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Kurzfassung

In dieser Arbeit wird das Ermiidungsverhalten von CFK unter thermischer zyklischer Belastung im
kryogenen Temperaturbereich experimentell und numerisch untersucht. Aufgrund der unterschiedli-
chen thermischen Ausdehnung der Verbundbestandteile induziert eine zyklische thermische Belastung
Spannungen auf zwei Materialskalen: (1) auf der Mikroskala (Faser-Matrix-Ebene) und (2) auf der
Makroskala (unidirektionale Einzellage in einem multidirektionalen Laminat). Insbesondere die ther-
misch induzierten Spannungen auf Mikroebene (Mikro-Effekt) werden in bisherigen experimentellen
und numerischen Untersuchungen zumeist vernachlassigt. Zur separaten Untersuchung beider Effekte
werden Temperaturwechseltests an unidirektionalen Laminaten und an Kreuzverbunden durchgefiihrt
und damit die Schadigungsarten und die resultierende Materialdegradation systematisch erforscht.
Fir die modellhafte Beschreibung der mehrskaligen progressiven Ermidungsphanomene werden ein
mikromechanischer und ein makromechanischer Modellierungsansatz abgeleitet. Auf beiden Ebenen
beriicksichtigen die Modelle die fiir Faserverbunde relevanten Effekte graduelle Materialdegradation,
Lastumlagerung und Mittelspannungseinfluss. Die Vorhersagequalitat der Modelle wird fiir mecha-
nische Lastfalle bei Raum- und bei Tieftemperatur iberprift. Anhand mikromechanischer Ermii-
dungssimulationen fiir mechanische und thermische Lasten werden die experimentell beobachteten
Unterschiede in den Rissbildern fiir beide Lastarten erklart. Aus den Erkenntnissen dieser mikrome-
chanischen Simulationen wird ein Ansatz abgeleitet, der die Beriicksichtigung der bisher vernach-
lassigten, auf Mikroebene induzierten Spannungen in einer makroskopischen Ermiidungsberechnung
erlaubt.

Abstract

In this thesis the fatigue behaviour of carbon fibre reinforced plastics under cryogenic thermal cycling
is investigated experimentally and numerically. Due to the different thermal expansion of the con-
stituents in fibre reinforced plastics, a cyclical thermal load induces stresses on two material scales:
(1) on the microscale (fibre-matrix-level) and (2) on the macroscale (unidirectional ply in a multidi-
rectional laminate). In particular, thermally induced stresses at the micro level are mostly neglected
in previous experimental and numerical investigations. To investigate both effects separately, tem-
perature cycling tests at cryogenic temperatures are performed on unidirectional laminates and on
cross-ply-laminates and the damage modes as well as the resulting material degradation is observed.
A micromechanical and a macromechanical modelling approach are derived for the modelling of
the multi-scale and progressive fatigue phenomena. On both scales, the models consider the effects
relevant for fibre reinforced composites, e.g. gradual material degradation, load redistributions and
the mean stress effect. The models’ predictive quality is verified for mechanical loads at room and
at cryogenic temperatures. Micromechanical fatigue simulations for mechanical and thermal loads
are used to explain the experimentally observed differences in the crack patterns for both load types.
From the results of these micromechanical simulations an approach is derived which allows the con-
sideration of the on microscale induced stresses, which have been neglected so far, in a macroscopic
fatigue calculation.

Vi
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1 Thermische Ermiidung von
Faserverbunden als Herausforderung der
kryogenen Druckspeicherung von
Wasserstoff

Der Klimawandel und die zunehmende Verknappung fossiler Ressourcen bringen Herausforderungen
fir den Automobilbau und die hierin verwendeten Werkstoffe mit sich. Der Verkehrssektor ist mit ei-
nem Anteil von 20 % der zweitgroBte energiebedingte Emissionsverursacher in Deutschland®. Deshalb
plant die Bundesregierung, die Emissionen von CO,-Aquivalenten bis 2030 um 41 % gegeniiber dem
Stand von 2016 zu senken[105], S. 3. Dadurch werden emissionsfreie und von fossilen Ressourcen un-
abhangige Antriebskonzepte immer wichtiger. Bisher wird vor allem auf batterieelektrische Antriebe
gesetzt. Aufgrund der verschiedenen Nachteile der Energiespeicherung mittels Batterie (hohe Masse,
geringe Reichweite, lange Ladezeiten, 6kologische Aspekte bei Herstellung und Recycling usw.) riickt
Wasserstoff als Energietrager immer mehr in den Fokus von Forschung und Industrie [2, 91]. Fur
die Speicherung dieses Treibstoffs bedarf es spezieller Verfahren, von denen die Druckgasspeiche-
rung (CGH2) und die Flussigwasserstoffspeicherung (LH2) bereits einen hohen Reifegrad besitzen.
Im Versuch, die Vorteile beider Speicherkonzepte zu kombinieren, wird die Kryo-Druckspeicherung
(CcHy) als weiteres Speicherkonzept beforscht [2, 91]. Wahrend bei der Gas- bzw. Flissigspeiche-
rung der Wasserstoff unter hohem Druck (700 bar) bzw. sehr kalt (unter 22K (-251 °C)) gespeichert
wird, kombiniert die Kryo-Druckspeicherung die Idee beider Speicherkonzepte. Hierbei wird der Was-
serstoff bei einem geringeren Druck von bis zu 350 bar und bei einer Temperatur im Bereich von
33K bis 70K (-240°C bis -203°C ) als uberkritisches, kryogen komprimiertes Fluid gespeichert.
Abbildung 1.1 zeigt den Aufbau eines solchen Kryo-Druckspeichersystems. Der Innenbehalter in Hy-
bridbauweise besteht aus der lasttragenden Armierung aus kohlenstofffaserverstarktem Kunststoff
(CFK) und dem dichtenden Aluminium-Liner.

Vor dem Hintergrund der momentan geringen Verfiigbarkeit von Wasserstofftankstellen? ist die Be-
tankungsflexibilitat fir den Verbraucher sehr wichtig. Daher wird die Moglichkeit angestrebt, den Be-
halter nicht nur mit kryogenem, sondern auch mit ,warmem®, komprimiertem Wasserstoff zu betan-
ken [91]. Damit wird der Einsatzbereich des CGH,-Behalters in den Tieftemperaturbereich bis zu 33 K
(-240°C) erweitert. Daraus ergeben sich neue Anforderungen an die im Innenbehalter verwendeten
Werkstoffe [91]. Denn im Vergleich mit Druckwasserstoffspeichern sind Kryo-Druckspeichersysteme
nicht nur Druckzyklen, sondern auch einer erheblichen Anzahl von Temperaturzyklen ausgesetzt.
Das zeigt der von Kircher et al. [91] vorgeschlagene Testzyklus zur experimentellen Validierung der
Betriebsfestigkeit des Behalters in Abbildung 1.2. Nach Kircher et al. [91] lassen sich 15 Betriebs-
jahre tiber 1000 dieser Testzyklen reprasentieren. Diese muss der Behalter ohne Leckage tiberstehen.
Zudem muss er anschlieBend noch ausreichende Sicherheit gegen Bersten nachweisen. In dem Test-
zyklus ist den mechanischen Druckzyklen ein thermischer Zyklus tberlagert. Fiir die CFK-Wicklung
des Behalters variiert die Temperatur im Bereich von Raumtemperatur (293 K) und 50 K(-223°C).

https://www.umweltbundesamt.de/daten /energie/energiebedingte-emissionen, Stand 17.01.2020
2| aut https://h2.live/ knapp 100 6ffentliche Wasserstoffstationen fiir PWK in Deutschland (Stand: 16.01.2020)



1 Thermische Ermiidung von Faserverbunden als Herausforderung der kryogenen
Druckspeicherung von Wasserstoff

Innentank

Warmetauscher Kiihlwasserwarmetauscher

CFK-Wicklung

Aluminium-Liner

Abbildung 1.1: Tanksystem zur Kryo-Druckspeicherung mit Innentank in Faserverbund-
Hybridbauweise; aus [91], Abbildung 2, modifiziert
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Abbildung 1.2: Testzyklus zur experimentellen Validierung der Betriebsfestigkeit eines CcH,-
Behalters; von [91], Abbildung 5, modifiziert

Diese Temperaturdifferenz stellt eine nicht zu vernachlassigende zusatzliche Belastung der Struktur
dar.

Fir eine gewichtsoptimierte Auslegung und den rechnerischen Nachweis der Betriebsfestigkeit des
Behalters missen die Ermiidungsphanomene unter dieser thermomechanischen Belastung fiir die be-
teiligten Werkstoffe beriicksichtigt werden. Die Ermidungsschadigung ist in faserverstarkten Kunst-
stoffen (FVK) bereits bei rein mechanischer Belastung ein mehrskaliges Phdnomen. Die Bedeutung
der Materialskalen wird bei thermischer Belastung erhoht, da diese Spannungen auf verschiedenen
Ebenen induziert. Fiir groBe Strukturen wie Druckbehélter ist jedoch u.a. aus numerischen Effizienz-
griinden derzeit nur eine homogenisierte Betrachtung des sehr heterogenen Verbundmaterials iiblich.
Insbesondere bei thermischer Belastung, die aufgrund dieser materiellen Heterogenitat innere Span-
nungen hervorruft, kann die Materialbeanspruchung mit einer homogenen Betrachtungsweise nicht
vollstandig erfasst werden. Aktuelle Multiskalenansatze, die dies ermoglichen wiirden, sind jedoch
im industriellen Auslegungsprozess nicht effizient auf groBe Strukturmodelle anwendbar. Bisher fehlt
eine Moglichkeit, die mikroskaligen Effekte einer thermischen Belastung innerhalb einer homogenen
Modellierung des Verbundwerkstoffs effizient zu beriicksichtigen.



2 Ermiidung von
Faserkunststoffverbunden unter
thermischer Wechselbelastung

In Faserkunststoffverbunden 16st eine thermische Belastung komplexe Wirkmechanismen aus, denn
faserverstarkte Kunststoffe (FVK) sind sehr heterogen. Sie bestehen aus lasttragenden Fasern und
der formgebenden Matrix. Die Materialeigenschaften dieser Bestandteile sind typischerweise sehr
verschieden. So liegen zwischen dem E-Modul einer polymeren Matrix und dem einer Kohlenstofffa-
ser in Faserrichtung zwei GroBenordnungen. Selbst bei Verwendung isotroper Fasermaterialien fiihrt
deren Anordnung innerhalb des Komposits zu einem global anisotropen Materialverhalten des Ver-
bunds. Aufgrund der hohen Steifigkeit und Festigkeit der Faser ist die Faserrichtung die bevorzugte
Richtung zur Lastaufnahme. Da die meisten Bauteile multiaxialen Belastungzustanden ausgesetzt
sind, werden mehrere unidirektionale (UD) Schichten mit unterschiedlicher Faserorientierung zu ei-
nem multidirektionalen (MD) Verbund geschichtet.

Nicht nur die mechanischen, auch die thermischen und thermomechanischen Eigenschaften von Fa-
ser und Matrix sind fiir kohlenstofffaserverstarkten Kunststoff (CFK) stark unterschiedlich. Bei einer
Abkiihlung zieht sich die polymere Matrix mit einer Warmeausdehnung in der GréBenordnung von
107 1/k zusammen, wahrend sich die Kohlenstofffasern in Faserrichtung ausdehnen. Die Behinderung
dieser Stauchung bzw. Ausdehnung im UD-Verbund erzeugt Spannungen in der Faser, in der Matrix
und in der Grenzflache. Aufgrund der unterschiedlichen Warmeausdehnung der Komponenten ist der
UD-Verbund auch in seinem thermomechanischen Verhalten anisotrop: Quer zur Faserrichtung ist
er bestrebt, sich bei Abkithlung zusammenzuziehen (as2), wahrend er sich in Faserrichtung weniger
stark zusammenzieht oder sogar ausdehnt (aq;). In einem thermisch belasteten MD-Verbund sorgt
dies fiir eine Behinderung der thermischen Ausdehnung der unterschiedlich orientierten Lagen und
ruft dadurch Spannungen in den Einzellagen und in den Lagengrenzflachen hervor.
Zusammengefasst induziert eine thermische Belastung Eigenspannungen auf zwei GroBenskalen: auf
der Faser-Matrix-Ebene (Mikroebene) und auf der Ebene der im MD-Verbund eingebetteten unidi-
rektionalen Einzellage (Makroebene). Abbildung 2.1 stellt die beiden GroBenskalen dar, auf denen
die beschriebenen thermomechanischen Wechselwirkungen stattfinden. Eine wechselnde thermische
Belastung, z.B. durch wiederholtes Abkiihlen und Erwarmen, induziert auf diesen Ebenen wechselnde
mechanische Beanspruchungen und kann so eine mechanische Ermiidung des Materials hervorrufen.
Die mehrskaligen Wirkmechanismen erfordern eine mehrskalige Betrachtung dieser Ermiidungspha-
nomene.

Die folgenden Unterkapitel fassen den Stand der Forschung zum Thema , Faserverstarkter Kunst-
stoff (FVK) unter thermischer Wechselbelastung™ in Gegeniiberstellung zum Kenntnisstand uber
mechanische Ermidungslasten zusammen. Dies umfasst sowohl experimentelle Untersuchungen der
genannten Phanomene als auch Ansatze zu deren modellhafter Beschreibung.
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Abbildung 2.1: Wirkebenen der thermischen Belastung

2.1 Analogien und Gegensatze der
Schadigungsphanomenologie in thermisch und
mechanisch zyklierten Faserkunststoffverbunden

Eine Materialermiidung wird durch die Akkumulation von Schaden wahrend einer zyklisch wieder-
holten Belastung des Materials hervorgerufen und tritt als Steifigkeits- und Festigkeitsverlust des
Materials in Erscheinung. Sowohl in thermisch als auch in mechanisch zyklierten Laminaten treten
folgende Schadensmodi auf:

= Faserbruch
= Matrixriss
» Faser-Matrix-Ablosung

» Delamination zwischen Einzellagen

Aufgrund der erheblich groBeren Anzahl von Veroffentlichungen zur mechanischen zyklischen Belas-
tung sind Beschreibungen der Ermiidungsschadigungsmechanismen zumeist fiir mechanische Lasten
zu finden. Im Folgenden werden daher die beobachteten Schadigungsmechanismen unter mecha-
nischen zyklischen Lasten erldutert und Analogien und Unterschiede zur thermischen Zyklierung
hervorgehoben. Reifsnider und Jamison [140] beschreiben die Schadensentwicklung in mechanisch
zyklierten MD-Laminaten anhand von Abbildung 2.2. Zwar dominieren einzelne Schadensmodi in
bestimmten Lebensabschnitten, dennoch treten liber das gesamte Leben alle Schadensarten auf und
interagieren miteinander. Im ersten Stadium, das durch einen degressiven Zuwachs der Schadigung
charakterisiert ist, entstehen primare Matrixrisse in den quer zur Faser belasteten Lagen. Die Riss-
dichte steigt, bis ein Sattigungszustand, der charakteristische Schadigungszustand (engl.: critical
damage state) (CDS), erreicht ist. Die Geschwindigkeit des Risswachstums in einer einzelnen Lage
ist abhangig von den duBeren Lasten und von den Randbedingungen durch die benachbarten Lagen.
Durch Spannungskonzentrationen aufgrund der Primarrisse kdnnen weitere, sekundare Matrixrisse
und erste Faserbriiche entstehen. Matrixrisse konnen zudem Delaminationen initiieren, wenn sie auf
eine Grenzfliche zwischen den Lagen treffen. An den degressiven Schadenszuwachs schlieBt sich
ein Bereich mit linearem Schadigungswachstum an, der von Delaminationsinitiierung, Interaktion
der Schadensmodi und vereinzelten Faserbriichen gepragt ist. Im letzten Abschnitt des Lebens, in
dem die Schadigung stark ansteigt, propagieren alle Schadensmodi. Das endgiiltige Versagen erfolgt
durch den Bruch vieler in Lastrichtung orientierter Fasern, wodurch der tragende Querschnitt derart
verringert wird, dass die aufgebrachte Last nicht mehr ertragen wird.
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Abbildung 2.2: Schadigungsmechanismen in einem zyklisch belasteten MD-Laminat nach [140]; CDS
steht fiir ,,charakteristischer Schadigungszustand (engl.: critical damage state)"

Ausgangspunkt der Ermiidungsschadigung eines Laminats unter zyklischer mechanischer Belastung
ist die Matrixrissbildung in den querbelasteten unidirektionalen (UD-)Lagen. Deshalb widmen sich
einige Forschungsarbeiten dem zugrunde liegenden Mechanismus [12, 13, 71, 174]. Die Matrixriss-
bildung in einer quer zur Faserrichtung belasteten Einzellage wird durch das Versagen der Faser-
Matrix-Grenzschicht und einer daraus resultierenden Faser-Matrix-Ablésung initiiert. Bereiche des
Grenzflachenversagens werden in Abbildung 2.3 als schwarze Bereiche um die grau dargestellten
Fasern herum sichtbar. Die abgelosten Bereiche wachsen unter weiterer Belastung und verbinden
sich zu Matrixrissen, was in Abbildung 2.3 als Vereinigung der schwarzen Bereiche erkennbar ist. Es
bilden sich viele Faser-Matrix-Ablosungen zur selben Zeit, zwischen denen kleine Matrixbereiche, die
sogenannten Matrixbriicken, verbleiben. An diesen Matrixbriicken treten laut Hobbiebrunken et al.
[71] plastische Verformungen auf, bis die Briicken schlieBlich versagen und die entstandenen Matrix-
risse den tragenden Querschnitt der Lage derart reduzieren, dass ein Versagen der Lage eintritt.

Analog zu den Erkenntnissen fiir mechanische zyklische Belastungen werden auch in thermisch
zyklierten MD-Laminaten Matrixrisse beobachtet [50], die bei fortschreitender Anzahl der Zyklen
wachsen und an Grenzflachen zu benachbarten Lagen Delaminationen hervorrufen kdénnen [53, 66,
98, 169]. Im Gegensatz zu einem mechanisch zyklisch belasteten Laminat treten die primaren Ma-
trixrisse jedoch nicht in den Lagen mit einer bestimmten Faserorientierung, sondern in allen Lagen
gleichermaBen auf [5, 24, 66, 98, 169]. In Temperaturwechseltests wird oftmals eine viel geringere
Anzahl von Zyklen — von 5 Zyklen in der Untersuchung von Timmermann [169] bis zu 5000 Zy-
klen in der Untersuchung von Brown [24] — realisiert als in mechanischen Zyklierversuchen. Selten
ubersteigt die durchgefiihrte Zyklenzahl den Wert von 500. Dies ist lediglich in den Untersuchungen
von Lafarie-Frenot und Ho [97] (1000 Zyklen), Mohamed et al. [120] (1000 Zyklen), Kim et al.
[89] (1055 Zyklen) und Brown [24] (5000 Zyklen) der Fall. Deshalb kénnen bei den Untersuchungen
mit thermischer zyklischer Last nicht alle der in Abbildung 2.2 dargestellten Stadien der Schadigung
beobachtet werden. Oftmals ist die Zyklenzahl bei der untersuchten Temperaturdifferenz zu gering,
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Abbildung 2.3: Initial failure in a HTA/L135i [905/0;/90,] laminate (dt.: Versagensinitiierung in
einem HTA/L135i [902/07/90]-Laminat) aus [71], Abbildung 7

BEBG 15KV X1,008 16rm WD24

(b)

Abbildung 2.4: Comparison of SEM pictures of transverse cracks induced by 500 cycles of tem-
perature variations (a) and fatigue (b) (dt.: Vergleich der REM-Aufnahmen eines
Querrisses, induziert in einem MD-Laminat durch 500 Temperaturlastwechsel (a)
und mechanische Zyklen (b)) aus [98], Abbildung 12; REM steht fiir Rasterelektro-
nenmikroskopie

um den CDS zu erreichen.

Auch bei der thermischen Zyklierung bilden Faser-Matrix-Ablésungen den Ausgangspunkt fiir die
Matrixrissbildung [24, 58, 98, 169], s. Abbildung 2.4(a). GemaB der Beschreibungen von Lafarie-
Frenot et al. [98] ist in dieser REM-Aufnahme (REM steht fiir Rasterelektronenmikroskopie) einer
thermisch zyklierten MD-Probe die Ablésung von Faser und Matrix sowie eine plastische Defor-
mation der Matrix zu erkennen. In Abbildung 2.4(b) einer mechanisch zyklierten Probe aus dem-
selben Material wird von den Autoren stattdessen ein vollstandig sprodes Matrixversagen und kein
Versagen in der Faser-Matrix-Grenzflache festgestellt. Diese Beobachtungen an der mechanisch zy-
klierten Probe widersprechen den Untersuchungen an mechanisch quasi-statisch belasteten Proben
[12, 13, 71, 174] in Abbildung 2.3, in denen eine Schadigung der Grenzflache und eine Plastifizierung
der Matrix beobachtet werden. Die thermische Zyklierung in der Untersuchung von Lafarie-Frenot
et al. [98] erfolgt in einem Temperaturbereich von 223K  bis 423 K, sodass durch die erhdhte Tem-
peratur die plastischen Effekte in der Matrix eventuell starker hervortreten. Zudem lassen sich die
Faser-Matrix-Ablésungen in der mechanisch zyklierten Probe aufgrund des anderen Blickwinkels der
REM-Aufnahme moglicherweise schwieriger erkennen. Jedoch erscheinen in der mechanisch zyklier-
ten Probe alle Faser-Matrix-Interfaces, die nicht Teil des Matrixrisses sind, intakt. Dagegen treten in
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der thermisch zyklierten Probe iiber den gesamten im REM untersuchten Probenausschnitt verteilt
Faser-Matrix-Ablésungen auf.

In der Literatur werden optische Aufnahmen der mikromechanischen Schadigungsmechanismen durch
thermische Zyklierung oft nur an MD-Laminaten, meistens Kreuzlaminaten, beschrieben. Die darin
beobachteten Schiden entstehen aufgrund der Uberlagerung der auf Mikro- und Makroebene indu-
zierten thermischen Spannungen. In thermisch belasteten UD-Lagen kdnnen Schaden allein durch
die auf der Mikroebene induzierten Spannungen auftreten. Untersuchungen dazu sind nur vereinzelt
zu finden. Kim et al. [89] detektieren in einem bis zu 1055 mal zwischen 172K und 394K (AT =
220 K) zyklierten unidirektionalen (UD) Verbund keine Matrixrisse. In dem von Fahmy und Cunning-
ham [41] zwischen 223K und 423 K(AT = 200K) zyklierten UD-Verbund treten dagegen nach
100 Zyklen erste Matrixrisse auf, die bei weiterer Zyklierung parallel zu den Fasern wachsen. Die Au-
toren vermuten Delaminationen zwischen den Prepreg-Lagen, aus denen der UD-Verbund aufgebaut
ist. Auch Mahdavi et al. [110] entdecken Matrixrisse in unidirektionalen Kohlenstofffaserverstarkter
Kunststoff (CFK)-Proben nach 350 Zyklen zwischen 77 K und 413 K. Unklar ist, weshalb in einer Un-
tersuchung Matrixrisse im thermisch zyklierten Verbund detektiert werden und in der anderen nicht.
Mogliche Ursachen kénnen die Verwendung unterschiedlicher Materialien, verschiedene Schichtdi-
cken [24, 115] oder der abweichende Temperaturbereich sein. In jedem kann Fall auf Basis dieser
vereinzelten Veroffentlichungen keine allgemeine Aussage lber die Rissbildung in thermisch zyklier-
ten UD-Verbunden oder liber Schadigung aufgrund der auf Mikroebene induzierten thermischen
Spannungen getroffen werden. Dies unterstreicht die Notwendigkeit, diese Fragestellung naher zu
untersuchen.

Einige Veroffentlichungen widmen sich den Auswirkungen der beobachteten Schaden auf die Ei-
genschaften von UD-Verbunden oder MD-Laminaten [5, 24, 36, 53, 58, 88, 101, 110, 120]. Diese
sind bzgl. der untersuchten Kennwerte liickenhaft und klaren die Frage nach der Materialdegrada-
tion durch thermische Zyklen nicht ganzlich. Hierfiir ware eine vollstindige Charakterisierung der
mechanischen Eigenschaften des UD-Verbunds nach einer ausreichenden Anzahl thermischer Zyklen
erforderlich. In der Literatur findet nach thermischer Zyklierung meist nur eine stichprobenartige Un-
tersuchung ausgewahlter Materialparameter statt, wobei der Schwerpunkt auf den faserdominierten
Eigenschaften der unidirektional (UD)-Lage, z.B. Langszugfestigkeit und Langszugsteifigkeit, liegt.
Bei den faserdominierten Eigenschaften wird — mit Ausnahme der von Mohamed et al. [120] und Fah-
my und Cunningham [41] untersuchten Materialien —i.d.R. keine Herabsetzung festgestellt [58, 101].
Die vereinzelten Untersuchungen, in denen ausgewahlte matrixdominierte Kennwerte untersucht wer-
den, lassen jedoch eine Herabsetzung dieser Eigenschaften durch thermische zyklische Belastungen
vermuten [36, 58, 110]. Zudem beschranken sich die meisten Untersuchungen auf die Vorkonditio-
nierung der Proben durch eine geringe Anzahl (10 bis 500) thermischer Zyklen [5, 53, 88, 101, 110].
Zwar werden von Brown [24] und Fahmy und Cunningham [41] 5000 thermische Zyklen durch-
gefiihrt. Allerdings untersucht Brown [24] MD-Laminate und kann daher die Auswirkung der auf
Mikroebene induzierten thermischen Spannungen hieraus nicht ableiten. Fahmy und Cunningham
[41] betrachten einen UD-Verbund aus CFK, untersuchen fiir diesen aber lediglich den Einfluss der
5000 Temperaturzyklen auf den Langszugmodul. Ahnliches gilt fiir den von Mohamed et al. [120]
untersuchten UD-Verbund aus glasfaserverstarktem Kunststoff (GFK). Dieser wird zwar 1000 Zyklen
zwischen 238 K und 318 K ausgesetzt, es werden jedoch nur die Zugeigenschaften in Faserrichtung
untersucht. Aus den bisherigen Untersuchungen ist somit keine umfangliche Aussage lber die De-
gradation der Materialparameter eines FVKs méglich.

Aufgrund der schwierigen Realisierbarkeit einer hohen Anzahl von Temperaturzyklen wird von Both
[20] ein Ansatz vorgeschlagen, der diese durch aquivalente mechanische Zyklen ersetzt. Die me-
chanische uniaxiale Belastung fiir ein Kreuzlaminat wird so gewahlt, dass die als versagenskritisch
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erachtete Spannung in der versagenskritischen Einzellage identisch ist mit der, die durch die Tem-
peraturdifferenz induziert wiirde. Der gleiche Ansatz wird von Henaff-Gardin und Lafarie-Frenot
[66] verfolgt, um die Matrixrissentwicklung in thermisch und mechanisch zyklierten Kreuzlaminaten
experimentell zu vergleichen. Mit dem Ansatz wird die Gleichheit der Spannung in einer ausgewahl-
ten Richtung in einer ausgewahlten Lage erzeugt. Der allgemeine multiaxiale Spannungszustand im
gesamten Laminat ist jedoch fiir die thermische und die als dquivalent erachtete mechanische Be-
lastung stark verschieden [66]. Dies ist ein moglicher Grund fiir die beobachtete unterschiedliche
Kinetik der Matrixrissentwicklung bei mechanischer und thermischer zyklischer Belastung trotz glei-
cher Rissdichte bei Eintritt der Risssattigung. Um die Schadigungsmechanismen in einem thermisch
zyklierten FVK zu untersuchen, konnen die Temperaturwechsel nicht durch eine uniaxiale mecha-
nische Belastung ersetzt werden, da diese den thermisch induzierten Eigenspannungszustand nicht
abbildet.

2.2 Ansatze zur Modellierung der Ermiidungsschadigung in
Faserkunststoffverbunden und deren Ubertragung auf
thermische Lasten

Fir ein tiefergreifendes Verstandnis der Schadigungsmechanismen in zyklisch belasteten Verbunden
und um eine Vorhersagbarkeit der Ermiidung zu erméglichen, ist die Ubertragung der experimen-
tellen Erkenntnisse zur Ermiidungsschadigung in mathematische Modelle notwendig. Wie bei den
experimentellen Untersuchungen werden auch die zugehorigen Modelle des Ermiidungsverhaltens
von FVK zumeist fiir mechanische zyklische Belastungen entwickelt. Die verwendeten Ansatze kon-
nen jedoch als Ausgangspunkt fiir Modellrechnungen thermisch induzierter zyklischer Lasten dienen.
Deshalb wird im Folgenden zunachst der Stand der Ermidungsschadigungsmodellierung fiir mecha-
nische Belastungen zusammengefasst und anschlieBend die Moglichkeit der Anwendung vereinzelter
Modelle auf thermische Lasten hervorgehoben.

Es existiert eine Vielzahl von Modellen zur Berechnung der Lebensdauer und des Ermiidungsver-
haltens von FVK. Die Mehrheit der Modelle wurde fiir einen speziellen Anwendungsfall, z.B. fir
einen bestimmten Lastfall oder ein spezielles Material, entwickelt und die Ubertragbarkeit auf an-
dere Anwendungsszenarien ist daher nicht immer gegeben [33]. Eine Klassifizierung der Modelle zur
Ermidungsberechnung von FVK wird von Degrieck und Van Paepegem [33] vorgeschlagen. Diese
stellt nur eine von vielen Moglichkeiten dar, die Modelle zu kategorisieren. Eine eindeutige Zuord-
nung ist nicht fiir jedes Modell méglich. Dennoch hilft sie, einen besseren Uberblick iiber die sehr
groBe Modelllandschaft zu erlangen.

Ziel der Lebensdauermodelle ist eine schnelle Berechnung der Bruchlastspielzahl. Fiir jeden Materi-
alpunkt des Bauteils wird der Zustand nach zyklischer Belastung berechnet. Wird in einem Mate-
rialpunkt ein Ermiidungsversagen prognostiziert, wird vom Versagen des gesamten Bauteils ausge-
gangen. Durch diese Vernachlassigung der Materialdegradation und der Lastumlagerungen sind die
Modelle sehr konservativ und bilden die Auswirkungen des lokalen Versagens auf die globale Struktur
nicht ab. Sie sind dadurch aber im Postprocessing anwendbar und erméglichen eine schnelle Lebens-
dauerprognose. Die Kriterien fiir das Ermidungsversagen gleichen den statischen Versagenskriterien
fir FVK. Als Grundlage fiir die Modelle dienen die aus der Ermiidungsforschung bekannten Woh-
lerlinien, Goodman- und Haigh-Diagramme. Anzumerken ist der sehr hohe experimentelle Aufwand
fur die Erzeugung der erforderlichen Datenbasis.

Materialdegradation und Lastumlagerungen werden in den phanomenologischen Degradationsmodel-
len berlicksichtigt, wodurch diese Modelle fiir eine detailliertere Ermiidungsuntersuchung geeigneter
sind als die Lebensdauermodelle. Hier wird eine Evolutionsgleichung fiir die Degradation der Steifig-
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keit oder der Festigkeit als Funktion der Lebensdauer aufgestellt. Diese wird mittels makroskopisch
messbarer GroBen ausgedriickt und nicht basierend auf dem zugrunde liegenden Schadigungsme-
chanismus beschrieben. Die Gleichungen fiir die Beschreibung der Degradation werden (iber die
Modellparameter an experimentellen Daten des Steifigkeits- oder Festigkeitsabfalls kalibriert. Der
Vorteil dieser Modelle ist, dass eine lokal auftretende Schadigung nicht zwangslaufig das Versagen
des gesamten Bauteils indiziert. Aufgrund der durch die Materialdegradation erzwungenen Lastum-
lagerung kann ein globales Kriterium, z.B. ein Grenzwert fiir den Abfall der Bauteilsteifigkeit, als
Auslegungskriterium herangezogen und dadurch die Tragfahigkeit des Materials besser ausgenutzt
werden. Der Nachteil dieser Modelle liegt in deren Kalibrierung fiir ein bestimmtes Verbundma-
terial und der damit eingeschrankten Transfermoglichkeit auf andere Materialien. Um dieses Pro-
blem zu umgehen, ist es das Ziel der progressiven Schadigungsmodelle, das Evolutionsgesetz fiir
Steifigkeit und Festigkeit aus den zugrunde liegenden Schadigungsmechanismen abzuleiten. Genau
genommen miissten diese Modelle mechanismenbasierte progressive Schadigungsmodelle heiBen, da
sie den Schadigungsmechanismus modellieren, der die makroskopisch sichtbare Herabsetzung der
Eigenschaften herbeifiihrt. Damit wird der Unterschied zu den phanomenologischen Degradations-
modellen deutlicher, denn auch diese sind , progressiv®, modellieren also einen Schadensfortschritt
(Degradation). Dies geschieht rein phanomenologisch, ohne die dafiir verantwortlichen mikrome-
chanischen Mechanismen zu erfassen. Mechanismenbasierte progressive Schadigungsmodelle fiihren
dagegen Schadigungsvariablen ein, die einen direkten Bezug zu einer messbaren Auspragung von
Schaden auf Mikroebene, z.B. Matrixrissdichte oder DelaminationsgroBe, herstellen. Neben der Pro-
gnostizierung des Schadigungszuwachses, z.B. Anstieg der Matrixrissdichte, gibt es Modelle, die aus
diesem zusatzlich die Herabsetzung der makroskopischen Eigenschaften wie Steifigkeit und Festigkeit
ableiten. Diese Modellklasse wird von Degrieck und Van Paepegem [33] als am vielversprechendsten
fur die Ermidungsvorhersage angesehen, da sie die zugrunde liegenden Schadigungsmechanismen
berlicksichtigt.

Die Modellierung der Ermiidungsschadigung von FVK erfolgt zumeist auf einer GroBenskala: Makro-
mechanische Modelle fokussieren die Ebene der im Verbund eingebetteten UD-Einzelschicht oder das
gesamte MD-Laminat und sind damit gut auf groBe Bauteile anzuwenden. Ein von Degrieck und Van
Paepegem [33] als vielversprechend angesehenes progressives Ermiidungsschadigungsmodell auf Ein-
zellagenebene (Makroebene) ist das Modell von Shokrieh [156] und Shokrieh und Lessard [157, 158].
Mittels phanomenologischer Ansatze kann das Modell die zyklenzahlabhangige Kennwertdegrada-
tion, den Mittelspannungseffekt und den Lastreihenfolgeeffekte abbilden. Eine weitere interessante
Herangehensweise ist das physikalisch motivierte Modell von Kriiger [94] und Kriger und Rolfes
[95], das auf dem von Pfanner [130] entwickelten Energieansatz basiert. Hierbei wird die Schadi-
gungsenergie bei gleichem Schadigungszustand als identisch bei quasi-statischer und bei zyklischer
Belastung angenommen. Aus dieser Gleichheit wird fiir jeden beliebigen Lastzyklus die Degradation
der Elastizitats- und Festigkeitskennwerte abgeleitet. Trotz der physikalisch motivierten Formulie-
rung l6st das Modell — genauso wie das von Shokrieh und Lessard [157, 158] — durch Betrachtung
der homogenisierten UD-Einzellage die einzelnen mikromechanischen Schadensmodi nicht auf. Da
bei makromechanischen Modellen vor allem die Anwendbarkeit auf groBe Strukturen adressiert wird,
wird die verschmierte Betrachtung der Schadensmodi in Kauf genommen. Steht jedoch die Untersu-
chung der Schadensmechanismen im Vordergrund, bietet sich eine mikromechanische Modellierung
an. Modelle auf der Faser-Matrix-Ebene konnen die zugrunde liegenden Schadigungsmechanismen
auflésen und so zu einem besseren Verstandnis der Phanomene beitragen.

Forschungsarbeiten zur Schadigungsmodellierung auf Mikroebene sind vorrangig flir quasi-statische
mechanische Belastungen zu finden, wobei die verwendeten Ansatze ein Ausgangspunkt fiir die
Schadigungsmodellierung sowohl zyklischer mechanischer als auch zyklischer thermischer Lasten
sein konnen. In der Regel wird die Finite-Elemente-Methode (FEM) angewendet und die Berech-
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nungen werden an reprasentativen Volumenelementen (RVE) durchgefiihrt [12, 13, 16, 38, 39, 52,
75, 84, 112, 144, 145, 163, 165, 174, 175]. In den zitierten Untersuchungen werden die maxima-
len Beanspruchungen immer an der Faser-Matrix-Grenzflache berechnet. Sofern mitmodelliert, wird
dort auch eine Schadigung der Grenzflache als Ausgangspunkt fiir einen Matrixriss vorhergesagt. Die
Position der Versagensinitiierung hangt dabei vom Faser-Faser-Abstand ab [13]. Die Simulationser-
gebnisse decken sich qualitativ mit den experimentellen Beobachtungen zum Schadigungsbild von
mechanisch belasteten Faserverbunden.

In den meisten Modellen, die mikromechanische Versagenskriterien fiir die Ermidungsberechnung
unter zyklischen mechanischen Lasten anwenden, ist der Berechnungsgegenstand nicht die Faser-
Matrix-Ebene, sondern die im MD-Verbund eingebettete UD-Einzellage [1, 74, 76, 122, 139]. Aus-
gangspunkt der Modelle sind die — z.B. mittels klassischer Laminattheorie (CLT) oder FEM berech-
neten — Spannungen in der UD-Einzellage, die aufgrund der duBeren mechanischen Belastung des
MD-Laminats auftreten. Die daraus resultierenden Spannungen fiir Faser, Matrix und z.T. auch fir
die Grenzflache [74, 161] werden abgeleitet. Das Ergebnis ist daher nicht — wie bei den Berech-
nungen am reprasentativen Volumenelement (RVE) — die Spannungsverteilung auf der Mikroebene,
sondern es sind die mittleren Spannungen in den Verbundkomponenten. Diese Spannungen flieBen
in die fur Faser und Matrix (und z.T. fiir die Grenzflache [74, 161]) getrennt durchgefiihrte Ver-
sagensbewertung ein. Dieses Vorgehen gibt Aufschluss dariiber, in welcher Komponente das Ermii-
dungsversagen auftritt, nicht aber (iber die Position der Rissinitiierung auf der Faser-Matrix-Ebene.
Interaktionen zwischen den Schadensmodi, wie Faser-Matrix-Ablosung und Matrixrissbildung, wer-
den in diesen Modellen derzeit nicht abgebildet. Die fiir das Faser- und Matrixermidungsversagen
verwendeten Kriterien sind oft die gleichen wie fiir die quasi-statische Belastung. Die genannten
Modelle beriicksichtigen zumeist weder die Materialdegradation noch Lastumlagerungen, wodurch
sie fir die Untersuchung der zugrunde liegenden Schadigungsmechanismen wenig geeignet sind. Ein
Ermidungsmodell, bei dem die Simulation auf der Faser-Matrix-Ebene stattfindet und damit die
einzelnen Schadigungsmechanismen und deren Interaktion auf dieser Ebene nachvollzogen werden
kénnen, wurde von Krause [92, 93] entwickelt. Die Berechnung findet mittels FEM an einem RVE mit
randomisierter Faseranordnung statt, das eine separate Modellierung der Faser-Matrix-Grenzflache
erlaubt. In dem Modell wird eine Schadensentstehung allein fiir die Matrix angenommen, da aus-
schlieBlich mechanische Querbelastungen untersucht werden. Das von Krause [92, 93] entwickelte
Ermidungsversagenskriterium fiir die Matrix basiert nicht auf den Spannungen, sondern auf der
Hystereseenergie. Dieses Kriterium ist inharent multiaxial und lasst sich somit gut fiir beliebige
Spannungszustande verallgemeinern.

In der mikromechanischen Modellierung ist die Bestimmung der Materialparameter der Einzelkom-
ponenten eine groBe Herausforderung. Oftmals wird eine vollstandige quasi-statische und zyklische
Charakterisierung nur fiir das Matrixmaterial durchgefiihrt. Fiir einige Fasertypen sind in der Lite-
ratur Kennwerte fiir quasi-statische Belastungen zu finden [55, 80]. Deshalb werden die zyklischen
Kennwerte fiir die Faser in den genannten Modellen oftmals mittels Mischungsregeln oder RVE-
Berechnungen aus den Kennwerten des UD-Verbunds abgeleitet.

In einem GroBteil der rechnerischen Untersuchungen der Schadigung bei thermischer Last, sowohl
quasi-statisch als auch zyklisch, erfolgt die Modellierung auf Einzellagenebene. Die aufgrund der
Einbettung im multidirektionalen Verbund thermisch induzierten Spannungen in den Einzellagen
werden analytisch mittels CLT [5] oder numerisch iber die FEM [54, 81, 155] berechnet. Mit den
berechneten Spannungen erfolgt die Schadigungsbewertung anhand der fiir unidirektionale FVK
etablierten Versagenskriterien [5, 54, 67, 129, 155]. Zum Teil erfolgt die Versagensbewertung auf
der Konstituentenebene [114]. Damit werden die auf Mikroebene induzierten Spannungen in der
Versagensbewertung beriicksichtigt. Die Dehnungen in den Konstituenten werden (iber analytische
Zusammenhange aus den Dehnungen des UD-Verbunds abgeschatzt. Wie bei den mikromechani-
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2.2 Anséatze zur Modellierung der Ermiidungsschadigung in Faserkunststoffverbunden und deren
Ubertragung auf thermische Lasten
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Abbildung 2.5: Vorgehensweise bei einem Multiskalenansatz mit kombinierter Top-down- und
Bottom-up-Stategie

schen Versagenskriterien fiir mechanische Lasten werden hierbei die liber die Materialkomponenten
gemittelten Spannungen ausgewertet. In den wenigen Verodffentlichungen, in denen nicht nur eine
quasi-statische thermische, sondern auch eine zyklische thermische Belastung untersucht wird, wer-
den fiir die Beschreibung der Abhangigkeit des Versagens von den Lastzyklen Erkenntnisse aus der
mechanischen Zyklierung tibertragen [115]. Mithilfe der dblichen Betrachtung des UD-Verbunds als
homogenes Kontinuum konnen jedoch die auf der Faser-Matrix-Ebene thermisch induzierten Span-
nungen nicht beriicksichtigt werden. Eine Multiskalenanalyse*kann diesen Nachteil aufheben. Bei der
Untersuchung der Ermiidung thermisch zyklierter Faserverbunde wiirde als Makroebene der homogen
betrachtete UD-Verbund gewahlt werden. Die Mikroskala wiirde die Faser-Matrix-Ebene umfassen,
auf der die Verbundbestandteile — Faser, Matrix und ggf. Interface — ausmodelliert werden. Ei-
ne vollstandig mehrskalige Betrachtung, s. Abbildung 2.5, gibt Informationen (iber die Umgebung
(z.B. Randbedingungen, globale Verformungen oder Spannungen) von der Makroebene an das Mi-
kroskalenmodell (Top-down). Das Mikroskalenmodell wiederum berechnet unter Beriicksichtigung
dieser Bedingungen Daten (z.B. homogenisierte Materialkennwerte oder effektive Spannungen), die
an das Makroskalenmodell zuriickgegeben und dort fiir die Makroskalenberechnung benétigt werden
(Bottom-up). Es erfolgt ein zweifacher Skalentransfer. Bei einer parallel gekoppelten Multiskalensi-
mulation erfolgt die Berechnung auf Mikroebene simultan zur Berechnung auf Makroebene. Bei der
Spannungsberechnung eines UD-Laminats mittels FEM bedeutet dies, dass in jedem Integrations-
punkt zu jeder lteration eine Mikroskalenberechnung, z.B. anhand eines RVEs, durchgefiihrt wird, die
die effektiven Spannungen des Materialpunkts zuriickgibt. Damit wird kein Modell benétigt, welches
das konstitutive Materialverhalten auf der Makroebene beschreibt, da dieses vollstandig tiber die Be-
rechnungen auf Mikroebene erfasst wird. Solche parallel gekoppelten Multiskalensimulationen sind
sehr rechenzeitaufwendig. Wahrend der Rechenaufwand bei der Berechnung einer quasi-statischen
Belastung durchaus noch akzeptabel sein kann, wird er fiir die Berechnung zyklischer Last kaum noch
zu handhaben sein. Denn die Schadigungsanalyse unter zyklischen Belastungen setzt sich aus der

!Einfiihrungen dazu finden sich u.a. im Einleitungskapitel von Weinan et al. [180] und in Kapitel 5 der Dissertati-
onsschrift von Ernst [38].
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2 Ermiidung von Faserkunststoffverbunden unter thermischer Wechselbelastung

Berechnung mehrerer aufeinander folgender quasi-statischer Belastungen zusammen. Multiskalenan-
satze mit sequenzieller Kopplung benétigen weit weniger Rechenzeit. Hier werden die Berechnungen
auf den Skalen nacheinander durchgefiihrt und die Informationen von der niedrigeren zur hdheren
Ebene weitergegeben (Bottom-up). Die Mikroskalensimulationen kénnen in einem Pre-Processing
erfolgen und miissen damit nur einmalig durchgefiihrt werden. Dieses Vorgehen erfordert ein kon-
stitutives Materialmodell auch fiir die Makroebene, das die Informationen aus der Mikroskala (z.B.
homogenisierte Eigenschaften) fiir die Spannungsberechnung auf der Makroskala nutzt.

Zwei Multiskalenansatze fiir quasi-statisch thermomechanisch belastete Verbunde werden von Huang
et al. [73], Ren et al. [142] und Wang et al. [177, 178] vorgestellt. Die Mikroskala (Faser-Matrix-
Ebene) wird lber eine Einheitszelle mit hexagonaler Faseranordnung beschrieben. Die Berechnung
auf der Mikroskala erfolgt parallel zur Makroskalenberechnung. Jedoch dient sie nicht der Berech-
nung der effektiven makroskaligen Spannungen, sondern lediglich der Bestimmung der homogenisier-
ten, effektiven Kennwerte fiir die Makroskala. Trotz der parallel durchgefiihrten Rechnungen auf den
beiden Skalen ist somit ein Modell fir das konstitutive Verhalten auf der Makroskala erforderlich.
Um den Rechenzeitaufwand fiir die parallel laufenden Mikroberechnungen zu reduzieren, erstellen die
Ansitze mittels Finite-Elemente-(FE-)Berechnungen an der Einheitszelle im Vorfeld einen analyti-
schen Zusammenhang zwischen den makroskopischen mechanischen (Spannungen/Dehnungen) und
thermischen Belastungen und den daraus resultierenden Spannungen auf der Mikroebene. Wahrend
der Multiskalenberechnung wird dieser analytische Zusammenhang genutzt, um aus den makroskopi-
schen Belastungen die sich daraus ergebenden Spannungen auf Mikroebene zu berechnen. In beiden
Modellen wird dabei die mikromechanische Spannungsverteilung als direkt proportional zur duBer-
lich aufgebrachten makroskopischen Belastung angenommen, wobei die Proportionalitatsfaktoren
konstant sind. Das setzt lineares Materialverhalten voraus. In beiden Ansatzen wird die Spannungs-
verteilung auf Mikroebene nicht in der kompletten Einheitszelle betrachtet. Huang et al. [73] und Ren
et al. [142] wertet iber die Verbundbestandteile gemittelte Spannungen aus. Wang et al. [177, 178]
definieren ausgewahlte Positionen in der Einheitszelle, an denen die Spannungen auf Mikroebene be-
rechnet werden. Bei beiden Ansatzen basiert die Versagensbewertung auf den Spannungen auf der
Mikroebene. Dadurch werden die auf Mikroebene thermisch induzierten Spannungen beriicksichtigt.
Der Versagenseintritt in den Verbundbestandteilen fiihrt zur Degradation der Kennwerte des UD-
Verbunds, mit denen die Berechnung auf Makroebene erfolgt. Ein Schadigungsfortschritt wird somit
auf der Makroebene, jedoch nicht auf der Mikroebene berechnet. Zudem wird in beiden Modellen
lediglich der quasi-statische Lastfall betrachtet. Eine Erweiterung auf zyklische Lasten erfordert eine
Ermidungsberechnung auf Mikroskala anstelle der bisherigen Auswertung quasi-statischer Festig-
keitskriterien. Da jedoch der Zusammenhang zwischen duBerer makromechanischer Belastung und
mikromechanischen Spannungen als direkt proportional angenommen wird, kénnen nichtlineare Ef-
fekte auf der Mikroebene nicht beriicksichtigt werden. Demnach konnten in beide Ansatze lediglich
reine Lebensdauermodelle integriert werden, die Lastumlagerungen und den Schadensfortschritt auf
der Mikroebene nicht beriicksichtigen. Materielle Nichtlinearitaten konnen aber schon bei der Be-
schreibung des Materialverhaltens unter quasi-statischer Belastung relevant werden. Deren Berlick-
sichtigung ist nicht nur dann erforderlich, wenn Effekte wie nichtlineare Elastizitat, Plastizitat oder
Schadigung berlicksichtigt werden sollen. Bereits temperaturabhangige Materialparameter fiihren zu
einer materiellen Nichtlinearitat und werden deshalb von Huang et al. [73], Ren et al. [142] und
Wang et al. [177, 178] nicht beriicksichtigt. Dass die Beriicksichtigung der Temperaturabhangigkeit
jedoch fir den Temperaturbereich erforderlich ist, der in der vorliegenden Arbeit betrachtet wird,
verdeutlicht das folgende Kapitel.
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2.3 Einfluss kryogener Umgebungsbedingungen auf die Eigenschaften von
Faserkunststoffverbunden

2.3 Einfluss kryogener Umgebungsbedingungen auf die
Eigenschaften von Faserkunststoffverbunden

Die mechanischen und thermomechanischen Eigenschaften von FVK und ihren Materialkomponenten
sind abhangig von der Umgebungstemperatur. Der E-Modul und die Festigkeit eines Epoxidharzes
nehmen bei niedrigen Temperaturen zu, wobei die Bruchdehnung gleichzeitig abnimmt [32, 43,
60, 101, 137, 138]. Polymere konnen bei niedrigeren Temperaturen unter gleicher Last eine héhe-
re Anzahl von Lastzyklen ertragen als bei hoheren Temperaturen[141, 179], wobei die Quantitat
dieses Trends materialabhangig ist. Auch die Eigenschaften des Faser-Matrix-Verbunds sind tem-
peraturabhangig. Welche Materialparameter wie stark mit der Temperatur variieren, hangt von der
Faser- und Harzauswahl ab. Bei einigen Materialsystemen erhohen sich bei niedrigen Temperatu-
ren Zugmodul und Festigkeit des Verbunds in Faserrichtung, wahrend die Bruchdehnung abnimmt
[5, 6, 17, 101, 137, 138] und die Druckfestigkeit weitestgehend gleich bleibt [17, 101, 138]. Die von
Kasen [83] getesteten Materialien weisen andere Trends auf. Hier bleiben beispielsweise bei einem
CFK mit hochmoduliger Faser die Zugsteifigkeit und die Zugfestigkeit in Faserrichtung unverandert,
wahrend die Druckfestigkeit bei niedrigen Temperaturen zunimmt. Die Quantitat des Temperaturein-
flusses variiert von Materialsystem zu Materialsystem. Das verdeutlichen die Messungen von Bechel
et al. [17]: Die Querzugfestigkeit des Faser-Harz-Systems IM7/977-2 ist bei 77K um 11 % gegen-
iber der bei Raumtemperatur erhoht, wahrend die Festigkeit fiir das System mit der Matrix 977-3
um 29 % steigt. In beiden Fallen sind die Veranderungen der mechanischen Eigenschaften signifikant
und sollten in einer Berechnung, die diese Temperaturspanne umfasst, beriicksichtigt werden.

Die Umgebungstemperatur beeinflusst die Duktilitdit und die Festigkeit der Matrix sowie die Ei-
genschaften der Faser-Matrix-Grenzflache sowie der Faser selbst und bestimmt damit auch das
Schadigungsverhalten des Verbunds [85]. Die Umgebungstemperatur hat demnach nicht nur Ein-
fluss auf die quasi-statischen Materialkennwerte, sondern auch auf das Ermiidungsverhalten von FVK
[9, 35]. Bei verschiedenen Temperaturen durchgefiihrte Wohlerversuche kdnnen Aufschluss iiber die
Temperaturabhangigkeit des Ermidungsverhaltens geben. Einige Verdffentlichungen (eine Zusam-
menfassung bis 1980 wurde von Reed und Golda [137] erstellt) stellen Wéhlerlinien bei kryogenen
Temperaturen vor, vergleichen die Ergebnisse allerdings oftmals nicht mit Lebensdauerversuchen bei
Raumtemperatur [60, 128]. Dadurch kann auf Basis dieser Untersuchungen kein Einfluss der Tempe-
ratur auf die Lebensdauer der untersuchten Materialien abgeleitet werden. Eine Ausnahme bildet die
Veréffentlichung von Donaldson und Kim [35]. Hier wird bei quer zur Faser belasteten Verbunden
bei gleichem Spannungsniveau eine langere Lebensdauer bei geringeren Temperaturen festgestellt.
Dies deckt sich mit den von Ansari et al. [9] zusammengetragenen Erkenntnissen. Eine Untersuchung
von Kawai [85] stellt einen Einfluss erhdhter Temperaturen auf das Ermiidungsverhalten vor allem
fir quer zur Faserrichtung belastete Verbunde fest. Die Lebensdauer von in Faserrichtung belasteten
Verbunden wird laut dieser Untersuchung nicht merklich von der Temperatur beeinflusst.

Entsprechend den Ergebnissen der veroffentlichten Untersuchungen ist ein signifikanter Temperatur-
einfluss auf die mechanischen Eigenschaften und auf das Ermiidungsverhalten von Faserverbunden,
insbesondere bei Belastungen quer zur Faser, zu erwarten. Der Temperatureinfluss fallt je nach
Materialauswahl unterschiedlich aus. Dementsprechend muss jedes Material fiir den betrachteten
Temperaturbereich charakterisiert werden.
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2 Ermiidung von Faserkunststoffverbunden unter thermischer Wechselbelastung

2.4 Offene Fragen zur Ermiidung von
Faserkunststoffverbunden unter thermischer
Wechselbelastung

Eine allgemeine Herausforderung bei der experimentellen Untersuchung von FVK unter Tempe-
raturwechsellast ist die Realisierung hoher Zyklenzahlen. Wahrend bei zyklischen mechanischen
Tests i.d.R. Zyklenzahlen bis und iiber 10° realisiert werden, liegt die laut Literatur maximal rea-
lisierte Anzahl thermischer Zyklen bei 5000. Dadurch kénnen unter thermischer Last nicht alle
Stadien der Ermiidung experimentell beobachtet werden. Dennoch zeigen die Untersuchungen zur
Schadigungsphanomenologie in thermisch zyklierten FVK das Auftreten der gleichen Schadensmodi
(Faser-Matrix-Ablésung, Matrixrisse, Delamination) wie in mechanisch zyklierten Verbunden. Zu-
dem werden die gleichen Interaktionsmechanismen zwischen den Schadensarten vermutet. Jedoch
werden Unterschiede beim Ort der Schadigungsinitiierung und bei der Schadensentwicklung (z.B.
Geschwindigkeit des Risswachstums) beobachtet, deren Ursache noch nicht vollstandig geklart ist.
Die bisherigen Vergleiche thermischer und mechanischer Belastungen beriicksichtigen jedoch bei
der Definition der aquivalenten mechanischen Belastungen nicht den multiaxialen Charakter der
thermischen Last. Denn der durch die thermische Belastung im Verbund induzierte (multiaxiale)
Eigenspannungszustand lasst sich mit einer duBeren, uniaxialen mechanischen Belastung nicht ab-
bilden. AuBere uniaxiale mechanische Lasten und thermische Belastungen rufen unterschiedliche
innere Spannungszustande im Verbund hervor. Dadurch entstehen Unterschiede im Schadensbild
und in der Schadensentwicklung. Es fehlt demnach eine geeignete Herangehensweise, die einen
zur thermischen Last dquivalenten mechanischen Spannungszustand definiert und damit auch einen
quantitativen Vergleich des Ermiidungsverhaltens bei thermischer und mechanischer Last erméglicht.

Die Ermiidungsschadigung findet in FVK auf verschiedenen Materialebenen statt. Zudem werden
bei thermischer Belastung Spannungen sowohl auf Makro- als auch auf Mikroebene induziert. Man
kann hier vom ,,Mikro"- und vom , Makro“-Effekt sprechen. Diese beiden Effekte wurden bisher
nicht getrennt voneinander und auf systematische Weise untersucht. Die aktuellen Veroffentlichun-
gen weisen vor allem Liicken hinsichtlich der Untersuchung thermisch belasteter UD-Verbunde auf,
bei denen die Schadigung allein durch die induzierten Spannungen auf der Mikroebene hervorgerufen
wird. Aus den vereinzelten Veroffentlichungen hierzu lassen sich keine allgemeingiiltigen Aussagen
zur Rissbildung in thermisch zyklierten UD -Verbunden oder zur Relevanz der auf der Mikroebe-
ne induzierten Spannungen fir die Ermidung von MD-Laminaten ableiten. Weiterhin wurde die
Materialermidung, d.h. die Degradation der Materialparameter, aufgrund einer thermischen zykli-
schen Belastung noch nicht fiir alle Elastizitats- und Festigkeitskennwerte der UD-Lage untersucht.
Die bisherigen Veroffentlichungen lassen lediglich einen starkeren Einfluss auf die matrixdominierten
Kennwerte vermuten. Es fehlen jedoch systematische Untersuchungen fiir einen ausreichend groBen
Zyklenzahlbereich.

Auch in den Modellierungsansatzen zur Berechnung thermisch belasteter Laminate werden die auf
der Mikroebene thermisch induzierten Spannungen durch die homogene Betrachtung der UD-Lage
oftmals vernachlassigt. Die Forschungsgruppen, die diesen Mikroeffekt in einem Multiskalenansatz
beriicksichtigen, beschranken sich momentan auf lineares Materialverhalten, wodurch schon die Be-
riicksichtigung temperaturabhangiger Kennwerte nicht moglich ist. Andere materielle Nichtlineari-
taten und Schadigungen auf der Mikroebene kénnen demnach nicht beriicksichtigt werden.
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2.4 Offene Fragen zur Ermiidung von Faserkunststoffverbunden unter thermischer
Wechselbelastung

Zusammenfassend besteht im Themenbereich der Ermidung von FVK unter thermischer Last u.a.
zu folgenden Aspekten weiterer Forschungsbedarf:

= Experimentelle Untersuchung in einem zur mechanischen Ermiidung vergleichbaren Zyklen-
zahlbereich

» Systematische Untersuchung der Degradation der UD-Kennwerte durch thermische Zyklierung
fir die verschiedenen Materialrichtungen des UD-Verbunds

» Klarung der Relevanz der auf Mikroebene thermisch induzierten Spannungen fiir die Ermidung
eines MD-Laminats

» Beriicksichtigung der auf Mikroebene induzierten Spannungen in makromechanischen Ermii-
dungsschadigungsmodellen fiir die Ermiidungsberechnung unter thermischen Lasten mit Be-
riicksichtigung materieller Nichtlinearitaten

Die letzten drei dieser noch offenen Fragen werden in der vorliegenden Arbeit adressiert. Aufgrund
des hohen Zeit- und Kostenaufwands von Temperaturwechselversuchen — insbesondere im kryogenen
Temperaturbereich — kénnen in der vorliegenden Untersuchung nur 1000 thermische Zyklen realisiert
werden. Der erstgenannte Aspekt bleibt damit eine Aufgabe kiinftiger Forschungsarbeiten.
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3 Zielsetzung und Hypothesen der Arbeit

Gegenstand der vorliegenden Arbeit ist das Ermiidungsverhalten von CFK unter thermischer zy-
klischer Belastung, wobei der mehrskalige Charakter dieses Phanomens beriicksichtigt werden soll.
Denn in diesem auf mehreren Materialebenen heterogenen und in seinem Materialverhalten aniso-
tropen Werkstoff induziert eine thermische Belastung Spannungen aufgrund der auf Mikro- und auf
Makroebene behinderten thermischen Ausdehnung. Die Makroebene ist in der vorliegenden Arbeit
das MD-Laminat, bestehend aus homogen betrachteten unidirektionalen Einzellagen. Auf der Mikro-
ebene wird der UD-Verbund heterogen, d.h. in seine Bestandteile ,Faser” und ,,Matrix" aufgelost
betrachtet. Textile Faserverbunde mit komplexer Faserarchitektur werden in der vorliegenden Arbeit
nicht betrachtet. Daher ist die Einfliihrung einer zusatzlichen Mesoebene — wie fiir textile Verbunde
ubliche (z.B. [38, 39]) — in der vorliegenden Arbeit nicht erforderlich.

Die Untersuchungen der vorliegenden Arbeit beschranken sich auf kleine Abkiihl- und Aufwarmra-
ten, wodurch zu vernachlassigend kleine ortliche Temperaturgradienten angenommen werden kon-
nen. Fragestellungen bzgl. Temperaturgradienten und thermischer Schockbelastungen sind demnach
nicht Gegenstand der vorliegenden Arbeit.

Die bisherigen experimentellen Untersuchungen und Modellierungsansatze zur Berechnung thermisch
belasteter FVK betrachten vorrangig die auf der Makroebene thermisch induzierten Spannungen und
vernachlassigen zumeist die auf Mikroebene induzierten. Ob diese Spannungen dennoch relevant fir
das Versagen von FVKsein konnen, wird im Folgenden abgeschatzt. Uber das Verbundzylinder-
Modell (engl.: composite cylinder model) (CCM) [15] werden die durch eine Abkiihlung von 293 K
auf 90K in Faser und Matrix induzierten Spannungen analytisch berechnet. Dafiir wird ein CFK aus
der Kohlenstofffaser IM7 und einem Epoxidharz betrachtet, das bereits in der Herstellung von Kryo-
Drucktanks fir die Wasserstoffspeicherung im Automobilbereich eingesetzt wird. Im CCM wird ein
Verbundzylinder, bestehend aus einem Faserkern und einem Matrixmantel, s. Abbildung 3.1, betrach-
tet. Faser- und Gesamtradius stehen (iber den Faservolumengehalt in Beziehung. Der Faserradius der
IM7-Faser betragt 5,2 um, s. Datenblatt in Anhang A. Fiir die hier vorgestellte Rechnung wird ein
Faservolumengehalt von 62 % angenommen. Dies entspricht einem typischen Faservolumengehalt
in gewickelten CFK-Druckbehéltern. Das CCM lost die Gleichgewichtsbedingung nach einer auf-
gebrachten Temperaturdifferenz analytisch und berechnet die Spannungen in radialer (r-Richtung),
tangentialer (6-Richtung) und Faserlangsrichtung (x-Richtung) in der Faser und in der Matrix.

» P Faser

| Matrix

Abbildung 3.1: Skizze zum Verbundzylinder-Modell (CCM)

17
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Abbildung 3.2: Mittels CCM berechnete Spannungsverlaufe in Faser und Matrix aufgrund einer Ab-
kiihlung von 293 K auf 90 K

Die analytische Spannungsberechnung erfolgt mit Giber den Temperaturbereich von Raumtemperatur
(293K) und 90K gemittelten Materialkennwerten fiir die Epoxidmatrix. Diese sind aus Versuchen
bekannt: Fiir den E-Modul wird £ = 6108 MPa, fir die Querkontraktion wird ¥ = 0,38 und fir
die Warmeausdehnung wird o = 4,75-107° 1/ verwendet. Die Fasereigenschaften werden als kon-
stant tiber den Temperaturbereich angenommen und der Veréffentlichung von Kaddour und Hinton
[80] entnommen. Eine Abkihlung des gewahlten Verbundmaterials von 293 K auf 90 K ruft die in
Abbildung 3.2 dargestellten Spannungsverlaufe hervor. Die Grafik zeigt die Verlaufe der axialen,
tangentialen und radialen Spannung entlang des Zylinderradius . Am Faser-Matrix-Ubergang, bei
r = 5,2 um, tritt in allen Spannungsverlaufen eine Unstetigkeit auf. Zur Bewertung des multiaxialen
Spannungszustands wird fiir den Bereich der Matrix zusétzlich die Vergleichsspannung nach von
Mises ausgewertet. Diese nimmt an der Faser-Matrix-Grenzflache ein Maximum von 95 MPa an. Die
Zugfestigkeit der Matrix, ebenfalls bekannt aus quasi-statischen Tests, liegt zwischen 82 MPa bei
Raumtemperatur und 101 MPa bei 77 K. Es ist somit méglich, dass die Matrixspannungen wahrend
des Abkiihlprozesses die Matrixfestigkeit (iberschreiten und damit erste Matrixrisse bereits nach der
ersten Abkuhlung entstehen konnten. Dies bedeutet nicht gleichzeitig ein Versagen des Verbunds, da
Spannungen in geringer beanspruchte Bereiche umgelagert werden. Durch eine zyklische thermische
Belastung ist jedoch mit einem Fortschreiten der Matrixrisse und folglich mit einer Ermiidungsschadi-
gung und einer damit einhergehenden Herabsetzung der matrixdominierten Verbundeigenschaften zu
rechnen. In der Faser treten die groBten Spannungen in Faserrichtung auf, da der Unterschied in der
Warmeausdehnung zwischen Faser und Matrix in dieser Richtung wesentlich groBer ist als quer dazu.
Die in der Faser auftretenden maximalen Druckspannungen von 50 MPa in Faserrichtung unterschrei-
ten die Faserdruckfestigkeit von 3,2 GPa um zwei GréBenordnungen. Somit sind eine Schadigung der
Faser und eine Herabsetzung der faserdominierten Verbundkennwerte nicht zu erwarten. Die hier
dargestellte Berechnung der thermisch induzierten Spannungen ist nur eine erste Abschatzung. Es
fehlt u.a. die vollstandige Berlicksichtigung der temperaturabhangigen Eigenschaften von Faser und
Matrix. Zudem vernachlassigt das verwendete CCM die Interaktion zwischen benachbarten Fasern,
durch die die lokal maximal auftretenden Spannungen durchaus héher ausfallen kénnen [22]. Auch
wird das konstitutive Materialverhalten der Matrix als linear-elastisch angenommen, obwohl bei Epo-
dixharz nicht zu vernachlassigende Nichtlinearitaten [42] auftreten kdnnen. Aus dieser Abschatzung
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lasst sich dennoch eine hohe Relevanz der auf Mikroebene thermisch induzierten Spannungen fiir das
Versagen des Verbunds vermuten. Ein weiteres Indiz liefern die Untersuchungen von Ren et al. [142].
Hier wird die bis zur Matrixrissinitiierung ertragbare Temperaturdifferenz gegeniiber Raumtemperatur
fir einen MD-Verbund mittels makromechanischer, auf Ebene der UD-Lage bewertender Kriterien,
und mittels mikromechanischer Kriterien, die die Spannungen auf Faser-Matrix-Ebene auswerten,
berechnet. Die makromechanische Versagensbewertung kommt auf eine ertragbare Temperaturdif-
ferenz, die 10% uber der mikromechanischen Vorhersage liegt. Deshalb wird in der vorliegenden
Arbeit die folgende Hypothese aufgestellt:

Der Beitrag der auf Faser-Matrix-Ebene thermisch induzierten Span-
nungen zur Ermidung eines CFK-Laminats unter zyklischer Tempera-
turbelastung ist — unter Beriicksichtigung der Streuung der Kennwerte
— signifikant.

Um diese Hypothese zu belegen, werden Temperaturwechseltests an UD-Verbunden durchgefiihrt,
die es erlauben, den Einfluss der auf Mikroebene induzierten Spannungen isoliert zu untersuchen.
In der Literatur werden Ahnlichkeiten in der Schadigung von CFK unter thermischer und mechani-
scher Last beschrieben [53, 66, 98, 169]. Es werden die gleichen Schadensarten (z.B. Matrixrisse,
Delaminationen) beobachtet und die gleiche Interaktion zwischen den Schadensarten vermutet. Je-
doch werden Unterschiede bzgl. des Ortes der Schadigungsinitiierung und hinsichtlich der Schadens-
entwicklung beobachtet, deren Ursache noch nicht vollstandig geklart ist [66]. Wahrend die Tempe-
raturwechseltests an UD-Verbunden nur aufzeigen kénnen, welche Schadensbilder entstehen, kénnen
mikromechanische Simulationen helfen, deren Ursache zu klaren. Die grundlegenden Schadigungs-
mechanismen konnten unter thermischer und mechanischer Belastung trotz der unterschiedlichen
Schadensbilder dieselben sein. Dies wird in der zweiten Forschungshypothese ausgedriickt:

Die Schadensmodi und Schadigungsmechanismen sind bei zyklischer
thermischer und bei zyklischer mechanischer Belastung die gleichen.
Aufgrund des abweichenden inneren Spannungszustands entstehen je-
doch Unterschiede im Schadensbild und in der Schadensentwicklung.

Um diese Hypothese zu be- oder zu widerlegen, werden die experimentellen Untersuchungen am
UD-Verbund durch Simulationen begleitet. Dafiir ist eine modellhafte Beschreibung der Schadi-
gungsmechanismen auf der Mikroebene erforderlich, die aus den Ergebnissen der experimentellen
Untersuchungen und aus Modellen zur Beschreibung der Schadigung unter mechanischer Belastung
abgeleitet wird.

Kommen in einem MD-Laminat zu den thermisch induzierten Spannungen auf der Mikroebene die
aus dem makroskopischen Effekt resultierenden Spannungen hinzu, so kénnen aus der Uberlagerung
dieser beiden Spannungsanteile noch hohere Gesamtspannungen auf der Mikroebene entstehen.
Hieraus ergibt sich die dritte Forschungshypothese:

Kommen in einem thermisch zyklierten CFK-Laminat zu den Effekten
der Mikroebene die Effekte der Makroebene hinzu, ist die Ermiidung
des Materials signifikant starker, als wenn nur der Effekt der Mikro-
ebene wirken wiirde.
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Abbildung 3.3: Vorgehensweise bei einem Multiskalenansatz mit reiner Buttom-up-Strategie

Zur Untersuchung dieser Hypothese werden MD-Laminate unter thermischen zyklischen Lasten ge-
testet. Diese Versuche dienen auch zur weiterfiihrenden Untersuchung der ersten Hypothese. Da in
den MD-Proben jedoch der Einfluss der Spannungen auf Mikroebene nicht isoliert werden kann, ist
zusatzlich eine modellhafte Beschreibung der Ermidung von CFK unter thermischer zyklischer Be-
lastung erforderlich. In einer Simulation mit geeigneter modellhafter Beschreibung kann der Einfluss
der Spannungen auf der Mikroebene auch fiir die Ermidung von MD-Laminaten unter thermischer
Zyklierung untersucht werden. In den meisten Ermiidungsmodellen wird der UD-Verbund jedoch
homogenisiert betrachtet, wodurch die thermisch induzierten Spannungen auf der Mikroebene nicht
erfasst werden. Mit Multiskalensimulationen ware die Berlicksichtigung dieser mikromechanischen
Spannungen moglich. Vereinfachte Multiskalenansatze mit analytischen Berechnungsmethoden fiir
die Mikroskalenberechnung und die Skalentransfers werden durchaus fiir quasi-statische thermome-
chanische Belastungen verfolgt [73, 142, 177]. Die verwendeten Vereinfachungen setzen jedoch ein
lineares Materialverhalten auf der Mikroebene voraus, was fiir die vorliegende Fragestellung nicht
zulassig erscheint. Zur Makroskalenberechnung parallel gekoppelte mikromechanische Berechnungen
mittels FEM anhand von RVE konnten materielle Nichtlinearitadten beriicksichtigen. Sie sind jedoch
sehr rechenzeitaufwendig. Dies resultiert nicht nur aus dem zweimaligen Skalentransfer (s. Abbil-
dung 2.5), sondern vor allem aus der zur Berechnung auf Makroebene parallel durchzufiihrenden
Mikroskalenberechnung. Deshalb erscheinen sie fiir zyklische Belastungen aktuell nicht umsetzbar.
Momentan erscheint fiir die Berlicksichtigung der auf Mikroebene thermisch induzierten Spannungen
ein in Abbildung 3.3 schematisch dargestellter reiner Bottom-up-Ansatz vielversprechender. Durch
thermische Belastung induzierte Spannungen auf der Mikroebene in der Faser afmik’"o und in der
Matrix o™ kénnen im Vorfeld in mikromechanischen Simulationen bestimmt werden. Fiir die
Makroebene sind bereits progressive Schadigungsmodelle veroffentlicht, z.B. das Modell von Kriiger
[94] oder das Modell von Shokrieh und Lessard [157, 158], die hier eingesetzt werden kénnten. Wie
die auf Mikroebene und auf Makroebene induzierten Spannungen fiir eine gemeinsame Bewertung
im makromechanischen Ermiidungsschadigungsmodell (iberlagert werden konnen, ist jedoch fraglich.
Eine additive Uberlagerung ist nicht zulissig, da aufgrund der Nichtlinearititen im Materialverhalten
das Superpositionsprinzip nicht gilt. Sowohl die auf Mikroebene induzierten Spannungen als auch
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die auf Makroebene vorliegenden Spannungen haben jedoch eine schadigende makroskopische Wir-
kung w bzgl. der UD-Verbundkennwerte. Die auf Mikroebene induzierten Spannungen kdnnen also
in ihrer makroskopischen Schidigungswirkung w™#"° erfasst und, so die vierte Hypothese, dadurch
im Ermidungsschadigungsmodell der Makroebene erfasst werden:

Die auf Mikroebene induzierten thermischen Spannungen lassen sich
in einem makromechanischen Ermiidungsschadigungsmodell iiber ihre
makroskopische Schadigungswirkung beriicksichtigen.

Da fiir mechanische Beanspruchungen entwickelte Modelle auf einen thermischen Lastfall (ibertragen
werden sollen, setzt dieses Vorgehen die Giiltigkeit der ersten Hypothese — gleiche Schadigungsme-
chanismen unter mechanischer und thermischer Last — voraus. Sollte sich die Hypothese als zutreffend
erweisen, kann das mikromechanische Ermiidungsschadigungsmodell genutzt werden, um die makro-
skopische Schadigungswirkung der auf Mikroebene induzierten Spannungen zu bestimmen. Da das
mikromechanische Modell materielle Nichtlineariaten beriicksichtigt, werden diese Nichtlinearitaten
iiber ihre Auswirkungen in Form der Schidigungswirkung w™*™° auch auf der Makroebene erfasst.

Fir die Untersuchung dieser Hypothesen wird das bereits oben betrachtete Materialsystem aus der
IM7-Faser und einer Epoxidmatrix ausgewahlt, da es in der Herstellung von Kryo-Druckbehaltern
fir die Wasserstoffspeicherung eingesetzt wird und damit eine Relevanz fiir technische Anwendun-
gen besitzt. Der untersuchte Zyklenzahl- und Temperaturbereich orientiert sich ebenfalls an diesem
Anwendungsfall. Wahrend einer durchschnittlichen Betriebszeit von 15 Jahren erfahrt ein Kryo-
Druckspeicher fiir Wasserstoff 1000 Betankungszyklen [91]. Die minimal auftretende Temperatur in
einem solchen Betankungszyklus betragt 50 K. Solch niedrige Temperaturen kdnnen in experimen-
tellen Untersuchungen nur unter Verwendung von Wasserstoff oder Helium als KiihImittel erreicht
werden. Die Verwendung von Wasserstoff ist jedoch mit aufwendigen Sicherheitsvorkehrungen ver-
bunden und Helium ist sehr kostenintensiv. Deshalb sind die experimentellen Untersuchungen der
vorliegenden Arbeit auf den Temperaturbereich von 293 K bis 90 K beschrankt. Dies kann als Pro-
bentemperatur mit Fliissigstickstoff als KiihImittel zuverlassig realisiert werden. Dieser Temperatur-
bereich entspricht zudem dem Bereich, in dem FVK-Treibstoffbehalter fiir Tragerraketen operieren
[142], wodurch ein weiterer Anwendungsfall adressiert wird. Wenn die zu erwartenden Effekte im
untersuchten Temperaturbereich auftreten, sollten die Beobachtungen — im Mindesten qualitativ —
auch in einem erweiterten kryogenen Temperaturbereich giiltig sein. Die Ubertragbarkeit der aufge-
bauten Modelle auf einen erweiterten, dem Anwendungsfall ,Wasserstofftank" eher entsprechenden
Temperaturbereich wird im Verlauf der Arbeit diskutiert.

