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Abstract

Die kryogenen statischen Elastizitdts- und Festigkeitseigenschaften unidirektio-
naler, polymerer Faserverbunde werden bei Belastung in Faserrichtung durch die
verwendete Faser bestimmt. Bei quasistatischer, transversaler Zug- oder ebener
Schubbelastung sind dagegen die Eigenschaften von Matrix und Grenzschicht
entscheidend. Die hohe Zahigkeit thermoplastischer Matrizes sowie eine optimale
Faser/Matrix-Haftung fihren diesbeziiglich zu den héchsten kryogenen Festigkei-
ten.

Dagegen wird die Lebensdauer der untersuchten UD-Verbunde sowchl unter zy-
klischer Zug- als auch Scherbelastung durch matrixkontrollierte Schadensmecha-
nismen bestimmt, wobei die Schereigenschaften der Matrix, d. h. die Lastiibertra-
gung zwischen benachbarten Fasern, eine dominante Rolle spielen. Aus diesem
Grunde ist das Ermtdungsverhalten bei beiden Belastungsarten eine matrixkon-
trollierte Eigenschatft.

Verbunde mit spréder, duroplastischer Matrix zeigen einen progressiven Schadi-
gungsmechanismus und hohe Lebensdauern. Dagegen fithren die hohe Riflzéhig-
keit sowie mangelhafte Scherermiidungseigenschaften der thermoplastischen

PEEK-Matrix zum vorzeitigen Versagen des Verbundes.

Static and fatigue properties of unidirectional carbon fibre reinforced
plastics under teunsile and shear loading at cryogenic temperatures

Under loading in fibre direction the static cryogenic elastic and strength proper-
ties of unidirectional carbon fibre reinforced plastics are determined by the fibre
selected. Under static transverse tensile and plane shear loading conditions,
however, the properties of the composites are controlled by both the matrix and
the interface. The high toughness of thermoplastic matrices combined with an op-
timum fibre/matrix bond results in maximum cryogenic strengths.

In contrast to this, the fatigue life of the UD-composites investigated both under
cyclic tensile as well as shear loading is determined by matrix-controlled damage
mechanisms. The shear properties of the matrix, i.e. the load transmission bet-
ween two adjacent fibres, predominate under both types of loading. Hence, the fa-
tigue limit is a matrix controlled property.

A progressive damage mechanism and long fatigue lives are observed for composi-
tes with rigid duroplastic matrices. In contrast to this the high fracture toughness
as well as unfavourable shear fatigue properties of the thermoplastic PEEK-

matrix lead to premature failure of the composite.
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1) Einleitung

Kohlenstoffaserverstdrkte Polymere finden zunehmend Anwendung in der
Tieftemperatur-Technologie. Eine hohe spezifische Festigkeit, ein gutes thermi-
sches Isolationsvermogen sowie die exzellente Ermiidungsresistenz pridestinie-
ren ihren Einsatz in der Weltraumforschung /1/, der Fusionstechnologie /2/ und
beim Bau von Flussiggastanks /3/. Die kryogene Eignung der Faserverbundwerk-
stoffe sowie ihre mechanischen Eigenschaften bei tiefen Temperaturen sind The-
men zahlreicher Publikationen /4-6/. Weitgehende Unklarheit herrscht allerdings
noch Gber die Bedeutung der Polymermatrix fir die Festigkeit und Ermiidungsre-
sistenz dieser Materialien unter zyklischer Belastung.

Wihrend des Abkthlens auf kryogene Temperaturen entstehen, bedingt durch
die unterschiedliche thermische Kontraktion von Faser und Matrix, thermische
Spannungen, die die mechanischen Eigenschaften des Verbundes a priori wesent-
lich beeinflussen. Die Kohlenstoffaser wird beim Abkiithlen auf Druck und die Ma-
trix auf Zug belastet. Die Zugspannungen in der Matrix sind besonders gefihrlich,
da der Kunststoff gleichzeitig versprédet und die Bruchdehnung auf wenige Pro-
zent absinkt. Die Riflbildung im Polymeren ist also stark begiinstigt, besonders
bei Verwendung von handelsiiblichen, hochvernetzten Epoxid-Harzen. Des weite-
ren treten Schubspannungen zwischen Faser und Matrix auf und induzieren mog-
licherweise vorzeitige Delaminationen.

Um Schadigungen dieser Art zu vermeiden, empfiehlt sich die Verwendung von
Polymeren, die einerseits eine moglichst grofle kryogene Bruchdehnung besitzen
und andererseits gut auf der Kohlenstoffaser haften. In diesem Sinne wurde in der
letzten Zeit mehrfach versucht, die spréden, duroplastischen Matrixsysteme
durch zdhe Thermoplasten wie Polyetheretherketon (PEEK) zu ersetzen. Wih-
rend diese Verbundsysteme dullerst befriedigende statische Eigenschaften auf-
weilsen /7, 8/, wurde entgegen den Erwartungen unter zugschwellender Belastung
ein schlechtes Ermiudungsverhalten, d. h. niedrige Dauerfestigkeiten, gefunden
/8-10/. Kohlenstoffaservertarkte Verbundsysteme mit sproden Epoxid-Harzen als
Matrix zeigten diesbeziiglich wesentlich bessere Eigenschaften /5, 8, 10/.

Grofle Unsicherheit herrscht also derzeit iiber die Bedeutung der einzelnen Kom-
ponenten Faser, Matrix und Haftungsschicht fir die statischen und dynamischen
Eigenschaften eines Faserverbundwerkstoffes insbesondere bei tiefen Temperatu-
ren. Vor allem die Tatsache, dal} sprode und zur Rifibildung neigende Duroplaste
dem Verbund bessere Ermiuidungseigenschaften verleihen, ist unverstanden. Aus
diesem Grunde wurden in der vorliegenden Arbeit unidirektionale Verbunde mit
unterschiedlichen Kohlenstoffasern und Polymermatrizes unter Axial- oder
Scherbelastung bei 77 K gepriift. Hierbei schlieit das Arbeiten bei tiefen Tempe-




raturen den groflen Vorteil ein, mit hohen Schwingfrequenzen arbeiten zu kon-
nen, ohne dafl die Temperatur im Probenkérper wesentlich erhoht wird. Auf diese

Weise konnen innerhalb kurzer Zeit viele Wohler-Kurven ermittelt werden.

1.1) Momentaner Erkenntnisstand

Die meisten vergleichenden Untersuchungen an verschiedenen unidirektionalen
Verbundkombinationen liegen fiir Raumtemperatur und Zugbelastung vor.

Die statischen Kigenschaften bei Belastung in 0°-Richtung sind dabei eng ver-
kniipft mit den Fasereigenschaften. Hahn /11/, der einen Uberblick aller bis 1979
bekannten Daten gibt, stellt fest, daB} die longitudinale Verbundzugfestigkeit eine
faserkontrollierte Grofle ist. Der Matrixeinflul wird diesbeziiglich als gering ein-
gestuft. Nach Harris /12/ und Curtis /13/ fiihrt die Verwendung riflziher Ma-
trisxysteme zu keiner Verbesserung der statischen Verbundzugeigenschaften. Ba-
ron /14/ untersuchte den Einflufl von Faser- und Matrixbruchdehnung auf die sta-
tischen Zugeigenschaften von UD-Verbunden und fand, da3 die Verwendung duk-
tilerer Matrizes insbesondere zu einer Erhohung der Bruchdehnung, weniger der
Zugfestigkeit fiihrt.

Allgemeines Unverstédndnis herrscht vor allem iber die Bedeutung der Matrix fiir
den Schadensmechanismus und die damit verbundene Lebensdauer des Verbun-
des unter schwellender Zugbelastung. Talreja /15/ hat diesbeztiglich 1981 ein Mo-
dell vorgeschlagen, das einen klaren Bezug zwischen der zyklischen Dehnung als
Belastungsniveau und der entsprechenden Ermudungsschadigung herstellt: Bei
hoher zyklischer Belastung, die innerhalb des Streubandes der Verbundbruchdeh-
nung liegt, herrscht katastrophale Schadigung in Form von massiven, statistisch
verteilten Faserbriichen sowie Versagen der Interface-Schicht vor. Mit sinkender
zyklischer Belastungsamplitude nimmt die Zahl der Faserbriiche ab, und es wird
zunehmend ein progressiver, matrixkontrollierter Schadensmechanismus (Ma-
trixrisse, Scherversagen in der Interface-Schicht) wirksam. Das Dauerdehnungs-
niveau ist matrixkontrolliert. Es bezeichnet den Dehnungshorizont, bei dem keine
Matrixrisse mehr wachsen.

In Erweiterung des Talreja-Modells schlagt Harris /12/ auf der Basis umfassender
experimenteller Krgebnisse ein allgemeines Modell fir dynamische Zugbela-
stung, verschiedene Verstarkungsfasern, Matrizes und Lagenautbauten ein-
schliefllich der Hybrid-Verbunde vor. Hierbei wird die Wohler-Kurve in den faser-
dominierten Versagensbereich 1 (niedrige Zyklenzahl) und den nicht-

faserdominierten Versagensbereich 2 (hohe Zyklenzahl) unterteilt.




Zahlreiche Autoren haben diese Betrachtungen experimentell verifiziert. Hahn
/11/ und Curtis /13/ stellten bereinstimmend fest, daf} die Dauerfestigkeit ma-
trixkontrolliert ist. Lorenzo und Hahn /16/ untersuchten das Ermudungsverhal-
ten von unidirektionalen Verbunden eines Kohlenstoffasertyps mit sproder bzw.
duktiler Epoxid-Matrix. Sie beobachteten dabei die Akkumulation von Faserbri-
chen unter hoher zyklischer Belastungsamplitude, wiahrend bei niedrigen Lastni-
veaus die Bildung von Matrixquerrissen an gebrochenen Fasern zum einen und
das Wachstum von Léngsrissen entlang der Interface-Schicht zum anderen vor-
herrschen. Curtis /13/ beschreibt das LéangsriBwachstum mit Hilfe der Rasterelek-
tronenmikroskopie. Kurz vor dem Versagen nimmt die Zahl der Langsrisse stark
zu und bewirkt die Zerpinselung des Verbundes. Andere Autoren /17-19/ stellten
Matrixrisse und Schadigung des Interface, ausgehend von gebrochenen Fasern
fest.

Man konnte nun erwarten, dafl bei Verwendung eines riBlzahen Matrixpolymeren
die oben beschriebene Matrixzerriittung ausbleibt und so die Ermidungsresistenz
des Verbundes verbessert wird. Die bisher erschienenen Veréffentlichungen ge-
ben diesbeziiglich aber ein sehr uneinheitliches Bild. Curtis /13/ fand die niedrig-
sten Dauerfestigkeiten unter zyklischer Zugbelastung fiir UD-Verbunde mit rif3-
zédhen Matrizes einschliefllich des thermoplastischen PEEK. Im Widerspruch dazu
stehen Untersuchungen von Hartness und Kim /20, 21/ an Systemen mit PEEK-
Matrix und Kohlenstoffasern des Typs XAS sowie AS4/Epoxid-Verbunden. Das
bessere Ermiidungsverhalten des PEEK-Verbundes fiihren die Autoren auf den
hoheren Rilwiderstand der PEEK-Matrix zurtick.

Hinsichtlich der Torsion umfangsgewickelter Rohre liegen nur wenige Veroffent-
lichungen und nur fiir Raumtemperatur vor /22-26/. Thre Inhalte beschrianken
sich auf statische Scherbelastung und behandeln weniger die vergleichende Un-
tersuchung an verschiedenen Faser-Matrix-Kombinationen. Allein Swanson /25/
beschreibt die Schereigenschafen von Systemen bestehend aus AS4-Kohlenstoff-
sowie Kevlar 49-Aramidfasern und verschiedenen Matrixtypen. Danach tiben so-
wohl die Fasern als auch die Matrix einen starken Einflufl aut die Elastizitdten
und Festigkeiten der UD-Verbunde unter Schubbelastung aus.

Unter zyklischer Torsionsbelastung wurden bisher ausschlieBlich Kreuz- und
Winkelverbunde untersucht /27-29/.




Voraussetzungen bei tiefen Temperaturen:

Bei tiefen Temperaturen liegen nun andere Verhéaltnisse vor:

- Die durch den Herstellungsprozefl bereits vorgedehnte Matrix schrumpft
beim Abkiihlen auf tiefe Temperaturen stirker auf die Kohlenstoffaser und
erfahrt eine weitere, zusédtzliche thermische Vordehnung.

- Durch das Aufschrumpfen der Matrix liegt eine physikalische Haftung vor.

- Der Kunststoff versprodet und neigt, bedingt durch die thermische Vordeh-
nung, zur vorzeitigen Riflbildung.

Trotz dieser gednderten Verhiltnisse weisen die Resultate der kryogenen Unter-
suchungen fir zyklische Zugbelastung dhnliche Tendenzen auf wie zuvor fir
Raumtempratur beschrieben, d.h. Verbundsysteme mit sproder Epoxid-Matrix
zeigen wesentlich bessere Ermudungseigenschaften /5, 8, 10/ als Verbunde mit
thermoplastischer Matrix /8-10/. Einher geht dieses optimale Verhalten, wie
schon bei Raumtemperatur beobachtet, mit der vollstindigen Zerrittung der
Epoxid-Matrix, wihrend der Schadigungsgrad bei den thermoplastischen Polyme-
ren wesentlich niedriger ausfallt /8, 10/.

Man héatte nun erwartet, daf} die spriode, vorgedehnte Epoxid-Matrix unter zykli-
scher Belastung rasch zur Riflbildung neigt, die Spannungen in den Fasern kon-
zentriert werden und somit vorzeitiges Versagen des Verbundes vorprogrammiert
ist. Dagegen zeigt das thermoplastische PEEK zum einen eine hohe Duktilitat
und zum anderen exzellente Ermtudungseigenschaften unter zugschwellender Be-
lastung /30/. Folgt man der Vorstellung, daf sich die PEEK-Makromolekiile an
Punkten hoher Spannungen (z.B. gebrochene Fasern) in Zugrichtung orientieren
koénnen, dadurch den Rifiwiderstand erhéhen und somit unter Vermeidung jegli-
cher Matrixschadigung eine lokale Stabilisierung bewirken, sollte der Einsatz
dieser Polymere eine deutliche Verbesserung der Schwellfestigkeiten gegeniiber
den duroplastischen Verbundsystemen bewirken. Die nachfolgend beschriebenen
Messungen belegen, dafl das Gegenteil der Fall ist.

1.2) Zielsetzung der Arbeit

1) Die Entwicklung und theoretisch-experimentelle Uberpriifung tieftempera-
turtauglicher Probenformen fiir Zug- und Scherbelastung.
Probenkorper fir die Prifung bei kryogenen Temperaturen erfordern besonde-
re und werkstoffhomogene Krafteinleitungszonen. Die iiblichen, der ASTM-
Norm D3039 entsprechenden Zugproben sind fur die Anwendung bei tiefen
Temperaturen ungeeignet. Das Scherverhalten der UD-Verbunde wurde an

umfangsgewickelten Rohren untersucht, bei denen Spannungsiiberhéhungen




2)

3)

4)

5)

in den Randbereichen vollig vermieden werden. Daher kann man klare Aussa-
gen bei Torsionsversuchen an Rohren erwarten. Des weiteren wurde der Er-
zeugung eines homogenen Scherspannungszustandes im Rohrprobenkérper
groBe Bedeutung beigemessen. Die Torsion diinnwandiger Rohre vermeidet
uberlagerte Spannungen im Priifabschnitt und kritische Spannungsiiberho-
hungen im Momenteneinleitungsbereich.

Die Beurteilung des jeweiligen Einflusses von Faser und Matrix auf die stati-
schen und zyklischen Verbundeigenschaften.

Hierbei soll insbesondere gepriift werden, inwieweit die Verwendung der rif3-
zdhen Thermoplastmatrizes die Tieftempratureigenschaften gegentiber Ver-
bunden mit handelsiiblichen duroplastischen Matrixpolymeren verdndert.

Der Vergleich des Ermiidungsverhaltens unter schwellender Zug- und Scher-
belastung.

Moglicherweise stellt die Scherung einen wesentlichen Schadensmechanismus
auch unter zyklischer Zugbelastung dar: Da bereits nach wenigen Lastwech-
seln lokales Versagen einzelner Fasern auftritt /9/, sollten durch Scheriibertra-
gung der Matrix die benachbarten Fasern die zusétzliche Last iibernehmen. Es
ist daher wichtig zu untersuchen, ob eine Korrelation des Ermiidungsverhal-
tens bei zyklischer Zug- bzw. Scherbelastung an unidirektionalen Verbunden
besteht.

Die Beurteilung des Einflusses der Haftung auf die statischen und zyklischen
Verbundeigenschaften.

Hierzu wurden Faser-Matrix-Kombinationen ausgewahlt, die stark unter-
schiedliche Haftfestigkeiten aufwiesen. Zur Beurteilung der Haftungseigen-
schaften sowie Porésitidten, Faservolumengehalt, usw. wurde eine umfangrei-
che Qualtitidtskontrolle an den Halbzeugen durchgefiihrt. Umgekehrt kann
hiermit ermittelt werden, welche produktionsbedingten Verbundfehler kaum
einen Einfluf} auf die statische und zyklische Festigkeit besitzen.

Es soll der Ansatz einer Erkldrung fiir die Schadensprozesse bei statischer und

schwellender Belastung gegeben werden.




2) Theoretische Grundlagen

2.1) Thermische Ausdehnung eines UD-Verbundes

Die thermische Ausdehnung einer orthotropen UD-Schicht kann man aus den Ei-
genschaften von Faser und Matrix mit Hilfe des Nachgiebigkeitstensors S und
den Komponenten der thermischenAusdehnung {a} bestimmen. Die Komponenten
der nicht-isothermen Dehnung {e} sind gegeben durch:

et = 8 - o} +{at dT fiir Faser () und Matrix(m) (2.1)

{0} sind die inneren, thermischen Spannungen, wenn keine duflere Last anliegt.
Die Polymermatrix besitzt isotropes Ausdehnungsverhalten. Bei Kohlenstoffa-

sern sind die Ausdehnungskomponenten dagegen stark anisotrop:

7
Qyyp

{ o }f = Qo fiir die Faser (2.2)

0
I

Mit Hilfe der Kompatibilitdtsbedingung {e}. = {e}; ={ e}, und des Kriaftegleichge-
wichtes kann man die nicht-isotherme Dehnung des Verbundes {e}, berechnen.

lel = {a}c dT (2.3)

c

Daraus ergeben sich die thermischen Ausdehnungskoeffizenten des Verbundes. In
Faserrichtung erhédlt man folgende Beziehung /31/:

a T’)—an,

/

< b By ) (2.4a)
- +1
1-¢ E (D

m

m (

¢ = Faservolumenanteil

Senkrecht zur Faserrichtung gilt grob eine Mischungsregel /32/:

Uy (T = ¢ -y (N + A=) a (D (2.4b)

In Tabelle 1 sind die gemessenen, orthotropen thermischen Ausdehnungskoeffi-
zienten fir zwei Verbundtypen und deren Matrixpolymere aufgefiihrt. Mit Hilfe




der Gleichungen (2.4a) und (2.4b) sowie a,, der reinen Matrix kann auf die thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten a,, und a,,.der Kohlenstoffaser bei 77 K zurtick-
gerechnet werden.

Tabelle 1: Orthotrope, thermische Ausdehnungskoeffizienten bei 77K fiir zwei
unidirektionale Verbundtypen, deren Matrixpolymere und AS4-

Fasern
Matrix Epoxid 1 PEEK
s
Ay, (107K 25.8 27.7 33/
(gemessen)
Verbund AS4/Epoxid 1 AS4/PEEK
Ay (107K 0.43 0.35 /34/
(gemessen)
Oype (10°K) 15.1 18.0 /34/
(gemessen)
Faser AS4 AS4
Apye (107K -0.102 0.123
{(berechnet)
Oy (109K 8.35 1 11.80 9
(berechnet)

Fir die mikromechanischen Berechnungen wurden die Kennwerte aus 3.1.2), 3.1.4)
sowie die Matrixsteifigkeiten aus 4.1.1) herangezogen.

