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Wirkmechanismen nanoskaliger Partikel auf die Bauteildeformation von 
faserverstärkten Kunststoffen 
Universität Otto-von-Guericke-Universität Magdeburg 

 
Kohlenstofffaserverstärkte Kunststoffe besitzen herausragende spezifische Festigkeiten und 
Steifigkeiten. Hierdurch bietet das Material ein großes Leichtbaupotential. Eine 
Herausforderung beim Einsatz von Faserverbunden sind jedoch Bauteildeformationen, die im 
Fertigungsprozess durch die unterschiedlichen Eigenschafen von Faser und Kunststoff 
entstehen. Die vorliegende Arbeit begegnet dem Phänomen der Abweichung der Soll- von der 
Ist-Geometrie durch die Integration von pyrogenen Nanopartikeln in die Matrix. Dabei liegt der 
Fokus auf winkelförmigen im RTM-Prozess hergestellten kohlenstofffaserverstärkten 
Kunststoffen. Durch die nanoskalige Materialmodifikation kommt es zu einer Anpassung der 
Matrixeigenschaften, so dass die Bauteildeformationen des Faserverbundes gezielt verringert 
werden. Literaturdaten zeigen, dass hierfür insbesondere Änderungen in der Netzwerkbildung, 
der Reaktionsgeschwindigkeit, der thermischen und chemischen Schwindung, dem 
Elastizitätsmodul sowie der Querkontraktionszahl verantwortlich sind. In umfangreichen 
experimentellen Messreihen wird in dieser Arbeit der Einfluss der Materialzusammensetzung, 
also des Partikelgehaltes, der Partikel- und der Harzauswahl sowie der Partikelmodifikation auf 
die genannten Matrixparameter aufgezeigt. Die Ergebnisse beweisen einen signifikanten 
Einfluss des Partikelgehaltes und des Polymermaterials auf die Materialeigenschaften, 
während das Partikelmaterial und die Oberflächenmodifikation eine untergeordnete Rolle 
spielen. Die Oberflächenmodifikation hat ihrerseits jedoch einen signifikanten Einfluss auf die 
Viskosität der flüssigen Nanokomposite, was den maximal prozessierbaren Partikelgehalt 
festlegt. Die beobachteten Ergebnisse werden zusätzlich vom Nanokomposit auf L-förmige 
faserverstärkte Nanokomposite übertragen. Hierbei kann die Reduzierung der 
Bauteildeformation durch das Einbringen der Partikel bestätigt werden. Die Ergebnisse zeigen 
eine abnehmende Bauteildeformation mit steigendem Partikelgehalt, sowie einen Einfluss der 
Auswahl des Polymersystems. Das Partikelmaterial und die Oberflächenmodifikation haben 
hingegen keine Auswirkung auf die Bauteildeformation. Die gefundenen Zusammenhänge 
zwischen Materialauswahl und Auswirkung auf die Matrixeigenschaften und die 
Bauteildeformation des Faserverbundes werden abschließend systematisch bewertet. 
Hierdurch kann eine Methodik zur Matrixentwicklung für reduzierte Bauteildeformationen von 
faserverstärkten Nanokompositen aufgezeigt werden. Diese ermöglicht zukünftig zielgerichtet 
geeignete Polymer- und Partikel-Kombinationen zu entwickeln, die eine minimale 
Bauteildeformation von winkelförmigen Faserverbunden aufweisen. 
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Nanoscaled particles mode of action on process induced distortions of fibre reinforced 
plastics 
Otto-von-Guericke-University Magdeburg 

 
Carbon fibre reinforced plastics (CFRP) possess an extraordinary specific strength and 
stiffness. For this reason, they are ideally suited to light-weight constructions. However, CFRP 
struggle to achieve dimensional accuracy due to process-induced distortions. This study 
presents an approach to reduce these distortions by altering the matrix properties of CFRP 
through the addition of aluminium oxide nanoparticles. The focus lies on L-brackets 
manufactured in the RTM process. The addition of nanoparticles alters the properties of the 
matrix, leading to the targeted reduction of the deformation. Literature data shows that the 
changes in the resin network, curing speed, thermal and chemical shrinkage, elastic modulus 
and the Poisson’s ratio are responsible for the altered deformation. An extensive experimental 
study analyses the impact of the particle volume content, the particle and resin material, and 
the surface modification of the particles on the named matrix parameters. The results show a 
large dependence of the particle volume content and the chosen polymer on the matrix 
properties, whereas the particle material and the surface modification of the particles have 
hardly any impact. However, the surface modification significantly affects the viscosity of the 
liquid nanocomposite. At the time, the viscosity is the limitation for the impregnation of the 
carbon fibres in flow processes. This means that the viscosity limits the maximum particle 
content that is processible in the RTM process. The observer experimental results on the 
nanocomposite scale are subsequently transferred to CFRP L-brackets. The brackets show 
increased dimensional accuracy through the incorporation of the nanoparticles. The results 
reveal decreasing deformation with increasing filler content and an influence of the chosen 
polymer. However, the particle material and the surface modification have no impact at all. 
Finally, the correlation between the used materials and the properties of the nanocomposites 
as well as the relation to the deformation of the CFRP is systematically evaluated. Based on 
this, a method for the matrix development for reduced deformation of angled CFRP is 
presented. A faster and more purposeful development of nanocomposites for higher 
dimensional accuracy of angled CFRP is thus enabled for future utilization. 
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Nomenklatur 

Begriffsdefinitionen 
Beschleuniger Der Beschleuniger beschleunigt die Aushärtereaktion zwi-

schen Harz und Härter. Er wirkt ähnlich wie ein Katalysa-
tor, allerdings wird er während der Reaktion teilweise 
selber verbraucht. 

Dispersion Dispersion beschreibt die heterogene Mischung aus Nano-
partikeln im Harz oder dem Harzsystem. Dabei liegen die 
Partikel fein und homogen verteilt vor. 

Faserverstärkter Kunststoff Ein faserverstärkte Kunststoff ist ein ausgehärtetes Kom-
posit, das aus Fasern besteht, die in einem Kunststoff (Harz-
system) eingebettet sind. 

Faserverstärkter Nanokomposit Ein faserverstärkter Nanokomposit ist ein ausgehärtetes 
Komposit, das aus Fasern besteht, die in einem Nanokom-
posit (Harzsystem mit Partikeln) eingebettet sind. 

Flüssiges Nanokomposit Ein flüssiges Nanokomposit ist eine Mischung aus Nanopar-
tikeln, Harz, Härter und gegebenenfalls Beschleuniger im 
flüssigen Zustand vor der Aushärtung. 

Härter Der Härter reagiert mit der Epoxidgruppe des Harzes. Ge-
meinsam bilden sie das Netzwerk des Kunststoffes. 

Harz Das Harz ist die Epoxidkomponente des Harzsystems, wel-
ches zusammen mit dem Härter den Kunststoff bildet. 

Harzsystem Das Harzsystem ist eine Mischung aus Harz, Härter und ge-
gebenenfalls Beschleuniger. Es wird auch als Kunststoff be-
zeichnet. 

Matrix Die Matrix ist ein Kunststoff mit oder ohne Nanopartikel, 
der die Fasern einbettet. 

Nanopartikel Nanopartikel sind Partikel mit einer Primärpartikelgröße 
bis zu100 nm. 

Nanokomposit Ein Nanokomposit ist eine ausgehärtete Mischung aus Na-
nopartikeln, Harz, Härter und gegebenenfalls Beschleuni-
ger im festen Zustand. 

Partikel Partikel beschreibt Nanopartikel, die als Primärpartikel, als 
Agglomerat oder als Aggregat vorliegen. 

Primärpartikel Primärpartikel sind einzelne Nanopartikel, die in ihrer Kris-
tallitgröße vorliegen. 