Die vorliegende Arbeit ist entlang der Materialskalen aufgebaut. Teil I, ,,Mikroebene",beginnt auf
der Ebene, auf der der Verbund als inhomogenes Material und die Interaktion zwischen Faser und
Matrix betrachtet werden. In Teil |l, ,,Makroebene”, geht es eine Materialebene hoher, auf der die
Interaktion zwischen den unterschiedlich orientierten Lagen eines Verbundlaminats im Fokus steht.
Beide Teile beginnen mit den experimentellen Untersuchungen zur Phanomenologie thermisch zy-
klierter Verbunde. Dies erfolgt in Teil | anhand unidirektionaler Laminate, um den Effekt thermisch
induzierter Spannungen auf Mikroebene isoliert analysieren zu konnen. In Teil Il sind Kreuzverbunde
Gegenstand der Untersuchungen, um die sich lberlagernden Effekte von auf Mikro- und Makro-
ebene thermisch induzierten Spannungen betrachten zu konnen. Ziel dieser experimentellen Analyse
entlang der Materialebenen ist die ldentifikation der Schadensmodi sowie von deren Einfluss auf
die makroskopischen Materialeigenschaften des Verbunds. Hier sollen die ersten Erkenntnisse zur
Analogie der Schadigung in thermisch und mechanisch zyklierten CFK und zum Einfluss der auf Mi-
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kroebene induzierten Spannungen auf die Materialdegradation gewonnen werden. Die gewonnenen
Erkenntnisse zur Phanomenologie dienen aber auch der Modellbildung, die sich in beiden Teilen —
Mikroebene und Makroebene — an die experimentelle Untersuchung anschlieBt. Auf der Mikroebene
werden in Teil | durch Simulation der Ermiidung unter thermischer und mechanischer zyklischer
Belastung die Unterschiede und Gemeinsamkeiten in der Schadigungsentwicklung genauer heraus-
gearbeitet und erklart. Die Modellierung auf der Makroebene in Teil Il kann lediglich die thermisch
induzierten Spannungen auf Makroebene beriicksichtigen. Effekte auf der Mikroebene werden auf-
grund der Homogenisierung des Verbunds nicht erfasst. Wie mikromechanische Effekte dennoch in
ein makromechanisch formuliertes Modell integriert werden kénnten, wird in Abschnitt 10 von Teil 11l
diskutiert und hergeleitet. Die daran anschlieBenden Kapitel fassen die Erkenntnisse der vorliegenden
Arbeit zusammen und geben einen Ausblick auf einige Aspekte der kiinftigen Ermiidungsforschung.

22



Teil |

Mikroebene






4 Ermudungsphanomene in thermisch
zyklierten unidirektionalen Verbunden

.Der Beitrag der auf Faser-Matrix-Ebene thermisch induzierten Spannungen zur Ermiidung eines
CFK-Laminats unter zyklischer Temperaturbelastung ist — unter Beriicksichtigung der Streuung der
Kennwerte — signifikant."

Dies ist die erste der vier formulierten Forschungshypothesen. Sie beruht auf der Annahme, dass auf-
grund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungen von Faser und Matrix bei einer Abkiihlung
des Verbunds hohe Matrixspannungen am Faser-Matrix-Interface induziert werden, die bei wieder-
holter Belastung zu einer Matrixschadigung in diesem Bereich fiihren. Dadurch bilden sich Faser-
Matrix-Ablésungen, die sich bei weiterer zyklischer thermischer Belastung ausbreiten und sich zu
Matrixrissen vereinigen. Die Hypothese geht von einer Reduktion der makroskopischen Verbundkenn-
werte aufgrund dieser Matrixrisse aus. Dieses Kapitel widmet sich gezielt der Untersuchung dieser
Hypothese. Dabei wird zunachst nicht von einer thermischen Ermidung des Reinharzmaterials unter
freier thermischer Ausdehnung ausgegangen, die z.B. durch Veranderungen in den chemischen Bin-
dungen des Polymers oder aufgrund von Inhomogenitaten auf molekularer Ebene ausgelost werden
konnte. Um zu priifen, ob tatsachlich keine Ermidung des Reinharzes unter freier thermischer Aus-
dehnung auftritt, werden Reinharzproben einer thermischen Zyklierung ausgesetzt und anschlieBend
deren Materialkennwerte bestimmt und denen unzyklierter Proben gegeniibergestellt. Abbildung 4.1
vergleicht den Zugmodul und die Zugfestigkeit des Epoxids ohne Konditionierung und nach 1000
thermischen Zyklen. Die Durchfiihrung der quasi-statischen Messung und die Bestimmung der Kenn-
werte aus den Messdaten erfolgt nach DIN EN ISO 527-2. Zur Konditionierung werden die Proben
Temperaturzyklen zwischen 90 K und 293 K ausgesetzt. Weitere Details zur thermischen Zyklierung
werden in Unterkapiteln 4.2 beschrieben. Auch wenn die Streuung fiir die konditionierten Proben
leicht zunimmt, zeigt der E-Modul des Reinharzes keine Veranderung durch die thermische Zyklie-
rung. Der Mittelwert der Zugfestigkeit (ausgewertet als technische Spannung) fallt von 78,6 MPa
fur die nicht konditionierten Proben auf 68,7 MPa fir die konditionierten Proben. Dies deutet auf
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Abbildung 4.1: E-Modul und Zugfestigkeit des Reinharzmaterials Epoxid ohne Konditionierung und
nach 1000 thermischen Zyklen zwischen 90 K und 293 K
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Abbildung 4.2: Kennwerte nicht konditionierter und thermisch zyklierter Reinharzproben im Giiltig-
keitsintervall (graues Band) fiir die Aussage ,Die thermische Zyklierung hat keinen
signifikanten Einfluss auf die Materialkennwerte”

einen Festigkeitsverlust um 13 % durch die thermische Zyklierung hin. In diesem Bereich liegt je-
doch auch die Standardabweichung (13 %) fiir die Festigkeit der zyklierten Proben. Allein aus dieser
Betrachtung kann nicht eindeutig geschlossen werden, ob sich die thermische Zyklierung tatsachlich
signifikant auf die Harzfestigkeit auswirkt. Um dies zu priifen, wird eine in Anhang B beschriebene
statistische Testmethode herangezogen. Unter Beriicksichtigung der Stichprobenmengen und der
Streuung der zwei zu vergleichenden Stichproben ermittelt sie ein Giltigkeitsintervall, in dem die
Kennwerte der konditionierten Proben liegen, wenn die thermische Zyklierung keinen signifikanten
Einfluss auf die Materialkennwerte hat. Abbildung 4.2 stellt den E-Modul und die Festigkeit der
zyklierten Proben diesem Giiltigkeitsbereich gegeniiber, der in den Graphen als graues Band ein-
gezeichnet ist. Der Zugmodul der zyklierten Proben liegt samt Streuung innerhalb dieses Bandes.
Gleiches gilt fiir die Festigkeitsmittelwerte der zyklierten Proben. Der aus dem grauen Band heraus-
ragende Fehlerbalken zur Darstellung der Streuung deutet darauf hin, dass lediglich die Festigkeiten
einzelner Proben aus dem Giiltigkeitsbereich herausfallen. Damit kann der thermischen Zyklierung
kein eindeutig signifikanter Einfluss auf die Reinharzeigenschaften attestiert werden. Die Annahme,
dass nicht von einer Ermidung des Reinharzmaterials durch die thermische Zyklierung im betrach-
teten Zyklen- und Temperaturbereich auszugehen ist, ist somit im Rahmen der vorliegenden Arbeit
zulassig. Demnach wird im Folgenden angenommen, dass die durch thermische Zyklierung hervor-
gerufene Materialermiidung im Verbund vorrangig auf die Interaktion der Verbundbestandteile und
nicht auf deren thermische Materialermiidung (bei freier thermischer Ausdehnung) zuriickzufithren
ist.

Um den Einfluss der auf Mikroebene thermisch induzierten Spannungen auf die Ermiidung des Ver-
bundmaterials zu analysieren, miissen Proben mit unidirektionalem Lagenaufbau untersucht werden.
Diese bilden die Effekte der Mikroskala (Faser-Matrix-Ebene) ab. Da thermische Spannungen nur
durch die unterschiedliche Warmeausdehnung von Faser und Matrix induziert werden, kann dieser
»Mikro"-Effekt anhand von UD-Laminaten isoliert vom , Makro"-Effekt analysiert werden. Letzterer
beschreibt das Induzieren thermischer Spannungen in einem MD-Laminat durch die unterschiedli-
che Wirmeausdehnung der Einzellagen. Die Auswirkungen der Uberlagerung beider Effekte wird in
Kapitel 7 untersucht. In diesem Kapitel sollen folgende Fragen beantwortet werden, um die erste
Forschungshypothese der vorliegenden Arbeit zu bewerten:

» Degradiert eine thermische Zyklierung die Elastizitats- und Festigkeitskennwerte eines UD-
Verbunds?
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4.1 Probenplatten

Tabelle 4.1: Durchgefiihrte Tests zur Materialcharakterisierung nach DIN EN I1SO
Versuche Ermittelte Kennwerte Zugrunde liegende Norm

Langszugmodul EY,
Zugversuch in Faserrichtung Langszugfestigkeit X7, DIN EN ISO 527-5
Querkontraktionszahl v;5

Querzugmodul Ef,

Querzugfestigkeit X1, DIN EN 1SO 527-5

Zugversuch quer zur Faserrichtung

Langsdruckmodul EY,

Langsdruckfestigkeit X7, DIN EN 150 14126

Druckversuch in Faserrichtung

Querdruckmodul EY,

Querdruckfestigkeit X262 DIN EN ISO 14126

Druckversuch quer zur Faserrichtung

» Induziert die thermische Zyklierung Faser-Matrix-Ablésungen und Matrixrisse, die fiir die po-
tenzielle Kennwertdegradation verantwortlich sein kénnen?

Dazu wird der UD-Verbund zunachst thermisch zyklisch konditioniert, um anschlieBend seine mecha-
nischen Materialkennwerte (E-Modul, Festigkeit, Querkontraktionszahl) in quasi-statischen Versu-
chen zu bestimmen. Als Referenz wird auch an einem nicht konditionierten Verbund eine Materialcha-
rakterisierung durchgefiihrt. Wie in Kapitel 2 erlautert, ist bisher in der Literatur keine vollstandige
Materialcharakterisierung an thermisch zyklierten UD-Verbunden zu finden. ,Vollstandig” beinhaltet
in diesem Fall die Kennwertermittlungen sowohl in als auch quer zur Faserrichtung sowie unter Zug-
und Druckbelastung und nicht nur fir einzelne ausgewahlte Parameter. Dies soll in diesem Kapitel
geleistet werden. Dazu werden die in Tabelle 4.1 aufgelisteten Normversuche durchgefiihrt. Es wird
eine Herabsetzung der Verbundkennwerte E-Modul und Festigkeit, also eine Ermidung des Mate-
rials, durch die thermische Zyklierung erwartet. Hervorgerufen wird diese Materialdegradation — so
die Erwartung — durch Faser-Matrix-Ablésungen und davon ausgehend gebildete Matrixrisse. Um die
zweite oben gestellte Frage nach der Matrixrissbildung zu beantworten, werden mikroskopische Un-
tersuchungen mittels konfokaler Laserscanningmikroskopie (KLSM) an konditionierten Proben und
an nicht konditionierten Referenzproben durchgefiihrt.

Eine Zusammenfassung der im Folgenden vorgestellten Ergebnisse wurde in der Fachzeitschrift Jour-
nal of Composite Materials verdffentlicht [106].

4.1 Probenplatten

Die Normen in Tabelle 4.1 empfehlen fiir die quasi-statischen Tests das Applizieren von Aufleimern
im Bereich der Lasteinleitung. Diese bestehen aus einem +£45°-Gelege aus GFK. Um zusatzliche
Zwange der Proben durch die Aufleimer und ein Versagen der Aufleimer-Proben-Anbindung wah-
rend der thermischen Zyklierung zu vermeiden, missen die Aufleimer nach der Probenkonditionierung
aufgebracht werden. Im Probenfertigungsprozess werden diese standardmaBig auf Probenplatten auf-
gebracht und anschlieBend die Flachproben fiir den Versuch inklusive Aufleimer, z.B. mittels Wasser-
strahlschneiden, aus diesen entnommen. Aus diesem Grund werden nicht die einzelnen Flachproben,
sondern Probenplatten ohne Aufleimer zykliert. Jeder der in Tabelle 4.1 aufgelisteten Versuchstypen
stellt andere Anforderungen an die Geometrie der Probenplatte, sodass vier verschiedene Proben-
plattentypen im Autoklavprozess gefertigt wurden. Eine Skizze der Probenplatte zur Entnahme von
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Abbildung 4.3: Probenplatte zur Entnahme von Druckproben quer zur Faserrichtung und von Proben
fir mikroskopische Untersuchungen

Flachproben fiir Druckversuche quer zur Faserrichtung ist exemplarisch in Abbildung 4.3 dargestellt.
Die Abbildung zeigt auch, dass fiir jede Probenplatte die verbleibende auBere Kante zur Entnahme
von Proben fiir die mikroskopische Untersuchung vorgesehen ist. Die Mikroskopieproben werden
nicht aus dem Inneren des Reststlicks entnommen, da die dann entstehenden Flachen fiir die Mikro-
skopie Schnittkanten waren. Detektierte Matrixrisse konnten dann nicht eindeutig der thermischen
Zyklierung oder dem Sageprozess zugeordnet werden. Natirlich sind auch die duBeren Kanten der
Probenplatten Schnittkanten, da diese aus einem groBeren Halbzeug entnommen werden. Jedoch
hat in diesem Fall das Sagen vor der thermischen Zyklierung stattgefunden. Durch Untersuchung
der nicht zyklierten Referenzproben kann ermittelt werden, ob und wie viele Matrixrisse durch das
Sagen in die Proben eingebracht werden.

Die Proben werden mit bis zu 1000 thermischen Zyklen konditioniert. Damit die progressive Degra-

dation der Materialkennwerte in Abhangigkeit von der Zyklenzahl untersucht werden kann, werden
Zwischenentnahmen bei den Zyklen 1, 10, 100 und 500 realisiert. Fiir jeden Probentyp (s. Tabelle
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Abbildung 4.4: Vom ILK aufgebaute Zyklierkammer zur zyklischen thermischen Konditionierung der
Proben; Foto vom ILK bereitgestellt

4.1) wird pro Zyklenzahl eine Probenplatte hergestellt, aus der die Proben fiir die mechanischen
Tests und fiir die Mikroskopie gemaB8 Abbildung 4.3 entnommen werden. Die nicht konditionierte
Referenzplatte mitgezahlt, werden demnach pro Versuchstyp sechs Probenplatten gefertigt.

Der bei der Herstellung angestrebte Faservolumengehalt (FVG) betragt 62 %. Der FVG wird fiir jede
Probenplatte an je drei Proben, entnommen aus den Reststiicken, die nach Entnahme der Proben
fur die quasi-statischen Tests und fiir die Mikroskopie verbleiben, mittels Thermogravimetrie (TGA)
bestimmt. Der arithmetische Mittelwert iiber alle Probenplatten entspricht dem angestrebten FVG
von 62 %, allerdings variiert er fir die einzelnen Platten zwischen 54 % und 67 %. Dieser groBe
Streubereich konnte die Effekte durch die thermische Zyklierung liberlagern. Deshalb wird der Ein-
fluss durch den variierenden Faservolumengehalt bei der Ergebnisauswertung abgeschatzt und bei
der Interpretation beriicksichtigt.

4.2 Thermische Zyklierung

Die thermische Zyklierung der Proben erfolgt zwischen Raumtemperatur bei 293 K und einer rea-
lisierten Minimaltemperatur von 90 K. Diese ist mit Fliissigstickstoff gut realisierbar. Wahrend der
Zyklierung sollen hohe Temperaturgradienten in der Probe vermieden werden, da deren Effekte zu-
nachst nicht betrachtet werden. Moglichst geringe Temperaturgradienten werden durch eine geringe
Abkiihl- und Aufheizrate realisiert, die dem Material Zeit gibt, langsam und gleichmaBig durch-
zukiihlen bzw. sich wieder zu erwarmen. Hierzu wird ein Temperaturunterschied von maximal 2 K
innerhalb der Probenplatte angestrebt. Eine Haltezeit bei den beiden Extremtemperaturen stellt das
Erreichen der Solltemperaturen auch im Probeninneren sicher. Auf Basis von Warmeleitsimulationen
wird eine Abkiihl- und Aufheizrate von maximal 5K/min und eine Haltedauer von 5 min festgelegt.
Das ergibt eine Zyklendauer von 91,2 min. Die thermische Zyklierung der Proben wird vom Institut
fur Luft- und Kaltetechnik — Gemeinniitzige Gesellschaft mbH (ILK) realisiert. Der Aufbau der Zy-
klierkammer wird in Abbildung 4.4 dargestellt. Das Kreiselschaufelrad gewahrleistet eine homogene
Temperaturverteilung, indem es den tiefkalten Stickstoff und die Luft im Inneren der Kammer um-
walzt. Die Proben befinden sich stehend in der Stahlkassette auf einer Haltevorrichtung, sodass sie
sich gegenseitig nicht beriihren und gut von der kalten Luft umstromt werden. Insgesamt sechs Tem-
peraturmesspunkte — vier auf verschiedene Proben verteilt, eine am Kammerboden und eine unter
dem Kammerdeckel — dienen der Temperaturregelung, der Uberpriifung der Homogenitit der Tem-
peraturverteilung und der Messung des Temperaturzyklus. Abbildung 4.5 zeigt einen vollstandigen
Temperaturzyklus, aufgezeichnet an den vier auf den Proben verteilten Temperaturmesspunkten. Die
sehr geringe Temperaturdifferenz zwischen den Messpunkten belegt die homogene Temperaturvertei-
lung in der Kammer. Somit ist sichergestellt, dass alle Proben mit der gleichen Temperaturbelastung
konditioniert werden. Wahrend der Haltezeit am Temperaturmaximum kann die Temperatur im Ex-
periment nicht konstant bei 293 K gehalten werden, sondern schwankt in einem groBeren Bereich
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Abbildung 4.5: Temperaturzyklus der thermischen Zyklierung; Messdaten aus vier an den Proben
angebrachten Temperaturmesspunkten

von ca. £7 K um diesen Sollwert. Daher erscheint das Halteplateau nicht so ausgepragt wie beim
Temperaturminimum.

Gemeinsam mit den UD-Laminaten werden auch die bereits vorgestellten Reinharzproben und die in
Kapitel 7 diskutierten MD-Laminate konditioniert.

4.3 Mikroskopische Untersuchungen

Die mikroskopischen Untersuchungen dienen der Beobachtung von Faser-Matrix-Ablésungen und
Matrixrissen. Am geeignetsten erweist sich dafiir die KLSM, da durch das konfokale Verfahren Pro-
filinformationen ermittelt werden, die die Detektion von Rissen erleichtern. Grundlagen zur KLSM
und ihrer Anwendung fiir Faserverbunde und Polymere kénnen in den Veroffentlichungen von Sa-
wyer et al. [149] und Summerscales [162] nachgelesen werden. Im Auflichtverfahren — sei es mit
optischem oder mit Laserlicht — kdnnen nur Oberflachenrisse, nicht aber Risse innerhalb der Pro-
be detektiert werden. Dafiir missen durchleuchtende Verfahren, z.B. Computertomografie (CT)
mit Rontgenstrahlen, eingesetzt werden. Der geringe Kontrast von Kohlenstofffasern und Epoxid fir
Réntgenstrahlen erschwert jedoch in Kombination mit dem sehr geringen Faserdurchmesser (5,2 um)
der untersuchten Faser die Detektion von Matrixrissen und Ablosungen mittels CT auch bei hoher
Auflésung [46]. Um die Rissdetektion zu erleichtern, kdnnen Kontrastmittel eingesetzt werden. Al-

lerdings dringen diese nur in Risse an der Oberflache ein, wodurch die CT keinen Vorteil gegentber
der KLSM bietet.

Die Proben fiir die mikroskopischen Untersuchungen werden aus den Reststiicken der Probenplatten
entnommen, die nach Entnahme der Proben fiir die mechanischen Tests verbleiben. Vom auBeren
Rand wird ein Streifen gesagt, aus dem anschlieBend sechs Proben fiir die Mikroskopie entnommen
werden (in Abbildung 4.6 rot umrandet). In Abbildung 4.6 ist die Blickrichtung, in der die Proben
mikroskopisch untersucht werden, mit roten Pfeilen markiert. Der weiBe Pfeil gibt die Richtung der
Fasern (0°-Richtung) in der Priifplatte an. Bei der Mikroskopie wird demnach auf die Faserquer-
schnitte geschaut, um Faser-Matrix-Ablésungen und Querrisse in der Matrix zu beobachten. Abbil-
dung 4.6 zeigt den Zuschnitt exemplarisch flir das Reststiick einer Priifplatte fiir 90 °-Druckproben.
Das Vorgehen ist fiir die Reststiicke der anderen Priifplatten aquivalent. Von der anderen Kante der
Reststlicke, also aus dem Inneren der ehemaligen Priifplatte, werden je drei Proben zur Bestimmung
des FVG der Prifplatten entnommen. Diese werden in Abbildung 4.6 durch die blaue Umrandung
hervorgehoben.
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Reststiick der Priifplatte

3
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I 40 mm l

I:l Proben FVG-Bestimmung |:| Mikroskopieproben

Abbildung 4.6: Zuschnitt der Mikroskopieproben und der Proben fiir die FVG-Bestimmung am Bei-
spiel eines Reststiicks einer Prifplatte fiir 90°-Druckproben; weiBer Pfeil zeigt Faser-
richtung an; rote Pfeile zeigen Blickrichtung fiir die Mikroskopie

Vor den mikroskopischen Untersuchungen missen die Proben iiblicherweise poliert werden ([149],
S. 142). Zum Schleifen und Polieren werden die Proben in eine zylinderférmige Einbettung aus
Epoxidharz eingegossen, damit sie in das Poliergerat Planopol 2 der Firma Struers eingespannt
werden konnen. Abbildung 4.7 zeigt eine Mikroskopieprobe nach dem Schleif- und Polierprozess.
Allerdings birgt das Schleifen und Polieren von Faserverbundproben aufgrund der unterschiedlichen
Harte zwischen Einbettharz und Proben — aber auch aufgrund der unterschiedlichen Harte der Ver-
bundbestandteile selbst — einige Herausforderungen ([149], S. 142f.). Beim Schleifen und Polieren
abgetragenes Material kdnnte in die potenziell vorhandenen Risse und Ablésungen eingebracht wer-
den. Zudem konnte das Einbettharz aufgrund von Kapillarwirkungen in die Risse eindringen. Werden
die letzten Polierstufen nicht mit ausreichend feiner Kérnung durchgefiihrt, kann es zu Ausbriichen
aus den Fasern kommen. Um diese Effekte zu vermeiden, missen die folgenden Regeln fiir das
Polierprogramm eingehalten werden:

= Schleifen und Polieren unter nur leichtem Druck und unter Verwendung von Schmiermitteln
(auch empfohlen von Sawyer et al. [149], S. 142)

» Reinigung zwischen den Polierstufen im Ultraschallbad fiir vier Minuten, um das Schleifgut
aus der vorherigen Prozessstufe vollstandig zu entfernen (auch empfohlen von Sawyer et al.
[149], S. 143)

= Feine Abstufungen der KorngroBen zwischen den einzelnen Schleif- und Polierschritten

= In der letzten Polierstufe Verwendung einer sehr feinen Kornung, die wesentlich kleiner als der
Faserdurchmesser (5,2 um) ist

Daraus ergibt sich das in Tabelle 4.2 dargestellte Schleif- und Polierprogramm, das fiir alle untersuch-
ten Mikroskopieproben angewendet wird. Mit dem vorgestellten Polierprogramm wird ein moglicher
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Abbildung 4.7: Eingebettete und polierte Mikroskopieprobe

Einbettformen

Einbettformen

’\Proﬁg Proben

Klebeband 25 m Klebeband
= —2
(a) Protektierte Probe auf Klebeband (links) und (b) Einbettung mit Protektion (links) und stan-
nicht protektierte Probe (rechts) dardméBige Einbettung (rechts)

Abbildung 4.8: Protektion der Mikroskopieprobe mittels Klebeband, um ein mogliches Eindringen
des Einbettharzes in Matrixrisse zu vermeiden

Kapillareffekt natiirlich nicht verhindert. Um zu priifen, ob dieser tatsachlich auftritt bzw. ob er einen
Einfluss auf die Mikroskopieergebnisse hat, wird eine Probe mit einer Protektion eingebettet. In die
betreffende Probe wird zunachst durch mechanische Belastung ein Riss eingebracht. Dies dient zwei
Zielen. Zum einen kann Uberpriift werden, wie sich ein Riss im KLSM darstellt. Zum anderen kann
gezeigt werden, ob es tatsachlich durch Kapillareffekte zum Eindringen von Einbettharz in die Risse
kommt. Im Anschluss wird die Probe zur Protektion auf ein doppelseitiges Gewebeklebeband der
Firma Tesa appliziert (s. Abbildung 4.8(a)) und anschlieBend mit diesem in die Einbettform gebracht
(s. Abbildung 4.8(b)). Als Referenz wird eine — ebenfalls angebrochene Probe — ohne Protektion
eingebettet. Sie ist ebenfalls auf den Fotos in Abbildung 4.8 zu sehen. Abbildung 4.9 zeigt die Risse
beider Proben im KLSM. Die Rissbilder zeigen keinen Einfluss von ggf. stattfindenden Kapillarme-
chanismen.

Als Erstes werden die nicht zyklierten Referenzproben im KLSM untersucht, um sicherzustellen, dass
vor der Zyklierung keine Risse im Material vorliegen. Diese konnten z.B. durch den Fertigungsprozess
entstanden sein. Die Ergebnisse der Referenzuntersuchung belegen eine rissfreie Fertigung der Pro-
ben. Somit konnen evtl. entdeckte Risse im konditionierten Material der Zyklierung zugeschrieben
werden. Als Nachstes werden die Proben untersucht, die 1000 thermischen Zyklen ausgesetzt worden
sind, da die Ausbildung von Matrixrissen in diesen Proben am wahrscheinlichsten ist. Jedoch wird
nur in einer einzigen der sechs untersuchten Proben ein einzelner Risse entdeckt. Abbildung 4.10
zeigt diesen Riss. Da er im Uberlagerungsbild der laser- und lichtoptischen Messung in Abbildung
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Tabelle 4.2: Schleif- und Polierstufen zur Vorbereitung der Mikroskopieproben

Schritt Schleifscheibe KorngroBe Dauer Anpressdruck ~ Schmiermittel
[1m] [mm:ss]  [N/mm?]
1 Kunstharz MD-Piano 68 01:30 2,3 Wasser
2 Papier SiC 30 03:00 31 Wasser
3 Papier SiC 22 04:00 3,1 Wasser
4 Papier SiC 18 06:00 3,8 Wasser
5 Verbund (MD-Largo) 9 08:00 4,6 DP-R!/DP-P?
6 Satingewebe (MD-Dac) 1 06:00 3,8 DP-R!/DP-P?
7 Neopren (MD-Chem) 0,04 01:20 3,1 Op-S?
8 Neopren (MD-Chem) <0,04 00:20 3,1 Wasser

I'DP-R: DP-Lubricant Red, Ol-in-Wasser-Emulsion
2DP-P: DP-Suspension P, Diamantsuspension
30P-S: Kolloidale Siliziumoxidsuspension

4.10(a) nur schwer zu erkennen ist, werden in Abbildung 4.10(b) die Profilinformationen dargestellt.
Hier kann der Riss deutlich als dunkelblaue Linie erkannt werden, da er einen Einschnitt in die Pro-
benoberflache bildet. Auch wenn der Matrixriss ein Resultat der thermischen Belastung ist, so ist
seine Entdeckung im Gesamtkontext der Untersuchung dennoch ein singulares Ereignis. Daher muss
aus der mikroskopischen Untersuchung der UD-Proben gefolgert werden, dass 1000 thermische Zy-
klen zwischen Raumtemperatur und 90 K in dem untersuchten Material nur selten eine signifikante
Matrixrissbildung herbeifiihren.
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s

(a) Ohne Protektion (b) Mit Protektion

Abbildung 4.9: Aufnahme des eingebrachten Risses mit und ohne Protektion mit dem Konfokalen
Laserscanningsmikroskop

(b)

Abbildung 4.10: Matrixriss in einer mit 1000 thermischen Zyklen belasteten UD-Probe, (a) Uber-
lagerung der laser- und der lichtoptischen Messung, (b) Profilinformation

4.4 Mechanische Priifung

An den konditionierten Proben sowie an den Referenzproben werden die in Tabelle 4.1 aufgelisteten
Normversuche durchgefiihrt. Fiir die Zugversuche sind je Konditionierungszustand sechs Proben und
fir die Druckversuche zehn Proben vorgesehen. Die Normen fordern fir jeden Versuchstyp fiinf
Proben, um fir die Kennwerte einen ausreichend genauen Mittelwert zu erhalten. Aufgrund der zu
erwartenden hohen Streuung der Kennwerte — speziell fiir die Druckproben — wird die Probenanzahl
auf die genannte Anzahl erhoht.

Die mechanischen Prifungen werden auf Maschinen der Firma Zwick (Modell 1476 und 1484)
durchgefiihrt. Die Dehnungen werden mit Dehnmessstreifen (DMS) oder —im Fall der 90°-Zugproben
— mit einem Biax-Extensometer gemessen. Krafte werden ber eine Kraftmessdose aufgenommen.
Daraus wird die technische Spannung — Kraft bezogen auf Ausgangsquerschnitt — ermittelt. Proben,
deren Versagensbild nicht der Norm entspricht, werden in der Auswertung nicht beriicksichtigt. Die
Kriterien fiir diese normative Selektion sind die folgenden:

= Die Bruchlinie verlauft nicht im Priiffenster und/oder unterhalb der Aufleimer; dies wird bei
den 0°-Druckproben beobachtet, s. Abbildung 4.11(a).
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Aufleimer
Aufleimer
10 mm
—
(a) Bruch unterhalb der Aufleimer bei 90°- (b) Versagen der 90°-Zugproben vor dem
Druckproben Test

Abbildung 4.11: Im Versuchsprogramm beobachtete, nach Norm ungiiltige Versagensart

= Die Proben versagen bereits vor dem Test oder beim Einspannen. Dies wird bei den 90°-
Zugproben beobachtet, s. Abbildung 4.11(b).

Auf diese Art und Weise werden insgesamt vier 0°-Druckproben und drei 90°-Zugproben aus der
Auswertung ausgeschlossen. Dies reduziert die Stichprobenmenge fiir die betroffenen Versuchstypen
und Konditionierungen. Eine kritische Reduktion der Stichprobenmenge erfahren jedoch nur die
90°-Zugversuche der mit 500 thermischen Zyklen konditionierten Proben. Hier verbleiben nur zwei
Proben in der Auswertung.

Fir jede Konditionierung und jeden Kennwert werden der arithmetische Mittelwert und die Stan-
dardabweichung berechnet. Die Ergebnisse fiir die Kennwerte in Faserrichtung werden in Abbildung
4.12 und fiir die Kennwerte quer zur Faserrichtung in Abbildung 4.13 als graue Punkte eingetragen
und zur Visualisierung des Trends mit grauen Linien verbunden. Die in den Diagrammen zu beobach-
tende Veranderung der Kennwerte mit der Zyklenzahl kann nicht ausschlieBlich auf die thermische
Zyklierung zuriickgefiihrt werden.
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Es gibt weitere Ursachen, die eine Veranderung der Kennwerte bewirken:

» Die Variation des FVGs, der iiber den verschiedenen Konditionierungen nicht konstant gehalten
werden konnte

» Qualitatsschwankungen in der Aufleimerapplikation

Der durchschnittliche FVG der Probenplatte jedes Versuchstyps und jeder Konditionierung wird in
Abbildung 4.12 und in Abbildung 4.13 zusatzlich als Saulendiagramm eingetragen. Wahrend die
Qualitat der Aufleimerfertigung schwer zu quantifizieren ist, kann der Einfluss des FVGs auf die
Materialkennwerte liber Mischungsregeln abgeschatzt werden. Fir die E-Moduln werden dazu die
Mischungsregeln nach Chamis [28] und fiir die Festigkeiten das von Heidari-Rarani et al. [65] be-
schriebene bridging model benutzt. Die Veréffentlichung von Kaddour und Hinton [80] liefert die
fur die Anwendung der Mischungsregeln erforderlichen Faserkennwerte; der E-Modul (2997 MPa)
und die Querkontraktionszahl (0,38 ) der Matrix sind aus quasi-statischen Versuchen bekannt (s.
Kapitel 5.2). Mit den Mischungsregeln wird die Veranderung der verschiedenen Materialparameter
aufgrund des vorliegenden FVGs gegenliber der Referenz abgeschatzt und der Kennwert anschlieBend
korrigiert. Die korrigierten Werte werden in den Diagrammen 4.12 und 4.13 als schwarze Punkte
eingetragen und mit schwarzen Linien verbunden. Die folgende Auswertung wird basierend auf diesen
korrigierten Daten durchgefiihrt.

Die eingangs aufgestellte Hypothese postuliert einen signifikanten Einfluss der thermischen Zyklie-
rung auf die Degradation der Elastizitats- und Festigkeitskennwerte. Die Kennwerte zyklierter und
nicht zyklierter Proben missten demnach signifikant voneinander abweichen. Zur Feststellung, ob ein
Unterschied signifikant ist oder nicht, konnen statistische Testmethoden dienen [30]. Eine geeignete
statistische Testmethode und ihre Anwendung auf die vorliegende Fragestellung wird in Anhang B
beschrieben. Die statistische Testmethode bestimmt ein Giltigkeitsintervall, in dem die Kennwerte
der zyklierten Proben liegen, wenn die thermische Zyklierung keinen signifikanten Einfluss auf die
Kennwerte hat. Das Giiltigkeitsintervall wird in Abbildung 4.12 und Abbildung 4.13 als graues Band
eingetragen. Da es von der Standardabweichung und von der Stichprobenmenge abhéngt, ist es kein
konstantes, horizontales Band lber der Zyklenzahl, sondern variiert fiir jeden Zyklus.

Nur die Querzugfestigkeit zeigt einen klaren Abwartstrend mit der Zyklenzahl (Abbildung 4.13(b)).
Die anderen Parameter oszillieren mit der Zyklenzahl oder zeigen einen leichten Aufwartstrend (Quer-
zugmodul, Abbildung 4.13(a), Querdruckfestigkeit 4.13(d)). Zum Teil liegen die Kennwerte der zy-
klierten Proben oberhalb des Giiltigkeitsintervalls. Dass die thermische Zyklierung zu einer Steigerung
der Elastizitats- und Festigkeitskennwerte flihrt, erscheint aus materialwissenschaftlicher Sicht wenig
plausibel. Vielmehr ist der scheinbare Anstieg der Kennwerte auf eine Schwankung in der Qualitat
der Probenpraparation, z.B. auf die bereits erwahnte Qualitatsschwankung in der Aufleimerapplika-
tion, zurtickzufihren.

Fir keinen Parameter fallt der Mittelwert der zyklierten Proben unter das Giiltigkeitsintervall. Damit
ist die Aussage, dass die Materialparamater der zyklierten Proben sich nicht signifikant von denen
der Referenzproben unterscheiden, fiir alle untersuchten Materialparameter und fiir alle untersuchten
Zyklenzahlen bestatigt.

Die Unempfindlichkeit der Kennwerte in Faserrichtung gegeniiber der thermischen Zyklierung ent-
spricht der Erwartung. Es wird eine Degradation der Kennwerte aufgrund von Faser-Matrix-Ablosungen
und Matrixrissen erwartet, die durch die thermisch induzierte Spannungen hervorgerufen werden. Ge-
maB dieser Erwartung sollte eine Kennwertdegradation daher vor allem fiir die matrixdominierten
Kennwerte festzustellen sein. Doch auch diese Hypothese wird fiir das untersuchte Material durch
die vorliegenden Versuchsergebnisse — im untersuchten Zyklenzahlbereich — widerlegt.

Als weiterer Elastizitatskennwert wird in Abbildung 4.14 die Querkontraktionszahl v, dargestellt.
Auch hier werden die Kennwerte tber die Mischungsregel nach Chamis [28] bzgl. des Faservolu-
mengehalts korrigiert. Die Querkontraktionszahl wird anhand der Langszugproben bestimmt. Die
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Stichprobenmenge hierfiir besteht fiir jede Konditionierung allerdings aus nur drei Proben, da zur
Reduktion des Messaufwands nur jede zweite Zugprobe mit einem biaxial messenden DMS versehen
wird. Das erklart moglicherweise die groBe Streuung der Ergebnisse. Fiir eine statistische Absiche-
rung des Ergebnisses miissen weitere Versuche durchgefiihrt werden. Die Querkontraktionszahl zeigt
keine Abhangigkeit von der thermischen Zyklenzahl, denn auch hier fallen die Kennwertmittelwerte
der zyklierten Proben nicht unter das Gultigkeitsintervall.

Keiner der untersuchten Verbundkennwerte zeigt fiir den betrachteten Temperaturbereich von 293 K und

90 K innerhalb der aufgebrachten 1000 Zyklen eine signifikante Abhangigkeit von der thermischen
Zyklierung. Mogliche Ursachen werden im folgenden Kapitel 4.5 diskutiert.
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Abbildung 4.12: Verbundkennwerte in Faserrichtung in Abhangigkeit von der zyklischen thermischen
Konditionierung; graue gestrichelte Linien und graue Punkte zeigen die gemesse-
nen Kennwerte; die schwarzen durchgezogenen Linien und die schwarzen Punkte
zeigen die bzgl. des Faservolumengehalts korrigierten Kennwerte; das graue Band
gibt das Giiltigkeitsintervall fiir keinen signifikanten Einfluss der thermischen Zy-
klierung an; das Saulendiagramm zeigt den durchschnittlichen Faservolumengehalt
der Probenplatten fiir jede Zyklenzahl
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Abbildung 4.13: Verbundkennwerte quer zur Faserrichtung in Abhangigkeit von der zyklischen ther-
mischen Konditionierung; graue gestrichelte Linien und graue Punkte zeigen die
gemessenen Kennwerte; die schwarzen durchgezogenen Linien und die schwarzen
Punkte zeigen die bzgl. des Faservolumengehalts korrigierten Kennwerte; das graue
Band gibt das Giiltigkeitsintervall fiir keinen signifikanten Einfluss der thermischen
Zyklierung an; das Saulendiagramm zeigt den durchschnittlichen Faservolumenge-
halt der Probenplatten fiir jede Zyklenzahl
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nierung; graue gestrichelte Linien und graue Punkte zeigen die gemessenen Kenn-
werte; die schwarzen durchgezogenen Linien und die schwarzen Punkte zeigen die
bzgl. des Faservolumengehalts korrigierten Kennwerte; das graue Band gibt das Giil-
tigkeitsintervall fiir keinen signifikanten Einfluss der thermischen Zyklierung an; das
Saulendiagramm zeigt den durchschnittlichen Faservolumengehalt der Probenplatte
fur jede Zyklenzahl
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4.5 Beobachtete Ermiidungsphanomene auf Mikroebene

Die mechanischen und mikroskopischen Untersuchungen der thermisch zyklierten UD-Proben dienten
zur isolierten Analyse des Einflusses der auf Mikroebene induzierten thermischen Spannungen auf
die Ermidung des Verbundmaterials. Im Fokus standen dabei sowohl die Ermiidungserscheinungen
auf der Mikroebene (Faser-Matrix-Ablésungen und Matrixrisse) als auch die makroskopisch sichtba-
ren Ermidungseffekte (Degradation der mechanischen Kennwerte des UD-Verbunds). Hintergrund
der Untersuchung war dabei die Untersuchung der ersten Forschungshypothese bzgl. ihrer Giiltigkeit:

.Der Beitrag der auf Faser-Matrix-Ebene thermisch induzierten Spannungen zur Ermidung eines
CFK-Laminats unter zyklischer Temperaturbelastung ist — unter Beriicksichtigung der Streuung der
Kennwerte — signifikant. “

Angesichts der Erkenntnisse, die in den bisherigen experimentellen Untersuchungen gewonnen wur-
den, konnen die zu Beginn des Kapitels gestellten Fragen wie folgt beantwortet werden:

= Die thermische Zyklierung mit 1000 Zyklen zwischen 293 K und 90 K induziert nur vereinzelte
Faser-Matrix-Ablésungen und Matrixrisse in einem UD-Verbund aus IM7/Epoxid.

= Die thermische Zyklierung mit 1000 Zyklen zwischen 293K und 90K ruft in einem UD-
Verbund aus IM7/Epoxid keine signifikante Degradation der Materialkennwerte hervor.

Fir das untersuchte Material IM7/Epoxid muss die obige Hypothese fiir die untersuchte thermi-
sche Zyklierung im Bereich von 293K und 90 K mit bis zu 1000 Zyklen als falsifiziert betrach-
tet werden. Denn die Versuchsergebnisse zeigen nur eine vereinzelte Ausbildung von Faser-Matrix-
Ablésungen und Matrixrissen durch die thermische Zyklierung, wodurch keine Degradation der UD-
Verbundkennwerte herbeigefiihrt wird. Insofern sind die Ergebnisse der quasi-statischen Priifung
und der mikroskopischen Untersuchung konsistent. Die fehlende Degradation der Materialparameter
durch die Belastung mit 1000 thermischen Zyklen deckt sich auBerdem mit den Erkenntnissen zum
mechanischen Ermiidungsverhalten des Materials. Die Wohlerlinien des Verbunds fiir mechanische
Lasten, gezeigt in Kapitel 9, sind sehr flach. Eine zyklische mechanische Belastung setzt demnach
die Festigkeit des Materials nur geringfiigig herab. Fiir Belastungen in Faserrichtung verlauft die
Wohlerlinie sogar im Streuband der quasi-statischen Festigkeit, so wie es auch fiir die thermische
Zyklierung bis 1000 Zyklen beobachtet wird. Ein kausaler Zusammenhang zwischen der flachen Woh-
lerlinie unter mechanischer Last und der frithestens nach 1000 Zyklen einsetzenden Schadigung unter
thermischer Belastung ist sehr wahrscheinlich. Eine durch mehr als 1000 thermische Zyklen herbei-
gefiihrte Matrixrissbildung und Materialdegradation kann nicht ausgeschlossen werden. Deshalb ist
die aufgestellte Forschungshypothese nur fiir den untersuchten Temperatur- und Zyklenbereich als
falsifiziert anzusehen. Eine hohere Anzahl thermischer Zyklen — z.B. im Bereich 10° oder 10° — kann
durchaus zu einer vermehrten Ausbildung von Matrixrissen fiihren, die sich ab einer bestimmten
Rissdichte auch makroskopisch in Form einer Degradation der mechanischen Kennwerte auswirken.
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Ermidungsphanomene

Bei den in Kapitel 4 beschriebenen experimentellen Untersuchungen an thermisch zyklierten UD-
Verbunden konnten in dem untersuchten Temperatur- und Zyklenzahlbereich keine signifikanten
Schadigungen beobachtet werden. Mithilfe geeigneter Modelle lassen sich aber Simulationen durch-
fuhren, mit denen das mikromechanische Ermidungsverhalten des thermisch zyklierten Verbunds
uber die Grenzen des Experimentalprogramms hinaus untersucht werden kann. Unter Anwendung
von Homogenisierungsmethoden konnen zudem die makroskopischen Auswirkungen der beobachte-
ten Schaden bestimmt werden. Werden zusatzlich die im Modell unter thermischer und mechanischer
zyklischer Last beobachteten lokalen Schadigungsvorgénge einander gegenlbergestellt, kdnnen Ge-
meinsamkeiten und Unterschiede herausgearbeitet und so die zweite Forschungshypothese

., Die Schadensmodi und Schadigungsmechanismen sind bei zyklischer thermischer und bei zyklischer
mechanischer Belastung die gleichen. Aufgrund des abweichenden inneren Spannungszustands ent-
stehen jedoch Unterschiede im Schadensbild und in der Schadensentwicklung."”

uberpriift werden. Dieses Kapitel widmet sich daher der mikromechanischen Ermiidungsmodellie-
rung, die die Basis fiir die simulationsseitige Untersuchung dieser Hypothese bildet. Das Modell
muss die Matrixrissbildung, ausgehend vom Faser-Matrix-Interface, abbilden konnen, da dies der
erwartete Schadensmodus bei thermischer und mechanischer zyklischer Belastung ist. Dafiir ist die
Beriicksichtigung der materiellen Inhomogenitat des UD-Verbunds im Modell, d.h. ein Modellieren
der Verbundbestandteile notwendig. Die Verwendung von reprasentativen Volumenelementen (RVE)
ist eine gangige Methode fiir die progressive Schadigungsanalyse unter quasi-statischer Belastung
[38, 39, 52, 117, 163, 165, 174, 175]. Sowohl die Frage nach einem fiir die Untersuchungen in der
vorliegenden Arbeit geeigneten RVE als auch die Auswahl und Implementierung adaquater Mate-
rialmodelle werden in diesem Kapitel behandelt. Der darauf basierende Ablauf einer progressiven
Schadigungs- und Ermidungsberechnung wird in Abbildung 5.1 dargestellt. Die Berechnung erfolgt
transient entlang der zyklischen Lasthistorie. Die Belastungsgeschwindigkeit ist flir die untersuchten
quasi-statischen und zyklischen Lastfalle ausreichend gering, um Tragheitseffekte vernachlassigen zu
konnen. Wahrend der transienten Berechnung wird jeder Lastzyklus detailliert inkrementiert. Inner-
halb dieser Lastinkremente wird die Losung im iterativen Losungsprozess bestimmt. Jedes Inkrement
beginnt mit der Spannungsberechnung, basierend auf den entsprechenden konstitutiven Modellen.
Es folgt eine Versagensbewertung mit anschlieBender Materialdegradation, sofern fiir das Material
iber das Versagenskriterium eine Schadensinitiierung detektiert wird. Anders als bei Krause [92, 93]
kann somit das Festigkeitsversagen innerhalb eines Zyklus einer zyklischen Belastung berticksichtigt
werden. Da ein Festigkeitsversagen und die Schadigung innerhalb eines Zyklus zu Spannungsum-
lagerungen und dadurch zu Spannungskonzentrationen in benachbarten Materialpunkten fiihrt, ist
dieser Teil des Algorithmus fiir die korrekte Abbildung der Beanspruchungen innerhalb eines Zyklus
notwendig. Das Vorhandensein oder Fehlen dieses Aspekts kann demnach signifikante Auswirkungen
auf das Ergebnis der Ermiidungsberechnung haben (Ausfiihrungen dazu folgen in Abschnitt 5.3.2).
Wenn noch kein vollstandiger Belastungszyklus berechnet ist, startet das nachste Lastinkrement.
Wird ein Lastzyklus vervollstandigt, beginnt fiir jeden Materialpunkt die Ermidungsbewertung, die
ggf. erneut zur Materialdegradation fiihren kann. Diese Bewertung erfolgt wieder anhand des fiir
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Abbildung 5.1: Flussdiagramm des Ermiidungsschadigungsmodells

die jeweilige Verbundkomponente hinterlegten Materialmodells. Wird die Berechnung eines quasi-
statischen Lastfalls durchgefiihrt, wird diese nach Aufbringung der geforderten Last beendet. Handelt
es sich um eine zyklische Analyse, wird sie mit dem nachsten Lastzyklus fortgesetzt. Aus Effizienz-
griinden ist es (blich, nicht jeden einzelnen Zyklus der Lasthistorie zu berechnen, sondern die Anzahl
der gerechneten (virtuellen) Zyklen mithilfe eines Zyklensprungalgorithmus zu begrenzen. Ausfiih-
rungen zu diesem Aspekt folgen in Abschnitt 5.3.2.

Der Programmablauf in Abbildung 5.1 ist prinzipiell allgemeingiltig. Je nach Material kann die
Beriicksichtigung weiterer Phanomene erforderlich sein. So kommt z.B. in dem Ablauf zur ma-
kromechanischen Lebensdauerberechnung in Abbildung 8.1 in Kapitel 8.1 das Modul ,,Graduelle
Degradation” hinzu.

Um die genannten Phanomene in mechanisch und thermisch zyklierten Verbunden abzubilden, ist
vor allem eine adaquate Modellierung des Matrixmaterialverhaltens relevant. Daher liegt der Fokus
der Materialmodellierung, die in den Abschnitten 5.2 und 5.3 diskutiert wird, auf der Beschreibung
des Matrixverhaltens.

5.1 Mikromechanische Modellierung mit reprasentativen
Volumenelementen

In mikromechanischen Berechnungen von FVK wird der unidirektionale Verbund nicht homogeni-
siert betrachtet, sondern die Materialbestandteile — Faser, Matrix und ggf. Interface — modelliert.
Die mikromechanische Modellierung erfolgt Finite Elemente (FE)-basiert mithilfe von Reprasenta-
tiven Volumenelementen (RVE). RVE sind Stand der Forschung zur Bestimmung homogenisierter
Verbundkennwerte oder effektiver Spannungen [40, 112, 116, 121, 144, 165]. Ziel dieser mikrome-
chanischen Untersuchungen ist die Vorhersage der homogenisierten Steifigkeiten und Festigkeiten
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des Verbundmaterials. Es werden aber auch die Matrixrissentwicklung und der Einfluss verschiedener
Parameter auf eben diese studiert (z.B. [38, 39, 84, 92, 93, 124, 163, 165, 174, 175]). Die meisten
Berechnungen am RVE werden bisher zur Vorhersage des Verbundverhaltens unter quasi-statischen
Belastungen durchgefiihrt. Eine Ubertragung auf zyklische mechanische Belastungen erfolgte erst-
mals durch Krause [92, 93].

Die in der bisherigen Forschung verwendeten RVE sind sehr vielschichtig. Sie unterscheiden sich
vor allem hinsichtlich geometrischer Aspekte wie der abgebildeten Faserarchitektur und der RVE-
GroBe, aber auch bzgl. der verwendeten Randbedingungen. Diese miissen die Hill-Bedingung [69]
erfillen. Homogene Verschiebungs- [176] und homogene Spannungsrandbedingungen [143] kdnnen
dies leisten, liefern aber i.d.R. eine Uber- bzw. eine Unterschatzung der homogenisierten Kennwerte
[69, 104, 187]. Da sie eine besser Abschatzung ermoglichen [104, 184], werden in der vorliegenden
Arbeit periodische Randbedingungen eingesetzt.

Als weitere Anforderung wird von einem RVE verlangt, reprasentativ zu sein. Das heiBt, es muss je-
des mogliche Merkmal der Mikrostruktur in einer statistisch homogenen Verteilung aufweisen [187].
Die Rasterelektronenmikroskopie (REM)-Aufnahme in Abbildung 4.10 in Kapitel 4 zeigt eine sehr
unregelmaBige, zufallige Anordnung der Fasern, die sich von Ausschnitt zu Ausschnitt dndert. Dass
ein Abbilden der tatsachlichen Mikrostruktur fiir ein Bauteil nicht moéglich ist, liegt also auf der
Hand. Deshalb wird mit mehr oder weniger starken Vereinfachungen an die Modellierung der Fa-
seranordnung herangegangen. Einige Forscher vernachlassigen den stochastischen Aspekt der Fa-
serverteilung und nehmen eine regelmaBige, periodische Anordnung der Fasern an. Die am meisten
verwendeten regelmaBigen Anordnungen sind die quadratische Anordnung [12, 13, 38, 39, 131] und
die hexagonale Anordnung [38, 39, 52, 84, 112]. Um den stochastischen Charakter der Faserarchi-
tektur abzubilden, entwickeln und nutzen Forscherinnen und Forscher Algorithmen, die ein RVE mit
zufalliger Faserverteilung generieren [16, 38, 124, 144, 145, 163, 165, 174, 175]. Zum Teil wer-
den dafiir Informationen (ber die statistische Verteilung der Fasern aus REM-Aufnahmen extrahiert
[75, 184]. Oft bleibt die modellierte Morphologie auch bei randomisierter Faserverteilung weiterhin
periodisch, um das Aufbringen periodischer Randbedingungen zu erleichtern. Die mit den genannten
Faseranordnungen — quadratisch, hexagonal, randomisiert — berechneten homogenen Steifigkeiten
im linear-elastischen Bereich nehmen i.d.R. dhnliche Werte an [38, 75]. Wesentlich stérker ist der
Einfluss der Faserarchitektur auf die vorhergesagte Versagensinitiierung. Dabei ist vor allem relevant,
ob eine regelmaBige oder eine unregelmaBige Faseranordnung betrachtet wird. Bei einer unregelma-
Bigen Faserverteilung treten wesentlich geringere Abstande zwischen den Fasern auf, die kritische
Positionen fiir die Versagensinitiierung darstellen. So sind die mithilfe unregelmaBiger Morphologie
ermittelten homogenisierten Festigkeiten — insbesondere quer zur Faserrichtung — durchweg geringer
als die mittels regelmaBiger Faserverteilung berechneten [37, 38, 75]. Oft liegen die auf Basis der
unregelmaBigen Morphologie berechneten Festigkeiten zudem unter den experimentell ermittelten
Werten [38, 163, 165]. GemaB Huang et al. [75] treten die mittels FEM berechneten Spannungs-
uberhohungen zwischen eng benachbarten Fasern in der Realitdt jedoch nicht auf, da sie durch
plastische Effekte oder durch das Interface abgeschwacht werden. Insgesamt stellt Ernst [38] fiir
zufallige Faserverteilungen eine sehr hohe Sensitivitat der Verbundfestigkeitsvorhersage gegeniiber
der Matrixfestigkeit fest. Die Ergebnisse der RVE mit reguldrer Faseranordnung bewertet er als
vielversprechender. Dennoch existieren Vorhersagen mittels randomisierter Faseranordnung, die den
experimentell ermittelten Quer- und Schubfestigkeiten des Verbunds sehr nahekommen [163, 165].
Neben einem elasto-plastischen Materialgesetz bedienen sich diese Modelle einer z.T. recht auf-
wendigen Interface-Modellierung [163]. Die Kennwerte fiir das Interface-Modell werden dabei tiber
Reverse-Engineering so bestimmt, dass ausgewahlte homogenisierte Parameter gut abgebildet wer-
den.

45



5 Modellierung der mikromechanischen Ermiidungsphanomene

Hinsichtlich der Forderung nach Reprasentativitat spielt die GesamtgroBe des RVEs insbesondere
bei zufalliger Faseranordnung eine wichtige Rolle. Es muss groB genug sein, um alle méglichen
Heterogenitatsmerkmale der Mikrostruktur zu enthalten, aber gleichzeitig klein genug, um auf Ma-
kroebene noch als Materialpunkt angesehen werden zu kénnen [187]. Bei RVE mit regelmaBiger
Morphologie ist die GroBenfrage einfach zu beantworten: Da die Mikrostruktur als regelmaBig pe-
riodisch angenommen wird, sind in der kleinsten sich wiederholenden Einheit (Einheitszelle) alle
Heterogenitatsmerkmale enthalten. RegelmaBige RVE konnen damit wesentlich kleiner gewahlt wer-
den, als es fiir randomisierte RVE unter der MaBgabe der Reprasentativitat zulassig ist. Aufgrund
des geringeren Rechenzeitaufwands wird generell eine moglichst geringe RVE-GroBe angestrebt. Zur
Vergleichbarkeit von RVE mit verschiedenen Faserdurchmessern wird die RVE-Abmessung oft als
Vielfaches & des Faserradius genannt oder es wird die Anzahl von Fasern im RVE angegeben. Die
MindestgroBe eines RVEs ist abhangig vom Ziel der Untersuchung. Sollen lediglich die effektiven
Steifigkeiten des Verbunds bestimmt werden, genligt ein kleineres RVE als fiir die Untersuchung
nichtlinearer Phdnomene wie Schadigung [170].

Die Vorteile eines RVEs mit regelmaBiger Faseranordnung liegen auf der Hand: Es kann eine we-
sentlich geringere RVE-GroBe gewahlt werden, was aufgrund des geringeren Rechenaufwands die
Durchfiihrung zyklischer Berechnungen oder umfangreicher Parameterstudien begiinstigt. Die ge-
ringere geometrische Komplexitat erlaubt zudem eine bessere Geometriediskretisierung. Zum Teil
wird fiir eine adaquate Vernetzung der Faserzwischenraume der kleinstmogliche Abstand zwischen
benachbarten Fasern, der in einem unregelmaBigen RVE auftreten darf, beschrankt [37, 117, 126].
Ein typischer Wert ist 7% des Faserradius. Zudem erfordert die Beriicksichtigung der zufalligen
Faserverteilung eine statistische Betrachtung der Ergebnisse. Denn auch wenn der Mittelwert der
berechneten effektiven Kennwerte mehrerer RVE mit zunehmender RVE-GroBe schneller konvergiert
[38], miissen dennoch geniigend RVE-Rechnungen vorliegen, um eine statistisch abgesicherte Aus-
sage (ber die homogenisierten Kennwert treffen zu konnen. Auch bei den groBeren RVE von Ernst
[38] (36 Fasern) miissen bis zu 100 verschiedene Faseranordnungen fiir eine RVE-Konfiguration
gerechnet werden. Melro et al. [117] ermitteln die Mittelwerte der homogenisierten Eigenschaften
aus 250 verschiedenen Faserverteilungen. Eine solch hohe Anzahl von Rechnungen ist fiir eine pro-
gressive Ermudungsschadigungssimulation nicht praktikabel, sodass die Auswertung nicht statistisch
reprasentativ erfolgen kann. Dem gegeniiber steht das Argument, dass eine regelmaBige Faseran-
ordnung per Definition nicht reprasentativ fiir die in der Realitat auftretende zuféllig Faserverteilung
ist. Dennoch wird fiir die Untersuchungen in der vorliegenden Arbeit ein RVE mit einer hexagona-
len Faseranordnung genutzt, um verschiedene Ansatze der Materialmodellierung zu vergleichen und
zu bewerten. Auch werden an dem hexagonalen RVE (HexRVE) die grundlegenden Mechanismen
und mikromechanischen Vorgange bei der Schadigung durch thermische und mechanische zykli-
sche Belastungen analysiert. Weitere Berechnungen werden an randomisierten RVE durchgefiihrt,
um Effekte aufzudecken, die ggf. erst in einer unregelmaBigen Faserarchitektur auftreten. Hierbei
geht es lediglich um qualitative Aspekte. Quantitative Aussagen sind erst nach einer statistischen
Absicherung der Ergebnisse durch die entsprechende Anzahl von Rechnungen moglich. Auf beide
RVE werden iber den von Krause [93] implementierten Algorithmus periodische Randbedingungen
aufgebracht.

Ein weiteres Unterscheidungsmerkmal der in der Literatur verwendeten RVE fiir Faserverbunde
sind die abgebildeten Materialphasen. Faser und Matrix werden in allen RVE zur Berechnung von
FVK modelliert. Neben diesen Phasen geht der aktuelle Forschungsstand von der Existenz eines In-
terface oder eine Interphase zwischen Faser und Matrix aus. Damit wird ein Bereich zwischen Faser
und Matrix bezeichnet, der eine Dicke im Submikrometer- oder Nanobereich [185] (Wu et al. [185]
messen an der T300-Faser 200 nm) hat und dessen chemische und mechanische Eigenschaften sich
sowohl von der Faser als auch von der Matrix unterscheiden [79, 185]. Einige Forschungsgruppen
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schreiben ihr eine wichtige Rolle bei der Versagensinitiierung und der Schadigungsentwicklung in
FVK zu und bilden sie im Modell zumeist tber kohasive Ansatze ab [145, 163, 165, 175]. Aufgrund
der Verwendung solcher Ansatze und der geringen Dicke der Grenzflache hat sich zumeist der Begriff
Interface durchgesetzt. Vereinzelt wird auch ein dreidimensionales Kontinuum zwischen Faser und
Matrix modelliert [92, 93] oder eine solche Modellierung mit einem kohasiven Ansatz kombiniert
[163]. Dann taucht auch der Begriff der Interphase auf, da die Ausdehnung der Zwischenphase geo-
metrisch modelliert wird. Eine Besonderheit stellt dabei das Modell von Sun et al. [163] dar. Sie
modellieren eine Interphase mit diskreter Dicke (iber einen dreidimensionalen kontinuumsmechani-
schen Ansatz, dessen elastische und Festigkeitskennwerte auf Basis der Faser- und Matrixkennwerte
sowie molekulardynamischer Simulationen abgeschatzt werden. Zwischen dieser Interphase und der
Faser wird iiber kohasive Kontakte ein zusatzliches Interface eingebracht, um die Versagensinitiie-
rung abzubilden.

Die grundlegende Formulierung der kohasiven Modelle — ob mit kohasiven Kontakten oder kohasiven
Elementen —ist in allen Modellen identisch. Die groBte Herausforderung liegt in der Bestimmung der
Interface-Kennwerte. Diese sind die Interface-Steifigkeit, die Interface-Festigkeiten und die Bruch-
energien. Die Interface-Steifigkeit wird i.d.R. so hoch gewahlt, dass eine Verschiebungskompatibilitat
zwischen Faser und Matrix gewahrleistet ist [163, 165, 174, 175]. Sie stellt damit keinen Material-
kennwert im engeren Sinne, sondern vielmehr einen numerischen Penalty-Parameter dar. Dem ge-
geniiber steht die Untersuchung von Riafio et al. [145], in der mittels Rasterkraftmikroskopie (engl.:
atomic/scanning force microscopy) (AFM) die E-Moduln in Faser, Matrix und Interface gemessen
werden. Die Messungen ergeben fiir das Interface einen geringeren E-Modul als fiir die Matrix. Die
Interfacefestigkeiten und die Bruchenergien werden in den meisten Ansatzen entweder angenommen
oder durch Variation und Abgleich der mikromechanischen Simulationsergebnisse mit experimentel-
len Verbunddaten im Reverse-Engineering-Ansatz bestimmt [163, 165, 174, 175]. Naya et al. [124]
und Tan et al. [165] messen die Interface-Schubfestigkeit bei Push-in-Versuchen. Fiir die anderen
Interfacekennwerte treffen auch sie Annahmen.

Der Reverse-Engineering-Ansatz reduziert die zur Verfligung stehenden Validierungsdaten, da die
Versuchsergebnisse ausgewahlter Lastfélle (zumeist Querdruck und Querzug) zur Kalibrierung der
Interface-Eigenschaften herangezogen werden. Wie Abbildung 5.2(a) zeigt, ist die Vorhersagequalitat
verschiedener mikromechanischer Modelle mit Interface sehr unterschiedlich. Allein das Modell von
Sun et al. [163] erzielt eine gute Vorhersage (relativer Fehler unter 10 %) fiir alle Querfestigkeiten,
wobei nur die Schubfestigkeit als Validierungsparameter gewertet werden kann, da Querdruck- und
Querzugfestigkeiten zur Kalibrierung des Interface herangezogen werden. Die Vorhersagequalitat der
Querfestigkeiten von Modellen, die kein Interface beriicksichtigen [39, 52, 112, 126, 142], ist insge-
samt betrachtet nicht wesentlich schlechter, s. Abbildung 5.2(b).

Die Interface-Modellierung kann nur dann zur Verbesserung der Modellqualitat beitragen, wenn die
Interface-Kennwerte anhand von Experimenten auf Mikroebene kalibriert werden. Stattdessen bringt
ein Interface-Modell ohne diese mikromechanische Kalibrierung einen zusatzlichen Unsicherheitsfak-
tor in das Modell, da dann nicht alle Interface-Kennwerte direkt bestimmbar sind. Durch eine indi-
rekte Kalibrierung anhand makromechanischer Versuchsdaten werden die zur Verfligung stehenden
Validierungsdaten reduziert und die Moglichkeit, die Modelle fiir die Vorhersage der effektiven Ver-
bundkennwerte zu nutzen, entfallt. Eine Interface-Modellierung erscheint daher erst sinnvoll, wenn
mikromechanische Experimente zur Verfligung stehen, anhand derer die Interface-Parameter kali-
briert werden kénnen. Eine solche experimentelle Basis konnen z.B. Pull-out-[34, 57, 109], Push-out-
[44] und Peel-off-Versuche [7] liefern. Da diese fiir das untersuchte Materialsystem zum Zeitpunkt
der vorliegenden Untersuchungen nicht zur Verfligung stehen, wird auf eine Interface-Modellierung
verzichtet. Demnach sind nur fiir die Kohlenstofffaser und fiir die Epoxidmatrix Materialmodelle
erforderlich. Diese werden in den Kapiteln 5.2 und 5.3 diskutiert. Im Folgenden werden die in der
vorliegenden Arbeit verwendeten RVE mit hexagonaler und zufalliger Faseranordung vorgestellt.
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Abbildung 5.2: Vorhersagequalitat mikromechanischer Modellierungen fiir die Querfestigkeiten von
UD-Verbunden, (a) mit Interface und (b) ohne Interface

RVE mit hexagonaler Faseranordnung

Abbildung 5.3 zeigt schematisch eine regelmaBige, hexagonale Faseranordnung und das sich daraus
ergebende RVE-Modell. Da periodische Randbedingungen aufgebracht werden, kann das Modell
nicht auf die kleinste reprasentative Einheit (rote Umrandung) reduziert werden. Fiir das Aufbringen
periodischer Randbedingungen wird eine periodische Struktur benétigt, weshalb das HexRVE aus
vier Einheitszellen besteht. Der Faserdurchmesser ist fiir alle Fasern identisch und dem Datenblatt in
Anhang A zu entnehmen. Der Faservolumengehalt der experimentell untersuchten Verbunde streut
zwischen 54 % und 67 % und erreicht im Mittel 62%. Dieser Mittelwert ist fiir das HexRVE in
Abbildung 5.3 realisiert. Mit Faserdurchmesser (d = 5,2 m) und Faservolumengehalt (62 %) ergeben
sich die duBeren Abmessungen a und b des HexRVEs aus

- g 2
2 tan30° - FVG (5_1)

a=1>b-tan 30°

Die Abmessung des HexRVEs in Faserrichtung wird entsprechend der geforderten Netzfeinheit so
gewahlt, dass sich das HexRVE in Faserrichtung, unter Berlicksichtigung eines Elementseitenverhalt-
nisses von ungefahr eins, mit drei Elementen vernetzen lasst. Fiir die Vernetzung in der Faser-Matrix-
Ebene hat sich eine Vorgabe von 180 Elementen um den Faserumfang als geeigneter Kompromiss
aus Genauigkeit und Rechenzeit bewahrt. Das ergibt eine ElementgroBe von 0,09 um, die auch fiir
die Vernetzung der Matrix vorgegeben wird. Die Abweichung der mit dieser Vernetzung berechneten
Querzugfestigkeit im Vergleich zu dem Ergebnis einer Rechnung mit 240 Elementen um den Fa-
serumfang (ElementgroBe 0,068 um) betragt lediglich 2%. Dieser geringen Abweichung steht eine
Rechenzeitreduktion um 44 % bzgl. der feineren Vernetzung bei ansonsten gleichen Bedingungen
gegeniiber.
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Fasern
Matrix

Abbildung 5.3: Reprasentatives Volumenelement einer hexagonalen Faseranordnung mit 62 % Faser-
volumengehalt; rote Umrandung zeigt kleinste reprasentative Einheit

Aufgrund der symmetrischen Morphologie der hexagonalen Faseranordnung erzeugt eine symmetri-
sche Belastung eine symmetrische Spannungsverteilung in der Matrix. Dies fiihrt zur Schadensiniti-
ierung an allen geometrisch kritischen Positionen. Dadurch bilden sich unter Querzugbelastung zwei
parallele, entlang der mittleren Faser verlaufende Risse aus, s. Abbildung 5.4(a). Experimentell wird
fur unter Querzug belastete UD-Verbunde jedoch die Ausbildung eines Einzelrisses beobachtet (u.a.
in [45]), s. Abbildung 5.5. Durch die zufallige Faseranordnung entstehen lokal unterschiedlich hohe
Spannungsspitzen. An der kritischen Position mit der hochsten Spannungsspitze wird der Riss initi-
iert und wachst, getrieben von der Spannungskonzentration an der Rissspitze, zu einem einzelnen
Matrixriss. Um dies in einem HexRVE-Modell abzubilden, ist eine gewisse lokale UnregelmaBigkeit
auch im Modell erforderlich. Da die UnregelmaBigkeit in der Geometrie durch die gewahlte hexagona-
le Faseranordnung ausgeschlossen ist, wird die Matrixfestigkeit im Bereich von 42 % der nominellen
Festigkeitskennwerte lokal variiert. Somit findet die Versagensinitiierung nicht mehr an allen ehemals
kritischen Positionen statt. Stattdessen beginnt die Matrixschadigung zunachst an einer Stelle, die
aufgrund der Kombination aus hohen Spannungen und (zufallig) niedriger Festigkeit kritisch ist, und
es kann sich ein dominanter Matrixriss ausbilden, s. Abbildung 5.4(b). Auch wenn es im Modell vor
Ausbildung des Hauptrisses zu weiteren lokalen Schaden kommt, die nicht in dessen unmittelbarer
Nahe auftreten, kann das Rissbild dennoch als von einem Riss dominiert angesehen werden. Die
Streuung der Matrixfestigkeit wird nicht groBer als +2 % gewahlt, da diese ausreichend Imperfekti-
on in das Modell einbringt ohne dabei die homogenisierte Festigkeit des UD-Verbunds relevant zu
beeinflussen.

RVE mit zufalliger Faseranordnung

Das randomisierte RVE basiert auf den Arbeiten von Krause [92, 93]. Ein Modellgenerator platziert
Fasern mit definiertem Durchmesser, der im Bereich von +5 % streut [93], randomisiert mit vorde-
finiertem Faservolumengehalt im RVE. Abbildung 5.6 zeigt ein RVE mit einem Faservolumengehalt
von 62%. Nach Krause [93] haben sich fiir die duBeren Abmessungen eines RVE in der Faser-
querschnittsebene 50 um als geeignet fiir die Ermiidungsuntersuchungen erwiesen. Das entspricht
etwa dem zwanzigfachen des Faserradius (£ = 19,2). Bei der Festlegung der RVE-GréBe muss
der numerische Aufwand fiir die jeweilige Untersuchung beriicksichtigt werden. Insbesondere bei ei-
ner Ermidungsschadigungssimulation ist dieser sehr hoch. Zur Uberprifung der nach Krause [93]
gewahlten Abmessungen stellt Abbildung 5.7 die Rissbildung durch eine quasi-statische Querzugbe-
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(a) Rissbildung mit lokal iden- (b) Rissbildung mit lokal ge-
tischen Festigkeitskennwerten streuten Festigkeitskennwerten

Abbildung 5.4: Matrixrissbildung im HexRVE unter Querzugbelastung; schwarze Bereiche kennzeich-
nen Matrixschadigungen

Abbildung 5.5: Fibre-matrix debonds coalescence into longer transverse cracks (dt.: Faser-Matrix-
Ablosungen bilden einen Matrixriss) aus [45], Abbildung 7b

lastung in einem RVE mit £ = 19,2 der Rissbildung in einem RVE mit doppelter GroBe gegeniiber.
Beide RVEs haben einen Faservolumengehalt von 58 %. Die Rissbilder unterscheiden sich qualitativ
nicht voneinander. In beiden Fallen bildet sich ein dominanter Riss aus, der quer zur Belastungsrich-
tung entlang der Fasern durch das RVE verlauft. Auch auf das globale Verhalten hat die Variation
der RVE-GroBe im untersuchten Bereich keinen Einfluss: Die effektive Steifigkeit der beiden RVEs
unter Querzugbelastung ist identisch, wie der gleiche Anstieg der Spannungs-Dehnungs-Kurven in
Abbildung 5.8 zeigt. Die effektive Festigkeit der beiden RVEs unterscheidet sich nicht signifikant um
lediglich 0,3 %. Dies liegt im erwarteten Rahmen, da beide RVEs eine unterschiedliche (eben zufalli-
ge) Fasermorphologie aufweisen. Aus diesem Grund missen fiir statistisch abgesicherte, quantitative
Bestimmungen der homogenisierten Kennwerte mittels randomisierter RVEs zahlreiche Realisierun-
gen der Faserverteilung berechnet werden. Die Konvergenz der homogenisierten Kennwerte mit der
RVE-GroBe kann jedoch bereits auf Basis der beiden in Abbildung 5.7 gezeigten Realisierungen an-
genommen werden.

Das Ausbilden des einzelnen dominanten Matrixrisses im RVE, d.h. die Risslokalisierung, widerspricht
der Forderung nach statistischer Homogenitat und konnte damit die Reprasentativitat des RVEs ein-
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Fasern

Matrix

Abbildung 5.6: Reprasentatives Volumenelement mit 62 % Faservolumengehalt; der Faserdurchmes-
ser der IM7-Fasern variiert innerhalb (5,2 £5 %) um

Tabelle 5.1: Vorlaufige Materialkennwerte des Epoxidharzes
E-Modul £ Nichtlinearitatsparameter 6 Zugfestigkeit X! Druckfestigkeit X¢,

3458 MPa 10,6 54 MPa 81 MPa

schranken [48]. Da jedoch die homogenisierten Kennwerte mit der RVE-GréBe konvergieren, kann
das RVE trotz Risslokalisierung als statistisch reprasentativ bzgl. der effektiven Kennwerte angese-
hen werden [48].

Die Abweichung der mit dem kleinen RVE berechneten homogenisierten Kennwerte von den Er-
gebnissen des groBeren ist fiir die weiteren Untersuchungen der vorliegenden Arbeit akzeptabel, vor
allem wenn sie in Relation zur Rechenzeit gesetzt wird: Das groBere RVE benotigt bei ansonsten glei-
chen Bedingungen die 4,6-fache Rechenzeit. Da bei einer Ermiidungsrechnung mehrere Lastzyklen
gerechnet werden miissen, wird die Rechenzeit ein Vielfaches der Rechenzeit der quasi-statischen
Analyse betragen und die héhere Rechenzeit des groBeren RVEs demnach noch mehr ins Gewicht
fallen. Deshalb werden alle weiteren Untersuchungen an randomisierten RVE mit einer RVE-GroBe
von & = 19,2 durchgefiihrt. Die Ubertragbarkeit auf zyklische Lasten wird angenommen, da die
Schadigungsmechanismen vergleichbar sind. Der Einfluss der RVE-Abmessungen auf das berechnete
Schadigungsverhalten ist Teil der Voruntersuchungen und wird deshalb mit den vorlaufigen Materi-
alparametern in Tabelle 5.1 durchgefiihrt. Die Faserkennwerte werden aus der Veroffentlichung von
Kaddour und Hinton [80] entnommen.
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(a) £=19,2 (b) &€ = 38,4

Abbildung 5.7: Matrixriss in reprasentativen Volumenelementen mit verschiedenen Abmessungen un-
ter Querzugbelastung; FVG betragt 58%
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Abbildung 5.8: Effektive Spannungsantwort reprasentativer Volumenelemente mit verschiedenen Ab-
messungen unter quasi-statischer Querzugbelastung
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5.2 Mikromechanische Vorhersage des Materialverhaltens
unter quasi-statischer Belastung

Die Berechnung des Ermiidungsverhaltens setzt eine gute modellhafte Beschreibung der Schadi-
gungsprozesse unter quasi-statischer Belastung voraus. Daher liegt darauf der Fokus dieses Kapitels.
Anhand einer Gegeniiberstellung der Modellvorhersage mit entsprechenden experimentellen Daten
fir quasi-statische Lastfalle wird das Modell einer ersten Validierung unterzogen, bevor in Kapitel
5.3.1 die komplexere Ermidungsschadigungsberechnung betrachtet wird. Die Validierungslastfalle
reprasentieren die im Rahmen einer Materialcharakterisierung am UD-Verbund typischerweise durch-
gefiihrten Materialtests. Das beinhaltet Zug- und Druckbelastung in Faserlangsrichtung, s. Abbildung
5.9. Zur Validierung des matrixdominierten Verhaltens werden die Lastfalle Zug und Druck quer zur
Faserrichtung und Schub in der Faserlangsebene (/n-plane-Schub), s. Abbildung 5.10, untersucht.
Wie bereits im vorherigen Kapitel diskutiert, bestehen die fiir die mikromechanischen Simulationen
verwendeten RVEs aus Faser und Matrix. Ein Interface wird im Modell nicht explizit abgebildet. Fiir
die Ableitung der Materialmodelle und die Bewertung der verschiedenen Ansatze wird aufgrund der
geringeren Rechenzeit ausschlieBlich das Reprasentative Volumenelement mit hexagonaler Faseran-
ordnung (HexRVE) verwendet.