" Aufgrund der Unsicherheiten beziiglich 2.4b) sowie meBtechnischen Fehlermdglich-
keiten bei der Bestimmung von a..,_ geben die hier berechneten Werte nur die Gro-

A 22¢
Benordnung von a,,, wider.

Faser und Matrix zeigen ein villig unterschiedliches thermisches Ausdehnungs-
verhalten beim Abkiihlen. Die Faser dehnt sich in axialer Richtung aus (a,, <0)
und kontrahiert gleichzeitig radial (09 >0). Die Kontraktion der Matrix (a_) hin-
gegen ist isotrop und um einen Faktor zwei bis vier griofler als die radiale Kon-
traktion der Kohlenstoffaser. Die thermische Ausdehnung der UD-Schicht in 0°-
Richtung wird durch die Kohlenstoffaser bestimmt, d.h. a,,  tendiert gegen Null,
da a,, sehr klein ist.




Die thermische Ausdehnung senkrecht zur Faserrichtung hingegen ist matrixdo-
minant, d.h. eine stdrkere Matrix-Kontraktion hat eine entsprechende grofiere

Verbundkontraktion zur Folge (vgl. a, und a,,, in Tabelle 1).

2.2) Innere thermische Vordehnung der Matrix im Verbund

Die thermische Vordehnung der Matrix reduziert die Belastbarkeit eines Verbun-
des, bzw. induziert Schadensprozesse.

Bedingt durch die sehr geringe thermische Ausdehnung der Fasern erfahrt die
Matrix beim Abkuthlen eine thermische Zugdehnung. Dies ist insbesondere ge-
fahrlich, da Polymere bei tiefen Temperaturen sehr sprode werden und die Bruch-
dehnung auf wenige Prozent absinkt. (Die thermische Druckdehnung auf die Fa-
ser ist hingegen vernachléssigbar klein /31/.)

Bei grolen Temperaturidnderungen, wie sie hier vorliegen, ist die integrale ther-
mische Langenédnderung {AL/L} fiir die Komponenten heranzuziehen. Da die Ma-
trixeigenschaften temperaturabhingig sind, missen die Gleichungen (2.4a, 2.4b)
Uber das Temperaturintervall integriert werden.

In 11-Richtung einer UD-Schicht sind Faser und Matrix parallel geschaltet. Die
thermisch induzierte Zugdehnung der Matrix &* | (T) resultiert aufgrund der
Kompatibilitatsbedingung aus der Differenz der integralen thermischen Langen-
dnderung von Verbund und Matrix. Bei sehr kleiner thermischer Faserldngenan-

derung (a ,.— 0) gilt folgende Naherung /32/:

11f

To
Lil{ (T) =~ [
m ,[‘

Senkrecht zur Faserrichtung schrumpft die Matrix auf die Faser, was zu einer

AL AL -
allc(T) _am(T){ dT = (T )11(‘ B (—_‘ )Ill (26)
0

starken azimuthalen Ringdehnung fiuhrt. Die radiale Matrixdehnung ist dagegen
vernachlissigbar klein /32/. Definiert man die thermisch induzierten Umfangs-
spannungen auf der Faseroberfliche als transversale Belastungskomponente, er-

gibt sich fir die thermisch induzierte, transversale Dehnung in der Matrix:

AL AL

th ih

b (T = e (T = (———) - (—— , (2.6)
0 22 L, L, )z

In grober Naherung ergibt sich die verbleibende freie Restdehnung der Matrix

aus der Differenz von Matrixbruchdehnung ¢ _, und den thermisch induzierten

Vordehnungen.




T = 5,5 (D = ), D @7
c;;m(T) = 8mB (T - S;gm(T) (28)

In Tabelle 2 sind die mikromechanischen, thermisch induzierten Matrixvordeh-
nungen sowie die Restdehnungen in 11- und 22-Richtung fiir zwei Verbundtypen
aufgefiihrt (Hierbei werden die zusétzlichen herstellungsbedingten, thermischen
Vordehnungen nicht mitberticksichtigt.).

Tabelle 2: Thermisch induzierte Matrixvordehnungen &' (T) und verbleibende
freie Restdehnungen e** (T) fiir zwei unidirektionale Verbundtypen

bei Abkiihlung auf 77 K
Matrix Epoxid 1 ASA4/PEEK
e (T) (%) 1.84 5.45
Verbund AS4/Epoxid 1 AS4/PEEK
eth (T) (%) 1.019 0.892
gex (T) (%) 0.821 4,558
eth . (T) (%) 0.22 0.1
eex . (T) (%) 1.62 5.35

Fiir die Berechnung wurde (AL/LO)M:OB% angenommen/32/.

Tabelle 2 verdeutlicht zweil Punkte:

1) Die termische Matrixzugdehnung in Faserrichtung ist grofler als senkrecht da-
zu: g | (T) > e, (T). Die thermisch induzierten radialen und azimuthalen
Vordehnungen in der Matrix sind kleiner, da Kohlenstoffaser und Polymer in
diesen Richtungen ein dhnliches Ausdehnungsverhalten zeigen.

2) Faserverbunde mit riflzihen thermoplastischen Matrizes wie z.B. PEEK verfii-
gen Uber wesentlich hohere freie Matrixbruchdehnungen als entsprechende
Verbunde mit sproder duroplastischer Matrix. Hier mul} sogar mit vorzeitiger
Matrix-Rifbildung beim Abkiihlen gerechnet werden, da die Matrixbruchdeh-
nung zu ca. 70% durch die thermisch induzierte Vordehnung verbraucht wird.




2.3) Festigkeitsverhaltnisse in der unidirektionalen Verbundschicht

2.3.1) Belastung parallel zur Faserrichtung

Ideale Bedingungen

Setzt man isotropes und linear elastisches Verhalten von Faser und Matrix sowie
eine perfekte Ausrichtung und gleichméBige Verteilung der Fasern im Verbund
voraus und nimmt zuséatzlich an, daf3
- alle Fasern uber die gleiche Festigkeit verfiigen.
- die freie Bruchdehnung der Matrix grofler ist, als die der sproden Faser
(e >e.).
- die Matrix bei longitudinaler Belastung der UD-Schicht eine einachsige Zug-
belastung erfihrt,
dann ist die Zugfestigkeit des Verbundes durch die Faserbruchdehnung e festge-
legt (Bild 1) und kann mit Hilfe der Mischungsregel beschrieben werden /35/.

0,3D =0, &+ D - (1-¢)

B (2.9)
mit (o ")...Matrixspannung beie , = eg.
Mit o <o, gilt:
0,,(D= 0 O (2.9b)
o
Op,  -4---oo--
% Faser
" Verbund
11B
(0"

Bild 1: Festigkeit einer unidirektionalen Verbundschicht nach Gl. (2.9)
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Gl. (2.9) ist nur fur hohe Faservolumengehalte giiltig /35, 36/ und griindet sich auf
einen bestimmten Versagensablauf: Im Bereich des Faserbruchs sind die Span-
nungskonzentrationen in der Matrix so grof3, daf} diese ebenfalls bricht. Da alle
anderen Fasern gleich fest sind, versagt die gesamte UD-Schicht. Die Zugfestig-
keit wird somit durch die maximale Zugfestigkeit der Fasern bestimmt. Die nach-
folgend beschriebenen Experimente belegen, daf dies flir einen Fasertyp (AS4)
tatsachlich erfullt ist, obwohl die Faserbriiche nicht gleichzeitig sondern stati-
stisch verteilt auftreten. Erfullt ist dies nicht bei quasistatischer Belastung der
Verbunde mit den Fasertypen T300 und M40JB sowie im schwellenden Bela-
stungsfall.

Nicht-ideale Bedingungen

Da meist kaum eine der genannten Bedingungen erfullt ist, liefert Gl. (2.9) zu gro-
e Abschéatzungen der Zugfestigkeit /12, 14, 35, 37/.

In der Realitét verfiigen die Kohlenstoffasern herstellungsbedingt tiber Schwach-
stellen (Hohlrdume, Einschlisse), die statistisch tber ihre Linge verteilt sind.
Die Festigkeiten variieren daher bis zu 20% /37/, und die einzelnen Fasern versa-
gen an vielen verschiedenen Stellen der Verbundschicht.

Wird ein UD-Verbund nun in Faserrichtung auf Zug belastet, so brechen zunéchst
die schwiachsten Fasern. Im Bereich des Faserbruches wird dann durch Ma-
trixscherung die Zuglast auf die benachbarten Fasern tibertragen (Bild 2).

Oy4

L1

| U

T < > O
g A 1IN
. a(8) X 7 A v ;(r

B Oto <“Ofo_"

Bild 2 : Spannungen an einer gebrochenen Faser
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Die Schubspannungsverteilung t(x) entlang der Faser/Matrix-Grenzflache an ei-
nem Faserende wurde von Rosen /38/ mittels einer Scherverzogerungsananlyse
bestimmt. Ausgangspunkt ist dabei eine duflere, longitudinale Faserlast o, =
f(o,,) (Bild 2). Unter der Annahme, daf} die Fasern axial und die Matrix aus-
schliefllich auf Scherung belastet werden, ergibt sich fir die resultierende Schub-
spannung T(x):

. 1/2 12 1/2
Lx) _ 1 < G (D, . < ¢ ) (coshnx — sinhnx) (2.10)
Ofo 2 E/. 1-—- (1)1/2 '
mit
9
G (T 12 5 2
WD = ( m())( ’ )«'i>
E/ 1 _q)x/z ~ u,'/.
X.....Abstand vom Faserbruch in 11-Richtung
o...axiale Faserlast in grofler Entfernung vom Faserbruch
d.....Faserdurchmesser
¢....J'aservolumengehalt
Fir die Anderung der axialen Faserlast in 11-Richtung gilt dann
O/.
—— = 1 + sinhnx — coshnx (2.11)

Oﬁ)

Die Schadigung wird iberbriickt, d.h. auch die gebrochene Faser tragt weiter die

volle Last. Die ineffektive Linge 6 bezeichnet dabei den Abstand vom Faserende,

der benotigt wird, den Bruchteil A der vollen Faserlast o, wieder einzuleiten (Bild

2):

12 1+ - A2
2L-N)

cosh ! {

8 1 / 11—
4 oz ’(G - )( 1)2 ) (2.12)

Nach (2.12) ist 8 ~ (E/G )% und liegt fiir die hier betrachteten Verbundtypen in
der Groflenordnung von 2d,.

Die obige Betrachtung gilt allerdings nur eingeschriankt unter folgenden Bedin-
gungen: - optimale Haftfestigkeit
- der Faserbruch zieht keine Matrixrisse nach sich, Matrixschiadigung

wird ausgeschlossen.
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Gl. (2.10) bildet dabei die Verkniipfung zwischen Axial- und Schubspannung, d.h.
die Schertlibertragung der Matrix spielt bei longitudinaler Zugbelastung eine ent-
scheidende Rolle. Das Scherverhalten der Matrix wird daher in separaten Tor-
sionsversuchen an umfangsgewickelten Rohren quasistatisch und zyklisch gete-

stet (s. Kap.1.2).

200
© — —
g 0,, = 0, = 900 MPa
. 1601
P
120
80
AS4/PEEK
40
0 | 1 1 | | | !
0 20 40 60 80 100
X, pm

MPa

-[?

200
11 = 0p = 1250 MPa
160 |
-
120
AS4/Epoxid 2
80 |
40 +
0 | | IS N | | }
0 40 60 80 100
X, gm

Bild 3: Schubspannungsverlidufe an einer gebrochenen Faser nach Gl. (2.10)
x = Abstand vom Faserbruch in Faserrichtung

In den Bildern 3 und 4 sind Beispiele der nach Gl. (2.10) und (2.11) berechneten
Spannungsverteilungen an einer gebrochenen Faser fiir die Verbundsysteme
AS4/PEEK bzw. AS4/Epoxid 2 dargestellt. Im Hinblick auf die Ermiidungsunter-
suchungen wurde dabei als angelegte dullere Last o, das Dauerfestigkeitsniveau
des entsprechenden Werkstoffes bei zyklischer Zugbelastung und T=77K ange-
nommen. Fir die mikromechanischen Berechnungen wurden die Kennwerte aus
3.1.2), 3.1.4) sowie die Matrixsteifigkeiten aus 4.2.1) herangezogen. Die Umrech-
nung von o, = f(g,)) erfolgte nach der Mischungsregel (2.9). Fur die Schubspan-
nung der Matrix ergibt sich folgendes:

- Die Schubspannung T(x) tritt streng lokalisiert auf und f4llt innerhalb einer

kurzen Ubertragungsliange ab.
- Bei Hinzufligung der thermisch induzierten Schubspannungen zu den Werten
von Bild 3 ergibt sich ein t___von ca. 155 MPa fiir AS4/PEEK und 215 MPa
fur AS4/Epoxid 2. Fir reines PEEK wurde eine Scherfestigkeit von ca. 150
MPa bei 77K gemessen (Kap. 4.2.1), d.h. die oben beschriebene Schubbela-
stung liegt im Bereich der Matrixscherfestigkeit. Die Scherfestigkeit der
Epoxid-Matrix dirfte dagegen weit iiberschritten sein, da die kryogenen
Scherfestigkeiten von Polymeren maximal 200 MPa (bei 4.2 K) betragen /39/.

13




2000
o - © 2000 F
2 1600 F > -
& i 1600 |-
1200 | i
i 1200 |
800 |- AS4/PEEK g00 - /  AS4/Epoxid 2
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O | 1 1 ] 1 | | { I. O | | 1 t ] | 1 I 1
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Bild 4: Faserspannungsverlaufe an einer gebrochenen Faser nach Gl. (2.11)
x = Abstand vom Faserbruch in Faserrichtung

Fur die Rifzdhigkeiten K, der betrachteten Matrixmaterialien bei 77 K gilt zu-
dem /39/,

K, (Epoxid, ) =~ 1/5K,(PEEK,,)

bulk)

d.h., es ist sehr wahrscheinlich, daf} sich an den Faserbrichen in der Epoxid-
Matrix Querrisse bilden, wihrend die rilzihere PEEK-Matrix intakt bleibt. Die
einzige Reaktion der PEEK-Matrix an diesen Punkten hoher Spannungen besteht
in einer Orientierung der Makromolekiile.

Bei den experimentell gefundenen Dauerfestigkeitsniveaus (Kap. 4.1.4) wird im
Faserbruchbereich also zumindest die Scherfestigkeit der Epoxid-Matrix dra-
stisch uberschritten, und es finden Riflprozesse statt, die zum Abbau der Schub-
spannungen fiihren. Bei PEEK hingegen ergibt sich aus diesen Betrachtungen
wegen der hohen Duktilitdt, der hohen Scherfestigkeit und einer guten Fa-
ser/Matrix-Haftung kein Anlal} zur Rif3bildung.

Die folgenden Betrachtungen beziehen sich daher im wesentlichen auf die Epoxid-
Matrix.

Rifibildung in der Epoxid-Matrix im Bereich eines Faserbruches

Bei tiefen Temperaturen kann zwischen zwel Versagensmoglichkeiten unter-
schieden werden (Bild 5):
a) Scherversagen der Interface-Schicht mit der Folge von Delaminationen im Be-

reich der gebrochenen Faser (Bild 5a). Die Verbundschicht zerfasert in Langs-
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richtung. Da die benachbarten Fasern durch diese Rilausbreitung nicht ge-
schddigt werden, behdlt (2.9) annidhernd seine Gultigkeit.

b) Von der gebrochenen Faser breitet sich ein scharfer Matrixrifiquerrif} aus (Bild
5b).

a) Z b) %

V é é Grenzschicht N g i
Z 110 versagen / Z Querri
1" A
2k <1
nm nm

/ 100
101 0
100 n
A A0 an

Bild 5 : Versagensprozesse an einer gebrochenen Faser /36/

Durch die Querrifibildung in der Epoxid-Matrix sinkt der effektive Schubmodul
G_. Dies bedeutet, dafi nach Gl. (2.10) die Schubspannungsspitze im Bereich des
Faserendes reduziert wird. Dafiir treten nun an anderer Stelle Probleme auf: Die
Spitze des gebildeten Querrisses ist mit Spannungskomponenten Ag,, Ag,, At,,
wie in Bild 6 gezeigt, behaftet. Deren Wirkungen werden im Folgenden behandelt:

Ao

\

Rif¥front :
At/

12

Faser

\\\ N

7

Bild 6 : Spannungssystem an einem Rif}




Ao, -Belastungskomponente

Durch die Komponente Ag, erfahren die Fasern eine Spannungspitze, deren Ver-
laufin Abhingigkeit vom Abstand x zur Rif3spitze von Aveston, Kelly /40/ niher-

ungsweise durch die folgende Funktion beschrieben wird:

Ao, (x) = Ao < exp (—y(D x)
1 lmax (213)
mit
_%u
Olmu.r ()T - 811 Ef
1/2
(1-¢) E E _(T) din(@RId)"

d 1/2

A .
R = - <—"—>
2 2(31/2)(1)

&,,, 0,,...aullere, angelegte Last, bei der sich der Querrif} bildet

2R......... Faserabstand bei hexagonaler Faseranordnung
200
o - 0, =0, =1250MPa
= 160f
>
<

120

80 '
AS4/Epoxid 2

40

| 1 1
0 2 4 6 8 10
X, pm

Bild 7: Ao,- Spannungsverlauf im Riflspitzenbereich nach Gl. (2.13)

Nehmen wir an, die dullere Last o, sei wiederum durch das Dauerfestigkeitsni-
veau des Systems AS4/Epoxid 2 gegeben, so belegt Bild 7, daf3 die longitudinale
Spannungspitze Ao, im Riflspitzenbereich vernachlassigbar klein ist und keinen

Faserbruch verursachen kann.
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Schubspannungsiiberhshung AT, im RifBspitzenbereich

Der Schubspannungsverlauf in der Grenzfliche ist ndherungsweise gegeben
durch /40/:

d

f
By, @ = - Aoy w(D - ep (—w(T) x) (2.14)
7 (2.15)
AI12max (T = —4_ Aolmax - w(T) (fiir x =0) .

Die Schubspannung At,, (Bild 8) tritt stark lokalisiert auf. Thr Maximum (Gl
2.15) liegt an an der Riflspitze (x =0) und tibersteigt die Matrixscherfestigkeit vom
Epoxid (At = 182 MPa).

12max

200

0,, = Oy = 1250 MPa

160

AITZ’ MPa

120

AS4/Epoxid 2

80
401~
0 - I !
0 2 4 6 8 10
X, pm

Bild 8: At - Spannungsverlauf im Riflspitzenbereich nach Gl. (2.14)

Aveston, Kelly /40/ kommen rechnerisch zu dem Ergebnis, dafl die Schubspan-
nungsspitze AT,  nur durch eine partielle Delamination wirksam abgebaut

wird. Fiir den Fall, daf gilt:

AT >T

12max 12B

mit T .....Scherfestigkeit der Grenzschicht,

wird die Delamination solange wachsen, bis gilt:

AT

=71

12max 12B
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Unter der Annahme, da8 Ao, aus Gl. (2.13) niherungsweise durch die Ma-

trixfestigkeit o, und den Faservolumengehalt ¢ bestimmt wird,

(1—9)

Ao N =

Limax

' OmB (D

kann auf die Grenzflachenscherfestigkeit T,,, geschlossen werden

1 —d) - In@R/d,) (1=¢) E/ E (T) 1/2

o (N = 2¢ (T
¢ mB LIZJS’ 9 E“ Gm(']’)

(2.16)

(2.17)

Die Berechnung von T ,,(min) nach Gl. (2.17) ergibt einen Wert von 116.4 MPa fir

AS4/Epoxid 2; dies entspricht der experimentell gefundenen Scherfestigkeit von
120.7 MPa (Kap. 4.2.2). Durch die oben beschriebene Bedingung wird auch die De-
laminationslidnge 1 festgelegt. In der Literatur wird 1=2 d bei intakter Matrix an-

gegeben /15, 41/. Bei zerrissener Matrix wird d dagegen stark zunehmen.

Ao,-Belastungskomponente

Die Komponente Ao, kann zweierlei verursachen:

- Durch Ao, erfahren die Kohlenstoffasern eine transversale Zugspannung.