 
Abkürzungen 
Al2O3     AEROXIDE® Alu C von Evonik Industries AG 
APTES     (3-Aminopropyl)triethoxysilan 
ATR     abgeschwächte Totalreflexion-Infrarotspektroskopie  

(engl. attenuated total reflection 
CCD     Halbleiter-Bildsensor 

(engl. charge-coupled device)  
C-Faktor    Geometrie Faktor 
CFK     kohlenstofffaserverstärkter Kunststoff 
CH917     Aradur CH917 von Huntsman 



VI Nomenklatur
 

CNT    Kohlenstoffnanoröhren 
    (engl. carbon nano tubes) 
CNF    Kohlenstoffnanofasern 
CPS    Scheibenzentrifuge 
CTE    Wärmeausdehnungskoeffizient 
DSC    dynamische Differenzkalorimetrie 
DY070    Beschleuniger DY070 von Huntsman 
EDX    energiedispersive Röntgenspektroskopie 
    (engl. energy-dispersive X-ray spectroscopy) 
E-Modul   Elastizitätsmodul 
Gew.-%   Gewichtsprozent 
GLYMO    Glycidoxypropyl-trimethoxysilan 
LY556    Araldite LY556 von Huntsman 
NMR    Kernresonanzspektroskopie 
OTES    n-Octyl-triethoxysilan 
PET    Polyethylenterephthalat 
PDI    Polydispersitätsindex 
PTES    n-Propyltriethoxysilan 
REM    Rasterelektronenmikroskop 
RTM    Harzinjektionsverfahren  

(engl. resin transfer moulding) 
SiO2    AEROSIL® 90 von Evonik Industries AG 
Tg    Glasübergangstemperatur 
Tg∞    maximale Glasübergangstemperatur 
TGA     Thermogravimetrische Analyse 
TiO2    AEROXIDE® TiO2 P90 von Evonik Industries AG 
TMA     Thermomechanische Analyse 
Vol.-%    Volumenprozent 
 
Lateinische Formelzeichen 
A    Fläche 
2c    Partikelabstand 
C    Konzentration 
CTE     Wärmeausdehnungskoeffizient 
d    Durchmesser 
D    Biegesteifigkeit Laminat 
E    Elastizitätsmodul 
F    Kraftkonstante der Deformation von Molekülbindungen 
G    Schubmodul 
h    Höhe 
H    Enthalpie 
K    Kompressionsmodul 
L    Länge 
m    Quotient aus E-Modul vom Partikel und E-Modul des Polymers 
p    Pixel 
PDI    Polydispersitätsindex 
S    Schwindung 
t    Laminatdicke 



Nomenklatur           VII 
  

T    Temperatur 
M    Moment der inneren Spannung 
V    Volumen 
x, y, z    Raumkoordinaten 
 
Griechische Formelzeichen 
    Aushärtegrad 
γ    volumetrischer Wärmeausdehnungskoeffizient 
Δ    Differenz 
ε    Dehnung  
ν    Querkontraktionszahl 
σ    Spannung  
    Komplementärwinkel des Bindungswinkels 
φ    Winkel 
ϕ    Volumenanteil 
ω    Gewichtsanteil 
 
Indizes 
CFK    kohlenstofffaserverstärkte Kunststoffe 
chem    chemisch 
effektiv   effektiv 
Einsatz    Einsatz 
F    Faktor 
frei    frei 
g    Glasübergang 
gebunden   gebunden 
Gel    Gelierung 
Gesamt    Gesamtwert 
Glas    glasartiger Zustand 
Gummi    gummielastischer Zustand 
Härtung   Härtung 
Haider    berechnet nach Haider et al. 
Hg-Dilatometer  Quecksilber-Dilatometer 
i    Komponenten 
Interphase   Interphase 
Ist    Ist-Wert 
L    Länge  
lin    linear 
LSHR    Modell von Levin, Rosen und Schapery 
Mischung   Mischung 
Mischungsregel  Mischungsregel 
Mittel    Mittelwert 
mol    molekular 
N    Anzahl Komponenten 
Nanokomposit   Nanokomposit 
norm    normiert 
Partikel   Partikel 
Polymer   Polymer 



VIII Nomenklatur
 

R    Reaktion 
rechts    rechts 
s    symmetrisch 
Schoch    berechnet nach Schoch et al. 
res    Bildauflösung 
theo    theoretisch 
therm    thermisch 
Tropfenkonturanalyse  Tropfenkonturanalyse 
Soll    Soll-Wert 
V    Volumen 
0    Anfangswert 
3-Phasen   3-Phasen-Modell nach Gonzalez 

16    16%-Quantil 
50    Medianwert 
84    84%-Quantil 
‖     parallel zur Ebene, beziehungsweise Faser 
⏊    senkrecht zur Ebene, beziehungsweise Faser 
 
 