Im ersten Unterkapitel wird auf die Materialmodellierung der Kohlenstofffaser eingegangen. Im wei-
teren Verlauf wird die Materialmodellierung des Epoxidharzes unter thermomechanischer Belastung
beschrieben. Da die Berechnung der thermischen Ausdehnung iiber das in ABAQUS® bereits zur
Verfiigung stehende Materialmodell erfolgt, fokussiert sich die Materialmodellentwicklung auf das
mechanische konstitutive Verhalten.

5.2.1 Materialmodell der Faser

Die mechanischen Spannungen o;; in der Faser unter thermomechanischer Belastung werden lber
die Gleichung 5.2 berechnet.

0ij = Ciji (er) - (el — AT - o) (5.2)

Darin sind ¢;; der Dehnungstensor und AT" die Temperaturbelastung, aus der sich iiber den Ten-
sor der Warmeausdehnungen «y,; die thermische Dehnung ergibt. Die Berechnung der thermischen
Dehnungen wird iiber das in ABAQUS® implementierte Materialmodell realisiert. Das mechanische
Materialverhalten wird als benutzerdefiniertes Materialmodell (engl.: User-Defined Material, UMAT)
fiir die FE-Software ABAQUS® implementiert.

| |
| |
I
|
€11 <4+— : I —> €11 —»
-
I
|

Do T T T T T el

(a) Langszug (b) Langsdruck

Abbildung 5.9: Faserdominierte Lastfalle fir die Validierung der mikromechanischen Modellierung
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€92 <— — E22—> +—

(a) Querzug (b) Querdruck (c) In-plane-Schub

Abbildung 5.10: Matrixdominierte Lastfalle fiir die Validierung der mikromechanischen Modellierung

1

Abbildung 5.11: Materialkoordinatensystem der Kohlenstofffaser

Die Faser wird in ihrem mechanischen und thermomechanischen Verhalten als transversal-isotrop
betrachtet: Die Kennwerte in Faserrichtung unterscheiden sich von denen quer zur Faser. Dabei ist
die Material-1-Richtung in Faserlangsrichtung definiert, s. Abbildung 5.11. Die Werte fiir die War-
meausdehnungen werden in Tabelle 5.2 angegeben.

Die Darstellung des Steifigkeitstensors ;i fiir ein transversal-isotropes Materialverhalten findet
sich in [8], S. 44f. Zur Berechnung der Steifigkeitskomponenten werden die Ingenieurkonstanten
verwendet. Diese kénnen fiir die Faser IM7 aus [80] entnommen werden und werden in Tabelle
5.3 zusammengefasst. Das Materialverhalten wird als linear-elastisch bis zum Bruch angesehen. Bis
zum Versagenseintritt bleibt der Steifigkeitstensor demnach, unabhéngig von der Beanspruchung,
konstant. In den meisten mikromechanischen Modellen wird das Versagen der Faser oftmals ver-
nachlassigt, insbesondere wenn der untersuchte Lastfall eine Querbelastung ist [12, 13, 92, 174]. In
langs belasteten Verbunden, also bei Zug- oder Druckbelastung in Faserrichtung, kénnen jedoch die
Spannungen in der Faser deren Festigkeit (iberschreiten. Zur Detektion dieser Versagensinitiierung
bietet sich ein Maximalspannungskriterium an [55], das die Spannung in Langsrichtung mit der ent-
sprechenden Festigkeit vergleicht. Unter Zugbeanspruchung (o7 > 0) tritt demnach Versagen ein,
wenn die Langsspannung oy die Zugfestigkeit X}’H der Faser erreicht.

011

—1 (5.3)
X},n

Tabelle 5.2: Warmeausdehnungskoeffizienten der IM7-Faser aus [80]
Q11 Q22 Q33

0410k 5,610k 56107/
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Tabelle 5.3: Elastische Materialparameter der IM7-Faser aus [80]
En Ey = FEs3 vig=113 13 Gia=Gi3 G
[MPa] [MPa] -] -] [MPa] [MPa]

276000 19000 0,2 0,357 27000 7000

Tabelle 5.4: Langsfestigkeiten der IM7-Faser aus [80]
X} 11 XJCf 11

5180 MPa 3200 MPa

Unter Druckbeanspruchung (o1; < 0) wird analog dazu die Schadigung initiiert, sobald der Betrag
der Langsspannung o1; die Druckfestigkeit X¢ |, der Faser erreicht.

m =1 5.4
Xin (5.4)
Sobald das Versagen in der Faser initiiert wird, also das Versagenskriterium in Gleichung 5.3 oder
Gleichung 5.4 erfillt ist, werden die E-Moduln der Faser auf einen Wert von 0,1% des entspre-
chenden Ausgangswerts reduziert. Damit dndern sich auch die Komponenten des Steifigkeitstensors.
Der Degradationsfaktor 0,1 % hat sich fiir das Matrixmaterial als geeigneter Kompromiss zwischen
einem guten Konvergenzverhalten der Simulation und einer realitdtsnahen Abbildung des Lastum-
lagerungsprozesses erwiesen (vgl. Abbildung 5.33) und wird daher auch fiir die Degradation der
Faserkennwerte angewendet. Die Festigkeitskennwerte der Faser werden in Tabelle 5.4 angegeben.

Auf Basis der sehr flachen Wohlerlinie des in Faserrichtung getesteten UD-Verbunds (s. Kapitel 9.1)
erscheint die Vernachlassigung der Ermiidungsschadigung fir die Faser zulassig. Die Abbildung des
Versagens unter quasi-statischer Last geniigt. Des Weiteren wird fiir die Faser eine nur marginale
Veranderung der Eigenschaften mit der Temperatur angenommen und der Temperatureinfluss daher
vernachlassigt. Aus diesem Grund sind die Materialparameter in den Tabellen nur fiir die Raumtem-
peratur von T' = 293 K angegeben.

5.2.2 Materialmodell des Epoxidharzes

Die Spannungsantwort des Epoxidharzes unter thermomechanischer Belastung wird tiber Gleichung
(5.5) berechnet:

045 = Z’jkl(T, 6) . <5kzl — AT - Oékl(T)) (55)

Da im Verbund lokal hohe Matrixdehnungen auftreten kénnen, werden fiir die Verzerrungen ¢y, die
Hencky-Dehnungen [123, 183] verwendet.

In dem in der vorliegenden Arbeit untersuchten Temperaturbereich von Raumtemperatur (293 K) bis
90 K muss die Temperaturabhangigkeit der thermomechanischen Kennwerte beriicksichtigt werden
[60, 101, 137, 138]. Deshalb sind der Steifigkeitstensor Cijirr und der Tensor der Warmeausdehnung
ayy in Gleichung (5.5) temperaturabhingig formuliert. Dasin ABAQUS® implementierte Modell fiir
thermische Ausdehnung Gibernimmt die Berechnung der Warmeausdehnung AT ayy(T'). Die Warme-
ausdehnung des Epoxidharzes ist isotrop, sodass
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apr = «Qu, gesetzt werden kann, wobei «,, der Warmeausdehnungskoeffizient des Matrixmate-
rials ist. Die Temperaturabhangigkeit der Warmeausdehnung wird Gber eine tabellarische Eingabe
der Messdaten im Berechnungsprogramm realisiert. Zwischen den einzelnen Temperaturstiitzstellen
wird der Kennwert linear interpoliert. Das konstitutive mechanische Materialverhalten wird als be-
nutzerdefiniertes Materialmodell (UMAT) implementiert.

Fir die Materialmodellierung der Matrixphase in der mikromechanischen Simulation von FVK
sind in der Literatur Modelle aus allen vier konstitutiven Modellklassen [63] vertreten: Elastizitat
[12, 13, 117, 142, 144, 145], Plastizitat [38, 39, 112, 163, 165, 174, 175], Viskoelastizitat [92, 93]
und Viskoplastizitat [16, 52, 84, 125, 164]. Selten wird das Material jedoch derart charakterisiert,
dass die verschiedenen Effekte — (nicht)lineare Elastizitat, Plastizitat, ratenabhéangiges Verhalten —
differenziert werden konnen. Vielfach wird die in den Spannungs-Dehnungs-Kurven des Reinharz-
materials beobachtete Nichtlinearitat plastischen Effekten zugeschrieben und mit elasto-plastischen
Materialmodellen modelliert [38, 39, 112, 163, 165, 174, 175]. Dabei wird nicht geprift, ob die
Nichtlinearitat tatsachlich vollstandig durch plastische Effekte hervorgerufen wird, oder ob auch
nichtlineare Elastizitat eine Rolle spielt. Zur Differenzierung der linearen/nichtlinearen elastischen,
plastischen und ratenabhangigen Effekte im konstitutiven Verhalten eines Materials schlagt Haupt
[63] ein umfangreiches Versuchsprogramm vor. Dieses wird von Kastner [84] und Krause [92, 93]
adaptiert, wodurch ihre Materialmodelle die einzelnen Effekte gezielt und separiert beschreiben. Da
die experimentelle Kategorisierung des Materialverhaltens sehr aufwendig ist, charakterisieren und
modellieren nur wenige Forscher das Matrixmaterial derart umfanglich, um zwischen den genann-
ten Effekten differenzieren zu kdnnen. Mit wesentlich weniger experimentellem Aufwand verbunden
ist das zumeist angewendete Vorgehen, im Vorfeld festzulegen, welche Materialeffekte relevant er-
scheinen und im Modell abgebildet werden sollen. Daran wird anschlieBend das experimentelle Pro-
gramm ausgerichtet, um die erforderlichen Material- und Modellparameter zu bestimmen. Fiir die
vorliegende Problemstellung steigt der experimentelle Aufwand fiir den Vorschlag von Haupt [63]
zusitzlich dadurch an, dass die Charakterisierung fiir verschiedene Temperaturen (Raumtemperatur
und mindestens eine Temperatur im Tieftemperaturbereich) erforderlich ist. Daher wird auch hier
zunachst abgeschatzt, welche Materialeffekte relevant sein konnten, und es werden Annahmen fiir
das Materialmodell getroffen. Darauf basierend werden die Versuche entsprechend ausgewahlt. Die
mikromechanische Modellvorhersage fiir die Verbundkennwerte unter quasi-statischer Belastung wird
dann experimentellen Daten gegeniibergestellt und es wird die Vorhersagequalitdt des Modells be-
wertet. Dabei werden verschiedene Modellkomplexitaten betrachtet und bewertet, welchen Einfluss
die beriicksichtigten Effekte auf die Vorhersage der Verbundkennwerte haben. Da die in den Untersu-
chungen betrachteten Dehnraten alle in der gleichen GroBenordnung liegen, miissen ratenabhangige
Effekte im Materialverhalten nicht gesondert betrachtet werden.

Nichtlineare Elastizitat mit isotropem Materialverhalten

Das einfachste kontinuumsmechanische Materialmodell ist die lineare, isotrope Elastizitat. Es wird
lediglich von Ren et al. [142], Riafio et al. [144, 145] und Melro et al. [117] verwendet, um das
Verhalten der Matrix zu beschreiben. Im Vergleich mit mikromechanischen Berechnungen, die auch
plastische Effekte beriicksichtigen, erzielen sie damit fiir den Querzugmodul des Verbunds eine ver-
gleichbare Vorhersagequalitat, s. Abbildung 5.12(a). Riafio et al. [144] vergleichen die Vorhersage
mit elastisch modellierter Matrix zudem mit der Vorhersage unter Beriicksichtigung plastischer Ef-
fekte und stellen keinen signifikanten Einfluss fest. Erst wenn eine Schadigung betrachtet wird,
konnten plastische Effekte aus ihrer Sicht relevant werden [145]. Dennoch liegt die Querzugfes-
tigkeitsvorhersage mit linear-elastisch modellierter Matrix von Ren et al. [142] in einem &hnlichen
Genauigkeitsbereich wie die Vorhersagen mit den plastischen Modellen von Tan et al. [165] und
Vaughan und McCarthy [174], vgl. Abbildung 5.12(b). Natirlich spielen fiir die Modellgenauigkeit

56



5.2 Mikromechanische Vorhersage des Materialverhaltens unter quasi-statischer Belastung

N
o

N
o

[T Elastisch 1 Plastisch
[T Elastisch 1 Plastisch

R
0 1

[ay
o
|

Relativer Fehler Vorhersage Quermodul [%)]
IS o
—
| E—
% —
—]
Relativer Fehler Vorhersage Querzugfestigkeit [%)]

(a) Quermodul (b) Querzugfestigkeit

Abbildung 5.12: Vorhersagequalitat mikromechanischer Modellierungen fiir die Querzugeigenschaf-
ten von UD-Verbunden mit linear-elastischen und plastischen Materialmodellen

auch andere Aspekte eine Rolle. Dennoch ist die mikromechanische Vorhersage mit linear-elastisch
und isotrop modellierter Matrix fiir andere Verbundkennwerte (Langs-, Querdruck und Schubver-
halten) bisher kaum verdffentlicht. Lediglich Ren et al. [142] veroffentlichen eine gute Vorhersage
fur den Schubmodul, die lediglich um 0,16 % vom experimentell ermittelten Schubmodul abweicht.
Demnach wurde bisher noch nicht eindeutig gezeigt, ob die lokal auftretende Plastifizierung der
Matrix eine signifikante oder eine untergeordnete Rolle fiir das effektive globale Verhalten des Ver-
bunds spielt. Zudem nehmen plastische Effekte im Epoxid mit sinkenden Temperaturen ab. Das
zeigt die im Rahmen der vorliegenden Arbeit experimentell bestimmte geringere Bruchdehnung un-
ter Zugbelastung bei kryogenen Temperaturen, s. Abbildung 5.13. Diese Messung deckt sich mit den
Erkenntnissen von Lin et al. [101]. Somit wird die Relevanz von Plastizitat fiir die Ermidung unter
thermischer Belastung zwischen Raumtemperatur und kryogenen Temperaturen geringer sein als fiir
das Schadigungsverhalten unter mechanischen Lasten bei Raumtemperatur. Daher erscheint es ver-
tretbar, bei der mikromechanischen Modellierung zunachst von einem elastischen Materialverhalten
fir die Matrix auszugehen. Da das Epoxidharz bei Raumtemperatur eine ausgepragte Nichtlinearitat
im Spannungs-Dehnungs-Verhalten aufweist, s. Abbildung 5.13, wird das elastische Verhalten in der
vorliegenden Arbeit nichtlinear modelliert, um eine starke Uberschitzung der lokalen Spannungen im
Verbund und damit eine signifikante Unterschatzung der Verbundfestigkeiten zu vermeiden. Ob diese
Nichtlinearitat durch elastische, plastische oder ratenabhangige Effekte hervorgerufen wird, ist aus
Belastungstests allein nicht zu beantworten [63]. Die Annahme, die Nichtlinearitat sei rein elastischer
Natur, ist auf der Versuchsbasis damit genauso zu rechtfertigen wie die Annahme, die Nichtlinearitat
sei vollstandig auf plastische Effekte zurlickzufiihren, die von vielen Forschungsarbeiten auf gleicher
Datenbasis getroffen wird [38, 39, 163]. Erst aus zusatzlichen Versuchen wie Entlastungstests oder
Zwischenrelaxationstests wie sie z.B. in [63, 84, 92, 93] beschrieben sind, kénnen die inelastischen
Materialeffekte erfasst und anschlieBend modelliert werden. Mit Hinblick auf das Ziel der vorliegenden
Arbeit — die Vorhersage des Ermidungsverhaltens von FVK bei thermischer Belastung — steigt der
mit diesen zusatzlichen Versuchen ohnehin groBe experimentelle Aufwand zusatzlich, da diese Tests
bei verschiedenen Temperaturen und zudem im kryogenen Bereich durchgefiihrt werden miissten.
Dies iibersteigt das im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchfiihrbare Versuchsprogramm. Daher
basiert die im Folgenden vorgestellte Materialmodellierung fiir das quasi-statische Materialverhalten
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Abbildung 5.13: Konstitutives Materialverhalten des Epoxids unter Zugbelastung bei verschiedenen
Temperaturen, im Rahmen der vorliegenden Arbeit gemessen nach EN ISO 3167

allein auf Belastungstests.

Zur Beschreibung eines isotropen linear-elastischen Materialverhaltens unter beliebiger mehrachsiger
Belastung sind zwei Materialparameter (z.B. E-Modul und Querkontraktionszahl) erforderlich, die
fir das Reinharzmaterial im einachsigen Zugversuch nach der Norm EN ISO 3167 bestimmt werden
konnen. Zusatzliche im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgefiihrte Druckversuche nach 1ISO 604
und Schubversuche nach ASTM-D-5379-05 liefern Daten zur Validierung des Materialmodells. Die
in den Versuchen aufgenommenen technischen Dehnungen und Spannungen werden in wahre Deh-
nungen und Spannungen umgerechnet [18]. Die Verwendung wahrer Dehnungen und Spannungen
ist in den Diagrammen entsprechend gekennzeichnet. Falls nicht angegeben, verwenden die Dia-
gramme technische Dehnungen und Spannungen. Die in Abbildung 5.13 beobachtete Nichtlinearitat
kann Uber einen dritten Parameter erfasst werden, der die Dehnungsabhangigkeit des E-Moduls
beschreibt. Dafiir eignet sich das nichtlinear-elastische Teilmodell

EO
1+ 6|e

5 (5.6)

des von Kastner [84] fir Polypropylen entwickelten viskoplastischen Materialmodells. In Gleichung
(5.6) ist EY der E-Modul zu Beginn der Belastung und der Parameter § steuert die Nichtlineari-
tat. Mit 0 = Overeinfacht sich Gleichung (5.6) zu einem linear-elastischen Materialgesetz. Fir das
Epoxid ergeben sich die Modellparameter aus einem Regressionsalgorithmus zu E° = 4260 MPa und
0 = 31,397. Beide Parameter sind im Regressionsprozess als variabel definiert, um eine moglichst
gute Approximation der Testdaten durch das Modell zu erreichen. Daher stimmt der ermittelte E-
Modul nicht mit dem nach DIN EN ISO 527-2 ermittelten E-Modul von E = 2997 MPa iiberein.
Dennoch wird der Begriff des Anfangsmoduls beibehalten. Die Querkontraktion wird im Zugver-
such bei Raumtemperatur zu 0,38 bestimmt. Sie wird als temperaturunabhédngig angenommen und
auch fir den Drucklastfall verwendet. Wie Abbildung 5.14 zeigt, bildet das Modell die Nichtlineari-
tat des Epoxidharzes gut ab. Im unteren Dehnungsbereich (bis 1,5%) werden die Spannungen bei
Raumtemperatur zwar um einen relativen Fehler von bis zu 30 % iiberschatzt, in diesem niedrigen
Spannungsbereich fiihrt dies jedoch nur zu geringen absoluten Abweichungen. Im oberen Dehnungs-
bereich (2-5 %) unterschatzt das Modell die Spannungen um bis zu 10 %. Ab Dehnungswerten iiber
5% nimmt die Abweichung zwischen berechneten und gemessenen Spannungen zu. Vorher wird je-
doch in der Berechnung das spannungsinduzierte Festigkeitsversagen eintreten und die zunehmenden
Abweichungen sind daher nicht mehr relevant. Die bei 77 K weniger stark ausgepragte Nichtlinearitat
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Abbildung 5.14: Kalibrierung des nichtlinear-elastischen Teilmodells nach Kastner [84] in Gleichung
(5.6) mit Daten aus im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgefiihrten quasi-
statischen, einachsigen Zugversuchen fiir Epoxid; Modellparameter bestimmt zu
E° = 4260 MPa und 6 = 31,397 fiir Raumtemperatur sowie £° = 6495 MPa und
0 = 4,530 fur 77K
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Abbildung 5.15: Vorhersage des konstitutiven Verhaltens von Epoxid mit dem Modell nach Kastner
[84] in Gleichung (5.6) und den Modellparametern E = 4260 MPa und 6 = 31,397
fir Raumtemperatur und £ = 6495 MPa und 6 = 4,530 fir 77K

im Materialverhalten kann das Modell besser wiedergeben. Insgesamt bildet das nichtlinear-elastische
Materialmodell nach Kastner [84] den Spannungs-Dehnungs-Zusammenhang des Epoxidharzes bei
Raumtemperatur und bei 77 K zufriedenstellend ab, auch wenn der Grad der Nichtlinearitat im Ma-
terialverhalten teilweise unterschatzt wird. Das nichtlinear-elastische, isotrope Modell nimmt das
gleiche Verhalten unter Zug- und Druckbelastung an. Mit dieser Annahme (iberschatzt das Modell
den Druckmodul bei Raumtemperatur um 14 % und unterschatzt ihn bei 77 K um 11 %, s. Abbildung
5.15(a). Der Fehler des Modells liegt damit in einem akzeptablen Bereich. Die Versuche zur Bestim-
mung des Druckmoduls von Kunststoffen nach ISO 604 erlauben die Auswertung lediglich bis zum
Erreichen der Knickdehnung der recht schlanken Proben (Abmessung 50x10x4 mm?3), weshalb das
elastische Verhalten aus Simulation und Experiment nur bis zu einer Dehnung von 0,5 % verglichen
werden kann. Fiir den héheren Dehnungsbereich liegen fiir den Drucklastfall keine Validierungsdaten
vor.
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Abbildung 5.16: Mikromechanische Vorhersage der Verbundsteifigkeit von IM7/Epoxid in Faserrich-
tung mit nichtlinear-elastisch und isotrop modellierter Matrix

Gleichung (5.6) beschreibt den nichtlinearen Spannungs-Dehnungs-Zusammenhang lediglich fiir
einen Freiheitsgrad. Fir die Anwendung in einer dreidimensionalen FEM-Berechnung muss diese
Gleichung fiir den aus sechs Spannungskomponenten bestehenden Spannungszustand verallgemei-
nert werden. Dann kdnnen neben einachsigen auch mehrachsige Spannungszustande betrachtet wer-
den. Dies ist fiir die Anwendung des Materialmodells in der mikromechanischen Berechnung von
FVK tber das RVE erforderlich. Diese Verallgemeinerung wird von Kastner [84] ausfiihrlich be-
schrieben.

Der Vergleich des Simulationsergebnisses fiir reinen Schub mit dem an gekerbten Balken nach ASTM
D5379-05 ermittelten Schubverhalten in Abbildung 5.15(b) dient der Bewertung der verallgemeiner-
ten konstitutiven Materialgleichung und stellt damit einen ersten Validierungsschritt dar. Das Modell
unterschatzt die Schubspannungen im mittleren Dehnungsbereich (0,25-8 %) um bis zu 16 %. Dies
liegt in der GroBenordnung der Abweichungen von Modell und Experiment fiir die Zug- und Druck-
belastung und kann damit dem nichtlinear-elastischen Modell zugeschrieben werden. Die vorgenom-
mene dreidimensionale Verallgemeinerung der Modellgleichungen wird daher zunachst als zulassig
bewertet.

Da das Reinharzverhalten fiir die einmalige Belastung durch das isotrope, nichtlinear-elastische Mate-
rialmodell zufriedenstellend abgebildet wird, soll es nun fiir die Vorhersage der Verbundeigenschaften
herangezogen werden. Die untersuchten Lastfalle wurden bereits eingefiihrt, s. Abbildung 5.10. Fir
die Berechnungen wird das in Kapitel 5.1 beschriebene HexRVE verwendet. Das Materialverhalten
der Faser wird wie in Kapitel 5.2.1 beschrieben modelliert. In den Abbildungen 5.16 bis 5.18 werden
die Ergebnisse der mikromechanischen Vorhersage den gemessenen Spannungs-Dehnungs-Kurven
gegeniibergestellt. Der Vergleich erfolgt fiir das Verbundverhalten in und quer zur Faserrichtung
sowie fiir die In-plane-Schubbelastung. In der Literatur ist ein solcher Vergleich fiir die elastische
Matrixmodellierung bisher nur fiir die Querzugbelastung [117, 142, 144, 145] zu finden. Inwiefern
ein rein elastisches Matrixmaterialmodell in einer mikromechanischen Analyse zur Vorhersage der
Verbundeigenschaften auch fiir die anderen uniaxialen Lastfalle geeignet ist, ist bisher nicht doku-
mentiert.

Im Modell ist bisher noch keine Versagensvorhersage integriert, sodass lediglich die Vorhersage fiir
die Anfangssteifigkeiten und den Nichtlinearitatsgrad bewertet werden kénnen. Die Anfangsmoduln
bildet das Modell fiir alle Lastfalle zufriedenstellend ab. Die relativen Abweichungen liegen im Bereich
von -10 % fiir Schub und 6 % fiir Druck in Faserrichtung. Die Nichtlinearitat im Steifigkeitsverhalten
des Verbunds bildet das Modell, (iber die Gesamtheit aller Lastfalle betrachtet, nicht ab. Wahrend
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Abbildung 5.17: Mikromechanische Vorhersage der Verbundsteifigkeit von IM7 /Epoxid quer zur Fa-
serrichtung mit nichtlinear-elastisch und isotrop modellierter Matrix
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Abbildung 5.18: Mikromechanische Vorhersage der In-plane-Schubsteifigkeit von IM7/Epoxid mit
nichtlinear-elastisch und isotrop modellierter Matrix!

die Vorhersage — im Einklang mit den Ergebnissen von Melro et al. [117], Ren et al. [142] und Riafio
et al. [144, 145] — fir das Querzugverhalten im Vergleich mit dem Experiment zufriedenstellend
ist, werden die Spannungen fiir den Drucklastfall quer zur Faserrichtung und fiir Schub um bis zu
50 % unterschatzt, s. Abbildung 5.17(b) und Abbildung 5.18. Die Annahme isotroper, nichtlinearer
Elastizitat ist demnach ausreichend, um das Verbundverhalten in Faserrichtung und unter Querzug-
belastung zufriedenstellend abzubilden. Dass die Annahme nicht ausreichend fiir die Vorhersage des
Verhaltens unter Querdruck und Schub ist, wird hier erstmals anhand des Vergleichs mit experimen-
tellen Daten gezeigt.

Um die Ursache der schlechten Vorhersagequalitat fiir diese Lastfélle zu ergriinden, miissen die ge-
troffenen Annahmen fiir die Reinharzmodellierung reflektiert werden. Eine zentrale Annahme ist die
elastische Isotropie des Materialverhaltens. Isotrop-elastische Materialien konnen mit genau zwei Ma-
terialkonstanten beschrieben werden ([18], S. 170), z.B. durch E-Modul und Querkontraktionszahl.
Der Schubmodul G ist dann kein unabhangiger Materialparameter, sondern lber

E

21+ ) (57)

G =

!Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung der Industrieanlagen-Betriebsgesellschaft mbH (IABG)
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Abbildung 5.19: Vergleich der Vorhersage des Druckverhaltens von Epoxid durch das nichtlinear-
elastische isotrope Materialmodell mit Versuchsdaten bis in den Dehnungsbereich
von 15 %
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Abbildung 5.20: Vergleich des konstitutiven Verhaltens des Epoxidharzes unter einachsiger Zug- und
Druckbelastung

zu beschreiben. Im nichtlinearen Fall kann der E-Modul dehnungsabhangig sein. Zusammen mit der
Forderung nach gleichem Schubverhalten fiir positive und negative Normalbelastung fiihrt dies (mit
konstanter Querkontraktion) zu identischem Materialverhalten fiir Zug- und Druckbelastung. Dies
kann bisher nur fiir den linearen Anfangsbereich der Spannungs-Dehnungs-Kurve bestatigt werden.
Zusatzliche Druckversuche (Details zur Versuchsdurchfiihrung folgen auf Seite 65ff.) geben Auf-
schluss tiber das Druckverhalten des Materials fiir hohere Dehnungsbereiche. Die Versuchsergebnisse
werden in Abbildung 5.19 der Vorhersage durch das nichtlinear-elastische, isotrope Materialmodell
gegenibergestellt. Im linearen Bereich der Spannungs-Dehnungs-Kurve ist die Vorhersagequalitat
zufriedenstellend. Danach werden die Spannungen signifikant unterschatzt. Bei einer Dehnung von
5% betragt die relative Abweichung in den Spannungen -20 %. Das Modell iberschatzt die Nichtli-
nearitat im Druckverhalten. Die Vorhersage beruht auf der Modellkalibrierung anhand von Daten aus
einachsigen Zugversuchen. Da sich das Material unter Zug- und Druckbelastung, wie Abbildung 5.20
zeigt, unterschiedlich verhalt, kann das Verhalten unter Druckbelastung im Modell nicht abgebildet
werden. Das Material zeigt im Druckbereich eine weniger stark ausgepragte Nichtlinearitat und er-
reicht damit wesentlich hohere Spannungen bei betragsmaBig gleicher Dehnung als im Zugbereich.
Das Materialverhalten wird demnach vom hydrostatischen Druckanteil im Spannungszustand be-
einflusst. Hydrostatischer Druck (negativer hydrostatischer Spannungsanteil) herrscht in der Matrix

62



5.2 Mikromechanische Vorhersage des Materialverhaltens unter quasi-statischer Belastung
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Abbildung 5.21: Vorzeichen des hydrostatischen Spannungsanteils in der Matrix bei verschiedenen
Belastungsfallen (s. Abbildung 5.10) des Verbunds

vor allem im unter Querdruck oder Schub? belasteten Verbund vor, s. Abbildung 5.21. Dass dessen
Einfluss im isotrop-elastischen Modell nicht beriicksichtigt wird, ist die Ursache fiir die unterschatzte
Steifigkeit des Verbunds im Querdruck- und Schublastfall. Das Materialmodell des Reinharzes muss
daher zwischen Zug und Druck differenzieren. Isotrope Plastizitatsmodelle mit FlieBgesetzen, die den
hydrostatischen Spannungsanteil beriicksichtigen, konnen diese Zug/Druck-Asymmetrie im Material-
verhalten abbilden. Kalibriert anhand von Versuchsdaten aus Belastungstests schreiben diese Modelle
jedoch alle nichtlinearen Effekte der Plastizitat zu und kénnen damit die die plastischen Dehnungs-
anteile Gberschatzen. Da die Modellbildung in der vorliegenden Arbeit basierend auf Belastungstest
erfolgt, soll fiir den Vorschadigungsbereich weiterhin elastisches Materialverhalten modelliert wer-
den. Unter diesen Bedingungen ist ein moglicher Ansatz, E-Modul und Nichtlinearitatsparameter
abhangig davon zu wahlen, ob das Material auf Zug oder Druck beansprucht wird. Dabei darf je-
doch das Schubverhalten nicht beeinflusst werden, da dieses unabhangig vom Richtungssinn der Last
bleiben muss. Um die Eigenschaften des Normal- und des Schubverhaltens voneinander zu entkop-
peln, wird das Material nicht mehr als isotrop angenommen. Stattdessen wird der einfachste Fall
der Anisotropie — die kubische Materialsymmetrie — diskutiert.

Nichtlineare Elastizitat mit kubischer Materialsymmetrie

Mit kubischer Materialsymmetrie verliert der bei Isotropie bestehende Zusammenhang zwischen
E-Modul, Querkontraktionszahl und Schubmodul in Gleichung (5.7) seine Giltigkeit [18, 64]. Der
Schubmodul ist dann ein weiterer unabhangiger Materialparameter, der an Schubversuchen kalibriert
werden muss. Dadurch kann fiir den E-Modul zur Beschreibung des Verhaltens in Normalenrichtung
eine Zug/Druck-Unterscheidung vorgenommen werden, ohne das Verhalten unter Schub zu beein-
flussen. Die Spur des Dehnungstensors kann herangezogen werden, um zu differenzieren, ob das
Material auf Zug oder auf Druck beansprucht wird. Im Falle einer negativen Spur wird der aus

2Die Lastfalle werden in Abbildung 5.10 dargestellt.
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Abbildung 5.22: Effektiver E-Modul E/(1+6e.,[) in Abhangigkeit von der Vergleichsdehnung
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den Druckversuchen bestimmte E-Modul fiir die Berechnung herangezogen, im Falle einer positiven
Spur oder einer Spur gleich null der aus den Zugversuchen bestimmte E-Modul. Zur Beriicksichti-
gung der Nichtlinearitat kann der E-Modul nach dem Modell von Kastner [84] (s. Gleichung 5.6)
dehnungsabhangig formuliert werden. Fiir den dreidimensionalen Dehnungszustand muss die Deh-
nung in Gleichung 5.6 durch eine Vergleichsdehnung ersetzt werden. Als Vergleichsdehnung kann die
Norm der Normaldehnungskomponenten e., = /24484, gewahlt werden. Die Verl3ufe der effektiven
Moduln fiir Zug- und Druckbelastung zeigt Abbildung 5.22. Bei einer Vergleichsdehnung von null
sind die beiden Werte identisch und nehmen fiir jede Vergleichsdehnung groBer null unterschiedli-
che Werte an. Liegt im Harz ein Dehnungszustand vor, bei dem die Spur des Dehnungstensors nahe
null liegt, kann es im inkrementell-iterativen Losungsprozess des nichtlinearen Gleichungssystems der
FEM-Berechnung von einem lterationsschritt zum nachsten zu Spriingen der Spur zwischen kleinen
positiven und kleinen negativen Werten kommen. Eine Spur nahe null bedeutet aber nicht zwangs-
laufig auch eine Vergleichsdehnung nahe null. Ein Normaldehnungszustand mit einer Spur gleich null
und einer nicht zu vernachlassigenden Vergleichsdehnung ist zum Beispiel €17 = €, €99 = —¢, £33 = 0
mit der Spur €11 + €22 + €33 = 0 und einer Vergleichsdehnung von ., = v/2¢. Dies fiihrt zu einem
Sprung im effektiven E-Modul, der ausreichend groB ist, um die Konvergenz der Gleichungslésung
zu verhindern. Die unterschiedlichen Grundlagen fiir die Berechnung des Modulbetrags (Vergleichs-
dehnung) und firr die Unterscheidung von Zug- und Druckbeanspruchungen (Vorzeichen der Spur)
sind hierfiir die Ursache. Die Gleichheit der Entscheidungsgrundlagen ist gewahrleistet, wenn eine
dehnungskomponentenweise Bestimmung der elastischen Kennwerte vorgenommen wird. Dies fiihrt
im einfachsten Fall zu einem orthotropen Materialmodell.

Nichtlineare Elastizitat mit orthotropem Materialverhalten

Die Steifigkeitsmatrix eines orthotropen Materials wird u.a. in [8] mit

(B (1 - 1/23V32) A By (1/21 - V31V23) A By (V31 - V21V32) A O 0 0]
Eo (1 - V13V31) A By (V32 - V12V31) A0 0 0
C = E33 (]_ - V121/21) A 0 0 0
- G12 0 0
Symmetrisch 0 Gy 0 (5.8)
L 0 O Ggg_
A— 1

1 — vigva1 — 1330 — V13131 — 2191032013
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angegeben. In dieser Symmetrieklasse besitzt das Material neun unabhéngige Materialparameter: drei
E-Moduln, drei Schubmoduln und drei unabhangige Querkontraktionszahlen. Die drei E-Moduln E,
E55 und Ej33 sowie die Schubmoduln G5, G13 und G535 werden dehnungsabhangig iiber das Modell
nach Kastner [84] mit

E° G°

By = e C T 156 (59)
formuliert, um die Nichtlinearitat im Materialverhalten abzubilden. In Gleichung 5.9 sind E° und G°
der Elastizitats- bzw. Schubmodul im linearen Bereich des Materialverhaltens. 0" und 0° steuern die
Nichtlinearitat fir das Normal- bzw. fiir das Schubverhalten. Fiir die Normaldehnungskomponenten
wird in der Berechnung anhand ihres Vorzeichens entschieden, ob die Parameter fiir Zug (positives
Vorzeichen, E° und §™') oder Druck (negatives Vorzeichen, E° und ™) verwendet werden. Fiir die
Bestimmung von E°, 6™ und 6™¢ sind demnach neben einachsigen Zugversuchen auch einachsige
Druckversuche erforderlich. Anhand dieser Druckversuche muss das Spannungs-Dehnungs-Verhalten
bis zum Bruch gemessen werden. Dies konnen die bisher verwendeten Testkonfigurationen nach 1SO
604 nicht leisten. Die Proben zur Bestimmung der Steifigkeit sind zu schlank, um ein Ausknicken der
Probe vor Erreichen der Festigkeit zu verhindern. Die Proben zur Bestimmung der Festigkeit sind
zu kurz, um Vorrichtungen (DMS, Extensiometer 0.A.) zur Dehnungsmessung anzubringen. Deshalb
werden zylindrische Proben (Rundproben) hergestellt. Die Abmessungen der Proben miissen den ge-
genlaufigen Anforderungen zweier Phanomene gerecht werden: Ist das Durchmesser-Hohe-Verhaltnis
der Probe zu gering, d.h. die Probe ist zu schlank, kann die Probe vor Eintritt des Festigkeitsversa-
gens ausknicken. Ist das Verhaltnis zu groB, d.h. die Probe ist zu kurz, ist der Einfluss der Reibung
zwischen der Probe und den Drucktellern, welche die Querdehnung verhindern, zu groB (s. [90],
S. 110). Denn analog zur ISO 604 wird die Rundprobe zwischen zwei Druckplatten positioniert, s.
Abbildung 5.23(b). Wahrend eine der Druckplatten ortsfest bleibt (in der Skizze die obere), wird
iber die andere Druckplatte eine Verschiebung (schwarzer Pfeil in Abbildung 5.23(b)) eingeleitet,
wodurch die Probe auf Druck belastet wird. Durch die Druckbelastung vergroBert sich aufgrund der
Querdehnung der Probenquerschnitt. Zur Erzeugung eines einachsigen Druckspannungszustands in
der Probe darf diese Querdehnung nicht behindert werden. Durch die Reibung zwischen Probeno-
berflache und Druckplatte ist dies jedoch der Fall und in den Bereichen nahe der Druckplatten
entsteht ein multiaxialer Spannungszustand [42, 78]. Dadurch werden im Versuch nicht die Eigen-
schaften unter einachsiger Beanspruchung gemessen. Makroskopisch resultiert der Effekt in einer
balligen Verformung der Probe. Basierend auf diesen Uberlegungen werden die Proben mit einem
Durchmesser von 16 mm und einer Probenhéhe von 20 mm gefertigt, s. Abbildung 5.23(a). Um die
Reibung zwischen Druckteller und Probe weiter zu reduzieren, miissen, neben der Wahl eines geeig-
neten Durchmesser-Hohe-Verhaltnisses der Probe, die Kontaktflaichen zwischen Druckplatten und
Probe geschmiert werden. Dafiir werden die Flachen der Probe und der Druckplatten jeweils mit
Silikonpaste benetzt und zusatzlich eine Teflonfolie zwischen Probe und Druckteller gelegt.

Zur Herstellung der Proben werden zunachst Zylinder mit einem Nenndurchmesser von 16 mm und
einer Lange von ca. 50 mm gegossen. AnschlieBend werden diese Zylinder auf die gewiinschte Lange
von 20 mm abgedreht. Das Hohe-Durchmesser-Verhaltnis von 1,25 verhindert das Ausknicken der
Probe und ermdglicht dennoch das Applizieren von drei DMS im Abstand von 120° um den Pro-
benumfang. Die auf der Probe applizierten DMS kénnen Dehnungen bis maximal 2,5 % messen. Fiir
die Dehnungsmessung dariiber hinaus wird zwischen den Druckplatten ein Messtaster angebracht,
der die Anderung ihres Abstands zueinander Al wahrend des Versuchs (Verschiebung) misst. Uber
die Probenhohe Ly kann daraus die technische Dehnung zu

Al

€:L70

(5.10)
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Abbildung 5.23: Schematische Darstellung der Probe und des Versuchaufbaus fir Versuche zur Be-
stimmung des Spannungs-Dehnungs-Verhaltens des Epoxidharzes unter Druckbe-
lastung

berechnet werden. Anhand der DMS-Daten bis 2,5% wird die Dehnungsmessung des Messtasters
iberprift und ggf. korrigiert.

Abbildung 5.24(b) zeigt die ermittelten Spannungs-Dehnungs-Kurven. Bis zu einem Dehnungsbe-
reich von 6 % zeigt das Materialverhalten unter Druck eine ahnliche Charakteristik wie unter Zug
(s. Abbildung 5.13) und Schub (s. Abbildung 5.15(b)). Nachdem die Spannungen nach dem ers-
ten lokalen Maximum von 105 MPa etwas abfallen, steigen sie bei hoheren Dehnungen wieder an
und erreichen bei einer mittleren Bruchdehnung von 37 % eine mittlere Festigkeit von 262 MPa.
Ein solches qualitatives Verhalten wird auch fiir andere Epoxidharze und glasartige Poylmere unter
Druckbelastung beobachtet [23, 31, 42, 90, 164]. Das erste lokale Maximum definiert die FlieBgrenze
des Materials (s. [90], S. 108ff., [68], S. 17, und [21]). Erst ab hier sind in Experimenten nach der
Entlastung plastische Verformungen detektierbar (vgl. [21] und [68], S. 17). Eine rein (nichtlinear)
elastische Modellierung des Materialverhaltens bis zu diesem Punkt ist somit gerechtfertigt. Nach
dem lokalen Maximum beginnt der Entfestigungsbereich, in dem der Widerstand des Materials gegen
FlieBen mit zunehmender Dehnung abnimmt (vgl. [90], S. 120, und [23], S. 218). Dieser Entfes-
tigungsbereich wird in allen isotropen glasartigen Polymeren in unterschiedlicher Auspragung vor
allem bei Belastungen unter Druck und Schub beobachtet (s. [90], S. 110). Unter fortschreitender
Dehnung kommt es schlieBlich zu einer Orientierung der Molekiilketten in Belastungsrichtung und
die Spannung steigt an: Es kommt zu einer Dehnungsverfestigung, die aufgrund ihrer Ursache auch
als Orientierungsverfestigung bezeichnet wird (s. [90], S. 109f., und [21] und [68], S. 17). Durch
diese Orientierungsverfestigung wird das Materialverhalten anisotrop (vgl. [23], S. 271). Spétestens
nach Erreichen des lokalen Spannungsmaximums — also der FlieBgrenze — spielt demnach Plastizitat
fir das Reinharzverhalten eine Rolle. Die Frage nach der Relevanz der Plastizitat fiir das globale
Verhalten eines FVKs bleibt offen.

Um die elastische Modellierung des Reinharzmaterials unter Annahme eines orthotropen Material-
verhaltens zur Beriicksichtigung der Zug/Druck-Asymmetrie weiterzufithren, miissen der E-Modul
und die Nichtlinearitatsparameter gemaB Gleichung (5.9) unter Beriicksichtigung der Druckversuche
erneut bestimmt werden. Dabei ist die Gleichheit des Anfangsmoduls E° unter Zug- und Druckbelas-
tung eine neue Randbedingung fiir den Regressionsalgorithmus. Mit dieser zusatzlichen Randbedin-
gung bestimmt dieser anhand der Spannungs-Dehnungs-Daten aus dem Zug- und aus dem Druck-
versuch den Anfangsmodul E° sowie den Nichtlinearitatsparameter fiir eine Druck-Normalbelastung
d™¢ und fiir eine Zug-Normalbelastung 6™*. Aus den Druckversuchen werden dazu lediglich die Mess-
werte bis zu einer Dehnung von 6 % vorgegeben. Dies ist der Bereich, in dem nach [21] noch keine
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Abbildung 5.24: Bestimmung der Modellkennwerte fiir das nichtlinear-elastische Materialmodell
nach Kastner [84] fiir Zug- und Druckbelastungen; ermittelte Modellparameter wer-
den in Tabelle 5.5 angegeben

plastische Verformung detektierbar ist und der demnach als elastisch (s. [90], S. 108f.) angesehen
werden kann. Die ermittelten Parameter werden in Tabelle 5.5 angegeben und das Kalibrierergebnis
wird in Abbildung 5.24 den Versuchsdaten gegeniibergestellt. Bis zu einer Dehnung von 6 %, also in
dem Bereich, in dem Kalibrierdaten vorgegeben sind, lasst sich das Druckverhalten mit dem Modell
gut beschreiben. Danach werden die Spannungen bis zu einer Dehnung von 35 % stark (iberschatzt
(bis zu einem Faktor von 1,8) und anschlieBend um bis zu 26 % unterschatzt. Inwiefern sich diese
Abweichungen auf die mikromechanische Vorhersage der Verbundeigenschaften auswirken, wird im
weiteren Verlauf diskutiert.

Unter der Annahme von Isotropie im linearen Bereich des Materialverhaltens ergibt sich der initiale
Schubmodul aus dem Zusammenhang in Gleichung (5.7). Die Querkontraktionszahl wird dabei als
Mittelwert der Querkontraktionszahl bei Zug (v = 0,38 ) und Druck (v = 0,41 ) angenommen und
somit zu v = 0,395 bestimmt. §° wird anschlieBend unter Vorgabe des initialen Schubmoduls tiber
eine Regression an den Daten des Schubversuchs bestimmt und ebenfalls in Tabelle 5.5 angegeben.
Abbildung 5.25 stellt die Modellkalibrierung fiir Schub den experimentellen Daten gegentber. Hier
gilt Ahnliches wie fiir den Drucklastfall: In dem Bereich, in dem Daten zur Kalibrierung vorgeben
werden, d.h. bis zum Spannungsmaximum (unter Schub fallen lokales und globales Maximum zusam-
men), bildet die Kalibrierung das konstitutive Verhalten gut ab. Bei Dehnungen iiber 7 % werden die
Spannungen Uberschatzt: Bei der Bruchdehnung von 17 % erreichen die berechneten Spannungen
das 1,6-fache der gemessenen. Bei der Anwendung des Modells fiir die mikromechanische Vorhersage
der Verbundkennwerte wird sich zeigen, inwiefern dies die Vorhersagequalitat beeinflusst.

Bei orthotropem Materialverhalten sind drei der insgesamt sechs Querkontraktionszahlen v;; unab-
hangig und vervollstandigen damit das Set von neun unabhéngigen Materialparametern. Diese drei
unabhangigen Querkontraktionszahlen v, 113 und 143 (alternativ kénnen auch vy, v3; und vsy als
unabhangig gewahlt werden) werden fiir den unbelasteten Zustand gleich und auf 0,395 (Mittelwert
der Querkontraktion fiir Zug und Druck) gesetzt. Fiir orthotrope Materialien gilt der folgende Zu-
sammenhang zwischen Querkontraktionszahlen und E-Moduln:
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Abbildung 5.25: Bestimmung der Modellkennwerte fiir das nichtlinear-elastische Materialmodell
nach Kastner [84] fir Schubbelastung; ermittelte Modellparameter werden in Ta-
belle 5.5 angegeben

Tabelle 5.5: Fiir das Epoxid im Kalibrierprozess ermittelte Modellparameter fiir das nichtlinear-
elastische Materialmodell nach Kastner [84] in den verschiedenen Belastungsfallen bei
293K

Lastfall Anfangsmodul E°,G° Nichtlinearitatsparameter §

Zug 3748 MPa 24,617
Druck 3748 MPa 16,625
Schub 1343 MPa 12,637

Da sich die E-Moduln mit dem Dehnungszustand andern, fiihrt dies zu veranderlichen Querkon-
traktionszahlen. Aus den Messungen ist jedoch nur die im Bereich kleiner Dehnungen konstante
Querkontraktion bekannt. Daher wird die Konstanz des Mittelwerts von v;; und v;; angenommen
und dieser gleich dem Anfangswert 1y, = 0,395 gesetzt:

Vi T Vi (5.12)
2
Damit ergeben sich die Querkontraktionszahlen aus dem Anfangswert 1y und den aktuellen E-Moduln
zu

2V0
J3

Vij = 210 = Vji (5.13)

!

Die Materialrichtungen, auf die sich die genannten Kennwerte beziehen, werden nicht, wie bei einem
FVK anhand der Materialmorphologie bestimmt, sondern richten sich nach dem Dehnungszustand.
Im belastungsfreien Zustand und bei sehr geringen Dehnungen ergibt sich ein isotropes Material-
verhalten, da alle E-Moduln sowie die Schubmoduln und auch die Querkontraktionszahlen nahezu
gleich sind und fiir die Anfangsmoduln der Zusammenhang zwischen Schubmodul und E-Modul iiber
die Querkontraktion, Gleichung (5.7), angenommen wird. Die Anisotropie bildet sich erst wahrend
der Belastung und abhéngig vom Dehnungszustand aus.
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Abbildung 5.26: Mikromechanische Vorhersage der Verbundsteifigkeit von IM7/Epoxid in Faserrich-
tung mit nichtlinear-elastisch und orthotrop modellierter Matrix
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Abbildung 5.27: Mikromechanische Vorhersage der Verbundsteifigkeit von IM7/Epoxid quer zur Fa-
serrichtung mit nichtlinear-elastisch und orthotrop modellierter Matrix

Die Graphen in Abbildung 5.26 bis 5.28 stellen die Modellvorhersage der Verbundeigenschaften
mit nichtlinear-elastisch und orthotrop modellierter Matrix den experimentellen Daten gegenlber.

Der Einfluss der Matrixmodellierung ist vor allem in den von der Matrix dominierten Kennwerten
quer zur Faserrichtung und fiir Schub zu erkennen. Durch den erweiterten Modellierungsansatz wird
das Spannungs-Dehnungs-Verhalten auch im nichtlinearen Bereich gut abgebildet. Die Relevanz der
Zug/Druck-Asymmetrie, also des Einflusses des hydrostatischen Spannungsanteils im Materialver-
halten des Reinharzes, wird hiermit deutlich. Wird dies beriicksichtigt, kann mit einer rein elastischen
Modellierung des Matrixverhaltens eine gute Vorhersagequalitat fiir das Verbundsteifigkeitsverhalten
erzielt werden. Die Abweichungen zwischen Modell und Experiment fiir das uniaxial und unter Schub
belastete Reinharz fiir groBe Dehnungsbereiche beeintrachtigen die Ergebnisqualitat nicht in rele-
vantem MaBe. Fiir die uniaxiale Druckbelastung bestehen diese Abweichungen zwischen Modell und
Experiment ab 6 % Druckdehnung. Abbildung 5.29(a) hebt die Bereiche in der Matrix, die Druck-
dehnungen in Richtung der auBeren Belastung iiber 6 % erfahren, schwarz hervor. Die Abbildung
zeigt den Zustand ein Lastinkrement vor Versagenseintritt. Etwa die Halfte der Matrix erfahrt Druck-
dehnungen iiber 6 %. Basierend auf Abbildung 5.24(b) kénnte eine signifikante Uberschatzung der
Spannungen in diesen Bereichen vermutet werden, wodurch auch die effektiven Spannungen des Ver-
bunds signifikant berschatzt wiirden. Allerdings zeigt Abbildung 5.30 einen groBen hydrostatischen
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Abbildung 5.28: Mikromechanische Vorhersage der In-plane-Schubsteifigkeit von IM7/Epoxid mit
nichtlinear-elastisch und orthotrop modellierter Matrix 3

Druckanteil p im Spannungszustand des unter Querdruck belasteten Verbunds. Der gestaltandern-
de Anteil eines Spannungszustands kann tber die Vergleichsspannung nach von Mises quantifiziert
werden.

Wahrend der Betrag des Verhaltnisses zwischen erster Invariante (/; = 3-p) und der Vergleichs-
spannung nach von Mises (oy ) bei uniaxialer Druckbeanspruchung eins betragt, hat die erste
Invariante im multiaxialen Spannungszustand der Matrix im unter Querdruck belasteten Verbund
einen wesentlich groBeren Anteil. Nur in wenigen Bereichen der Matrix (in Abbildung 5.30 schwarz
hervorgehoben) ist die Vergleichsspannung nach von Mises gleich oder groBer ads der Betrag der
ersten Invariante, was durch Il/O'VM < 1 angezeigt wird. Das plastische Verhalten des Epoxidhar-
zes ist abhangig vom hydrostatischen Druckanteil im Spannungszustand. GroBerer hydrostatischer
Druck hebt die FlieBgrenze des Materials an. Obwohl also unter uniaxialer Druckbeanspruchung
im Epoxidharz ab einer bestimmten Druckdehnung FlieBen auftritt, wird dies bei gleicher Dehnung
im Verbund durch den hydrostatischen Druckanteil verzégert und Plastizitdt damit weniger relevant.

Im unter Schub belasteten Verbund ist der hydrostatische Anteil im multiaxialen Spannungszustand
gering. Relevante Abweichungen zwischen Modell und experimentell ermitteltem Reinharzverhalten
unter Schub treten ab 7% Gleitung auf (s. Abbildung 5.25). Dieser Grenzwert wird in einem we-
sentlich geringeren Anteil der Matrix des unter Schub belasteten Verbunds lberschritten, als es fiir
den Querdrucklastfall der Fall ist. In Abbildung 5.29(b) ist etwa ein Drittel der Matrix schwarz her-
vorgehoben, da dort die Gleitung von 7 % iiberschritten wird. Die Uberschatzung der Spannungen
in diesem Bereich ist die Ursache fiir die leichte Uberschatzung der effektiven Verbundspannungen
ab einer globalen Gleitung von ca. 2,5%, s. Abbildung 5.28.

Insgesamt bildet die mikromechanische Simulation mit nichtlinear-elastisch und orthotrop model-
lierter Matrix das Steifigkeitsverhalten des UD-Verbunds zufriedenstellend ab. Relevant fiir die Vor-
hersage der Verbundsteifigkeit ist demnach in erster Linie die Abbildung der Nichtlinearitat und die
Zug/Druck-Asymmetrie im Materialverhalten der Matrix. Zweitrangig fir die Steifigkeitsvorhersa-
ge ist dabei, ob die Asymmetrie liber ein nichtlinear-elastisches oder ein elasto-plastisches Modell
erfolgt. Ob dies auch fiir die Festigkeitsvorhersage der Fall ist, wird im folgenden Abschnitt diskutiert.
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Abbildung 5.29: Betrag der Dehnungen bzw. Gleitungen in Richtung der duBeren Belastung in der
Matrix eines mechanisch belasteten Verbunds ein Lastinkrement vor Versagensein-
tritt

Versagensbewertung und schlagartige Materialdegradation

Firr eine Festigkeits- und Schadigungsvorhersage muss ein Versagenskriterium in die mikromecha-
nische Materialmodellierung integriert werden. In bisherigen Forschungsarbeiten kommen zur Be-
stimmung der Rissinitiierung in der Matrix Versagenskriterien zum Einsatz, die bereits fiir die An-
wendung in homogenen Werkstoffen etabliert sind. Als Beispiele seien hier die Vergleichsspannung
nach von Mises, das Mohr-Coulomb-FlieBkriterium [174] oder das Drucker-Prager-Kriterium [29]
genannt. Zum Teil werden verschiedene Kriterien kombiniert, um sowohl das dilatorische (sprode)
als auch das deviatorische (duktile) Versagen der Matrix abzubilden [12, 13]. Denn unterschiedli-
che Zug- und Druckfestigkeiten des Epoxids, gezeigt in Abbildung 5.31, deuten auf die Relevanz
sowohl der dilatorischen als auch der deviatorischen Spannungsanteile fiir das Versagen des Materi-
als hin [14, 55]. Diese beiden Versagensarten sollten deshalb im Versagenskriterium beriicksichtigt
werden, denn die lokalen Spannungszustiande in einer Matrix eines quer zur Faser belasteten Faser-
verbunds weisen eine Mischung aus dilatorischen und deviatorischen Spannungsanteilen auf. Diese
Mischung kann von einem rein dilatorischen bis zu einem rein deviatorischen Zustand variieren [12].
Ein MaB fiir den dilatorischen, volumendndernden Spannungsanteil ist der hydrostatische Druck p
bzw. die erste Invariante des Spannungstensors I; = 3-p. Der gestaltandernde Spannungsanteil ist
uber die Vergleichsspannung nach von Mises oy, quantifiziert, die ebenfalls eine invariante GroBe
ist. Stassi-D'Alia [160] schlagt ein Versagenskriterium* vor, das beide Invarianten — die Vergleichs-
spannung nach von Mises und die erste Invariante — in einer Gleichung kombiniert. Zur Kalibrierung
dieses Kriteriums geniigen die in einachsigen Versuchen bestimmte Zug- und Druckfestigkeit. Das
Kriterium wird bereits fiir zufriedenstellende Versagensbewertungen von FVK bei Raumtemperatur

3Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung IABG
“Das Kriterium entspricht dem Versagenskriterium von Raghava et al. [135] und wird daher in der Literatur des
Ofteren mit diesem Namen verkniipft (z.B. in [14]).

71



5 Modellierung der mikromechanischen Ermiidungsphanomene

Il/gvm

9,00
7,00
5,00
3,00
1,00
0,00

Abbildung 5.30: Anteil des hydrostatischen Spannungsanteils im Vergleich zum gestaltandernden
Spannungsanteil eines in Querdruck belasteten Verbunds, ein Lastinkrement vor
Versagenseintritt; ausgedriickt tiber das Verhaltnis der ersten Invariante I; zur Ver-
gleichsspannung nach von Mises oy s
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Abbildung 5.31: Festigkeiten des Epoxids bei 293 K, gemessen nach EN ISO 3167 fir Zug und an
Rundproben fir Druck

verwendet [148, 163]. Es ermdglicht die Beriicksichtigung der unterschiedlichen Zug- und Druckfes-
tigkeiten und ist daher ein fiir die vorliegende Fragestellung geeignetes Modell. Das Kriterium wird
entsprechend Gleichung (5.14) formuliert.

2 1 1
)ZA;% + len - X{;] L=f=1 (5.14)
Erreicht der Versagensindex f den Wert eins, tritt Versagen ein. Die Zug- und die Druckfestigkeit
X! und X¢ entsprechen i.d.R. den Spannungsmaxima der aus den uniaxialen Versuchen ermittel-
ten Spannungs-Dehnungs-Kurven. Aufgrund der Abweichungen zwischen dem nichtlinear-elastischen
Modell und den Spannungs-Dehnungs-Kurven aus den Versuchen wiirde die Verwendung dieser Wer-
te jedoch zu einer falschen Bruchdehnung fiir Zug fiihren. Diese ergibt sich aus dem Umstellen der
Gleichung (5.9) nach der Dehnung und durch Einsetzen der experimentell ermittelten Versagens-
spannungen fir Zug (X! = 82MPa) zu 4,7 % statt zu 5,7 %. Mit den fiir die Gleichung (5.9) fir
den Drucklastfall bestimmten Parametern kann die gemessene Festigkeit fiir Druck X\, = 262 MPa

nicht erreicht werden. Denn die Funktion strebt fir ¢ — oo gegen den Wert EO/(S, der fiir die
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Abbildung 5.32: Definition der aquivalenten Festigkeiten anhand der experimentell gemessenen
Bruchdehnungen und des nichtlinear-elastischen Materialmodells

ermittelten Parameter bei EO/(S = 3748MPa/16 625 = 225 MPa liegt. Bei der thermischen Belastung
eines Verbunds entsteht die Beanspruchung der Matrix durch die Behinderung ihrer thermischen
Ausdehnung, die zum Aufbau einer mechanischen Dehnung fiihrt und schlieBlich in einer Span-
nung resultiert. Es handelt sich demnach um eine dehnungsgesteuerte Belastung. Die fehlerhafte
Abschatzung der Bruchdehnungen im eben beschriebenen MaBe wiirde daher zu einem falsch pro-
gnostizierten Versagenseintritt unter thermischer Belastung fiihren. Damit das Versagenskriterium
dennoch in spannungsbasierter Formulierung verwendet werden kann, werden aquivalente Festig-
keiten definiert, die die Abweichung zwischen nichtlinear-elastischem Modell und den experimentell
ermittelten Spannungs-Dehnungs-Kurven beriicksichtigen und das Erreichen der experimentell ermit-
telten Bruchdehnungen bei Versagenseintritt sicherstellen. Die Bestimmung dieser aquivalenten Fes-
tigkeiten wird in Abbildung 5.32 skizziert. Aus allen aufgenommenen Spannungs-Dehnungs-Kurven
werden jeweils fiir Zug und Druck die mittleren Bruchdehnungen €% und £$ bestimmt. Durch Ein-
setzen dieser Dehnungswerte in Gleichung (5.9) und unter Verwendung des entsprechenden Nicht-
lineariatsparameters 0" werden die zu diesen Dehnungen gehdrigen Spannungen bestimmt und als
aquivalente Festigkeiten in der Versagensbewertung verwendet. Sie werden deshalb als , aquivalen-
te" Festigkeiten bezeichnet, da die Versagensbewertung unter Verwendung dieser Festigkeitswerte
fir den einachsigen Lastfall zu den experimentell ermittelten Bruchdehnungen des Materials fiihrt.
Wie in Abbildung 5.32 angegeben, betragt die dquivalente Zugfestigkeit X!, = 89MPa und die
dquivalente Druckfestigkeit X¢, = 194 MPa.

Der Verlust der Tragfahigkeit nach Erreichen der Festigkeit wird (iber einen abrupten Spannungsabfall
durch eine schlagartige Degradation des E-Moduls E° abgebildet. Ist die Bruchenergie des Materials
bekannt, z.B. aus Compact-Tension [99, 182] und Compact-Compression-Tests [99], kann diese
genutzt werden, um einen linearen oder exponentiellen Spannungsabfall nach Versagenseintritt zu
konstruieren [38, 39, 163, 165]. Da dies fiir das hier untersuchte Reinharzmaterial nicht gegeben ist,
wird der E-Modul stattdessen nach Versagensinitiierung auf annahernd null gesetzt. Aus numerischen
Grinden wird der E-Modul nicht auf exakt null, sondern auf einen geringen Prozentsatz d des
urspriinglichen E-Moduls E° reduziert und ergibt sich damit aus

E=d-E, (5.15)
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Abbildung 5.33: Einfluss des Degradationsfaktors auf das effektive Spannungs-Dehnungs-Verhalten
eines in Querzug belasteten Verbunds, gezeigt an einen RVE mit zufélliger Faser-
anordnung; Spannungen und Dehnungen auf die Maixmalspannung bzw. Maximal-
dehnung der Rechnung mit d = 0,1% normiert; Abbildung wurde in modifizierter
Form bereits in [108] veroffentlicht

Die Nichtlinearitatsparameter 6" und ¢° werden nach Erreichen der Festigkeit auf null gesetzt. Die
Wahl des Degradationsfaktors d ist ein Kompromiss aus einer (schnell) konvergierenden Lésung und
einer guten Erfassung des Lastumlagerungsverhaltens im Verbund. Der Einfluss des Parameters auf
das berechnete effektive Spannungs-Dehnungs-Verhalten wird in Abbildung 5.33 exemplarisch fiir
ein in Querzug belastetes RVE mit zufilliger Faseranordnung gezeigt®. Versagenslast und -dehnung
konnen mit zu groB gewahlten Degradationsfaktoren — also mit einer zu geringen Reduktion der
Tragfahigkeit nach Versagenseintritt — signifikant iberschatzt werden. Dieser Aspekt wird in [108]
ausfihrlicher diskutiert. Aus dem Vergleich in Abbildung 5.33 lasst sich ein Degradationsparameter
von d = 0,1 % als geeigneter Wert fiir die progressive Schadigungsberechnung unter quasi-statischer
Querzugbelastung ableiten. Der mit diesem Wert in einem HexRVE berechnete Matrixriss wird in
Abbildung 5.34(a) dargestellt®. Unter Querzugbelastung bildet sich ein quer zur Belastungsrichtung
durch das gesamte RVE verlaufender Riss aus, s. Abbildung 5.34(b). Die Berechnung unter Quer-
druckbelastung bricht aufgrund von Konvergenzproblemen ab, bevor ein vollstandiger Matrixriss
ausgebildet ist. In Abbildung 5.34(b) ist lediglich die Rissbildung entlang des Faser-Matrix-Interface
zu erkennen. Um die Konvergenzprobleme zu verringern, kann die von Lapczyk und Hurtado [100]
vorgeschlagene Regularisierungsmethode genutzt werden. Diese fiihrt eine Dampfung des Schadi-
gungsparameters ein, wodurch der eigentlich dynamische Schadigungsprozess verlangsamt wird und
weiterhin quasi-statisch geldst werden kann. Die Inertiallasten bewirken im realen dynamischen Scha-
digungsprozess eine physikalische Regularisierung, dominieren aber nicht den Prozess an sich. Daher
ist die Regularisierung tiber die — im Vergleich mit Massen — einfachere Einfiihrung eines Dampfers
moglich.

In diskretisierter Form |3sst sich der regularisierte Schadigungsparameter d, aus dem nicht regulierten
Schadigungsparameter d* fiir das aktuelle Inkrement %, dem aktuellen Zeitinkrement At und dem
regulierten Schadigungsparameter ¢! des vorherigen Inkrements und dem Dampfungskoeffizienten
7, mit Gleichung

- At n
Yy = d L 1
ottt T ar™ (5.16)

5Die Berechnungen werden mit vorliufigen Materialparametern, angegeben in Tabelle 5.1, und mit nichtlinear-
elastisch isotrop modellierter Matrix durchgefiihrt.
6Unter Verwendung des nichtlinear-elastischen orthotropen Materialmodells
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(a) Querzugbelastung (b) Querdruckbelastung

Abbildung 5.34: Berechnete Matrixrisse unter Verwendung des Degradationsfaktors d = 0,1 % fiir
Querzug- und Querdruckbelastung

berechnen. Die Gleichung (5.16) ist mit der Definition des Schadigungsparameters d nach Lapczyk
und Hurtado [100] aufgestellt. Dieser lasst sich tiber

d=1-d (5.17)

in den in der vorliegenden Arbeit definierten Degradationsfaktor d umrechnen und Gleichung (5.16)
kann zu

At n
1—d,) = 1—dF Y (1 —dFt 1
(1—d) = g (=d)+ o =) (5.18)

umgeschrieben werden. Bei einer schlagartigen Schadigungsdefinition bleibt der nicht regularisierte
Schadigungsparameter d* konstant bei dem Wert von d = 1 — d bzw. der nicht regularisierte Degra-
dationsparameter d* bleibt konstant bei d* = d. Dabei ist d der mit 0,1 % festgelegte Degradations-
faktor. Der regularisierte Degradationsfaktor d, wird zur Berechnung des degradierten E-Moduls auf
den Ausgangsmodul E° und nicht auf den aktuellen Modul E angewendet, s. Gleichung (5.15). Ak-
tueller E-Modul und Anfangsmodul unterscheiden sich aufgrund des nichtlinearen Materialverhaltens
vor Schadigung je nach Dehnungszustand voneinander. Dies muss bei der erstmaligen Berechnung
des Degradationsfaktors mit viskoser Regularisierung, also direkt nach Versagenseintritt, berticksich-
tigt werden. Zu diesem Zeitpunkt existiert noch kein Degradationsparameter d*~!, der sich spater
aus der Berechnung von d, des vorherigen Inkrements ergibt. Er reprasentiert damit das Verhaltnis
des E-Moduls E aus dem letzten Inkrement zum initialen E-Modul E°. Zum Zeitpunkt des Versagen-
seintritts sollte der Degradationsfaktor demnach dem Verhaltnis E/EO entsprechen. Fir ein lineares
Materialverhalten vor Schadigung konnte er daher auf d, = 1 gesetzt werden. Bei Nichtlinearitat
ist das Verhaltnis E/EO vom Dehnungszustand bei Versagensinitiierung und, durch die orthotrope
Modellierung, zudem von der Materialrichtung abhangig. Da mit der Wahl des initialen Werts von
d®=' zum einen ein Ansteigen des E-Moduls E durch die Schadigung verhindert werden muss (der
Wert darf nicht zu groB gesetzt sein) und zum anderen die Reduktion entsprechend dem Ziel der
Regularisierung aber auch nicht zu stark ausfallen darf (d% nicht zu klein), kann kein fiir alle Lastfille
gleichermaBen geeigneter Wert vorgegeben werden. Eine Vorsimulation fir alle Lastfalle kann hier
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Abbildung 5.35: Einfluss des Dampfungskoeffizienten 7, der viskosen Regularisierung auf das berech-
nete Materialverhalten unter einachsiger Druckbelastung im Entfestigungsbereich;
d? = 0,13

Tabelle 5.6: Parameter fiir die viskose Regularisierung der Schadigung fiir verschiedene Lastfalle
Querzug Querdruck Schub

U 0,0 0,1 0,01
d? 0,0 0,13 0,3

Aufschluss (iber eine geeignete Wahl des Parameters geben.

Abbildung 5.35 zeigt Spannungs-Dehnungs-Kurven fiir das einachsig in Druck belastete Reinharz,
berechnet mit verschiedenen Werten fiir den Dampfungskoeffizienten 7,. Je groBer 7,, desto lang-
samer fallt die ertragbare Spannung nach Erreichen der Festigkeit iber der Dehnung ab. Qualitativ
entsprechen die Spannungsverlaufe im Entfestigungsbereich denen einer exponentiellen Degradation.
Der Fall der schlagartigen Degradation 7, = 0 kann damit als Sonderfall der exponentiellen Degra-
dation interpretiert werden. Je kleiner der Wert fiir 7, desto naher sind die Spannungsverlaufe im
Entfestigungsbereich diesem Sonderfall.

Eine starkere Degradation verstarkt die Lastumlagerungen in angrenzende ungeschadigte Bereiche
und begiinstigt in der Simulation dadurch die Ausbildung dominanter Matrixrisse [108], wie sie auch
experimentell in mechanisch belasteten FVK beobachtet werden [163]. Daher wird 7, so klein wie
moglich gewahlt, aber groB genug, um eine konvergierte Berechnung mit vollstandig ausgebilde-
tem Matrixriss zu erhalten. Der dafiir erforderliche Dampfungsfaktor ist abhangig vom untersuchten
Lastfall. Fiir die Lastfille quer zur Faser werden die Werte fiir 1, und fiir d° in Tabelle 5.6 auf-
gelistet. Wie bereits erwahnt, kommt die Rechnung fiir die Querzugbelastung ohne Regularisierung
aus. 17, und d° kénnen zu null gesetzt werden. Fiir die Lastfalle Querdruck und Schub sind hohere
Regularisierungsfaktoren erforderlich.

5.2.3 Bewertung der Vorhersagequalitit des mikromechanischen Modells

Bevor die zur Beantwortung der Forschungshypothesen erforderliche Ermiidungsmodellierung the-
matisiert wird, muss die Spannungs- und Festigkeitsvorhersagequalitdt des implementierten Mo-
dellierungsansatzes bewertet werden. Denn eine Festigkeitsvorhersage innerhalb eines akzeptablen
Genauigkeitsbereichs ist Voraussetzung fiir eine belastbare Ermidungssimulation. Die fiir die mi-
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Tabelle 5.7: Elastizitats- und Festigkeitskennwerte des Epoxidharzes bei 293 K

Kennwert Beschreibung Wert

E, Initialer E-Modul 3748 MPa
ot Nichtlinearitatsparameter fiir Zugnormalbeanspruchung 24,62

o Nichtlinearitatsparameter fiir Drucknormalbeanspruchung 16,62

0° Nichtlinearitatsparameter fiir Schubbeanspruchung 12,64

v Querkontraktionszahl 0,395
Xéq aquivalente Zugfestigkeit 89 MPa
X< aquivalente Druckfestigkeit 194 MPa

€q

kromechanische Simulation der quasi-statischen Verbundeigenschaften erforderlichen Material- und
Modellparameter der Matrix werden in Tabelle 5.7 zusammengefasst. Die Vorhersage wird zunachst
fir Raumtemperatur mit 7" = 293 K bewertet. Die Kennwerte wurden daher nur fiir diese Tempe-
ratur zusammengestellt. Die Kennwerte der Faser wurden bereits in Kapitel 5.2.1 angegeben. Die
Vorhersagequalitat wird fir die Verbundmaterialkennwerte (Moduln und Festigkeiten) in verschiede-
ne Materialrichtungen (Faserlangs-, Faserquerrichtung) und fiir den Schublastfall in der 1,2-Ebene
bewertet. Solch umféangliche Modellbewertungen finden sich in der Literatur selten [39, 112]. Selbst
innerhalb der Fokussierung auf die Eigenschaften quer zur Faser beschranken sich viele Veroffentli-
chungen auf die Validierung der Ergebnisse fiir den Querzuglastfall [125, 142, 174, 175]. Nur wenige
Autoren stellen auch die Querdruck- und die Schubfestigkeitsvorhersage experimentellen Daten ge-
geniber [39, 163, 165]. Zudem dient die Querzugfestigkeit [52, 125] oder die Querdruckfestigkeit
[39] des Verbunds — oder beide [163] — in vielen Modellen als zusatzlicher Kalibrierungsparameter.
Damit werden die Kennwerte fiir das Interfacemodell [163] bestimmt oder das Versagenskriterium
kalibriert [52, 125]. Daher kénnen die Querfestigkeiten nicht in allen veréffentlichten Untersuchungen
als Validierungsparameter genutzt werden. Im Gegensatz dazu basiert die hier vorgestellte mikrome-
chanische Simulation des Verbundverhaltens ausschlieBlich auf der Kalibrierung mittels am Reinharz
gemessener Versuchsdaten und den fiir die Faser in [80] veréffentlichten Kennwerten. Somit besteht
die Validierungsbasis aus allen am UD-Verbund ermittelten Testdaten.

Neben der Diskussion der Vorhersagegenauigkeit aus dem Vergleich mit den experimentell ermit-
telten Verbundkennwerten (eine Ubersicht dazu findet sich in Anhang F in Tabelle F.1) wird die
Modellgenauigkeit mit der Vorhersagequalitat veroffentlichter Modellansatze verglichen. Damit wird
die Modellgiite in den Stand der Forschung eingeordnet. Anhand dieses Vergleichs wird bewertet,
inwiefern die beschriebenen Modellannahmen die Vorhersagequalitat beeintrachtigen bzw. inwieweit
diese Annahmen zum Erreichen einer bestimmten Vorhersagequalitat zuladssig erscheinen. Zudem
liefert dieser Vergleich einen allgemeinen Uberblick iiber die Vorhersagequalitat aktueller mikrome-
chanischer Simulationsansatze, wie er bisher in dieser Form noch nicht zusammengetragen wurde.

Abbildung 5.36 stellt die mikromechanische Vorhersage des Verbundverhaltens in Faserrichtung dem
Experiment gegeniiber. Wie im vorherigen Kapitel bereits erwéhnt, liegt die Steifigkeitsvorhersage
fur den linearen Bereich des Materialverhaltens mit einem relativen Fehler zwischen -2% und 8 %
in einem sehr guten Genauigkeitsbereich. Die Abweichungen der numerischen und experimentellen
Spannungs-Dehnungs-Linien fiir den Druckbereich in Bereichen hoherer Druckdehnung (ab 0,5 %)
resultieren aus einer zu steifen Abbildung des Materialverhaltens in diesem Bereich. Bei 1,0 % Druck-
dehnung lberschatzt das Modell die effektive Verbundspannung um 23 %. Auch die berechneten
Festigkeiten weichen mit 27 % fiir Zug und 46 % fir Druck recht stark von den experimentellen
Kennwerten ab. Eine mogliche Ursache der hohen Abweichungen bei der Festigkeitsvorhersage kon-
nen Fertigungsabweichungen sein. Bei der Ablage des Fasermaterials im Fertigungsprozess kann es
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Abbildung 5.36: Mikromechanische Vorhersage des Materialverhaltens von IM7 /Epoxid in Faserrich-
tung

zu Winkelabweichungen kommen. Dadurch wird der Verbund im Versuch nicht genau in Faserrich-
tung, sondern in einem abweichenden Winkel zu dieser (off-axis) belastet. In der Simulation wird
die Last hingegen exakt in Faserrichtung eingeleitet. Eine Festigkeitsreduktion entsprechend den
Abweichungen zwischen den hier gezeigten numerischen und experimentellen Daten kann durch eine
Faserwinkelabweichung von 3° [62] bis 5° [171] verursacht werden. Das Auftreten von Faserwinkel-
abweichungen im Handablageverfahren in dieser GroBenordnung erscheint durchaus plausibel. Dass
die Mischungsregel, basierend auf dem Strength-of-Materials-Ansatz [65], auf ein mit 3245 MPa
sehr ahnliches Ergebnis fiir die Langszugfestigkeit kommt wie die mikromechanische Berechnung,
untermauert diese Vermutung. Auch die Mischungsregel geht von einer perfekten Lasteinleitung in
Faserrichtung aus.

