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Kurzfassung

In dieser Arbeit wird das mechanische Schiadigungsverhalten endlos glasfaserverstiarkter Ther-
moplaste unter Beriicksichtigung von Alterungs- und Temperatureinfliissen analysiert. Die un-
tersuchten Laminatsysteme bestehen aus einem Prepreg (Plytron”) und einem technischen Textil
(Twintex™) mit isotaktischem Polypropylen als Matrix und E-Glasfasern als Verstirkungsfasern.
Besondere Beriicksichtigung findet der EinfluB und die Verinderung der Matrixmorphologie
aufgrund kiinstlicher Alterungen (thermische Lagerung, Klimawechsellagerung). Die Priiftempe-

raturen der mechanischen Versuche werden zwischen —20°C und 90°C variiert.

Die Untersuchungen zeigen, da3 die im Laminat vorherrschende sphérolithische Struktur der
Matrix von den Verarbeitungsbedingungen, dem Glasfasergehalt und der —anordnung, sowie von

den angewendeten Alterungen beeinfluf3t wird.

Das mechanische Verhalten der Laminate ist abhédngig vom Laminattyp, den Priiftemperaturen
und den im Laminat vorherrschenden Belastungsspannungen. Die Alterungen besitzen einen
geringen Einflufl auf die Werkstoffeigenschaften. Schubspannungen verringern signifikant die
mechanischen Eigenschaften der technischen Textilien im Vergleich zu dem System aus Pre-
pregs. Der Grund hierfiir ist die Auslenkung der Glasfasern durch die Bindefdden und die auftre-
tenden Spannungskonzentrationen an den Bindefadenknoten. Die Schiddigungsmechanismen

werden detailliert in Abhéngigkeit vom Belastungsfall diskutiert.

Tiefe Priiftemperaturen (-20°C) fithren zu einer Steifigkeits- und Festigkeitserhohung verbunden
mit einem sproden Bruchverhalten. Hohe Priiftemperaturen (90°C) setzen die Matrixsteifigkeit
rapide herab und fithren zu geringen Festigkeiten. Das temperaturabhdngige Werkstoffverhalten

muf} explizit bei Bauteildimensionierungen beriicksichtigt werden.
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Abstract

The mechanical degradation of continuos glass fibre reinforced thermoplastics was analysed in
detail under consideration of ageing and temperature effects. The investigated laminates were
produced from prepregs (Plytron®) and a from technical textiles (Twintex™) with isotactic poly-
propylene as a matrix material. E-glass fibres as reinforcement were used in both systems. Spe-
cial consideration was given to changes in matrix morphology due to artificial ageing (pure
thermal ageing or climate cycle ageing). Test temperatures were varied from deep (-20°C) to

high temperatures (90°C).

The results show the dependence of the spherulitic matrix morphology on the processing proce-
dure, the glass fibre content, the glass fibre arrangement in the laminate and the ageing condi-

tions.

The mechanical behaviour depends on the laminate system, the testing temperatures and the
stress concentrations in the laminate during testing. The significant drop of shear properties of
the technical textiles is due to the waviness of the glass fibres and the stress concentrations
around the knots of the binding yarns. Failure behaviour is discussed in detail depending on the

mechanical test conditions.

The stiffness and strength increase at low test temperatures (-20°C) results in brittle fracture be-
haviour. At high test temperatures (90°C) matrix ductility increases and the laminate strength

decreases rapidly. This has to be explicitly considered for designing aspects.
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1 Einleitung und Zielsetzung

Die Vorteile endlos faserverstirkter Kunststoffe - hohe gewichtsbezogene Festigkeit und Stei-
figkeit, sehr gutes Ermiidungs- und Korrosionsverhalten - sind aus dem Flugzeugbau hinldnglich
bekannt /1/. Durch die Verwendung kohlenstoffaserverstirkter Duroplastharze (CFK) kénnen die
groBten Gewichtseinsparungen im Vergleich zu Metallen erzielt werden. Aufgrund aufwendiger
Fertigungsverfahren und hoher Materialkosten kommen CFK bislang fast ausschlieBlich in der
Luft- und Raumfahrttechnik zur Anwendung. Um die Vorteile von Faserverbund-Kunststoffen
(FVK) auch fiir Produktionen mit mittleren bis groB8en Stiickzahlen, wie z. B. im Fahrzeugbau,
wirtschaftlich nutzen zu konnen, werden neue Werkstoftkombinationen und Fertigungsverfahren
fir FVK entwickelt /2-4/. Eine der Aussichtsreichsten neuen Werkstoffkombinationen sind die
unidirektional glasfaserverstiarkten Thermoplaste (GFT). Diese bieten neben den bereits erwihn-
ten Vorteilen ein sehr gutes Preis/Leistungsverhiltnis, ein hervorragendes Dampfungsverhalten
und einfache Wiederaufbereitungs- und Wiederverwertungseigenschaften /5-7/. Sie konnen zeit-
lich unbegrenzt gelagert werden und die Verarbeitung vom Halbzeug zum Bauteil kann endkon-
turnah, mit den aus der Metallverarbeitung bekannten und automatisierten Warmpref3verfahren,
realisiert werden /8, 9/. Neben der klassischen Halbzeugverarbeitung zu Prepregs, mit der Matrix
vorimprégnierte (pre-impregnated) Faserlagen, konnen neue, textile Verarbeitungsmethoden
eingesetzt werden, die eine giinstige Halbzeugfertigung zulassen /10/. Dabei werden gemischte
(commingled) Faserrovings, aus Verstiarkungs- und Matrixfasern, durch polymere Bindefdden zu
einem fldchigen Halbzeug vernédht. Solche Halbzeuge konnen aufgrund ihrer Drapierfahigkeit

auch mit groBen Umformgraden weiterverarbeitet werden /11/.

Fiir einen Einsatz dieser Werkstoffe in sicherheitsrelevanten Strukturbauteilen ist es von grofiter
Bedeutung, verliBliche Aussagen iiber das Langzeitverhalten, also die Anderung der mecha-
nischen Eigenschaften in Abhédngigkeit von der Zeit (Alterung), der Belastungstemperatur, der
Belastungshohe und dem Belastungsort treffen zu konnen. Aus diesem Grund ist die Kenntnis
der mechanischen Kennwerte, des Schidigungsverhaltens und der Versagensmechanismen von
GFT von elementarem Interesse. Da diese mechanischen Eigenschaften von GFT bislang nur
unzureichend untersucht wurden, kommt es, trotz einer Vielzahl industrieller Anwen-

dungsbeispiele, nur selten zu serienreifen Bauteilanwendungen /12/.

Bislang existierten mechanische Untersuchungen von GFT und deren Schidigungsverhalten
hauptsidchlich im Zusammenhang mit Projekten, in denen die fertigungstechnischen Moglich-
keiten zur Herstellung von Bauteilen und Halbzeugen analysiert wurden /11, 13-15/. Bei diesen

Analysen dienten statische Zug- und Biegeversuche als Beurteilungskriterien. Néher untersucht



wurde die Faser/Matrix-Anbindung, die aufgrund der hohen Schmelzviskositit thermoplastischer
Matrizen die Verarbeitung von GFT erschwert /7, 16/. In einem geringen Malle wurden Ermii-
dungsuntersuchungen an GFT durchgefiihrt /17, 18/. Der EinfluB3 der Matrixmorphologie und der

Priiftemperatur auf die Laminateigenschaften fand kaum Beachtung.

In jeder der bislang durchgefiihrten Untersuchungen wurden unterschiedliche Werkstoffsysteme
verwendet, so da3 eine Vergleichbarkeit der Ergebnisse nicht gegeben war und somit eine ganz-
heitliche Aussage tiber das komplexe mechanische Verhalten von GFT nicht méglich erscheint.
Diese ist jedoch unerldBlich, soll der Einsatz dieser Werkstoffsysteme auch in Serien-

anwendungen gesichert sein.

Das Ziel dieser Arbeit ist es, einen umfassenden Uberblick iiber das mechanische Eigenschafts-
spektrum, das Schiadigungs- und das Langzeitverhalten von GFT in Abhdngigkeit von der Ma-
trixmorphologie und dem Laminataufbau zu geben. Es werden mechanische und analytische
Untersuchungen an zwei ausgewéhlten thermoplastischen Verbundsystemen mit E-Glasfasern
(E-Glas) als Verstiarkungsfasern und isotaktischem Polypropylen (iPP) als Matrix durchgefiihrt.
Bei den untersuchten Systemen handelt es sich zum einen um ein klassisches Verbundsystem
(Plytron™) aus sogenannten Prepregs, bei dem die Fasern bereits mit der Matrix imprigniert sind,
bevor sie zum Bauteil weiterverarbeitet werden. Zum anderen um ein neuartiges System aus ei-
nem sogenannten technischen Textil (Twintex™). Bei Twintex” liegen die Verstirkungsfasern
und die Matrix als Faden in vermischten (commingled) Faserrovings vor, die durch Bindefidden
aus Polyethylenterephtalat (PET) zu einem fldchigen Halbzeug verndht werden. Sowohl die Fa-
serimprignierung, als auch die Matrixkonsolidierung findet fiir Twintex” in einem Arbeitsschritt

wéhrend der Bauteilfertigung statt.

Unterschiedliche Konditionierungen (Temperatur- und Klimawechsellagerungen) simulieren im
Vergleich zu Proben im Anlieferungszustand eine beschleunigte kiinstliche Alterung. Das me-
chanische Schidigungsverhalten und dessen Beeinflussung aufgrund der kiinstlichen Alterung
wird in statischen Zug-, Druck- und Biege-, sowie unter zyklischen Zug-Schwell- (R = 0.1) und
Zug-Druck-Wechselversuchen (R = -1) bei unterschiedlichen Priiftemperaturen (-20°C, 23°C
und 90°C) analysiert. Besondere Beriicksichtigung findet die Verdnderung der Polymermorpho-
logie der teilkristallinen Matrix und deren Einflul auf das mechanische Verhalten der Laminate,

die mit Hilfe thermoanalytischer und mikroskopischer Verfahren untersucht wird.



2 Grundlagen

2.1 Anwendung, Gefiige und Struktur thermoplastischer Faserverbund-Kunststoffe

Faserverstiarkte Kunststoffe (FVK) setzen sich zusammen aus den Verstdrkungsfasern und der
polymeren Matrix. Daraus ergibt sich ein Verbund, der weitaus bessere mechanische Eigen-
schaften erreicht, als dies die jeweiligen Einzelkomponenten zu leisten in der Lage sind. Diese
Verbesserungen sind jedoch abhingig von der Leistungsfihigkeit der Einzelkomponenten, von
der Komponentenpaarung und von der Qualitdt der Grenzschicht zwischen Fasern und Matrix,
dem sogenannten Interface, im Verbund. Im folgenden werden Struktur und Aufbau von Glasfa-
sern und Polypropylen (PP) als Einzelkomponenten sowie als Werkstoffverbund vorgestellt und

Einfliisse auf deren physikalisch-chemische Eigenschaften erldutert.

2.1.1 Anwendungsbereiche thermoplastischer Faserverbund-Kunststoffe

Prinzipiell konnen faserverstérkte Thermoplaste tiberall dort eingesetzt werden, wo auch ein Ein-
satz duroplastischer Verbundmaterialien moglich ist. Sie bieten Vorteile durch geringere Werk-
stoff- und Verarbeitungskosten, hohere Dampfungseigenschaften, Umformbarkeit und durch ihre
Recyclingfahigkeit. Vor allem bei Verwendung der billigeren Glasfasern als Verstarkungsfasern

eignen sie sich fiir Mittel- und GroBserien, wie sie in der Automobilindustrie zu finden sind.

In den USA haben sich die Automobilfirmen Chrysler, Ford, General Motors und das nationale
Verkehrsministerium zu einer ,,Partnership for a New Generation of Vehicles (PNGV)* zusam-
mengeschlossen, um die Krifte zur Entwicklung umweltschonender, sparsamer Kraftfahrzeuge
zu bilindeln. Dabei wurde deutlich, dafl nur durch eine konsequente Leichtbauweise diese Ziele
erreicht werden konnen. Den Faserverbund-Kunststoffen (FVK) werden dabei die grof3ten Poten-
tiale, aber auch Schwierigkeiten in der technologischen Umsetzung zugesprochen /3/. In
Deutschland sind dhnliche Bestrebungen zur Verwendung von FVK im Automobilbau zu beob-
achten, aber auch Bedenken gegen den Einsatz sind vorhanden /8, 12, 19-21/. Vor allem das ge-
ringe Wissen iiber das Langzeitverhalten und die Modellierbarkeit von FVK ist als grof3ter Hin-
derungsgrund fiir einen Serieneinsatz anzusehen. Trotzdem gibt es bereits eine Reihe viel-

versprechender Einsatzbeispiele, wie im folgenden gezeigt wird.

Der Einsatz eines thermoplastischen glas- bzw. kohlenstoffaserverstiarkten (CFK) Querlenkers
wurde im Audi A 4 quattro gepriift (4bb. 2.1.1-1 a und b) /22/. Dabei besitzt der CFK Querlen-
ker einen Gewichtsvorteil von etwa 50 % gegeniiber dem Stahlblech-Querlenker. Bei der Ver-

wendung von glasfaserverstirktem Polypropylen (Glas/PP) entfillt zwar der signifikante Ge-



wichtsvorteil gegeniiber dem CFK Querlenker. Durch das hohere Dehnungsvermogen der Glas-
fasern und das gute mechanische Dampfungsverhalten, im Verbund mit einer Thermoplastma-
trix, konnen jedoch gegeniiber dem Stahlblech-Querlenker die Silentbuchsen, mit einem Gewicht

von jeweils 0.5 kg, entfallen. Dadurch ergibt sich ein immer noch beachtlicher Gewichtsvorteil.

Abb. 2.1.1-1: Querlenker A 4 quattro; a) Glas/PP; b) CF/PA 6.6 (Quelle: Audi AG)

Ebenfalls fiir den Einsatz im Kraftfahrzeug wurden StoBfinger-Biegetrager aus Glas/PP getestet
(4bb. 2.1.1-2 a). Die Biegetrager konnen in einem kontinuierlichen Intervall-Hei3preBverfahren
aus Prepregs oder technischen Textilien mit unterschiedlichsten Querschnittprofilen und
Lagenaufbauten gefertigt werden /23/. Besonders interessant hierbei ist die kostenglinstige
Verarbeitungstechnik bei idealen mechanischen Eigenschaften. Der aus Glas/PP hergestellte
Stoffinger-Biegetrager weist mit einem Gewicht von 2.4 kg ein optimales Energie-
aufnahmevermogen im Pendeltest auf und z&hlt dariiber hinaus zu den leichtesten Biegetragern

im Vergleich mit Sheet Molding Compounds (SMC), Stahl und Aluminiumtragern /24/.

An der Technischen Universitdt Hamburg-Harburg wurden mehrere Untersuchungen zur Verar-
beitung und Herstellung aus technischen Textilien gefertigter Glas/PP Bauteile durchgefiihrt /4/.
Der in Abb. 2.1.1-2 b gezeigte Spiralfederteller demonstriert die Moglichkeit der hohen Drapier-
barkeit dieser Werkstoffsysteme /11/. Ein Vorteil, der im Vergleich zu Metallen besonders zu
beachten ist, da der von Metallen maximal mogliche Umformgrad oftmals durch mehre Ferti-

gungsschritte oder spezielle Vorbehandlungstechniken vergrofert werden muf.

Uber die gezeigten Beispiele hinaus existieren mehrere Studien iiber den Einsatz von Glas/PP in
Kraftfahrzeug-Crashrohren /25/. Fiir diese Anwendung zeigen hybridverstirkte Kohlenstoft-/
Aramidfaser-Verbunde mit einer duroplastischen Matrix bereits ihre Uberlegenheit in der Ener-

gieaufnahme gegeniiber herkdmmlichen Stahl- und Aluminiumtrégern /26/. Durch den Einsatz



einer thermoplastischen Matrix koénnten unter Umstinden noch hohere Dampfungen erreicht

werden.

Abb. 2.1.1-2: a) StoBfinger-Biegetrdger aus Glas/PP (Quelle: Peguform GmbH); b) Spiralfederteller aus
Glas/PP (Quelle: TU-Tech GmbH Hamburg-Harburg)

Fiir den Einsatz umweltschonender Erdgasbusse werden mit Aramidfasern umwickelte Druckbe-
hilter verwendet. Diese werden im Naf3wickelverfahren mit einer duroplastischen Matrix herge-
stellt. Nachteile hierbei sind Emissionen am Arbeitsplatz und die zeitlich begrenzte Lagerfahig-
keit der Prepregs. Um demgegeniiber die Vorteile der Thermoplaste, hier vor allem hohere
Bruchzéhigkeit und emissionsarme Verarbeitung, zu nutzen, werden mit einem Direktimpré-

gnierverfahren in der bereits bekannten Wickeltechnik sogenannte Fasertapes verarbeitet /27/.

2.1.2  Struktur und Eigenschaften von Glasfasern

Die theoretisch berechneten Festigkeiten von Feststoffen liegen um ein Vielfaches hoher als die
experimentell ermittelten. Dies liegt u. a. in der im Feststoff vorherrschenden Defektdichte be-
griindet. Bereits 1921 stellte Griffith /28/ fest, daB Werkstoffe in Faserform sehr viel hohere Fe-
stigkeitswerte erreichen, als in kompakter Form. Ibe /29/ konnte dies am Beispiel eines Wiirfels
gegebener Defektdichte im Vergleich zu einer Faser gleicher Defektdichte nachweisen (4bb.
2.1.2-1). Dabei war der mittlere defektfreie Abstand im Wiirfel um ein Vielfaches geringer als in

der Faser. Diese Erkenntnisse verdeutlichen die Vorteile der Faserverstarkung.

Bereits seit 1950 wird die Glasfaser in einem weiten Feld technischer Anwendungen eingesetzt
/30/. Aufgrund ihrer groBtechnisch relativ einfachen Herstellung und dem damit verbundenen
geringen Preis, besonders im Vergleich zu Kohlenstoff- und Aramidfasern, besitzt sie unter den

konventionellen organischen und anorganischen Verstirkungsfasern die mengenmifiig grofite



Bedeutung /31/. Aufgrund seiner qualitativ guten Eigenschaften findet E-Glas, ein urspriinglich

elektrisch hochwertiges Glas, die hdufigste Anwendung unter den handelsiiblichen Glassorten.

E-Glas wird nach dem Schmelzen der einzelnen Bestandteile bei etwa 1400°C tiber mehrere Ta-
ge geldutert /32/. Im Anschlull wird die flissige Schmelze aus ca. 2 mm dicken Diisen geleitet
und erstarrt fadenformig. Die zdhfliissigen Faden werden verstreckt und dadurch auf den ge-
wiinschten Durchmesser verjlingt. Parallel zum Verstrecken der Glasfasern wird eine sogenannte
Schlichte auf die Fasern aufgebracht, die vor allem dazu dient, die Glasfaseroberflichen zu
schiitzen, die Fasern auf den anschlieBenden Verarbeitungsprozel3 vorzubereiten und eine Haf-
tungsverbesserung zwischen der Kunststoffmatrix und den Verstidrkungsfasern zu erzielen /33/.
Als giinstig fir die Haftungsverbesserung zwischen Polypropylen und Glasfasern haben sich

Haftvermittler auf Basis von Silanen herausgestellt.

’ o
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o | 3 ) Defekt
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V (Wiirfel) = V (Faser)

Abb. 2.1.2-1: Defektverteilung und Defektabstand im Vergleich zwischen kompaktem Volumen (Wiirfel) und
fadenformigem Volumen (Faser) gleicher Defektdichte nach Ibe /29/; ly: mittlerer Defektabstand
im Wiirfel, 1z: mittlerer Defektabstand in der Faser

Charakteristische Eigenschaften der Glasfasern sind die auf das Gewicht bezogene hohe spezifi-
sche Festigkeit und Steifigkeit. Diese sind eine Folge der starken kovalenten Bindungen zwi-
schen dem Silizium und dem Sauerstoff im dreidimensionalen Netzwerk des Glases /33/. Der
Elastizitdtsmodul ist mit 74 GPa vergleichbar dem von Aluminium und betrdgt in etwa 1/3 dem
von Stahl. Ein wichtiger Vorteil der Glasfasern gegeniiber den Metallen ist, da3 sie wesentlich
hohere Dehnungen unter Belastung erreichen /34/. Aufgrund der amorphen Struktur des Glases
sind die mechanischen Eigenschaften der Glasfasern im Gegensatz zu denen der Kohlenstoft-

oder Aramidfasern isotrop. Die Maximaltemperaturen fiir den Dauereinsatz liegen bei 250°C /31,



35/. Eine Ubersicht iiber die charakteristischen mechanischen Kennwerte von E-Glas gibt Ta-

belle 2.1.2-1.

Tabelle 2.1.2-1: Charakteristische mechanische Kennwerte von E-Glas

P bz €vz E o %) Feuchteaufnahme Th
[g/cm’] [MPa] [%] [GPa] [10°K"]  [um]  [%] [°C]
2.6 2400 3.0-4.8 74 5 8-20 <0.1 840

*.30°C — 250°C
*20°C, 65 %. F.

2.1.3 Struktur und Eigenschaften von Polypropylen

Polypropylen (PP) ist ein teilkristalliner Thermoplast und wird aus der Polymerisation von Pro-
pylen (H;C-CH=CH,) nach dem sogenannten Ziegler-Natta Verfahren gewonnen /36/. Seine
Vorteile liegen vor allem in der niedrigen Dichte, der hohen chemischen Bestédndigkeit und
Schmelztemperatur sowie dem geringen Preis /37/. Unterschiedliche Anordnungen der CHs-
Gruppen bei der Polymerisation bewirken Verdnderungen der mechanischen und physikalischen

Eigenschaften.

Abb. 2.1.3-1: Anordnung der Monomere in isotaktischem Polypropylen (iPP)

Es wird unterschieden zwischen isotaktischem, syndiotaktischem und ataktischem PP. Das iso-
taktische PP (iPP) besitzt mengenmiBig die grofite Bedeutung. Beim iPP ist die Mehrzahl der
CH;-Gruppen an der gleichen Seite der C-Kette angeordnet (4bb. 2.1.3-1) und erleichtert damit
eine Anlagerung der Ketten zueinander, so daf} ein hoher Kristallinitidtsgrad erreicht werden
kann. Beim syndiotaktischen PP sind die CH3;-Gruppen abwechselnd auf den gegeniiberliegen-

den Seiten und beim ataktischen PP auf beiden Seiten statistisch verteilt angeordnet.

Die Kristallinitit sowie die Sphérolithstruktur von PP variiert in einem weiten Bereich und héngt

sowohl vom Herstellungs-, als auch vom Verarbeitungsproze3 ab. Bei ca. 0°C — 4°C besitzt PP



seine Glasiibergangstemperatur T, /38/. Die Kristallit-Schmelztemperatur T, liegt zwischen

160°C und 165°C. PP besitzt eine Dauergebrauchstemperatur von etwa 100°C.

Struktureller Aufbau

Teilkristalline Thermoplaste setzen sich aus einer amorphen und einer kristallinen Phase zusam-
men. In jeder Phase fiir sich liegen anndhernd stofflich homogene chemische und physikalische
Zusammensetzungen vor. Die Grenzschicht zwischen diesen beiden Phasen kann als Schwach-
stelle angesehen werden /39/. Zum besseren Verstandnis des mechanischen Verhaltens von teil-
kristallinen Thermoplasten werden in deren Struktur mehrere Hierarchieebenen unterschieden,

die im folgenden erldutert werden (4bb. 2.1.3-2).

Grofe und Gestalt Innenstruktur von Anordnung von Molekularer
von Sphérolithen Sphérolithen Lamellen Autbau

krsitalline Bereiche

(R A
-C-C-C-C-
| I
H H
amorphe Bereiche
e | — —
I mm 100 um 20 nm 0.15nm

Abb. 2.1.3-2:  Strukturhierarchie in isotaktischem Polypropylen (iPP)

Beim Abkiihlen aus der Schmelze bilden sich sowohl kristalline, als auch amorphe Bereiche aus.
In den amorphen Bereichen fehlen jegliche Fernordnungen, so daf3 es zu einer unregelmifBigen
Verteilung der Makromolekiile kommt. Von Anfang an existieren kleinere, nahgeordnete Berei-
che, die als Keime die Kristallisation einleiten /40/. Die GroBe dieser sogenannten Kristallite ist
vor allem abhédngig von der Abkiihlgeschwindigkeit aus der Schmelze. Kristallite sind in Form
von Lamellen gleichmifBig parallel zueinander gelagerte Makromolekiile hoherer Packungs-
dichte. Typischer Weise sind solche kristallinen Bereiche als sogenannte Faltungsblocke ange-
ordnet. Diese Faltungsblocke erreichen eine Kristallinitdt von ca. 80 % und besitzen deshalb ei-
nen sehr sproden Charakter. Zwischen diesen Faltungsblocken besteht eine amorphe Grenz-
schicht. Der Zusammenbhalt dieser amorphen Grenzschichten verschiedener Faltungsblocke wird

durch die Anzahl der sie durchlaufenden Ketten und wechselseitigen Kettenverschlaufungen



bestimmt. Ordnen sich mehrere Kristallite beim Abkiihlen aus der Schmelze zusammen, bilden
sich sogenannte Sphirolithe /40/. Diese sind zentralsymmetrische Uberstrukturen, die sich in
polyedrischer Form aus zahlreichen Faltungsbl6cken, mit in den kristallinen Bereichen vorwie-
gend tangential zum Radius angeordneten Makromolekiilen, ausbilden (4bb. 2.1.3-3). Die
Kennwerte eines Kunststoffs hangen mehr von dem Gesamtverhalten, der Grofe und dem Anteil

an diesen Uberstrukturen, als von den Kennwerten der sie bildenden Einzelkristalle ab /41/.

PP besitzt einen sogenannten polymorphen Charakter, d. h., daf sich unterschiedliche kristalline
Modifikationen wihrend des Abkiihlens aus der Schmelze ausbilden konnen. Diese sind im ein-
zelnen die monoklinische a-, die hexagonale 3- und die triklinische y-Modifikation /40/. Bei der
Kristallisation von iPP kommt es tiberwiegend zur Ausbildung der a-Modifikation im Gefiige
mit einem geringen Anteil an B-Modifikation, der sich mit groerer Abkiihlrate erhoht. Eine y-
Modifikation bildet sich nur in PP geringer molekularer Dichte und unter speziellen Verarbei-

tungsbedingungen aus.

Abb. 2.1.3-3:  Sphirolithische Struktur von iPP, geétzter Diinnschnitt

Die sich ausbildenden kristallinen Modifikationen in PP werden hauptséchlich durch die thermi-
schen Kristallisationsbedingungen, die thermische Vorgeschichte der Schmelze, die mechani-
schen Verarbeitungsbedingungen (Druck, Scher- oder Zugspannungen) und die Zugabe von Nu-

kleierungsmitteln beeinfluf3t /42/.

Mit zunehmender Abkiihlgeschwindigkeit verringert sich die Moglichkeit der Schmelze kristal-

line Bereiche auszubilden. Die Beweglichkeit der Polymerketten wird zu schnell im Zustand
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eines thermodynamischen Ungleichgewichts eingefroren, als daf3 eine groflere parallele Anlage-
rung zu kristallinen Phasen erreicht werden kann /43/. Es kommt zu einem feinkornigen Gefiige
mit niedrigerem Elastizititsmodul und Kristallinitdtsgrad bei gleichzeitig hoher Zahigkeit und
Grenzflachenfestigkeit /39/. Die kleinen Sphérolithe sind durch eine Vielzahl von Kettenmole-

kiilen miteinander verbunden und haben dadurch einen besseren Zusammenhalt /44/.

Im Gegensatz dazu fiihrt ein langsames Abkiihlen aus der Schmelze zu einem grobkérnigen,
hochkristallinen sphirolithischen Gefiige /39/. Ahnliche Effekte wie im Falle langer Verarbei-
tungszeiten treten auf. Die Sphérolithgrenzen werden zu Schwachstellen innerhalb des Gefiiges.
Aufgrund eines hoheren Kristallisationsgrades ergeben sich hohere Elastizititsmoduln. Gleich-
zeitig nimmt die Zahigkeit des Werkstoffs, d. h. das ohne Schéddigung ertragbare Energieauf-
nahmevermdogen, ab. Die einzelnen Sphérolithe sind nur noch durch wenige einzelne Makromo-
lekiile miteinander verbunden und Risse konnen sich in den Sphérolithgrenzen leichter ausbrei-

ten.

Alterung in teilkristallinen Thermoplasten

Unter dem Begriff Alterung ist nach DIN 50035 die Gesamtheit aller im Laufe der Zeit irreversi-
bel ablaufenden chemischen und physikalischen Vorginge innerhalb eines Werkstoffs zu verste-
hen. In polymeren Werkstoffen konnen drei unterschiedliche Arten der Alterung auftreten. Diese
sind chemische Verdnderungen im Material, Nachkristallisation in teilkristallinen Thermoplasten
und physikalische Verdnderungen /38/. Im folgenden werden die beiden zuletzt genannten Arten,
Nachkristallisation und physikalische Alterung, in PP, ndher betrachtet. Alterungsprozesse in
Thermoplasten bewirken eine Verdnderung der Morphologie und sind abhéngig von der ther-

mischen Vorgeschichte des Werkstoffs /45/.

Trotz umfangreicher Untersuchungen ist der Einflul von Alterungen auf die mechanischen Ei-
genschaften und die morphologischen Verdnderungen in Polymeren noch nicht soweit geklart,
daf} eine einheitliche Theorie zur Beschreibung des Alterungsverhaltens existiert. Dies hat meh-
rere Griinde. Alterungsuntersuchungen sind zum einen sehr zeitaufwendig, zum anderen aber
auch von einer Vielzahl von EinfluBfaktoren abhéngig. Die wichtigsten EinfluBfaktoren sind die
Verarbeitungsbedingungen und die Alterungstemperaturen /38, 45/. Es ist zu unterscheiden, ob
die Alterung oberhalb oder unterhalb der Glasiibergangstemperatur T, erfolgt. Tabelle 2.1.3-1
gibt eine Zusammenstellung der Alterungserscheinungen in Abhéngigkeit von der Alterungs-

temperatur wieder /38/.
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Tabelle 2.1.3-1:  Mobilitéitsbereiche fiir die physikalische Alterung von PP Homopolymerisaten /38/

Region Toin (°C) Tmax (°C) Verénderungen
Glasbereich - 0-4 Dichte, mechanische Eigenschaften
(T, Tp)' (geringfiigig)
Amorphe Mobilitét 0-4 50-100 Dichte, mechanische Eigenschaften,
(T, Tp) (T Ordnung im amorphen Bereich (deut-
lich)
Kristalline Mobili- 50-100 145-160 Dichte, mechanische Eigenschaften,
tét (Ty) (Tr) Kristallinitdt in der mesomorphen
Phase
Rekristallisation 145-160 162-167 Schmelzpunkt, Kristallinitét
(Tw) (To)
Schmelzerelaxation 162-167 --- Phasenmorphologie bei heterophasi-
(Tw) schen Systemen, Uberstruktur

*Tg: Glastibergangstemperatur; Tg: Temperatur der 3-Relaxation (DMA)
“T,: Temperatur der a-Relaxation (DMA)

Alterungen bei Raumtemperatur wirken sich bei PP vor allem in einer Anderung der Dichte und
der Kettenbeweglichkeit der amorphen Bereiche aus; es tritt keine Verdnderung der Kristallinitét
ein /46/. Mit Hilfe von Dynamisch-Mechanischen Analysen (DMA) kann eine Verringerung des
Verlustfaktors tan & festgestellt werden, der auf eine Reduzierung des freien Volumens der
amorphen Polymerketten zuriickzufiihren ist und unabhdngig von den kristallinen Bereichen
stattfindet. Unterstiitzt wird diese Annahme durch Untersuchungen an amorphen Thermoplasten,
bei denen die Verdnderung des spezifischen Volumens deutlich von der Alterungszeit abhiangt
/45/. Erklart werden kann dies durch eine Abweichung des thermodynamischen Gleichge-
wichtszustands innerhalb des makromolekularen Aufbaus. Dieser ist um so ausgeprégter, je
schneller der Einfrierproze3 bei der Verarbeitung vonstatten geht, d. h. je schneller die Abkiihl-
geschwindigkeit ist. Nach dem Abkiihlen ist das Gesamtsystem bestrebt, den thermodynami-
schen Gleichgewichtszustand zu erreichen und es treten Relaxationsprozesse iiber der Zeit ein
(Abb. 2.1.3-4). Verdanderungen der mechanischen Eigenschaften sind bei diesen Alterungstem-

peraturen jedoch kaum vorhanden.

Alterungsprozesse in teilkristallinen Thermoplasten konnen sich sowohl positiv als auch negativ
auf die mechanischen Eigenschaften auswirken. Die am hdufigsten gemessenen Kennwertverén-
derungen betreffen die Zug- und Biegefestigkeit, die Rei3- und Streckdehnung sowie den Ela-
stizitdtsmodul /47/. Im allgemeinen erfolgt durch Alterungsprozesse eine Erhohung der Festig-
keitskennwerte und des Elastizititsmoduls, die einhergehen mit einer Verringerung der Werk-
stoffzihigkeit und der Bruchdehnung. Oftmals konnen diese Verinderungen mit der Anderung
der Kristallinitdt bei Alterung unter hoheren Temperaturen korreliert werden, wie dies im Fall

unterschiedlich stabilisiertem PP gezeigt wurde /48/.
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verstreckte, orientierte verkniulte, relaxierte
Molekiilketten Molekiilketten

teilkristallines Material teilkristallines Material
unvollstandig kristallisiert nachkristallisiert (Schrumpf)

Abb. 2.1.3-4: Effekte physikalischer Alterung von Kunststoffen; oben: Relaxation von Orientierungen, unten:
Nachkristallisation /41/

Bruchvorgiinge in isotaktischem Polypropylen (iPP)

In iPP, wie in allen anderen teilkristallinen Thermoplasten, sind prinzipiell mehrere unter-
schiedliche mikroskopische Bruchvorginge moglich, die in Abb. 2.1.3-5 dargestellt sind und
zumeist von Schwachstellen und Defekten innerhalb und zwischen den einzelnen Sphirolithen
ausgehen. Schwachstellen sind amorphe und niedermolekulare Werkstoftbereiche, intralamellare
Defektschichten und Defekte an den Sphirolithoberflachen. Besonders durch eine sehr langsame
Kristallisation werden im Sphérolith vorhandene Schwachstellen, wie z. B. nicht kristallisations-
fahige Anteile, an dessen Grenzen gedringt. Zusétzlich kommt es dort durch die Kontraktion der
hochkristallinen sphéarolithischen Bereiche wihrend der Kristallisation zur Bildung von Poren
/49/. Dies fiihrt zu einer Schwichung der Sphérolithgrenzfestigkeit /50/. Bruchwege kénnen so-
wohl entlang der Sphérolithgrenzen (interkristallin), als auch innerhalb einzelner Sphérolithe

(transkristallin) verlaufen /39/.

Der Einflufl der Matrixmorphologie auf die Festigkeit und die Bruchvorgénge in PP wurde inten-
siv von Friedrich bereits Ende der siebziger Jahre untersucht /39/. Vor allem die Struktur und die
GroBe der einzelnen Sphérolithe, sowie der Anteil an amorphen Werkstoffbereichen bestimmen
das Bruchverhalten von iPP. Beide Faktoren werden maBigeblich durch die Verarbeitungsbedin-

gungen, wie Kristallisationsgeschwindigkeit und -temperatur beeinflu3t. Mit grof8er werdendem
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Sphérolithdurchmesser nehmen Streckspannung und Bruchdehnung ab, wobei die Streckspan-
nung zunidchst ein Maximum, bei einem Sphérolithdurchmesser von ca. 180 pm, erreicht. Der
Grund fiir die Abnahme der Festigkeit liegt in einem Wechsel der Schidigungsmechanismen
/49/. Mit einem kleineren Sphérolithdurchmesser ist i. A. eine geringere Kristallinitdt und ein
hoherer Anteil an amorphen Zonen, sowohl innerhalb der Sphérolithe, als auch in den Grenzbe-
reichen, verbunden. Dadurch kommt es zu einer Erniedrigung der fiir eine plastische Verfor-
mung notwendigen FlieBspannung innerhalb der Spharolithe, so dal bei Raumtemperatur in ei-
nem feinsphérolithischen Gefiige ein Verstrecken der amorphen Zwischenbereiche und ein seg-
mentweises Abgleiten von Lamellenblocken in eine fibrillare Form stattfindet /49/. Mit zuneh-
mendem Sphiérolithdurchmesser verlduft der Bruch vermehrt interkristallin, d. h. entlang der
relativ schwachen Sphérolithgrenzen, dhnlich einem Korngrenzenbruch in metallischen Werk-
stoffen. Mit zunehmendem interkristallinem Bruchanteil nimmt das Energieaufnahmevermégen

des Werkstoffs ab /51, 52/.

Schwachstellen der Sphirolithe:

intersphérolithisches, amorphes
Material

Defekte an den Sphérolithgrenzen
interlamellares, amorphes Material

intralamellare Defektschichten
(Kristallitblockchengrenzen)

~~~~~~~~ - Bruchwege:
~ Sphirolithgrenzflachen
-
T transsphérolithisch (radial, interlamellar)

A\ T~

transsphérolithisch, translamellar

1oy Siye7 10p dwiyeuny

Abb. 2.1.3-5: Mogliche Schwachstellen innerhalb der sphérolithischen Struktur teilkristalliner Thermoplaste
und deren bevorzugte Bruchwege /39, 50/

Wihrend der Belastung kommt es vor dem eigentlichen Bruch zur Ausbildung irreversibler Ver-
formungen /53/. Diese irreversiblen Verformungen resultieren von Scherbdandern und sogenann-
ten Crazes. Scherbdnder entstehen in Schubspannungsfliezonen, wohingegen Crazes auf Nor-
malspannungsflieBzonen senkrecht zur Belastungsrichtung zuriickzufiihren sind /50/. Crazes

konnten in PP bislang nur in den amorphen Grenzbereichen der Sphérolithe beobachtet werden

/149/.
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2.1.4 Faser/Matrix-Grenzfliche

Die in ein Laminat durch duflere Belastungen eingeleiteten Spannungen werden iiber die Matrix
auf die Fasern tibertragen. Dabei kommt der Faser/Matrix-Grenzflachenhaftung eine bedeutende
Rolle bei der Spannungsiibertragung zu. Viele Untersuchungen der Faser/Matrix-Grenzfliche
zeigen, dal} i. A. mit steigender Grenzflachenhaftung deutlich bessere mechanische Laminatei-
genschaften erreicht werden /54-56/. Der Grund hierfiir liegt in der Verdnderung der Versagens-
mechanismen bei optimierter Grenzflachenhaftung, die eine hohere maximale Energieaufnahme
ermoglicht. Die wichtigsten Versagensmechanismen sind Grenzfldchenbruch (Debonding) bei
schlechter, bzw. Matrixversagen bei guter Faser/Matrix-Haftung /57/. Am deutlichsten werden
die durch Grenzflachenhaftung und Matrixbeschaffenheit dominierten Laminateigenschaften
beeinflult, wie z. B. transversale (90°) Zug- oder Scherbelastungen. Aber auch faserdominierte
Laminateigenschaften, wie longitudinale (0°) Zug- oder Biegefestigkeiten, kénnen durch die

Grenzflichenbeschaffenheit beeinflufit werden.

Es existieren unterschiedliche Priifmethoden zur Charakterisierung der Grenzflachenfestigkeit.
Damit kénnen die Haftungseigenschaften entweder direkt, wie beim Einzelfaser-Auszug /58/,

oder indirekt, wie beim transversalen (90°) Zug- oder Scherversuch, iiberpriift werden /57/.

Die Anbindung der Glasfasern an PP stellt eine besondere Schwierigkeit dar. Aufgrund des un-
polaren Charakters der Matrix ist eine Benetzung der Fasern erschwert. Um dies zu verbessern,
konnen entweder Zusitze von Additiven mit reaktiven Gruppen der Matrix beigemischt werden,
wie z. B. Malein-Anhydride, oder die Fasern werden zusétzlich mit einem Haftvermittler, meist
in Form von Silanen, vorab behandelt, um so {iber chemische und physikalische Bindemecha-

nismen eine Haftverbesserung zu bewirken /59-61/.

Ubereinstimmend werden in der Literatur auch fiir Glas/PP verbesserte mechanische Eigen-
schaften mit verbesserter Faser/Matrix-Haftung festgestellt. Dabei wurden vor allem die Biegefe-
stigkeit, das Delaminationsverhalten und die transversale (90°) Zugfestigkeit von unidirektiona-
lem Glas/PP untersucht. Hamada erzielte eine Erh6hung der interlaminaren Mode I Scherfestig-
keit und der Biegefestigkeit mit zunehmendem Schlichteanteil auf den Glasfasern /62/. Tho-
mason und Schoolenberg stellten fest, dal Silanschlichten alleine die Scherfestigkeit nur gering
verbessern, da3 jedoch mit zusdtzlichen chemischen Bindemitteln eine Verdopplung der Biege-
festigkeiten erreicht werden kann. AuBlerdem zeigen die glasfaseroberfldchenoptimierten Lami-
nate eine hohere temperaturabhéngige Steifigkeit in der DMA, die sowohl auf eine hohere Ma-
trixkristallinitit, als auch auf eine verbesserte Faser/Matrix-Haftung zuriickzufiihren ist /58/.

Auch Mider et al. wiesen nach, daf} Silanschlichten auf den Fasern alleine nicht ausreichen, um
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eine optimale Anbindung der Glasfasern an PP zu erreichen. Sie konnten durch eine haftungs-
verbessernde chemische Modifikation der Matrix deutlich hohere mechanische Kennwerte er-
zielen /60/. Rijsdijk konnte fiir unidirektionale Malein-Anhydrid modifizierte Glas/PP-Laminate
sowohl eine Verbesserung der transversalen (90°), als auch der longitudinalen (0°) Biegefestig-
keit feststellen und korrelierte diese Ergebnisse mit den verbesserten Haftungsmechanismen der
modifizierten Matrix /63/. Gamstedt konnte mit einem dhnlich matrixmodifiziertem unidirektio-
nalem Glas/PP-Laminat verbesserte Ermiidungseigenschaften unter Zug-Schwell Ermiidungs-

belastung (R = 0.1) durch die optimierten Haftungsmechanismen nachweisen /17/.

Neben den chemischen Bindemechanismen, die in ihrer Wirkungsweise bereits gut verstanden
werden, besitzen auch die Verarbeitungsbedingungen und die daraus resultierenden morphologi-
schen Unterschiede der teilkristallinen Matrix Auswirkungen auf die Faser/Matrix-Haftungsme-
chanismen. Dabei wird vor allem die sogenannte Transkristallinitdt an Faseroberfldchen, eine
sich gerichtet ausbildende sphirolithische Struktur aus a- und B-Sphérolithen, detaillierter unter-
sucht. Diese gerichtete sphérolithische Struktur bildet sich in PP bevorzugt an Oberflachen orga-
nischer Verstarkungsfasern, wie Aramid- oder hochsteifen (HM) Kohlenstoffasern aus /64, 65/,
wohingegen es in Glas/PP nur durch Scherbewegungen der Fasern in der Matrixschmelze oder
durch spezielle Nukleierungsmittel an der Faseroberfliche zu Transkristallinitdt kommen kann
/66-69/. Eine Haftungsverbesserung, bzw. mechanische Eigenschaftsverdnderung aufgrund die-
ser gerichteten Struktur in thermoplastischen Verbundwerkstoffen konnte jedoch bislang nicht

eindeutig nachgewiesen werden /70, 71/.

Die durch unterschiedliche Verarbeitungsbedingungen erzeugte kristalline Struktur der Polypro-
pylenmatrix und der durch unterschiedliche textile Verarbeitungsmethoden induzierte mi-
krostrukturelle Laminatautbau beeinflussen auch die Faser/Matrix-Haftung und damit das Dela-
minationsverhalten der Laminate. Davies und Ye konnten mit héheren Kiihlraten bei der Lami-
natfertigung ein besseres Delaminationsverhalten unter Mode I und Mode II Belastung nachwei-
sen /52, 72/. Beide begriindeten dies damit, dafl mit geringen Kiihlraten und héherem Kristalli-
nitdtsgrad die amorphen und zdhen interkristallinen Zwischenbereiche der Polypropylenmatrix
geschwiécht werden, und sich Risse innerhalb dieser Bereiche leichter ausbreiten, als in der Fa-
ser/Matrix-Grenzflache. Lauke et al. haben den Einfluf der textilen Verarbeitung von Polyamid-
und Glasfasern auf das Delaminationsverhalten untersucht /16/. Dabei zeigten lufttexturierte
Mischgarne mit Aminosilan Haftvermittlern die besten interlaminaren Scherfestigkeiten und die

hochste Grenzflachenhaftung.



16

2.1.5 Laminataufbau

Es existieren eine Reihe von Verarbeitungsverfahren und Halbzeugsystemen zur Fertigung von
Bauteilen aus faserverstiarkten Thermoplasten. Dabei ist allen Verfahren und Systemen gleich,
daB flachige, i. A. vorimpragnierte Halbzeuge in moglichst kurzen Taktzeiten zu Formteilen wei-
terverarbeitet werden konnen /9/. Die Architektur und die Schichtung dieser flichigen Halbzeuge
bestimmen den Laminataufbau. Fiir diese Untersuchung sind die sogenannten Gelege von Be-
deutung, bei denen flachige Halbzeuge zueinander versetzt (multidirektional), oder parallel (uni-
direktional) gestapelt und in einem WarmpreBverfahren konsolidiert, bzw. konsolidiert und im-

prégniert werden.

technisches Textil =
-~

Abb. 2.1.5-1: Aufbau eines Faserverbund-Geleges aus unterschiedlichen Halbzeugsystemen (Prepreg, techni-
sches Textil) mit zueinander um 90° versetzten Lagen

Abb. 2.1.5-1 zeigt schematisch den Aufbau eines Kreuzgeleges aus zwei unterschiedlichen unidi-
rektionalen Halbzeugsystemen. Die obere Hélfte reprasentiert den Aufbau eines Prepregsystems,
bei dem die Fasern bereits vor der Weiterverarbeitung mit der Matrix imprégniert sind und im
anschlieBenden PreBvorgang ,,nur noch konsolidiert werden. Die untere Hélfte zeigt den Einsatz
sogenannter technischer Textilien. Dabei bestehen die flachigen Halbzeuge aus Mischgarnen
(commingled yarns), die mit einem Bindefaden aus PET zusammengehalten werden. Die Misch-
garne setzen sich aus den Verstdrkungsfasern und den Matrixfasern zusammen /73/. Sowohl die
Impriagnierung der Fasern mit der Matrix, als auch die Konsolidierung erfolgt in einem Verar-

beitungsschritt.
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2.2 Mechanische Eigenschaften und Schidigungsverhalten
2.2.1 Eigenschaften und Verhalten bei statischer Belastung
Transversale Zugbelastung

Senkrecht (90°) zur Faserrichtung durchgefiihrte Zugversuche geben Auskunft {iber die Fa-
ser/Matrix-Grenzflachenfestigkeit und die Matrixbeschaffenheit /54, 57/. Die dabei ermittelten
Querzugfestigkeiten (opz90c) und —dehnungen (epz9o°) von unidirektionalen Laminaten erreichen
immer niedrigere Werte als die unverstiarkte Matrix (vergleiche 4bb. 2.2.1-1). Der Grund hierfiir
liegt in einer lokalen Spannungsiiberh6hung aufgrund einer Dehnungsvergrolerung der Ma-
trixbereiche in unmittelbarer Ndhe der Fasern. Durch die grolen Unterschiede der Elastizitéts-
moduln von Fasern und Matrix kénnen die Fasern als starre Korper innerhalb der Matrix angese-
hen werden. Unter Querzugbelastung mull deswegen fast die gesamte Laminatdehnung von der
Matrix iibernommen werden. Daraus folgt, dal die fasernahen Matrixbereiche eine lokal vielfach
hohere Dehnung erreichen miissen, als die Gesamtdehnung des Laminats. Dieser Effekt wird als

Dehnungsvergroflerung bezeichnet. Der Dehnungsvergroferungsfaktor f. kann nach Puck mit:

1

1—(&@0—?»

1 2.2.1)

abgeschitzt werden /74/. Dabei bezeichnen vy das Faservolumen, Ey und Er den Matrix- bzw.
Faser- Elastizititsmodul. Der Dehnungsvergrof3erungsfaktor wird wesentlich durch das Faser-

volumen und die Anordnung der Fasern im Laminat beeinfluf3t.

Zur Charakterisierung der haftungsverbessernden Konditionierung der Fasern und der Matrix

wurden transversale Zugversuche mit unidirektionalem Glas/PP durchgefiihrt.

Rijsdijk konnte fiir Malein-Anhydrid modifiziertes Glas/PP ein Optimum der Grenzfldchen-
festigkeit in transversalen Zug- und Biegeversuchen fiir einen Gewichtsanteil von 10 % modifi-
zierter Matrix feststellen /63/. Dabei erreichten die transversalen Zugfestigkeiten Werte von
10 MPa, bei einem Faservolumen von 50 %. Davies et al. untersuchten den Einflufl von Feuchte-
lagerungen auf die Grenzflichenfestigkeit von Plytron™ (Glas/PP) mit einem Faservolumen von
35 % /75/. Die transversale Zugfestigkeit betrug dabei 15.8 MPa fiir die ungelagerten Laminate
und 15.2 MPa fiir iiber 2400 Stunden in destilliertem, 50°C warmen Wasser gelagerte Laminate.

Eine signifikante Haftungsverschlechterung konnte nicht festgestellt werden. Pomies und Carls-
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son konnten bei dhnlichen Feuchtelagerungen von glasfaserver-starktem Polyphenylensulfid
(PPS) jedoch eine deutliche Verschlechterung der Querzugfestig-keiten und der Faser/Matrix-
Grenzflache feststellen /76, 77/.

Glasfaser

t
Laminat 0° I:I:[I]
oy

> Laminat 0°/90° %
4 Laminat 90° E
; Matrix

Dehnung ¢

©

Spannung c

Abb. 2.2.1-1:  Schematisches Spannungs-Dehnungsverhalten von Glasfasern, thermoplastischer Matrix, einem
unidirektionalem Laminat parallel (0°) und senkrecht (90°) zur Faserrichtung und einem Kreuz-
laminat (0°/90°)

Lauke et al. untersuchten den FEinfluB der textilen Verarbeitung auf unidirektionale ther-
moplastische Hybridgarnstrukturen /16/. Dabei zeigten Laminate, bei denen eine homogene Ver-
teilung der Verstarkungs- und der Matrixfasern erreicht wurde, die hochsten transversalen Zug-
festigkeiten von 13.3 MPa. Mit zunehmend inhomogener Verteilung der Verstarkungsfasern im
Laminat nahmen die transversalen Zugfestigkeiten ab. Bei kryogenen Temperaturen im Bereich
von 5 Kelvin konnte Ahlborn kaum Verdnderungen der Querzugfestigkeit fiir amorphes kohlen-
stoffaserverstirktes Polycarbonat (CF/PC) feststellen jedoch konnte er eine deutliche Ver-
schlechterung fiir kohlenstoffaserverstiarktes Polyetheretherketon (CF/PEEK) ermitteln /78/. Er
machte dafiir die thermischen Spannungen in der Faser/Matrix-Grenzfldche verantwortlich, die
aufgrund der hohen Verarbeitungstemperaturen in das Laminat eingebracht werden und bei tie-
fen Priiftemperaturen noch weiter ansteigen. Bei hohen Priiftemperaturen von 100°C ermittelten
Schulte et al. eine Verringerung der Querzugfestigkeit fiir kohlenstoffaserverstirktes Po-
lyethesulfon (CF/PES) /79/. Fiir kohlenstoffaserverstiarktes Polyimid (CF/PI) konnte keine Ver-

schlechterung festgestellt werden.
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Zugbelastung parallel (longitudinal) zur Faserrichtung

Unter longitudinaler Zugbelastung ist die Belastung parallel zur Faserausrichtung bzw. zur defi-
nierten Hauptfaserrichtung zu verstehen. Dabei ist zu beachten, daB3 Glas/PP, wie im Falle der
transversalen Zugbelastung, niedrigere Bruchdehnungen als die unverstirkte Matrix, jedoch
weitaus hohere Bruchspannungen erreicht (4bb. 2.2.1-1). Unidirektionale Laminate weisen ein
weitgehend lineares Spannungs-Dehnungs-Verhalten bis zum Eintreten erster Schadigungen
innerhalb des Laminats auf. Der zu erwartende Elastizititsmodul E; kann mit Hilfe der Mi-

schungsregel abgeschitzt werden:

E, =E.*xv.+E, *v, (2.2.2)

Mit Er und Ey bzw. vr und vy als Matrix- und Faser-Elastizititsmodul bzw. —volumen.

Kreuzlaminate, die aus schichtweise libereinander gelegten 0°- und 90°-Lagen aufgebaut sind
besitzen eine Besonderheit im Spannungs-Dehnungs-Verhalten. Aufgrund der bereits im trans-
versalen Zugversuch beschriebenen Spannungsiiberhhung in den quer zur Belastung liegenden
Faserlagen kommt es zu Querrissen im Laminat, weit bevor die in Belastungsrichtung orientier-
ten Fasern brechen /80/. Mit Beginn dieser QuerriBbildung erfolgt ein Abflachen der Spannungs-
Dehnungs-Kurve (4bb. 2.2.1-1). Die betroffenen 90°-Lagen konnen nur noch teilweise, oder gar
nicht mehr zum E-Modul des Laminats beitragen. Die Analyse der Querrildichte an den Lami-
natkanten bzw. im Laminatinneren gibt Aufschluf} iiber die auftretenden Schadigungsmechanis-

men /81-83/.

Nach Bader erfolgt das Versagen einer unidirektionalen Laminatprobe unter Zugbelastung suk-
zessive /84/. Zunéchst erfolgt der Bruch der Fasern oder Faserbiindel mit der geringsten Festig-
keit an unterschiedlichen Stellen im Laminat. Ausgehend von diesen Briichen kommt es zur Bil-
dung von Léngsrissen unter Schubbelastung, die die Bruchstellen miteinander verbinden. Auf-
grund der eintretenden Lastumlagerung von den gebrochenen auf die restlichen tragenden Fasern
steigen dort die Spannungen an, bis der gesamte Probenquerschnitt versagt. 4bb. 2.2.1-2 ver-

deutlicht diesen Mechanismus.
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Zugversagen

Scherversagen Faserorientierung

Schidigungsbereich

Abb. 2.2.1-2:  Charakteristische Darstellung des Zugversagens in einem unidirektionalem Laminat nach Bader
/84/

Die Zugfestigkeiten und Schiadigungsmechanismen werden beeinfluflit von der Matrix, den Fa-
sern und den Prifbedingungen wie Temperatur- oder Feuchteeinfliisse. Madhukar und Drzal
zeigten fiir unidirektional kohlenstoffaserverstirkte Epoxidharze, dall die Faser/Matrix-Haftung
durchaus einen Einflul auf die Zugfestigkeit in Faserrichtung besitzt, wenn auch nur einen ge-
ringen /54, 57/. Mit besserer Grenzflichenhaftung werden geringfiligig hohere Zugfestigkeiten
erreicht. Beim Vergleich zweier unidirektional kohlenstoffaserverstirkter Thermoplaste
(CF/PPS, CF/PA 6) erzielten Oya und Hamada dhnliche Ergebnisse /85/. Allerdings wiesen sie
darauf hin, dal eine zu hohe Matrixzéhigkeit der Thermoplaste der hoheren Zugfestigkeit der
Laminate mit besserer Faser/Matrix-Haftung entgegenwirken kann, indem sie die Léangsri3bil-
dung unterdriickt. Fiir Glas/PP erreichte Rijsdijk und andere ein Optimum an Zugfestigkeit mit
der Zugabe von 10 % Malein-Anhydrid modifiziertem PP als Haftungsverbesserung zur Matrix
/63/. Baron und Schulte zeigten, daf} fiir unidirektionale, Kreuz-, sowie quasiisotrope Laminate
aus kohlenstoffaserverstarktem Epoxid die Zugfestigkeitseigenschaften durch eine héhere Ma-
trixzéhigkeit verbessert werden konnen /82/. Fiir kryogene Temperaturen bei etwa 5 Kelvin stell-
te Ahlborn eine Verbesserung der Zugeigenschaften von unidirektionalen und Kreuzlaminaten
aus kohlenstoffaserverstarkten Thermoplasten (AS4/PEEK, HTA7/PC) fest, /78/. Er fiihrte diese
Verbesserung auf die erhohten Scherfestigkeiten der Matrix zuriick, die dadurch eine Langs- und
Querrifbildung verzogern. Schulte et al. konnten fiir kohlenstoffaserverstarkte Thermoplaste
(CF/P1, CF/PES) in Faserrichtung kaum verdnderte Zugeigenschaften fiir erhohte Temperaturen
bis zu 180°C im Vergleich zu bei Raumtemperatur durchgefiihrten Versuchen erkennen /79/.
Dies kann unter anderem auf die dominante Rolle der Verstarkungsfasern bei in Faserrichtung
auf Zug belasteten Laminaten zuriickgefiihrt werden. Die Zugfestigkeiten der Verstdrkungsfa-
sern dndern sich erst weit oberhalb der Matrixzersetzungstemperaturen. Bei 180°C weisen sie

jedoch noch keine Eigenschaftsverdnderung auf.
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Druckbelastung parallel (longitudinal) zur Faserrichtung

Druckeigenschaften und Versagensphinomene faserverstarkter Kunststoffe sind bei weitem noch
nicht ausreichend untersucht /87-90/. Die Griinde hierfiir liegen in den Schwierigkeiten der Ver-
suchsdurchfithrung und den uneinheitlichen Versuchsmethoden. Beides, Versuchsdurchfiihrung
und Versuchsmethode, beeinflussen entscheidend den im Laminat vorherrschenden Spannungs-

zustand und die damit verursachten Schadensmechanismen und mechanischen Kennwerte.

Allen Methoden ist gleich, da8 ein Ausknicken der Proben verhindert werden muf}, um den
GeometrieeinfluBl auf die Kennwerte moglichst gering zu halten. Die wichtigsten genormten
Druckversuche sind: der Versuch nach Celanese (ASTM D 3410) und die IITRI-Methode (I1li-
nois Institute of Technology Research Institute), die beide darauf basieren, da3 Probestéibe tiber
den grofiten Teil ihrer Lange abgestiitzt werden und allein mittig eine ungestiitzte Probenlédnge
von wenigen Millimeter (12.5 mm) zum Ausknicken, bzw. Druckversagen vorhanden ist. Der
groBte Nachteil beider Methoden ist der aufwendige Einspannmechanismus der Proben, der nur
statische Priifung zuldft, sie aber fiir Ermiidungspriifungen ungeeignet macht. Um sowohl unter
statischen, als auch unter zyklischen Versuchsbedingungen vergleichbare Spannungszustinde
unter Druckbelastung zu erreichen, wurde von Schulte et al. eine Knickstiitze vorgeschlagen, die
ebenfalls in der Probenmitte eine freie Knickzone von 12.5 mm vorsieht und damit vergleichbar
dem Celanese-Verfahren ist, aber aufgrund der einfachen Ausfithrung auch fiir Ermii-
dungspriifungen eingesetzt werden kann /91/. Die damit erzielten Druckfestigkeiten entsprechen

denen aus dem Celanese-Test.

Die Druckeigenschaften von FVK hingen von den Matrix- und den Fasereigenschaften ab und
werden durch den Laminataufbau und im Laminat vorhandene Defekte beeinfluf3t /88/. Mit zu-
nehmender Faser- und Matrixsteifigkeit werden im allgemeinen hohere, mit zunehmender De-
fektdichte im Laminat niedrigere Druckfestigkeiten erreicht /92/. Eine verbesserte Faser/Matrix-
Grenzflachenfestigkeit trigt i. A. ebenfalls zu héheren Druckfestigkeiten bei, was sowohl fiir
unidirektionale CF/Epoxid- als auch fiir Glas/PP-Laminate nachgewiesen wurde /63, 89/. An
T800/924C CF/Epoxid-Laminaten bei hohen Temperaturen (100°C) durchgefiihrte Druckversu-
che zeigten, daf} die von der hohen Temperatur verursachte niedrigere Matrixsteifigkeit eine ge-

ringere Druckfestigkeiten zur Folge hat /93/.

Glasfasern versagen aufgrund ihrer amorphen Struktur unter Druckbelastung in den meisten Fél-
len im Biegemodus, ausgehend von der Zugseite /88/. Das Druckversagen der unverstarkten Ma-

trix ist abhéngig von deren E-Modul. In einer zdhen Matrix kommt es zum plastischen Flie3en
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unter 45° zur Belastungsebene. Eine sprode Matrix versagt in einer Scherebene, die parallel zu

den Hauptschubspannungen ebenfalls in etwa 45° verlauft /88/.

Das Druckversagen in einem Laminat beginnt mit dem Ausbeulen einzelner Fasern. Dadurch
werden die nédchstgelegenen Fasern ebenfalls ausgebeult. In manchen Fillen beginnt das Versa-
gen an mehreren unterschiedlichen Stellen und wéchst dann zusammen. Prinzipiell kommt es zu
zwei Versagensmechanismen in unidirektional faserverstiarkten Kunststoffen, die in 4bb. 2.2.1-3

skizziert sind.

Geringe Matrixsteifigkeit * Hohe Matrixsteifigkeit

\ Y
1LLP

* Bildung von "Kinkbandern" Scherversagen f

Abb. 2.2.1-3:  Charakteristische Darstellung der Druckversagensmechanismen in einem unidirektionalen La-
minat nach Carlsson /94/ und Hull /95/

Eine Matrix mit hohem E-Modul verhindert durch ihre Stiitzwirkung ein Ausbeulen der Fasern.
In Laminaten mit einer Matrix die einen geringen E-Modul besitzt entstehen sogenannte ,,Kink-
binder®. Das bedeutet, da3 das Laminat an zwei direkt benachbarten Stellen ausknickt und es zur
Ausbildung einer Scherebene kommt. In Laminaten mit einer Matrix die einen hohen E-Modul
besitzt kommt es zu dem bereits fiir unverstirkte Kunststoffe beschriebenem Abscheren in der

Ebene der Hauptbschubbeanspruchung in einem Winkel von ca. 45° zu Belastungsrichtung.



23

Biegebelastung parallel (longitudinal) zur Faserrichtung

Im Fahrzeugbau spielen Biegebeanspruchungen von Bauteilen eine besondere Rolle. Beispiele
hierfiir sind Stof3finger-Biegetrdger oder Verstirkungstrager von Plattformen. Deshalb stellt der
Dreipunkt-Biegeversuch eine wichtige Priifmethode zur Charakterisierung von dafiir verwende-

ten Werkstoffen und zur Ermittlung der Bauteilqualitét dar.

F
* Faserorientierung
h
F/2?: L2 > L2 :? F/2
Neutrale Faser Druck
{ EBiegung:
Zug
| e
. —=Schub—=—!
—=h——— -
| J

Abb. 2.2.1-4:  Spannungsverteilung im Laminat bei Dreipunkt-Biegebelastung /96/

Abb. 2.2.1-4 zeigt schematisch die bei einem Dreipunkt-Biegeversuch auftretenden Spannungs-
verhiltnisse im Laminat. Uber einen Druckstempel wird die Biegebelastung aufgebracht. Zu-
sammen mit den Reaktionskrédften in den Auflagern resultiert daraus ein maximales Biegemo-
ment in der Mitte der Biegeprobe. Es entstehen im Probekorper gleichzeitig Zug-, Druck- und
Schubspannungen. Die maximale Druck- bzw. Zugspannung liegt jeweils in der obersten bzw.
untersten Randfaser, wihrend die maximale Schubspannung in der Mitte des Querschnittes auf-
tritt. Das Schubspannungs-zu-Druckspannungs- (bzw. —Zugspannungs-) Verhéltnis nimmt mit
zunehmendem Auflagerabstand-zu-Probendicken-(L/h-)Verhédltnis ab. Bei hohen L/h-Ver-
hiltnissen dominiert entweder Zug- oder Druckversagen, wihrend bei niedrigen L/h-Verhaltnis-
sen das Versagen durch interlaminaren Schub hervorgerufen wird. Das L/h-Verhiltnis, bei dem
das Versagen von Schub- zu Biegeversagen (entweder Druck- oder Zugversagen) transformiert,
ist abhingig von der Faser/Matrix-Haftung, dem E-Modul der Matrix und der Festigkeit der Fa-
ser /97, 98/. Fir Laminate mit hoher Steifigkeit, z. B. kohlenstoffaserverstarktes Epoxid, muf}

das L/h-Verhiltnis mindestens 32 betragen, um den Einfluf} interlaminarer Schubspannung zu
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minimieren und reines Biegeversagen anstatt interlaminaren Schubversagens zu erhalten /94,
99/. Fir glasgewebeverstirktes PA 6 untersuchte Jaull /100/ den Einflul des L/h-Verhéltnisses
auf die mechanischen Kennwerte im Biegeversuch. Seine Ergebnisse zeigten, da3 der Elastizi-
tatsmodul bei einem L/h-Verhiltnis von 30 bis 40 ein Maximum erreicht und dabei eindeutig
Biegebelastungen im Laminat vorherrschen, die Biegefestigkeit jedoch mit zunehmendem L/h-

Verhiltnis stetig abnimmt.

Der E-Modul der Matrix hat einen grof8en Einfluf3 auf das Biegeverhalten des Laminats /96, 97/.
Mit zunehmendem Matrixmodul steigt die Biegefestigkeit des Laminats an. Zusétzlich kommt es
zu einem Wechsel der Versagensmechanismen abhidngig vom Matrixmodul. Das Laminat mit
geringem Matrixmodul versagt durch Ausbeulen der Fasern, wihrend das Laminat mit hohem
Matrixmodul durch Abscheren der Fasern zusammen mit Faser- und Matrixbriichen an der Pro-

benkante (Oberflachenrisse) versagt /98/.

2.2.2 Eigenschaften und Verhalten bei zyklischer Ermiidungsbelastung

Erste Ermiidungsversuche an FVK wurden in den sechziger Jahren an S- und E-glasfaserver-
starkten Duroplasten durchgefiihrt /101/. In den 1970er und 1980er Jahren wurde das Ermii-
dungsverhalten von FVK intensiv untersucht. Vor allem die kohlenstoffaserverstarkten Laminate
zeigen ein exzellentes Ermiidungsverhalten im Vergleich zu Metallen. Um eine mathematische
Modellierung zur Vorhersage der Ermudungsfestigkeit, vergleichbar den Metallen, durchfiithren
zu konnen, ist es wichtig, die in einem Laminat ablaufenden Schidigungsmechanismen vollstdn-
dig zu verstehen. Bei Metallen kénnen viele Mikrorisse innerhalb eines Bauteils entstehen, aber
nur ein einziger dieser Risse fiihrt, bei einem definierten Spannungszustand, zum endgiiltigen
Versagen. Der Schadigungsverlauf kann sehr gut mit Hilfe der linear-elastischen Bruchmechanik
beschrieben und vorhergesagt werden. Vereinfachend fiir die Versagensmodellierung von Metal-
len ist zusdtzlich das homogene und isotrope Materialverhalten. Im Gegensatz dazu geht die
Schéadigung in FVK ebenfalls von vielen Mikrorissen an unterschiedlichen Stellen im Laminat
aus. Diese Mikrorisse konnen aufgrund der Verarbeitung des Laminats bereits teilweise vorhan-
den sein, oder sie konnen durch inhomogene Spannungszustinde, z. B. an Faser/Matrix-
Grenzflachen entstehen. Die wichtigsten in einem Laminat auftretenden Ermiidungs-
schidigungen sind Faser- oder Matrixbriiche, Faser/Matrix-Grenzflachenversagen und Delami-
nationen. Faser- und Matrixbriiche, sowie ortlich begrenztes Grenzfldchenversagen (Debonding)
konnen bereits innerhalb der ersten Schwingspiele einer Ermiidungsbelastung entstehen und sich

wihrend der Belastungsdauer weiter ausbreiten. GroBfldchiges Ablosen ganzer Laminatbereiche
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voneinander wird unter Delaminationen verstanden. Diese konnen sowohl parallel zu den Faser-
lagen (interlaminar), als auch senkrecht zu den Faserlagen (intralaminar) verlaufen. All diese
Prozesse und Mechanismen entstehen groBtenteils unabhéngig voneinander. Durch die Akku-
mulation vieler unabhédngiger Schédden innerhalb des Laminats findet wihrend des Belastungs-
zeitraums in vielen Féllen eine deutliche Reduzierung der Bauteilsteifigkeit statt, die bei kon-

struktiven Auslegungen berticksichtigt werden muf.

Aufgrund der vielfiltigen Kombinationsmdéglichkeiten einzelner Laminatkomponenten sind gro-
e Unterschiede im Ermiidungsverhalten vorhanden, wie sie fiir Glas-, Kohlenstoff- und Aramid-
faserlaminate ausfiihrlich bei Konur und Matthews beschrieben werden /102/. Diese sind abhin-
gig vom Laminataufbau (unidirektional, Gewebe oder Gelege), von der verwendeten Ver-
starkungsfaser (Glas-, Aramid- oder Kohlenstoffaser) und von der Matrix (Duroplast oder Ther-
moplast). Sobald erste Untersuchungen des Ermiidungsverhaltens von kohlenstoffaserverstirkten
Laminaten erfolgt waren, wurde deutlich, daf diese einen weitaus hoheren Widerstand gegen
Ermiidungsbelastung besitzen als glasfaserverstiarkte. Der Grund dafiir ist der geringere E-Modul
der Glas- im Vergleich zu den Kohlenstoffasern. Dies fiihrt bei Belastung zu gréBeren Deh-
nungen im Laminat und bewirkt, dafl in den Zwischenfaserbereichen Matrixrisse senkrecht zur
Belastungsrichtung entstehen konnen, die das spitere Versagen des Laminats einleiten /103/.
Dharan /104/ gibt eine Ermiidungsfestigkeit von ca. 70 % bis 80 % der statischen Festigkeit des
Laminats fiir CFK im Gegensatz zu ca. 30 % bis 40 % fiir GFK an.

Das Ermiidungsverhalten endlos glasfaserverstirkter Thermoplaste wurde bisher wenig unter-
sucht. Das liegt unter anderem daran, dal dies eine relativ junge Werkstoffgruppe ist und des-
halb zunéchst die Losung fertigungstechnischer Probleme dieser Verbundwerkstoffe im Vorder-

grund der Bemiihungen stand.

Im folgenden werden die wichtigsten Einfliisse auf das Ermiidungsverhalten endlos faserver-
starkter Kunststoffe vorgestellt. Es wird versucht, vor allem auf glasfaserverstirkte Laminate
einzugehen. Aufgrund der weitaus intensiveren wissenschaftlichen Analyse von Ermiidungs-
phanomenen in CFK werden diese ebenfalls beriicksichtigt. Unterschieden wird zwischen den
wichtigsten EinfluBmoglichkeiten auf das Ermiidungsverhalten (Faser-, Matrix-, Grenzschich-

teigenschaften, Verarbeitung, Umgebungseinfliisse) und dem Laminataufbau.

Unidirektionale Laminate

Das Ermiidungsverhalten von FVK ist abhidngig von der statischen Bruchdehnung des Laminats

und der Grenzdehnung bei Dauerfestigkeit der verwendeten Matrix. Hierbei bezeichnet der Be-
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griff Dauerfestigkeit das vom Werkstoff unter Ermiidungsbelastung bis zu einer bestimmten
Lastwechselzahl (meist 10° Lastwechsel) ertragbare Spannungsverhiltnis. Die statische Bruch-
dehnung des Laminats wird durch den E-Modul und die Bruchdehnung der verwendeten Ver-
starkungsfasern bestimmt. Mogliche Schiadigungsmechanismen wihrend Ermiidungsbelastung
konnen in den Fasern, der Matrix und in der Faser/Matrix-Grenzfliche auftreten. Faserbriiche
treten aufgrund der statistischen Festigkeitsverteilung der Fasern bereits wihrend der ersten
Lastwechsel abrupt auf und koénnen zu einem ortlichen Grenzflaichenversagen fiihren. Matrix-
risse und Grenzfldchenversagen sind fortschreitende Prozesse die ebenfalls bereits zu Beginn der
Belastung auftreten konnen und sich iiber die Belastungsdauer akkumulieren. Um eine ver-
gleichbare Beschreibung all dieser Mechanismen unabhéngig vom verwendeten Fasertyp und
Faservolumen zu erhalten, hat Talreja das sogenannte ,fatigue-life diagram® vorgeschlagen
/105/, wie es bereits von Boller und Dharan verwendet wurde /101, 104/. Darin wird die maxi-
male Dehnung im Laminat wéhrend des ersten Schwingspiels iiber die logarithmische Anzahl
der Lastwechsel aufgetragen (4bb. 2.2.2-1), dhnlich dem Wohler-Diagramm, bei dem die Or-
dinate die maximalen Belastungsspannungen angibt. Es ergeben sich drei charakteristische Be-

reiche.

plotzliches Faserversagen
(Faserbruch und Debonding)

L -FBereich 1H1-F1-F14-H1-F1-F 1 4- } Bruchdehnung Laminat

m
o
N

fortschreitendes Matrix- (Matrixrisse)
und Grenzflachenversagen (Grenzflachen-

Bereich II
ereic Schubversagen)

Maximale Dehnung

Dehnung bei Ermiidungsfestigkeit der Matrix

log Lastwechsel N

Abb. 2.2.2-1: |, fatigue-life diagram™ zum Vergleich unidirektionaler Laminate mit den wichtigsten Schadensbe-
reichen unter Zug-Schwellbelastung nach Talreja /105/

Der Bereich I liegt im Streuband der statischen Bruchdehnung €, des Laminats. Ein Ausfall tritt
bereits nach wenigen Lastwechseln unter einer hohen Belastung abrupt ein. Die Schadigungsme-

chanismen sind vor allem Faserbruch und Debonding. Im Bereich II erfolgt bei geringeren Be-
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lastungsspannungen, bzw. —dehnungen eine fortschreitende Schidigung des Laminats, die erst
nach langerer Belastungszeit zum Versagen fiihrt. Dieser Bereich ist charakterisiert durch die
fortschreitende Entstehung und das Zusammenwachsen von Matrixrissen, sowie durch Grenz-
flichenversagen. Die untere horizontale Linie kennzeichnet die Dehnung &, bei Ermiidungs-
festigkeit der Matrix und begrenzt den Bereich III. Bei Belastungen unterhalb dieser Grenzdeh-
nung entstehen keine Matrixrisse bzw. kein Grenzflachenversagen und damit auch keine Schédi-
gungen im Laminat. Dharan konnte diesen Zusammenhang beim Vergleich von unidirektional
glasfaserverstarkten Epoxidharzlaminaten mit Proben der unverstirkten Matrix nachweisen
/104/. Diese Grenze wird von Talreja als Ermiidungsfestigkeit nach N = 10° Lastwechseln defi-
niert. Demnach ist die Ermiidungsfestigkeit eines unidirektionalen, in Faserrichtung belasteten
Laminats vor allem von den Matrixeigenschaften abhéngig. Dies erklért, warum glasfaserver-
stirkte Laminate ein schlechteres Ermiidungsverhalten unter Zugbelastung in Faserrichtung als
kohlenstoffaserverstarkte Laminate aufweisen, denn durch den héheren E-Modul der Kohlen-
stoffasern kommt es bei Ermiidungsbelastung zu geringeren Dehnungen im Laminat bzw. in der
Matrix und die Wahrscheinlichkeit von Matrixrissen sinkt. Im Fall hochsteifer Kohlenstoffasern
liegt die Grenzdehnung €, der Matrix sogar {iber der Bruchdehnung der Fasern, deshalb erreicht

die Ermuidungsfestigkeit des Laminats etwa 80 % bis 90 % der statischen Bruchfestigkeit /106/.

4] Dehnung bei Ermiidungsfestigkeit
der PP Matrix

/e

unidirektionales
Glas/PP Laminat

Maximale Dehnung

log Lastwechsel N

Abb. 2.2.2-2: | fatigue-life diagram* fiir Glas/PP und reines PP nach Oever /18/

Oever und Peijs haben in ihren Untersuchungen zum Ermiidungsverhalten von Glas/PP diesen
Zusammenhang nicht feststellen konnen /18/. Um einen Vergleich dhnlich dem ,,fatigue-life dia-

gram® von Talreja zu erhalten, hatten sie die Ermiidungsfestigkeit der reinen Matrix ermittelt
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(4bb. 2.2.2-2). Unterhalb der Dehngrenze bei Ermiidungsfestigkeit der Matrix war ein deutliches
Absinken der Laminatfestigkeiten zu erkennen. Sie folgerten daraus, dafl der oben genannte Zu-
sammenhang zwischen der Ermiidungsfestigkeit der Matrix und der Ermiidungsfestigkeit der
Laminate offensichtlich nicht fiir Glas/PP vorhanden ist. Da PP ein teilkristalliner Thermoplast
ist, wird sein Ermiidungsverhalten von der Kristallinitét stark beeinfluflit /107/. Deswegen wurde
ebenfalls ein Vergleich bzgl. der Kristallinitdt zwischen der unverstarkten und der Laminatma-
trix durchgefiihrt. Da hierbei keine Unterschiede feststellbar waren, konnte eine Beeinflussung
aufgrund der Kristallinitit ausgeschlossen werden. Beobachtet wurden Matrixrisse, Debonding
und Versagen in der Faser/Matrix Grenzschicht. Eine eindeutige Kldrung fiir das zu Glas/ Epo-
xid-Laminaten unterschiedliche Ermiidungsverhalten von Glas/PP-Laminaten konnte nicht gege-

ben werden.

Restfestigkeit

T Waéhlerkurve

c/c

stat

Schadigungsentwicklung

[————————— [ —m—— - [[[

log Lastwechsel N

Abb. 2.2.2-3:  Wohlerkurve, Restfestigkeit und Schidigungsentwicklung wihrend Ermiidungsbelastung in
einem Kreuzlaminat fir CFK /109/

Kreuzlaminate

Die in Kreuzlaminaten auftretenden Schidigungsmechanismen sind weitaus vielfiltiger als die in
unidirektionalen Laminaten. Es kommt vermehrt zu Delaminationen im Probeninneren und am
Probenrand, zu Querrissen in den 90°-Lagen und zu Léngsrissen in den 0°-Lagen /108/. Dies
bedeutet, daB3 die Schiadigungsvorginge wihrend der Belastung komplexeren Zusammenhédngen
unterliegen. Da diese Zusammenhédnge aus dem von Talreja vorgeschlagenen ,,fatigue-life dia-

gram® nicht mehr deutlich werden, wurde von Reifsnider et al. vorgeschlagen, neben einer Woh-
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lerkurve vor allem die Verdnderungen der mechanischen Eigenschaften eines Laminats wihrend

der Belastung zu erfassen und darzustellen /109/.

Dies wird anhand Abb. 2.2.2-3 verdeutlicht. Aufgetragen sind drei Kurven. Eine Wohlerkurve,
die Kurve der Restfestigkeiten, die sich aus den Bruchfestigkeiten mehrerer Proben nach einer
bestimmten Lastwechselzahl ergibt, und eine Kurve die den Verlauf der Schadigungsentwick-
lung beschreibt. Sie stellt die fortschreitende Schadigung innerhalb eines Laminats wéhrend der
Ermiidungsbelastung dar. Als einfacher Nachweis fiir die Schiddigung hat sich als mechanisch
gut definierte GroBe die kontinuierliche Messung der Probensteifigkeit erwiesen /110, 111/. Die
Schéadigung ist als Kehrwert der Steifigkeit definiert.

Léngsrisse

Randdelaminationen]
| Ausknicken von 0°-Fasern infolge der
- Uberbriickung eines Langsrisses

Bruch von 0°-Fasern als Folge des
Ausknickens und der Uberbriickung
eines Langsrisses

. — 0

Querrisse 4<

_ | Delamination im Probeninneren an
Kreuzungspunkten von Langs-

4 HU und Querrissen
I ..

]

Bruch von 0°-Fasern im unmittelbaren
\ Bereich der RiBspitze eines Querrisses
0°

N

Abb. 2.2.2-4:  charakteristische Schiddigungsmechanismen in einem Kreuzlaminat nach Schulte /112/

S
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Abb. 2.2.2-3 unterscheidet drei Bereiche im Verlauf der Schadigungsentwicklung. Im Bereich 1
erfolgt eine Initiierung und sehr schnelle Ausbreitung erster Schiaden im Laminat. Dies sind vor
allem Querrisse in den 90°-Lagen des Laminats, die parallel zu den Fasern und senkrecht zur
Belastungsrichtung verlaufen. Sie entstehen bevorzugt an den Probenrédndern und breiten sich
mit zunehmender Belastungsdauer ins Probeninnere aus /81/. Auf die Laminatfestigkeit haben
diese ersten Schédden einen nur geringen EinfluB3, wie die Restfestigkeitskurve in Abb. 2.2.2-3
zeigt. Das Abflachen der Schiadigungskurve zum Ende des Bereichs I ist gleichbedeutend mit

einer Querrisséttigung im Kreuzlaminat, d. h., wihrend der weiteren Belastung entstehen fast
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keine neuen Querrisse. Im Bereich II wachsen im Laminatinneren und an den Probenrdndern
sowohl die bereits vorhandenen Querrisse als auch neu entstandene Léngsrisse, die sich an den
Kreuzungspunkten von 0°- und 90°-Lagen bilden. Es kommt zu Delaminationen an diesen Kreu-
zungspunkten, aber auch an den Probenréndern, die sich iiber den Belastungszeitraum vergro-
Bern und als vorrangige Schidigungsmechanismen im Bereich II angesehen werden konnen.
Zum Ende der Lebensdauer einer Probe steigt die Schadigungsentwicklung im Bereich III
nochmals steil an. Ursache hierfiir sind Faserbriiche der in Belastungsrichtung orientierten 0°-
Fasern. Dabei entstehen zwei unterschiedliche Arten von Faserbriichen. Zum einen an den Pro-
benrdndern und im Probeninneren in der Ndhe von Querrissen der 90°-Lagen. Zum anderen ent-
lang der Léangsrisse. Das Laminat versagt, sobald die verbliebenen lasttragenden Fasern in Bela-
stungsrichtung nicht mehr in der Lage sind, die gesamten Spannungen zu iibernechmen. 4bb.

2.2.2-4 zeigt schematisch die in einem Kreuzlaminat moglichen Schidigungsmechanismen /112/

Einfluf§ der Fasereigenschaften

Bereits aus den Erlduterungen zu den Schédigungsmechanismen unter Ermiidungsbelastung von
FVK geht hervor, daB sich ein hoherer E-Modul der Fasern positiv auf das Ermiidungsverhalten
auswirkt. Boller untersuchte diesen Einfluf fiir unidirektional verstdrkte S- und E-Glas Lami-
nate. Da S-Glas einen hoheren E-Modul als E-Glas besitzt, wiesen die S-Glas Laminate ein bes-
seres Ermiidungsverhalten als die E-Glas Laminate auf /101/. Zum gleichen Ergebnis gelangte

Davies, der ebenfalls Kreuzlaminate aus diesen beiden Glastypen verglich /113/.

Bei Kohlenstoffasern besitzen unidirektionale Laminate mit hochsteifen Fasern und einer Bruch-
dehnung von etwa 1.2 % hervorragende Ermiidungseigenschaften. Allerdings sind aus konstruk-
tiven Griinden Fasern mit einer hoheren Bruchdehnung wiinschenswert. Baron et al. haben das
Ermiidungsverhalten von Kohlenstoffasern mit identischem E-Modul, jedoch unterschiedlicher
Bruchdehnung in Kreuzlaminaten untersucht (ST3-Faser: 1.8 %; HTA-Faser: 1.4 %) /86, 114,
115/. Diese wurden mit Epoxidharzsystemen ebenfalls unterschiedlicher Bruchdehnung kombi-
niert (Standard: 1.87 %, z&hmodifiziert: 4.25 %). Dabei zeigten die Laminate mit den Fasern und
dem Harz hoherer Bruchdehnung das beste Ermiidungsverhalten. Der Grund hierfiir liegt in der
Unterdriickung der Quer- und LéangsriBbildung, die zu hoheren Lasten verschoben werden. Da-
mit werden ebenfalls die Schidigungsmechanismen, die zum Ausfall fiihren, verzégert. Diese
Ergebnisse wurden von Curtis bestitigt /116/. Obwohl die Vergleichbarkeit durch die Verwen-
dung unterschiedlicher Harzsysteme erschwert war, zeigten die Laminate mit den Fasern hoch-

ster Bruchdehnung die besten Ermiidungseigenschaften.
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Beim Vergleich zwischen Glas- und Kohlenstoffasern weisen die Glasfaserlaminate einen aus-
gepriagteren Abfall im , fatigue-life diagram® auf. Dharan /104/ und Jones /117/ verglichen das
Ermiidungsverhalten von kohlenstoff- und glasfaserverstiarkten Kreuzlaminaten. Die Glasfaser-
laminate zeigten einen weitaus geringeren Widerstand gegen Ermiidung, aus den bereits oben

genannten Griinden.

Einflul der Matrixeigenschaften

Eine Verbesserung der Ermiidungseigenschaften von FVK wurde durch den Einsatz zdhmodifi-
zierter Epoxidharze und vor allem durch Thermoplaste als Matrixwerkstoffe erwartet. Eine ent-
scheidende Rolle hierbei hatte die Entwicklung des Aromatic Polymer Composite (APC") Ver-
bundwerkstoffs von ICI, ein Laminat aus Kohlenstoffasern und Polyetheretherketon (CF/PEEK).
Die hervorragenden statischen mechanischen Eigenschaften von APC lieBen die Vermutung zu,
daB dessen Ermiidungseigenschaften ebenfalls denen konventioneller Systeme {iberlegen ist.
Dies hat sich jedoch nicht grundsétzlich bestdtigt. Unidirektionale APC-Laminate weisen eine
weitaus hoheren Abfall der Ermiidungsfestigkeit im Bereich II des ,,fatigue-life diagrams* auf,
als konventionelle Duroplastsysteme und zeigen {iberraschend ein schlechteres Ermiidungsver-
halten im Zeitfestigkeitsbereich und bei héheren Lasten /116/. Der Grund hierfiir ist, daf3 es bei
