erwarten.

Die Darstellung der thermischen Spannungen als Funktion des
Faserradius (Abb. 34) zeigt einige Unterschiede im Ver-
gleich zum eher isotropen Fall der Nicalon Fasern auf.

1204
1 —— Axiale Spannung

1004 —. Radiale Spannung

80: -~ Tangen. Spannung

60

f‘;‘ f

a 40':
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o i S~ -
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Abb 34: Thermische Spannungen der Matrix an der
C-Faser/Duran-Grenzflache als Funktion des
Faserradius.

Die axiale Spannung steigt mit zunehmendem Faserradius. In
tangentialer Richtung ist bei sehr kleinen Faserradien eine
Zugspannung in der Matrix 2zu verzeichnen. Sie fallt mit
wachsendem Faserradius stetig ab, bis sie bei ca. 1,6um in
einen Druckspannungsbereich kommt. Die radiale Spannung
liegt bei kleinen Faserradien im Druckbereich, steigt mit
zunehmendem Faserradius an, hat einen Nulldurchgang auch
bei ca. 1,6um und zeigt ein breites Maximum bei ca. 2,7um.
Bei einem Faserradius von 4,0um (Vf=100%) wird sie wieder
Null.

Diese Effekte lassen sich durch unterschiedliches
Ausdehnungsverhalten in tangentialer und radialer Richtung
erklaren. Diese gehen eine Wechselwirkung miteinander ein,
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so daf man sich zwei Komponenten fir jede Spannung vorstel-
len kann: die Spannung, die durch die Ausdehnung in der be-
trachteten Richtung verursacht wird, und die, welche durch
die Poissonkrafte in der dazu senkrechten Richtung hervor-
gerufen wird. Bei kleinen Faserradien uUberwiegt der axiale
Einfluf und die Matrix wird durch die Poissonkrafte an die
Faser gedrickt. Mit 2zunehmendem Faserradius steigt der
Einfluf der radialen Ausdehnung, und Zugspannungen werden
erzeugt. Bei sehr hohen Faseranteilen fallt dieser Faktor
ab.

Bei einer Anderung des radialen E-Moduls der Fasern von 30
auf 15GPa ist ein erheblicher Effekt bei den radialen und
tangentialen Spannungen 2zu registrieren. Bei den Durch-
schnittswerten wvon re = 2,75 pm und rp, = 4,00 um sinkt op
von 15,4 auf 4,3 MPa und Og von -40,5 MPa auf -12,0 MPa.
Die Verlaufe dieser Spannungen als Funktion des Faserradius
werden auch verschoben. Bei kleinem rg werden die Druck-
spannungen in radialer Richtung gréfer, der Nulldurchgang
und das Maximum werden zu hdéheren Faserradien verschoben.
Dementsprechend werden die tangentialen Spannungen bei
niedrigerem re gréfer und der Nulldurchgang hat den glei-
chen Wert wie fir die radialen Spannungen. Die axialen
Spannungen bleiben erwartungsgemaf fast konstant.

Die Wahl des héheren, dem Graphit entsprechenden, radialen
Ausdehnungskoeffizienten fir die Fasern resultiert in sehr
hohen radialen 2Zugspannungen, fir die Durchschnittswerte
von rg und rp, von 135MPa. Das Maximum liegt bei rg=1,5um
(rp=4,00um) und hat den Wert 200MPa. In tangentialer Rich-
tung sind noch héhere Druckspannungen vorhanden. Die radia-
len Spannungen wirden sicherlich zur Ablésung der Matrix
von den Fasern fuhren, was aber nicht beobachtet wurde.
Daher scheint der kleinere Wert fir den E-Modul reali-
stischer zu sein.

5.2 Gefuge der untersuchten Materialien
Nicalon/Duran (Probenbezeichnung SD)

Ein Beispiel fur das Gefiige dieses Werkstoffes ist in
Abb.35 zu sehen. Man erkennt eine statistische Verteilung
der Faser in der Matrix. Die Schichtstruktur kommt von der
Wickeltechnik und kann in allen Probenvarianten, mehr oder
weniger ausgepragt, beobachtet werden. Es gibt viele Faser-
Faser Kontakte mit entsprechend grofen faserfreien R&aumen.
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Deutlich ist auch die Variation des Faserdurchmessers zu
erkennen. Die Matrix selbst ist gut verdichtet mit nur ver-
einzelten Poren, die hauptsdachlich an den Tripelpunkten
zwischen den Fasern zu finden sind. Im Schliff parallel zur
Faserrichtung (Abb.36) kann die Ausrichtung der Faser beur-
teilt werden. Einzelne Fasern sind fehlorientiert, wobei
der Winkel 2zwischen der Langsrichtung und der fehlorien-
tierten Faser selten mehr als 10° betragt.

Abb. 35: Schliff senkrecht zur Faserrichtung einer Probe
der Platte SD4EF
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Abb. 36: Schliff parallel zur Faserrichtung einer Probe der
Platte SD4EF

Bei Proben der Platte SD27AB waren die Fasern in ihrer Form
ungewoéhnlich (Abb. 37). Sie sind z.T. nicht mehr rund, son-
dern elliptisch oder nierenférmig.

Abb. 37: Schliff senkrecht zur Faserrichtung einer Probe
der Platte SD27AB
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C/Duran (Probenbezeichnung CD)

Der Schliff quer zur Faserrichtung einer Probe der Platte
CD8 (Abb. 38), aufgenommen bei der gleichen Vergroferung
wie in Abb. 34, zeigt eine inhomogenere Faserverteilung.
Die Schichtstruktur ist noch deutlicher 2zu sehen. Der
Grofenunterschied der zwei Faserarten und die engere Durch-
messerverteilung werden deutlich.

Abb. 38: Schliff senkrecht zur Faserrichtung einer Probe
der Platte CDS8

Vor allem im Langsschliff (Abb. 39) sind Poren 2zu sehen,
die den gleichen Durchmesser wie die Fasern haben. Dies
deutet darauf hin, dag die Prefbedingungen nicht optimal
gewdhlt wurden.
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Abb. 39: Schliff parallel zur Faserrichtung der gleichen
Probe wie in Abb. 38

SiC/Supremax (Probenbezeichnung SSu bzw. NSW)

Die Faserverteilungen in den Proben dieses Systems sind
denen des SiC/Duran-Systems &ahnlich, wobei die Schicht-
struktur nicht so ausgepragt ist. Hierbei mup man jedoch
die Proben der Platte NSW130 als Ausnahme erwahnen. Es
wurden einzelne Proben gefunden, die eine sehr ausgepragte
Schichtstruktur aufwiesen. Wie man in Abb. 40 sehen kann,
ist der Faservolumenanteil in der einen H&alfte der Probe
erheblich geringer als in der anderen. Dies wurde aber
nicht in allen Proben der Platte beobachtet.

Bei fast allen Proben wurden Risse und andere Fehler in der
Matrix gefunden. Im Querschliff (Abb. 41) sind zwei Arten
Risse 2zu beobachten, 2zum einen Risse senkrecht zur
Bildebene zwischen zwei Fasern, und zum anderen Risse, die
parallel zur Bildebene laufen. Letztere zeigen sich in Abb.
41 entweder als dunkle Flachen, wo sich die Matrix wahrend
der Praparation abgeldst hat, oder als schimmernde Matrix-
flache, die von der Reflexion an den gekrimmten Rigflachen
herriahrt.



$%aE
Faserverteilung in einer Probe der Platte
NSW 130.

Abb. 40

Abb. 41 : Risse in einer Probe der Platte SSu3EF.

In der Matrix selbst wurden bei allen Proben, aus der
Platte und einzelnen Proben, Ausscheidungen gefunden. Bei
den Proben SulA und SulB, die bei niedrigeren Temperaturen
als die restlichen Proben gepreft wurden, wurden Cristo-
balit-Ausscheidungen gefunden. Diese wurden durch ener-
giedispersive Rontgen-Analyse (EDX) im REM und réntgenogra-
phische Untersuchungen identifiziert. Bei diesen zweil
Proben wurden die Ausscheidungen hauptsachlich an der
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Probenoberflache gefunden [76]. Im optischen Mikroskop be-
steht wenig Kontrast zwischen ihnen und der Matrix. Die
Ausscheidungen sind geringfigig dunkler als die Matrix.
Hingegen wurden bei den Proben aus der Platte helle Aus-
scheidungen beobachtet (Abb. 42).Die EDX-Analyse (Abb. 43)
zeigt einen hohen Anteil an Phosphor, zusammen mit Mangan,
Eisen und Titan, wobei die drei Ubergangsmetalle bei der
naf-chemischen Integralanalyse nicht gefunden wurden.

Abb. 42: Ausscheidungen in einer Probe der Platte SSu3EF

Y] 19.118 -)

t— 7. 0048 Range= 18.238 keV
Punktanal., = a

Abb. 43: EDX-Analyse einer der Ausscheidungen in Abb.42
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Bei NSW 130 wurden mehrere Arten von Ausscheidungen gefun-
den. Ein hoher Anteil an Cristobalit ist durch die ganze
Probe verteilt (Abb. 44). Die helle Phase, die oben be-
schrieben wurde, ist ebenfalls vorhanden. Eine dunkel er-
scheinende Phase (Abb. 45) weist in ihrem EDX-Spektrum einen
sehr hohen Anteil an Phosphor auf, hier fehlen jedoch die
Ubergangsmetalle. Eine vierte Phase ist in einigen Poren zu
sehen. Hier ist aber das EDX-Spektrum nicht wesentlich
anders als das der Matrix.

Abb. 44: Cristobalitausscheidungen in einer Probe der
Platte NSW 130
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Abb. 45a: Dunkle Ausscheidung in der gleichen Probe wie
oben

. ; Rl =i 4 ' R
- D, asn Farge= 1R.228 ke¥ 10,878 -
9
Funktanal, = 124085

Abb 45b: EDX-Spektrum der Ausscheidung von Abb. 45a

Bei NSW 130 Proben sind im Vergleich zu den anderen Proben
viele gebrochene Fasern zu sehen. Da zwei zusammenpassende
Bruchteile durch einen Matrixanteil getrennt sind, 1&gt
sich deuten, daf die Fasern wahrend des Heifpressens gebro-
chen wurden. Dies wiederum bedeutet, daf die PreBtemperatur
niedriger als angegeben war. Eine Cristobalitbildung wird
dadurch beglinstigt.
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SiC/A-Glas (Probenbezeichnung SA)

Die Faserverteilung in diesen Proben entspricht denen der
anderen SiC-faserverstarkten Varianten. Es sind wieder Aus-
scheidungen in der Matrix 2zu verzeichnen. Es sind auch
Poren, vor allem in den Faser-Matrixgrenzflachen zu beob-
achten. Dieses Verhalten war besonders bei der Probe SAlC
zu sehen (Abb. 46).

Die EDX-Analyse zeigt, daf die Ausscheidungen aus den
Ubergangsmetallen, hauptsadchlich Cu und Sb, die im Glas 8
Massen % ausmachen, bestehen. In der Matrix liegen die
Gehalte von Cu und Sb unterhalb der Nachweisgrenze. Es ist
bekannt, daf diese Elemente im Glas als Schaumbildner
wirken kénnen [92].

Bei Proben der Platte SAlEF hat die Matrix Kkein glasiges
Aussehen wie bei den anderen Proben. Vielmehr weist sie
eine Mikrostruktur auf, die im Lichtmikroskop nicht aufzu-
ldsen ist. Im REM zeigt sich,daf diese Struktur durch sehr
feine Ausscheidungen verursacht wird.

Abb. 46 a) Lichtmikroskopische Aufnahme der Probe SAlC
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Abb.46 b) EDX-Spektrum einer Ausscheidung

5.3 Biegeversuche

5.3.1 Raumtemperaturversuche

5.3.1.1 Duranglasmatrices

a): Nicalon verstarkte Duranglasmatrices

Die erzielten Ergebnisse sind in Tab.8 und 9 aufgefihrt.
AuBer SD22CD, das 55% Fasern enthalt, sind alle Proben, die
in Tabelle 8 aufgefithrt sind, anndhernd gleich in der

Zusammensetzung (40-42% Fasern) und den Prefbedingungen
(1260°C, 10 MPa).
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Tabelle 8: Ergebnisse der Biegeversuche an sic
-faserverstarkten Duranproben
Probe ag ok L) E-Modul 6093 WOF 5
[MPa] [MPa] [MPa] [GPa] [10°°] [kJ/m“]
SD4EF/15 640 632,5 12,3 120,6 5,1 28,2
/16 662,6 594,8 12,7 120,6 5,4 26,8
/17 617,4 587,3 11,9 120,6 5,1 14,6
SD16BC 791,6 15,1 129,2 6,4 21,6
+35,5 +0,7 + 1,5 +0,4 0,6
SD16E/1 775,4 700,9 14,4 127,2 6,7 26,3
/2 795,6 700,0 14,0 124,4 6,4 23,5
SD27AB/15 697,9 609,1 13,3 125,6 5,6 23,5
SD17D2/1 790,7 750,2 15,2 143,5 5,7 30,8
/2 795,8 745 15,3 142,5 5,7
/3 779 694 15,0 134,5
sD22CD/1 655,3 649,1 11,8 132,3 5,1 15,3
/2 689,4 - 12,5 144,9 4,9 20,4

Die Platte SD17D2

wurde statt mit einem SiO,-haltigen Sol
als Binder mit einem Sol mit der Duran Zusammensetzung

hergestellt.
Tabelle 9: Ergebnisse der Biegeversuche an einzelnen
faserverstarkten Duranproben
Pref- g ok B E €cu WOF
temperatur :

[°c] [MPa] [MPa] [MPa] [GPa] [1073] [kJ/m?]
SD3D 1260 861,6 851,5 19,7 113,14 7 22,0
SD4B 1165 364,5 - 7,8 120,3 3 5,6
sSDh4cC 1360 410,5 405,7 8,5 110,1 4 10,0
SD4E 1450 748,6 - 15,2 136,6 6 17,3
SD5A 1060 227,1 - 3,4 17,0 2 1,4
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Die Biegefestigkeiten (op) der optimierten Proben liegen
zwischen 600 und 800 MPa bei einer Bruchdehnung €, von 0,5-
0,6 %, die hier als die Dehnung bei der héchsten Last defi-
niert ist. Hierbei ist eine leichte Verbesserung von der
zuerst hergestellten Platte SD4EF zu den anderen zu ver-
zeichnen. Die angegebenen Scherspannungen (7g) sind die be-
rechneten Scherspannungen an der neutralen Achse bei der
héchsten Last. Sie werden angegeben, da die Proben immer
Scheranteile in ihrem Versagen zeigen, sind aber nicht mit
der Scherfestigkeit (ILS) 2zu verwechseln. Die Bruchenergie
(WOF) wird definiert als die Flache unter der Last-Durch-
biegungskurve geteilt durch die Probenquerschnittsflache,
wobei die Integration abgebrochen wird wenn die Last bis
50% der maximalen Last abgefallen ist.

In allen Fallen sind die o-¢ Kurven anndahend linear bis zum
Bruch (Abb. 47). Bei manchen Proben ist ein deutlicher
Knick (oyg) in der Kurve zu sehen, bei anderen Proben der
gleichen Qualitat weicht die Kurve bei hohen Lasten nur
allmdhlich vom linearen Verlauf ab (in diesen Fallen werden
keine Werte fir oy angegeben). Nach der Theorie soll dieser
Knick durch Matrixripbildung verursacht werden. Es wurde
aber beobachtet, daf er mit Delaminationsvorgdngen zusam-
menhangt.

1000

g

Spannung [MPa]
&

0 ! L L | I
0 0,002 0,004 0,006 0,008 0,01 0,012

Dehnung
Abb. 47: Spannungs-Dehnungskurve einer SD-Probe

Nach der Hochstlast versagen die Proben zuerst unkontrol-
liert mit einem grofen Krafteinbruch. Die Kurven fangen
sich jedoch bei ca. 1/3 der Bruchlast. Danach biegen sich
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die Proben weiter durch mit kleinen Krafteinbrichen, wobei
sie aber nicht vollstdndig gebrochen werden .

Bei 3-Pkt Biegeversuchen an reinem Duranglas wurden Festig-
keiten von 70 bis 110 MPa bei einer Bruchdehnung von 0,1-
0,2% gemessen. Der E-Modul betrug ca. 61 GPa. Im Gegensatz
zum faserverstarkten Glas sind hier die Proben sehr kerb-
empfindlich und zeigen daher eine grofe Streuung.

Stereo- und rasterelektronenmikroskopische (REM) Aufnahmen
zeigen, daf der Bruch nicht wie bei monolithischen Glasern
gerade durch die Probe verlauft, sondern daf der Rif nach
kurzem Weg entlang der Fasern in die beiden Richtungen
senkrecht 2zur |urspriinglichen Richtung abgelenkt wird
(Abb.48).

a) b)

Abb. 48: Lichtmikroskopische Aufnahmen des Bruchverlaufs
der Probe SD3D a) Zugflache , b) Seitenansicht

Der Rif lauft so lange in dieser neuen Richtung, bis die
kritische Spannung fir Riffortschritt in der urspringlichen
Richtung dberschritten wird, so daf sich der Rip wieder
verzweigt. Makroskopisch aufert sich dies in einem unsteti-
gen Verlauf der Spannungs-Dehnungskurve. REM-Untersuchungen
an "gebrochenen" Proben zeigen, daf Mikrorifbildung statt-
gefunden hat (Abb. 49).
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Abb. 49:Bruchflache der SiC/Duranprobe SD3D (REM-Aufnahme)

Bei den einzelnen SiC-verstarkten Proben ist deutlich an
den Ergebnissen in Tab.8 2zu sehen, daf die Preftemperatur
eine wesentliche Rolle in Bezug auf die mechanischen Eigen-
schaften spielt. Das Optimum beziglich der Festigkeit liegt
bei 1260°C. Dies wurde durch Messungen von Hegeler zur Op-
timierung der Prefparameter bestdtigt [24]. Eine Abweichung
von 100°C in beiden Richtungen resultiert in einer Halbie-
rung der Biegefestigkeit. Unklarheit aber herrscht uUber den
relativ hohen Wert bei 1450°C. Bei zu niedrigen Preftempe-
raturen wird das Glas nicht vollkommen verdichtet. Es zeigt
dann ein korniges Aussehen. Es kommt keine Bindung mit den
Fasern 2zu Stande. Die Bruchfladche dieser Probe hat ein
pinselartiges Aussehen (Abb.50). Die Enden der Fasern wei-
sen ein rundes angegriffenes Aussehen vor. Es ist még-
lich,daf die Fasern wegen der fehlenden Glasmatrix oxidiert
und geschwacht werden.

Um abzuschdtzen, ob unterkritisches RiBwachstum bei diesen
Werkstoffen eine Rolle spielt, wurden bei drei verschie-
denen Durchbiegungsgeschwindigkeiten Biegeversuche (0,0005,
0,01 und 0,2 mm/s) an 10 Proben der Platte SD16BC durchge-
fuhrt. Die Ergebnisse sind in Tab. 10 dargestellt.
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Abb. 50: Bruchflache der Probe SD 5A, die bei zu niedriger
Temperatur hergestellt wurde

Tab. 10: Ergebnisse der Biegeversuche an Proben der Platte
SD 16BC bei verschiedenen Belastungsgeschwindigkeiten

Belastungs- og g E-Modul €cu
geschwindigkeit
[mm/s] [MPa] [MPa] [GPa] [o/00]
0,2 791,6 15,1 129,2 6,4
+* 35,5 0,7 1,5 +0,4
0,01 755,5 14,4 127,8 6,2
+ 12,2 + 0,2 +0,7 +0,2
0,0005 734,1 14,0 125,2 5,95
+ 4,2 0,1 0,8 * 0,005

Es zeigte sich eine Differenz zwischen der schnellsten und
der langsamsten Geschwindigkeit in der Festigkeit von ca.
60 MPa. Die E-Moduln zeigten eine &ahnliche,aber nicht so
ausgepragte Tendenz. Am Verlauf der o-¢ Kurven waren sonst
keine Unterschiede festzustellen. Es scheint, als ob unter-
kritisches Ripwachstum, das bei Glasern bekannt ist, nicht
auszuschliefen ist.
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Um dies nachzuprifen, wurden einige Proben einer anderen
Platte (SD 109) mit konstanter Kraft belastet und die Zeit
bis zum Bruch aufgenommen. Es konnte kein signifikanter Ef-
fekt festgestellt werden. Die angelegten Spannungen, die zu
einem Bruch innerhalb wvon ca. 200 h fihrten, waren nicht
deutlich unterschieden von denen, die zu spontanem Versagen
fihrten.

Um die Verformungs- und Bruchvorgange naher zu untersuchen,
wurden einige Proben aus verschiedenen Chargen an der Zug-
seite und einer Querseite geschliffen und poliert. Sie wur-
den vor der Belastung untersucht und charakteristische
Merkmale photographiert. Die Proben wurden anschliefend
stufenweise belastet und nach jedem Schritt im Mikroskop
untersucht.

Es zeigte sich, dap die erste Schadigung an der Druckseite
der Probe bei Spannungen ab ca. 150MPa eintritt. In Abb. 51
sieht man, daB Mikrorisse von einem Fehler an der Faser-
Matrix Grenzfldche ausgehen. Die Rifform deutet auf einen
komplexen Spannungszustand in der Matrix hin. Diese Risse
wachsen mit zunehmender Spannung, aber nur lokal, so daf
die Tragfahigkeit der Probe kaum beeinflupt wird.

Abb. 51: Mikrorisse an der Druckseite einer SiC/Duran-Probe
(angelegte Spannung 150 MPa)

Erst bei Spannungen von uber 500 MPa erscheinen an der Zug-
seite der Proben die ersten Mikrorisse. Zuerst treten diese
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vereinzelt auf. Ab ca. 600 MPa kénnen Reihen von Mikroris-
sen beobachtet werden (Abb. 52). Im Gegensatz 2zu den
Modellvorstellungen sind sie lokal zu sehen und dehnen sich
selten Uber mehr als zwei Faserabstande aus.