Zwei weitere in den vorliegenden mikromechanischen Simulationen nicht beriicksichtigte Phanome
sind das Faserknicken und das Ausbilden von Knickbandern [11, 147, 186]. Diese Phanomene sind
fur die im Vergleich zur Langszugfestigkeit geringe Langsdruckfestigkeit von FVK verantwortlich
[19]. In der Vorhersage entspricht die Langsdruckfestigkeit 62 % der Langszugfestigkeit. Dieser Un-
terschied ist auf die unterschiedlichen Zug- und Druckfestigkeiten der Fasern zuriickzufiihren, deren
Unterschied im gleichen Prozentbereich liegt. Dagegen ist die Differenz zwischen den experimentell
ermittelten Festigkeiten groBer: Die Druckfestigkeit ist nur halb so groB wie die Zugfestigkeit. Die
fehlende Beriicksichtigung des Faserknickens ist somit eine plausible Erklarung fiir die Uberschatzung
der Langsdruckfestigkeit durch das Modell. Die mangelnde Beriicksichtigung des Faserknickens kann
zudem der Grund fiir die unterschatzte Nichtlinearitat im Materialverhalten unter Druck sein. Im Mo-
dell werden Nichtlinearitaten allein liber das Matrixmaterialverhalten abgebildet. Die ideal und linear
modellierten Fasern iiberlagern diesen Effekt. Daher tritt im simulierten Verbund unter Belastung in
Faserrichtung keine Nichtlinearitat auf. Die im Experiment beobachtete Nichtlinearitat wird daher
wahrscheinlich durch das Ausknicken der Fasern, das deren effektive Steifigkeit reduziert, verursacht.

Abbildung 5.37 vergleicht die Qualitat der Langsfestigkeitsvorhersage des in der vorliegenden Arbeit
vorgestellten Modells mit der von in der Literatur veroffentlichten Vorhersagen. Die Qualitat wird
darin iber die relative Abweichung der Simulation vom Versuch quantifiziert. Neben den Saulen
fur die relativen Fehler der einzelnen Modelle wird auch der Durchschnitt der Betrage der relati-
ven Fehler aller Modelle eingetragen. Da iiber den Fehlerbetrag Unter- und Uberschatzung nicht
unterschieden wird, ist der Fehlerdurchschnitt auf der positiven und auf der negativen Fehlerachse
eingetragen. Alle Modelle, deren Fehlersaulen innerhalb dieser Linien liegen, liefern eine tiberdurch-
schnittlich gute Vorhersagegenauigkeit. Die horizontale schwarze Linie gibt zusatzlich den relativen
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Abbildung 5.37: Relativer Fehler der Langsfestigkeitsvorhersage im Vergleich mit der Vorhersage-
qualitat von Modellen aus der Literatur ([39, 112])

Fehler der hier vorgestellten Simulation an. Im Gegensatz zu den anderen Materialkennwerten (ins-
besondere Querzug) wurden nur wenige mikromechanische Langszugfestigkeitsvorhersagen verof-
fentlicht, die auf FEM-Berechnungen an RVE mit kleinen geometrischen AbmaBen in Faserrichtung
basieren. Die hier vorgestellten Ergebnisse stellen somit eine Erweiterung der Wissensbasis dar. Im
Modellvergleich kommt die Modellvorhersage von Ernst et al. [39] zu sehr guten Ergebnissen. Die
Modellannahmen zur Schadigung der Faser werden in der Veroffentlichung jedoch nicht beschrieben.
Massarwa et al. [112] erreicht fiir die Langszugfestigkeit ebenfalls eine bessere Vorhersagequalitat
als das hier vorgestellte Modell. Die Versagensbewertung und die Schadigungsberechnung erfol-
gen dort allerdings auf der Lagenebene mittels experimentell bestimmter Lagenfestigkeiten. Die
mikromechanische RVE-Berechnung wird lediglich zur Bestimmung der effektiven, homogenisierten
Lagenspannungen verwendet. Damit sind die Effekte von Faserwinkelabweichungen bereits indirekt
in den fir die Versagensbewertung verwendeten Festigkeitskennwerten enthalten und missen nicht
explizit im Modellierungsansatz beriicksichtigt werden. Die Druckfestigkeit wird von Massarwa et al.
[112] dennoch in dhnlichem MaBe liberschatzt wie von der vorgestellten Simulation.

Fir die Berlicksichtigung der Effekte von Faserwinkelabweichungen, Faserwelligkeiten und des Pha-
nomens Mikrobeulen sind andere RVE-Geometrien mit einer groBeren Abmessung in Faserrichtung,
wie von [19, 152, 186] verwendet, erforderlich. Denkbar ware auch ein Versagens- und Schadigungs-
kriterium fiir das Faserdruckversagen, welches das Faserknicken in der Formulierung des Kriteriums
beriicksichtigt. Fir die in der vorliegenden Arbeit untersuchten Fragestellungen ist die Vorhersa-
gequalitat des prasentierten Modells am , flachen” RVE mit den verwendeten Versagenskriterien
ausreichend, da bei der thermischen Zyklierung vorrangig Matrixrisse zu erwarten sind.

Die mikromechanische Vorhersage des Querverhaltens des Verbunds wird in Abbildung 5.38 mit den
Experimenten verglichen. Die Vorhersage des Quermoduls im linearen Bereich ist mit einer relativen
Abweichung von 2 % fiir Zug und Druck sehr gut. Fiir den Schubmodul ist die Abweichung mit -12 %
etwas groBer, aber immer noch akzeptabel. Die Querzugfestigkeit wird mit 47,7 MPa statt 44,1 MPa
um 8% Uberschatzt. Dies fithrt auch auf eine Uberschatzung der Bruchdehnung (s. Tabelle F.1).
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Abbildung 5.38: Mikromechanische Vorhersage des Materialverhaltens von IM7/Epoxid quer zur Fa-
serrichtung
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Abbildung 5.39: Mikromechanische Vorhersage des Materialverhaltens von IM7 /Epoxid fiir In-plane-
Schub’

Querdruck- und Schubfestigkeit liegen mit einer relativen Abweichung der Vorhersage von den Expe-
rimenten mit -2 % fiir die Druckfestigkeit und -8 % fiir die Schubfestigkeit , auf der sicheren Seite".
Die Festigkeitsvorhersage liegt insgesamt in einem akzeptablen Genauigkeitsbereich. Dies spricht fiir
die Zulassigkeit der getroffenen Annahmen fiir die Spannungsberechnung und fiir das Versagenskri-
terium. Die Bruchdehnung — definiert als zum Spannungsmaximum gehoérende Dehnung — wird fiir
den Querdrucklastfall mit 3,77 % statt 3,12 % etwas iiberschatzt. Fiir Schub wird die Gleitung bei
Versagen mit 2,45 % statt 3,75 % starker unterschatzt. Das liegt neben den geringen Abweichungen
zwischen den berechneten und den gemessenen Festigkeiten auch an der Uber- oder Unterschitzung
der materiellen Nichtlinearitat durch das Modell, die fiir die Normalspannungslastfalle in Querrich-
tung nur leicht, fiir den Schublastfall aber etwas starker ausfallt. Fiir Querzug werden die Spannungen
beispielsweise bei einer Dehnung von 0,48 % um 7 % unterschatzt. Die gleiche Abweichung besteht
zwischen den berechneten und den experimentell ermittelten Druckspannungen bei 3,1 % Dehnung.
Das Schubverhalten wird bei kleineren Dehnungen zu weich abgebildet. Bei einer Dehnung von 1,0 %
wird die resultierende Spannung beispielsweise um 18 % unterschatzt. Im héheren Dehnungsbereich
wird jedoch der Grad der Nichtlinearitat unterschatzt, wodurch die Versagensspannung bereits bei
geringerer Gleitung erreicht wird. Ursache kann hier die Uberschatzung der Matrixschubspannungen
durch die Kalibrierung fir Gleitungen tber 7% sein, s. Abbildung 5.25. Die Hypothesen der vor-
liegenden Arbeit beziehen sich in erster Linie auf den Fall der thermischen Belastung, fiir den sehr
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Abbildung 5.40: Relativer Fehler der Querfestigkeitsvorhersage im Vergleich mit der Vorhersagequa-
litat von Modellen aus der Literatur [38, 52, 125, 142, 163, 165, 174]

geringe lokale Gleitungen im Verbund zu erwarten sind [15]. Fiir diesen Bereich liefert der vorgestellte
nichtlinear-elastische orthotrope Modellierungsansatz eine gute Vorhersagequalitat und wird daher
im Rahmen der vorliegenden Arbeit weiter verfolgt.

Der im Spannungs-Dehnungs-Verlauf fir den Querdruck- und den Schublastfall verzégerte Span-
nungsabfall nach Erreichen der Verbundfestigkeiten resultiert aus der viskosen Regularisierung und
der damit verzogerten Schadensentwicklung.

Wie der Vergleich der Vorhersagegenauigkeit des hier vorgestellten Modells mit veréffentlichten Mo-
dellen fiir die Quer- und Schubfestigkeiten (Abbildung 5.40 und Abbildung 5.41) zeigt, existieren
viele Veroffentlichungen zur Querzugfestigkeitsvorhersage. Wesentlich weniger Autoren bewerten fiir
ihr Modell auch die Vorhersage der Querdruck- und Schubfestigkeit. Die in der vorliegenden Arbeit
vorgestellten mikromechanischen Simulationen liefern im Vergleich mit den Literaturergebnissen ei-
ne zufriedenstellende Vorhersagequalitat fir die matrixdominierten Festigkeiten: Der relative Fehler
des vorgestellten Modells liegt immer innerhalb des mittleren relativen Fehlers der Literaturmodelle.
Nicht fiir alle Literaturmodelle darf der Vergleich zwischen Simulation und Experiment als Validie-
rung angesehen werden. Fiir die Querzugfestigkeit ist dies lediglich fiir die Modelle von Ernst et al.
[39], Govaert et al. [52]%, Ren et al. [142] und Tan et al. [165] zulassig. Okabe et al. [125] und Sun
et al. [163] nutzen die Querzugfestigkeit dagegen als Kalibrierungsparameter. Vaughan und McCar-
thy [174, 175] nutzen die Querzugfestigkeit nicht direkt zur Kalibrierung, sie vergleichen aber die
Simulationsergebnisse mit verschiedenen Interfaceparametern. Abbildung 5.40(a) zeigt den Fehler
fur das den Experimenten am nachsten kommende Simulationsergebnis.

Fur die Querdruckfestigkeit liefert lediglich das Modell von Sun et al. [163] genauere Ergebnisse als
das vorgestellte Modell. Die Querdruckfestigkeit wird von Sun et al. [163] allerdings als Kalibrie-

"Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung der Industrieanlagen-Betriebsgesellschaft mbH (IABG)

8Auch Govaert et al. [52] nutzen die Querzugfestigkeit zur Kalibrierung des Matrixversagenskriteriums, allerdings
fir eine andere Dehnrate. Das in der vorliegenden Arbeit dargestellte Ergebnis fur die kleinste Dehnrate ist das
Resultat einer Vorhersage.
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Abbildung 5.41: Relativer Fehler der Schubfestigkeitsvorhersage im Vergleich mit der Vorhersage-
qualitat von Modellen aus der Literatur [39, 52, 163, 165]

rungsparameter fiir das Interfacemodell verwendet und die Berechnung kann nicht als Vorhersage
und der Vergleich mit dem Experiment daher nicht als Validierung betrachtet werden. Fiir Schub
liefern die Modelle von Govaert et al. [52], Sun et al. [163] und Tan et al. [165] eine bessere Vor-
hersage als das vorgestellte Modell.

Der Aspekt des Reverse-Engineerings zur Bestimmung von Material- und Modellparametern reduziert
das Vorhersagepotenzial der mikromechanischen Simulation. Eine Vorhersage der Verbundparame-
ter ist nur dann moglich, wenn diese nicht zur Anpassung der mikromechanischen Modellparameter
genutzt werden. Neben dem hier prasentierten Modell kénnen das nur die Modelle von Ernst [38],
Ren et al. [142] und Tan et al. [165] fir alle Verbundkennwerte fiir sich beanspruchen. Da das
Ziel mikromechanischer Simulationen u.a. die Vorhersage von Verbundeigenschaften ist, sollten Ver-
suche am Verbund ausschlieBlich fir Validierungszwecke genutzt werden. Aufgrund der komplexen
Beanspruchungszustande im Verbund sind diese ideal geeignet, um die mikromechanische Methodik
zu bewerten. Sollten zusatzliche Tests zur Charakterisierung der Materialmodelle der Konstituenten
notwendig sein, konnten z.B. mehrachsige Versuche auf Konstituentenebene herangezogen werden.
Fir die Modelle, die eine explizite Abbildung des Faser-Matrix-Interface verfolgen, konnten Expe-
rimente zur Charakterisierung dieses Interface (z.B. Pull-out- [34, 57, 109], Push-out- [44] oder
Peel-off-Versuche [7]) bei der Modellkalibrierung behilflich sein.

Um das Modell bzgl. der Matrixrissvorhersage zu bewerten, zeigt Abbildung 5.42 die berechneten
Matrixrissmuster nach Versagen des Verbunds. Die Rissbildung wird im Einklang mit experimentellen
Beobachtungen am Faser-Matrix-Interface (bzw. in den an die Faser angrenzenden Matrixelementen)
initiiert. Diese ,,Ablosung" wachst weiter, bis der Riss seine Richtung andert und iber die Matrix
die Interfaceschaden verbindet. Im Querzuglastfall verlauft der Riss, wie in veroffentlichten Expe-
rimenten [45, 163] und numerischen Simulationsergebnissen [13, 45, 163, 165, 174] beobachtet,
parallel zur Lastrichtung. Im Querdrucklastfall kann die vollstandige Matrixrissbildung aufgrund von
Divergenz nicht berechnet werden. Ein winklig zur Belastungsrichtung wachsender Matrixriss, wie
von Sun et al. [163] und Gonzalez und LLorca [49] experimentell beobachtet, ist dennoch erkennbar.
Unter Schubbelastung wachst die Faser-Matrix-Ablosung sehr weit um die Faser herum, bevor sie
als Riss in die Matrix wachst und so Ablésungen verbindet. In den Berechnungen von Sun et al.
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5.2 Mikromechanische Vorhersage des Materialverhaltens unter quasi-statischer Belastung

(a) Querzugbelastung (b) Querdruckbelastung (c) Schubbelastung

Abbildung 5.42: Simulierte Rissmuster bei quasi-statischer Belastung quer zur Faser; schwarze Be-
reiche kennzeichnen Matrixschadigungen

[163] und Tan et al. [165] an einem RVE mit zufilliger Faseranordnung und in den Berechnungen
von Ernst [38] und Ernst et al. [39] an einem RVE mit quadratischer Faseranordnung lauft der Riss
dagagen friiher in die Matrixregion. Ausfiihrungen zu den Mechanismen der Matrixschadigung folgen
in Kapitel 6.

Da die Vorhersage der Verbundsteifigkeiten und Festigkeiten fiir 293 K durch den hier vorgestellten
mikromechanischen Simulationsansatz fiir die Beantwortung der Forschungshypothesen in einem
akzeptablen Genauigkeitsbereich liegt und die berechneten Rissmuster in der Matrix physikalisch
plausibel sind, wird der Modellierungsansatz zur Untersuchung dieser Hypothesen weiter verfolgt.
Zur Anwendung auf den Lastfall der thermischen Zyklierung ist dazu zunichst der Ubertrag auf die
Berechnung mechanischer Lastfélle bei anderen Umgebungstemperaturen und auf die Berechnung
thermischer Lasten erforderlich.

5.2.4 Temperaturabhangigkeit und thermische Lasten

Fir die mikromechanische Vorhersage quasi-statischer mechanischer Verbundeigenschaften bei kryo-
genen Temperaturen sind mikromechanische Materialparameter fiir diesen Temperaturbereich erfor-
derlich. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit ist der relevante Temperaturbereich durch die thermische
Zyklierung zwischen 293 K und 90 K definiert. Fiir die Faser ist eine geringe Variation der elastischen
und der Festigkeitskennwerte mit der Temperatur anzunehmen, sodass die Materialparameter als
konstant iiber den untersuchten Temperaturbereich angenommen werden. Fiir das Matrixmaterial
stehen Daten aus Zugversuchen bei 77 K zur Verfiigung (s. Abbildung 5.13). Die Materialkennwerte,
die aus diesen Daten direkt abgeleitet werden konnen, werden in Tabelle 5.8 mit einer hochgestellten
»1" gekennzeichnet. Fiir die anderen Parameter miissen Annahmen getroffen werden, da fiir diese
keine Messdaten vorliegen. Die vorliegenden Daten aus Druckversuchen nach Norm ISO 604 bei
77K (s. Abbildung 5.15(a)) decken nicht den fir die Modellkalibrierung erforderlichen Dehnungsbe-
reich ab (vgl. Diskussion in Abschnitt 5.2.2). Hierfiir waren Druckversuche an zylindrischen Proben,
wie in Abschnitt 5.2.2 fiir 293 K beschrieben, auch fiir den Tieftemperaturbereich erforderlich.
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Tabelle 5.8: Elastizitats- und Festigkeitskennwerte des Epoxidharzes bei 77 K

Kennwert Beschreibung Wert
E Initialer E-Modul [MPa] 6495!
ot Nichtlinearitatsparameter fiir Zugnormalbeanspruchung 4,531
ome Nichtlinearitatsparameter fiir Drucknormalbeanspruchung 3,107
0° Nichtlinearitatsparameter fir Schubbeanspruchung 2,322
v Querkontraktionszahl 0,395 2
X!, aquivalente Zugfestigkeit [MPa] 1001
X¢, aquivalente Druckfestigkeit [MPa] 2192

1
2

aus experimentellen Daten direkt ermittelt
mithilfe von Annahmen abgeleitet

Bezliglich der Temperaturabhangigkeit der Festigkeit bei verschiedenen Belastungsarten macht Rem-
merswaal [141] (S. 58 und S. 98) fiir zwei Thermoplasten eine interessante Beobachtung: Im Tem-
peraturbereich von 273 K bis 333 K ist die qualitative Temperaturabhangigkeit der Festigkeiten fiir
Zug- und Schubbelastung gleich. Zudem hangen die Festigkeiten linear von der Temperatur ab, wo-
bei sie mit steigender Temperatur sinken. Letztere Beobachtung machen auch Fiedler et al. [43] fiir
fiinf verschiedene Epoxidharze fiir Zug- und Druckbelastung in einem erweiterten Temperaturbereich
von 233K bis 453 K. Wird fiir diese Materialien die gemessene qualitative Temperaturabhangigkeit
der Festigkeit fiir Zug auf das Druckverhalten tbertragen, um daraus die Veranderung der Druck-
festigkeit mit der Temperatur abzuschatzen, ergibt sich ein relativer Fehler zu den Messwerten, der
je nach Epoxid zwischen 3% und 13 % liegt. Da dies dem Streubereich experimentell ermittelter
Festigkeiten — insbesondere bei Tieftemperaturmessungen® — entspricht, ist diese Abweichung als
akzeptabel einzustufen. Es bietet sich daher an, die qualitative Temperaturabhangigkeit der Zugfes-
tigkeit zu nutzen, um die Druckfestigkeit bei 77 K abzuschatzen. Die resultierenden Werte werden
in Tabelle 5.8 angegeben. Der gleiche Ansatz wird auch fiir die Bestimmung der Nichtlinearitatspa-
rameter verfolgt. Wahrend der Anfangsmodul fiir Zug- und Druckbelastung als identisch angesehen
und damit dem Zugversuch bei 77 K entnommen werden kann, ist der Grad der Nichtlinearitat im
Materialverhalten fiir Zug-, Druck- und Schubbelastungen verschieden. Jedoch wird auch hier die
gleiche qualitative Temperaturabhangigkeit angenommen und so die Werte in Tabelle 5.8 ermittelt.
Der Anfangsschubmodul fiir 77 K kann aus dem initialen E-Modul bei 77 K und der als konstant
angenommenen Querdehnzahl ermittelt werden. Die Ergebnisse der mit diesen Annahmen durchge-
fihrten mikromechanischen Simulationen zur Bestimmung der Verbundkennwerte bei 77 K werden
im Folgenden Versuchsdaten gegeniibergestellt. Relevant bzgl. der beschriebenen Annahmen sind
die Eigenschaften quer zur Faserrichtung, da das Matrixmaterial und damit die Kalibrierung nur auf
diese relevanten Einfluss hat. Abbildung 5.43 zeigt daher die Modellvorhersage und die experimen-
tell ermittelten Spannungs-Dehnungs-Kurven fiir Querzug- und Querdruckbelastung bei 77 K. Fiir
die Querzugbelastung liegen keine Daten bis zum Probenbruch vor, sodass hier nur das elastische
Verhalten bewertet werden kann. Die Modellvorhersage liberschatzt die Verbundsteifigkeit leicht:
Der relative Fehler fir den Anfangsmodul liegt bei 15%. Die Spannung bei 0,3 % Dehnung wird
um 11 % Uberschatzt. Da die Kalibrierung der fiir den Querzuglastfall relevanten Matrixkennwerte
ausschlieBlich auf vorliegenden experimentellen Daten basiert, sind die Abweichungen keine Ursache
der beschriebenen Annahmen, sondern kdnnen u.a. in der Streuung sowohl der Kalibrierungs- als
auch der Validierungsdaten'® begriindet sein. Einen gréBeren Einfluss sollten die Kalibrierungsan-
nahmen auf den Querdrucklastfall haben, da die hierfiir relevanten Druck- und Schubeigenschaften

9Die Standardabweichung der bei 77 K ermittelten Zugfestigkeiten liegt bei 19 %.
0Versuchsdaten aus lediglich zwei Versuchen verfiigbar
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Abbildung 5.43: Mikromechanische Vorhersage des Materialverhaltens von IM7/Epoxid quer zur Fa-
serrichtung fiir 77 K1

der Matrix mithilfe der beschriebenen Annahmen aus den Daten der Zugversuche abgeleitet wurden.
Der Anfangsmodul liegt mit einem relativen Fehler von 12% im gleichen Genauigkeitsbereich wie
der Querzugmodul. Die Druckfestigkeit wird mit einer relativen Abweichung von -10 % unterschatzt,
was auch zu einer Unterschatzung der Bruchdehnung (s. Tabelle F.2) fihrt. Dies liegt iber dem
Fehler des Simulationsergebnisses bei Raumtemperatur, aber immer noch im akzeptablen Rahmen.
Wie bereits fir den Querzuglastfall beobachtet, unterschatzt die Vorhersage den Grad der Nichtli-
nearitat bei 77 K auch fir den Querdrucklastfall. Bei 1,8 % Druckdehnung wird die Spannung um
11 % tberschatzt.

Zur Vollstandigkeit zeigt Abbildung 5.44 die mikromechanischen Simulationsergebnisse fiir einen in
Langszug bei 173 K belasteten Verbund im Vergleich mit dem Experiment. Die Abweichung der
Festigkeit entspricht der des gleichen Lastfalls unter Raumtemperatur, s. Tabelle F.2 in Anhang F.
Die Steifigkeit wird bei 173 K etwas starker unterschatzt. Sowohl in der Simulation als auch im Ex-
periment sind die Zugkennwerte in Faserrichtung bei 173 K gegeniiber denen bei Raumtemperatur
nur geringflgig erhoht.

Da die Abweichungen der Modellvorhersage von den Experimenten in einem akzeptablen Genau-
igkeitsbereich liegen, konnen die getroffenen Annahmen zur Bestimmung der nicht experimentell
ermittelten Matrixkennwerte fiir 77 K fiir die weiteren Untersuchungen als zulassig betrachtet wer-
den.

Die Kennwertbestimmung an den Temperaturstiitzstellen 293 K und 77 K erlaubt lediglich die An-
nahme einer linearen Abhangigkeit der Kennwerte von der Temperatur. Nach den Messungen von
Fiedler et al. [43] und Remmerswaal [141] ist diese Annahme fiir die Festigkeiten zulassig. Fiir die
Moduln liefern vier DMA-Messungen detailliertere Aussagen liber die qualitative Temperaturabhan-
gigkeit, s. Abbildung 5.45. Die Dynamisch-Mechanische Analyse (DMA) dient der Bestimmung der
temperaturabhéngigen viskoelastischen Materialeigenschaften. Sie liefert dabei Informationen tber
die Temperaturabhangigkeit des E-Moduls (Speichermodul). Dieser wird hier im Biegeversuch ge-
messen, weshalb er lediglich eine Abschatzung der im Zug- und Druckversuch ermittelten E-Moduln
ist. Der qualitative Verlauf tiber der Temperatur wird als (ibertragbar angenommen.

Im Bereich von T}, 1 = -96°C bis T}, » = 55°C kann die Temperaturabhangigkeit mit einer qua-
dratischen Funktion beschrieben werden (s. Abbildung 5.45). Im Bereich von T3, = -196°C bis

I Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG
12Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung des Fraunhofer Instituts fiir Werkstoffmechanik
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Abbildung 5.44: Mikromechanische Vorhersage des Materialverhaltens von IM7/Epoxid fiir Zugbe-
lastung in Faserrichtung fiir 173 K!2

Tin1 = -96°C ist der E-Modul annahernd konstant. Im Zugversuch bei T3, o = -196°C wird je-
doch eine weitere Zunahme des Moduls mit sinkender Temperatur in diesem Temperaturbereich
festgestellt. Um den Messwert aus dem Zugversuch bei T}, o = 77 K zu erreichen, bietet sich daher
im Temperaturbereich von 77 K bis T}, 1 = -96 °C eine lineare Beschreibung der Temperaturabhan-
gigkeit an. Zur Vermeidung einer Extrapolation in Temperaturbereiche, in denen keine Messdaten
vorliegen, wird der E-Modul unter 77 K konstant gehalten. Dies ist zulassig, da dieser Bereich fiir
die Untersuchungen der vorliegenden Arbeit nicht mehr relevant ist. Gleichung (5.19) fasst die tem-
peraturabhangige Beschreibung des Reinharzmoduls zusammen.

E(TTK)
~1,83 T < 77K
E(Trr)
E(T) ] _352.10%-T+2,10 77K < T < 177K (5.19)

2,52-107°-7T2 - 1,63-1072-T +3.58 177K < T < 328K

Die Gleichungen sind auf den Wert bei Raumtemperatur normiert, damit sie sowohl mit den DMA-
Daten als auch mit den Messdaten aus den Zugversuchen verglichen werden kénnen. Da der Modul
bei der DMA in Biegebelastung bestimmt wird, besteht ein Unterschied zwischen den Moduln aus
beiden Versuchen. Die Gleichungen (5.19) bilden sowohl die Daten aus den DMA-Messungen (s.
Abbildung 5.45) als auch die Daten aus dem Zugversuch (s. Abbildung 5.46) gut ab.

Die Gleichungen sind lediglich fiir das hier untersuchte Material und den tber Messungen abgedeck-
ten Temperaturbereich von 77 K bis 328 K giiltig. Da die Temperaturabhangigkeit des E-Moduls
stark von den Bindungskraften im Material abhangt [111], kann der qualitative Verlauf von Poly-
mer zu Polymer mit anderer chemischer Zusammensetzung variieren. Auf Basis der fiir verschiedene
Polymere gemessenen linearen Temperaturabhangigkeit der Festigkeiten [43, 141] kann vermutet
werden, dass die abschnittsweise linear und abschnittsweise quadratisch beschreibbare Temperatur-
abhangigkeit des E-Moduls auch fiir andere Polymere Giiltigkeit haben konnte. Wie bei der linearen
Temperaturabhangigkeit der Festigkeiten [43] kénnte auch hier ein Zusammenhang zwischen den
Parametern der Regression und der Glasiibergangstemperatur bestehen. Wahrend Fiedler et al. [43]
aus den Versuchen an fiinf Epoxidharzen eine allgemeingiiltige Gleichung fiir die Temperaturabhan-
gigkeit der Festigkeit von Epoxiden ableiten, ist die in der vorliegenden Arbeit gemessene Datenbasis
zu gering, um die Erkenntnisse direkt auf andere Epoxide zu libertragen.
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Abbildung 5.45: Approximation der Temperaturabhangigkeit des E-Moduls aus Versuchsdaten aus
DMA-Messungen in Biegebelastung; T3, 0 = 77K, Ty = 177K, Ty o = 328K

Durch die beschriebene Bestimmung der mechanischen Reinharzparameter im Temperaturbereich
von 77 K bis 293 K konnen Berechnungen unter mechanischer Last nun fiir Umgebungstemperaturen
in diesem Bereich durchgefiihrt werden. Fiir die thermomechanischen Berechnungen ist zusatzlich
die Kenntnis des Warmeausdehnungskoeffizienten erforderlich, s. Gleichung (5.2) und Gleichung
(5.5). Abbildung 5.47 zeigt eine lineare Zunahme des thermischen Ausdehnungskoeffizienten des
Epoxidharzes mit steigender Temperatur. Die Datenpunkte aus der Messung werden der Simulation
tabellarisch zur Verfiigung gestellt.

Die FEM-Simulation am HexRVE fiir eine thermische Belastung, z.B. eine Abkiihlung von 293 K auf
77 K, ermoglicht die numerische Bestimmung der effektiven Warmeausdehnung des Verbunds in Fa-
serrichtung und quer dazu. Dafiir missen die Verlaufe der effektiven Dehnungen in Faserrichtung
und quer dazu (iber der Temperatur ausgewertet werden. Der Warmeausdehnungskoeffizient des Ver-
bunds entspricht der Ableitung der effektiven Dehnung nach der Temperatur. Die hellgrauen Kurven
in Abbildung 5.48 zeigen den Verlauf des mithilfe dieser numerischen Homogenisierung bestimmten
Warmeausdehnungskoeffizienten quer zur Faserrichtung. Der Trend liber der Temperatur wird gut
abgebildet. Das zeigt der Vergleich mit den schwarz gestrichelten Kurven aus den Versuchen. Den-
noch liegt die Warmeausdehnung aus der Simulation stets Giber dem experimentell ermittelten Wert.
Bei 203 K betragt der Fehler 23 % und bei 150K liegt er bei 25 %. Die relative Abweichung ist tiber
der Temperatur nahezu konstant. Sie kann verschiedene Ursachen haben. Um einen Fehler in der
numerischen Homogenisierung auszuschlieBen, wird eine Uberpriifung an Literaturdaten vorgenom-
men. Karadeniz und Kumlutas [82] haben die elastischen und thermomechanischen Kennwerte fiir
verschiedene Faser- und Matrixmaterialien sowie fiir verschiedene Verbunde aus diesen veréffentlicht.
Als Beispiel wird ein Materialsystem aus einer T300-Faser und dem Epoxid 934 ausgewahlt, dessen
Faservolumengehalt 57 % betragt. Die Geometrie des HexRVEs (s. Kapitel 5.1) wird entsprechend
angepasst. Fiir die Materialien stehen lediglich Daten bei Raumtemperatur und fiir die Modellierung
eines linear-elastischen Verhaltens zur Verfluigung, s. Tabelle 5.9. Zur numerischen Homogenisierung
der Warmeausdehnungen des Verbunds bei Raumtemperatur wird eine mikromechanische Abkiihlsi-
mulation von 303K auf 283 K durchgefiihrt.

13Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung des LLB
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Abbildung 5.46: Vergleich der Approximation der Temperaturabhangigkeit des E-Moduls mit Ver-
suchsdaten aus Zugversuchen; Ty, 0 = 77K, Ty = 177K, Ty o = 328K
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Abbildung 5.47: Temperaturabhangigkeit des Warmeausdehnungskoeffizienten «,,, des Epoxidharzes

Das Ergebnis wird in Tabelle 5.10 den Messdaten aus [82] gegeniibergestellt. Der experimentell er-
mittelte Warmeausdehnungskoeffizient des Materialsystems wird aus dem Graphen der Abbildung 5
in [82] abgelesen und kann damit mit einer Ableseungenauigkeit behaftet sein. Unter diesem Gesichts-
punkt stimmt der Warmeausdehnungskoeffizient aus der numerischen Homogenisierung gut mit dem
experimentellen Wert iiberein (relative Abweichung -8 %). Damit ist die mikromechanische Simula-
tion zur Bestimmung des Warmeausdehnungskoeffizienten verifiziert. Tabelle 5.10 listet zudem die
Ergebnisse zweier analytischer Homogenisierungen (nach Schapery [150] und nach Schneider [151])
auf, die gemaB der Erkenntnisse von Karadeniz und Kumlutas [82] fiir viele Verbunde eine obere
und eine untere Grenze fiir den Warmeausdehnungskoeffizienten quer zur Faser liefern. Der Mittel-
wert beider Modelle (s. Tabelle 5.10) liefert eine gute Approximation des experimentell bestimmten
Kennwerts. Die analytischen Gleichungen von Schapery [150] und Schneider [151] werden auch fir
eine Abschatzung des Warmeausdehnungskoeffizienten quer zur Faser fiir den IM7/Epoxid-Verbund
bei 293 K herangezogen. Der Mittelwert beider Modelle ist als hellgrauer Punkt in Abbildung 5.48
eingezeichnet. Auch dieser liegt mit einer relativen Abweichung von 16 % lber dem experimentell
ermittelten Warmeausdehnungskoeffizienten bei 293 K und bestatigt die numerische Homogenisie-
rung. Der Unterschied zwischen der numerischen Homogenisierung und dem analytischen Ergebnis
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Abbildung 5.48: Mikromechanische Vorhersage der Warmeausdehnung von IM7/Epoxid quer zur
Faserrichtung fiir verschiedene Parametersatze fiir den Warmeausdehnungskoeffi-
zienten der Matrix «,, im Vergleich mit Versuchsdaten!3; a? entspricht dem ge-
messenen Warmeausdehnungskoeffizienten der Matrix; o, skaliert die Messdaten
auf den Raumtemperaturwert von Epoxid 8551-7

Tabelle 5.9: Elastische und thermomechanische Materialkennwerte der Faser T300 und des
Epoxids 934 aus [82]

E-Modul F Querkontraktionszahl v Warmeausdehnungskoeffizient o
[MPa] [107°/x]
Epoxid 934
4350 0,37 43,92
Faser T300
Ell = 233130 V19 = 0,2 12 = —0,54
E22 = 23110 V13 = 0,2 g9 — 10,08
E33 = 23110 V93 = 0,4 Q33 = 10,08

kann aus der Beriicksichtigung der materiellen Nichtlinearitat in der mikromechanischen Simulation
resultieren.

Eine weitere Ursache fiir die Abweichung zwischen numerischer Homogenisierung und den Messwer-
ten konnen abweichende Faservolumengehalte sein. Der Faservolumengehalt ist fiir die Proben der
Warmeausdehnungsmessung am Verbund nicht bekannt. Eine Abschatzung mithilfe der genannten
analytischen Methoden zeigt eine Ubereinstimmung mit den experimentellen Daten bei einem sehr
hohen FVG von 68 %. Ein weiterer Unsicherheitsfaktor kénnen die Eingangsdaten der numerischen
Homogenisierung, d.h. der Warmeausdehnungskoeffizient der Matrix, sein. Der gemessene Koeffizi-
ent bei Raumtemperatur liegt mit 59,6 107°/k im Vergleich mit anderen Epoxiden im oberen Bereich.
Kaddour und Hinton [80] dokumentieren fiir fiinf verschiedene Epoxidharze Warmeausdehnungsko-
effizienten bei Raumtemperatur im Bereich zwischen 46 107°/k und 60107°/k. Zur Untersuchung
des Einflusses von Veranderungen der thermischen Ausdehnung der Matrix auf die homogenisierte
Warmeausdehnung des Verbunds werden die Messwerte auf den Raumtemperaturwert des Epoxids
8551-7 (46,7 107°/K) skaliert und die Abkihlsimulation wiederholt. Die Warmeausdehnung des Ver-
bunds quer zur Faser aus der numerischen Homogenisierung mittels dieser veranderten Eingangsdaten
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Tabelle 5.10: Mit verschiedenen Methoden ermittelter Warmeausdehnungskoeffizient von T300,/934
quer zur Faser
Experiment [82] Numerische Analytisch Analytisch Analytischer
Homogenisierung  Schapery [150] Schneider [151]  Mittelwert

2857107/ 262010/ 3275107k 248110k 2878107/
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Abbildung 5.49: Mikromechanische Vorhersage der Warmeausdehnung von IM7/Epoxid in Faser-
richtung fir verschiedene Parametersatze fiir den Warmeausdehnungskoeffizienten
der Matrix «,, im Vergleich mit Versuchsdaten'*; o entspricht dem gemessenen
Warmeausdehnungskoeffizienten der Matrix av,; o, skaliert Messdaten auf den
Raumtemperaturwert von Epoxid 8551-7

ist als dunkelgraue Kurve in Abbildung 5.48 dargestellt. Die numerisch homogenisierte Warmeaus-
dehnung liegt nun wesentlich ndher an den experimentellen Daten: Bei 293 K betragt die relative
Abweichung -2 %, bei 150K liegt sie bei -1 %.

Auch in Faserrichtung (Abbildung 5.49) liegt der numerisch homogenisierte Warmeausdehnungs-
koeffizient unter Verwendung der auf das Epoxid 8551-7 skalierten Warmeausdehnung der Matrix
naher an den Messwerten. Der Einfluss der veranderten Eingangsdaten fallt hier geringer aus, da die
Warmeausdehnung des Verbunds in Faserrichtung bei hohen Faservolumengehalten vorrangig vom
Warmeausdehnungskoeffizienten der Faser abhangt. Die Ergebnisse der numerischen Homogenisie-
rung entsprechen bei beiden Eingabeparametern den analytischen Ergebnissen. Fiir alle Modelle wie
auch im Experiment liegt die Warmeausdehnung in Faserrichtung nahe null.

Der Warmeausdehnungskoeffizient der Matrix hat nicht nur auf die globale thermische Ausdehnung
des Verbunds, sondern auch auf die lokalen Spannungen im thermisch belasteten Verbund einen
signifikanten Einfluss: Je starker er sich von dem der Faser unterscheidet, desto groBer sind die indu-
zierten Spannungen. Dies zeigt die Abkuhlsimulation, beginnend bei 293 K, fiir beide Parametersatze
in Abbildung 5.50. Wird der Parametersatz direkt aus der Messung gewahlt, treten in der Simulati-
on Matrixspannungen nahe der Matrixfestigkeit bereits bei einer Temperatur von 128 K auf. Dies
verdeutlicht der Versagensindex in Abbildung 5.50(a), der in einigen Bereichen der Matrix Werte bis
zu 0,96 (ein Wert von 1,0 bedeutet Matrixversagen) annimmt. Mit dem auf das Material Epoxid

Y Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung des Lehrstuhls fiir Leichtbau der Technischen Universitat
Miinchen LLB
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5.2 Mikromechanische Vorhersage des Materialverhaltens unter quasi-statischer Belastung

(a) a; aus Messung am (b) auy, skaliert mit Daten von
Epoxid Epoxid 8551-7

Versagensindex
1,00 0,95 0,90 0,85 0,80 0,75 0,70 0,65 0,60 0,55

T .

Abbildung 5.50: Materialausnutzung durch Abkihlung von 293 K auf 128K fiir verschiedene Para-
metersatze fir den Warmeausdehnungskoeffizienten der Matrix «,

8551-7 skalierten Parametersatz fiir die Warmeausdehnung der Matrix zeigt Abbildung 5.50(b) eine
wesentlich geringere Materialausnutzung der Matrix. Der maximale Versagensindex liegt nach glei-
cher Temperaturdifferenz bei 0,70 . Dies verdeutlicht die Abhangigkeit der bei einer Abkihlung lokal
induzierten Spannung in der Matrix und damit des Matrixversagens vom Warmeausdehnungskoeffi-
zienten der Matrix.

Welches die tatsachlichen Ursachen sind, die zu den Abweichungen der homogenisierten thermi-
schen Ausdehnung gegeniiber der experimentell ermittelten fiihren, kann hier nicht abschlieBend
geklart werden. Die dargestellten Simulationen zeigen jedoch, wie empfindlich die lokale Spannungs-
berechnung auf eine abweichende Warmeausdehnung der Matrix reagiert. Hinzu kommen die Ab-
weichungen durch das Materialmodell, das lediglich eine Approximation des realen konstitutiven
Verhaltens darstellt. Zwar kdnnen mit der mikromechanischen Simulation die Verbundquerfestigkei-
ten fiir einachsige mechanische Belastungen quer zur Faser mit einem akzeptablen Fehler unter 10 %
vorhergesagt werden (s. Anhang F). Auf die Ermidungsberechnung kann eine Unterschitzung der
Festigkeit um 10 % oder eine Uberschatzung der Spannungen um 10 % jedoch einen signifikanten
Einfluss haben. So ertragt das hier untersuchte Matrixmaterial bei einer Zugschwellbeanspruchung
von maximal 90 % der Festigkeit mehrere Hundert Zyklen. Wiirde eine duBere Last aufgebracht wer-
den, die lokale Matrixspannungen in diesem Bereich hervorruft und wiirden diese Spannungen um
10% iiberschatzt (z.B. aufgrund des inharenten Modellfehlers oder einer zu groB angenommenen
Warmeausdehnung der Matrix), wiirde in der Berechnung bereits im ersten Zyklus Festigkeitsver-
sagen eintreten. Aufgrund dieser Uberlegungen wird fiir den Warmeausdehnungskoeffizienten der
Matrix der Parametersatz gewahlt, fiir den die numerische Homogenisierung mit den experimentel-
len Daten (ibereinstimmt. Die Daten aus Abbildung 5.47 werden auf den Raumtemperaturwert des
Epoxids 8551-7 von 46,7 107°/k skaliert.
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5 Modellierung der mikromechanischen Ermiidungsphanomene

(a) Versagensindex bei 90 K (b) Matrixrisse bei 66 K
Versagensindex

0,850 0,825 0,800 0,775 0,750 0,725 0,700 0,675 0,650

Abbildung 5.51: Simulationsergebnisse fiir eine Abkiihlung, ausgehend von 293 K: Versagensindex bei
90 K und Matrixriss bei 66 K; schwarze Bereiche kennzeichnen Matrixschadigungen

Das Materialmodell ist nun vollstandig beschrieben und kalibriert, um die mikromechanische Berech-
nung der thermisch induzierten Spannungen und des Versagens unter quasi-statischer Temperatur-
belastung durchzufiihren. Das Ergebnis bzgl. des Matrixversagens einer solchen Abkiihlsimulation,
beginnend bei 293 K, zeigt Abbildung 5.51. Abbildung 5.51(a) zeigt den Versagensindex fiir die durch
eine Abkihlung auf 90 K induzierten Spannungen. 90 K ist die in den Temperaturwechseln realisierte
Minimaltemperatur. Der maximale Versagensindex von 0,85 tritt erwartungsgemaB an der Faser-
Matrix-Grenzflache auf. Weitere Erlduterungen zum hervorgerufenen Spannungszustand und zu den
Versagensmechanismen folgen in Kapitel 6. Das Ergebnis zeigt zunachst, dass innerhalb des ersten
Temperaturzyklus zwischen 293 K und 90 K keine Matrixrisse zu erwarten sind. Das wird durch die
Experimente (s. Kapitel 4) bestatigt. Die Matrixrissinitierung und die anschlieBende plétzliche Aus-
bildung von Matrixrissen treten gemaB Simulation bei 66 K ein, s. Abbildung 5.51(b). Ausfiihrungen
zu den Charakteristika der Rissinitiierung und -ausbreitung folgen ebenfalls in Kapitel 6.

Abbildung 5.52 bestatigt die zu Beginn der vorliegenden Arbeit formulierte Vermutung bzgl. der
Faserschadigung: Trotz der starken Matrixrissbildung durch die Abkiihlung auf 66 K bleibt der Ver-
sagensindex in der Faser mit maximal 1,9-10~2 sehr niedrig. Es tritt demnach in der Faser keine
Schadigung durch thermische Belastung in der Faser auf.
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Versagensindex
19 E-02 1,8 E-02 1,7 E-02 1,6 E-02 1,5E-02 1,4 E-02 1,3 E-02

Abbildung 5.52: Versagensindex der Faser durch Abkiihlung von 293 K auf 66 K

5.3 Mikromechanische Vorhersage des Ermiidungsverhaltens

Nachdem das Steifigkeits- und Festigkeitsverhalten des untersuchten Verbunds unter quasi-statischer
Last zufriedenstellend abgebildet werden kann und auch die Kalibrierung des Materialmodells fiir
thermomechanische Belastungen abgeschlossen ist, wird im Folgenden das Modell zur Ermidungs-
schadigungsberechnung abgeleitet.

In bisher veroffentlichten Ermidungsanalysen auf Basis der Verbundkonstituenten wird Schadigung
lediglich in der Matrix beriicksichtigt [25, 92, 93, 122]. Dabei werden allerdings auch nur Lastfalle
quer zur Faser betrachtet. Da die Wohlerlinie des in der vorliegenden Arbeit untersuchten Ver-
bundmaterials fiir Lasten in Faserrichtung (s. Abbildung 9.4(a) in Kapitel 9.1) einen sehr geringen
Anstieg aufweist und liber den gesamten getesteten Zyklenzahlbereich innerhalb der Festigkeitsstreu-
ung liegt, erscheint diese Annahme auch fiir Lasten in Faserrichtung gerechtfertigt. Demnach wird fur
die mikromechanische Ermidungsberechnung ein Materialmodell zur Beschreibung der Ermiidung
des Epoxidharzes benoétigt. Fiir die Faser wird weiterhin nur quasi-statisches Festigkeitsversagen
ausgewertet.

5.3.1 Modellierung der Ermiidungsschadigung im Epoxidharz

Um die Charakteristika der Ermiidungsschadigungsentwicklung zu untersuchen, ist ein Ansatz, der
nur die Schadigungsinitiierung betrachtet (wie von Burks et al. [25] und Naderi et al. [122]), nicht
ausreichend. Stattdessen muss das Modell auch den Schadigungsfortschritt abbilden. Dies ist auch
erforderlich, um Aussagen iiber die Reststeifigkeit und die Restfestigkeit des Verbunds nach einer
festgelegten Anzahl von Lastzyklen bei einer bestimmten Belastung treffen zu konnen. In der einzi-
gen bisher veroffentlichten mikromechanischen Berechnung der progressiven Ermiidungsschadigung
(Krause [92, 93]) wird das Spannungsverhaltnis der duBeren Belastung konstant gehalten, weshalb
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5 Modellierung der mikromechanischen Ermiidungsphanomene

hier der Mittelspannungseinfluss nicht thematisiert wird. Vorzeichen und Betrag der Mittelspannung
einer zyklischen Beanspruchung beeinflussen die Lebensdauer von Epoxidharzen jedoch signifikant
[166, 167] und sollten deshalb in der Modellierung beriicksichtigt werden.

Modellierung des Mittelspannungseinflusses

Die Basis jedes Modells sind Experimente, die zum einen zur Beobachtung der relevanten Phanome-
ne und zum anderen als Kalibrierungsbasis dienen. Im Bereich der Ermidungsuntersuchung werden
standardmaBig Wohlerversuche durchgefiihrt. Hierbei werden Proben unter einer festgelegten Bean-
spruchung bis zum Bruch zykliert und die Beanspruchung anschlieBend tber der Bruchlastspielzahl
Ny in sogenannten Woéhlerdiagrammen aufgetragen. Analog zu den Versuchen am Verbund (s. Ka-
pitel 9.1), deren Daten als Validierungsbasis fiir die mikromechanische Ermiidungssimulation dienen
sollen, werden spannungsgesteuerte Versuche mit einer Lastfrequenz von 5 Hz (fiir die Druckschwell-
belastung abweichend mit 1 Hz) durchgefiihrt. Zur Erfassung des Mittelspannungseinflusses auf die
Lebensdauer miissen Versuche mit verschiedenen Spannungsverhaltnissen durchgefiihrt werden. Um
einen groBen Mittelspannungsbereich abzudecken, sollten Zugschwell- (z.B. R = 0,1), Druckschwell-
(z.B. R = 10) und Wechsellasten (z.B. R =-1,0 und R = -1,33) betrachtet werden. Fiir die Zug-
schwellbelastung ist die Probengeometrie nach EN ISO 3167 geeignet, wie sie auch fiir quasi-statische
Zugversuche verwendet wird. Fir zyklische Lasten mit Drucklastanteil kann diese Probengeometrie
aufgrund der langen Einspannlange von 70 mm wegen der Ausknickgefahr nicht verwendet werden.
Rundproben, wie fiir die quasi-statische Charakterisierung oder wie von Shariati et al. [153] fur
zyklische Drucktests verwendet, kénnen mit den zur Verfligung stehenden Anlagen nicht getestet
werden. In Versuchen mit Drucktellern, wie sie fiir die quasi-statische Charakterisierung fiir Druck-
last verwendet werden (s. Abbildung 5.23), kénnen lediglich reine Druckschwelllasten, jedoch keine
zyklische Belastung mit Druck- und Zuganteil realisiert werden. Daher wird eine Probenform ge-
wahlt, die sich an der Norm fiir quasi-statische Druckversuche an versteiften Kunststoffen (DIN EN
ISO 14126) orientiert. In dieser Norm werden zur Reduktion der Ausknickgefahr Rechteckproben
mit einer sehr kurzen freien Einspannlange empfohlen. Fiir die zyklischen Versuche an Reinharz-
proben werden die Abmessungen angepasst und auf 80x10x4 mm?3, mit einer freien Einspannlinge
von 15mm, festgelegt. In den zyklischen Tests ist jedoch mit dieser Probengeometrie vor allem
in der Druckschwellbelastung ein Ausknicken zu beobachten. Da auf zyklisch belasteten Proben
aufgebrachte DMS i.d.R. bereits nach wenigen Lastzyklen versagen, werden die zyklischen Versu-
che ohne lokale Dehnungsmessung durchgefiihrt. Die beschriebene Beobachtung kann daher nicht
mit Messwerten aus den zyklischen Tests belegt werden. Daher werden zusatzliche quasi-statische
Druckversuche an Proben mit gleicher Geometrie durchgefiihrt. Auf diese Proben wird auf Vorder-
und Riickseite jeweils ein DMS appliziert. Beide DMS liefern dhnliche Dehnungssignale, sofern die
Probe nicht durch zusatzliche Biegung belastet wird und nicht ausknickt. Abbildung 5.53(a) stellt
die technische Spannung und die Dehnungen aus den DMS-Signalen (iber dem Traversenweg dar.
Bereits ab einem Traversenweg von 0,5 mm sind fiir beide Proben Abweichungen zwischen den bei-
den zugehorigen DMS-Signalen zu erkennen. Da die DMS ab einer bestimmten Dehnung ausfallen,
sind die DMS-Signale nicht fiir den gesamten Traversenweg verfiigbar. Die Abweichung der beiden
DMS-Signale ist deutlicher in Abbildung 5.53(b) zu erkennen. Hier werden die beiden Signale gegen-
einander aufgetragen. Bei einer reinen axialen Druckbeanspruchung sind beide Signale anndhernd
gleich und die Graphen liegen dann auf der gestrichelten Ursprungsgerade mit einem Anstieg von
eins. Dies ist bereits bei Dehnungsbetragen ab 1% nicht mehr der Fall. Somit ist bei den zykli-
schen Versuchen mit Drucklastanteil (R = 10, R = -1,0 und R = -1,33) von einer iberlagerten
Biegebeanspruchung auszugehen. Die Versuchsergebnisse sind damit nicht mehr reprasentativ fiir
eine einachsige Beanspruchung. Dennoch ist der Mittelspannungseinfluss auf die Materialermiidung
anhand der Wéhlerdiagramme in Abbildung 5.54 deutlich zu erkennen und und kann qualitativ be-
wertet werden. In der Grafik ist als maximale Beanspruchung o,,., fiir die zugdominierten Lasten
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Abbildung 5.53: Quasi-statische Druckversuche an Rechteckproben mit kleiner Einspannlange; Ver-
suchsabbruch nach Versagen der DMS
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Abbildung 5.54: Wohlerdaten des Reinharzmaterials Epoxid fiir verschiedene Spannungsverhaltnis-
se R

(|R|< 1) die Oberspannung o, tiber der Bruchlastspielzahl aufgetragen, fiir druckdominierte Lasten
(|R|> 1) der Betrag der Unterspannung o,. Unter Druckschwellbelastung ertragt das Material bei
betragsmaBig gleicher Beanspruchung mehr Lastwechsel als unter Zugschwellbelastung. Wechsellas-
ten mit Zug- und Druckanteil reduzieren die Ermidungsfestigkeit gegeniiber Zugschwelllasten.

Die Abhangigkeit zwischen maximaler Beanspruchung und Bruchlastspielzahl kann mit einer Potenz-
funktion

Omaz = A+ NiP (5.20)

beschrieben werden. Die Parameter dieser Potenzfunktion fiir die verschiedenen Spannungsverhalt-
nisse werden in Tabelle 5.11 angegeben.

Fir das Spannungsverhaltnis R = 10 konnen nur sehr nahe beieinanderliegende Spannungsniveaus
getestet werden. Da dies keine ausreichende Datenbasis fiir die Bestimmung einer Woéhlerlinie ist,
wird fiir R = 10 auf die Approximation mit der Potenzfunktion verzichtet.
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Tabelle 5.11: Parameter der Wohlerlinie fiir das Epoxid fiir verschiedene Spannungsverhaltnisse R

Spannungsverhéltnis R A B
[MPa]  []

0,1 123,27 -0,120
10 - -

-1,00 68,13  -0,177

-1,33 73,74  -0,156

N
o
o

120 \
= Festigkeitslinie —— Festigkeitslinie \ R — R.
100 Linien gleicher Linien gleicher

Lebensdauer R=-10

" ©
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(a) Symmetrisches CLD-Diagramm (b) Asymmetrisches CLD-Diagramm

Abbildung 5.55: Schematische Haigh-Diagramme mit Linien konstanter Lebensdauer (CLL)

Zur Berlicksichtigung des Mittelspannungseinflusses sind aus Ermiidungsuntersuchungen an Metal-
len verschiedene Zeit- und Dauerfestigkeitsschaubilder bekannt [134]. Das Haigh-Diagramm tragt
die Spannungsamplitude o, Uber der Mittelspannung o, auf. Wird dies fiir verschiedene Bruch-
lastspielzahlen bei verschiedenen Spannungsverhaltnissen durchgefiihrt, ergeben sich Constant Life
Lines (dt.: Linien gleicher Bruchlastspielzahl) (CLT), weshalb das Diagramm auch Constant Life
Diagram (dt.: Diagramm gleicher Bruchlastspielzahl) CLD [10, 86] genannt wird. Ein solches Dia-
gramm ist schematisch in Abbildung 5.55 dargestellt. Die Linien konstanter Lebensdauer werden
durch die Linie der Festigkeit unter quasi-statischer Last begrenzt. Diese und alle Linien konstanter
Lebensdauern treffen sich im positiven und negativen Bereich der Abszisse jeweils in einer Nullstelle.
Die Modelle unterscheiden sich in der Definition dieser Nullstelle. Fiir Metalle werden hier z.B. die
FlieBgrenze [159] oder die Zugfestigkeit [51] herangezogen. Bei CLDs fiir Faserverbunde werden
die Zug- und die Druckfestigkeiten angetragen [4, 10, 47, 59, 86]. Experimente von Ansell et al.
[10], Kawai und Koizumi [86] und Ramani und Williams [136] an Faserverbundlaminaten zeigen fiir
diese Werkstoffklasse asymmetrische CLDs. Einige Autoren [10, 86] stellen einen Zusammenhang
zwischen dieser Asymmetrie und dem Unterschied der Zug- und Druckfestigkeiten her. Nach ihrer
Beobachtung ertragt das Material die maximalen Spannungsamplituden nicht bei R = -1 (s. Ab-
bildung 5.55(a)), sondern bei einem sogenannten kritischen Spannungsverhiltnis R.,, s. Abbildung
5.55(b). Dieses entspricht dem Verhaltnis der Druck- zur Zugfestigkeit, wobei die Druckfestigkeit
mit einem negativen Vorzeichen belegt wird (R., = —IX“l/X"). Auch das untersuchte Epoxidharz
weist unterschiedliche Druck- und Zugfestigkeiten auf. Deshalb kann auch fiir dieses Material von
einem asymmetrischen CLD ausgegangen werden. Die von Ansell et al. [10] und Kawai und Koizumi
[86] untersuchten Verbunde weisen eine hohere Festigkeit unter Zugbeanspruchung auf, weshalb das
Maximum der CLLs fiir diese Materialien in Richtung der positiven Abszisse verschoben ist. Aufgrund
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Abbildung 5.56: Modelliertes Haigh-Diagramm mit linearen Linien gleicher Lebensdauer fiir das un-
tersuchte Epoxidharz

der hoheren Druckfestigkeit des Epoxids sind hohere ertragbare Amplituden bei Mittelspannungen
im Druckbereich und damit eine Verschiebung des Maximums in Richtung der negativen Abszisse
(schematische Darstellung in Abbildung 5.55(b)) zu vermuten. Diese Annahme wird von der hohen
Ermidungsfestigkeit bei R = 10 im Vergleich mit R = 0,1, s. Abbildung 5.54, untermauert.

Kawai und Koizumi [86] haben ein Modell zur Beschreibung asymmetrischer CLDs veréffentlicht.
Dabei greifen sie auf einen nichtlinearen Ansatz fiir die CLLs zuriick. Zur Bestimmung der Mo-
dellparameter benoétigt das Modell lediglich die Wohlerlinie fiir das kritische Spannungsverhaltnis
R., = —IX5l/X! . Diese Daten sind fiir das in der vorliegenden Arbeit untersuchte Material nicht
vorhanden. Eine linearisierte Variante kann jedoch anhand von Wohlerdaten fiir ein einziges belie-
biges Spannungsverhaltnis kalibriert werden. Dafir ist lediglich noch die Kenntnis der Zug- und der
Druckfestigkeit unter quasi-statischer Belastung erforderlich. Da dies fiir das untersuchte Epoxid
gegeben ist, wird zur Modellierung des Mittelspannungseinflusses dieser linearisierte Ansatz imple-
mentiert.

Abbildung 5.56 zeigt das Haigh-Diagramm mit linearen CLLs fiir das in der vorliegenden Arbeit
untersuchte Epoxidharz. Das Modell von Kawai und Koizumi [86] fiihrt eine beliebige zyklische Be-
anspruchung auf eine aquivalente Spannungsamplitude o5¢ zuriick. In diesem Falle ist es die Span-
nungsamplitude, die bei dem kritischen Spannungsverhéltnis R.. den Ermidungsbruch bei gleicher
Lastspielzahl verursacht wie die gegebene zyklische Beanspruchung. Die Wohlerlinie bei dem kriti-
schen Spannungsverhaltnis R, liefert demnach die Masterkurve, welche die dquivalente Spannungs-
amplitude 5% mit der Bruchlastspielzahl ins Verhaltnis setzt. Zur Beschreibung dieser Masterkurve
kann, analog zur Wohlerlinie, eine Potenzfunktion verwendet werden:

0% = (- NP (5.21)
Die aquivalente Spannungsamplitude ist also ein Reprasentant fiir zyklische Lasten mit unterschiedli-

chen %a/0,,-Verhiltnissen, die zur gleichen Bruchlastspielzahl fihren. Die gleiche aquivalente Span-
nungsamplitude — auch wenn sie sich aus unterschiedlichen o,-0,,-Kombinationen ergibt — fiihrt
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5 Modellierung der mikromechanischen Ermiidungsphanomene

demnach immer zur selben Bruchlastspielzahl. Wird von linearen CLL ausgegangen, kann die Mas-
terkurve auch mittels Wohlerdaten fiir von R, abweichende Spannungsverhiltnisse kalibriert werden.
Zunachst wird dafiir das kritische Spannungsverhaltnis R.. aus den experimentell ermittelten Zug-
und Druckfestigkeit zu R, = —262MPa/gompa = -3,195 bestimmt. Damit ist das Spannungsverhaltnis
fir maximale Spannungsamplituden und damit auch der Schnittpunkt der CLLs aus dem druck- und
aus dem zugdominierten Beanspruchungsbereich bekannt, s. Abbildung 5.56. Die Ursprungsgerade,
die dieses Spannungsverhaltnis im Haigh-Diagramm représentiert, hat die Gleichung

1- Rcr

1+ Ry

———
Mer

Om (5.22)

Oq —

Anhand von Geradengleichungen kann auf Grundlage dieses Wissens fiir jedes beliebige %a/c,,-
Verhiltnis die Amplitude firr kritisches Spannungsverhaltnis (R..) auf der gleichen CLL gefunden
werden. Dafiir muss lediglich der Schnittpunkt der CLL mit der Ursprungsgeraden fiir R.. gefun-
den werden. Die Geradengleichung fiir die CLL ergibt sich aus dem Wissen, dass alle CLLs bei
om = X!, bzw. 0, = X¢ die Abszisse und bei o, = 0¢? die Ursprungsgerade zu R, schneiden.
Die Geradengleichungen fiir die linearen CLLs sind damit

X - = (XL —om| om <ol
O = (5.23)
o
m (X5t om] om >0
oo ist darin die Mittelspannung, bei der sich die CLLs fiir den Zug- und fiir den Druckbereich bei

024 schneiden und die damit den zug- und den druckdominierten Bereich voneinander trennt. Es
ist gleichzeitig die Mittelspannung, die zur aquivalenten Spannungsamplitude o5 einer gegebenen
CLL gehort. Beide stehen iiber das kritische Spannungsverhiltnis R, in Relation zueinander. Uber
den Anstieg der Ursprungsgeraden fiir das zu der gegebenen zyklischen Beanspruchung (o, 0,)
gehodrende Spannungsverhaltnis mit m = %a/o,, wird unterschieden, ob die aktuelle Beanspruchung
im druck- (0, < ¢%) oder im zugdominierten (o, > &) Bereich liegt. Eine zugdominierte Be-
anspruchung liegt vor, wenn der Anstieg m = Oa/c,, positiv oder sein Betrag groBer ist als der
Betrag des Anstiegs zum kritischen Spannungsverhaltnis m... Andernfalls liegt die zyklische Be-
anspruchung (o,,,, 0,) im druckdominierten Bereich. Zur Bestimmung der zu (o,,,0,) gehérenden
aquivalenten Spannungsamplitude 0¢? muss nun der Schnittpunkt der entsprechenden linearen CLL
mit der Ursprungsgeraden von R.. bestimmt werden. Dafiir sind die zugehorigen Geradengleichun-
gen aus (5.22) und (5.23) gleichzusetzen und nach o umzustellen. Mit Gleichung (5.22) ergibt
sich dann die dquivalente Spannungsamplitude 59 zu

0, X me,
Mer (X5 — o) + 04
ol = (5.24)
OaXy Mer
Mer (XE, + 0m) — 04

Zugdominierter Bereich

Druckdominierter Bereich

Zur Lebensdauerbewertung einer gegebenen zyklischen Beanspruchung (o,,,0,) kann mit dieser
aquivalenten Spannungsamplitude ¢<? nach Umstellen der Masterkurvengleichung (5.21) die zuge-
horige Bruchlastspielzahl ermittelt werden. Fir die Kalibrierung der Masterkurvenparameter wird
Gleichung (5.24) auf die Versuchsdaten von R = 0,1 angewendet und die daraus berechnete o¢¢
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Abbildung 5.57: Kalibrierung der Masterkurve nach (5.21) anhand von Wohlerdaten fiir das Span-
nungsverhaltnis R = 0,1

iber der zum Lastniveau gehdrenden Lebensdauer aufgetragen, wie in Abbildung 5.57 dargestellt.
Die Abbildung zeigt auBerdem die Approximation der Testdaten iber Gleichung (5.21) mit den Pa-
rametern C' = 312MPa und D = -0,251 und einem BestimmungsmaB von 0,99 . Das Umstellen
der Gleichung (5.21) mit den genannten Parametern nach der Bruchlastspielzahl N fiihrt auf eine
Berechnungsvorschrift fiir die Lebensdauer:

1

9.\ D
Ny = (%) (5.25)
Die aquivalente Spannungsamplitude, die einem , quasi-statischen” Versagen bei R.. entsprechen
wiirde, wird ebenfalls in Abbildung 5.57 eingetragen. Bis zum Schnittpunkt mit der Masterkurve bei
10 Zyklen approximiert sie den Kurzzeitfestigkeitsbereich. Wie fiir Metalle ([134], S. 15) wird auch
fur Polymere [179] ein Bereich geringer Lastwechselzahlen (Kurzzeitfestigkeitsbereich, engl.: low cy-
cle fatigue) beobachtet, in dem die Wohlerlinie einen geringeren Anstieg als im Zeitfestigkeitsbereich
aufweist. Aus den Experimenten von Weaver und Beatty [179] ergibt sich ein Anstieg von ungefahr
null.

Das auf dem asymmetrischen CLD nach Kawai und Koizumi [86] basierende linearisierte Modell zur
Lebensdauerberechnung unter Beriicksichtigung des Spannungsverhaltnisses ist damit kalibriert. Die
Lebensdauerbewertung einer beliebigen einachsigen zyklischen Beanspruchung erfolgt nach folgenden
Schritten:

1. Bestimmung von o, und o,, der zyklischen Beanspruchung
2. Berechnung der aquivalenten Spannungsamplitude o¢? mittels Gleichung (5.24)
3. Berechnung der Bruchlastspielzahl N aus Gleichung (5.25)

Anhand dieser Schritte wird die Modellvorhersage fiir die Spannungsverhaltnisse R = 10, -1,0 und
-1,33 bestimmt und in Abbildung 5.58 den experimentellen Daten gegeniibergestellt. Die Abbildung
zeigt auch die Daten und die Modellberechnung fiir R = 0,1 und demonstriert damit die Giite der Mo-
dellkalibrierung. Die anhand des Modells fiir die verschiedenen Spannungsverhaltnisse berechneten
Wohlerparameter werden in Tabelle 5.12 mit den experimentell ermittelten verglichen. Der Trend des
Mittelspannungseinflusses auf die Lebensdauer wird qualitativ abgebildet: Unter Druckschwellbean-
spruchung erreicht das Material wesentlich hohere Ermuidungsfestigkeiten als unter zugschwellender
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Abbildung 5.58: Verifikation der Kalibrierung des Modells zur Lebensdauerberechnung anhand der
Testdaten fiir R = 0,1 und Bewertung der Modellvorhersage anhand der Testdaten
fir R=10, R=-1,0und R =-1,33

Beanspruchung. Beanspruchungen mit Zug- und Druckanteil reduzieren die Lebensdauer weiter, wo-
bei das Spannungsverhaltnis R = -1,0 kritischer ist als R = -1,33. Auch die Anstiege der Wohlerlinien
sind fiir die kombinierten Belastungen sowohl im Experiment als auch in der Simulation groBer. Ins-
gesamt liegt die Vorhersage der Ermiidungsfestigkeit fiir die Spannungsverhéltnisse R = -1,0 und
R = -1,33 liber den experimentellen Werten. Eine Ursache ist die bereits diskutierte (iberlagerte
Biegebeanspruchung in den Versuchen fiir Belastungen mit Druckanteil. ErwartungsgemaB hatte
aus diesem Grund auch fir R = 10 die Ermidungsfestigkeit nach Modell hoher ausfallen miissen
als im Experiment. Da fiir dieses Spannungsverhaltnis jedoch eine unzureichende Datenbasis mit zu-
dem groBen Streuungen bzgl. der Bruchlastspielzahl vorliegt, ist ein Vergleich hier schwer moglich.
Insbesondere aufgrund der iiberlagerten Biegung in den Belastungen mit Druckanteil ist eine ab-
schlieBende, quantitative Bewertung des Modellierungsansatzes an dieser Stelle nicht moglich. Eine
weitere Bewertung erfahrt das Modell durch die spatere Anwendung zur Ermiidungsvorhersage des
Verbunds. Hier kommen jedoch noch weitere Aspekte, z.B. die Bewertung multiaxialer Beanspru-
chungen, hinzu, sodass der Ansatz zur Lebensdauerberechnung mit Mittelspannungseinfluss daran
nicht isoliert bewertet werden kann.

Zyklische Materialdegradation

Verstarkte Polymere zeigen unter zyklischer Belastung fiir einige Lastfalle eine graduelle Materi-
aldegradation, d.h. die Moduln und Festigkeiten nehmen kontinuierlich (iber die Lebensdauer ab
[3, 157, 158]. Ein solches Verhalten muss in einer progressiven Ermiidungsschadigungsanalyse be-
riicksichtigt werden, da Restfestigkeiten und Reststeifigkeiten sonst tiberschatzt werden. Durch das
Aufzeichnen des minimalen und des maximalen Dehnungs- und Spannungswerts fiir jeden Zyklus
kann fiir jeden Zyklus der Sekantenmodul bestimmt werden. Dessen Anderung iiber der Zyklen-
zahl kann als MaB fiir die zyklische Degradation des E-Moduls angesehen werden. In Abbildung
5.59 ist die relative Entwicklung dieses Sekantenmoduls (iber der normierten Lebensdauer fiir ver-
schiedene Lastniveaus der Zugschwellbelastung (R = 0,1) aufgetragen. Zwar ist fir die hoheren
Lastniveaus durchaus eine Abnahme des Moduls erkennbar. Jedoch betragt der Modul bei Eintritt
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Tabelle 5.12: Vergleich der berechneten und der gemessenen Wohlerparameter fiir das Epoxidharz
bei verschiedenen Spannungsverhaltnissen R
Wohlerparameter Experiment  Simulation

R=01
A [MPal 123,27 134,44
B[] -0,120 -0,130
R=-10
A [MPal 68,13 219,64
B[] 0,177 -0,231
R=-133
A [MPal 73,74 230,155
B[] -0,156 -0,220
R =10
A [MPa] - 492,36
B[] - -0,222

des Ermiidungsversagens immer noch mindestens 98% seines Ausgangswertes. Die Abnahme des
Sekantenmoduls wird daher als zu vernachlassigend klein angesehen. Zudem muss die Abnahme des
Sekantenmoduls nicht zwangslaufig auf Materialermidung zuriickzufiihren sein. In zyklischen Ver-
suchen an Polymeren mit spannungsgesteuerter Belastung kann ein sogenanntes zyklisches Kriechen
auftreten. Dabei kommt es bei Lasten, die die FlieBgrenze des Materials (iberschreiten, also vor allem
bei hohen Lastniveaus, zur Dehnungsakkumulation [153, 154]. Obwohl diese Dehnungsakkumula-
tion mit dem plastischen Verhalten des Materials zusammenhangt (sie tritt erst bei Spannungen
iber der FlieBgrenze auf), ist das zyklische Kriechen visko-elastischer Natur, denn die akkumulier-
ten Dehnungen bauen sich nach einiger Zeit der Entlastung wieder ab [153]. Da die Degradation
des Sekantenmoduls mit zunehmender Zyklenzahl in Abbildung 5.59 lediglich fiir die héheren (in
dunklerem Grau dargestellten) Lastniveaus zu beobachten ist, lasst sich diese eher mit zyklischen
Kriecheffekten als mit Materialdegradation erklaren. Letztere miisste auch fiir niedrigere Lastniveaus
auftreten. Ein graduelles Degradationsmodell fiir die elastischen Eigenschaften ist demnach fiir das
Epoxidharz nicht erforderlich. Die fiir einige zyklische Lastfille beobachtete Steifigkeitsdegradation
von Verbunden resultiert damit vorrangig aus der Entstehung von Mikroschadigungen in der Matrix.

Erweiterung auf multiaxiale Spannungszustande

Das abgeleitete Lebensdauermodell fiir das Epoxidharz ermoglicht bisher die Bewertung einachsi-
ger Spannungszustande. Um die Lebensdauer fiir einen beliebigen mehrachsigen Spannungszustand
zu bewerten, muss dieser zunachst in eine aquivalente SpannungsgroBe liberfiihrt werden. Die ein-
achsige Beanspruchung (o,,, 0,) in den bisherigen Modellformulierungen muss dann durch diese
aquivalente Spannung ersetzt werden. Die Problemstellung ist dhnlich der Fragestellung nach einer
aquivalenten BeanspruchungsgroBe fiir die Versagensbewertung unter quasi-statischer Last. Daher
werden in der Literatur auch oft die VergleichsgroBen herangezogen, die sich bereits fiir die Ver-
sagensbewertung etabliert haben. So verwenden Liu und Yan [102] die Vergleichsspannung nach
von Mises als aquivalente Spannung zur Bewertung multiaxialer Spannungszustande in Metallen.
Damit werden Spannungszustiande mit hohem gestaltandernden Anteil als ermidungskritisch bewer-
tet, was dem druckabhangigen Versagensverhalten von Polymeren nicht gerecht wird. Tao und Xia
[168] leiten daher eine Vergleichsspannung aus dem Versagenskriterium nach Stassi-D'Alia [160], s.
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Abbildung 5.59: Normierter Sekantenmodul lber der relativen Lebensdauer bei einem Spannungs-
verhaltnis von R = 0,1 fiir verschiedene auf die Zugfestigkeit (X! = 82MPa)
bezogene Oberspannungen

Gleichung (5.14), ab. Tao und Xia [168] l6sen diese Gleichung mit X¢, = xX! nach der in zweiter
Potenz auftretenden Zugfestigkeit auf und fassen diese dann als aquivalente Beanspruchung auf. Sie
entspricht einer gedachten Zugfestigkeit, die das Material haben misste, um unter dem aktuellen
Spannungszustand zu versagen. Bei der Losung der quadratischen Gleichung betrachten Tao und Xia
[168] lediglich die folgende der beiden mathematisch méglichen Lésungen als physikalisch relevant:

K — 1 \/(li— 1)2]1+4KO'VM2
Tea T "oy Lo+ 2K

(5.26)

Gleichung (5.26) fithrt immer auf eine positive aquivalente Spannung und gibt diese fiir eine ein-
achsige Zugbeanspruchung mit 01, = o exakt wieder. Fiir eine einachsige Druckbeanspruchung mit
011 = —o ergibt sich jedoch 0., = 7/k. Eine Druckbeanspruchung wird in der aquivalenten Span-
nung damit nicht als Druckbeanspruchung und zudem mit falschem Betrag wiedergegeben. Die von
Tao und Xia [168] verwendete dquivalente Spannungsberechnung ist demnach nicht fiir die Bewer-
tung von zyklischen Lasten mit Druckanteil anwendbar. Um sie dahingehend zu erweitern, kann die
erste Invariante I; zur Unterscheidung von Zug- und Drucklasten herangezogen werden. Ist I; posi-
tiv, liegt eine Zugbeanspruchung vor und Gleichung (5.26) kann weiterhin als Berechnungsvorschrift
fur die aquivalente Spannung o.,(I; > 0) verwendet werden. Liegt eine Druckbeanspruchung vor (I
ist negativ), gilt es, die virtuelle Druckfestigkeit zu finden, die fiir den aktuellen Spannungszustand
zum Versagen fiihren wiirde. Das Auflésen von Gleichung (5.14) nach X¢ mit X! = 1/kX¢ fuhrt
auf die positive Lésung o.4([1 < 0) = 0(L1 > 0) - k. Da X, im Versagenskriterium iber den
Betrag beriicksichtigt wird, ist die positive Losung auch fiir I; < 0 physikalisch plausibel. Durch die
Multiplikation mit -1 wird sichergestellt, dass eine Druckbeanspruchung zu einer aquivalenten Druck-
spannung fithrt. Gleichung (5.27) fasst die Berechnung der dquivalenten Spannung fiir multiaxiale
Beanspruchungen zusammen:

—1 —1)°L2+4 2
Ay A \/(H )L v I >0
2K 2K
Oeq = (527)
k—1 \/(/1—1)2112+4I€O'VM2
7 I — 5 I, <0
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Abbildung 5.60: Bewertung eines beliebigen multiaxialen Spannungszustands o anhand des Versa-
gensindex f bzgl. der Festigkeit und anhand der aquivalenten Beanspruchung o,
bzgl. Lebensdauer; Plausibilitatsprifung der Aquivalenz von o, und o bzgl. des
Versagensindex

Die Festigkeitsbewertung wird, wie Abbildung 5.60 verdeutlicht, weiterhin anhand des Versagensin-
dex f aus dem Versagenskriterium nach [160] durchgefiihrt (durchgezogene Pfeile). Die basierend auf
dem Versagenskriterium mit Gleichung (5.27) ermittelte o, dient lediglich als BeanspruchungsmaB
fir die Lebensdauerbewertung. Da aus dem Versagenskriterium abgeleitet, ist jedoch folgende Erwar-
tung an die aquivalente Beanspruchung naheliegend: Als uniaxiale Beanspruchung mit o = o, in das
Versagenskriterium eingesetzt, sollte sie auf den gleichen Versagensindex fiihren wie die multiaxiale
Beanspruchung, die sie reprasentieren soll. Fiir einachsige Beanspruchungen ist diese Plausibilitats-
iberprifung (gestrichelte Pfeile in Abbildung 5.60) erfillt. Dies ist jedoch nicht fiir jeden beliebigen
multiaxialen Spannungszustand der Fall. Demnach gibt es multiaxiale Spannungszustande, fiir die
es — bzgl. des Versagenskriteriums — kein einachsiges Aquivalent gibt. Die mit Gleichung (5.27)
berechnete aquivalente Spannung kann also nicht fiir alle Spannungszustande den Grad der Materi-
alausnutzung wiedergeben. Jedoch ist es die Grundidee des dquivalenten Spannungsansatzes, diese
in der Lebensdauerberechnung als reprasentative einachsige Beanspruchung fiir alle multiaxialen
Spannungszustande aufzufassen. Aktuell existiert kein Ansatz fiir die Berechnung einer aquivalenten
SpannungsgroBe, die bzgl. eines in oy, nichtlinearen Versagenskriteriums aquivalent ist. Wenn auch
nicht aquivalent bzgl. des Versagensindex, so bleibt o, aus Gleichung (5.27) dennoch ein Beanspru-
chungsmaB fiir den vorliegenden multiaxialen Spannungszustand. Daher wird die auf Tao und Xia
[168] basierende und fiir Drucklastfélle erweiterte Berechnung der dquivalenten Beanspruchung fiir
die weiteren Untersuchungen verwendet.