APC nicht zu Delaminationen kommt und dadurch eher Langsrisse entstehen, die zum Ausfall
der Laminate fithren. Die Unterdriickung von Delaminationen ist auf die hohe Zihigkeit der
Thermoplastmatrix und daraus folgend einem hoheren Widerstand gegen Ermiidungsriaus-
breitung zuriickzufiihren /118/. Gamstedt hat nachgewiesen, dal es im Fall unidirektionaler
APC-Laminate, unter Zug-Schwell Ermiidungsbelastung, nach dem Auftreten erster Faserrisse
zu ortlichem Debonding zwischen der Matrix und den Fasern kommt /119/. Dies fiihrt zu einer
fortschreitenden Schiddigung in der Faser/Matrix-Grenzflache und damit zu weiteren Faserbrii-
chen /17/. Zu dhnlichen Ergebnissen kommt Simonds /120/, der gelochte, quasi-isotrope Lami-
natproben von APC mit einem konventionellem System (T300/Epoxid) unter Zug-Druck Bela-
stung verglich. Auch hier versagten die thermoplastischen Laminate im Bereich hoher Span-
nungen aufgrund von Léngsrissen und 0°-Faserbriichen, wihrend die duroplastischen Laminate
innere Spannungen an Schiadigungen wie Faser- oder Matrixbriichen im Laminat durch Delami-
nationen teilweise umverteilen konnten. Fiir Kreuzlaminate sind die Ermiidungseigenschaften
von APC-Laminaten ebenfalls denen konventioneller Systeme unterlegen. Es zeigt sich, daf3
durch die Unterdriickung der Querrif3bildung in den 90°-Lagen keine Schiddigungen im Laminat

entstehen, die eine Spannungsumlagerung begiinstigen kénnen /121/. Dadurch kommt es zu ei-
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nem abrupten Ausfall dhnlich dem statischen Belastungsfall /122/. Vorteile durch zdhere Ther-
moplastmatrizen ergeben sich erst fiir quasi-isotrope- oder +/- 45°-Laminate. Die hohen Schub-
spannungen zwischen den 45°-Lagen werden durch die Thermoplastmatrix besser auf die lasttra-
genden Fasern umgeleitet. Hier wirkt sich die Unterdriickung der Querri3bildung positiv auf das
Ermiidungsverhalten aus /116, 121/. Dadurch kommt es zu einer deutlichen Verbesserung ge-

geniiber konventionellen Systemen.

Oever hat in seinen Untersuchungen einen Vergleich zwischen Ermiidungskurven unterschiedli-
cher Glas/PP-Laminate mit aus der Literatur bekannten Glas/Epoxid-Laminaten durchgefiihrt
/18/. Die Glas/Epoxid-Laminate zeigten im Fall der Verstirkung in Lastrichtung ein deutlich
besseres Ermiidungsverhalten. Fiir Laminate mit Faserlagen, die nicht in Belastungsrichtung

liegen, war das Ermiidungsverhalten gleich.

Einflufl des Spannungsverhiiltnisses

Aufgrund der anisotropen Werkstoffeigenschaften von FVK kommt es zu unterschiedlichem
Verhalten unter Zug- bzw. Druckbelastung. Als problematisch erweist sich die Neigung der La-
minate zum Ausknicken unter Drucklasten. Um Werkstoffkennwerte erarbeiten zu kénnen, ist

dieses Ausknicken wihrend der Belastung zu vermeiden.

Da fiir Ermiidungsversuche mit Drucklasten keine genormten Priifverfahren vorhanden sind, gibt
es kaum vergleichbare Untersuchungen in der Literatur. Ermiidungsversuche mit Drucklasten
wurden mit unterschiedlichen Ausfithrungen von Knickstiitzen durchgefiihrt /91, 123, 124/. Abb.
2.2.2-5 zeigt schematisch die am héufigsten verwendeten Typen von Knickstiitzen. Der Anteil
von Druck- bzw. Zuglasten wird durch das Spannungsverhiltnis R definiert. R ist der Quotient

aus der auf die Probe wirkenden Unter- zu Oberspannung.

FVK besitzen mit zunehmendem Spannungsverhéltnis unter Zug-Schwellbelastung einen er-
hohten Widerstand gegen Ermiidung. Dies zeigten die Untersuchungen von Mandell fiir E-
Glas/Epoxid-Laminate in denen das Spannungsverhéltnis von 0.1 (Zug-Zug) bis zum statischen
Ermiidungsfall (Kriechen) mit einem Spannungsverhéltnis von 1 gesteigert wurde /125/. Glei-
ches gilt fiir wirrmattenverstiarkte Thermoplaste aus Glas/PP unter Vier-Punkt-Biegebelastung

/126/.

Beheshty fiihrte fiir die Validierung eines Berechnungsmodells zur Ermiidung von FVK Versu-
che unter verschiedenen Spannungsverhiltnissen fiir unidirektionale CFK- und GFK-Laminate

durch /127/. Dabei variierte er das Spannungsverhéltnis von R = 10 (Druck-Druck) bis R = 0.1.
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Wihrend fiir die glasfaserverstdarkten Laminate nur geringe Unterschiede in der Steigung der
Wohlerkurve zwischen R = 0.1 und R = -1 (Zug-Druck) vorhanden waren, wiesen die kohlen-
stoffaserverstirkten unter R = -1 einen steileren Verlauf auf. Dies ist in Ubereinstimmung mit
anderen Verdéffentlichungen, in denen mit zunehmenden Druckanteilen der Widerstand gegen
Ermiidung von CFK abnimmt /91, 128/. Die Proben versagen vornehmlich unter Druckbelastung
/129/. Glasfaserverstarkte Laminate besitzen sehr gute Ermiidungseigenschaften unter Druckbe-
lastung im Vergleich zu kohlenstoffaserverstarkten /87/. Dies ist u. a. auf die isotropen Werk-
stoffeigenschaften der Glasfasern im Gegensatz zu den Kohlenstoffasern zuriickzufiithren. 4bb.

2.2.2-6 verdeutlicht qualitativ den Einflufl des Spannungsverhéltnis fiir GFK und CFK.

F* FD* Fu* F*

Einspannbereich
der Proben

Knickstiitze

freie
Probenlédnge

gesamte Probenlidnge

gestiitzt
freier Knickbereich

in Probenmitte
Probenstiitze ortlich

begrenzt

b, b, b, t,

Abb. 2.2.2-5:  Varianten der Knickstiitzen zur Durchfithrung druckanteiliger Ermiidungsversuche

Einflul durch Verarbeitung, Feuchte und Temperatur

Um das Ermiidungsverhalten von FVK vorhersagen zu kénnen, miissen neben den Grundlagen-
untersuchungen im Labor (23°C, 50 % r. L.) auch Versuche unter moglichst einsatznahen Be-
dingungen durchgefiihrt werden. Die wichtigsten, das Ermiidungsverhalten beeinflussenden Fak-
toren sind Verarbeitung, Feuchte und Temperatur. Feuchte oder Temperatur wiederum kénnen

wiéhrend oder vor der Belastung auftreten und das mechanische Ermiidungsverhalten der Lami-
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nate verdndern. In den meisten Versuchen wird nur ein Einflulfaktor variiert, um so die Mecha-
nismen besser erfassen und analysieren zu konnen. Allerdings beeinflussen sich z. B. Feuchte
und Temperatur gegenseitig, so dal} in einer wirklichkeitsnahen Untersuchung beide Einfluf3fak-
toren beriicksichtigt werden miiSten. Derartige Untersuchungen gibt es bislang fast ausschliel3-
lich in der Luft- und Raumfahrttechnik und sind mit entsprechendem Aufwand und komplizierter

Interpretation der Ergebnisse verbunden /130-132/.

A CFK ] GFK

Gmax/ G()
Gmax/ 60

\

log N log N

Abb. 2.2.2-6:  Einflu} des Spannungsverhiltnises auf das Ermiidungsverhalten; links: CFK nach Schulte /67/;
rechts: GFK nach Beheshty /127/

Der Einfluf} der Verarbeitung auf die Ermiidungseigenschaften ist fiir kommerzielle duroplasti-
sche Faserverbundstrukturen relativ gering. Die Erfahrung der Hersteller erlaubt es, optimale
Verarbeitungsparameter sehr genau anzugeben. Ein die mechanischen Eigenschaften deutlich
beeinflussendes Nachvernetzten der Matrix kann gezielt vermieden werden. Anders bei teilkri-
stallinen thermoplastischen Faserverbundstrukturen. Die kristalline Morphologie der Ther-
moplaste kann durch Verarbeitungsparameter, wie Abkiihlgeschwindigkeit oder anschlieBende
Temperung, in einem weiten Bereich beeinflufit werden. Dal3 die unterschiedliche Morphologie
der Matrix auch einen Einflu} auf das Ermiidungsverhalten der Laminate haben muB, ist zu er-
warten. Allerdings sind dem Verfasser keine Veroffentlichungen bekannt, die diese Fragestel-
lung untersuchen. Curtis beschreibt den Einflul der Abkiihlgeschwindigkeit auf das Zug-
Schwellverhalten von +45°-Laminaten aus APC /116/. Die Abkiihlraten betrugen 20°C/min bzw.
3°C/min. Die Laminate mit hoherer Abkiihlrate besalen deutlich bessere Ermiidungseigen-

schaften als die mit geringerer Abkiihlrate. Auffallend war, dafl die Laminate mit hoherer Ab-
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kiihlrate kaum Delaminationen aufwiesen und dafiir deutlich mehr translaminare Risse hatten.
Curtis fiihrte das auf die durch die unterschiedlichen Kiihlraten verdnderte Morphologie der Ma-

trix zuriick, untersuchte diese jedoch nicht genauer.

Weitaus haufiger wurde der Einflu3 der Feuchte auf das Ermiidungsverhalten analysiert. Selzer
untersuchte den Einflufl von Feuchte auf das Zug-Schwellverhalten unidirektional kohlenstoffa-
serverstirkter Epoxid- und PEEK-Laminate /133/. Die Proben wurden bis zur Sattigung in de-
stilliertem Wasser gelagert. Dabei zeigten die geséttigten Epoxid-Laminate ein ausgeprégteres
Grenzflichenversagen und ein schlechteres Ermiidungsverhalten als die trockenen Laminate. Die
Eigenschaften der PEEK-Laminate wurden durch die Feuchte nicht beeinflu3t. Zu gleichen Er-
gebnissen kommen Jones /117/ und Dickson /121/. Sie untersuchten zusétzlich glasfaser-
verstirkte Laminate und konditionierten diese unter 65 % r. L. fiir drei Monate und in kochen-
dem Wasser fiir drei Wochen. Die luftfeuchte Konditionierung zeigte keinen Einfluf3 auf die Er-
miidungseigenschaften, wohingegen das kochende Wasser die Glasfasern schiadigte und damit
eine Verringerung der Ermiidungsfestigkeit bewirkte. Intensive Untersuchungen tiber den Ein-
flu3 unterschiedlicher Feuchtekonditionierungen auf das Ermiidungsverhalten S-Glas verstérkter
Epoxid-Laminate wurden von Chateauminois durchgefiihrt /134, 135/. Eine deutliche Ver-
schlechterung der Eigenschaften wurde vor allem durch Feuchtelagerung bei héheren Tempera-
turen beobachtet. Der Grund hierfiir ist die Spannungsrilkorrosionsanfilligkeit der Glasfasern
bei hoheren Temperaturen und die zusétzliche Schiadigung der Grenzflichenfestigkeit. Fiir
spritzguBfahiges langglasfaserverstarktes PP untersuchte Tokaji den EinfluB3 der Feuchtelagerung
in destilliertem Wasser bei 80°C und bei Raumtemperatur fiir jeweils 6666 Stunden /136/. Es
wurde angenommen, da3 das Wasser iiberwiegend iiber die Faser/Matrix-Grenzfliche in das
Laminat eindrang. Die Ermiidungseigenschaften verschlechterten sich aufgrund der dadurch
verminderten Grenzfldchenfestigkeit. Die Schidigungsmechanismen wechselten von Faserbruch

fiir trockene Proben zu Faserauszug fiir feuchtkonditionierte Proben.

Den Einflul einer an die Verarbeitung anschlieBenden Temperaturlagerung untersuchte Buggy
fiir APC 2-Laminate unter Dreipunkt-Biege Ermiidungsbelastung /137/. Dabei wurden die Pro-
ben bei unterschiedlichen Temperaturen zwischen der Glasiibergangstemperatur und der
Schmelztemperatur der PEEK Matrix gelagert. Dies bewirkte bei langen Lagerzeiten eine Ver-
schlechterung der Ermiidungseigenschaften, was Buggy auf eine Matrixdegradation zurtickfiihrte
aber nicht eindeutig nachweisen konnte. Es waren vermehrt Delaminationen und in den Bruch-
flaichen nur gering duktil verformte Matrixbereiche vorhanden. Eine kurzzeitige Lagerung hatte

jedoch eine Verbesserung der Ermiidungseigenschaften zur Folge. Diese wurde einer kristallinen



36

Homogenisierung der morphologischen Struktur unter Kurzzeitlagerung zugeschrieben. Ein

thermischer Wechselzyklus zwischen Raumtemperatur und 250°C zeigte dhnliche Ergebnisse.

Den Einflu8 hoher Priiftemperaturen wéhrend der Belastung untersuchten Miyamo /138/ und
Richardson /139/ fiir CFK/Epoxid- und Glas/Phenol-Laminate. In beiden Féllen trat eine deutli-
che Verschlechterung der Ermiidungseigenschaften mit hohen Temperaturen ein, insbesondere
wenn die Belastungstemperaturen oberhalb der Glasiibergangstemperatur lagen. Pannkoke unter-
suchte den Einfluf} kryogener Temperaturen auf unidirektional kohlenstoffaserverstdrkte Epoxid-
und PEEK-Laminate /140/. Die PEEK-Laminate wiesen schlechtere Ermiidungseigenschaften
auf. Solange die Belastungen in Faserrichtung verliefen, war keine Beeintrichtigung der Ermii-

dungseigenschaften bei tiefen Priiftemperaturen vorhanden.
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3 Experimentelle Arbeit

3.1 Untersuchte Werkstoffe

Das Angebot an kontinuierlich glasfaserverstirkten Thermoplasten hat in den letzten Jahren stark
zugenommen /141, 142/. Es werden Halbzeuge in unterschiedlichen Formen angeboten. Zwei
wichtige Halbzeugsysteme sind: a) die sogenannten Prepregs, bei denen die Fasern bereits mit
der Matrix imprégniert sind und b) die technischen Textilien, bei denen sowohl Verstiarkungsfa-
sern, als auch Matrix als Filamente vorliegen, mit denen iiber textile Verarbeitungsmethoden

flachige Halbzeuge hergestellt werden kénnen.

Zusammensetzung

Es werden zwei unterschiedliche, endlos glasfaserverstirkte Thermoplasthalbzeuge fiir die Un-
tersuchungen verwendet. Diese sind ein Prepreg der Firma Borealis (Norwegen) mit der Han-
delsbezeichnung Plytron® und ein technisches Textil der Firma Vetrotex (Frankreich) mit der
Bezeichnung Twintex®. Die Matrix ist in beiden Systemen ein isotaktisches Polypropylen (iPP)
und die Verstdrkungsfaser eine kommerziell erhéltliche E-Glasfaser. Die Kenndaten der jeweili-

gen Einzelkomponenten sind Tabelle 3.1-1 zu entnehmen.

Tabelle 3.1-1  Werkstoffkennwerte

Zugfestigkeit Zugdehnung E-Modul  Dichte Faserdurch-  Léngenausdehnungsko-

[MPa] [%] [GPa] [g/em®]  messer [um] effizient [10°%/K]

Plytron®

PP' 34.7 7.4 1.5 0.90 - 150
E-Glas' 3400 4.5 73 2.6 17 547
Twintex®

pp! 37 8.6 1.9 0.90 - 150
E-Glas' 3400 4.5 75 2.6 18.5 5.4

;: Angaben der Hersteller Borealis bzw. Vetrotex

1 /35/

Verarbeitung und Laminataufbau
Plytron®

Die Verarbeitung der Halbzeuge zu Priifplatten fand bei den Herstellerfirmen statt. Je nach Sy-
stem wurden unterschiedliche Fertigungsverfahren angewendet. Die Prepregs von Plytr0n® be-
saen eine Dicke von etwa 0.20 mm. Zur Weiterverarbeitung der Prepregs zu Priifplatten wurden

Zuschnitte der gewiinschten Abmessung und Lagenzahl in eine metallische Form abgelegt und
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mit einer temperaturbestdndigen Vakuumfolie luftdicht abgeschlossen. Die Konsolidierung der
Priifplatten erfolgte im Vakuum in einem Autoklaven mit einem definierten Temperatur-Druck-
Zeitprogramm (Abb. 3.1-1). Der Verarbeitungszyklus untergliederte sich in drei Segmente. Zu-
ndchst wurden die Zuschnitte in einem auf 240°C vorgeheizten Autoklaven im Vakuum bei
12 bar Druck iiber 30 Minuten konsolidiert. AnschlieBend wurde das Laminat ohne Druck, aber
weiterhin im Vakuum innerhalb von 10 Minuten auf 110°C abgekiihlt. Dies entsprach einer
Kiihlrate von 13°C/Minute. Im letzten Segment wurde das Laminat auf Raumtemperatur mit

einer Kithlrate von 10°C/Minute ohne Vakuum abgekiihlt.

250 - Konsolidieren - 15
——8M8 —
200 A
— - 10
8 Dr'uck o
= 150 4 IS
= T =
g emperatur [ s T
2 =
2 100 4
E A
- 0
50+———-— —\— —————— - \
Vakuum
O 1 1 1 '5
0 1000 2000 3000 4000

Zeit [sec]

Abb. 3.1-1: Plytron® Fertigungszyklen

Twintex®

Im Gegensatz zu Plytron® fand bei Twintex® die Impriignierung der Fasern mit der Matrix und
die Konsolidierung des Laminats zu Priifplatten in zwei unmittelbar aufeinander folgenden Ar-
beitsschritten statt. Dazu wurden zwei beheizbare Pressen verwendet. Die erste Presse heizte die
zugeschnittenen textilen Laminatlagen, die eine Dicke von etwa 0.3 mm besal3en, bei einem ge-
ringen Druck von 4 bar iiber die Matrixschmelztemperatur von ca. 160°C auf 220°C fiir 3 Mi-
nuten auf und bewirkte damit eine Imprégnierung der Fasern mit der Matrix. Die zweite Presse
konsolidierte daraufhin das Laminat in einem kalten Werkzeug (30°C) fiir 3 Minuten bei 10 bar
zu den Priifplatten. Der Transport zwischen beiden Pressen bendtigte weniger als 5 Sekunden
und verhinderte damit eine zu grofle Abkiihlung des Laminats. Abb. 3.1-2 zeigt den Temperatur-
Druck- Zeitverlauf dieser Laminatfertigung. Die Hohe der Kiihlrate betrug ca. 66°C/min.
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Zur textilen Verarbeitung von Twintex® zu flichigen Halbzeugen wurden PET-Bindefiden ver-
wendet. Diese schmolzen wihrend der Verarbeitung nicht auf, da die maximale Verarbeitungs-
temperatur von 220°C unterhalb der Schmelztemperatur der PET-Fasern (ca. 250°C) lag. Um
den EinfluB der Bindefdden auf die physikalisch-chemischen Eigenschaften der Laminate analy-
sieren zu konnen, wurde zusitzlich eine Priifplatte unter identischen Verarbeitungsbedingungen

ohne PET-Bindefdden gefertigt.

250 - Imprégnieren Konsolidieren - 15
e | —
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s . %
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Abb. 3.1-2:  Twintex® Fertigungszyklen

Laminataufbau

Die Abmessungen der Priifplatten betrugen 250 x 250 mm? mit einer Dicke von etwa 2 mm bzw.
3 mm. Dabei wurden von Ply‘[ron® sowohl unidirektionale (UD) als auch Kreuzlaminate (KL)
hergestellt. Von Twintex® wurden ausnahmslos UD Laminate gefertigt. Der genaue Lagenauf-
bau, der Faservolumengehalt sowie die zugehorige Geometrie der einzelnen Priifplatten sind

Tabelle 3.1-2 zu entnehmen.

Tabelle 3.1-2: Laminataufbau und Faservolumengehalt der Priifplatten

Laminat Faservolumen [%] Lagenaufbau Probendicke [mm] Herstellungsverfahren
Plytron® 35 [0]10 2 Autoklav
Plytron® 35 [0]14 3 Autoklav
Plytron” 34 [0, 90, 0, 90, 0]s 2 Autoklav
Plytron® 34 [0, 90, 0, 90, 0, 90, 0]s 3 Autoklav
Twintex” 45 [0]6 2 Presse
Twintex" 45 [0]10 3 Presse
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Bestimmung des Faservolumens

Die Bestimmung des Faservolumenanteils vy der unterschiedlichen Laminate erfolgte nach
ASTM D792-86. Dabei wurden etwa 10 mm x 10 mm x 3 mm grofle Stiicke aus den Laminat-
platten gesdgt und bei 500°C tiber 4 Stunden in einem Muffelofen verascht. Der Fasergewichts-
anteil yr errechnet sich aus dem Anfangsgewicht der Proben m; und dem nach dem Veraschen

wégbaren Fasergewicht mg.

1
W :M (3.1.1)

m,

Die Dichte der Glasfasern pr wurde mit Hilfe des Auftriebverfahrens ermittelt. Dabei wurden die
nach der Veraschung freigelegten Glasfasern in einer Flissigkeit bekannter Dichte pw, hier de-

stilliertes Wasser, gewogen und ihr Gewicht mg: ermittelt.

py =—t 0 (3.1.2)

In entsprechender Weise wurde die Dichte der Matrix py bestimmt. Der Faservolumenanteil v

errechnet sich dann nach Gleichung 3.1.3:

1
Vv, = (3.1.3)
1+ —Yr  Pr
Ve Pu

3.2 Alterungsbedingungen

Ein Ziel dieser Untersuchung war es, die Einfliisse unterschiedlicher Konditionierungen, bzw.
Alterungen auf das mechanische Verhalten endlos glasfaserverstiarkter Thermoplaste zu ermit-
teln. Dabei sind bei Beriicksichtigung der Anforderungen im Fahrzeugbau zwei Konditionierun-
gen von besonderer Bedeutung fiir Kunststoffe. Zum einen eine kombinierte Alterung des Werk-

stoffs durch klimatische Wechselwirkungen von Temperatur und Luftfeuchte, wie sie vor allem
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fiir ungeschiitzte Bauteile im Motorraum eines Kraftfahrzeugs auftreten. Zum anderen eine rein
thermische Alterung des Materials, wie sie am Fahrzeug aufgrund Erwdrmung durch Sonnenein-
strahlung oder durch Wéarmeabstrahlung des Motors vorkommt. Im folgenden werden diese zwei
Konditionierungen als Alterung I und Alterung II bezeichnet. Beide Konditionierungen dienen
einer beschleunigten Alterung der Laminate und sollen dazu beitragen, Aussagen iiber deren
Langzeitverhalten treffen zu konnen. Es ist darauf hinzuweisen, dal mit diesen Alterungen nur
Anhaltswerte ermittelt werden, die keine allgemein giiltige mathematische Bestimmung von Al-

terungsfunktionen zulassen.

Alterung I (Klimawechsellagerung)

Die Klimawechsellagerung der Laminate, d. h. die Alterung durch kombinierte Belastung der
Priifplatten mit Temperatur und Luftfeuchte, erfolgte in einem Klimaschrank der Firma Weiss
(SBR 180; Temperaturbereich: -80°C - 160°C, 5 % r. L. — 95 % r. L., Temperaturgenauigkeit
+1°C, Feuchtekonstanz: £2 % r. L.) tiber 125 Tage. Die Priifplatten wurden einem Klimawech-
selzyklus mit 100 Wiederholungen ausgesetzt. Alle 25 Wiederholungen erfolgte eine thermische
Alterung im Umluftofen bei 90°C iiber 600 Stunden. Eine komplette Alterung setzte sich zu-
sammen aus den Klimawechsellagerungen I, II, III, IV und den Wiarmelagerungen I, II und III
(Abb. 3.2-2). Jeder einzelne Klimawechselzyklus bestand aus 8 Stufen mit Feuchte- und Tempe-
raturdnderungen (7abelle 3.2-1 und Abb. 3.2-1).

100 - - 100
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80 -
- 80
08 60 - g
5 40 60 3
g £
=)
;ci 20 4 L 40—
£ 2
= 0 - 5
. -20 2
-20 - relative Luftfeuchte
_40 ) ) 1 0
0 200 400 600 800
Zeit [min]

Abb. 3.2-1: Ablaufdiagramm eines Klimawechselzyklus
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Es erfolgte eine Lagerung der Priifplatten anstatt der bereits zugeschnittenen Probekorper, da ein
EinfluB3 von Feuchte bei FVK vor allem durch die geschnittenen, unversiegelten Rander stattfin-
det und deshalb das Verhéltnis von Probenkanten zu Probenoberflidche die Feuchteaufnahme des
Laminats erheblich beeinflussen kann. Ein reales Bauteil besitzt in der Regel jedoch ein geringes
Verhiltnis von freien Probenkanten zu Probenoberflache. Der Temperatureinflufl auf die Lami-

nate ist nahezu unabhéngig von den Probenkanten, sondern héngt in weitaus groBBerem Malle von

den Temperaturausdehnungskoeffizienten der Matrix und der Fasern ab.

Tabelle 3.2-1:

Stufen eines Klimawechselzyklus, siche auch 4bb. 3.2.1; (trocken =30 % r. L.)

Stufe Programm Dauer [Minuten]
1 45°C/95 % r. L. 120
2 Aufheizen auf 90°C/trocken 50
3 90°C/trocken 240
4 Abkiihlen auf 15°C/trocken 80
5 15°C/trocken 60
6 Abkiihlen auf -25°C/trocken 40
7 -25°C/trocken 60
8 Autheizen auf 45°C/95 % r. L. 70

Alterung II (thermische Lagerung)

Die zweite Konditionierung der Proben war eine rein thermische Lagerung bei 90°C in einem
Umluftofen der Firma Heraeus (Temperaturkonstanz: £1°C). Es wurden die bereits auf ihr spate-
res Probenmall zugeschnittenen Probekorper im Ofen gelagert. Die Gesamtdauer der thermi-

schen Lagerung betrug 100 Tage. Abb. 3.2-2 gibt einen zeitlichen Uberblick iiber die Konditio-

nierungen der Proben.

Alterung I (Klimawechsellagerung)

TL TL TL
I 11 I

Alterung II (thermische Lagerung)

TL

|
50 100

T

Konditionierunsdauer [Tage]

Abb. 3.2-2: Zeitliche Abfolge der Alterungen; KW=Klimawechsel, TL = thermische Lagerung
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Wasseraufnahmeverhalten

Das Wasseraufnahmeverhalten der Laminate wurde nach DIN 53495 analysiert. Die Proben im
Anlieferungszustand wurden tiber 180 Stunden in einem Warmeschrank bei 50°C getrocknet und
anschlieend in einem Exsikator auf Raumtemperatur abgekiihlt. Sobald die Proben Raumtem-
peratur erreicht hatten, wurden sie mit einer Waage (Sartorius 1615 MP) auf £1 mg genau gewo-
gen (m7). Danach wurden die Proben bei Raumtemperatur, bzw. bei 50°C in destilliertem Was-
ser gelagert, periodisch herausgenommen, abgetrocknet und gewogen (mw). Die Wasserauf-
nahme Wy wird nach Gleichung 3.2.1 berechnet und aus dem Mittelwert dreier gelagerter Pro-

ben gebildet.

W, = (3.2.1)

Bei der Bestimmung der Feuchtigkeitsaufnahme der Laminate im Klimawechselzyklus wurden
die Proben nach jedem Abschnitt der Alterung (4bb. 3.2-2), d. h. nach Klimawechsel I, thermi-
scher Lagerung I usw., gewogen und die Gewichtsverdnderung gegeniiber dem Anfangszustand

bestimmt.

33 Versuchseinrichtungen, -durchfiihrung und Auswertung

Um den EinfluB der Konditionierungen auf das Verhalten der untersuchten Laminate bestimmen
zu konnen, wurden mehrere unterschiedliche mechanische Priifungen durchgefiihrt. Dabei wur-
den die wichtigsten, in einem belasteten Bauteil auftretenden Spannungszustinde beachtet. Die
in dieser Arbeit verwendeten Versuche waren der Zug-, der Biege- und der Druckversuch unter
quasistatischen Belastungsbedingungen. Zusitzlich wurden die Einfliisse auf das zyklische Er-
miidungsverhalten unter Zug-Schwell- (R = 0.1) und Zug-Druck-Wechselbelastung (R = -1) ana-
lysiert. Wenn moglich, wurden geltende Normen bei der Versuchsdurchfithrung eingehalten.
Alle Versuche, bis auf die Temperaturversuche, wurden unter Normklima (23°C, 50 % r. L.)

durchgefiihrt.
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3.3.1 Zugversuche

Die Zugversuche wurden an einer rechnergesteuerten Universalpriifmaschine der Fa. Zwick
(1485, 100 kN) in Anlehnung an DIN EN ISO 527 durchgefiihrt. Die Beanspruchungsgeschwin-
digkeit betrug 2 mm/min, die freie MeBldnge der Probekorper 150 mm. Gemessen wurden die
Bruchspannung o, und die Bruchdehnung &y,i (4bb. 3.3.1-1). Der Index 1 steht fiir 0° bzw. 90°
und gibt die Lage der Fasern bzgl. der Belastungsrichtung an. Der Elastizititsmodul E, wurde
als Sekantenmodul zwischen 0.05 % und 0.25 % Dehnung berechnet. Beim Zugversuch der
Kreuzlaminate wurden zwei weitere Kennwerte, die Kniespannung ok und die Kniedehnung ek,
aus den Mittelwertskurven durch Projektion des Tangentenschnittpunktes auf das Spannungs-

Dehnungs-Diagramm ermittelt.

E Zugversuch Z Druck- und Biegeversuch
s =
b Bruch g
o Z
= s
8“ lll /”’
5] I’/”
GK ;/’/( ! "Kl’lie"
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/ i
Y | - Ep=0.4 F,p/(bh(&psg,-€rio0,))
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Abb. 3.3.1-1: Kennwerte aus dem Zug-, Druck- und Biegeversuch

3.3.2 Druckversuche

Die Druckversuche wurden ebenfalls an einer rechnergesteuerten Universalpriifmaschine der Fa.
Zwick (1485, 100 kN) in Anlehnung an DIN 65380 durchgefiihrt. Die Belastungsgeschwindig-
keit betrug 1 mm/min. Die Ermittlung der Kennwerte opp und eyp erfolgte analog denen der
Zugversuche. Der Druck-Elastizitditsmodul Ep wurde als Sekantenmodul zwischen 10 % und
50 % der Bruchkraft Fyp ermittelt (4bb. 3.3.1-1). Fiir die Prifung der Druckeigenschaften von
FVK existieren mehrere Normen. Die am héufigsten verwendeten Priifungen sind der soge-

nannte Celanese-Test nach ASTM D3410 und die IITRI-Testmethode /94/. Beiden Methoden ist
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gleich, daB3 die Proben iiber den grofiten Teil ihrer Lange abgestiitzt werden und nur in der Pro-
benmitte ein definierter Bereich ein Ausknicken unter Belastung erlaubt. Diese sehr komplexen
Priifvorrichtungen eignen sich jedoch nicht fiir die Durchfithrung von Ermiidungsversuchen.
Deshalb wurde in dieser Arbeit fiir die Druckversuche eine Knickstiitze nach Schulte /91/ ver-
wendet. Diese erlaubte der Probe iiber eine Léange von 12.5 mm mittig zu versagen und konnte
sowohl fiir quasistatische, als auch fiir Ermiidungsversuche eingesetzt werden, so da3 eine Ver-
gleichbarkeit der Spannungszustinde zwischen statischer und zyklischer Belastung gegeben war.
Die mit dieser Priifvorrichtung erzielten Ergebnisse an CFK sind mit denen der beiden oben ge-
nannten Priifmethoden vergleichbar /91/. In Abb. 3.3.2-1 ist eine Prinzipskizze der verwendeten
Knickstiitze gezeigt. Durch ein auf der Probe befestigtes Extensometer mit einem MeBbereich
von 45 mm wurden online die Dehnungen wéhrend der Belastung gemessen. Die Probenauflage-
flachen in der Knickstiitze wurden mit einer Teflonfolie beklebt, um so mogliche Einfliisse durch

Reibung zu minimieren.

3.3.3 Biegeversuche

Die Bestimmung der Biegekennwerte erfolgte an einer rechnergesteuerten Universalpriifma-
schine der Fa. Zwick (1445, 10 kN) in Anlehnung an DIN 29971 mit einer Belastungsgeschwin-
digkeit von 6 mm/min. Der Radius des Druckstempels betrug 10 mm, der der Auflager 5 mm.
Der Auflagerabstand L war 120 mm, was einem Verhéltnis von Auflagerabstand-zu-Probendicke
(L/h) von 40 entsprach. Damit war gewéhrleistet, dall die das Ergebnis beeinflussenden Schub-
spannungen minimiert wurden. Die aus dem Biegeversuch erhaltenen Kennwerte sind die Biege-
bruchspannung o, und der Elastizititsmodul Ep, der wie bei den Druckversuchen als Sekan-

tenmodul berechnet wird (4bb. 3.3.1-1).

Opp = =—"% (3.3.1)

Die mit Gleichung 3.3.1 berechnete Biegespannung entspricht der Randfaserspannung an der
Probenoberfldache, vorausgesetzt die neutrale Faser befindet sich in der Mitte des Probenquer-
schnitts. Die Randfaserbruchdehnung &, einer auf Biegung beanspruchten Probe bei einer

Durchbiegung fi, im Augenblick des Versagens errechnet sich zu /143/:
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_ 6007,

- (3.3.2)

gbB

Es ist zu beachten, dafl aufgrund der in Gleichung 3.3.2 einflieBenden Ungenauigkeiten, wie
Nachgiebigkeiten der Priifmaschine und Verschiebung der neutralen Faser im Biegebalken, eine

hohere Bruchdehnung errechnet wird, als dies in Wahrheit der Fall ist.
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Abb. 3.3.2-1: Kanickstiitze zur Durchfithrung der statischen Druck- und der zyklischen Zug-Druck-Wechselver-
suche

3.3.4 Ermiidungsversuche

Die Ermiidungsversuche wurden an zwei servohydraulischen Pulsern (Schenck: Fx = 10 kN;
Zwick: Fx = 20 kN) mit einer sinusférmigen Beanspruchung spannungsgeregelt bei einer Fre-
quenz von 10 Hz, bzw. 5 Hz durchgefiihrt. Die verwendeten Bezeichnungen sind DIN 50 100
angelehnt. Dabei sollte das mechanische Verhalten der Laminate unter Zug-Schwell-Belastung
(R =0.1) und Zug-Druck-Wechselbelastung (R = -1) ermittelt werden. Die Dehnungen der Pro-
ben wurden online durch ein zur Probenmitte symmetrisch angebrachten Extensometer mit ei-
nem MeBbereich von 45 mm gemessen. Dadurch konnten Verdnderungen der Steifigkeit wih-

rend der Ermiidungsbelastungen erfaf3t werden. Die Probentemperatur wihrend der Versuche bei
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Raumtemperatur wurden durch ein auf der Probenoberfliche angebrachtes Thermoelement ge-

messen. Abb. 3.3.4-1 beschreibt die wichtigsten Begriffe und Bereiche der Ermiidungsversuche.

Der dynamische Elastizititsmodul wurde als Sekantenmodul Es berechnet. Die Sekante wird
durch den oberen und den unteren Umkehrpunkt eines Lastwechsels im Spannungs-Dehnungs-
Diagramm bestimmt. Dies gilt auch fiir Versuche mit Druckanteilen. Fiir die Ermiidungsversu-
che mit Druckanteilen wurde die aus den statischen Druckversuchen beschriebene Knickstiitze
verwendet, um ein Ausknicken der Proben wihrend der Belastung zu vermeiden. Um eine uner-
wiinschte Erwarmung der Proben durch Reibung an den Auflageflachen der Knickstiitze zu ver-
hindern, wurden die Zug-Druck-Wechselversuche bei einer geringeren Testfrequenz von 5 Hz

durchgefiihrt. Die Probentemperaturen wurden ebenfalls wahrend des Versuchs gemessen.

Spannungsverhiltnis: R=c /o, Frequenz: =1/t

1 Schwingspiel

o
o | e + +
2 t — o, R=0.1 =1
Y\ ; \V/ —
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Abb. 3.3.4-1:  Begriffe und Bereiche der zyklischen Ermiidungspriifung in Anlehnung an DIN 50 100

Die Ergebnisse der Ermiidungsversuche wurden in Form von Wohler-Diagrammen dargestellt.
Dazu wurde die Oberspannung c, der Ermiidungsbelastung tiber der logarithmischen Anzahl der
Lastwechsel bis zum Bruch Nr aufgetragen. Die maximal gemessene Lastwechselzahl N betrug
10”. Hatte eine Probe diese Lastwechselzahl ohne Bruch iiberstanden, so wurde das Ergebnis als
Durchléufer bezeichnet und im Woéhler-Diagramm mit einem Pfeil gekennzeichnet. Aus der Ge-
samtheit der durchgefiihrten Ermiidungsversuche eines Laminats und Spannungsverhéltnisses

wurden die Korellationskoeffizienten Rk mit Hilfe einer linearen Regressionsrechnung ermittelt.

3.3.5 EinfluB} der Priiftemperatur

Einige Versuche wurden auer bei Raumtemperatur auch bei hohen (90°C) und tiefen (-20°C)

Temperaturen durchgefiihrt. Durch die Variation der Priiftemperatur sollte vor allem die Beein-
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flussung des mechanischen Verhaltens der FVK durch Temperatur analysiert werden. Dafiir wa-
ren die oben genannten Priifeinrichtungen mit Temperaturkammern ausgestattet. Diese erlaubten
es, die Priiftemperaturen in den gewiinschten Bereichen zu variieren. Die Proben wurden vor den
Priifungen 24 Stunden in einem Ofen (Gefrierschrank) bei 90°C (-20°C) gelagert und kurz vor
der Priifung in die Temperaturkammer der Priifvorrichtung gelegt. Um sicher zu gehen, daB3 die
Proben die gewlinschte Priiftemperatur beim Versuch besallen, wurden weitere 15 Minuten zwi-

schen dem Einspannen und der Priifung der Proben abgewartet.

3.4 Thermische Analysen

Um die physikalischen und chemischen Auswirkungen der unterschiedlichen Konditionierungen
auf die Laminate, insbesondere auf die Matrix, analysieren zu konnen, stellen die Methoden der
thermischen Analyse ein breites Spektrum an Moglichkeiten zur Verfiigung. Es kamen in dieser
Arbeit die Dynamische Differenzkalorimetrie (DSC) und die Dynamisch-Mechanische Analyse
(DMA) zum Einsatz.

A T

Heizrate: 10 K/min m

Luftatmosphire
EY
—
S AH,,
S
=
S \

o4
—/
Basislinie
-

Temperatur [°C]
Abb. 3.4-1:  Schematische Darstellung eines charakteristischen DSC-Kurvenverlaufs

Dynamische Differenzkalorimetrie (DSC)

Aus den Ergebnissen der DSC konnen Aussagen tiber den physikalischen und chemischen Zu-
stand der teilkristallinen thermoplastischen Polypropylenmatrix gemacht werden. Zur Verfiigung
stand eine DSC der Firma Mettler Toledo (DSC 821°/700). Die DSC-Messungen wurden unter
Luftatmosphire mit einer Heizrate von 10 K/min durchgefiihrt. Die Proben wurden in einem mit

einem perforierten Deckel verschlossenen Aluminiumtiegel von 25°C auf 200°C erwédrmt. Dabei
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wurde die Schmelzenthalpie AH,, und die Schmelztemperatur T,, analysiert. Die Schmelz-
enthalpie AH,, errechnet sich aus der Flache unter der Kurve des Warmestroms Q und der Basis-
linie der Warmestromkurve. Abb. 3.4-1 zeigt einen charakteristischen Kurvenverlauf. Die endo-
thermen Wiarmestrome sind in positiver Ordinaten-Richtung aufgetragen. Die Berechnung der
Kristallinitdt K der Matrix erfolgte mit Hilfe der gemessenen Schmelzenthalpie AH,, aus der
DSC und dem Literaturwert fiir 100 % kristallinem PP AH,,, der mit 207 J/g angegeben ist
/144/.

0

K =280 4100 (3.4.1)
AH

Eine ideale Einwaagemenge des Polymers fiir das Messen von Schmelzeffekten ist ca. 5 mg bis
10 mg /145/. Da bei dem Einwédgen sowohl die Matrix, als auch die Glasfasern mit gewogen
werden, mufiten zunédchst hohere Einwdgemengen verwendet werden. Im Anschluf3 an die DSC-
Messung erfolgte eine thermogravimetrische Analyse, die den reinen Gewichtsanteil der Matrix

bestimmte. Mit diesem wurden die DSC-Messungen korrigiert und ausgewertet.

energieelastischer entropieelastischer
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Abb. 3.4-2: Schematische Darstellung einer typischen DMA-Kurve eines thermoplastischen FVK

Dynamisch-Mechanische Analyse (DMA)

Die Dynamisch-Mechanische Analyse liefert Informationen tiber das temperaturabhéngige vis-

koelastische Materialverhalten von Kunststoffen und deren Verbundwerkstoffe /145/. Die wich-
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tigsten mechanischen Kennwerte sind der Speichermodul G*, der Verlustmodul G*‘ und der Ver-
lustfaktor tan J. Letzterer berechnet sich aus dem Quotienten von Verlust- und Speichermodul
und wird auch als mechanische Dampfung bezeichnet. Die Versuche wurden mit einer DMA der
Firma Rheometrics, Modell RDA I (MeBltemperatur: -150°C — 600°C), durchgefiihrt. Die Pro-
bentemperatur wurde wéhrend des Versuchs mit einem Thermoelement gemessen. Zur Be-
stimmung der in der Probe auftretenden Belastungen war eine Kraftmef3dose, bzw. ein Drehmo-

ment-MeBaufnehmer, im oberen statischen Verformungssystem angebracht.

Die Untersuchungen wurden in Anlehnung an DIN 65583 im Torsionsmodus durchgefiihrt. Fiir
die Messungen wurde ein Temperaturbereich von -100°C bis 180°C gewihlt, wobei die Auf-
heizrate, in Anlehnung an DIN 29971 4 K/min und die MeBfrequenz 1 Hz betrug. Alle 60 Se-
kunden wurden die Daten erfalit und abgespeichert. Die erhaltenen Werte fiir den dynamischen
Speichermodul G', Verlustmodul G** und Verlustfaktor tan & wurden tiber der MefStemperatur
aufgetragen. In Abb. 3.4-2 ist ein charakteristischer Kurvenverlauf fiir einen teilkristallinen
Thermoplasten und den zugehorigen Auswertungen gezeigt. Die Analyse der Glasiibergang-
stemperaturen erfolgte jeweils an den Maxima des Verlustmoduls G*‘ und des Verlustfaktors

tan 0 im Glasiibergangsbereich, auch -Relaxation genannt.

3.5 Probengeometrie

Die in den Untersuchungen verwendeten Probengeometrien, die sich wenn moglich an giiltige
Priifnormen anlehnten, sind in Abb. 3.5.1 dargestellt. Es zeigte sich im Laufe der Versuche, daf3
diese Probengeometrien nicht fiir alle Untersuchungen geeignet sind. Die Ermiidungsversuche
des Twintex®-Laminats muften aufgrund einer Vielzahl von Briichen in den Einspannungen mit
einer taillierten Probenform in Anlehnung an Maier und Ott durchgefiihrt werden, um ein giilti-
ges Versagen der Priitkorper im freien MeB3bereich zu erhalten /146/. Die den jeweiligen Pro-

bengeometrien zugrunde liegenden Priifnormen sind ebenfalls Abb. 3.5-1 zu entnehmen.

Fir die statischen Zug- und Druck-, sowie fiir die Ermiidungsversuche mufiten Aufleimer aus
glasgewebeverstarktem Polyester verwendet werden. Die Dicke der Aufleimer betrug 1.5 mm.
Aufgrund des unpolaren Charakters der Polypropylenmatrix wurde ein spezieller Ethyl-Cya-
nacrylat Kleber verwendet (Loctite 406). Die Proben wurden an den Enden vorsichtig angerauht
und vor dem Verkleben der Aufleimer mit einem Primer (Loctite 770) bestrichen. Vor einer Prii-

fung hirteten die Verklebungen mindestens 24 Stunden aus.
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Abb. 3.5-1: Verwendete Probengeometrien und Prifnormen

3.6 Priifplan

Bei der Durchfithrung der mechanischen Priifungen wurde darauf geachtet, ein moglichst voll-

standiges und umfassendes Bild der Schidigungsmechanismen und des mechanischen Verhal-

tens von unidirektional glasfaserverstiarkten Thermoplasten zu erhalten. Es war jedoch nicht

sinnvoll, alle Versuche fiir jedes Laminat durchzufithren. Um wiederholende Mechanismen und

Ereignisse auszuschlieBBen, wurde eine gezielte Auswahl von Versuchen getroffen, die in Tabelle

3.6-1 gezeigt ist.
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Tabelle 3.6-1:  Priifplan

Laminat/Priifung Raumtemperatur (23°C) Hochtemperatur (90°C) Tieftemperatur (-20°C)
NK' ING AIl’ NK' NK'

Plytron® UD
Zug 0° X X X X X
Zug 90° X X X X X
Druck X X X X
Biegung X X X X X
Ermiidungsversuche
R=0.1 X X X

=-1 X X X
Plytr0n® KL
Zug 0° X X X X X
Druck X X X X X
Biegung X X X X X
Ermiidungsversuche
R=0.1 X X X X X
R=-1 X X X
Twintex® UD
Zug 0° X X X X
Zug 90° X X X
Druck X X X X X
Biegung X X X X X
Ermiidungsversuche
R=0.1 X X X
R=-1 X

' nicht konditioniert, Anlieferungszustand
2. Alterung I, Klima-Wechsel-Alterung
3: Alterung II, thermische Alterung

3.7 Analyse der Schidigungsmechanismen und Gefiigecharakterisierung
Mikroskopie

Die Analysen unterschiedlicher Details und Mechanismen wurden mit Stereo-, Auflicht- und
Rasterelektronenmikroskopen (REM) durchgefiihrt. Dazu wurden die Proben in Harz (Epofix,
Struers) eingebettet und mit Schleifpapier der Kérnung 600.......4000 geschliffen. Anschlieend
erfolgte ein Polieren der Anschliffe mit Diamantspray der Kérnungen 9, 3 und 0.25 pum (OPS,

Struers).

Die REM Untersuchungen wurden an einem CS4 CamScan durchgefiihrt. Um eine Analyse der
Laminate im REM zu ermoglichen, wurden diese mit Gold fiir 5 Minuten besputtert. Fiir Unter-
suchungen der sphirolithischen Struktur betrug die Sputterzeit lediglich 1 Minute, um kleinste
Details nicht durch die Goldschicht zu verdecken. Beschleunigungsspannungen zwischen 5 und

20 kV wurden verwendet. Die Proben wurden unter einem Kippwinkel von 20° betrachtet.
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Atzen

Zur Visualisierung der Sphérolitstruktur in den Laminaten wurden polierte Proben aus der Har-
zeinbettung genommen und in einer Atzlosung fiir ca. 20 Stunden bei Raumtemperatur gelagert.
Die Atzlosung setzte sich zusammen aus Schwefel- und Phosphorsiure sowie Kaliumpermanga-

nat /147, 148/:
140 ml H,SO4
70 ml H3PO4
1.47 g KmnOy4

Die jeweilige Atzzeit war abhingig von der Qualitit der Probenoberfliche und der Laminatzu-

sammensetzung und betrug zwischen 18 und 25 Stunden.

Replica Technik

Schadensmechanismen und Schadensbilder, wie z. B. Delaminationen oder Rif3bildungen, die
wihrend einer zyklischen Ermiidungsbelastung an den Probenkanten entstehen, konnen sehr gut
mit mikroskopischen Untersuchungsmethoden untersucht und verfolgt werden. Hierbei kommt
entweder die direkte mikroskopische Betrachtung mit einem Auflichtmikroskop oder die Replica

Technik zum Einsatz.

Grundlage der Replica Technik, bei der zur Wiedergabe des Oberflachenzustandes entweder
Nitrozelluloselacke oder Kunststoffolien eingesetzt werden konnen, ist DIN 54150. Sie setzt eine
polierte Oberfldche voraus. Nach dem letzten Schleifgang wurde die Oberfldache poliert und da-
nach riickstandsfrei gereinigt und getrocknet. Die Unterschiede in der Hérte von Faser und Ma-
trix bewirkten, da3 sich beim Poliervorgang eine Oberfldchenstruktur herausbildet. Zur Erstel-
lung des Oberflachennegativs wurde die zu priifende Oberfliche — gegebenenfalls auch die Re-
plicafolie — mit Azeton bestrichen. Danach wurde die Folie auf die Oberfldche gedriickt. Beim
Trocknen wurde die durch das Losungsmittel gequollene Folie viskos und drang in die Ober-
flichenunregelméafBigkeiten ein. Nachdem die Folie ausgehértet war (ca. 1 min), konnte sie von
der Oberfliche abgelost und im Licht- oder Rasterelektronenmikroskop betrachtet werden.
Durch die Verwendung von Azeton bestand allerdings die Gefahr, daB3 bei mehrfacher Replica-
nahme auch die Matrix des Verbundes stellenweise angelost wird und so die Schadensentwick-
lung zusitzlich negativ beeinflult wird. Deswegen wurden die hierfiir verwendeten Proben nicht

fur quantitative Aussagen iiber die mech. Kennwerte herangezogen. Des weiteren beschréankt
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sich die Aussagefdhigkeit der Replica Technik auf die Schiddigungsentwicklung am Probenrand

und macht keine Aussagen iiber den Zustand im Probeninneren.