1 Einleitung  1 
 

1 Einleitung 

Die Klimakrise ist eine der größten Herausforderungen unserer Zeit. Steigende Temperaturen, 
schmelzende Pole und die Zunahme an extremen Wetterlagen machen die Notwendigkeit zum Han-
deln deutlich. Diese Erkenntnis setzt sich nach und nach auch in der Politik durch. Nach 20 Jahren 
Klimapolitik präsentierte die Präsidentin der Europäischen Kommission Ursula von der Leyen ge-
meinsam mit ihrem Klimakommissar im März 2020 erstmals einen gemeinsamen Entwurf für ein 
Klimagesetz der Europäischen Union [1]. Zentrales Ziel des Gesetzes ist die Klimaneutralität der 
Union bis zum Jahr 2050. Um den Treibhausgasausstoß bis dahin bilanziell auf null zu senken, ist 
ein Übergang zu einer „umweltschonenden und wettbewerbsfähigen CO2-armen Wirtschaft“ [2] 
zwingend notwendig. Dieser Übergang wird dabei nur mehrgleisig durch den Einsatz erneuerbarer 
Energien, aber auch durch einen effizienteren Umgang mit den Ressourcen erreicht werden kön-
nen.  
Eine Möglichkeit Ressourcen effizient einzusetzen bietet der Leichtbau mit faserverstärkten Kunst-
stoffen. Dieses Material, welches hohe Steifigkeit und Festigkeit mit niedriger Dichte verbindet, 
kann das Strukturgewicht von Bauteilen reduzieren und so Treibstoff sparen. Dieser Effekt wird 
zum Beispiel für Teile der Flugzeugstruktur oder auch für Spezialanwendungen im Automobil ge-
nutzt. Auch im Bereich der erneuerbaren Energien spielen faserverstärkte Kunststoffe eine ent-
scheidende Rolle. So werden sie zum Beispiel in der Windkraftbranche zum Bau von Rotorblättern 
eingesetzt. Trotz des großen Potentials der Einbettung von Endlosfasern in Kunststoffe gibt es für 
den Einsatz auch immer wieder Herausforderungen, die vom Recycling über die automatisierte Fer-
tigung bis hin zur Fügung der Bauteile reichen. Nur wenn es gelingt, diese Aufgaben zu lösen, wird 
der faserverstärkte Kunststoff auf Dauer auch wirtschaftlich für eine breite Anwendung konkur-
renzfähig sein. 
An dieser Stelle setzt die vorliegende Arbeit an. Eine konkrete Herausforderung beim Einsatz von 
Faserverbunden sind Bauteildeformationen, die im Fertigungsprozess entstehen. Die Abweichun-
gen der Soll- von der Ist-Geometrie beruhen auf Spannungen, die während des Aushärte- und Ab-
kühlprozesses durch die unterschiedlichen Eigenschaften von Faser und Kunststoff in das Bauteil 
induziert werden. Diese Spannungen entspannen nach dem Entformen durch eine Bauteildeforma-
tion, die sich in der Reduzierung von Winkeln oder durch die Wölbung von Laminaten zeigt. Durch 
die Verformungen kommt es anschließend zu einer fehlenden Passgenauigkeit im Fügeprozess und 
im Einsatz. Problematisch kann dies insbesondere werden, wenn durch die Deformationen notwen-
dige geometrische Genauigkeiten nicht mehr eingehalten werden können. Dies kann zum Beispiel 
bei einem laminar umströmten Flugzeugflügel zu Schwierigkeiten führen oder wenn beim Fügen 
zwei Bauteile nicht mehr zueinander passen. Aus diesem Grund gibt es zahlreiche Arbeiten [3, 4, 5], 
die sich bemühen dem Verzug von Bauteilen nicht zufällig ausgesetzt zu sein, sondern diese theo-
retisch vorhervorzusagen. Mit diesem Wissen bestünde die Möglichkeit die Deformationen im 
Werkzeug während des Fertigungsprozesses vorzuhalten. Die wissenschaftlich interessanten An-
sätze benötigen allerdings oft vieler Material- und Prozessparameter als Input, sodass die Durch-
führung der Berechnungen aufwendig ist und spezialisiertes Personal bedarf. Deswegen ist es 
erstrebenswert durch Materialmodifikationen die Bauteildeformationen zu verringern oder am 
besten gänzlich zu vermeiden, ohne dabei die mechanischen Eigenschaften des Bauteils negativ zu 
beeinflussen. Die vorliegende Arbeit verfolgt diesen Ansatz durch die Integration von Nanoparti-
keln in die Matrix von Faserverbunden.  
Mit der Integration von nanoskaligen Partikeln in den Faserverbund ergibt sich ein komplexes 
mehrphasiges Material mit veränderten Eigenschaften. Im Gegensatz zu mikroskaligen Partikeln 
wirken Nanopartikel aufgrund ihrer geringen Größe dabei nicht als Störstellen im Laminat, sondern 
können durch eine abgestimmte Oberflächengestaltung in das Polymer eingebunden werden. So 
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wird eine Versprödung des Materials vermieden und seine Verarbeitungseigenschaften bleiben 
weitestgehend erhalten [6]. Darüber hinaus ist bekannt, dass die thermischen, chemischen und me-
chanischen Eigenschaften von Polymeren durch die Inkorporation von Nanopartikeln wesentlich 
angepasst werden können. Auf der Ebene des Nanokomposites, also ohne Fasern, ist dies schon 
vielfach bewiesen worden. Die Veränderungen reichen dabei von der Reduzierung der chemischen 
und thermischen Schwindung über eine andere Reaktionskinetik bis hin zu einer Steigerung des 
Elastizitätsmoduls. Diese Eigenschaftsänderungen ergeben die Zielsetzung dieser Arbeit, durch 
diese veränderten Matrixeigenschaften bei der Übertragung auf den Faserverbund eine Verringe-
rung der Bauteildeformation zu erreichen. Die Auswirkungen der eingebrachten Partikel auf die 
Materialeigenschaften des Komposites sind dabei jedoch teilweise sehr komplex und nicht vollum-
fänglich bekannt. Momentan fehlt sowohl das Wissen um die Wirkung der Partikel im Faserver-
bund, als auch der genauen Wirkmechanismen und Einflussparameter. Diese Wissenslücke gilt es 
zu schließen um das volle Potential der Reduzierung der Bauteildeformationen durch die Integra-
tion von Nanopartikeln zu nutzen und eine wissensbasierte Materialentwicklung zu ermöglichen.  
Das Einbringen von Nanopartikeln in den Faserverbund bietet dabei weitere Vorteile. Für andere 
Eigenschaften des Faserverbundes, insbesondere die mechanischen, ist die Forschung bereits wei-
ter fortgeschritten. Für diesen Bereich konnte für verschiedene Kennwerte eine Übertragung der 
Kompositeigenschaften auf den Faserverbund erfolgreich gezeigt werden. Hierbei wurden signifi-
kante Steigerungen im Bereich der Druckfestigkeiten, Risszähigkeiten, Schadensausbreitung und 
der Lebensdauer festgestellt [6, 7]. Diese Verbesserungen sind vor allem für das Infusionsverfahren 
zur Herstellung von Faserverbunden interessant. Die Imprägnierung von trockenen Halbzeugen, 
insbesondere im RTM-Verfahren, bietet das größte Automatisierungspotential der Fertigung. Aller-
dings kann hierbei oft nicht das mechanische Eigenschaftspotential von vorimprägnierten Faser-
halbzeugen (Prepregs) erreicht werden. Aufgrund von Faserondulationen und der Verarbeitung 
unterschiedlicher Harzsysteme hat hier die Imprägniertechnologie das Nachsehen. Dieser Nachteil 
kann durch die Nanopartikel aber ausgeglichen werden.  
Zusammengefasst lässt sich also festhalten, dass Nanopartikel ein großes Potential bieten die Ma-
terialeigenschaften von faserverstärkten Kunststoffen zu modifizieren und zu verbessern. Um die 
Möglichkeiten des modifizierten Materials weiter auszuloten, wird in dieser Arbeit der Einfluss na-
noskaliger Partikel auf die Bauteildeformation von faserverstärkten Kunststoffen untersucht. Dabei 
geht es nicht nur darum die Effekte zu analysieren und aufzudecken, sondern darüber hinaus soll 
ein Verständnis für die Wirkmechanismen der Partikel entwickelt werden. Hierdurch wird für die 
Zukunft eine wissensbasierte Materialentwicklung von faserverstärkten Nanokompositen voran-
getrieben.  
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2 Zielsetzung und Struktur der Arbeit 

2.1 Zielsetzung der Arbeit 

Bauteildeformationen von faserverstärkten Kunststoffen stellen seit Ende der achtziger Jahre des 
zwanzigsten Jahrhunderts [5] eine viel diskutierte Thematik in der wissenschaftlichen Welt dar. 
Mittelpunkt der Diskussionen sind experimentelle Arbeiten, welche die Beziehung zwischen den 
Herstellungsparametern und den Verformungen untersuchen. Ergänzend wurden zahlreiche theo-
retische Modelle erstellt, die ebenfalls Zusammenhänge verdeutlichen und zudem Deformationen 
vorhersagen sollen. Die zahlreichen Forschungsbemühungen haben viel zum Verständnis der Wirk-
mechanismen beigetragen. Dabei konnten entscheidende Einflussparameter sowohl in den Werk-
stoffeigenschaften als auch in der Prozessführung, der Werkzeugauswahl und dem Bauteildesign 
identifiziert werden. Die Komplexität dieser Parameter sowie Schwankungen in der Bauteilqualität 
verhindern jedoch bis heute einen effektiven Umgang mit den Verformungen. So ist es weder ge-
lungen durch gezielte Einstellung der Herstellungsparameter die Bauteildeformationen zu steuern, 
noch diese mit geeigneten Simulationsmethoden einfach und genau vorherzusagen. Aus diesem 
Grund stellen fertigungsinduzierte Deformationen immer noch eine große Herausforderung in der 
Anwendung und Montage von Faserverbunden dar. Eine Reduzierung oder sogar gänzliche Verhin-
derung der auftretenden Deformationen durch angepasste Materialsysteme ist also sowohl aus wis-
senschaftlicher als auch aus wirtschaftlicher Sicht wünschenswert. 
An dieser Stelle setzt die vorliegende Forschungsarbeit an. Der Grundgedanke ist, durch die Integra-
tion von nanoskaligen Partikeln in einen Faserverbund seine matrixinduzierten Deformationen zu 
reduzieren. Dieses Ziel stellt somit die Grundannahme der Arbeit dar und ist in der Haupt-Hypo-
these zusammengefasst. 

 

Die Haupt-Hypothese geht von einer Veränderung der Matrixeigenschaften des Faserverbundes 
durch die Integration der Nanopartikel aus. Dabei ist bekannt, dass Bauteildeformationen während 
der Fertigung im Wesentlichen durch die Schwindung der Matrix hervorgerufen und durch weitere 
Parameter wie die Harzkinetik und die mechanischen Eigenschaften beeinflusst werden. Aus die-
sem Grund identifiziert die vorliegende Arbeit die wesentlichen für die Deformation relevanten 
Matrixeigenschaften und analysiert den Einfluss der Integration der Nanopartikel auf diese. Ab-
schließend werden die Ergebnisse vom Nanokomposit direkt auf den Faserverbund übertragen. 
Diese Vorgehensweise beruht auf der Erwartung, die in Teil-Hypothese 1 formuliert ist. 

 

Es ist zudem davon auszugehen, dass die deformationsrelevanten Matrixeigenschaften der nano-
partikelverstärkten Harzsysteme wesentlich von der Materialzusammensetzung, also dem Mi-
schungsverhältnis sowie der Partikel- und der Harzauswahl, abhängen. Darüber hinaus spielt 
neben der reinen Materialsubstitution auch die Wechselwirkung des Partikels mit dem Harzsystem 

Haupt-Hypothese

Matrixinduzierten Deformationen von im RTM-Prozess hergestellten kohlenstoff-
faserverstärkten Epoxidharzen lassen sich durch das Einbringen von pyrogenen Nanopartikeln 
in die Matrix gezielt verringern. 
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eine entscheidende Rolle. Hierbei können sowohl die gebildete Grenzfläche als auch eine weiterrei-
chende Interphase einen Einfluss auf das gebildete Harznetzwerk und somit auf die Eigenschaften 
des Nanokomposites haben.  
Diese Beziehungen werden in der vorliegenden Arbeit durch eine systematische Variation der Ma-
terialzusammensetzung untersucht und sind in Teil-Hypothese 2 zusammengefasst.  