Die Berechnung der aquivalenten Spannung o, wird iiber den kompletten Lastzyklus nach der
Spannungsberechnung durchgefiihrt. Aus der minimalen und der maximalen im Zyklus auftretenden
aquivalenten Spannung werden deren Mittellast oc,,, und Amplitude o.,, bestimmt. Mit diesen
aquivalenten GroBen wird die Lebensdauerberechnung unter Beriicksichtigung des Mittelspannungs-
effekts entsprechend den Beschreibungen im vorherigen Abschnitt durchgefiihrt.

Akkumulation der Ermiidungsschadigung

Die bisherigen Gleichungen erlauben die Vorhersage der Lebensdauer bei einstufiger Beanspruchung,
bei der Mittelwert und Amplitude der dquivalenten Spannung im Zyklus tber die gesamte Lebens-
dauer konstant bleiben. Mittelspannung oder Spannungsamplitude kénnen jedoch in einem Materi-
alpunkt wahrend der Lebensdauer nicht nur durch eine mehrstufige duBere Belastung, sondern auch
durch Lastumlagerungen innerhalb des Verbunds variieren. Um dies zu erfassen, wird fiir homogene
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Materialien haufig die Schadensakkumulation nach Palmgren [127] und Miner [119] genutzt. Da-
fur wird fir alle n Lastblocke mit gleicher zyklischer Beanspruchung, fiir die die Lebensdauer Ny ;
betragt, aus ihren Zyklenzahlen An,; ein Inkrement der relativen Lebensdauer An;

(5.28)

berechnet. Dieses gibt an, wie groB der Lebensanteil ist, der durch jeden dieser Zyklenblocke ,ver-
braucht” wird. Diese Inkremente der relativen Lebensdauer werden tiber alle Zyklenblocke i = 1...n
zur relativen Lebensdauer ny aufsummiert:

ny = ZATLfJ‘ = Z Nf 4 (529)

=1 i=1

Wird der Wert der relativen Lebensdauer ny zu eins, ist die Lebensdauer des Materialpunkts erreicht
und Ermidungsversagen tritt ein. In diesem Fall werden, wie beim quasi-statischen Versagen, der
E-Modul auf 0,1 % seines Ausgangswerts reduziert und die Nichtlinearitatsparameter 0" und 6° zu
null gesetzt.

Ubertragung auf andere Temperaturen und thermische zyklische Lasten

Das Ermiidungsverhalten von Polymeren ist temperaturabhangig. Im Allgemeinen ist eine erhéhte
Lebensdauer bei geringeren Temperaturen festzustellen, wobei die Quantitat dieses Trends mate-
rialabhangig ist (s. [179] und [141], S. 79). Der Anstieg der Wohlerlinie im Zeitfestigkeitsbereich
kann als temperaturunabhéngig angesehen werden (s. [179] und [141], Abbildung 6.21 auf S. 77).
Weaver und Beatty [179] stellen zudem einen Zusammenhang mit der temperaturabhéangigen Festig-
keit bzw. mit dem Verhalten des Materials unter quasi-statischer Last fest: Die Wohlerlinie verlauft
im Kurzzeitfestigkeitsbereich horizontal auf Hohe der zur jeweiligen Temperatur gehdrenden Fes-
tigkeit. Der Dauerfestigkeitsbereich beginnt bei einem Spannungsniveau, das dem Spannungsniveau
entspricht, ab dem die Spannungs-Dehnungs-Kurve unter quasi-statischer Last fiir die jeweilige Tem-
peratur nichtlinear verlauft. Unterschiedliche Beobachtungen gibt es hinsichtlich des Ubergangs vom
Kurzzeit- in den Zeitfestigkeitsbereich. Wahrend Remmerswaal [141] fiir geringere Temperaturen eine
Verschiebung zu kiirzeren Zyklenzahlen beobachtet, stellen Weaver und Beatty [179] fiir Polysteren
das Gegenteil fest. Die Grenze zwischen diesen beiden Bereichen scheint demnach materialabhangig
zu sein.

Fir das in der vorliegenden Arbeit untersuchte Epoxidharz liegen ausschlieBlich Daten aus Ermii-
dungsversuchen bei Raumtemperatur vor. Aus den beschriebenen Beobachtungen kann jedoch die
uber die Festigkeit skalierte Wohlerlinie als Approximation zur Beschreibung der Lebensdauer fiir
verschiedene Temperaturen angesehen werden. Wird also die Masterkurve in Gleichung (5.21), auf
die Festigkeit normiert, tiber

W _ O NG (5.30)
Xou(T)  X5,(T)

ausgedriickt, kann sie zur Bewertung mechanischer zyklischer Lasten bei unterschiedlichen Umge-
bungstemperaturen 1" herangezogen werden. Andert sich wihrend eines Belastungszyklus zusatzlich
zur mechanischen Last die Temperatur, liegt also neben der zyklischen mechanischen eine zyklische
thermische Belastung vor, andert sich wahrend des Zyklus folglich nicht nur die Beanspruchung,
sondern auch die Festigkeit des Materials. Dadurch sind die kleinsten und die groBten im Zyklus
auftretenden Spannungen kein geeignetes MaB mehr fiir die Materialbeanspruchung. Aufgrund der
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uber den Zyklus variierenden temperaturabhangigen Festigkeit muss die maximale Materialbean-
spruchung (Versagensindex) nicht zwangslaufig zum Zeitpunkt der Spannungsextrema auftreten. Es
bietet sich daher an, zur Bestimmung der zyklischen Beanspruchung (o, 0,) nicht die Spannungs-
werte, sondern die auf die Festigkeit normierten Spannungen zu betrachten. Zur Bestimmung der
Maximal- und der Minimalbeanspruchung im Zyklus werden dann nicht mehr die Oberspannung o,
und die Unterspannung o, herangezogen, sondern stattdessen die im Zyklus auftretenden Maxima

(X;e&)>mm (5.31)

und Minima

(X;e(?f)>mm (5.32)

der festigkeitsnormierten Spannung verwendet. Zur Beriicksichtigung multiaxialer Spannungszustan-
de wird hier direkt die aquivalente Spannung eingesetzt. Aus diesen Werten werden die festigkeits-
normierte mittlere Beanspruchung

(5t ). (539

und die dazu gehorige Amplitude

( Xge(qT)>a (5.34)

des Zyklus bestimmt. Diese werden dann zur Berechnung der bzgl. des Mittelspannungseffekts aqui-
valenten Amplitude in Gleichung (5.35) eingesetzt.

Zugdominierter Bereich

Mer [1 - (%)J * (Xf(:eEIT)>a

o€l

= (5.35)
m Oeq
<X:n (T))a |RCT|mCT

Druckdominierter Bereich

Mer l’RC’“H (XESZT)>J N (X;ZB(QT))CL

Das Einsetzen der mittels Gleichung (5.35) berechneten festigkeitsnormierten Spannungsamplitude
9a'/X! in Gleichung (5.30) und die Umstellung dieser nach N; liefert die Bruchlastspielzahl fiir
den gegebenen thermomechanischen Lastzyklus. Da das Verhaltnis aus Druck- und Zugfestigkeit
als temperaturunabhangig angenommen wird, sind auch das kritische Spannungsverhiltnis R,.. und
der Parameter m,, tber der Temperatur konstant. Die erforderlichen Materialparameter fiir die
Lebensdauerberechnung werden in Tabelle 5.13 zusammengefasst.
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Tabelle 5.13: Parameter fiir das Ermidungsmodell des Epoxidharzes

Parameter Beschreibung Wert
R,, kritisches Spannungsverhaltnis -3,195
Mer Anstieg zum kritischen Spannungsverhaltnis -1,911
C Faktor der Masterkurve 3,804
D Exponent der Masterkurve -0,251

B

k

Abbildung 5.61: Cross-sectional photomicrographs of the fatigue fracture patterns of laminates with
APS/PU (dt.: Mikroskopaufnahme des Rissmusters von Laminaten aus E-Glasfaser
und Polyurethan-Matrix), entnommen aus [109], Abbildung 7c; schwarze Bereiche
kennzeichnen Matrixschadigungen

5.3.2 Numerische Aspekte der zyklenbasierten Ermiidungsberechnung

Zur FE-Berechnung zyklischer Lasten werden die Lastrandbedingungen zeitabhangig entsprechend
ihrer Periodendauer, Amplitude und Mittellast definiert. Die Berechnung erfolgt dann transient!®
Zyklus fur Zyklus. Dem FE-Programm werden dafiir die Periodendauern der Zyklen vorgegebenen,
sodass die Zeitpunkte fiir Start und Ende eines Zyklus bekannt sind. Innerhalb eines jeden Zyklus
werden Maximum, Gleichung (5.31), und Minimum, Gleichung (5.32), der auftretenden, auf die
Festigkeit normierten aquivalenten Spannungen gespeichert. Entsprechend dem Flussdiagramm in
Abbildung 5.1 werden diese dann am Ende jedes Zyklus mit dem Ermiidungsmodell ausgewertet und
bei Eintritt von ermidungsbedingtem Materialversagen die Materialkennwerte reduziert. Im Gegen-
satz zur Implementierung von Krause [93] wird auch innerhalb eines Zyklus firr jedes Lastinkrement
des inkrementell-iterativen Losungsprozesses das Eintreten eines Festigkeitsversagens geprift und
bei Bedarf die Materialkennwerte degradiert. Das nachste Lastinkrement wird dann unter Verwen-
dung dieser degradierten Materialkennwerte berechnet. Da dies im Falle von eintretender Schadigung
durch die dann stattfindenden Lastumlagerungen die Beanspruchungen benachbarter Materialpunkte
erhoht, wird ein signifikanter Einfluss auf die berechnete Schadigungsentwicklung vermutet. Das von
Mader et al. [109] in zyklischen Querzugexperimenten beobachtete Schadensmuster in Abbildung
5.61 zeigte einen einzelnen Matrixriss, der das Rissbild dominiert. In den mikromechanischen Simu-
lationen kann Krause [93] die Ausbildung eines solchen dominierenden Matrixrisses unter zyklischer
Querzugbelastung nicht abbilden. Dies wird beispielhaft an einem Ergebnis aus [93] in Abbildung
5.62 gezeigt. Eine mogliche Ursache kann die fehlende Festigkeitsbewertung innerhalb eines Lastzy-
klus sein. Untersuchungen zu diesem Aspekt der mikromechanischen Ermiidungssimulation wurden
bisher noch nicht veroffentlicht. Daher wird dazu im Rahmen der vorliegenden Arbeit eine Studie
— zur Vergleichbarkeit mit den Berechnungen von Krause [93] — am RVE mit randomisierter Fa-
seranordnung mittels vereinfachter Ermiidungsmodellierung!® durchgefiihrt. Da zum Zeitpunkt der

5Dje Belastungsgeschwindigkeit ist weiterhin ausreichend gering, um die Belastung als quasi-statisch zu betrachten
und Tragheitseffekte vernachlassigen zu kdnnen.

18Dje vereinfachte Ermiidungsmodellierung wird ausfiihrlich in [108] beschrieben. Da sie eine Vorstufe des in der
vorliegenden Arbeit abgeleiteten Modells darstellt, wird sie nicht naher erlautert.
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Abbildung 5.62: Ermidungsrisse in der Matrix, simuliert von Krause [93]; mit angepasster Skala
entnommen aus [93], Abbildung 5.5 (rechtes Bild der mittleren Reihe); schwarze
Bereiche kennzeichnen Matrixschadigungen
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(a) Ohne Festlgkeltsversagen (b) Mit Festigkeitsversagen

Abbildung 5.63: Einfluss des Festigkeitsversagens innerhalb eines Lastzyklus auf die Matrixrissbildung
bei einer zyklischen Querzugbelastung mit maximal 83,3 % der Festigkeit bei quasi-
statischer Belastung; schwarze Bereiche kennzeichnen Matrixschadigungen

Durchfiihrung dieser Studie noch keine Materialdaten vorlagen, wurden die Materialmodelle fiir die
Berechnungen mit generischen Werten (in [108] veroffentlicht) kalibriert. Die Ergebnisse sind daher
lediglich qualitativ zu bewerten und alle Ergebnisse werden normiert dargestellt. Die im Folgenden
vorgestellten Ergebnisse dieser Untersuchung wurden bereits in [108] veroffentlicht.

Abbildung 5.63 und Abbildung 5.64 vergleichen die Rissbildung fiir eine Berechnung unter Beriick-
sichtigung des Festigkeitsversagens innerhalb eines Zyklus mit dem Ergebnis einer Rechnung, in der
dies nicht beriicksichtigt ist. Abbildung 5.63 vergleicht dies fiir eine hohe Oberspannung (83,3 % der
Verbundfestigkeit) und Abbildung 5.64 fiir eine mittlere Oberspannung (41,6 % der Verbundfestig-
keit). Die Unterspannung liegt in beiden Fallen bei null. Das progressive Schadigungsverhalten wird
physikalisch plausibler (Ausbildung eines einzelnen dominanten Matrixrisses) abgebildet, wenn das
Festigkeitsversagen innerhalb eines Lastzyklus berlcksichtigt wird.

Wie Abbildung 5.65 zeigt, werden auch die globale Steifigkeitsdegradation und die Bruchlastspiel-
zahl beeinflusst. Die Lebensdauer wird stark tberschatzt (fast doppelte Lebensdauer), wenn das
Festigkeitsversagen innerhalb eines Lastzyklus vernachlassigt wird. Der Einfluss auf die globale Stei-
figkeitsdegradation und die Lebensdauer ist bei niedrigerer Belastung weniger ausgepragt (siehe
Abbildung 5.65(b)). Die Lebensdauer bei einer maximalen Belastung von 41,6 % der Festigkeit wird
um nur 1% tberschatzt. Auch der Einfluss auf den gebildeten Matrixriss ist bei diesem niedrigeren
Spannungsniveau weniger ausgepragt (siehe Abbildung 5.64). In beiden Faillen entsteht ein domi-
nierender Riss. Bei zyklischen Lasten nahe der Festigkeitsgrenze gewinnt die Berlicksichtigung des
Festigkeitsversagens innerhalb des Lastzyklus an Bedeutung, da die Materialpunkte ohnehin schon
im oberen Bereich der Materialauslastung beansprucht werden. Wird diese durch das Versagen be-

107



5 Modellierung der mikromechanischen Ermiidungsphanomene

(( S | X
| LX) 99
ij(/ﬁ L 0x

() % @, (

(a) Ohne Festigkeitsversagen  (b) Mit Festigkeitsversagen

Abbildung 5.64: Einfluss des Festigkeitsversagens innerhalb eines Lastzyklus auf die Matrixrissbildung
bei einer zyklischen Querzugbelastung mit maximal 41,6 % der Festigkeit unter
quasi-statischer Belastung; schwarze Bereiche kennzeichnen Matrixschadigungen
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Abbildung 5.65: Einfluss des Festigkeitsversagens innerhalb eines Lastzyklus auf die globale Steifig-
keitsdegradation bei Querzugbelastung

nachbarter Materialpunkte und die daraus folgende Lastumlagerung weiter erhoht, kann es schnell
zur Uberschreitung der Festigkeitsgrenze kommen. Dadurch versagen die Materialpunkte in der Na-
he der bereits versagten. Wird der Verbund ausreichend weit unterhalb seiner Festigkeit belastet,
iiberschreiten die lokalen Spannungen innerhalb der Matrix auch nach Lastumlagerungen noch nicht
deren Festigkeit und es tritt innerhalb der Lastzyklen kein Festigkeitsversagen ein. Stattdessen wird
erst weiteres Versagen initiiert, wenn die Lebensdauer der Materialpunkte erreicht ist. Die Beanspru-
chung in Materialpunkten in der Nahe bereits versagter Elemente ist erhéht. Dadurch erhoht sich
die Wahrscheinlichkeit fiir das Fortschreiten der Ermiidungsschadigung in diesen Materialpunkten.
Deshalb bildet sich der initiierte Matrixriss weiter aus. Die Berlicksichtigung des Festigkeitsversa-
gens innerhalb der Lastzyklen kann jedoch auch fiir niedrigere Lasten relevant werden, sobald fiir
ein Material eine graduelle, zyklenzahlabhangige Steifigkeitsdegradation abgebildet werden muss.
Denn dann nimmt die Festigkeit Uber die Zyklen kontinuierlich ab und auch bei niedrigeren Bean-
spruchungen kann die Festigkeitsgrenze unter die Beanspruchung fallen. Dann ist es wichtig, das
Festigkeitsversagen innerhalb eines Lastzyklus zu beriicksichtigen.

Der Berechnungsablauf zur Festigkeits- und Ermidungsberechnung in Abbildung 5.1 wird fiir jeden

Integrationspunkt des FEM-Modells und fiir jeden Lastzyklus durchlaufen. Die Ermidungsberech-
nung kann daher sehr rechenzeitintensiv werden, wenn jeder reale Zyklus der Belastung rechnerisch
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Abbildung 5.67: Einfluss der GroBe eines konstanten Zyklensprungs An auf die globale Steifigkeits-
degradation bei Querzugbelastung

nachgebildet wird. Deshalb bietet sich ein Zyklensprungalgorithmus an. Hierbei wird die Schadigung
von einem Zyklus liber eine bestimmte Anzahl von An Zyklen hinweg extrapoliert, wodurch An Zy-
klen in der Berechnung ,tibersprungen” werden kénnen. Das Prinzip des Zyklensprungansatzes wird
in Abbildung 5.66 skizziert. Die ,iibersprungenen realen Zyklen werden in der Grafik gestrichelt
dargestellt. Somit steht ein gerechneter — virtueller — Zyklus stellvertretend fiir eine bestimmte An-
zahl an realen Zyklen. In Abbildung 5.66 reprasentiert z.B. der dritte gerechnete Zyklus (dritter mit
durchgezogener Linie gezeichneter Zyklus) die realen Zyklen n = 4 bis n = 6. Das Vorgehen setzt
konstante Lasten und Materialparameter (iber den reprasentierten (,, iibersprungenen”) Zyklenblock
voraus. Die Wahl des Zyklensprungs An muss eine ausreichend kleine Anderung in den Materi-
alkennwerten durch die Ermiidungsschadigung sicherstellen. Innerhalb des Programmablaufs nach
Abbildung 5.1 erfolgt die Festlegung des Zyklensprungs nach der Ermiidungsschadigungsberech-
nung und gilt dann fiir den nachsten zu berechnenden Zyklus. Die einfachste Vorschrift ist ein lber
die Ermiidungsrechnung konstanter Zyklensprung. Damit wird der Ermidungsfortschritt in gleich
groBen Zyklenabstanden An berechnet. Um die Materialdegradation wahrend der Lebensdauer in
der Berechnung korrekt zu erfassen, muss sichergestellt sein, dass dieser konstant vorgegebene Zy-
klensprung fiir jeden Zyklenblock ausreichend klein ist, damit die Anderung der Materialkennwerte
in jedem Zyklenblock zu vernachlassigend gering ist. Wie stark der Einfluss der GroBe eines solchen
konstanten Zyklensprungs An ist, zeigt Abbildung 5.67 fiir die globale Steifigkeitsdegradation. Fiir
das Lastniveau von 41,6 % der Festigkeit werden Berechnungen mit An = 1, 30 und 60 durchge-
fihrt. Fir das hohere Spannungsniveau wird zum Vergleich mit der Berechnung jedes Zyklus ein
Zyklensprung von An = 3 untersucht. Der Einfluss des Zyklensprungs auf den Rissbildungsprozess
bei einer zyklischen Querzugbelastung mit 83,3 % Festigkeit wird in Abbildung 5.68 und Abbildung
5.69 dargestellt. Wird jeder reale Zyklus berechnet, bildet sich ein einzelner dominanter Riss aus
(s. Abbildung 5.68(c)). Wird der Zyklensprung auf An = 3 gesetzt, bilden sich an den Seiten des
RVEs mehrere parallele Risse aus (s. Abbildung 5.69(b)). Aufgrund der materiellen Inhomogenitat
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‘ ' L
(a) n = 3 (Initiierung) (b)n=4 (c) n =5 (Versagen)
Abbildung 5.68: Entwicklung des Matrixrisses bei zyklischer Querzugbelastung mit maximal 83,3%

der Festigkeit fiir einen konstanten Zyklensprung von An = 1; schwarze Bereiche
kennzeichnen Matrixschadigungen

m(a) n = 4 (Initiierung) (b) n = 7 (Versagen)

Abbildung 5.69: Entwicklung des Matrixrisses bei zyklischer Querzugbelastung mit maximal 83,3%
der Festigkeit fiir einen konstanten Zyklensprung von An = 3; schwarze Bereiche
kennzeichnen Matrixschadigungen

des Verbunds wird die Matrix lokal sehr unterschiedlich beansprucht und die Materialpunkte weisen
unterschiedliche Bruchlastspielzahlen auf. Innerhalb eines Zyklenblocks versagen alle Materialpunk-
te, bei denen innerhalb dieses Blocks die Lebensdauer (iberschritten wird, ermidungsbedingt. Fiir
das mit 83,3 % der Festigkeit belastete RVE fiihrt ein Zyklensprung vom ersten zum vierten (rea-
len) Lastzyklus zum Versagen der schwarz markierten Materialpunkte in Abbildung 5.69(a). Die
Schadensinitiierung tritt in mehreren, lber das RVE verteilten Materialpunkten auf. Alle diese sind
Ausgangspunkt von Matrixrissen, die sich schlieBlich im siebten Lastzyklus ausbilden (s. Abbildung
5.69(b)). Bei der Berechnung jedes realen Lastzyklus (An = 1) versagen nur die wenigen am stérks-
ten beanspruchten Elemente, sobald ihre Lebensdauer erreicht ist. Fir das mit 83,3 % Festigkeit
belastete RVE ist dies Zyklus n = 3 (s. Abbildung 5.68(a)). Dieser Zyklus, bei dem die erste Scha-
densinitiierung stattfindet, wird in der Berechnung mit An = 3 {bersprungen. Dadurch werden die
Lastumlagerungen und Spannungskonzentrationen im Zyklus n = 3 nicht ermdglicht, die zu wei-
teren Schaden in der Nahe der Schadensinitiierung fiihren wiirden. Dies wird fiir die Berechnung
mit An = 1 in Abbildung 5.68(b) im vierten Lastzyklus beobachtet. Da das Versagen weiterer
Materialpunkte in der unmittelbaren Nahe der Schadensinitiierung stattfindet, konzentriert sich die
Schadigungsprogression auf diesen Bereich und nach fiinf Lastzyklen wird ein ausgepragter Riss aus-
gebildet (s. Abbildung 5.68(c)). Dieser markiert auch das Ende der Lebensdauer. Werden Lastzyklen,
in denen neue Schaden auftreten, lbersprungen, konnen die Lastumverteilung und der daraus re-
sultierende lokal konzentrierte Schadigungsfortschritt nicht stattfinden, bevor die Lebensdauer von
niedriger beanspruchten Materialpunkten iiberschritten wird. Der Pfad der Schadigungsentwicklung
wird dann von der Simulation nicht ausreichend genau verfolgt. Das wirkt sich auch auf die globa-
le zyklische Steifigkeitsdegradation aus, s. Abbildung 5.67(a). Die mit An = 1 im vierten Zyklus
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(a) n = 149 (Initiierung) n =181 n =241 n = 300 (Versagen)

Abbildung 5.70: Entwicklung des Matrixrisses bei zyklischer Querzugbelastung mit maximal
41,6 %der Festigkeit fiir einen konstanten Zyklensprung von An = 1; schwarze
Bereiche kennzeichnen Matrixschadigungen

(a) n = 151 (Initiierung) (b) n =181 = n = 511 (Versagen)

Abbildung 5.71: Entwicklung des Matrixrisses bei zyklischer Querzugbelastung mit maximal 41,6%
der Festigkeit fiir einen konstanten Zyklensprung von An = 30; schwarze Bereiche
kennzeichnen Matrixschadigungen

ausgebildete Rissstruktur fithrt zu einer Steifigkeitsreduktion um 6 %. Dagegen verursacht die mit
An = 3 fiir den vierten Zyklus berechnete mikroskopische Schadigung keine merkliche Steifigkeits-
degradation. Die Differenz zwischen den berechneten Bruchlastspielzahlen (N; = 5 fiir An = 1 und
Ny =7 fir An = 3) konnte mit dem diskreten Charakter des Zyklensprungs selbst verbunden sein:
Da der flinfte Zyklus mit An = 3 nicht berechnet wird, kann das Ermidungsversagen erst im nachs-
ten berechneten Zyklus (in diesem Fall n = 7) erfasst werden. Die Uberschatzung der Lebensdauer
bei einer zyklischen Belastung mit 41,6 % Festigkeit kann nicht nur dem diskreten Charakter des
Zyklensprungs zugeordnet werden. In diesem Fall ist die Abweichung der berechneten Lebensdauern
(Ny = 300 fir An = 1, Ny = 511 fir An = 30 und N; = 781 fir An = 60) groBer als der
Zyklensprung und muss daher aus dem unterschiedlich erfassten Schadigungsentwicklungsprozess
resultieren. Mit den Zyklenspriingen An = 30 und An = 60 wird der Zyklus der ersten Schadens-
initilerung (n = 149, s. Abbildung 5.70(a)) tibersprungen. Der konstante Zyklensprung von An = 30
ist klein genug, um im nachsten berechneten Zyklus eine lokale erste Schadensinitiierung zu erfassen
(n = 151, s. Abbildung 5.71(a)). Dies ist fir An = 60 nicht der Fall. Hier wird bei n = 181 an
mehreren Materialpunkten eine Schadigung initiiert, s. Abbildung 5.72(a). Abbildung 5.70(b) zeigt
das Schadensbild fiir den gleichen Zyklus, wenn jeder Zyklus berechnet wird. Aufgrund von Lastum-
lagerungen, die in der Zwischenzeit auftreten konnten, wachst die initiierte Faser-Matrix-Ablosung
weiter. Auch wenn es sich hierbei nicht um die Ablosung handelt, die zum finalen Riss fiihrt, zeigt
diese Entwicklung dennoch sehr gut den Einfluss des Zyklensprungs auf das Stattfinden lokaler Last-
umlagerungen. Schaden im Bereich des finalen Risses (nahe der rechten Kante des RVEs) werden bei
n = 241 mit allen Zyklenspriingen beobachtet. Aufgrund der ermdglichten Lastumlagerungen ist die
dortige Schadigung fiir An = 1 jedoch am weitesten entwickelt. Dies fiihrt letztlich bei Ny = 300
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(a) n = 181 (Initiierung) (b) n =241 (c) n = 781 (Versagen)

Abbildung 5.72: Entwicklung des Matrixrisses bei zyklischer Querzugbelastung mit maximal 41,6%
der Festigkeit fiir einen konstanten Zyklensprung von An = 60; schwarze Bereiche
kennzeichnen Matrixschadigungen

zum ausgepragtesten Einzelriss im Vergleich mit den anderen gewahlten konstanten Zyklenspriingen.
Zudem bildet sich bei groBeren Zyklenspriingen der finale Riss erst bei viel héheren Zyklenzahlen aus.
Dadurch wird die Bruchlastspielzahl um 70 % fir An = 30 bzw. 160 % fir An = 60 iiberschatzt.
Zu groBe Zyklenspriinge verlangsamen also den Schadensfortschritt, da Lastumlagerungen nicht in
demselben MaB stattfinden kdnnen, wie sie in der Berechnung jedes realen Zyklus auftreten.

Auch wenn Van Paepegem et al. [173] bereits die Relevanz adaquat gewahlter Zyklenspriinge fiir
makromechanische Lebensdaueranalysen beschreiben, zeigt die vorliegende Untersuchung erstma-
lig, wie relevant dies fiir die lokale Schadigungsentwicklung und das daraus resultierende globale
Verhalten in mikromechanischen progressiven Lebensdaueranalysen ist. Die Ergebnisse deuten auf
eine Konvergenz der Losung mit kleiner werdenden Zyklenspriingen hin. Diese kann durch weitere
Berechnungen mit weiteren Zyklenspriingen verifiziert werden. Das ist jedoch sehr zeitaufwendig.
Dariiber hinaus ist die Notwendigkeit eines kleinen Zyklensprungs moglicherweise nicht (iber die
gesamte Lasthistorie gegeben. Stattdessen konnten in einigen Lebensabschnitten geringere Scha-
denswachstumsraten vorliegen, die groBere Zyklenspriinge erlauben. Allerdings wird die GroBe eines
konstanten Zyklensprungs, der zu einer konvergierenden Losung fiihrt, durch den Schadenswachs-
tumsbereich bestimmt, der den kleinsten Zyklensprung erfordert. Dabei ist es nicht unwahrscheinlich,
dass eine solche Konvergenzanalyse einen zuldssigen konstanten Zyklensprung von An = 1 ergibt.
Ein konstanter Zyklensprung wird demnach der Ermiidungsschadigungsentwicklung unter dem Ge-
sichtspunkt einer effizienten Berechnung nicht gerecht. Krause [93] versucht dem mit iber den si-
mulierten Lebensdauerbereich logarithmisch verteilten virtuellen (berechneten) Zyklen zu begegnen.
Die Anzahl berechneter Zyklen wird dabei fest vorgegeben. Eine vergleichende Studie zum Ein-
fluss der Gesamtanzahl berechneter Zyklen wird nicht dokumentiert. Damit kann eine Beeinflussung
des numerischen Aspekts , Zyklensprung” in den Ergebnissen von Krause [93] nicht ausgeschlossen
werden. Die in den Simulationen von Krause [93] beobachteten Schadensmuster mit multiplen Ris-
sen (s. Abbildung 5.62) sind daher mit hoher Wahrscheinlichkeit nicht auf das Materialmodell zur
Ermidungsberechnung, sondern auf den Zyklensprungalgorithmus sowie auf die fehlende Festigkeits-
bewertung innerhalb der Lastzyklen zuriickzufiihren.

Die zulassige GroBe des Zyklensprungs hangt von der aktuellen Schadigungswachstumsrate ab und
ist nicht a priori bekannt. Daher ist fiir eine effiziente, aber dabei dem Schadigungspfad folgen-
de Ermidungsberechnung ein adaptiver Algorithmus erforderlich, der die GroBe des Zyklensprungs
anpasst. Ein solches Vorgehen wird von Van Paepegem et al. [173] fiir das von ihnen entwickelte
makromechanische Ermiidungsschadigungsmodell vorgeschlagen. Fiir in mikromechanischen Simu-
lationen eingesetzte Ermiidungsmodelle von Polymeren wurde ein solcher Algorithmus bisher noch
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nicht abgeleitet. Generell kdnnen bei der mikromechanischen Ermiidungssimulation des Verbunds
ohne Beeintrachtigung der Genauigkeit so viele Zyklen tbersprungen werden, bis das Versagen eines
weiteren Materialpunkts eintritt. Denn solange die lokalen Schadigungszustande konstant bleiben, ist
die Annahme konstanter Materialeigenschaften innerhalb der extrapolierten Zyklen korrekt. Mithilfe
der Schadensakkumulationsregel nach Palmgren [127] und Miner [119] in Gleichung (5.29) kann auf
Basis der Beanspruchung im aktuellen Zyklus fiir jeden Materialpunkt die Zyklenzahl Any berech-
net werden, die dieser bei gleichbleibender Last noch ertragt. Dies erfolgt unter Beriicksichtigung
der bereits verstrichenen relativen Lebensdauer An; und anhand der Bruchlastspielzahl N, fiir die
aktuelle Beanspruchung tber Gleichung (5.36), die sich durch Umstellung der Schadensakkumulati-
onsgleichung (5.29) ergibt.

Dieser Wert wird nach der Lebensdauerberechnung nach jedem virtuellen, gerechneten Zyklus fiir
jeden Materialpunkt bestimmt und gespeichert. Im darauffolgenden ersten Inkrement des neuen
virtuellen Zyklus wird daraus der kleinste Wert An™ ermittelt und global fiir alle Materialpunk-
te als Zyklensprung An vorgegeben. So wird sichergestellt, dass der Zyklensprungalgorithmus den
Versagenseintritt jedes Materialpunkts zum richtigen Zeitpunkt (bzw. Zyklus) erfasst und Lastum-
lagerungen in vollem MaBe stattfinden konnen. Van Paepegem et al. [173] lassen innerhalb eines
Zyklenblocks nicht nur das Versagen der Materialpunkte bzw. des Materialpunkts zu, dessen Wert
fir Anp am geringsten ist. Sie ermitteln aus allen Werten von Ang die kumulative relative Haufig-
keitsverteilung und bestimmen daraus das 10 %-Perzentil. Dieses geben sie als globalen Zyklensprung
fur alle Materialpunkte vor. Nach Van Paepegem et al. [173] wiirde andernfalls der adaptive Zyklen-
sprung einem konstanten Zyklensprung von An = 1 entsprechen, da es immer einen Materialpunkt
im Modell geben wiirde, der diesen fordert. Diese Problematik kann fiir die mikromechanischen Si-
mulationen der einachsigen mechanischen Lastfalle und auch fiir die thermische Zyklierung nicht
beobachtet werden. Die adaptiven Zyklenspriinge sind ausreichend groB, um eine akzeptable Re-
chenzeit zu gewahrleisten.

Die Berechnung der verbleibenden Lastzyklen bis zum Versagenseintritt fiir die Materialpunkte nach
Gleichung (5.36) erfolgt basierend auf der Beanspruchung im vorangegangenen Zyklenblock. Na-
turlich kann die Beanspruchung im nichsten gerechneten Zyklus (fiir den die Vorgabe des neuen
Zyklensprungs gilt) von der des vorangegangenen Blocks abweichen. Das tritt ein, wenn Lastumla-
gerungen auftreten, die aus einem Versagen benachbarter Materialpunkte im letzten Lastblock re-
sultieren konnen und durch die Beanspruchung des betrachteten Materialpunkts nun ansteigt. Dies
ist im Simulationsergebnis i.d.R. an der Ausbildung einer homogenen Verteilung der Schadigung
uber das RVE anstelle der Ausbildung eines dominanten Einzelrisses zu erkennen. Ein zusatzlicher
Algorithmus kann den adaptiven Zyklensprung dann zwingen, vom Nutzer vorgegebene reale Zyklen
nicht zu iberspringen.

Entsprechend den Erkenntnissen aus der vorliegenden numerischen Untersuchung ist der entwickel-
te adaptive Zyklensprungalgorithmus zusammen mit der Beriicksichtigung des Festigkeitsversagens
innerhalb eines Belastungszyklus eine notwendige Anforderung an mikromechanische progressive Er-
midungssimulationen. Die von Krause [92, 93] simulierten unphysikalischen Rissbilder lassen sich
mit hoher Wahrscheinlichkeit auf das Fehlen dieser Modellaspekte zuriickfiihren.

Die in der vorliegenden Arbeit vorgestellte adaptive Zyklensprungmethode ist auch auf andere Le-
bensdauerberechnungsansatze tbertragbar. Solange fiir die Schadigungsakkumulation die Gleichung
(5.29) nach Palmgren [127] und Miner [119] verwendet wird, gilt Gleichung (5.36) zur Berechnung
der verbleibenden ertragbaren Lastzyklenzahl unabhangig vom verwendeten Lebensdauermodell. Es
mussen lediglich die mit dem verwendeten Modell ermittelte Bruchlastspielzahl N; und die sich aus
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Abbildung 5.73: Mikromechanische Lebensdauervorhersage fiir den UD-Verbund unter Belastung
quer zur Faserrichtung im Vergleich mit experimentell ermittelten Wéhlerdaten aus
[56, 72]

den vorherigen Zyklen ergebende relative Lebensdauer n eingesetzt werden. Anpassungen kénnen
erforderlich sein, sobald eine zyklenzahlabhangige kontinuierliche Materialdegradation beriicksichtigt
wird, da diese andere Kriterien fiir den Zyklensprung ermoglicht. Das wird in Kapitel 8.1 bei der
Modellierung der makroskopischen Ermidungseffekte diskutiert.

5.3.3 Anwendung fiir mechanische und thermische Lasten

Es sind nun die erforderlichen Modellierungsansatze abgeleitet und kalibriert, um mikromechani-
sche Ermuidungssimulationen durchzufiihren. Mithilfe des beschriebenen Zyklensprungalgorithmus
konnen zudem auch niedrigere Lasten mit hohen Bruchlastspielzahlen unter Beriicksichtigung der
Schadigungsentwicklung berechnet werden. Vor der Anwendung fiir Temperaturwechsellasten soll die
Vorhersagequalitat des Modells fiir mechanische Lasten lberpriift werden. Dafiir stehen Ergebnisse
aus Lebensdauerversuchen am UD-Verbund fiir Querbelastungen mit drei Spannungsverhaltnissen
aus [56, 72] und fiir schwellende und wechselnde Schubbelastungen'® zur Verfiigung. Die Schub-
versuche wurden an Rohrproben [133] durchgefiihrt. Bei der Schubwechsellast (R = -1,0) andert
sich die Richtung der aufgebrachten Torsionslast im Rythmus eines halben Lastzyklus. Die lokalen
Matrixspannungen sind jedoch unabhangig von der Richtung der duBeren aufgebrachten Schubbe-
lastung. Dadurch sind sie in beiden Zyklushalften identisch und nehmen bei der Halfte des Zyklus
ihr Minimum und bei einem Viertel und bei drei Viertel des Zyklus ihr Maximum an. Es treten damit
zwei (gleich groBe) Spannungsmaxima in einem Zyklus auf. Die aufgebrachte duBere wechselnde
Schubbelastung wirkt lokal demnach wie eine Schubbelastung mit R = 0 mit doppelter Frequenz
bzw. mit doppelter Zyklenzahl. Der Algorithmus zur Lebensdauerberechnung kann im aktuellen Sta-
dium lediglich den Minimal- und den Maximalwert der Beanspruchung feststellen, nicht aber, wie oft
ein Maximum oder Minimum im Zyklus auftritt. Der Zyklus fir die Schubwechsellast wird daher in
zwei Zyklen einer Schubschwelllast mit R = 0 mit halber Periodendauer aufgeteilt. Die berechnete

18Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG
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Abbildung 5.74: Mikromechanische Lebensdauervorhersage fiir den UD-Verbund unter Schubbelas-
tung im Vergleich mit experimentell ermittelten Wéhlerdaten!’

Bruchlastspielzahl wird anschlieBend, zum Vergleich mit der Schubwechsellast aus dem Experiment,
halbiert.

Abbildung 5.73 und Abbildung 5.74 stellen die Lebensdauervorhersage der mikromechanischen Si-
mulation den am UD-Verbund gemessenen Wohlerlinien gegeniiber. Auf der Ordinate ist als Span-
nungsniveau o4, fir zugdominierte Lasten (|R|<1) die Oberspannung und fiir druckdominierte
Lasten (|R|>1) der Betrag der Unterspannung angetragen. Tabelle 5.14 und Tabelle 5.15 verglei-
chen die berechneten und gemessenen Parameter der Wéhlerlinie nach Gleichung (5.20). Insgesamt
sind die Anstiege der berechneten Wohlerlinien im Vergleich mit dem Experiment zu steil bzw. der
Betrag des Parameters B ist zu groB. Ursache kann die Verwendung linearer CLLs sein, die — fiir
Verbundlaminate — die Ermiidungsfestigkeit im Bereich hdherer Zyklenzahlen unterschatzen [86].
Mit Wohlerdaten fiir das kritische Spannungsverhaltnis R, = —262MPa/grmpa = -3,195 kénnte das
Modell mit nichtlinearen CLLs kalibriert [86] und die Lebensdauervorhersage verbessert werden.
Der Trend des Mittelspannungseffektes wird abgebildet: Die Ermidungsfestigkeit ist fiir schwellen-
de Druckbelastung héher als fiir schwellende Querzugbelastung. Die Ermuidungsfestigkeit fiir die
Wechsellast mit R = -3,96 liegt dazwischen. Fiir den niedrigen Zyklenzahlbereich stimmen auch die
Verhaltnisse zwischen den bei gleicher Bruchlastspielzahl ertragbaren Spannungsniveaus fiir Druck-
und Zugschwelllasten von 4,8 fiir das Experiment und 4,4 fiir die Simulation gut (iberein. Wahrend
im Versuch jedoch die gleichen Anstiege der Wohlerlinien gemessen werden, ist der Anstieg gemaB
Simulation fir die Druckschwelllast etwas steiler als fiir die Zugschwelllast. Eine Ursache hierfiir
konnen fehlende Daten im Druckbereich fiir die Modellkalibrierung sein.

Im Gegensatz zu den bisher diskutierten Lastféllen liefert die Lebensdauerberechnung fiir die Schub-
wechsellast (Abbildung 5.74) gute Ergebnisse. Wie im Experiment sind die ertragbaren Lastwechsel
fur schwellende Schublasten etwas hoher. Jedoch wird hierfiir die Neigung der Wohlerlinie stark
uberschatzt. Das Lebensdauermodell bildet demnach den Mittelspannungseinfluss fiir reine Schub-
lasten nicht korrekt ab.

1"Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG
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Tabelle 5.14: Vergleich der lber die mikromechanische Simulation bestimmten Wohlerparameter
mit den gemessenen Wohlerparametern fiir den quer zur Faser belasteten Verbund
IM7 /Epoxid bei verschiedenen Spannungsverhaltnissen R

Wohlerparameter Experiment  Simulation

R=01

A [MPal 29,66 102,47

B [ -0,028 -0,158
R = -3,96

A [MPa 145,24 563,83

B[] -0,074 -0,248
R =10

A [MPal 143,10 446,19

B[] -0,027 -0,191

Tabelle 5.15: Vergleich der iiber die mikromechanische Simulation bestimmten Wohlerparameter
mit den gemessenen Wohlerparametern fiir den unter Schub belasteten Verbund
IM7 /Epoxid bei verschiedenen Spannungsverhaltnissen R
Wohlerparameter Experiment  Simulation

R=01
A [MPa] 66,00 126,04
B[] -0,031 -0,158
R=-10
A [MPal 75,87 100,10
B[] -0,109 -0,152

Eine Unsicherheit des Modells, die auch fiir andere spannungs- und dehnungsbasierte Ermiidungs-
berechnungen besteht, liegt in der Berechnung der dquivalenten Spannung fiir die Bewertung mul-
tiaxialer Spannungszustdnde. Obwohl aus dem Versagenskriterium abgeleitet, fiihrt die dquivalente
Spannung, als uniaxiale Beanspruchung in das Versagenskriterium eingesetzt, nicht fiir alle multiaxia-
len Beanspruchungszustiande zu deren Versagensindex. Sie kann damit nicht fiir alle Spannungszu-
stande den Grad der Materialausnutzung abbilden, wird in der Lebensdauerberechnung jedoch als
reprasentativ fir diesen aufgefasst. Da in einem global uniaxial belasteten UD-Verbund lokal stark
multiaxiale Spannungszustinde auftreten, kann dies eine grundlegende Ursache fiir die von den Ex-
perimenten abweichende Lebensdauerprognose sein.

Um auch fiir den zyklischen Lastfall die Plausibilitat der berechneten Matrixrissbilder zu priifen, wer-
den diese in Abbildung 5.75 fiir die Querlastfalle und in Abbildung 5.76 fiir den In-plane-Schublastfall
dargestellt. Dabei wird exemplarisch jeweils nur ein Spannungsniveau (o, fir |R|< 1 und |o,| fir
|R|> 1) dargestellt.

In Querbelastung sind die Rissbilder fiir die schwellenden Belastungen qualitativ identisch mit denen
fur die aquivalenten quasi-statischen Belastungen (Abbildung 5.42) und damit genauso plausibel.
Bei einem Spannungsverhaltnis von R = -3,96 verlauft der Matrixriss auch zwischen den Fasern,
da die wechselnde Druck- und Zugbelastung dort zu kritischen zyklischen aquivalenten Spannungen
fuhrt. Die Plausibilitdt dieses Versagensbilds muss anhand mikroskopischer Aufnahmen von unter
Wechsellast zyklisch getesteter Verbundproben (liberpriift werden. Bisher sind solche Daten in der
Literatur nicht zu finden. Untersuchungen zur Rissbildung unter zyklischer Wechsellast finden sich
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-~

(a) R = 0,1 mit 23 MPa (b) R = -3,96 mit 25 MPa (c) R = 10 mit 140 MPa

Abbildung 5.75: Simulierte Ermidungsrissmuster bei Belastung quer zur Faser fiir verschiedene
Spannungsverhiltnisse R, jeweils exemplarisch fiir ein Spannungsniveau; schwar-
ze Bereiche kennzeichnen Matrixschadigungen

in [45] lediglich fiir Proben mit einer einzelnen eingebetteten Faser. Aufgrund der fehlenden Wech-
selwirkung zwischen benachbarten Fasern sind die Ergebnisse daher nicht auf Mehrfaserverbunde
ubertragbar.

Die Rissmuster in Abbildung 5.76, die sich unter zyklischer Schubbelastung ausbilden, sind fiir die
Schwell- und die Wechsellast qualitativ identisch und auch mit dem Rissmuster vergleichbar, das
sich unter quasi-statischer Schubbelastung ausbildet, s. Abbildung 5.42. Da fiir beide Spannungs-
verhaltnisse (bei gleicher Oberspannung) die gleichen lokalen Spannungen auftreten, waren dhnliche
Rissbilder zu erwarten.

Die Moglichkeit zur Erfassung der Materialdegradation wahrend der Lebensdauer ist ein Vorteil der
progressiven Ermiidungsschadigungsanalysen gegeniiber Fatigue-Life-Modellen. Abbildung 5.77 zeigt
die mit der mikromechanischen Simulation berechnete Herabsetzung der Elastizitdtsmoduln im Ver-
gleich mit der experimentell ermittelten Degradation. Unter Zugschwellbelastung quer zur Faserrich-
tung (s. Abbildung 5.77(a)) wird wahrend der Lebensdauer keine Herabsetzung des Querzugmoduls
berechnet, bis die Lebensdauer erreicht ist. Im Experiment ist dagegen eine leichte Herabsetzung
des Kennwerts ab ca. 70% der Lebensdauer zu verzeichnen. Auch die stetige zyklische Material-
degradation unter Schubbelastung wird von der mikromechanischen Berechnung nicht abgebildet,
s. Abbildung 5.77(b). Wie unter Querzugbelastung tritt in der Simulation auch unter Schubbe-
lastung ein schlagartiges Versagen ein. Fir den Querzuglastfall hat das am HexRVE berechnete
Ermidungsverhalten einen starker ausgepragten Sudden-death-Charakter als das im Rahmen der
numerischen Untersuchungen am RVE mit zufalliger Faseranordnung (s. Abschnitt 5.3.2) berechne-
te Ermidungsverhalten. Aufgrund der symmetrischen Beanspruchung im HexRVE wachst ein einmal
initiierter Riss schneller als innerhalb einer unregelmaBigen Faseranordnung. Hier kann er wahrend
des Wachstums Bereiche erreichen, in denen aufgrund der lokalen Faserkonstellation eine etwas
geringere Beanspruchung vorliegt und das Risswachstum dadurch zeitweise verlangsamt wird. Dies
kann auch eine Ursache fiir die weniger ausgepragte Materialdegradation fiir das HexRVE unter In-
plane-Schubbelastung sein.

19Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG
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(a) R = 0,1 mit 20 MPa (b) R = -1,0 mit 20 MPa

Abbildung 5.76: Simulierte Ermidungsrissmuster bei In-plane-Schubbelastung fiir verschiedene
Spannungsverhaltnisse R, jeweils exemplarisch fiir ein Spannungsniveau; schwar-
ze Bereiche kennzeichnen Matrixschadigungen

Das mit dem mikromechanischen Modellansatz berechnete Rissbild fiir eine zyklische Temperatur-
last zwischen 293 K und 90 K wird in Abbildung 5.78 gezeigt. Erste Schéaden treten bereits nach 72
Zyklen auf. Das Rissmuster nach Versagen (N; = 75) weist, wie das berechnete Rissbild nach ein-
maliger Abkiihlung in Abbildung 5.51(a), mehrere von den Fasern ausgehende Matrixrisse auf. Wie
bereits bei einmaliger Abklihlung beobachtet, bleibt der Faserversagensindex auch unter thermischer
zyklischer Belastung gering, s. Abbildung 5.78(c). Bei derartig geringen Beanspruchungen ist nicht
von einer Ermidung der Faser auszugehen.

Die experimentelle Datenbasis zur Bewertung des Matrixrissbilds ist begrenzt. In den in der vorliegen-
den Arbeit untersuchten UD-Verbunden kénnen auch nach 1000 Temperaturzyklen keine Matrixrisse
festgestellt werden, s. Kapitel 4. Lediglich Fahmy und Cunningham [41] und Mahdavi et al. [110]
berichten vom Auftreten mehrerer Matrixrisse in thermisch zyklierten UD-Verbunden. Eine so hohe
Matrixrissdichte wie in der Simulation konnen sie allerdings nicht beobachten. In Kapitel 6 wer-
den auf Seite 134 mogliche Ursachen fiir diesen Unterschied diskutiert. Da es insgesamt wenige
Veroffentlichungen zu durch Temperaturzyklen hervorgerufene Matrixrissbildung gibt und die ver-
offentlichten Mikroskopaufnahmen zudem nicht den Zustand bei Ermiidungsversagen zeigen, kann
das berechnete Rissbild nicht abschlieBend bewertet werden. In jedem Fall wird die Lebensdauer fiir
die aufgebrachte Temperaturlast mit Ny = 75 signifikant unterschatzt, denn im Experiment treten
nach 1000 Zyklen noch keine beobachtbaren Matrixschadigungen im UD-Verbund auf. Zur verglei-
chenden Untersuchung der Ermidungsschadigung unter mechanischer und thermischer Last kann
der Modellansatz dennoch herangezogen werden.
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Abbildung 5.77: Degradation des E-Moduls des Verbunds wahrend der Lebensdauer fiir Quer- und
Schubbelastung; Vergleich des Ergebnisses der mikromechanischen Simulation mit
Versuchsdaten®®
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Abbildung 5.78: Simuliertes Ermiidungsrissmuster in der Matrix durch wiederholte Abkiihlung und
Erwarmung zwischen 293 K und 90 K(schwarze Bereiche kennzeichnen Matrixscha-
digungen) und Versagensindex in der Faser bei Zyklus n = 75
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5.4 Annahmen des Modells im Uberblick

Zur mikromechanischen Simulation des Schadigungs- und Ermidungsverhaltens unter mechanischer
und thermischer Belastung wird die Geometrie der Mikroebene (iber ein Reprasentatives Volumen-
element mit einer regelméaBigen, hexagonalen Faseranordnung (HexRVE) und periodischen Rand-
bedingungen abgebildet. Die betrachteten Verbundbestandteile sind die Fasern und die Matrix. Ein
Interface wird nicht ausmodelliert. Fiir die Faser wird lediglich Festigkeitsversagen, jedoch kein Er-
miidungsversagen abgebildet.

Fir die konstitutive Modellierung des Matrixverhaltens haben sich folgende Modellannahmen als
geeignet erwiesen, um das Steifigkeits- und das Festigkeitsverhalten uniaxial belasteter UD-Verbunde
unter quasi-statischer mechanischer Last zufriedenstellend abzubilden:

orthotropes Materialverhalten zur Beriicksichtigung der Zug/Druck-Asymmetrie

= nichtlinear-elastisches Materialverhalten, differenziert fiir Zug-, Druck- und Schubbelastung

» Versagensindizierung (iber das auf Spannungsinvarianten basierende Versagenskriterium nach
Stassi-D’Alia [160]

» schlagartige Materialdegradation mit viskoser Regularisierung zur Verbesserung des Konver-
genzverhaltens

Die Beriicksichtigung der Zug/Druck-Asymmetrie hat sich als sehr wichtig fiir die Vorhersage des
Steifigkeits- und des Festigkeitsverhaltens erwiesen. Plastische Effekte scheinen dagegen fiir das
globale Verbundverhalten vernachlassigbar zu sein. Der Vorhersagefehler bzgl. experimenteller Er-
gebnisse liegt fiir die Querfestigkeiten und die Schubfestigkeit unter 10% und ist damit etwas kleiner
als der durchschnittliche Fehler anderer veroffentlichter mikromechanischer Vorhersagen von Ver-
bundkennwerten. In der Literatur veréffentlichte Experimente und/oder Simulationen bestatigen die
in der vorliegenden Arbeit berechneten Rissbilder qualitativ. Die Schadigungsmodellierung bildet
demnach die Schadigungsmechanismen im UD-Verbund unter mechanischer Belastung ausreichend
gut ab.

In der Ermidungsschadigungsmodellierung werden die folgenden Effekte beriicksichtigt:

» Der Mittelspannungseinfluss wird lber eine linearisierte Variante asymmetrischer Constant Life
Lines (dt.: Linien gleicher Bruchlastspielzahl) nach Kawai und Koizumi [86] abgebildet.

» Schadigungsakkumulation zur Beriicksichtigung variabler Amplituden wird (iber das Modell
von Palmgren [127] und Miner [119] abgebildet.

» Die Bewertung multiaxialer Spannungszustande erfolgt anhand der von Tao und Xia [168] aus
dem Versagenskriterium nach Stassi-D'Alia [160] abgeleiteten und fir Drucklasten erweiterten
Vergleichsspannung.

» Mit Eintritt des Ermidungsversagens werden die Elastizitatsparameter schlagartig degradiert,
um Lastumlagerungen im Verbund abzubilden.

» Das Festigkeitsversagen innerhalb eines Belastungszyklus wird — wie unter quasi-statischer
Belastung — liber das Versagenskriterium nach Stassi-D'Alia [160] und eine schlagartige Ma-
terialdegradation abgebildet.

= Ein adaptiver Zyklensprungalgorithmus ermdglicht der Simulation, numerisch effizient der pro-
gressiven Schadigungsentwicklung zu folgen.
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5.4 Annahmen des Modells im Uberblick

Insbesondere der adaptive Zyklensprung hat sich — zusammen mit der Beriicksichtigung des Fes-
tigkeitsversagens innerhalb eines Belastungszyklus — als notwendige Anforderung an die mikrome-
chanische progressive Ermiidungssimulation erwiesen. Damit ergeben sich fiir die zyklische Quer-
zugbelastung aus einer mikromechanischen progressiven Ermidungsanalyse erstmals physikalisch
plausible Rissbilder. Fiir Querdruck- und Schubbelastung wird eine solche Analyse in der vorliegen-
den Arbeit erstmals vorgestellt. Auch die mikromechanische progressive Schadigungssimulation fiir
quasi-statische und zyklische Abkiihlung erfolgt erstmals in der vorliegenden Arbeit.

Der Einfluss des Mittelspannungseffekts auf die Ermidung zyklisch mechanisch belasteter UD-
Verbunde wird durch die mikromechanischen Simulationen qualitativ abgebildet. Das Modell {iber-
schatzt jedoch die Lebensdauer fiir hohe Spannungsniveaus und unterschatzt sie fiir niedrige. Die
Lebensdauer unter thermischer Belastung wird stark unterschatzt. Die moglichen Ursachen sind
vielschichtig. Fiir die mikromechanische Festigkeitsvorhersage fiir Verbunde unter quasi-statischer
mechanischer Last hat sich die nichtlinear-elastische Modellierung der Matrix als ausreichend er-
wiesen. Unter zyklischer Belastung kénnten ratenabhangige und zyklische plastische Effekte auch in
ihrer makroskopischen Wirkung eine groBere Rolle spielen, da sie sich iiber die Lebensdauer hinweg
akkumulieren. Allerdings nehmen die plastischen Effekte im Materialverhalten bei kryogenen Um-
gebungsbedingungen ab, sodass unklar ist, ob deren Beriicksichtigung tatsachlich zu einer besseren
Vorhersage fiir die hier betrachtete wiederholte Abkiihlung fiihren wiirde. Als groBe Schwierigkeit hat
sich weiterhin die Ableitung eines fiir multiaxiale Spannungszustidnde aquivalenten Beanspruchungs-
maBes erwiesen, mit dem die Lebensdauerbewertung anhand von Modellen durchgefiihrt werden
kann, die flr uniaxiale Spannungszustande formulierter sind. Die fehlende Reprasentativitat des ver-
wendeten BeanspruchungsmaBes fiir einige multiaxiale Spannungszustande kann eine weitere Ursache
fir die Modellabweichungen sein. Da aber die Matrixschadigung unter mechanischer Last qualitativ
plausibel abgebildet wird, kann mithilfe des Modells das Ermidungsverhalten unter mechanischer
und thermischer Belastung qualitativ verglichen werden.
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6 Gegeniiberstellung der
Schadigungsmechanismen unter
mechanischer und thermischer Last

Im vorherigen Kapitel wurde ein Modellierungsansatz zur Beschreibung der mikromechanischen Scha-
digungs- und Ermidungsphanomene in FVK abgeleitet. Die mit dem Ansatz berechneten Rissbilder
unter quasi-statischer und zyklischer mechanischer Belastung und die gute Genauigkeit der Fes-
tigkeitsvorhersage lassen auf eine gute Abbildung der relevanten Versagensmechanismen im Modell
schlieBen. Deshalb wird dieser Ansatz zur simulationsbasierten Untersuchung der zweiten Forschungs-
hypothese angewendet:

»Die Schadensmodi und Schadigungsmechanismen sind bei zyklischer thermischer und bei zyklischer
mechanischer Belastung die gleichen. Aufgrund des abweichenden inneren Spannungszustands ent-
stehen jedoch Unterschiede im Schadensbild und in der Schadensentwicklung.”

Dafiir werden die mikromechanischen Simulationsergebnisse mechanisch und thermisch belasteter
UD-Verbunde einander gegeniibergestellt. Entsprechend den im vorherigen Kapitel dargestellten Si-
mulationsergebnissen, ruft die thermische Belastung im UD-Verbund ausschlieBlich Matrixschadigun-
gen, jedoch keine Faserschaden hervor. Da Matrixschadigungen unter mechanischer Belastung vor
allem durch Lastfalle quer zur Faserrichtung und durch Schub verursacht werden, beschrankt sich die
Untersuchung der mechanischen Lastfalle auf die Lastfalle Querdruck, Querzug und In-plane-Schub®.
Dabei wird in Kapitel 6.1 die quasi-statische und in Kapitel 6.2 die zyklische Belastung betrachtet.
Zum Vergleich der Schadigungs- und Ermidungsmechanismen werden die folgenden Merkmale der
Matrixschadigung untersucht:

» Position der Rissinitiierung

» mabBgeblicher Spannungsanteil an der Rissinitiierung (deviatorisch, dilatorisch)

» Richtung des Risswachstums

= qualitatives Rissbild (durchgangige/dominante Einzelrisse vs. multiple (Teil-)Risse)

» zyklenzahlabhangiges Degradationsverhalten der effektiven Verbundkennwerte

6.1 Quasi-statische Belastung

Dieses Kapitel widmet sich der Untersuchung der Schadigungsmechanismen im quasi-statisch me-
chanisch und thermisch belasteten UD-Verbund. Dabei werden die ersten vier der oben genannten
Merkmale vergleichend untersucht.

!Dje Lastfalle werden in Abbildung 5.10 dargestellt.
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6 Gegeniiberstellung der Schadigungsmechanismen unter mechanischer und thermischer Last

Lastrichtung bei Querbelastung

»
» N

d [
X L

Faserpol

Faseraquator

Abbildung 6.1: Begrifflichkeiten zur Beschreibung der Positionen der Schadensinitiierung im
HexRVE; schwarze Bereiche kennzeichnen Matrixschadigungen

6.1.1 Position der Versagensinitiierung und mafBigebliche
Spannungsanteile

Fir mechanisch unter Querzug belastete Verbunde liefern Asp et al. [13] ausfiihrliche Untersuchungen
zur Position der Versagensinitiierung. Gamstedt und Sjogren [45] untersuchen die Entstehung und
das Wachstum von Faser-Matrix-Ablosungen vergleichend fiir Querzug- und Querdruckbelastungen.
Die Experimente und Simulationen finden an Proben aus einer einzelnen, in Epoxid eingebetteten
Faser statt. Da in diesen Proben die Interaktion zwischen benachbarten Fasern fehlt, sind die Er-
kenntnisse nicht vollstandig auf Mehrfaserverbunde libertragbar. Einige Veroffentlichungen stellen
den in der numerischen Simulation ausgebildeten Matrixriss fiir verschiedene Lastfélle gegeniiber
[163, 165]. Die dazu fiihrenden Spannungsanteile werden jedoch nicht diskutiert. Auch Vergleiche
der Schadensinitiierung fiir mechanische Lasten bei verschiedenen Temperaturen und fiir thermische
Belastungen finden sich bisher nicht in der Literatur. Deshalb sollen diese Aspekte im folgenden
Abschnitt diskutiert werden.

Zur Beschreibung und zum Vergleich der Positionen der Schadensinitiierung haben sich bei Quer-
lastfallen die in Abbildung 6.1 dargestellten Begriffe etabliert [13, 45]. Die Begriffe werden von
der duBeren Last unabhangig definiert und genutzt. Zur Beschreibung von einer zwischen Pol und
Aquator liegenden Versagensinitiierung wird der Winkel 6 eingefiihrt. Aufgrund der symmetrischen
Geometrie des HexRVEs kann die Betrachtung im Winkelbereich 0° < 6 < 90° erfolgen. Schaden-
sinitiierungspositionen in anderen Quadranten werden in diesen Winkelbereich umgerechnet.

Die berechnete Schadensinitiierung im HexRVE ist fiir die Querlastfalle und fiir den Schublastfall
bei 293K in Abbildung 6.2 der Schadensinitiierung durch eine Abkithlung um 227 K gegeniiber-
gestellt. Abbildung 6.3 zeigt diesen Vergleich fiir die bei einer konstanten Umgebungstemperatur
von 77 K aufgebrachten mechanischen Belastungen. Um den Effekt veranderter mechanischer Ei-
genschaften isoliert vom Einfluss der durch die Abkiihlung induzierten Spannungen betrachten zu
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6.1 Quasi-statische Belastung
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Abbildung 6.2: Position der Schadensinitiierung fiir mechanische Lastfélle bei 293 K im Vergleich
mit dem thermischen Lastfall; schwarze Bereiche kennzeichnen Matrixschadigungen
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Abbildung 6.3: Position der Schadensinitiierung fiir mechanische Lastfélle bei 77 K im Vergleich mit
dem thermischen Lastfall; schwarze Bereiche kennzeichnen Matrixschadigungen

konnen, werden fiir die Berechnung die Materialkennwerte fiir 77 K verwendet, die Abkiihlung auf
Umgebungstemperatur jedoch nicht mitsimuliert.

Die ersten Schaden am Faser-Matrix-Interface treten unter Querzugbelastung am Faseraquator bei 0
= 3° auf. Nach Asp et al. [13] kann die Schadensinitiierung weiter zum Pol wandern, wenn der Faser-
volumengehalt steigt. Die Position der ersten Faser-Matrix-Ablosung andert sich bei 77 K gegeniiber
293 K nicht. Fur die In-plane-Schubbelastung beginnt die Schadigung ebenfalls am Faseraquator.
Sie variiert etwas mit der Temperatur: Bei T" = 293K liegt sie — wie bei der Querzugbelastung — bei
0 = 3° und wandert bei T" = 77 K noch etwas mehr zum Aquator (6 = 1,5°).

Wie auch Gamstedt und Sjogren [45] an der eingebetteten Einzelfaser beobachten, wird die Faser-
Matrix-Ablésung unter Querdruck zwischen Pol und Aquator initiiert. In der Simulation liegt der
Schadensbeginn bei 7' = 293K bei § = 51° und bei T" = 77 K bei 59°.

Bei der Abkiihlung von 293 K auf 66 K tritt die erste Schadigung am Faserpol bei 6 = 79° auf. Wie
die spatere Beanspruchungsanalyse zeigt, treten aber auch kritische Beanspruchungen in Aquatorna-
he auf. Die Initiierung am Pol resultiert auch aus den gestreuten Festigkeitskennwerten.

125



6 Gegeniiberstellung der Schadigungsmechanismen unter mechanischer und thermischer Last

Die Position der Schadensinitiierung deckt sich mit Beobachtungen aus Experimenten und Simula-
tionen anderer Forscherinnen und Forscher. Die Frage, weshalb die Schadigung fir die verschiedenen
Lastfalle an den beschriebenen Positionen beginnt, wurde in der Literatur noch nicht vollstidndig
geklart und soll deshalb im Folgenden simulationsbasiert anhand der lokalen Spannungsverteilung in
der Matrix analysiert werden. Lediglich fiir den Querzuglastfall beobachten Asp et al. [13] in ihren Si-
mulationen dilatorisches Versagen, das durch einen hohen positiven volumetrischen Spannungsanteil
beglinstigt wird. Das Versagen von Polymeren ist jedoch durch eine Interaktion von deviatorischen
und dilatorischen Spannungsanteilen gepragt [14, 55]. Dilatorisches Versagen wird durch den volume-
trischen Spannungsanteil (erste Invariante I; oder hydrostatischer Druck p = 1/3];) ausgeldst. Unter
reinem hydrostatischen Druck tritt — so die in der Literatur verbreitete Annahme — im Epoxid kein
Versagen ein. Dilatorisches Versagen tritt demnach nur bei positiven volumetrischen Spannungsan-
teilen (hydrostatischer ,, Zug") auf. Sobald der volumetrische Spannungsanteil negativ ist (hydrosta-
tischer ,,Druck"), liegt rein dilatorisches Versagen vor, da das Versagen durch die gestaltandernden
Spannungsanteile (Vergleichsspannung nach von Mises ov)/) ausgelost wird. Eine duBere, globale
Belastung des Verbunds ruft eine lokale Spannungsverteilung in der Matrix hervor, in der sich die
Zusammensetzung des lokalen Spannungszustands bzgl. der dilatorischen und deviatorischen An-
teile je nach Position unterscheidet. Um zu untersuchen, welcher Spannungsanteil beim Versagen
dominiert, wird der lokale Spannungszustand am Element der Versagensinitiierung ausgewertet. Die
Kombination aus volumetrischem und gestaltdnderndem Spannungsanteil kann als Datenpunkt in
einem oy -p-Diagramm dargestellt werden. In Abbildung 6.4 wird in einem solchen Diagramm die
Ursprungsgerade, die durch diesen Datenpunkt verlauft, fiir alle Lastfalle eingetragen. Zusatzlich
zeigt die Abbildung auch die Versagenskurve (f = 1). Am Schnittpunkt der Ursprungsgeraden mit
der Versagenskurve kann der fiir das Versagen verantwortliche Spannungszustand abgelesen werden.
Das Verhaltnis der dilatorischen und deviatorischen Spannungsanteile kann lber den Anstieg der
Geraden bzw. ihren Steigungswinkel 1) beschrieben werden. Bei Winkeln kleiner als 90° liegt ein
positiver volumetrischer Spannungsanteil vor, bei Winkeln groBer als 90° hydrostatischer Druck. Bei
einem Winkel von genau 90° liegt ein reiner Schubspannungszustand und damit nur deviatorische
Spannungsanteile vor. Je flacher der Anstieg der Geraden, desto mehr dominiert der volumetrische
Spannungszustand das Versagen. Im positiven Fall fiihrt dies zu einem dilatorisch dominierten Ver-
sagen, im negativen Fall sorgt es dafiir, dass ein hoherer gestaltidndernder Spannungsanteil ertragen
werden kann. Wie von Asp et al. [13] bereits herausgearbeitet, ist es unter Querzugbelastung der
positive volumetrische Spannungsanteil, der das Versagen hervorruft. Dies gilt gemaB der in der
vorliegenden Arbeit durchgefiihrten Berechnungen nicht nur fiir 7" = 293 K, sondern auch fir T =
77 K: Der Winkel v betragt 27° bei T' = 293 K und 36° bei T" = 77 K.

Die in den Simulationen von Sun et al. [163] und Tan et al. [165] beobachteten Schubbander unter
Querdruckbelastung lassen ein deviatorisch gepragtes Versagen vermuten. Die Lage der Ursprungsge-
raden zum versagenskritischen lokalen Spannungszustand unter Querdruckbelastung bestatigt diese
Vermutung: Der vorliegende volumetrische Spannungszustand ist negativ (hydrostatischer Druck),
sodass nur die gestaltandernden Spannungsanteile das Versagen hervorrufen kdnnen. Zudem liegt der
Winkel der Ursprungsgeraden mit i) = 101° (7" = 293 K) und ¢ = 109° (T = 77 K) sehr nahe bei
1 = 90°. Dies deutet auf einen hohen Schubanteil im versagenskritischen Beanspruchungszustand
hin.

Im unter In-plane-Schub belasteten Verbund ist auch lokal der kritische Spannungszustand sowohl
bei Raumtemperatur mit ¢» = 88° als auch bei Tieftemperatur mit ¢» = 90° ein (nahezu) reiner
Schubspannungszustand. Das Versagen ist demnach eindeutig deviatorischer Natur.

Das Versagen durch die Abkiihlung ist, vergleichbar mit dem Querzuglastfall, durch volumetrische
Spannungsanteile gepragt (¢» = 60°). Der an der Versagensposition vorliegende volumetrische Span-
nungsanteil ist jedoch geringer als im Querzuglastfall, wodurch etwas hohere gestaltandernde Span-
nungsanteile ertragbar sind.
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6.1 Quasi-statische Belastung
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(a) Vergleich mit mechanischen Lastféllen bei 293 K (b) Vergleich mit mechanischen Lastféllen bei 77 K

Abbildung 6.4: Vergleich der zum Versagen filhrenden Spannungszustande (gestrichelte Linien) im
oy y-p-Spannungsraum fiir Abkiihlung und matrixdominierte mechanische Lastfalle
bei verschiedenen Temperaturen; die dicke schwarze Linie ist die Versagenskurve
nach [160], Gleichung (5.14)

Die Grafiken in Abbildung 6.5 und Abbildung 6.6 zeigen, warum es zur Versagensinitiierung an den
beschriebenen Positionen kommt. Dafiir sind entlang des Umfangs der mittleren Faser der hydrosta-
tische Spannungsanteil und die Vergleichsspannung nach von Mises im Polardiagramm aufgetragen.
Schwarze Bereiche im Hintergrundbild zeigen die Matrixschadigung. Aufgrund der symmetrischen
Geometrie sind auch die Beanspruchungsverlaufe symmetrisch. Durch die lokal gestreuten Festigkei-
ten tritt die Schadensinitiierung jedoch nur an einer Position auf.
Im Querzuglastfall (Abbildung 6.5(a) und Abbildung 6.6(a)) treten entlang der Faser nur positive hy-
drostatische Spannungen auf, die an den Faserdquatoren maximal sind. Bei positiver volumetrischer
Spannung ist eben diese versagenskritisch, weshalb die Schadigung in der Nahe der maximalen volu-
metrischen Spannungen initiiert wird. Im Schublastfall (Abbildung 6.5(c) und Abbildung 6.6(c)) wird
die Schadigung auch am Aquator initiiert. Dies resultiert aber aus den hier auftretenden Maxima der
gestaltandernden Spannungsanteile. Die volumetrischen Spannungsanteile entlang des Faserumfangs
sind fir diesen Lastfall nahezu null und deshalb in der Abbildung nicht aufgetragen. Im Querdruck-
lastfall (Abbildung 6.5(b) und Abbildung 6.6(b)) wird die Interaktion zwischen gestaltandernden und
volumetrischen Spannungsanteilen bei der Versagensinitiierung deutlich. Entlang des Faserumfangs
treten nur negative hydrostatische Spannungsanteile auf. Damit sind die gestaltandernden Span-
nungsanteile verantwortlich fiir das Materialversagen. Dennoch tritt das Versagen nicht exakt an
den Maxima der Vergleichsspannung nach von Mises auf, sondern etwas versetzt dazu. Dies liegt
an dem vom Faseraquator hin zu den Polen betragsmaBig abnehmenden hydrostatischen Druck.
Dieser bestimmt die ertragbare Vergleichsspannung nach von Mises. Das Versagen tritt zwischen
Aquator und Pol dort ein, wo das kritische Verhiltnis zwischen gestaltiandernden und volumetrischen
Spannungsanteilen vorliegt. Dies ist materialabhangig und wird von der materialspezifische Sensiti-
vitdt des Versagens gegeniiber hydrostatischem Druck bestimmt. Ein Indiz fiir diese Sensitivitat ist
das Verhaltnis der Zug- und der Druckfestigkeit. Die beschriebenen Beobachtungen gelten fiir die
mechanischen Lastfalle sowohl bei 7" = 293 K als auch bei 7' = 77 K.

Unter thermischer Belastung ist die Beanspruchung entlang des Faserumfangs periodisch (s. Ab-
bildung 6.5(d) oder Abbildung 6.6(d) ). Da die Matrix bei Abkiihlung eine starkere Kontraktion
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6 Gegeniiberstellung der Schadigungsmechanismen unter mechanischer und thermischer Last

anstrebt als die Fasern, diese aber durch die Fasern behindert wird, erfahrt die Matrix vorrangig
Zugspannungen. Der hydrostatische Spannungsanteil ist daher durchweg im Zugbereich. An allen
Vielfachen von 1) = 60° werden diese positiven volumetrischen Spannungsanteile minimal. Fir den
gestaltandernden Spannungsanteil liegen hier die Maxima. Fiir die hexagonale Faseranordnung ver-
lauft durch diese Positionen die radiale Verbindungslinie benachbarter Fasermittelpunkte, d.h. die
Fasern liegen hier am dichtesten beieinander. Die Maxima der hydrostatischen Zugspannungen — und
gleichzeitig die Minima der Gestaltanderung — treten um 30° versetzt dazu auf. Eine unbeschrankte
Warmeausdehnung eines homogenen Materials ruft eine reine Volumenanderung hervor. Damit er-
zeugt eine allseitig gleichmaBig behinderte Warmeausdehnung eines homogenen Materials einen rein
volumetrischen Spannungszustand. Die Warmeausdehnung der Matrix im Verbund wird jedoch sehr
heterogen gestort. An den Positionen ¢ = 30°, 90°, 120°, 150°, 210°, 270° und 330° sind in der he-
xagonalen Faseranordnung die benachbarten Fasern gleich weit entfernt, die Warmeausdehnung wird
hier also gleichmaBig behindert und die dilatorischen Spannungsanteile sind daher hier am groBten.
An den Vielfachen von ¢ = 60° hingegen wird die Warmeausdehnung aufgrund der Faseranordnung
besonders in radialer Richtung bzgl. der mittleren Faser behindert, wahrend eine starkere thermische
Kontraktion in Umfangsrichtung moglich ist. Daher sind die gestaltdndernden Spannungsanteile hier
hoher. Wie unter Querdruckbelastung tritt das Versagen dann an der Position mit der kritischen
Kombination beider Spannungsanteile, aber nahe der Maxima der hohen volumetrischen Zugbean-
spruchungen auf. Auch hier bestimmt die materialspezifische Sensitivitat gegeniiber hydrostatischem
Druck die genaue Position der Versagens. Durch die hohen volumetrischen Zugspannungen wird der
Unterschied auf die genaue Versagensposition fiir verschiedene Materialien jedoch gering ausfallen.
Aufgrund der periodischen Beanspruchungsverlaufe entlang des Faserumfangs hatte die Versagensin-
tiierung auch in der Nahe von ¢» = 30°, 90°, 120°, 150°, 210°, 270° oder 330 ° stattfinden konnen.
Wie auf Seite 49 bereits erwahnt, bringt die lokale Variation der Festigkeitskennwerte im Rahmen
von £2 % ausreichend Imperfektionen in das Modell, um die Versagensinitiierung auf einen Punkt
zu beschranken. Daher ist die Aussage , Die Schadigung wird bei Abkiihlung in der Nahe des Fa-
serpols initiiert.” unvollstandig, denn auch am Faserdquator treten kritische Beanspruchungen auf.
Allgemeingiiltiger ist die Aussage ,,Die Schadigung wird bei Abkiihlung in Bereichen hoher hydrosta-
tischer Zugspannungen initiiert.”. Wo diese auftreten, hangt von der Faseranordnung ab. Wie auch
bei mechanischer Belastung wird die genaue Initiierungsposition auBerdem von materiellen oder geo-
metrischen Imperfektionen bestimmt. Im hier untersuchten HexRVE ist dies die lokale Variation der
Festigkeiten. Bei einer unregelmaBigen Faseranordnung kommen die lokal unterschiedlichen Faser-
konstellationen als geometrische Imperfektion hinzu.