Direkte Mikroskopie

Durch eine direkte mikroskopische Untersuchung der polierten Probenkanten konnte die Schadi-
gungsentwicklung auch wéhrend Hoch- und Tieftemperaturversuchen durchgefiihrt werden. Da-
zu wurde das Mikroskop auf einem Stativ auf Héhe der zu untersuchenden Probe aufgestellt und

durch eine isolierende Schicht (Glaswolle/Styropor) vor einer Temperatureinwirkung geschiitzt.
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 Mikrostruktur und Matrixmorphologie der Laminate
Mikrostruktur

Die in dieser Untersuchung verwendeten Laminate aus glasfaserverstiarktem Polypropylen (PP)
unterscheiden sich im Lagenaufbau, im Halbzeugtyp und im Faservolumenanteil. Fiir jedes
Priiflaminat ergibt sich ein charakteristischer mikrostruktureller Aufbau, der entscheidend die
mechanischen Eigenschaften, das Schadigungs- und das Alterungsverhalten der Laminate be-
einflut. Im folgenden werden die mikrostrukturellen Merkmale und Unterschiede der im

Rahmen dieser Arbeit untersuchten Laminate analysiert.

Plytron®

Das aus Prepregs hergestellte Plytron® steht in zwei unterschiedlichen Lagenaufbauten fiir die
Untersuchung zur Verfiigung: als Unidirektional- und als Kreuzgelege. Im unidirektionalen La-
minat sind alle Fasern in einer Richtung parallel zueinander angeordnet. Im Kreuzgelege sind die
einzelnen Laminatlagen jeweils um 90° zueinander versetzt. Abb. 4.1-1 a zeigt einen zur Faser-
richtung senkrechten Anschliff des unidirektionalen Lagenaufbaus. Eine Unterscheidung der
einzelnen Lagen ist nicht mehr moglich. Wéhrend des Umformens zur Probenplatte werden die
Lagen miteinander verschmolzen und es findet eine gute Konsolidierung des Laminats statt. Die
Fasern sind homogen in der Matrix verteilt. Makroskopische Storstellen in Form von Lunkern

oder interlaminaren Defekten sind nicht erkennbar.

S TRy
T

Abb. 4.1-1:  Faserverteilung und -schichtung von Plytron®; a) Unidirektionalgelege, b) Kreuzgelege
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Das symmetrisch aufgebaute Kreuzlaminat weist ebenfalls keinerlei makroskopische Storstellen
auf. In Abb. 4.1-1 b ist die Symmetrieachse des Laminats als Anschliff senkrecht zu den 0°-
Lagen gezeigt. Ausgehend von einer 0°-Lage folgen abwechselnd weitere, um 90° zueinander
versetzte Lagen. In dem Kreuzlaminat konnen die interlaminaren Trennschichten deutlich
unterschieden werden. In Tabelle 4.1-1 sind die Mittelwerte der Faservolumenanteile vy der
Laminate, sowie die auftretende Standardabweichung aufgetragen. Der Faservolumenanteil des
unidirektionalen Plytron” betriigt 34 %, der des Kreuzlaminats ist mit 32 % geringfiigig

niedriger.

Tabelle 4.1-1:  Faservolumenanteile vi und deren Standardabweichungen
Plytron® UD Plytron® KL Twintex” UD
Vi [%] 34+0.7 324+ 1.1 44 + (0.8

Twintex®

Abb. 4.1-2 a und b zeigen einen Anschliff des unidirektionalen Twintex®-Laminats senkrecht zur
Faserrichtung. Im Gegensatz zu Plytron® sind jedoch die Fasern gebiindelt und es existieren fa-
ser- und matrixreiche Zonen. Als dritte Komponente im Laminat sind die Polyethylenterephtalat-
(PET) Bindefdden zu erkennen, mit denen die gemischten Faserrovings aus Matrix- und Glasfa-
sern zu flachigen Halbzeugen vernidht wurden. Die Fasern sind inhomogen in der Matrix verteilt.
Der interlaminare Lagenaufbau kann deutlich anhand der Lage der Bindefdden und matrixrei-

chen Zonen unterschieden werden.

A5 Biridofideny s

LT b

*

Abb. 4.1-2:  Faserverteilung und -schichtung von Twintex®, Anschliff senkrecht zu den Verstirkungsfasern; a)
Unidirektionalgelege, b) Knotenbereich eines Bindefaden
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Twintex® besteht als Halbzeug aus unidirektional zueinander angeordneten Rovings, die mit
einem Bindefaden aus PET durch eine textile Verarbeitung flachig zusammengehalten werden.
Die Rovings selbst bestehen aus Mischgarnen aus Glas- und Polypropylenfasern, sogenannten
,Commingeled Yarns“ /149/. Abb. 4.1-3 a zeigt den charakteristischen Aufbau von Twintex".
Die Polypropylenmatrix wurde thermisch pyrolisiert. Die Glasfasern sind nur noch mit einer
diinnen Polypropylenschicht umgeben. Die {ibrige Matrix, die auch die Zwischenrdume der
Rovings im verpreBten Zustand ausfiillt, ist durch den thermischen TrennprozeB3 groBtenteils
pyrolisiert. Deutlich wird in diesem Bild die Struktur, die sich durch den Prevorgang ergibt und
die textile Verarbeitung der Bindefdden, die an zwei gegeniiberliegenden Stellen des jeweiligen
Rovings Knoten bilden. Die tibereinandergeschichteten flachigen Faserlagen ordnen sich durch
den Prevorgang moglichst dicht gepackt an. Dabei schieben sich die einzelnen Rovings zweier
tibereinanderliegender Faserlagen zusammen (Abb. 4.1-4). In dieser Lage werden die Laminate

imprégniert und konsolidiert, was zu der in Abb. 4.1-2 gezeigten Struktur fiihrt.

Abb. 4.1-3: Textiler Aufbau Twintex”; a) Laminatlage thermisch pyrolisiert; b) Faserverteilung und
—schichtung parallel zu den Verstiarkungsfasern

Die textilen Bindefdden bewirken nicht nur eine Biindelung der Glasfasern zu faserreichen Zo-
nen, sondern auch an den Knotenpunkten eine Auslenkung der Fasern aus der Verstdrkungs-
richtung (Abb. 4.1-3 b). Dies ist mit der Auslenkung der Fasern an den Knotenpunkten von

SchuB- und Kettfiden in Gewebelaminaten vergleichbar.

Ahnliche charakteristische Laminatstrukturen sind aus Untersuchungen mit technischen Tex-
tilien bekannt /14/. Eine Analyse des EinfluB des Bindefadenwerkstoffs sowie des —volumen-
anteils im Laminat auf ausgewdhlte statische Eigenschaften zeigte, dall dieser das mechanische

Verhalten des Laminats mit bestimmt. Mit zunehmendem Bindefadenvolumen verschlechtern
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sich die mechanischen Eigenschaften /14/. Als Grund hierfiir wurde die Auslenkung der Ver-
starkungsfasern durch die Einbringung nicht schmelzender Poylmerfilamente (hier PET) und die
Indizierung von makroskopischen Storstellen und matrixreichen Zonen im Laminat genannt. Die

von Méder untersuchten Bindefadenwerkstoffe waren Polyethersulfon (PES) und PP.

Laminatlagen vor Verarbeitung

Bindefaden

PreBplatten Glasfaser

Polypropylenfaser

WarmpreBverfahren
(T,t, P)

Konsolidiertes Laminat Glasfaser

\ 2 Z 2 2 2 2 2 2 2 2 72 72 2272727272722 /7]1

Polypropylenmatrix Binglefaden

Abb. 4.1-4: Verarbeitungsbedingte Laminatstruktur Twintex®

Matrixmorphologie

Die physikalischen und mechanischen Eigenschaften von unverstirktem PP sind mafBigeblich
abhéngig von der kristallinen Struktur des Polymer. Insofern ist zu erwarten, da3 die mechani-
schen Eigenschaften eines unidirektional faserverstiarkten Laminats, das eine teilkristalline Ma-
trix besitzt, ebenfalls durch deren kristalline Struktur beeinfluffit werden. Im Rahmen von Unter-
suchungen an glasmattenverstirktem PP (GMT) mit ungerichteter Faserverstarkung und gerin-
gem Faservolumen, wurden die von der Kristallinitdt der Matrix abhéngigen mechanischen Ei-

genschaften bereits teilweise nachgewiesen und unterstiitzen diese Annahme /150, 151/.

Fiir die mechanischen Eigenschaften der Matrix und deren Zusammenwirken mit den Verstir-
kungsfasern ist die Gesamtheit des morphologischen Aufbaus ausschlaggebend und nicht die im
Detail unterschiedliche substrukturelle Zusammensetzung /152/. Das bedeutet, da3 die Anord-
nung und Lage der Sphérolithe zueinander fiir das Gesamtverhalten des Laminats wichtiger ist,

als die Orientierung einzelner Lamellen oder Lamellenpakete innerhalb der Sphirolithe. Der
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morphologische Aufbau ist vor allem von den Verarbeitungsbedingungen und thermischen
Nachbehandlungen abhéngig /153/ und kann durch mikroskopische und thermische Analysever-
fahren untersucht werden. Alle oben genannten Fakten zeigen, daf} fiir eine spatere detaillierte
Interpretation der Schadensmechanismen zunéchst die Morphologie der Matrix im Laminat ana-

lysiert und verstanden werden muf.

Im folgenden wird vor allem am Beispiel von Twintex® die sphirolithische Struktur in unidirek-
tional glasfaserverstiarktem PP (Glas/PP) beschrieben, da aufgrund der Zugabe von UV-Stabili-
satoren in Form von Ruff die Visualisierung der Matrixmorphologie von Plytron® groBtenteils

unmdglich ist.

Abb. 4.1-5: REM Aufnahmen geitzt; a) unverstirkte PP-Matrix, b) Twintex® Glas/PP

Abb. 4.1-5 zeigt die Aufnahmen geédtzter Anschliffe der unverstdrkten Matrix und des glasfaser-
verstirkten Laminats. Es konnen einzelne Sphérolithe, sowie deren Grenzen deutlich unterschie-
den werden. Alle Analysen zeigen, daf} die mittlere Sphérolithgroe der unverstirkten Matrix
grofer ist, als die der glasfaserverstirkten Laminate. In der unverstiarkten Matrix betrdgt der mitt-
lere Sphérolithdurchmesser etwa 40 pm und ist damit fast doppelt so grofl wie der in den Lami-
naten mit etwa 22 um. Ahnliche Beobachtungen werden bei Tan fiir kohlenstoffaserverstirktes
PP beschrieben, der dieses Phdnomen einer Verdnderung des molekularen Kristallwachstums
durch die Kohlenstoffasern zuschreibt, jedoch nicht ndher erklirt /154/. Auch fiir Polyamid (PA
66) wird eine Verringerung des Sphirolithdurchmessers durch die Anwesenheit von Glasfasern
beobachtet /155/.

Da sowohl die unverstarkten Matrix-, als auch die Laminatplatten unter identischen Parametern
gefertigt werden, ist eine Beeinflussung durch die Verarbeitungsbedingungen weitestgehend

ausgeschlossen. Im Inneren des Laminats ist jedoch davon auszugehen, da3 es aufgrund der uni-
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direktionalen Glasfasern zu verdnderten thermischen Abkiihlbedingungen kommt, da die Glasfa-
sern eine weitaus hohere Wiarmeleitfahigkeit als das PP (PP) besitzen /156/. Dies bedingt eine
schnellere Warmeabfuhr {iber die Glasfasern wihrend des Abkiihlens aus der ruhenden Schmelze
und somit fiir die Sphérolithe weniger Wachstumszeit und eine insgesamt geringere effektive
Kristallisationstemperatur. Eine geringere Kristallisationstemperatur fithrt zu einer hoheren
Keimbildungsrate in der Matrix /42, 65/ und damit zu einer hoheren Anzahl an Sphirolithkei-
men, die sich gegenseitig im GroBenwachstum einschranken. Diese Erklarung steht mit Ergeb-
nissen von Davies im Einklang, der unverstirktes PP mit glasmattenverstarktem PP (GMT) in
seiner thermodynamischen Zustandsverdanderung in Abhéngigkeit von der Temperatur verglich.
Dabei wiesen die mit Glasfasern verstirkten Laminate ein um 5°C reduziertes Kristallisieren als

das unverstirkte PP auf /150/.

Neben den verdnderten thermodynamischen Kristallisationsbedingungen kénnen auch die Glas-
fasern selbst, die in den untersuchten Laminaten keine nachweisbare Nukleierung in Form von
Transkristallinitdt bewirken, das Wachstum der Sphérolithe einschrianken. Waddon beschreibt
diesen Effekt fiir unidirektional kohlenstoffaserverstirktes PEEK, indem er das Sphéro-
lithwachstum unbehandelter Kohlenstoffasern mit speziell nukleierungsférdernden Kohlenstof-
fasern verglich /157/. Eine besonders ausgeprigte Nukleierungsdichte an den Glasfaseroberflé-
chen der im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Glas/PP-Laminate kann nicht beobachtet wer-

den.

Zusitzlich zu der Polypropylenmatrix und den Glasfasern besitzt Twintex® noch eine dritte
Werkstoffkomponente. Dies sind die organischen Bindefédden aus Polyethylenterephtalat (PET).
Die Neigung von PP an organischen Fasern eine spezielle, gerichtete sphérolithische Substruktur
zu bilden, ist aus vielen Untersuchungen bekannt und von Varga und Karger-Kocsis in einer ak-
tuellen Veroffentlichung umfassend diskutiert /71/. Daraus ergeben sich zwei fiir diese Untersu-
chung wichtige Feststellungen. Zum einen ist die Bedeutung einer solchen gerichteten Morpho-
logie auf die mechanischen Eigenschaften des Laminats noch nicht eindeutig geklart, d. h., we-
der eine festigkeitssteigernde, noch eine festigkeitsmindernde Wirkung auf die Faser/Matrix-
Grenzflache ist nachgewiesen. Zum anderen gibt es zwei vom morphologischen Aufbau abwei-
chende Arten dieser Substrukturen, die zu unterscheiden sind. Dieses sind die bekannten, soge-
nannten transkristallinen Schichten, die sich bevorzugt an organischen Oberfldchen bilden, und
die fiir PP eine keimbildende Wirkung besitzen. Sie sind aus monoklinen a-Sphérolithen aufge-
baut. Als zweites wird eine zylindrische Kristallisation an Substratoberflachen innerhalb der Po-
lymermatrix beobachtet, wenn Scherbewegungen wihrend des Erstarrens aus der bewegten

Schmelze auftreten, wie dies z. B. beim SpritzguB3 von faserverstirktem PP der Fall ist. Diese
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Schicht setzt sich sowohl aus monoklinen a- als auch aus hexagonalen B-Sphirolithen zusam-

men.

PET
Bindefaden

Abb. 4.1-6: REM Aufnahmen, geitzte Twintex” Probe in der Umgebung eines PET Bindefadens

Abb. 4.1-6 zeigt die Aufnahme einer geitzten Twintex” Laminatoberfliche. Die PET-Bindefiden
werden aufgrund der im Vergleich zu PP geringen chemischen Bestdandigkeit an den Kontaktfla-
chen zur Atzlosung stark angegriffen und aufgelost. Eine solche aufgeloste Stelle eines PET-
Bindefadens ist auf dieser Aufnahme abgebildet. Es wird eine gerichtete Substruktur um den
Bindefaden deutlich. Diese kann nach der oben beschriebenen Definition von Varga und Karger-
Kocsis als transkristalline Zone, bestehend aus senkrecht zur organischen Faseroberflache orien-
tierten o-Sphirolithen, identifiziert werden. Transkristalline Zonen werden fiir Twintex™ nur an
den Kontaktstellen zu den organischen Bindefdden, nicht aber an den Glasfasern gefunden. Dies
ist verstiandlich, da es beim Verarbeiten der Laminate kaum zu Relativbewegungen zwischen den
Fasern und der Polymerschmelze kommt und die anorganische Glasfaseroberfldche, trotz

Schlichtebehandlung, in diesem Laminat keine keimbildende Wirkung besitzt.

Interkristalline Defekte

Es ist fiir Plytron® aufgrund der RuBzugabe zur Matrix nicht moglich, durch Atzen einer polier-
ten Oberflache die Matrixstruktur deutlich zu visualisieren. Diinnschliffe sind eine weitaus auf-
wendigere Moglichkeit, morphologische Details in faserverstiarkten Thermoplasten darzustellen.
Dadurch kann in Plytron” ebenfalls nicht die sphirolithische Struktur der Matrix sichtbar ge-

macht werden; mikrostrukturelle Defekte konnen jedoch erkannt werden.
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Abb. 4.1-7 zeigt einen ca. 15 pm dicken Diinnschliff eines unidirektionalen Plytron®-Laminats
im Anlieferungszustand. In der Matrix sind deutlich einzelne Defekte zu erkennen, die in der
Skizze des Diinnschliffs zur besseren Visualisierung als schwarze Linien dargestellt sind. Durch
die Anfertigung mehrerer Diinnschliffe unterschiedlicher Dicke ist sichergestellt, da3 es sich
hierbei nicht um Artefakte handelt, die durch die Diinnschliffpraparation hervorgerufen werden.
Frithere Untersuchungen an Plytron® haben gezeigt, daB es durch eine sehr langsame Abkiihlung
aus der Schmelze wihrend der Verarbeitung zu interkristallinen Defekten kommen kann /72/. Je
geringer die Abkiihlrate, desto mehr Zeit verbleibt der Schmelze, kristalline Uberstrukturen, wie
z. B. Sphirolithe, auszubilden. Diese haben dann das Bestreben, einen moglichst hohen Grad an
innerer Ordnung in einem moglichst optimalen energetischen Gleichgewichtszustand zu errei-
chen. Nach Bildung und Wachstum erster Sphérolithe kommt es zur Anlagerung und Ausrich-
tung kristallisationsfdhiger Polymerbereiche. Dadurch werden Schwindungsprozesse innerhalb
der Sphérolithe initiiert. Diese Schwindungsprozesse rufen Zugspannungen an den Sphéro-

lithgrenzen hervor /41/ und erste interkristalline Defekte in Form von Mikrorissen entlang der

Sphérolithgrenzen werden initiiert /40/.

lasfaserno O
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Abb. 4.1-7:  Diinnschliff Plytron® im Anlieferungszustand, unidirektional, Schliffdicke ca. 15 pm

Im Fall von Plytron® ist ein weitaus bedeutenderer Faktor als die Abkiihlrate, die lange Verweil-
dauer wihrend der Verarbeitung in der Schmelze (30 Minuten). Dies hat dhnliche Folgen wie
eine zu geringe Abkiihlgeschwindigkeit und fithrt zu den in Abb. 4.1-7 schematisch dargestellten
Defekten. Fiir unverstirktes isotaktisches PP konnte Friedrich die Entstehung dieser Defekte
nachweisen /158/. Mit lidngeren Kristallisationszeiten kommt es aufgrund einer erhohten Kon-
traktion der hochkristallinen Spharolithe zur Ausbildung von Poren und Rissen an den Sphéro-

lithgrenzen /49/. Schematisch ist die Bildung interkristalliner Defekte sowie deren Einflu3fakto-
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ren in Abb. 4.1-8 gezeigt. In Twintex” konnen keinerlei interkristallinen Defekte festgestellt
werden, was aufgrund der kurzen Verarbeitungszeiten und hohen Abkiihlraten auch zu erwarten

ist.

Temperatur Druck Zeit

Kristallinitatserh6hung
TR OIS L
:

Dichteerhohung B

Abb. 4.1-8:  Schematische Darstellung der Entstehung interkristalliner Defekte in einer teilkristallinen Matrix

4.2 Alterungseinfliisse
4.2.1 Kiristallinitit und Gefiige

Die optischen Analyseverfahren haben es nicht ermoglicht, quantitative morphologische Un-
terschiede zwischen den angelieferten und den gealterten Laminaten nachzuweisen. Es ist jedoch
davon auszugehen, da} die Alterungen, denen die Laminate ausgesetzt werden, die Kristallinitat
und das Gefiige sowohl der Matrix, als auch des gesamten Laminats beeinflussen. Mittels
dynamischer Differenzkalorimetrie (DSC) konnen diese Kristallinitdtsdanderungen der Matrix
untersucht und aufgrund der gemessenen Kurvenverldufe Riickschliisse auf die Verdnderungen
der Matrixmorphologie gezogen werden /152, 154/. Zusitzlich kann mit Hilfe von Ge-
wichtsmessungen und der Untersuchung des Wasseraufnahmeverhaltens der Laminate der

EinfluB der Klimawechsellagerungen analysiert werden.

Um Vergleiche tiber den Einflu3 der Glasfasern auf das Alterungsverhalten durchfiihren zu kon-
nen, werden im folgenden sowohl das Laminat, als auch die unverstirkte Matrix analysiert.
Beide, Laminat und unverstiarkte Matrix, werden unter identischen Verarbeitungsbedingungen
hergestellt. Im Fall von Twintex” werden auBerdem identische Laminate ohne zusitzliche PET-

Bindefiden zum Vergleich herangezogen.
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Kristallinititséiinderungen

Verdnderungen der Kristallinitdt in PP laufen meBbar nur bei entsprechend erh6hten Temperatu-
ren ab /38/. Dies ist sowohl fiir die thermisch gealterten Proben (Alterung II) der Fall, die bei
90°C gelagert werden, als auch fiir die im Klimawechsel gealterten (Alterung 1) Laminate, die
tiber einen groflen Zeitraum Temperaturen von 90°C ausgesetzt werden. Deshalb erfolgt eine
kontinuierliche Analyse der Kristallinitdtsdnderungen der im Umluftofen gelagerten (Alterung
IT) Laminate und der unverstiarkten Matrix (Tabelle 4.2.1-1). Die maximale thermische Lager-
dauer betrdgt dabei 2400 Stunden. Die unter Klimawechselbedingungen gealterten Laminate

(Alterung I) werden nach der kompletten Alterungsdauer analysiert.

Tabelle 4.2.1-1: Kristallinitit der reinen Matrix und der Laminatmatrix in Abhingigkeit von der Lagerdauer
(Lagertemperatur: 90°C); Angaben in %

Lagerdauer Plytron® Twintex” Plytron® Twintex®
[h] Matrix Matrix Laminat Laminat
Anlieferung 51.1+£1.6 42.4+£0.8 535+1.2 41.6+£2.8
480 46.0£ 0.7 564+1.2 479+1.1
600 546+0.5
960 46.6 £ 0.4 56.4+0.7 50.6 1.7
1440 4714104 569+ 1.0 50.6 £ 0.6
1500 54.6+0.8
2400 473+0.6 573105 512412
(A TD)

*: Twintex"® ohne PET Bindefiden

Abb. 4.2.1-1 a zeigt die Anderungen der Kristallinitit fiir Plytron” und dessen unverstirkte
Matrix abhéngig von der Lagerungsdauer. Die Ausgangskristallinitit der angelieferten Proben
liegt mit 51.1 % bzw. 53.5 % bereits relativ hoch, was aufgrund der langen Verarbeitungszeiten
und der morphologischen Untersuchungen aus Kapitel 4.1 zu erwarten war. Die Kristallinitét
steigt mit zunehmender Lagerdauer bis 500 Stunden zunéchst schnell, dariiber hinaus flacht die
Kurve asymptotisch ab. Dies gilt sowohl fiir die Matrix, als auch fiir das Laminat. Ply‘[ron®
erreicht eine maximale Kristallinitdt von etwa 57.3 % nach 2400 Stunden und die unverstérkte

Matrix von etwa 54.5 % nach 1500 Stunden.

Ein shnliches Verhalten bei der Zunahme des Kristallinititsgrades zeigt Twintex” als Laminat
ohne PET-Bindefdden und dessen unverstarkte Matrix (4bb. 4.2.1-1 b). Die Ausgangskristalli-
nitdt liegt bei Twintex” mit ca. 42 % knapp 10 % unter der von Plytr0n®. Der Grund hierfiir liegt
in der kiirzeren Zykluszeit bei der Fertigung und in der hoheren Abkiihlrate von Twintex®
(Plytr0n®: 13°C/min; Twintex”™: 66°C/min; siche Kap. 3.1). Die Kristallinitit der unverstirkten

Matrix nimmt bis 500 Stunden, die des Laminats bis etwa 1000 Stunden schnell zu. Danach fla-
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chen die Kurven ebenfalls asymptotisch ab und es folgt eine geringe weitere Kristallinititszu-
nahme. Die Kristallinititen nach 2400 Stunden Lagerung betragen fiir Twintex” 51.2 % und fiir
die unverstirkte Matrix 47.3 %.

60 4 Lagertemperatur: 90°C

60 5 Lagertemperatur: 90°C
a) b)
554 55 Alterung I
. ‘ _ Twintex \
=, h Laminat X, /
50 4 4
é T Matrix % 50
= =
E Alterung 1 =
T 45 - S 45 1
5 GO
< Plytron Lamina (A IT) 10 ¢ Twintex (A II, ohne PET)
40 - -
O Plytron Matrix (A 1) 10 Twintex Matrix (A 1)
A Plytron Laminat (A I) 35 A Twintex (A 1, ohne PET)
35 L} L} L} T 1 ! ! ! ! !
0 500 1000 1500 2000 2500 0 500 1000 1500 2000 2500
Lagerdauer [h] Lagerdauer [h]

Abb. 4.2.1-1: Kristallinitidt der unverstirkten Matrix und des Laminats in Abhédngigkeit von der thermischen
Lagerdauer (A II, Lagertemperatur: 90°C) sowie der im Klimawechsel gealterten (A I) Laminate;
a) Plytron™; b) Twintex”

In Abb. 4.2.1-2 a und b ist die absolute und die relative Zunahme des Kristallinitdtsgrades, ab-
héngig von der Lagerdauer, fiir beide Laminate und die jeweils unverstiarkte Matrix dargestellt.
Daraus werden mehrere Effekte ersichtlich. Erstens, je niedriger die Ausgangskristallinitit K ist,
desto groBer ist die Kristallinitdtszunahme. Zweitens, die Kristallinitdt erreicht eine Art Sétti-
gungswert und drittens, die Glasfasern besitzen offensichtlich einen Einflu3 auf die Kristallini-

tdtszunahme.

Das Verhiltnis zwischen Ausgangskristallinitdt und Kristallinitdtszunahme wird besonders deu-
tlich in der relativen Darstellung (4bb. 4.2.1-2 b). Dabei besitzt das Twintex®-Laminat und des-
sen Matrix einen deutlich hoheren Zuwachs als Plytron®. Dieses Phénomen ist bereits von ande-
ren Alterungsversuchen mit unverstarktem PP und Polyethylen bekannt /159, 160/. Das thermo-
dynamische Gleichgewicht innerhalb der einzelnen Sphérolithe steigt mit zunehmender Kristal-
linitdt /40/. Je niedriger die Kristallinitdt innerhalb des Polymers ist, desto weniger Energie
benotigen die Sphérolithe, um eine Erhohung dieses inneren energetischen Gleichge-

wichtzustandes zu erreichen. Ist bereits eine sehr hohe Kristallinitit und damit ein hoher Ord-



66

nungszustand der sphérolithischen Struktur vorhanden, so reicht eventuell die zugefiihrt Energie

nicht mehr aus, um eine weitere Verschiebung zu einem hoheren Ordnungszustand zu erreichen.

Der maximal erreichbare Grad an Kristallisierung eines teilkristallinen Thermoplasten ist ab-
hiangig von dessen molekularem Aufbau und kann unter technischen Bedingungen niemals
100 % erreichen /41/. Aulerdem hingt er von dem wéhrend der Verarbeitung erreichten freiem
Volumen, den Verarbeitungsdriicken und der Verarbeitungstemperatur ab. Durch thermische
Lagerung nach der Verarbeitung kann es zu einem Nachkristallisieren kristallisationsfahiger
Werkstoftbereiche kommen. Aber auch dann kann wiederum abhidngig von der zugefiihrten
Wiérmeenergie und Kettenbeweglichkeit der Kristallisationsgrad eine bestimmte Schwelle nicht
tiberschreiten. Diese Ergebnisse bestdtigen Blundell und Tregub, die amorphes PEEK 30 bzw. 40
Minuten lang bei unterschiedlichen Temperaturen getempert und eine teilweise deutliche

Zunahme der Kristallinitdt erreichten /152, 161/, die abhéngig von der Tempertemperatur war.
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Abb. 4.2.1-2: Zunahme der Kristallinitdt in Abhingigkeit von der Lagerdauer; a) absolut; b) relativ zur Aus-
gangskristallinitét K,

Trotz nahezu identischer Ausgangskristallinitit erreicht das Twintex®-Laminat einen doppelt so
hohen Zuwachs an Kristallindt als dessen unverstirkte Matrix. Dies kann mit der Wérme-
leitfahigkeit der Glasfasern zusammenhédngen, die um eine Dekade hoher liegt als die des PP
/156/. Dadurch kommt es wéhrend der Temperaturlagerung zu einem verbesserten Warmetrans-
port in die Matrix und das wiederum fiihrt zu einem erleichterten Energieaustausch innerhalb des

Laminats. Da8 dieser Effekt bei Plytron” weniger ausgeprigt ist, kann mehrere Griinde haben.
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Zum einen ist die Ausgangskristallinitit um ein Vielfaches hoher und diirfte bereits nahe am
maximal moglichen Kristallisationsgrad liegen. AuBerdem ist der Faservolumengehalt um etwa
10 % niedriger als bei Twintex”. Die Glasfasern liegen in Twintex” in gebiindelter Form vor, so
daf} insgesamt mehr und schneller die Warme in das Laminatinnere gelangen kann als bei
Plytron”, wo eine gleichmiBige Verteilung der Fasern iiber den gesamten Querschnitt vorliegt.
Allerdings kann der oben beschriebene Effekt des Wirmetransports in die Matrix nicht der
einzige Grund fiir den hoheren Nachkristallisationsgrad sein, da davon auszugehen ist, da3 nach
einer bestimmten Lagerzeit die Temperatur gleichméBig tiber das Laminat verteilt ist. Tan hat
einen vergleichbaren Effekt beim Kristallisationsverhalten nach der Verarbeitung von kurzfaser-
verstarktem PP/CF festgestellt /154/. Dabei nahm der Kristallisationsgrad mit zunehmendem
Kohlenstoffasergehalt zu. Er schrieb diesen Effekt einer Verkiirzung der molekularen Trans-
portwege aufgrund der Kohlenstoffasern zu. Shiao konnte eine Verdnderung der Kristallgrof3e in
glasfaserverstirktem PA 66 ebenfalls dann feststellen, wenn mehrere Fasern dicht beisammen
liegen, wohingegen dieser Effekt bei gleichméBig in der Matrix verteilten Glasfasern nicht auf-
tritt /155, 162/. Auch Shiao sieht den Grund dafiir in einer verbesserten Energieiibertragung, die

allerdings erst ab einem geniigend hohen zusammenhédngenden Glasvolumen auftritt.

60 q Lagertemperatur: 90°C 46
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Abb. 4.2.1-3: a) Kristallinitit von Twintex” mit und ohne PET Bindefiden in Abhingigkeit von der Lager-
dauer; b) Standardabweichung von Twintex® mit Bindefiden in Abhingigkeit von der Kristalli-
nitét
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Bei der Messung des Kristallinitit von dem aus technischen Textilien hergestellten Twintex® mit
Bindefiden aus PET fillt auf, dal3 die Ergebnisse stark streuen (4bb. 4.2.1-3). Diese Streuungen
nehmen mit zunehmender Lagerzeit im Umluftofen und mit zunehmender Kristallinitét ab (4bb.
4.2.1-3 b). AuBBerdem liegen die mit der DSC gemessenen Werte weit unter denen der unver-
starkten Matrix. Da dieses Verhalten fiir glasfaserverstiarktes PP untypisch ist, ist davon auszu-
gehen, dal die Bindefdden aus PET die Ergebnisse beeinflussen. Es ist bekannt, daB PET im
Temperaturbereich von etwa 160°C nachkristallisieren kann, bevor es bei ca. 250°C seinen
Schmelzpunkt erreicht /145/. Das wiirde bedeuten, daf3 sich in der DSC-Analyse der endotherme
Schmelzpeak des PP mit dem exothermen Kristallisationspeak des PET tiberlagert und somit die
Messung ,,verfilscht®. Fiir diese Annahme spricht die Abnahme der Streuung der Meflergebnisse
mit zunehmender Lagerdauer, da natiirlich auch im PET eine Nachkristallisation stattfindet und
damit der Effekt der Nachkristallisation schwindet. Allerdings miite dann auch die gesamte
Zunahme der gemessenen Kristallinitdt hoher und annéhernd gleich der des Laminats ohne PET-
Bindefédden sein. Erste Messungen mit einer temperaturmodullierten DSC zeigen tatsdchlich eine
Uberlagerung der beiden oben genannten Effekte /163/. Allerdings miissen fiir eine endgiiltige
Klirung der Auswirkungen der PET-Bindefiden auf das Kristallisationsverhalten von Twintex”
weitere Analysen erfolgen. Dafiir erscheint die temperaturmodullierte DSC (TMDSC) ein

geeignetes Verfahren.
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Abb. 4.2.1-4: Verlauf der DSC-Kurven in Abhiingigkeit von der Lagerdauer von Twintex™; a) unverstirkte
Matrix; b) Laminat ohne PET-Bindefiden



69

In den Abb. 4.2.1-4 sind charakteristische DSC-Kurven der unverstdrkten Matrix und des Lami-
nats von Twintex® in Abhingigkeit von der Lagerdauer gezeigt. Es sind die endothermen
Schmelzkurven der kristallinen Phasen in der ersten Autheizung zu sehen. Allen Analysen ist
gleich, dafl die Schmelzenthalpie AH,, unter der Kurve mit zunehmender Lagerdauer zunimmt
und der Beginn der Schmelzreaktion frither einsetzt. Dies ist gleichbedeutend mit einer Kristalli-
nitdtserhohung. Die Verbreiterung der Schmelzreaktion ist darauf zuriickzufiihren, dafl wiahrend
des Temperns zusitzliche, meist instabilere Sphérolithe entstehen, die frither aufschmelzen /145/.
Bei den gealterten Laminaten setzt ein Aufschmelzen erster Kristallite teilweise schon bei ca.
90°C ein, wihrend bei den angelieferten Proben ein mef3bares Aufschmelzen erst ab etwa 110°C

auftritt.

Die Kurven der unverstirkten Matrix zeigen zusétzlich eine sogenannte Temperschulter bei ca.
110°C, die durch Temperaturlagerungen bei ca. 20°C oberhalb der Lagerungstemperatur entste-
hen und bereits von anderen teilkristallinen Thermoplasten bekannt sind /164/. Auch diese
Schulter ist auf die Bildung neuer, instabiler Sphirolithe zuriickzufiihren. Eine Anderung der

Schmelztemperatur Ty, kann nicht beobachtet werden.
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Abb. 4.2.1-5: Kristallisation in der DSC fiir Twin-
tex”, Kiihlrate: 5°C/min nach gere-
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In Abb. 4.2.1-5 sind von Twintex® die Kristallisationskurven der unverstirkten Matrix und des
Laminats ohne Bindefiden beim Abkiihlen in der DSC zu sehen. Die Proben werden nach einer
geregelten Autheizung auf 220°C mit einer Geschwindigkeit von 5°C/min abgekiihlt. Es tritt ein

deutlicher Unterschied der Kristallisationstemperatur Ty zwischen der unverstiarkten Matrix und
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dem Laminat auf. Das Laminat kristallisiert bereits bei 116°C, wihrend die Matrix erst bei
110°C kristallisiert. Bei Plytron® ist lediglich ein Unterschied von ca. 1.5°C zu erkennen. Beide
Ergebnisse bestétigen die Annahmen zum Kristallwachstum aus Kap. 4.1. Die gebiindelte Form
der Glasfasern in Twintex” bewirken beim Abkiihlen aus der Schmelze einen schnelleren Ab-
transport der Wiarme aus dem Laminat aufgrund der h6heren Wiarmeleitfahigkeit der Glasfasern
im Gegensatz zu der unverstiarkten Matrix. Dadurch wird die effektive Kristallisationstemperatur
To herabgesetzt und eine hohere Nukleierungsrate in der Matrix erzielt. In Plytron® bewirkt das
geringere Faservolumen und die homogene Faserverteilung in der Matrix einen geringeren Un-

terschied in der Kristallisationstemperatur Ty im Vergleich zur unverstdrkten Matrix.

Einfluf} durch die Klimawechsellagerung

Nach Fiebig treten morphologische, zeitabhdngige Verdnderungen in den kristallinen Bereichen
von PP erst ab einer Temperatur von 60°C ein /38/. Bei niedrigeren Temperaturen kommt es zu
Verdnderungen in den amorphen Bereichen, die eine Dichteerh6hung bewirken. Diese Verédnde-
rungen haben aber keinerlei mefSbare Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften /46/.
Aus diesem Grund werden fiir die durch Klimawechsellagerung gealterten Laminate (Alterung I)
ausschlieBlich die Lagerzeiten bei 90°C im Klimawechselschrank, bzw. Umluftofen beriicksich-
tigt (2200 Stunden), um diese mit den rein thermisch gealterten (Alterung II) Laminaten zu ver-
gleichen (4bb. 4.2.1-1). Die mit der DSC nach einer kompletten Klimawechselalterung (Alte-
rung I) analysierten Kristallinititsgrade liegen fiir Plytron® bei 57.1 % (+ 0.6 %) und fiir Twin-
tex” ohne Bindefaden bei 50.7 % (+ 0.8 %). Beide Werte liegen im Streubereich der fiir die rein
thermisch gealterten (Alterung II) Laminate gemessenen Kurven (4bb. 4.2.1-1) und bestétigen
damit die von Fiebig und Agarwal beschriebenen zeitabhéngigen Temperatureinfliisse auf die

kristallinen Bereiche der Matrix.

Neben Temperaturbelastungen werden die Laminate wiahrend der Klimawechselalterung zusitz-
lichen Feuchtebelastungen von maximal 95 % r. L. ausgesetzt. Um den Einflull der Feuchte auf
die Laminate zu untersuchen, werden neben reinen Feuchtelagerungen bei Raumtemperatur in
destilliertem Wasser die Gewichtsverdnderungen der Laminate nach den einzelnen Klimawech-

sel- und Temperaturlagerungen analysiert.

Abb. 4.2.1-6 a zeigt das Feuchteaufnahmeverhalten aller drei Laminate in destilliertem Wasser
bei Raumtemperatur. Twintex” besitzt ein signifikant hoheres Wasseraufnahmevermogen als
Plytron”™. Alle drei Laminate erreichen wihrend einer Lagerdauer von 2300 Stunden einen Siitti-

gungswert, der fiir Twintex® 1.62 %, fiir das unidirektionale Plytron” 0.4 % und fiir das Kreuz-
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gelege 0.6 % betrigt. Die hohere Feuchteaufnahme von Twintex” ist auf die textilen Bindefiden
aus PET zuriickzufiihren. Da diese wihrend der Verarbeitung nicht aufschmelzen, kann es zu
einer unzureichenden Impréagnierung der PET-Garne kommen. Die einzelnen PET-Fasern wer-
den teilweise nicht von der PP-Matrix umhiillt. Es wird lediglich der Bindefaden als Ganzes um-
schlossen. Dadurch entstehen Mikrohohlrdume entlang der PET-Fasern die es der Feuchte er-
moglichen aufgrund von Kapillarwirkungseffekten in das Laminat einzudringen. Dariiber hinaus
besitzen die Twintex“-Laminate einen héheren Porenanteil. Ein GroBteil der Feuchte gelangt
tiber die Faser/Matrix-Grenzfldche in das Laminat. Die Feuchte selbst wird dann allerdings vor
allem in der Matrix und deren Poren gespeichert /165/. Abb. 4.2.1-7 zeigt die Aufnahme eines
Twintex” Zugstabs, nach einer Stunde Lagerung in einer Tintenlsung. Es ist deutlich zu erken-
nen, dal die Tintenlosung entlang der Bindefdden, aufgrund der Kapillarwirkung der oben be-
schriebenen Hohlrdume, innerhalb der nicht aufgeschmolzenen PET-Garne in das Laminat ein-

dringen kann.

Feuchtelagerung
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Abb. 4.2.1-6: a) Wasserauftnahmeverhalten der Laminate in destilliertem Wasser bei T =23°C;
b) Gewichtsabnahme wihrend der Klimawechselalterung; KWL: Klimawechsellagerung, TL: thermi-
sche Lagerung

Die geringe Feuchteaufnahme der Plytron®-Laminate spiegelt auch den unpolaren Charakter der
Polypropylenmatrix wieder, die kaum Feuchte aufnimmt /166/. Der grofite Anteil der Feuchte
wird zunidchst liber Kapillaren der Faser/Matrix-Grenzflache aufgenommen /167/. Dies erklart

auch die hohere Feuchteaufnahme der Kreuzlaminate, die fast doppelt so viele, senkrecht zur



72

Schnittfliche gelegene Faserflichen aufweisen als unidirektionale Laminate. Aullerdem ist das
Matrixvolumen in den Kreuzlaminaten geringfiigig hoher als in den unidirektionalen. Dies fiihrt
zu einer ebenfalls hoheren Feuchteaufnahme. Vergleichbare Messungen ergaben fiir CF/Epoxid

Sattigungswerte von 1.5 % /167/ und fiir CF/PEEK (APC 2) von 0.2 % /168/.

Abb. 4.2.1-7:  in Tintenlosung gelagerter Twintex”
Zugstab; Kapillarwirkung entlang
der PET-Garne

Die in Abb. 4.2.1-6 a dargestellte Feuchteautnahme wird fiir Proben gemessen, die in destillier-
tem Wasser eingelagert sind. Wahrend der Klimawechsellagerung sind die Laminate jedoch ma-
ximal nur 190 Minuten zusammenhédngend innerhalb eines Klimawechselzyklus einer Luft-
feuchte von 95 % ausgesetzt (siche dazu 4bb. 3.2-1 und 3.2-2 sowie Tabelle 3.2-1). Fiir eine
komplette Klimawechsellagerung, in der der Klimawechselzyklus 25 mal wiederholt wird, wer-
den die Laminate bei einer Lagerdauer von mehr als 290 Stunden insgesamt nur 79 Stunden mit
95 % r. L. beaufschlagt, bevor die Alterung mit einer thermischen Lagerung im Umluftofen wei-
tergefithrt wird. Um die Gewichtsverdnderungen in Anschluf an die Klimawechsellagerungen
und den thermischen Lagerungen zu verfolgen, wurden die Proben nach jedem Einlagern gewo-
gen. Die Gewichtsverdnderungen zwischen den Klimawechsellagerungen (KWL) und den ther-
mischen Lagerungen (TL) sind in 4bb. 4.2.1-6 b dargestellt. Es ist zu erkennen, da3 eine Ge-
wichtsabnahme erfolgt. Die Laminate nehmen wihrend der Alterung im Klimawechsel keine
zusitzliche Feuchte auf. Im Gegenteil, die Laminate verlieren an Gewicht, was auf eine Trock-
nung und den Verlust leicht fliichtiger Bestandteile zuriickzufiihren ist. Aufgrund des hoheren
Poren- und Fehlstellengehalts besitzt Twintex” vor Beginn der Klimawechselalterung einen ho-

heren Feuchtegehalt und nimmt deswegen auch mehr und schneller an Gewicht ab als Plytron®.

4.2.2 Dynamisch-Mechanische Eigenschaften
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Mit Hilfe der dynamisch-mechanischen Analyse (DMA) konnen Aussagen iiber das mechani-
sche Verhalten, die Veridnderungen der Matrixmorphologie und der Faser/Matrix-Haftung von
FVK in Abhingigkeit von Temperatur und Belastung getroffen werden. Die Faserorientierung,
das Faservolumen, sowie die MeB- und Auswertemethoden bestimmen das MeBergebnis ent-
scheidend und sind bei vergleichenden Untersuchungen zu beriicksichtigen /169/. Im Rahmen

dieser Arbeit werden alle Analysen im Torsionsmodus durchgefiihrt.

Speichermodul G*

Der Speichermodul G* beschreibt die Steifigkeit eines viskoelastischen Werkstoffs und ist pro-
portional zur maximal wihrend eines Schwingspiels elastisch gespeicherten Energie. G* erhoht
sich mit zunehmendem Fasergehalt vg. Durch die Orientierung der Fasern in der Belastungs-
langsachse tritt wihrend der in der DMA aufgebrachten Torsionsbelastung eine Verformungsbe-
hinderung auf. Am Probenrand kommt es zu Zug-, im Probeninneren zu Druckspannungen. Es
ist deshalb zu erwarten, da3 die Ergebnisse auf Schwankungen im Faservolumen sehr sensibel
reagieren. Verdanderungen in der Kristallinititen der Matrix, wie sie bei unverstédrkten, teilkri-
stallinen Thermoplasten im Speichermodul erkennbar sind, konnen dadurch tiberdeckt werden.
Deshalb wird nach jeder Messung der genaue Fasergehalt der Probe durch Veraschen ermittelt
und die Ergebnisse auf ein mittleres Faservolumen von 35 % (Plytron®) bzw. 45 % (Twintex")

normiert, um eine bessere Vergleichbarkeit zu gewéhrleisten.

In Abb. 4.2.2-1 sind die charakteristischen Verldufe der Speichermoduln, auf ein mittleres Faser-
volumen von 35 % fiir Plytron” und 45 % fiir Twintex” (mit PET-Bindefiden) normiert darge-
stellt. Der Speichermodul G* der thermisch gealterten Laminate (Alterung II) ist am hochsten,
der der im Anlieferungszustand belassenen am niedrigsten. Dies kann zwei Griinde haben. Zum
einen bewirkt eine Kristallinitdtserhohung der Matrix einen erhohten E-Modul der kristallinen
Matrixbereiche und damit des gesamten Laminats /161, 170/. Zum anderen kann es aufgrund der
mit einer Kristallinitdtserhohung verbundenen Schwindung zu einem engeren Verbund zwischen
der Matrix und den Fasern kommen, und damit zu einer verbesserten Faser/Matrix-Haftung, die
ebenfalls zu hoheren Modulwerten fiihrt /171-174/. Eine dhnliche Annahme wurde bereits fiir
kurzfaserverstirktes PEEK zur Erkldrung des erhohten Widerstands gegen Ermiidungsri3aus-
breitung von getemperten Proben im Vergleich zu angelieferten vorgeschlagen /175/. Abb.
4.2.2-2 verdeutlicht diesen Effekt schematisch.
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Abb. 4.2.2-1:  Auf das Faservolumen vy genormte Verldufe der Speichermoduln und Einfluf3 der Konditionie-
rung; Alterung [: Klimawechselalterung; Alterung II: thermische Alterung;

a) Vﬂ’lytron@, = 35 %; b) ViTwintex® — 45 %;
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Abb. 4.2.2-2: Schematische Darstellung zum Einflul} der Kristallinitétserh6hung und der damit verbundenen
Schwindung sowie der Relaxationsvorgéinge auf die Faser/Matrix-Haftung; o, tangentiale Zug-
spannung entlang der Faserachse; oyg: radiale Druckspannungen auf die Faser; x: im Anliefe-

rungszustand (1), thermisch gealtert (2);

Aufgrund der mit einer Nachkristallisation verbundenen Schwindung der kristallinen Matrixbe-
reiche kommt es zu einer Erhohung der radialen Druckspannungen cr von der Matrix auf die
Verstirkungsfasern. Dadurch wird eine bessere mechanische Ubertragung von Schubspannungen
zwischen Faser und Matrix moglich. Die Erhohung der radialen Druckspannungen kann eine

erhohte Faser/Matrix-Festigkeit bewirken und damit den Modul des Laminats insgesamt erho-

hen.
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Neben den beschriebenen Schwindungsprozessen ist zusétzlich zu erwarten, dafl Relaxationspro-
zesse in der Matrix aufgrund der Warmelagerungen eintreten /155, 162, 176-178/. Dabei werden
die durch die unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten von Glasfasern und PP wéhrend der
Verarbeitung eingebrachten thermischen tangentialen Zugspannungen oy verringert. Der Abbau
der tangentialen Zugspannungen besitzt offensichtlich einen geringeren Einflufl auf den Schub-

modul G* als die Erh6hung der Matrixkristallinitdt und der damit verbundenen radialen Druck-

spannungen.

Obwohl die Kristallinitdt der Laminate nach beiden Alterungskonditionierungen (Klimawechsel-
und thermische Lagerung) fast identisch sind (vergleiche Kap. 4.2.1), zeigen die Klimawechsel