Abb. 52 : Mikrorisse an der Zugseite einer SiC/Dufan—Probe
(angelegte Spannung 600 MPa)

Gleichzeitig sind in manchen Proben bei dieser Spannung die
ersten vereinzelten Faserbriche und auch makroskopische
Risse zu sehen (Abb. 53).

Abb. 53: Faserbriche in der gleichen Probe wie oben (Abb.
52)
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Ab ca. 650 MPa laufen die Mikrorisse 2zunehmend schrag zu
den Fasern. Durch das Zusammmentreffen mehrerer Mikrorisse
kommt es 2zu makroskopischer RiBbildung. Diese Risse sind
noch nicht kritisch und wachsen mit zunehmender Spannung,
bis die Proben zwischen 750 und 800 MPa versagen.

b) C-faserverstarktes Duranglas

Wegen der hoéheren Festigkeit und wegen des hoéheren E-Moduls
der T-800 Fasern, sowie wegen des z.T. héheren Faservolu-
menanteils liegen die Festigkeiten dieser Werkstoffe deut-
lich oberhalb der mit Nicalon verstarkten Varianten. 1In
Tab.11 sind die Ergebnisse fur Proben der Platte CD8 und
einzelner Proben, die zur Optimierung der Prefbedingungen
hergestellt wurden, dargestellt.

Tab. 11: Ergebnisse der Biegeversuche an C-faserverstarktem

Duranglas
Pref- Ve opg B E-Modul €, WOF
temperatur

[°C] [MPa] [MPa] [GPa] [10"3] [kJ/mz}
CD1B 1160 42 % 471,0 10,2 142,8 3 8,0
CD1C 1355 512,3 10,7 166,2 3 12,8
CD1D 1255 1336,6 25,8 163,6 9 60,0
CD1F 1350 898,0 18,5 182,0 6 44,1

30 min

CcD8 1240 45 % 1176,5 23,1 137,2 10,3 58,0
+59,4 +1,2 +1,6 0,8 +5,7

Hierbei ist deutlich zu erkennen, daf die optimale Preftem-
peratur bei 1240-1255°C liegt.Man sieht bei der Spannungs-
Dehnungskurve fur 2 Proben aus der Platte CD8 (Abb. 54),
dapf der Werkstoff ein ziemlich sprodes Bruchverhalten vor-
weist. Nach dem Bruch sind die Proben zwar noch zusammen-
hdngend , haben aber wegen der vielen Delaminationrisse
eine sehr geringe Steifigkeit. Ndhere Betrachtung der Kur-
ven zeigt,daf die Kurven bei relativ niedrigen Spannungen
(ca. 400 MPa) vom linearen Verlauf abweichen.
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Abb. 54: Spannungs-Dehnungskurven fir 2 Proben aus der
Platte CD8

Wie bei den Nicalon verstidrkten Durangldsern wurden auch
unterbrochene Versuche durchgefiihrt. Die ersten Mikrorisse
an der Zugseite erscheinen bei 300 MPa. Diese Risse
haben,im Vergleich zu den SD Proben, ein unterschiedliches
Aussehen (Abb. 55). Sie erstrecken sich uber mehrere
Faserabstdande und sind weitgehend gerade. Die Umgehung
einer Faser bringt nur eine kleine Auslenkung des Risses
aus seiner Ebene mit sich.

Abb. 55: Mikrorisse in einer CD8 Biegeprobe bei einer
Belastung von 300 MPa
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Mit zunehmender Belastung nimmt die Anzahl der Risse durch
Ausdehnung des geschadigten Bereichs zu, der Abstand andert
sich aber wenig. Zwischen 560 und 600MPa wird die Schall-
emission heftiger. (Obwohl die Schallemissionsanalyse ge-
trennt in Kap. 5.5 behandelt wird, werden manche Beobach-
tungen,vorwiegend die Schallemissionsrate, in Zusammenhang
mit den Biege-und Zugversuchen vorher erwahnt.) Die Form
der Mikrorisse dandert sich, und entspricht der der SD-
Proben. Der RiBabstand wird lokal viel kleiner, die Risse
laufen schrag (Abb.56) zu den Fasern und selten weiter als
bis zur nachsten Faser. Hierbei werden Matrixteile aus dem
Verbund geldst. Dieses Verhalten wird um so ausgepragter,
je hoher die Spannung steigt.

Abb. 56: Mikrorisse in der gleichen Probe wie oben (Abb.
55), bei einer Belastung von 600MPa

Bei 750MPa sind die ersten Faserbriiche deutlich zu erken-
nen. Erste Delamination am auBersten Rand wurde bei 850 MPa
entdeckt. Dies hat aber kaum Einflupf auf die Spannungs-Deh-
nungskurve. Erst bei 950MPa, wenn die Delamination sich
entlang der Probe ausdehnt, kommt es zu einem Knick in der
Kurve. In diesem Spannungsbereich sind auch Schaden an der
Druckseite der Probe zu sehen. Durch die Druckkrafte kommt
es neben der mittleren Auflager zu lokaler Abldésung der
Fasern. Hieraus ergibt sich eine Delamination.
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Bei 1050MPa ist die Matrixschadigung noch weiter fortge-
schritten. Abgeldéste Fasern, die z.T. noch nicht gebrochen
sind, stehen als Bogen aus der Oberfldche heraus. Dies ist
vermutlich durch die hohen Druckspannungen in den Fasern im
Verbund 2zu erklaren. Durch das Fehlen der Haftung zur
Matrix kénnen sie ihre urspringliche Lange wieder annehmen
und biegen sich entsprechend. Mit zunehmender Spannung
werden die Matrixausbriiche noch gréfer. Es kommt bei
1200MPa 2zu spontanem Versagen durch mehrere grofflachige
Delaminationen, die von der Zugseite ausgehen.

5.3.1.2. Nicalon verstidrktes Supremaxglas

Die Ergebnisse der Biegeversuche an Proben dieses Systems
sind in Tab. 12, und Tab. 13 dargestellt. Bei den einzelnen
Proben der Reihe SSul A-C, handelt es sich um Vorversuche
mit kleiner Stitzweite (40mm), die relativ hohe Scherspan-
nungen zur Folge hat.

Tabelle 12: Ergebnisse der Biegeversuche an Proben aus drei
Platten (Nicalon/Supremax)

Platte op ox B E-Modul €cu WOF

[MPa] [MPa] [MPa] [GPa] [1073] [kJI/m? ]
ssus 684,9 644,1 12,2 133,5 6,0 24,0

+31,5 +24,9 0,7 +4,7 +0,5 +3,2
NSW130 702,6 - 13,4 130,8 6,6 30,3

+106,6 +2,0 +2,3 +1,0 +7,8
ohne 650,9 - 12,4 130,4 6,1 26,5)
Ausreifer 27,1 +0,5 2,4 +0,2 +4,8
SSu3EF 708,0 - 13,0 138,1 5,4

+128,4 2,4 3,3 +0,9
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Tab. 13: Ergebnisse der Biegeversuche an einzelnen Proben

Probe Preptenp. og ox LA E €cu WOF
[MPa] ([MPa] [MPa] [GPa] [10'3] [kJ/m? ]

SSulA 1100 750 44,4 85,7 17

SSulB 1200 5MPa 609 - 37,6 105,5 9

SSulC 1300 594 -~ 27,9 109,9 0,6
SSu3A 1365 613 546 12,6 136,8 5 15,6
SSu3B 1260 10 MPa 701 610 14,0 136,7 6 19,6
SSu3C 1170 665 - 15,9 133,6 5 22,2

Hierbei ist zu erwahnen, dag die Proben SSulA-1C aus einem
frihen Stadium der Werkstoffentwicklung stammen. Die Proben
hatten die Dimensionen 45 x 4,5 x 3,5 mm. Wegen des hier-
durch bedingten niedrigen 1/h Verhaltnisses war der Scher-
anteil am Versagen groéfer. Dies kommt 2zum Ausdruck in
Tab.13 durch die hdheren 7p Werte. Aus diesem Grund wurde
die Bruchenergie nicht bestimmnt.

Bei den Proben aus den Platten SSu3EF und NSW130 ist eine
hohe Streuung der Ergebnisse, vor allem der Festigkeit
festzustellen. Dies bezieht sich in beiden Fallen auf eine
Probe mit besonders hohen Werten. Bei NSW130 konnte eine
ungleichmiafige Faserverteilung, verursacht durch die
Wickeltechnik, festgestellt werden (Abb.30, Kap. 3.4). Der
Grad dieser Inhomogenitat andert sich von Probe zu Probe in
der Platte. Es ist wahrscheinlich, daf die Zugseite des
Ausreifers einen erhdéhten Fasergehalt aufgewiesen hat.

Im allgemeinen sind die Werte vergleichbar mit denen der
Nicalon-verstarkten Duranproben, wobei der E-Modul,wegen
des hdéheren E-Moduls der Matrix, ca. 10% hoéher liegt. Die
oc-€ Kurven zeigen z.B. in Abb. 57 jedoch einen weniger aus-
gepragten Knickpunkt. Dafir weichen die Kurven bei niedri-
geren Spannungen vom linearen Verlauf ab. Vor allem bei den
Proben der Reihe NSW130 und SSuS liegt diese Spannung bei
besonders niedrigen Werten, fir NSW130 bei 265 * 13MPa und
fur SSuS bei 276 * 33MPa, bei Jjeweils ca. 40% der Fe-
stigkeit. Flir SSu3EF liegt der Wert deutlich hoéher, streut
aber zwischen 412 und 642MPa. Bei SiC/Duran-Proben liegt
diese Spannung bei ca. 80% der Bruchspannung.
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Abb. 57: Spannungs-Dehnungsdiagramm fir eine Nicalon-

Supremax Probe

Fraktographische Untersuchungen zeigen einen Bruchverlauf
ahnlich dem der Duranproben, wobei Jjedoch die Auslenkung
des Risses von seiner urspringlichen Richtung schwéacher
ausgepragt ist. Dafur sind mehr Mikrorisse z.T. parallel
zueinander zu erkennen (Abb. 58). Die Entfernung der Mikro-
risse voneinander liegt in der Gréfenordnung von 20um.

Abb. 58: Mikrorisse in der Bruchfladche einer Nicalon-
Supremaxprobe
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Bei Proben der Platte NSW130 laufen die Risse ca. 1lmm von
der Zugflache gerade in die Probe hinein (Abb. 59). Danach
kommt es zu Delaminationsrissen parallel zu den Fasern.

Abb. 59: Makroskopisches Bruchaussehen einer NSW130 Probe

Wie bei den Versuchen mit den Duranproben, wurden auch mit
diesem Werkstoff unterbrochene Versuche durchgefiihrt. Bei
der ersten Belastung war bis zur ersten Schallemission bei
295 MPa aufer einigen Faserrissen, die wahrscheinlich durch
die Herstellung bedingt waren, keine Schadigung der Probe
zu erkennen. Bei 350 MPa waren einige sehr feine Mikrorisse
in der Matrix 2zu sehen, die eindeutig von der Belastung
herstammmten. Mit zunehmender Spannung nimmt die Schadigung
zu. Sie bleibt meist lokalisiert, wobei sich ein Rifsystem
uber mehrere Faserabstdnde erstreckt. Sowohl Faser-als auch
Matrixrisse sind zu beobachten (Abb. 60). Bei 550 MPa ist
dieses Verhalten sehr intensiv geworden. Es kommt sogar 2zu
mehrfacher Rifbildung in den Fasern. Man sieht aber auch,
daf es Matrixgebiete gibt, in denen keine Schadigungen vor-
handen sind. Mit noch steigender Spannung nimmt der Schaden
zu. Bei 700 MPa ist die mehrfache Ripbildung nicht mehr zu
ubersehen (Abb. 61). Die Schadigung der Probe reicht bis
etwa zur neutralen Achse.
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Abb. 60 : Faser- und Matrixrisse in einer NSW130 Probe bei
500 MPa

Abb. 61: Mehrfache Rifbildung in den Fasern einer NSW130
Probe bei 700 MPa

Bei ca. 750MPa werden Teile der Matrix aus. dem Verbund
herausgeworfen. Die Rifstruktur ist mit vielen Ripverzwei-
gungen noch feiner geworden.Bei 800MPa kommt es 2zu der
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ersten Delamination auf der Zugseite der Probe. Dies fihrt
aber nicht 2zu spontanem Versagen. Bei der weiteren Bela-
stung kommen erhebliche Schaden an der Druckseite der
Proben zustande und die o-¢ Kurve (Abb. 62) bricht deutlich
ab. Die Proben versagen dann an der Zugseite durch einen
kurzen Rif verbunden mit Delamination bei 810MPa.

Wie in Abb. 57 2zu erkennen ist, ist nach Erreichen des
Spannungsmaximums der Abfall weniger steil als bei den
Duranproben. Vor allem bei Proben aus den Platten SSuS und
SSu3EF ist ein teilweise kontrollierter Bruch zu verzeich-
nen. Bei NSW130 hingegen ist der Bruch eher katastrophal.
Nach dem Spannungsmaximum fallt die Spannung schlagartig
bis auf 50% der Bruchspannung ab. Es bilden sich einige
Delaminationsrisse. Mit zunehmender Durchbiegung steigt die
Spannung langsam. Danach sind keine Anderungen im Kurven-
verlauf zu verzeichnen. Dieses Verhalten ist wahrscheinlich
mit der Verlangerung der Delaminationsrisse zu erklaren. Da
in 3-Pkt.-Biegeversuchen die maximale Zug- als auch die
Scherspannung unter dem mittleren Auflager liegt und die
Risse sich weg vom Auflager bewegen, muf, um die gleiche
Spannung an der Ripfront zu erreichen, die Last mit zuneh-
mender Riflange ansteigen.
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Dehnung

Abb. 62: Spannungs-Dehnungskurven eines unterbrochenen
Versuchs an NSW130
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5.3.1.3 Nicalon/"A"-Glas

Es wurden nur Proben einer Platte und einzelne Biegestab-
chen dieses Matrixmaterials gepriuft. Die Ergebnisse sind in
den Tabellen 14 und 15 aufgefuhrt.

Tabelle 14: Ergebnisse der Biegeversuche an einzelnen
SiC/"A"-Glasproben mit Angabe der Bruchenergie

Pref- op og TR E €cu WOF
temperatur
[°C] [(MPa] [MPa] [MPa] [GPa] [1073] [kJ/m?]
SA1A 1310 556 31,0 11,3 128,1 4 15,1
SA1C 1430 342 19,6 6,3 118,2 3 8,6

Tabelle 15: Ergebnisse der Biegeversuche an SiC/"A"-Glas-
proben (SAlEF)beli verschiedenen Belastungs-

geschwindigkeiten
Belastungs- op og T E €cu
geschwind.
[mm/s] [MPa] [MPa] [MPa] [GPa] [10'3]

0,01 409,0 351,7 7,8 124,2 3,8

+ 27,0 + 22,6 + 0,5 * 3,4 + 0,4
0,2 446,0 424,7 8,5 125,5 3,7

+ 19,7 + 68,0 + 0,4 1,6 + 0,1
0,0005 461,7 415,0 8,8 127,9 4,0

+ 45,2 + 31,0 + 0,8 + 0,1 + 0,4

Die Biegefestigkeiten dieser Werkstoffqualitadt liegen deut-
lich unterhalb der der anderen untersuchten Qualitaten.
Dies zeigt sich auch in den Bruchdehnungen. An Proben, die
aus einem Block von unverstarktem "A"-Glas herausgeschnit-
ten wurden, wurden 4-Pkt-Biegeversuche durchgefithrt. Es
ergab sich eine Biegefestigkeit von 112,6 + 7,3 MPa, ein E-
Modul von 67,7 * 1,2 GPa und eine Bruchdehnung von 0,163 *
0,010 %. Bei der gleichen Stiutzweite liegen im allgemeinen
die Festigkeitswerte aus 4-Pkt-Biegeversuchen niedriger als
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aus 3-Pkt-Versuchen , so daf man festhalten kann, dag die
Festigkeit des "A"-Glases hdher als die der Duran- bzw.
Supremaxmatrices ist.

Der Verlauf der o-¢ Kurven ist von besonderem Interesse.
Die zwei einzelnen Proben, die bei héheren Temperaturen
hergestellt wurden, zeigen einen linearen Verlauf fast bis
zur Héchstlast. Danach aber ist ein allmadhlicher Abfall der
oc-€-Kurve zu verzeichnen (Abb. 63).

600

Spannung[MPa]
g &

g

0 | 1 1 I | |
o 0,002 0,004 0,006 0,008 0,01 0,012 0,014

Dehnung

Abb. 63: Spannungs-Dehnungskurve der Probe SA 1 A

Dieses Verhalten kommt auch zum Ausdruck in der - im Ver-
hdltnis zur Biegefestigkeit - relativ hohen Bruchenergie.
Die Proben der Platte SA1EF, die bei ahnlichen Prefbedin-
gungen wie die anderen Varianten hergestellt wurde, zeigen
den gewohnten Verlauf mit einem linear-elastischen Anstieg
bis zu einem deutlichen Knick. Abweichungen vom linearen
Verlauf vor diesem Knick sind minimal.

Die fraktographischen Untersuchungen an den zwei einzelnen
Proben zeigen,daf im Zugspannungsbereich der Rif ziemlich
gerade verlauft (Abb. 64). In der Probentiefe laufen Risse
parallel zur Faserrichtung wie bei den anderen Varianten.
Deutlich im REM zu sehen ist Faserpullout mit Pulloutldngen
zwischen 0 und 200 um.

Bei SAlA sind vereinzelt Mikrorisse zu sehen. Der Abstand
zwischen den einzelnen Rissen betragt ca. 50 um. Die Bruch-
flachen der SA 1EF Proben zeigen ein eher verzweigtes Rip-
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system, das nicht so ausgepragt wie bei den Duran- und
Supremaxproben ist.

Abb. 64: REM-Aufnahme der Bruchflache der Probe SAlC

5.3.2 Hochtemperatureigenschaften

Es wurden hauptsachlich Proben mit Duran bzw. Supremax
Matrices untersucht.Die Temperaturbereiche wurden nach den
Transformationsbereichen (nach Herstellerangaben) der
jeweiligen Glaser ausgewahlt.

Nicalon/Duran

Die Abhangigkeit der Biegefestigkeit von der Temperatur fur
die Duranproben ist in Abb.65 und Tab. 16 dargestellt.
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Abb. 65: Temperaturabhangigkeit der Biegefestigkeit fur SicC
verstarktes Duranglas (vgl. Tab. 8).

Tabelle 16: Ergebnisse der Hochtemperaturbiegeversuche an

SiC/Duranproben
Probe Pruftem=~ og TR E €cu
peratur .3
[°C] [MPa] [MPa] [GPa] [107°]
SD7E 500 722,2 14,5 115,5 7,0
+ 130,9 + 2,5 + 4,2 * 0,7
600 990, 8 18,5 106,6 9,2
700 640,5 12,6 83,8 9,3
SD4E (25) 640,0 12,3 120,6 5,2
+ 18,5 + 0,3 + 2,3 +0,1
550 818,0 16,5 112,8 6,8
+ 56,6 + 1,3 + 2,7 + 0,6
600 846,6 17,0 110,0 7,8
+ 29,3 + 0,6 + 3,9 + 0,2
650 889,3 18,1 89,1 ' 7
+ 107,0 + 1,9 + 5,3 + 0,8
SD16BC 400 861,0 17,2 125,0 6,8
+ 13,5 + 0,2 + 2,1 + 0,1
450 899,7 - 123,0 7,3
+ 51,5 + 3,0 + 0,6
500 816,0 - 120,9 8,6
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Ein Maximum ist bei 600°C zu beobachten.Um die Zeitabhan-
gigkeit der Eigenschaften zu untersuchen, wurde eine Probe
bei 600°C und einer Belastungsgeschwindigkeit wvon 0,0005
mm/s belastet.Die Biegefestigkeit von 803,3 MPa, wegen der
grofen Streuung der Werte nicht statistisch signifikant,
ist kleiner als die Festigkeit bei einer Belastungsge-
schwindigkeit von 0,2 mm/s.
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Abb. 66: Spannungs-Dehnungskurven bei verschiedenen

Temperaturen fir SiC verstarktes Duran

Mit zunehmender Temperatur weichen die o-€¢ Kurven (Abb. 66)
vom linearen Verlauf bis einschlieflich 550°C minimal, bei
600°C deutlich ab. Der E-Modul, z.B. der Charge SD4E/F,
geht allmdhlich von 120 GPa bei Raumtemperatur auf 110 GPa
bei 600°C zuriick. Bei 650°C sinkt er drastisch auf 89 GPa,
was mit dem Einsetzen von viskosem Fliefen zu erkldren ist.
Hierzu ist zu bemerken, daf die Glastransformationstempera-
tur Tg von reinem Duranglas bei 530°C liegt, d.h. oberhalb
dieser Temperatur ist mit viskosem Flieflen 2zu rechnen.
Daher sollte dieser Effekt bereits bei 550°C splirbar wer-
den. Daf dies erst bei 600°C der Fall ist, deutet auf eine
Verschiebung von T, hin. Die Zugabe eines SiO, reichen Sols
bei der Herstellung, die eine Erhéhung des Si0,-Gehalts des
Glases bedeutet, Xkann eine Erhéhung bewirken. Bei allen
Temperaturen ist das Versagen ahnlich dem bei Raumtempera-
tur mit einem groBen Krafteinbruch nach Erreichen der
Hochstlast. Das Aussehen der Bruchfldche ist ebenfalls dem
der Raumtemperaturproben &hnlich. Untersuchungen von Manns
[95] an monolithischem Duranglas ergaben, daf die Biege-
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festigkeit von unbehandelten Proben von 124 MPa bei Raum-
temperatur auf 145 MPa bei Tg ansteigt. Oberhalb Tg steigt
sie weiter an, ist aber von der Belastungsgeschwindigkeit
stark abhdngig. Danach scheint Tg im vorliegenden Fall bei
600°C zu liegen.