Aufgrund des Einflusses des hydrostatischen Spannungsanteils auf das Versagen ist bei Erwarmung
eine andere Versagensart und damit ggf. eine andere Versagensposition als bei der in der vorliegenden
Arbeit untersuchten Abkiihlung zu vermuten. Das Matrixmaterial wird dann in seiner thermischen
Expansion behindert und Druckspannungen werden induziert. Da hydrostatischer Druck nicht versa-
genskritisch ist, wird die Schadigung in der Nahe der maximalen gestaltandernden Beanspruchungen,
also an den Positionen mit geringen Faserabstanden, auftreten.

Tabelle 6.1 fasst die Erkenntnisse zur Position der Versagensinitiierung und den maBgeblichen Span-
nungsanteilen zusammen. Die beschreibenden Angaben zur Versagensposition (Faseraquator/Pol)
und zur Versagensart (dilatorisch /deviatorisch) sind auf andere Faser-Epoxid-Verbunde iibertragbar.
Die quantitativen Angaben der Winkel 6 und 1 sind jedoch von der Sensitivitat des Matrixmateri-
alversagens gegeniber hydrostatischem Druck, angezeigt iber das Verhaltnis von Druck- und Zug-
festigkeit, und vom hervorgerufenen Spannungszustand, maBgeblich beeinflusst von Faseranordnung
und Faservolumengehalt, abhangig. Da die mechanischen Kennwerte bei 77 K mit Annahmen aus
den Raumtemperaturkennwerten abgeleitet werden, miissen die quantitativen Angaben von v und
6 fir diese Umgebungstemperatur als vorlaufig betrachtet werden. Das Verhaltnis von Druck- und
Zugfestigkeit beeinflusst das kritische Verhaltnis von dilatorischem und deviatorischem Spannungs-
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6.1 Quasi-statische Belastung

Tabelle 6.1: Position der Versagensinitiierung und maBgeblicher Spannungsanteil in UD-Verbunden
bei verschiedenen mechanischen Lastfallen mit unterschiedlicher Umgebungstemperatur
und bei Abkihlung

Lastfall Temperatur  Position Versagensinitiierung (6) Versagensart (1)
Querzug 293K Faseraquator (3°) dilatorisch (27°)
Querzug 77K Faseraquator (3°) dilatorisch (36°)

Querdruck 293K Zwischen Aquator und Pol (51°) deviatorisch (101°
Querdruck 77K Zwischen Aquator und Pol (59°) deviatorisch (109 °

~— —

Schub 203K Faseraquator (3°) deviatorisch (88°)
Schub 77K Faseraquator (1,5°) deviatorisch (90°)

293K Bereiche mit
Abkiihlung l hohen hydrostatischen dilatorisch (60°)
66 K Zugspannungen

anteil und damit die Versagensposition. Das Festigkeitsverhaltnis wird in der vorliegenden Arbeit
jedoch als konstant lber die Temperatur angenommen. Doch auch bei niedrigen Temperaturen liegt
die Druckfestigkeit stets iiber der Zugfestigkeit und die GroBenordnung des Festigkeitsverhaltnisses
bleibt gleich [43]. Daher behalten die qualitativen Aussagen ihre Giiltigkeit.
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(c) Schub

(d) Abkiihlung

= Hydrostatischer Spannungsanteil ==== Vergleichsspannung nach von Mises

Abbildung 6.5: Hydrostatischer Spannungsanteil und Vergleichsspannung nach von Mises in der Ma-

trix entlang der mittleren Faser bei T = 293 K; schwarze Bereiche in Faserndhe
kennzeichnen Matrixschadigungen
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(a) Querzug (b) Querdruck

(c) Schub (d) Abkihlung

= Hydrostatischer Spannungsanteil ==== Vergleichsspannung nach von Mises

Abbildung 6.6: Hydrostatischer Spannungsanteil und Vergleichsspannung nach von Mises in der Ma-
trix entlang der mittleren Faser bei 1" = 77 K; schwarze Bereiche in Faserndhe kenn-
zeichnen Matrixschadigungen
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6 Gegeniiberstellung der Schadigungsmechanismen unter mechanischer und thermischer Last

6.1.2 Richtung des Risswachstums und qualitatives Rissbild

Die Schadensausbreitung normal zur auBeren Belastungsrichtung fir Querzugbelastung und das
schrag zur Belastungsrichtung verlaufende Schadenswachstum unter Querdruckbelastung werden
in der Literatur bereits beschrieben [163, 165, 174] und werden auch in den Simulationen der
vorliegenden Arbeit beobachtet, s. Abbildung 6.7(a) und Abbildung 6.7(b).

Unter In-plane-Schubbelastung (s. Abbildung 6.7(c)) wachst die Grenzflachenschadigung in den in
der vorliegenden Arbeit durchgefiihrten Simulationen sehr weit am Faserumfang entlang, bevor sie
sich liber die Matrix mit der Interfaceschadigung an einer benachbarten Faser verbindet.

Fir thermische Lasten wurden bisher keine mikromechanischen Berechnungen zur Matrixrissbildung
veroffentlicht. Die Simulationen im Rahmen der vorliegenden Arbeit zeigen in Abbildung 6.7(d) ein
Rissbild durch Abkiihlung von 293 K auf 66 K, das sich stark von den Rissbildern unter mechani-
scher Last unterscheidet. Es tritt kein einzelner dominanter Riss auf, sondern es bilden sich sehr
viele Matrixrisse, die die Grenzflachenschaden an benachbarten Fasern radial verbinden. AuBerdem
wachsen die Risse kaum — wie unter mechanischer Last — entlang der Faser-Matrix-Grenzflache,
sondern wandern sehr friih in die Matrixregion.

Welche vorliegenden lokalen Spannungszustidnde diese unterschiedlichen Rissverlaufe hervorrufen
oder begiinstigen, wurde bisher — auch fiir die mechanischen Lastfalle — noch nicht vergleichend
diskutiert. Um das unterschiedliche Risswachstum fiir die verschiedenen Belastungsfalle zu verstehen,
zeigen die Abbildungen von 6.8 bis 6.11 die lokale Spannungsverteilung im HexRVE fiir verschiedene
Stadien des Schadensfortschritts. Die geschadigten Matrixbereiche werden im Modell weiterhin als
Kontinuum, jedoch mit degradierten Materialeigenschaften, betrachtet. Auch wenn demnach im
Modell keine geometrische Diskontinuitat abgebildet ist, wird nachfolgend, zur Vereinfachung der
Beschreibungen, dennoch von einem , Riss”, von , Risswachstum” und von , Rissspitze” gesprochen.

Unter Querzugbelastung (Abbildung 6.8) bilden sich an der initiierten Schadigung Uberhéhungen im
volumetrischen Spannungsanteil aus. Parallel zum bestehenden Risspfad bildet sich hydrostatischer
Druck aus, wodurch die Ausbreitung des Schadens quer zur auBeren Belastungsrichtung begiinstigt
wird. Solange der Riss noch entlang des Interface verlauft (oberes und unteres Bild ganz links in
Abbildung 6.8), liegen an der Rissspitze auch hohe gestaltandernde Spannungsanteile vor. Diese
nehmen zum Faserpol hin ab und der Riss wachst dann nicht weiter entlang der Faser, sondern
lauft in Bereiche hoher positiver volumetrischer Spannungsanteile (griine Bereiche in der unteren
Bildreihe in Abbildung 6.8). Wie die Initiierung ist unter Querzugbelastung auch der Rissfortschritt
dilatorisch getrieben.

Unter Querdruckbelastung wird die Schidigung zwischen Pol und Aquator in einem Bereich mit
hohen gestaltandernden Spannungsanteilen und geringem hydrostatischem Druck initiiert.

Am Faseraquator liegt ein Bereich mit hohem hydrostatischem Druck vor. Das ist der gleiche Bereich,
in dem unter Querzugbelastung die hohen positiven volumetrischen Spannungen entstehen. Der Riss
wachst entlang des Faserumfangs, bis er von dem hohen hydrostatischen Druck , gestoppt™ und
~umgelenkt” wird. An der Rissspitze entstehen hohe gestaltandernde Spannungsanteile, die das
Spannungsfeld bis weit vor die Rissspitze beeinflussen. Dadurch entsteht der unter Querdruckbe-
lastung in UD-Verbunden charakteristische abgewinkelte Rissverlauf. Der im ganz rechten Bild in
der oberen Bildreihe in Abbildung 6.9 dargestellte Bereich hoher Vergleichsspannungen nach von
Mises markiert das bereits in der Literatur beschriebene Schubband.

Das Risswachstum im UD-Verbund unter Querdruckbelastung ist von den gestaltidndernden Span-
nungsanteilen getrieben.

Bei In-plane-Schubbelastung bildet sich am Faseraquator ein groBraumiger Bereich mit hohen ge-

staltandernden Spannungsanteilen aus. Innerhalb dieses Bereichs wachst der Riss weiter entlang
der Faser-Matrix-Grenzfliche. Zudem bildet sich an der Rissspitze auch eine Uberhéhung positiver
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6.1 Quasi-statische Belastung

(a) Querzugbelastung (b) Querdruckbelastung (c) Schubbelastung (d) Abkiihlung

Abbildung 6.7: Matrixrisse bei Versagen unter verschiedenen mechanischen Lastfallen im Vergleich
mit Matrixrissen durch Abkiihlung; schwarze Bereiche kennzeichnen Matrixschadi-
gungen

volumetrischer Spannungsanteile aus (s. untere Bildreihe in Abbildung 6.10). Diese ist betragsma-
Big gegenliber der Von-Mises-Vergleichsspannung jedoch gering, sodass der Schadigungsfortschritt
deviatorisch getrieben bleibt. Am Pol trifft der Riss schlieBlich auf den unter der duBeren Schubbelas-
tung weniger beanspruchten Bereich. An der Rissspitze bildet sich ein Bereich hoher Beanspruchung,
der sich bis in den Bereich hoher gestaltdndernder Spannungen der benachbarten Fasern ausbrei-
tet (zweites Bild von links in der oberen Bildreihe der Abbildung 6.10). Wiichse der Riss an dieser
Stelle zum Interface der benachbarten Faser, wirde sich das Rissbild mit verdffentlichten Rissbildern
[38, 39, 163, 165] decken. Aufgrund der kritischen Kombination aus vorliegenden Spannungsanteilen,
der materialspezifischen Drucksensitivitat des Matrixversagens und der lokal gestreuten Festigkeiten
wachst der Riss hier jedoch entlang des Faserumfangs weiter. An der Rissspitze treten weiter Span-
nungsiiberhdhungen auf und die geringer beanspruchten Bereiche (blau in der oberen Bildreihe in
Abbildung 6.10) wandern vom Faserpol zum Aquator. Erst wenn der Riss am Punkt des geringsten
Abstands zur nachsten Faser ankommt, wachst er durch die Matrixregion zum Interface der benach-
barten Faser, da dort Bereiche hoher gestaltandernder Spannungen vorliegen.

Bei Abkiihlung wachst der Riss in Bereiche mit geringen gestaltandernden Spannungsanteilen (blaue
Bereiche in der oberen Bildreihe in Abbildung 6.11). Zudem tritt keine Uberhéhung der deviatori-
schen Spannungen an der Rissspitze auf. Eine Uberhohung der dilatorischen Beanspruchung an der
Rissspitze ist in der unteren Bildreihe in Abbildung 6.11 dagegen deutlich zu erkennen. Bei Abkiih-
lung ist das Risswachstum demnach dilatorisch gepragt. Das Matrixrisswachstum in Bereiche mit
hohen volumetrischen Zugspannungen verdeutlicht Abbildung 6.12. Die Abbildung zeigt qualitativ
die volumetrische Spannungsverteilung in der Matrix bei Abkiihlung, bevor ein Riss initiiert wird.
Zusatzlich ist das Matrixrissmuster beim Versagen durch die thermische Last in weiB in den Bildern
dargestellt. Schadigungsgefahrdet sind demnach Bereiche mit hohen volumetrischen Zugspannungen
(rot). Das entlang des Faserumfangs betrachtet periodische Spannungsbild (vgl. Abbildung 6.5(d))
erklart, warum Risse an mehreren Positionen initiiert werden. Das Risswachstum entlang des Inter-
face wird durch die entlang des Faserumfangs wieder abnehmenden dilatorischen Spannungsanteile
verhindert. Stattdessen wandert der Riss zum volumetrischen Spannungsmaximum der benachbarten
Faser, wodurch der anndhernd radiale Verlauf der Risse entsteht. Mit abnehmendem dilatorischem
Spannungsanteil nimmt entlang des Faserumfangs allerdings der deviatorische Spannungsanteil zu.
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Abbildung 6.8: Spannungszustande (volumetrisch p und gestaltdndernd o)) fiir verschiedene Sta-
dien des Schadenswachstums unter Querzugbelastung; dunkelgraue Bereiche sind die
Fasern und weiBe Bereiche visualisieren die Schaden

Fir Matrixmaterialien mit einer anderen Sensitivitat gegenilber hydrostatischem Druck kann der
Riss also durchaus etwas weiter entlang des Interface verlaufen. Bei geringeren Faservolumengehal-
ten konnten die Einflussbereiche hoher dilatorischer Spannungen an den Grenzflachen benachbar-
ter Fasern starker voneinander separiert sein und dazwischen Bereiche mit geringeren dilatorischen
Spannungen entstehen, die ein Risswachstum in die Matrixregion verhindern und stattdessen das
Risswachstum entlang der Faser-Matrix-Grenzflache begiinstigen kdnnten.

Das Rissmuster bei Abkiihlung scheint sehr stark von der Faseranordnung gepragt zu sein, da diese
die , Periodizitat" der lokalen Spannungsverteilung bestimmt. Das grundlegende Schadensbild findet
sich aber auch in zufélliger Faseranordnung wieder, s. Abbildung 6.13. Auch hier werden Risse an
verschiedenen Positionen initiiert und wachsen dann in Bereiche mit hohem volumetrischem Zugan-
teil (rote Bereiche in Abbildung 6.13(a)), wodurch auch hier ein Rissmuster mit radial zu den Fasern
wachsenden Rissen entsteht.

Die berechneten Rissmuster durch Abkiihlung unterscheiden sich von den wenigen veroffentlich-
ten experimentellen Beobachtungen zu in thermisch belasteten UD-Verbunden entstandenen Rissen
[41, 110]. Zwar werden in den Experimenten mehrere Matrixrisse detektiert, jedoch nicht in derart
hoher Rissdichte und nicht mit den in der Simulation berechneten radialen Verlaufen. In den zitierten
Untersuchungen wird der UD-Verbund jedoch nicht bis zum Versagen belastet, sodass bisher kei-
ne experimentell gewonnenen Erkenntnisse zum Matrixrissmuster bei Versagen thermisch belasteter
UD-Proben vorliegen. Zudem beschranken sich die zitierten Untersuchungen nicht auf die Abkih-
lung in den Tieftemperaturbereich. Der Belastungszyklus enthalt dort auch eine Erwarmung in hohe
Temperaturbereiche. Bei einer Erwarmung tritt statt des positiven dilatorischen Spannungszustands
hydrostatischer Druck auf, sodass die gestaltandernden Spannungsanteile fiir das Versagen relevant
werden. Des Weiteren geht aus den Veroffentlichungen nicht hervor, ob die Proben fiir die mikrosko-
pischen Untersuchungen eingebettet wurden. Beziiglich der Bewertung der Versuchsergebnisse ist
das Wissen, ob ein Einbetten vor oder nach der thermischen Zyklierung erfolgte, relevant. Werden
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Abbildung 6.9: Spannungszustande (volumetrisch p und gestaltandernd oyj,) fiir verschiedene Sta-
dien des Schadenswachstums unter Querdruckbelastung; dunkelgraue Bereiche sind
die Fasern und weiBe Bereiche visualisieren die Schaden

die Mikroskopproben vor der thermischen Zyklierung eingebettet, wie in [98], wird die thermische
Dehnung der Probe — zusatzlich zu den inneren Zwangen — auch von auBen durch die Einbettmasse
behindert. Das generiert einen anderen inneren Spannungszustand als in einer duBerlich frei gelager-
ten Verbundprobe. Dadurch konnte eine Vorzugslastrichtung entstehen, wie es bei den einachsigen
mechanischen Lastfallen der Fall ist. Damit wird eine ,weniger periodische” lokale Spannungsvertei-
lung induziert. Das begiinstigt moglicherweise die Entstehung dominanter Risse.

Sowohl mechanisch als auch thermisch wird das Matrixrisswachstum vom druckabhéngigen Versa-
gensverhalten der Matrix gepragt. Aufgrund der positiven volumetrischen Spannungen in der Ma-
trix fihrt das unter Querzugbelastung und Abkiihlung zu einem dilatorisch getriebenen Schadens-
wachstum und unter Querdruck- und Schubbelastung zu einem deviatorisch getriebenen. Insgesamt
bestimmt also das drucksensitive Versagensverhalten des Matrixmaterials in Kombination mit dem
vorliegenden lokalen Spannungszustand das unter mechanischer und thermischer Belastung hervorge-
rufene Rissbild. Der Mechanismus ist bei allen Lastfallen gleich: Bei lokalen positiven volumetrischen
Spannungsanteilen — egal ob durch eine duBere thermische oder mechanische Last hervorgerufen —
wandern Risse in Bereiche hoher volumetrischer Zugbeanspruchung initiiert. Liegt lokal vorwiegend
hydrostatischer Druck vor, werdend die Risse in Bereiche gedrangt, die eine kritische Kombination
aus niedrigem hydrostatischem Druck und hohen gestaltandernden Spannungsanteilen aufweisen.
Bereiche mit hohem hydrostatischem Druckanteil wirken als Rissstopper.
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Abbildung 6.10: Spannungszustande (volumetrisch p und gestaltandernd o)) fiir verschiedene Sta-
dien des Schadenswachstums unter In-plane-Schubbelastung; dunkelgraue Bereiche
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Abbildung 6.11: Spannungszustande (volumetrisch p und gestaltandernd o,/ fir verschiedene Sta-
dien des Schadenswachstums unter thermischer Belastung (Abkihlung); dunkel-
graue Bereiche sind die Fasern und weiBe Bereiche visualisieren die Schaden
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Abbildung 6.12: Uberlagerung der Matrixrisse (weiBe Bereiche) durch Abkiihlung mit dem volume-

p [MPa]
-29

51

trischen Spannungszustand in der Matrix vor Schadenseintritt; Rot kennzeichnet
Bereiche mit hoher volumetrischer Spannung, Blau Bereiche mit geringen volume-
trischen Spannungen; dunkelgraue Bereiche stellen die Fasern dar

(a) Hydrostatischer Spannungsanteil (b) Vergleichsspannung nach von Mises

Abbildung 6.13: Uberlagerung der Matrixrisse (weiBe Bereiche) durch Abkiihlung von 293 K auf 65 K

mit dem volumetrischen und gestaltdndernden Spannungszustand in der Matrix ei-
nes RVEs mit zufalliger Faseranordnung vor Schadenseintritt; dunkelgraue Bereiche
stellen die Fasern dar

137



6 Gegeniiberstellung der Schadigungsmechanismen unter mechanischer und thermischer Last

6.2 Zyklische Belastung

Die fir die quasi-statische Belastung herausgearbeiteten Mechanismen bei der Schadensinitiierung
und beim Schadenswachstum sind auch unter zyklischer Belastung giltig. Deshalb bilden sich die
gleichen Schadensbilder aus. Ein fiir FVK unter zyklischer Belastung wichtiger Aspekt ist die kontinu-
ierliche Degradation der Materialkennwerte mit zunehmender Zyklenzahl. Die zyklenzahlabhangigen
Moduln koénnen aus der zyklischen mikromechanischen Simulation lber die Auswertung des glo-
balen Spannungs-Dehnungs-Verlaufs des Belastungspfads fiir jeden Zyklus bestimmt werden. Die
Auswertung ist nur diskret fir die durch den adaptiven Zyklensprung vorgegebenen berechneten
Zyklen moglich. Um einen Eindruck vom kontinuierlichen Verlauf der Reststeifigkeit zu erhalten,
werden diese diskreten Daten mit der von Shokrieh [156], Shokrieh und Lessard [158] entwickelten
Gleichung (6.1) approximiert:

E(n,o,R) = U;ax Eo+
0

a (6.1)
Ao o

EO _ max E )
( X, °

[ log(n) —log(0,25) M
[l (logwf)—wg(o,z@)

Darin sind E° und X° der initiale E-Modul bzw. die initiale Festigkeit und ¢, ist die maximal aufge-
brachte Spannung. Dabei wird im Fall einer zugdominierten Last (| R|< 1) die Oberspannung und im
Falle einer druckdominierten Last (| R|> 1) der Betrag der Unterspannung eingesetzt. Die Parameter
A1 und Ay werden aus einer Regression anhand der diskreten Daten bestimmt. Die Kurvenverlaufe
fur die matrixdominierten Belastungsrichtungen werden fiir verschiedene Spannungsverhiltnisse in
Abbildung 6.14 und 6.15 dargestellt. Wie in Kapitel 5.3.3 bereits erwahnt, weist das HexRVE einen
starkeren Sudden-death-Charakter auf als das RVE mit zufalliger Faseranordung oder der real ge-
testete Verbund. Die Ergebnisse zur kontinuierlichen Steifigkeitsdegradation aus den Berechnungen
am HexRVE konnen dennoch vergleichend ausgewertet werden, um grundlegende Unterschiede des
Degradationsverhaltens bei verschiedenen Lastfalle feststellen zu kénnen. Wenn es das Ziel ist, aus
mikromechanischen Berechnungen die Kennlinien zur Steifigkeitsreduktion eines UD-Verbunds zu
bestimmen, sollte ein RVE mit zufalliger Faseranordnung gewahlt werden.

Der genannte Sudden-death-Charakter ist unter schwellender Querzugbelastung (Abbildung 6.14(a))
und bei héheren Schubbelastungen (s. Abbildung 6.15) am starksten ausgepragt. Unter schwellender
Querdruckbelastung (Abbildung 6.14(c)) ist je nach Lastniveau ab etwa 75 % der Lebensdauer eine
kontinuierliche, aber dennoch recht schnelle Abnahme des Druckmoduls zu erkennen. Bei kleineren
Lastniveaus setzt diese bzgl. der relativen Lebensdauer frither ein. Die Auspragung des Sudden-death-
Charakters nimmt mit dem Lastniveau zu. Fiir die Wechsellast quer zur Faser (Abbildung 6.14(b))
und die Schubbelastungen mit niedrigerem Lastniveau (20 MPa bei R = 0,1, s. Abbildung 6.15(a)))
tritt bei ca. 90 % der Lebensdauer eine Degradation des Elastizitdtsmoduls auf. In beiden Lastfallen
degradiert der Modul innerhalb weniger Zyklen so schnell, dass das Versagensverhalten weiterhin
als schlagartig bezeichnet werden kann. Generell ist das Sudden-death-Verhalten fiir hohere Lasten
starker ausgepragt.

Die bisherige Auswertung erlaubt Aussagen iiber die Moduldegradation lediglich fiir die Belastungs-
art (Zug, Druck, Schub)?, die der aufgebrachten zyklischen Belastung entspricht. Auch kann keine
Aussage iber die Festigkeitsdegradation abgeleitet werden. Zur Bestimmung der Auswirkung der
zyklischen Belastung auf die Moduln und die Festigkeiten auch fiir andere Belastungsarten miissen

2Die Lastfalle werden in Abbildung 5.10 dargestellt.
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Abbildung 6.14: Degradation des Quermoduls des Verbunds wahrend der Lebensdauer fiir verschie-
dene Spannungsverhiltnisse

im Anschluss an die zyklische Berechnung Analysen mit quasi-statischer mechanischer Belastung
fur Querzug, Querdruck und Schub durchgefiihrt werden. Um den Verlauf der Kennwerte wahrend
der Lebensdauer abzubilden, ist dies fiir eine gewisse Anzahl ausgewahlter Lastzyklen erforderlich.3
Zur Bestimmung der zyklenabhangigen Elastizitats- und Festigkeitskennwerte nach zyklischer ther-
mischer Belastung ist das Vorgehen aquivalent.

Da solche Restfestigkeitsanalysen sehr zeitaufwendig sind, werden sie fiir die mechanischen Lastfalle
exemplarisch fiir die Zugschwell- und die Druckschwellbelastung fiir jeweils ein Spannungsniveau
durchgefiihrt. Abbildung 6.16 zeigt die Ergebnisse fiir die Zugschwell- und Abbildung 6.17 die fiir
die Druckschwellbelastung. Jeder Punkt in den Diagrammen ist das Ergebnis einer an die zyklische

3Bei Verwendung der *Restart write- und *Import-Funktion von ABAQUS® geniigt es, die zyklische Berechnung
einmalig durchzufithren. Mit der *Import-Funktion kann der anschlieBenden mechanischen Analyse ein beliebiges
Zwischenergebnis der zyklischen Rechnung als Ausgangszustand vorgegeben werden.
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Abbildung 6.15: Degradation des Schubmoduls des Verbunds wéahrend der Lebensdauer fiir verschie-
dene Spannungsverhiltnisse
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Abbildung 6.16: Zyklenzahlabhangige Degradation der Moduln und Festigkeiten fiir verschiedene
Belastungsarten aufgrund einer zyklischen mechanischen Belastung mit R = 0,1
und o, = 30 MPa

Rechnung angeschlossenen Analyse einer quasi-statischen Belastung. Die gestrichelten Linien sind
die Approximation durch die Gleichung (6.1) fiir die Moduln und durch Gleichung (6.2) fiir die
Festigkeiten [156, 158].

X(n,o,R) = Omazt

o B (6.2)
{1_<zog<n> Zg<o,25>>> } (X0 o)

log(Ny) — log(0,25

Unabhangig von der Belastungsart weisen die Verlaufe der Restfestigkeit und -steifigkeit nach einer
zyklischen Querzugbelastung einen starker ausgepragten Sudden-death-Charakter auf als nach einer
zyklischen Querdruckbelastung. Sobald die Schadigung unter Zugschwellbelastung bei n = 2140
initiiert wird (Abbildung 6.18(a)), bildet sich der Matrixriss innerhalb weniger Zyklen bis n = 2156
vollstandig aus. Die Zyklenzahldifferenz von 16 Zyklen zwischen Schadensinitiierung und Versagen
entspricht lediglich 0,7 % der Lebensdauer. Aus diesem schnellen Schadenswachstum resultiert die
schlagartige Kennwertdegradation.
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Abbildung 6.17: Zyklenzahlabhangige Degradation der Moduln und Festigkeiten fiir verschiedene
Belastungsarten aufgrund einer zyklischen Belastung mit R = 10 und
o, = -140 MPa

(a) n = 2140 (Initiierung) (b) n = 2149 (c) n = 2156 (Versagen)

Abbildung 6.18: Entwicklung des Matrixrisses bei zyklischer Querzugbelastung (R = 0,1) mit
0, = 30 MPa; schwarze Bereiche kennzeichnen Matrixschadigungen

Unter Druckschwellbelastung liegen zwischen der Schadensinitiierung (Abbildung 6.19(a)) und der
zum Versagen fithrenden Matrixschadigung (Abbildung 6.19(c)) 39 Zyklen (entspricht 9 % der Le-
bensdauer). Unter Druckbelastung wachst die Matrixschadigung demnach (bezogen auf die Ge-
samtlebensdauer) langsamer als unter Zugbelastung. Da eine kontinuierlich zunehmende Matrix-
schadigung zur kontinuierlich zunehmenden Herabsetzung der Kennwerte fiihrt, ist fiir zyklische
Querdruckbelastungen eine graduelle, zyklenabhangige Kennwertdegradation zu beobachten.

Querzug-, Querdruck- und Schubmodul werden durch eine zyklische Querbelastung in dhnlichem
MaBe degradiert. Die Restfestigkeiten fiir die verschiedenen Belastungsarten unterscheiden sich je-
doch quantitativ, vor allem zum Ende der Lebensdauer hin. Durch die zyklische Zugschwellbelastung
werden bei n = 2149 (N; = 2156) die Querzugfestigkeit (auf 65 %) und die Schubfestigkeit (auf
76 %) signifikant reduziert, wahrend die Querdruckfestigkeit nahezu unveréndert bleibt (99 % des
Ausgangswerts). Die Ursache wird in Abbildung 6.20 deutlich. Nach 2149 Zyklen unter schwellender
Querzugbelastung liegen Matrixschaden am Faseraquator (rot) vor. Sie werden in der Abbildung zu-
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A,
-
E

(a) n = 376 (Initiierung) (b) n = 395 (c) n = 415 (Versagen)

-

Abbildung 6.19: Entwicklung des Matrixrisses bei zyklischer Querdruckbelastung (R = 10) mit
0, = -140 MPa; schwarze Bereiche kennzeichnen Matrixschadigungen

satzlich mit roten Pfeilen markiert. Auch unter quasi-statischer Querzug- und unter quasi-statischer
Schubbelastung wird dort die Schadigung initiiert. Damit liegt nach zyklischer Querzugbelastung fir
diese Lastfalle eine Vorschadigung in lokal kritisch beanspruchten Bereichen vor. Deshalb wachst
die Schadigung unter der quasi-statischen Belastung, ausgehend von dieser Vorschadigung, weiter
(schwarze Bereiche in Abbildung 6.20). Unter quasi-statischer Querdruckbelastung hingegen wird
die Schadigung zwischen Aquator und Pol initiiert. Die Vorschadigung aus der zyklischen Querzug-
belastung liegt nicht in lokal kritisch beanspruchten Bereichen. Unter nachfolgender quasi-statischer
Querdruckbelastung werden weitere Matrixschadigungen daher ungeachtet der Vorschadigung bei
gleicher duBerer Belastung initiiert, wie es bei einer Querdruckbelastung ohne Vorkonditionierung
der Fall ist. Erst wenn der Matrixriss nach Ny = 2156 Zyklen vollstandig ausgebildet ist, verlauft
er auch fir den Querdrucklastfall durch lokal hoch beanspruchte Bereiche und setzt dann auch die
Querdruckfestigkeit signifikant herab.

Die durch 413 Lastzyklen mit o, = -140 MPa im Druckschwellbereich hervorgerufene Matrixscha-
digung ist bereits weit entlang des Interface zum Faserdquator gewachsen (s. Abbildung 6.21).
Damit liegt die Vorschadigung auch bei duBerer Querzug- und Schubbelastung in lokal hoch bean-
spruchten Bereichen (vgl. auch Abbildung 6.5). Daher wachst die Matrixschadigung nicht nur unter
quasi-statischer Querdruck-, sondern auch unter quasi-statischer Querzug- und Schubbelastung,
ausgehend von dieser Vorschadigung, weiter. Das fiihrt zu einer signifikanten Festigkeitsdegradation
aufgrund der zyklischen Querdruckbelastung fiir alle matrixdominierten Festigkeiten.

Das zyklenabhéngige Degradationsverhalten von Moduln (Abbildung 6.22(a)) und Festigkeiten (Ab-
bildung 6.22(b)) durch eine Temperaturwechsellast zwischen 293 K und 90K gleicht qualitativ dem
Verhalten der mechanischen Zugschwellbelastung.

Auch hier ist der Sudden-death-Charakter stark ausgepragt: Erst wenige Zyklen (n = 73) vor Ver-
sagen (Ny = 75) werden die Kennwerte signifikant reduziert. Ursache ist auch hier die schnelle
Schadensentwicklung. Nach der Schadensinitiierung bei n = 72 (s. Abbildung 6.23(a)) wachst die
Matrixschadigung schnell und es bildet sich schon bei Ny = 75 das zum Verbundmaterialversagen
fihrende Rissmuster (s. Abbildung 6.23(c)). Da es sich auch bei der wiederholten Abkihlung um
eine schwellende Belastung handelt, die hohe dilatorische Zugspannungen induziert, entspricht die
Ahnlichkeit zur zyklischen Querzugbelastung den Erwartungen.

Im Gegensatz zur zyklischen Querzugbelastung setzt die zyklische Temperaturbelastung nicht nur
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Abbildung 6.20: Schadensprogression (b) und Matrixschadigung (schwarz) nach Erreichen der Fes-
tigkeit (c) bei angeschlossener quasi-statischer Belastung fiir verschiedene Lastfalle;
Vorschadigung (a) durch 2149 Zyklen mit 0, = 30 MPa und R = 0,1 (N = 2156)
rot hervorgehoben und mit roten Pfeilen markiert

die Quer- und Schubmoduln, sondern auch alle matrixdominierten Festigkeiten in dhnlichem Ma-
Be herab. Ursache ist die laut Berechnung nahezu homogen verteilte Matrixschadigung durch die
Temperaturwechselbelastung. Dadurch liegen Vorschaden (rot in Abbildung 6.24) in lokal kritisch
beanspruchten Bereichen fiir jeden der untersuchten quasi-statischen mechanischen Lastfalle vor.
Daher wachst die Matrixschadigung fir jeden dieser Lastfalle, ausgehend von der Vorschadigung,
weiter. Diese beeinflusst demnach die weitere Schadensinitiierung unter den quasi-statischen mecha-
nischen Lastfallen und setzt somit alle matrixdominierten Festigkeiten signifikant herab (Reduktion
auf 29 % fir Querzug, auf 48 % fir Querdruck und auf 51 % fiir Schub).

Auch wahrend der Temperaturwechselversuche (Kapitel 4) wird innerhalb der getesteten 1000 Tem-
peraturzyklen keine Materialdegradation an den UD-Verbunden beobachtet. Allerdings ist fiir diese
Proben die thermische Bruchlastwechselzahl nicht bekannt, da die getesteten 1000 Temperaturzyklen
nicht zum Versagen fihren. Insofern unterschatzt die mikromechanische Berechnung die Lebensdau-
er des Verbunds unter thermischer Belastung deutlich.
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Abbildung 6.21: Schadensprogression (b) und Matrixschadigung (schwarz) nach Erreichen der Fes-
tigkeit (c) bei angeschlossener quasi-statischer Belastung fiir verschiedene Lastfalle;
Vorschadigung (a) durch 413 Zyklen mit o, = -140 MPa und R = 10 (NN; = 415)
rot hervorgehoben
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Abbildung 6.22: Degradation der Materialkennwerte wahrend der Lebensdauer durch thermische Zy-
klierung zwischen 293 K und 90K
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oo

(a) n = 72 (Initiierung) (b)y n=73 (c) n = 75 (Versagen)

Abbildung 6.23: Entwicklung des Matrixrisses bei zyklischer thermischer Belastung zwischen
293 K und 90 K; schwarze Bereiche kennzeichnen Matrixschadigungen
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Abbildung 6.24: Schadensprogression (b) und Matrixschadigung (schwarz) nach Erreichen der Fes-
tigkeit (c) bei angeschlossener quasi-statischer Belastung fiir verschiedene Lastfalle;
Vorschadigung (a) durch 74 Temperaturzyklen zwischen 293 K und
90K rot hervorgehoben

145



6 Gegeniiberstellung der Schadigungsmechanismen unter mechanischer und thermischer Last

6.3 Herausgearbeitete Gemeinsamkeiten und Unterschiede

Das vorliegende Kapitel widmet sich der simulationsbasierten Untersuchung der zweiten Forschungs-
hypothese:

,Die Schadensmodi und Schadigungsmechanismen sind bei zyklischer thermischer und bei zyklischer
mechanischer Belastung die gleichen. Aufgrund des abweichenden inneren Spannungszustands ent-
stehen jedoch Unterschiede im Schadensbild und in der Schadensentwicklung."”

Dafiir wurden mikromechanische Schadigungssimulationen am UD-Verbund fir die mechanischen
Lastfille Querzug, Querdruck und In-plane-Schub* sowie fiir die Abkiihlung von 293 K auf 90 K
durchgefiihrt. Die Ergebnisse zur lokalen Spannungsverteilung in der Matrix und zur Schadigungsi-
nitiierung und -progression sowie der daran vorrangig beteiligten Spannungsanteile wurden verglei-
chend gegenibergestellt. Die verschiedenen mechanischen Lastfélle und die Abkiihlung induzieren
eine unterschiedliche lokale Spannungsverteilung in der Matrix. In Kombination mit dem vom hy-
drostatischen Druck beeinflussten Versagensverhalten der Matrix entstehen dadurch die bei den
verschiedenen Lastfallen voneinander abweichenden Matrixrissmuster. Diese unterschiedlichen Scha-
densbilder sind dennoch auf die gleichen Mechanismen zuriickzufiihren: Treten positive volumetrische
Spannungsanteile auf, wird das Versagen nahe deren Maximum initiiert und der Schaden wachst in
Bereiche mit hohen positiven volumetrischen Spannungen. Liegen negative volumetrische Spannun-
gen vor, ist der versagenskritische gestaltandernde Spannungsanteil vom Betrag des hydrostatischen
Drucks abhangig. Quantitativ wird dies durch die Drucksensitivitat des betrachteten Harzmaterials
bestimmt. Diese ist umso groBer, je weiter Druck- und Zugfestigkeit des Materials auseinanderliegen.
Der initiierte Riss wachst dann weiter in Bereiche hoher gestaltandernder Spannungen oder — wenn
nach der Initiierung auch positive volumetrische Spannungen vorliegen — in Bereiche hoher volu-
metrischer Zugspannungen. Bereiche mit hohem hydrostatischem Druckanteil wirken rissstoppend.
Durch diesen Mechanismus entstehen die in Tabelle 6.2 zusammengefassten Schadigungsmuster bei
der Initiierung und beim Versagen.

Unter zyklischer Belastung ergeben sich qualitativ die gleichen Rissbilder wie unter quasi-statischer
Last. Die effektiven Verbundkennwerte bleiben (iber einen groBen Bereich der Lebensdauer konstant,
bis sie kurz vor Ende der Lebensdauer schnell degradieren. Am starksten ist dieses Sudden-death-
Verhalten unter schwellender Querzugbelastung und bei der Abkiihlung ausgepragt. Unter In-plane-
Schub- sowie unter Querdruckbelastung kann je nach Lastniveau eine kontinuierliche Degradation
ab ca. 75% der Lebensdauer sichtbar werden, die insbesondere bei Querdruck und allgemein bei
geringeren Lastniveaus starker ausgepragt ist.

Die beobachteten Schadensbilder und der Mechanismus unter Abkiihlung gleichen in vielen Punkten
der Querzugbelastung: In beiden Lastfallen sind die Schadensinitiierung und das Schadenswachstum
dilatorisch gepragt und unter zyklischer Belastung liegt ein ausgepragtes Sudden-death-Verhalten
vor. Aufgrund der im Gegensatz zur Querzugbelastung periodischen lokalen Spannungsverteilung
bei Abkihlung bildet sich jedoch kein einzelner Riss, sondern ein homogeneres Rissbild aus.

Die Ergebnisse der mikromechanischen Simulationen der mechanischen und thermischen Lastfalle
sind ein starkes Indiz fir die Giiltigkeit der zweiten Forschungshypothese. Fiir eine abschlieBen-
de Klarung ist jedoch eine vollstandige experimentelle Validierung der Simulationsergebnisse unter
thermischer Belastung erforderlich, um zu bestatigen, dass die Schadigungsbilder realitdtsgetreu ab-
gebildet werden.

4Die Lastfalle werden in Abbildung 5.10 dargestellt.
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Tabelle 6.2: Zusammenfassung der in der mikromechanischen Simulation beobachteten Schadigung
im UD-Verbund unter mechanischer und thermischer Belastung
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{ Ermudungsphanomene in thermisch
zyklierten multidirektionalen Verbunden

In einem Mehrschichtverbund, bestehend aus mehreren unterschiedlich orientierten unidirektionalen
Lagen, kommen bei einer thermischen Belastung Effekte auf zwei Materialebenen zum Tragen: Zum
einen werden auch hier — in den einzelnen UD-Lagen — Spannungen aufgrund der unterschiedli-
chen Warmeausdehnung von Faser und Matrix induziert, die auf dieser Mikroebene Faser-Matrix-
Ablésungen und Matrixrisse hervorrufen kénnen. Zum anderen fiihrt die unterschiedliche Warmeaus-
dehnung von Faser und Matrix zu einer Anisotropie der thermischen Ausdehnung der als homogen
betrachteten UD-Einzellage. Diese hat in Faserrichtung einen anderen Warmeausdehnungskoeffi-
zienten als in der Richtung quer dazu. Werden UD-Lagen mit unterschiedlicher Faserorientierung
ubereinandergeschichtet, streben diese unter thermischer Last in den verschiedenen Richtungen an-
dere Ausdehnungen an. Dies wird in Abbildung 7.1 schematisch dargestellt. Ausgehend von einer
idealen Verbindung der Lagen stellt sich aus dem Spannungsgleichgewicht eine gemeinsame Verfor-
mung ein, bei der die angestrebte thermische Ausdehnung der Einzellagen teilweise behindert wird.
Dies wiederum ruft Spannungen in den Einzellagen und in der Grenzschicht zwischen den Lagen
hervor, die sich mit den auf Mikroebene induzierten thermischen Spannungen tberlagern. Es ist
anzunehmen, dass somit hohere Lagenspannungen hervorgerufen werden als durch den Effekt auf
der Mikroebene allein und dass sich somit — bei gleicher thermischer zyklischer Belastung — eine
starkere Ermiidung des Materials einstellt. Dies driickt die dritte Hypothese der vorliegenden Arbeit
aus:

,Kommen in einem thermisch zyklierten CFK-Laminat zu den Effekten der Mikroebene die Effekte
der Makroebene hinzu, ist die Ermidung des Materials signifikant starker, als wenn nur der Effekt
der Mikroebene wirken wiirde.”

Um den Effekt dieser Uberlagerung auf die Ermiidung von CFK zu untersuchen, werden Kreuz-
verbunde analog zu den UD-Proben (s. Kapitel 4) thermisch zykliert und anschlieBend sowohl im
quasi-statischen Versuch als auch mittels Mikroskopie untersucht.

Das im Wickelprozess hergestellte Laminat der CFK-Armierung von Druckbehéltern besteht aus meh-

J unterschiedliche

thermische Dehnung

Auszanzszustand oo + Verformung bei thermischer
| ] gang tei Belastung ohne duBere Zwinge

Abbildung 7.1: Schematisches Verformungsverhalten einer 0°- und einer 90°-Lage bei Erwarmung
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7 Ermidungsphanomene in thermisch zyklierten multidirektionalen Verbunden

reren Winkellaminaten [(£6),], wobei eine Lagendicke mit der Faserorientierung 6 der Tapedicke des
Fasermaterials entspricht. Diese kann sehr diinn sein. Im Fall des verwendeten IM7-Fasermaterials
betragt die Dicke einer einzelnen UD-Lage 0,333 mm. Experimentelle Studien von Lafarie-Frenot
und Hénaff-Gardin [96] zeigen fir diinne Lagen unter mechanischer Last eine geringere Anfalligkeit
gegeniiber Ermiidungsschadigung als fiir dickere Lagen. Analytische Berechnungen von McManus
et al. [115] indizieren, dass dies auch fiir thermische zyklische Belastungen gilt, was Brown [24]
experimentell bestatigt. Dennoch weisen die von Brown [24] untersuchten [(0/90),]s-Laminate mit
einer noch geringeren Einzellagendicke von 0,127 mm bereits nach einem Temperaturzyklus zwi-
schen 116 K und 394K (AT = 278 K) Matrixrisse auf. Basierend auf diesen Erkenntnissen wird
ein ahnlicher Lagenaufbau von [(0/90)4]s gewahlt. Der Kreuzverbund ist die Laminatkonfiguration,
in der die Unterschiede in der thermischen Ausdehnung zwischen den Lagen am groBten sind und
in der deshalb eine besonders starke Auswirkung der beschriebenen Effekte zu vermuten ist. Daher
ist er zur Beantwortung der hier formulierten Hypothese gut geeignet. Durch die Wahl eines sym-
metrischen Lagenaufbaus werden Verformungskopplungen vermieden. Durch die Uberlagerung der
induzierten Spannungen auf Mikro- und auf Makroebene wird in den Kreuzverbunden eine starkere
Matrixrissbildung — also das Erreichen einer hoheren Matrixrissdichte — als in den UD-Laminaten
erwartet. Aufgrund dieser hoheren Rissdichte werden die Laminatkennwerte — so die Vermutung —
durch dieselbe thermische Zyklierung starker reduziert als die Kennwerte der UD-Lage. Zudem ist ein
weiterer Schadenstyp — namlich die Ausbildung von Delaminationen, ausgelost durch das Wachsen
und Interagieren der Matrixrisse — zu erwarten. Es sind somit folgende Fragen zu klaren:

= Werden durch die thermische Zyklierung Faser-Matrix-Ablésungen und Matrixrisse in den La-
gen und Delaminationen der Einzellagen im MD-Verbund hervorgerufen?

» Fiihrt die Uberlagerung der Effekte auf Mikro- und Makroebene zu einer Degradation der
Kennwerte des MD-Verbunds?

» [st die Degradation der Laminatkennwerte starker als die der UD-Kennwerte?

Um diese Fragen beantworten zu konnen, werden analog zu den Untersuchungen am UD-Verbund
in Kapitel 4 Proben mit dem Laminataufbau [(0/90)4]s hergestellt und mit bis zu 1000 thermischen
Zyklen zwischen 293K und 90K konditioniert. Mittels Ultraschallpriifung wird das Material auf
Delaminationen untersucht und so die erste der genannten Fragen geklart. Zur Beantwortung die-
ser ersten Frage werden zudem mikroskopische Untersuchungen durchgefiihrt, da nur mit solchen
Verfahren Faser-Matrix-Ablosungen und Matrixrisse sichtbar gemacht werden kénnen. Zur Klarung
der zweiten Frage werden sowohl an den konditionierten Proben als auch an nicht konditionierten
Referenzproben Zug- und Druckversuche durchgefiihrt, um eine Degradation der Steifigkeiten und
der Festigkeiten durch die thermische Zyklierung feststellen zu kénnen.

Die thermische Zyklierung der MD-Proben erfolgt zusammen mit und analog der in Kapitel 4 be-
schriebenen Zyklierung der UD-Proben. Auch aus dem MD-Laminataufbau werden Probenplatten
hergestellt, aus denen nach der entsprechenden Konditionierung Proben fiir die mechanischen Tests
und fir die mikroskopischen Untersuchungen entnommen werden (vgl. Probenplatte der UD-Proben
in Abbildung 4.3).

7.1 Mikroskopische Untersuchungen

Die Probenvorbereitung und die Durchfiihrung der mikroskopischen Untersuchungen erfolgen analog
zu dem in Kapitel 4 beschriebenen Vorgehen an den UD-Proben. Vor den Untersuchungen im KLSM
wird zunachst der Lagenaufbau im optischen Auflichtmikroskop kontrolliert. Die Aufnahmen in Ab-
bildung 7.2 zeigen bei den Probenplatten ab dem Zyklus 10 eine zusatzlich eingebrachte Mittellage
mit einer Faserorientierung von 90°. Die Untersuchungen werden demnach an zwei verschiedenen
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7.1 Mikroskopische Untersuchungen

(a) Korrekter Lagenaufbau (b) Lagenaufbau mit zusatzlicher Mittellage

Abbildung 7.2: Mikroskopieaufnahme der MD-Proben zur Kontrolle des Lagenaufbaus

(a) Risse in den Mittellagen (b) Risse in der AuBenlage

Abbildung 7.3: Matrixrisse in einem [(0/90),/90/(0/90)4]s-Laminat nach 1000 thermischen Zyklen

Lagenaufbauten durchgefiihrt: Proben mit dem Lagenaufbau [(0/90)4]s werden mit bis zu einem
thermischen Zyklus konditioniert. Von diesem Lagenaufbau existieren auch Proben ohne Konditio-
nierung. Der Lagenaufbau [(0/90)4/90/(0/90)4]s wird mit 10 bis 1000 thermischen Zyklen belastet.
Nicht konditionierte Proben liegen von diesem Lagenaufbau nicht vor.

Die nicht zyklierten Referenzproben mit dem Lagenaufbau [(0/90)4]s weisen keine Matrixrisse auf.
Auch ein einzelner thermischer Zyklus ruft in diesem Laminat keine Matrixrisse hervor. Erst in
den mit 1000 Zyklen konditionierten Proben des Laminats [(0/90)4/90/(0/90)4]s sind Matrixris-
se sichtbar. In sieben von elf untersuchten Proben werden Risse entdeckt. Diese treten sowohl in
den 0°- als auch in den 90°-Lagen auf. Sieben der entdeckten Risse verlaufen liber die drei Mit-
tellagen, s. Abbildung 7.3(a). Die anderen vier treten in den duBersten Lagen des Laminats auf,
s. Abbildung 7.3(b). Uber die nominelle Lagendicke von 0,333 mm und die nominelle Flache der
Mikroskopieproben von 10 mm-4 mm = 40 mm? wird die durchschnittliche Rissdichte (iber alle Pro-
ben abgeschatzt. Die sieben Risse, die die drei Mittellagen (iberspannen, bilden eine Risslange von
7-3:0,333mm = 6,993 mm. Hinzu kommt die Risslange von vier Rissen, die eine Lage liberspannen,
also zusammen eine Risslange von 4-1:0,333mm = 1,332 mm aufweisen. Zusammen ergibt dies
eine Gesamtrisslange von 8,325 mm in den elf untersuchten Proben. Zur Berechnung der Rissdichte
wird die Gesamtrisslange auf die Gesamtfliche, also auf 11 -40 mm? = 440 mm? bezogen und ergibt
somit einen Wert von ca. 0,019 1/mm, der auch als Rissflache pro Probenvolumen interpretiert werden
kann.
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Abbildung 7.4: D-Scan der Probenplatte fiir Zugproben an MD-Laminaten vor und nach der ther-
mischen Zyklierung

7.2 Ultraschallpriifung

Die Ultraschallprifungen werden an den Probenplatten vor und nach der thermischen Zyklierung
durchgefiihrt. Erst nach der Ultraschalluntersuchung erfolgt die Applikation der Aufleimer und die
Probenentnahme fiir die quasi-statischen Tests und die Mikroskopie. Im Ultraschall kénnen Dela-
minationen zwischen den Lagen und groBere Ansammlungen von Matrixrissen detektiert werden.
Aufgrund der Wellenlange des Ultraschalls konnen jedoch keine einzelnen Matrix- oder Faserbriiche
aufgelost werden. Es werden die D-Scans ausgewertet, da diese eine Tiefeninformation vorhandener
Schéaden liefern. Die Abbildungen 7.4 und 7.5 zeigen die Ergebnisse der Ultraschalluntersuchung ex-
emplarisch fiir die mit 1000 Zyklen konditionierten Probenplatten vor und nach der Konditionierung.
Die vertikalen und horizontalen Linien in den D-Scans zeigen St6Be von nebeneinanderliegendem
Fasermaterial. Dies ist bei der Herstellung notwendig, wenn das gefertigte Bauteil groBer ist als das
Faserhalbzeug. Dann miissen zwei Bahnen des Fasergeleges auf StoB nebeneinandergelegt werden.
Bei der dariiberliegenden Lage wird der StoB an einer anderen Stelle positioniert, damit der StoB der
unteren Lage Uberdeckt wird. Die D-Scans der mit 1000 thermischen Zyklen konditionierten Platten
(Abbildung 7.4(b) und Abbildung 7.5(b)) lassen keine Delaminationen und auch keine Anhaufung von
Matrixschaden erkennen. Dies gilt auch fiir das Beckenbodenecho, das im Hinblick auf Matrixrisse
etwas sensitiver ist, in den Abbildungen C.1 und C.2 in Anhang C. Die thermische Zyklierung ruft
in dem Laminat keine Schadigung hervor, die mit Ultraschall detektiert werden kann.
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Abbildung 7.5: D-Scan der Probenplatte fiir Druckproben an MD-Laminaten vor und nach der ther-
mischen Zyklierung

7.3 Mechanische Priifung

Die mechanische Priifung der MD-Proben erfolgt nach den Normen DIN EN ISO 527-4 (Probentyp 2)
und DIN EN ISO 14126 (Probentyp B2). Da die Versuche an MD-Laminataufbauten durchgefiihrt
werden, werden hier keine Materialkennwerte des verwendeten Werkstoffs IM7/Epoxid bestimmt.
Es handelt sich vielmehr um , Strukturkennwerte” des Laminats. Daher wird im Folgenden nicht
von einem ,E-Modul”, sondern von der ,Steifigkeit” des Laminats gesprochen. Der Begriff , Festig-
keit” wird beibehalten, auch wenn es sich hierbei korrekterweise um die auf den Ausgangsquerschnitt
bezogene Bruchlast des Laminats handelt.

Die Geometrie der Zugproben weicht von den Empfehlungen der Norm (DIN EN ISO 527-4) ab. Die
darin empfohlene Probenbreite betragt 25 mm oder 50 mm. Obwohl eine Probenbreite von 25 mm
angestrebt wurde, werden die Proben aufgrund eines Fertigungsfehlers mit 15 mm Breite gefertigt
und getestet. Die Abweichung von der Norm ist fiir diese Versuche nicht kritisch, da diese Tests
nicht zur Bestimmung von Materialkennwerten dienen, sondern lediglich der Einfluss der thermischen
Zyklierung auf die Laminatkennwerte untersucht werden soll. Es sind demnach nicht die absoluten
Kennwerte von Interesse, sondern die Relation zwischen ihnen.

Wie bereits in Kapitel 7.1 erwahnt, zeigen die Auflichtmikroskopaufnahmen zur Kontrolle des Lagen-
aufbaus bei den Probenplatten ab dem Zyklus 10 eine aufgrund eines Fertigungsfehlers zusatzliche
Mittellage mit einer Faserorientierung von 90 °. Die Versuchsergebnisse an diesen Proben kénnen zu-
nachst nicht mit denen der Referenzproben und denen der mit einem Zyklus konditionierten Proben
verglichen werden. Daher werden die Messwerte bei einem und bei 10 Zyklen in den Diagrammen in
Abbildung 7.6 nicht verbunden. Die Diagramme zeigen die gemessenen Steifigkeiten und Festigkeiten
der beiden Lagenaufbauten in Abhangigkeit von der Zyklenzahl als graue Punkte und Linien. Der
Einfluss der zusatzlichen Mittellage wird vor allem in der Drucksteifigkeit, Abbildung 7.6(b), deutlich.
Um die Messdaten aus den verschiedenen Lagenaufbauten dennoch vergleichbar zu machen, wird die
Kennwertreduktion durch die zusatzliche Mittellage mittels CLT und dem Versagenskriterium nach
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Puck [132] abgeschatzt. Die dariiber korrigierten Kennwerte fiir den Lagenaufbau mit zusatzlicher
Mittellage werden als schwarze Punkte in den Diagrammen der Abbildung 7.6 eingetragen und mit
schwarzen Linien verbunden. Die folgende Auswertung bezieht sich auf diese korrigierten Daten.

Zur Bewertung des Einflusses der thermischen Zyklierung auf die Kennwerte des Kreuzlaminats wird
erneut die in Anhang B beschriebene statistische Testmethode angewendet. Alle Steifigkeiten und
Festigkeiten des Kreuzlaminats bleiben (iber die Anzahl der thermischen Zyklen weitestgehend kon-
stant. Damit liegen alle Parameter fiir alle Zyklenzahlen innerhalb des Giiltigkeitsbereichs (graues
Band in den Grafiken), in dem die Kennwerte dann liegen, wenn kein signifikanter Einfluss der ther-
mischen Zyklierung zu verzeichnen ist. Die Zugfestigkeit der Laminate kann aufgrund des Versagens
der Aufleimer-Proben-Anbindung vor Erreichen der Laminatfestigkeit nicht bestimmt werden. Ledig-
lich drei Proben brechen kurz vor Versagen der Aufleimer-Proben-Anbindung. Das Aufleimerversagen
tritt durchschnittlich bei einer auf den Querschnitt der Proben bezogenen Last von 1313 MPa ein.
Sollte eine Degradation der Laminatfestigkeit unter Zug eintreten, so fallen die degradierten Kenn-
werte nicht unter diesen Wert. Er wird als Mindestzugfestigkeit fiir alle konditionierten Laminate
festgehalten.

Insgesamt zeigen die Versuchsergebnisse fiir das untersuchte Kreuzlaminat keine signifikante Kenn-
wertdegradation durch die thermische Zyklierung. Selbst die Uberlagerung von thermisch induzierten
Spannungen auf Mikro- und Makroebene fiihrt zu keiner nennenswerten makroskopisch sichtbaren
Ermidung des Materials. In MD-Verbunden (ibernehmen vor allem die in Lastrichtung orientierten
Lagen die lasttragende Funktion. Da die beobachteten Matrixrisse quer zur Faser liegen, haben
sie auf die Eigenschaften der Lagen in Faserrichtung keinen Einfluss, sodass diese ihre lasttragen-
de Funktion weiterhin (ibernehmen kénnen. Ggf. kann eine hohe Matrixrissdichte zum Verlust der
Stitzfunktion unter Druckbelastung fithren. Aber auch unter Druckbelastung werden die Einzella-
genkennwerte weitestgehend von der Faser dominiert. Dies erklart moglicherweise, warum die Druck-
und Zugeigenschaften des Kreuzlaminats trotz der auftretenden Matrixrisse nicht signifikant redu-
ziert werden. Ein groBerer Einfluss ist auf die Schubeigenschaften des Laminats zu vermuten, da
diese auch in einem MD-Verbund matrixgetrieben sind.

7.4 Beobachtete Ermiidungsphanomene auf Makroebene

Der Einfluss der Uberlagerung thermisch induzierter Spannungen auf Mikro- und auf Makroebene
wurde anhand thermisch zyklierter Kreuzlaminate untersucht, um damit die dritte Hypothese zu
untersuchen:

,Kommen in einem thermisch zyklierten CFK-Laminat zu den Effekten der Mikroebene die Effekte
der Makroebene hinzu, ist die Ermidung des Materials signifikant starker, als wenn nur der Effekt
der Mikroebene wirken wiirde.”

Anhand der Versuchsergebnisse konnen die auf diese Hypothese bezogenen und zu Beginn des
Kapitels formulierten Fragen wie folgt beantwortet werden:

= Die thermische Zyklierung ruft nach 501 bis 1000 Zyklen Matrixrisse im Kreuzlaminat hervor.

» Durch die thermische Zyklierung werden keine Delaminationen der Einzellagen im MD-Verbund
hervorgerufen.

» Die thermische Zyklierung bis zu 1000 Zyklen verursacht keine Degradation der Kennwerte
des MD-Verbunds.
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Die Uberlagerung der Effekte auf Mikro- und Makroebene ruft nach frithestens 501 und nach spa-
testens 1000 Zyklen Matrixrisse im Material hervor. Die Rissdichte ist jedoch zu gering, um Delami-
nationen auszulésen oder die Materialkennwerte des Laminats signifikant herabzusetzen. Es treten
zwar Ermidungserscheinungen auf, makroskopisch sind sie jedoch nicht sichtbar. Dennoch sind die
Ergebnisse ein Indiz fiir die Richtigkeit der dritten Hypothese. Im Gegensatz zu den UD-Proben wei-
sen die Kreuzlaminate nach thermischer Zyklierung eine signifikante Anzahl von Matrixrissen auf.
Die Uberlagerung der thermisch induzierten Spannungen auf Mikro- und auf Makroebene fiihrt also
zu einer starkeren Schadigung als die thermisch induzierten Spannungen auf der Mikroebene allein.
Da jedoch innerhalb von 1000 thermischen Zyklen keine Degradation der makroskopischen Laminat-
kennwerte festgestellt wird, kann die Hypothese nicht vollstandig verifiziert werden. Die Vermutung,
dass héhere Zyklenzahlen im untersuchten Temperaturbereich weitere Matrixrisse und damit ab ei-
ner gewissen Zyklenzahl auch eine Degradation der Laminatkennwerte bewirken, ist naheliegend.
Mechanische und mikroskopische Untersuchungen an Kreuzlaminaten, die weit mehr als 1000 Zy-
klen zwischen Raumtemperatur und 90 K oder einer groBeren Temperaturdifferenz ausgesetzt sind,
konnten daher zu einer erweiterten Verifikation der Hypothese beitragen.

Eine entscheidende Frage konnen die bisherigen Ergebnisse nicht beantworten: Wird die Schadigung
vorrangig durch die thermisch induzierten Spannungen auf der Makroebene herbeigefiihrt oder sind
die thermisch induzierten Spannungen auf der Mikroebene maBgeblich daran beteiligt? Diese Frage
ist jedoch fiir die Beantwortung der ersten Forschungshypothese

.Der Beitrag der auf Faser-Matrix-Ebene thermisch induzierten Spannungen zur Ermiidung eines
CFK-Laminats unter zyklischer Temperaturbelastung ist — unter Berlicksichtigung der Streuung der

Kennwerte — signifikant. “

relevant. Sie kann nur rechnerisch nach geeigneter Modellbildung beantwortet werden, da sich ex-
perimentell kein Faserverbund untersuchen lasst, in dem nur der Makroeffekt wirkt.
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7 Ermidungsphanomene in thermisch zyklierten multidirektionalen Verbunden

Abbildung 7.6: Kennwerte der MD-Verbundproben in Abhangigkeit von der zyklischen thermischen
Konditionierung; die grauen Punkte und Linien zeigen die Messwerte; die schwar-
zen Linien und Punkte zeigen die bzgl. des abweichenden Lagenaufbaus korrigierten
Kennwerte; das graue Band gibt das Giiltigkeitsintervall fiir keinen signifikanten Ein-
fluss der thermischen Zyklierung an; das Saulendiagramm zeigt den durchschnittli-
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8 Modellierung der makroskopischen
Ermidungsphanomene

Mit den experimentellen Untersuchungen an thermisch zyklierten [(0/90),]s-Verbunden (beschrieben
im vorherigen Kapitel 7) kann die Frage, ob die thermisch induzierten Spannungen auf der Mikroebe-
ne maBgeblich an der Schadigung des Verbunds beteiligt sind, nicht beantwortet werden. Denn im
Versuch kénnen der Mikro- und der Makroeffekt nicht separiert betrachtet werden. Deshalb muss
diese Frage simulationsbasiert geklart werden. Dazu wird zuallererst ein Modell benétigt, das die
Ermidungsschadigung von homogenisierten UD-Verbunden beschreibt. Die Ableitung eines solchen
Modells ist Thema des vorliegenden Kapitels. Dabei wird noch nicht auf die Moglichkeit, den Mikro-
effekt in der makromechanischen Modellierung zu beriicksichtigen, eingegangen. Dies ist Thema des
Abschnitts 10 in Teil Il der vorliegenden Arbeit. Der im jetzigen Kapitel abgeleitete Modellierungs-
ansatz liefert dennoch eine wichtige Basis fiir die Ermiidungssimulation thermisch zyklierter FVK
mit Beriicksichtigung des Mikroeffekts und tragt so zur Klarung der ersten Forschungshypothese
bei.

8.1 Modellierung der Ermiidungsschadigung im Verbund

Zur Untersuchung des Einflusses von auf der Mikroebene thermisch induzierten Spannungen auf das
Ermidungsverhalten eines Laminats muss das makromechanische Ermidungsschadigungsverhalten
berechnet werden. Im Sinne einer Ubertragbarkeit auf verschiedene Laminataufbauten ist es hierbei
das Ziel, die Ermiidungsschadigung auf Ebene der UD-Einzellage fiir beliebige Beanspruchungszu-
stande abzubilden. Die Beschreibung auf UD-Ebene ist insbesondere deshalb wichtig, weil thermische
Belastungen im Laminat einen komplexen, multiaxialen und vom konkreten Laminataufbau abhan-
gigen inneren Spannungszustand hervorrufen. Das betrifft auch Beanspruchungsparameter wie das
Spannungsverhaltnis und, sobald eine Schadigung und damit einhergehend Lastumlagerungen ein-
treten, auch die Veranderung der Beanspruchungsamplituden. Zusammengefasst werden demnach
folgende Anforderungen an das makromechanische Ermiidungsschadigungsmodell gestellt:

» Unabhangigkeit von Lagenaufbau und Geometrie
» Beriicksichtigung von Materialdegradation und Lastumlagerungen
» Beriicksichtigung des Mittelspannungseinflusses (Spannungsverhaltnis)

» nichtlineare Schadensakkumulation zur Beriicksichtigung der Ermidung unter variablen Am-
plituden (Lastreihenfolgeeffekt)

= Kalibrierbarkeit

Dem zuletzt genannten Aspekt kommt unter dem Gesichtspunkt der Anwendbarkeit und auch der
Ubertragbarkeit des Modells auf andere Materialien eine groBe Bedeutung zu. Denn ein Modell,
dessen Parameter nicht mit experimentellen Versuchen kalibriert werden kénnen, ist von vornherein
kaum fiir Vorhersagen geeignet und lasst sich schwierig bis gar nicht auf andere Anwendungsfalle
ubertragen. Die Parameter des hier verwendeten Modells sollen daher mit den Standardversuchen
der quasi-statischen und der zyklischen Materialcharakterisierung bestimmbar sein.
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Abbildung 8.1: Flussdiagramm des Ermiidungsschadigungsmodells, basierend auf Shokrieh [156] und
Shokrieh und Lessard [157, 158]

Kapitel 2 geht bereits auf die Vielzahl von Modellen zur Beschreibung der Lebensdauer und des
Ermidungsverhaltens von Faserverbunden und den Vorschlag von Degrieck und Van Paepegem
[33] zur Kategorisierung solcher Modelle ein. Mit den oben genannten Kriterien scheiden reine Le-
bensdauermodelle aus, da diese Materialdegradation und Lastumlagerungen nicht berlicksichtigen.
Mechanismenbasierte Schadigungsmodelle, basierend auf der Modellierung des zugrunde liegenden
Schadigungsmechanismus, sind sehr komplex und nicht mit den Standardversuchen kalibrierbar. Ein
phanomenologisches Degradationsmodell ist fiir die oben genannten Anforderungen die beste Wahl.
Als Basis fiir die makromechanische Ermiidungsschadigungsmodellierung in der vorliegenden Arbeit
wird das Modell von Shokrieh und Lessard [157, 158] herangezogen. Degrieck und Van Paepegem
[33] kategorisieren dieses Modell als (mechanismenbasiertes) progressives Schadigungsmodell. Zwar
bildet das Modell die zyklische Degradation von Steifigkeiten und Festigkeiten ab (und ist damit
»progressiv"), jedoch wird diese aus gemessenen Steifigkeits- und Festigkeitsverlaufen ermittelt und
basiert nicht auf der Modellierung der Schadigungsmechanismen selbst. Deshalb wird in der vorliegen-
den Arbeit vorgeschlagen, das Modell in die Gruppe der phanomenologischen Degradationsmodellen
einzuordnen. Nichtsdestotrotz bewerten Degrieck und Van Paepegem [33] das Modell als sehr viel-
versprechend, da es im Vergleich zur restlichen Modelllandschaft ein sehr allgemeingiiltiges sei. Die
Autoren Shokrieh und Lessard [158] selbst schreiben Folgendes iiber ihre Forschungsarbeit zu dem
Modell:

» Ihe main objective of this research is to establish a model to simulate the fatigue
behaviour of composite laminates under general conditions (loading, geometry, etc.) [...]
A general model must not be limited to a special geometry, lay-up, loading condition,
boundary condition, loading ratio or loading sequence.” [158], S. 1058ff.
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8.1 Modellierung der Ermiidungsschadigung im Verbund

Nach Einschatzung der Autoren Shokrieh und Lessard [158] leistet das Modell demnach genau das,
was als Anforderung an das makromechanische Ermiidungsschadigungsmodell fiir die vorliegende
Arbeit gestellt wird. Zudem sind die Modellkennwerte mit den quasi-statischen und den zyklischen
Standardversuchen bestimmbar. Obwohl das Modell mit dem Anspruch der allgemeinen Anwendbar-
keit entwickelt wurde, existieren Einschrankungen, die im Folgenden noch aufgezeigt werden. Dazu
wird das Modell im nachsten Abschnitt erlautert und eine Anpassung vorgeschlagen, mit der es dem
Anspruch an Allgemeingiltigkeit gerechter wird. Zusatzlich wird das Modell fiir die Anwendbarkeit
auf Ermiidung bei verschiedenen Umgebungstemperaturen erweitert.

Abbildung 8.1 zeigt ein Flussdiagramm des Ermiidungsschadigungsmodells von Shokrieh und Lessard
[158]. Dieser grundlegende Ablauf wird in der vorliegenden Arbeit Gibernommen. Wie in dem Fluss-
diagramm zu erkennen ist, besteht das Modell aus den folgenden Hauptkomponenten:

» Spannungsberechnung

= (quasi-statische) Versagensanalyse

Lebensdauerberechnung

» schlagartige Materialdegradation

» graduelle Materialdegradation

Die Spannungsberechnung ermittelt die aus der aufgebrachten Belastung resultierenden Spannun-
gen. Sie sind die essenzielle Grundlage fir die Lebensdauer- und Schadigungsberechnung. Dieser
Berechnung liegen die konstitutiven Materialgleichungen zugrunde. Die Versagensanalyse prift, ob
der aktuelle Spannungszustand die aktuellen Festigkeitswerte iiberschreitet. Ist dies der Fall oder ist
die Lebensdauer des Materialpunkts erreicht (ermittelt in der Lebensdauerberechnung), werden die
Materialeigenschaften schlagartig degradiert. Ist dies nicht der Fall, wird eine graduelle Degradation
aufgebracht, die aus dem Fortschreiten der Zyklenzahl resultiert und deren Verlauf experimentell
bestimmt wird.

Basierend auf den Erkenntnissen aus den experimentellen Untersuchungen (Kapitel 7) kénnte argu-
mentiert werden, dass Degradationsmodelle fiir die Berechnung thermisch zyklierter Verbunde nicht
erforderlich sind, da keine signifikante Schadigung festgestellt werden kann. Diese Aussage gilt je-
doch nur fiir das hier untersuchte Material und zudem nur fiir die untersuchte Anzahl von Zyklen
des hier definierten Temperaturzyklus. Da in der vorliegenden Arbeit Berechnungen (iber den expe-
rimentell untersuchten Zyklenzahl- und Temperaturbereich hinaus erfolgen sollen, muss das Modell
auch Materialdegradation in Betracht ziehen.

Im Folgenden wird naher auf die einzelnen Komponenten des Modells eingegangen. Dabei werden
die Grundziige des zugrunde liegenden Modells von Shokrieh und Lessard [158] beschrieben. Auf
detaillierte Beschreibungen wird jedoch verzichtet, da das Modell sehr gut in den Veréffentlichungen
von Shokrieh und Lessard [157, 158] dokumentiert ist. Stattdessen werden die fir die vorliegende
Arbeit vorgenommenen Modifikationen und die Ubertragung auf verschiedene Umgebungstempera-
turen herausgestellt. Diese wurden bereits in einem Artikel von Liders et al. [107] verdffentlicht.
Dennoch soll fiir das Gesamtverstandnis der vorliegenden Arbeit an dieser Stelle noch einmal darauf
eingegangen werden.
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2

Abbildung 8.2: Materialkoordinatensystem der UD-Lage

8.1.1 Spannungsberechnung

Eine moglichst gute Anndherung der Spannungen im Bauteil ist eine essenzielle Voraussetzung fiir
die Lebensdauer- und Schadigungsberechnung, da beide Funktionen der Spannungen sind. Die Span-
nungsanalyse auf der in diesem Kapitel adressierten Makroebene erfolgt auf Ebene der UD-Einzellage,
wobei die Spannungs-Dehnungs-Beziehung in Gleichung 8.1 genutzt wird.

045 = Cijkl(T,E) . (5kl — AT - Oékl(T)) (81)

Die Elastizitatsmatrix C;ji (7', €) kann mithilfe der Ingenieurskonstanten der UD-Lage aufgestellt
werden. Um den Einfluss der Temperatur T' zu berticksichtigen, werden die Ingenieurskonstanten
temperaturabhangig definiert. Dies gilt auch fiir die Warmeausdehnungskoeffizienten ay;. Shokrieh
und Lessard [158] gehen fiir die UD-Lage von einem transversal-isotropen Materialverhalten aus und
verwenden die entsprechende Formulierung fiir die Elastizitdtsmatrix [8]. Dabei unterscheiden sich
die Eigenschaften der UD-Lage in Faserrichtung (1-Richtung) von denen quer zur Faser (2- und
3-Richtung), s. Abbildung 8.2. Sobald ein Schadigung auftritt, kann das Material seine transversal-
isotropen Eigenschaften verlieren. Die Materialkennwerte sind dann unterschiedlich in 2- und 3-
Richtung. Deshalb wird in der vorliegenden Arbeit vom allgemeineren orthotropen Materialverhalten
ausgegangen und die in Altenbach et al. [8] dafiir aufgestellte Formulierung der Elastizitatsmatrix
verwendet. Der enthaltene Spezialfall der Transversalisotropie wird fiir das ungeschadigte Material
angenommen. Basierend auf dieser Annahme konnen die fiir das verwendete Material experimentell
nicht bestimmten Ingenieurskonstanten in Dickenrichtung aus den gemessenen Parametern geschatzt
werden:

E22

Ess=F Gis =G Gy = —"—
33 22 13 12 8= 5 (1 + ) (8.2)

Das Normal- und das Querschubverhalten der UD-Schicht unter quasi-statischer Belastung werden
als linear bis zum Versagen angenommen. Unter In-plane-Schub zeigt der Verbund ein stark nicht-
lineares Spannungs-Dehnungs-Verhalten, das iiber das Modell von Krause [92, 93] abgebildet wird.
Damit erfolgt die Berechnung der Schubspannung 7 aus der Schubverzerrung ~ tber den initialen
Schubmodul im linearen Bereich der Spannungs-Dehnungs-Kurve G und den Nichtlinearitatspara-
meter 9.

G

exp(@-[)) &2)

T =
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8.1 Modellierung der Ermiidungsschadigung im Verbund

------ Linien gleicher Bruchlastspielzahl (CLL)
o Experimentelle Daten

Abbildung 8.3: Schematische Darstellung eines CLDs

Der Materialparameter 9 bestimmt den Grad der Nichtlinearitat. Fiir 6 = 0 ergibt sich eine lineare
Spannungs-Dehnungs-Beziehung. Beide Materialparameter werden mit einem Regressionsalgorith-
mus, basierend auf der Methode der kleinsten Fehlerquadrate, aus Spannungs-Dehnungs-Daten aus
Schubversuchen am UD-Verbund ermittelt. Der Spannungsgrenzwert von Gleichung (8.3) bei hohen
Schubverzerrungen ist null. Das Spannungsmaximum wird im Punkt (1/5/G/e.5) erreicht. Es muss si-
chergestellt sein, dass der darauffolgende, fiir ein elastisches Modell ungewohnliche Spannungsabfall
nicht vor Erreichen der Schubfestigkeit auftritt. Andernfalls kann das Modell nicht zur Beschreibung
des Materialverhaltens verwendet werden.