gealterten Laminate (Alterung I) keine signifikante Erhohung des Schubmoduls. Es ist zu ver-
muten, dal mit den Temperaturwechseln, denen diese Laminate ausgesetzt werden, die Grenz-
flichen zwischen den Fasern und der Matrix aufgrund der unterschiedlichen Temperaturausdeh-
nungskoeffizienten geschwicht werden. Die Kristallinitdtserh6hung der Matrix und die gleich-

zeitige Verschlechterung der Faser/Matrix-Haftung tiberlagern sich dann.

a) Plytron Kreuzlaminate b) Plytron Kreuzlaminate
1.50 7 dest. Wasser O 0.80 7' dest. Wasser o
50°C gg 50°C |
] 5 4
< ? T 0.60 - 8 A
o 1.00 QD ° o A
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§ 8% 5 0.40 4 8 a
5 /Abb. 422-3b 5 A
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O Alterung I E& O Alterung I
A Alterung 11 A Alterung 11
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Abb. 4.2.2-3: a)Feuchteaufnahme in destilliertem Wasser bei 50°C fiir Plytron” Kreuzlaminate;
b) VergroBerung aus a)

Eine Verschlechterung der Faser/Matrix-Haftung kann unter anderem iiber das Feuchtigkeitsauf-
nahmeverhalten nachgewiesen werden. Dabei nehmen die Laminate mit schlechterer Haftung
insgesamt nicht mehr Feuchte auf, aber der Diffusionskoeffizient, die Geschwindigkeit der

Feuchteaufnahme, ist zu Beginn der Feuchtelagerung hoher /133/. Die Begriindung, daf3 bei
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schlechterer Faser/Matrix-Haftung nicht mehr Feuchte aufgenommen wird, ist, da3 in Laminaten
ein vielfach hoherer Anteil an Feuchte tiber das Polymergefiige und dessen Fehlstellen eingela-
gert wird, als tiber die Faser/Matrix-Grenzfldche selbst /165/. In Abb. 4.2.2-3 ist das Feuchteauf-
nahmeverhalten der Plytron®-Kreuzlaminate in destilliertem Wasser bei 50°C dargestellt. Der
Diffusionskoeffizient der Klimawechsel belasteten Laminate (Alterung I) ist zu Beginn der
Feuchtelagerung deutlich hoher, als fiir die angelieferten bzw. thermisch gealterten (Alterung II)
Laminate (4bb. 4.2.2-3 b). Der Diffusionskoeffizient der thermisch gealterten Laminate ist am
geringsten und bestétigt damit die oben getroffenen Annahmen der Haftungsverbesserung und
der Relaxationsvorgénge in der Matrix. Der Sattigungswert liegt fiir die angelieferten Laminate
nach fast 4000 Stunden mit 1.42 % am hochsten, wohingegen die Klimawechsel belasteten La-
minate (Alterung I) in etwa den gleichen Wert wie die thermisch gealterten Laminate (Alterung
IT) von ca. 1.35 % erreichen (4bb. 4.2.2-3 a). Die hohere Feuchteauftnahme gegeniiber den bei
Raumtemperatur gelagerten Laminaten (4bb. 4.2.1-6 a) liegt in der hoheren Molekiilbeweglich-
keit der amorphen Bereiche begriindet. Pomies und Carlsson vermuten zusétzlich eine Schédi-
gung der Molekiilkettenstruktur aufgrund der weit tiber der Glasiibergangstemperatur T, liegen-
den Lagertemperatur /76/. Obige Ergebnisse bestitigen die Annahme einer verschlechterten Fa-
ser/Matrix-Haftung der Klimawechsel belasteten Laminate (Alterung I). Fiir eine Feuchteauf-
nahme in teilkristallinen Thermoplasten sind die amorphen Polymerbereiche und Fehlstellen in
der Matrix ausschlaggebend, weil dort um ein Vielfaches mehr Feuchte aufgenommen werden
kann als in den dicht gepackten, kristallinen Bereichen. Das erklért die geringere Feuchteauf-

nahme der gealterten, hoher kristallinen Laminate.

Zu einer Schiadigung der Grenzflichen zwischen den Fasern und der Matrix durch die Klima-
wechselzyklen kann es aus zwei Griinden kommen: Zum einen besitzen die Glasfasern einen um
etwa zwei Dekaden niedrigeren Ausdehnungskoeffizienten als PP und zum anderen bewirken die
Temperaturschwankungen wihrend der Klimawechselbelastung eine Erhohung bzw. Erniedri-
gung von Zugspannungen entlang den Faserlangsachsen, deren Grof3e abhéngig von der jeweili-
gen Belastungstemperatur ist /179-182/. Schapery hat fiir die wihrend der Verarbeitung in ein
Laminat eingebrachten thermischen Spannungen einen energetischen, dreidimensionalen Ansatz
vorgeschlagen /183/. Aus diesem Ansatz leiteten Nairn und Zoller eine einfache, eindimensiona-
le Abschédtzung der mindestens in Faserrichtung auftretenden Zugspannungen in Abhéngigkeit

von der im Laminat vorherrschenden Temperatur ab (Gleichung 4.2.1) /184-186/:
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(T, —T) (4.2.1)

on entspricht der Zugspannung parallel zu der Faserldngsachse, Ao der Differenz der Ausdeh-
nungskoeffizienten zwischen Faser und Matrix, E,, und Er dem E-Modul der Matrix und der
Faser, v und vy dem Faser- bzw. dem Matrixvolumen, Ty der Kristallisationstemperatur der
Matrix und T der jeweiligen Belastungstemperatur. Nairn und Zoller gehen davon aus, daf3 sich
erst ab dem Erstarren aus der Schmelze Spannungen zwischen den Fasern und der Matrix auf-
bauen. Die mit Hilfe der DSC ermittelten Kristallisationstemperaturen T, betragen sowohl fiir
Twintex® als auch fiir Plytron”™ ca. 120°C. Alle weiteren Werte kénnen den Tabellen 3.1-1 und
4.1-1 entnommen werden. Damit ergeben sich die in Tabelle 4.2.2-1 und Abb. 4.2.2-4 aufgefiihr-
ten thermischen Zugspannungen in der Faser/Matrix-Grenzschicht abhéngig von der im Klima-

wechselzyklus vorherrschenden Temperatur.

Tabelle  Thermische Zugspannungen oy

50 4 < Plytron UD 4.2.2-1:  entlang der Faserlingsachse in
— O Twintex UD [MPa]
o
E_ 40 1 Plytron”
e 90°C 15°C -25°C
= 6.3 21.9 30.3
2 30
=
<
g”f, Twintex”
Q 20 - 90°C 15°C -25°C
) 8.1 28.1 38.7
2
£ 10 4
o]
<
=
0 T T T T T | Abb. 4.2.2-4: Thermische Zugspannungen oy
-50 0 50 100 entlang der Faserldngsachse

Temperatur [°C]

Es ist davon auszugehen, daf} die errechneten Spannungsamplituden von etwa 24 MPa fiir Ply-
tron® bzw. 30 MPa fiir Twintex® zwischen einem Temperaturwechsel von 90°C auf —25°C
durchaus eine Schwichung, wenn nicht gar vereinzelte Totalablosungen der Fasern von der sie
umgebenden Matrix bewirken koénnen. Jedes im Klimawechsel gealterte Laminat (Alterung I)

durchléduft 100 dieser Temperaturwechsel.
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Ein Vergleich des Verlaufs der Speichermoduln G* beider Laminate im Anlieferungszustand
zeigt die Untergliederung in die drei Bereiche energieelastisch, Glasiibergang und entropieela-
stisch (4bb. 4.2.2-5). Die Temperaturgrenzen fiir diese Zustandsbereiche konnen Tabelle 4.2.2-2
entnommen werden. Fiir die Auswertung wird der Verlauf des Verlustfaktors tan 6 herangezo-
gen. Der hdhere Speichermodul im energieelastischen Bereich von Twintex® macht den EinfluB
des Fasergehalts deutlich. Ein hoherer Faservolumengehalt behindert die Tordierung der Probe,
solange die Faser/Matrix-Grenzfliche steif genug ist, um die Spannungen auf die Fasern zu iiber-
tragen. Dabei fallen die Speichermoduln von Twintex® im energieelastischen Bereich steiler ab,
als die von Plytron®. Das zeigt, daB sich der hdhere Faservolumenanteil von Twintex® nur im
energieelastischen Zustand der Laminate auswirkt. Vergleichbare Verldufe von wirrmattenver-
starktem PP (GMT) unterschiedlicher Faservolumina finden sich auch in fritheren Veroffentli-

chungen /173, 187/.

Tabelle 4.2.2-2 Charakteristische Temperaturgrenzen der Laminatzustandsbereiche

T [°C] Energieelastischer Glastibergangs- Entropieelastischer
Bereich bereich Bereich
Plytron ® -0 - =25 -25-30 ab 30
Twintex® -0 - -25 -25 —ca. 30 ab ca. 30
Energieelastischer, Glas- , Entropieelastischer
6 1 <—| Bereich iibergang | Bereich - 020
5 - :
= Twintex UD - 0.15
= /N T :
= 4 ! =
- 1 <
g 3- § - 0.10 2
' b=
i | E
52 | 2
) i - 0.05
Plytron UD
0 T L} L} L} L} L} 0.00
-150 -100 -50 0 50 100 150 200

Temperatur [°C]

Abb. 4.2.2-5: Charakteristische Verldufe der Speichermoduln G* und der Verlustfaktoren tan & fiir Plytron® UD
und Twintex® UD im angelieferten Zustand
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Auffillig ist, dal der Speichermodul ab ca. 45°C fiir beide Laminate nahezu identisch ist, ob-
wohl Twintex® ein um 10 % hoheres Faservolumen besitzt. Offensichtlich tragen die zusitzli-
chen Fasern ab einer bestimmten Temperatur nicht mehr zur Steigerung der Werkstoffsteifigkeit
unter Torsionsbelastung bei und die Torsionssteifigkeit wird ausschlieBlich durch die Matrix
bestimmt. Ein EinfluB der PET-Bindefiiden auf den Verlauf des Speichermoduls von Twintex”

ist nicht erkennbar.

Dieses Verhalten ist fiir eine Bauteilauslegung auf Torsionsbelastung besonders zu berticksichti-
gen. Twintex® verliert 51 % der Torsionssteifigkeit in dem Temperaturintervall zwischen -100°C

und 0°C, Plytron® hingegen nur 27 % (Tabelle 4.2.2-3).

Verlustmodul G*¢

Der Verlustmodul G* ist ein MaB fiir die wihrend eines Schwingspiels durch innere Reibung
und molekulare Umordnungsprozesse dissipierte Energie. Vergleichbar dem Speichermodul ist
sein Verlauf von priif- und probenbedingten Einfliissen abhéngig, weist jedoch eine groBBere Sen-

sitivitdt gegeniiber Verdnderungen in der Matrix auf.

0.25 7 Plytron UD, normiert 0.25 1 Twintex UD, normiert
vi=35% vi=45 % Anlieferung
0.20 4 _0.20 - —
5 5
S S
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£ 0.10 - / £ 0.10 4
2 2
” 0,05 - / 0.05 17\
Alt 1
Alterung 1 Alterung II erung
000 T T T T 000 ! 1 1 T
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Temperatur [°C] Temperatur [°C]

Abb. 4.2.2-6: Normierte charakteristische Verlidufe der Verlustmoduln; Viplytron®=33 %0, ViTwintexa=45 %; Einflufl
der Konditionierungen;

Abb. 4.2.2-6 zeigt die charakteristischen Kurvenverldufe des Verlustmoduls beider unidirek-

tionaler Laminate, ebenfalls auf den Fasergehalt von 35 % bzw. 45 % normiert. Die Kurven be-
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sitzen ein ausgepragtes Maximum (f-Relaxation) in dem Moment, in dem die durch die Erwei-
chung erméglichten Molekiilbewegungen in der Matrix der schwingenden Belastung des Analy-
sators gerade folgen konnen. Dadurch kommt es in diesem Augenblick zu einem Maximum an
innerer Reibung und unelastischer Verformung. Dieses Maximum wird unter anderem als Maf}
fiir die Glastibergangstemperatur T, verwendet. Bei der Auswertung der Temperaturen dieser
Maxima konnen keine signifikanten Unterschiede zwischen den einzelnen Konditionierungen
festgestellt werden (7abelle 4.2.2-3). Offensichtlich besitzen die Konditionierungen keinen Ein-
fluB auf die in der DMA gemessene Glasiibergangstemperatur.

Die angelieferten Laminate weisen die hochsten Verlustmoduln auf. Dies steht im Einklang mit
den aus den DSC-Messungen erhaltenen Ergebnissen, die eine in etwa fiir beide Alterungen glei-
che Kristallinitdtszunahme der Matrix vermuten lassen. Die Matrix erhoht durch eine Zunahme
der geordneten und dichter gepackten kristallinen Bereiche ihren Modul und gleichzeitig wird
die Moglichkeit freier Molekiilkettenbewegungen in den amorphen Bereichen geringer und da-

mit auch die Wahrscheinlichkeit innerer Reibungsprozesse.

Die Maxima der Verlustmoduln sind fiir Twintex® um ca. 80 % héher als fiir Plytron®. Die
Griinde hierfiir liegen nicht ausschlieBlich in der geringeren Kristallinitit. Untersuchungen an
PP-Fasern haben gezeigt, dal der Verlustmodul nur in sehr geringem Mal} durch die Kristallini-
tdat der Matrix beeinflut wird. Vielmehr besitzen der Laminataufbau und die Fasergehalte einen
entscheidenden Einfluf. Mit h6herem Fasergehalt tritt mehr innere Reibung an der Faser/Matrix-

Grenzfliche auf. Dies fiihrt zu dem hoheren Verlustmodul von Twintex® /188, 189/. Zusitzlich

wirkt sich der héhere Porengehalt von Twintex® auf den Verlustmodul steigend aus.

Tabelle 4.2.2-3  Glasiibergangstemperatur T, der unidirektionalen Laminate in Abhingigkeit von ihrer Kondi-

tionierung
KonI(;;Iigilrlizgung G'[GPa] G tan S
G"nax tan 8y °C GPa °C

Plytron® UD
Anlieferung 2.72+0.03 2.57+0.21 2.1£0.08 0.141 £0.01 224022 0.0495+0.002
Alterung I 2.86 +0.02 2.77+0.11 1.8+0.18 0.130 £ 0.01 2.6+1.23 0.0456 +0.002
Alterung 11 3.16+0.15 3.02+0.03 1.1 £0.36 0.122 £0.01 4.6+ 124 0.0449 +0.001

Twintex® UD
Anlieferung 3.30+0.05 2.65+0.13 1.2+1.32 0.246 £ 0.01 6.7+2.89 0.0760 +0.002
Alterung I 3.36+0.26 3.06+0.11 1.1 £0.89 0.222 £ 0.01 5.7+1.65 0.0689 +0.001

Alterung 11 3.81+0.13 3.57+0.13 1.8 +£0.37 0.207 £0.01 5.6+0.21 0.0570 £0.001
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Verlustfaktor tan &

Der Verlustfaktor tan 6 beschreibt das Verhiltnis zwischen Verlust- und Speichermodul und ist
ein MaB fiir die mechanische Ddmpfung. Mit zunehmenden plastischen Verformungsanteilen im
Laminat nimmt die Dampfung zu. Da der Verlustfaktor unabhéngig vom Elastizitdtsmodul des
Werkstoffs ist, also nur von dem Verhiltnis zwischen Speicher- und Verlustmodul abhéngt, glei-
chen sich Fehler in den Messungen beider Moduln innerhalb einer MeBreihe aus /190/ und der
Verlustfaktor wird unabhéngig von Probeneinfliissen, wie z. B. dem Faservolumengehalt. Da-
durch kénnen morphologische und mechanische Verdanderungen in FVK, in denen normalerwei-
se nur die Summe der Reaktionen der Verbundkomponenten erfaflbar sind, sehr genau analysiert

werden.

a-Relaxation

012 7 Plytron UD 0-12 9 Tintex UD
0-10 - o-Relaxation 0.10 7 Anlieferung
e Anlieferung o Alterung I
g 0.08 - A g 0.08 -
8 8 B-Relaxation
v/ Alterung I v/ i
:f 0.06 B-Relaxation < 0.06
2 2
E 0.04 1 Alterung 11 g 0.04 -
0.02 - 0.02 - Alterung 11
0.00 + T T T T T | 0.00 T T T T T 1
-100 -50 0 50 100 150 200 -100 -50 0 50 100 150 200
Temperatur [°C] Temperatur [°C]

Abb. 4.2.2-7: Charakteristische Verldufe der Verlustfaktoren tan 8; EinfluB der Konditionierungen

Alle Kurven der unidirektionalen Plytron®-Laminate weisen ein lokales Maximum der pB-
Relaxation (Glastibergang T,) des PP‘s bei etwa 2°C auf (4bb. 4.2.2-7). Die Temperaturmittel-
werte dieser Maxima sind fiir die unterschiedlichen Konditionierungen in Tabelle 4.2.2-3 zu-
sammengefalit. Eine Beeinflussung der Glasiibergangstemperatur durch die Konditionierungen
ist nicht erkennbar. Die Kurve der angelieferten Laminate besitzt ein zweites lokales Maxima,
die sogenannte o-Relaxation. Wihrend die -Relaxation die Glasiibergangstemperatur T, kenn-
zeichnet und die Moglichkeit der Kettenbeweglichkeit der amorphen Bereiche in der Matrix be-
schreibt, ist die a-Relaxation ein MaB fiir die Bewegungsfreiheit der kristallinen Matrixbereiche
/187/. Die Verringerung der Verlustmaxima der B-Relaxation ist auf eine Reduzierung des freien

Volumens der amorphen Bereiche zuriickzufithren /46/ und bietet eine indirekte Moglichkeit
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Kristallinitdtsunterschiede zu analysieren. Aufgrund von Relaxationsreaktionen durch thermi-
sche Alterung entsteht eine Dichteerhohung der amorphen Matrixbereiche und durch Verringe-
rung der zwischenmolekularen Abstdnde eine Erhohung der zwischenmolekularen Krifte /38,

45/.

Nach dem ersten Absinken oberhalb der Glasiibergangstemperatur steigt die Dampfung ab ca.
30°C deutlich tiber das bereits erreichte Maximum an. Dieses Verhalten korrespondiert mit dem
Abfall des Speichermoduls und kann mit einer erhohten Kettenbeweglichkeit der amorphen Ma-
trixbereiche erklart werden. Da ein GroBteil der amorphen Molekiilketten in PP die kristallinen
Bereiche miteinander verbindet, ragen deren Kettenenden teilweise in die kristallinen Bereiche
hinein und sind dementsprechend ,,vernetzt“. Erst bei hoheren Temperaturen besitzen diese Mo-
lekiilketten geniigend Energie, um ebenfalls freie Schwingungen auszufiihren /187/. Deshalb
kommt es oberhalb der Glasiibergangstemperatur zu einem Anstieg der Dampfung mit Zunahme
der Temperatur. Ein zweiter Einflulfaktor fordert zusitzlich den Anstieg der Dampfung; der
thermische Ausdehnungskoeffizient fiir Glasfasern bleibt bis 250°C konstant /35/. Der thermi-
sche Ausdehnungskoeffizient von PP steigt dagegen im Bereich des Glasiibergangs zusitzlich an
/41, 191/. Das fiihrt aufgrund der Volumenrelaxation des PP zu einer Verringerung der radialen
Druckspannungen um die Fasern und zu Scherspannungen in der Faser/Matrix-Grenzflache.

Beides bewirkt eine zusétzliche Erhéhung der unelastischen Verformungsanteile im Laminat.

Die Dimpfung von Twintex® ist hoher als von Plytron®. Nach Edie /188/ liegt der Grund hierfiir
in dem ho6heren Faservolumen und dem dadurch hoheren Grenzflichenanteil, der in Laminaten
ausschlaggebend fiir das Dampfungsverhalten ist. Aulerdem bewirkt der hohere Anteil an amor-
phen Matrixbereichen eine Dampfungserhohung. Ein deutliches Absinken nach dem Glasiiber-
gang (B-Relaxation) ist nur fiir die beiden gealterten Laminate vorhanden. Im Gegensatz zu Ply-
tron® besitzt Twintex® fiir alle Konditionierungen eine ausgeprigte o-Relaxation die von der
Morphologie der kristallinen Matrixbereiche bestimmt wird und mit hoherem Anteil kristallin

geordneter Matrixbereiche an Hohe und Flidche abnimmt /187/.

4.3 Statische Eigenschaften und Schiidigungsverhalten
4.3.1 Transversale Zugeigenschaften
Einflufl der Konditionierungen

Transversale (90° zur Faserrichtung) Zugversuche geben AufschluB iiber die Matrixeigenschaf-

ten und tiber die Grenzflachenfestigkeit zwischen Fasern und Matrix. Abb. 4.3.1-1 a und b zei-
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gen die Spannungs-Dehnungs-Verldufe der unterschiedlichen Konditionierungen der unidirek-
tionalen Laminate. Plytron® besitzt ein iiberwiegend elastisches Werkstoffverhalten. Die angelie-
ferten Proben verformen sich zum Ende der Belastung geringfiigig plastisch. Die Elastizitdtsmo-
duln von Plytron® sind annshernd identisch (4bb. 4.3.1-3 ¢). Dies liegt daran, da$8 die Kristallini-
tiatsgrade der Matrix aller drei Konditionierungen geringfiigig unterschiedlich sind und sich mog-
liche Verdnderungen der Faser/Matrix-Grenzflache kaum auf den Elastizitdtsmodul auswirken

/54, 57/.
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Abb. 4.3.1-1 Charakteristische Spannungs-Dehnungs-Verldufe in Abhéngigkeit von der Konditionierung; a)
Plytron” UD; b)Twintex® UD

Twintex” zeigt unabhiingig von der Konditionierung ausgeprigte plastische Verformungen im
Spannungs-Dehnungs-Diagramm. Die Dehnungen werden nicht bis zum Erreichen der Bruch-
dehnung bei ca. 8 % gemessen, was mit Pfeilen an den Kurven angedeutet wird. Der Grund hier-
fiir ist, daBB mit zunehmender Dehnung keine weitere Spannungszunahme erfolgt. Die Proben

sind beim Abflachen der Spannungs-Dehnungs-Kurve bereits gebrochen.

Abb. 4.3.1-2 verdeutlicht die Schidigungsentwicklung in Twintex” sowie die Bestimmung der
Festigkeitswerte (Tabelle 4.3.1-1). Durch den Schnittpunkt der an die elastischen bzw. plasti-
schen Bereiche der Spannungs-Dehnungs-Kurve angelegten Tangenten ist eine gute Nédherung
fur die tatsdchlichen Bruchfestigkeiten (Gyz90°) bzw. —dehnungen (&pz90°) erreicht, die mit denen
von Plytron® verglichen werden kénnen. Im Bereich 1 erfolgt zunichst eine elastische Verfor-

mung, dann tritt mit zunehmender plastischer Verformung des Laminats am Ende des Bereichs 2
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ein erster durchgehender Querri3 ein. Ab diesem Punkt hat das Laminat bereits versagt. Bei wei-
terer Belastung wird die Probe alleine durch die parallel zur Belastung verlaufenden Bindefidden

zusammengehalten (Bereich 3), bis auch deren Bruchfestigkeit erreicht ist.

A f }
G\ one /
bZ90 - Querrif
3 Matrix
2 2
©
Faserbiindel
PET Bindefaden
1
- |
€yz2900 ‘
€790

Abb. 4.3.1-2: Transversale Schidigungsentwicklung und Bestimmung der Festigkeitskennwerte Gz90c und
€bz90° in Twintex® UD

Twintex® erfihrt im Gegensatz zu Plytron® eine Steigerung des Elastizititsmoduls mit der Alte-
rung. Die Ursache hierfiir ist die Zunahme des Kristallinitdtsgrades der Matrix von 41.5 % auf
51.3 % fiir die thermisch gealterten Laminate (Alterung II) und auf 50.5 % fiir die Klimawechsel
gealterten Laminate (Alterung I). AuBBerdem ist nicht auszuschlieBen, daf3 die in Belastungsrich-
tung liegenden PET Bindefdden durch eine Nachkristallisation und eine damit verbundene
Schrumpfung entgegen der Belastungsrichtung zusétzlich zu einer Erhohung des Elastizitdtsmo-

duls beitragen.

Daf der Elastizititsmodul der gealterten Twintex"-Laminate, trotz nahezu identischer Kristalli-
nitit der Matrix mit den angelieferten Plytron®-Laminaten, niedriger ist als der von Plytron®, ist
nicht eindeutig klar. Eine Ursache hierfiir kann in der inhomogenen Faserverteilung von Twin-

tex” liegen, deren matrixreiche Zonen die Steifigkeit des Laminats insgesamt reduzieren.

Die transversalen Bruchfestigkeiten opz9oc beider Laminate werden von der Alterung beeinfluf3t
(Abb. 4.3.1-3 a). Die angelieferten Laminate von Plytron” besitzen die hchste Bruchfestigkeit.
Die Werte sind mit 15 MPa vergleichbar mit den von Davies /63/ und Rijsdijk ermittelten /75/,

die ebenfalls die transversale Zugfestigkeit von Glas/PP untersuchten. Die Klimawechsel gealter-
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ten Laminate (Alterung I) besitzen mit opz90c = 11 MPa die geringsten Bruchfestigkeiten. Die

Bruchdehnungen eyz9¢- zeigen ein identisches Verhalten (4bb. 4.3.1-3 c¢).
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Abb. 4.3.1-3: Transversale Bruchspannungs- (a), Bruchdehnungs- (b) und E-Modulwerte (c) fiir Plytron® UD
und Twintex” UD in Abhiingigkeit von der Konditionierung

Im Gegensatz dazu erreichen die gealterten Twintex”-Laminate mit 7.6 MPa eine héhere Bruch-
festigkeit als die angelieferten mit 5.9 MPa. Die Bruchdehnung &pz90c von Twintex® nimmt von
0.28 % (Anlieferung) auf 0.24 % (Alterung I und II) ab. Diese kann aber aufgrund der oben be-
schriebenen Auswertemethode nicht als Absolutwert, sondern nur als Vergleichswert angesehen
werden. Die Bruchfestigkeit von Twintex” ist in jedem Fall geringer als die von Plytron®. Fiir
die angelieferten Laminate betrigt sie ca. 60 % der Bruchfestigkeit von Plytron®, fiir die Klima-
wechsel gealterten (Alterung I) Laminate 31 % und fiir die thermisch gealterten (Alterung II)
Laminate 46 %. Ein Grund hierfiir ist der hohere Faservolumenanteil von Twintex®, der zu oOrt-
lich hoheren Belastungen im Laminat fithrt. Bei gleicher du3erer Belastung erfahren die den Fa-
sern nachsten Matrixbereiche eine deutlich grolere Dehnung als das gesamte Laminat. Die Fa-
sern konnen durch ihre hohere Steifigkeit als starre Korper in der Matrix angesehen werden. Die-
ser Einflul kann durch den sogenannten Dehnungsvergrof3erungsfaktor nach Puck abgeschitzt
werden /74/ (Formel 2.2-1). Fiir Plytron® errechnet sich ein DehnungsvergréBerungsfaktor f, von
2.71 und fiir Twintex” einer von 3.79; dies entspricht einer Steigerung von 40 %. Die Unter-
schiede in der Bruchfestigkeit sind jedoch deutlich hoher als die errechneten 40 % Steigerung

des DehnungsvergroBBerungsfaktors. Es ist wahrscheinlich, dal3 die Faserverteilung im Laminat
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ebenfalls die auftretenden Spannungszustinde mitbestimmt. Der DehnungsvergroBerungsfaktor
nimmt mit dichterer Faseranordnung zu /74/, wie es aufgrund der ortlich textilen Biindelung der
Glasfasern der Fall ist. DaB8 die Festigkeitsabnahme mit zunehmender Alterung von Twintex®
geringer wird, kann mit der zunehmenden Steifigkeit der Matrix aufgrund der Kristallinititszu-
nahme und dem damit geringeren Unterschied der Steifigkeiten zwischen Fasern und Matrix
zusammenhdngen. Aber auch Relaxationsvorgédnge in der Matrix, die die durch die Verarbeitung
entstehenden inneren Spannungen entlang der Fasern abbauen, konnen die geringere Festigkeits-
abnahme erklidren. Die Abnahme der Bruchdehnungen der gealterten Laminate korrespondiert

mit der Abnahme der Matrixbruchdehnung durch die erhohte Kristallinitét /47/.

Tabelle 4.3.1-1: Transversale Zugkennwerte (senkrecht zur Faserrichtung) in Abhéngigkeit von Konditionie-
rung und Priiftemperatur

Laminat Priiftemperatur Konditionierung Zugkennwerte

[°C] Gbzooe [MPa] Ebz90° [Y0] Ezo0- [GPa]
-20 Anlieferung 22+ 1.1 0.37£0.01 6.52 £0.50
® Anlieferung 15+1.3 0.41+£0.06 3.97 £ 0.04
Ply[}rl‘)’“ 23 Alterung 1 11407 026+0.02  4.02+0.08
Alterung I1 14£0.8 0.35£0.02 3.93£0.07
90 Anlieferung 6.5+0.2 0.79 £0.03 1.13 £0.02
e Anlieferung 59+0.7 0.28 £0.01 1.56 £ 0.04
Twintex 23 Alterung 1 7.640.5 024002  2.14%001

UD g 6+0. 24 +0. 14 +0.
Alterung 11 7.6+0.5 0.25£0.02 2.21£0.01

Eine Analyse der Bruchmorphologien gibt Aufschlul} iiber die auftretenden Schadensmechanis-
men. In Abb. 4.3.1-4 a—c sind charakteristische Bruchbilder der unterschiedlich konditionierten
Plytron®-Laminate zu sehen. Die angelieferten Laminate zeigen gering mit Matrix behaftete Fa-
sern und frei liegende Fasern und Faserbetten (4bb. 4.3.1-4 a). Der RiBfortschritt verlauft teil-
weise interkristallin in der Matrix und teilweise entlang der Faser/Matrix-Grenzfldche. Die Kli-
mawechsel gealterten Laminate (Alterung I) besitzen vermehrt einen Rifortschritt entlang der
Faser/Matrix-Grenzflache (4bb. 4.3.1-4 b). Auftillig sind viele freiliegende Fasern und Faserbet-
ten. Die thermisch gealterten Laminate (Alterung II) zeigen kaum freiliegende Fasern oder Fa-
serbetten (4bb. 4.3.1-4 c). Die Matrix besitzt erwartungsgemédll einen hoch kristallinen Charak-
ter. Der RiBfortschritt verldauft interkristallin entlang der Sphérolithgrenzen. Herausgeloste Fa-

sern sind von einer kompakten Matrixschicht umgeben.

Diese Bruchbilder unterstiitzen die bereits durch die DMA- und DSC-Ergebnisse getroffenen
Annahmen. Durch die Alterungen tritt im Vergleich zu den angelieferten Laminaten eine Kristal-
linitdtserhohung auf, die die Zidhigkeit der Matrix herabsetzt und gleichzeitig fiir eine bessere

»Faserumklammerung® im Laminat sorgt. Die Klimawechsel gealterten Laminate (Alterung I)
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erleiden jedoch eine Schwichung ihrer Faser/Matrix-Grenzfldche durch die wiederholten Tem-
peraturwechsel. Aufgrund der hohen Ausgangskristallinitidt der Laminate werden die Sphéro-
lithgrenzen weiter geschwiécht und entwickeln sich damit zu Schwachstellen innerhalb des La-
minats /158/. Der Wechsel der Schidigungsmechanismen zwischen Grenzflaichenversagen und
interkristallinem Rifwachstum in den angelieferten Plytron®-Laminaten erklirt die groBeren
Streubereiche der mechanischen Kennwerte im Vergleich zu den gealterten Laminaten, die je-

weils nur durch einen Schidigungsmechanismus, Grenzflichenversagen oder interkristallines

Riflwachstum, dominiert werden.

Abb. 4.3.1-4: Bruchmorphologie Plytron™ UD; trans-
versale Zugversuche; a) angeliefert; b)
Klimawechsel gealtert (Alterung I); ¢)
thermisch gealtert (Alterung II)

Die Bruchmorphologien von Twintex” sind in Abb. 4.3./-5 a und b zu sehen. Sie zeigen erwar-
tungsgemdB einen duktileren und weniger kristallinen Matrixcharakter als die Plytron®-
Laminate. Der Rif3fortschritt ist fiir alle Konditionierungen transkristallin. Die Fasern weisen
eine gute Faser/Matrix-Haftung auf. Die Klimawechsel gealterten Laminate (Alterung I) zeigen
keine deutlich schlechteren Grenzflicheneigenschaften. Dies hidngt mit dem duktilen Matrixcha-

rakter zusammen, der eine groflere Toleranz gegeniiber thermisch induzierten Spannungen be-
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sitzt. Die transversale Bruchfestigkeit wird vor allem von der Matrixbruchfestigkeit bestimmt,

die mit steigender Kristallinitdt in teilkristallinen Thermoplasten zunimmt.

Nach Davies konnen bei in destilliertem Wasser iiber 2500 Stunden gelagerten Plytron®-
Laminaten keine Verdnderungen der transversalen Bruchfestigkeiten festgestellt werden /75/.
Auch hier kann eine Beeinflussung der Klimawechsel gealterten Laminate (Alterung I) durch
Feuchte nicht nachgewiesen werden, wie bereits in Kap. 4.2.1 diskutiert. Eine durch Feuchte
verursachte Plastifizierung der amorphen Matrixbereiche kann in den Bruchbildern nicht ent-
deckt werden. Es ist jedoch nicht auszuschlieBen, dal3 die zusitzliche Feuchtebelastung eine

Schidigung der Faser/Matrix-Grenzflachen wéhrend der Temperaturwechsel begiinstigt.

Abb. 4.3.1-5: Bruchmorphologie Twintex” UD; transversale Zugversuche; a) angeliefert; b) thermisch gealtert
(Alterung 1)

Einfluf} der Priiftemperatur

Die Spannungs-Dehnungs-Verliufe von Plytron” im angelieferten Zustand in Abb. 4.3.1-6 a
zeigen die Abhéngigkeit der Matrixeigenschaft von der Priiftemperatur. Wie in den Kurvenver-
laufen der DMA ersichtlich, fillt die Steifigkeit der Laminate ab —25°C rapide ab. Der transver-
sale Elastizititsmodul Ezep: von Plytron® nimmt von 6.5 GPa (-20°C) auf 1.1 GPa (90°C) um
iiber 80 % ab (Tabelle 4.3.1-1), die Zugfestigkeit féllt um 70 % von 22 MPa (-20°C) auf 6.5 MPa
(90°C) (4bb. 4.3.1-7 a-c).

Die Bruchdehnung hingegen nimmt aufgrund der hoheren Kettenbeweglichkeit in der Matrix bei
hohen Temperaturen um 55 % von 0.37 % (-20°C) auf 0.79 % (90°C) zu. Sowohl die Bruchfes-

tigkeit opz90e als auch der Elastizitditsmodul Ezgp- nehmen linear mit der Temperatur ab. Diese
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Ergebnisse spiegeln die Abhingigkeit der Laminateigenschaften von den Matrixeigenschaften

unter transversalen Spannungszustéinden wider.
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Die Aufnahmen in Abb. 4.3.1-8 zeigen charakteristische Bruchmorphologien der unter —20°C
und 90°C gepriiften Laminate. In Abb. 4.3.1-8 a sind vor allem glatte Faserbetten und Faserober-
flichen zu erkennen. Die Matrix zeigt die Charakteristik eines iiberwiegend sproden Gewalt-
bruchs, der interkristallin oder in der Faser/Matrix-Grenzflache verlduft. Im Fall der hohen Priif-
temperaturen sind ebenfalls Faserbetten und freie Fasern zu erkennen. Es herrschen transkristal-
line Matrixbriiche mit duktil verstreckten Matrixbereichen vor. Die Bruchbilder deuten da-rauf
hin, dafl die Schadensmechanismen in starkem Mafle von der Priiftemperatur abhéngen. Nach
Formel 4.2-1, sind die internen Laminatspannungen in der Grenzflache zwischen den Fasern und
der Matrix umso hoher, je niedriger die Priiftemperatur ist. Hohe interne Spannungen begiinsti-

gen bei tiefen Priiftemperaturen ein sprodes Grenzflichenversagen zwischen Fasern und Matrix.

Demgegeniiber fithren hohe Priiftemperaturen zu einem Abbau der internen Spannungen. Auf-
grund der hohen Priiftemperaturen wird die Matrix so zéh, dafl die mechanische ,,Umklamme-
rung* der Fasern, d. h. die radialen Druckspannungen der Matrix auf die Fasern, so weit redu-
ziert wird, dal} es auch hierbei zu einem Ablésen zwischen der Matrix und den Fasern kommt.
Eine chemische Haftung ist nur bedingt vorhanden. Erste Sphérolithe beginnen bereits im Tem-

peraturbereich von 100°C zu schmelzen, wie mit Hilfe der DSC-Analysen nachgewiesen werden
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konnte. Dadurch kommt es bei hohen Priiftemperaturen zu einer Begilinstigung duktiler Verfor-

mungsanteile innerhalb der Matrix.
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Abb. 4.3.1-7: Transversale Bruchspannungs- (a), Bruchdehnungs- (b) und E-Modulwerte (c) fiir Plytron™ UD
und Twintex® UD in Abhingigkeit von der Priiftemperatur

Abb. 4.3.1-8: Charakteristische Bruchmorphologien fiir Plytron® UD in Abhingigkeit von der Priiftemperatur;
transversale Zugversuche; a) T =-20°C; b) T = 90°C
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4.3.2 Longitudinale Zugeigenschaften

Einfluf3 der Konditionierungen

Abb. 4.3.2-1 a-c zeigt charakteristische Spannungs-Dehnungs-Diagramme der Zugversuche in
Faserrichtung aller drei Laminate in Abhéngigkeit von der Konditionierung. Es wird unterschie-
den zwischen den Unidirektional- (UD) und den Kreuzgelegen (KL). Die Laminate besitzen ein
lineares Werkstoffverhalten bis zum Auftreten erster Schiadigungen. Einfliisse durch die Alter-
ungen auf die Kurvenverliufe sind fiir Klimawechsel gealtertes (Alterung I) Plytron® und Twin-

tex” zu erkennen. Die mechanischen Kennwerte sowie die Standardabweichungen sind in Tabel-

le 4.3.2-1 und in Abb. 4.3.2-2 a-c dargestellt.
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Abb. 4.3.2-1: Charakteristische Spannungs-Dehnungs-Diagramme in Abhéngigkeit von der Konditionierung; a)
Plytron” UD; b) Plytron® KL; ¢)Twintex® UD

Im Fall der Kreuzlaminate kommt es zu dem von Puck beschriebenen ,, Knie* im Kurvenverlauf,
das durch Querrisse in der Matrix bzw. in der Faser/Matrix-Grenzfliche der 90°-Lagen entsteht
/80/. Reichen diese Querrisse liber die gesamte Probenbreite, konnen die geschiadigten 90°-
Laminatlagen nicht mehr zur Gesamtsteifigkeit beitragen und es kommt zu einer Steifigkeitsre-
duzierung, die durch das Abflachen der Spannungs-Dehnungs-Kurve sichtbar wird. Durch die im
Fall der Klimawechsel gealterten (Alterung I) Laminate beschriebene Vorschiadigung der Fa-
ser/Matrix-Grenzfldche (Kap. 4.3.1) ist es wahrscheinlich, daB3 es zu einem fritheren Einsetzen
der Querribildung kommt und das ,,Knie®“ zu niedrigeren Dehnungen verschoben wird. Die

Kniedehnung ek betrigt fiir die angelieferten und die thermisch gealterten (Alterung IT) Laminate
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0.95 %, fur die Klimawechsel gealterten (Alterung I) Laminate 0.8 %. Die bereits bei den trans-
versalen Zugversuchen ermittelten niedrigen Querzugfestigkeiten o790 der Klimawechsel geal-
terten (Alterung I) Laminate und deren Bruchmorphologien unterstiitzen die oben getroffene
Annahme der fritheren QuerriBbildung unter Zugbelastung (Kap. 4.3.1). Das frithere Einsetzen
der Querrifbildung fiihrt zu einer geringeren Bruchfestigkeit, wie Sjogren beim Vergleich von
Vinylesther und Polyester Kreuzlaminaten nachgewiesen hat /192/. Der Grund hierfiir ist der
Aufbau von Spannungskonzentrationen an den Kreuzungspunkten zwischen den Querrissen in

den 90°- und den 0°-Lagen, die erste Faserbriiche in den 0°-Lagen verursachen.
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Abb. 4.3.2-2: Mechanische Kennwerte in Abhéingigkeit der Konditionierung; a) Bruchspannung cyzo-; b)
Bruchdehnung g,,7-; ¢) Elastizitdtsmodul E

Zwischen den angelieferten und den thermisch gealterten (Alterung II) Laminaten ist kein Unter-
schied in der Kniedehnung vorhanden. Durch die Kristallinitdtserhohung der thermisch gealter-
ten Laminate erfolgt eine Steifigkeitserhohung der Matrix; dies hétte ein fritheres Einsetzen der
Querrifbildung erwarten lassen /86/. Das Ergebnis deutet darauf hin, da3 aufgrund der thermi-
schen Lagerung Relaxationsvorgéinge stattgefunden haben, die ein Auftreten erster Schadigun-
gen verzogern. Die aufgrund der unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten wiahrend des Ab-
kiihlens eingebrachten Zugspannungen in den 90°-Lagen sind zumindest verringert und wirken
einer frithen QuerriBbildung entgegen. Am Beispiel von kiinstlich vorgespannten Kreuzlamina-

ten aus CF/Epoxid wurde ein dhnliches Verhalten bereits von Schulte et al. nachgewiesen /193/.
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Der nichtlineare Kurvenverlauf der Klimawechsel gealterten (Alterung I) Twintex®-Laminate
deutet auf ein frithes Einsetzen erster Schidigungen im Vergleich zu den beiden anderen Kondi-
tionierungen hin. Es ist davon auszugehen, dal3 es bereits bei sehr geringen Dehnungen zu ersten

Faser- und Faserbiindelbriichen kommt.

Die E-Moduln aller drei Laminate zeigen keine nennenswerte Beeinflussung durch die Alterun-
gen (Abb. 4.3.2-2 ¢). Die Erklarung hierfiir ist, dal der E-Modul Ezy- der Laminate groBtenteils
von den Fasereigenschaften und dem Faservolumen abhingt /54/. Twintex® besitzt aufgrund
seines um 10 % héheren Faservolumens im Vergleich zu Plytron™ die héchsten E-Moduln, das
Plytron®-Kreuzlaminat aufgrund des geringeren Faservolumen in Belastungsrichtung den nied-
rigsten E-Modul. Die mit der Mischungsregel (MR) errechneten E-Moduln der unidirektionalen
Laminate im Anlieferungszustand stimmen sehr gut mit den gemessenen (V) iiberein, was der
Quotient MR/V zwischen den errechneten und den gemessenen Werten verdeutlicht. (Tabelle
4.3.2-2). DaB die Steifigkeit der Kreuzlaminate unterschétzt wird, liegt daran, da3 die quer zur
Belastungsrichtung liegenden Fasern nicht in der Mischungsregel beriicksichtigt werden, in

Wabhrheit jedoch zur Gesamtsteifigkeit des Laminats beitragen.

Tabelle 4.3.2-1: Longitudinale Zugkennwerte in Abhéngigkeit von Konditionierung und Priiftemperatur

Laminat Priiftemperatur ~ Konditionierung Zugkennwerte
[°C] Opzee [MPa] Evz0° [%0] Eze [GPa]
-20 Anlieferung 701 +32 2.63+£0.09 28.62 +2.76
Plytron® Anlieferung 548 +42 2.24+0.09 26.71 £2.57
UD 23 Alterung I 513 +31 2.17+0.33 27.03+1.42
Alterung I1 577 +24 241+0.16 26.61 £2.21
90 Anlieferung 507+ 16 2.17+0.12 2327+1.76
-20 Anlieferung 385+26 2.61 % 0.27 19.24 £ 1.14
Plytron® Anlieferung 345+ 17 2.31+0.28 17.36 £ 1.13
KL 23 Alterung I 329+ 15 2.12+0.18 17.37 £ 0.97
Alterung I1 345+ 34 2.34+0.07 16.88 £ 1.07
90 Anlieferung 314 +20 2.11+0.22 14.62 +1.04
-20 Anlieferung - - ---
e Anlieferung 763 £ 51 2.66 £ 0.44 33.52+0.46
TWS‘SX 23 Alterung I 548 + 37 2214032 33.41+0.30
Alterung I1 730 +£24 245+0.22 34.21+0.34
90 Anlieferung 422 + 41 2.22+047 25.96 + 0.52

Die Zugfestigkeiten oz und die Bruchdehnungen &yz0- der Laminate werden in gleicher Weise
durch die Alterungen beeinfluft. Unabhéngig vom Laminataufbau und dem Laminattyp errei-
chen die Klimawechsel gealterten (Alterung I) Laminate die niedrigsten und die angelieferten
bzw. thermisch gealterten (Alterung II) in etwa gleich hohe Kennwerte. Fiir Plytron® UD besit-

zen die thermisch gealterten, fiir Twintex” UD die angelieferten Laminate die hchsten Zugfes-
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tigkeiten. Twintex” besitzt im Fall der angelieferten und thermisch gealterten (Alterung II) La-
minate hohere Zugfestigkeiten als Plytron”, was auf das héhere Faservolumen in Belastungsrich-
tung zuriickzufiihren ist (Tabelle 4.3.2-2). Um so auftilliger ist, dafl die Klimawechsel gealterten
(Alterung I) Laminate von Twintex” nur die Zugfestigkeit des angelieferten unidirektionalen

Plytrons® erreicht.

Eine Analyse der Schidigungsmechanismen ermoglicht ein besseres Verstidndnis dieser Unter-
schiede. Abb. 4.3.2-3 zeigt die charakteristischen Bruchstrukturen der unidirektionalen Plytron®-
Proben in Abhidngigkeit von der Alterung. Dabei treten sowohl inter- als auch intralaminare
Schéadigungen ein. Nach dem Bruch einzelner Fasern bzw. Faserbiindel kommt es zu Langsris-
sen, die die ortlich im Laminat verteilten Faserbriiche miteinander verbinden. Die Langsrisse
werden durch Schubbeanspruchungen (Mode II) parallel zur Faserorientierung an den Stellen
gebrochener Fasern hervorgerufen. Die Spannungen werden von den gebrochenen Fasern auf
benachbarte Bereiche umgelagert und steigern damit die Spannungskonzentrationen in unmittel-

barer Umgebung der gebrochenen Fasern. Es kommt zum abrupten Versagen der Probe.

Tabelle 4.3.2-2:  Nach der Mischungsregel berechnete und wahre Elastizititsmoduln der Laminate im

Anlieferungszustand
Mischungsregel (MR) Versuch (V) MR/V
[MPa] [MPa]
Plytron” UD 26.5 26.7 0.993
Plytron® KL 15.9 17.4 0.914
Twintex” UD 34.1 33.5 1.018

Die oben beschriebenen Mechanismen sind abhéngig von der Laminatstruktur und den Eigen-
schaften der einzelnen Laminatkomponenten. Je besser die Faser/Matrix-Grenzflache ist, desto
besser konnen die Spannungen in die Matrix eingeleitet werden und so die Spannungskonzentra-
tionen in der Umgebung einzelner Faserbriiche reduzieren. AuBlerdem besitzt die Matrix im All-
gemeinen einen hoheren Widerstand gegen RilBausbreitung unter Schubbeanspruchung (Mode II)
als die Faser/Matrix-Grenzfldache /194/, der mit zunehmender Matrixzédhigkeit zusétzlich erhoht
wird /118/. Der Widerstand gegen RiBausbreitung ist abhéngig von der Matrixkristallinitdt und
von Ye /52/ und Davies /72, 166/ fiir unterschiedliche Kristallinitdten von glasfaserverstiarktem
PP fiir Zug- (Mode 1) und Schub- (Mode II) Belastungen untersucht worden. Die Ergebnisse
zeigen, dal} bei gleichbleibenden Randbedingungen die Matrixzédhigkeit mit zunehmender Kri-
stallinitit abnimmt. Fiir Plytron™ sind aufgrund der geringen Kristallinititsunterschiede kaum
Verianderungen des RiBwiderstands durch die Alterungen der Matrix vorhanden. Vielmehr beein-

flussen die Relaxationsvorginge und die Schwichung der Faser/Matrix-Grenzflichen deren
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Schidigungsverhalten. Fiir Twintex” hingegen setzt die Zunahme der Matrixkristallinitit auch

die Matrixzéhigkeit herab und trigt so zu einem geringeren Riflwiderstand bei.

Die bereits erlduterten Schadigungsmechanismen werden anhand Abb. 4.3.2-4 und REM-
Aufnahmen der Bruchflichen in Abb. 4.3.2-5 fiir unidirektionales Plytron® beschrieben. Nach
dem Auftreten erster Faserbriiche kommt es fiir die thermisch gealterten (Alterung II) Laminate
aufgrund der guten Faser/Matrix-Haftung zu einem RiBfortschritt in der Matrix, der sich interkri-

stallin zwischen den Laminatlagen (intralaminar) ausbreitet (4bb. 4.3.2-3 c).

Anlieferung Alterung I Alterung I1

Faserorientierung

‘wrl poak

Abb. 4.3.2-3: Charakteristische Bruchstrukturen Plytr0n® UD Zug 0°

Die Bruchmorphologien zeigen kaum freie Fasern bzw. Faserbetten. Die Spannungskonzentra-
tionen in der Umgebung gebrochener Fasern konnen gut iiber die Matrix abgebaut werden /195/.
Im Gegensatz dazu kommt es bei den Klimawechsel gealterten Laminaten (Alterung II) nach
ersten Faserbriichen, aufgrund der schlechten Faser/Matrix-Haftung, zum ortlichen Ablosen der
Matrix von den Fasern (Debonding). Léngsrisse breiten sich vor allem in der Faser/Matrix-

Grenzfliche aus und die Bruchbilder zeigen iiberwiegend leere Faserbetten und freie Fasern.
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Einzelne Faserlagen 16sen sich ortlich voneinander ab (Delamination) und die Zugproben weisen
insgesamt deutlich weniger makroskopische Schiddigungen in Form von Langsrissen auf als die