Diese transversale Zugbelastung kénnte sich schiadigend auf die stark aniso-

tropen Kohlenstoffasern (geringe transversale Faserfestigkeit) auswirken.

Die Komponente Ao, fithrt, wie die Schubspannung T,,, zum Grenzschichtver-

12
sagen. Cook und Gordon /42/ untersuchten die Linien von Ag,, Ao,, AT , und
fanden hierbei, dafl die Spannungskonzentration Ao, nicht nur auf die Rif3-
spitze beschrankt ist, sondern daf} sich innerhalb der Riflebene in geringem
. befindet (Bild 9), die wie die
Komponente At,, zum Grenzschichtversagen fihrt. Es ist also anzunehmen,
daf} beim Epoxid-Verbund, sobald der Querrify auf die Faser trifft, Delamina-
tionen erzeugt werden, die als Riflstopper wirken (Cook-Gordon-Effekt, Bild

10).

Abstand eine weitere Spannungsspitze Ao,
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15 15

15 15

Bild 9: Ao,-Spannungslinien im Riflspitzenbereich /42/

| L

Bild 10: Riflstop durch anschlieende Delamination /42/

Zusammenfassend sei angemerkt, daf} die Festigkeitsverhaltnisse in einem unidi-
rektionalen Verbundwerkstoff unter longitudinaler Zugbelastung durch die Fa-
serfestigkeitsverteilungen sowie durch Versagensprozesse bestimmt werden, die
von gebrochenen Fasern ausgehen. Hierbei spielen die Scherbelastungen der Ma-

trix an Punkten hoher Spannungen eine wichtige Rolle.
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Die theoretische Betrachtung weist diesbeziiglich die Tendenz auf, daf3 duroplasti-
sche und thermoplastische Polymere vollkommen unterschiedlich auf Spannungs-
tiberhéhungen reagieren. Im Epoxid-Harz erfolgt der Spannungsabbau, bedingt
durch eine hohe Sprédigkeit und begrenzte Haftung, mittels der Bildung von Ris-
sen und Delaminationen. Diese Prozesse werden in der rifizahen und gut haften-
den PEEK-Matrix unterdriickt.

Ausgehend von diesen Betrachtungen wird hinsichtlich der zyklischen Zugbela-
stung entscheidend sein, welche Schadensmechanismen die Schubspannungs-
Ubertragungsfunktion der Matrix t(x) in Gleichung (2.10) zerstéren. Dies kénnen
sein:

- Schddigung in Form von Lings- und Querrissen sowie Delaminationen

- Ermuidung des Matrixpolymeren.

Die nachfolgend beschriebenen Messungen belegen dafl der erste Mechanismus
fur die duroplastischen und der zweite fiir die thermoplastischen Matrixmateriali-

en dominant ist.

2.3.2) Belastung senkrecht zur Faserrichtung

Bei Belastung senkrecht zur Faserrichtung ist das komplexe Zusammenwirken
folgender Faktoren zu beriicksichtigen: die Eigenschaften beider Komponenten,
Haftfestigkeit, Fehlstellen sowie die Wechselwirkungen zwischen Faser und Ma-
trix. Die gemessenen Querzugfestigkeiten liegen daher meist weit unterhalb der
Festigkeit der Matrix selbst.

Die Komponenten sind in diesem Belastungsfall in Reihe geschaltet. Die Fasern
wirken aufgrund ihrer viel grofleren Steifheit gegeniiber der Matrix wie Kerben.
Sind die Fasern fest an die Matrix gebunden, so héngt 0,,, in erster Linie von der

Matrixfestigkeit ab. Im Falle von o >o_, fihren insbesondere Spannungs-

Haftung
konzentrationen im Polymeren zum vorzeitigen Versagen. Unter der Berticksich-
tigung maximaler Spannungskonzentrationen fiir eine quadratische Faseranord-
nung sowie eines uniaxialen Belastungszustandes in der Matrix gibt Chamis /43/

folgende Abschatzung der Querzugfestigkeit an:

1-(@pm V2 . A(T)I

OZZB(T):O (7 - I

mB (218)

1-¢ - A(D
mit
EIH(T)
AT :(1 — )

122
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Einen anderen halbempirischen Ansatz fiir den Spannungskonzentrationsfaktor

in einer quadratischen Faseranordnung geben Noyes und Jones /44/:

1
6..,NH=0 (TH | ——-o (2.19)
228 mB 0‘1+e¢

In der Realitit gilt o
durch die auftretenden Spannungskonzentrationen, Querkontraktionseffekte und

Haftung < Omg- Des weiteren unterliegt die Matrix, bedingt

thermische Spannungen einem mehrachsigen Spannungszustand. Zusitzliche
Spannungskonzentrationseffekte resultieren aus der Wechselwirkung der Kohle-

fasern mit den im Verbund vorhandenen Fehlstellen.

2.3.3) Ebene Schubbelastung (Torsion)

Die interlaminare Scherfestigkeit T, einer unidirektionalen Verbundschicht
wird bestimmt durch die entsprechenden Scherfestigkeiten der Matrix und der
Grenzschicht. Entscheidend fiir die Wechselwirkungen zwischen den einzelnen
Komponenten sind der Faservolumengehalt und Pordsitatsanteil.

Zahlreiche halbempirische Abschétzungen fir T, o gehen von der Annahme eines
fehlerfreien Verbundes mit fester Faser-Matrix-Anbindung aus. Hashin /45/
nimmt die Scherfestigkeit der Matrix t_ als unteren, Shu und Rosen /46/ geben
T, (4/n) als oberen Grenzwert fir tjs an. Nach Chamis /47/ begrenzt die maxi-
mal mégliche Scherdeformation der Matrix die Scherfestigkeit der unidirektiona-
len Verbundschicht.

Entscheidend fir die Scherfestigkeit sind die auftretenden Spannungskonzentra-
tionen in der Matrix bedingt durch die Gegenwart der steiferen Fasern. Die Span-
nungsmaxima liegen in der Grenzschicht /23, 48/. Reynolds und Hancox /49/ zei-
gen, dafl im Falle des Versagens der Matrix folgende Beziehung Gultigkeit besitzt
148/:

o (2.20)

Der Scherspannungskonzentrationstaktor f§ ist eine Funktion des Faserabstandes
und damit abhéngig vom Faservolumengehalt ¢ (Bild 11). Fur ¢>0.6 steigt f
stark an, und die Scherfestigkeit der Verbundschicht nimmt dementsprechend ab.
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Bild 11 : Scherspannungskonzentrationsfaktor B in Abhingigkeit vom Faservo-
lumengehalt ® /48/, experimentell verifiziert /49/

2.4) ElastizitatsgroBen

Zur Bestimmung der thermischen Ausdehnung sowie der Abschdtzung der Festig-
keiten in Kapitel 2.3) werden die Elastizitdtsgroflien benotigt. Die ebenen elasti-
schen Kigenschaften einer unidirektionalen Laminatschicht lassen sich mit den
110 B,
erste Index einer elastischen Grofle charakterisiert dabei die orthotrope Richtung

vier unabhéngigen elastischen Konstanten E v,, und G,, beschreiben. (Der
der gemessenen Grofle, der zweite Index die damit verbundene Belastungsrich-
tung.) Die Ermittlung der Grundelastizitdtsgroflen geschieht entweder experi-
mentell oder mittels mikromechanischer Berechnungen aus den Kennwerten von
Faser und Matrix.

Hierbei werden isotropes und linear elastisches Verhalten von Faser und Matrix
vorausgesetzt. Die Fasern sind perfekt ausgerichtet und gleichméfig im Verbund
verteilt. Zwischen beiden Komponenten existiert optimale Haftung. Da in der
Praxis keine dieser Forderungen erfillt ist, konnen die folgenden analytischen
Beziehungen lediglich Naherungslésungen fir die Grundelastizitatsgroflen lie-
fern.

Bei einachsiger Belastung einer UD-Schicht in Faserrichtung erfahren die pa-
rallelgeschalteten Faser und Matrix die gleiche Dehnung (¢, =¢,=¢ ). Die Berech-

nung des Elastizitdtsmoduls in Faserrichtung erfolgt nach der Mischungsregel
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/35/ aus den Elasitzitdtsmoduli der Faser und der Matrix sowie dem Faservolu-
mengehalt ¢. Der Elastizititsmodul der Faser wird hierbei als temperaturinvari-
ant betrachtet.

E,D=E - ¢+E () 1-9) (2.21)

Bei Transversal- und Schubbelastung fiihren die Ansitze der Mischungsregel ge-
nerell zu falschen Resultaten /50/. Stattdessen existieren zahlreiche, z.T. halbem-
pirische und von der Mischungsregel abgeleitete Formeln, die fir Raumtempera-
tur gultig sind. In dieser Arbeit soll iiberpriift werden, ob sich die hier vorgestell-

ten Gleichungen auch bei tiefen Temperaturen anwenden lassen

Fur den transversalen Elastizitdtsmodul liegt eine von Forster und Knappe /51/

entwickelte Beziehung vor,

E (T

m

2 E (T) (2.22)

1 —ay) . ™
1 -) ¢ 5
22

Fir den Schubmodul gibt es eine ganze Reihe von mikromechanischen Abschat-

zungen:

1) Puck, /52/:

G (T)- (1+06 - ¢

m

< Gm ()

Gy

)

G = (2.23)

e+ —¢)1'25>

Die Gleichungen (2.22) und (2.23) wurden fiir glasfaserverstirkte Polymere be-
stimmt und gehen daher von isotropen Fasereigenschaften aus. Setzt man verein-
fachend voraus, daf} die Kohlenstoffaser isotrop ist, kann der Faserschubmodul
gemdf /53/

G = T._f__u (2.24)

berechnet werden.

23




2) Die Halpin-Tsai-Gleichung /54/ beschreibt den Zusammenhang zwischen den
Schubmoduli eines UD-Verbundes und der entsprechenden Matrix

Glz(T) 1+8 - n(TY - &)

G M d-ad - @) (2.25)
mit
G
(o)
G (T
(7 = g
f
+5)
G (D

und der empirischen Verstiarkungskonstante § (6 wird fur ¢>0.5 geringfigig gré-
Ber als 1/55/.).

Nach (2.25) wird der Schubmodul G (T) im wesentlichen durch G_(T) und weniger
G bestimmt. Unter der Annahme, dafl G, >G_(T), vereinfacht sich (2.25) zu

G, (T N (1+8 - ¢)

G (D (1-9) (2.25Db)

m

Will man den in der Matrix vorhandenen Hohlraumanteil p mitbertcksichtigen,
so fuhrt dies zu einer Korrektur von G_(T) in (2.25). Nach Purslow /22/ steht die
von Jones und Noyes /56/ analytisch hergeleitete Beziehung

G (D 1-p 2(4—-5v (1) (2.26)

~ it b(T) = —— 2
G (D 1+p - oD m 7—6v, (T)

v = Poisson-Zahl der Matrix

in guter Ubereinstimmung mit experimentellen Ergebnissen.

3) Alternativ zur Halpin-Tsai-Gleichung entwickelte Sendeckyj /57/ analytisch ei-
ne exakte Gleichung fiir Faservolumengehalte bis zu 70%, die sich fur quadrati-

sche Faseranordnungen vereinfacht zu

12 B
G (D (1-A)
m

G. (T (1+24) ‘ 3A°%2 l
‘ 2

H [y
(1—A) - (—2—A2>
()

(2.27)

mit,

A=nxqT - ¢
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3) Durchfihrung der Versuche
3.1) Beschreibung der untersuchten Faserverbundtypen

Um den Einflufl der Faser-und Matrixeigenschaften auf das statische und zy-
klische Verhalten eines Faserverbundes zu untersuchen, wurde bei der Auswahl
der Komponenten nach folgenden Kriterien vorgegangen:

- Die Verstiarkungsfasern sollen iiber verschiedene Elastizitdts- und Festig-
keitseigenschaften verfigen.

- Die Matrixwerkstoffe sollen sich in ihrer Zahigkeit bzw. Dehnbarkeit bei tie-
fen Temperaturen voneinander unterscheiden. Diese Eigenschaften sind im
Hinblick auf die kryogene Anwendung sehr wichtig. Bedingt durch die unter-
schiedliche thermische Kontraktion beider Verbundkomponenten wird beim
Abkihlen die Matrix auf Zug vorgedehnt. Diese Zugdehnungen kénnen bis zu
1% betragen (Kap. 2.2) und nehmen bei kryogenen Temperaturen einen be-
trachtlichen Teil der freien Bruchdehnung weg. Der Matrixwerkstoff sollte
daher tiber eine grofle Dehnbarkeit bei tiefen Temperaturen verfigen.

- Bei den Untersuchungen darf nicht auller acht gelassen werden, daf sich die
hergestellten Verbunde hinsichtlich der Haftfestigkeit zwischen Faser und
Matrix sowie ihrem Fehlstellenanteil voneinander unterscheiden. Eine um-
fangreiche Qualitdtskontrolle ist also unerldflich, um einen sinnvollen Ver-

gleich von verschiedenen Verbunden zu erméglichzn.

3.1.1) Matrixpolymere

Mechanische und thermische Kenndaten der Matrixpolymere sind in Tabelle 3
aufgefihrt.

Duroplastische Matrixwerkstoffe
Im Duroplasten sind die Makromolekiile durch kovalente, chemische Bindungen
miteinander verkniipft. Die Vernetzung geschieht mittels chemischer Reaktion

von Harz und Hirter. Aufgrund der Vernetzung verhalten sich die Duroplaste
sehr spréde und zeigen niedrige Bruchdehnungen. Als Matrixpolymere wurden
Epoxid-Harz-Systeme unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung verwen-
det.

Die sogenannten "reinen” Duromere oder Zweikomponenten-Systeme entstehen
durch bifunktionelle Vernetzung einer Epoxid-Harz-Komponente mit einem Dia-

minharter.
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K162 E113: Epikote 162 /58/ ist ein Epoxidharz auf der Basis von Epichlorhydrin
und einem aliphatischen Polyol. Durch Kalthartung mit Epikure 113 /59/, einem
cycloaliphatischen Diaminhérter, entsteht ein aromatenfreies Duromer
(Harz/Harter-Mischungsverhéltnis 100:38).

LY556 HT972: Dieser Standard-Duroplast ist das Reaktionsprodukt eines warm-
héirtenden Systems (Hirtungstemperatur 140 °C) aus dem aromatischen, bifunk-
tionellen Epoxid-Harz LY556 auf der Basis von Bisphenol A/Epichlorhydrin und
HT 972, einem aromatischen Diaminhérter (Diamino-Diphenyl-Methan) /60/. Das
Harz/Héarter-Mischungsverhaltnis betragt 100:27. Fur LY556 HT972 wurden
niedrigere Steifigkeiten bzw. héhere Bruchdehnungen gefunden als fir K162
E113 (Tabelle 3).

Tabelle 3: Thermische und mechanische Kennwerte der Matrixpolymere bei
293K /58-62/

Kurzzeichen | Bezeichnung | Hersteller !\:Ea Gia ij T(g
Epoxid 1 E162E113 Shell 55 3.8 6 =356
Epoxid 2 LY556 HT972 Ciba 86 2.8 1 436

PEEK " Victrex ICl 90 3.9 150 416
PC 3200 Makrolon 3200 Bayer 65 2.5 110 423

Tq = Glastemperatur
YIn den entsprechenden AS4/PEEK-Verbunden wird ein modifiziertes PEEK eingesetzt /62/.

Die  hier verwendeten  modifizierten  Epoxide sind  hoherviskose
Mehrkomponenten-Systeme, bestehend aus einem Gemisch von Epoxid-Harzen
unterschiedlicher Kettenldnge, verschiedener Harter sowie tetrafunktionellen
Epoxidgruppen als Modifier. Die Hirtungstemperatur betrdgt 120 - 130 °C. Die
hier untersuchten Systeme sind nur als mit Fasern verstiarkte EP-Prepregs am
Markt. Mechanische Kennwerte der reinen Duromere liegen daher nicht vor. Die
genauen chemischen Zusammensetzungen sind nur den Herstellern bekannt.
Diesbeziiglich unterscheiden sich die hier untersuchten Epoxide (als Prepreg mit
T'300- oder G30-500-Fasern) kaum voneinander.

Thermoplastische Matrixwerkstoffe
Im Thermoplasten sind die Makromolekiile durch van der Waals-Krafte und
durch Verschlaufungen miteinander verkniipft. Diese Verschlaufungen lassen
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sich wieder 16sen, zum einen durch Zufuhr von Wérme, d.h. diese Polymere sind
schmelzbar und zum anderen durch duflere Deformation, d.h. diese Polymere ver-
fugen uber eine wesentlich héhere Bruchdehnung als die Duroplaste.

Als Thermoplaste kamen das teilkristalline PEEK (Kristallitanteil ca. 30%) und
das amorphe Polycarbonat (PC 3200) zum Einsatz. Sie zeichnen sich gleichermas-
sen durch hohe Zahigkeiten und Bruchdehnungen bei Raumtemperatur aus (Ta-
belle 3). Unterschiede zwischen beiden Polymeren existieren beziiglich der Haf-
tungseigenschaften. Das PEEK kristallisiert beim Herstellungsprozell auf die
Kohlenstoffaser /63-65/, was zu einer sehr hohen Haftfestigkeit fiihrt. Beim Po-
lycarbonat erfolgt die Haftung wahrscheinlich nur tiber die van der Waals-
Wechselwirkungen basischer und saurer Gruppen von Faser und Polymer und ist
daher schwach /66/.

3.1.2) Kohlenstoffasern

Die mechanischen Kenndaten der verwendeten Kohlenstoffasern sind in Tabelle 4
aufgefihrt. Fir die Untersuchungen wurden verschiedene Typen hochfester Fa-
sern und ein Hochmodul-Fasertyp ausgewéhlt.

Tabelle 4: Mechanische und thermische Kennwerte der Kohlenstoffasern nach

Herstellerangaben

E d

Bezeichnung | Hersteller %118 " F118 P f
MPa GPa % g/cm? 10°m

AS4 Hercules 3850 227 1.6 1.77 7.2

T300 Toray 3530 230 1.5 1.77 7
G30-500 Celion 3900 228 1.7 - 6.7
HTA7 Toho 3960 236 1.6 1.77 7.2

M40JB Toray 4410 377 1.2 1.77 6

0 = Festigkeit; E = Steifigkeit; p = Dichte; d¢ = Faserdurchmesser

Mit Ausnahme von PEEK bereitet die Anbindung der polymeren Matrizes an die
unpolare Kohlenstoffaser grofle Schwierigkeiten. Die Faseroberflichen werden
daher einer chemischen Oxidation unterzogen /67-69/. Die so erzeugten basischen
und oxidischen Gruppen kénnen stirkere van der Waals-Kréifte mit den sauren
reaktiven Gruppem im EP-Harz aufbauen und eine Haftungsschicht bilden. Be-
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dingt durch die faserspezifischen Oberflichenbehandlungen (nur den Herstellern
bekannt) unterscheiden sich die einzelnen Fasern in Oberflachengréfie und
-beschaffenheit sowie Aciditdt und Polaritdt und damit in ihren Haftungseigen-
schaften /67, 68/.

Zur weiteren Verbesserung der Faser/Matrix-Haftung wurden in Kombination
mit EP LY556 HT972 und den modifizierten Epoxiden Fasern verwendet, die zu-
sédtzlich mit einem Haftvermittler (Finish) versehen waren /69/.

3.1.3) Herstellung der Faserverbundtypen

Samtliche Plattenhalbzeuge sowie die Rohrprobenkérper wurden von verschiede-
nen Firmen hergestellt.

Plattenhalbzeuge

Die Dicke aller unidirektionalen Faserverbundplatten betrug bei einer einheitli-
chen Lagenzahl von 16 und einer Lagendicke von 0.125 mm ca. 2mm.