 

Neben dieser Absicht geht es jedoch auch darum ein grundlegendes Verständnis über die Wirkme-
chanismen der Partikel im Faserverbund aufzubauen. Dieses Wissen soll durch eine systematische 
experimentelle Vorgehensweise sowie eine vertiefte Analyse der Ergebnisse erlangt werden. Hier-
durch wird es möglich, ein Anforderungsprofil an die Partikel zur maximalen Reduktion der Bau-
teildeformationen der faserverstärkten Nanokomposite abzuleiten. Durch einen abschließenden 
Aufbau einer Bewertungsmethodik für die Nanokompositentwicklung zur Reduzierung der ferti-
gungsinduzierten Deformationen werden die Wirkmechanismen zusammengeführt und können so 
für zukünftige Materialentwicklungen genutzt werden. 
Die formulierten Hypothesen fassen nicht nur das Forschungsziel zusammen, sondern beinhalten 
bereits einige Konkretisierungen der Arbeit. Diese Abgrenzungen sind aufgrund der Komplexität 
der Fragestellungen notwendig. Nur so ist es möglich, das abgesteckte Forschungsfeld mit der not-
wendigen wissenschaftlichen Genauigkeit zu bearbeiten. An dieser Stelle sollen vier Grenzen der 
Forschungsarbeit hervorgehoben werden. 

Abgrenzung 1:  Die Nanopartikel werden durch die Beimischung in das Injektionsharz in 
den Faserverbund eingebracht. 

Das Einbringen der Nanopartikel über das Reaktionsharzsystem während des Imprägnierprozes-
ses ermöglicht eine gleichmäßige Verteilung der Partikel im gesamten Faserverbundbauteil. Es ist 
so sichergestellt, dass die Nanopartikel homogen in der Matrix verteilt und lokale Änderungen der 
Matrixeigenschaften über die Bauteilgeometrie ausgeschlossen werden. Andere Möglichkeiten der 
Partikeleinbringung, wie Aufsprühen oder der Eintrag über Trägermaterial (z.B. Carrier Fiber), 
werden nicht betrachtet. 

Abgrenzung 2:  Die Arbeit beschränkt sich auf kohlenstofffaserverstärkte Kunststoffe, die in 
einem RTM-Prozess gefertigt werden. 

In RTM-Prozessen werden zweiseitige Werkzeuge verwendet und die Bauteile werden in einem 
Injektionsprozess gefertigt. Diese Einschränkung stellt eine besondere Anforderung an die verwen-
deten Nanokomposite vor der Aushärtung dar, weil diese fließfähig sein müssen. Die Verwendung 
eines zweiseitigen Werkzeuges hat aufgrund der Werkzeug-Bauteil-Wechselwirkung zudem einen 
wesentlichen Einfluss auf die auftretenden Deformationen. Es ist jedoch davon auszugehen, dass 
der Einfluss der Nanopartikel auf einseitige Werkzeuge übertragen werden kann. 

Abgrenzung 3:  Die Arbeit beschränkt sich auf pyrogene Nanopartikel und Epoxidharze als 
Materialsysteme. 

Zum einen ist die Spezialisierung auf Epoxidharze und pyrogene Partikel notwendig, da die Vernet-
zungsreaktion von der chemischen Zusammensetzung der individuellen Materialien abhängt und 
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Erkenntnisse nicht beliebig verallgemeinert werden können. Zum anderen sollen lediglich nano-
skalige Partikel betrachtet werden. Durch die Verwendung dieser kleinen Partikel besteht über-
haupt erst die Möglichkeit, eine homogene Partikelverteilung in einem Imprägnierprozess zu er-
halten und Filtrationseffekte zu vermeiden. Zudem haben Nanopartikel, im Gegensatz zu 
Mikropartikeln, nicht nur eine kleinere Partikelgröße, sondern auch eine wesentlich größere Ober-
fläche. Hierdurch können die Partikel im Netzwerk als mechanische Verstärkung und nicht als Stör-
stelle wirken [8, 6]. 

Abgrenzung 4:  Die Arbeit beschränkt sich auf die Untersuchung von matrixinduzierten De-
formationen während der Fertigung von Faserverbunden. 

Umwelteinflüsse während des Bauteileinsatzes werden hingegen ausgeschlossen. Dies bedeutet, 
dass hygrothermale Instabilitäten durch die Einlagerung von Wasser explizit nicht betrachtet wer-
den. 

2.2 Struktur der Arbeit 

Die vorliegende Arbeit gliedert sich in elf Kapitel. Die Forschungshypothesen werden dabei entlang 
von neun Hauptkapiteln bearbeitet: Kapitel 3 und 4 beschreiben den aktuellen „Stand des Wissens“, 
Kapitel 5 und 6 stellen die verwendeten „Materialien und Methoden“ vor, Kapitel 7 bis 9 präsentie-
ren „Experimentelle Ergebnisse“ und Kapitel 10 behandelt eine „Methodik“ zur gezielten Nanokom-
positentwicklung. Dieser Kern der Forschungsarbeit wird von einer „Einleitung“ (Kapitel 1), der 
Vorstellung von „Zielsetzung und Struktur der Arbeit“ (Kapitel 2) sowie einer „Zusammenfassung“ 
samt „Ausblick“ (Kapitel 11) eingerahmt. 
Die wesentlichen Zielsetzungen der Hauptkapitel sind im Folgenden dargestellt und in Abbildung 
2.1 grafisch aufgearbeitet.  

Kapitel 3: Bauteildeformation von faserverstärkten Kunststoffen 
Kapitel 3 bietet eine Einführung in die Thematik der Bauteildeformationen von faserverstärkten 
Kunststoffen und bildet somit die Grundlage zum Verständnis der weiteren Arbeit. Hierbei wird auf 
die unterschiedlichen, möglichen Deformationen eingegangen und deren Ursachen diskutiert. An-
hand des dargestellten Standes des Wissens werden die Materialeigenschaften der Matrix heraus-
gearbeitet, die einen Einfluss auf die Bauteildeformationen haben. 

Kapitel 4: Nanopartikelverstärkte Kunststoffe 
Kapitel 4 stellt anhand aktueller Forschungsergebnisse die bekannten Zusammenhänge zwischen 
den Materialeigenschaften von Nanokompositen und der Auswahl von Nanopartikeln und Kunst-
stoffen dar. Dabei fokussiert sich die Diskussion auf die Materialeigenschaften von Nanokomposi-
ten, die einen Einfluss als Matrix auf die Bauteildeformationen haben sowie auf 
Fertigungsparameter. Anhand des dargestellten Wissensstandes werden die relevanten Einfluss-
parameter der Partikel- und Harzauswahl abgeleitet. 