angelieferten oder thermisch gealterten Laminate. Durch die schlechte Grenzfldchenqualitit ist
es nicht moglich, die Spannungen tiber die Matrix abzubauen und es kommt vermehrt zum Bruch

ganzer Faserbiindel und Laminatbereiche, wie Abb. 4.3.2-3 b zeigt.
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1 1 Kl
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_¢ schlechte Faser/Matrix
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interkristallin interkristallin interkristallin
intralaminar intralaminar Delamination
Debonding
Alterung IT Anlieferung Alterung I

Abb. 4.3.2-4:  Abhingigkeit der Schidigungsentwicklung von den Alterungen fiir Plytron® UD Zug 0°

Die angelieferten Laminate besitzen ein dhnliches Bruchbild wie die thermisch gealterten (Alte-
rung II), allerdings weisen sie mehr freie Faserbetten und Fasern (Debonding) auf. Schéadi-
gungsmechanismen wie in den thermisch, als auch in den Klimawechsel gealterten Laminaten

sind zu beobachten, wobei die interkristalline Riausbreitung iiberwiegt.
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Im Fall des unidirektionalen Twintex® sind vergleichbare Versagensmechanismen zu Plytron®
vorhanden. Allerdings bewirken die niedrigere Ausgangskristallinitidt der Polypropylenmatrix
und die textile Verarbeitung der Halbzeuge geringfiigige Unterschiede zu Plytron®. Die Bindefi-
den fiihren zu einer ortlichen Begrenzung der Léngsrisse und des Aufficherns der gebrochenen
Proben. D. h., da3 Langsrisse, sobald sie auf einen benachbarten Bindefadenknoten treffen, ge-
stoppt werden und dort aufgrund der auftretenden Spannungskonzentrationen zum Bruch der
nichsten Fasern bzw. Faserbiindel fithren. Aus diesem Grund versagen die Proben schlagartig.
Im Fall der Klimawechsel gealterten Laminate (Alterung I) kommt es zu deutlich weniger
Liangsrissen, die sich jedoch iiber eine groere Lange im Laminat ausbreiten als bei den beiden
anderen Konditionierungen. Es ist zu vermuten, dafl die Glasfasern in den Bereichen der Binde-
fadenknoten aufgrund der Klimawechselbelastungen weitaus stiarker geschiadigt bzw. vorbelastet
sind als die der angelieferten oder thermisch gealterten Laminate. Dadurch treten Faserbriiche
und Schidigungen frither auf (4bb. 4.3.2-1). AuBlerdem sind deutlich mehr Léngsrisse iiber die

zum Bruchausgang benachbarten Bindefadenknoten hinaus zu beobachten. Dies deutet zusitz-

lich auf eine Vorschiadigung dieser Bereiche hin.

Abb. 4.3.2-5:  Charakteristische Bruchmorphologien
Plytron® UD Zug 0°; a) Anlieferung;
b) Alterung I; ¢) Alterung 11
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Die Biindelung der Fasern in den technischen Textilien fiithrt zu faser- und matrixreichen Berei-
chen im Laminat. Die grote Dichte der Fasern innerhalb eines Faserbiindels wird an den Stellen
der Bindefadenumschlingung erreicht (4bb. 4.1-2). Hinzu kommt die Auslenkung der Fasern an
diesen Stellen aus ihrer Langsachse (4bb. 4.1-3). Dadurch werden vermehrt Spannungsspitzen in
diesen Bereichen auftreten. Kommt es zu Faserbriichen, ist die Wahrscheinlichkeit gro3, da3 im
Gegensatz zu den bei Plytron® gleichmiBig im Laminat verteilten Fasern der Bruch eines ganzen
Faserbiindels eintritt /195/ (4bb. 4.3.2-6).
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Abb. 4.3.2-6: Charakteristische Bruchstrukturen Twintex"~ UD Zug 0°

Aufgrund der geringen Ausgangskristallinitdt von Twintex” ist davon auszugehen, dafl der RiB3-
fortschritt in der Matrix groftenteils transkristallin verlduft, wie fiir die 90°-Laminate bereits
gezeigt. Eine Analyse mittels REM ist wegen der kompakten Bruchmorphologien, die es nicht

erlauben artefaktfreie Proben zu priparieren, technisch nicht moglich.
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Einfluf} der Priiftemperatur

Die Priiftemperaturen besitzen, wie die folgenden Diagramme und Abbildungen zeigen, einen
deutlichen Einflul auf die mechanischen Eigenschaften und die Schadigungsmechanismen von

Glas/PP unter Zugbelastung.
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Abb. 4.3.2-7: Charakteristische Spannungs-Dehnungs-Verliufe fiir Plytron® UD (a), Plytron® KL (b) und
Twintex® UD (c) in Abhingigkeit von der Priiftemperatur (-20°C; 23°C; 90°C)

Der Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurven 14t einen abnehmenden E-Modul mit zunehmen-
der Priiftemperatur (-20°C, 23°C, 90°C) fiir alle drei Laminate erkennen (A4bb. 4.3.2-7). Abb.
4.3.2-8 ¢ zeigt, daB die Abnahme des E-Moduls beider Plytron®-Laminate vergleichbar ist. Im
Gegensatz dazu nimmt der E-Modul von Twintex” deutlich stirker ab. Zwei Griinde koénnen
dafiir verantwortlich sein. Zum einen die inhomogene Faserverteilung, da matrixreiche Zonen
den Modul des Laminats mehr beeinflussen konnen als eine homogene Faserverteilung. Zum
anderen die textile Verarbeitung, die dazu fithrt, dal die Fasern aus ihrer Langsachse an den
Bindefadenknoten ausgelenkt werden. Bei Temperaturen von 90°C erweichen bereits erste Ma-
trixbereiche und die Fasern werden unter Umstidnden nicht mehr durch die Matrix fixiert. Unter
Zugbelastung kommt es zundchst zu einer Straffung dieser Fasern im unteren Spannungsniveau
und dadurch werden bis zur endgiiltigen Ausrichtung der Fasern in Belastungsrichtung nur ge-
ringe Moduln erreicht. In den Kreuzlaminaten spiegelt der E-Modul, der in den unteren Deh-
nungsbereichen der Belastungskurven gemessen wird, nicht den gesamten Modulverlauf der

Laminate wider. Wéhrend bei 90°C Priiftemperatur keine Kniedehnung ex im Spannungs-
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Dehnungs-Verlauf mef3bar ist, tritt diese bei —20°C bereits bei 0.33 % Dehnung ein. Die Span-
nungs-Dehnungs-Kurve fillt danach auf das Niveau der bei hohen Temperaturen (90°C) gepriif-
ten Laminate ab, was darauf hindeutet, daB3 bereits ein hohes Mall an Schédigung durch die

Querrifbildung und der daraus resultierenden Schidigungen in den 0°-Lagen vorhanden ist.

1000 - O Tieftemperatur 40 - 40 - T
a) B Raumtemperatur b) c)
B Hochtemperatur 35
— 800 - 30
[an) = 3.0 A .
= = = l
& S S 25-
gg 600 - S =
&0 2 N
=) 5 2.0 - M 20 -
= g =
£ 400 - 5 3
: 2 $ sy
5 £ s
= A 1.0 - 10 1
B 200 A
5 4
0+ 0.0 + 0+
S & S & S &
& 4:\&o . \&6“ & ~§6o . é@* & A’”@ . \&eﬁ'
Q\ﬁ Q\ &4x Q\A Q\ &$ Q\‘\ Q\ &$

Abb. 4.3.2-8: a) Bruchspannungen, b) Bruchdehnungen und c¢) E-Moduln in Abhéngigkeit von der Priiftempera-
tur (-20°C; 23°C; 90°C)

Die Bruchfestigkeiten aller drei Laminate nehmen mit der Priiftemperatur ab (4bb. 4.3.2-8 a).
Die unidirektionalen Plytron®-Laminate hingegen weisen zwischen -20°C und 23°C einen hdhe-
ren Festigkeitsverlust auf und verhalten sich bzgl. der Festigkeit bis 90°C dhnlich den Kreuzla-
minaten. Die Festigkeitsabnahme von Twintex” ist deutlich hoher als die von Plytron” im Be-

reich von Raumtemperatur bis 90°C. Die Bruchdehnungen verhalten sich analog den Bruchfe-

stigkeiten.

Die Bruchmechanismen unterscheiden sich bei hohen und tiefen Priiftemperaturen signifikant.
Sie sind jedoch fiir beide Laminatsysteme, Plytron® und Twintex”, vergleichbar. Kommt es bei
tiefen Priiftemperaturen vor allem zu einem Versagen in der Faser/Matrix-Grenzfliche und zu
einem interkristallinem RiBwachstum, verlduft der Rif3fortschritt bei hohen Temperaturen haupt-

sdchlich transkristallin innerhalb der Matrix (4bb. 4.3.2-10).

Bei tiefen Temperaturen kommt es nach dem ersten Versagen einzelner Fasern bzw. Faserbiindel

aufgrund der hohen thermischen Spannungen in der Faser/Matrix-Grenzfliche zu Ablésungen
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von der Matrix (Debonding) und darauthin zu einer Spannungsiibertragung auf die benachbarten
Fasern. Auflerdem entstehen Lingsrisse entlang den Faser/Matrix- oder Sphérolithgrenzen. Die
Proben versagen abrupt. Der eigentliche makroskopische Schadigungsbereich ist klein, bezogen

auf die Probenlinge.

Bei hohen Temperaturen erfolgt meist tiber die gesamte freie Probenlidnge die Ausbildung von
Langsrissen unter Schubbelastung (Mode II), bis die einzelnen Risse auf die Einspannungen tref-
fen und dort nicht weiterlaufen konnen. Der RiBfortschritt verlduft iiberwiegend transkristallin in
der Matrix. Wie im Fall der transversalen Zugversuche ist nur eine begrenzte Grenzflachenhaf-
tung zwischen Fasern und Matrix vorhanden, die auf das Erweichen der Matrix und den daraus
folgenden reduzierten radialen Druckspannungen auf die Fasern zuriickzufiihren ist. Abb. 4.3.2-9

stellt diese charakteristischen Bruchmechanismen schematisch dar.

Faser T=-20°C
Eé
<«

Matrix Schidigungsbereich

T=90°C Rif
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Schidigungsbereich

Abb. 4.3.2-9:  Charakteristische Bruchmechanismen bei tiefen (oben) und hohen (unten) Priiftemperaturen in
unidirektionalen Glas/PP-Laminaten

Abb. 4.3.2-10 macht die unterschiedlichen Matrixeigenschaften bei den jeweiligen Priiftempera-
turen deutlich. Bei —20°C, weit unterhalb des Glasiibergangs von PP, besitzt die Matrix ein
tiberwiegend sprodes Verhalten. Die schwiéchsten Bereiche stellen die Sphérolithgrenzen da,
entlang derer die RifBausbreitung stattfindet. Bei 90°C erweichen bereits erste kristalline Matrix-
bereiche und die Matrix besitzt einen hoch zdhen Charakter. Es kommt zu einer duktilen Ver-
formung der Matrix unter Schubbelastung (Mode II) und der Rif3fortschritt setzt sich transkristal-

lin durch die einzelnen Kristallite fort. Es erfolgt eine Fibrillierung, wie sie fiir CF/PEEK unter



102

Mode II Belastung und Raumtemperatur bereits von Heutling analysiert wurde /196/. Auch
Heutling konnte eine zunehmende Matrixduktilitdt mit hoheren Temperaturen beobachten. Die
charakteristische geneigte Zipfelbildung ist typisch fiir schubbeanspruchte Laminatbereiche und
zeigt die Richtung des Abgleitens an /197/. Dabei liegen die Fasern zu einem groB3en Teil frei,
wie bereits bei den transversalen Zugversuchen bei hohen Temperaturen (90°C) beobachtet wur-
de. Beides, die duktile Zipfelbildung und die freiliegenden Fasern deuten darauf hin, daB3 die

Bruchgeschwindigkeit im Vergleich zu den tiefen Temperaturen gering ist.

Tieftemperatur (-20°C) Hochtemperatur (90°C)

Abb. 4.3.2-10:  Charakteristische Zugbruchmorphologien fiir Plytron™ UD bei tiefen (links) und hohen (rechts)
Priiftemperaturen

In den Kreuzlaminaten kommt es aufgrund der hohen thermischen Eigenspannungen zwischen
den 90°- und 0°-Lagen zu Delaminationen wéhrend des RiBfortschritts. Diese treten vermehrt bei
tiefen Temperaturen auf, was zum einen auf die hoheren Spannungsunterschiede zwischen den

Laminatlagen zuriickzufiihren ist, die durch die unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten der
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unidirektionalen Einzellagen hervorgerufen werden /78/. Zum anderen besitzt die Matrix eine
geringe Zdhigkeit und damit geringe Moglichkeiten Spannungsspitzen eines bereits entstandenen
Risses durch plastische Verformungen vor der Rispitze abzubauen /194/. Zusétzlich sind die
durch die Verarbeitung eingebrachten Grenzflichenspannungen zwischen den Fasern und der
Matrix bei tiefen Temperaturen am hochsten, wie in Kap. 4.2.2 bereits gezeigt. Dadurch kommt

es zu tiberwiegendem Rilwachstum in der Faser/Matrix-Grenzflache und zu einer frithen Quer-

ribildung in den 90°-Lagen.

4.3.3 Druckeigenschaften

Einfluf3 der Konditionierungen

In den 4bb. 4.3.3-1 a-c sind die Spannungs-Dehnungs-Diagramme unter Druckbelastung fiir alle
drei Laminate in Abhédngigkeit von den Alterungen dargestellt. Der Druck-Elastizitdtsmodul Epge
wird in den Bereichen zwischen 10 % und 50 % der Bruchspannung als Sekantenmodul gemes-

sen. Die Laminate besitzen ein {iberwiegend lineares Verformungsverhalten bis kurz vor dem

Versagen, das in allen Fillen abrupt eintritt.

Twintex UD

350 - Plytron UD 350 - Plytron KL 350 -
a) Alterung 1 b) Alterung 1 c) l
300 4 Alterung I, 300 A \ 300 -
\ .
E 250 4 E 250 _|Anlieferung E 250 4
= \ s =
& 200 - . s 200 + & 200 1
S Anlieferung & 5 Anlieferung
£ 150 - 2 150 - £ 150 -
é é é Alterung 1
:A& 100 - % 100 4 Alterung I1 % 100 -
50 50 4 50 - Alterung II
0 T T T 1 0 T T T 1 0 T T T T 1
0 1 2 0 1 2 0 1 2
Dehnung gpg. [%] Dehnung gpe [%] Dehnung epg- [%]

Abb. 4.3.3-1: Charakteristische Spannungs-Dehnungs-Diagramme der Druckversuche in Abhéngigkeit von der
Konditionierung; a) Plytron® UD; b) Plytron® KL; ¢)Twintex® UD
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Der Elastizititsmodul Epg von Plytron® steigt fiir die gealterten Laminate geringfiigig an, was
auf den erhohten Matrixmodul zuriickzufiihren ist (4bb. 4.3.3-2 ¢). Um so auftilliger ist die Ver-

ringerung des E-Moduls Epg- der gealterten Twintex®-Laminate.

Eine Erklirung fiir die niedrigen Moduln der gealterten Twintex"-Laminate im Vergleich zu den
angelieferten Laminaten kann sein, dafl bereits zu Beginn der Belastung erste Schiadigungen in
den gealterten Laminaten auftreten und somit den E-Modul erniedrigen. Nach den bisherigen
Ergebnissen kann davon ausgegangen werden, daB die PET-Bindefiden in Twintex” aufgrund
der Alterungen nachkristallisieren und durch die damit verbundenen Schwindungsprozesse
Spannungskonzentrationen an den Glasfaserbiindeln hervorrufen, die schon bei niedrigen Bela-

stungsspannungen im Vergleich zu den angelieferten Laminaten zu ersten Schadigungen unter

Druckbelastung fiihren.
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Abb. 4.3.3-2: Mechanische Kennwerte der Druckversuche unter Raumtemperatur in Abhingigkeit der Kondi-
tionierung; a) Bruchspannung Gype- ; b) Bruchdehnung yp¢- ; ¢) Elastizitdtsmodul Epge

Abb. 4.3.3-2 a zeigt die Bruchspannungen oppee aller drei Laminate. Fiir Plytron® erreichen die
Klimawechsel gealterten (Alterung I) Laminate die hochsten Bruchspannungen vor den ther-
misch gealterten (Alterung II). Die angelieferten Laminate besitzen fiir beide Laminate die nied-
rigsten Bruchspannungen. Daf} die gealterten Laminate eine hohere Bruchfestigkeit erreichen als

die angelieferten ist zu erwarten. Der Grund hierfiir ist der hohere Matrixmodul, der eine bessere
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Stiitzwirkung der Fasern und damit einen erhohten Widerstand gegen das Ausknicken der Fasern
unter Druckbelastung bewirkt. /88, 91, 198/. Uberraschend ist, daB die Klimawechsel gealterten
(Alterung I) Laminate die hochsten Druckfestigkeiten aufweisen. Eine schliissige Erklarung die-
ses Verhaltens kann nicht gefunden werden. Allerdings haben Drzal und Madhukar /57/ in einer
Untersuchung der Druckfestigkeiten von CF/Epoxid-Laminaten unterschiedlicher Faser/Matrix-

Festigkeit folgendes festgestellt:

Drzal und Madhukar haben die wichtige Rolle der Querkontraktion unter Druckbelastung her-
vorgehoben /57/. Aufgrund der Volumenkonstanz kommt es in den Laminaten zu internen trans-
versalen Zugspannungen in der Faser/Matrix-Grenzflache. Treten dabei vereinzelte Ablosungen
der Matrix von der Faser (Debonding) unter Belastung auf, so konnen diese Spannungen teilwei-
se abgebaut werden und das Laminat entlasten. Wie bereits beschrieben, besitzen die Klima-
wechsel gealterten Laminate die geringsten transversalen Zug- und Faser/Matrix-Grenzflachen-
festigkeiten. Dies kann, wie oben beschrieben, einen Spannungsabbau bewirken und die hohen

Druckfestigkeiten erkldren.

Tabelle 4.3.3-1:  Druckkennwerte parallel zur Hauptfaserrichtung in Abhéngigkeit von Konditionierung
und Priiftemperatur

Laminat Priiftemperatur ~ Konditionierung Druckkennwerte
[°C] Gupoe [MPa] upoe [0] Epo- [GPa]
-20 Anlieferung - -—- -
Plytron® Anlieferung 266+ 3 1.18+£0.13 25.10 £ 0.94
UD 23 Alterung I 294+ 38 1.15+0.07 26.12 £ 0.67
Alterung 11 284+ 6 1.16 £ 0.09 26.3£1.03
90 Anlieferung 139 + 21 0.59 £0.09 23.24 £ 0.08
-20 Anlieferung 297 + 41 1.94£0.20 15.64 £ 1.11
Plytron® Anlieferung 225+ 11 1.67 £ 0.09 17.25 £ 0.55
KL 23 Alterung I 238+8 1.66 £ 0.24 18.01 £0.23
Alterung 11 232+ 10 1.74 £ 0.11 18.73£0.17
90 Anlieferung 123 +7 0.93 +£0.05 13.99 +£1.07
-20 Anlieferung 160 £ 6 0.52 +£0.04 3331£1.15
e Anlieferung 1485 0.43 £0.05 34.6 £0.51
Twintex 23 Alterung T 12046 0374006  334%0.79
UD g + 37+0. 4+0.
Alterung 11 1105 0.33£0.03 33.59+1.23
90 Anlieferung 54+2 0.19 £ 0.01 29.18 £ 1.12

Die Kreuzlaminate weisen nur eine geringfiigig niedrigere Bruchfestigkeit oppoe auf als die uni-
direktionalen Laminate. Werden unidirektionale Laminate auf transversalen Druck belastet, so
erreichen diese hohere Bruchfestigkeiten, als wenn sie auf transversalen Zug belastet werden
/91/. Dieses Verhalten steht in direktem Zusammenhang mit den im Laminat entstehenden Span-
nungszustdnden an den Fasern und deren Umgebung unter Druckbelastung. Dies fithrt dazu, dal3

senkrecht zur Belastungsrichtung Zugspannungen in der Faser/Matrix-Grenzfldche entstehen, die
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aber weitaus geringer sind, als die Spannungsiiberh6hungen unter transversaler Zugbelastung
/80, 199/. Rijsdijk hat dieses Verhalten ebenfalls fiir unidirektionales Glas/PP nachgewiesen /63/.
Fiir ein Faservolumen von 58 % ermittelte er eine transversale Zugfestigkeit Gyz90e, fiir Grenzfla-
chen optimierte Laminate, mit einem Wert von 9.7 MPa und eine transversale Druckfestigkeit
Gbbooe Mit einem Wert von 37.5 MPa. Dies bedeutet, da3 in den Kreuzlaminaten die in Belastung
verlaufenden Fasern durch die 90°-Lagen unterstiitzt und die Neigung zum Ausbeulen verringert
wird. Die Werte der Bruchdehnungen unterstreichen diesen Stiitzeffekt und liegen fiir die Kreuz-
laminate um ca. 0.5 % hoher als fiir die unidirektionalen Laminate (Tabelle 4.3.3-1; Abb. 4.3.3-2
b).

Die Bruchfestigkeiten oypoe von Twintex® sind bei Druckbelastung im Vergleich zu Plytron®
niedrig. Das deutet darauf hin, dal andere Schiddigungsmechanismen auftreten. Die gealterten
Laminate zeigen, trotz eines hoheren Kristallisationsgrades der Matrix und einer damit verbun-
denen Zunahme des E-Moduls, niedrigere Bruchspannungen als die angelieferten Laminate. Wie
bereits fiir die E-Moduln Epy- angenommen, ist es wahrscheinlich, dafl aufgrund von Nachkri-
stallisation und Schwindung in den Bindefiden erste Schidigungen unter Druckbelastung
schneller initiiert werden als in den angelieferten Laminaten. Dadurch kommt es zu einem frithen
Ausfall der Laminate. Es ist bekannt, daf3 durch bereits bestehende Welligkeiten der Fasern im
Laminat die Schubspannungen unter Druckbelastung auf die Matrix erhoht werden und sich da-
mit die Laminatdruckfestigkeiten drastisch verringern /200/. Solche Schubspannungserh6hungen
treten in Twintex® aufgrund der Welligkeit der Fasern ebenfalls auf. Dies ist eine weitere Erkla-
rung fiir die geringen Druckfestigkeiten von Twintex” im Vergleich zu Plytron®. Bei Twintex”
sind die Bruchfestigkeiten der Klimawechsel gealterten (Alterung I) Laminate geringfiigig hoher
als die der thermisch gealterten (Alterung II) Laminate

In den unidirektionalen Plytron®-Laminaten sind zwei Schidigungsmechanismen zu unterschei-
den. Zum einen erfolgt ein Abscheren der Proben in einem Winkel von ca. 45° zur Belastungs-
ebene. Zum anderen entstehen sogenannte ,,Kinkbénder*, bei denen die Proben in Faserrichtung
ebenfalls in einer Scherebene von etwa 45°, diesmal jedoch an zwei unmittelbar benachbarten
Stellen, versagen. Beide Versagensmechanismen sind bereits aus Untersuchungen mit duropla-
stischen Laminatsystemen bekannt. Hohere Festigkeitseigenschaften konnten bei Laminaten, die
durch Abscheren versagten, beobachtet werden /57, 88, 89/. Fiir alle Konditionierungen kénnen
bei Plytron” beide Versagensmechanismen beobachtet werden, wobei kein Trend bzgl. hherer
Festigkeiten feststellbar ist. Rijsdijk, der Druckversuche mit unidirektionalem Glas/PP durchge-
fithrt hat, konnte ebenfalls ,,Kinkbénder* als Schadensmechanismen in Verbindung mit Langs-

riflbildung feststellen /63/. Versuche von Rijsdijk wurden mit gestiitzten Proben nach dem Cela-
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nese Testverfahren durchgefiihrt. Langsrisse konnten in den im Rahmen dieser Arbeit durchge-

fuhrten Versuche nicht festgestellt werden.

Plytron UD Twintex UD

¢

Fasern
Matrix
Bindefaden-

knoten

T

Ausknicken Abscheren Ausknicken
entlang der

Bindefadenknoten

Abb. 4.3.3-3: Charakteristische Schiddigungsmechanismen unter Druckbelastung der unidirektionalen Plytron®-
(links) und Twintex*-Laminate (rechts)

Abb. 4.3.3-4: Bruchentstehung entlang eines Bindefaden in Twintex”; b) , Kinkband* unterhalb dieses Risses

Auch bei Twintex® tritt als Versagensmechanismus die bereits beschriebene Formierung von
,Kinkbiandern* auf. Die Bildung von , Kinkbédndern* wird durch die in Twintex® vorhandenen
Bindefdden und deren Knotenstellen, die die Fasern aus ihrer Lingsachse auslenken, begiinstigt.

Versagen tritt bevorzugt entlang der Bindefdden an den Stellen ein, an denen die Konstellation
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der Bindefdden einen besonders hohen Spannungszustand im Laminat hervorruft (4bb. 4.3.3-4
a). Dies ist der Fall, wenn Bindefdden und -knoten einzelner Laminatlagen genau iibereinander
liegen (Abb. 4.3.3-4 b). Dadurch werden im Laminat vielfach hohere Spannungen hervorgerufen

als alleine durch die dufleren Belastungen.

Einfluf} der Priiftemperatur

Die Spannungs-Dehnungs-Verldufe der Laminate im Anlieferungszustand unter Druckbelastung
in Abhéngigkeit von der Priiftemperatur sind in 4bb. 4.3.3-5 a-c dargestellt. Es ist zu beachten,
daB die Twintex"-Kurven eine separate Skalierung besitzen (4bb. 4.3.3-5 ¢).

Plytron KL ;
300 o Plytron UD 300 - 200 - Twintex UD e
a) 23°C b) c) )
2504 N\ 2501 23°C 0l 2 /
) = N 5 | \ l
S 200 - S 200 - \ S
Z ‘z 220°C > 120 -
8 8 a
5 150 + O 150 ~ o .
g 2 2
2 g S 80
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23 o & /
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0 1 2 0 1 2 0 0.4 0.8
Dehnung gp- [%] Dehnung gpg [%] Dehnung epg- [%]

Abb. 4.3.3-5: Charakteristische Spannungs-Dehnungs-Verliufe unter Druckbelastung fiir Plytron® UD (a),
Plytron™ KL (b) und Twintex® UD (c) in Abhéingigkeit von der Priiftemperatur (-20°C; 23°C;
90°C)

Bis zum Beginn erster Schiddigungen zeigen die Spannungs-Dehnungs-Kurven einen linearen
Verlauf. Vor allem die Kreuzlaminate von Plytron® und die unidirektionalen Twintex” Laminate
weisen jedoch bereits frith erste Abweichungen vom linearen Spannungs-Dehnungs-Verhalten
auf. Bei tiefen Priiftemperaturen zeigen die Kurven ein Abflachen, was dazu fiihrt, daf$ die Elas-

tizitdatsmoduln Epoe fiir —20° niedriger ausfallen als fiir Raumtemperatur (4bb. 4.3.3-6 c).

Bei hohen Temperaturen zeigen die Kurven fiir das Plytron®-Kreuzlaminat und Twintex” einen

nahezu ideal-plastischen Verlauf, der auf die hohe Zéhigkeit der Polypropylenmatrix unter 90°C
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Priiftemperatur zuriickzufiihren ist. Die Elastizititsmoduln Epge der bei 90°C gepriiften Laminate
sind in allen Fillen die niedrigsten. Twintex” besitzt aufgrund seines hoheren Faservolumens

auch unter Druckbelastung den héchsten E-Modul.

Die Bruchspannungen cypoe nehmen fiir Plytron® mit zunehmender Temperatur ab (4bb. 4.3.3-6
a). Fiir Twintex® sind bei jeder Priiftemperatur die Bruchspannungen geringer als fiir die Ply-
tron®-Laminate. Wie bei Raumtemperaturbedingungen erfolgt die Schidigung in Twintex” auf-
grund der von den PET Bindefiden ausgelosten Spannungsiiberhohungen. Bei tiefen Temperatu-
ren konnen aufgrund des hohen E-Moduls der Polypropylenmatrix und der PET-Bindefdden die-
se Spannungsiiberhohungen ansteigen. Der stufenférmige Spannungs-Dehnungs-Verlauf der bei
—20°C gepriiften Twintex”-Laminate zeigt, daB von Beginn der Belastung an Schidigungen im
Laminat auftreten. Diese Schiadigungen treten an den Stellen der Bindefadenknoten auf, an de-
nen die hochsten Spannungskonzentrationen eintreten und an denen die Fasern aufgrund ihrer

Auslenkung den geringsten Widerstand gegen Verformung besitzen.
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Abb. 4.3.3-6: a) Bruchspannungen, b) Bruchdehnungen und c¢) E-Moduln in Abhéngigkeit von der Priiftempera-
tur (-20°C; 23°C; 90°C)

Wie im Fall der bei Raumtemperaturbedingungen auf Druck belasteten Laminate besitzen die
Kreuzlaminate die hochsten Bruchdehnungen eppoe , was auf die 90° zur Belastung orientierten

Lagen zuriickzufiihren ist, die eine zusétzliche Stiitzwirkung im Laminat besitzen.
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Fiir die beiden Plytron®-Laminate unterscheiden sich die Schidigungsmechanismen bei tiefen
(-20°C) und bei hohen (90°C) Temperaturen deutlich. Wiahrend es bei tiefen Temperaturen zu
einem Abscheren in der Ebene hochster Schubspannungen unter ca. 45° kommt (4bb. 4.3.3-8 a),
erfolgt bei hohen Temperaturen die Schadigung ausschlieBlich durch entstehen von Kinkbandern
(Abb. 4.3.3-7 b). Beide Mechanismen werden durch die Matrix gesteuert. Die Bruchfestigkeiten

obpoe nehmen mit der Temperatur ab und es erfolgt eine Veridnderung der Bruchmechanismen.

Die Twintex"-Laminate versagen sowohl bei hohen, als auch bei tiefen Temperaturen und bei

Raumtemperatur unter Bildung von Kinkbéndern (4bb. 4.3.3-4 b).

Abb. 4.3.3-7: Abhingigkeit der Bruchmechanismen von der Priiftemperatur fiir Plytron™ UD bei Druckbela-
stung; a) tiefe Temperaturen (-20°C) und b) hohe Temperaturen (90°C)

4.3.4 Biegeeigenschaften

Abb. 4.3.4-1 a-c zeigt charakteristische Spannungs-Dehnungs-Verldufe aller drei Laminate bei
Dreipunkt-Biegebelastung in Abhiingigkeit von der Alterung. Die Plytron®-Laminate besitzen
bis ca. 80 % der Bruchspannung einen linearen Kurvenverlauf. Danach erfolgt ein Abflachen der
Kurven. Twintex® weist ein lineares Spannungs-Dehnungs-Verhalten bis zum abrupten Eintreten
des Bruchs auf. Die notwendige Biegekraft fillt darauthin stufenférmig ab. Es ist zu beachten,
daB die maximalen Bruchspannungen von Twintex” nur die Hilfte der Werte erreichen als die
des unidirektionalen Plytron”. Der steilere Kurvenverlauf ist auf das groBere Faservolumen von
Twintex” zuriickzufiihren (die Twintex“-Kurven besitzen eine separate Skalierung) (4bb. 4.3.4-

1 c).

Wie aus den charakteristischen Spannungs-Dehnungs-Verldufen zu erkennen ist, existieren keine
Unterschiede der Elastizitditsmoduln Egpe im Rahmen der auftretenden Streuungen innerhalb der

jeweiligen Laminate (4bb. 4.3.4-3 ¢). Twintex” besitzt aufgrund des hoheren Faservolumenan-
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teils den hochsten E-Modul, das Plytron®-Kreuzlaminat aufgrund des geringsten Faservolumen-

anteils parallel zur Biegebelastung den niedrigsten E-Modul.

Die Bruchspannungen oppg- sowie die Bruchdehnungen eppoe zeigen keinen signifikanten Einfluf3
der Alterungen (4bb. 4.3.4-3 a-b). Lediglich im unidirektionalem Plytron™ kann eine geringe
Festigkeitssteigerung der gealterten Laminate festgestellt werden, was auf den hoheren Matrix-
modul aufgrund der Kristallinitdtserhohung zuriickzufithren ist. Eine Erh6hung des Matrixmo-
duls bewirkt eine Erh6hung der Bruchfestigkeiten unter Biegebelastung /97/. Der Grund hierfiir
ist die hohere Stiitzwirkung der Matrix die ein frithzeitiges Ausknicken der Fasern verhindert.
Sowohl fiir das Plytron®-Kreuzlaminat, als auch fiir Twintex® ist diese Festigkeitssteigerung
nicht zu beobachten. Das unidirektionale Plytron® erreicht die héchsten Bruchfestigkeiten, Twin-
tex” die niedrigsten. Der Unterschied in den Bruchspannungen zwischen den unidirektionalen
und den Kreuzlaminaten von Plytron” sind darauf zuriickzufiihren, daf im Kreuzlaminat auf-

grund der zueinander versetzten Laminatlagen, ein geringerer Anteil der Verstarkungsfasern in

Belastungsrichtung orientiert sind.
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Abb. 4.3.4-1: Charakteristische Spannungs-Dehnungs-Verldufe in Abhingigkeit von der Konditionierung; a)
Plytron” UD; b) Plytron® KL; ¢)Twintex” UD

Der Laminataufbau hat nicht nur einen Einflufl auf die Biegekennwerte, sondern auch auf die
Versagensmechanismen (7abelle 4.3.4-2; Abb. 4.3.4-6). Be1 Raumtemperatur versagen die unidi-
rektionalen Plytron®-Laminate abrupt durch Ausknicken der Fasern an der Druckseite, wihrend

die Kreuzlaminate durch Faserbriiche an der Zugseite sowie Ausknicken der Fasern an der



112

Druckseite versagen. In den Kreuzlaminaten treten zunichst die Faserbriiche in der dufersten 0°-
Lage an der Zugseite auf. Der dadurch entstehende Rif3 beginnt an der Zugseite und lduft in das
Laminat hinein. An der interlaminaren Grenzfldche zwischen der 0°-Lage und der benachbarten
90°-Lage verandert sich die lokale Richtung des Ril3fortschritts. Mit ansteigender Belastung tritt
ein Ausknicken der Fasern an der Druckseite auf. Ebenfalls, wie an der Zugseite, verdndert sich
die lokale Bruchrichtung an der interlaminaren Grenzfldche zwischen der 0°- und der 90°-Lage
(Abb. 4.3.4-2). Dieses Phanomen ist nicht neu und wird von Franz damit erklért, daB3 beim Auf-
treffen eines Risses auf eine winkelig versetzte Faserlage zusétzliche Spannungskomponenten
auftreten und zu einem sogenannten Mixed-Mode Spannungszustand an der Rif3spitze fithren

/197/.

< Op3

Cp < Gg2

RiB Matrix Faser

Abb. 4.3.4-2: Anderung der RiBfortschrittsrichtung an den interlaminaren Grenzfléchen zwischen den 0°- und
den 90°-Lagen im Plytron® Kreuzlaminat
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Abb. 4.3.4-3: Mechanische Kennwerte in Abhéngigkeit der Konditionierung; a) Bruchspannung Gyge; b)
Bruchdehnung &yg-; ¢) Elastizitditsmodul Egge
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Tabelle 4.3.4-1: Biegekennwerte parallel zur Faserhauptrichtung in Abhingigkeit von Konditionierung
und Priiftemperatur

Laminat  Priiftemperatur ~ Konditionierung Biegekennwerte

[°C] Obpoc [MPa] €pnoe [%0] Ego- [GPa]
-20 Anlieferung 672 +44 3.73+£0.09 27.27+1.58
Plytron® Anlieferung 608 £ 38 2.96 £0.34 26.09 £ 1.08
UD 23 Alterung I 633 £33 2.95+0.16 26.16 £1.76
Alterung I1 641 £29 2.94 +0.24 26.74 £ 1.81
90 Anlieferung 309 +22 1.34+0.10 2478 + 1.61
-20 Anlieferung 436 + 24 3.80+ 0.19 17.21£0.82
Plytron® Anlieferung 396 £35 3.55+0.28 1593 +£1.59
KL 23 Alterung I 403 £33 3.23+£0.27 16.35t 1.55
Alterung I1 416 £ 18 3.23+0.18 17.12 £ 0.64
90 Anlieferung 228 + 11 1.56 +£0.13 15.77 + 0.62
-20 Anlieferung 508 +22 1.63+0.15 36.09+0.43
. ® Anlieferung 266 £ 11 0.93+0.10 33.44+1.39
TW{}’SX 23 Alterung 242410 0.83+0.08 34.03 +0.90
Alterung 11 257+ 18 0.86 + 0.05 32.64£0.41
90 Anlieferung 124+ 9 0.59+£0.10 28.46 £ 0.91

Einfluf§ der Priiftemperatur

Die temperaturabhidngigen Spannungs-Dehnungs-Verldufe unter Dreipunkt-Biegebelastung der

im Anlieferungszustand belassenen unterschiedlichen Laminate sind in 4bb. 4.3.4-5 a-c zu se-

hen. Bei den Plytron®-Laminate kommt es bei einer Priiftemperatur von —20°C bereits ab etwa

60 % der Bruchspannung oypoe zZum Auftreten erster Schiadigungen, was anhand des Spannungs-

Dehnungs-Diagramms mit dem Abweichen vom linearen Kurvenverlauf gezeigt werden kann.

Bei Raumtemperatur setzten erste Schadigungen erst ab etwa 80 % der Bruchspannung cpp- ein,

wohingegen bei 90°C Priiftemperatur ein rein lineares Spannungs-Dehnungs-Verhalten bis zum

abrupten Versagen der Proben vorhanden ist.

Abb. 4.3.4-4: Twintex: Druckversagen unter Biegebelastung; a) Priiftemperatur T=23°C, Bildung von Kink-
bandern; b) Priiftemperatur T=90°C, Ausbeulen der Glasfasern
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Twintex® besitzt, dem Verhalten unter Raumtemperatur vergleichbar, sowohl bei tiefen, als auch
bei hohen Temperaturen ein lineares Spannungs-Dehnungs-Verhalten bis zum abrupten Versa-
gen der Proben, jedoch bei geringeren Bruchspannungen cypoe als dies fiir unidirektionales Ply-

tron® der Fall ist.

Alle gemessenen mechanischen Kennwerte spiegeln die Abhédngigkeit von der Priiftemperatur
wider (Tabelle 4.3.4-1). Mit steigender Priiftemperatur nehmen Biegefestigkeit o,p0°, Bruchdeh-
nung eppoe und Elastizitdtsmodul Egge ab. Der Grund hierfiir liegt in der mit zunehmender Priif-

temperatur geringeren Matrixsteifigkeit.

Tabelle 4.3.4-2:  Schadigungsart in Abhédngigkeit von der Priiftemperatur und dem Laminattyp

Laminat Priiftemperatur Schadigungsart
[°C]
® -20 Zug
Pl%rDon 23 Druck
90 Druck
® -20 Zug
Pl}gﬁm 23 Zug/Druck
90 Druck
Twintex” -20 Druck
UD 23 Druck
90 Druck

Bei hoher Priiftemperatur (90°C) versagen die unidirektionalen und die Kreuzlaminate von Ply-
tron” unter Druck (4bb. 4.3.4-9 a). Allerdings sind die Versagensmechanismen, die dazu fiihren,
nicht gleich. Die Fasern der unidirektionalen Laminate beulen sich in zwei Richtungen, senk-
recht zur lateralen Fliche und senkrecht zur Druckseite, aus. Abb. 4.3.4-6 stellt dies schematisch
dar. Die Tiefe der geschéddigten Zone an der lateralen Fldche betridgt ca. 2/3 der Probendicke, d.

h., daB sich das gemeinsame Ausbeulen iiber mehrere 0°-Laminatlagen erstreckt.

In den Kreuzlaminaten wird das gemeinsame Ausbeulen der 0°-Fasern durch die 90°-Lagen be-
hindert. Das Ausbeulen, bzw. das Ausknicken der Fasern tritt zunéchst nur in der duflersten 0°-
Lage an der Druckseite auf. In der benachbarten 90°-Lage kann sich daraufhin ein Matrixrif} ent-
lang der Faser/Matrix-Grenzflidche ausbilden. Solche Matrixrisse in den 90°-Lagen werden, trotz
duBerer Druckbeanspruchung, aufgrund der Spannungsiiberh6hungen an den senkrecht zur Bela-
stung orientierten Fasern, durch Zugspannungen in der Faser/Matrix-Grenzfliche induziert /91/.
Mit ansteigender Belastung bilden sich Kinkbdnder in der zweiten und dritten 0°-Lage aus. Das
Ausknicken der Fasern und die Bildung der Kinkbénder in den 0°-Lagen fithren zu relativen

Verschiebungen der 0°-Lagen zu den benachbarten 90°-Lagen. Aus den daraus resultierenden
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interlaminaren Schubspannungen entstehen Delaminationen zwischen den einzelnen Laminatla-
gen.

Bei -20°C sind die Versagensmechanismen des unidirektionalen Plytron™ und der Kreuzlaminate
vergleichbar. Beide Laminate versagen durch Faserbriiche an der Zugseite (4bb. 4.3.4-9 a). Die
Matrixsteifigkeit bei —20°C ist so hoch, daf} sie ein Ausknicken der Fasern auf der Druckseite der
Proben verhindert und die Zugspannungen auf der Probenunterseite die fiir das Laminat kriti-

schere Belastung darstellen.

Plytron UD Plytron KL Twintex UD
800 800 - 600
-20°C -20°C
N\ 500 /
— 600 - — 600 - -20°C — ‘
o e [
= N = 23°C = 4001 =
< 23°C = = b
2 5 z
ED 400 - ED 400 - ED 300
£ g g 23°C
g . 90°C g = —
g / g § 200 -
(=% (=9 (=
“ 200 A “ 200 A 90°C A
100 A
e
0 T T T T 1 0 T T T T 1 0 T T T 1
0 2 4 0 2 4 0 2 4
Dehnung egg- [%] Dehnung egg- [%] Dehnung egge [%]

Abb. 4.3.4-5:  Charakteristische Spannungs-Dehnungs-Verliufe fiir Plytr0n® UD (a), Plytron® KL (b) und
Twintex® UD (c) in Abhingigkeit von der Priiftemperatur (-20°C; 23°C; 90°C)

Twintex” versagt unter jeder der hier verwendeten Priiftemperaturen unter Druck. Allerdings
verhilt sich Twintex® bei hoherer Temperatur (90°) anders als bei Raumtemperatur. Die Kraft
steigt zundchst linear mit der Durchbiegung bis zum Maximum an und féllt dann ca. 30 % ab
(Abb. 4.3.4-5 c). Das Laminat versagt bei 90°C durch gemeinsames Ausbeulen der Fasern (4bb.
4.3.4-4 b). Es bilden sich keine Kinkbéander aus, d. h. die Fasern brechen nicht, sondern
,,schwimmen® aus. In Abb. 4.3.4-4 b ist zu erkennen, dal} die Fasern an den Stellen der Bindefi-
den gemeinsam ausbeulen. Wie bei unter 90°C gepriiften unidirektionalem Plytron® beulen sich

die Fasern in zwei Richtungen aus, d. h. senkrecht zur lateralen Fldache und senkrecht zur Druck-

seite.



116

Die Priiftemperatur hat, wie gezeigt, einen starken EinfluB3 auf das Biegeverhalten, die Biege-
kennwerte und die Versagensmechanismen. Mit zunehmender Priiftemperatur sinkt der Biege-
modul aufgrund des geringeren Matrixmoduls. Die Biegefestigkeit Gpoe nimmt im Vergleich
zum Elastizitdtsmodul Ep(- stdrker ab. Der Grund hierfiir liegt vor allem in den unterschiedli-

chen, temperaturabhingigen Versagensmechanismen.

Ein unidirektional faserverstiarkter Verbundwerkstoff versagt bei Druckbeanspruchung in Faser-
richtung durch lokales Ausbeulen oder Ausknicken der Fasern. Bei hohem Faservolumenanteil
wird die Matrix iiberwiegend auf Schub beansprucht /41/. Die Druckfestigkeit des Verbundes
hiangt im wesentlichen vom Schubmodul der Matrix Gy ab. Es kann aber bei Druckbeanspru-
chung in Faserrichtung statt des Ausknickens der Fasern auch zu einem Scherversagen kommen.
Dann ist die Druckfestigkeit des Verbundes von der Schubfestigkeit der Fasern tr abhéngig /95/.
Infolge der Temperaturverdnderungen kann ein Wechsel vom Ausknicken zum Scherversagen
der Fasern eintreten, da die dominierenden GroBen (Gy und tf) in unterschiedlicher Form von
der Temperatur beeinflulit werden. Im allgemeinen wird Gy stirker als tr von der Temperatur

beeinfluft.

Abb. 4.3.4-6: Schematische Darstellung des gemeinsamen Ausknickens der Fasern nach Chen /97/; y-Richtung
= Richtung senkrecht zur lateralen Fldche; z-Richtung = Richtung senkrecht zur Druckseite

Die untersuchten unidirektionalen Plytron®-Laminate versagen unter Biegebeanspruchung bei
unterschiedlichen Priiftemperaturen durch sehr unterschiedliche Mechanismen. Bei hoherer
Temperatur (90°C) kommt es bereits bei geringen Belastungen zu Verformungen der Matrix. Bei
Erreichen einer kritischen Druckspannung versagt die Stiitzwirkung der Matrix fiir die Fasern.
Das Laminat fillt durch gemeinsames Ausbeulen der Fasern an der Druckseite aus, ohne daf3

andere Versagensmechanismen auftreten. Das Druckversagen unter Biegebeanspruchung unter-
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scheidet sich vom Versagen beim Druckversuch durch die unterschiedlichen Spannungsvertei-
lungen. Die in einer Biegeprobe auf der Probenoberseite vorhandenen Druckspannungen verrin-
gern sich kontinuierlich bis hin zur neutralen Faser in der Probenmitte. Deshalb ist im allgemei-

nen die Biegefestigkeit der unidirektionalen Laminate hoher als die entsprechende Druckfestig-

keit /97/.
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800 7 H Raumtemperatur 4 - 40 - ‘

B Hochtemperatur E
< S bt
=, 6001 s, - 30-

B o a

= g S

& o z

2 400 A 5 2- o0 20 -

= g =

5 2 E

= = =

3 : 2 10

E 200 A & 4

3
0+ 0+ oH

ORI QAR ORI

& & & & & & & & &

Abb. 4.3.4-7: a) Bruchspannungen Gypee, b) Bruchdehnungen g,30- und ¢) E-Moduln Egg- in Abhéngigkeit von
der Priiftemperatur (-20°C; 23°C; 90°C)

Mit abnehmender Priiftemperatur steigt der E-Modul und damit die Stiitzwirkung der Matrix an.
Bei Raumtemperatur ist die Stiitzwirkung der Matrix so hoch, da3 das gemeinsame Ausbeulen
der Fasern verhindert wird. In diesem Fall tritt aufgrund der auftretenden Druckspannungen be-
vorzugt Scherversagen auf. Das Versagen der unidirektionalen Plytron®-Laminate erfolgt durch
das von der Druckseite ausgehende Scherversagen. Bei weiterem Absenken der Priiftemperatur
auf —20°C steigt der E-Modul der Matrix weiter an. Die Druckfestigkeit der Laminate wird stark
erhoht /201/. Die Probe wird bei -20°C ohne Schidigung biegebelastet, bis die Randfaserdeh-
nung an der Zugseite die Bruchdehnung der Glasfasern erreicht. Bei dem Wechsel des Versa-
gensmechanismus vom Ausbeulen der Fasern {iiber Scherversagen zu Faserbriichen mit
abnehmender Priiftemperatur steigt die Biegefestigkeit der Laminate an, da die benétige Span-
nung fiir das Zugversagen der Fasern bei -20°C hoher ist als die fiir das Abscheren bei 23°C so-

wie das Ausbeulen bei 90°C notwendige Spannung. Das Biegeverhalten der Plytron®-
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Kreuzlaminate wird in &hnlicher Weise von der Priiftemperatur beeinflult. Mit abnehmender

Priiftemperatur erfolgt das Versagen von Druck- hin zu Zugversagen.

Bei Twintex” kommt es innerhalb des untersuchten Priiftemperaturbereichs nicht zu einem
Wechsel von Druck- zu Zugversagen. Das Versagen aller Twintex"-Laminate wird durch Druck-
spannungen hervorgerufen, die durch Spannungsiiberh6hungen an den PET-Bindefdden induziert
werden. Die Priiftemperatur hat allerdings einen EinfluB auf die Versagensmechanismen. Bei
90°C tritt aufgrund des geringen Matrixmoduls bei Twintex” und unidirektionalem Ply‘[ron® ein
gemeinsames Ausbeulen der Fasern beim Erreichen einer kritischen Druckspannung ein. Bei
Reduktion der Priiftemperatur von 90°C auf Raumtemperatur bzw. -20°C erfolgt eine Verdnde-
rung des Versagensmechanismus vom gemeinsamen Ausbeulen ohne Faserbriiche zu einem
Ausknicken der Fasern mit Bildung von Kinkbéndern. Dieser Wechsel ist durch den temperatur-

abhingigen Elastizitdtsmodul der Matrix bedingt.

Biegefestigkeit

Wechsel der Versagensmechanismen

>

E-Modul der Matrix

Abb. 4.3.4-8: Wechsel der Versagensmechanismen unter Biegebelastung in Abhéngigkeit vom Elastizitdtsmo-
dul der Matrix nach Chen /98/

Chen hat den Wechsel der Versagensmechanismen fiir glasfaserverstiarkte Thermoplaste mit der
Abhingigkeit der kritischen Spannung von der Steifigkeit der Matrix erklart /98/. Die kritische
Spannung fiir das gemeinsame Ausbeulen der Fasern wird durch den Schubmodul der Laminate
bestimmt und hingt stark vom Elastizitdtsmodul der Matrix ab, wihrend die kritische Spannung
fiir das Ausknicken der Fasern durch die Schubfestigkeit der Laminate und die Faser/Matrix-
Haftung dominiert ist. Ab einem bestimmten Elastizititsmodul der Matrix kann es zum Wechsel

der Versagensmechanismen kommen, wie in Abb. 4.3.4-8 dargestellt.
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Druckseite -

Zugseite

Abb. 4.3.4-9: Bruchbilder der auf Biegung bela-
steten Plytron” Laminate (UD) in
Abhingigkeit von der Priiftempe-
ratur

4.4 ZyKlische Eigenschaften und Schidigungsverhalten
4.4.1 Unidirektionale Laminate bei Zug-Schwellbelastung