Nicalon/Supremax

Die Ergebnisse an Proben mit Supremaxmatrix sind in den
Tabellen 17 und 18 wiedergegeben.

Tabelle 17 : Ergebnisse der Hochtemperaturbiegeversuche an
SiC/Supremax-Proben

Probe Pruftem- og TR E €cu WOF
peratur
[°C] [MPa] [MPa] [GPa] [1073]  [kJ/m?]
SSu3EF  (RT 708,0 13,0 138,1 5,4 13,9
+128,1 +2,4 +3,3 +0,9 +3,9)
500 558,9 11,1 137,8 4,4 17,2
+ 13,8 + 0,3 + 3,1 + 0,4 +3,9
600 629,2 12,6 132,9 4,8 28,8
+ 172,9 + 3,5 + 9,4 + 1,3 +12,6
700 524,0 10,5 117,6 4,5 25,2

Bei diesen Proben war bereits bei 500°C (wegen der hdheren
T, die niedrigste gewahlte Pruftemperatur) ein halb-kon-
trollierter Bruchverlauf zu sehen. Bei dieser Temperatur
sind die o-€¢-Kurven bis zum Knick linear, so daf viskoses
Fliefen ausgeschlossen werden kann. Mit zunehmender Tempe-
ratur nimmt die Abweichung vom linearen Verlauf zu. (Abb.
67) .

Bei 600°C hat die Biegefestigkeit ihr Maximum. Bei 700°C
fallt der E~Modul drastisch ab, obwohl die Bruchdehnung
nicht grépfer ist als bei 500°C. Es scheint, im Gegensatz zu
den Duranproben, daf eine signifikante Reduzierung von T
durch die Herstellung des Verbundkdérpers stattgefunden hat.
Vermutlich liegt 'I‘g statt bei 730°C fir massives Supremax-
glas eher bei 600°C nach Einbau der Fasern. Bei Gefugeun-
tersuchungen an einer Probe, die bei 700°C gepriuft wurde,
konnten Mikrorisse in den Fasern beobachtet werden (Abb.
68) .
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Ergebnisse der Hochtemperaturbiegeversuche an

einzelnen SiC/Supremax-Proben (Stitzweite = 36mm).
Probe Priftem- gg B E Bruchart
peratur
[°C] (MPa] [MPa] [GPa]
SSu 1a/1 20 750 44,4 85,7 Misch
SSu 1B/1 669 37,0 105,5
Ssu 1¢/1 594 27,9 109,9
1A/2 400 612 35,8 113,9 Misch
1B/2 652 37,6 99,5
1c/2 563 26,3 107,6 Scher
1a/3 500 682 39,7 97,9 Scher
1B/3 668 38,9 94,9 Misch
1c/3 618 29,1 114,8 Scher
1A/4 600 933 54,6 91,1 Misch
1B/4 795 43,2 104,8
1Cc/4 581 27,3 94,8
1A/5 700 618 36,1 83,1 Misch
1B/5 835 45,9 98,6
1¢/5 619 28,9 108,4 Scher
Preftemperaturen: SSulA 1100°C
SSulB 1200°C
SSulcC 1300°C
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Abb 67: Spannung-Dehnungskurve fur SiC/Supremax-Proben bei
verschiedenen Temperaturen

Abb. 68: Gefugeaufnahme einer SiC/Supremax-Probe nach der
Belastung bei 700°C

Nach der Theorie von Aveston, Cooper und Kelly [7] kann
dies nur geschehen, wenn die Bruchdehnung der Fasern klei-
ner als die der Matrix ist. Hierflir kann es zwel Ursachen
geben: 1) die Bruchdehnung der Matrix ist entsprechend der
abnehmenden Viskositat groéfer geworden, 2) die Bruchdehnung
der Fasern ist durch chemischen Angriff reduziert.
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Die Bruchfldachen der Proben, die bei den hdoheren Temperatu-
ren geprift wurden,zeigten im Vergleich zu den Raumtempera-
turuntersuchungen keine wesentlichen Anderungen des
Bruchaussehens. Bei allen Temperaturen sind Mikrorisse in
der Matrix 2zu erkennen, wobei Kkeine qualitativen Unter-
schiede in der Ripdichte festzustellen waren. Vereinzelt
ist in den Bruchfldchen Faserpullout mit geringen Pullout-
langen (10-20 pm)zu sehen (Probe bei 600 °C belastet); in
der gleichen Probe sind auch Blasen in der Matrix, direkt
an der freigelegten Grenzflache zu einer Faser 2zu erken-
nen(Abb. 69). Diese weisen auf Reaktionen an der Grenzfla-
che hin, bei denen Gase freigesetzt wurden.

Abb 69: REM-Aufnahme der Faser/Matrixgrenzfldache einer
SiC/Supremax-Probe, die bei 600°C belastet wurde

In Voruntersuchungen wurden bei einer Stutzweite von 36 mm
die Hochtemperaturbiegefestigkeit von drei Chargen mit
Supremaxmatrix, die bei unterschiedlichen Preftemperaturen
hergestellt wurden, gemessen (Tab. 16). Da hier nur eine
Probe pro Mefpunkt untersucht werden konnte, ist die Aussa-
gekraft der Messungen begrenzt. Festzuhalten ist, dapf bei
niedrigeren Preftemperaturen eine Erhdéhung der Festigkeit
bei 600 °C eintritt. REM-Untersuchungen an der bei 1100 °C
hergestellten Probe zeigen einen einzelnen Rif und Pull-out
von ca. 10um Lange (Abb. 70).
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Abb.70: Bruchflache der Probe SSulA/4 (Pruftemperatur
600°C)

Die Bruchenergie nimmt mit zunehmender Temperatur bis 600°C
zu. Hierbei kommt ein wesentlicher Anteil der Zunahme vom
o—-€¢ (Abb. 67)Verlauf nach Uberschreiten der maximalen Span-
nung und ist charakteristisch fuir einen kontrollierten
Bruch, der mit Pull-out verbunden ist. Bei 700°C verzehrt
dieser Teil des Bruchs den gréften Energieanteil.

Nicalon/"A"-Glas

Die Festigkeit der SiC/"A"-Glas-Proben steigt wvon ca. 450
MPa bei Raumtemperatur auf ein Plateau zwischen 500 und 600
°C mit Festigkeitswerten von ca 520 MPa. Die Ergebnisse
sind in Tabelle 19 aufgefihrt. Weder der E-Modul noch die
Bruchdehnung zeigen wesentliche Anderungen bis 2zu der
hoéchsten Pruftemperatur von 600 °C. Die o¢-e-Kurven =zeigen
bei allen Temperaturen das gleiche Verhalten. Die Kurven
weichen bei relativ niedrigen Spannungen vom linearen Ver-
lauf ab, zeigen z.T. einen Knick und fallen nach Erreichen
der Biegefestigkeit rasch ab. Hier sind keine Anzeichen von
kontrolliertem Bruchverlauf zu erkennen. Die Abweichung vom
linearen Verlauf ist bei 600 °C nicht wesentlich starker
als bei 400 °C. Es ist anzunehmen, daf bei dieser Priifreihe
Tg nicht Uberschritten wurde.
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Tabelle 19: Ergebnisse der HT-Biegeversuche an SiC/"A"-Glas

Probe Priuftem- o B E €cu
peratur
[°C] [MPa] [MPa] [GPa] [1073]
SAL1EF 400 481,9 9,6 127,6 4,25
500 527,9 10,5 124,0 5,0
+ 22,7 + 0,5 + 2,8 + 0,5
600 517,4 10,7 120,7 4,9

Die REM-Aufnahmen (Abb. 71) zeigen, daf die Rip6ffnungen
grofer sind als bei den anderen Matrices. Die Risse sind
weniger verzweigt, so daf zusammenhdngende Teile des Ver-
bunds zu sehen sind. Zum Teil ist wieder Pull-out zu sehen
(Abb. 72), wobei die Pullout-Langen,wegen fehlender Matrix-
teile, nicht bestimmt werden kénnen.

Abb. 71: Bruchflache der SiC/"A"-Glas-Probe SA 1 EF
(Pruftemperatur 400°C)
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Abb.72: Bruchflache einer SiC/A-Glas-Probe, die Dbei
500°C gepruft wurde

5.3.3. Kriechuntersuchungen

Fir die Kriechuntersuchungen wurde Nicalon verstarktes
Duranglas (SD27AB) ausgewahlt. Um das Verhalten der Ver-
bundproben besser zu verstehen, wurden 4-Pkt-Versuche mit
sog. Normproben an unverstarktem Glas durchgefihrt. Die
Ergebnisse sind in Tab. 20 und Tab. 21 sowie Abb. 73 und 74
dargestellt.

Tab.20 : Ergebnisse der Kriechversuche an Nicalon
verstarktem Duranglas

Temperatur angelegte Dauer €ges €50 (de/dt) nin
Spannung -3 -3

[°C] [MPa] (h] (10 °] [10 °] [1/h]
400 150 53 1,16 1,15 ca. 0
500 150 96 1,47 1,40 7,5+1077
600 150 72 2,62 2,48 5,1-107°
400 300 117 2,38 2,33 1,2+1077
500 300 48 2,83 - 2,0.1076
600 300 94 9,27 6,37 3,1:107°

600 350 42 16,5 - 1,3'10"4




115

Tab. 21: Ergebnisse der Kriechuntersuchungen an
unverstarktem Duranglas

Temperatur angelegte Dauer €ges €50 (de/dt)nin
Spannung

[°cl [MPa] (h] [1073] [1073] [1/h]

400 20 66,4 0,80 0,76 1,5.107°
40 71,7 1,88 1,75 610"
60 64,4 2,54 2,44 ca. 1 1072
80 0,006B 1,3 - 0,218

500 20 66,2 21,21 18,36 1,9 1074
40 32 30 -- 5 10~
50 26,4 27,19 - 7,5 1074
60 17,9 30,4 - 1,2 1073

550 20 2,95 23,6 6 1073
30 1,51 26,95 1,3 1072
40 1,06 25,25 1,4 1072

- B = Probenbruch
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Abb.73: Kriechkurven der Nicalon verstarkten Duranproben




116

550°C 40 MPa

500°C 20 MPa

8

Dehnung [0/00]

-
o

400°C 40 MPa

o i 1
0 20 40 60 80

Zeit [h]

Abb. 74: Kriechkurven der unverstarkten Glasproben

Bei 500 und 550°C wurde die Dehnung der Glasproben durch
die Auflager begrenzt, so daf die maximale Dehnung ca. 30
o/o00 betrug.

Die Ergebnisse wurden nach verschiedenen Verfahren
ausgewertet. Das Verfahren von Cohrt [96] ergab meistens
eine gute Anpassung. Hierbei ist die Kriechdehnung gegeben
durch :

€ =¢€g+ B'tN + et (74)

wobei €y die spontane Dehnung, B'tM das transiente Kriechen
und € t das stationdre Kriechen charakterisieren.

Fur reines Duranglas sind die Ergebnisse einer Anpassung,
die mit Hilfe des PC~Programmes SAS erstellt wurden, nach
der Gaup-Newton Methode im Anhang Tab.Al wiedergegeben.

Obwohl bei einigen Kurven die Anpassung negative Parameter
ergab, die physikalisch nicht méglich sind, sind einige
Schlisse aus den Ergebnissen 2zu 2ziehen. Mit zunehmender
Temperatur steigt der Anteil des stationdren Kriechens. Bei
550°C deuten die negativen Werte fir B darauf hin, dag der
Ansatz bei dieser Temperatur nicht giltig ist.
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Da hier M nahe 1 ist, scheint ein Ansatz fur stationares
Kriechen angebracht. Bei 400°C dagegen ist és sehr klein,
so daB das Verhalten als reines Ubergangskriechen beschrie-
ben werden kann. Bei 500°C sind beide Anteile vorhanden.

Die Probe, die bei 80MPa belastet wurde, zeigte einen fast
linearen Verlauf und brach nach kurzer Zeit. Wegen der
hohen Spannung kann man davon ausgehen, daf der Dehnungs-
verlauf durch den RipBfortschritt stark beeinflupft wurde,
und dapg Verformungsvorgange nur eine geringe Rolle spielen.

Diese Ergebnisse wurden mit dem folgenden Ansatz fir
Ubergangskriechen ausgewertet :

€ = A'(t/ty) "¢ (75)
t,= Normalisierungsfaktor =1h

Fir die Temperaturen 500 und 550°C wurde auch die
"stationadre" Kriechgeschwindigkeit bestimmt.

€ = a + €t (76)

Die Ergebnisse sind in Tab. A2 dargestellt. Hier wie in den
anderen Tabellen sind t; und t_, die Anfangs- bzw. Endzeit
uber die die Anpassung vorgenommen wurde.

Hier ist zu erkennen, dapg der Exponent C' bei 500 und 550°C
anndhernd konstant bei 0,3 bleibt. Bei 400°C hat er seinen
groften Wert. Da C' charakteristisch fuir einzelne Kriechme-
chanismen ist, weist dies darauf hin, dap zwei Mechanismen
bei diesen Temperaturen fir die Verformung verantwortlich
sind. Beim Vorfaktor A' ist eine deutliche Abhangigkeit,
sowohl von der Temperatur als auch der angelegten Spannung
zu sehen.

Bei den faserverstarkten Glasern ist die Kriechdehnung und
-geschwindigkeit viel geringer, obwohl die Belastung erheb-
lich héher ist. Dies kann in den Abb.73 und 74 gesehen
werden. Die Fehler bei der Anpassung sind groéfer gewor-
den.Die Anpassung nach Cohrt (Tab.A3) gilt auch nur be-
dingt.Die Ergebnisse der Auswertung nach Gl. 75 und 76 sind
in Tab. A4 wiedergegeben. Fiur die Priuftemperaturen 400 und
500°C sind die stationdren Kriechgeschwindigkeiten gleich
Null. Bei allen Temperaturen ist der Exponent M klein. Ein
Wert von Null ist charakteristisch fur sog. logarithmisches
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Kriechen, d.h. die Kriechdehnung kann in folgender Form
angegeben werden :

€(t) = A"ln(t/t,)+B (77)
Die Darstellung der Ergebnisse in dieser Form zeigt Abb.75,

vor allem bei niedrigen Temperaturen ergibt sich eine gute
Anpassung (Tab. AS5)

2,5

2,4r

2,31

Dehnung [o/00]

2, ir

.0 . ) .
: 1E-2 1E-1 1EQ 13} 1E2 2E2

Zeit [h]

Abb.75: Darstellung der Kriechkurve in Form von € gegen
ln(t/to) am Beispiel einer verstarkten Probe, die
bei 400°C und 300 MPa belastet wurde

Man sieht,dap der Faktor A"von der Temperatur und der Span-
nung abhdngig ist. Der Faktor B ist nicht gleich der spon-
tanen Dehnung, da bei t<t, 1ln(t/t,) negativ ist. Er gibt
die Dehnung bei t = ty = 1h an und wird bei den kleinen
Kriechgeschwindigkeiten hauptsachlich von der spontanen
Dehnung bestimmt. Dies sieht man daran, daB bei konstanter
Spannung B nur wenig mit zunehmender Temperatur steigt. Da
der E-Modul mit zunehmender Temperatur abnimmt, ist dies zu
erwarten. Da bei t=0 die Funktion undefiniert ist, kann sie

nicht bei kleinen Kriechdauern (t<<t;) angewendet werden.
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Fraktographische Untersuchungen

An der Oberflache der Probe, die fast bis zum Bruch bei
600°C und 350 MPa belastet wurde, sind sowohl Faser- als
auch Matrixrisse zu erkennen (Abb. 76). Die Oberfléache hat
ein viel rauheres Aussehen als bei den nur kurzzeitig bei
héherer Temperatur belasteten Proben. Man sieht auch eine
helle Schicht auf der Probe nach dem Versuch. Sie wird mog-
licherweise durch Oxidation der Fasern verursacht. Zu beob-
achten sind auch Matrixrisse, die parallel 2zu den Fasern
verlaufen.

Abb. 76: REM-Aufnahme der Oberflache der Probe SD27AB17
nach Kriechen bei 600°C und 350MPa

Die Fasern, die nicht direkt an der Oberfldche liegen, zei-
gen einen glasartigen Uberzug (Abb. 77).Bei der Probe, die
bei 400°C und 300MPa belastet wurde, konnte die Bildung
eines solchen Uberzugs beobachtet werden. Durch hochauflé-
sende Augerelektronenspektroskopie (HRAES) konnte gezeigt
werden, daf der Uberzug aus den Matrixelementen besteht
[97]. Es 1liegt nahe 2zu vermuten, daB die Grenzflachenfe-
stigkeit durch chemische Reaktionen steigt. Nach der
Methode von Marshall wurde 7 fir eine unbelastete Probe 2zu
35,5 * 10,0 MPa, nach Kriechversuchen bei 400°C und 150 MPa
zu 57,4 + 32,0 MPa und bei 600°C/150 MPa zu 42,0 * 12,5 MPa
bestimmt. Dies bedeutet ,daf ein Effekt am ehesten bei der
niedrigeren Kriechtemperatur vorhanden ist.
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Abb.77: Faseroberflachen nach Kriechen in der gleichen
Probe wie Abb.76

5.4. Zugversuche

Versuche wurden an verschiedenen Chargen aus SiC/Duran und
an Proben der Platte NSW130 (SiC/Supremax) durchgefihrt.
Die Ergebnisse sind in Tab.22 wiedergegeben.

Tab.22 : Ergebnisse der Zugversuche

Probe oy [MPa] og[MPa] E[GPa] €cylo/00]
SD17D2 491+52 - 139,2%*2,9 3,59+0,32
SD27AB 418+23 - 129,7%9,2 3,30%0,17
455+12 - 117,5+5,1 3,8%0,33
SD109 333+20 297,3%34 120,4%4,4 2,93%0,33
NSW130. 427+36 - 141,0+23,8 4,99%+1,06

Die Zugfestigkeit liegt unterhalb der Biegefestigkeit. Bei
den Duranproben wird die Reihenfolge der Festigkeiten auch
im Zugversuch beibehalten. NSW130 und SD27AB, die fast die
gleichen Festigkeiten aufweisen, haben auch sehr &hnliche
Biegefestigkeiten. Die E-Moduln sind den in den Biegeversu-
chen gemessenen ahnlich.
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Im Gegensatz zu den Biegeversuchen zeigen alle Qualitéaten
ein ziemlich sprédes Bruchverhalten. Die Spannungs-Deh-
nungsverlaufe (Abb. 78) der Duranproben sind fast immer
linear bis zum Bruch. In manchen Fallen (vor allem SD109)
ist ein Knick in der Kurve festzustellen, bei anderen ist
dies nur als Abweichung von linearem Verhalten zu beobach-
ten. Bei NSW130 ist das Spannungs-Dehnungsverhalten ganz
anders. Wie in Abb. 78 ersichtlich, ist ein gréperer
linearer Bereich nicht vorhanden. Da dieser Bereich sehr
klein ist, ist die Bestimmung des E-Moduls mit geringerer
Genauigkeit verbunden als bei den Duranproben. Dies ist ein
Grund fir die hohe Abweichung der Werte. Der zweite Grund
durfte die grofe Inhomogenitdt der Faserverteilung in
dieser Probenvariante sein. (vgl. Kap 3.4.).
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Supremax  Duran
Abb. 78: Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Kurve von

Nicalon-Duran und Nicalon-Supremax im Zugversuch

Versagen der Nicalon/Duran-Zugproben

Die Bruchart der Proben SD17D2 und SD27AB ist, wie in Kap
4.1. beschrieben, durch Langsrisse 1in Faserrichtung
bestimmt. Wie in Abb. 39, Kap. 4 zu sehen ist, gehen diese
Risse von zwei Stellen in der Mitte der Proben aus. Sie
laufen durch die ganze Lange der Proben bis in den Ein-
spannbereich. Da sie durch die ganze Tiefe der Proben lau-
fen, kann ein Versagen wegen erhéhten Scherspannungen durch
die Einspannung ausgeschlossen werden. Die noch intakten
Strange brechen dann in und nahe den Einspannbereichen.
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Bei SD109 wurde dieses Verhalten nur vereinzelt beobachtet.
Die Proben brachen oft in der Ebene, in der die Aufleimer
endeten. An den Proben, die durch Delamination brachen,
konnte vor allem an den Probenrédndern mit dem REM begrenzt
Pullout festgestellt werden (Abb. 79).

Y

e Lo
My ie

Abb. 79 : Pullout bei einer SD109-Zugprobe

Versagen der Nicalon/Supremax-Zugproben

Bei NSW 130 ist Pullout uber die ganze Bruchflache zu sehen
(Abb. 80). Man sieht Fasern, die direkt an der Matrixrig-
ebene gebrochen sind, und andere, die ca. 100 pum aus der
Ebene heraus ragen. Im REM sieht man auch die Ansé@tze von
Delaminationsrissen, die der Bruchfldche ein leicht stufen-
artiges Aussehen geben (Abb.81).

Abb. 80: Pullout bei einer NSW130-Zugprobe
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Abb. 81: Delaminationsriffldche in der NSW 130 Probe
Hier ist zu erkennen, daf der Rif ziemlich eben verlauft.
Man kann zwischen den glatten Faserabdricken und dem rauhe-

ren Verlauf durch die Matrix unterscheiden.