Kapitel 5: Material- und Methodenauswahl 
Das Kapitel 5 stellt die methodische Vorgehensweise zur Klärung der Forschungshypothesen vor. 
Dabei wird auf die getroffene Methodenauswahl eingegangen. Hierdurch wird sichergestellt, dass 
die experimentellen Arbeiten vergleichbar und nachvollziehbar sind. Darüber hinaus werden die 
ausgewählten Partikel- und Harzsysteme eingeführt und diskutiert. 
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Abbildung 2.1: Grafische Darstellung der Struktur der Arbeit mit den wesentlichen Zielsetzungen der            
Kapitel. 
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∙ Einführung der methodischen Vorgehensweise zur Klärung der Forschungshypothesen
∙ Vorstellung der ausgewählten Materialien als Grundlage des Verständnisses der 
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Methoden zur Analyse der chemischen Schwindung von Duromeren

 ∙ Vorstellung der optischen Tropfenkonturanalyse und der Spaltnachführung im Rheometer 
zur Analyse der chemischen Schwindung 

∙ Diskussion der methodischen Möglichkeiten und Grenzen 
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Auswirkung von Nanopartikeln auf den Imprägnierprozess von Faserverbunden

      ∙ Charakterisierung der Fließfähigkeit von Nanokompositen in Abhängigkeit von Partikel- 
und Harzauswahl

∙ Analyse der Partikelverteilung in kohlenstofffaserverstärkten Nanokompositen
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Methodik zur Nanokompositentwicklung für reduzierte Bauteildeformationen

∙ Bewertung zum Einfluss einzelner Matrixeigenschaften auf Bauteildeformationen 
∙ Verständnis der Wirkmechanismen von Nanopartikeln im FaserverbundK
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Bauteildeformation von faserverstärkten Kunststoffen

∙ Einführung in die Thematik der Bauteildeformationen
∙ Identifizierung der Einflussgrößen der Matrix auf die DeformationenK
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Nanopartikelverstärkte Kunststoffe

∙ Darstellung des Einflusses der Partikel- und Harzauswahl auf die Materialeigenschaften von 
Nanokompositen

∙ Identifizierung der relevanten Auswahlparameter
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Zielsetzung und Struktur der ArbeitKapitel 2

EinleitungKapitel 1

Einfluss pyrogener Nanopartikel auf die Materialeigenschaften von Epoxidharzen 

  ∙ Charakterisierung der deformationsrelevanten Materialeigenschaften des Nanokomposites 
in Abhängigkeit von Partikel- und Harzauswahl

∙ Analyse von Reaktionsverhalten, Schwindung und mechanischen Eigenschaften 
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Einfluss pyrogener Nanopartikel auf die Bauteildeformation von Faserverbunden

∙ Nachweis der Bauteildeformationen an winkelförmigen Faserverbunden in Abhängigkeit 
von Partikel- und HarzauswahlK
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Kapitel 6: Methoden zur Analyse der chemischen Schwindung von Duromeren 
Der aktuelle Stand der Messtechnik zur Bestimmung der chemischen Schwindung von thermisch 
härtenden Duromeren ist unzureichend. Aus diesem Grund wird eine Methode mittels optischer 
Tropfenkonturanalyse aufgebaut und validiert. Darüber hinaus wird die Schwindungsmessung im 
Rheometer per Spaltnachführung diskutiert. Für beide Verfahren werden in Kapitel 6 die methodi-
schen Möglichkeiten und Grenzen anhand theoretischer Überlegungen und experimenteller Ergeb-
nisse aufgezeigt. 

Kapitel 7: Auswirkung von Nanopartikeln auf den Imprägnierprozess von Faserverbunden 
Die Imprägnierung von Faserhalbzeugen in einem RTM-Prozess erfordert eine hohe Fließfähigkeit 
der flüssigen Nanokomposite. Aus diesem Grund wird in Kapitel 7 die Viskosität der Nanokompo-
site analysiert und bewertet. Darüber hinaus werden die Ergebnisse von Filtrationsversuchen vor-
gestellt. Anhand dieser Versuche wird die Möglichkeit einer homogenen Partikelverteilung 
aufgezeigt. Diese kann damit für die weitere Arbeit sichergestellt werden.  

Kapitel 8: Einfluss pyrogener Nanopartikel auf die Materialeigenschaften von Epoxidharzen 
In Kapitel 8 werden der Einfluss von Partikel- und Harzmaterial, deren Mischungsverhältnis sowie 
deren Interaktion auf die Materialeigenschaften des Nanokomposites untersucht. In umfassenden 
experimentellen Arbeiten werden hierzu systematisch der Partikelgehalt, die Partikelmodifikation, 
das Partikelmaterial sowie das Harzsystem variiert und die entsprechenden Nanokomposite um-
fangreich charakterisiert. Die erhaltenen Ergebnisse werden in Bezug auf ihren Einfluss auf die 
Bauteildeformation von Faserverbunden diskutiert.  

Kapitel 9: Einfluss pyrogener Nanopartikel auf die Bauteildeformation von Faserverbunden 
Der Einfluss pyrogener Nanopartikel auf die Bauteildeformation eines kohlenstofffaserverstärkten 
Kunststoffes wird in Kapitel 9 untersucht und diskutiert. Hierzu werden L-winkelförmige faserver-
stärkte Nanokomposite gefertigt und ihre Bauteildeformation vermessen. Aussagekräftige Ergeb-
nisse werden durch eine systematische Variation von Partikelgehalt, der Partikelmodifikation, des 
Partikelmaterials sowie des Harzsystems sichergestellt.  

Kapitel 10: Methodik zur Nanokompositentwicklung für reduzierte Bauteildeformationen 
Um eine gezielte Materialentwicklung zur Reduzierung der Bauteildeformationen durch das Ein-
bringen von Nanopartikeln in die Matrix von Faserverbunden in Zukunft zu erleichtern, wird in 
Kapitel 10 eine Bewertungsmethodik vorgestellt. Anhand von theoretischen Modellen wird zu-
nächst die Sensitivität der Bauteildeformation in Bezug auf die Änderung der einzelnen Matrixei-
genschaften nachvollzogen. Anschließend werden die experimentellen Arbeiten genutzt, um den 
Einfluss der Harzsystem- und Partikelzusammensetzung auf diese Matrixeigenschaften zu analy-
sieren. Aus diesen beiden Erkenntnissen wird abschließend die Bewertungsmethodik abgeleitet.  
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3 Bauteildeformation von faserverstärkten Kunststoffen 

Kapitel 3 bietet eine Einführung in die Thematik der Bauteildeformationen von faser-
verstärkten Kunststoffen und bildet somit die Grundlage für das Verständnis der weite-
ren Arbeit. Hierbei wird auf die unterschiedlichen Deformationen eingegangen und es 
werden deren Ursachen diskutiert. Anhand des dargestellten Stands des Wissens wer-
den insbesondere die Materialeigenschaften der Matrix herausgearbeitet, die einen Ein-
fluss auf die Deformationen haben. 

3.1 Entstehung von Bauteildeformationen 

Hochleistungsbauteile benötigen nicht nur exzellente mechanische Eigenschaften, sondern müssen 
auch eine hohe geometrische Genauigkeit aufweisen. Kohlenstofffaserverstärkte Kunststoffe erfül-
len ersteres Kriterium, zeigen jedoch häufig Abweichungen von der geplanten Geometrie. Insbe-
sondere bei komplexen Bauteilen kann nach der Fertigung eine Abweichung von der vorgegebenen 
Werkzeugform beobachtet werden. Dabei führt der Verzug in gekrümmten Segmenten zu einem 
Einfallen des Winkels, während in ebenen Bauteilbereichen eine Wölbung auftritt [9, 10, 11, 12]. 
Beide Phänomene sind getrennt voneinander in Abbildung 3.1 verdeutlicht. 
 

 

Abbildung 3.1: Induzierte Bauteildeformationen am Beispiel von gekrümmten (a) und ebenen (b) Faserver-
bunden vor und nach dem Entfernen des Werkzeuges. 
 
Die auftretenden Deformationen beschränken den Einsatz von kohlenstofffaserverstärkten Kunst-
stoffen beziehungsweise erhöhen die Herstellungskosten. Abweichungen von der Soll-Geometrie 
bereiten insbesondere Schwierigkeiten beim Aufbau größerer Strukturen, wenn mehrere Einzel-
bauteile miteinander verbunden werden müssen. Zum Fügen der einzelnen Komponenten kann der 
mangelnden Konturtreue des Faserverbundes durch eine Anpassung der Montagestrategie, der 
Bauteilauslegung oder der Werkzeuggeometrie begegnet werden [13]. Alle drei Möglichkeiten sind 
in Abbildung 3.2 schematisch dargestellt. 
Der pragmatischste Umgang mit fertigungsinduzierten Deformationen von zwei Fügepartnern ist 
eine Kompensation während der Montage (a). Hierbei wird die mangelnde Passgenauigkeit zweier 
Bauteile einfach durch weiche oder harte Füllmasse ausgeglichen. Dieser Prozess wird als Shimmen 
bezeichnet. Er ist jedoch arbeitsintensiv, erhöht das Strukturgewicht und verschlechtert den Kraft-
schluss. 
 