Ermiidungsverhalten

In den Wohler-Diagrammen von Abb. 4.4.1-1 und 4.4.1-2 sind die Ermiidungskurven aller Kon-
ditionierungen fiir die unidirektionalen Plytron®- und Twintex*-Laminate bei einem Spannungs-
verhiltnis von R = 0.1 aufgetragen. Als Vergleichsparameter dient die maximale Oberspannung
G,. Die Priiftemperatur entspricht 23°C. Mit einem auf der Probenoberfliche befestigtem Ther-
moelement kann online die Probentemperatur gemessen werden. Wihrend der Ermiidungsversu-
che tritt eine maximale Probenerwiarmung von 2°C ein, die als vernachldssigbar angesehen wird.
Die Priiffrequenz betrdgt 10 Hz. Im Bereich II des Diagramms, dem Bereich fortschreitender

Ermiidungsschiadigung /105/, konnen die Kurven mit einer Gleichung nach Talreja /105/:

o,=m*logN+b (4.4.1.1)
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beschrieben werden. Darin entspricht 6, der maximalen Belastungsspannung und N der Anzahl
der Lastwechsel bis zum Bruch. Daraus konnen mittels einer linearen Regression die Parameter

m und b bestimmt werden.

Der Parameter m ist als Maf3 der Kurvensteigung fiir eine Interpretation des Ermiidungsverhal-
tens hilfreich. Tabelle 4.4.1-1 gibt die Werte fiir die Parameter m und b, sowie fiir den Korrelati-
onskoeffizienten Rx wieder. Dabei ist zu beachten, dafl aufgrund der geringen Anzahl an Versu-
chen keine hohen Korrelationskoeffizienten zu erwarten sind. Ziel der Versuche ist es, einen
qualitativen, keinen quantitativen Vergleich zwischen den einzelnen Konditionierungen zu erhal-
ten. Fiir die Lastwechselzahl Eins (N = 1) sind auf der Ordinate die statischen Mittelwerte der
Zugfestigkeiten Gpzoe der unterschiedlichen Konditionierungen aufgetragen. Pfeile im Diagramm
kennzeichnen Proben, die bei Abbruch des Versuchs nicht versagten. Nach einer Lastwechsel-

zahl von 107 wurden die Versuche automatisch abgebrochen.

700 - Plytron UD, Raumtemperatur
R=0.1
600 -
= 2 f=10Hz
S s00 %
> Alterung I1 i
?o 400 - Anlieferung
=
z
g 300 A
2
£ 200 - ¢ Anlieferung
o
O Alterung 1
° 100 - s Alterung |
A Alterung 11
1,LE+00 1,LE+02 1,LE+04 1,LE+06 1,LE+08

Lastwechsel N [-]

Abb. 4.4.1-1: Wohler-Diagramm Plytron” UD Raumtemperatur, alle Konditionierungen

Zwischen den einzelnen Konditionierungen sind keine signifikanten Unterschiede im Ermii-
dungsverhalten des unidirektionalen Plytron® zu erkennen (4bb. 4.4.1-1). Die Steigungen der
Kurven sind anndhernd identisch. Aufgrund der geringen Unterschiede aus den statischen Zugfe-
stigkeiten ist dieses Verhalten zu erwarten. Hier ist zu beachten, daf} diese Art der Darstellung
keine eindeutige Beschreibung des Ermiidungsverhaltens bietet. Jede Konditionierung besitzt
eine individuelle statische Zugfestigkeit, zu der die Ermiidungsdaten in Bezug gesetzt werden

miissen, um eine bzgl. der Alterungen vergleichbare Darstellung zu erhalten (4bb. 4.4.1-3).
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Tabelle 4.4.1-1: Werte fiir die Parameter m und b sowie dem Korrelationskoeffizienten Rx nach Funktion
44.1.1und4.4.1.2, Plytron® UD, Twintex® UD

Plytron® UD Plytron® UD Twintex” UD Twintex” UD
/N (0o/Cbze°)/N /N (0o/Cbz0°)/N
m b m b Ry m b m b Rk
Anlieferung ~ -12.3 436 -0.022  0.80 0.815 26 543 -0.035 0.072 0.784
Alterung 1 -11.2 392 -0.022  0.70  0.704 32 604 -0.059 1.10  0.959
Alterung I~ -10.6 409 -0.018 0.84 0.842 25 543 -0.039  0.79  0.964

Fiir Twintex” zeigen die Wohler-Kurven annihernd gleiche Steigungen fiir das thermisch geal-
terte (Alterung I) und das angelieferte Laminat, wohingegen die klimatisierten (Alterung I) Pro-
ben einen geringfligig steileren Kurvenverlauf besitzen (4bb. 4.4.1-2). Im Vergleich zu Plytron®™
verlaufen die Steigungen der Kurven der Twintex"-Laminate steiler, was einen geringeren Wi-

derstand gegen Ermiidungsbelastung widerspiegelt.

800 7 Twintex UD, Raumtemperatur
X R=0.1
= 7001 £ 10 1y
S 600 -
E i}
¢ 500 -
on
é 400 + Alterung 11
g 300 1 Anlieferung
2 ¢ Anlieferung
8 200 1
®) O Alterung I »>
100 1 A Alterung I1 Alterung I 3
0 —T—T T —T—T T —T—T T —T—TTTTm
1,E+00 1,E+02 1,E+04 1,E+06 1,E+08

Lastwechsel N [-]
Abb. 4.4.1-2: Wohler-Diagramm Twintex® UD, Raumtemperatur, alle Konditionierungen

Um eine aussagefidhige und vergleichbare Beschreibung des Ermiidungsverhaltens zu erhalten,
werden die Ermiidungsdaten auf die jeweiligen Mittelwerte der statischen Zugfestigkeit normiert
(Abb. 4.4.1-3 und 4.4.1-4). Hahn definiert aus dieser Darstellung das Ermiidungsverhéltnis bezo-
gen auf die Lastwechselzahl N bei Dauerfestigkeit /202/. Nach dieser Definition ist das Ermii-
dungsverhiltnis das bei einer Lastwechselzahl von 10° ohne Ausfall ertragbare Verhiltnis der
Oberspannung zur statischen Zugfestigkeit des Laminats. Die Daten kénnen mit Hilfe einer loga-

rithmischen Funktion im Bereich II der Ermiidungskurve sehr gut beschrieben werden /109/:
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%o —mrlogN +b (4.4.1.2)

O 700

Der Parameter m ist ein MaB fiir die Steigung der Kurven und zusammen mit dem Parameter b

und dem Korrelationskoeffizienten R in Tabelle 4.4.1-1 angegeben.

1.0 - Plytron UD, Raumtemperatur

R=0.1
=10Hz
0,8 - Alterung |
Anlieferung
2 0,6 -
b
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o s Y. A
0.4 Alterung II \ g-aa—
¢ Anlieferung
0,24 OAlterung I Go/Ghz0=0-4
A Alterung 11
0,0 — T —— T T —— T ———— TN
1,E+00 1,E+02 1,E+04 1,E+06 1,E+08

Lastwechsel N [-]

Abb. 4.4.1-3:  Wohler-Diagramm fiir Plytron® UD, Raumtemperatur, normiert auf die statische Festigkeit Gz,
alle Konditionierungen

Plytron® weist ein anndhernd identisches Ermiidungsverhalten aller Konditionierungen auf. Die
gealterten Laminate verlaufen auf einem geringfiigig niedrigeren Niveau als die angelieferten
Laminate. Die thermisch gealterten (Alterung II) Proben, die die hochste Kristallinitét besitzen,
weisen im Bereich mittlerer Lastwechselzahlen (N = 10° bis N = 10°) die niedrigsten Werte auf.
Fiir ein Ermiidungsverhiltnis von ca. 0.4 besteht bei 10’ Lastwechseln eine Dauerfestigkeit aller
Konditionierungen. Dieses ist mit dem Ermiidungsverhiltnis fritherer Untersuchungen an glasfa-
serverstiarkten Laminaten unter Zug-Schwellbelastung vergleichbar, die Werte von 0.4 bis 0.3
erreichten /18, 104, 203/. Nach den bisherigen Ergebnissen ist davon auszugehen, dal die Alte-
rungen in der Matrix des Plytron®-Laminats eine Erhohung der interkristallinen Defekte bewir-
ken. Dies fithrt zu einem geringeren Widerstand gegen die Bildung und Ausbreitung transversa-
ler und longitudinaler Matrixrisse, die ausschlaggebend fiir die Ausbreitung von Ermiidungs-
schdadigungen im Laminat sind /204/ und ist der Grund fiir das niedrigere Lastniveau der gealter-
ten Laminate. Zusitzlich ist, aufgrund der Kristallinitdtserhohung, eine verminderte Bruchdeh-

nung in der Polypropylenmatrix vorhanden /47/. Diese fiihrt zu einem frithen Einsetzen erster
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Schiadigungen bei gleicher Laminatdehnung. Eine Erklarung fiir die geringere Steigung der Er-
midungskurve der thermisch gealterten (Alterung II) Laminate ist die bessere Faser/Matrix-
Grenzflachenhaftung. Diese wird durch den Abbau innerer Spannungen in den Grenzflachen
zwischen den Fasern und der Matrix wéhrend der Temperaturlagerung begiinstigt /137/. In der
Nahe der Faserbriiche existiert dadurch eine geringere Neigung zum Debonding und die Entste-
hung von Liangsrissen entlang den Grenzfldchen, die einen beschleunigten Ermiidungsablauf

fordern, wird verhindert /17/.
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Abb. 4.4.1-4: Wohler-Diagramm Twintex® UD, Raumtemperatur, normiert auf die statische Festigkeit Gyz0-,
alle Konditionierungen

Das Ermiidungsverhiltnis von Twintex” ist in Abb. 4.4.1-4 gezeigt. Es sind Unterschiede zwi-
schen den Konditionierungen vorhanden. Die angelieferten und thermisch gealterten (Alterung
IT) Laminate erreichen im Bereich mittlerer Lastwechselzahlen das gleiche Lastniveau. Die kli-
matisierten (Alterung I) Laminate erreichen im Bereich niedriger Lastwechselzahlen ein hoheres
Lastniveau. Die Alterungen bewirken in Twintex” eine Steigerung der Matrixkristallinitit und
damit der Matrixfestigkeit. Zusétzliche Schadigungen an den Schnittpunkten mit den PET-
Bindefidden durch Nachkristallisation und Schwindung der Bindefdden aus PET sind zu vermu-
ten. Interkristalline Defekte, wie im Fall von Plytr0n®, sind fiir Twintex® nicht zu erkennen.
Durch die Auslenkung der Fasern an den Bindefdden tritt ein vergleichbares Schidigungsverhal-
ten wie in gewebeverstiarkten Laminate auf. Die Knotenpunkte der Bindeféden sind bevorzugte
Stellen fiir Faserbriiche, wie sie bei Gewebelaminaten durch die Auslenkung der Schuf- und

Kettfiden im Bereich der Uberlappungen auftreten /205/. Der Bruch der in Belastungsrichtung
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orientierten Fasern stellt das Hauptkriterium fiir die Ermiidung von unidirektionalen Fasern dar.
In Twintex” werden aufgrund der textilen Verarbeitung geringere Krifte bendtigt, um diese Fa-
serbriiche zu initiieren. Dies fithrt im Vergleich zu Plytron” zu einem niedrigeren Ermiidungs-

verhéltnis (ca. 0.2) und zu steileren Kurvenverldufe unter Ermiidungsbelastung.

Die Moglichkeit, Spannungen wihrend Ermiidungsbelastung durch Schédigungsmechanismen
wie Langs- oder Matrixrisse umzuverteilen, hat ein besseres Ermiidungsverhalten von Laminaten
zur Folge /116/. Beispiel hierfiir sind Vergleiche zwischen hochzéhen unidirektional kohlenstof-
faserverstirkten APC- und im Vergleich dazu spréden Epoxid-Laminaten. Die relativ sproden
Epoxid-Laminate besitzen das bessere Ermiidungsverhalten /120, 204/. Dies kann den steileren
Verlauf der klimatisierten (Alterung I) Twintex“-Laminate erklidren. Aufgrund der bereits vor-
handenen Vorschddigungen, bzw. inneren Spannungskonzentrationen durch die Klimawechsel-
belastung, kommt es zu einer frithen Bildung erster Schadigungen im Laminat. Diese fiithren da-
zu, dal} eine fiir die Belastung giinstige Umverteilung innerer Spannungen moglich ist. Die im
Laminat auftretenden Spannungen konnen sich auf ein groBeres Volumen verteilen (siche dazu
auch Abb. 4.4.1-10 a). Im Bereich hoher Lastwechselzahlen egalisiert sich dieser Effekt auf-
grund der geringeren Belastungsspannungen, die nicht mehr ausreichen, um einen zu den {ibri-

gen Laminaten verdnderten Schidigungsablauf hervorzurufen.

Schidigungsmechanismen

Zur Beschreibung des Ermiidungsverhaltens von FVK reichen die bereits gezeigten Wohler-
Diagramme alleine nicht aus. In den Laminaten herrschen vielfiltige Schiadigungsmechanismen
vor, die zu einer Verdnderung wichtiger mechanischer Eigenschaften, wie z. B. des E-Moduls,
fithren. Eine Methode, die sich als geeignet zur Messung solcher Verdnderungen herausgestellt

hat, ist die Erfassung des dynamischen Sekantenmoduls Eg /112/.

Abb. 4.4.1-5 a zeigt den charakteristischen Verlauf des dynamischen Sekantenmoduls einer uni-
direktionalen Twintex“-Probe im Vergleich zu einer unidirektionalen Plytron®-Probe. Der Un-
terschied im Absolutwert des Sekantenmoduls ist auf die unterschiedlichen Faservolumengehalte
der Laminate zuriickzufiihren. Es sind charakteristische Unterschiede im Verlauf des Sekanten-
moduls zwischen beiden Laminatsystemen vorhanden. Beide Laminatsysteme besitzen in den
ersten 10 % ihrer Lebensdauer einen Abfall des Sekantenmoduls. Danach verlduft dieser fiir Ply-
tron” fast waagerecht, bis auf zwei oder drei stufenférmige Abfille. Twintex™ verringert stetig
seinen Sekantenmodul mit der Belastungsdauer, bis in den letzten 20 % der Lebensdauer noch-

mals eine beschleunigte Abnahme auftritt.
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Abb. 4.4.1-5: a) Verlauf des dynamischen Sekantenmoduls Ej fiir Twintex” (vi=44 %) und Plytron® (vi=34 %),
unidirektionale Proben im Anlieferungszustand; b) auf den Anfangsmodul E; im ersten Last-
wechsel und die Bruchlastwechselzahl Ny normiert

In Abb. 4.4.1-5 b ist der auf den Anfangsmodul im ersten Schwingspiel normierte Sekantenmo-
dul tiber die auf die Lastwechselzahl beim Bruch der Probe normierte Schwingspielzahl aufge-
tragen. In Twintex” findet von Beginn der Belastung kontinuierlich eine Anhdufung von Faser-
briichen an den Knotenpunkten der Bindefdden statt. Anders als bei gewebeverstirkten Lamina-
ten ist nicht die vermehrte Querri3bildung in und entlang der Kettfiden der Grund fiir den Abfall
des Sekantenmoduls /205/. Im Gegensatz zu Geweben sind in Twintex” lediglich die PET Bin-
defidden quer zur Belastungsrichtung orientiert und nehmen ein weitaus geringeres Volumen ein,
als die Verstarkungsfasern in Belastungsrichtung. An den Knotenpunkten kommt es durch die
Bindefdden zu einer Einschniirung der Glasfaserbiindel. Dies vereinfacht lokal Faserbriiche, da
die Fasern dort aus der Belastungsrichtung herausgebogen werden und unter einem Winkel zur
Belastungsrichtung verlaufen was bei Belastung zu héheren Spannungskonzentrationen fiihrt als
im Rest des Laminats. Die Bindefiéden stellen eine ,,Kerbstelle* an den Knotenpunkten dar, wie
bereits fiir die statischen Belastungsfille gezeigt. Aufgrund der Querkontraktionen wéhrend der
Zugbelastungen kommt es in den Bereichen der Bindefdden zu zusitzlichen Biege- und Druck-

spannungen auf die Glasfasern (4bb. 4.4.1-6).
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Abb. 4.4.1-6: Schema zur Entwicklung von Faserbriichen von unidirektionalem Twintex” unter zyklischer
Ermiidungsbelastung, o,=zyklische Unterspannung, c,=zyklische Oberspannung, o= Druck-
spannung aufgrund der Querkontraktion

Ein charakteristisches Ermiidungsbruchbild einer unidirektionalen Twintex“-Probe im Anliefe-
rungszustand ist in Abb. 4.4.1-7 a zu sehen. Die Fasern sind biindelweise an den Knotenpunkten
der Bindefiden gebrochen. Abb. 4.4.1-7 b zeigt, dal} die Langsriausbreitung iiberwiegend in der
Faser/Matrix-Grenzschicht stattfindet. Die Matrix weist hohe duktile Verformungen auf. Bilden
sich Langsrisse, so werden diese am nichstgelegenen Bindefadenknoten gestoppt und fithren
dort zu weiterer Spannungserh6hung und zu Faserbriichen. Mit jedem gebrochenen Faserbiindel
erhoht sich die Spannung in den noch verbliebenen lasttragenden Fasern /83, 95/, bis es wéihrend
den letzten 20 % der Probenlebensdauer zu einem beschleunigten Entstehen weiterer Faserbrii-

che kommt und die Probensteifigkeit sich signifikant bis zum Bruch verringert.

In Abb. 4.4.1-6 ist schematisch der Mechanismus zur Bildung von Faserbriichen in unidirektio-
nalem Twintex” unter zyklischer Ermiidungsbelastung skizziert. Mit jeder Zugbelastung in
Langsrichtung erféhrt die Probe neben den Zugspannungen im Laminat auch Druckspannungen
in Querrichtung aufgrund der Querkontraktion der Proben. Die Querdruckspannungen cq wirken
sich vor allem an den Berithrungspunkten zwischen den Glasfasern und den Bindefdden aus und
filhren zu zusétzlichen Biegespannungen. Dieser Mixed-Mode Spannungszustand stellt flir die
Glasfasern eine kritische Belastung dar und fiihrt zu einem beschleunigten Auftreten von Faser-
briichen. Verstirkt wird dieser Effekt durch die Tatsache, da die Glasfasern in Twintex” gebiin-
delt zwischen matrixreichen Zonen angeordnet sind. Spannungsiiberh6hungen, die von einzelnen
Faserbriichen ausgehen, werden sofort auf die benachbarten Fasern iibertragen, ohne daf3 die

Matrix durch duktile Verformungen Spannungskonzentrationen abbauen kann.



127

Abb. 4.4.1-7: a) Charakteristisches Bruchbild einer Twintex® Ermiidungsprobe, Probe im Anlieferungszustand; b)
Faserbetten und duktile Matrixbereiche, Probe im Anlieferungszustand

Fiir Twintex” kann ein Unterschied in der Abnahme der Probensteifigkeit abhingig von der

Konditionierung nachgewiesen werden. Die angelieferten und thermisch gealterten (Alterung II)

Proben besitzen dhnliche Steifigkeitsverldufe. Die klimatisierten (Alterung I) Proben haben im

Gegensatz dazu einen ausgepréigten Abfall der Steifigkeit innerhalb der ersten Lastwechsel (4bb.

4.4.1-8). Das bedeutet, daf in den ersten Lastwechseln bereits groBere Schiddigungen im Laminat

auftreten.
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Abb. 4.4.1-8:

Charakteristischer Verlauf des dyna-
mischen Sekantenmoduls normiert auf
den Anfangsmodul im ersten Last-
wechsel und die Bruchschwingspiel-
zahl, fur klimatisiertes (Alterung I)
und angeliefertes unidirektionales
Twintex”

Abb. 4.4.1-9 a zeigt den Vergleich zwischen dem makroskopischen Bruchaussehen einer im

Klimawechsel gealterten (Alterung I) Probe und einer Probe im Anlieferungszustand bei ver-
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gleichbaren Belastungsspannungen. Wihrend die thermisch gealterten (Alterung II) Proben und
die Proben im Anlieferungszustand einen makroskopisch eng begrenzten Schidigungsbereich
aufweisen, erstreckt sich die Schédigung der klimatisierten (Alterung 1) Proben tiber einen gro-
Beren Bereich. In den angelieferten und thermisch gealterten (Alterung II) Proben breitet sich ein
longitudinaler Rif3 innerhalb einer Laminatlage ldngstens zwischen zwei benachbarten Bindefa-
den aus. In den klimatisierten (Alterung I) Proben sind die Knotenpunkte der Bindefdden schon
so weit vorgeschadigt, da3 sie die longitudinale RifBausbreitung nicht mehr stoppen kénnen und
der RiB sich dariiber hinaus ausbreiten kann. Diese Risse werden an intakten Knotenpunkten
abgelenkt und verlaufen entlang der Bindefdden. Die longitudinale RiBBausbreitung erfolgt fiir
alle Laminate in der Faser/Matrix-Grenzflache. Abb. 4.4.1-10 soll die Schiadigungsentwicklung

abhingig von der Konditionierung schematisch verdeutlichen.

. i b) NK
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Abb. 4.4.1-9:  Charakteristisches Ermiidungsbruchbild; a) Twintex® UD oben Al unten Al
b) Plytron® UD im Anlieferungszustand (NK)

Fiir Plytron® ist der Abfall des Sekantenmoduls innerhalb der ersten 10 % der Lebensdauer auf
inter- und intralaminare Risse am Probenrand zurlickzufithren (4bb. 4.4.1-5). Unterschiede im
Verlauf des Sekantenmoduls zwischen den einzelnen Konditionierungen konnen nicht festge-
stellt werden. Mikroskopische Beobachtungen zeigen fiir das unidirektionale Plytron®, daf diese
Risse bevorzugt durch Fasern, die nicht exakt senkrecht zur Belastungsrichtung ausgerichtet
sind, entstehen. Im Anschlu3 daran ist eine geringe Abnahme der Steifigkeit iiber den gréften
Teil der Lebensdauer zu beobachten, die durch zwei, maximal drei stufenférmige Steifigkeits-
sprilnge gekennzeichnet ist. Diese entstehen durch das abrupte Versagen ganzer Faserbiindel.
Die Abnahme des Sekantenmoduls in diesem Bereich ist allein auf die Entstehung und Ausbrei-

tung longitudinaler Risse, ausgehend von ersten Faserbriichen, zuriickzufiihren /17/. Das charak-
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teristische makroskopische Bruchbild einer unidirektionalen Plytron™ Probe zeigt die longitudi-

nale RifBausbreitung (4bb. 4.4.1-9 b).

Twintex NK und Twintex A 1T Twintex Al
Matrix
N,=1 /
Risse
Faserbiindel
Binde-
N>N, faden
NN, § Ig:lg § é _&? -
- -

Schidigungsbereich Schidigungsbereich

Abb. 4.4.1-10:  charakteristischer Schadigungsverlauf bei Ermiidungsbelastung fiir klimatisiertes (Alterung I)
und thermisch gealtertes (AII), bzw. angeliefertes Twintex”, N = Anzahl der Lastwechsel

Die Bruchflichen weisen im Gegensatz zu Twintex” kaum Faserbriiche auf und der Bruchfort-
schritt verlduft teilweise entlang der Fasern, zum {iberwiegenden Teil jedoch in der Matrix (4bb.
4.4.1-11). Der Rillfortschritt in der Matrix hat einen interkristallinen Charakter. Aufgrund der
sich wiederholenden Ermiidungsbelastung kommt es zu einer weiteren Schddigung der schwa-
chen Kristallgrenzen und begiinstigt damit ein interkristallines RiBwachstum. Die Verdnderun-
gen der Schidigungsmechanismen aufgrund der Alterungen sind in unidirektionalem Plytron®
unter Ermiidungsbelastung so gering, daf} ein qualitativer Unterschied in den mikroskopischen

Bruchbildern nicht feststellbar ist.

Statische RiBausbreitungsversuche in unidirektionalem Glas/PP haben gezeigt, da3 der Wider-
stand gegen RifBausbreitung, die sogenannte kritische Energiefreisetzungsrate G., sowohl unter
Zug (Mode I) als auch unter Schubbelastung (Mode II) mit zunehmender Kristallinitdt deutlich
abnimmt /52, 166/. Die amorphen Grenzbereiche der teilkristallinen Matrix zwischen den einzel-

nen Sphérolithen werden schwicher, Risse konnen sich in diesen Bereichen leichter ausbreiten.
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Gleiches gilt auch unter Ermiidungsbelastung und ist der Grund fiir das im Vergleich zu den un-

gealterten Laminaten geringfiigig schlechtere Ermiidungsverhalten von Plytron®.

Abb. 4.4.1-11: Charakteristische Ermiidungs-
bruchmorphologie Plytron UD,
Anlieferungszustand

4.4.2 Kreuzlaminate bei Zug-Schwellbelastung
Ermiidungsverhalten bei Raumtemperatur

Bei der Analyse des Ermiidungsverhaltens der Plytron®-Kreuzlaminate wird neben dem Ver-
gleich der unterschiedlichen Konditionierungen auch der Einflu8 der Priiftemperatur bei hohen
(90°C) und tiefen (-20°C) Temperaturen beriicksichtigt. 4bb. 4.4.2-1 zeigt die Wohler-
Diagramme der Kreuzlaminate aller Konditionierungen bezogen auf die maximale Oberspan-
nung G, und einem Spannungsverhéltnis von R = 0.1 bei Raumtemperatur (23°C). Die Priiffre-
quenz betrdgt 10 Hz. Fiir eine Lastwechselzahl von Eins (N = 1) sind auf der Ordinate die Mit-
telwerte der statischen Zugfestigkeiten oyzoe aufgetragen. Die Daten konnen mit Hilfe der maxi-
malen Belastungsspannung G, und der logarithmischen Lastwechselzahl N mit den Gleichungen
4.4.1.1 und 4.4.1.2 mathematisch beschrieben werden. Die entsprechenden Kennwerte der Stei-
gungen m, des Parameters b und des Korrelationskoeffizienten Rx sind Tabelle 4.4.2-1 zu ent-
nehmen. Pfeile kennzeichnen Proben, die bei einer Lastwechselzahl von N > 107 noch nicht ver-

sagten.

Die Proben im Anlieferungszustand besitzen im Vergleich zu Proben gealterter Laminate einen
erhohten Widerstand gegen Ermiidung (4bb. 4.4.2-1). Unterschiede zwischen den Konditionie-
rungen sind erkennbar. Um eine Differenzierung bzgl. der unterschiedlichen statischen Festig-

keiten zu erhalten, sind die Kurven auf die jeweilige Zugfestigkeit Gyzo- normiert (4bb. 4.4.2-2).
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Abb. 4.4.2-1: 'Wohler-Diagramm Plytron® KL, alle Konditionierungen, T = 23°C

Den hochsten Widerstand gegen Ermiidungsbelastung besitzen die Laminate im Anlieferungszu-
stand. Den geringsten Widerstand gegen Ermiidung zeigen die thermisch gealterten (Alterung II)
Laminate. Die Klimawechsel belasteten (Alterung I) Laminate liegen zwischen diesen beiden
Konditionierungen. Ein Vergleich der Kurvensteigungen, der auf die statische Zugfestigkeit Gp,o-
normierten Werte zeigt, dall die Ermiidungskurven der Kreuzlaminate fiir alle Konditionierungen
steiler verlaufen als fiir die unidirektionalen Laminate. Eine Ermiidungsfestigkeit von ca. 0.4
kann fiir die Kreuzlaminate bei 10" Lastwechseln postuliert werden, im Fall der angelieferten

Laminate liegt die Ermiidungsfestigkeit hoher, bei ca. 0.6.
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Abb. 4.4.2-2: 'Wohler-Diagramm fiir Plytron®™ KL Raumtemperatur, normiert auf die stat. Zugfestigkeit Gy,
alle Konditionierungen
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In Kreuzlaminaten kommt es neben Matrix- und Faserbriichen vermehrt zu Delaminationen und
Querrissen am Probenrand und im Probeninneren /108, 112/. Innerhalb der ersten Lastwechsel
wird das Ermiidungsverhalten von Kreuzlaminaten entscheidend durch die Bildung dieser
Querrisse in den 90°-Lagen des Laminats bestimmt /206/. Die Entstehung der Querrisse ist
abhidngig vom Lagenaufbau, von der Faser/Matrix-Grenzfldchenfestigkeit und von der Matrix
selbst /86, 122/. Durch die wéhrend der Alterungen stattfindende Kristallinitdtserh6hung der
teilkristallinen Polypropylenmatrix kommt es zu einer Verringerung der Matrixbruchdehnung
/47/. Mit geringerer Bruchdehnung der Matrix wird eine erleichterte Entstehung von Querrissen
innerhalb der ersten Lastwechsel gefordert /86/. Zusitzlich zu diesem Effekt kann aufgrund der
bisherigen Analysen davon ausgegangen werden, daB3 die amorphen Sphérolithgrenzen der
Polypropylenmatrix, durch die Nachkristallisation wiahrend der Alterungen, weiter geschwécht
werden und sich entlang dieser Grenzen Risse im Laminat leichter ausbreiten. Beide Effekte
filhren dazu, dal3 die gealterten Laminate, gegeniiber den Laminaten im Anlieferungszustand,

einen geringeren Widerstand gegen Ermiidungsbelastung besitzen.

Der Einflu3 der Matrixverédnderungen spielt in den Kreuzlaminaten eine grof3ere Rolle als in den
unidirektionalen, da in einem hoherem Mafe die Ermiidungseigenschaften durch die Matrix
bestimmt werden, als dies fiir unidirektionale Laminate bei Belastung in Faserrichtung der Fall
ist. In den unidirektionalen Laminaten ist vor allem die Bildung von Léngsrissen fiir das
Ermiidungsverhalten ausschlaggebend. In den Kreuzlaminaten sind Querrisse die ersten
auftretenden Ermiidungsschidden. Ausgehend von diesen entstehen weitere Schadigungen wie z.

B. Langsrisse und Delaminationen.

Tabelle 4.4.2-1: Werte fiir die Parameter m und b sowie dem Korrelationskoeffizienten Rx nach Funktion 4.4.1.1
und 4.4.1.2, Plytron” KL in Abhiingigkeit der Konditionierungen und der Priiftemperatur

Plytron™ KL Plytron® KL
GO/N (Go/ GbZO")/N
m b m b Ry
Anlieferung -11.1 372 -0.032 1.08 0.885
Alterung 1 -10.6 339 -0.032 1.03 0.767
Alterung 11 -14.6 368 -0.042 1.07 0.929
Hochtemperatur -8.4 326 -0.027 1.04 0.850
Tieftemperatur -11.0 387 -0.029 1.01 0.771

Eine Erklarung fiir das verbesserte Ermiidungsverhalten der Klimawechsel gealterten (Alterung
I) Laminate gegeniiber den thermisch gealterten (Alterung II) Laminaten ist die schlechtere Fa-

ser/Matrix-Grenzflaichenhaftung. Die Spannungen zwischen den einzelnen Lagen, die sich an



133

den Querrissen aufbauen, konnen tiber ortlich begrenzte Faser/Matrix-Ablésungen (Debonding)

besser abgebaut werden als bei einer guten Faser/Matrix-Haftung /116/.

Ermiidungsverhalten in Abhéingigkeit von der Priiftemperatur

Veroffentlichungen zu Untersuchungen des temperaturabhéngigen Ermiidungsverhaltens von
FVK sind kaum vorhanden. Die Fasereigenschaften verdndern sich in den fiir Kunststoffe mogli-
chen Einsatztemperaturen nicht. Die Eigenschaften der polymeren Matrix verdndern sich maf3-
geblich oberhalb der Glasiibergangstemperatur T,. Diese liegt fiir konventionelle duroplastische
FVK iiblicherweise tiber 100°C und wird bei Bauteilen, die aus FVK hergestellt sind, selten er-
reicht. Bei Verwendung von PP als Matrix ist dies grundlegend anders. Die Glasiibergangstem-
peratur T, von PP liegt bei ca. 0°C. Das bedeutet, dal3 bereits bei Raumtemperatur die Glasiiber-
gangstemperatur von PP tiberschritten ist. Deshalb ist anzunehmen, da3 das Ermiidungsverhalten
eine grofle Abhingigkeit von der Priiftemperatur aufweist, wie es bereits in den schon gezeigten

statischen Versuchen nachgewiesen werden konnte.

In Abb. 4.4.2-3 sind die Wohler-Diagramme fiir Plytron®-Kreuzlaminate in Abhingigkeit von
der Priiftemperatur abgebildet. Alle Proben sind im Anlieferungszustand belassen. Die Mittel-
werte der statischen Zugfestigkeiten, die fiir eine Lastwechselzahl von Eins (N = 1) auf der Or-
dinate aufgetragen sind, zeigen eine abnehmende Festigkeit mit zunehmender Priiftemperatur.

Diese Tendenz ist ebenfalls bei Ermiidungsbelastung zu erkennen.
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Abb. 4.4.2-3: Wohler-Diagramm fiir Plytron” KL, Einfluf der Priiftemperatur, alle Proben im Anlieferungszu-
stand
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Beim Vergleich der auf die statischen Zugfestigkeiten normierten Wohler-Diagramme ist der
Widerstand gegen Ermiidung bei tiefen Temperaturen (-20°C) am geringsten, wahrend er fiir die
bei Raumtemperatur (23°C) und hohen Temperaturen (90°C) gepriiften Laminate beinahe iden-
tisch ist (4bb. 4.4.2-4). Innerhalb der gepriiften Temperaturbereiche treten keine Verdnderungen
der Fasereigenschaften auf /35/. Die Eigenschaften der Polypropylenmatrix verdndern sich je-
doch signifikant. Der E-Modul der Matrix ist bei —20°C etwa doppelt so hoch wie bei 23°C und
etwa viermal so hoch wie bei 90°C (siehe Kapitel 4.2.2). Zusitzlich kommt es zu einer Abnahme
von Eigenspannungen an der Faser/Matrix-Grenzflache (Kapitel 4.2.2). Eigenspannungen bauen
sich wéahrend der Laminatverarbeitung aufgrund der unterschiedlichen thermischen Matrix- und
Faserausdehnungskoeffizienten auf /184-186/. Mit abnehmender Priiftemperaturen erhéhen sich
diese Spannungen und verstiarken zusétzlich zur DehnungsvergroBerung in den 90°-Lagen der
Laminate, die Schub- und Zugspannungen in den Faser/Matrix-Grenzflachen. Dadurch wird die

Entstehung erster Querrisse entlang der Faser/Matrix-Grenzfldche erleichtert.
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Abb. 4.4.2-4: Wohler-Diagramm fiir Plytron® KL normiert auf die statische Zugfestigkeit Gyzoe , Einflufl der
Priiftemperatur, alle Proben im Anlieferungszustand (NK)

Schidigungsmechanismen

In Abb. 4.4.2-5 a sind die charakteristischen Verldufe des dynamischen Sekantenmoduls Eg der
Plytron®-Kreuzlaminate bei unterschiedlichen Priiftemperaturen dargestellt. Diese lassen eine
kontinuierliche Verfolgung der Schadensentwicklung im Laminat zu /111/. Wie auch fiir CFK

Kreuzlaminate, konnen drei charakteristische Bereiche unterschieden werden /109, 206/. Zu-
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nidchst kommt es im Bereich I zu einem rapiden Abfall der Steifigkeit, was auf die Entstehung
von Querrissen in den 90°-Lagen zuriickzufiihren ist, der mit der in Abb. 4.4.2-5 b gezeigten
Entwicklung der Querrildichte am Probenrand korrespondiert. Im Bereich II der Schadigungs-
entwicklung entstehen kaum weitere Querrisse. Es iiberwiegt das Zusammenwachsen bereits
bestehender Querrisse. Die zundchst nur am Probenrand vorhandenen Querrisse wachsen ins
Probeninnere und initiieren erste Langsrisse in den 0°-Lagen, wie dies fiir CFK-Laminate durch
Rontgenuntersuchungen nachgewiesen wurde /81, 207/. Langsrisse entstehen an den Kreuzungs-
punkten zwischen den 0°- und den 90°-Lagen. Durch die Querrisse entstehen Lastumlagerungen
von den 90°- auf die 0°-Lagen. Zusitzlich wird die Querkontraktion in den 0°-Lagen durch die
90°-Lagen behindert und es entstehen Zugspannungen senkrecht zur Belastungsrichtung in den
0°-Lagen. Beide Mechanismen fithren zu Léngsrissen in den 0°-Lagen und zu ersten Delamina-
tionen zwischen den Faserlagen /112, 206/. Im Bereich III kommt es zum Bruch einzelner Fasern
und Faserbiindel in den 0°-Lagen, was einen rapiden Abfall der Laminatsteifigkeit und schlieB3-

lich den Bruch des gesamten Laminats zur Folge hat.
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Abb. 4.4.2-5: a) Verlauf des dynamischen Sekantenmoduls E, auf den Anfangsmodul E, im ersten Lastwechsel
normiert; b) Entwicklung der Querrifidichte tiber die Lebensdauer; (T=23°C: 6,=260 MPa,
N=58367 LW, T=90°C: 6,=240 MPa, N=54033 LW; T=-20°C: 6,=280 MPa, N=43259 LW)

Die Schadigungsentwicklung am Probenrand ist bei Raumtemperatur in Abb. 4.4.2-6 a-c gezeigt.
Kurz nach Beginn der Belastung sind bereits zahlreiche Querrisse vorhanden. Neue Querrisse

entstehen bevorzugt an der Grenzfliche zu 0°-Lagen. Der Grund hierfiir liegt in den dort herr-
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schenden Spannungszustinden. Unter Belastung kommt es in den 0°-Lagen zu einer hdheren
Querkontraktion als in den 90°-Lagen. Diese wird durch die quer zur Belastung orientierten Fa-
sern behindert. Dadurch entstehen am Probenrand die hochsten Spannungskonzentrationen zwi-
schen den unterschiedlich orientierten Laminatlagen. Nach ca. 25 % der Lebensdauer sind zu-
sdtzliche Querrisse entstanden, bereits vorhandene haben sich iiber die 90°-Lagendicke ausge-
breitet und erste Langsrisse sind in den 0°-Lagen zu erkennen (4bb. 4.4.2-6 b, Pfeile). Kurz vor
dem Versagen des Laminats konnen weitere Langsrisse und Delaminationen festgestellt werden

(Abb. 4.4.2-6 c). Erste Faserbriiche in den 0°-Lagen treten auf.

Faserorientierung:

90°

OO

Abb. 4.4.2-6: QuerriBbildung bei Raumtemperatur, ,=260 MPa, N=58367, a) N/N=2 %; b) N/N=25 %
N/N=94%,

Der auf den zu Beginn der Belastung vorhandenen Modul normierte Sekantenmodul ist fiir eine
Priiftemperatur von 90°C am niedrigsten (4bb. 4.4.2-5 a). Bei Raumtemperatur und —20°C ver-
lauft er nahezu identisch, lediglich zu Priifbeginn erfolgt ein geringfiigig steilerer Abfall bei tie-
fen Priiftemperaturen (-20°C). Zu beachten ist, daB3 bei den Untersuchungen versucht wird, in

etwa gleiche Lastwechselzahlen der Proben zu erreichen. Deswegen werden die Belastungsspan-
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nungen in Abhéngigkeit von der Temperatur verindert. Wahrend fiir Raumtemperatur und fiir
hohe Priiftemperaturen (90°C) der Modulverlauf im Bereich I und zu Beginn des Bereichs II gut
mit der Querrifidichte korreliert (4bb. 4.4.2-5 b), ist dies fiir die bei tiefen Temperaturen (-20°C)

gepriiften Laminate nicht der Fall. Die Ursache hierfiir ist in den Schddigungsmechanismen zu

vermuten.

Faserorientierung:

90°

OO

Abb. 4.4.2-7: Charakteristische Bruchmorphologie Plytron® KL Anlieferungszustand, R=0.1;
a) T=23°C; b) T=90°C; ¢) T=-20°C

Abb. 4.4.2-7 zeigt charakteristische Bruchmorphologien bei unterschiedlichen Priiftemperaturen.
Bei Raumtemperatur sind neben Querrissen auch Léngsrisse vorhanden (4bb. 4.4.2-7 a). Die
Faser/Matrix-Haftung ist gut und der RiBfortschritt verlduft interkristallin durch die Matrix. So-
wohl Delaminationen zwischen den einzelnen Laminatlagen (interlaminar), als auch translamina-
re Risse durch 90°-Lagen hindurch sind erkennbar. Bei hohen Temperaturen (90°C) kommt es zu
einem liberwiegendem Rillfortschritt in der Faser/Matrix-Grenzflache. Risse in der Matrix ver-
laufen sowohl inter- als auch transkristallin und die Matrix weist duktil verformte Bereiche auf

(Abb. 4.4.2-7 b). Querrisse entstehen iiberwiegend in der Faser/Matrix-Grenzflache. Léngsrisse
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sowie Delaminationen kénnen vor dem Bruch weitaus weniger hiufig beobachtet werden als bei

Raumtemperatur bzw. bei tiefen Temperaturen (-20°C).

Bei tiefen Temperaturen (-20°C) entstehen Querrisse liberwiegend entlang der Faser/Matrix-
Grenzflichen. Die Querrisse sind meist tiber die gesamte Probenbreite vorhanden (4bb. 4.4.2-7
¢). Der Bruchfortschritt in Léngsrichtung verldauft ebenfalls in der Faser/Matrix-Grenzflache.
Erste Delaminationen entstehen zu Beginn des Bereichs II lange vor dem Versagen der Lamina-

te. Vereinzelte Risse in der Matrix wachsen interkristallin.

Daf die Querrif3dichte der bei Raumtemperatur gepriiften Laminate geringer ist, als fiir die bei-
den anderen Priiftemperaturen, erklért sich durch die analysierten Schidigungsmechanismen. Die
Entstehung eines Risses in der Matrix bendtigt weitaus mehr Energie als in der Faser/Matrix-
Grenzflache, wie im Fall der bei hohen und tiefen Temperaturen gepriiften Laminate /57/. Auf-
grund der hohen Spannungen in der Faser/Matrix-Grenzflache bei tiefen Priiftemperaturen ist die
hohe Querridichte verstindlich, genauso wie das Delaminationsversagen zwischen den einzel-
nen Faserlagen. Die ebenfalls hohe Querriidichte der bei 90°C gepriiften Laminate kann zwei
Griinde haben. Zum einen ist bei dieser Temperatur die Matrixzdhigkeit so hoch, da3 Querrisse
nicht mehr in der Matrix, sondern ausschlielich in der Faser/Matrix-Grenzfldche initiiert wer-
den (4bb. 4.4.2-7 b). Zum anderen ist aufgrund der hohen Temperaturen eine geringere physika-
lische ,,Klammerwirkung® der festen kristallinen Matrixbereiche vorhanden, worauf die glatten
Fasern auf den Bruchbildern hinweisen. Allerdings setzt die hohe Zdhigkeit der Matrix bei die-
sen Temperaturen einer Riflausbreitung einen hoheren Widerstand entgegen, als dies bei tiefen
Temperaturen der Fall ist und erklart so den hoheren Widerstand gegen Ermiidung, wie er auf

Abb. 4.4.2-2 fiir die bei hohen Temperaturen gepriiften Laminate deutlich wird.

4.4.3 Einfluf3 von Drucklasten auf die Ermiidungseigenschaften
Unidirektionale Laminate

In den meisten Konstruktionen aus FVK, die einer zyklischen Ermiidungsbelastung ausgesetzt
sind, 14Bt es sich nicht vermeiden, dall auBer Zugspannungen auch Druckspannungen auftreten.
Fiir kohlenstoffaserverstiarkte Laminate ist bekannt, da3 die Zug-Druck-Wechselbelastung die
kritischste Belastung fiir die Bauteile darstellt /109/. Dabei spielt die Neigung der Laminate zu
Delaminationen, die sich unter Druckbelastung bevorzugt ausbilden und fortschreiten, eine
Hauptrolle in der Schadensentwicklung von Kreuz- und quasiisotropen Laminaten /91/. GroBes
Hemmnis zur vergleichenden Beurteilung von Untersuchungen ist die Neigung der Laminate

zum Ausbeulen unter Drucklast. Deshalb werden Ermiidungsuntersuchungen mit Drucklasten
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mit Hilfe einer sogenannten Knickstiitze durchgefiihrt. Die Form dieser Knickstiitzen hat einen

entscheidenden Einflu3 auf die Ergebnisse /124/.

Die in dieser Untersuchung fiir die Ermiidungsversuche verwendete Knickstiitze entspricht der
bereits aus den statischen Druckversuchen bekannten (Kapitel 3.3.2 und 4.3.3). Sie stiitzt die
Proben iiber den gesamten MeBbereich ab und ist mit einer 12.5 mm langen, freien Knickldnge
in der Probenmitte versehen (4bb. 3.3.2-1). Wegen des hoheren Versuchsaufwands existieren in
der Literatur nur wenig Veroffentlichungen. Dies erschwert eine vergleichende Bewertung der

Ergebnisse.

350 7 Plytron UD und Twintex UD, Raumtemperatur
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Abb. 4.4.3-1: 'Wohler-Diagramm Plytron® UD und Twintex” UD unter Zug-Druck-Wechselbelastung (R=-1)

In Abb. 4.4.3-1 sind die Ermiidungskurven unter Zug-Druck-Wechselbelastung fiir das unidirek-
tionale Plytron™ im angelieferten und im Klimawechsel gealterten (Alterung I) Zustand, sowie
des unidirektionalen Twintex” im angelieferten Zustand zu sehen. Die maximalen Zugspannun-
gen G, sind liber die logarithmische Anzahl der Lastwechseln aufgetragen. Die Versuche werden
bei einer Frequenz von 5 Hz durchgefiihrt. Damit ist sichergestellt, da3 es zu keinen, die MeBer-
gebnisse beeinflussenden Probenerwdrmungen wihrend der Ermiidungsbelastung kommt. Auch
unter Zug-Druck-Wechselbelastung konnen die Kurven nach Gleichung 4.4.1.1 beschrieben

werden. Die daraus erhaltenen Parameter sind in Tabelle 4.4.3-1 aufgefiihrt.

Aus Abb. 4.4.3-1 ist ersichtlich, daB die gealterten (Alterung I) unidirektionalen Plytron®-
Laminate einen geringeren Widerstand gegen Ermiidung unter einem Spannungsverhéltnis von

R = -1 besitzen, als die im Anlieferungszustand belassenen. Die auf die statische Druckfestigkeit
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Gbpoe Normierten Kurven bestétigen dies (4bb. 4.4.3-2). Die Steigung der Kurven beider Ply-
tron”-Laminate ist nahezu identisch, jedoch in beiden Fillen geringer, als unter Zug-Schwell
Ermiidungsbelastung. Das Ermiidungsverhiltnis 6,/cppoe liegt fiir beide Konditionierungszustan-
de bei einer Lastwechselzahl von 10° iiber 0.5 und ist héher als fiir die reinen Zug-Schwell Er-

miidungsbelastungen.

1,0 7 Plytron UD und Twintex UD,
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Abb. 4.4.3-2: Wohler-Diagramm fiir Plytron” UD und Twintex® UD (R=-1, T=23°C), normiert auf die statische
Druckfestigkeit G,pg-

Der Widerstand gegen Ermiidung unter Zug-Druck-Wechselbelastung ist fiir Twintex® geringer
als fiir Plytron® (4bb. 4.4.3-1). Die Ursachen hierfiir sind, vergleichbar allen anderen Bela-
stungsfillen, die Spannungskonzentrationen an den Bindefadenknoten und die Biindelung und
Auslenkung der Glasfasern. Auch im normalisierten Vergleich zu Plytron” besitzt Twintex” eine
deutlich hohere Steigung der Ermiidungskurve und damit einen weitaus geringeren Widerstand
gegen Ermiidung (4bb. 4.4.3-2). Das Ermiidungsverhiltnis entspricht etwa 0.5 nach 10° Last-

wechsel und ist h6her als unter Zug-Schwell Ermiidungsbelastung.

Sowohl Plytron” als auch Twintex” versagen unabhingig von der Konditionierung unter Druck
durch Abscheren. Es sind weder Delaminationen noch ist ausgeprédgte Langsribildung zu beo-
bachten (4bb. 4.4.3-3). Dies ist offensichtlich eine Auswirkung der hohen Matrixzihigkeit, die
Rifbildungen weitestgehend unterdriickt. Es ist zu beachten, dal die unter Zug-Druck-
Wechselbelastung aufgewendeten Zugspannungen unter reiner Zug-Schwell Ermiidungsbela-
stung zu keinen Schéddigungen innerhalb der untersuchten Lastwechselzahlen fiihren. Dies ist

eine Erkldarung fiir das im Vergleich zu den Zug-Schwell Ermiidungsversuchen bessere Ermii-



141

dungsverhalten und den hoheren Widerstand gegen Ermiidung. Ebenfalls unterstiitzend zu dieser
Annahme ist die Tatsache, da3 unter geringeren Laminatdehnungen weniger Schadigungen in
der Matrix initiiert werden, die zu Spannungskonzentrationen und Faserbriichen fiihren konnten

/104/.

Tab. 4.4.3-1: Werte fiir die Parameter m und b sowie den Korrelationskoeffizienten Rg nach Gleichung 4.4.1.1
und 4.4.1.2, Plytron” UD und Twintex” UD in Abhingigkeit der Konditionierungen

6o/N (GO/GZ)/N
m b m b Rk
Plytron NK -5.3 243 -0.020 091 0.813
Plytron Al -10.6 339 -0.019  0.81 0.861
Twintex NK -5.1 150 -0.034 1.02 0.913

El Kadi und Ellyin haben in ihren Untersuchungen zum Ermiidungsverhalten von unidirektiona-
len GF/Epoxid-Laminaten mit R = -1 festgestellt, da} die Steigung der Ermiidungskurven steiler