Unterbrochene Versuche

a) Nicalon/Duran

Ahnlich wie bei den Biegeversuchen wurden auch unterbro-
chene Zugversuche an Proben der Platten SD17D2, SD109 und
NSW130 durchgefihrt. Bei den verstarkten Duranproben war,
im Vergleich zu den Biegeproben, wenig Schadigung vor dem
Bruch festzustellen. Dies wird durch die niedrige Summe der
Schallemmissionsereignisse (siehe Kap. 5.4.) bestatigt. Bei
SD17D2 wurde die erste Schallemission bei 325 MPa festge-
stellt, es wurde aber Kkeine sichtbare Schadigung bis 450
MPa beobachtet. Wenn Schadigung auftrat, war sie mit erhdh-
ter Schallemission verbunden. Hierbei konnten vereinzelt
Mikrorisse in der Matrix gesehen werden, die manchmal mehr-
fach auftraten. Bis 550 MPa ist die Mikroripdichte nur
geringfiigig angestiegen. Einige Faserrisse waren aber zu
sehen. Nach Belastung um weitere 10 MPa, konnte vereinzelt
Faserabldésung beobachtet werden. In einem neuen Belastungs-
zyklus brachen die Proben durch Delamination bereits bei
403 MPa. Hinter der Bruchfldche auf der polierten Seite
konnten lokal viele Matrixrisse gesehen werden, die entwe-
der durch lokale Spannungsiberhohungen wahrend des Versa-
gens oder durch dynamische Effekte verursacht wurden.
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Eine SD109-Probe wurde in kleineren Schritten belastet. Die
erste SE wurde bei 150 MPa aufgenommen. Der erste sichtbare
Schaden, ausgehend von Fehlern, die durch das Schleifen
eingebracht wurden, konnte bei 250 MPa festgestellt werden.
Bei 290 MPa stieg der Schadigungsgrad erheblich. Es sind
mehrfach Rifbildung in der Matrix 2zu erkennen, die z.T.
regelmdfig , siehe Abb. 82, und z.T. unregelmafig verlau-
fen, d.h. schrdag zu den Fasern mit Rifverzweigung (Abb.
83).

Abb. 82 : Regelmdfige Mikrorifbildung bei SD109 -~ 292 MPa

Abb. 83 : Schrage, verzweigte Mikrorisse in der gleichen
Probe bei der gleichen Spannung
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Zusatzlich dazu sind Risse parallel zu den Fasern zu sehen,
die oft von einer Faser ausgehen, die nach unten aus dem
Oberflachenbereich verlauft. Deutlich erkennbar sind auch
Faserbruch und Abldsung der gebrochenen Faser aus der Ober-
flache heraus. Dieses Verhalten setzt sich mit zunehmender
Belastung fort. Bei 330MPa werden gréfere Stucke Matrix aus
dem Verbund gebrochen. Die geschadigten Zonen nehmen in
ihrer Ausdehnung zu. Bei noch héheren Spannungen ergeben
sich keine neuen Schadigungsmechanismen. Der Anteil an
longitudinalen Rissen wird allmdhlich gréfer. Der Bruch
durch Delaminations- und Normalrisse geschah bei 374 MPa,
ca. 10 MPa weniger als bei der vorhergehenden Belastung.
Weit hinter der Bruchfldche ist die Schadigung noch sehr
lokal. Der makroskopische Rif bildet sich durch transver-
sale, longitudinale Risse in der Matrix und Faserbruche

Erst jetzt sieht man in groBen Gebieten die weitlaufige
Bildung von Mikrorifreihen (Abb. 84).

Abb. 84: Matrixrisse in gebrochener SD109-Probe

b) Nicalon/Supremax

Bei Nicalon verstarktem Supremaxglas (NSW130) ist, wie aus
dem Spannungs-Dehnungsverhalten zu erwarten, der Schadi-
gungsverlauf deutlich anders. Die erste Schadigung war bei
135 MPa zu beobachten. Hier waren vereinzelt Matrixmikro-
risse und Faserbriche zu sehen. Bei 180 MPa haben sich die
Matrixmikrorisse ausgeweitet. Die einzelnen Risse laufen
uber mehrere Faserabstande, normal 2zur angelegten Kraft.
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Die Fasern bewirken z.T. eine Ablenkung der Risse aus ihrer
ursprunglichen Ebene. Hiermit verbunden sind auch einzelne
Faserbruche (Abb. 85).

Abb. 85: Matrixrisse und Faserbriiche bei einer Belastung
von 180 MPa in einer NSW130 Probe

Bei 220 MPa sind Reihen von solchen Matrixrissen zu
erkennen (Abb. 86).

Abb. 86: Reihe von Matrixrissen in der gleichen Probe wie
Abb. 85 bei 220 MPa

Unter weiterer Belastung bis 245 MPa haben sich diese
Reihen von Mikrorissen uber die ganze Probe ausgebreitet.
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Es kommt auch zum ersten Ausbrechen von Matrixstucken. Bei
305 MPa ist die Anzahl von Faserbrichen gestiegen. Man
sieht Matrixrisse, deren Abstande deutlich unterhalb der
Durchschnittswerte liegen. Bei einer Belastung von 336 MPa
ist dieses Verhalten starker ausgepragt. Auper diesen
Rissen mit kleinem Abstand sind auch Ripverzweigungen fest-
zustellen (Abb.87). Man sieht auch deutlich die Ablésung
der gebrochenen Fasern aus dem Verbund. Hierbei ist zu
bemerken, daf die Bruchflachen z.T. nicht gerade sondern
stufenartig verlaufen.

Abb. 87: Ripverzweigung und Faserablésung in der obigen
Probe bei Belastung mit 336 MPa

Bei der maximalen Spannung von 336 MPa ist diese
RiBstruktur weiterentwickelt. Bei einer weiteren Belastung
versagen die Proben schon bei 320 MPa.
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5.5 Schallemissionsanalyse

Der erste Parameter, der von der SEA gewonnen werden kann,
ist die Spannung, bei der die SE beginnt. Die ermittelten
Spannungen sind in Tab. 23 dargestellt.

Tab. 23: Spannung beim Einsetzen der Schallemission fir
verschiedene Proben

Biegeversuch Zugversuch
Probe Ogg Probe Osg
[MPa] [MPa]
SD16E31 312 SD17-21 332
SD17B2A 253 Z3 181
Bl 233 Z4 188
B2 212 ZU1 255
B4 229 zZU2 347
NSW130/1 120 SD109ZU1 130
130/2 170 NSW130 168
CD8BU1 298
BU2 123
B2 212
B4 229

Bei der Probe CD8BU2 (0gp=123MPa) im unterbrochenen Biege-
versuch tritt bei der zweiten und dritten Belastung SE sehr
frih auf. Nach einer Spitze im Diagramm Ereignisrate uber
Zeit bleibt die Schallemissionsrate klein bis zum Ende des
Versuchs, wo sie wieder deutlich zunimmt. Dieses Verhalten
ist charakteristisch fuir Proben, die schon beschadigt sind,
und wird meistens in Proben beobachtet, die bei hoéheren
Spannungsniveaus im Bereich der Knickspannung ok Delamina-
tionen vorweisen, so daB ein Wert von 220-230MPa fur OgR
fir CD8 im Biegeversuch realistisch zu sein scheint.

Zugversuche an Faserbundeln

Bei den Zugversuchen an Nicalonfasern (600 Einzelfilamente
pro Bindel) und den T-800 C-Faserblindeln (6000 Einzelfila-
mente/Bindel) konnten in den Amplituden- und Energievertei-
lungen zwei Bereiche festgestellt werden (Abb. 88).
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Abb. 88: SE-Amplitudenverteilung fir Nicalonfasern

Hier sind zwei Bereiche zu erkennen. Die Ereignisse mit
einer Amplitude von iber 63dB kénnen dem Faserbruch zuge-
ordnet werden. Die Ereignisse mit kleineren Amplituden ent-
stehen wahrscheinlich an der Klebestelle, an der die Faser-
bindel in einen Kontaktrahmen geklebt wurden. Nach dem Ver-
such war bei beiden Fasertypen zu erkennen,daf zahlreiche
Fasern aus der Klebestelle herausgezogen wurden. Zusatzlich
kann die Reflektion von Schallwellen an den Klebestellen
nicht ausgeschlossen werden.Die logarithmisch aufgetragene
Kurve der Summenhdufigkeit ist stark gekrummt (Abb. 89).
Dies 2zeigt, daf die Verteilung dem Potenzgesetz (Gl. 53)
von Pollock [70] nicht entspricht. -

Im allgemeinen sind die SE-Charakteristiken der zwei Faser-
typen sehr ahnlich. Die C~Fasern haben geringfigig héhere
Amplitudenwerte bis maximal 95dB als die Nicalonfasern (bis
88dB). Dies ist 2zu erwarten, da die C-Fasern die hdéhere
Festigkeit haben. Die Anzahl der Ereignisse, die sich
Faserbruchen zuordnen lassen, ist bei allen Versuchen
geringer als die Faserzahl. Dies wird durch zeitliche Uber-
lagerung der Schallemission mehrerer Faserbriche, bedingt
durch die bei diesen hohen Amplituden sehr lange Ereignis-
dauer von 200us bis 2000us, verursacht. Dieser Effekt ist
bei den C-Fasern sehr viel stadrker ausgepragt, da dort
durch die im Gegensatz zu den Nicalon-Faserbiindeln gréfere
Faserzahl die Wahrscheinlichkeit einer Uberlagerung einzel-
ner Ereignisse gréfer wird.
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Abb. 89: Summenhaufigkeitsverteilung der Amplitude fur
einen Zugversuch an einem Nicalonfaserbindel

Bei diesen Versuchen wurden auch Last~Weg Diagramme aufge-
nommen. Aus diesen Kurven kann nach Chi [94] die Weibull-
verteilung der Fasern und daraus der Skalierungsfaktor 9q
und der Weibullmodul m wie in Kap. 4 (Gl. 59 und 61) gewon-
nen werden. Die Ergebnisse sind in Tab. 24 wiedergegeben.

Tab. 24: Weibullparameter der untersuchten Fasern

Fasertyp %0 m
[MPa]

T-800 3750 3,6

Nicalon 2300 3,3

Die Werte stimmen fir die Nicalon-Faser mit den in der
Literatur berichteten Werten uberein (s. Kap. 2.2). Die
gemessene Festigkeit der C-Faser liegt aber deutlich unter-
halb der von dem Hersteller angegebenen Wert von 5490 MPa.

Kleinlasthirteeindricke

Diese Methode wurde gewdhlt, um in Duranglasstdbchen Risse
zu erzeugen und somit Matrixripbildung zu simulieren. Das
Glas wurde mit einem Vickersdiamant bei Lasten von 2, 3, 5
und 10 N belastet.
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Obwohl einzelne SE-Ereignisse sich mit der Bildung einzel-
ner Risse nicht korrelieren lassen, konnte eine Abhangig-
keit der Amplitude von der Riflange festgestellt werden.
Bei Amplituden von weniger als 50 dB lag die Riflange
zwischen 1 und 5 um, zwischen 50 und 60 dB bei 5 bis 20 um
und Uber 60 dB bei Uber 20 um. Daher ist bei Matrixripbil-
dung in den Verbundwerkstoffen mit kleinen bis mittleren
Amplituden zu rechnen.

Wegen der unterschiedlichen Ubertragung der Schallwellen im
massivem Glas und im Verbund ergibt eine weitergehende Ana-
lyse der Daten im Fall der Kleinlasthartemessungen keine
weiteren Aufschlusse.

Arcanversuche an Nicalon/Duran (SD17)

Wie in Kap. 3.2 berichtet, tritt fast ausschlieflich Scher-
versagen in Form von Delaminationen bei dieser Versuchsart
auf. Daher sollte die SE-Charakteristik dieser Versagensart
mit diesem Versuch gut festzustellen sein. Bei zwei gulti-
gen Versuchen und einem, bei dem die Probe an der Klebefla-
che versagte, wurde die SE aufgenommen.

Die Aufnahme geschah mit einem MAC 175-Sensor und einem
Filter, der nur Ereignisse, die langer als 3us waren,
zulief. Bis zur maximalen Last wurde nur sehr wenig SE
registriert, dann erfolgte ein scharfer Peak (Abb. 90)
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Abb. 90: Ereignisrate und Spannung gegen Zeit fur
Arcanversuch an SD17
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Abb. 91: Amplitudenverteilung fir den Versuch in Abb. 90

Die Amplitudenverteilung (Abb. 91) ist sehr eng. Hier
liegen Werte zwischen 40 und 65dB vor. Bei der logarithmi-
schen Auftragung der Summenhdufigkeit (Abb. 92) sind
einzelne Ereignisse mit der Amplitude bis 82 dB zu
verzeichnen.

10000

Summenhé&ufigkeit
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Abb. 92: Summenhdufigkeitsverteilung der Amplitude fir den
Versuch in Abb. 90

Hier sind 2zwei Geraden 2zu erkennen; im Bereich 45-53dB
nimmt der Exponent b' des Potenzgesetzes (Gl. 54) Werte
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zwischen 1,4 und 1,6 an; im Bereich 54-60dB hat er Werte
von 2,3 bis 2,4. Die zwei Geraden deuten auf zwei verschie-
dene Mechanismen bei diesem Versagen hin. Dies ist auch zu
erwarten, da der Scherbruch durch Ablésung der Faser-Matrix
Grenzflache und durch Risse durch die Matrix verursacht
wird. Das Fehlen von Ereignissen mit hoéherer Amplitude,
zeigt, daB kaum Faserbriche auftreten. Die Energiever-
teilung ist wiederum sehr breit mit Werten von 40 bis 107
Einheiten. Das Maximum liegt bei 67 mit einer zweiten, fast
genau so grofen Spitze, bei 70. Die Breite der Verteilung
muB8 von der Ereignisdauer verursacht werden, da die Ampli-
tudenverteilung eng ist.

Biegeversuche

Nicalon/Duran

Es wurde die Schallemission bei zwei unterbrochenen Versu-
chen an den Proben SD16E3/1 und SD17B3, sowie an einer
zweiten SD17 Probe ohne Unterbrechung gemessen.

Bei dem unterbrochenen Versuch an der SD17 Probe waren bei
der ersten Belastung Faserbriche zu sehen. Diese waren auch
an den Amplituden- und Energieverteilungen zu erkennen, in
denen hohe Werte auftreten (Abb. 93).
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Abb. 93: Amplitudenverteilung vom unterbrochenen Biege-
versuch an einer SD17 Probe (1. Belastung bis
ca.550 MPa)
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Bei der zweiten und dritten Belastung sind die Anteile der
Faserbriche deutlich 2zuruckgegangen. Diese frihzeitigen
Faserbriche sind durch die Vorbereitung der Probe zu erkla-
ren. Wahrend des Abtrennens und Polierens der Probe werden
Fasern angeschnitten und so geschwacht, daf sie bei niedri-
gen Lasten brechen. Bei den anderen Proben dieses Systems
wurden Faserbriche bei niedrigen Lasten nicht beobachtet,
so dap die Ursache eher beim Schleifen und Polieren der
Probe zu suchen ist.

Die Steigung der Summenhdufigkeitsverteilung der Spitzenam-
plituden, ausgedruckt als der Exponent b' des Potenzgeset-
zes (Gl. 54) nach Pollock [70], gibt einige Aufschlusse.
Die Werte fir SD17B3 sind in Tab. 25 angegeben.

Tab. 25: b'-Werte fur den unterbrochenen Biegeversuch an

SD17B3
Belastung Omax Bereich b!' Bereich b!
[MPa] [dB] [dB]

1 546 40-59 0,9 - -

2 598 42-59 1,0 56-69 1,31
3 645 41-51 1,29 51-~57 2,09
4 649 43-63 0,65

5 744 42-62 0,80

6 779 42~-68 0,45

Die entsprechenden Werte fuir SD16E3 sind in Tab. 26
angegeben.

Tab. 26: b'-Werte fur den unterbrochenen Biegeversuch an
SD16E3

Belastung Opax Bereich b! Bereich b!
[MPa] [dB] [dB]

1 379 41-52 0,9 52-59 1,25
2 507 43-53 0,6 53-59 1,5

3 625 43-55 1,33 55-65 2,06
4 710 44-56 0,8 59-73 2,44
5 856 Bruch 43-60 0,73 - -

6 bis Versuchsende 46-69 1,03 - -
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Bei den ersten zwei Belastungen liegt das Maximum der
Amplitudenverteilung bei 43-44dB. Bei den nachfolgenden
Belastungen dagegen bei 45-46dB. Nach dem Bruch liegt es
wieder bei 44dB. Die Energieverteilung zeigt einen scharfen
Peak bei 41 Einheiten, der auch fir die ersten drei Bela-
stungen das Maximum ist. Mit zunehmender Last nimmt die
Hohe des zweiten Teils der Verteilung zu. Bei der vierten
Belastung hat die Verteilung ihr Maximum bei 66 Einheiten.
Hier wurde Delamination auf der Zugseite beobachtet. Hier-
bei stimmt der b'-Wert des Bereichs mit der héchsten Ampli-
tude mit dem der Arcan-Versuche uberein. Bei der finften
und sechsten Belastung liegt das Energiemaximum bei 43.

Bei der ersten Belastung von SD17B3 ist nur eine Gerade 2zu
erkennen, bei SD16E3 sind es zwei. Dies kénnte darauf hin-
deuten, daB der eine Mechanismus zuerst einsetzt. Insgesamt
andern sich die b'-Werte in den beiden Bereichen laufend.
Dies hangt mit dem Anteil von Ereignissen mit hoher Ampli-
tude, sprich Faserbriichen, 2zusammen. Je mehr von diesen
Ereignissen vorhanden sind, desto mehr wird die Summen-
haufigkeitsverteilung nach rechts gedruckt und der b'-Wert
nimmt ab.

C-Faser/Duran

Hier wurden sowohl durchgehende als auch unterbrochene Ver-
suche durchgefihrt. Die Ergebnisse der b-Wert Bestimmung
sind in Tab. 27 dargestellt.
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Tab. 27: b'-Werte fur vier Biegeversuche an CD-Proben

Belastung Omax Bereich b’ Bereich b!'
[MPa] [dB] [dB]
CD8B2
1 497 43-53 1,0 53-63 2,15
2 625 1,0 1,75
3 793 1,25 1,9
4 953 1,1 1,9
5 1118 1,0 1,55
6 1164 0,9 1,3
CD8BU4
1 565 41-47 2,4
2 600 40-48 1,04 55-70 2,56
3 650 - krumm -
4 900 40-48 1,17 61-71 2,14
CD8BU2
1 300 42-52 1,34 52-60 2,03
2 400 40-48 0,94 56~-71 1,67
3 500 41-51 1,08 52-75 2,03
4 564 krumm - 64-74 3,16
5 600 41-52 1,14 krumm -
6 650 41-52 1,08 53-72 1,86
7 700 40-48 1,04 51-69 1,76
8 750 41-49 1,15 57-69 2,98
9 800 40-48 1,25 48-59 1,7
10 850 40-49 1,13 krumm -
11 900 krumm -
12 950
13 1000
14 1050 41-52 0,83 59-77 1,27
15 1100 42-54 0,91 55-75 1,61
16 1150 42-54 1,02 55-76 1,56
17 Bruch bei 1200 40-51 0,9 59-75 1,53
CD8B4
1 504 43-53 1,4 53-63 2,25
2 676 " 1,45 " 1,1
3 834 " 1,6 v 2,25
4 944 " 1,4 " 2,15
5 1147 " 1,1 " 1,75
6 1227 " 0,9 " 1,35
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Bei den ununterbrochenen Versuchen fangt die SE bei 233MPa
an und steigt bis ca. 640MPa allmdhlich an (Abb. 94).
Danach bleibt die SE-Rate konstant bzw. nimmt geringfugig
ab. Bei 837MPa tritt ein scharfer Peak in der SE-Kurve auf.
Danach geht die SE-Rate weiter zurick. Sie steigt wieder ab
ca. 1050MPa, und zeigt vier Spitzen ab 1197MPa. Die Spitzen
stimmen mit deutlichen Knicken in der Spannungs-Dehnungs-
kurve Uberein. Bei den unterbrochenen Versuchen sind die
ersten Delaminationen zwischen 800 und 900MPa festzustel-
len. Dies 2zeigt sich in der SE-Charakteristik in hoéheren
Spitzenamplituden und Energien. Das zweite Maximum in der
Energieverteilung geht aber von 64 Einheiten auf 59 Einhei-
ten (Abb. 95) zurick.

Bei den unterbrochenen Versuchen an CD8BU2 ist die 1log.
Summenhaufigkeitsverteilung der Amplitude im Belastungsbe-
reich der Delamination gekrummt (s. Tab. 27). Da insgesamt
wenig Faserbriche auftreten, deutet dies darauf hin, dap
die Delamination dem Potenz-Gesetz nicht gehorcht. Bei den
niedrigen Belastungen (Nr. 4 und 5), bei denen auch ge-
krimmte Kurven auftreten, wurde beobachtet, daf Matrixteile
aus dem Verbund geldst werden.

Bei allen Belastungen, aufer der ersten bei CD8BUl, wo die
Anzahl der Ereignisse gering war, treten in der log. Sum-
menhdufigkeit der Amplitude 2zwei Geraden auf. Dies deutet
bei Mikroripbildung darauf hin, dag Ripbildung und Debon-
ding gleichzeitig auftreten. Der b'-Wert bleibt in niedri-
gen Bereichen ziemlich konstant um 1,1. Faserbliche waren
bei den unterbrochenen Versuchen schon bei 470MPa (4. Bela-
stung) mikroskopisch zu sehen.