 

a) b)

Werkzeug WerkzeugBauteil Bauteil

Werkzeug Faserverstärkter Kunststoff
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Abbildung 3.2: Strategien zum passgenauen Fügen von Faserverbundbauteilen; a) Einsatz von Shim-Mate-
rialien (orange); b) integrale Bauweise; c) angepasste Werkzeuggeometrie zur Kompensation der geometri-
schen Bauteilabweichung. 
 
Aus diesem Grund ist eine Vermeidung von Passungenauigkeiten wünschenswert. Dies kann durch 
eine veränderte Bauteilfertigung erreicht werden. In einigen Fällen stellt zum Beispiel die integrale 
Auslegung und Fertigung eine Möglichkeit dar komplexere Strukturen aufzubauen (b). Hierbei wer-
den zwei Segmente bereits vor der Aushärtung des Harzsystems miteinander verbunden. So kön-
nen nicht nur Ungenauigkeiten bei der Passform vermieden werden, sondern es wird auch eine 
hohe Festigkeit an der Verbindungsstelle erreicht. Trotz der Vorteile dieser Bauweise ist ihr Einsatz 
begrenzt, da der Fertigungsaufwand für komplexe Strukturen sehr hoch ist und Eigenspannungen 
im Bauteil entstehen können.  
Eine weitaus variablere Herangehensweise an eine verbesserte Passgenauigkeit ist das Vorhalten 
der Bauteildeformation im Werkzeug (c). Hierbei wird die Werkzeugform so angepasst, dass die 
Geometrie des deformierten Bauteils nach der Entspannung der eigentlich gewünschten Geometrie 
entspricht. Dieser Ansatz verspricht eine gute Integrierbarkeit in die bestehende Prozesskette. Das 
Auffinden einer angepassten Werkzeugform ist jedoch meist problematisch, da die vorhandenen 
Berechnungsmethoden oft noch ungenau und zeitaufwendig sind [4]. Aus diesem Grund bedarf die 
Werkzeuganpassung oft mehrerer Iterationsschritte und eines erfahrenen Ingenieurs. Darüber hin-
aus setzt eine Kompensation der fertigungsbedingten Deformationen durch ein modifiziertes 
Werkzeug einen kontrollierbaren und stabilen Fertigungsprozess voraus. Abweichungen in der 
Bauteilqualität dürfen nicht auftreten. Denn nur so ist sichergestellt, dass immer der gleiche Verzug 
auftritt. 
Aufgrund der genannten Schwierigkeiten stellen fertigungsinduzierte Bauteildeformationen eine 
große Herausforderung für den Einsatz des Leichtbauwerkstoffes in komplexen Strukturen dar. 
Deshalb ist die Reduzierung der fertigungsbedingten Deformationen von kohlenstofffaserverstärk-
ten Kunststoffen nicht nur von wissenschaftlichem, sondern auch von wirtschaftlichem Interesse. 
Um diesem Phänomen effektiv zu begegnen, müssen jedoch zunächst die Mechanismen der Defor-
mationen verstanden werden. Die bekannten Zusammenhänge werden deshalb im Folgenden ver-
deutlicht. 
Die Ursache der Deformationen sind asymmetrische Dehnungen im Faserverbund, die während der 
Fertigung induziert werden. Nach dem Entfernen des formgebenden Werkzeuges relaxieren die 
entstandenen Spannungen durch eine Verformung des Faserverbundes. 
Im einfachsten Fall wird dieser Spannungsgradient durch einen asymmetrischen Faserlagenaufbau 
verursacht [11]. Während des Herstellungsprozesses von faserverstärkten Kunststoffen kommt es 
durch die Behinderung der thermischen Dehnungen zu einem Spannungsaufbau in den einzelnen 
Faserlagen. Durch die anisotropen Materialeigenschaften der Kohlenstofffasern und der orientier-
ten Faserablage im Verbund sind die Spannungen in Faserrichtung und quer zu dieser 

b)a) c)

Werkzeug Faserverstärkter Kunststoff



3 Bauteildeformation von faserverstärkten Kunststoffen  11 
 

unterschiedlich. In mittensymmetrisch- also monoklin- aufgebauten Laminaten gleichen sich diese 
Spannungen aus. Ist jedoch ein asymmetrischer Lagenaufbau gewählt, kommt es zu einer Wölbung 
des Bauteils. Aufgrund der einfachen Vermeidung dieses Phänomens soll der asymmetrische La-
genaufbau hier nicht weiter betrachtet werden. 
Darüber hinaus kann es jedoch auch bei symmetrisch aufgebauten Laminaten zu einem Verzug des 
Bauteils kommen. Dieser liegt dann ebenfalls in den Materialeigenschaften des Faserverbundes be-
gründet und wird während der Bauteilherstellung in die Struktur eingebracht. Aus diesem Grund 
wird auch von fertigungsinduzierten Deformationen gesprochen.  
Die Wirkmechanismen für diese fertigungsinduzierten Deformationen können in drei Ursachen 
aufgeteilt werden: die Anisotropie des Werkstoffes, Gradienten in den Materialeigenschaften und 
Spannungsgradienten durch Bauteil-Werkzeug-Interaktionen [14]. Die Gradienten in den Materi-
aleigenschaften und die Bauteil-Werkzeug-Interaktion führen zum Verzug von sowohl flachen als 
auch winkelförmigen Bauteilen, während die Anisotropie nur in gekrümmten Bauteilen ein Einfal-
len des Winkels verursacht. 
Die genannten Wirkmechanismen sind in Abbildung 3.3 noch einmal übersichtlich dargestellt, be-
vor sie im Detail erläutert werden. 
 

  

Abbildung 3.3: Übersicht der Wirkmechanismen, die zu Deformationen von Faserverbunden führen können. 

3.1.1 Anisotropie des Werkstoffes 

Kohlenstofffaserverstärkte Kunststoffe weisen einen anisotropen Werkstoffaufbau auf. Die Orien-
tierung der Fasern in der Laminatebene, verstärkt durch deren unterschiedliche Eigenschaften in 
Längs- und Querrichtung, führen zu abweichendem Materialverhalten in den verschiedenen Raum-
richtungen des Laminates. Diese Anisotropie verursacht in gekrümmten Strukturen ein Einfallen 
des Bauteilwinkels.  
Die Ursache hierfür liegt in der Volumenänderung, welche die Matrix während des Herstellungs-
prozesses des Faserverbundbauteils durchläuft. Diese setzt sich aus der thermischen und chemi-
schen Schwindung zusammen, die durch die Temperaturänderungen im Härtungsprozess sowie die 
Dichtezunahme während der Vernetzungsreaktion verursacht werden. In Dickenrichtung des La-
minates, also senkrecht zu den Fasern, kann sich die Matrix während des Herstellungsprozesses 
nahezu frei zusammenziehen. Somit führt die Schwindung des Harzes zu einer Reduktion der Bau-
teildicke.  
In der Bauteilebene findet die Harzschwindung allerdings nicht nur senkrecht, sondern auch paral-
lel zu den Fasern statt. Die Kohlenstofffasern erfahren während der Fertigung jedoch nur eine ge-
ringe Längenänderung, da sie einen kleinen Wärmeausdehnungskoeffizienten besitzen und keine 
chemische Umwandlung durchlaufen. Durch die Haftung des Harzes an den Fasern, die zudem eine 
höhere Steifigkeit als die Matrix besitzen, wird die Schwindung der Matrix in Faserrichtung behin-
dert und es kommt zu keiner signifikanten Bauteilkontraktion in der Ebene.  
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Die Schwindung des Harzes verursacht also eine Reduzierung der Bauteildicke, während die Deh-
nung in der Ebene durch die Fasern weitgehend verhindert wird. Diese geometrische Veränderung 
führt in gekrümmten Bauteilen zu Spannungen in radialer Richtung des Bauteils, die nach der Ent-
formung des Bauteils durch das Einfallen des Winkels ausgeglichen werden [11, 12, 15, 16].  
Die entstehenden Winkel sind in Abbildung 3.4 verdeutlicht und können durch die Lage der angren-
zenden Flanken zueinander bestimmt werden. Der Einfallwinkel ergibt sich dabei nach Glei-
chung (1) aus der Differenz von Soll- und Ist-Winkel.  
 

 ∆φ = φ − φ  (1) 
Mit:  φ=Winkel    Soll=Soll-Wert 
  Ist=Ist-Wert    Δ=Differenz 
 

 

Abbildung 3.4: Winkeleinfall eines gekrümmten Faserverbundes aufgrund seiner anisotropen Materialei-
genschaften. 