Zur Herstellung der Halbzeuge mit EP-Matrix (Epoxid 1, 2) wurden die Fasern
durch NaB- oder Trockenwickelverfahren mit dem Harz-Héarter-Gemisch impra-
gniert und unter Fadenvorspannung bei einer sehr geringen Steigung auf ein
rechteckiges Gesenk gewickelt, das die Langen- und Breitenmalfle der Platte be-
sitzt. Bei leicht aufgesetztem Stempel erfolgte anschlieffend die Entgasung in ei-
ner Vakuumkammer. Danach wurden die Laminatschichten nach definiertem
Zeit-, Temperaturzyklus verpresst (Druck: 23 bar fiir EP 1 und 17 bar fiir EP 2).
Das Gesenk ist am Rande abgedichtet, so dall beim Pressen kein Harz entweichen
kann und die Querkrafte infolge des Schrumpfungsprozesses beim Abkiihlen mog-
lichst klein sind. Diese Verarbeitungsweise verringert wegen der Vorspannung
eine Faserschiddigung beim Pressen.

Die niedrige Viskositiat der Harze von 1 Pa-s /69/ erméglicht eine gute und homo-
gene Verdichtung von Fasern und Matrix /66/. Die niedrigen Temperaturen wah-
rend des PreBvorganges gestalten die Verarbeitung unkompliziert. Allerdings
kann eine mangelhafte Entgasung aufgrund des hohen Dampfdruckes vom Hér-
ter £113 zu hoheren Porosititen des Halbzeuges mit EP 1 fiihren.

Zur Herstellung der unidirektionalen Verbundplatten mit modifizierter Epoxid-
Matrix wurden die entsprechenden Prepregs geschichtet und bei einer Tempera-
tur von 135 °C und einem Druck von 3-6 bar im Autoklaven verpresst.

Die geschichteten AS4/PEEK-Prepregs wurden vorgetrocknet und unter einem
Kontaktdruck von 5 bar auf 380 °C erwarmt. Hatte sich bei dieser Temperatur
thermisches Gleichgewicht eingestellt, erfolgte fiir die Dauer von ca. 10 Minuten
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das eigentliche Pressen bei einem Druck von 14 bar. Optimale Zihigkeitseigen-
schaften sowie einheitliche Kristallinitatsgrade der PEEK-Matrix stellen sich
nach rascher Abkiihlung des Laminates auf 200 °C (§T/6t 10 °/min) ein /70/. Im Ge-
gensatz zum AS4/PEEK-Verbund wurden fiir den T300/PEEK-Prototyp die beste
Verarbeitungsqualitdt nach langsamer Abkiihlung des Laminates (10 °/h) erzielt
/711

Die Herstellung der anderen Platten mit thermoplastischer Matrix (T300 mit PC
3200 und PEEK) erfolgte mit dem film-stacking-Verfahren /65, 71/, d. h. hier wur-
den diinne Matrixfolien mit Fasern Schicht fiir Schicht umwickelt, vorgetrocknet
und nach definiertem Zeit- und Temperaturzyklus bei Driicken von 67 bar (PC
3200) bzw. 17 bar (PEEK) verpresst. Der Faserstrang wird nach jedem Wickelvor-
gang abgeschnitten und muf} unter Zug gehalten werden, um eine ausreichende
Faserausrichtung zu erhalten. Dies erweist sich haufig als schwierig; Faserwellig-
keiten sind die Folge.

Die Probleme mangelhafter Entgasung wie bei den Epoxiden stellt sich bei den
thermoplastischen Matrizes nicht. Diese lassen sich aufgrund ihrer hohen Verar-
beitungstemperaturen (400°C fiir PEEK und 270°C fir Polycarbonat) auch pro-
blemlos vortrocknen. Die Verdichtung von Faser und Matrix bereitet infolge der
hohen Schmelzviskositidten (1000 Pa's) allerdings Schwierigkeiten und kann
fehlgeordnete Fasern sowie inhomogene Faser-Matrix-Verteilungen zur Folge ha-

ben.

Rohrhalbzeuge

Die Wicklung der AS4/Epoxid-Rohre erfolgte im NaBlwickelverfahren eines vorge-
spannten Kohlenstoffaserfadens auf einen rotierenden Dorn.

Zur Herstellung der AS4/PEEK-Rohre wurde ein diinner, vorgespannter Prepreg-
Faden auf einen vorgeheizten Dorn gewickelt und die PEEK-Matrix punktuell

aufgeschmolzen. Bedingt durch die niedrige Wiarmekapazitit der erhitzten Zone
kuhlt sich diese rasch wieder ab /72/.

Die Verwendung schmaler Fiaden (6K = 6000 Filamente pro Garn, Fadenbreite 3
mm) ermoéglichte den einheitlichen Wickelwinkel von 89° fiir alle Systeme. Im Ge-
gensatz zu den CFK-Rohren mit Epoxid-Matrix wurde beim AS4/PEEK in beiden
Richtungen zur axialen Achse gewickelt, was einem Wickelwinkel von +/- 89°
entspricht. Bei einer einheitlichen Lagenzahl! von 12 und einer Lagendicke von ca.
0.125 mm betrug die Rohrwandstirke ca. 1.5 mm. Alle Rohrenden wurden nach-
traglich mit aufgewickelten, konischen Aufdopplern der Kombination HTA7/EP
E162 E113 versehen. Sie dienen der Momenteneinleitung im Torsionsexperiment.
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3.1.4) Qualititskontrolle

Ziele der nachfolgend beschriebenen Quallitatskontrolle sind:
- Vermeidung groferer Qualitdtsunterschiede der einzelnen Faserverbund-
halbzeuge.
- Beantwortung der Frage, welche Fehler unkrititsch sind fir die statischen
und zyklischen Eigenschaften der UD-Verbunde.

ICI Fiberite gibt einheitliche Qualitdtswerte fiir alle APC-2-Halbzeuge an /73,
74/. Stichprobenweise wurden diese tiberpriift. Die Eigenschaften der anderen Sy-
steme variierten geringfiigig von Priifling zu Priifling, so daf} die folgenden Anga-
ben, wenn nicht anders bezeichnet, grundsitzlich Mittelwerte darstellen.

Plattenhalbzeuge
Angaben tiber Faservolumengehalt und Raumgewicht wurden von den einzelnen

Herstellern bezogen. Die Priifung der von auflen zugdnglichen Porositat erfolgte
mit der Wasserpenetrationsmethode nach DIN 51918 (Tabelle 5). Stichprobenwei-
se angefertigte Querschliffbilder gaben Aufschlufl iiber Anzahl und Form der Po-
ren sowie die Faser/Matrix-Verteilung. Die Prifung der mechanischen Eigen-
schaften (Stichproben) erfolgte mit der Dreipunkt-Biegung nach DIN 29971 (Ta-
belle 6). 1

Mit Hilfe der Ultraschall-Priifung (C-Scan) wurde die Defektverteilung in den
Platten untersucht. Die hohe Anzahl von Grenzflichen im Verbundwerkstoff lief3
hiufig nur die Verwendung des Riickwandechoverfahrens /75/ zu. Hierbei wird
die Schwichung des eingestrahlten und von der Riickwand reflektierten Schalls
registriert. Der Werkstoff und die geringe Dicke der Platten ermoglichten nur
niedrige Arbeitsfrequenzen (5-10 MHz), gleichbedeutend mit einer geringeren
Empfindlichkeit. Um einen Anhaltspunkt iiber die Empfindlichkeit zu erhalten,
wurde jede Platte mit einer ca. 0.2 mm tiefen Bohrung versehen. Die Intensitat
des vollstiandig reflektierten Riickwandechos liegt im Bereich zwischen 16 und 20
dB. Ein Riickwandecho von <9 dB kann sicher als Anzeichen eines im Werkstiick
enthaltenen Fehlers bewertet werden.

Bei sehr guter Homogenitédt und niedriger Fehlerquote kam zusétzlich die emp-
findlichere Zwischenechomethode zur Anwendung. Hierbei wird jedes an einem
Fehler (mit senkrechter Reflektionsfliche) direkt reflektierte Echo registriert
75/,

"Far das System G30-500/Epoxid (mod.) liegen keine Daten vor.
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Tabelle 5: Charakterisierung der Plattenhalbzeuge (¥ Herstellerangabe)

Bezeichnung Fasggﬁgﬁrg)en- Raun;j;c:ivicht Pocmitét
AS4/PEEK 61.0" 1.45",1.60 <0.5", <0.1

AS4/Epoxid 1 61.3%3.7 153+0.03 0.48+0.3
AS4/Epoxid 2 61.51t7.3 1.5210.04 0.08+0.03
T300/PEEK 59.41+0.8 1.601£0.01 0.27%0.1
T300/Epoxid 1 60.1£2.3 1.5610.04 0.241+0.08
T300/Epoxid 2 67.6+4.3 1.74£0.41 0.1110.04
T300/Epoxid (modif.) 65.6 " 1.76 " <3",0.14
T300/PC 3200 62.0" 1.541+0.01 0.141+0.04
M40 JB/Epoxid 1 629126 1.57£0.02 0.151+0.05
M40 JB/Epoxid 2 59.31+2.5 1.53%0.01 0.08+£0.03

Tabelle 6: Mechanische Priifung der Plattenhalbzeuge (DIN 29971)

Faser- Biegefestig- | Querbiege- | Interlaminare

Bezeichnung inish keit festigkeit |Scherfestigkeit
MPa MPa MPa

AS4/PEEK nein 1880 137 105", 128

AS4/Epoxid 1 nein 2010 27.6 56.7
T300/PEEK nein 1755 157 113
T300/Epoxid 1 nein 1704 28.6 60.2
T300/Epoxid 2 ja 1797 49.1 86.1
T300/Epoxid (mod.) " ja 1730 90 92
T300/PC 3200 nein 1619 48.9 65.4
M40 JB/Epoxid 1 nein 1400 45.5 51.1
M40 JB/Epoxid 2 ja 1460 - 74.7
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Die Verbundplatten aus AS4- bzw. T300-Faser und Epoxid 1-Matrix zeigten die
héchsten Porenanteile aller untersuchten Systeme (Tabelle 5). Minimal- und Ma-
ximalwerte wichen dabei stark vom Mittelwert ab. Des weiteren betrugen die
Querbiegefestigkeiten (Tabelle 6), ein Maf fiir die Faser/Matrix-Haftung, nur ca.
28 MPa. Zurickzufiihren ist diese verminderte Qualitat auf ungeniigende Entga-
sung vor dem Pressen und Benetzungsprobleme der ungefinishten Fasern. Das
Schliffbild (Bild 12) belegt neben den Poren eine homogene Faser/Matrix-
Verteilung. Der dritte Verbundkérper mit Epoxid 1-Matrix (und M40JB-Fasern)
wies dagegen verbesserte Qualitdtsmerkmale auf (Tabelle 5 und 6).

Bild 12:
Querschliff
T300/Epoxid 1

Die Verarbeitung der warmhirtenden Epoxid-Harze (Epoxid 2, Epoxid modif.) re-
sultierte in hoheren Verdichtungen und niedrigeren Porenanteilen (Tabelle 5) so-
wie duflerst homogenen Faser/Matrix-Verteilungen (Bild 13). Die Verwendung ei-
nes harzvertriglichen Faser-Finishs verbesserte die Haftungseigenschaften ge-
geniiber den Systemen mit ungefinishten Fasern (Tabelle 6).

Bild 13:
Querschliff
T300/Epoxid 2
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Bei den Verbundplatten mit Thermoplastmatrix konnten trotz der angedeuteten
Verarbeitungsschwierigkeiten zufriedenstellende Faservolumengehalte von ca.
61% und niedrige Porenanteile erzielt werden (Tabelle 5). Die Porositdt der
T300/PEEK-Platten betrug ca. 0.3%. Die Ultraschallpriifung zeigt, da8 sich diese
Fehler grundsitzlich an den Plattenrindern konzentrierten (Bild 14), wahrend
die tibrige Platte gut verdichtet war.

Bild 14 : C-Scan einer T300/PEEK-Platte,
P=(0.3%), f=5MHz, Grundfarbe gelb, Bohrung oben links

Bild 15:
Querschliff T300/PEEK

Allerdings wiesen die im film-stacking hergestellten Systeme keine vollkommen
homogene Faser-Matrix-Verteilung auf (Bild 15). Infolge der hohen Schmelzvis-
kositdten von PEEK und PC3200 sowie der begrenzten Haltezeiten beim Pressen
bildeten sich z.T. matrixreiche Zonen zwischen den einzelnen Schichten von Fa-
serlage und Matrixfolie aus. Die AS4/PEEK-Verbundplatten wiesen sowohl hin-
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sichtlich ihrer Porositat als auch der Faser/Matrix-Verteilung die besten Qualita-
ten aller Thermoplastverbundhalbzeuge auf.

Die PEEK-Matrix kristallisiert beim Verpressen auf die Kohlenstoffaser und bil-
det so eine starke Haftungsschicht aus. Demzufolge zeigten beide PEEK-
Verbunde die hochsten Querbiege- und interlaminaren Scherfestigkeiten aller ge-
priften Systeme. Die Verwendung von PEEK-Typen mit unterschiedlichem Kri-
stallisationsverhalten /62/, sowie verschiedene Abkiihlgeschwindigkeiten beim
Herstellungsprozefl (Kap. 3.1.3) resultierten in unterschiedlichen Kristallisa-
tionsgraden des Thermoplasten (Tabelle 7), jedoch ohne nennenswerte Auswir-
kungen auf die Haftungseigenschaften.

Tabelle 7: Kristallisationsgrade der PEEK-Matrizes

) . . . Interlaminare
Bezeichnung Kristallitanteil in der PEEK-Matrix Scherfestigkeit
%
MPa
AS4/PEEK 29.1 105- 128
T300/PEEK 24.6 113

Wie in Kap. 3.1.3) angedeutet wies der T300/PC3200-Verbund deutlich schlechte-
re Haftungseigenschaften auf, mit entsprechend reduzierten Festigkeitswerten.

Rohrhalbzeuge
Bei den Rohrhalbzeugen konnten, bedingt durch die Geometrie, nur Faservolu-

mengehalt, Raumgewicht und Porésitit gepriift werden (Tabelle 8).

Tabelle 8: Charakterisierung der Faserverbundrohre (! Herstellerangabe)

Faservolumen- , e
Dicht Porositat
Bezeichnung gehalt @ e
% g/cm %
AS4/PEEK 61.0" 1.45Y,1.44 0.79
AS4/Epoxid 1 60.0 1.48 0.65
AS4/Epoxid 2 55.1 1.49 0.85
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Die z.T. komplizierten Wickelverfahren fiihrten hierbei zu durchschnittlich
schlechteren Verdichtungen und héheren Porésititen als bei den Plattenhalbzeu-
gen. Auch wurden hiufiger matrixreiche Zonen gefunden. Die Kristallinitdt des
PEEK lag mit ca. 14% deutlich niedriger als beim Plattenmaterial.

3.2) Zugversuche

3.2.1) Apparatur und Versuchsparameter

Zur Durchfiihrung der statischen und zyklischen Zugversuche diente eine eine

elektrodynamische Resonanzpriifmaschine mit integriertem Spindelzugantrieb
(Bild 16).
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Bild 16 : Schematische Darstellung der Tieftemperatur-Priifmaschine 100 kN

Die Probe wird in einem Kryostaten mit fliissigem Stickstoff auf die Versuchstem-
peratur von 77K abgekihlt. Zur thermischen Isolation des Versuchsraumes von
der Umgebungstemperatur ist der Kryostat mit Vakuumkammern und Superiso-
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lationsfolien ausgestattet. Thermischer Kontakt nach auflen entsteht lediglich
durch die Zentralstange und deren Durchfiihrung in den Kryostaten. Die Verwen-
dung eines ausreichend langen Kraftgestinges garantiert hierbei eine befriedi-
gende thermische Abkopplung der Kiithlzone. Die Abdichtung der Zentralstangen-
durchfihrung zum Auflenbereich wird durch einen Federbalg erreicht, der ela-
stisch mitschwingt.

Die Belastung der Probe mit Zugkriften bis zu 100 kN erfolgt iiber die Zentral-
stange gegen das Stiitzrohr.

Die quasistatischen Zugversuche wurden mit Hilfe des Spindelantriebes mit einer
Abzugsgeschwindigkeit von ca. 0.8 mm/s durchgefithrt. Die Registrierung der
Krafte und Deformationen in der Kiihlzone geschieht mittels einer Quarzmef-
scheibe bzw. mit aufgeklebten, tieftemperaturtauglichen Dehnmefstreifen. Alle
in der Kiihlzone befindlichen MeBsysteme werden vor jedem Versuch bei 77 K ka-
libriert. Die zusitzliche Kontrolle von Kraft und Deformation erfolgt auflerhalb
des Kryostaten mit einer Kraftmefldose bzw. einem induktiven Wegaufnehmer.
Die zugschwellende Belastung (R=0.1) des gesamten Schwingsystems von Zu-
satzmasse, Zentralstange und Probe wird mit dem Erregermagneten gegen die
Vorspannfeder als Resonanzschwingung aufgebracht, d.h. die Probe wird kraftge-
steuert ermiidet. Die Frequenz der Resonanzschwingung hiangt von der Gesamt-
masse und -steifigkeit des Schwingsystems ab. Infolge der hohen Steifigkeit der
untersuchten Faserverbunde ist der Wert der Arbeitsfrequenz grof3 (75-80 Hz) und
ermoglicht eine ziigige Abwicklung der Ermiidungsversuche bis zu maximal 107
Lastwechseln.

Die Temperaturerhohung, die infolge dieser hohen Arbeitsfrequenz in der Probe
auftritt, ist aufgrund der Kiihlung mit fliissigem Stickstoff und der geringen me-
chanischen Dampfung klein /61, 76/. Sowohl bei den quasistatischen Zug- als auch
bei den Schwingversuchen kann von einer nahezu homogenen Verteilung der
Kuhlmitteltemperatur in der Probe ausgegangen werden.

Die Frage, ob und wie das Kiihlmedium selbst Einfluf} auf das mechanische Ver-
halten eines Faserverbundwerkstoffes (beispielsweise infolge der hohen Polaritat
der Stickstoffmolekiile) nimmt, kann an dieser Stelle nicht beantwortet werden.

3.2.2) Probenformen und Einspannung

Fir die Durchfiihrung der quasistatischen und zyklischen Zugversuche wurden
die in Bild 17 dargestellten taillierten Flachproben verwendet. Der Krafteinlei-
tung dienen Taillierungen der Probendicke (a) bzw. der Probenbreite (b).
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Bild 17: Probenformen fiir Zugbelastung parallel (a) und senkrecht zur Faserrichtung (b)

Die Probenform (a) entspricht nicht dem Priifstandard bei Raumtemperatur
(ASTM Standard D3039). Wie eine experimentelle Uberpriiffung mehrerer Pro-
benformen zeigt, sind die dort vorgeschriebenen aufgeklebten Aufdoppler als
Krafteinleitungelemente tieftemperaturuntauglich /76, 77/. Die unterschiedliche
thermische Kontraktion von Probe, Klebschicht und Aufdoppler beim Abkiihlen
fiihrt zum Versagen der Klebschicht als schwichster Komponente und somit zur
Abkopplung der Krafteinleitungselemente von der Probe. Aus diesem Grund wur-
de, wie schon in vorhergegangenen Arbeiten /61/, eine mechanisch gefertigte
Dickentaillierungszone zur Krafteinleitung vorgezogen. Bei dieser Querschnitts-
verengung treten zwangsldufig Schubspannungen auf, die die Zugspannung in die
Probenmitte leiten. Um die Méglichkeit des Scherversagens moglichst gering zu
halten, wurden die Lidnge der Taillierungszone sowie der Taillierungsradius we-
sentlich grofler gewihlt als in entsprechenden Arbeiten bei Raumtemperatur /18/.
In einer begleitenden FEM-Analyse /78/ wurde die Spannungsverteilung in der
Flachprobe untersucht. Das entsprechende FEM-Modell ist in Bild 18 (Teil a)) ab-
gebildet. Aufgrund der herrschenden Symmetriebedingungen enthilt es nur ein
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Achtel des gesamten Zugstabes. Die Spannbacken (Teil b)) wurden mit in die
FEM-Berechnung einbezogen, um den Einflul der Einspannung auf die Span-
nungsverteilung zu ermitteln. (Die simulierte Zugbelastung liegt ca. 20% (iber
dem Faserbruch.)