Da weniger Fasern als bei dem Nicalon verstdrkten Material
brechen, wird die Steigung nicht durch viele Ereignisse mit
hoher Amplitude beeinflugt.
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Abb. 94: Ereignisrate und Spannung gegen Zeit fur einen
Biegeversuch an einer C-faserverstarkten Duran-
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Abb. 95: Energieverteilungen der 9. (800MPa) und 10.
(850MPa) Belastung von CD8BU2

SiC/Supremax

Hier wurde die Schallemission von zwei durchlaufenden und
einem unterbrochenen Versuch aufgenommen. Bei dem ersten
durchlaufenden Versuch war die Schallemissionsrate zu
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schnell fur das Auswertesystem, da kurzfristig (1-2s) 1000
Ereignisse pro Sekunde, aber nach Erreichen dieses Wertes
nur noch 350 Ereignisse pro Sekunde aufgenommen werden koén-
nen. Daher wurde der zweite Versuch mit einer niedrigeren
Belastungsgeschwindigkeit von 0,002mm/s (statt O0,01mm/s)
durchgefiihrt. Es zeigte sich, daf nach dem Anfang der SE
bei 170MPa die SE-Rate nur langsam stieg (Abb. 96). Erst
beim Versagen nimmt die SE~Rate deutlich zu.
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Abb. 96 : Ereignisrate und Spannung gegen Zeit fur die

Biegeprobe NSW130/2

Auch die zwei durchlaufenden Versuche wurden fur die Aus-
wertung in Zeitintervalle unterteilt, um die Vorgange bei
verschiedenen Belastungen 2zu untersuchen. Fir alle drei
Versuche, besonders bei niedrigen Lasten, wo Faserbruche
keine Rolle spielen, ist die Amplitudenverteilung zu nied-
rigen Werten verschoben, mit einem steilen Abfall, d.h.
hoherem b'-Wert. Hierbei sind Faserbriiche durch ihre breite
Verteilung im Bereich gréger 65dB noch deutlicher zu sehen.

Bei der Bestimmung von b' (Tab. 28) ist =z.T. die
Summenhadufigkeitsverteilung bei niedrigen Amplituden deut-
lich gekrimmt, so daf in diesem Anfangsbereich b' nicht
bestimmt werden kann.
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Tab.28: b'-Werte bei Biegeversuchen an Nicalon/Supremax-
Proben

Beastung Omax Bereich b!' Bereich b!
[MPa] [AB] [dB]

NSW 130 BU
1 245 43-57 1,01 - -
2 350 43-56 0,86 - -
3 400 43-59 1,25 60-72 2,36
4 450 48-59 1,40 61-77 1,51
5 500 47-62 1,17 62-75 1,79
6 550 43-68 1,16 68-81 1,98
7 600 43-67 0,98 67-80 1,56
8 650 48-63 0,62
9 700 43-53 0,82
10 750 44-65 0,52
11 800 52-67 0,48
12 782 43-68 0,70

NSW130/1
1 307 48-70 1,79
2 400 54-68 3,06
3 540 57-73 3,12
4 672 40-47 1,04 47-59 1,66
5 707 44-57 1,27
6 ca. 745 43-56 0,87
7 ca. 749 44-68 1,34
8 Bruch bei 910 55-80 1,44

NSW130/2
1 250 40-51 1,42 51~62 2,04
2 307 49-64 2,94
3 370 41-49 1,86 50-62 2,96
4 430 41-50 2,03 50-70 2,50
5 492 44-64 1,72 - -
6 550 41-58 1,10
7 609 40-58 0,80
8 636 Bruch 41-58 0,74
9 Kraftplateau 44-54 0,90 55-78 1,31

bei 270MPa
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Zugversuche

Nicalon/Duran

Die Bestimmung der Spannung, bei der die SE anfdngt, ist
bei diesen Versuchen schwieriger als bei den Biegeversu-
chen. Dies liegt zum einen daran, dap vereinzelt Peaks,
vermutlich durch die Klebeschicht verursacht, bei niedrigen
Lasten auftreten. Zum zweiten bleibt die SE-Rate fast bis
zum Versagen bei sehr niedrigen Werten im Vergleich zu den
Biegeversuchen (Abb. 97).
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Abb. 97 : Ereignisrate und Spannung gegen Zeit fur SD1722

Insgesamt ist die SE geringer als im Biegeversuch, obwohl
ein gréferes Volumen beansprucht wird.

Bei dem unterbrochenen Versuch an SD17 wurde unbeabsichtigt
die Verstarkung herabgesetzt, so daf Amplituden erst ab
41dB registriert wurden. Die Energieverteilungen bei den
ersten zwei Belastungen, bis 328 und 364MPa, erreichen
ihren Maximalwert bei 61 und 68 Einheiten bzw. 66, 68 und
73 Einheiten. Bei diesen Belastungen konnten im Mikroskop
keine Schadigungen festgestellt werden. Erst bei der drit-
ten Belastung, bis ca. 450MPa hat die Energieverteilung ihr
Maximum in Form eines ausgeprdgten Peaks bei 45. Fur die
ersten zwei Belastungen ist die Amplitudenverteilung konti-
nuierlich bis 67 bzw. 62dB, danach treten vereinzelt Ereig-
nisse mit hoéherer Amplitude (bis 96dB) auf. Letztere sind
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wahrscheinlich durch wenige Faserbriche verursacht. Die b'-
Werte sind in Tab. 29 dargestellt.

Tab. 29: b'-Werte beim unterbrochenen Zugversuch an einer

SD17 Probe
Belastung Omax Bereich b! Bereich b!'
[MPa] [dB] [dB]
1 328 47-72 1,3 - -
2 364 44-49 0,8 51-60 1,3
3 447 50-73 1,5 73-79 3,5
4 504 46-57 1,5 - -
6 513 Bruch 49-76 1,0 -— -

Hier kann man schlecht zwischen zwei Bereichen unterschei-
den. Bei der letzten Belastung wird die maximale Amplitude
des Auswertesystems von 98dB erreicht. Dies zeigt sich auch
in der Energieverteilung.

Bei einem unterbrochenen Versuch an SD109 Material war das
Verhalten ahnlich. Bereits bei der ersten Belastung (bis
234MPa) waren hohe Amplituden vorhanden. Von der SE Charak-
teristik her sind sie als Faserbriiche einzustufen. Sie sind
bei jeder Belastung vorhanden. Die b'-~Wert Ergebnisse sind
in Tab. 30 angegeben.

Tab. 30: b'-Werte beim unterbrochenen Zugversuch an
einer SD109-Probe

Belastung Onax Bereich b! Bereich b!
[MPa] [dB] [4dB]

1 150 42-60 0,88 -- --

2 241 42-58 1,12 58-73 1,53
3 278 42~53 1,08 53~70 1,67
4 300 43-62 0,88 63-79 1,44
5 318 45-66 1,06

6 339 46-65 1,18

7 354 44-62 0,98 68-88 1,17
8 368 44-59 0,82 75-93 2,18
9 388 44-58 1,08 62~79 1,96
10 374 Bruch 44-72 1,22
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Hier stimmen die Werte mit denen von den Biegeversuchen gut
Uberein. Bei Belastung 5 und 6 waren aber viele Schadigun-
gen zu beobachten, vor allem Matrixrisse und Ausbriche.

Nicalon/Supremax

Hier Kkonnte nur ein durchgehender Versuch durchgefithrt
werden. Dieser Versuch wurde in Zeitfenster bei der Auswer-
tung unterteilt. Im ersten Intervall, bis zu einer Bela-
stung von 200MPa, zeigt die Amplitudenverteilung ein Maxi-
mum bei 43dB mit weiteren Peaks bei 40 und 58dB. Zwischen
60 und 80dB sind nur einzelne Ereignisse zu sehen, wahr-
scheinlich Faserbriche. Bei den beiden nachsten Fenstern
(bis 274 bzw. 321MPa) hat diese Verteilung nur einen Peak
bei 43dB; sie fallt glatt und steil ab (Abb. 98).
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Abb. 98 : Amplitudenverteilung fur die NSW130-Zugprobe, im
Bereich 274 bis 321MPa

Das Auslaufen der Amplitudenverteilung bei der hoheren der
beiden Belastungen kénnte von Faserbrichen stammen. Dies
dupert sich in der Summenhdufigkeitsverteilung ab einem
steilen Abfall, dem zwei Geraden angepaft werden konnen.
Wiederum ist der erste Bereich gekrummt. Im Gegensatz 2zu
den anderen Ergebnissen ist die Gerade im Bereich kleinerer
Amplituden steiler als im zweiten Bereich bei den ersten
zwei Fenstern (s. Tab. 31). Wegen der geringen Zahl der
Ereignisse im zweiten Bereich, und der Form der Verteilung
ist es fraglich, ob dieser zweite Bereich eine physikali-
sche Bedeutung hat, bzw. ob er nicht von Faserbruchen her-
kommt. Von den Versuchen ohne SEA weif man, daB sich die
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Mikrorisse unter Zugbelastung uber mehrere Faserabstande
ausweiten, und daB diese Mikrorifbildung schon bei relativ
niedriger Spannung einsetzt. Man sieht auch schon bei nied-
riger Spannung Ablésung der Fasern aus dem Verbund.

Tab. 31 : b'-Werte fir Nicalon/Supremax im Zugversuch

Fenster Tmax Bereich b! Bereich b!
[MPa] [dB] [dB]

1 200 46-56 2,44 60-74 0,85
2 274 47-58 2,84 60-68 2,15
3 321 41-65 1,52 66-78 2,08
4 359 41-57 0,81 64-78 1,86
5 402 41-52 0,45 68-83 1,72
6 411 42-47 0,61 - -
7 429 41-59 0,37 —-— -

Bei vier Intervallen sind in der Amplitudenverteilung Peaks
bei 50-52 und 56dB zu erkennen. Die Energieverteilung hat
vor allem im Bereich 60-75dB zugenommen. Dieses Verhalten
nimmt beim 5. Fenster noch mehr zu, wobei keine Spitze der
Ereignisse gegen Zeit-Kurve zu sehen ist. Die zwei Nebenma-
xima in der Amplitudenverteilung sind deutlich in Abb. 99
zu erkennen.
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Abb. 99: Amplitudenverteilung fuir Nicalon/Supremax bei
402MPa Zugspannung
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Jetzt liegt das Maximum der Energie bei 74 Einheiten, mit
einer weiteren Spitze, die fast so grof ist, bei 80. Der
Peak bei 42, normalerweise das Maximum, hat nur 60% der
Hohe des Maximums. Es ist méglich, daf bel dieser Spannung
kaum Debonding stattgefunden hat und daf es jetzt im enge-
ren Lastbereich einsetzt. Die beobachteten Amplitudenwerte
bei den anderen Versuchen wiirden hierzu passen. Von der
Form der Amplitudenverteilungen her sind in diesem Span-
nungsbereich nur wenige Fasern gebrochen. Beim néachsten
Zeitraum ist der Abstand dieser Ereignisse nicht grop
genug, aber trotzdem deutlich. Das breite Maximum der Ener-
gieverteilung liegt bei 68 Einheiten, wobei der 42er Peak
78% des Wertes erreicht. Der Anteil an Faserbriichen ist ge-
wachsen, so daf die Amplitudenverteilung noch einmal 2zu
hoéheren Werten verschoben ist (Abb. 100), mnit deutlichen
Peaks bei 59 und 65dB. Die Energieverteilung hat jetzt
gleiche Maxima bei 80 Einheiten (Abb. 101).
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Abb. 100 : Amplitudenverteilung beim Bruch
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Abb. 101 : Energieverteilung beim Bruch

Man sieht, daf der Anteil der Faserbriiche zugenommen hat.
Der Anteil der Mikrorisse hat dagegen abgenommen, so dap
der Bruch als Vorgang mit Faserbruch und Debonding
beschrieben werden kann.

5.6 Grenzflachenscherfestigkeit

Die Ergebnisse der Messungen nach der Marshall-Methode sind
zusammen mit den ermittelten Hartekalibrationswerten fir
die Faser in Tab. 32 dargestellt. Hierbei wird die Harte H
als F/4di2 ermittelt.

Tab. 32: Ergebnisse der Marshall Versuche zur Bestimmung
der Grenzflachenscherfestigkeit

Probe H [GPa] 7 [MPa] Standard
Abweichung [MPa]

SD16E/1 13,8 12,7 2,4
SD109 12,0 22,3 8,1
SD17D2 15,1 38,5 13,0
SD27AB 13,4 38,9 13,9
ssulc 9,2 22,2 7,8
SSu3EF/8 14,0 12,2 4,2
NSW 130 9,9 45,3 15,6
SA1EF/13 15, 3 29,5 9,3
SA1EF/1 15,3 60,1 12,2

SAlC 9,2 20,9 6,5
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Bei den Proben mit Duran- bzw. Supremaxmatrix ist die
Proportionalitat zwischen der Last auf der Faser und dem
Faserdurchmesser gegeben (Abb. 102).Bei der A-Glas Matrix
war dies nicht der Fall, so daf hier die Ergebnisse nur
eingeschrankte Glltigkeit besitzen.

Die Werte fur Duran und Supremaxmatrices streuen von Probe
zu Probe z.T. erheblich. Bei SD27AB dirfte der hohe Wert an
der Form der Faser liegen. Wie in Kap. 3.4 erwdhnt, wurde
diese Platte aus einer abnormalen Charge Fasern , die z.T.
elliptische bzw. nierenférmige Fasern beinhalten , herge-
stellt. Bei NSW130 koénnte der hohe Wert durch die Ausschei-~
dungsvorgange in der Matrix zu erklaren sein.
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Abb. 102 :Last im Marshall-Versuch getragen von der Faser
als Funktion des Faserdurchmessers fur a) eine
Duran und b) eine A-Glas Probe

Es wurde auch 7 nach Gl. 16 und 17 bestimmt an Hand der
Mikroripabstidnde aus den Aufnahmen, die bei den unterbro-
chenen Versuchen und aus den REM-Aufnahmen nach dem Bruch
gemessen wurden. Hierbei ist op,= 0,.E,/E., wo o, der Wert
fur die Matrixripbildungsspannung aus den unterbrochenen
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Versuchen ist. Die Ergebnisse sind in der nachfolgenden
Tabelle 33 dargestellt.

Tab. 33: Ergebnisse der Auswertung der Mikroripfabstdnde

Probe Versuchsart T [MPa]
CD8 BUl Biegung 1,36 = 0,12
CD8 BU2 1,45 * 0,15
SD16 E/1 Biegung 28,7 *+ 8,75
SD16 E/2 11,1 * 2,3
SD16 E/3 28,5 £ 2,3
SSu 1B Biegung (REM) 23,3 und 21,2
SSu 3EF/3 Biegung (REM) 20,8
SD109 ZUl Zug 11,63 * 0,60
NSW130 ZUl Zug 4,49 * 0,54

Die Nicalon verstarkten Duran- und Supremax-Glidser, mit der
Ausnahme von NSW 130, haben Grenzflachenscherfestigkeiten
der gleichen GroéfBenordnung, um 20 MPa.In der ersten Nahe-
rung stimmen diese Ergebnisse mit denen der Marshall-Versu-
che tUberein. Die C-faserverstarkten Duranproben haben einen
sehr niedrigen 7-Wert, der nach den thermischen Vorspannun-
gen zu erwarten ist.

Die zwei sehr unterschiedlichen Werte fir NSW 130 sind
zuerst paradox. Da aber Ausscheidungen in der Matrix und an
der Grenzflache gefunden wurden, ist mit mechanischen Ver-
hakungen 2zu rechnen, die fur Bewegungen der Faser Uber
gréfere Langen (2-3 pum) hinderlich sind. Der Widerstand
gegen das Eindricken einer Faser wird dadurch erhéht und
der 7-Wert verfalscht. Die Art der MikroriBbildung spricht
auch fir den niedrigeren Wert. Diese geraden Risse uber
mehrere Fasern werden auch bei CD8 , die eine niedrige 7
hat, unter Biegebelastung gefunden.
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5.7. Scherversuche

Fir die Bestimmung der Scherfestigkeit wurde hauptsédchlich
die Kurzbiegebalkenmethode angewandt. Die Ergebnisse sind
in Tab. 34 und 35 dargestellt.

Tab. 34: Ergebnisse der Kurzbiegebalkenversuche an mehreren
Proben aus verschiedenen Platten

Probe TILS

[MPa]
SD16BC 48,1%4,9 (5)
SSu3EF 37,1%3,1 (5)
SA1lEF >40 (3)

Tab.35 : Ergebnisse an einzelnen Proben

Probe TILS
[MPa]
SD3D 43,1
SD4B >72,5
SD4cC 61,2
SD5A >22,5
CD1B 37,8
CD1C >25,7
CD1D 31,4
SSu3A 27,2
SSu3B 36,4
sSsSu3c 36,6
SAlA 31,0
SAlC 19,6

Die Ergebnisse, die mit dem "“gréfer als" Zeichen gekenn-
zeichnet sind, brachen nicht durch Scherversagen sondern
durch Biegeversagen. Die wahre Scherfestigkeit liegt daher
héher.

Arcanversuche wurden an zwei Probenqualitaten durchgefihrt.
Bei SD17D2 wurde eine Scherfestigkeit von 19,2%+2,2MPa
bestimmt, wobei der Bruch glatt am kleinsten Querschnitt
stattfand, was charakteristisch flur einen Scherbruch ist.
Bei NSW130 wiederum brachen die Proben bei ahnlichen Span-
nungen wie bei SD17D2, aber meist am Rand der Probe, so dap
man den Wert nicht als Scherfestigkeit ansehen darf.
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6. Diskussion

- 6.1 Raumtemperatureigenschaften

Die Spannungs-Dehnungs-Kurven der untersuchten Materialien
zeigen z.T. deutliche Unterschiede (Abb. 103). Zum Beispiel
zeigen manche "A-Glas"-Proben ein kontrolliertes Bruchver-
halten, wahrend die anderen Qualitaten eher sprdéde versa-
gen.
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Abb. 103: Vergleich der Spannung-Dehnungs-Kurven im Biege-
versuch von den vier untersuchten Systemen

Ausgehend von den Spannungszustanden in den gelieferten
Proben, den bekannten Materialdaten der Komponenten und den
Grenzflacheneigenschaften wird das beobachtete mechanische
Verhalten der Werkstoffe diskutiert.

6.1.1 Thermische Spannungen und Grenzflicheneigenschaften

Nach den theoretischen Uberlegungen in Kap 2.1 und Kap 5.1
wurden die Spannungszustande in den untersuchten Systemen
berechnet. In Nicalon verstidrktem Duranglas sind nur magige
Spannungen vorhanden, in axialer bzw. tangentialer Richtung
Zugspannungen und in radialer Richtung Druckspannungen.
Nach der einfachen Vorstellung der Grenzfldchenhaftung ist
7 durch die radialen Druckspannungen nach Gl. 25 bestimmt.
T=l.0,
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Die gemessenen 7-Werte fir dieses System liegen zwischen 12
und 38 MPa. Wenn man den gréferen Wert fur o, von 7,4 MPa
nimmt, bekommt man u-Werte zwischen 1,6 und 5,1. Diese er-
scheinen zu hoch, um nur durch eine Umklammerung der Faser
von der Matrix beschrieben zu werden, vor allem wenn man
bedenkt, dag die Nicalonfaser eine glatte Oberfldche hat.
In Wirklichkeit ist bei fast allen Nicalon verstarkten
Keramiken und Glasern eine Kohlenstoffschicht zwischen
Faser und Matrix gefunden worden, so auch bei den hier
untersuchten Materialien [98]. Durch HRAES wurde ihre Dicke
zu ca. 50nm bestimmt [98]. Wegen dieser geringen Dicke war
es bis jetzt nicht moéglich, ihre Struktur zu bestimmen. Es
ist jedoch zu erwarten, wegen der fir Kohlenstoff moderaten
Herstelltemperaturen, daf sie amorph ist; man kann daher
keine graphitischen Eigenschaften der Grenzflache erwarten.
Es wurde an den durch in situ-Bruch freigelegten Grenzfla-
chen Kohlenstoff sowohl auf den Fasern als auch auf der
Matrixseite der Grenzfliche gefunden. Dies bedeutet, dag
der Bruch durch diese Schicht geht und dag 7 durch ihre
Festigkeit bestimmt wird. Die Eigenschaften der Grenzflache
werden durch diese Grenzschicht erheblich beeinflupt, wegen
der geringen Schichtdicke sind jedoch die thermischen Span-
nungen in der Matrix kaum verandert.

Die Berechnungen fir Nicalon/Supremax 1lassen gleich-
gerichtete und grépere Spannungen als bei den Duranmatri-
ces erwarten. Die Auswirkung der axialen Spannungen im An-
lieferungszustand in Form von Rissen wurde in Kap. 5.2 er-
wahnt. Hierbei waren zwei Arten von Rissen zu erkennen, die
schon diskutierten Risse senkrecht zu den Fasern und Risse,
die parallel dazu verlaufen, am Rand der Platte. Letztere
sind eher bei radialen Zugspannungen 2zu erwarten. Diese
konnten durch eine 2zu hohe Abkihlgeschwindigkeit wéahrend
der Herstellung verursacht werden. In einer homogenen Glas-
platte, die schnell abgekihlt wird, entstehen im oberfla-
chennahen Bereich Druckspannungen und in der Plattenmitte
Zugspannungen [99]. Im Verbund dirfen diese Spannungen sich
hauptséchlich in axialer Richtung auswirken, d.h. in radi-
aler Richtung werden durch die Poissonskrafte Zugspannungen
erzeugt, die entgegen den thermischen Fehlspannungen wir-
ken. Diese werden durch die unterschiedlichen Ausdehnungs-
koeffizienten verursacht. Aus den gleichen Grinden sind die
Spannungen in der Plattenmitte hoéher als die berechneten.

Die sehr &hnlichen 7-Werte der Supremax und der Duran-
Matrixmaterialien deuten darauf hin, daf die C-Schicht in
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beiden Fallen fir die Grenzflacheneigenschaften verantwort-
lich ist.