3.1.2 Gradienten in den Materialeigenschaften 

Neben dem anisotropen Werkstoffaufbau können auch Gradienten in den Materialeigenschaften 
fertigungsinduzierte Deformationen verursachen. Die Gradienten der Materialeigenschaften kön-
nen dabei den Faservolumengehalt, Poren oder auch den Aushärtegrad betreffen. Die Veränderun-
gen entstehen während der Fertigung in Dickenrichtung des Laminates auf einem meist einseitigen 
Werkzeug. 
Eine wesentliche Ursache für die Entstehung von Materialeigenschaftsgradienten ist das „Ausblu-
ten“ von Harz aus vorimprägnierten Fasern [17, 18, 19]. Das Harz ist zu Beginn des Aushärtungs-
prozesses noch flüssig und somit fließfähig. In dieser Phase der Härtung kann es durch den 
Umgebungsdruck aus dem Fasermaterial gedrückt werden. Hierdurch kommt es insbesondere auf 
der oberen Laminatseite zu einer Harzverarmung, also einer Zunahme des Faservolumengehaltes. 
Auf der unteren Laminatseite, also in Werkzeugnähe, sammelt sich das flüssige Harz hingegen an 
und der Faservolumengehalt der betroffenen Faserlagen sinkt. Auch in den Mittellagen ist eine Va-
riation der Harzverteilung zu beobachten, auch wenn die Unterschiede deutlich geringer als in den 
Randschichten ausfallen [19]. Insgesamt entsteht durch den Harzfluss ein Gradient im Faservolu-
mengehalt über die Bauteildicke. Durch die unterschiedlichen Faservolumengehalte findet die 
Schwindung nicht mehr homogen über die Bauteildicke statt. So wird in den harzreicheren Regio-
nen nicht nur eine höhere chemische Schwindung auftreten, sondern auch der thermische Anteil 
wird steigen. Dies liegt darin begründet, dass die Matrix einen höheren Wärmeausdehnungskoeffi-
zienten aufweist als die Fasern. Somit entsteht neben dem Gradienten im Faservolumengehalt im 
ausgehärteten Bauteil auch ein Spannungsgradient, der Verformungen induziert. Dieser Span-
nungsgradient wird zusätzlich verstärkt, da die faserreichere Region des Laminates den höheren 
Modul im Vergleich zu den harzreichen Gebieten aufweist [20]. 

φSoll

φIst

Δφ
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Bei Laminaten, die eine homogene Faser-Matrix-Verteilung aufweisen, können Gradienten in den 
Materialeigenschaften zudem durch eine ungleichmäßige Aushärtung des Harzes oder durch Poren 
entstehen [9]. Gradienten im Aushärtegrad spielen insbesondere bei Harzsystemen mit einer hohen 
Reaktionsgeschwindigkeit oder bei dicken Bauteilen eine Rolle [21], da es in diesen Fällen verstärkt 
zur Entstehung von Temperaturgradienten durch die frei werdende Reaktionsenthalpie kommt. 
Während die entstehende Wärme durch massive Werkzeuge mit einer hohen Wärmekapazität auf-
genommen werden kann, besteht auf der werkzeugabgewandten Seite des Laminates die Gefahr 
des Temperaturanstieges. Diese inhomogene Temperaturverteilung im Bauteil führt zu Gradienten 
in der Reaktionsgeschwindigkeit. Die chemische Schwindung und die mechanischen Eigenschaften 
des Harzes werden jedoch von dem Aushärtegrad bestimmt, so dass Gradienten in den Materialei-
genschaften entstehen. Darüber hinaus hängt auch die Glasübergangstemperatur der Matrix vom 
Vernetzungszustand des Polymers ab. Entstehen hier innerhalb eines Laminates Unterschiede, 
kann es in Abhängigkeit von der gewählten Temperaturführung zur Verglasung bei unterschiedli-
chen Temperaturen kommen. Da der Wärmeausdehnungskoeffizient eines Polymers im gummi-
elastischen Zustand allerdings etwa doppelt so hoch ist wie im glasartigen Zustand [22, 23], führt 
dies über die Bauteildicke zu deutlichen Unterschieden in der thermischen Schwindung, was wie-
derum Spannungen induziert. 
Poren entstehen hingegen bereits in der frühen Phase der Bauteilfertigung durch den Einschluss 
von Luft oder aber durch das Ausgasen von niedermolekularen Substanzen aus dem Harz im Vaku-
umaufbau. In beiden Fällen führen die eingeschlossenen Poren zu einer Reduzierung der Steifigkeit 
und des Wärmeausdehnungskoeffizienten. Die Gase steigen zudem zur Bauteiloberfläche auf, was 
einen Gradienten in den Materialeigenschaften und somit Bauteildeformationen induziert [24, 25]. 
Abbildung 3.5 stellt noch einmal alle drei Materialeigenschaften mit ihrer Verteilung über die Bau-
teildicke dar. 
 

 

Abbildung 3.5: Schematische Darstellung der Gradienten der Materialeigenschaften Faservolumengehalt, 
Poren und Aushärtegrad in Dickenrichtung eines kohlenstofffaserverstärkten Kunststoffes [nach 9]. 

3.1.3 Spannungsgradienten durch Bauteil-Werkzeug Interaktion 

Die dritte Ursache für fertigungsinduzierte Deformationen ist die mechanische Interaktion des Bau-
teils mit einseitigen Werkzeugen, wodurch Spannungsgradienten in Dickenrichtung des Bauteils 
induziert werden. 
Der wesentliche Treiber ist hierbei der Unterschied in der Wärmeausdehnung von Werkzeug und 
Laminat [9, 26, 27]. In den meisten Fertigungsprozessen werden metallische Werkzeuge verwen-
det, die einen wesentlich größeren Wärmeausdehnungskoeffizienten als Faserverbunde haben. 
Während des Aufheizens des Fertigungsaufbaus werden die Fasern in Werkzeugnähe deshalb 
durch die Werkzeugausdehnung unter Spannung gesetzt. Die Faserspannung nimmt dabei mit zu-
nehmendem Abstand zur Werkzeugoberfläche ab, da die zu diesem Zeitpunkt noch flüssige Matrix 
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die Spannungen nicht vollständig von Faserlage zu Faserlage überträgt. Der so entstandene Zug-
spannungsgradient wird mit fortschreitender Vernetzung der Matrix in dem Laminat eingefroren.  
Ein zweiter Grund für Spannungsgradienten in Faserverbunden, die auf einseitigen Werkzeugen 
gefertigt werden, kann die Interaktion des Harzes mit der Werkzeugoberfläche sein. Dabei haftet 
das Harz an der Werkzeugoberfläche, was zu einer Behinderung der chemischen Schwindung führt. 
Hierdurch bauen sich ebenfalls Spannungen auf, die mit zunehmendem Abstand zur Werkzeug-
oberfläche abnehmen. 
Abbildung 3.6 zeigt vereinfacht die Spannungsgradienten, die durch die Wärmeausdehnung und 
die chemische Schwindung bei Interaktion mit der Werkzeugoberfläche in Faserverbunden entste-
hen können. 
 

 

Abbildung 3.6: Schematische Darstellung der Spannungsgradienten in Dickenrichtung eines kohlenstofffa-
serverstärkten Kunststoffes aufgrund von Bauteil-Werkzeug Interaktionen [nach 9]. 
 
Die aufgebauten Spannungsgradienten führen, wie auch die Gradienten in den Materialeigenschaf-
ten, nach der Bauteilentformung zu einer konvexen Wölbung eines ehemals ebenen Laminates.  
In gekrümmten Bauteilen überlagern sich die Deformationen durch die Bauteil-Werkzeug-Interak-
tion und die Gradienten in den Materialeigenschaften mit dem Winkeleinfall durch den Anisotro-
pieeffekt. So ist in konvexen Werkzeugformen eine Vergrößerung und in konkaven Formen eine 
Verringerung des Winkeleinfalls im Vergleich zum reinen Anisotropieeffekt zu beobachten [14]. 