8.1.2 Berechnung der Bruchlastspielzahl

Die Bestimmung der ertragbaren Lastwechselzahl unter einer bestimmten Beanspruchung erfolgt im
Modell nach Shokrieh und Lessard [158] auf Basis einer Masterkurve. Diese Masterkurve fasst die
Wohlerlinien bei verschiedenen Spannungsverhiltnissen in einer Gleichung zusammen. Der Grund-
gedanke dieses Ansatzes ist es, aus den gegebenen Beanspruchungsparametern (Oberspannung o,,
Spannungsverhiltnis R) einen Ermidungsbeanspruchungsparameter zu ermitteln, der dann mit der
Bruchlastspielzahl N in Relation gesetzt wird. Diese Beziehung zwischen Ermidungsbeanspru-
chungsparameter und Bruchlastspielzahl N; wird anhand der Wohlerlinien bei verschiedenen ge-
testeten Spannungsverhaltnissen ermittelt. Die Beziehung wird dann zur Ermittlung der Bruchlast-
spielzahl bei anderen, nicht getesteten Spannungsverhaltnissen genutzt.

Der Ansatz von Shokrieh und Lessard [158] geht auf das Haigh-Diagramm zuriick. Haigh-Diagramme,
auch CLDs genannt, kénnen den Mittelspannungseinfluss (Einfluss des Spannungsverhaltnisses) auf
die Bruchlastspielzahl und die Zug/Druck-Asymmetrie von FVK darstellen. Oftmals werden normier-
te CLDs verwendet. Wie in Abbildung 8.3 wird in diesen CLDs fiir verschiedene Bruchlastspielzahlen
die zugehorige, mit der Zugfestigkeit normierte Spannungsamplitude (a = o«/rt) liber der zuge-
horigen, mit der Zugfestigkeit normierten Mittelspannung (¢ = o=/xt) aufgetragen. Datenpunkte
gleicher Lebensdauer werden zu CLL verbunden. Eine Moglichkeit, diese CLLs mathematisch zu
beschreiben, wurde von der Forschungsgruppe um Adam [4, 47, 59] veréffentlicht. Gleichung 8.4
beschreibt eine glockenformige CLL, deren Form der rechten und linken Seite von den Parametern
u bzw. v bestimmt wird.

a=f(l1-q)"(c+q) (8.4)
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Abbildung 8.4: Ergebnis des Parameterfittings der CLLs mit separaten Parametern f, u und v fir
alle Bruchlastspielzahlen im Vergleich mit den Versuchsdaten!

Sind die Parameter u und v gleich, ergibt sich eine symmetrische Glockenkurve. Es gibt unterschied-
liche Annahmen, inwiefern die Parameter von Gleichung (8.4) von der Bruchlastspielzahl abhéangig
sind oder inwieweit sie als Materialkonstante angesehen werden konnen [4, 47, 59]. Im Ansatz von
Gathercole et al. [47], den auch Shokrieh und Lessard [158] fiir ihre Masterkurve verwenden, wird
der Parameter f als Materialkonstante und die Parameter u und v als abhangig von der Bruch-
lastspielzahl betrachtet. Dabei werden u und v gleichgesetzt, also eine symmetrische Glockenkurve
angenommen. Der verbleibende, von der Bruchlastspielzahl abhangige Parameter u wird als Erm-
dungsbeanspruchungsparameter interpretiert. Dieser wird nach Umstellen der Gleichung (8.4) mit
u = v aus den Beanspruchungssparametern berechnet und dann (iber eine lineare Funktion mit dem
dekadischen Logarithmus der Bruchlastspielzahl in Beziehung gesetzt:

we— B piog (V) (8.5)

In[(1-gq)(c+q)

Die Gleichung, die den Ermiidungsbeanspruchungsparameter « und die Bruchlastspielzahl Ny in
Beziehung setzt, wird als Masterkurve bezeichnet. Da Spannungsamplitude und Mittelspannung in
den Parameter u eingehen, wird mit dieser Masterkurve der Einfluss des Spannungsverhaltnisses auf
die Lebensdauer beriicksichtigt.

Bei der Uberpriifung der Giiltigkeit von Gleichung (8.5) wird eine Division durch null fir den Fall
q = 0 mit ¢ = 1 festgestellt, wobei ¢ = 0 einer zyklischen Beanspruchung mit einer Mittelspannung
von o, = 0 entspricht und ¢ = 1 bei gleichen Festigkeiten unter Zug- und Druckbeanspruchung
auftritt. Fir einen FVK ist dies fiir Schubbeanspruchungen der Fall, da die Festigkeit fiir diese
unabhangig vom Vorzeichen der Spannungen ist. Fiir Normalbeanspruchungen sind die Festigkeiten
unter Zug- und Druckbeanspruchung i.d.R. verschieden. Die Division durch Null fir ¢ = 0 mit
¢ = 1 wirkt sich negativ auf die Allgemeingiiltigkeit des Modells aus, da es in dieser Formulierung
nicht fir einen wechselnd unter Schub beanspruchten FVK anwendbar ist. Deshalb wird fiir das in
der vorliegenden Arbeit untersuchte Material, ausgehend von der Grundgleichung (8.4), ein neuer
Ansatz fiir die Masterkurve abgeleitet. Die Herleitung wird im Folgenden exemplarisch anhand der
Wohlerdaten von quer zur Faserrichtung belasteten UD-Verbunden gezeigt.

!Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG
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8.1 Modellierung der Ermiidungsschadigung im Verbund

Tabelle 8.1: Parameter f, v und v der CLLs fiir verschiedene Bruchlastspielzahlen Ny

Bruchlastspielzahl Ny f u v Korrelation
102 0,023 2,235 2574 1,00
103 0,021 2,237 2,542 0,98
10 0,019 2,252 2,523 0,96
109 0,017 2,267 2,491 0,94
108 0,017 2272 2,422 0,92
r 9,72% 0,60% 1,73%
2,5
_ _Linien gleicher 102
Lebensdauer 3
2071 o RrR=01 - 184
. A R=-3096 m//\A\ 105
S 154 o R=100 /)%- N )
3 Y RNNAL
I RN\
< 1,0 ////////, x\ A
/////;/// \\\“t\
0,5 4 @//// \\\
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Abbildung 8.5: Ergebnis des Parameterfittings der CLLs mit konstanten Parametern « und v fiir alle
Bruchlastspielzahlen und variablem Parameter f im Vergleich mit den Versuchsda-
ten?

Damit beide Seiten der CLLs durch die Versuchsdaten ausreichend gut bestimmt werden konnen,
werden Wohlerdaten sowohl fiir positive als auch fiir negative Mittelspannungen benétigt. Fiir das
Material IM7/Epoxid in Faserquerrichtung kénnen Daten fir R = 0,1, R = 10 und R = -3,96 mit
freundlicher Genehmigung der IABG verwendet werden.

Als Erstes werden die Ermidungsdaten der getesteten Spannungsverhaltnisse in das Haigh-Diagramm
eingetragen. Dafiir wird fiir verschiedene Bruchlastspielzahlen (iber die Gleichung der Wohlerlinie

Omaz = 0o, |Ou|= A - NJ? (8.6)

die Oberspannung (bei zugdominierter Last | R|< 1) bzw. der Betrag der Unterspannung (bei druck-
dominierter Last |R|> 1) berechnet. Daraus werden anschlieBend die normierte Mittelspannung ¢
und die normierte Spannungsamplitude a bestimmt und wie in Abbildung 8.3 in das Haigh-Diagramm
eingetragen. Um Extrapolation zu vermeiden, wird nur in dem Bruchlastspielzahlbereich ausgewer-
tet, der von den Versuchsdaten abgedeckt wird. Mit einem Regressionsalgorithmus werden fiir jede
Bruchlastspielzahl die Parameter f, v und v ermittelt, mit denen die Gleichung (8.4) die CLL der
jeweiligen Bruchlastspielzahl am besten beschreibt. Die Parameter fiir jede Bruchlastspielzahl wer-
den in Tabelle 8.1 angegeben. Daraus ergeben sich CLLs, die die Versuchsdaten gut abbilden, s.
Abbildung 8.4. Das bestatigen die in Tabelle 8.1 angegebenen Korrelationen.

Um zu ermitteln, welche der Parameter von der Bruchlastspielzahl abhangige Parameter sind und wel-
che Konstanten, wird fiir jeden Parameter der Mittelwert (iber den Bruchlastspielzahlen gebildet. Fiir

2Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG
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8 Modellierung der makroskopischen Ermiidungsphanomene

Tabelle 8.2: Parameter f, u und v der CLLs fiir verschiedene Bruchlastspielzahlen Ny mit konstanten
Parametern u und v

Bruchlastspielzahl Ny u v Korrelation
102 0,022 2,282 2,558 0,9996
103 0,020 2,282 2,558 0,9999
10? 0,018 2,282 2,558 1,0000
10° 0,016 2,282 2,558 0,9995
10° 0,015 2,282 2,558 0,9981
0,030
— — Masterkurve
\\\ O  f aus Regressionsprozess
00251 >\
“g So = 0,02684 00434
E 0,020 - \\o\\
o
a Se o
0,015 ~ol
0,010 T T T T T

100 10! 102 10® 10* 10° 10® 107
Bruchlastspielzahl Ny

Abbildung 8.6: Abhangigkeit des Ermiidungsbeanspruchungsparameters f von der Bruchlastspiel-
zahl, beschrieben durch eine Potenzfunktion

jede Bruchlastspielzahl wird dann die Abweichung des Parameters zu seinem Mittelwert bestimmt.
Diese Abweichungen werden schlieBlich iber der Bruchlastspielzahl gemittelt und als durchschnittli-
che relative Abweichung vom Mittelwert 7 in Tabelle 8.1 angegeben. Dabei zeigt sich eine nur sehr
geringe Anderung der Parameter « und v mit der Bruchlastspielzahl und eine starkere Abhangigkeit
des Parameters f von dieser. Aufgrund dieser Beobachtung wird das Parameterfitting wiederholt,
wobei die Parameter u und v als konstant fiir alle Bruchlastspielzahlen vorgegeben werden. Die so
ermittelten Parameter der CLLs werden in Tabelle 8.2 zusammengefasst. Wie Abbildung 8.5 zeigt,
bilden die CLLs die Versuchsdaten weiterhin gut ab. Die Korrelationen in Tabelle 8.2 bestatigen
diese Einschatzung. Die angenommene Konstanz der Parameter u und v ist fiir das untersuchte
Material demnach zulassig. Dafiir zeigt sich in Tabelle 8.2 eine klare Abhangigkeit des Parameters
f von der Bruchlastspielzahl: Je hoher die Bruchlastspielzahl, desto geringer der Wert des Parame-
ters. Dies legt die Interpretation von f als Ermiidungsbeanspruchungsparameter nahe: je hoher die
Ermidungsbeanspruchung, desto geringer ist die Bruchlastspielzahl. Die Beziehung zwischen dem
Ermidungsbeanspruchungsparameter f und der Bruchlastspielzahl N lasst sich, wie Abbildung 8.6
zeigt, lber eine Potenzfunktion beschreiben. Damit — und durch Umstellen der Gleichung (8.4) nach
f — ergibt sich fiir die neue Masterkurve die folgende Gleichung:

a
(1—¢)" " (c+q)""

Fir die hier beispielhaft betrachtete Materialrichtung quer zur Faser werden die Parameter fiir das
untersuchte Material gemaB Tabelle 8.2 zu u = 2,282 und v = 2,558 bestimmt. Die Parameter
C und D haben einen dhnlichen Charakter wie die Parameter der Wohlerlinie und werden gemaB
Abbildung 8.6 fir den betrachteten Fall zu C' = 0,027 und D = -0,043 bestimmt.

f=

C(T)- NP (T) (8.7)
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Abbildung 8.7: Masterkurve, kalibriert mit Wéhlerdaten aus verschiedenen Spannungsverhaltnissen®

Fir eine gegebene Beanspruchung, die durch die Parameter ¢, a und c¢ charakterisiert ist, kann nun
der Ermuidungsbeanspruchungsparameter f berechnet werden. Durch Umstellen der Masterkurve
kann anschlieBend die Bruchlastspielzahl dieser Beanspruchung ermittelt werden. Da das Spannungs-
verhaltnis R in die Beanspruchungsparameter eingeht, wird so der Einfluss des Spannungsverhalt-
nisses, also der Mittelspannungseffekt, in der Lebensdauerberechnung beriicksichtigt. Abbildung 8.7
zeigt, wie gut die Masterkurve die Lebensdauerdaten aus verschiedenen Spannungsverhaltnissen re-
prasentiert. Theoretisch genligt die Wohlerlinie zu einem Spannungsverhaltnis, um die Material- und
Modellparameter in Gleichung (8.7) zu bestimmen. Jedoch wird die Kalibrierung der Masterkurve
umso genauer, je mehr Versuchsdaten aus unterschiedlichen Spannungsverhéltnissen einflieBen. Fiir
das in der vorliegenden Arbeit untersuchte Material stehen fiir Raumtemperatur fiir jede Material-
richtung Lebensdauerdaten fiir drei Spannungsverhaltnisse zur Verfiigung. Eine Robustheitsanalyse
[107] mit den hier verwendeten Daten hat gezeigt, dass eine mit nur zwei Spannungsverhaltnissen
kalibrierte Masterkurve die Wohlerlinie fiir das dritte, nicht zur Kalibrierung verwendete Spannungs-
verhaltnis gut abschatzen kann. Dies zeigt das Potenzial dieses Masterkurvenansatzes auf.

Damit das Ermidungsverhalten bei verschiedenen Temperaturen bewertet werden kann, werden alle
Materialparameter in Gleichung 8.7 temperaturabhangig definiert. Die Kalibrierung kann dann an
Versuchsdaten fiir verschiedene Temperaturen erfolgen [107].

8.1.3 Kontinuierliche Materialdegradation

Bei zyklischen Belastungen wird das Material i.d.R. unterhalb seiner Festigkeitsgrenze beansprucht.
Durch die wiederholt aufgebrachten Belastungen werden jedoch Mikroschaden induziert, die tber
die zunehmende Anzahl von Zyklen wachsen und damit zur Herabsetzung der makroskopischen
Materialparameter fiihren. Dieses Phanomen wird iiber eine kontinuierliche, von Zyklenzahl und Be-
anspruchung abhangige Degradation der Elastizitats- und Festigkeitsparameter abgebildet. Dafiir
wird die , generalised residual material property degradation technique" (dt.: allgemeine Degradati-
onstechnik fiir Reststeifigkeit und -festigkeit) von Shokrieh [156] verwendet und um die Temperatur-
abhangigkeit der Materialparameter erweitert. Die Degradationstechnik basiert auf der Beschreibung
des Phanomens: Die in Experimenten beobachtete Degradation von Moduln und Festigkeiten wird
direkt mathematisch beschrieben, ohne die zugrunde liegenden Mechanismen zu modellieren. Die
dafiir verwendeten Gleichungen werden ausfiihrlich in den Veroffentlichungen von Shokrieh [156]
und Shokrieh und Lessard [158] hergeleitet und daher fiir das Gesamtverstandnis der vorliegenden
Arbeit nur zusammengefasst.

3Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG
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8 Modellierung der makroskopischen Ermiidungsphanomene

Die Restfestigkeit X (n, o, R,T) einer UD-Lage zu einer gegebenen Lastwechselzahl n unter einer
beliebigen aufgebrachten Maximalspannung o,,.. bei einer Temperatur T', zu der bei gegebenem
Spannungsverhaltnis R die Bruchlastspielzahl Ny betragt, wird mithilfe der Gleichung (8.8) berech-
net. Diese Gleichung wurde von Shokrieh und Lessard [158] aus der Verdffentlichung von Adam et al.
[3] abgeleitet.

X(n,o,R,T) = Opmaxt

log(n) — log(0,25) )™ 7Ty )
[1_ <l09(Nf)—log(o,25)> ] (XT) = Omaz)

(8.8)

Die Gleichung ist derart konstruiert, dass die aktuelle Festigkeit bei Erreichen der Bruchlastspielzahl
Ny genau auf den Wert der aufgebrachten Beanspruchung reduziert ist. Dies entspricht der Definition
des Ermiidungsbruchs.

Zur Beschreibung der Degradation der E-Moduln E(n, o, R, T) (die Schubmoduln eingeschlossen)
wurde von Shokrieh [156] und Shokrieh und Lessard [158] die Gleichung (8.9) entwickelt:

E(n,o,R,T) = 2y
Ef

log(n) — log(0,25) \ "
[1 - <l09(Nf) — log(0, 25))

(8.9)

ﬁ g
<E 1)~ af<T>>

In den Gleichungen (8.8) und (8.9) sind E° und X der initiale E-Modul bzw. die initiale Festigkeit
bei der entsprechenden Temperatur T'. 0,4, ist die maximal aufgebrachte Spannung, wobei hier im
Fall einer zugdominierten Last (| R|< 1) die Oberspannung und im Falle einer druckdominierten Last
(|R|> 1) der Betrag der Unterspannung eingesetzt wird. Die Parameter (31, 53, A; und Ay dienen
zur Anpassung der Gleichungen an Versuchsdaten. Sie miissen fiir jede Materialrichtung separat
bestimmt werden. Um den Einfluss der Umgebungstemperatur zu beriicksichtigen, geschieht dies
fur verschiedene Temperaturen. ¢ in Gleichung 8.9 ist die Dehnung zum Versagenseintritt. Eine
oftmals verwendete Hypothese besagt, dass diese Versagensdehnung nicht von der zyklischen Be-
lastung beeinflusst wird [103][172][77][181]. Dies resultiert in einer qualitativ gleichen Entwicklung
von Restfestigkeit und Reststeifigkeit, sodass die Parameter 5; = A\; und [3; = A\; gesetzt werden
konnen. Mit dieser Annahme kann die Modellkalibrierung ohne die in der Durchfiihrung sehr zeit-
und kostspieligen und deshalb oft nicht verfligbaren Restfestigkeitsversuche erfolgen.

Die Degradation von E-Modul und Schubmodul erfordert eine entsprechende Herabsetzung der Quer-
kontraktionszahlen. Dies folgt zum einen aus der Forderung einer symmetrischen Elastizitatsmatrix
[8] und wird zum anderen physikalisch von Matzenmiller et al. [113] wie folgt erklart: Die Herabset-
zung der Elastizitdtsmoduln dient zur homogenisierten Beschreibung von Rissen im Material. Eine
Dehnung, aufgebracht in die Materialrichtung des degradierten Materialparameters, resultiert dann
in einer weiteren Rissoffnung und kann daher keine Querdehnung hervorrufen. Um in der homoge-
nisierten Betrachtung ein Auftreten von Querdehnungen zu verhindern, missen die entsprechenden
Querkontraktionszahlen ebenfalls degradiert werden. Die Degradation richtet sich nach der Degra-
dation d;; der E-Moduln. Die sich daraus ergebenden reduzierten Querkontraktionszahlen werden in
Gleichung (8.10) zusammengefasst:

_ .0 _ .0 _ .0
Vig = Vig - dy1 v = Vo * dy V31 = V3q - ds3
_ .0 _ .0 _ .0
Vi3 = Vi3 dyp Vo3 = Vos * dyy V39 = V3o - ds3

(8.10)
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Mg = Nay n1Nf1 ny n12 Nng Nf2

Abbildung 8.8: Schadensakkumulation bei Beanspruchung mit variablen Amplituden, basierend auf
den Restfestigkeitskurven zur Beriicksichtigung des Lastreihenfolgeeffekts; griine
Pfeile: hohe Beanspruchung o4, gefolgt von geringerer Beanspruchung o»; rote Pfeile:
geringere Beanspruchung o9, gefolgt von héherer Beanspruchung o

8.1.4 Schadigungsakkumulation

Das beschriebene Restfestigkeits- und Reststeifigkeitsmodell erméglicht die Anwendung eines Scha-
densakkumulationsgesetzes, um den Reihenfolgeeffekt variabler Lastamplituden zu erfassen. Die am
weitesten verbreitete Regel zur Akkumulation von Ermiidungsschaden ist die Regel von Palmgren
[127] und Miner [119]. Hiermit kénnen zwar die Schadigungsanteile aus verschiedenen Lastblocken
mit unterschiedlicher Lastamplitude zu einer Gesamtschadigung akkumuliert werden. Da es sich um
eine lineare Akkumulation handelt, konnen Lastreihenfolgeeffekte jedoch nicht beriicksichtigt wer-
den. Zudem zeigen Shokrieh und Lessard [157], dass die Palmgren-Miner-Regel, zumindest fiir den
in ihrer Studie verwendeten Faserkunststoffverbund, keine gute Lebensdauerabschatzung fiir Be-
lastungen mit variablen Amplituden liefert. Die Methode zur Schadensakkumulation, die Shokrieh
und Lessard [158] stattdessen vorschlagen, wird in Abbildung 8.8 schematisch dargestellt. Basis der
Methode sind die Restfestigkeitskurven, die durch Gleichung 8.8 beschrieben werden. Wechselt die
Maximallast im Zyklus von einer hoheren Beanspruchung o, zu einer geringeren Beanspruchung
09, wird von der Restfestigkeitskurve von o, auf die Restfestigkeitskurve von o, gewechselt, wobei
die aktuelle Festigkeit X (oy1,n1) konstant gehalten wird (s. grine Pfeile in Abbildung 8.8). Die
aquivalente Lastwechselzahl (n.,) zur aktuellen Festigkeit auf der Restfestigkeitskurve des neuen
Lastniveaus wird tber

1

s B2 71
log(neq) = [1— (X(?Sgﬁ’f)gmm“) ]ﬂ - (log(N) — log(0, 25)) + log(0, 25) (8.11)

berechnet. So wird eine aquivalente Lastspielzahl n,, ermittelt, bei der unter Beanspruchung o»
die gleiche Restfestigkeit X (01, n1) erreicht wird wie unter Beanspruchung oy nach n; Zyklen. Auf
diese aquivalente Zyklenzahl nis wird nun die Anzahl von Zyklen An, addiert, iiber die die neue
Beanspruchung o, aufgebracht wird. An der so errechneten Lastspielzahl ny = n; + nis kann die
Restfestigkeit abgelesen werden, die das Material nach An; Zyklen mit o; und Any Zyklen mit oy
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besitzt. Wiirde ny die Bruchlastspielzahl Nty zur Beanspruchung o tiberschreiten, wiirde das Mate-
rial im zweiten Lastblock versagen. Je nach Verlauf der Restfestigkeitskurven kann die Reihenfolge
der Lastaufbringung einen Einfluss auf die Degradation und die Bruchlastspielzahl haben. Das ver-
deutlichen die roten Pfeile in Abbildung 8.8, die den Restfestigkeitsverlauf fiir den Amplitudenwechsel
von der niedrigeren Last o9 auf die hohere Last oy zeigen. In diesem Fall wird die Bruchlastspielzahl
im zweiten Lastblock tberschritten und das Material versagt. Dieses schematische Beispiel zeigt,
dass (iber diese Schadensakkumulationsmethode der Lastreihenfolgeeffekt auf die Lebensdauer in
Abhangigkeit von den Restfestigkeitskurven des Materials beriicksichtigt wird.

8.1.5 Versagensanalyse und schlagartige Materialdegradation

Der vorherige Abschnitt hat die kontinuierliche Materialdegradation durch das Fortschreiten von
Lastzyklen thematisiert. Durch die fortschreitende Reduktion der Festigkeit kann die vorliegende
zyklische Beanspruchung, anfangs unterhalb der Festigkeitsgrenze, plotzlich die Tragfahigkeit des
Materials liberschreiten. In einem solchen Fall tritt schlagartiges Versagen ein und das Material ver-
liert seine Resttragfahigkeit. Dies ist auch der Fall, wenn ein Ermidungsbruch eintritt, d.h. wenn die
aktuelle Zyklenzahl die Bruchlastspielzahl erreicht bzw. iberschreitet. Zwar wird kein festigkeits- oder
ermidungsbedingtes Komplettversagen der in der vorliegenden Arbeit thermisch zyklierten Verbunde
beobachtet (s. Kapitel 4 und 7), jedoch kann ein derartiges Versagen fiir einzelne Materialpunkte im
Laminat auftreten, wie die Ausbildung von Matrixrissen in den 1000-mal zyklierten Kreuzlaminaten
(s. Kapitel 7) zeigt. Deshalb wird das Festigkeitsversagen in der Modellbildung berticksichtigt.

Als Kriterium fiir die Versagensinitiierung wird in der vorliegenden Arbeit das Kriterium nach Puck
[132] herangezogen. Im First World-Wide Failure Exercise (dt.: Erster weltweiter Vergleich von Ver-
sagenskriterien) (WWFE-I) [70] erzielte es bessere Ergebnisse [146] als das von Shokrieh und Lessard
[158] verwendete Kriterium nach Hashin [61]. Die Gleichungen des Kriteriums nach Puck [132] wer-
den vom Autor selbst ausfiihrlich beschrieben und in Anhang D zusammengefasst.

Analog zu den Annahmen von Shokrieh und Lessard [158] wird Faserversagen als katastrophaler
Versagensmodus angesehen, durch den alle Elastizitats- und Festigkeitskennwerte, einschlieBlich der
Querkontraktionszahlen, auf anndhernd null gesetzt werden. Aus numerischen Griinden bleiben eine
Restfestigkeit und ein Restmodul von 0,1% des Ausgangswerts bestehen. Die Degradationsregeln
im Falle von Zwischenfaserbruch unterscheiden sich von denen von Shokrieh und Lessard [158]
vorgeschlagenen. In der vorliegenden Arbeit werden alle von der Matrix dominierten Elastizitats-
und Festigkeitskennwerte sowie die betroffenen Querkontraktionszahlen auf annahernd null gesetzt,
s. Gleichung 8.12.

[En, V2, Xfl, V13, Xi1, Eaz, Va1, Xﬁz, Vo3, X5, 33, V31, X§37 V32, X33, Gia, X12, G13, X13, Gas, X23]
i
[Ella V19, X{la 13, chla O) 07 07 07 07 07 07 07 07 07 07 07 07 07 07 0]
(8.12)

Dieser schlagartige Degradationsansatz beachtet nicht die Energiefreisetzungsraten der jeweiligen
Bruchmoden. Mit deren Beriicksichtigung kann ein gradueller Spannungsabfall nach Versagensein-
tritt modelliert werden [27, 100]. Dafiir mussen die Bruchenergien jedoch, z.B. aus Compact-Tension
[99, 182] und Compact-Compression-Tests [99], bekannt sein. Dies ist fiir das in der vorliegenden
Arbeit untersuchte Material nicht der Fall. Zudem miisste die Temperaturabhangigkeit der kriti-
schen Energiefreisetzungsrate charakterisiert werden, da sich das Material bei tiefen Temperaturen
vermutlich sproder verhalten und die Bruchenergie damit geringer sein wird. Da keine entsprechen-
den Materialdaten vorliegen und eine graduelle Kennwertdegradation demnach nicht dem Material
gerecht modelliert werden kann, wird auf die beschriebene schlagartige Degradation zuriickgegriffen.
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8.2 Ubertragung auf zyklische thermische Belastung

Das beschriebene makromechanische Ermidungsschadigungsmodell betrachtet bisher zyklische me-
chanische Belastungen. Die Temperaturabhangigkeit der Kennwerte, um Ermiidung bei verschiede-
nen (aber konstanten) Umgebungstemperaturen zu beschreiben, ist bereits in die Modellgleichungen
eingearbeitet. Die Beschreibung der Temperaturabhangigkeit der Material- und Modellparameter ist
ein Thema dieses Abschnitts. Bei einer thermischen Zyklierung variiert die Temperatur jedoch im Zy-
klus. Eine Methode zum Umgang mit der Uberlagerung variierender Temperaturen und variierender
mechanischer Beanspruchungen in einem Lastzyklus wird ebenfalls in diesem Abschnitt vorgestellt.

8.2.1 Temperaturabhangigkeit der Elastizitats- und Festigkeitskennwerte

Fir das untersuchte Verbundmaterial liegen fiir einige Kennwerte Daten bei 77 K oder 173K vor.
Das erlaubt eine lineare Beschreibung der Temperaturabhangigkeit dieser Kennwerte. Da es sich um
einen sehr groBen Temperaturbereich handelt, wird diese Annahme mit Messungen in der Dynamisch-
Mechanischen-Analyse (DMA) im Drei-Punkt-Biegeversuch tberpriift. Der darin ermittelte Speicher-
modul dient als Abschatzung fiir den in Zug- und Druckversuchen ermittelten E-Modul und der qua-
litative Verlauf Giber der Temperatur wird als auf diesen iibertragbar angenommen. Abbildung 8.9(a)
zeigt fir den E-Modul in Faserrichtung im Temperaturbereich von 77 K bis 293 K eine sehr geringe
Variation mit der Temperatur, fiir die eine lineare Beschreibung zulassig ist. Aus den bei 293 K und
bei 173 K im quasi-statischen Zugversuch gemessenen Kennwerten lassen sich die Parameter der li-
nearen Regression bestimmen. Eine lineare Interpolation ist fiir das matrixdominierte Verhalten quer
zur Faserrichtung nicht ausreichend. Der Quermodul des hier untersuchten Verbunds IM7/Epoxid ist
im Tieftemperaturbereich bis zu einer Grenztemperatur 7}, ¢ von durchschnittlich 128 K annahernd
konstant und fallt dann nichtlinear bis zu dem Wert bei Raumtemperatur ab. Der nichtlineare Verlauf
zwischen der Grenztemperatur T}, o und der Raumtemperatur Trr = 293 K kann mit einer quadra-
tischen Funktion abgebildet werden. Die folgende abschnittsweise definierte Funktion beschreibt den
temperaturabhangigen E-Modul quer zur Faserrichtung:

E(T)  E(128K)

— T <128K
E(Trr) E(Tgr) - ( )
8.13
E(T
(T) =9,30-10%-72-574-10%- T+ 1,88 128K < T < Tgr
E(Trr)

Der temperaturabhangige Langsmodul lasst sich aus der nachstehenden, abschnittsweise definierten,
Funktion ermitteln:

= T <77K

(8.14)

=-26-104-T+1,08 T77K<T<Tgr

Fir Temperaturen unter 77 K wird der E-Modul konstant bei einem Wert von 77 K gehalten und
damit eine Extrapolation in Temperaturbereiche, in denen keine Messdaten vorliegen, vermieden.
Da Temperaturen unter 77 K in der vorliegenden Arbeit nicht betrachtet werden, ist dies zulassig.
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Abbildung 8.9: Temperaturabhangigkeit der E-Moduln in und quer zur Faserrichtung aus DMA-
Messungen mit Biegebelastung

Somit ist die temperaturabhangige Beschreibung der E-Moduln iiber den gesamten untersuchten
Temperaturbereich iber Messdaten abgesichert.

Die qualitative Temperaturabhangigkeit des E-Moduls quer zur Faserrichtung wird fiir alle von der
Matrix dominierten elastischen Kennwerte angenommen. Dies sind zusatzlich zu Fy, der E-Modul
in Dickenrichtung Es3 und die Schubmoduln G;;. Die auf den Kennwert bei Raumtemperatur nor-
mierte Formulierung der Temperaturabhangigkeit in Gleichung (8.13) ermoglicht den Transfer der
qualitativen Temperaturabhangigkeit auf die anderen Kennwerte, ohne dafiir die Koeffizienten in den
Gleichungen neu bestimmen zu missen. Fiir die Festigkeiten wird die lineare Interpolation beibehal-
ten.

8.2.2 Temperaturabhangigkeit der Ermiidungsmodellparameter

Das in der vorliegenden Arbeit verwendete makromechanische Ermiidungsschadigungsmodell hat
sich bereits als geeignet erwiesen, um das Ermiidungsverhalten des CFK-Materials T8000/2500 bei
Raumtemperatur und bei 373K zu berechnen [107]. Wie das in der vorliegenden Arbeit untersuchte
Material ist dies ein Verbund aus einer Kohlenstofffaser und einem Epoxidharz. Fiir die Kalibrierung
des Modells, d.h. zur Bestimmung der Masterkurvenparameter und der Parameter fiir Modul- und
Festigkeitsdegradation, sind Wohlerdaten bei mindestens einer weiteren Temperatur erforderlich.
Fir das in der vorliegenden Arbeit untersuchte CFK-Material stehen Daten aus zyklischen Versu-
chen lediglich fiir Raumtemperatur zur Verfiigung. Demnach kénnen keine temperaturabhangigen
Ermidungsmodellparameter bestimmt werden.

Das Lebensdauermodell beruht auf festigkeitsnormierten Haigh-Diagrammen. Dadurch wird das be-
rechnete Ermiidungsverhalten implizit von der Umgebungstemperatur beeinflusst, da sich die Festig-
keiten mit der Temperatur dndern. Kawai et al. [87] verdffentlichten fiir das Material T8000/2500
neben den Festigkeiten bei 293 K und 373 K auch Woéhlerdaten fiir diese Temperaturen. In Abbil-
dung 8.10 sind die Spannungsniveaus 0,4, normiert auf die quasi-statischen Festigkeiten o p(cap)
bei der jeweiligen Temperatur, dargestellt. Auch wenn die relative Ermidungsfestigkeit nach Kawai
et al.[87] bei 373K etwas hoher als bei 293K erscheint, fallen die Daten in einem Band zusam-
men. Fiir dieses Material konnte der Einfluss der Temperatur auf die Lebensdauer demnach implizit
durch die festigkeitsbhezogene Formulierung des Lebensdauermodells beriicksichtigt werden. Durch
die Nutzung der festigkeitsnormierten Haigh-Diagramme koénnten die Ermiidungsdaten nicht nur fir
verschiedene Spannungsverhaltnisse, sondern auch fiir verschiedene Temperaturen auf eine Master-
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Abbildung 8.10: Comparison between the normalized S-N relationships at RT and 100 °C, using ex-
perimental fatigue strength ratio oma=/op,,,, (dt.: Vergleich normierter Wéhlerlinien
bei Raumtemperatur und 373 K unter Verwendung des Verhaltnisses von zyklischer
und quasi-statischer Festigkeit), entnommen aus [87], Abbildung 15

kurve reduziert werden. Es wiirde dann ein Parametersatz u, v, C' und D fiir die Masterkurve fiir
beide Temperaturen geniigen. Zur Uberpriifung dieser Annahme wird das in der vorliegenden Arbeit
beschriebene Lebensdauermodell fiir das von Kawai et al. [87] untersuchte Material T8000/2500
einmal mit Wéhlerdaten aus Versuchen bei 373 K und einmal mit Woéhlerdaten aus Versuchen bei
293 K kalibriert. Die Festigkeitskennwerte werden immer fiir beide Temperaturen zur Verfiigung
gestellt. Abbildung 8.11 vergleicht die Vorhersageergebnisse fiir eine zyklische Last bei 373K aus
diesen beiden Kalibrierungen mit den Versuchsdaten. Die Lebensdauer von bei 373K in Faserrich-
tung belasteten UD-Laminaten ist fiir beide Kalibrierungen gleich gut. Bei der Belastung quer zur
Faserrichtung wird die Ermidungsfestigkeit mit der Kalibrierung mit Woéhlerdaten bei 293 K leicht
unterschatzt. Das Ergebnis stellt dennoch eine gute Abschatzung der Lebensdauer bei 373 K dar. Fiir
das Material T8000/2500 liefert das hier beschriebene Ermiidungsschadigungsmodell unter Verwen-
dung der temperaturabhangigen Festigkeiten und der Masterkurvenparameter fiir Raumtemperatur
eine guten Abschatzung des Lebensdauerverhaltens auch bei 373 K. Da das Material T8000,/2500,
wie das in der vorliegenden Arbeit untersuchte IM7/Epoxid, aus einer Kohlenstofffaser und einem
Epoxidharz besteht, wird auch fiir IM7/Epoxid in der beschriebenen Weise verfahren, da fiir dieses
Material Ermiidungsdaten nur fiir 293 K vorliegen.

8.2.3 Uberlagerte thermische und mechanische zyklische Belastung

Mit den bisher beschriebenen Modellen und Annahmen kann die Ermidung von UD-Verbunden
unter zyklischer mechanischer Last bei verschiedenen, aber wahrend der mechanischen Zyklierung
konstanten Temperaturen abgebildet werden. In der vorliegenden Arbeit werden jedoch Lastfalle
betrachtet, in denen sich zyklisch variierende Spannungen mit zyklischen Temperaturanderungen
uberlagern. Fiir eine solche Kombination aus thermischer und mechanischer zyklischer Belastung ist
bisher noch kein Modellansatz fiir FVK veroffentlicht.

Eine von einer mechanischen Belastung liberlagerte zyklische Temperaturbelastung wirkt sich durch
verschiedene Effekte auf die zyklische Beanspruchung im Material aus. Zum einen erzeugt die Tem-
peraturbelastung eine zusatzliche Dehnung ¢;, = - AT, wodurch, sofern diese behindert wird, eine
zusatzliche zyklische Spannung hervorgerufen wird. Zum anderen verandern sich mit der Temperatur
auch die elastischen Kennwerte, wodurch sich bei gleich angenommener Dehnung die resultierende
Spannung andert. Dies sind Effekte, die einen direkten Einfluss auf den resultierenden Spannungs-
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Abbildung 8.11: Lebensdauervorhersage fiir UD-Laminate aus T8000/2500 bei 373 K unter Verwen-
dung von Kalibrierungsdaten aus Versuchen bei 373 K und von Kalibrierungsdaten
aus Versuchen bei 293 K

Zeit-Verlauf haben und damit direkt in der Ermiidungsberechnung erfasst werden.

Fir die Berechnung des Ermidungsbeanspruchungsparameters f miissen die Spannungsamplitude o,
und die Mittelspannung o, auf die Festigkeit bezogen werden. Da die Festigkeit temperaturabhangig
ist, gibt es keinen fiir den vollstandigen Zyklus giiltigen Festigkeitswert, auf den Spannungsamplitu-
de und Mittelspannung bezogen werden kénnen. Zur Beriicksichtigung der Temperaturanderung im
Lastzyklus wird auf die Basis des Modells — das normierte Haigh-Diagramm — und damit auf den
Ansatz der festigkeitsnormierten Bewertung der Spannungen zurlickgegriffen. Statt die normierte
Spannungsamplitude a und die normierte Mittelspannung ¢ aus der Spannungsamplitude o, bzw.
der Mittelspannung o, und der Festigkeit zu ermitteln, konnen die Werte auch aus Ober- und
Unterspannung bestimmt werden:

Oq lo,— o,

Xt 2 Xt

(8.15)
I
1= Xt~ 2 xt

Wird die Temperaturabhangigkeit von X* berticksichtigt, muss die Gleichung (8.15) umgeschrieben
werden:

o :(xfzﬂ)o_ (szﬂ)u:

1= :<Xt0£T>>o ' (X;ET));

Fiir eine konstante Temperatur im Lastzyklus ergibt sich wieder Gleichung (8.15).
Fur die Lebensdauerbewertung sind die obere

(}%) (8.17)

(8.16)
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und die untere festigkeitsnormierte Spannung

(i), o8

relevant, die als ein MaB fiir die Materialausnutzung interpretiert werden kénnen. Die Lebensdauer
wird durch diese Materialausnutzung bestimmt, die durch die Kombination aus thermischer und
mechanischer Beanspruchung hervorgerufen wird und nicht allein durch minimale und maximale
mechanische Spannung. Zur Bestimmung der Lastparameter a und ¢ darf in der programmiertech-
nischen Umsetzung nicht mehr der Spannungs-Zeit-Verlauf, sondern es muss der Zeitverlauf der
festigkeitsnormierten Spannung ausgewertet werden. Die daraus mit Gleichung (8.17) und (8.18)
ermittelten Werte bilden die im Zyklus maximal auftretende Schwingbreite der normierten Beanspru-
chung. Die damit berechneten Werte fiir a und ¢ liefern demnach die kritische a-g-Kombination. Die
Lebensdauerberechnung ist also immer konservativ. Mit dieser Methode kann der Einfluss beliebiger
Temperatur-Zeit-Verlaufe erfasst werden. Der beschriebene Ansatz ist auch auf andere Ermidungs-
modelle tibertragbar, wenn diese bzgl. der Festigkeit normiert formuliert werden kénnen.

Ist fir ein Material das Verhaltnis der Druck- und Zugfestigkeit temperaturabhangig, stellt sich
die Frage, welcher Wert fiir das Festigkeitsverhaltnis ¢ in der Berechnung des Ermidungsbeanspru-
chungsparameters f (Gleichung 8.7) herangezogen werden muss. Auf Basis des derzeitigen Wis-
sensstands zu den Materialkennwerten des in der vorliegenden Arbeit untersuchten Materials wird ¢
als temperaturunabhingig angenommen. Des Weiteren basiert die Ubertragung des Ermiidungsmo-
dells auf andere Umgebungstemperaturen auf der Annahme qualitativ gleicher CLDs. Dies ist nur
gegeben, wenn das Festigkeitsverhaltnis zumindest anndhernd temperaturunabhangig ist. Fiir Mate-
rialien, fir die dies nicht gilt oder angenommen werden kann, besteht hier weiterer Forschungsbedarf.

Im Folgenden wird der Ansatz an einigen beispielhaften Kombinationen aus Temperaturlast und
Spannung auf seine Plausibilitat hin geprift. Betrachtet werden zunachst mechanische und thermi-
sche Belastungen mit gleicher Frequenz. Die Belastungsparameter der Temperaturbelastung (Am-
plitude, mittlere Temperatur, Phasenlage) des Temperatur-Zeit-Verlaufs werden verandert und die
Auswirkung auf die errechnete Lebensdauer im CLD visualisiert. Da sich bei variiertem Temperatur-
Zeit-Verlauf die thermischen Dehnungen und die Materialkennwerte andern, unterscheiden sich auch
— trotz gleicher duBerer mechanischer Belastung — die mechanischen Beanspruchungen. Um den Ein-
fluss einer veranderlichen Temperatur im Zyklus auf die Lebensdauerberechnung isoliert zu demons-
trieren, wird diese Veranderung in den mechanischen Spannungen in diesem Gedankenexperiment
vernachlassigt.

Zuerst wird eine gleichphasige thermische und mechanische Belastung betrachtet. Die Auswirkun-
gen einer verdoppelten Temperaturamplitude und einer auf das 1,2-fache erhéhten Mitteltemperatur
werden in Abbildung 8.12 dargestellt. Da die Markierungen in Abbildung 8.12(a) nur schwer differen-
zierbar sind, ist in Abbildung 8.12(b) ein vergroBerter Ausschnitt des relevanten Bereichs dargestellt.
Bei einer gleichphasigen mechanischen und thermischen Belastung liegt an den Zeitpunkten der
Oberspannung o, auch die hochste Temperatur und damit die niedrigste Festigkeit im Zyklus vor.
Dies bewirkt eine hohe festigkeitsnormierte Beanspruchung. Durch eine Erhéhung der Temperatu-
ramplitude sinkt die Festigkeit zum Zeitpunkt der Oberspannung weiter, die normierte Spannung
und damit der Wert fiir a steigt und die Lebensdauer wird reduziert.

Einen dhnlichen Effekt hat die Verschiebung der Mitteltemperatur zu hdheren Temperaturen. Eine
um 7/2 zur mechanischen Belastung phasenverschobene Temperaturbelastung bewirkt eine Stei-
gerung der Lebensdauer, da die Temperatur zum Zeitpunkt der Oberspannung verringert und die
Festigkeit damit erhoht wird.

Wird die Temperaturbelastung gegenphasig aufgebracht, liegt am Spannungsmaximum das Tempe-

175



8 Modellierung der makroskopischen Ermiidungsphanomene

S 2,00 S 0,6
S . —e— Referenz S —o— Referenz
3 - 3
7 doppelte Amplitude x doppelte Amplitude
g‘ 1,50 —#— Erhohte Mitteltemperatur g‘ —#— Erhohte Mitteltemperatur
® =—4&— Phasenverschoben ® 0,4 =—&— Phasenverschoben
ap 1,25 Q0
c c
2 1,00 - =
c c
(3] (3}
& 075 /{f & oo 4 A [
2 0,50 2
2 Q2
£ 0,25 £
5 5
= 0,00 T T T T T T = 0,0 T T T T
-6 -5 -4 -3 -2 -1 0 1 0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
Normierte Mittelspannung ¢ Normierte Mittelspannung ¢
(a) Normiertes Haigh-Diagramm (b) VergroBerung des relevanten Bereichs

Abbildung 8.12: Einfluss verschiedener Lastparameter einer gleichphasigen zyklischen Temperatur-
belastung auf die Lebensdauer
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Abbildung 8.13: Einfluss verschiedener Lastparameter einer gegenphasigen zyklischen Temperatur-
belastung auf die Lebensdauer

raturminimum und damit die hochste Festigkeit vor. Gegeniiber der gleichphasigen Temperaturbelas-
tung wird die Lebensdauer dadurch erhoht, s. Abbildung 8.13. Auch hier ist in Abbildung 8.13(b) eine
vergroBerter Ausschnitt des relevanten Bereichs dargestellt. Eine Verdoppelung der Temperaturam-
plitude hat bei einer gegenphasigen Temperaturbelastung den gegenteiligen Effekt im Vergleich zur
gleichphasigen Temperaturbelastung: Durch die hohere Temperaturamplitude wird die Temperatur
bei Erreichen der Oberspannung noch geringer, die Festigkeit steigt und damit sinkt die normierte
Spannungsamplitude und die Lebensdauer steigt an. Eine Erhohung der Mitteltemperatur bewirkt
wiederum eine Verringerung der Lebensdauer, da bei hoheren Temperaturen geringere Festigkeits-
kennwerte vorliegen. Eine Senkung der mittleren Temperatur wiirde genau das Gegenteil bewirken.
Die Phasenverschiebung des — bisher gegenphasigen — Temperatur-Zeit-Verlaufs um /2 sorgt fiir
hohere Temperaturen am Spannungsmaximum und fiihrt somit zu einer Reduktion der Bruchlast-
spielzahl.
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Die ermittelten Auswirkungen der betrachteten Veranderungen in der zyklischen Temperaturlast
erscheinen plausibel. In den CLDs in den Abbildungen 8.12 und 8.13 ist erkennbar, dass die (¢, a)-
Werte fiir die verschiedenen Beanspruchungszustande nicht auf derselben Ursprungsgeraden liegen,
obwohl das Spannungsverhaltnis der mechanischen Beanspruchung nicht verandert wird. Aufgrund
der Uberlagerten zyklischen thermischen Belastung liegt ein anderes , effektives” Spannungsverhaltnis

(),

R

vor, das lber die normierte Spannungsamplitude und die normierte Mittelspannung in die Lebensdauer-
berechnung eingeht.

(8.19)

Bisher wurden zyklische Temperaturlasten betrachtet, deren Frequenz mit der der mechanischen Be-
lastung tibereinstimmt. Ist dies nicht der Fall, missen aufeinanderfolgende Zyklen ggf. als Lastblocke
mit unterschiedlicher Amplitude und Mittellast aufgefasst werden. Hier kommen dann Schadensak-
kumulationsgesetze zur Anwendung. In der vorliegenden Arbeit werden vorrangig rein thermische
Zyklierungen betrachtet, die wiederum eine zyklische mechanische Beanspruchung induzieren. Da-
durch sind die thermische und die mechanische Beanspruchung direkt gekoppelt, sodass sie immer
in gleicher Frequenz und gleich- oder gegenphasig vorliegen.

Die Gleichungen fiir die graduelle Steifigkeits- und Festigkeitsdegradation, Gleichung (8.8) und Glei-
chung (8.9), sind basierend auf absoluten Kennwerten (E° und X°) und Beanspruchungen (0,.4z)
formuliert. Auch diese Gleichungen missen fiir die Verwendung festigkeitsnormierter Beanspruchun-
gen umgeschrieben werden. Dafiir wird die Gleichung zur Berechnung der zyklenabhangigen Festig-
keit durch die temperaturabhiangige Ausgangsfestigkeit X°(7") und die Gleichung fir den E-Modul
durch den temperaturabhingigen Anfangsmodul E°(T) geteilt.

X(n,o,R,T) O maa

dX(n,o,R,T) =

XT) T XO(T)
1 (8.20)
{1 B ( log(n) — log(0.25) )Blm} P (XO(T) . Omas )
log(Ny) — log(0.25) XT) XYT)
En,o,R,T O maz
dE(n,o,R,T) = (EO(T) ) = - EO(T)+
(8.21)

- < log(n) — log(0.25) )AI(T) % (EO(T) B Omaz )
log(Ny) — log(0.25) EOT)  ep(T)- ENT)

Die Gleichungen beschreiben nun nicht mehr die zyklenzahlabhangigen absoluten Kennwerte, son-
dern die graduelle Veranderung der auf die temperaturabhangige Festigkeit bezogenen Kennwerte
dX(n,o,R,T) und dE(n,o, R, T). Da die temperaturabhingige Festigkeit X°(T), auf welche die
maximal auftretende Spannung im Zyklus ,,,, nun bezogen wird, wahrend des Zyklus variieren
kann, wird der Term omaz/x°(T) mit obiger Argumentation in

(%)m (8.22)
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umgeschrieben. Es werden also erneut die festigkeitsnormierten Beanspruchungen herangezogen.
Unter der bereits getroffenen Annahme, dass die Bruchdehnung ¢ unter zyklischer Belastung der
quasi-statischen Bruchdehnung entspricht, ergibt sich ¢¢(T) - E%(T) = X°T). Somit geht die
maximal auftretende festigkeitsnormierte Beanspruchung im Zyklus auch in die Berechnung der
graduellen Steifigkeitsdegradation ein. Nach der Umformulierung ergeben sich folgende Gleichungen,
die zur Beschreibung der zyklenabhangigen Materialdegradation implementiert werden:

dX(n,a,R,T):<XO(ZT)> +
L (8.23)
1_<log(n)—l0g(0.25) )WT) 72(T) (1_< o ) )
log(Ny) — log(0.25) X0(T) o
dE(n,a,R,T)=<X0‘zT)> +
(8.24)

() O ().

8.3 Adaptiver Zyklensprung fiir eine effiziente
Lebensdauerberechnung

Analog zur mikromechanischen Ermidungssimulation wird die zyklische Last auch in der makro-
mechanischen Berechnung als transienter* Prozess erfasst, vgl. Kapitel 5.3.2. Die Belastung wird
im FE-Modell iiber Periodendauer, Amplitude und Mittellast definiert und die Ermidungsschadi-
gungsberechnung verlauft zyklenbasiert. Am Ende jedes Zyklus werden die darin auftretenden Bean-
spruchungen ausgewertet, und unter Verwendung des Ermiidungsschadigungsmodells wird die Ma-
terialdegradation ermittelt und gepriift, ob es zum ermiidungsbedingten Materialversagen kommt.
Demnach wird der Programmablauf aus Abbildung 8.1 fiir jeden berechneten Lastzyklus durchlau-
fen. Aus den gleichen Griinden wie fiir die mikromechanische Lebensdauersimulation bietet sich also
auch fiir eine effiziente Berechnung auf Makroebene ein adaptiver Zyklensprungalgorithmus an, s.
Abbildung 5.66. Ein solcher Algorithmus wird von Van Paepegem et al. [173] fiir das von ihnen
entwickelte Ermidungsschadigungsmodell vorgeschlagen. Fiir das Modell von Shokrieh und Lessard
[157, 158] wurde ein adaptiver Zyklensprungalgorithmus bisher noch nicht abgeleitet. Der Algorith-
mus soll die Kennwertdegradation, die ein Materialpunkt innerhalb des nachsten Zyklenblocks An,;
erfahrt, auf ein bestimmtes MaB beschranken, um eine adaquate Beriicksichtigung von Lastumlage-
rungseffekten zu gewahrleisten. Innerhalb des in der vorliegenden Arbeit vorgestellten Ermiidungs-
schadigungsmodells bietet sich dafiir die Verwendung der Gleichung (8.23) fir die kontinuierliche
Festigkeitsdegradation an. Wird die Herabsetzung der Festigkeit innerhalb eines Zyklenblocks auf
dXmae der initialen Festigkeit beschrankt, ergibt sich aus der Forderung

dX(neq + Aniﬂ) = dX(nl) — deax (825)

4Die Belastungsgeschwindigkeit ist weiterhin ausreichend gering, um die Belastung als quasi-statisch zu betrachten
und Tragheitseffekte vernachlassigen zu kénnen.
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fir die nachste reale Zyklenzahl n., + An,, folgende Gleichung:

loglo(neq + Aniy1) = logy(0,25) + (loglo(Nf) —logy0(0,25))- )

dX (1) — dXomas — (XO"(T))W e (8.26)

o <X0<T>>m

Die Variable n., reprasentiert das verstrichene Leben aufgrund der vorangegangenen Lasthistorie, s.
Abschnitt 8.1.4 und Gleichung (8.11). Mit der aus Gleichung (8.26) bestimmten realen Zyklenzahl
|asst sich mittels Gleichung (8.27) fiir jeden Materialpunkt die Anzahl an Zyklen berechnen, die erfor-
derlich ist, um im Zyklenblock eine weitere Festigkeitsdegradation von d.X,,,., der Ausgangsfestigkeit
zu erreichen. Um den Zyklensprung zu berechnen, muss von der ermittelten Zyklenzahl n., + An; 4,
die aquivalente Zyklenzahl n., der vorangegangenen Lasthistorie inklusive des Zyklensprungs An;
der Lebensdauerberechnung des aktuellen Zyklus n; abgezogen werden.

1—

Angx,,,, = 101800eatan) _p  Ap, (8.27)

Der kleinste Zyklensprung Angyx, .. aus allen Materialpunkten wird als globaler Zyklensprung fiir
den nachsten virtuellen Zyklus vorgegeben.

Die Berechnung des adpativen Zyklensprungs basiert auf der Beanspruchung des aktuellen Zyklus n;.
Eine Anderung der Beanspruchung im nichsten Zyklenblock, die durch Lastumlagerungen aufgrund
einer Schadigung benachbarter Materialpunkte erfolgen kann, wird dadurch nicht beriicksichtigt.
Wird die Beanspruchung im nachsten Zyklus gegeniiber der im aktuellen stark erhoht, kdnnte das
Material innerhalb des nachsten Zyklenblocks starker degradieren als mit Gleichung (8.25) gefordert.

Anhand der Lebensdauerberechnung eines [17,3/90/70/90/17,3]-Laminats unter Druckbelastung
mit R = 10 und einer Maximalspannung von 78 % der Festigkeit wird der Einfluss des Parameters
dXmae auf das berechnete Ermiidungsverhalten untersucht. Da hier lediglich der Einfluss des Pa-
rameters und nicht die Bruchlastspielzahl einer Probe mit diesem Laminat von Interesse ist, kann
die Untersuchung anhand der Simulation eines einzelnen Elements stattfinden. Dadurch ist die Be-
rechnung kleinerer dX,,,, zur Generierung einer Referenzlésung moglich. Abbildung 8.14 zeigt das
Ergebnis dieser Untersuchung anhand der Verlaufe der auf den Ausgangswert bezogenen Laminat-
steifigkeit tiber der Zyklenzahl. Ab einer zulassigen Degradation von dX,,.. = 1% sind kaum noch
Anderungen im berechneten Verhalten durch kleiner werdende Werte fiir dX,,,, zu verzeichnen. Wie
Tabelle 8.3 zeigt, steigt die berechnete Lebensdauer mit dX,,.. = 1% zwar auf 550002 gegeniiber
439458 mit dX,,.. = 0,25% an. Beziiglich der fiir Lebensdaueruntersuchungen tblichen deka-
dischen Betrachtung (s. Tabelle 8.3) wird dieser Unterschied als ausreichend gering eingeschatzt.
Zudem lasst sich mit der Wahl einer groBeren zulassigen Degradation d.X,,,,, der erforderliche Re-
chenzeitaufwand stark reduzieren. Dieser wird in Tabelle 8.3 (iber die Anzahl berechneter virtueller
Zyklen angegeben. Der Wert dX,,,.. = 1% erscheint im Hinblick auf die Ergebnisqualitat und auf
den erforderlichen Rechenzeitaufwand ein guter Kompromiss zu sein und wird fiir alle makromecha-
nischen Ermidungsberechnungen mit adaptivem Zyklensprung verwendet.
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Abbildung 8.14: Einfluss der zulassigen Festigkeitsdegradation d.X,,,. innerhalb eines Zyklenblocks

bei adaptiver Zyklensprungmethode auf die errechnete kontinuierliche Steifigkeits-
degradation eines [17,3/90/70/90/17,3]-Laminats unter Druckbelastung mit 78 %
der Festigkeit, R = 10

Tabelle 8.3: Ergebnis der Lebensdauervorhersage fiir ein mit 78 % der Festigkeit auf Druck belastetes

[17,3/90/70/90/17,3]-Laminat (R = 10) und Rechenaufwand fiir verschiedene Werte
fur die zulassige Festigkeitsdegradation d.X,,... bei der adaptiven Zyklensprungmethode

dX ez Ny log1o(Nf)  Anzahl berechneter Zyklen

5,00% 1225610 6,01 6
2,50% 658273 5,82 9
1,00% 550002 5,74 20
050% 461279 5,66 37
025% 439458 5,64 71

8.4 Annahmen des Modells im Uberblick

Fir die Spannungssimulation und die Festigkeits- und Schadigungsmodellierung unter quasi-statischer
Belastung trifft der Modellierungsansatz des homogenen UD-Verbunds folgende Annahmen:
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linear-elastisches Verhalten bis zum Versagen fiir das Verhalten unter Normalbeanspruchung

nichtlinear-elastisches Verhalten bis zum Versagen fir das Verhalten unter Schubbeanspru-
chung, beschrieben lber das nichtlinear-elastische Teilmodell von Krause [93]

Versagenseintritt wird ber das Kriterium nach Puck [132] indiziert

schlagartige Materialdegradation nach Versagensinitiierung



8.4 Annahmen des Modells im Uberblick

Fir die Ermidungsschadigungsberechnung bildet das auf der Basis von [157, 158] erweiterte Modell
die folgenden Effekte ab:

» kontinuierliche Materialdegradation aufgrund der fortschreitenden Zyklenzahl
» Mittelspannungseffekt

» Einfluss variabler Amplituden und Lastreihenfolgeeffekt

» Materialdegradation und Lastumlagerungen

» Einfluss verschiedener Umgebungstemperaturen und variabler Temperaturen im Zyklus

Fir eine effektive Ermiidungssimulation wird zudem ein Algorithmus fiir eine adaptive Bestimmung
des Zyklensprungs abgeleitet. So kann auch fiir hohe Zyklenzahlen die progressive Materialdegrada-
tion in der erforderlichen zeitlichen (bzgl. der Zyklenzahl) Aufldsung innerhalb einer annehmbaren
Rechenzeit erfasst werden.

Das Modell beschreibt den UD-Verbund und kann daher fiir die Lebensdauerberechnung von in
[(0/90)4]s-Laminate eingebettete UD-Lagen herangezogen werden. Fiir die vollstandige Beschrei-
bung der Ermiidungsschaden von [(0/90)4]s-Laminaten fehlt im vorgestellten Ansatz noch die Be-
riicksichtigung von Delaminationen. Da in den mit 1000 thermischen Zyklen belasteten Verbunden
keine Delaminationen beobachtet werden, wird diese Schadensart im Modell fiir die Untersuchungen
in der vorliegenden Arbeit nicht beriicksichtigt. Werden Delaminationen iiber eine Modellerweite-
rung erfasst, kann mit dem Modell jedes beliebige [(0/90)4]s-Laminat, bestehend aus dem gleichen
Verbundmaterial, berechnet werden. Soll jedoch ein neues Materialsystem (andere Faser und/oder
anderes Matrixmaterial) untersucht werden, miissen die Modellparameter neu kalibriert werden. Ge-
maB Camanho et al. [26] kann es zudem erforderlich sein, den Einfluss der Stiitzwirkung benachbarter
Lagen im Laminat auf die Festigkeit der Einzellage (iber entsprechende In-situ-Festigkeitswerte zu
beriicksichtigen.
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9 Ergebnisse der makromechanischen
Ermiudungssimulation

Die erste Forschungshypothese der vorliegenden Arbeit lautet:

.Der Beitrag der auf Faser-Matrix-Ebene thermisch induzierten Spannungen zur Ermidung eines
CFK-Laminats unter zyklischer Temperaturbelastung ist — unter Beriicksichtigung der Streuung der
Kennwerte — signifikant. “

Ist diese Hypothese wahr, so diirfen die auf Mikroebene induzierten Spannungen in der Ermi-
dungssimulation thermisch belasteter MD-Laminate nicht vernachlassigt werden. Das bedeutet im
Umbkehrschluss, dass eine Vernachlassigung des Mikroeffekts zu einer Unterschatzung der Material-
degradation durch das Modell fiihrt. Mit dem im vorherigen Kapitel abgeleiteten makromechanischen
Ermidungsschadigungsmodell — das den Mikroeffekt derzeit nicht berlicksichtigt — wird im Folgenden
die Ermiidungsschadigung in thermisch zyklierten Kreuzverbunden berechnet und die Simulations-
ergebnisse werden den Ergebnissen aus den Temperaturwechseltests (Kapitel 7) gegeniibergestellt.
Dafiir miissen zunachst die Material- und Modellparameter bestimmt werden. Dies ist Thema des
ersten Unterkapitels. Um die allgemeine Vorhersagequalitat des Ermidungsschadigungsmodells zu
bewerten, wird es anschlieBend anhand mechanischer Lastfélle an einem [17,3/90/70/90/17,3]-
Laminat validiert (Kapitel 9.2). Danach kann es fir die Ermidungsschadigungsvorhersage unter
thermischer Last verwendet werden (Kapitel 9.3).

9.1 Parameterkalibrierung

Zur Ermidungssimulation des Verbunds unter mechanischen und thermischen Lasten mit dem ab-
geleiteten Ermidungsschadigungsmodell muss dieses zunachst mit Materialdaten kalibriert werden.
Dafiir sind die folgenden Materialparameter zu bestimmen:

= E-Moduln und Schubmoduln fiir die verschiedenen Materialrichtungen (s. Abbildung 8.2)
= Querkontraktionszahlen
= Nichtlinearitdtsparameter fiir das In-plane-Schubverhalten

» Zug- und Druckfestigkeiten fiir die verschiedenen Materialrichtungen und Schubfestigkeiten in
den verschiedenen Materialebenen

» Daten aus Wohlerversuchen zur Bestimmung der Masterkurvenparameter fiir die Lebensdauer-
berechnung

= Daten zur zyklischen Steifigkeitsdegradation in den verschiedenen Materialrichtungen

Mechanische Kennwerte fir unidirektionale Faserverbunde kdnnen mithilfe von Normversuchen an
Flachproben (DIN EN ISO 14126, DIN EN ISO 527-1 bis -5) ermittelt werden. Insbesondere wenn
es um die Kennwertbestimmung fiir ein im Wickelprozess eingesetztes Material geht, sind aber
auch Versuche an Rohrproben [133] denkbar. Diese sind jedoch in der experimentellen Umsetzung
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Tabelle 9.1: Elastizitatskennwerte des UD-Verbunds aus IM7/Epoxid

Temperatur Et; E¢, E%, ES, G2 V12
(K] [MPa] [MPa] [MPa] [MPa] [MPa]

293,15 175969 160088 9163 9477 51402 0,288
173,15 2063971

77,15 113382 117302

!Daten verwendet mit freundlicher Genehmigung des IWM
2Daten verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG; an Rohrproben ermittelt

Tabelle 9.2: Festigkeitskennwerte des UD-Verbunds aus IM7/Epoxid

Temperatur X1, X4 X, X5, Xio
[K] [MPa] [MPa] [MPa] [MPa] [MPa]
293,15 2555 1379 44 179 71,62
173,15 2560*

77,15 28702 2732

'Daten verwendet mit freundlicher Genehmigung des IWM
2Daten verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG; an Rohrproben ermittelt

aufwendiger, da spezielle Einspannvorrichtungen erforderlich sind. Die in Tabelle 9.1 und Tabelle
9.2 angegebenen Elastizitats- und Festigkeitskennwerte wurden, wenn nicht anders vermerkt, in
Versuchen an Flachproben bestimmt.

Anhand der Spannungs-Dehnungs-Kurven einer UD-Rohrprobe unter Schubbelastung in Abbildung
9.1 wird das nichtlinear-elastische Modell nach [92, 93] in Gleichung (8.3) fiir die Beschreibung des
Schubverhaltens in der Ebene kalibriert. Im Regressionsprozess werden sowohl der initiale Modul G°
als auch der Nichtlinearitatsparameter ¢ als Variable definiert, um eine moglichst gute Approximati-
on der Messkurven zu erzielen. Daher kann der im Regressionsprozess bestimmte initiale Modul G°
vom nach Norm bestimmten Messwert in Tabelle 9.1 abweichen.

Fur das Verbundmaterial liegen keine Messungen in der 3-Richtung vor. Diese sind zur Modellkalibrie-
rung nicht zwingend erforderlich, da im ungeschadigten Zustand transversale Isotropie angenommen
wird und damit die Kennwerte in 3-Richtung mit den Kennwerten in 2-Richtung gleichgesetzt werden
kénnen. Da die Unterschiede der Moduln fiir Zug- und Druckbelastung unter 10 % liegen, werden sie
im Modell nicht differenziert. Stattdessen wird ein aus Zug- und Druckmodul gemittelter E-Modul
vorgegeben. Fiir die Querkontraktionszahlen wird lediglich der Wert fiir die 1,2-Ebene ermittelt. Der
Wert fiir die 1,3-Ebene wird diesem gleichgesetzt (transversale Isotropie). Fiir die Querkontraktions-
zahl 153 wird der Wert 0,346 angenommen.

Die Ermiidungsberechnung unter thermischer Belastung erfordert die Materialcharakterisierung in
dem untersuchten Temperaturbereich. Deshalb werden in den Tabellen fiir einige Kennwerte zusatz-
lich die Daten fiir zwei verschiedene Tieftemperaturen angegeben. Das Material weist bei tieferen
Temperaturen in und quer zur Faserrichtung hohere Moduln und hohere Festigkeitskennwerte auf
als bei Raumtemperatur. Unter Schubbelastung liegen keine Tieftemperaturdaten vor. Wie in Ab-
schnitt 8.2.1 beschrieben, werden die Kennwerte in Faserrichtung tiber der Temperatur linear und die

! Angabe des Drucktankherstellers
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Abbildung 9.1: Experimentell ermitteltes und mit dem nichtlinear-elastischen Modell nach Krau-
se modelliertes Schubverhalten des UD-Verbunds?
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Abbildung 9.2: Temperaturabhangige thermische Ausdehnung der UD-Lage in (1) und quer (o)
zur Faserrichtung®

Kennwerte quer zur Faserrichtung sowie die Schubkennwerte quadratisch gemaB Gleichung (8.13)
interpoliert. Dabei liegen der quadratischen Interpolation DMA-Messwerte unter Biegung zugrunde.

Fir die thermomechanischen Spannungsberechnungen muss der Warmeausdehnungskoeffizient «
des Materials bekannt sein. Aufgrund der Anisotropie des Faserverbunds wird dieser in zwei Mate-
rialrichtungen bestimmt: in Faserrichtung (aq1) und quer (a2) zur Faserrichtung. Auch das War-
meausdehnungsverhalten wird als transversal-isotrop angenommen und daher der Wert in Dicken-
richtung as3 = oo gesetzt. In Faserrichtung ist das Warmeausdehnungsverhalten stark von der
Faser bestimmt und der Wert des thermischen Ausdehnungskoeffizienten ay; ist im Verhaltnis zu
der von den Matrixeigenschaften dominierten thermischen Ausdehnung quer zur Faserrichtung sehr
gering, vgl. Abbildung 9.2. Dieser Unterschied der thermischen Ausdehnung in den Materialrichtun-
gen ist die Ursache fiir die auf Laminatebene induzierten Spannungen bei thermischer Belastung.
Der Warmeausdehnungskoeffizient quer zur Faserrichtung weist eine deutliche Abhangigkeit von der
Umgebungstemperatur auf, die in den spateren Berechnungen beriicksichtigt wird. Dazu werden
die Messdaten in der FE-Berechnung tabellarisch vorgegeben. Zwischen den einzelnen Messpunkten
wird linear interpoliert.

2Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG
3Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung des LLB
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Tabelle 9.3: Parameter der Wohlerlinie des UD-Verbunds aus IM7/Epoxid fiir verschiedene Span-
nungsverhaltnisse Spannungsverhaltnis (R)

Materialrichtung 11 22, 33 12, 13
R=01

A [MPa] 2435911 29,667 66,09 2

B [-] -0,016'  -0,0282 -0,0312
R=-10

A [MPa] 740,231 75,872

B [-] -0,026! -0,1092
R =-3,96

A [MPa] 145,247

B [-] -0,0742
R=10

A [MPa] 740,231 143,102

B [-] -0,008'  -0,0272

"Messdaten aus [56, 72]
2Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG

Tabelle 9.4: Parameter der Masterkurve zur Lebensdauerberechnung fir den UD-Verbund aus
IM7/Epoxid

Materialrichtung 11 22,33 12,13

u [ 1,240 2,282 5,239
v o[ 1,254 2558 6,490
C [MPa] 1421 0,027 1,117
D [ -0,021 -0,044 -0,143

Zur Kalibrierung der Masterkurve fiir die Lebensdauerberechnung sind Wohlerdaten fiir verschiedene
Spannungsverhaltnisse R erforderlich. Fiir das Material IM7 /Epoxid wurden solche Daten von Hamid
et al. [56] und Hohe et al. [72] veréffentlicht. Die Versuchsdaten werden mit einer Potenzfunktion

Omaz :0-O7|O-1L|:A.NfB (91)

beschrieben. Als Spannungsniveau o,,,,, wird die Oberspannung o, fiir zugdominierte Beanspruchung
(|R|< 1) und der Betrag der Unterspannung |o,,| fiir druckdominierte Beanspruchung (|R|> 1) her-
angezogen. Die Parameter der Wohlerlinien werden in Tabelle 9.3 aufgelistet. Die betragsmaBig
sehr niedrigen Exponenten B bedeuten eine sehr flache Wohlerlinie und attestieren dem Material
eine sehr hohe Ermidungsfestigkeit. Mit den Wohlerparametern fiir die verschiedenen Spannungs-
verhaltnisse werden die Parameter der Masterkurve fiir die Lebensdauerberechnung (s. Abschnitt
8.1.2) bestimmt. Diese werden in Tabelle 9.4 aufgelistet.

Wahrend kraftgesteuert durchgefiihrter zyklischer Versuche konnen versuchsbegleitend die Dehnun-
gen der Probe aufgenommen werden, sodass eine Anderung der Schub- und E-Moduln iiber der
Zyklenzahl ermittelt werden kann. Damit werden die Kennwerte fiir die kontinuierliche Steifigkeits-
degradation \; und A\; bestimmt. Das Ergebnis der Kalibrierung fir zyklische Lasten quer zur Faser
und fiir Schub wird in Abbildung 9.3 Versuchsdaten gegeniibergestellt. Die Versuchsdaten wurden
an Rohrproben fiir verschiedene Spannungsniveaus und Spannungsverhaltnisse ermittelt. Eine solche

#Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG
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Abbildung 9.3: Verlauf des normierten Moduls tber der normierten Lastspielzahl, beschrieben mit
Gleichung (8.9)*

Tabelle 9.5: Parameter fiir die kontinuierliche Degradation, Gleichung (8.23) und (8.24), des UD-
Verbunds aus IM7/Epoxid
Materialrichtung 11 22,33 12,13

B [-] 0,884 0,1693 1,207
B -] 45 123 6,070
A 0,884 0,169 1,207
A2 [ 45 123 6,070

Gegenliberstellung fiir Belastungen in Faserrichtung findet sich in der Veroffentlichung von Liiders
et al. [107]. In der Tabelle 9.5 werden die ermittelten Materialparameter fiir die kontinuierliche Stei-
figkeitsdegradation zusammengestellt. Messungen zur kontinuierlichen Festigkeitsdegradation liegen
nicht vor. Basierend auf den in Abschnitt 8.1.3 erlauterten Uberlegungen werden die Parameter fiir
die Festigkeitsdegradation mit denen der Steifigkeitsdegradation gleichgesetzt.

In Abbildung 9.4 wird exemplarisch das Ergebnis des Fittingprozesses fiir das Ermiidungsschadigungs-
modell dargestellt. Hier wird die Modellvorhersage fiir die Wohlerlinie von unterschiedlich belasteten
UD-Verbunden mit den experimentell ermittelten Wohlerlinien verglichen. Das Modell kann das Er-
midungsverhalten des Verbunds gut abbilden. Da die fiir den Vergleich genutzten experimentellen
Daten zur Bestimmung der Modellparameter verwendet werden, handelt es sich hierbei lediglich um
eine Verifikation, also um eine Uberpriifung der Kalibrierungsqualitat. Die Modellvalidierung anhand
mechanischer Lastfélle (quasi-statisch und zyklisch) ist Thema des nachsten Abschnitts. Danach
wird das Modell in Abschnitt 9.3 fiir die Ermiidungsberechnung unter zyklischer thermischer Last
angewendet.
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Abbildung 9.4: Bewertung der Kalibrierung des Ermiidungsschadigungsmodells anhand des Ver-
gleichs der Modellvorhersage mit den Versuchsdaten; Messdaten fiir Belastungen
in Faserrichtung aus [56, 72] und fiir Belastungen quer zur Faserrichtung und Schub
verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG

9.2 Mechanische Belastung

Zur Bewertung und Validierung des Materialmodells inklusive Ermiidungsschadigung unter mecha-
nischer Belastung dienen Daten aus folgenden Versuchen:

= quasi-statische Zug- und Druckversuche an einem [17,3/90/70/90/17,3]-Laminat®
= quasi-statische Zug- und Druckversuche an einem [(0/90)4]s-Laminat (s. Kapitel 7)

= zyklische Versuche bei Raumtemperatur fiir drei Spannungsverhaltnisse an einem
[17,3/90/70/90/17,3]-Laminat®

Diese Versuche wurden bei Raumtemperatur an Flachproben nach der Norm DIN EN ISO 527-4 fiir
Zugbelastung und DIN EN ISO 14126 fiir Druckbelastung durchgefiihrt. Bei der Gestaltung der Pro-
ben sind Bereiche vorgesehen, an denen Aufleimer appliziert werden und an denen die Probe in der
Priifmaschine iiber einen Klemmmechanismus eingespannt wird. Uber einen dieser Einspannbereiche
wird verschiebungsgesteuert die Last eingeleitet. Die Probenlange zwischen den Einspannbereichen
wird als freie Lange bezeichnet. Die Abbildung der mechanischen Versuche im FE-Modell erfolgt
vereinfacht, da die detaillierte Abbildung der Versuchsrandbedingungen im Sinne eines virtuellen

®Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung des IWM
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Einspannbereich

Einspannbereich

Abbildung 9.5: Schematische Darstellung des Modells einer Flachprobe (nicht maBstabsgetreu)

Versuchsstands nicht im Fokus der vorliegenden Arbeit steht. Die Probengeometrie wird auf die
freie Lange reduziert und die Randbedingungen werden direkt auf die Stirnflaichen aufgebracht, s.
Abbildung 9.5. Die Randbedingungen sollen im Bereich der freien Lange einen einachsigen Belas-
tungszustand in Probenlangsrichtung hervorrufen. Die dafiir an verschiedenen Flachen, Kanten und
Punkten aufzubringenden Verschiebungsrandbedingungen werden in der Abbildung skizziert. Die freie
Lange betragt in den Zuglastfallen 150 mm. Im Drucklastfall unterscheidet sich die freie Lange fiir
die beiden Laminate. Fir das [(0/90)4]s-Laminat betragt sie 25 mm, fir das [17,3/90/70/90/17,3]-
Laminat 14,5mm. Breite und Dicke der Flachprobenmodelle orientieren sich an den realisierten
Probengeometrien. Die Werte werden (iber alle Proben des gleichen Versuchstyps im jeweiligen
Testprogramm gemittelt. Die sich daraus ergebende und modellierte Geometrie der Flachproben ist
in Anhang E in Tabelle E.1 angegeben. Dort finden sich auch Informationen zu den Einzellagendicken
in den beiden Lagenaufbauten. Jede Lage im Laminataufbau wird ausmodelliert und mit mindestens
einem Element tber der Dicke vernetzt. Dabei gibt die diinnste Lage die Elementkantenlange in
Dickenrichtung vor. Um im gesamten Modell ein Elementkantenlangenverhaltnis von ungefahr eins
zu gewabhrleisten, wird diese Lange fiir alle Elementkanten vorgegeben. Die verwendeten Elemente
sind dreidimensionale Kontinuumselemente mit linearen Ansatzfunktionen und reduzierter Integrati-
on. Die Simulationen der eingangs genannten Versuche an den beiden Laminaten werden mit den in
Tabelle 9.6 aufgelisteten Material- und Modellparametern durchgefiihrt. Da die Validierungsdaten
aus bei Raumtemperatur durchgefiihrten Versuchen stammen, werden in der Tabelle 9.6 lediglich
die Eingabedaten fiir Raumtemperatur angegeben.