N\
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Bild 19: Zugstab, Schubspannung an der Taillierungsaufienseite: 0, = 1.2,
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Die Kraftibertragung erfolgt iiber Schubspannung im Krafteinleitungsbereich.
Es zeigt sich am Bild 19, daB die an der AuBenseite der Taillierung auftretenden
Schubspannungsmaxima selbst bei groBen Zugkriften kleiner sind als das Dauer-
festigkeitsniveau des entsprechenden Werkstoffes unter scherschwellender Bela-
stung (Kap. 4.2.3). Von daher kann ein vorzeitiges Scherversagen im Taillie-

rungsbereich unter zugschwellender Belastung ausgeschlossen werden.
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Bild 20: Zugstab, Spannungsverteilung in Querrichtung: 0, =120,

Die Verteilung der Spannung tiber die Probenbreite ist in Bild 20 dargestellt. Der
Spannungszustand in der Mitte der Probe (x=0mm) und am Ende des Priifab-
schnittes (x ="7.5mm) ist einachsig und annidhernd vollstdndig homogen (Bild 20).
Auch in Dickenrichtung ist die Zugspannung gleich verteilt, bei minimalen Ab-
weichungen von 0.1%. In einer separaten Arbeit /76/ wurde experimentell gezeigt,
dafl die hochsten Lebensdauern mit der dickentaillierten Probenform erzielt wer-

den. Dies steht in Ubereinstimmung mit der theoretischen Analyse.

Die Einleitung der Zugspannung von der Zentralstange in die Probe erfolgte reib-
schlissig mittels zweier Spannbackenpaare /76/. Dies filhrt zu kritischen Schub-
spannungen an der Kontaktfliche zwischen Spannbacke und Flachprobe. Dabei
tritt am Spannbackenende eine Spannungsspitze auf, die zur Werkstoffilbberbean-
spruchung fithren kann (Kurve a) in Bild 21).

In der FEM-Analyse wurde eine kontinuierliche Krafteinleitung der Spann-
backen simuliert, um den Einspanndruck allmédhlich iber die Einspannlange zu
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steigern, die eingeleitete Schubspannung besser zu verteilen und das gesamte
Spannungsniveau zu senken (Kurve b) in Bild 21). Bei einer im Experiment reali-
sierten Reibzahl von 0.1 kann Scherversagen im Einspannbereich daher ausge-
schlossen werden. Die Proben versagten denn auch ausschlielich im Mef3bereich
/76/.

300

200

Schubspannung, MPa

100 -

-100 T l | T
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Bild 21: Zugstab, Schubspannungsverteilung
a) starrer Spannblock, Spannkraft 100%, Reibzahl p=1
b) kontinuierliche Krafteinleitung, Spannkraft 50%, Reibzahl p=0.25

3.3) Torsionsversuche

Die Eignung zahlreicher experimenteller Methoden zur Bestimmung der mecha-
nischen Schereigenschaften eines Faserverbundwerkstoffes sind in jlingerer Zeit
in der Literatur ausfiihrlich diskutiert worden /79-85/. Die meisten Techniken,
wie z.B. der Kurzbiegetest (ASTM Standard D2344) verwenden leicht herstellbare
Flachproben und erfordern geringen experimentellen Aufwand. Die im Proben-
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kérper induzierten Schubspannungen sind jedoch inhomogen und zudem von
Zug-, Druckkomponenten tiberlagert. Demzufolge hdngen die Resultate von der
verwendeten Probenform ab und kénnen nur qualitativ bewertet werden.
Analytisch aussagekriftige Ergebnisse erzielt man am ehesten mit der Torsion
von umfangsgewickelten Rohren. Niedrige Wandstarken /22, 24, 84/ garantieren
einen reinen Schubspannungszustand im Priifbereich. Allerdings ist diese Metho-
de sehr aufwendig, was Experiment und Probenherstellung angeht. So miissen die
Rohrprobenkoérper beispielsweise sehr genau gearbeitet sein, da die Schubspan-
nung von der Differenz aus Auflen- und Innendurchmesser in der vierten Potenz
abhingt /22/.

16 d .
- (m> M (3.1)

Yo

M = Torsionsmoment; d, = Auflendurchmesser; d, = Innendurchmesser

3.3.1) Apparatur und Versuchsparameter

Zur Durchfihrung der Torsionsversuche diente eine servohydraulische Priifma-
schine, die fir kombinierte biaxiale Belastungen bis 160 kN Zugkraft bzw. Dreh-
momente von maximal 1 kNm ausgelegt ist (Bild 22).

Der Aufbau gliedert sich auf in die Antriebseinheit, bestehend aus Drehzylinder,
Ausgleichskupplung und Lingszylinder, den Kopfflansch mit allen fiir den Ver-
such notwendigen Durchfiihrungen, sowie das in den Kryostaten ragende Stiitz-
rohr. Die Kiihltechnik entspricht im wesentlichen dem Standard der Zugpriifma-
schine (Kap. 3.2.1). Lediglich die thermische Abkopplung der Zentralstange im
Kopfflansch erfolgt aufgrund der biaxialen Bewegung der Stange tiber eine reib-
schlissige Dichtung aus Kunststoff mit hohem Teflonanteil. Wie bei der Zugpriuf-
maschine wird die Probe mit der Zentralstange gegen das Stiitzrohr belastet.

Die quasistatischen Torsionsversuche wurden mit einer Winkelgeschwindigkeit
von 0.1 grd/s bei Vorgabe des Signals durch einen Rampengenerator durchge-
fihrt.

Die Momente an der Rohrprobe werden mit einer DMS-bestiickten
Zweikomponenten-Plattform (zwei DMS-Mefikreise, die jeweils fir Zug/Druck
bzw. Torsion kalibriert sind) und die Deformationen mit einem 3-Punkt-Ansetz-
Dehnungsaufnehmer gemessen. Diese MeBsysteme sind mit speziellen

Tieftemperatur-DehnmeBstreifen ausgelegt.
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Um eine biegemomentfreie Krafteinleitung in den Priifkérper zu erreichen und
das Auftreten von Biegeschwingungen bei dynamischem Betrieb zu vermeiden,
erfolgt die Zentrierung der Stange mittels dreier Stiitzlager, die i regelméifigen
Abstdnden in das Stiitzrohr eingelassen sind. In anbetracht des dynamischen Be-
triebes kommen hierfiir Gleitlager mit einem Lagerspiel von 20 bis 200 ym in Fra-
ge.
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Bild 22 : Schematische Darstellung der Tieftemperatur-Priifmaschine 160 kN/1 kNm

Zur Durchfihrung der Torsionsschwingversuche erfolgt die Signal- und Fre-
quenzvorgabe mit einem Frequenzgenerator zum Spitzenwertregler der Prifma-
schine. Die Schwingung ist sinusformig. Die Aufbringung der schwellenden Torsi-
onslast (R=0.1) geschieht servohydraulisch mittels des Drehzylinders. Die Maxi-
malfrequenz ist auf 30 Hz ausgelegt. Eine Probenerwdrmung wéahrend des
Schwingvorganges kann aufgrund dieser niedrigen Frequenzen ausgeschlossen
werden, sofern die Probe géinzlich in das Kiihlmedium eingetaucht ist /61, 76/.

Die zu realisierende zyklische Torsionsbelastung stellt hohe Anforderungen an
Kraftgestinge und Stiutzrohr. Die Zentralstange muf} iiber eine grofle mechani-
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sche Steifigkeit bei moglichst geringer Masse verfiigen, um eine hohe dynamische
Eigenfrequenz des Schwingsystems zu erreichen. Fiir das Stiitzrohr gelten dhnli-
che Anforderungen: geringe Wirmeleitung und hohe mechanische Steifigkeit bei
moglichst geringer Masse, um den Kithlmittelverbrauch niedrig zu halten. Aus
diesen Anforderungen ergab sich eine diinnwandige Rohrkonstruktion aus aus-
tenitischem Stahl fiir das Stiitzrohr, das mit Flanschen ausgesteift ist. Fur die
Zentralstange wurde ein dickwandiges zylindrisches Rohr aus einer Titan-
Legierung gewihlt.

3.3.2) Probenform und Einspannung

Die Geometrie der fiir die Torsionsversuche gefertigten Probenkérper (Bild 23)
wurde so gestaltet, dal die in der Literatur genannten Design-Kriterien fiir Torsi-
onsrohrproben erfiillt sind /86-88/. Die Einspannung der Rohre erfolgte, wie bei
den Zugproben, reibschliissig mittels eines gekeilten Spannkernes, der tiber eine
Mutter gegen die Rohrinnenwand gedriickt wird.

©30%0,02

h 220 -

Bild 23: Torsionsprobenkérper (d;: 30mm, Wandstirke: 1.5mm, MeBlange: 100mm)

Bild 24 zeigt das entsprechende FEM-Modell /78/. Die simulierte Belastung liegt

ca. 20% uber dem Faserzwischenbruch.

Der Spannungszustand in der Mitte des Priifabschnittes besteht aus nur einer
Komponente, der Schubspannung T " welche proportional zum Radius verlduft
(Bild 25). Die geringe Wandstirke bewirkt dabei einen minimalen Spannungsgra-
dienten. Infolge der grofen MeBlange ist die Stérung des Spannungszustandes
durch die Krafteinleitung vollstindig abgeklungen.
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Bild 25: Torsionsrohr, radiale Schubspannungsverteilung in der Mitte des Priifbereiches (z=0)

innerhalb der Wanddicke
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Der inhomogene Spannungszustand, hervorgerufen durch zusatzliche Spannungs-
komponenten aus den Einspannkriften, ragt auf einer Lange von 20mm in den
Prufbereich hinein (Bild 26). Am Ende der Spannsegemente kommt es zu Ein-

schnlirungen der Probe, die Druckspannungen verursachen.
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Bild 26: Torsionsrohr, Spannungsverteilungen als Funktion der Langsrichtung z
Innenwand, Taillierungsende bei z=60mm

Von Puck wurde eine Grofie A, ., berechnet, die es erlaubt festzustellen, ob unter

ZFB
einer dufleren Belastung Versagen zwischen den Fasern auftritt (Kriterium gegen
Faserzwischenbruch) /78/. Mit Hilfe der FEM-Analyse konnte eine kontinuierli-
che Krafteinleitung simuliert werden, die zu einer Minimierug von A, fihrt

(Bild 27). Die Proben versagten grundsatzlich im Prifabschnitt.

Wie in Kap. 3.1.3) erlautert, wich die Richtung der gewickelten Fasern um 1° bzw.
+/- 1° von der 90°-Hauptrichtung ab. (Andere Autoren arbeiten mit Wickelwin-
keln von 88°/26/.)

Durch die Winkelabweichung verringert sich zum einen die in der Einzelschicht
wirkende Schubspannung T,,. Swanson /25/ zeigt, daf} die sich daraus ergebenden
Abweichungen fiir die Schubspannung vernachlissigbar klein sind. Nach der La-
minattheorie sind diese Abweichungen bei einem Wickelwinkel von 89° kleiner
als 2%.

Zum anderen werden neben der Schubspannung aufgrund der festen Kopplung
der einzelnen Lagen zuséitzliche Einzelschichtspannungen wirksam. Geméa§ der
FEM-Analyse fir den ungiinstigeren Schichtwinkel von w= +/- 87° nimmt die
Spannung in Faserrichtung im Prifbereich einen Wert von ca. 200 MPa an, je
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nach Einzelschicht als Druck- oder Zugspannung. Aufgrund der hohen Festigkeit
in Faserrichtung kann diese Spannung jedoch keinen Faserbruch verursachen.
Wird der Wickelwinkel vergréflert, verringert sich diese Spannung und wiirde bei
einem Rohr mit Umfangswicklung (0w = 90°) schlieBlich verschwinden. Nach der
Laminattheorie betridgt der Wert fiir o= +/- 89° und einer duleren Schubspan-
nung von 100 MPa nur noch 24 MPa (AS4/PEEK).

Die anderen zusitzlichen Einzelschichtspannungen sind ebenfalls sehr klein und
spielen keine Rolle fiir das Versagenskriterium gegen Faserzwischenbruch /78/.
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Bild 27: Torsionsrohr, Kriterium gegen Faserzwischenbruch Azpg, Innenwand, o =87°

3.4) Methoden zur Schadensanalyse

Die Schadensanalyse an ermiideten und gebrochenen UD-Proben erfolgte mittels
der Rasterelektronenmikroskopie und der mechanischen Diampfung /89/.

Bei der letztgenannten Methode wurden mit einem Torsionspendel /90/ die freien,
geddmpften Schwingungen unterschiedlich geschidigter Flachproben (Bild 17a)
aufgenommen. Der Dampfungsfaktor tand, ein Ma8 fiir die innere Reibung des
schwingenden Korpers, berechnet sich aus dem logarithmischen Dekrement A der
Schwingung nach

=

tanb= — (3.2)

=]
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Zunichst wurde tand der unbelasteten , dh. rififreien Probe (N =0) aufgenommen.
Werden die Proben einer schwingenden Zugbelastung ausgesetzt, so entstehen
Risse und Delaminationen. Diese verursachen Reibung in den Bruchflachen, und
tand steigt an. Die Differenz [tan8(N)-tand(N=0)] liefert somit eine Aussage
Uber die Schddigung des Verbundes bzw. die Rifldichte.

Ein Beispiel fiir die Aussagekraft dieser Analysemethode sei im folgenden gege-
ben: Taucht man eine UD-Probe in fliissigen Stickstoff, so fithrt der schockartige
Abkihlprozefl von Raumtemperatur auf 77 K wegen der thermischen Vordehnun-
gen (Kap. 2.2) zu Schadigungen im UD-Verbund. Als Ma8 fiir die induzierten Ris-
se kann die mechanische Dampfung herangezogen werden. Um dabei die tan &-
Kurven verschiedener Faser/Matrix-Systeme miteinander vergleichen zu kénnen,
wurden alle tan 6-Werte auf die mechanische Dampfung der unbelasteten Probe

bezogen:

MnSQNTh)—~mn8(NT =0)

h
Altand) = (3.3)
tan§ (N, =0)

Bild 28 zeigt den Verlauf der normierten mechanischen Diampfung gegen die Zahl
thermischer Schockzyklen fir je zwei Systeme mit duroplastischer und thermo-

plastischer Matrix.
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Bild 28 : Normierte mechanische Dampfung A(tan 8) gegen die Anzahl
thermischer Zyklen N, , AT = (296-77) K
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Beim T300/Epoxid 2 fithrt bereits der erste Schockzyklus zu einer deutlichen
Schadigung. Die A(tan8)-Kurve steigt stark an und erreicht nach ca. 20 Schockzy-
klen ein Sittigungsniveau. Fir das T300/PC 3200-System wird zunéchst ein star-
ker (N, =20) und dann ein langsamer Anstieg von A(tan8) beobachtet. Diese fort-
schreitende Schadigung kann auf die Langsriflbildung infolge der schlechten Haf-
tung zurtckgefiihrt werden. Die Systeme AS4/PEEK und AS4/Epoxid 1 weisen
niedrigere Rifldichten auf.

ZusammengefafBit sei angemerkt, daf schockartiges Abkiihlen von 296 K auf 77 K
in jedem Fall zu Schiadigungen des UD-Verbundes fiihrt. Dies gilt auch fiir Matri-
zes mit hoherer kryogener Bruchdehnung, wie PEEK.,

4) Versuchsergebnisse
4.1) Zugbelastung

4.1.1) Statische und zyklische Eigenschaften der Matrixmaterialien

Tabelle 9 zeigt die statischen Zugeigenschaften der reinen Matrixsysteme bei
T =77 K. Von allen Matrixpolymeren weist das teilkristalline PEEK die hochste
Zugfestigkeit auf. Die drei amorphen Polymere unterscheiden sich diesbeziiglich

nur wenig voneinander.

Tabelle 9: Elastizitidts- und Festigkeitseigenschaften der Matrixpolymere unter
quasistatischer Zugbelastung bei T = 77 K

Zugfestigkeit Bruchdehnung | Elastizitatsmodul
O, MPa €g, % E, GPa
Epoxid 1 151 1.84 8.08
Epoxid 2 140 1.96 7.25
PEEK 192 5.45 6.14
PC 3200 155 6.0 4.9

Die beiden Epoxid-Harzsysteme unterscheiden sich hinsichtlich ihrer kryogenen
Zugeigenschaften nur wenig voneinander. Das Zug-Dehnungsverhalten ist linear
elastisch bis zum Bruch (Bild 29). Die Bruchdehnungen liegen unterhalb von 2%.
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Die hier verwendeten Thermoplaste verfiigen iiber geringere Steifigkeiten als die
Epoxide und zeigen viskoelastisches Deformationsverhalten bei 77 K. Bereits bei
£=1% wird der Verlauf des Zug-Dehnungs-Diagramms nichtlinear. Die resultie-
renden Bruchdehnungen sind bis zu dreimal gréfler als die der Duromere.
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Bild 29 : Zug-Dehnungs-Diagramme der Matrixpolymere bei T'=77K

Wie Tabelle 10 verdeutlicht, ist PEEK auch in Bezug auf das Ermudungsverhal-
ten unter zugschwellender Belastung den amorphen Matrixpolymeren, die ein
einheitliches Dauerlastniveau o, von ca. 35% der statischen Festigkeit zeigen,
tiberlegen.

Tabelle 10: Ermiidungsverhalten der Matrixpolymere unter zugschwellender Be-
lastung bei T = 77K

0, (N=10") 0,/0,
MPa %
Epoxid 1 40 32
Epoxid 2 52 37
PEEK /30/ 111 58
PC 3200 /30/ 50 32
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4.1.2) MeBergebnisse und Schadensprozefl der UD-Verbunde unter quasistati-

scher, longitudinaler Zugbelastung

4.1.2.1) Elastizitiats- und Festigkeitseigenschaften

Die experimentellen Resultate aller statischen Untersuchungen wurden mit Hilfe
der zweiparametrigen Weibull-Verteilung nach Gl. (8.1) ausgewertet (s. Anhang).
Die entsprechenden Weibullparameter sind im Anhang aufgefiihrt. Mittelwert
und Standardabweichung der gemessenen Resultate wurden nach Gl. (8.8) und
(8.9) bestimmt. Bei den mikromechanischen Berechnungen wurden grundsétzlich
Schwankungen der Qualitdtsmerkmale (dies betrifft vor allem den Faservolu-
mengehalt) berticksichtigt.

Tabelle 11: Elastizitatseigenschaften der UD-Verbundsysteme unter quasistati-
scher longitudinaler Zugbelastung bei T = 77 K

Faser | Matrix | (nC | dean | omeben
1 AS4 PEEK 154.2+5.3 140.9 0.35
2 AS4 Epoxid 1 143.8+21.3 142.3%£10 0.37
3 AS4 Epoxid 2 150.9%5.7 142.5+16 0.33
4 T300 PEEK 150.6+7.2 139.1%2 0.41
5 T300 Epoxid 1 158.5+7.3 141.5+3.1 0.35
6 T300 Epoxid 2 157.31£9.0 157.81£11.3 0.36
7 T300 Epoxid (modif.) | 141.21£11.2 153.7 0.35
8 T300 PC 3200 1485+ 1.6 144.5 0.37
9 M40JB Epoxid 1 229.6+11.7 237.6+8.5 0.31
10 | M40JB Epoxid 2 220.8+11.0 224.5+8.7 0.35
vy1 = Poissonzahl

(Fir die mikromechanischen Berechnungen wurden die Kennwerte aus 3.1.2), 3.1.4) sowie
die Matrixsteifigkeiten aus 4.1.1) herangezogen.)

Wie Tabelle 11 zeigt, werden die Steifigkeiten der untersuchten UD-Systeme
durch die Steifigkeiten der verwendeten Fasern bestimmt. Die HT-Fasern AS4
und T300 unterscheiden sich nur wenig in ihren Steifigkeiten und verleihen den
entsprechenden UD-Verbunden einheitliche Elastizitdtsmoduli von 140-160 GPa.
Die Verwendung der Hochmodul-Faser M40JB hat dagegen eine wesentlich gro-
Bere Steifigkeit der Verbundsysteme von ca. 225 GPa zur Folge (Systeme 9 und
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10). Der mikromechanische Ansatz gleicher Dehnungen von Faser und Matrix in
der Mischungsregel (Gl. 2.21) liefert gute Abschiatzungen der Verbundsteifigkeit
in Faserrichtung.