Die beobachteten Entmischungs- bzw. Ausscheidungsvorgange
in den Supremaxmatrices erschweren die Berechnung der ther-
mischen Spannungen. Eine Phase ist vermutlich Cristobalit,
das einen niedrigen Ausdehnungskoeffizienten a hat. Das
verbleibende Glas dirfte ein erhéhtes a besitzen. Es wurden
phosphorhaltige Phasen gefunden. Nach den Berechnungsfor-
meln von Winkelmann und Schott sowie Appen (siehe [99]) er-
héht eine P,0g-Zugabe das a von Silikatglasern. Diese ver-
schiedenartigen Phasen fihren 2zu ihren jeweils eigenen,
thermisch bedingten Spannungsfeldern, so daf man die
berechneten Werte mit Vorsicht betrachten sollte. Beobach-
tungen zeigen, daf . hohe axiale Z2Zugspannungen vorhanden
sind. Die radialen Spannungen liegen wahrscheinlich niedri-
ger als berechnet. Den hohen axialen Spannungen in der
Matrix entsprechen Druckspannungen in den Fasern. Diese
sollten die Spannung, bei der die Fasern im Verbund versa-
gen, erhdéhen. In Wirklichkeit trifft das Gegenteil 2zu. Die
Fasern brechen bei niedrigeren Spannungen als in der Duran-
matrix. Der Grund dafir wird spater diskutiert.

Im A-Glas System erwartet man Spannungen ,die im Vergleich
zu den anderen schon diskutierten Systemen umgekehrte Vor-
zeichen haben und im Betrag eher mdfig sind. Durch die
radiale Zugspannung in der Matrix ist mit einer sehr klei-
nen Grenzflachenscherfestigkeit 7 zu rechnen. Die Marshall-
versuche sowie das Bruchgeschehen deuten auf eine hohe 7.
Wie bei der Supremaxmatrix mup der Effekt der Ausscheidun-
gen in der Matrix bericksichtigt werden. Im Gegensatz zur
Supremaxmatrix sind hier die Ausscheidungen vorwiegend an
der Grenzflache zu finden, verbunden mit Porenbildung. Sie
sind i.A. groéfer als im vorhergehenden Beispiel. Aufer der
Anderung von a durch das Ausscheiden der Ubergangsmetalle,
die a im Glas erniedrigen, sind die Bindung der Ausschei-
dungen an den Fasern sowie die mechanischen Verhakungen an
den Ausscheidungen weitere Einflisse, die bericksichtigt
werden miussen. In diesem chemisch aktiven System koénnen
auferdem andere chemische Bindungen an der Grenzflache
nicht ausgeschlossen werden.

Obwohl bei (C-faserverstarktem Duranglas die eingesetzten
Daten fir die Spannungsberechnung nicht voll gesichert
sind, beschreiben die berechneten Werte die Beobachtungen
von allen untersuchten Systemen am besten. Wegen der radia-
len Zugspannung in der Matrix ist die Grenzflachenscher-
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festigkeit gering. Die axialen Zugspannungen verringern die
Spannung, bei der Matrixripbildung einsetzt. Hierzu ist
aber zu bemerken,daf im Gegensatz zu den anderen Systemen,
ein hoher Porenanteil in der Matrix der Platte CD8 vorhan-
den ist. Die Poren liegen z.T. direkt an den Fasern, so daf
der geringe 7-Wert durch die schlechte Benetzung der Fasern
durch das Glas verursacht werden kénnte. Eine chemische
Bindung zwischen Faser und Matrix ist auszuschliegfen.

6.1.2 Elastische Verformung

Fir Nicalon verstarktes Supremax und "A"-Glas stimmen die
gemessenen E-Moduln gut mit denen (136,2 bzw. 123,4 GPa)
aus der einfachen Mischungsregel uberein. Bei den meisten
Nicalon verstarkten Duranproben ist der gemessene E-Modul
geringfugig héher als der berechnete Wert von 120 GPa bei
V¢=0,42. Hierbei spielen mégliche Ungenauigkeiten der Pois-
sonzahl z.B. fuir die Faser eine untergeordnete Rolle. Eine
Anderung von v von dem berichteten Wert von 0,19 auf 0,25
ergibt eine Zunahme des E-Moduls von lediglich 0,8 GPa, die
weit innerhalb der experimentellen Fehlergrenzen liegt.
Daher liegt die Ursache der Abweichung entweder bei der
Bestimmung des Faservolumenanteils oder in strukturellen
Veranderungen der Glasmatrix, die E, erhdhen.

Im Fall des C-faserverstarkten Durans bekommt man fair Vg
=0,42 durch die Mischungsregel einen Wert von 161,7 GPa und
fir V¢ = 0,45 einen Wert von 168,8 GPa. Fir die einzelnen
Proben ist eine relativ gute Ubereinstimmung vorhanden. Die
Proben, die bei niedrigerer Temperatur gepreft wurden,
haben einen geringeren E-Modul. Dies liegt wahrscheinlich
an der schlechten Verdichtung der Proben, wodurch die
Matrix kaum belastet wird. Bei Probe CD1F, die 30 min lang
gepreft wurde, ist der E-Modul wiederum deutlich hdéher als
der berechnete Wert. Dies koénnte wieder an strukturellen
Verdanderungen der Glasmatrix liegen.

Die Proben der Platte CD8 haben einen viel geringeren E-
Modul als erwartet. Der gemessene Wert ist kaum grofer als
der Anteil der Faser (EgVg) zum E-Modul. In diesen Proben
wurden aber viele Poren in der Matrix und an den Faser-
Matrix-Grenzfldchen festgestellt (vgl. Kap 5.2). Diese
bewirken sowohl eine Erniedrigung des Matrix E-Moduls als
auch eine schlechte Kraftibertragung zwischen Matrix und
Faser, wodurch die Fasern nicht vollbelastet werden.
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6.1.3 Matrixrigbildung

Aus den Schallemissionsmessungen und den unterbrochenen
Versuchen sind die Spannungen, bei denen Schadigung ein-
setzt, ermittelt worden und in Tab. 36 dargestellt. Hier
sind oy und oggp die Spannungen, bei der Matrixripbildung
beobachtet wird bzw. bei der die erste Schallemission regi-
striert wird.

Tab. 36: Beobachtete Matrixrifspannung und Spannung beim
Anfang der Schallemission fir verschiedene Proben

Probe Versuchsart %9 OSE
[MPa] [MPa]
SD16E1l Biegung 450-500
2 450-500
3 500-625 312
SD17D2 B3 Biegung < 546 253
Z1 Zug 447-504 255
zZ2 347
SD1092U1 Zug 279-300 130
202 220264
CD8BU1 Biegung < 560 298
BU2 < 300 123 (Probe
beschadigt)
B2 < 500 212
B4 < 500 229
NSW130 BU Biegung 300-350
Bl 120
B2 170
2u Zug 140-180
ZSE 179

Bei Nicalon verstarktem Duranglas, mit der Ausnahme des
Zugversuchs an SD109, liegt oy bei ca. 500 MPa. Die Schal-

lemission fangt jedoch bei deutlich niedrigeren Spannungen
an. Es wurde z.B. beobachtet, daf Schidden an der Druckseite
der Probe Risse bei diesen niedrigen Belastungen hervorru-
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fen, so daf dieser frihen SE z.T. solche Fehler zugeschrie-
ben werden kann. Andere Grunde werden spater aufgefihrt.

Werden die festeren und steiferen C-Fasern statt der
Nicalonfasern zur Verstdrkung benutzt,sinkt o¢,. Bei allen
unterbrochenen Versuchen wurden Mikrorisse nach der ersten
Belastung beobachtet. Hier ist der Anfang der SE eher ein
Maf fur Matrixripbildung. oy hat daher einen Wert von 220-
300 MPa.

Beim Nicalon verstdrkten Supremaxglas ist oy ca. zweimal so
hoch im Biegeversuch (ca. 300 MPa)als im Zugversuch (ca.

160 MPa), wo o, bei der Anfangsspannung der SE liegt. Hier-
bei muf in Erinnerung gerufen werden, dap die Matrixrisse
bei den zwei Versuchsarten unterschiedlich aussehen. Beinm
Biegeversuch sind kurze Risse , ahnlich denen in den SD-
Proben zu sehen. Unter 2Zugbelastung werden lange Risse wie
bei CD gebildet.

Diese gemessenen Werte werden in Tab. 37 mit den errechne-
ten Werten fir Matrixripbildung verschiedener Modelle verg-
lichen. Hierbei wurden folgende Modelle untersucht:
1) die Matrix bricht bei ihrer Festigkeit im monoli
thischen Zustand;
2) das ACK-Modell in Form des "steady-state" Falls
von Marshall, Cox und Evans [12] (Gl. 22);
3) der Fall ohne Grenzflachengleiten von Budiansky et
al. [14] (Gl. 34);
4) die Spannung o, = 1,02.0, von Marshall et al. [12]
(Gl. 23a) fur kurze gerade Risse, wobei o von der
Riplange abhangt. :
5) der Fall von Budiansky et al. [14]), in dem es eine
chemische Bindung gibt, die wahrend der RiBbildung
zerstort wird.
Im Gegensatz zum Modell 5) setzen die Modelle 1) - 4) vor-
aus, daf es keine chemische Bindung an der Grenzflache
gibt, und daf die Haftung der Fasern in der Matrix nur
durch Reibung geschieht.
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Tab. 37: Berechnete Matrixrifspannungen fir die unter-
suchten Systeme nach verschiedenen Modellen sowie
"7" (s. Text fir Erlauterungen)-alle Angaben in MPa

(70 [}

System T (1) (2) (3) (4) 85
(Platte)

SD 20 179 451 805 547 497
(SD17D2) 38 179 725 805 877 377
CcD 1,4 197 385 5153 456 841
SSu 20 136 360 601 437 296
(NSW130) 4,5 136 219 601 265 167

Fir Modell 5) werden die Lange 1, Uber die Ablésung an der
Grenzflache stattfindet, und die Bruchenergie der Grenzfla-
che 74 benétigt. 13 wird aus den Aufnahmen von mehrfacher
Rifbildung bestimmt, die z.B. bei unterbrochenen Versuchen
gemacht worden sind. Sie betragt die Halfte des mittleren
Ripabstands. 74 ist schwieriger zu bestimmen. Heitzer [100]
hat fir das System Nicalon-Duran mit Hilfe der Finiten-Ele-
mente-Methode einen maximalen Wert fur das Verhaltnis der
Bruchenergien der Grenzflache und der der Matrix im Fall
von Ablosung an der Grenzflache zu 2,2-10"3 bestimmt. Mit
Kenntnis der Bruchenergie der Matrix kann 7, berechnet und
in Gl. 34 eingesetzt werden.

Die hier vorgenommene Auswertung bericksichtigt thermische
Spannungen in der Matrix nicht. Dies kann nach Budiansky et
al. [14] geschehen durch

Q

cr + Ozm — 0o
E. " E. E.

(33)

Beim Einsetzen der in Kap. 3.3 berechneten axialen Spannun-
gen fur Nicalon/Duran von 10 MPa, C-Faser/Duran 90 MPa und
fir Nicalon/Supremax 53MPa bekommt man korrigierte o, Werte
fir SD von 520 MPa, fir CD 411 MPa, fir NSW130 in Biegung
396 MPa und im Zug 242 MPa.

Fir alle Varianten sieht man, dap die Matrix nicht nur
durch die einfache Lastubertragung durch die Fasern ver-
starkt wird. Im System SD ergeben die Modelle 4) und 5) von
Marshall bzw. Budiansky Werte, die den gemessenen am nach-
sten kommen. Die kurzen Risse, die beobachtet wurden, spre-
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chen fir das Marshall-Modell. Nach Marshall [12] ist c /3
(Gl. 24a) als der praktische Ubergang zwischen riflangen-
empfindlichem und -unempfindlichem Verhalten anzusehen. Fir
SD liegt dieser Wert bei 21um. Die beobachteten Riflangen
sind meistens kleiner. Wiederum ist gerade in diesem System
das Vorhandensein einer chemischen Bindung an der Grenzfla-
che fur wahrscheinlich zu halten (s. Abschnitt 6.11).
Daher wirde das Modell von Budiansky eher passen. Eine Kom-
bination der beiden Modelle dirfte in diesem Fall die
Matrixrifbildung am besten beschreiben.

Beim System CD jedoch 1liegt og 2wischen den Werten der
Modelle 2) und 4). Hierbei erscheint die ACK-Modelle (2)
den Beobachtungen, niedriges r und lange Risse, am besten
zu passen. Es wurden in Proben dieser Serie viele grdpere
Poren in der Matrix gesehen (Abb. 31).Im vorhergehenden
Abschnitt wurde gezeigt, daf gerade fur diesen Werkstoff
der E-Modul viel niedriger liegt als der Wert aus der
Mischungsregel. Daher ist es schwierig, den Spannungszu-
stand der Matrix anzugeben. Obwohl Risse selten gesehen
wurden, die direkt von den Poren ausgehen, ist eine
Schwachung der Matrix durch ihre Anwesenheit nicht auszu-
schliefen.

Fir NSW130 liegen die in den Biegeversuchen gemessenen oy-
Werte oberhalb aller berechneten Werte, aufer bel Modell
3), wo kein Gleiten der Matrix uUber die Fasern an der
Grenzfldche stattfindet, was unwahrscheinlich erscheint.
Der Marshall-Wert fir kurze Risse liegt am nahesten. Im
Zugversuch jedoch, besonders wenn der fir die thermischen
Spannungen korrigierte Wert genommen wird, kann von einer
guten Ubereinstimmung mit der ACK-Theorie gesprochen
werden.

Beli der Schallemissionsanalyse wurde bei Spannungen, bei
denen fast nur Matrixripbildung vorkommt, d.h. nur wenige
Faserbriche und keine Delamination, zwei b'-Werte festge-
stellt. Der erste Bereich liegt bei niedrigen Amplituden
(bis ca. 55 dB) und hat b'-Werte zwischen 0,8 und 1,3. Der
zweite Bereich liegt bei hoéheren Amplituden (bis ca. 70
dB), wobei das Ende des Bereichs oft durch die wenigen
Faserbriche nicht genau zu bestimmen war. Der b'-Wert in
diesem Bereich liegt zwischen 2 und 3. Diese zwei Bereiche
wurden auch bei den Arcan-Versuchen an SD-Material gefun-
den. Die mikroskopischen Vorgidnge bei Matrixrifbildung und
bei Scherversagen im Arcan-Versuch sind ahnlich. In beiden
Fiallen gibt es Ablosung der Fasern an der Grenzflache und
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Rifbildung in der Matrix. Es liegt nahe diese 2zwei Mecha-
nismen den zwel SE-Bereichen zuzuordnen. Der erste Bereich
kommt vor allem bei SD-Proben bei niedrigen Spannungen oft
allein vor. Diese Spannungen liegen unterhalb der Spannun-
gen bei denen Matrixrisse beobachtet wurden. Daher kann
dieser Bereich Vorgadngen an der Grenzflache zugeordnet wer-
den. Da weniger Energie benétigt wird, um Debonding hervor-
zurufen als fir Matrixripbildung ( dies ist eine Vorausset-
zung fuir mehrfache Matrixrifbildung), ist es zu erwarten,
daf SE-Signale von Debonding auch niedrigere Amplituden
haben. In einem idealen Werkstoff dirfte Debonding ohne
Risse in einer der Komponenten nicht vorkommen. In realen
Werkstoffen ist dies jedoch aus verschiedenen Grinden még-
lich. Erstens gibt es einige Faserenden im Verbund, die
entweder vor der Herstellung schon im Faserstrang vorhanden
waren oder durch Briche wahrend der Herstellung verursacht
wurden. An solchen Faserenden entstehen durch die unter-
schiedlichen E-Moduln der zwei Komponenten Scherspannungen,
die zu Debonding fihren kénnen. Weiterhin werden Schallwel-
len nur von fortschreitenden Rissen freigesetzt. Mit einem
stehenden Rip, der belastet wird, ist ein Spannungsfeld
verbunden, das Debonding an einer benachbarten Grenzfldche
hervorrufen kann. Die dritte Méglichkeit ist das Vorhanden-
sein von Fehlstellen an der Grenzflache, wo Keine Haftung
zwischen Faser und Matrix besteht. Hier kénnen wie im er-
stem Fall Scherspannungen entstehen, die zu Ablésen fuhren.

Die Matrixripbildung ist dann dem 2zweiten Bereich zuzu-
schreiben. Diese Art Schallemission tritt bei den SD und
NSW Proben bei der beobachteten o, auf. Bei CD sind beide
Bereiche von Anfang an vorhanden. Dies stimmt uberein mit
der Beobachtung, daf Matrixripbildung in diesem Werkstoff
bei niedrigen Spannungen einsetzt.

Es ist zu erkennen, daf es einen Ubergang zwischen der Bil-
dung kurzer und langer Matrixrisse gibt. Beim System SD,
bei dem mittlere Grenzflachenscherfestigkeit und nur magige
thermische Spannungen vorhanden sind, wird nur Kurzrifbil-
dung gefunden. Bei NSW 130 , das eine kleinere r, aber
hohere thermische Spannungen aufweist, werden unter Zugbe-
lastung lange, aber unter Biegebelastung kurze Risse gebil-
det.

Bei CD mit einem sehr kleinen r und hohen thermischen Span-
nungen werden im Biegeversuch lange Risse gesehen. Hier
treten bei hoéheren Spannungen zusadtzlich kurze Risse auf.
Daher ist festzuhalten, dag die Art der Ripbildung nicht
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nur von der Versuchsart abhangt,wie Evans und Marshall
[101] angeben, sondern auch von der Grenzflachenscherfe-

stigkeit.

Die schriage Lage dieser kurzen Risse vor allem bei hoéheren
Spannungen zeigt, daf ein mehrachsiger Spannungszustand
vorhanden ist. Bei den verwendeten Biegeproben koénnen Quer-
spannungen durch das hohe Verhadltnis Breite zu Dicke ent-
stehen. Dadurch wird in der Probenmitte die Querkontraktion
verhindert. Ware die Probe unendlich breit, ware die ver-

hinderte Dehnung €y=VEy und die aufgebaute Spannung %.

o, =—-v-E (78)
wobei E durch Gl.12 gegeben ist.

Fir den Fall des Nicalon verstarkten Duranglases ware oy =
64 MPa. Nach [93] ist die Bedingung fir eine Betrachtung
als Platte:

5h

b> 4/ —

€
Bei der gewahlten Probendicke von 3,2 mm bedeutet dies, dapg
die Breite gréfer als 40 mm sein mipte. Der Verlauf der
Funktion oy = f(b) ist nicht bekannt. Sie ist aber keine
lineare Funktion, da fir kleine Probenbreiten oy = 0 wird.

In der y-Richtung koénnen die Fasern als zylindrische Loécher
in der Matrix betrachtet werden an denen eine Spannungskon-
zentration auftritt. Nach [93] hat ein solches Loch eine
Spannungsformzahl von 3, so dag ay-Werte von bis zu 180 MPa
an der Grenzflache auftreten konnen. Obwohl die Zugfestig-
keit der Grenzflache schlecht zu bestimmen ist, durfte sie
in der Groéfenordnung der Scherfestigkeit liegen. Dies be-
deutet, daf die angelegten Spannungen ausreichen dirften,
um die Grenzflache zu zerstéren.

Um diesen Effekt 2zu untersuchen, wurde ein unterbrochener
Biegeversuch an SD-Material durchgefithrt, wobei die Proben-
dicke gleich der Breite war. Es wurde gesehen (Abb. 104),
daf wie bei den friheren Versuchen nur die kurzen
Matrixrisse auftraten. Diese verliefen aber fast immer
senkrecht zu den Fasern.
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Abb. 104: Matrixrisse in einer SD-Probe, bei der
Probenbreite und -dicke gleich sind.

Die Probe aber versagte bei einer relativ geringen Spannung
von ca. 600 MPa, im Bereich der Schragripfbildung der brei-
teren Proben. Dies bestatigt, daf die Kurzrifbildung eine
Eigenschaft des Verbunds ist und, daf sie unabhangig von
der Probengeometrie ist. Sie findet bei hoheren r-Werten
statt. Vermutlich 1ést sich die Faser nicht vollstandig bei
solchen Materialien. Wenn der Matrixrif eine Faser trifft,
wird ein schmaler Grenzflachenrif induziert, der entlang
der Faser lauft aber die Faser nicht umschliepft.

Bei naherer Betrachtung der Matrixrisse wird oft beobach-
tet, daf an einem Matrixrif nur eine der zwei angrenzenden
Fasern von der Matrix abgeldst ist. Dips bedeutet, dag der
Matrixrip von der noch intakten Grenzflache ausgeht. Da die
abgeloéste Grenzfldche weniger Kraft auf die Matrix ubertra-
gen kann, entstehen nach dem ersten Rif Scherspannungen in
der Matrix und die folgenden Matrixrisse werden schrag ver-
laufen. Ein &ahnlicher Ripverlauf wird auch beobachtet wenn
Fasern die Oberflache schneiden.
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6.1.4. Versagen und Festigkeit

Allgemeines zum Versagen

Bei den Verbundwerkstoffen mit héherer Festigkeit (Duran-
und Supremaxmatrices) ist das Versagen weniger durch Pull-
Out als durch Delamination gekennzeichnet. Beim Biegever-
such laufen alle Delaminationsrisse in zwei Ebenen, paral-
lel zur x-z und vor allem parallel zur x-y-Ebene (Abb.
105).

x Faserrichtung
e nanes o

Abb. 105: Definition des Achsensystems

Im Zugversuch ist Delamination nur auf der x-z-Ebene zu be-
obachten,wobei die Einspannungen in der x-y-Ebene angrei-
fen.

Es zeigte sich, daf das Versagen von einem Bindel Fasern
ausgeht. Zusatzlich sieht man, daf eine Delamination nicht
unbedingt zum Versagen der Probe fihren muf. Es kommt in
diesem Fall aber zu einem deutlichen Knick in der Span-
nungs-Dehnungskurve, der als oy gekennzeichnet wird. Daher
scheint es, daf es eine kritische Biindelgréfe gibt, deren
Uberschreiten zum Probenversagen fihrt. Statistische Uber-
legungen mit Hilfe der Weibull-Statistik sind fur solche
Proben theoretisch méglich. Man kann die Wahrscheinlichkeit
berechnen, mit der eine Faser brechen wird, nachdem eine
benachbarte Faser gebrochen ist (s. Zweben u. Rosen [102]
sowie Phoenix u. Harlow [103]). Wenn aber mehr als 3 oder 4
Fasern brechen miissen um den kritischen Zustand fir Proben-
bruch herbeizufiihren, ist die Aufstellung der Loésungsglei-
chungen praktisch nicht mehr zu bewaltigen.