verlduft als unter Zug-Schwell Ermiidung (R = 0.5) /208/. Bei der Beschreibung der Ermii-
dungsmechanismen stellten El-Kadi und Ellyin fest, da3 bei hohen Lastwechselzahlen und dem-
entsprechend niedrigen maximalen Belastungsspannungen ein ausgepriagtes Schidigungsverhal-
ten in Form von Delaminationen iiber einen langen Zeitraum entsteht. Aus den Abb. 4.4.3-3 a
und b geht hervor, daf3 fiir Plytr0n® und fiir Twintex® weder nach hohen noch nach niedrigen

Lastwechselzahlen groBere Schadigungen zu beobachten sind. Delaminationen treten in den uni-

direktionalen Laminaten nicht auf.

R

WG

I

N=228910 LW 1250 um N= 183757 LW 1250 pm|
- = =

Abb. 4.4.3-3: Bruchbild fiir Plytron® UD (a) und Twintex® UD (b), R=-1, T=23°C, Scherversagen

Die in dieser Untersuchung analysierten Laminate kénnen bis zum abrupten Ausfall mit nahezu

threm gesamten Querschnitt die Belastungen tragen und werden nicht durch vereinzelt auftreten-
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de und zusammenwachsende Schéddigungen {iiber einen lidngeren Zeitraum geschwécht. Ver-
gleichbare Ergebnisse sind von Rotem /123/ fiir ein quasiisotropes CFK-Laminat erzielt worden.
Auch er konnte bei niedrigen Belastungsspannungen keine nennenswerten Schédigungen bis
kurz vor dem abrupten Versagen der unidirektionalen Proben feststellen. Der Verlauf des Sekan-
tenmoduls einer unidirektionalen Plytron®-Probe im Anlieferungszustand bei hohen Belastungs-
spannungen zeigt das fiir die hier untersuchten Glas/PP-Laminate charakteristische Verhalten

(Abb. 4.4.3-4 a). Bis kurz vor dem Ausfall der Probe ist kein Abfall des Sekantenmoduls zu er-

kennen.
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Abb. 4.4.3-4: a) Verlauf des Sekantenmoduls eines unidirektionalen Plytron®-Laminats im Anlieferungszustand
im Bereich niedriger Lastwechselzahlen; b) Vergleich des Zug- und des Druck-Sekantenmoduls
eines Plytron”“-Kreuzlaminats bei R=-1

Kreuzlaminate

Die Ermiidungskurven bei Zug-Druck-Wechselbelastung der Plytron®-Kreuzlaminate sind in
Abb. 4.4.3-5 und 4.4.3-6 zu sehen. Auch hier besitzen die Konditionierungen einen EinfluB3 auf
das Ermiidungsverhalten. Die Versuche werden unter Raumtemperatur mit einer Frequenz von

5 Hz durchgefiihrt.
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Abb. 4.4.3-5: Wohler-Diagramm Plytron® Kreuzlaminat unter Zug-Druck-Wechselbelastung (R=-1), T=23°C

Die im Anlieferungszustand belassenen Laminate weisen einen hoheren Widerstand gegen Er-

miidung auf als die gealterten. Das Ermiidungsverhiltnis 6,/cppoe aller Konditionierungen liegt

mit einem Wert von 0.4 bei 10° Lastwechseln niedriger als fiir die unidirektionalen Laminate.

Die Steigungen der Ermiidungskurven sind hoher als die der unidirektionalen Laminate unter

-1. Beides weist darauf hin, dal in den Kreuzlaminaten mehr Schiadigungen innerhalb des

Laminats auftreten, die dazu fithren, dal das Ermiidungsverhalten verschlechtert wird. Die nach

Gleichung 4.4.1.1 und 4.4.1.2 errechneten Kennwerte fiir die Steigungen der Ermiidungskurven

konnen Tabelle 4.4.3-2 entnommen werden.
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Abb. 4.4.3-6: Wohler-Diagramm fiir Plytron® KL (R=-1, T=23°C), normiert auf die statische Druckfestigkeit

GbDo°



144

Tab. 4.4.3-2: Werte fiir die Parameter m und b sowie den Korrelationskoeffizienten Rx nach Funktion 4.4.1.1
und 4.4.1.2, Plytron® KL in Abhingigkeit der Konditionierungen

o,/N (0,/0,)/N
Anlieferung -6.6 213 -0.029 0.95 0.824
Alterung I -9.9 232 -0.042 0.98 0.901
Alterung I1 -6.4 196 -0.027 0.83 0.961

Schidigungsmechanismen

Wie die oben beschriebenen Wohler-Diagramme der Plytron®-Kreuzlaminate zeigen, ist unter
R = -1 der Widerstand gegen Ermiidung geringer als fiir die unidirektionalen Laminate. Die uni-
direktionalen Laminate weisen bis kurz vor dem Ausfall keinerlei Schidigungen auf. Der eigent-
liche Schidigungsbereich beschrankt sich auf die Scherzone des Bruches. Im Vergleich dazu
besitzen die Kreuzlaminate ausgepriagte Bereiche in denen mechanische Schadigungen zu beo-

bachten sind.
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Abb. 4.4.3-7: Verlauf des normierten Zug-Sekantenmoduls fiir Plytron” KL (R=-1, T=23°C);
b) korrespondierende QuerriBBbildung

Der Verlauf des Sekantenmoduls wihrend der Ermiidungsbelastung der Kreuzlaminate ist deut-
lich unterschiedlich zu dem der unidirektionalen Laminate. Bei den Kreuzlaminaten kommt es
bereits nach den ersten Lastwechseln zu einem signifikanten Abfall des Zug-Sekantenmoduls

und damit zu einem Abfall des gesamten Sekantenmoduls Eg. Es folgt ein Bereich gleichméBiger
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Abnahme des Sekantenmoduls iiber einen langen Belastungszeitraum bis kurz vor dem Versagen
der Probe nochmals eine signifikante Modulreduzierung eintritt (4bb. 4.4.3-7 a). Der unter-
schiedliche Verlauf des Druck- und des Zug-Sekantenmoduls wurde auch fiir CF/Epoxid-
Kreuzlaminate von Masson /129/ untersucht und ist in 4bb. 4.4.3-4 b dargestellt. Er ist mit dem
Entstehen erster Querrisse in den 90°-Lagen der Laminate zu erkldren. Diese wirken sich auf den
Druckmodul kaum aus, beeinflussen jedoch deutlich den Zug-Sekantenmodul. Ahnlich den uni-

direktionalen Laminaten erfolgt das Versagen der Proben generell unter Druck.

In Abb. 4.4.3-7 a ist der charakteristische Steifigkeitsverlauf der Kreuzlaminate detailliert darge-
stellt. Er 146t sich in drei Abschnitte untergliedern, die charakteristische Schiadigungsmechanis-
men besitzen. Dieses Verhalten ist dem von CF/Epoxid- und CF/PEEK-Laminaten @hnlich und
wurde von Simonds et al. /120/ sowie von Reifsnider et al. /109/ beschrieben. Der Bereich I wird
dominiert durch die Bildung von Querrissen in den 90°-Lagen des Laminats. Sie entstehen aus-
schlieBlich unter Zugbelastung entsprechend den bereits in Kapitel 4.4.2 beschriebenen Mecha-
nismen. Korrespondierend zum Abfall des Sekantenmoduls nimmt die Querrif3dichte am Proben-
rand zu, (4bb. 4.4.3-7 b). Es werden die Querrisse in einem analysierten Bereich tiber die gesam-
te Lebensdauer aufsummiert. 4bb. 4.4.3-8 zeigt Replica-Aufnahmen der Schadigungsentwick-
lung am Probenrand. Die Abnahme des Sekantenmoduls im Bereich II wird hervorgerufen durch
das Wachsen der Querrisse vom Probenrand in das Laminatinnere. Zusétzlich kommt es zur Bil-
dung erster Delaminationen an den Kreuzungspunkten von Querrissen zu den benachbarten 0°-
Lagen (4bb. 4.4.3-8 b). Mit weiterem Fortschreiten der Belastungsdauer entstehen Faserbriiche
in den 0°-Lagen (4bb. 4.4.3-8 c). Dies fiihrt innerhalb weniger Lastwechsel zu einem weiteren

signifikanten Abfall der Laminatsteifigkeit im Bereich III.

In CF/Epoxid-Laminaten wird als dominierende Schadensursache in Zug-Druck-Wechsel belas-
teten Laminaten das Wachsen von Delaminationen unter Druckbelastung beschrieben /91, 109,
129/. In den in dieser Untersuchung analysierten Glas/PP-Laminaten werden zwar ebenfalls in-
terlaminare Delaminationen beobachtet, diese beschrinken sich jedoch im Vergleich zu den vor-
her genannten Verdffentlichungen, auf einen weitaus kleineren Probenbereich. Abb. 4.4.3-9 zeigt
schematisch das entstehen von Delaminationen in Kreuzlaminaten bei Ermiidungsbelastung mit
einem Spannungsverhéltnis von R = -1 /109/. Es wird deutlich, daf} Delaminationen bevorzugt
unter Drucklasten entstehen, da dabei die unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten der 90°

zueinander versetzten Lagen die groBten interlaminaren Zugspannungen hervorrufen.



Abb. 4.4.3-8: QuerriBbildung bei Raumtemperatur,
R=-1, 6,=140 MPa; a) N/N=3 %; b)
N/N=30 %; ¢) N/N= 90 %

Ausschlaggebend fiir das interlaminare Riwachstum, und damit fiir die Bildung von Delamina-
tionen, sind die Matrixzédhigkeit und die Faser/Matrix-Haftung. Aus weiteren Untersuchungen
geht hervor, daB die kritische Energiefreisetzungsrate G, (als MaB fiir den Widerstand des Lami-
nats gegen RiBausbreitung) fiir thermoplastische Matrixsysteme hoher ist als fiir duroplastische
/118, 194/. Gleiches gilt fiir den Widerstand gegen ErmiidungsriBausbreitung /118/. Insbesondere
PP besitzt einen hohen Widerstand gegen RiBausbreitung /52, 75, 166/. Daraus erklért sich eben-
falls der Einflu der Alterungen auf das Ermiidungsverhalten unter R = -1. Die aufgrund der
Klimawechsel Alterung (Alterung I) verschlechterte Faser/Matrix-Haftung fiithrt dazu, dal3 die
interlaminare RiBausbreitung bevorzugt in der Faser/Matrix-Grenzflache verlduft und dadurch
einen geringeren Widerstand gegen die Riflausbreitung darstellt. Im Fall der thermisch gealterten
(Alterung IT) Laminate kommt es iiberwiegend zu einem interkristallinen Riwachstum aufgrund
der geschwichten amorphen Matrixbereiche entlang der Sphérolithgrenzen. Beide Alterungen
fiihren zu einem, im Vergleich zu den angelieferten Laminaten, erleichterten RiBwachstum unter
Ermiidungsbelastung. Die kleinere Schiadigungsfliche im Vergleich zu den duroplastischen

CF/Epoxid-Laminaten ist auf die hohere Zahigkeit der Polypropylenmatrix zuriickzufiihren.
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Abb. 4.4.3-9: Schematische Delaminationsentwicklung von Kreuzlaminaten unter Zug-Druck Wechselbean-
spruchung nach Reifsnider, Probenrand /109/



148

5 Bewertung der Ergebnisse

5.1 Laminatstruktur und Laminataufbau

Fiir ein detailliertes Verstdndnis der in den untersuchten Laminaten auftretenden Schidigungs-
mechanismen ist es unerldBlich, zuerst die mikrostrukturellen Eigenschaften, die einen entschei-
denden EinfluB} auf das mechanische Verhalten besitzen, zu analysieren und zu deuten. Die cha-

rakteristischen Unterschiede der untersuchten Laminate sind in Tabelle 5.1-1 zusammengefal3t.

Sowohl Plytron® als auch Twintex” sind sogenannte Laminatgelege, in denen die Halbzeuge als
Faserlagen schichtweise vor der Weiterverarbeitung zum Bauteil aufeinander abgelegt werden.
Die Vorteile von Gelegen gegeniiber den Geweben sind die in Faserrichtung parallelen Faserver-
liufe und die homogenen Faserverteilungen, wie fiir Plytron” in 4bb. 4.1-1 gezeigt. In Twintex"
hingegen wird der Faserverlauf durch die textile Verarbeitung des Halbzeugs gestort und es
kommt zu einem, vergleichbar den Geweben, wellenformigen Verlauf der Glasfasern (4bb. 4.1-3
b). Die Glasfasern sind in Twintex” inhomogen im Laminat verteilt, was zu matrix- und faserrei-

chen Zonen fiihrt.

Tabelle 5.1-1:  Charakteristische Merkmale und Unterschiede der Laminate
Plytron” Twintex”
Mikrostruktur e homogene Faserverteilung e inhomogene Faserverteilung

o wellenférmige Auslenkung der
Fasern durch PET-Bindefdden

Matrix e keine Transkristallinitidt an GF e keine Transkristallinitdt an GF
e interkristalline Defekte e  Transkristallinitit an PET-
Bindefdden
e  Mikrohohlrdume in den Binde-
fadenbereichen

Die Matrix beider Laminate bildet ein sphérolithisches Gefiige aus, das verglichen mit der un-
verstarkten Matrix kleinere Sphédrolithdurchmesser aufweist (4bb. 4.1-5). Die Griinde hierfiir
liegen in der Glasfaserverstidrkung, die durch ihre hohere Wéarmeleitfihigkeit eine schnellere
Abkiihlung im Laminat bewirkt. Dadurch kommt es wiahrend der Abkiihlung zu einer geringeren
effektiven Kristallisationstemperatur, die die Keimbildungsrate der Sphérolithe erhoht /40/. Ein
zweiter Grund fir die im Vergleich zur unverstiarkten Matrix kleineren Sphérolithdurchmesser

sind die Glasfasern selbst, die die Sphérolithe in ihrem Wachstum behindern.

An den PET-Bindefiden in Twintex® entsteht eine transkristalline Schicht, also eine gerichtete
Struktur von a-Sphérolithen senkrecht zur Faserldngsrichtung (4bb. 4.1-6). Der Einflu3 der ge-

richteten Struktur von a-Sphérolithen auf die mechanischen Eigenschaften ist unklar und ist im
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Rahmen weiterer Untersuchungen zu klidren. An den Glasfasern selbst kommt es in beiden La-

minaten zu keiner Ausbildung transkristalliner Gefiige.

In Plytron™ konnen interkristalline Defekte an den Sphirolithgrenzen nachgewiesen werden
(Abb. 4.1-7). Diese Defekte entstehen durch die langen Verarbeitungszeiten (30 Minuten) und
hohen Temperaturen (240°C) bei der Konsolidierung der Priifplatten. Nicht kristallisationsfihige
Anteile der Matrix werden an die Sphérolithgrenzen gedrangt und schwichen diese /40/. Es bil-
den sich Poren und interkristalline Defekte. Entlang der Sphérolithgrenzen entstehen Zugspan-
nungen, die durch die Schwindungsprozesse bei fortschreitender Kristallisation initiiert werden

/49/.

In Twintex” konnen keine interkristallinen Defekte entdeckt werden. Allerdings sind Mikrohohl-
rdume innerhalb der PET-Bindefidden vorhanden, die durch ein Nichtaufschmelzen bei der Ver-

arbeitung entstehen und nicht vollstindig von der Polypropylenmatrix impragniert werden.

5.2 Einfluf} der Alterungen

Mit Hilfe der DSC-Analysen kénnen die kristallinen Verdnderungen in der Polypropylenmatrix
in Abhéngigkeit von der Alterungszeit verfolgt werden. Mit Hilfe der DMA ist es moglich, die
durch die Alterungen stattfindenden mechanischen, temperaturabhidngigen Verdnderungen zu
verfolgen. Zusétzliche Feuchtelagerungen unterstiitzen die aus den beiden oben genannten Ana-

lyseverfahren getroffenen Annahmen.

Abb. 5.2-1 verdeutlicht die charakteristischen Anderungen des Kristallinititsgrades der Matrix in
Abhingigkeit von der Lagerdauer bei einer Temperaturen von 90°C. Es erfolgt eine logarithmi-
sche Zunahme der Kristallinitdt mit zunehmender Alterungsdauer, die um so grofer ist, je nied-
riger die Ausgangskristallinitdt Ky und je hoher der Volumenanteil vy an Glasfasern ist. Ein vom
Ausgangswert der Kristallinitdt, der Alterungstemperatur und der Matrixeigenschaften (z. B.
mittleres Molekulargewicht, Taktizitdt) abhiangiger Maximalwert K. (Kmax < 100 %) kann
nicht tiberschritten werden. Aufgrund der hohen Verarbeitungstemperatur, der langen Konsoli-
dierungszeit und langsameren Abkiihlrate erreicht Plytron™ mit 53 % eine um 11 % hohere Aus-

gangskristallinitit Ko als Twintex® mit 42 %.

Die Messung der endothermen Schmelzenthalpie AH,, der Polypropylenmatrix von Twintex” mit
textilen Bindefdden aus PET wird iiberlagert von der gleichzeitig stattfindenden exothermen
Nachkristallisationsreaktion des PET. Dadurch ist eine genaue Bestimmung der Kristallinitdt mit

einer DSC-Analyse nicht moglich. Nur mit einer temperaturmodullierten DSC lassen sich beide
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Reaktionen getrennt voneinander erfassen. Es ist notwendig, weitere Untersuchungen zum Ein-

flud der Bindefiiden auf das Alterungsverhalten von Twintex® durchzufiihren.

A
K/K,
Ko/ Ko
1 niedrigeres K,
hoherer Glasfaseranteil
Abb. 5.2-1: Veranderung der Kristallinitdt tiber die
Lagerdauer in der thermischen Alterung

Y

und deren Beeinflussung in GFT
Lagerdauer

In Tabelle 5.2-1 sind die charakteristischen Auswirkungen der Alterungen auf die Laminate zu-
sammengefalit. Neben einer Kristallinititserh6hung finden aufgrund thermischer Lagerung bei
erhohten Temperaturen zusétzliche Relaxationsvorgénge in der Matrix statt, die eine Umordnung
der kristallinen, sowie der amorphen Matrixbereiche in einen thermodynamisch giinstigen Zu-

stand fordern.

Tabelle 5.2-1: Auswirkungen der Alterungen auf die Laminate

Klimawechsel Alterung Thermische Alterung
(Alterung I) (Alterung 1)
e Erhohung der Kristallinitét e  Erhohung der Kristallinitéit
e Relaxationsvorginge in der e Relaxationsvorgénge in der
Matrix Matrix
e  Schwichung der Faser/Matrix- e Mechanische Verbesserung der
Haftung Faser/Matrix-Haftung

e keine Feuchteaufnahme wih-
rend der Klimawechselbela-
stungen

Die Ergebnisse der DMA zeigen den Einflufl der Alterungen auf das mechanische Verhalten.
Der Schubmodul nimmt im Fall der thermisch gealterten (Alterung II) Laminate zu. Griinde hier-
fiir sind die Kristallinitdtserhohung der Matrix und eine verbesserte mechanische Kraftiibertra-
gung zwischen den Fasern und der Matrix aufgrund der in der Matrix auftretenden Schwindung
und den erhohten radialen Druckspannungen auf die Fasern. Obwohl die klimatisierten (Alterung
I) Laminate eine nahezu identische Kristallinitidtserhohung durch die Konditionierung erfahren,

nimmt der Schubmodul dieser Laminate nicht zu. Als Ursache hierfiir ist eine Schwéachung der
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Faser/Matrix-Haftung durch die Temperaturwechsel und den daraus resultierenden, wechselnden
Zugspannungen entlang der Faserldngsachse , die nach Nairn eine Amplitude von bis zu 30 MPa
erreichen konnen /Nairn, 85/, anzusehen (4bb. 4.2.2-4). Die Verdanderungen der o- und [3-
Relaxationspeaks der Dampfungskurven bestétigen die in der DSC analysierten Verdnderungen
der Matrixmorphologie. In den amorphen Bereichen kommt es zu einer Relaxation und damit zu
einer Erhohung der zwischenmolekularen Bindekrifte. Ahnliches erfolgt in den kristallinen Be-
reichen, in denen eine Nachkristallisation zu einer Kristallinitdtserh6hung und zu einer Dichte-
und Modulsteigerung fithren. Diese Ergebnisse stehen im Einklang mit der gemessenen Kristal-
linitdtserhdhung aus der DSC. Eine Anderung der Glasiibergangstemperatur T, kann nicht fest-

gestellt werden.

Die Analyse des Feuchteaufnahmeverhaltens der Laminate zeigt, daB Twintex” aufgrund der
Mikrohohlrdume in den nicht imprégnierten Bereichen innerhalb der PET-Garne einen hoheren
Diffusionskoeffizienten und Sittigungswert als Plytron® besitzt (4bb. 4.2.1-6 a). Zusitzlich stei-
gernd auf die Feuchteaufnahme wirkt sich der hohere amorphe Matrixanteil aus, der einen Grof3-
teil der Feuchte aufnimmt. Die Feuchtelagerungen bei erhéhten Temperaturen der unterschied-
lich gealterten Laminate beweisen, dall die Klimawechsel gealterten (Alterung I) Laminate zu-
néchst einen hoheren Diffusionskoeffizienten besitzen, dann aber insgesamt einen in etwa identi-
schen Sattigungsgrad wie die thermisch gealterten (Aterung II) Laminate erreichen (4bb. 4.2.2-
3). Diese Ergebnisse unterstiitzen die These, dall durch die Temperaturwechsel die Faser/Matrix-
Haftung geschidigt wird. Zusétzlich haben Relaxationsvorginge und Nachkristallisationen durch
die thermische Alterung stattgefunden, die eine Diffusion der Feuchte in die Matrix und damit

den Sittigungswert beider gealterten Laminate begrenzen.

Die Laminate zeigen nach den unterschiedlichen Konditionierungsschritten in der Klimawech-
selalterung (Alterung I) eine Gewichtsabnahme (4bb. 4.2.1-6 b). Dies deutet darauf hin, daf3
durch die Feuchtezyklen keine zusitzliche Feuchte im Laminat dauerhaft aufgenommen wird,
sondern den Proben Feuchte und leicht fliichtige Bestandteile entzogen werden. Das Feuchteauf-
nahmeverhalten der in Wasser gelagerten Laminate zeigt bereits, dal die Dauer der Feuchte-
zyklen in der Klimawechselalterung zu kurz ist, um eine nennenswerte Feuchteaufhahme zu er-

reichen.
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5.3  Mechanisches Verhalten bei statischer Belastung
Einfluf§ der Alterungen

In Abb. 5.3-1 und 5.3-2 sind die Bruchspannungen und die Elastizititsmoduln aller drei unter-
suchten Laminate in Abhidngigkeit von der Alterung und der Belastung dargestellt. Da die
Bruchdehnungen sich in den meisten Fillen identisch zu den Bruchspannungen verhalten, wird

auf eine Diskussion der Bruchdehnungen verzichtet.
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Abb. 5.3-1:  Abhingigkeit der Bruchspannung o, von der Alterung fiir Plytron” UD, Plytron® KL und Twintex"
UD

Es ist zu erkennen, da3 sowohl fiir die Bruchspannungen, als auch fiir die Elastizitdtsmoduln
keine Trendaussagen unabhéngig von dem im Laminat vorherrschenden Spannungszustand ge-
troffen werden konnen. Die Alterungen wirken sich abhidngig vom Laminat und vom Belastungs-
fall unterschiedlich, manchmal sogar entgegengesetzt aus. Insgesamt konnen, auBler flir die
transversalen und longitudinalen Zugversuche, keine signifikanten Beeinflussungen durch die
Alterungen festgestellt werden. Das ist um so bemerkenswerter, als es sich in diesen beiden Fail-
len um grundsétzlich unterschiedlich dominierte Laminateigenschaften handelt. Bei den longitu-
dinalen Zugversuchen werden die Kennwerte von den Fasereigenschaften dominiert, in den
transversalen Zugversuchen von den Matrix- und den Faser/Matrix-Grenzflicheneigenschaften.
Bei der Betrachtung der Schédigungsmechanismen wird jedoch klar, dafl in beiden Féllen die

RiBausbreitung in der Matrix und in der Faser/Matrix-Grenzflache eine entscheidende Rolle



153

spielen. Im Zugversuch in Faserrichtung (longitudinal) kommt es aufgrund der Querkontraktion
und der dadurch entstehenden Zugspannungen senkrecht zu den Fasern zu einer Langsrif3bildung
entlang der Faser/Matrix-Grenzfliche oder in der Matrix. Im transversalen Zugversuch treten
Querrisse aufgrund der senkrecht zur Faserrichtung auftretenden Zugbelastungen auf. Durch die
in der Klimawechselalterung (Alterung I) auftretende Schwéchung der Faser/Matrix-Grenzflache
kommt es bevorzugt zur Riflausbreitung in der Grenzfliche, wohingegen in den thermisch geal-
terten (Alterung II) Laminaten die RiBausbreitung aufgrund der besseren Faser/Matrix-Haftung
in der Matrix stattfindet.
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Abb. 5.3-2: Abhingigkeit des E-Modul von der Alterung fiir Plytron® UD, Plytron® KL und Twintex® UD

Die Riflausbreitung in der Matrix ist abhéngig von der Kristallinitdt und dem Zustand der Spha-
rolithgrenzen. Im Fall von Plytron” sind die Sphirolithgrenzen durch die Verarbeitung bereits
geschwicht und der RiBfortschritt findet bevorzugt intersphérolithisch statt. Im Fall von Twin-
tex” liegt eine stabilere Sphirolithgrenzfliche und eine niedrigere Kristallinitit vor. Beides for-
dert einen duktilen Matrixcharakter. Es kommt zu einem transsphérolithischen Rifwachstum,
wie in Abb. 5.3-3 a anhand der Aufnahme einer gedtzten Biegebruchfliche zu erkennen ist. Abb.
5.3-3 b zeigt die Rilverzweigung und Fibrillierung mehrerer parallel zueinander verlaufender
Einzelrisse, die sich transsphédrolithisch durch mehrere Sphirolithe hindurch ausbreiten. Der
transsphérolithische Bruchfortschritt benétigt im allgemeinen mehr Energie als das intersphéro-

lithische Riwachstum. Die Festigkeit von Twintex” ist unter den meisten Belastungszustinden
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geringer, was an den Schadigungsmechanismen liegt, die ma3geblich durch die PET-Bindefiden

bestimmt werden.

Abb. 5.3-3: Transsphirolithischer Riffortschritt in Twintex® UD, geitzter Anschliff, Biegeprobe; a) zusitzliche
Risse entlang der Sphérolithgrenzen; b) parallele Riflausbreitung mit starker Fibrillierung
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Abb. 5.3-4:  Vergleich der auf ein Faservolumen von vg=0.4 normierten Bruchfestigkeiten und E-Moduln

Abb. 5.3-4 zeigt den Vergleich der longitudinalen Bruchfestigkeiten und Elastizitdtsmoduln bei-
der unidirektionaler Laminate, die auf ein Faservolumen von vy = 40 % normiert wurden. Die
Elastizitdtsmoduln weisen kaum Unterschiede auf. Dies steht im Gegensatz zu den Bruchspan-

nungen. Mit Ausnahme der Zugbelastung besitzt Twintex” um iiber 50 % niedrigere Festigkeits-
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kennwerte als Plytron®. Unter Zugbelastung wirken sich die Faserwelligkeit und die Spannungs-
spitzen an den Bindefadenknoten im Vergleich zu Plytron® nicht aus. Sobald jedoch Druckbela-
stungen in Twintex® auftreten, kommt es zum Versagen der Laminate, ausgehend von den Bin-
defadenknoten, an denen die hochsten Spannungskonzentrationen entstehen. Dies ist vor allem
dann der Fall, wenn die Bindefadenknoten zweier Laminatlagen direkt {ibereinander liegen. Zu-
satzlich festigkeitsmindernd wirkt sich die Matrixstruktur von Twintex” aus. Durch die textile
Halbzeugverarbeitung kommt es zu einer Biindelung der Verstdrkungsfasern im Laminat und
damit zu faser- und matrixreichen Zonen. Dadurch entstehen nach ersten Faserbriichen hohe
Spannungskonzentrationen in den benachbarten Fasern. Dies fiihrt zum Bruch ganzer Faserbiin-
del in den Twintex"-Laminaten, wihrend in Plytron® durch die homogen, gleichmifig in der
Matrix verteilten Fasern die Spannungsspitzen zu Beginn der Belastung von der Matrix abgebaut

werden.

Einfluf} der Temperatur

Die Verdnderungen der mechanischen Kennwerte mit der Priiftemperatur werden ausschlieflich
durch das temperaturabhingige Verhalten der Matrix und der Faser/Matrix-Haftung bestimmt.
Es kommt zu einer Abnahme der Festigkeit und des E-Moduls mit zunehmender Priiftemperatur.
Die Anderungen im Laminat sind vom Belastungsfall und dem Laminattyp abhingig. Zwischen
—20°C und 23°C erfolgt eine geringere Abnahme der Kennwerte als in dem Temperaturbereich
von 23°C bis 90°C. Die Ursache hierfiir liegt in der Glasiibergangstemperatur T, der Matrix, die
bei ca. 2°C liegt. Unterhalb von T, dndern sich die Matrixeigenschaften kaum, wohingegen bei
hoheren Temperaturen der E-Modul rapide sinkt, wie der Kurvenverlauf des Speichermoduls G
in der DMA zeigt (4bb. 4.2.2-5). Dadurch kommt es vor allem in den von der Matrix dominier-
ten Eigenschaften wie transversale Zug-, longitudinale Druck- oder Biegebelastung zu einer

deutlichen Reduzierung der Bruchfestigkeit.

Bei tiefen Temperaturen entstehen aufgrund der unterschiedlichen Warmeausdehnungskoeffi-
zienten der Glasfasern und der Polypropylenmatrix in der Grenzflache zwischen den Fasern und
der Matrix hohere Zugspannungen. Wihrend des Abkiihlens aus der Schmelze werden diese
Zugspannungen mit dem Beginn der Matrixkristallisation aufgebaut. In 4bb. 5.3-4 ist der Ver-
gleich der Biegebruchspannungen zwischen den angelieferten und den thermisch gealterten Ply-
tron®-Laminaten (unidirektional und Kreuzgelege) bei —20°C dargestellt. Die thermisch gealter-
ten Laminate besitzen in beiden Fillen eine hohere Bruchfestigkeit. Mit diesem Ergebnis kénnen

die zwei folgenden Thesen dieser Untersuchung bestirkt werden:
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= Bei tiefen Temperaturen steigen die durch die Verarbeitung eingebrachten Zugeigenspan-
nungen entlang der Faser/Matrix-Grenzfldche an. Das Schadigungsverhalten wird dadurch
entscheidend beeinfluflt: es kommt vermehrt zu Ablésungen der Matrix entlang der Fasern

im Vergleich zur Bruchmorphologie bei Raumtemperatur.

* Die im Vergleich zu den angelieferten Laminaten hohere Bruchfestigkeit der thermisch geal-
terten Laminate (Alterung II) bestétigt, daB3 Relaxationsvorgidnge entlang der Fasern stattge-
funden haben. Diese Relaxationsvorgénge verbessern die Grenzfldchenfestigkeit und erh6hen

damit die Bruchfestigkeit der thermisch gealterten Laminate.
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5.4  Mechanisches Verhalten bei zyklischer Belastung

Plytron®

Das Ermuidungsverhalten der untersuchten Laminate wird beeinflult von der Laminatstruktur,
dem Laminataufbau und dem Spannungsverhdltnis R der Ermiidungsbelastung. In Abb. 5.4-1
sind schematisch die auf ihre statische Bruchspannung o}, normierten Ermiidungskurven der uni-
direktional und kreuzlagenverstirkten Plytron®-Laminate unter Beriicksichtigung der Kristallini-
tit aufgetragen. In beiden Laminaten ist unter R = -1 der Widerstand gegen Ermiidung hoéher als
unter R = 0.1. Dies ist zu erkennen an den geringeren Steigungen der Ermiidungskurven. Die

Ursache hierfiir liegt in den Schidigungsmechanismen. Fiir glasfaser- und kohlenstoffaserver-
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starkte Epoxidharzsysteme wurde unter R = -1 ein geringerer Widerstand gegen Ermiidung fest-
gestellt als unter R = 0.1 /91, 208/. In diesen Untersuchungen wurden groBflachige Delaminatio-
nen und Schidigungsbereiche unter R = -1 im Vergleich zu R = 0.1 beobachtet. Plytron® zeigt
keine tiber den Bruchbereich hinausreichende Schiadigungen unter R = -1. Die Laminate versa-
gen durch Abscheren unter ca. 45° zur Belastungsrichtung, vergleichbar dem statischen Bela-
stungsfall. Die Kreuzlaminate besitzen eine geringe Delaminationsneigung. Die geringe Auspri-
gung an Schidigungsmechanismen in Glas/PP hat ihren Grund in der im Vergleich zu Epoxid-
harzen hoheren Zahigkeit der Polypropylenmatrix und den im Vergleich zu Ermiidungsversu-
chen unter R = 0.1 niedrigen Belastungsspannungen. Es ist zu beriicksichtigen, dal die Ergebnis-
se der Ermiidungsversuche unter R = -1 von der Art der Knickstiitze beeinfluflit werden und des-

halb nicht ohne Weiteres mit anderen Untersuchungen verglichen werden konnen.

a) b)
A Plytron UD . Plytron KL

] 5]
'OD b°
zunehmende zunehmende
Kristallinitt Kristallinitét
N N

Abb. 5.4-1:  Schematischer Verlauf der Ermiidungskurven bei R = 0.1 und R = -1 fiir : a) Plytron® UD und b)
Plytron® KL unter Beriicksichtigung der Kristallinitiit

Das bei einer Lastwechselzahl von N = 10° ohne Versagen ertragbare Spannungsverhiltnis zwi-
schen der maximalen Oberspannung G, und der statischen Bruchspannung oy, wird als Ermii-
dungsfestigkeit bezeichnet. Fiir die unidirektionalen Plytron®-Laminate bei R = 0.1 betrigt das
Ermiidungsverhéltnis 0.4. Bei R = -1 erreichen die unidirektionalen Laminate eine Ermiidungsfe-
stigkeit von 0.6. Die Kreuzlaminate weisen Werte von 0.5 bei R = 0.1 und von 0.4 bei R = -1
auf. Unidirektional glasfaserverstirkte Epoxidharzlaminate wiesen in vergleichbaren Untersu-

chungen ein Ermiidungsverhéltnis von 0.3 bis 0.4 auf /104/.

Der EinfluB3 der Alterungen kann vereinfacht durch die Kristallinitdtserh6hung der Matrix be-

schrieben werden. Die Versuche zeigen, daB Plytron™ mit zunehmender Kristallinitit eine gerin-



158

gere Ermiidungsfestigkeit erreicht. Der Grund hierfiir liegt in der erleichterten Riausbreitung
entlang der Sphirolithgrenzen. Diese werden bei Plytron” aufgrund der hohen Ausgangskristal-
linitdt Ko und der vorhandenen interkristallinen Defekte durch die Alterungen weiter ge-
schwicht. Die Steigung der jeweiligen Ermiidungskurven dndert sich nicht mit zunehmender

Alterung.

Der EinfluB der Priiftemperatur auf das Ermiidungsverhalten der Plytron®-Kreuzlaminate ist
schematisch in 4bb. 5.4-2 a dargestellt. Bei tiefen Priiftemperaturen verschlechtert sich das auf
die statische Bruchfestigkeit normierte Ermiidungsverhalten bei R = 0.1. Die Ursache hierfiir ist
die mit abnehmender Temperatur ebenfalls abnehmende Zahigkeit der Matrix. Zusétzlich erho-
hen sich die durch die Verarbeitung eingebrachten Zugeigenspannungen entlang der Fa-
ser/Matrix-Grenzfldchen. Beides fordert ein frithes Einsetzen erster Schiadigungen und ein spro-
des RiBwachstum entlang der Sphérolithgrenzen. Eine Verdnderung der Steigung der Ermii-

dungskurven mit der Priiftemperatur ist nicht vorhanden.

a) b)
1 Plytron KL [T ]; R=0.1 | i Twintex UD
1 — _|
T =23°C/90°C
) g
° . 05 °
N N

Abb. 5.4-2:  Schematischer Verlauf der Ermiidungskurven bei R = 0.1 und R = -1 fiir : a) Plytron” KL unter Be-
riicksichtigung der Temperatur und b) Twintex® UD

Twintex®

Der schematische Verlauf der Ermiidungskurven von Twintex” bei R = 0.1 und R = -1 ist in
Abb. 5.4-2 b dargestellt. Wie bereits fiir die unidirektionalen Plytron®-Laminate festgestellt, be-
sitzt das unidirektionale Twintex“-Laminat bei R = -1 einen héheren Widerstand gegen Ermii-
dung als bei R = 0.1. Die signifikant geringe Ermiidungsfestigkeit von 0.2 bei einem Spannungs-
verhiltnis von R = 0.1 ist auf den EinfluB3 der PET-Bindefdden auf das Schadigungsverhalten der

Laminate zuriickzufiihren. Dadurch kommt es zu einer Auslenkung der Glasfasern und zu einer
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Spannungserhohung unter Belastung im Bereich der Bindefadenknoten. Bereits zu Beginn der
Ermiidungsbelastung treten ausgepridgte Schidigungen in Form von Faserbriichen ein. Diese
bewirken eine Erhohung der Spannungskonzentrationen in unmittelbarer Nidhe der Faserbriiche
/209/. Durch die Biindelung der Fasern zu faserreichen Zonen erfolgt ein schnelles Versagen
ganzer Faserstrange. Der gesamte Schadensbereich der Probe ist, mit Ausnahme der Klimawech-
sel gealterten (Alterung I) Laminate, sehr gering. Delaminationen kénnen nicht beobachtet wer-

den.

Bei R = -1 kommt es zu einem Scherversagen unter Druckbelastung in einem Winkel von ca. 45°
zur Belastungsrichtung. Vergleichbar dem unidirektionalem Plytron® treten keinerlei Delamina-
tionen oder Léangsrisse auf. Das Ermiidungsverhiltnis liegt bei 0.6. Die Steigungen der Ermii-
dungskurven von Twintex” sind bei jedem Spannungsverhiltnis hoher als fiir das unidirektionale
Plytron”. Die Ursache hierfiir ist, da die Schidigungsentwicklung von Twintex” unter Ermii-
dungsbelastung durch Faserbriiche dominiert wird. In Plytron® kommt es neben Faserbriichen zu
einer ausgepragten Langsri3bildung. Faserbriiche bewirken eine ungleich stirkere Beeinflussung
der weiteren Schiadigungsentwicklung bei Ermiidungsbelastung als Léangsrisse in der Matrix oder

in der Faser/Matrix-Grenzfliche.

Schidigungsentwicklung

Die Wohler-Diagramme alleine spiegeln fiir faserverstirkte Kunststoffe (FVK) nicht das gesam-
te Ermiidungsverhalten wider. Vielmehr kommt es {iber die Dauer der Ermiidungsbelastung zu
einer Abnahme der Laminatsteifigkeit, die fiir Dimensionierungszwecke berticksichtigt werden
muBl. 4bb. 5.4-3 a zeigt schematisch den Vergleich der charakteristischen Steifigkeitsabnahme
der unidirektionalen Laminate bei Raumtemperatur und R = 0.1. Es treten signifikante Unter-
schiede auf. Die Steifigkeitsabnahme von Plytron® erfolgt in einem stufenférmigen Verlauf mit
maximal drei Stufen. Der Steifigkeitsverlauf von Twintex” ist s-formig und kann in drei charak-

teristische Bereiche untergliedert werden.

Die stufenformige Steifigkeitsabnahme der unidirektionalen Plytron®-Laminate ist aus anderen
Untersuchungen unidirektionaler FVK bekannt /109/. Es kommt bevorzugt zum Ende der Le-

bensdauer zum Bruch ganzer Faserbiindel, die einen abrupten Abfall der Steifigkeit bewirken.

In Twintex” werden die Glasfasern durch die Bindefiden wellenformig ausgelenkt und gebiin-
delt. Unter Zugbelastung erfolgt eine Querkontraktion der Proben, die Spannungskonzentratio-
nen im Bereich der Bindefadenknoten hervorruft. Dies fiithrt zu Beginn der Ermiidungsblastung

innerhalb weniger Schwingspiele zum Bruch der schwichsten Fasern in unmittelbarer Nihe der
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Bindefadenknoten und zu einem ersten Steifigkeitsabfall (Bereich I). Ausgehend von diesen er-
sten Schiadigungen kommt es kontinuierlich zum Versagen weiterer Fasern in unmittelbarer Né-
he der Bindefdden und der bereits gebrochenen Fasern (Bereich II). Wihrend dieser Phase tritt
neben den Faserbriichen eine Langsribildung in der Matrix und entlang der Faser/Matrix-
Grenzfldche ein. Die weitere Ausbreitung dieser Langsrisse wird bereits am nédchsten Bindefaden
unterbrochen. Da die Zahl der intakten Fasern, die die Belastung aufnehmen konnen, zum Ende
der Lebensdauer immer geringer wird, steigt die Geschwindigkeit der Schiadigungsentwicklung

im Bereich III rapide an und die Proben versagen innerhalb weniger Lastwechsel.

a) ) b) Plytron KL
! Plytron UD
o : \
83 .
Twintex UD 0.95 steigende
0.85 Priiftemperatur
1 i S I I m
R=0.1; T=23°C
N/N; N/N;

Abb. 5.4-3:  Charakteristischer Verlauf der normierten Steifigkeit fiir R = 0.1; a) Plytron” UD und Twintex” UD
b) Plytron™ KL unter Beriicksichtigung der Priiftemperatur

Die Plytron®-Kreuzlaminate besitzen einen fiir Kreuzlaminate charakteristischen Abfall der Stei-
figkeit. In Phase I der Schiadigungsentwicklung kommt es zur Bildung von Querrissen an den
Probenrdndern in den 90°-Lagen. Die Entwicklung der Querri3dichte korrespondiert mit dem
Abfall der Laminatsteifigkeit in dieser Phase. Der Bereich II ist charakterisiert durch das Wach-
sen der Querrisse in das Laminatinnere und die Bildung erster Langsrisse in den 0°-Lagen. Zum
Ende des Bereichs II entstehen erste, ortlich begrenzte Delaminationen. Zum Ende der Lebens-
dauer kommt es innerhalb weniger Lastwechsel zum Versagen der Probe (Bereich III). Faserbrii-
che in den 0°-Lagen entstehen. Interlaminare Delaminationen bleiben ortlich eng begrenzt und

konnen nur in unmittelbarer Umgebung des Bruches beobachtet werden.

Mit steigender Priiftemperatur erfolgt eine Verschiebung der Steifigkeitskurven hin zu niedrige-
ren Niveaus und damit zu einem steileren Kurvenverlauf. Der Grund hierfiir liegt in dem hoheren

viskoelastischen Matrixverhalten.
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Die Steifigkeitsentwicklung wihrend der Ermiidungsbelastung der Plytron®-Kreuzlaminate weist
bei R = -1 einen Unterschied zwischen dem Druck- und dem Zugmodul (4bb. 5.4-4). Wéhrend
es im Zugmodul zu dem bereits bekannten, s-formigen Steifigkeitsabfall kommt, verringert sich
der Druckmodul wihrend der Ermiidungsbelastung nur geringfiigig. Im Bereich III tritt dann
ebenfalls ein signifikanter Steifigkeitsabfall ein, der auf den Bruch von 0°-Fasern zuriickzufiih-
ren ist. Die unter Zugbelastung entstehende Querriflbildung wirkt sich auf den Druckmodul
kaum aus, sondern ist vor allem im Zugmodul zu beobachten. Die Laminate versagen im letzten

Lastwechsel unter Druckbelastung.

J Plytron KL; R = -1

T
U\']o \Q
= Druckmodul \
0.95
Zugmodul
| II 111

Abb. 5.4-4:  Charakteristischer Verlauf der
normierten Steifigkeit von Ply-
& tron® KL fiir R = -1

NN,
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Das Ziel dieser Untersuchung war es, eine Charakterisierung des Schadigungsverhaltens endlos
glasfaserverstiarkter Thermoplaste unter statischer und zyklischer Belastung vorzunehmen. Zur
Verfiigung standen zwei unterschiedliche Laminatsysteme mit E-Glasfasern als Verstarkungsfa-
sern und isotaktischem Polypropylen als Matrixmaterial. Ein Laminatsystem wurde aus Prepregs
gefertigt (Plytron™). Das zweite bestand aus Mischgarnen mit Glas- und Polypropylenfasern, die
in einer textilen Fertigung mit PET-Bindeféden zu flichigen Halbzeugen weiterverarbeitet wur-
den (Twintex"). Zusitzlich zu den angelieferten Laminaten erfolgte die Priifung kiinstlich, durch
thermische und Klimawechsellagerung gealterter Laminate. Mehrere mechanische Versuche

wurden unter verdanderten Priiftemperaturen (T = 90°C und T = -20°C) durchgefiihrt.

Das Halbzeugsystem hatte einen signifikanten Einflu auf die Laminatstruktur. Plytron” besaf
eine homogene, fiir mechanische Belastungen giinstige Faserverteilung. Twintex® wies, auf-
grund der textilen Faserbiindelung des Halbzeugsystems, faser- und matrixreiche Zonen auf.

Zusitzlich wurden in Twintex” die Fasern wellenformig an den Bindefadenknoten ausgelenkt.

Die kristalline Struktur der Matrix war abhéngig von der Verarbeitung und der Faserverteilung
im Laminat und wurde durch die Alterungen beeinfluflit. Mit zunehmender thermischer Alterung
erfolgte eine Kristallinitdtserhohung. Die Klimawechsellagerungen bewirkten eine Verschlechte-
rung der Faser/Matrix-Grenzflache. Entlang der Grenzflichen erhohten sich mit abnehmender
Temperatur die durch die Verarbeitung vorhandenen Zugeigenspannungen. Der sténdige Wech-
sel der Hohe dieser Zugeigenspannungen mit der Temperatur fithrte zur Schiadigung der Fa-

ser/Matrix-Grenzfliachen.

Sobald Schubspannungen im Laminat vorhanden waren erreichte Twintex” schlechtere mechani-
schen Eigenschaften als Plytron”. Die in Twintex” vorhandenen Bindefiden fiihrten zu Span-
nungskonzentrationen in unmittelbarer Ndhe der Bindefadenknoten und damit zu einer frithen
Bildung von Faserbriichen unter Belastung. Zusitzlich verschlechternd wirkte sich die inhomo-

gene Faserverteilung in Twintex” aus.

Der EinfluB der Alterungen auf das mechanische Verhalten konnte nicht generalisiert werden
und war abhédngig von den im Laminat auftretenden Spannungskonzentrationen. Im Allgemeinen
waren keine signifikanten Verdnderungen der mechanischen Eigenschaften zu beobachten. Die
Schéadigungsmechanismen wurden durch die Matrixeigenschaften und die Faser/Matrix-
Grenzflachenfestigkeit bestimmt. Mit zunehmender Kristallinitdt nahm die plastische Verform-
barkeit der Matrix ab. Die RiBausbreitung erfolgte vermehrt interkristallin entlang den Sphiro-

lithgrenzen.
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Die Ermiidungsfestigkeit der Plytron®-Laminate war vergleichbar mit der Ermiidungsfestigkeit
von unidirektional verstirkten Glas/Epoxid-Laminaten. Die Ermiidungsfestigkeit der Twintex"-
Laminate war signifikant niedriger. Ausschlaggebend hierfiir waren wiederum die Bindefdden,
die bevorzugt zu Faserbriichen innerhalb der ersten Lastwechsel fithrten und damit das Ermii-

dungsverhalten bereits zu Beginn der Belastung entscheidend beeinfluf3ten.

Unter Zug-Druck-Wechslebelastung (R = -1) zeigten beide Laminate ein sehr gutes Ermiidungs-
verhalten. Zuriickzufiihren war dies auf die geringe Neigung zu Delaminationen der Glas/PP-
Laminate im Vergleich zu Glas/Epoxid-Laminaten. Die hohe Matrixzéhigkeit verhinderte eine

groBflachige Schiadigungsentwicklung und damit eine erleichterte Schadigungsausbreitung.

Die Ergebnisse verdeutlichen, da3 das Schidigungsverhalten endlos glasfaserverstirkter Ther-
moplaste durch Verdnderungen der Matrix und der Einsatztemperatur beeinflut werden kann.
Weitere Ziele miissen sein, daB3 die Temperatur- und Matrixeinfliisse auf die Laminateigenschaf-
ten endlos glasfaserverstiarkter Thermoplaste umfassend verstanden werden, um eine Berechen-
barkeit dieser Werkstoffgruppe zu gewihrleisten. Nur durch eine detaillierte Modellierbarkeit
unterschiedlicher Praxiseinsédtze wird es moglich sein, endlos glasfaserverstirkte Thermoplaste

fiir einen sinnvollen industriellen Einsatz zu gewinnen.
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