Die Zugfestigkeit und die Bruchdehnung der unidirektionalen Verbunde werden
festgelegt durch

- die Festigkeit und Bruchdehnung der Kohlenstoffasern sowie derenVertei-

lung

- Versagensprozesse nach dem Bruch der schwichsten Fasern.
Je nach verwendetem Fasertyp variieren die Verbundzugfestigkeiten und Bruch-
dehnungen (Tabelle 12). So weisen die Systeme mit der AS4-Faser die hochste
Zugfestigkeit auf, wihrend die T300- und M40JB-Systeme bei niedrigeren Span-
nungen versagen.

Tabelle 12: Festigkeiten der UD-Verbundsysteme unter quasistatischer longitu-
dinaler Zugbelastung bei T =77 K

Faser Matrix i B | o
1 AS4 PEEK 2495191 2352 1.561+0.07
2 AS4 Epoxid 1 2368+176 2365+ 165 1.5710.1
3 AS4 Epoxid 2 2442188 23721280 1.6110.1
4 T 300 PEEK 1641180 2101124 1.10£0.05
5 T 300 Epoxid 1 1792196 210670 1.14£0.05
6 T 300 Epoxid 2 1701114 23901+ 179 1.0610.1
7 T 300 Epoxid (modif.) 1664+99 2320 1.061£0.06
8 T 300 PC 3200 1698+ 156 2192 1.08+0.04
9 M40 JB Epoxid 1 21041105 27461+ 101 0.911+0.03
10 | M40 JB Epoxid 2 1942199 26311139 0.8810.04

(Far die mikromechanischen Berechnungen wurden die Kennwerte aus 3.1.2), 3.1.4) sowie die
Matrixfestigkeiten aus 4.1.1) herangezogen.)

In der mikromechanischen Berechnung nach der Mischungsregel (Gl. 2.9) wird
davon ausgegangen, daf} die Faserbruchdehnung die Verbundzugfestigkeit be-
stimmt. Diese Voraussetzung ist bei den Verbunden mit AS4-Faser erfiillt, denn
die Faserbruchdehnung von 1.6% wird vollstindig ausgenutzt. Die nach Gl. (2.9)
berechneten Festigkeiten stimmen daher gut mit den experimentellen Resultaten
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tiberein. Die gebrochenen Proben sind, unabhéngig vom gewidhlten Matrixtyp, in
Léangsrichtung zerfasert (Bild 30).

Bild 30 : Bruchbilder von Zugproben: a) AS4/PEEK b) AS4/Epoxid 1

Bei den Systemen mit T300- und M40JB-Fasern sind die Verbundbruchdehnun-
gen dagegen kleiner als die der Faser. Demzufolge liefert Gl. (2.9) zu grofle Ab-
schatzungen von o,,,. Wie Tabelle 12 weiter zeigt, sind die Verbundbruchdehnun-
gen fir jeden Fasertyp charakteristisch. So liegt ep fur die T300-Systeme bei ca.
1.1% und fir die Systeme mit der M40JB-Faser bei ca. 0.9%. Im Gegensatz zu den
AS4-Systemen versagen die Verbunde mit T300- und M40JB-Faser in glatten
Bruchlinien (Bild 31).

Betrachtet man gemaf} Gl. (8.1) die Verteilungsdichten f(g,,;) der Zugfestigkeit

(Bilder 32-33) bzw. f(e ;) der Bruchdehnung (Bilder 34-35), so wird deutlich, daf§
diese Groflen, wie schon der Elastizitdtsmodul, durch die Faser bestimmt werden.
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a)

b)

Bild 31 : Bruchbilder von Zugproben: a) T300/PEEK b) T300/Epoxid 1
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Bild 32 : Verteilungsdichten f(o ) der Verbunde mit AS4- und M40JB-Faser
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Bild 33 : Verteilungsdichten f(g, ) der Verbunde mit T300-Faser
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Bild 34 : Verteilungsdichten f(¢ ) der Verbunde mit AS4- undM40JB-Faser
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Bild 35: Verteilungsdichten f(e ) der Verbunde mit T300-Faser
Dabei sind folgende Punkte hervorzuheben:

- Die Bruchdehnungen streuen schwacher als die Zugfestigkeiten.
Die vergleichsméaBig grofiten Streuungen der Bruchdehnung zeigen die AS4-
Verbunde.
Groflere Schwankungen des Faservolumengehaltes (T300/Epoxid 2), der Feh-
lerquote sowie eine schlechtere Haftung (AS4/Epoxid 1) fithren zu breiteren

Verteilungsdichten.

Bild 36 zeigt die entsprechenden Verteilungsfunktionen F(o, ;) gemafl Gl. (8.2)
sowie die im Experiment ermittelten Versagenswahrscheinlichkeiten P nach

i : (4.1)
n+1

mit n...Anzahl aller Mef3werte
1=1,2,3,..n
Op) < Opy < Opy < ... < 0y
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Bild 36 : Zugfestigkeitsverteilungen F(o ) und P zweier Verbunde mit AS4-Faser
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Die beiden Kurven gelten fiir AS4/PEEK, einem System mit guten, sowie
AS4/Epoxid 1 mit schlechteren Qualitatsmerkmalen. Tragt man In In (1/(1-P)) ge-
gen In (0, ) auf (Bild 37), so liegen die Punkte auf einer Geraden, deren Achsenab-
schitt und Steigung ein MaB fiir die Lage- bzw. Formparameter a und B der
Weibull-Verteilung Gl. (8.2) darstellen.

T ¥ ¥ T T T 7 T T 1 T T T ¥

© AS4/PEEK a=2536, (=34.22
0O AS4/Epoxid a=2445, B=16.505

—_—
e
T T T 7
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I
[
I‘

7.6 7.7 7.8 7.9

Bild 37 : Weibull-Verteilungen der Zugfestigkeit zweier Verbunde mit AS4-Faser
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Die Bilder 36-37 belegen, daf} eine niedrige Haftfestigkeit sowie grofere, verarbei-
tungsbedingte Qualitdtsschwankungen beim AS4/Epoxid zu einer geringflgig re-
duzierten Zugfestigkeit gegeniiber AS4/PEEK bei gleichzeitg erhohter Streuung
der Mefiwerte fiilhren. Das breitere Streuband hat eine Reduktion des Formpara-
meters [ von 34.22 (AS4/PEEK) auf 16.05 (AS4/Epoxid 1) zur Folge.

Ahnliches wird fiir den Elastizitdtsmodul dieser beiden Systeme festgestellt (Ta-
belle 11). Dies bedeutet letztendlich, daf} die mittlere Bruchdehnung € ,; von den
genannten Faktoren weitgehend unberthrt bleibt (Tabelle 12).

4.1.2.2) Schadensprozef

Es wird davon ausgegangen, daf} bei einer bestimmten Zugspannung o,, zunéachst
die schwiachsten Fasern brechen. Die Spannungskonzentrationen an diesen Punk-
ten, d. h. die K-Faktoren gemif}

K = Va - o (4.2)

2
Vi
mit a = Rifllange

0 = wirkende Spannung

sind dann so groB}, daB} die Matrix sofort brechen wird. So kann beispielsweise mit
Gl. (2.10) gezeigt werden, daf} die resultierenden Schubspannungen aufgrund der
hohen duBeren Belastung in jedem Fall grofler sind als die Matrixscherfestigkeit.

Folglich breiten sich von den gebrochenen Fasern scharfe Matrixquerrisse aus
und treffen auf die benachbarten Fasern. Entscheidend fir den weiteren Versa-
gensverlauf und die resultierende Verbundzugfestigkeit ist die Frage, ob die Ma-
trixquerrisse die Schidigung weiterer Fasern bewirken. Diesbeziiglich ergeben
sich faserspezifische Unterschiede zwischen den einzelnen Verbundtypen:

T300-, M40JB-Faser (mit duroplastischer oder thermoplastischer Matrix):

Die Spannungskonzentrationen an der Spitze des Matrixquerrisses (Kap. 2.3.1)
bewirken ein sofortiges Brechen weiterer Fasern (Bild 38). Der Rif lauft in einer
glatten Linie durch den gesamten Probenquerschnitt (Bild 39, 40) und fihrt zum
Versagen des Verbundes. Fiir den Verbund (T300/PC 3200) trifft dies, bedingt
durch die schlechte Haftung, eingeschrankt zu.
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Bild 38:
Schidigung benachbar-

ter Fasern durch einen
scharfen Querri}, der

NI =
SHRHRRNNY

von einer gebrochenen
Faser ausgeht (T300,
M40JB-Faser mit duro-
plastischer oder thermo-

A T R R

A .-

NIRRT
NI

plastischer Matrix).

l

Bild 39:

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen Zugprobe des Sy-
stems T300/Epoxid 1
Betrachtungswinkel 40°

Die Frage, welche Spannungskomponente im Rispitzenbereich zu den fortgesetz-
ten Faserbrichen fiihrt, kann nidherungsweise mit Hilfe von Gl. (2.9) und Gl
(2.13) beantwortet werden. Die gesamte Faserbelastung setzt sich zusammen aus
der Komponente o; nach Gl. (2.9) sowie der zusétzlichen Belastung Ao, . durch
die Spannungskonzentrationen an der Matrixriflspitze nach Gl. (2.13). Im Mo-
ment des Verbundbruches (g,,;) betragt die gesamte Faserbelastung ca. 3000
MPa fiir die T300- und ca. 3300 MPa fir die M40JB-Verbunde. Da die entspre-
chenden Faserfestigkeiten (Tab. 4) dariiber liegen, kann longitudinales Faserver-
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sagen ausgeschlossen werden. Dagegen kénnte die transversale Zugkomponente
Ao, (Bild 9) zu fortgesetztem transversalen Versagen der anisotropen Kohlenstoff-
fasern und den glatten Bruchlinien fiithren.

Bild 40:

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen Zugprobe des Sy-
stems T300/PEEK
Betrachtungswinkel 40°

AS4-Faser (mit duroplastischer oder thermoplastischer Matrix):.

a) Bei den Verbunden mit AS4-Fasern ist zu erwarten, dafl d4hnliche Spannungs-
konzentrationen wie in den Systemen mit T300- und M40JB-Fasern auftreten.

Bild 41:
T Langsriflausbreitung in
7% 7 umgelenkter - i
% g 7 " Querrif Verbunden mit AS4
7 é % Faser und duroplasti-
2 7 /A Grenzschicht- scher oder thermoplasti-
% é versagen .
Z % scher Matrix
2 %
/ é
7
7 4
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Nur fihren diese nicht unbedingt zum Bruch weiterer Fasern. Stattdessen schei-
nen die Querrisse in Langsrichtung umgelenkt zu werden (Bild 41-43) und bewir-
ken die Zerfaserung der Probe (Bild 30). Glatte Bruchflichen sind auf den Bereich
von Faserbiindeln begrenzt.

b) An einer gebrochenen Faser wird Grenzschichtversagen induziert (Bild 41, 42).

Bild 42:

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen AS4/Epoxid 1-
Zugprobe
Betrachtungswinkel 40 °

Bild 43 :

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen AS4/PEEK-Zug-
probe
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Der Bruch der schwichsten Fasern fiithrt hier also nicht zum katastrophalen Ver-
sagen des Verbundes. Stattdessen kommt es zum sukzessiven, raumlich verteilten
Brechen weiterer Fasern und zum Zerfasern des Verbundes. Warum gerade die
Verwendung von AS4-Fasern zu einem derartigen Verhalten fiihrt, kann an die-
ser Stelle nicht beantwortet werden.

Zusammengefalt sei angemerkt, daB die Zugfestigkeiten und das Versagensver-
halten der UD-Verbunde ausschlieBlich durch den verwendeten Fasertyp be-
stimmt werden. Aufgrund der hohen dufBleren Belastung sind die Spannungskon-
zentrationen in der Matrix, sei es an gebrochenen Fasern (Gl. 2.10) oder an einer
RiBspitze (Gl. 2.13 - 2.15) so groB, daB diese sofort versagt und keinen Einfluf} auf

den weiteren Schadensverlauf nimmt.

4.1.3) MeBergebnisse und Schadensproze der UD-Verbunde unter quasistati-

scher, transversaler Zugbelastung

Bei Zugbelastung senkrecht zur Faserrichtung sind die Komponenten Faser,
Grenzschicht und Matrix hintereinander geschaltet. Aufgrund der festen Kopp-
lung bewirken die steifen Fasern eine Verformungsbehinderung der Matrix und
fihren zu Spannungskonzentrationen im Polymeren. Diese Kerbwirkung der Fa-
sern schwicht den UD-Verbund in 90°-Richtung.

Tabelle 13: Elastizitatseigenschaften der UD-Verbundsysteme unter quasistati-
scher, transversaler Zugbelastungbei T = 77K

AS4/PEEK AS4/Epoxid 1 AS4/Epoxid 2
6.14 8.08 7.25
E. GPa
(PEEK) (Epoxid 1) (Epoxid 2)
E,,, GPa
14.3 +/-2 15.9+/-1.3 14.5+/-0.8
(gemessen)
E,, GPa
berechnet (2.22) 12.2 13.9 13.2
V12 0.080 0.082 0.098
(gemessen)

(FUr die mikromechanischen Berechnungen wurden die Kennwerte aus 3.1.2) und
3.1.4) sowie die Matrixssteifigkeiten aus 4.1.1) herangezogen)

61



Die elastischen Eigenschaften der UD-Verbunde unter Querzugbelastung werden
durch die Matrix bestimmt, wie Tabelle 13 fiir drei Verbundsysteme verdeutlicht.
Dies bedeutet, daf} eine héhere Matrixsteifigkeit, wie beim Epoxid, einen entspre-
chend groferen, transversalen Elastizitdtsmodul E,, zur Folge hat. Diese Tatsa-
che wird auch in der halbempirischen Berechnungsformel von Férster/Knappe
(Gl. 2.22) berticksichtigt. Die Anisotropie der Kohlenstoffaser wird dabei tiber die
GroéBe des transversalen Elastizitdtsmoduls E,,, mit in die Rechnung einbezogen,
d.h. E,, < E,, fiir die Kohlenstoffaser.

Wie bereits von Ahlborn /61/ vorgeschlagen, fiihrt die realistische Annahme von
15 GPa fiir E,, zu befriedigenden Abschatzungen der transversalen Elastizitatsei-
genschaften mit maximalen Abweichungen von 15% vom experimentellen Wert.

Bild 44 :

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen AS4/PEEK-
Querzugprobe

Das Versagen der schwichsten Komponente bestimmt die Querzugfestigkeit o,,5
der UD-Verbunde. Fiir AS4/PEEK ist dies bei guter Haftung die Matrix (Bild
44),wihrend beim AS4/Epoxid die Haftungschicht versagt (Bild 45). Dementspre-
chend stark weichen die Querzugfestigkeiten beider Systeme voneinander ab (Ta-
belle 14). AS4/PEEK verfiigt aufgrund der ausgezeichneten Haftungseigenschaf-
ten /63, 64/, sowie einer guten Matrixfestigkeit (Kap. 4.1.1) tiber eine um mehr als
doppelt so grole Querzugfestigkeit und Bruchdehnung als der Verbund mit der
duroplastischen Matrix.
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Bild 45:

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen AS4/Epoxid 1-
Querzugprobe

Tabelle 14: Festigkeitseigenschaften der UD-Verbundsysteme unter quasista-
tischer, transversaler Zugbelastung bei T = 77K

AS4/PEEK AS4/Epoxid 1 | AS4/Epoxid 2
Oy9p¢ MPa
106.7 +/-13.4 40+ /-0.7 41.2+/-4.2
(gemessen)
0,5 MPa
ber. (2.18), Er;,=15 GPa 143.9 124.7 111.4
berechnet (2.19) 99.0 77.6 71.8
€0pr % 0.72 +/-0.13 0.28+/-0.04 0.29+/-0.02
(gemessen)

(Far die mikromechanischen Berechnungen wurden die Kennwerte aus 3.1.2) und
3.1.4) sowie die Matrixsfestigkeiten aus 4.1.1) herangezogen)

Die Ansidtze zur mikromechanischen Berechnung der transversalen Verbundzug-
festigkeit nach Chamis (Gl. 2.18) und Noyes/Jones (Gl. 2.19) gehen von einer opti-
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malen Haftung aus und liefern fir die Systeme mit schlechter Haftung
(AS4/Epoxid), wie erwaftet, zu grofle Abschétzungen von o,

Die Berechnung nach GIl. (2.18) fiihrt allerdings auch bei guter Haftung
(AS4/PEEK) zu iiberhohten Werten der theoretischen, transversalen Zugfestig-
keit. Der Grund hierfiir liegt in der falschen Berticksichtigung der Anisotropie der
Kohlenstoffaser (bei Annahme von E,, =15 GPa, s. Gl. 2.22) und einer daraus re-
sultierenden zu konservativen Einschitzung des Spannungskonzentrationsfak-
tors.

In GI. (2.19) wird die Anisotropie der Fasern dagegen generell nicht beriicksich-
tigt. Stattdessen liefert die Abschitzung der Spannungskonzentrationen mit einer
e-Funktion aus dem Faservolumengehalt ¢ gute Voraussagen der Querzugfestig-
keit fir AS4/PEEK.

4.1.4) Ermudungseigenschaften und Schadensprozefl der UD-Verbunde unter

schwellender, longitudinaler Zugbelastung

4.1.4.1) Wohler-Diagramme

Die Beschreibung des Ermudungsverhaltens von Faserverbunden unter zug-
schwellender Belastung erfolgt mit Hilfe von Woéhler-Kurven unter Auftragung
der einfachen oder (auf die statische Zugfestigkeit) normierten Oberspannung o,
gegen den Logarithmus der Lastwechselzahl Ny bis zum Bruch /9, 5, 91/. Bild 46
zeigt ein derartiges Diagramm fiir UD-Verbunde mit drei verschiedenen Fasern
und einem Matrixtyp. Die Beschreibung der an die MeBwerte ¢ (N) angenaher-
ten Wohler-Kurven erfolgte dabei nach /61/:

8% (4.3)
exp (logN ,/g)"

OO(NB) :0D+

Die entsprechenden Formfaktoren g und h sowie die Mefiwerte sind im Anhang
aufgefihrt.

Nach Aussage von Bild 46 werden sowohl die statische Zugfestigkeit als auch die
Schwellfestigkeit unter zyklischer Zugbelastung durch die Wahl der Faser be-
einfluBlt. Dabei weist das System mit der Hochmodul-Faser die héchste Schwellfe-
stigkeit nach 107 Lastwechseln auf, wahrend die Spannungsniveaus der Verbunde

mit HT-Fasern weit darunter liegen.
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Bild 46 : S-N-Diagramme fiir Systeme verschiedener Fasern und einem
Matrix-Typ (Epoxid 1)

Wie bereits in zahlreichen Arbeiten fiir Raumtemperatur gezeigt wurde, gibt die
Auftragung der Dehnungs- statt der Spannungsamplitude als Parameter mehr
Aufschlul} iiber die Bedeutung der Matrix fiir das Ermidungsverhalten eines Ver-
bundes /11-16/. Von Ahlborn /9/ wurde experimentell ermittelt, da bei UD-
Verbunden unter zugschwellender Belastung keine Moduldegradation auftritt,
d. h. die Umrechnung der Oberspannung nach .
4]
Lo (4.4)
o EH(N:U

1st zum einen zuldssig. Zum anderen ist die e-N-Auftragung sinnvoll, da die bei-
den parallelgeschalteten Komponenten die gleiche duflere Dehnung erfahren, die
Spannungen in Faser und Matrix sich hingegen stark voneinander unterscheiden
/15/.