Die Weibullstatistik kann aber benutzt werden, um das Ver-
haltnis der 2Zug- und Biegefestigkeiten zu gewinnen. Wenn
man davon ausgeht, daf nur die Fasereigenschaften die Ver-
bundfestigkeiten beeinflussen, kann man dieses Verhaltnis
folgendermafBen angeben. Sind P(t) und P(b) die Bruchwahr-
scheinlichkeiten fur die belasteten Volumen V. bzw. V, im
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Zug-bzw. Biegeversuch und o,, m, V, die charakteristische
Festigkeit, der Weibullmodul und das Bezugsvolumen bei dem
Zugversuch an diesen Fasern, dann ist:

N R ALAN (79)
Pf(t)-ea:p[ 7 (00) ]
-V os\"
_ V(o 80
P = o0 | (3) | 0
Gleichsetzen von P4(t) und Ps(b) ergibt:
oy Vi(2m + 1)? "
RO AL St it 81
- (M @)

Etwaige Degradation von Fasern wahrend der Herstellung
spielen hier eine untergeordnete Rolle (da o, in Gl. 81
nicht vorkommt).Da m sehr klein ist, wird es dadurch nur
wenig beeinfluft. An den Beispielen von SD17D2 und NSW130
kann gesehen werden, daf Gl.81 eine gute Anndherung ergibt.
Fir SD17D2 liegt die Biegefestigkeit bei 788 MPa mit einem
Probenvolumen von ca. 1515 mm® und die Zugfestigkeit bei
491 MPa (belastetes Volumen ca. 360 mm3). Gl. 81 ergibt
eine 2Zugfestigkeit von ca. 412MPa. Bei NSW130 sind die
Biege- bzw. 2Zugfestigkeiten 650 bzw. 427 MPa. Die errech-
nete Zugfestigkeit liegt bei 376 MPa. In allen Fallen (die
gleichen Berechnungen wurden auch fir SD27AB durchgefuhrt)
liegt der berechnete Wert etwas unterhalb des tatsachlich
gemessenen. Da, vor allem bei Duranmatrices, die Zugfestig-
keiten im Bereich der Matrixripbildung 1liegen,ist dies
nicht verwunderlich. Die oben ausgefiihrten Uberlegungen
gehen davon aus, daf die Matrix keine Rolle mehr beim Ver-
sagen des Verbundes spielt. In diesem Spannungsbereich der
Zugproben ist dies offenbar nicht der Fall. Hier muB ein
Anteil der Verbundfestigkeit von der Matrix berucksichtigt
werden. Es ist allerdings zweifelhaft, ob Matrixripbildung
von der Weibullstatistik erfapt werden kann [104].

Diese Ausfiihrungen deuten darauf hin, dag die hier behan-
delten Materialien nur begrenzt mehrfache Rifbildung zei-
gen. D. h. dapf die Ungleichung (15) im Falle eines grofen
belasteten Volumens gerade noch erfillt wird. Bei einem
relativ gropBen belasteten Volumen ist die Wahrscheinlich-
keit, daf ein Matrixrip bei seiner Entstehung Faserbriche
verursacht, signifikant.

Im Zugversuch wurden lLdngsrisse nur in der x-z-Ebene beob-
achtet. Der Grund dafir ist in der Art der Einspannung zu
finden. In diesem Bereich wird die Querkontraktion durch
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die Aufleimer verhindert und es entstehen Spannungen normal
zur x-z-Ebene. Der maximale Wert wird erreicht wenn keine

Querdehnung zugelassen wird; sie betragt dann :
=% ,.E
7T E :

Wenn EiL, der E-Modul des Verbundes senkrecht zur Faserrich-
tung durch das Reuss-Modell (Gl. 12) gegeben wird und v =
0,19, wird Oy fir Nicalon/Duran bei einer angelegten Span-
nung von 450 MPa ca. 60 MPa betragen. Dieser Wert liegt in
der Groépfenordnung der Querfestigkeit des Verbundes, die,
obwohl nicht gemessen, zwischen 7 und op, liegen dirfte.
Sie fihrt auch zu einer geringfigigen Erhéhung der axialen
Spannung im Bereich der Einspannung. Gl. 78 gibt nur einen
integralen Wert fir diese Spannung an. Sie sind aber in der
Ndhe des freien Randes am hoéchsten, wo auch die selten
vollkommenden eliminierten Biegespannungen ihr Maximum
haben. Daher ist 2z2u erwarten, dag das Versagen von dieser
Stelle ausgeht. Dies wurde oft beobachtet. Eine Tailierung
der Probe ware demnach vorteilhaft. Die vorgenommene Tai-
lierung (siehe Kap. 4) erbrachte aber keine wesentliche
Verbesserung. Um eine weitere Tailierung ohne Versagen an
den Radien 2zu riskieren hatten langere Proben verwendet
werden mussen. Dies war aus herstellungstechnischen Griinden
nicht méglich. Daher missen die gemessenen Werte als
Unterschatzung der tatsdchlichen Werte angesehen werden.

Bei den Biegeproben spielen Querkontraktionsspannungen eine
untergeordnete Rolle. Das Vorhandensein ahnlicher Spannun-
gen kann aber durch Messung der Poissonzahl an Biegeproben
mit Hilfe von Dehnungsmefstreifen (DMS) beispielhaft demon-
striert werden. Gekreuzte DMS wurden verwendet, um an der
gleichen Stelle der Probe die Langs- und Querdehnungen zu
messen und somit die Poissonzahl zu gewinnen. Der gemessene
Wert betrdgt ca. 0,17 im Vergleich zu dem erwarteten Wert
von 0,19. Dies bedeutet,wie im vorherigen Abschnitt
beschrieben wurde, daf auch im Biegeversuch die Querkon-
traktion verhindert wird. '

In einer 3 Pkt. Biegeprobe sind aber zusatzlich zu den nor-
malen Biegespannungen auch longitudinal Scherspannungen
vorhanden. Diese haben ihr Maximum an der neutralen Achse
und sind gleich Null an den mit Zug- und Druckspannungen
belasteten freien Oberflachen. Diese Schereigenspannungen
in der x-y-Ebene sind im Gegensatz zu denen in der x-z-
Ebene immer vorhanden und werden verstarkt durch das Versa-
gen von Fasern oder von Faserbundeln. Daher wird ein Rig,
der an der Oberflache durch den Bruch eines Faserbiindels
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erzeugt wird, mit zunehmendem Fortschritt in Richtung der
neutralen Achse immer versuchen, auf die x-y-Ebene auszu-
weichen. Da im 3 Pkt.-Versuch die Scherspannung auch mit
zunehmender Entfernung in der x-Richtung von der mittleren
Belastungsrolle abnimmt, wird ein solcher Scherrip sich nur
bis zu einer bestimmten Lange ausbreiten kénnen. Der Wider-
stand dagegen ist in erster Naherung durch die Verbund-
oder interlaminare Scherfestigkeit 714 gegeben. Je kleiner
T, desto mehr werden sich solche Delaminationsrisse aus-
breiten. Ein sehr niedriges 74 ist aber nicht erstrebens-
wert, da das Versagen einzelner Fasern solche Delaminatio-
nen erzeugen kénnte. Ein hohes 75 bedeutet, dag die Probe
wenige Delaminationen zeigen sollte und die Probe eher im
klassischen Sinne durch Normalspannungsbruch versagen
warde.

Bei Delamination spielt Pull-Out keine Rolle und die o-€-
Kurve ist durch den abrupten Abfall nach der maximalen
Spannung gekennzeichnet. Wenn Pull-Out als energieverzeh-
render Versagensmechanismus gewunscht wird, ist gleichzei-
tig ein hohes 74 und eine niedrige Grenzflachenscherfestig-
keit anzustreben. Da 7y sich durch die Grenzflachenscherfe-
stigkeit und die Matrixscherfestigkeit zusammensetzt, ist
eine hohere Matrixscherfestigkeit vorteilhaft.

Nach dem Auftreten der ersten Delamination ist der
Spannungszustand in der Probe unbestimmt. Bei einer niedri-
gen 74 wird der Delaminationsrip bei steigender Last weiter
durch die Probe getrieben, so dag die Probe letztendlich in
zwel Teile langsgeteilt wird. Bei einem hdéheren 7, werden
die Normalspannungen in dem noch .intakten Teil der Probe
die Biegefestigkeit erreichen und der Rif wird erneut senk-
recht zu den Fasern wachsen. Damit werden neue Delaminatio-
nen verursacht und der oft beobachtete Zick-Zack Verlauf
der Delamination tritt auf. Dies kann in einem treppenfér-
migen Abfall der o-e-Kurve resultieren.

Bruchverhalten der einzelnen Varianten

Duranmatrices

Diese Materialien zeigen, unabhdngig von der Art der
Verstarkungsfasern, das grofte Ausmaf an Delamination unter
den hier untersuchten Werkstoffen. Im Biegeversuch fangen
die Delaminationsrisse fast direkt an der Zugoberfldche an.
Relativ wenige Fasern versagen, bevor solche Risse entste-
hen, d.h. die kritische Faserbundelgréfe ist klein. Trotz-
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dem ist die Festigkeit unter den Nicalon verstarkten Vari-
anten am héchsten.

Im Nicalon verstidrkten Duranglas sind nur kurze Matrixrisse
beobachtet worden. Die Rifbildung findet nur in begrenzten
Bereichen statt und es gibt viele Gebiete in der Matrix,
die bis zum Probenbruch keine Mikrorisse aufweisen. Dadurch
werden in den Gebieten um die Mikrorisse lokal die Fasern
erhoéht belastet. An diesen Stellen wird der Verbund versa-
gen.

Die C-faserverstarkten Matrices haben bei optimalen
Prefbedingungen die hochsten gemessenen Festigkeiten und E-
Moduln der untersuchten Verbundwerkstoffen. Dies liegt an
der hohen Festigkeit und Steifigkeit der Fasern. Es ist
aber in diesem System zu erkennen, daf ein niedriger 7-Wert
nicht unbedingt zu Pull-out fihren mup.

Aus den vorhergehenden Uberlegungen ist die Neigung 2zu
Delamination eine Funktion der Matrixscherfestigkeit. Die
Festigkeitsbestimmungen an den reinen Glasern haben ge-
Zzeigt, daB von den untersuchten Matrixmaterialien das
Duranglas die kleinste Biegefestigkeit besitzt. Gleichfalls
zeigen die Ergebnisse der Arcan-Versuche, daB die Scherfe-
stigkeit von den Nicalon/Supremax-Proben deutlich oberhalb
der von Nicalon/Duran liegt. Hierbei ist zu unterscheiden
zwischen der Matrixscherfestigkeit und der MatrixriBbil-
dungsspannung. Die letztere ist auch von den Grenzfldchen-
eigenschaften abhdngig, die Matrixscherfestigkeit nur von
der Matrix.

Nicalon verstarktes Supremaxglas

Bei dieser Variante ist Delamination der bestimmende Versa-
gensmechanismus im Biegeversuch. Pull-out aber wird im Zug-
versuch beobachtet, obwohl dadurch kein wesentlicher Bei-
trag zur Bruchenergie zustande kommt. Von allen untersuch-
ten Werkstoffen zeigt dieser die groéfte Streuung der Ergeb-
nisse im Biegeversuch. Es wurde auch festgestellt, dag
Fasern bei relativ kleinen Spannungen brechen. Dies ist der
Hauptgrund fir das Abweichen der o-€-Kurve vom linearen
Verlauf bei mittleren Spannungen. Es ist zu vermuten, dag
wahrend der Herstellung die Fasern beschadigt wurden. Hier-
fiar spricht auch die 2z.T. geringere Harte, die bei der
Kalibration der Marshall-Versuche gemessen wurde. HRAES-
Messungen [98] zeigen keine Anderung in der Faserzusammen-
setzung im Vergleich zum Ausgangszustand. Daher ist es am
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wahrscheinlichsten, dag die Schadigung durch strukturelle
Veranderungen in den Fasern zustande kommt. Fur Nicalon-
Fasern, die in Luft gegliht werden, ist eine Degradation
der Eigenschaften im Bereich der Preftemperaturen (1250°C)
hinreichend dokumentiert [105,106]. Diese Degradation wird
sowohl durch Oxidation als auch durch Kristallisationsvor-
gange verursacht. Obwohl die Nicalon verstarkten Supremax-
und Duranproben bei den gleichen Temperaturen geprefit wur-
den, ist die Anzahl der Fasern in den Duranproben, die bei
mittleren Spannungen brechen, viel kleiner. Die Fasereigen-
schaften werden eher erhalten als bei den Supremaxmatrices.
HRAES-Untersuchungen an Nicalon verstarkten Duranproben
zeigen [98], daf Bor in den Fasern ca. 200-400nm hinein
diffundiert und auch in der C-reichen Zwischenschicht vor-
handen ist. Bor wird oft eingesetzt als Sinteradditiv bei
SiC. Seine Wirkungsweise ist nicht véllig verstanden, hier
aber scheint es die Fasern thermisch zu stabilisieren.

Eine in diesem Zusammenhang interessante Frage ist die
beobachtete mehrfache Ripbildung in den Fasern, die zusam-
men mit mehrfacher Matrixripbildung auftritt. Dies ist nur
méglich, wenn nach der Entstehung des ersten Risses in
Faser und Matrix beide in einer Entfernung vom ersten Rif
weiter belastet werden. Dies ist méglich wenn der erste Rif
sich nur uber wenige Faserabstande erstreckt. Die Kraft
kann dann iUber die noch intakten benachbarten Gebiete auf
die erste Faser und ihre umgebenden Matrixbereiche ubertra-
gen werden. Die mehrfachen Faserbriche bedeuten, dag die
Bruchdehnung der Fasern lokal erheblich kleiner ist als der
Durchschnittswert, in diesem Fall ungefdhr die Halfte.

6.2. Hochtemperatureigenschaften

6.2.1 Kurzzeiteigenschaften im Biegeversuch

Bei allen untersuchten Chargen geht der E-Modul mit zuneh-
mender Temperatur zurick. Bis zum Glastransformationsbe-
reich um T, ist die Abnahme relativ klein und betragt weni-
ger als 10%. Manns [95] hat an Duranglas den E-Modul uber
einen weiten Temperaturbereich bestimmt. Von Raumtemperatur
bis 470°C steigt er um 4,9% und fallt danach steil ab. Dar-
aus folgt, daf die Abnahme des gemessenen E-Moduls im unte-
ren Temperaturbereich durch die Faser verursacht wird.
Dadurch werden die Fasern, bei gleicher Dehnung in Faser
und Matrix weniger belastet. Wenn die Fasereigenschaften
hauptsachlich die Verbundfestigkeit bestimmen, kénnte eine
Erhéhung der Verbundfestigkeit resultieren. Bei den
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Nicalon-verstarkten Duranproben tritt diese auch auf.
Visko-elastische Verformungen der Matrix sind nur von Be-
deutung im Bereich von T, und fallen daher aus als Erkla-
rung fir den Festigkeitsanstieg bei den unteren Temperatu-
ren. Bei den A-Glas-Matrices ist auch ein Anstieg der Bie-
gefestigkeit mit zunehmender Temperatur 2zu verzeichnen.
Hier, wie bei Supremaxglas waren keine Daten iber die Hoch-
temperatureigenschaften zuganglich. Der anormale Anstieg
des E-Moduls mit 2zunehmender Temperatur ist aber i.a. fuar
Silikatglaser bekannt und gut dokumentiert [107].

Der steile Abfall des E-Moduls geschieht fur Nicalon-ver-
starktes Duran bei Temperaturen zwischen 600 und 650 °C.
Diese Temperatur ist deutlich (ca. 100°C) hoéher als Tg far
Duranglas. In [95] liegt fir ahnliche Belastungsgeschwin-
digkeiten wie in der vorliegenden Arbeit sogar der Anfang
des steilen Abfalls deutlich unterhalb Tg. Im Verbund gibt
es also in diesem System eine Erhéhung der effektiven Tg.

6.2.2 Kriecheigenschaften

Es ist festzustellen, dap die Kriechdehnung deutlich er-
niedrigt wird durch den Einbau von Fasern in der Glas-
matrix, z.B. bei 400°C bricht das unverstarkte Glas nach
wenigen Stunden unter einer Belastung von 80 MPa. Bei der
gleichen Matrixspannung im Verbund (die hier einer angeleg-
ten Spannung von ca.150 MPa entspricht) ist die Kriechdeh-
nung klein und die Probe zeigt nur transientes Kriechen.
Nach ca. 50 h ist die Kriechgeschwindigkeit praktisch Null.

Bei 500°C (noch unterhalb T ) dehnt sich das unverstarkte
Glas in 66h bei einer Spannung von nur 20 MPa uber 2%. Bei
der gleichen Temperatur dehnt sich der Verbund in knapp 50h
bei einer Spannung von 300 MPa, die nach der einfachen
Mischungsregel einer Belastung der Matrix von uber 150 MPa
entsprechen wiirde, weniger als 3 o/oo.

Aus apparativen Grinden war es nicht méglich, die
Kriecheigenschaften der Nicalon-Fasern zu bestimmen. Simon
und Bunsell [108] berichten aber, daf bei 1000°C und 600MPa
die gesamte Kriechdehnung nach ca. 100h weniger als 1% be-
tragt und dap das Kriechen hauptsachlich durch ein log~-
arithmisches Gesetz zu beschreiben ist. Daher kénnen die
Fasern als kriechunempfindlich bei den hier interessie-
renden Temperaturen betrachtet werden.



169

Wenn die Fasern sich nur elastisch verformen, aber die
Matrix kriecht, sind die Dehnungen in den zwei Komponenten
unterschiedlich. Da dies nicht méglich ist, wenn die Fasern
parallel zur Belastungsrichtung ausgerichtet sind, ohne
Schiadigungen in der Probe zu induzieren, die nicht beobach-
tet wurden, werden die Fasern durch Scherspannungen an der
Grenzflache zusatzlich belastet. Die Spannung in der Matrix
und damit ihre Kriechgeschwindigkeit nehmen daher ab.
MacLean [109] stellt fest, daf ein Gleichgewichtszustand
erreicht wird, bei dem die Verbundkriechgeschwindigkeit
Null wird, und die gesamte Spannung von den Fasern getragen
wird. Die kritische Dehnung ist dann:

Um bei Versuchen bei niedrigen Temperaturen, bei denen ein
solcher Gleichgewichtszustand erreicht wird, €, zu berech-
nen, mup Eg bei der entsprechenden Temperatur bekannt sein.
Nach den Ausfiuhrungen in Kap. 6.2.1 ist E¢ kleiner als der
Raumtemperaturwert, der genaue Wert ist jedoch nicht zu-
ganglich. Einsetzen der Raumtemperaturwerte von 200 GPa
wird daher zu kleine Schatzwerte fur €, liefern. In diesem
Fall und bei Ve = 0,42 bekommt man fuir eine Spannung von
150 MPa €p = 1,78 o/oo und fuar 300 MPa €, = 3,56 o/oo.
Beide Werte sind deutlich héher als die gemessene
Kriechdehnung bei 400°C, bei welcher Temperatur die Kriech-
geschwindigkeit am Versuchsende praktisch Null ist. Gl. 82
kann aber als obere Grenze fur die Enddehnung angesehen
werden. Sie geht davon aus, dag bei €x die gesamte Be-
lastung von den Fasern getragen wird und, dag die Matrix
bei jeder Spannung kriecht. Bei 400°C ist die Kriechdehnung
des Glasses gering, wobei die Kriechgeschwindigkeit stetig
abnimmt. Daher wird die treibende Kraft fur die Spannungs-
ubertragung zusdtzlich kleiner und der ProzeB wird eher an-
halten. Es ist zugleich unwahrscheinlich, dap die
Kriechrate der Fasern wirklich immer Null ist. Mit einer
kleinen transienten Kriechdehnung ist zu rechnen, die durch
die erhéhte Belastung grofer sein wird als fir die Fasern
allein unter den gleichen Bedingungen.

Ausgehend von den oben ausgefuhrten Uberlegungen hat
MacLean ein Kriechgesetz fur den Fall des stationaren
Matrixkriechens aufgestellt [110]. Da das Glas hauptsich-
lich transientes Kriechen zeigt, ist dieser Ansatz fir die
hier untersuchten Materialien nicht anwendbar. Er kann aber
fir transientes Kriechen modifiziert werden.



170

Nach [110] ist die Kriechgeschwindigkeit der Fasern und der
Matrix gleich. Daher kann die Kriechkinetik von nur einer
Komponente untersucht werden. Die Kriechgeschwindigkeit der
Matrix ist durch die Abnahme der Spannung in der Matrix und
ihr eigenes Kriechgesetz bestimmt. Wird fir das Kriechge-
setz der Matrix Gl. 75 angesetzt, ergibt sich:

.. ) 1 don t\ ¢
6=€f=€m=E:-:it—+A('t—;) (82)
Fir die unverstarkte Matrix ist
A-t, (t\¢
= — o 3
€=1"C (to) +e (83)

wobei es angenommen wird ,daB A spannungsunabhangig ist. Es folgt:

C
.1 doy (e—€)(1—C)]C-1
e T (54)
do. .
da o, =05 -Vi+0m: Vy bzw. o.=€-Ef - Vi + 0, -V, und —a—t—::O ist
- dop, EfVy
a - v, (85)
wird
EV, (c—e)(1~C)]oT
__Bsvy . €—¢€, - c-1
" EnVin 64"A[ Al ] (86)
bzw.
é=A"(e—¢,)"" (87)
C
it C*" = ——
mi o1

Man sieht, dap dieses Modell nur Gililtigkeit haben kann fir
C<1.