Abbildung 9.6 stellt die Modellvorhersage fiir eine quasi-statische Last den experimentell ermittelten
Daten fiir das [17,3/90/70/90/17,3]-Laminat gegeniiber. Fiir das [(0/90)4]s-Laminat wird dieser
Vergleich in Abbildung 9.7 gegeben. Das Modell bildet die Steifigkeit beider Laminate gut ab. Der
relative Fehler der Steifigkeitsvorhersage liegt zwischen -11% und 8 %. Der Fehler der berechneten
Druckfestigkeit des [(0/90)4]s-Laminats liegt unter 1%, der fir die berechnete Zugfestigkeit des
[17,3/90/70/90/17,3]-Laminats bei 2 %.

Durch das Aufleimerversagen vor bzw. genau bei Eintritt des Festigkeitsversagens (s. Abschnitt
7) kann die Zugfestigkeit der [(0/90)4]s-Proben aus den vorliegenden Versuchsdaten nicht ermittelt
werden. Demnach liegt keine Datengrundlage fiir die abschlieBende Bewertung der Zugfestigkeitsvor-
hersage fir das [(0/90)4]s-Laminat vor. Da die berechnete Festigkeit 2 % unterhalb der durchschnitt-
lichen Spannung liegt, bei der im Versuch die Aufleimer versagen, ist die Vorhersage konservativ.
Aufgrund des Bruchs einer Referenzproben vor dem Aufleimerversagen, ist zu vermuten, dass die
Laminatfestigkeit und die Spannungen bei Aufleimerversagen sehr nahe beieinander liegen und somit
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9 Ergebnisse der makromechanischen Ermiidungssimulation

Tabelle 9.6: Materialparameter eines UD-Verbunds aus IM7/Epoxid

Materialrichtung 11 22,33 12, 13
Elastizitatsparameter!
E/G [MPa] 168029 9320 5310°
V19 = V13 = 0,288
vo3 = 0,346
dx = 26,882
Festigkeitsparameter [MPa]
Zug 2555 44 3
Druck 1379 179 1.6
Parameter der Masterkurve
u [-] 1,240 2,282 5,239
v [] 1,254 2,558 6,490
C [MPa] 1,421 0,027 1,117
D [] -0,021  -0,044 -0,143
Degradationsparameter
a [+] 45 123 6,070
B[ 0,884 0,1693 1,207
v [] 45 123 6,070
A [ 0,884 0,169 1,207

!Mittelwert aus Zug- und Druckversuchen

2Aus dem Parameterfitting der nichtlinearen
Schubspannungs-Dehnungs-Beziehung

3Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG

die Zugfestigkeitsvorhersage fiir das [(0/90),]s-Laminat im gleichen Genauigkeitsbereich liegt wie die
Vorhersage der anderen Laminatfestigkeiten.

Auch die Testdaten aus den Druckversuchen am [17,3/90/70/90/17,3]-Laminat liefern keine valide
Testbasis, da zum einen nur Testdaten von drei Proben vorliegen. Zum anderen ist in den Versuchen
ein Verrutschen des an den Proben angebrachten Extensometers zur Dehnungsmessung aufgetreten.
Dies ist an den unregelmaBigen Verlaufen zweier Versuchskurven erkennbar. Anhand des Kraftsignals
kann die Bruchspannung im Versuch dennoch ausgewertet werden. Die Simulation iberschatzt diese
um 18%. An dieser Stelle ist eine Ausfiihrung zum Herstellungsprozess der [17,3/90/70/90/17,3]-
Proben angebracht: Um den Einfluss des zur Herstellung von Druckbehaltern aus FVK iiblichen Fer-
tigungsprozesses in den Materialkennwerten abzubilden, wurden die [17,3/90/70/90/17,3]-Proben
im Nasswickelprozess hergestellt. Ein unerwiinschter Effekt dieses Fertigungsprozesses ist eine Kriim-
mung in Langsrichtung der Proben. Eine solche Krimmung ist insbesondere im Druckversuch kri-
tisch, da eine zusatzliche Biegebeanspruchung aufgebracht wird. Das setzt die im Versuch ermittelten
Druckfestigkeiten gegeniiber der Festigkeit bei ideal uniaxialer Belastung herab. In der Simulation
wird die Probe als ideal uniaxial belastet modelliert und somit werden héhere Festigkeiten als im
Versuch berechnet. Insgesamt liefert das Materialmodell eine gute Vorhersage fiir das Laminatver-
halten.

6Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung des IWM
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Abbildung 9.6: In Experimenten beobachtetes und mit dem Modell berechnetes Verhalten eines
[17,3/90/70/90/17,3]-Laminats unter quasi-statischer Zug- und Druckbelastung®

Zugdehnung [%]

(a) Zugbelastung

Druckdehnung [%)]

(b) Druckbelastung

2500 _ 1500
= Versuch [(0/90)4]s L Versuch [(0/90)4]2
S 2000 | —— Modell S 1200 —— Modell
o S
B0 1500 - gn 900 -
: 2
£ 1000 S 600
® o
o L
80 500 - O 300
=) >3
N a
0 T T T 0 T T T T
0,0 0,5 1,0 15 2,0 0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0

Zugdehnung [%]

(a) Zugbelastung

Druckdehnung [%)]

(b) Druckbelastung

Abbildung 9.7: In Experimenten beobachtetes und mit dem Modell berechnetes Verhalten eines
[(0/90)4]s-Laminats unter quasi-statischer Zug- und Druckbelastung

Die Validierung des Ermiidungsschadigungsmodells erfolgt anhand von [17,3/90/70/90/17,3]-
Laminaten. Das Ergebnis wird in Abbildung 9.8 gezeigt. Der Einfluss des Spannungsverhéltnisses
wird durch das Modell qualitativ gut abgebildet. Tabelle 9.7 vergleicht die berechneten mit den
gemessenen Wohlerparametern. Firr die Zugschwellbelastung (R = 0,1) stimmen diese gut Uberein.
Fur die Wechsellast (R = -1) wird im Regressionsprozess aufgrund der kleinen Datenbasis und der
hohen Streuung der Versuchsdaten mit B>1 ein unphysikalischer Wohlerexponent bestimmt. Die-
se Regression kann daher nicht zur Validierung der Simulation herangezogen werden. GemaB der
grafischen Darstellung in Abbildung 9.8 liegt die Modellvorhersage fiir R = -1,0 aber innerhalb der
Streuung der experimentellen Daten. Fiir die Druckschwelllast (R = 10) iiberschatzt die Simulation
den Anstieg der Wohlerlinie und unterschatzt damit die Ermidungsfestigkeit etwas. Doch auch hier
liegt die Modellvorhersage innerhalb der Streuung der Versuchsdaten.

Die Modellvalidierung beschrankt sich bisher auf mechanische Belastungen bei Raumtemperatur.
Fir eine abschlieBende Validierung des Modells ist — besonders im Hinblick auf den Lastfall der
thermischen Zyklierung — ein Vergleich von Modellvorhersage und Experiment fiir andere Tempe-
raturbereiche erforderlich. Aufgrund fehlender Validierungsdaten fiir das in der vorliegenden Arbeit
untersuchte Material kann dies im Rahmen der vorliegenden Arbeit nicht geleistet werden. Der hier

"Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung des IWM
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Abbildung 9.8: Validierung des Ermiidungsschadigungsmodells anhand zyklisch mechanisch belaste-
ter [17,3/90/70/90/17,3]-Laminate’

Tabelle 9.7: Vergleich  der  berechneten und der gemessenen  Wohlerparameter  des
[17,3/90/70/90/17,3]-Laminats bei verschiedenen Spannungsverhaltnissen R
Wohlerparameter Experiment  Simulation

R=01
A [MPal 103,87 100,17
B[] -0,024 -0,026
R=-10
A [MPal 84,37 125,46
B[] 0,011 -0,060
R =10
A [MPal 235,68 236,22
B[] -0,037 -0,070

beschriebene Modellierungsansatz zeigt jedoch in [107] fiir das CFK-Material T8000/2500 eine gu-
te Lebensdauervorhersage von bei 373,155 K in verschiedenen Winkeln zur Faserrichtung belasteten
UD-Verbunden. Daher wird die Vorhersagequalitat des Modells als ausreichend gut eingeschatzt, um
fir die Ermidungsberechnung unter thermischer Belastung angewendet werden zu konnen. Insge-
samt stimmt die Modellvorhersage fiir das Ermiidungsverhalten von MD-Verbunden unter zyklischer
mechanischer Belastung gut mit den experimentell ermittelten Wohlerlinien dieser Verbunde tiberein.

9.3 Thermische Belastung

Um zu priifen, ob die Ermiidungsberechnung eines thermisch belasteten MD-Laminats mit homo-
genisierten UD-Lagen zu einer Unterschatzung der Ermidungsschadigung und der Lebensdauer
fihrt, werden numerische Analysen der Temperaturwechselbelastung zwischen 293K und 90K an
dem [(0/90)4]s-Laminat durchgefiihrt, das auch experimentell untersucht wird (s. Kapitel 7). Die
daraus abgeleiteten Erkenntnisse sind qualitativ auch fiir das Laminat mit zusatzlicher Mittella-
ge ([(0/90)4/90/(0/90)4]s) giiltig. Folgende Ergebnisse der numerischen Analyse werden mit den
experimentellen Erkenntnissen (Kapitel 7) verglichen:
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Abbildung 9.9: Modell des [(0/90),]s-Laminats fir die Analyse der Temperaturwechsellast; Faserrich-
tung und Lastrichtung der nachfolgend aufgebrachten quasi-statischen mechanischen
Belastung entsprechen der y-Richtung

1. Zyklenzahl bis zur Schadensinitiierung
2. Schadigungsart (Faser- oder Matrixschadigung)
3. Position der Schadensinitiierung

4. zyklenzahlabhangige Herabsetzung der Laminatsteifigkeit und -festigkeit

Die numerische Analyse beinhaltet daher zunachst die Ermidungsschadigungsberechnung unter ther-
mischer Last mit ungehinderter Warmeausdehnung des Gesamtlaminats. Zur Bestimmung der Rest-
steifigkeit und der Restfestigkeit des Laminats schlieBen sich daran Simulationen mit quasi-statischer
mechanischer Belastung an. Um die Laminatkennwerte abhangig von der Anzahl der Temperaturzy-
klen zu bestimmen, sind nachgelagerte Analysen fiir verschiedene Zyklenzahlen erforderlich. Dafiir
werden die *Restart write- und die *Import-Funktion von ABAQUS® genutzt®. Die Modellierung
des Laminats entspricht dem Modellierungsansatz fiir die mechanische Belastung (s. Kapitel 9.2):
Jede Laminatschicht wird mit einer Lage Volumenelementen vernetzt, s. Abbildung 9.9. Aufgrund
des hohen Speicherplatzbedarfs der *Restart write-Funktion missen jedoch die Modellabmessungen
angepasst werden. Es wird ein Laminatausschnitt von 6 mm Breite und 6 mm Lange modelliert. Die
Laminatdicke von 3,89 mm wird beibehalten. Fiir die thermische Belastung wird eine freie Lage-
rung verwendet. Dennoch kénnen Spannungsiiberhdhungen an den freien Réandern auftreten [97].
Die Modellabmessungen sind jedoch ausreichend groB8, um die Spannungen zur Probenmitte hin ab-
klingen zu lassen. Der Einfluss der reduzierten Modellabmessung wird daher als ausreichend gering
eingeschatzt. Fiir die nachfolgende Berechnung der quasi-statischen mechanischen Lastfalle werden
die in Abbildung 9.5 definierten Randbedingungen aufgebracht. Sie induzieren einen homogenen,
einachsigen Belastungszustand, sodass die Modellabmessungen auch hier keinen relevanten Einfluss
auf die hervorgerufenen Dehnungen und Spannungen haben.

8Bei Verwendung der *Restart write- und der *Import-Funktion von ABAQUS® geniigt es, die zyklische Be-
rechnung einmalig durchzufiihren. Mit der *Import-Funktion kann der anschlieBenden mechanischen Analyse ein
beliebiges Zwischenergebnis der zyklischen Rechnung als Ausgangszustand vorgegeben werden.
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m

(a) n = 8478 (Initiierung) (b) n = 24725 (c) n = 46770 (d) n = 165500

Abbildung 9.10: Entwicklung der Matrixschadigung bei zyklischer thermischer Belastung eines
[(0/90)4]s-Laminats zwischen 293 K und 90 K; schwarze Bereiche kennzeichnen Ma-
trixschadigungen

GemaB den aus der ersten Hypothese abgeleiteten Erwartungen wird die Schadigung unter zyklischer
Temperaturbelastung in der Simulation bei Zyklus n = 8478 und damit wesentlich spater als im
Experiment initiiert, s. Abbildung 9.10(a). Im Experiment werden Schéaden bereits in den mit 1000
Zyklen belasteten Proben detektiert. In beiden Fallen handelt es sich ausschlieBlich um Matrixscha-
den. Faserschaden werden weder im Experiment noch in der Simulation (bis Zyklus n = 165500)
beobachtet. Bei fortschreitender Ausbreitung der Matrixschaden konnten auch Delaminationen auf-
treten, die in der Modellierung bisher nicht beriicksichtigt und in den Experimenten bis zum Zyklus
n = 1000 nicht beobachtet werden.

Die Matrixschaden werden in der Simulation in Lage 2 und 15 des 16-lagigen Laminats initiiert. Sie
breiten sich zunachst sehr weit in diesen Lagen aus (n = 24725, Abbildung 9.10(b)), bis auch in
den angrenzenden und in den beiden Mittellagen Schaden initiiert werden (n = 46770), Abbildung
9.10(c). Im letzten gerechneten Zyklus n = 165500 sind schlieBlich nahezu alle Lagen des Laminats
geschadigt. Auch in den Experimenten wird eine starkere Tendenz der Schadensinitiierung fiir die
duBeren Laminatlagen und fiir die Mittellagen (s. Abbildung 7.3, Kapitel 7.1) beobachtet. Allerdings
treten hier Risse in den duBersten Laminatlagen (Lage 1 und Lage 16) auf. Diese bleiben in der
Simulation ungeschadigt. Matrixschadigungen werden maBgeblich durch die induzierten Spannun-
gen quer zur Faserrichtung hervorgerufen. Da bei einer Abkiihlung des [(0/90)4]s-Laminats in allen
Lagen die thermische Kontraktion quer zur Faserrichtung behindert wird, induziert dieser Lastfall in
jeder Lage Zugspannungen quer zur Faserrichtung. Fiir ausgewahlte Lagen werden in Abbildung 9.11
die Spannungsverlaufe entlang der x-Achse dargestellt. In der Probenmitte (Abszissenwert = 0,5)
betragt die Spannung in allen Lagen ca. 48 MPa. Zum Rand hin (Abszissenwert x = 0,0) bauen sich
in einigen Lagen Spannungsiiberhohungen auf. Die groBten Randspannungen treten in dem unter-
suchten Laminat in Lage 2 auf. Daher wird in der Simulation dort die Schadigung initiiert. In der
auBeren Lage 1 treten die geringsten Spannungen auf. Da die AuBenlagen auf der Laminatoberflache
nicht in ihrer thermischen Dehnung beschrankt sind, erscheint dieses Simulationsergebnis plausibel.
Auch Lafarie-Frenot und Ho [97] stellen die groBten Spannungsiiberhdhungen in Lagen innerhalb des
Laminats fest. Dass im Experiment dennoch Risse in den duBersten Lagen des Laminats auftreten
— ein Phanomen, das auch Lafarie-Frenot und Ho [97] beobachten —, kann demnach nicht mit den
Spannungsiiberhdhungen an den Randern erklart werden. Moglicherweise sind Fehlstellen im Lami-
nat eine Ursache.

Wie im Experiment fiithren auch in der Simulation die ersten initiierten Schaden nicht zu einer De-
gradation der Laminatkennwerte, s. Abbildung 9.12. Die Punkte in den Diagrammen sind jeweils
das Ergebnis aus einer an die thermische Simulation angeschlossenen Analyse einer quasi-statischen
Belastung. Zur Beschreibung des kontinuierlichen Verlaufs der zyklenzahlabhangigen Kennwerte wird
Gleichung (8.9) fur die Steifigkeit und Gleichung (8.8) fiir die Festigkeit genutzt.

Erst der Temperaturzyklus n = 46770, nach dem bereits in acht Lagen Matrixschaden vorliegen,
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Abbildung 9.11: Verlauf der Querzugspannung in ausgewahlten Lagen entlang des Pfads in x-
Richtung bei y = 3mm
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Abbildung 9.12: Degradation der Kennwerte eines [(0/90)]s-Laminats wahrend der Lebensdauer
durch thermische Zyklierung zwischen 293 K und 90 K

reduziert die Laminatfestigkeiten um 10 % fur Zug bzw. um 12% fiir Druck. Die Auswirkung der
Schaden auf die Steifigkeit ist geringer: Diese betragt nach Zyklus n = 46770 noch 99 % (Druck)
bzw. 97 % (Zug) der Anfangssteifigkeit. Die Last kann demnach zunachst noch in ungeschadigte
Laminatbereiche umverteilt werden. Dies fiihrt dort jedoch zu starken Spannungsiiberhdhungen, wo-
durch Schéden initiiert werden und die Festigkeit degradiert.

Die Steifigkeit bleibt wahrend der Lebensdauer nahezu konstant. Doch nach Temperaturzyklus
n = 165500 sind die Zug- und die Druckfestigkeit um 30% bzw. um 61 % reduziert. Auch wenn
noch keine Faserschaden auftreten, kann auf Basis dieser starken Degradation von Laminatversagen
gesprochen werden.
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9 Ergebnisse der makromechanischen Ermiidungssimulation

9.4 Zusammenfassung der makromechanischen
Simulationsergebnisse

Das entwickelte Materialmodell des UD-Verbunds liefert eine gute konservative Vorhersage fiir das
Verhalten von [(0/90)4]s- und [17,3/90/70/90/17,3]-Laminaten unter quasi-statischer und zykli-
scher mechanischer Belastung bei Raumtemperatur. Die weiterfiihrende Modellvalidierung bei an-
deren Umgebungstemperaturen ist eine Aufgabe kiinftiger Forschungsarbeiten.

Fir die zyklische Temperaturbelastung bildet das Modell die Position der Initiierung von Matrix-
schaden im Laminat in seiner Tendenz ab. Auch die geringe Auswirkung der ersten Schaden auf
die Laminatkennwerte gibt das Modell wieder. Allerdings iiberschatzt die Simulation die Zyklenzahl
bis zur Versagensinitiierung um eine knappe GroBenordnung, obwohl das Modell die Lebensdauer
des [17,3/90/70/90/17,3]-Laminats unter mechanischer Belastung im Allgemeinen unterschatzt.
Neben dem dennoch moglichen Einfluss von Modellabweichungen ist eine denkbare Ursache daher
die fehlende Beriicksichtigung des Mikroeffekts durch die homogene Betrachtung der UD-Lagen.
Fir eine abschlieBende Klarung ist zum einen eine weitere Validierung des makromechanischen Er-
mudungsschadigungsmodells fiir weitere Laminate sowie weitere mechanische Lastfélle und Umge-
bungstemperaturen erforderlich, um das Vertrauen in dieses Modell zu starken. Zum anderen kann
eine makromechanische Ermidungsberechnung des [(0/90)4]s-Laminats mit Beriicksichtigung des
Mikroeffekts Aufschluss iiber dessen Auswirkung auf das Simulationsergebnis geben. Ein moglicher
Ansatz zur Beriicksichtigung des Mikroeffekts im makromechanischen Ermiidungsschadigungsmodell
wird im nachsten Teil der vorliegenden Arbeit in Abschnitt 10 abgeleitet.
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10 Ein moglicher Ansatz fiir den
Skalentransfer

In der vorliegenden Arbeit wurden bisher Modellierungsansatze fiir die Ermiidungsschadigung auf
Mikroebene (Kapitel 5) und auf Makroebene (Kapitel 8) vorgeschlagen. Zur Beriicksichtigung der
Effekte auf der Mikroebene in der homogenen makromechanischen Modellierung des Verbunds fehlt
derzeit ein Transferansatz, der die Schadigungswirkung der Mikroeffekte auf die Makroskala tber-
tragt. Ein solcher neuartiger Ansatz soll in diesem Kapitel skizziert werden. Aufgrund der bisher
noch ungeniigenden Genauigkeit der Simulationsergebnisse fiir die mikromechanische Ermidungs-
berechnung wird auf eine Implementierung des Ansatzes verzichtet. Aussagen der Berechnung waren
quantitativ nicht belastbar.

Zugunsten der numerischen Effizienz soll eine parallel gekoppelte Multiskalensimulation mit simul-
taner Berechnung auf Mikro- und Makroebene vermieden werden. Stattdessen wird ein Bottom-up-
Ansatz mit sequenzieller Kopplung verfolgt. Bisherige Multiskalenansatze zur Berechnung thermo-
mechanisch belasteter Verbunde [73, 142, 177, 178] werden aktuell nur fiir quasi-statische Lasten
angewendet. Aufgrund ihrer Formulierung konnen sie zudem keine Temperaturabhangigkeit und keine
nichtlinearen Effekte im Materialverhalten beriicksichtigen. Eine Erweiterung auf zyklische Tempe-
raturbelastungen gestaltet sich daher schwierig. Als Basis fiir einen alternativen Ansatz, der die
Berlicksichtigung der genannten Effekte ermdglichen soll, wurde zu Beginn der vorliegenden Arbeit
(Kapitel 3) die folgende Hypothese formuliert:

. Die auf Mikroebene induzierten thermischen Spannungen lassen sich in einem makromechanischen
Ermiidungsschadigungsmodell iiber ihre makroskopische Schadigungswirkung beriicksichtigen.”

Ein auf dieser Hypothese basierender Ansatz konnte gemaB Abbildung 10.1 wie folgt aussehen:
Die Ermiidungsberechnung eines thermisch belasteten MD-Laminats soll auf der Makroebene mit
homogen modellierten UD-Lagen stattfinden. Die thermische Belastung fiihrt aufgrund des Makroef-
fekts zu in den UD-Lagen induzierten Spannungen ¢™%"°_QOhne Beriicksichtigung des Mikroeffekts
wirden diese direkt mit dem Materialmodell der Makroebene bzgl. ihrer Ermidungsschadigung be-
wertet und die Materialkennwerte der UD-Lage degradiert werden. Die thermische Belastung fiihrt
zudem zu Spannungen auf der Mikroebene, die aufgrund der Homogenisierung des UD-Verbunds
nicht erfasst werden. Diese haben eine makroskopische Schadigungswirkung, d.h. sie kdnnen eine
Degradation der UD-Verbundeigenschaften hervorrufen. Diese makroskopische Schadigungswirkung
des Mikroeffekts w™*"° muss im makromechanischen Ermiidungsschidigungsmodell beriicksichtigt
werden. Daraus ergibt sich anschlieBend die Gesamtdegradation fiir die Materialkennwerte der UD-
Lage. Wenn der Zusammenhang zwischen der mikromechanisch induzierten Schadigung w™#*"° und
den thermischen Lastparametern (AT, n) im Vorfeld der makromechanischen Simulation bestimmt
wird, ist der skizzierte Skalentransfer numerisch sehr effizient.
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Abbildung 10.1: Vorgehensweise bei einem Multiskalenansatz mit reiner Bottom-up-Strategie

Im Falle einer thermomechanischen Belastung eines UD-Verbunds gibt es demnach eine makroskopi-
sche Schadigungswirkung durch die auf Mikroebene thermisch induzierten Spannungen w™¥*™° und
eine durch die auf Makroebene vorliegenden mechanischen! Spannungen w™"°_ Die Schidigung
stellt hier die Reduktion eines makroskopischen Materialparameters, z.B. der Festigkeit, dar:

X
wzl—ﬁzl—dX (10.1)
Im Folgenden wird dX als ,,normierte Restfestigkeit” bezeichnet. Ein Modell zur Ermittlung einer Ge-
samtdegradation aus Teilschadigungen stellen Lapczyk und Hurtado [100] vor. Angewendet auf das

hier vorliegende Problem ergibt sich die makroskopische Gesamtdegradation aus Gleichung (10.2):

wIes — 1 — (1 _ wmikro)(l _ wmakro) (]_02)

Die Gesamtschadigungsberechnung basierend auf dieser Gleichung dient zunachst als Beispiel. Die
Anwendbarkeit auf die vorliegende Problemstellung muss in kiinftigen Studien iberprift werden.
Einige Ansitze dazu werden im Folgenden noch diskutiert. Wird die Giiltigkeit von Gleichung (10.2)
zunachst angenommen, gilt zusammen mit Gleichung (10.1) fiir die normierte Restfestigkeit des
Verbunds unter Beriicksichtigung des Mikro- und Makroeffekts:

dx9es = deikro . deakro (103)

Dieser Zusammenhang kann in die nichtlineare zyklische Schadensakkumulation des makromechani-
schen Ermiidungsschadigungsmodells (s. Kapitel 8.1.4) integriert werden. Dargestellt ist diese Idee
in Abbildung 10.2. Die zyklische Schadensakkumulation ist unter Beriicksichtigung des Mikroeffekts
wie folgt durchzufiihren:

IDiese kénnen auch durch den Makroeffekt thermisch induziert sein.

200



Ein méglicher Ansatz fiir den Skalentransfer

X A
1
ax. ., |L4)

A

dXZ_mak'ro
@ (
dX]

(3) (5)

Ni—14 n; Neg,i Nf,i

A 4
>

Abbildung 10.2: Berticksichtigung der durch den Mikroeffekt hervorgerufenen makroskopischen
Schadigung in der zyklischen Schadigungsakkumulation

(1) normierte Restfestigkeit d.X;_; aus dem letzten Zyklus auf die aktuelle Restfestigkeitskurve der
makromechanischen Berechnung (07%*7°) iibertragen und daraus die aquivalente Zyklenzahl
Ni—1, bestimmen2

(2) Aufbringen des aktuellen Zyklensprungs An; entsprechend des gewahlten Zyklensprungalgo-
rithmus®

(3) Berechnung der normierten Restfestigkeit d X" nach An; mit g"®*"°

(4) Berechnung der normierten Gesamtrestfestigkeit d X7 bei hinzukommender Schadigung durch

den Mikroeffekt nach Gleichung (10.3); dX7“* wird fiir die nichtlineare Schadigungsakkumu-
lation des nachsten Zyklus gespeichert und wird dort als d.X;_; abgefragt

(5) zur normierten Gesamtrestfestigkeit d.X7“* gehorige Zyklenzahl n., ; fiir die makromechanische
Beanspruchung o7 bestimmen

(6) Vergleich n,; mit der Bruchlastspielzahl Ny ;, um Ermidungsversagen (n.,; > Ny ;) festzu-
stellen

Die ersten beiden Schritte sind identisch mit einer makromechanischen Berechnung ohne Beriick-
sichtigung des Mikroeffekts. Die in Abbildung 10.2 dargestellte graduelle Restfestigkeitskurve fiir die
makromechanische Beanspruchung der UD-Lage kann experimentell bestimmt oder mittels mikro-
mechanischer Simulationen generiert werden. Eine solche Kurve ist auch fiir die thermische Belastung
erforderlich, um den Wert w™¥7° in Abhangigkeit von Temperaturdifferenz und Zyklenzahl zu bestim-
men. Eine solche Restfestigkeitskurve kann iiber mikromechanische Simulationen generiert werden.
Fir den mechanisch belasteten UD-Verbund erfolgt die Beschreibung der Restfestigkeit iiber die
von Shokrieh und Lessard [158] abgeleitete Gleichung (8.8), s. Kapitel 8.1.4. In die Gleichung geht
das mechanische Spannungsniveau o,,,, ein. Um die Gleichung auch fiir die thermische Belastung
anwenden zu kénnen, muss o,,,, durch einen fiir diese passenden Wert ersetzt werden. Dabei wird

2Ausfithrungen zur nichtlinearen Schadigungsakkumulation finden sich in Abschnitt 8.1.4.
3Ausfiihrungen zum Zyklensprungalgorithmus finden sich in Abschnitt 8.3
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Abbildung 10.3: Simulationsablauf zur Beriicksichtigung der Auswirkung auf Mikroebene thermisch
induzierter Spannungen in der makromechanischen Analyse eines thermisch belas-
teten MD-Laminats

die Grundidee dieses Restfestigkeitsmodells genutzt: Das Ermiidungsversagen tritt dann ein, wenn
die aktuelle Festigkeit X (n, o, R) auf den Wert des Spannungsniveaus o,,,, fallt. Bei Erreichen
der Bruchlastspielzahl N liegt demnach eine Restfestigkeit von X (N, 0, R) = 04, vor. Diese
kann fiir die zyklische thermische Belastung anhand mikromechanischer Simulationen ermittelt und
als Opar = X(NJ", AT, Tp) in die Gleichung zur Beschreibung der zyklenabhéngigen Restfestigkeit
eingesetzt werden. Damit ergibt sich fiir den verbleibenden Festigkeitsanteil dX unter thermischer
Belastung die folgende Gleichung:

dX (n, AT, Ty) = dX(N%) + |1 - < log(n) — log(0.25))>ﬁl(T)] Ba(T) (1 - dX(N}h)) (10.4)

log(Ny) — log(0.25

In Gleichung (10.4) ist Ty die Anfangstemperatur der Temperaturwechsel. Dadurch kénnen Tempe-
raturwechselbelastungen in verschiedenen Temperaturbereichen unterschieden werden.

Das makromechanische Modell bewertet die Ermidungsschadigung fiir jede Materialrichtung (Fa-
serrichtung, Faserquerrichtung) und fiir Schub separat. Das erméglicht die Beriicksichtigung der
unterschiedlichen Auswirkungen der thermischen Zyklierung auf das Materialverhalten in den ver-
schiedenen Materialrichtungen. Wird zudem anhand des Spannungsverhiltnisses R gepriift, ob auf
Makroebene eine zug- oder eine druckdominierte Belastung vorliegt, kann auch die unterschiedliche
Auswirkung auf Druck- und Zugfestigkeit berlicksichtigt werden.

Das Schaubild in Abbildung 10.3 zeigt den Ablauf der Mehrskalensimulation nach dem vorgeschlage-
nen Konzept. Mikromechanische und makromechanische Berechnungen finden gemaB des Bottom-
up-Ansatzes getrennt und nacheinander statt. Die mikromechanischen Berechnungen werden vor
dem Start der makromechanischen Simulation durchgefiihrt. Aus ihren Ergebnissen wird die gra-
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duelle Restfestigkeitskurve fiir die relevante thermische Belastung generiert. Die mikromechanische
Vorsimulation beinhaltet daher eine zyklische Analyse der thermischen Belastung fiir verschiedene —
z.B. durch den adaptiven Zyklensprungalgorithmus* bestimmte — Zyklenzahlen. Daran schlieBen sich
jeweils Analysen quasi-statischer Belastungen zur Bestimmung der von Richtung und Belastungsart
abhangigen Restfestigkeiten des Verbunds an. Die daraus ermittelte Gleichung (10.4) fir die gradu-
elle Degradation unter zyklischer thermischer Belastung wird fiir die makromechanische Simulation
hinterlegt. Diese ermittelt daraus die zu dem aktuellen Zyklus und der vorgegebenen thermischen
Last gehorige normierte Restfestigkeit. Entsprechend den obigen Ausfiihrungen geht diese normierte
Restfestigkeit dann als Reprasentant fiir die Schadigungswirkung des Mikroeffekts zusammen mit
den auf der Makroebene berechneten Spannungen in die Ermidungsberechnung ein.

Da die Schadigung durch den Mikroeffekt wahrend der makromechanischen Simulation anhand ei-
ner analytischen Gleichung ermittelt wird, ist die Rechenzeit nicht wesentlich héher als bei einer
makromechanischen Simulation ohne Beriicksichtigung des Mikroeffekts. Das ermoglicht auch die
Berechnung von groBen Strukturen. Natiirlich benétigen die mikromechanischen Simulationen zur
Generierung dieses analytischen Zusammenhangs eine nicht zu unterschatzende Rechenzeit im Vor-
feld der Laminatberechnung. Dies muss jedoch fiir ein ausgewahltes Faser-Matrix-Materialsystem
und die relevante Temperaturbelastung nur einmal erfolgen. Der einmal erstellte Zusammenhang
zwischen Temperaturlast und durch den Mikroeffekt hervorgerufener Schadigung kann dann fir
beliebig viele makromechanische Rechnungen beliebiger Laminate und Strukturen aus diesem Ma-
terialsystem verwendet werden.

Der skizzierte Ansatz zeigt eine Moglichkeit zu Beriicksichtigung des Mikroeffekts in der makrome-
chanischen Berechnung thermisch belasteter FVK auf, der die Rechenzeit der makromechanischen
Simulation nicht bedeutend verlangert. Dieser Ansatz muss in weiteren Forschungsarbeiten einer
Verifikation und einer Validierung unterzogen werden. Die bisher in Betracht gezogene multiplikati-
ve Akkumulation der Teilschadigungen aus Mikro- und Makroebene in Gleichung (10.3) berechnet
eine im Vergleich mit den Teilschadigungen sehr starke Gesamtdegradation. Zudem geht sie immer
von einer Verstarkung des Schadigungseffekts aus. Auch dies muss iiberpriift werden. Fiir eine erste
Uberpriifung des Akkumulationsansatzes kénnen mikromechanische Simulationen genutzt werden.
Simulationsergebnisse zur makroskopischen Schadigung eines UD-Verbunds durch rein mechanische
und rein thermische zyklische Lasten liegen mit dieser Arbeit bereits vor. Simulationen unter thermo-
mechanischer Belastung kdnnen Kenntnisse zur makroskopischen (Gesamt-)Schadigung durch diese
Lastkombination liefern. Zusammen konnen diese Ergebnisse zur Priifung und ggf. zur Anpassung
von Gleichung (10.3) dienen. Die Validierung des Ansatzes muss am MD-Verbund erfolgen. Eine er-
neute makromechanische Ermidungssimulation des thermisch belasteten [(0/90)4]s-Verbunds unter
Beriicksichtigung des Mikroeffekts kann zeigen, ob die damit errechnete Zyklenzahl bei Schadens-
initiierung der aus dem Experiment naher kommt. Das kann einen ersten Hinweis auf die Giiltigkeit
des vorgeschlagenen Ansatzes geben.

Ist der Ansatz fiir ein Material und einen thermischen Lastfall validiert, bleibt die Frage der Ubertrag-
barkeit auf andere Materialien und Lastfalle. Die in der vorliegenden Arbeit beobachteten Phanomene
und abgeleiteten Mechanismen sind qualitativ fiir alle epoxidharzbasierten Faserverbunde giiltig. Bei
Verwendung eines anderen Materialsystems muss dieses jedoch in gleichem Umfang charakterisiert
werden, um die Modelle aus Mikro- und Makroebene zu kalibrieren. Auch bei einer Erweiterung des
Temperaturbereichs muss die Materialkennwertbestimmung auf die entsprechenden Temperaturen
erweitert werden. Bei einer Erweiterung des Temperaturbereichs hin zu hohen Temperaturen kon-
nen dann weitere Materialeffekte wie Plastizitat und Ratenabhangigkeit eine wichtigere Rolle auch
fir das makroskopisch sichtbare Materialverhalten spielen. Die grundlegende Voraussetzung fiir den

4s. Kapitel 5.3.2
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beschriebenen Ansatz ist daher eine sehr gute Vorhersagequalitat der Materialmodelle auf beiden be-
trachteten Materialebenen fiir das ausgewahlte Materialsystem. Bezlglich dieser Vorhersagequalitat
besteht vor allem fiir die Ermiidungsschadigungsberechnung auf Mikroebene noch Forschungsbedarf.
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11 Erkenntnisse aus der Arbeit und
Uberpriifung der Hypothesen

Die Schadigung und Ermidung von FVK ist ein mehrskaliges Phanomen. Daher ist eine mehrskalige
Betrachtung erforderlich. In den meisten bisherigen Berechnungen thermisch belasteter FVKs werden
die auf Mikroebene induzierten Spannungen durch die homogenisierte Betrachtung des UD-Verbunds
vernachlassigt. Aktuelle Ansatze, die diese zu berlicksichtigen versuchen, konnen Nichtlinearitaten
auf der Mikroebene nicht abbilden. Dies ist fiir eine Schadigungs- und Ermiidungsberechnung jedoch
unabdingbar. Daher erfolgte in der vorliegenden Arbeit eine mehrskalige Betrachtung der progressiven
Schadigung in FVK unter kryogener thermischer Wechselbelastung. Im Zusammenhang mit den zu
Beginn der vorliegenden Arbeit formulierten Forschungshypothesen beinhaltete dies experimentelle
Untersuchungen der Phanomene und deren modellhafte Beschreibung sowohl auf der Mikro- als auch
auf der Makroebene. Dabei waren folgende Erweiterungen aktueller Modellansatze und aktueller
experimenteller Konzepte erforderlich:

» Durchfiihrung von Experimenten, die den Einfluss des Mikroeffekts der thermischen Zyklierung
nicht nur fiir einzelne Materialkennwerte, sondern fiir acht der zwolf Modul- und Festigkeit-
sparameter des UD-Verbunds ermitteln

= Durchfilhrung von Temperaturwechseltests an [(0/90)4]s-Laminaten des gleichen Materials,
um einen qualitativen Vergleich der Auswirkungen von Mikro- und Makroeffekt zu ermoglichen

» umfangliche Bewertung der Vorhersagequalitat verschiedener Materialmodellierungsansatze
des polymeren Matrixmaterials fiir die Vorhersage der Verbundeigenschaften

» Erweiterung des Ansatzes zur Lebensdauerbewertung zyklischer multiaxialer Spannungszustan-
de in Polymeren nach [168] fir negative Mittelspannungen

» Herleitung eines adaptiven Zyklensprungalgorithmus fiir die mikromechanische Ermiidungs-
schadigungsberechnung und damit Berechnung physikalisch plausibler und experimentell be-
statigter Rissbilder fiir mechanisch belastete UD-Verbunde

» Anwendung des mikromechanischen progressiven Ermiidungsschadigungsmodells fiir thermisch
belastete UD-Verbunde

» Erweiterung des makromechanischen Ermiidungsschadigungsmodells nach Shokrieh und Lessard
[157, 158] fir zyklische Schubbelastungen mit einem Spannungsverhaltnis von R = -1

» Herleitung eines adaptiven Zyklensprungalgorithmus fiir die makromechanische Ermidungssi-
mulation

» Erweiterung der mikromechanischen und makromechanischen Ermiidungsschadigungsmodelle
fir im Lastzyklus wechselnde Temperaturen

» Ableitung eines moglichen Ansatzes fiir einen Transfer des Effekts von auf Mikroebene ther-
misch induzierten Spannungen in das makromechanische Ermiidungsschadigungsmodell
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Ausfiihrungen zu einigen dieser Aspekten sind in den Veréffentlichungen [106—108] zu finden.

Die unter Anwendung der oben aufgelisteten Methoden erzielten Ergebnisse und gewonnenen Er-
kenntnisse werden anhand der Uberpriifung der zu Beginn der vorliegenden Arbeit formulierten
Forschungshypothesen zusammengefasst.

Der Beitrag der auf Faser-Matrix-Ebene thermisch induzierten Span-
nungen zur Ermidung eines CFK-Laminats unter zyklischer Tempera-
turbelastung ist — unter Berlicksichtigung der Streuung der Kennwerte
— signifikant.

Fir das untersuchte CFK-Material kann diese Hypothese nicht vollstandig verifiziert oder falsifiziert
werden. Innerhalb der 1000 Temperaturwechsel zwischen 293 K und 90 K konnten in UD-Verbunden
keine signifikanten Schaden beobachtet werden. Dies ist ein starkes Indiz fiir die Ungiltigkeit der
Hypothese im untersuchten Lastbereich. Das mikromechanische Ermidungsschadigungsmodell sollte
numerische Analysen (iber die getestete Zyklenzahl hinaus erméglichen. Das Modell iiberschatzt die
Ermidungsschadigung auf Mikroebene jedoch signifikant und berechnet ein Versagen des Verbunds
bereits vor Erreichen der 1000 Zyklen.

Ein Hinweis auf die Gliltigkeit der Hypothese ist das Ergebnis der makromechanischen Ermiidungs-
berechnung eines [(0/90)4]s-Verbunds: Trotz der guten konservativen Lebensdauerprognose fiir me-
chanische Lasten unterschatzt das Modell die Lebensdauer fiir das thermisch belastete Laminat.
Dies ist ein Hinweis auf die Relevanz des bis dahin in der makromechanischen Berechnung nicht
beriicksichtigten Mikroeffekts.

Zur abschlieBenden experimentellen Bewertung der Hypothese sind Temperaturwechseltests mit ho-
herer Zyklenzahl oder einer groBeren Temperaturdifferenz erforderlich, die eine Schadigung im UD-
Verbund hervorrufen. Auf der Simulationsseite kann die Beriicksichtigung des Mikroeffekts in der
makroskopischen Modellierung weitere Erkenntnisse bringen.

Die Schadensmodi und Schadigungsmechanismen sind bei zyklischer
thermischer und bei zyklischer mechanischer Belastung die gleichen.
Aufgrund des abweichenden inneren Spannungszustands entstehen je-
doch Unterschiede im Schadensbild und in der Schadensentwicklung.

Die Ergebnisse der mikromechanischen Simulationen stiitzen diese Forschungshypothese. Sowohl fiir
die matrixdominierten mechanischen Lastfélle als auch fiir die thermische Belastung entscheiden
das vom hydrostatischen Spannungsanteil beeinflusste Versagensverhalten der Epoxidmatrix und die
durch die duBere Belastung hervorgerufene lokale Spannungsverteilung tiber Position und Zeitpunkt
der Schadensinitiierung, (iber die Richtung des Schadensfortschritts und liber das entstehende Riss-
bild. Da sich die lokale Spannungsverteilung bei duBeren uniaxialen mechanischen Lasten und bei
Abkiihlung maBgeblich unterscheidet, unterscheiden sich auch die beobachteten Rissmuster. Die
Schadigung und das Versagen bei Abkiihlung weisen dabei einige Parallelen zur Querzugbeanspru-
chung auf. In beiden Lastfallen sind die dilatorischen Spannungsanteile versagenskritisch und unter
zyklischer Belastung zeigt sich ein ausgepragtes Sudden-death-Verhalten fiir die zyklenzahlabhangi-
gen Verbundkennwerte. Die Simulationsergebnisse sind damit ein starkes Indiz fiir die Giiltigkeit der
Hypothese. Fiir eine abschlieBende Verifikation ist eine Validierung der unter thermischer Belastung
berechneten Rissmuster erforderlich.
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Kommen in einem thermisch zyklierten CFK-Laminat zu den Effekten
der Mikroebene die Effekte der Makroebene hinzu, ist die Ermidung
des Materials signifikant starker, als wenn nur der Effekt der Mikro-
ebene wirken wirde.

Die dritte Hypothese hat sich in den experimentellen Untersuchungen an [(0/90)4]s-Laminaten be-
wahrheitet. Im Gegensatz zu den untersuchten UD-Laminaten werden in den [(0/90),]s-Laminaten
innerhalb von 1000 thermischen Belastungszyklen Matrixrisse initiiert. Dennoch rufen auch die-
se keine signifikante Degradation der Laminatkennwerte hervor. GemaB den makromechanischen
Simulationsergebnissen wird diese erst durch eine (iber viele Lagen des Laminats ausgebreiteten Ma-
trixschadigung hervorgerufen.

Die auf Mikroebene induzierten thermischen Spannungen lassen sich
in einem makromechanischen Ermidungsschadigungsmodell (iber ihre
makroskopische Schadigungswirkung beriicksichtigen.

Eine separate Analyse von Mikro- und Makroeffekt inklusive einer quantitativen Abschatzung des
jeweiligen Einflusses auf die Ermiidungsschadigung thermisch belasteter FVK ist nur simulationsba-
siert mit einem geeigneten Modellierungsansatz moglich. Dieser muss auch in der makromechani-
schen Modellierung den Mikroeffekt beriicksichtigen konnen. Die vierte Hypothese postuliert eine
Losung fir diese Problemstellung. Als erster Schritt zur Untersuchung der Hypothese wird ein An-
satz abgeleitet, der die schadigende Wirkung des Mikroeffekts unter Beriicksichtigung materieller
Nichtlinearitdten auf die Makroebene transferiert. Dieser Ansatz ist bisher nur in seinem Grundkon-
zept beschrieben. Er ist noch nicht implementiert und daher auch weder verifiziert noch validiert.
Besonders wichtig fiir die Anwendbarkeit dieses Ansatzes sind Materialmodelle mit einer sehr guten
Vorhersagequalitat auf den beiden betrachteten Materialskalen. Fiir die Mikroebene ist diese bisher
nicht gegeben. Die Verbesserung der Vorhersagequalitdt und die abschlieBende Untersuchung der
vierten Forschungshypothese sollte damit Gegenstand zukiinftiger Forschungsarbeiten sein.
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12 Einige Aspekte weiterfiihrender
Forschungsarbeiten

Aus den Ergebnissen und Erkenntnissen der vorliegenden Arbeit leiten sich weitere Forschungsfrage-
stellungen ab. Einige offene Fragen sollen hier diskutiert werden, ohne dass dabei ein Anspruch auf
Vollstandigkeit erhoben wird.

Ermiidungsschadigungsmodellierung des Epoxidharzes

Als groBe Schwierigkeit in der vorliegenden Arbeit hat sich die Ableitung eines fiir multiaxiale Span-
nungszustande aquivalenten BeanspruchungsmaBes erwiesen, mit dem die Lebensdauerbewertung
anhand von Modellen durchgefiihrt werden kann, die fiir uniaxiale Spannungszustande formuliertert
sind. Ein energiebasiertes BeanspruchungsmaB kénnte dieses Problem I6sen. Krause [92, 93] und
Meneghetti et al. [118] schlagen z.B. die Verwendung der Hystereseenergie als Beanspruchungs-
parameter vor. Dies erfordert eine Beschreibung der zyklischen Hysterese und damit eine genaue
Abbildung der ratenabhangigen und plastischen Materialeffekte. Zudem ist auch fiir dieses MaB die
Invarianz bzgl. Multiaxialitat und — ebenfalls relevant — gegeniiber der Mittelspannung noch nicht
bewiesen. Das konnte eine wichtige Frage kiinftiger Ermidungsforschung sein.

Interfacemodellierung

Die RVE-basierte Modellierung der vorliegenden Arbeit bildet das Faser-Matrix-Interface nicht tber
ein eigenes Modell ab. Einige Forschungsgruppen sprechen diesem jedoch eine wichtige Rolle bei der
Schadigung in Faserverbunden zu. Bisher wird keine vollstandige Kalibrierung der Interfaceparameter
auf Basis mikromechanischer Versuche vorgestellt. Zumeist werden nur einzelne Interfacekennwerte
experimentell bestimmt [145, 163, 165] oder es wird ganzlich auf einen Reverse-Engineering-Ansatz
zurlickgegriffen. Dadurch wird die Validierungsdatenbasis reduziert. Einzelfaserversuche (z.B. Pull-
out, Peel-off, Push-out) kénnten hier eine geeignete Datenbasis fiir die Modellkalibrierung liefern und
so den Vorhersagecharakter der mikromechanischen Simulationen erhalten. Auf der anderen Seite
ist eine derartige Interfacecharakterisierung insbesondere fiir zyklische Belastungen sehr aufwendig.

Ph3anomene bei thermischer Belastung mit Erwarmung

Bei Abkiihlung eines FVKs sind die induzierten positiven dilatorischen Spannungsanteile versagens-
kritisch, weshalb das makroskopische Verhalten bei Abkiihlung dem unter Querzuglast ahnlich ist. Bei
einer Erwarmung werden negative dilatorische Spannungsanteile induziert, die nicht versagenskritisch
sind. Deshalb ist eine hohere Relevanz der gestaltandernden Spannungsanteile fiir das Versagen bei
wiederholter Erwarmung zu vermuten. Wie sich dies zusammen mit der zunehmenden Signifikanz von
Plastizitat und Ratenabhangigkeit und den reduzierten Materialparametern bei hohen Temperatu-
ren auf das Rissbild und die Schadigungsquantitat auswirkt, ist eine weitere Forschungsfragestellung.

Modellvalidierung fiir zyklische thermische Lasten

Eine groBe Herausforderung — insbesondere fiir Temperaturwechsellasten — bleibt die experimentel-
le Validierung von Ermiidungsschadigungsmodellen. Die Validierung der berechneten Rissmuster in
FVK bei Versagen unter Temperaturwechsellast erfordert eine sehr hohe Anzahl an Temperaturzy-
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Einige Aspekte weiterfiihrender Forschungsarbeiten

klen. Diese sind aufgrund des hohen Kosten- und Zeitaufwands experimentell schwer zu realisieren.
Sie sind jedoch unabdingbar fiir die experimentelle Absicherung der Modelle und dadurch auch
Voraussetzung fiir den Einsatz neuer Modellierungsansatze im industriellen Kontext.
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HexTow® IM7

Carbon Fiber
Product Data

HexTow® IM7 carbon fiber is a continuous, high performance, intermediate modulus, PAN based fiber available in
12,000 (12K) filament count tows. This fiber has been surface treated and can be sized to improve its interlaminar
shear properties, handling characteristics, and structural properties. It is suggested for use in weaving, prepregging,

filament winding, braiding, and pultrusion.

The unique properties of HexTow® IM7 fiber, such as higher tensile strength and modulus, as well as good shear
strength, allow structural designers to achieve both higher safety margins for both stiffness and strength critical

applications.

IM7-G 12k (0.25%) carbon fiber has been qualified to NMS 818 Carbon Fiber Specification (NCAMP). This allows
customers to call out an industry standard, aerospace grade carbon fiber without the need to write and maintain their

own specification.

Typical Fiber Properties U.S. Units Sl Units
Tensile Strength
6K 800 ksi 5,515 MPa
12K 820 ksi 5,655 MPa
Tensile Modulus (Chord 6000-1000) 40.0 Msi 276 GPa
Ultimate Elongation at Failure
6k 1.9% 1.9%
12K 1.9% 1.9%
Density 0.0643 Ib/in° 1.78 glem®
Weight/Length
6K 12.5 x 10 Ib/in 0.223 g/m
12K 25.0 x 10°® Ib/in 0.446 g/m
Approximate Yield
6K 6,674 ft/lb 4.48 m/g
12K 3,337 ft/lb 2.24 m/g
Tow Cross-Sectional Area
6K 1.94 x 107 in® 0.13 mm?
12K 3.89 x 10™*in® 0.25 mm?
Filament Diameter 0.203 mil 5.2 microns
Carbon Content 95.0% 95.0%
Twist Never Twisted Never Twisted

Typical HexPly 8552 Composite U.S. Units Sl Units Test Method
Properties
0° Tensile Strength 395 ksi 2,723 MPa
0° Tensile Modulus 23.8 Msi 164 GPa ASTM D3039
0° Tensile Strain 1.6% 1.6%
0° Flexural Strength 270 ksi 1,862 MPa
0° Flexural Modulus 22.0 Msi 152 GPa ASTM D790
0° Short Beam Shear Strength 18.5 ksi 128 MPa ASTM D2344
0° Compressive Strength 245 ksi 1,689 MPa
0° Compressive Modulus 21.2 Msi 146 GPa ASTM Mod. D695
0° Open Hole Tensile Strength 62 ksi 427 MPa ASTM D5766
0° Open Hole Compressive Strength 48.8 ksi 336 MPa ASTM D6484
90° Tensile Strength 16.1 ksi 111 MPa ASTM D3039
Fiber Volume 60% 60%
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HexTow® IM7 Product Data

Yarn/Tow Characteristics U.S. Units S| Units
Specific Heat 0.21 Btu/lb-°F 0.21 cal/g-°C
Electrical Resistivity 4.9 x 10° ohm-ft 1.5 x 10™ ohm-cm
Coefficient of Thermal Expansion -0.36 ppm/°F -0.64 ppm/°C
Thermal Conductivity 3.12 Btu/hr-ft-°F 5.40 W/m-°K

Carbon Fiber Certification

This carbon fiber is manufactured to Hexcel aerospace grade specification HS-CP-5000. A copy of this specification
is available upon request. A Certification of Analysis will be provided with each shipment.

Available Sizing

Sizing compatible with various resin systems, based on application are available to improve handling characteristics
and structural properties. Please see additional information on available Sizes on our website or contact our technical
team for additional information.

Packaging
Standard packaging of HexTow® IM7 is as follows:
Filament Count Nominal Weight Nominal Length
(Ib) (kg) (ft) (m)
6K 4.0 1.8 26,400 8,050
12K 4.0 1.8 13,350 4,070

Other package sizes may be available on request. The fiber is wound on a 3-inch ID by 11-inch long cardboard tube
and overwrapped with plastic film.

Safety Information

Obtain, read, and understand the Material Safety Data Sheet (MSDS) before use of this product.

HEX Eli.
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HexTow® IM7 Product Data

Important

Hexcel Corporation believes, in good faith, that the technical data and other information provided herein is materially
accurate as of the date this document is prepared. Hexcel reserves the right to modify such information at any time.
The performance values in this data sheet are considered representative but do not and should not constitute
specification minima. The only obligations of Hexcel, including warranties, if any, will be set forth in a contract signed
by Hexcel or in Hexcel's then current standard Terms and Conditions of Sale as set forth on the back of Hexcel's
Order Acknowledgement.

For more information

Hexcel is a leading worldwide supplier of composite materials to aerospace and other demanding industries.
Our comprehensive product range includes:

® Carbon Fiber Structural Film Adhesives

® RTM Materials ® Honeycomb Sandwich Panels
® Honeycomb Cores ® Special Process Honeycombs
® Carbon, Glass, Aramid and Hybrid Prepregs ® Reinforced Fabrics

For US quotes, orders and product information call toll-free 1-866-556-2662 and 1-800-987-0658.
For other worldwide sales office telephone numbers and a full address list, please click here:
http://www.hexcel.com/contact/salesoffice

Copyright © 2014 — Hexcel Corporation — All Rights Reserved. HexTow®, Hexcel and the Hexcel logos are registered trademarks of
Hexcel Corporation, Stamford, Connecticut.
July 2014
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B Statistischer Signifikanztest

Zur Klarung der in der vorliegenden Arbeit aufgestellten Hypothesen wird untersucht, ob eine thermi-
sche zyklische Konditionierung einen signifikanten Einfluss auf die Elastizitats- und Festigkeitskenn-
werte von Reinharz- und Faserverbundmaterial hat. Die Frage ist also, ob die Kennwerte zyklierter
und nicht zyklierter Proben signifikant voneinander abweichen, wobei die Streuung in den Messwer-
ten zu beriicksichtigen ist. Die Statistik liefert geeignete Methoden fiir den Vergleich von Stichproben
[30]. Zur Anwendung dieser statistischen Testmethoden wird die zu testende Aussage zunachst in
eine statistische Hypothese lberfiihrt. Die Aussage, die im vorliegenden Fall iiberpriift werden soll,
ist folgende:

.Die Mittelwerte der Materialparameter zyklierter Proben ., und die Mittelwerte der Parameter
der nicht zyklierten Referenzproben fi,.; sind voneinander verschieden.”

Statistische Tests untersuchen die Nullhypothese H, also die Gegenhypothese zu der zu priifenden
Aussage. Die Hypothese zur Aussage selbst ist die Alternativhypothese H;. Fiir die oben genannte
Aussage lassen sich die folgende Nullhypothese H und ihre Alternativhypothese H; formulieren:

HO Y Heye — Mref = 0 < Hl D Heye = Href 7é 0 (B]-)

Unter der Annahme einer Normalverteilung fiir die Materialkennwerte kann der GauB-Test [30] ver-
wendet werden, um die Nullhypothese in Gleichung (B.1) zu testen. Da hier zwei Stichproben (nicht
konditionierte und zyklierte Proben) verglichen werden, deren Streuung ggf. nicht tibereinstimmt (die
Streuung s, der Materialkennwerte der zyklierten Proben kann von der Streuung der Kennwerte
der Referenzproben s,.; abweichen), muss der Zwei-Stichproben-Test verwendet werden. Die Alter-
nativhypothese ist erfillt, wenn picyc — ptrer < 0 oder wenn fieye — firer > 0 gilt. Aus diesem Grund
muss ein zweiseitiger Test verwendet werden. Trotzdem muss der Fall ficyc — piref > 0 unter einem
physikalischen Gesichtspunkt diskutiert werden. Eine rein mathematische Interpretation wiirde im
Falle ficyc — ftrey > 0 zu dem Ergebnis kommen, dass die thermische Zyklierung zu einer Steigerung
der Elastizitats- und Festigkeitskennwerte fiihrt. Eine aus materialwissenschaftlicher Sicht plausiblere
Erklarung ist jedoch, dass eine eventuelle Steigerung der Kennwerte nicht auf die Konditionierung,
sondern vielmehr auf eine Schwankung in der Qualitdt der Probenpraparation zuriickzufiihren ist.
Dies muss bei der Interpretation des statistischen Testergebnisses berticksichtigt werden.

Fir den zweiseitigen Zwei-Stichproben-GauB-Test ist die Nullhypothese Hj in Gleichung (B.1) dann
erfillt, wenn die Mittelwerte der Kennwerte der zyklierten Proben (i, innerhalb des folgenden
Intervalls liegen:

[tires = |2¢l5D < oy < fires + |2¢]sp)| (B.2)

sp berticksichtigt hierbei die unterschiedlichen Streuungen (Standardabweichungen) eines Kennwerts
im zyklierten und im nicht konditionierten Fall:

52 s
sp = ref + zyk (B3)
\/ ref v Nzyk
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B Statistischer Signifikanztest

Gleichung (B.3) bezieht zudem die unterschiedlichen Stichprobenumfange n.,; und n,.; ein, die
dadurch zustande kommen konnen, dass Proben mit nach Norm ungiiltigem Bruchverhalten aus der
Auswertung gestrichen werden. z¢ in Gleichung (B.2) ist das %—Quantil der Standardnormalverteilung
und hangt vom gewahlten SignifiQkanzniveau ¢ ab. Das Signifikanzniveau gibt die Wahrscheinlichkeit
fiir eine falsche Ablehnung der Nullhypothese an. Im vorliegenden Fall ware dies die Wahrscheinlich-
keit dafiir, dass ein Einfluss der thermischen Zyklierung auf die Materialkennwerte attestiert wird,
obwohl dieser nicht existiert. Zur Priifung der Forschungshypothese wird hier ein Signifikanzniveau
von ¢ = 0,01 gewahlt, was ein %-Quantil der Standardnormalverteilung (z%) von -2,576 liefert.

Gleichung (B.2) wird fiir jeden Materialparameter fiir jede Zyklenzahl ausgewertet, um zu priifen, ob
dieser Parameter fiir diese Zyklanzahl vom Referenzparameter der unzyklierten Proben abweicht.
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C Ultraschallpriifung — Riickwandecho

185 mm

(a) Vor der Konditionierung (b) Nach 1000 thermischen Zyklen

Abbildung C.1: Rickwandecho der Probenplatte fiir Zugproben an MD-Laminaten vor und nach der

thermischen Zyklierung; eine starkere Dampfung des Signals weist auf Fehlstellen im
Material hin
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C Ultraschallprifung — Riickwandecho

305 mm
305 mm

40 20 0[dB] 40 20 0[dB]
(a) Vor der Konditionierung (b) Nach 1000 thermischen Zyklen

Abbildung C.2: Rickwandecho der Probenplatte fiir Druckproben an MD-Laminaten vor und nach

der thermischen Zyklierung; eine starkere Dampfung des Signals weist auf Fehlstellen
im Material hin
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D Versagenskriterium fur den
unidirektionalen Verbund

Puck [132] unterscheidet bei der Versagensbewertung des UD-Verbunds zwischen Faserbruch und
Zwischenfaserbruch. Faserversagen unter Zugbeanspruchung (o1; > 0) tritt ein, wenn das Kriterium

011
Xfl (n7 T)

erfullt ist, und Faserversagen unter Druckbeanspruchung (011 < 0) tritt ein, wenn Gleichung

1 (D.1)

—011
chl <n7 T)

erfillt ist. In den Gleichungen (D.1) und (D.2) sind X{,(n,T) und X?,(n,T) die Druck- bzw.
die Zugfestigkeit des UD-Verbunds in Faserrichtung bei der Temperatur 7" und bei der aktuellen
Zyklenzahl n. Der Einfluss der kontinuierlichen Festigkeitsdegradation wahrend der Lebensdauer
wird somit bei der Auswertung des Versagenskriteriums beriicksichtigt. Das Zwischenfaserversagen
wird Uber die Spannungen in der Bruchebene ausgedriickt. Drei Spannungskomponenten wirken in
der Bruchebene: die Normalspannung oy sowie die Schubspannungen 75 und 7n7. Wenn fiir die
Normalspannung oy > 0 gilt, wird das Zwischenfaserversagen (iber

2 2 2
1 TNL TNT
1 = _ 2 . D.3
\J <X§2("7T) Qt> JN+J <X12(T, n)) " <R§T> Taeon 3

ausgedriickt. Ist die Normalspannung on < 0, so zeigt die Gleichung

—1 (D.2)

2 2
1 — » 2 TNT TNL - D.4
J@ o+ () + (o) + e on (0.4)

das Versagen an. X15(7T, n) ist die Schubfestigkeit des UD-Verbunds bei der aktuellen Zyklenzahl n
und der Temperatur T Der Bruchwiderstand R4 in der Bruchebene wird iiber

XQCQ (Tv ’I”L)
2(1+pir)
berechnet. Darin ist X5,(7",n) die Druckfestigkeit des UD-Verbunds quer zur Faserrichtung. Die
Terme ¢; und ¢, in den Gleichungen werden wie folgt bestimmt:

Ry = (D.5)

PnT 9 PN o
TN+~ T
qt _ RﬁT NT X]_Q NL
TRr + TR
(D.6)
PNT o PNL o
T + =7
. R]I?[T NT X12 NL
C
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D Versagenskriterium fiir den unidirektionalen Verbund

Entsprechend den Empfehlungen von Puck [132] werden fiir die Neigungsparameter p',, 0%, P L
und p%;, die folgenden Werte gewahlt:

phr =0,15 pSr=0,15
(D.7)
ngL:[)?S p?\/L:Oa2
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E Probengeometrien

Abbildung E.1: Flachprobe mit BemaBung (nicht maBstabsgetreu)

Im [(0/90)4]s-Laminat ist die Dicke aller Lagen nominell identisch und betragt 1/16 der Gesamtpro-
bendicke. Im [17,3/90/70/90/17,3]-Laminat werden die Lagen mit unterschiedlicher Dicke gefertigt.
Der nominelle Anteil der Lagen an der Gesamtdicke wird in Tabelle E.2 angegeben.

Tabelle E.1: Mittlere geometrische Abmessungen der MD-Flachproben

Laminat [17,3/90/70/90/17,3] [(0/90)4]s
Zugversuch

Freie Lange [mm] 150 mm 150 mm

Probenbreite [mm] 18,03mm 14,97 mm

Probendicke [mm] 1,89mm 3,89 mm
Druckversuch

Freie Lange [mm] 14,5mm 25mm

Probenbreite [mm] 10,02mm 24,9 mm

Probendicke [mm] 1,8mm 3,89 mm
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E Probengeometrien

Tabelle E.2: Relative Einzellagendicken im [17,3/90/70/90/17,3]-Laminat
Lagenorientierung relative Dicke

17,3° 0,17
90° 0,261
70° 0,139
90° 0,261
17,3° 0,17
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F Mikromechanische Vorhersage im
Vergleich mit experimentellen Daten
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Mikromechanische Vorhersage im Vergleich mit experimentellen Daten

Tabelle F.1: Gegenliberstellung der Vorhersage der Verbundeigenschaften mittels mikromechanischer
Simulation mit den experimentell ermittelten Materialkennwerten fiir 203 K

Materialkennwert Verbund Simulation Experiment Relativer Fehler
Langszugmodul [MPa] 172181 175969 -2%
Langszugfestigkeit [MPa] 3233 2555 27%
Bruchdehnung Langszug 1,91% 1,63% 17%
Langsdruckmodul [MPa] 172810 160088 8%
Langsdruckfestigkeit [MPa] 2012 1379 46%
Bruchdehnung Langsdruck 1,16% 0,93% 24%
Querzugmodul [MPa] 9327 9163 2%
Querzugfestigkeit [MPa] 47,7 44,1 8%
Bruchdehnung Querzug 0,58% 0,49% 19%
Querdruckmodul [MPa] 9702 9477 2%
Querdruckfestigkeit [MPa] 175 179 -2%
Bruchdehnung Querdruck 3,77% 3,12% 21%
Schubmodul [MPa] 4539 5140* -12%
Schubfestigkeit [MPa] 66 72! -8%
Bruchgleitung 2,45%! 3,75% -35%

! Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG

Tabelle F.2: Gegeniiberstellung der Vorhersage der Verbundeigenschaften mittels mikromechanischer
Simulation mit den experimentell ermittelten Materialkennwerten fiir Tieftemperatur

Materialkennwert Verbund Simulation Experiment Relativer Fehler
Langszugmodul* [MPa] 172445 2063972 -16%
Langszugfestigkeit* [MPa] 3244 25602 27%
Bruchdehnung Langszug* 1,91% 1,62%? 18%
Querzugmodul** [MPa] 13020 11338! 15%
Querdruckmodul** [MPa] 13102 11730! 12%
Querdruckfestigkeit** [MPa] 246 273! -10%
Bruchdehnung Querdruck** 1,92% 2,28% -16%

1 Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung der IABG
2 Messdaten verwendet mit freundlicher Genehmigung des IWM
x 173K
xx 77K
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ILK
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MD
REM
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ubD
UMAT

WWEFE-I

Rasterkraftmikroskopie (engl.: atomic/scanning force microscopy)
Kryo-Druckspeicherung von lberkritischem Wasserstoff
Verbundzylinder-Modell (engl.: composite cylinder model)
Druckspeicherung von gasformigem Wasserstoff

charakteristischer Schadigungszustand (engl.: critical damage state)
Kohlenstofffaserverstarkter Kunststoff

Constant Life Diagram (dt.: Diagramm gleicher Bruchlastspielzahl)
Constant Life Line (dt.: Linie gleicher Bruchlastspielzahl)
Klassische Laminattheorie (engl.: classical laminate theory)
Computertomografie

Dynamisch-Mechanische Analyse

Dehnmessstreifen

Ermidungsschadigungsmodell

Finite Elemente

Finite-Elemente-Methode

Faservolumengehalt

Faserverstarkter Kunststoff

Glasfaserverstarkter Kunststoff

Reprasentatives Volumenelement mit hexagonaler Faseranordnung
Industrieanlagen-Betriebsgesellschaft mbH

Institut fur Luft- und Kaltetechnik — Gemeinniitzige Gesellschaft mbH
Fraunhofer Institut fiir Werkstoffmechanik

Konfokales Laserscanningmikroskop

Lehrstuhl fir Leichtbau der Technischen Universitat Miinchen
multidiktional

Rasterelektronenmikroskopie

Reprasentatives Volumenelement

Thermogravimetrie

unidirektional

Benutzerdefiniertes Materialmodell fiir die FEM-Software ABAQUS® (engl.:
user-defined-material )

First World-Wide Failure Exercise (dt.: Erster weltweiter Vergleich von
Versagenskriterien)
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Zugfestigkeit

Druckfestigkeit des UD-Verbunds in Faserrichtung
Zugfestigkeit des UD-Verbunds in Faserrichtung
Schubfestigkeit des UD-Verbunds in der 1, 2-Ebene
Druckfestigkeit des UD-Verbunds in Faserrichtung
Zugfestigkeit des UD-Verbunds in Faserrichtung
aquivalente Druckfestigkeit

aquivalente Zugfestigkeit

Druckfestigkeit der Faser in Faserrichtung
Zugfestigkeit der Faser in Faserrichtung
Druckfestigkeit des Matrixmaterials

Zugfestigkeit des Matrixmaterials

%—Quantil der Standardnormalverteilung

Warmeausdehnungskoeffizient

Warmeausdehnungskoeffizient des Verbunds in Faserrichtung
Warmeausdehnungskoeffizient des Verbunds quer zur Faserrichtung
Warmeausdehnungskoeffizient des Verbunds quer zur Faser in Dickenrichtung
Warmeausdehnungstensor

Warmeausdehnungskoeffizient der Matrix

Parameter fiir die kontinuierliche Festigkeitsdegradation

Parameter fiir die kontinuierliche Festigkeitsdegradation
Schubverzerrung

Langenanderunng

Zyklenanzahl eines Lastblocks, Zyklensprung

Zyklenanzahl bis Eintritt des Ermiidungsversagens

Inkrement der verstrichenen relativen Lebensdauer
Temperaturdifferenz

Zeitinkrement

Materialparameter fiir die Nichtlinearitat

Materialparameter fiir die Nichtlinearitat bei Normalbeanspruchung

Materialparameter fiir die Nichtlinearitat bei Normaldruckbeanspruchung
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ot Materialparameter fiir die Nichtlinearitdt bei Normalzugbeanspruchung
0° Materialparameter fiir die Nichtlinearitat bei Schubbeanspruchung
Eeq Vergleichsdehnung
Ef Versagensdehnung, Bruchdehnung
€% Versagensdehnung, Bruchdehnung bei einachsiger Druckbelastung
5’} Versagensdehnung, Bruchdehnung bei einachsiger Zugbelastung
Eij Verzerrungstensor
Eth thermische Dehnung
¢ Signifikanzniveau
s Dampfungsparameter der viskosen Regularisierung
o Winkel zur Beschreibung der Schadensinitiierungsposition hinsichtlich Faseraquator
und Faserpol
K Verhaltnis zwischen Druck- und Zugfestigkeit der Matrix
A1 Parameter fiir die kontinuierliche Festigkeitsdegradation
A2 Parameter fiir die kontinuierliche Festigkeitsdegradation
[ref Mittelwert der Kennwerte der Referenzmaterialien
zyk Mittelwert der Kennwerte zyklierter Materialien
v Querkontraktionszahl
I initiale Querkontraktionszahl
Vij Querkontraktionszahl in Materialrichtung 77
13 RVE-Abmessung, ausgedriickt als Vielfaches des Faserradius
o Spannung
o Spannungsvektor in Voigt-Notation
gmakro Spannung auf der Makroebene
Oq Spannungsamplitude
o bzgl. des Mittelspannungseffekts dquivalente Spannungsamplitude
Ocq zu einem multiaxialen Spannungszustand aquivalente Beanspruchung
Ocq.a Amplitude der zum multiaxialen Spannungszustand aquivalenten Beanspruchung
Oecqm Mittellast der zum multiaxialen Spannungszustand aquivalenten Beanspruchung
J?”"”" Spannungen in der Faser, Mikroebene
Oij Spannungstensor
Om Mittelspannung
o Mittelspannung zum kritischen Spannungsverhiltnis
fn”’“’"o Spannungen in der Matrix, Mikroebene
O maz Maximalspannung, maximales Spannungsniveau bei zyklischer Last
oN Normalspannung in der Bruchebene
O, Oberspannung
Ou Unterspannung
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Vergleichsspannung nach von Mises
Schubspannung

Langsschubspannung in der Bruchebene
Querschubspannung in der Bruchebene
Faservolumengehalt

Winkel der Ursprungsgeraden zu einem multiaxialen Spannungszustand im
oy -p-Diagramm

makroskopisch wirksame Schadigung

aufgrund der Schadigung auf Mikro- und Makroebene hervorgerufene
Gesamtschadigung

makroskopische Schadigung durch auf der Makroebene induzierte Spannungen

makroskopische Schadigung durch auf der Mikroebene induzierte Spannungen

245



	Thermische Ermüdung von Faserverbunden als Herausforderung der kryogenen Druckspeicherung von Wasserstoff
	Ermüdung von Faserkunststoffverbunden unter thermischer Wechselbelastung
	Analogien und Gegensätze der Schädigungsphänomenologie in thermisch und mechanisch zyklierten Faserkunststoffverbunden
	Ansätze zur Modellierung der Ermüdungsschädigung in Faserkunststoffverbunden und deren Übertragung auf thermische Lasten 
	Einfluss kryogener Umgebungsbedingungen auf die Eigenschaften von Faserkunststoffverbunden
	Offene Fragen zur Ermüdung von Faserkunststoffverbunden unter thermischer Wechselbelastung

	Zielsetzung und Hypothesen der Arbeit
	Mikroebene
	Ermüdungsphänomene in thermisch zyklierten unidirektionalen Verbunden
	Probenplatten
	Thermische Zyklierung
	Mikroskopische Untersuchungen
	Mechanische Prüfung
	Beobachtete Ermüdungsphänomene auf Mikroebene

	Modellierung der mikromechanischen Ermüdungsphänomene
	Mikromechanische Modellierung mit repräsentativen Volumenelementen
	Mikromechanische Vorhersage des Materialverhaltens unter quasi-statischer Belastung 
	Materialmodell der Faser 
	Materialmodell des Epoxidharzes 
	Bewertung der Vorhersagequalität des mikromechanischen Modells 
	Temperaturabhängigkeit und thermische Lasten

	Mikromechanische Vorhersage des Ermüdungsverhaltens
	Modellierung der Ermüdungsschädigung im Epoxidharz 
	Numerische Aspekte der zyklenbasierten Ermüdungsberechnung
	Anwendung für mechanische und thermische Lasten

	Annahmen des Modells im Überblick

	Gegenüberstellung der Schädigungsmechanismen unter mechanischer und thermischer Last 
	Quasi-statische Belastung 
	Position der Versagensinitiierung und maßgebliche Spannungsanteile
	Richtung des Risswachstums und qualitatives Rissbild

	Zyklische Belastung 
	Herausgearbeitete Gemeinsamkeiten und Unterschiede


	Makroebene
	Ermüdungsphänomene in thermisch zyklierten multidirektionalen Verbunden 
	Mikroskopische Untersuchungen
	Ultraschallprüfung
	Mechanische Prüfung
	Beobachtete Ermüdungsphänomene auf Makroebene

	Modellierung der makroskopischen Ermüdungsphänomene
	Modellierung der Ermüdungsschädigung im Verbund
	Spannungsberechnung
	Berechnung der Bruchlastspielzahl
	Kontinuierliche Materialdegradation 
	Schädigungsakkumulation 
	Versagensanalyse und schlagartige Materialdegradation

	Übertragung auf zyklische thermische Belastung
	Temperaturabhängigkeit der Elastizitäts- und Festigkeitskennwerte
	Temperaturabhängigkeit der Ermüdungsmodellparameter
	Überlagerte thermische und mechanische zyklische Belastung

	Adaptiver Zyklensprung für eine effiziente Lebensdauerberechnung 
	Annahmen des Modells im Überblick

	Ergebnisse der makromechanischen Ermüdungssimulation
	Parameterkalibrierung
	Mechanische Belastung
	Thermische Belastung
	Zusammenfassung der makromechanischen Simulationsergebnisse


	Synthese
	Ein möglicher Ansatz für den Skalentransfer
	Erkenntnisse aus der Arbeit und Überprüfung der Hypothesen
	Einige Aspekte weiterführender Forschungsarbeiten
	Datenblätter 
	Statistischer Signifikanztest
	Ultraschallprüfung – Rückwandecho 
	Versagenskriterium für den unidirektionalen Verbund 
	Probengeometrien 
	Mikromechanische Vorhersage im Vergleich mit experimentellen Daten 
	Literaturverzeichnis
	Abkürzungsverzeichnis
	Formelverzeichnis