Vergleicht man die entsprechenden e-N-Diagramme der betrachteten Verbunde
(Bild 47), so zeigen diese ein asymptotisches Verhalten zu groflen Lastwechselzah-
len mit einem charakteristischen Dehnungsniveau aller drei Kurven von ca.
0.75% bei 107 Lastwechseln. Unabhangig von der Wahl der Faser zeigt jede Ma-
trix eine derartige charakteristische Oberdehnung (Bild 47-50). Die Ermidung

von unidirektionalen Faserverbunden stellt demnach einen dehnungskontrollier-
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ten Prozef} dar, der bei kleinen Schwingamplituden bzw. hohen Lebensdauern

vom Matrixverhalten bestimmt wird /8/.
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Bild 47 : e-N-Diagramme fiir Systeme verschiedener Fasern und einem
Matrix-Typ (Epoxid 1)

Die Steigung der £-N-Kurve hidngt davon ab, wie stark die statische Bruchdeh-
nung und der Dehnungshorizont nach 107 Lastwechseln voneinander abweichen.
Je niedriger die statische Bruchdehnung, umso flacher verlauft die entsprechende
e-N-Kurve (Bild 47, 50).

Die Verldufe der e-N-Kurven, die ein Maf} fir die Wechselwirkungen zwischen
Faser und Matrix darstellen, hidngen nicht von den Verarbeitungsparameterh
oder der Faser/Matrix-Haftung ab:

- Trotz einer schlechten Faser/Matrix-Verteilung (Kap. 3.1.4) zeigt der
T300/PEEK-Verbund das gleiche charakteristische Dehnungsniveau nach
107 Lastwechseln wie die AS4/PEEK-Kombination (Bild 48).

- Den Qualitatskontrollen (Kap. 3.1.4) zufolge weisen die Verbunde mit AS4-
bzw. T300-Faser und Epoxid 1-Matrix schlechtereHaftungseigenschaften und
hohere Fehlerquoten als das entsprechende System mit M40JB-Faser auf. Im
Gegensatz zu den statischen Zugeigenschaften (Kap. 4.1.2.1) bleibt das Ermii-
dungsverhalten von diesen Faktoren unbeeinfluf3t (Bild 47).

Entsprechende Beobachtungen existieren fiir Verbunde mit modifizierter
PEEK-Matrix /10/.
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Bild 48 : e-N-Diagramme fiir Systeme mit T300- und AS4-Faser in PEEK
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Bild 49 : e-N-Diagramme fiir Systeme mit T300- und HTA7-Faser /61/ in
PC 3200
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Bild 50 : e-N-Diagramme fiir Systeme mit T300- und G30-500-Faser /10/
in modifiziertem Epoxid-Harz
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Bild 51 : &-N-Diagramme fiir Systeme verschiedener Matrizes und einem
Fasertyp (T300)
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Vergleicht man nun die e-N-Diagramme verschiedener Matrizes in Kombination
mit einem bestimmten Fasertyp (Bild 51), so wird fiir das modifizierte Epoxidharz
ein exzellentes Ermidungsverhalten mit nahezu horizontalem Waohler-
Kurvenverlauf gefunden. Die Kombination T300/Epoxid (modifiziert) zeigt prak-
tische keine Degradation mehr, d. h. €, = ¢€,,;. Darunter liegen die &-N-
Diagramme der Systeme mit reiner duroplastischer Matrix (Epoxid 1 und 2). Den
niedrigsten charakteristischen Dehnungshorizont nach 107 Lastwechseln zeigen
die Verbunde mit den thermoplastischen Matrizes PEEK und PC 3200.

4.1.4.2) Schadensanalyse

Die duroplastischen Matrizes weisen eine Vielzahl von Querrissen auf, auch bei
nachgewiesener schlechter Haftung. Die Querrisse entstehen an gebrochenen Fa-
sern (Bild 52) oder kommen in dichter Staffelung entlang der Fasern vor (Bild 53).
Besonders deutlich wird die Zerriittung der Matrix im Rasterelektronenmikros-
kop bei einem Betrachtungswinkel von 70° (Bild 54).

Bild 52:

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen Zugschwellprobe
des Systems T300/Epoxid
modifiziert:

Faserbruch erzeugt Matrix-
querril}
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Bild 53 :

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen Zugschwellprobe
des Systems AS4/Epoxid 1

Bild 54 :

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen Zugschwellprobe
des Systems T300/Epoxid 1
Vergroflerung 7200fach,
Betrachtungswinkel 70°

Anhand der mechanischen Dampfung (oder normierten Rifldichte) A(tan 8) wird
deutlich, daB die beobachtete Querrifibildung bereits nach wenigen Lastspielzah-
len einsetzt (Bild 55) und ein entsprechend hohes A(tand)-Niveau erzeugt.
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Bild 55 : Normierte Rifldichte A(tan 8) gegen die Anzahl der Lastwechsel N

Als Funktion der Lastwechselzahl steigt die normierte Rifldichte kontinuierlich
an, bis sie ein kritisches Niveau erreicht, an dem unter Zerfaserung der Probe und
Faserbriichen Versagen eintritt.

Lediglich unter hohem Oberdehnungsniveau nahe der statischen Verbundbruch-
dehnung (g, > 0.9%) versagen die Proben der duroplastischen Matrizes mit T300-
bzw. M40JB-Faser in glatten Bruchlinien.

Bild 56 :

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen Zugschwellprobe
des Systems AS4/PEEK:
Deformation und Versagen
der Matrix im Bereich einer
gebrochenen Faser
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Bild 57:

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen Zugschwellprobe
des Systems T300/PEEK:
Lingsrifl

Die thermoplastiséhen Matrizes weisen hingegen keine Querrisse auf. Die hohe
Ziahigkeit des Polymeren verhindert die QuerriBbildung selbst an Punkten hoher

Spannungen (Bild 56). Stattdessen wird tiber weite Bereiche Matrixversagen ent-
lang der Fasern beobachtet (Bild 56, 57).
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Bild 58 : Abhingigkeit von A(tan 8) von der dynamischen Oberdehnung ¢
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Das Ausbleiben einer massiven Rifbildung driickt sich auch in den A(tand)-
Messungen aus. Das Niveau der normierten Rifdichte ist niedriger als beim
Epoxid (Bild 55). Wie zudem Bild 58 der A(tan §)-Kurven fiir AS4/PEEK und zwei
verschiedene Oberdehnungen e, verdeutlicht, verlduft A(tan 8§) unabhingig von
der Hohe der Oberdehnung konstant bis kurz vor Eintreten des Bruches (Ledig-
lich das Niveau der Rifidichte hingt von ¢, ab.). Dies bedeutet, daB sich in der
PEEK-Matrix unter zyklischer Zugbelastung keine weiteren Risse bilden. Erst
kurz vor dem Versagen fiihrt die Zerfaserung der Probe zu einem starken Anstieg
von A(tan§).

4.2) Torsionsbelastung

4.2.1) Statische und zyklische Eigenschaften der Matrixmaterialien

Tabelle 15 zeigt die statischen Schereigenschaften der reinen Matrixsysteme.

Tabelle 15: Elastizitits- und Festigkeitseigenschaften der Matrixpolymere unter
quasistatischer Schubbelastung bei T = 77 K

Scherfestigkeit | Bruchdehnung Schubmodul
128, MPa Y128, mrad G, GPa
Epoxid 1 53* 22* 2.37
Epoxid 2 81* 41* 2.34
PEEK 148 87 2.20
PC 3200 104 86 2.21

(* bezeichnen den maximal gemessenen Wert. Die Sprédigkeit der Epoxid-Harze bei
77K fuhrt zum vorzeitigen Versagen im Bereich der Momenteneinleitungszone.)

Die Epoxide reagieren wieder sehr spréde und nahezu linear elastisch (Bild 59).
Ihre Schersteifigkeiten sind etwas grofler als die der Thermoplasten.

Die Thermoplasten zeigen, wie schon unter Zugbelastung, ein ausgeprégtes nicht-
lineares Deformationsverhalten, verbunden mit hohen Bruchdehnungen. Die bei
weltem hochste Scherfestigkeit und Bruchdehnung wird fur PEEK gefunden.
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Bild 59 : Schubspannungs-Scherungs-Diagramme der Matrixpolymere bei
T=77K (*s. Tab. 15)

Bezlglich des Ermiidungsverhaltens gibt Bild 60 einen Vergleich der normierten
Spannungs-Lebensdauer-Diagramme von PEEK unter zug- bzw. scherschwellen-
der Belastung. Dabei wird ein wesentlich groflerer Spannungsabfall fiir scher-
schwellende Belastung gefunden. Ein Grund hierfiir mag in der schwachen sekun-
ddren van der Waals-Bindung der Makromolekiile untereinander liegen, welche

unter zyklischer Scherbelastung leicht gelést werden kénnen.
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Bild 60 : Normierte Spannungs-Lebensdauer-Diagramme fiir PEEK
S, = o fir zugschwellende Belastung

o

S, = T, fur scherschwellende Belastung
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4.2.2) MeBBergebnisse und Schadensprozefl der UD-Verbunde unter quasistati-
scher Scherbelastung

Die Elastizititseigenschaften eines UD-Verbundes unter Scherbelastung hiangen
in erster Linie vom Faservolumengehalt ¢ und der Schersteifigkeit G_(T) der Ma-
trix ab. Alle drei Matrixpolymere weisen nahezu identische Schubmoduli auf (Ta-
belle 15). Von daher unterscheiden sich die Schubmoduli der entsprechenden Ver-
bundsysteme nur wenig voneinander (Tabelle 16). Der héchste Wert von G,, fur
AS4/PEEK kann auf den vergleichsweise hoheren Faservolumengehalt von 0.61
(gegentber 0.60 und 0.55 der AS4/Epoxid-Verbunde) zuriickgefiihrt werden /22/.

Tabelle 16: Elastizitidtseigenschaften der UD-Verbundsysteme unter quasista-
tischer Schubbelastung bei T = 77K

AS4/PEEK AS4/Epoxid 1 AS4/Epoxid 2
G,, GPa 10.9 9.17 9.12
(gemessen) +/-0.59 +/-0.52 +/-0.46
G,, GPa
berechnet (2.23) 10.0 10.41 8.84
berechnet (2.25) 992 10.22 822
berechnet (2.27) 10.0 9.45 5.18

(FUr die mikromechanischen Berechnungen wurden die Kennwerte aus 3.1.2) und 3.1.4)
sowie die Matrixsteifigkeiten aus 4.2.1) herangezogen.

Die Abschitzungen nach Puck (2.23), Tsai (2.25) und Sendeckyj (2.27) liefern,
AS4/Epoxid 2 ausgenommen'), gute Abschitzungen des Schubmoduls bei tiefen
Temperaturen. Bei diesen Berechnungen wurde von isotropen Fasereigenschaften
ausgegangen (s. Gl. 2.24), d. h. die Anisotropie der Kohlenstoffaser spielt fur die
Scherelastizitit des Verbundes keine Rolle.

Die interlaminare Scherfestigkeit eines UD-Verbundes wird bestimmt durch die
Scherfestigkeit der Matrix Tyy(T) und die Haftung zwischen Faser und Matrix.
Das thermoplastische PEEK weist zum einen eine hervorragende kryogene Scher-
festigkeit (Kap. 4.2.1) auf. Zum anderen istdie Faser-Matrix-Haftung sehr gut

1) Die Stichproben der Qualitatskontrolle wiesen fur AS4/Epoxid 2 den niedrigsten Faservolu-
mengehalt und den héchsten Fehlstellenanteil auf, welche in die mikromechanischen Abschat-
zungen mit einflieBen.
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(Kap. 4.1.3). Dies fihrt zu einer deutlich héheren interlaminaren Scherfestigkeit
und Scherdehnung des AS4/PEEK-Verbundes gegeniiber den Systemen mit duro-
plastischer Matrix (Tabelle 17).

Tabelle 17: Interlaminare Scherfestigkeiten UD-Verbundsysteme unter quasi-

statischer Torsionsbelastung bei T = 77 K

AS4/PEEK AS4/Epoxid 1 AS4/Epoxid 2

T,,g MPa 151.5 109.8 120.7
{gemessen) +/-4.5 +/-2.3 +/-10.7
LYY MPa

berechnet (2.20) 180

Shu, Rosen /46/ 188.4 ) i

Hashin /45/ 148
Y ;55 Mrad 29.5 11.9 14.8
(gemessen) +/-4.2 +/-0.5 +/-2.2

(Far die mikromechanischen Berechnungen wurden die Kennwerte aus 3.1.2) und 3.1.4)
sowie die Matrixfestigkeiten aus 4.2.1) herangezogen.

Bild 61:

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen AS4/PEEK-
Torsionsprobe

Das Versagen geht beim AS4/PEEK von der Matrix aus (Bild 61), die ein gewisses
Maf} an Scherdeformation aufweist. Bei den duromeren Verbunden hingegen ver-
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sagt, wie schon unter transversaler Zugbelastung, die Haftungsschicht (Aus di-
sem Grund wurde keine mikromechanische Berechnung der Scherfestigkeit vor-
genommen.). Die spréde Matrix zeigt keinerlei Scherdeformation (Bild 62).

Bild 62:

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen AS4/Epoxid 1-
Torsionsprobe

Die nach Adams & Doner /48/ berechnete Scherfestigkeit (2.20) sowie der von Shu,
Rosen /46/ vorgeschlagene, obere Grenzwert liegen fiir den Fall optimaler Haftung
(AS4/PEEK) ca. 20% tiber dem gemessenem Resultat (Tabelle 17). Die Scherfe-
stigkeiten von Verbund und Matrix sind nahezu identisch, d.h. bei guter Fa-
ser/Matrix-Haftung und einem Faservolumengehalt von ca. 0.6 wird die Scherfe-
stigkeit des Verbundes allein durch die Scherfestigkeit der Matrix bestimmt, wie
von Hashin /45/ angenommen. Die Fasern fithren weder zu ein Verstirkung noch
einer Schwichung des Verbundes gegenﬁber dem Matrixpolymeren. Auch die ge-
fundenen Porésitiaten fiihren diesbeziiglich zu keiner Reduktion.
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4.2.3) Ermudungseigenschaften und Schadensprozefl der UD-Verbunde unter

schwellender Scherbelastung

4.2.3.1) Wohler-Diagramme

Bei ebener Schubbelastung sind die Komponenten des UD-Verbundes in Serie ge-
schaltet und erfahren die gleiche duflere Spannung t;,. Die entscheidende Grofie
ist daher die Spannung und nicht die Dehnung. Im folgenden werden T-N-
Diagramme (unter Auftragung der Oberspannung T, als Parameter) gezeigt. In
Bild 63 sind die T-N-Diagramme verschiedener UD-Verbundtypen dargstellt.
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Bild 63 : t-N-Diagramme fiir verschiedene UD-Verbundtypen

Der geringste Abfall der Schubspannungsamplitude mit zunehmender Lastwech-
selzahl wird fiir Verbunde mit den reinen, spréden Epoxid-Harzen gefunden, wah-
rend die Verwendung rifliziher Matrizes (Epoxid modifiziert, PEEK) mit ver-
gleichsweise besseren Haftungseigenschaften (vergl. T ,, in Bild 63) in schlechte-
ren Scherermudungseigenschaften der Verbunde resultiert.

Besonders deutlich wird diese Unterscheidung bei Auftragung der auf die stati-
sche Scherfestigkeit normierten Schubspannungsamplitude als Parameter (Bild
64). Die flachen Kurvenverlidufe sind fiir Epoxid 1 und Epoxid 2 nahezu identisch.
Am grofiten ist der Spannungsabfall fiir den thermoplastischen Matrix-Verbund.
Dies bedeutet, dafl die guten statischen Schereigenschaften von AS4/PEEK nicht
auf das Ermiidungsverhalten tibertragen werden konnen. Im Bereich hoher Le-
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bensdauern sind die Systeme mit duroplastischen Matrizes tiberlegen. Dabei stellt
sich ein matrixspezifisches Schwellfestigkeitsniveau nach 107 Lastwechseln ein.
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Bild 64 : normierte T-N-Diagramme fir verschiedene UD-Verbundtypen

Die schlechten Ermidungseigenschaften des thermoplastischen Matrixverbundes
lassen sich nicht unbedingt auf die in Kap. 3.1.4) festgestellten Defekte zurtck-
fihren. Dies verdeutlicht Bild 65, in dem die (auf die statische Scherfestigkeit)
normierten T-N-Diagramme von AS4/PEEK und reinem PEEK aufgetragen sind.
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Bild 65 : normierte t-N-Diagramme fiir AS4/PEEK und PEEK
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Die im Verbund enthaltenen Porésitdten bewirken zwar einen steileren Ab-fall
der t-N-Kurve; die Schwellfestigkeiten nach 107 Lastwechseln aber sind fiir Ver-

bund und Matrix nahezu identisch.

4.2.3.2) Schadensanalyse

Duroplastische und thermoplastische Matrixverbunde weisen unterschiedliche
Schidigungsbilder auf, wie die REM-Aufnahmen zeigen.

In den sproden Epoxiden wird eine Vielzahl von Mikrorissen entlang der Fasern,
selbst bei nachgewiesener schlechter Haftung, gefunden (Bild 66).
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Bild 66:

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen Torsionsschwell-
probe der Kombination
AS4/Epoxid 1:
Mikroriflbildung in der Ma-
trix entlang der Fasern

Bild 67 :

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen Torsionsschwell-
probe der Kombination
AS4/PEEK:

a) Mikrorisse

b) Matrixversagen




Die rifizahe PEEK-Matrix zeigt dagegen nur vereinzelt Mikrorisse (Bild 67).
Stattdessen wird Matrixversagen im Polymeren entlang der Fasern beobachtet

(Bild 67-69).
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Bild 68:

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen Torsionsschwell-
probe der Kombination
AS4/PEEK:
Matrixversagen

Bild 69:

REM-Aufnahme einer ge-
brochenen Torsionsschwell-
probe der Kombination
AS4/PEEK:

Langsrifl an Pore




5) Diskussion spezieller Versuchsergebnisse

5.1) Statische Eigenschaften der UD-Verbunde

Die thermoplastische PEEK-Matrix weist eine hohe Zahigkeit, nichtlineares De-
formationsverhalten und eine grofle Dehnbarkeit bei 77 K auf. Die Zug- und
Schereigenschaften sind besser als die der duroplastischen Matrixpolymere. Zu-
dem haftet PEEK sehr gut auf der Kohlenstoffaser. Dies fiihrt zu hervorragenden
kryogenen Scher- und Querzugfestigkeiten des AS4/PEEK-Verbundes. Hierbei
wird die maximale Verbundscherfestigkeit T erreicht, welche durch das schwéch-
ste Glied, hier Ty, gegeben ist. Dies gilt auch fiir die Rohre, d.h. die dort enthal-
tenen Porositdten beeintriachtigen die statischen Schereigenschaften nur unwe-
sentlich. Die Festigkeiten der entsprechenden Verbunde mit Epoxid-Matrix fallen

vor allem aufgrund der schlechteren Haftung niedriger aus.

Bei longitudinaler Zugbelastung spielen die Matrixeigenschaften und die Haft-
festigkeit hingegen eine untergeordnete Rolle. Der Versagensmechanismus wird
durch den Bruch der schwichsten Fasern eingeleitet. Die an diesen Punkten indu-
zierten Spannungskonzentrationen sind aufgrund der hohen dufleren Belastung
so grof}, dafl die Matrix sofort versagt. Demzufolge breiten sich Matrixquerrisse
von den gebrochenen Fasern aus und treffen auf deren Nachbarn.

Bei Verbunden mit T300- und M40JB-Fasern (und duroplastischer oder thermo-
plastischer Matrix) bewirken die Spannungskonzentrationskomponenten an der
Rif3spitze fortgesetzte Faserschadigung, und die Verbunde versagen vorzeitig in
glatten Bruchlinien. Bei den Verbunden mit AS4-Fasern bleibt die Faserschadi-
gung auf einzelne Faserbiindel beschrankt. Die Querrisse werden in Langsrich-
tung umgelenkt. Es kommt zum rdumlich verteilten Brechen der schwachsten Fa-
sern und zur Zerfaserung der AS4-Verbunde.

Als Folge dieser Schadensverldufe sind die kryogene Zugfestigkeit und Bruchdeh-
nung eindeutig faserkontrolliert.

82




5.2) Vergleich der Ermiudungseigenschaften der UD-Verbunde unter Zug- |
und Scherbelastung

Im Folgenden sind die schematischen e-N-Diagramme fiir den zugschwellenden
Belastungsfall (Bild 70) sowie die T-N-Diagramme fiir zyklische Scherbelastung
(B1ld 71) dargestellt.