Die Anpassung der Daten mit Hilfe des Programmpakets SAS
ergibt meistens gute Ergebnisse (s. z.B. Abb. 106). Bei
Temperaturen von 400 und 500°C sind die gemessenen Kriech-
geschwindigkeiten bei héheren Dehnungen kleiner als die
vorhergesagten. Dies hat verschiedene Grinde. Es wurde
festgestellt, daf die kritische Dehnung €, nicht erreicht
wird. Der Prozef der Spannungsumlagerung hért bei hoheren
Dehnungen auf, so daf die Matrix doch Spannungen trégt,
ohne 2zu kriechen. Zweitens, wie aus Tab. A2 ersichtlich
ist, sind A und C von der angelegten Spannung abhangig .
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Bei 400°C ist C am groften bei niedrigen Spannungen. Da mit
zunehmender Kriechdehnung die Spannung in der Matrix ab-
fallt, wird C und somit C*gréﬁer. Die Kriechgeschwindigkeit
fallt daher schneller ab. Der dritte Grund ist meftechni-
scher Natur. Bei sehr kleinen Kriechgeschwindigkeiten ist
der relative Meffehler bedingt durch die Emfindlichkeit des
Wegaufnehmers und der anschliefenden Digitalisierung

groper.
1E+00 ¢
F

1E-01

Kriechgeschwindigkeit {1 /n]

1E_°4 —

! 2l 1 i
0,01 0,02 0,05 0,1 02 05 1 2
Kriechdehnung(e-¢) [0/00]
Abb. 106: Anpassung der aufgenommenen Kriechdaten bei 600°C
und 150 MPa nach Gl. 87

1E-05 L L

Die Ergebnisse dieser Anpassungen sind in Tab. 38 darge-
stellt. Hierbei ist zu betonen, dag die Werte fir €p nicht
vorgegeben wurden; sie sind auch durch die statistische An-
passung berechnet worden. Sie stimmen sehr gut Uberein mit
den Werten, die man von der Hooke'schen Gleichung erwartet.

Bei 600°C und Spannungen von 300 und 350 MPa weichen die
1ne gegen 1n(e-eo) Kurven nach zuerst guter Ubereinstimmung
vom erwarteten Verlauf zu héheren Geschwindigkeiten ab. In
beiden Kriechkurven (Abb. 73) 1ist ausgepragtes ternares
Kriechen zu beobachten. Hier wurden auch deutliche Faser-
risse gesehen.
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Tab. 38: Ergebnisse der Anpassungen der Kriechdaten an

Gl. 87
* * ' .
Temperatur g €9 A C A c
[°C] [MPa] [o/00]

400 150 0,966 0,0667 -1,313 6,5 0,567
300 2,035 0,649 -1,075 61,2 0,518
500 150 1,028 0,124 -1,74 38,2 0,635
300 2,098 0,302 -2,217 118,6 0,689
600 150 1,177 0,178 -2,209 69,8 0,688
300 2,36 2,728 -2,350 1097,1 0,701
350 1,616 7,322 -3,615 2916,3 0,783
550 300 0,976 0,096 -2,33 38,5 0,708

(SD109)

Es ist daher festzustellen, dap das Versagen der Fasern
fir das terndre Kriechen verantwortlich ist. Wenn die
angelegte Spannung vollstdandig von den Fasern getragen
wird, sind fir die 2zweli betrachteten Falle die Spannungen
in den Fasern 714 bzw. 833 MPa statt im kurzzeitigen
Biegeversuch 480 bzw. 560 MPa. Diese Faserspannungen beim
Kriechen entsprechen einer angelegten Spannung von 446 bzw.
520 MPa im Kurzzeitversuch. Da bei diesen Spannungen im
Biegeversuch keine Faserbriche beobachtet wurden, kann man
schliefen, daf Kriechschiddigung der Fasern doch eine we-
sentliche Rolle in diesem Kriechbereich spielt. Bei Kriech-
versuchen an Nicalon-Fasern bei Temperaturen zwischen 1000
und 1300°C haben Simon und Bunsell [107] eine "threshhold"
Spannung gefunden, unterhalb derer kein Kriechen stattfin-
det. Je hoher die Temperatur, desto niedriger 1liegt sie.
Bei 1100 °C liegt sie bei 300 MPa. Daher sind die Feststel-
lungen, dapB die Fasern nicht kriechen und, dag Kriechscha-
digungen der Fasern eintritt nicht inkompatibel. Diese
threshhold-Spannung wiirde auch erkldren wieso bei 600°C und
150 MPa die Kriechdehnung klein bleibt. Bei diesen Bedin-
gungen paft Gl. 86 zu den gemessenen Daten iber den ganzen
Versuchszeitraum. Dies kdénnte allerdings durch das gleich-
zeitige Auftreten von geschwindigkeitsreduzierenden und -
beschleunigenden Mechanismen verursacht werden.
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7 _Zusammenfassung

Nach eingehenden Untersuchungen bekannter Priaftechniken
wurden angepafte Priifmethoden fur die Bestimmung der Zug-,
Biege- und Schereigenschaften der 2zu untersuchenden Mate-
rialien angewendet.

Die thermisch induzierten Eigenspannungen der untersuchten
Werkstoffe wurden berechnet. Es 2zeigte sich, dag diese
Spannungen die Spannung, bei der Matrixripbildung stattfin-
det, deutlich beinflussen. Sie haben aber weniger Bedeutung
fir die Grenzflacheneigenschaften. Diese werden, bei Ver-
starkung mit Nicalon-Fasern, durch die Bildung einer C-rei-
chen Schicht bestimmt. Bei den Supremax und "A-Glas" Matri-
ces werden die Eigenspannungen weiter durch Ausscheidungen
in der Matrix modifiziert.

Von den vier hier betrachteten Verbundwerkstoffen hat C-
faserverstidrktes Duranglas die hodéchste Festigkeit. Dies
liegt an den Eigenschaften der verwendeten Fasern. Diese
Variante zeigt aber das sprodeste Bruchverhalten. Unter den
Nicalon-verstarkten Materialien hat das Duranglas die
hoéchste Festigkeit, die ca. 50 MPa uber der der Supremax-
Matrices 1liegt. Das verstarkte "A-Glas" hat die deutlich
niedrigste Festigkeit. Die Abnahme der Festigkeit 1&gt sich
durch die Fasereigenschaften erklaren. Beli Supremax Matri-
ces wurden bei relativ niedrigen Spannungen Faserrisse
beobachtet, was bei Duran-Matrices nicht auftritt, wenn von
praparationsbedingten Fehlern abgesehen wird. Da bei diesen
zweli Verbundwerkstoffen die Preftemperaturen gleich sind,
ist dieser Unterschied durch die Chemie der Glaser zu er-
klaren. Bei Duran-Matrices wurde mikroanalytisch Bor in den
Fasern gefunden, das stabilisierend auf das Fasergefige
wirkt. Bel Supremaxglas, das viel weniger Bor enthalt,
tritt dieser Effekt nicht auf und die Fasern werden eher
durch den Prefvorgang beschadigt. Im Fall der "A-Glas"
Matrices wird, wegen des Viskositdts-Temperaturverlaufs des
Glases, eine hohere Preftemperatur bendétigt. Diese hdhere
Temperatur ist aber fir die Fasern von Nachteil, ihre Fe-
stigkeit und damit die Verbundfestigkeit nimmt ab.

Im allgemeinen kann die Festigkeit solcher Werkstoffe durch
statistische Uberlegungen beschrieben werden. Solange die
Verbundfestigkeit erheblich grofer ist als die
Matrixripbildungsspannung, sind nur die Festigkeitseigen-
schaften der Fasern mafgebend. Um Versagen des Verbunds
einzuleiten, muB ein Bindel Fasern versagen. Durch eine
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Weibullanalyse lassen sich die Biege- und 2Zugfestigkeiten
miteinander korrelieren.

Die Art des Versagens, entweder durch Delamination oder
durch Pull-out, hangt auch von der Festigkeit der Matrix
beim Versagen der Faserbiindel ab. Hat die Matrix eine ge-
ringe Festigkeit bzw. ist sie durch Matrixrisse geschwacht,
ist Delamination der vorherrschende Versagensmechanismus.
Bei hoherer Matrixfestigkeit wird Pull-out wahrscheinli-
cher, das auch von der Grenzflachenscherfestigkeit abhangt.
Zum Beispiel ist bei C-faserverstarktem Duranglas 7 nied-
rig, aber es kommt zu Versagen durch Delamination, da Duran
von den angewendeten Matrices die geringste Festigkeit hat
und beim Versagen die Matrix zusdtzlich durch Risse, die
z.T. schrdg zu den Fasern liegen, geschwacht ist. Die Ten-
denz durch Pull-out zu versagen steigt mit der Matrixfe-
stigkeit von Duran uber Supremax zum "A-Glas".

Die Spannung, bei der Matrixripbildung einsetzt, 14t sich
mit den vorgestellten Modellen beschreiben. In den Fallen,
wo lange Risse auftreten, gilt das Modell von Aveston,
Cooper und Kelly [8,9]. Hier sind die Grenzflachenscherfe-
stigkeiten klein, wie bei C/Duran und SiC/Supremax (NSW130).
Bei hoheren r-Werten werden kurze Risse gebildet, die durch
die Modelle von Marshall et al.[12] bzw. Budiansky et
al.[14] eher angepaft werden koénnen. Die Art der Rifbildung
hangt bei 7-Werten im Ubergangsbereich auch von der Ver-
suchsart ab. Bei Biegeversuchen ist die Tendenz 2zu kurzen
Rissen, bei Zugversuchen 2zu langen Rissen gegeben. Dies
liegt an der Spannungsverteilung bei den zweli Versuchsan-
ordnungen. Durch Schallemissionsanalyse wurde gezeigt, dag,
vor allem bei SiC/Duran, Abldésevorgange an der Grenzfldche
Matrixrifbildung vorausgehen. Mit dieser Technik konnte
auch das Einsetzen von Faserrissen eindeutig bestimmt wer-
den.

Die hoéchste Matrixripbildungsspannung wurde bei SiC/Duran
beobachtet. Dies wird durch die relativ hohe Grenzflachen-
scherfestigkeit und die niedrige Vorspannung der Matrix er-
klart. Bei SiC/Supremax ist 7 niedriger und die Vorspannung
der Matrix grofer, so daf o, niedriger liegt. Bei C/Duran,
bei dem die Fasern wegen ihres hohen E-Moduls einen groéfe-
ren Anteil der Last tragen, ist auf Grund des sehr kleinen
T-Wertes o, niedrig. Hierdurch wird die Wichtigkeit der
Grenzflachenscherfestigkeit unterstrichen. ‘
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Die Messung der Biegeeigenschaften bei hohen Temperaturen
bei Sic/Duran zeigt, daf die Festigkeit von Raumtemperatur
bis 600°C ansteigt und dann bei hdéheren Temperaturen ab-
fallt. Dies wird erklart durch die Zunahme der Matrixstei-
figkeit bei gleichzeitiger Abnahme der Fasersteifigkeit. Da
die Fasereigenschaften die Verbundfestigkeit bestimmen,
wird eine hohere Bruchdehnung und bei einem nur geringfigig
kleineren E-Modul des Verbundes eine hoéhere Bruchspannung
erreicht. Zusatzlich wird die effektive Tg des Verbunds ge-
genuber der des Glases zu hoheren Temperaturen verschoben.

Im Fall von SiC/Supremax ist genau das Gegenteil 2zu beob-
achten. Hier wird T, durch die Ausscheidungen in der Matrix
im Verbund deutlich herabgesetzt. In diesem System wird
auch keine Erhéhung der Festigkeit mit zunehmender Tempera-
tur beobachtet. Es wird aber eine Zunahme der Bruchenergie
registriert, die durch zunehmendes Pull-out mit ansteigen-
der Temperatur bedingt ist. Dies impliziert, daf entweder
die Matrix sich verfestigt oder daf 7 mit zunehmender Tem-
peratur abnimmt.

Bei A- Glas Matrix bleiben die Eigenschaften iber den un-
tersuchten Temperaturbereich annahernd konstant.

Beim Kriechen bewirkt die Zugabe von Nicalonfasern zum
Duranglas eine grofe Herabsetzung der Kriechgeschwindig-
keit. Da die Dehnung beider Komponenten im Verbund gleich
ist und die Fasern kaum kriechen, werden die Spannungen im
Verbund umverteilt, so daf die Fasern einen immer gréfer
werdenden Lastanteil tragen. Ist das Kriechgesetz der
Matrix bekannt, kann ein Kriechgesetz fur den Verbund auf-
gestellt werden. Im vorliegendem Fall wurde hierbei eine
gute Ubereinstimmung zwischen Theorie und Praxis erreicht.

Insgesamt wurden die Méglichkeiten faserverstarkter Gléaser
aufgezeichnet. Die untersuchten Materialien besitzen hohe
Festigkeiten. Die Bruchenergien, obwohl viel hoéher als die
der Matrixglaser, koénnten durch einen hoheren Pull-out-An-
teil in der Bruchfldche weiter gesteigert werden. Hierzu
missen sowohl die Grenzflachenschereigenschaften als auch
die Matrixfestigkeit optimiert werden.
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Tab. Al : Ergebnisse der Anpassung nach Cohrt [96] fir reines Duranglas
Bei den Werten in Klammern wurden nur positive Werte zugelassen

Temperatur g €4 B! M €g
(-cl [MPa] [ 1073] [1073/h]
400 20 0,403%£0,022 0,311+0,023 0,236+0,011 0,011+0,0003
40 0,381%+0,029 0,534+0,030 0,222+0,014 0,0021%x0,0006
60 -20,62%0,012 21,95 * 0,005%+0,0001 0,012+0,0004
( 0,0%+0,393 1,294+0,393 0,119+0,057 0,0037+0,0106) *
500 20 -0,124%0,072 2,004%0,03 0,694%0,016 -0,236x0,032
( 0+0,188 2,081+0,145 0,559+0,034 0+0,028 ) *
40 0,464%20,017 3,404%0,014 0,549+0,005 0,207+x0,012
50 0,999+0,059 3,549+%0,032 0,702+0,015 -0,333%0,075
( 1,632%x0,347 3,348%0,192 0,62%+0,077 0+0,222 ) *
60 0,884+0,092 4,916%0,07 0,606+t0,021 0,098%+0,109
550 20 0,941%+0,074 -11,269%7,137 1,14%0,08 20,93+7,2
30 76,3 -71,18%0,14 -0,0111+0,0006 14,88%0,14
40 1,905+0,168 -89,11%+207,3 1,065%0,1544 111,9%207,5

*

- schlechte Konvergenz
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Tab. A2 : Ergebnisse der Auswertung nach Gl.75 und 76 fur reines Duranglas

Gl. 75 Korre- Gl.76 Korre-
Temp. o A' c t, te lations- t, te a € lations
[h] [h] koeff. [h] [h] [1073] [1073/h] koeff.
400 20 164,1 0,91 0,1 20 0,975
40 106, 6 0,69 0,05 50 0,993
60 129 0,68 0,1 10 0,997
500 20 1011,4 0,288 0,2 10,0 0,996 40 60 9,33 0,119 0,9991
40 2198,8 0,305 0,2 2,0 0,985 10 20 6,73 0,79 0,9995
20 30 10,88 0,58 00,9991
50 2094 0,323 0,2 2,0 0,917 5 10 5,18 1,03
60 2930 0,354 0,05 5,0 0,989 5 10 6,57 1,347 0,999
550 20 1 2 2,1 8,185 0,999
30 11438 0,325 0,02 0,2 0,974 0,5 1,5 4,71 15,43 0,998
40 17976 0,297 0,02 0,2 0,940 0,9 1 6,34 13,7 0,998

a8l




Tab A3: Ergebnisse der Anpassung nach Cohrt [96] fur Nicalon vertdarktes Duranglas

Bei den Werten in Klammern wurden nur positive Werte zugelassen

Temp. o €6 B! M €
o ‘-3 "3
[°Cj [MPa] [10 -] [10 /h]
400 150 -1,719+15,046 2,75+15,044 0,012+0,066 0
300 1,933+0,011 0,21410,011 0,173x0,00823 0
500 150 0,173+0,273 1,07%0,27 0,042+0,011 0
300 1,644+0,093 0,821+%0,096 0,124+0,015 0
550 300 -0,875%0,177 2,185%0,179 0,061x0,005 0,0034+0,0001
( £70h) 0,0%0,080 1,297+£0,082 0,104+0,007 0,0024%0,0002
600 150 -0,726+*0,368 2,291+£0,0371 0,069+0,011 0,004%0,0005
( 0,0x0,188 1,557+0,191 0,103+0,013 0,0029+0,0006 ) *
300 -44,3%0,025 47,72 * 0,0057+0,0061 0,0425%0,0007
( 0,0+0,561 3,45+0,576 0,109+0,023 0,0226+0,0048 ) *
350 1,673+0,08 1,398+0,081 0,351+0,026 0,0434+0,0092
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Tab. A4: Ergebnisse der Auswertung nach Gl. 74 und 75 fur Nicalon verstarktes Duranglas (SD27AB)

Gl. 74 Korre- Gl. 75 Korre-
Temp. o t t Al C lations t t a € lations-
[°C] [MPa] (R} [h) koeff. [A] [h] [1/h]  koeff
400 150 0,1 2,0 31,6 0,704 0,976
2,0 10 35,6 1,357 0,875
300 0,2 20 38,9 0,873 0,975
500 150 0,02 2,0 74,19 0,732 0,974 20 40 1,37 7,5‘10-4 0,945
0,5 10 74,35 1,3802 0,959
300 0,02 2,0 249,1 0,453 0,9901 20 30 4,64 3,4'10-2 00,9988
0,2 5,0 97,17 0,975 00,9928
600 150 0,02 2,0 147,2 0,573 0,978 40 70 2,16 6,3-10_3 0,9938
2,0 50 151,3 0,778 00,9608
300 0,02 2,0 349,0 0,629 0,991 30 50 4,58 3,5'10"2 00,9993
2,0 10 504,9 0,777 0,983 25 45 4,69 3,2-1072 0,9985
350 0,05 2,0 577,9 0,422 0,984 10 20 3,93 0,126 00,9997

15 25 3,54 0,148 0,998

061
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Tab. A5: Ergebnisse der Anpassung der Kriechkurven an

Gl. 77
Temp. o t t A" B
[°C] [MPa] [A] ()
400 150 0,01 Ende 00,0267 1,050
300 0,01 Ende 0,0445 2,154
500 150 0,01 Ende 0,0448 1,251
0,1 1,0 00,0698 1,248
300 0,01 Ende 0,092 2,474
0,1 10 0,108 2,474
600 150 0,01 0,1 0,043 1,421
300 0,01 0,1 0,114 3,006
350 0,01 0,1 0,139 2,644
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A.2 Probenbezeichnung

Die Probenbezeichnung folgt mit einer Ausnahme der folgen-
den Regel: Der erste Buchstabe gibt die Verstarkungsfaser
an, S fur Nicalon (SiC) und C fur Kohlenstoff (T-800); der
zweite gibt die Matrix an, D - Duran, Su - Supremax und A -
"A-Glas". Die nachfolgende Zahl ist die laufende Zahl der
Wickelung und die letzte Buchstabenkombination kennzeichnet
die Stelle der Platte auf der Wickeltrommel.

Nach Einfihrung der sog. "Tape"-Technik beim Hersteller,
bei dem dinne Tapes gewickelt und nach dem Trocknen ge-
schnitten und gestapelt werden, um einen Laminataufbau zu
ermoglichen, wurde die Probenbezeichnung gedndert. Der
erste Buchstabe gibt immer noch die Faserart an, aber jetzt
werden die Nicalonfasern durch N gekennzeichnet. Der zweite
Buchstabe beschreibt noch die Matrix, aber mit nur einem
Buchstabe. Daher wird 2z.B. Supremax durch den Buchstabe S
gekennzeichnet. Der dritte Buchstabe gibt die Herstell-
ungsart an, W fur die herkémmliche Wickeltechnik und T fur
Tape-Technik. Diese Probenbezeichnung betrifft nur eine der
untersuchten Platten, NSW130, die, nach diesen Ausfihrun-
gen, Nicalon verstarktes Supremax ist, die mit der Wickel-
technik hergestellt wurde.

In Tab. A6 sind die Prefbedingungen der untersuchten Proben
aufgelistet. Proben, die mit einem * gekennzeichnet sind,
waren nur einzelne Proben, die als solche von der TU Berlin
geliefert wurden. Wenn nicht anders angegeben, betrug der
Faservolumenanteil (Vg) 42%.
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Tab. A6: Untersuchte Proben
Matrix Probenbez. Herstellungsbed.
T [°C] Druck [MPa]

SD 3 Db * 1260 10
SD 4 B * 1165 10
SD 4 C * 1360 10
Sh 4 E * 1550 10
SD 4 EF 1275 10
SD 5 A * 1060 10
SD 7 E 1250 10

Duran SD 16 BC 1260 10
SD 16 E 1260 10
SD 17 D2 1250 10
SD 20 CD 1250 10
SD 22 AB 1250 10 (Vf = 56%)
SD 22 CD 1260 10 (Vf = 55%)
SD 23 E 1250 10 (Vf = 48%)
SD 27 AB 1250 10
SD 109 1250 10
CD 1B * 1160 10
Ch 1C * 1355 10
CD 1D * 1255 10
CD 1F * 1350 10 (Prefzeit

30 min)

CD 8 1240 10 (Vf = 45%)
SSu 1A 1100 5
SSu 1B 1200 5
SSu 1C 1300 5

Supremax SSu 3A * 1355 10
SSu 3B * 1260 10
SSu 3C * 1170 10
SSu 3EF 1255 10
SSu S 1250 10
NSW 130 1250 10
SA 1A * 1310 10
SA 1B * 1220 10

"AY-Glas SA 1C * 1430 10
SA 1EF 1280 10