Im Bereich niedriger Lastwechselzahlen zeigen die e-N-Diagramme kaum eine
Abweichung von den faserkontrollierten, statischen Verbundeigenschaften.

Im Bereich hoher Lastwechselzahlen sind die Aussagen der €-N- und T-N-
Diagramme identisch. Danach wird die Lebensdauer eines unidirektionalen Ver-
bundes durch das Matrixverhalten kontrolliert. (Die £-N-Kurven von Verbunden
eines Matrixtyps zeigen dabei ein asymptotisches Verhalten bei niedrigen Dehn-

ungshorizonten.)

matrix-
~ kontrolliert

T300 A

——————————— duroplastische
—T° Matrix (EP)

faserkontrolliert

thermoplastische
Matrix (PEEK)

N

Bild 70: Schematisches e-N-Diagramm fiir Verbunde zweier Fasertypen und
einer duroplastischen bzw. thermoplastischen Matrix (PEEK)

Der Abfall der zyklischen Oberdehnung &, bzw. der Schubspannungsamplitude T,
1st am grofBiten fir die Verbunde mit thermoplastischer Matrix (PEEK, PC 3200).
Hinsichtlich der Lebensdauer unter schwellender Belastung sind die Verbunde

mit duroplastischer Matrix iiberlegen.

Die einzige Ausnahme dieser Systematik bildet die Kombination T300/Epoxid
(modifiziert): Fur zugschwellende Belastung wird ein hervorragendes Ermi-
dungsverhalten mit nahezu horizontalem Wohler-Kurven-Verlauf gefunden,

wéhrend das t-N-Diagramm einen deutlichen Schubspannungsabfall aufweist.
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To ., MPa

) matrixkontrollliert

matrix-
kontrolliert duroplastische
Matrix (EP)
thermoplastische
Matrix (PEEK)
N
Bild 71: Schematisches t-N-Diagramm fiir Verbunde mit einer duro-

plastischen bzw. thermoplastischen Matrix (PEEK)

Das unterschiedliche Ermiidungsverhalten resultiert aus matrixspezifischen

Schadensprozessen:

Zyklische Zugbelastung

Wie bereits in Kap. 2.3.1) angedeutet, neigen die spréden, duroplastischen
Polymere unter kryogenen Temperaturen zur vorzeitigen Querrifibildung. Diese
Annahme findet fir den zyklischen Belastungsfall ihre Bestdtigung in den Unter-
suchungen zur Schadensanalyse (REM, normierte Rifldichte). Danach entstehen
bereits nach wenigen Lastwechseln an Punkten hoher Spannungen (z.B. gebro-
chene Fasern) zahlreiche Matrixquerrisse im Duromeren. Die begrenzte Haftung

ermoglicht zudem die Bildung lokal begrenzter Delaminationen (Bild 72).

lokale
Delamination

Matrixrif}

Bild 72: Schadensmechanismen an einer gebrochenen Faser /15, 41/
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Tabelle 16: Normierte K-Faktoren fiir einzelne und mehrere Querrisse in homo-
genem Material /94/

d 2a>l 0.8727
\

dj ! ! 0.8505 (A)
dl |22 0.75  (B)

! ' 0.31...0.39

Q QO o QO

[P S Iy

Fir die Fortsetzung des Schidigungsprozesses gibt es zwei Moglichkeiten:

- Die Querrisse treffen auf benachbarte Fasern, werden umgelenkt und erzeu-
gen Delaminationen von begrenzter Ausdehnung (Bild 10, S. 19). Auf diese
Weise werden die an der Rifispitze wirkenden Schubspannungen entschéarft
(s. Kap. 2.3.1). Ausgehend von diesem Cook-Gordon-Effekt beschreibt Heitzer
mit FEM-Methoden die stabilisierenden Wechselwirkungen eines Ma-
trixquerrisses mit einem Grenzflachenrif3 /93/.

- Im Wechselwirkungsfeld mehrerer gebrochener Fasern bilden sich weitere
Querrisse in der Epoxid-Matrix. Diese verbrauchen Bruchenergie und sind
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mit niedrigeren Spannungskonzentrationen behaftet als ein einzelner Rifi,
d.h. weitere Faserschiadigung ist auszuschlieflen.

Mit fortlaufender Lastwechselzahl entstehen zunehmend mehr Querrisse in der
Epoxid-Matrix (= kontinuierlicher Anstieg der Rifldichte), die sukzessive gerin-
gere K-Faktoren aufweisen, wie in Tabelle 16 fiir homogenes Material gezeigt ist.
Auf diese Weise entschirft sich der beschriebene Schidigungsmechanismus von
selbst. Die Schidigung ist unterkritisch, denn die Spannungsiibertragungsfunk-
tion der Matrix zwischen benachbarten Fasern wird nur lokal beeintrachtigt. Erst
wenn die Schiddigungsrate ein kritisches Niveau erreicht, tritt das Versagen des
Verbundes ein.

Die hohe Zihigkeit und Festigkeit der PEEK-Matrix auf der einen und die starke
Haftung auf der anderen Seite verhindern weitgehend die Bildung von Mikroris-
sen und lokalen Delaminationen, wie in Kap. 2.3.1) angedeutet. Die normierte
Rifldichte (Atand) verlduft wihrend des Ermiidungsprozesses konstant auf niedri-
gem Niveau bis kurz vor Einsetzen des Bruches. Dies bedeutet, dafl der Ermii-
dungsprozef} fiir diese Verbundtypen nicht durch Bildung und Ausbreitung von
Rissen sondern vielmehr durch die Ermiidung der Matrix selbst gekennzeichnet
ist. Wie die identischen Aussagen der e-N- und tv-N-Diagramme belegen, spielt
hierbei die zyklische Scherbelastung der Matrix eine dominante Rolle:

So kénnen die hohen Scherbelastungen der Matrix, z.B. an gebrochenen Fasern,
nicht wirkungsvoll abgebaut werden. Die PEEK-Matrix erfihrt also keine lokale
Stabilisierung wie das Epoxid-Harz. Vielmehr fithrt die resultierende hohe zykli-
sche Belastung zur vorzeitigen Losung der schwachen van der Waals-Bindungen
der Makromolekiile untereinander und zum Ermiidungsversagen der Matrix ent-
lang der Fasern. Im Gegensatz zum Duromeren wird hierbei die Spannungsiiber-
tragungsfunktion der Matrix tiber weite Bereiche aufgehoben, und es resultieren
zunehmende Spannungskonzentrationen in den Fasern. Die Folge sind weitere
Faserbriche und schlieflich das Versagen des Verbundes.

Zyklische Scherbelastung

Entscheidend fiir die Lebensdauer der UD-Verbunde unter scherschwellender Be-
lastung sind matrixspezifische Bruchprozesse. Bedingt durch ihre chemische
Struktur verhalten sich Duroplaste und Thermoplaste diesbeziiglich unterschied-
lich. Wihrend bei den Epoxiden primére kovalente Bindungen aufzubrechen sind,
wird beim PEEK durch das Losen der sehr viel schwicheren, sekunddren van der
Waals-Bindungen ("molecular pullout” /95/) der vorzeitige Scherbruch in der Ma-

trix entlang der Fasern eingeleitet.
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Dies bedeutet, daB beim Epoxid der Ermiidungsprozef3 durch die Riflausbreitung
im Matrixpolymeren gesteuert wird, wihrend beim thermoplastischen PEEK die
Duktilitdt der Matrix die Bildung von Mikrorissen unterdriickt. Stattdessen be-
stimmt hier der Ermtdungsprozel der Matrix selbst die Lebensdauer des Verbun-
des.

Faflt man die Ergebnisse zusammen, so zeigt sich, daf die zyklischen Schereigen-
schaften der Matrix, d.h. die Spannungsiibertragung zwischen zwei benachbarten
Fasern sowohl unter scher- als auch unter zugschwellender Belastung ausschlag-
gebend sind fiir das Ermidungsverhalten des UD-Verbundes. Aus diesem Grunde
stellt das Ermiidungslimit bei beiden Belastungsarten eine matrixkontrollierte
Eigenschaft dar. Es kennzeichnet die Zugdehnungs- bzw. Schubspannungsam-
plitude, unterhalb der keine RiBausbreitung (Epoxid) bzw. kein Matrixversagen
(PEEK) mehr erfolgt.

Die Ermidungseigenschaften der Matrixpolymere unter zugschwellender Bela-
stung spielen hingegen flir das Verhalten des Vebundes eine untergeordnete Rol-
le. So ist das Ermidungsverhalten von PEEK selbst zwar besser als das der
Epoxid-Harze. Trotzdem zeigt ein Verbund mit Epoxid-Matrix eine héhere Dauer-
festigkeit unter zugschwellender Belastung.

5.3) EinfluB der Verarbeitungsqualitit auf das Ermiidungsverhalten

Wie bereits gezeigt wurde, tiben Qualitdtsschwankungen beziiglich der Verarbei-
tung keinen gravierenden Einflu auf das Ermidungsverhalten eines UD-
Verbundes unter zugschwellender Belastung aus /10/. Die vorliegenden Resultate
bestatigen diese Beobachtung sowohl fiir zug- als auch fiir scherschwellende Bela-
stung.

Grundsitzlich ist jedes Laminat mit Fehlstellen behaftet. Zudem fithren die ther-
mischenVordehnungen infolge des schockartigen Abkiihlens von 293 K auf 77 K
zu Schadigungen. Entscheidend fiir die Lebensdauer des UD-Verbundes ist aber
nicht die Anzahl der Defektstellen sondern die Héhe der Belastungsamplitude,
unter der an diesen Punkten {iberhohter Spannungen die Riflausbreitung im
Epoxid bzw. die Ermiidung der PEEK-Matrix einsetzt.

5.4) EinfluB} der Faser/Matrix-Haftung auf die Festigkeiten und das Ermii
dungsverhalten

Eine gute Faser/Matrix-Haftung wie beim AS4/PEEK-Verbund fiihrt zu verbes-
serten Querzug- und interlaminaren Scherfestigkeiten.
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In Bezug auf die Ermiidungseigenschaften unter zyklischer Zug- und Scherbela-
stung spielt die Haftung eine wichtige Rolle. So zeigen die duroplastischen Ma-
trixverbunde mit schlechterer Haftung ein besseres Ermiidungslimit als die
AS4/PEEK-Verbunde. Die begrenzte Haftung erméglicht die Bildung lokaler De-
laminationen zum Abbau von Spannungsiiberh6hungen. Die Delaminationsldnge
ist dabei eine direkte Funktion der Grenzflichenscherfestigkeit und liegt in der
Groéflenordnung von einigen Faserdurchmessern /15/. Bei sehr guter Haftung hin-
gegen wird dieser Prozef} unterdriickt (AS4/PEEK). Angestrebt werden sollte des-
halb eine mittlere Haftfestigkeit zwischen Faser und Matrix.

6) Zusammenfassung

In der vorgelegten Arbeit wurden die kryogenen mechanischen Eigenschaften
und der Schadensablauf von unidirektionalen Kohlenstoffaserverbunden unter
quasistatischer bzw. zyklischer Zug- oder Schubbelastung untersucht.
Die Zugversuche wurden mit taillierten Flachproben durchgefiihrt. Die Schubbe-
lastung erfolgte mittels Torsion diinnwandiger, umfangsgewickelter Rohre. Eine
experimentelle und theoretische Uberpriifung der Probenformen stellte sicher,
daf
- homogene Spannungszustinde in den Mef3bereichen herrschen.
- die Spannungsiiberhéhungen in den Kraft- bzw. Momenteneinleitungszonen
unkritisch sind und kein vorzeitiges Versagen im Einspannbereich verursa-
chen.

Die statischen Elastizitidts- und Festigkeitseigenschaften der untersuchten UD-
Verbunde bei Belastung in Faserrichtung werden durch die verwendete Faser be-
stimmt. Faserspezifische Schadensverldufe geben den Ausschlag fir Zugfestigkeit
und Bruchdehnung. Bei quasistatischer, transversaler Zug- oder ebener Schubbe-
lastung sind dagegen die Eigenschaften von Matrix und Grenzschicht entschei-
dend fur die Festigkeit der untersuchten Verbunde. Die hohe Zihigkeit thermo-
plastischer Matrizes sowie eine optimale Faser/Matrix-Haftung fithren diesbeztg-
lich zu den héchsten kryogenen Festigkeiten (AS4/PEEK).

Als Parameter fiur das Ermudungsdiagramm eines UD-Verbundes unter zug-
schwellender Belastung wurde die Oberdehnung gewihlt. Die Dehnung ist der
Spannung vorzuziehen, weil Faser und Matrix parallel geschaltet sind und die
gleiche Dehnung erfahren. Die Spannungen in beiden Komponenten sind dagegen
unterschiedlich, je nach Faservolumengehalt und den Elastizitdtsmoduli der bei-
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den Phasen. Separat wurde gezeigt, dal bei UD-Verbunden der Modul keine
merkliche Degradation erfahrt /9/. Folglich ist die e-N-Darstellung zulassig.

Bei scherschwellender Belastung hingegen wurde die Schubspannung als Para-
meter gewihlt, da die in Serie geschalteten Komponenten in diesem Fall die glei-

che Spannung erfahren.

Unter groflen Belastungsamplituden bestimmen die statischen Eigenschaften der
Verbunde den Verlauf der Wohler-Diagramme. Im Bereich hoher Lastwechsel-
zahlen hingegen wird das Ermudungsverhalten fiir beide Belastungarten durch
die Matrix (und die damit verbundenen Haftungseigenschaften) kontrolliert.
Duroplastische Matrix-Verbunde zeigen dabei einen progressiven Schadigungs-
mechanismuns und hohe Schwellfestigkeiten. Die nach wenigen Lastwechseln
einsetzende Schiddigung in Form von lokalen Mikrorissen in der Matrix und Dela-
minationen baut Schubspannungsiiberhohungen an Fehlstellen des Verbundes
ab, ohne dabei die Spannungsiibertragungsfunktion der Matrix zwischen den Fa-
sern wesentlich zu beeintrachtigen.

Thermoplastische Matrix-Verbunde (AS4/PEEK) zeigen einen diskontinuierli-
chen Anstieg der normierten Rifldichte und niedrige Schwellfestigkeiten. Die ho-
he kryogene Zihigkeit der Matrix sowie die starke Faser/Matrix-Haftung unter-
binden weitgehend eine lokalisierte Schiddigung wie beim Duromeren. Die fortbe-
stehenden Spannungsiiberhéhungen fithren zum vorzeitigen Scherermidungsver-
sagen der Matrix entlang der Fasern. Dabei wird die Spannungsiibertragungs-
funktion der Matrix weitreichend aufgehoben, was zum vorzeitigen Bruch fihrt.
Bei riflziher Matrix und schlechter Haftfestigkeit (T300/PC 3200) wird der glei-
che Prozef} durch Grenzschichtversagen beschleunigt.

Die niedrige Steifigkeit, die hohe kryogene Bruchdehnung und gute Haftungsei-
genschaften des thermoplastischen PEEK bewirken wohl hervorragende statische
Eigenschaften der entsprechenden Verbunde. Auf der anderen Seite verhindern
gerade diese Faktoren einen Schadigungsmechanismus, der eine Stabilisierung
des Verbundes unter zugschwellender Belastung bewirkt wie bei den duroplasti-

schen Matrizes.

Das beste Dauerschwingverhalten unter zugschwellender Belastung wird fiir UD-
Verbunde mit modifizierten Epoxid-Harzen erzielt. Dagegen sind die Ermidungs-
eigenschaften dieser Verbunde unter zyklischer Scherbelastung unbefriedigend.
Neuere Epoxid-Harz-Systeme sind mit Thermoplasten modifiziert, um unter Bei-
behaltung der vernetzten Molekilstruktur und leichteren Verarbeitbarkeit eine
héhere Zihigkeit zu erreichen. Weitere Untersuchungen, vor allem bei zyklischer
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Scherbelastung, sind erforderlich, um das mechanische Verhalten dieser neuen
Systeme besser zu verstehen. Von Interesse ist vor allem die Frage, wie sich die
Thermoplast-Modifizierung auf das kryogene Ermiidungsverhalten auswirkt.
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8) Anhang

8.1) Statistische Auswertemethode

Zur statistischen Auswertung der Mefergebnisse aus den statischen Versuchen
wird eine zweiparametrige Weibullverteilung mit folgender Verteilungsdichte-

funktion herangezogen

ﬂx)=(%> : (E)B_l : exp[—(i-)ﬁ ( (8.1)

f(x)dx (Bild 72a) bezeichnet die Wahrscheinlichkeit, daf} ein Wert im Bereich x,
x +dx liegt.

f (x) F(x)

Wl

F (xo0)

) / _//

“ > -
X X
Xo dx Xo

——ee

Bild 72: Weibull-Verteilungsdichtefunktion f(x), (a) und Verteilungsfunktion
F(x), (b)

Durch die Integration von f(x) erhélt man die entsprechende Verteilungsfunktion
F(x):

x B
Flx,a,p) = J flx,a,Byde = 1— expl —( Jé) ] (8.2)

F(x,) (Bild 72b) ist gleich dem relativen Anteil der Melwerte kleiner als x,. Die
charakteristischen Lage bzw. Formparameter a und  der Weibull-Verteilung las-
sen sich mit Hilfe der Maximum-Likelihood-Methode rechnerisch ermitteln.

Hierbei wird eine sogenannte Likelihood-Funktion L definiert /96/, die sich aus
dem Produkt der Verteilungsdichten f(x;) der einzelnen Stichprobenwerte x; zu-
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sammensetzt. L ist proportional der Wahrscheinlichkeit, die gemessenen xj zu er-
halten.

L=n []Ax) (8.3)

i=1

Die Bestimmung von a und B folgt aus der Forderung L. = max . Es gilt dann

dL _ dL _

da dp 0 | (8.4)
bzw., da f(x) >0 und L=0.

dinL dmL_O
da dp

(8.5)

a und B werden durch Losung von (8.5) gefunden. Nach Einsetzen von f(x) und ei-

nigen Umformungen ergibt sich:

(8.6)

n X

N 1 i B {
= B - /n(l(xl-,B) + /nxi —( a(xl,,[}) ) . ln( ) l =0 (8.7)

3

Der Mittelwert py und die Standardabweichung oy der zweiparametrigen
Weibull-Verteilung hingen mit den Parametern a und p folgendermaflen zusam-

men:

pﬂmmza~f{i—ﬂ (8.8)

(8.9)

mit der tabellierten Gammafunktion I'.
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Tabelle 17: Weibullparameter a und § fir die Festigkeit, Bruchdehnung und
Elastizitat von UD-Verbunden unter quasistatischer, longitudinaler
Zugbelastung bei T = 77 K (Kap. 4.1.2)

Spannung o,,, Dehnunge,,, Modul E,,

a p a B a p
AS4/PEEK 2536 34.22 { 1.59 20.78 | 156.6 36.89
AS4/Epoxid 1 2445 16.51 | 1.61 19.06 | 152.7 36.89
AS4/Epoxid 2 1708 20.78 { 1.59 20.78 | 156.6 8.01
T300/PEEK 1676 25.7311.12 28.17 | 153.8 26.17
T300/Epoxid 1 1834 23.16 { 1.16 27.87 | 161.8 27.20
T300/Epoxid 2 1751 18.39{1.13 8.571161.2 21.83
T300/Epoxid (mod.) | 1708 20.78 { 1.09 24.11 | 146.1 15.45
T300/PC 3200 1765 13.31}1.10 30.51 | 150.0 55.53
M40 JB/Epoxid 1 2150 24,98 1 0.93 35.69 {234.8 24.42
M40 JB/Epoxid 2 1985 24.38 | 0.90 24.74 | 225.7 25.13
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8.2) Experimentelle und berechneteWohler-Kurven

8.2.1) Zugschwellende Belastung

(g, h = Formfaktoren der Fitgleichung 4.3)
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T300-Faser/Epoxid (modifiziert)
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8.2.2) Scherschwellende Belastung
(g, h = Formfaktoren der Fitgleichung 4.3)
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