3.2 Einfluss der Matrix auf die Bauteildeformation von faserverstärkten Kunststoffen 

Fertigungsinduzierte Bauteildeformationen werden durch den anisotropen Materialaufbau, Gradi-
enten in den Materialeigenschaften und die Bauteil-Werkzeug-Interaktion während der Fertigung 
hervorgerufen. In welchem Umfang die einzelnen Mechanismen jedoch zu einer Deformation des 
Faserverbundes führen, hängt von verschiedenen intrinsischen und extrinsischen Einflussfaktoren 
ab. Zu den intrinsischen Faktoren zählen die Materialzusammensetzung und das Bauteildesign, 
während die Prozessführung und die Werkzeugauswahl den extrinsischen Einflüssen zugeordnet 
werden können [28]. In zahlreichen analytischen, numerischen und vor allem experimentellen Ar-
beiten wurden die unterschiedlichen Einflussfaktoren bereits untersucht. Abbildung 3.7 gibt an-
hand eines Fließdiagrammes einen Überblick über die in der Literatur identifizierten 
Einflussgrößen auf die fertigungsinduzierten Deformationen von Faserverbunden. Der Einfluss der 
einzelnen Faktoren ist dabei unterschiedlich stark und wird zum Teil auch noch kontrovers disku-
tiert. 29, 30, 31, 32, 33, 34, 35 
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Abbildung 3.7: In der Literatur [9-11, 14, 16, 20, 21, 23, 28-35] bekannte Einflussfaktoren auf die Bauteilde-
formation von Faserverbunden. 

Einflussfaktoren auf die Bauteildeformation von Faserverbunden 
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An dieser Stelle soll jedoch nicht auf die einzelnen Parameter im Detail eingegangen werden. Viel-
mehr findet eine Fokussierung auf die für diese Arbeit relevanten Einflussgrößen statt.  
Das Ziel dieser Arbeit ist die Untersuchung des Einflusses der Integration pyrogener Nanopartikel 
auf die Deformationen von faserverstärkten Epoxidharzen. Dabei werden die Nanopartikel durch 
das Beimischen in das Injektionsharz eingebracht, wodurch primär die Matrixeigenschaften beein-
flusst werden. Somit erfolgt eine Fokussierung auf matrixinduzierte Bauteildeformationen. Die Ma-
terialeigenschaften der Faser sowie das Bauteildesign, die Prozessführung und das Werkzeug 
bleiben durch die Partikelzugabe weitestgehend unberührt und werden deswegen in dieser Arbeit 
nicht weiter betrachtet.  
Die Analyse der in Abbildung 3.7 dargestellten Parameter zeigt, dass sich der Einfluss der Nanopar-
tikel auf vier wesentliche Matrixeigenschaften beschränkt: das Aushärteverhalten, die Schwindung, 
die mechanischen Eigenschaften und die thermische Leitfähigkeit. 
Das Aushärteverhalten wird seinerseits von der Reaktionskinetik und dem Gelpunkt des Harzes 
bestimmt. Die Schwindung setzt sich dagegen aus einem thermischen und einem chemischen Anteil 
zusammen. Hinter den mechanischen Eigenschaften verbergen sich insbesondere der E-Modul und 
die Querkontraktionszahl, während die thermische Leitfähigkeit durch den Wärmeleitfähigkeitsko-
effizienten beschrieben wird. Abbildung 3.8 stellt die beschriebenen Zusammenhänge grafisch dar.  
 

 

Abbildung 3.8: Matrixeigenschaften, die durch die Integration von Nanopartikeln modifiziert werden und 
die Bauteildeformationen von kohlenstofffaserverstärkten Kunststoffen beeinflussen. 

3.2.1 Einfluss des Aushärteverhaltens auf die Bauteildeformation  

Das Aushärteverhalten der Matrix hat einen wesentlichen Einfluss auf die fertigungsinduzierten 
Deformationen von kohlenstofffaserverstärkten Kunststoffen. Dabei hängen die entstehenden Ver-
formungen sowohl von der gewählten Temperaturführung während der Härtung als auch von der 
Reaktionsgeschwindigkeit des Harzsystems ab. Die entscheidenden Parameter der Netzwerkbil-
dung sind der Aushärtegrad, der Gelpunkt und die Verglasung der Matrix.  

Aushärtegrad 
Der Aushärtegrad eines Reaktionsharzes gibt den Anteil der verknüpften reaktiven Gruppen im 
Verhältnis zu der Gesamtzahl der möglichen Vernetzungsstellen an. Hierbei ist die Anzahl der Ver-
knüpfungen der frei werdenden Reaktionsenthalpie proportional, weshalb der Aushärtegrad typi-
scherweise indirekt als Verhältnis der freigewordenen zur Gesamtreaktionsenthalpie nach 
Gleichung (2) angegeben wird [36]. 

Einfluss der Matrixeigenschaften auf die 
fertigungsinduzierten Deformationen von 
 kohlenstofffaserverstärkten Kunststoffen
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α =

∆𝐻

∆𝐻 ,
 

(2) 

Mit: =Aushärtegrad  H=Enthalpie 

 R=Reaktion Gesamt=Gesamtwert 

 
Die Vernetzungsgeschwindigkeit eines thermisch härtenden Epoxidharzes wird von der Reaktivität 
der chemischen Komponenten sowie der Härtungstemperatur bestimmt. Dabei steigt der Aushär-
tegrad mit der Zeit, wobei die Reaktionsgeschwindigkeit bei autokatalytischen Vernetzungsreakti-
onen bei mittlerem Aushärtegrad am höchsten ist. Ein typischer Verlauf des Aushärtegrades eines 
Epoxidharzes über der Zeit unter isothermen Härtungsbedingungen ist in Abbildung 3.9a abgebil-
det. 
 

 

Abbildung 3.9: Schematische Darstellung der Entwicklung (a) des Aushärtegrades über der Zeit sowie (b) 
der chemischen Schwindung, (c) des Wärmeausdehnungskoeffizienten und (d) des E-Moduls über den Aus-
härtegrad während der isothermen Härtung eines Epoxidharzes [37, 38, 39]. 
 
Der Aushärtegrad eines Harzsystems steigt also mit der Härtungsdauer und ist ein Maß dafür, wel-
cher Anteil der Moleküle bereits miteinander verknüpft ist. Dabei sind viele Materialeigenschaften 
von Duromeren abhängig vom Vernetzungsgrad des Harzes. In Abbildung 3.9 b-d sind schematisch 
die Entwicklungen der chemischen Schwindung, des Wärmeausdehnungskoeffizienten und des E-
Moduls von Epoxidharzen über den Aushärtegrad während der isothermen Härtung dargestellt. Es 
ist zu erkennen, dass die chemische Schwindung des Harzes linear mit dem Aushärtegrad verknüpft 
ist. Dies liegt an dem direkten Zusammenhang von Volumenkontraktion und Anzahl der gebildeten 
kovalenten Bindungen. Der Wärmeausdehnungskoeffizient sinkt linear mit dem Aushärtegrad, da 
durch einen erhöhten Vernetzungsgrad die Polymerkettenbeweglichkeit reduziert wird, was sich 
wiederum in einer sinkenden Wärmeausdehnung widerspiegelt. Der E-Modul steigt hingegen mit 

Zeit

A
u

sh
är

te
g

ra
d

a)

C
h

em
is

ch
e 

Sc
h

w
in

d
u

n
g

Aushärtegrad

b)

Aushärtegrad

E
-M

o
d

u
l

d)

W
är

m
ea

u
sd

eh
n

u
n

gs
-

k
o

ef
fi

zi
en

t

Aushärtegrad

c)



18 3 Bauteildeformation von faserverstärkten Kunststoffen
 

einem zunehmenden Vernetzungsgrad, wobei eine signifikante Modulzunahme erst nach der Gelie-
rung des Harzes zu beobachten ist.  
Die dargestellten Materialeigenschaften durchlaufen während der Härtung also signifikante Verän-
derungen. Aufgrund des Einflusses dieser Materialeigenschaften auf die fertigungsinduzierten De-
formationen von Faserverbunden konnte bereits von mehreren Autoren der Zusammenhang 
zwischen Aushärtegrad und Bauteildeformation aufgezeigt werden.  
Garstka et al. [40] untersuchen zum Beispiel die Dehnungen eines kohlenstofffaserverstärkten 
Kunststoffes in Dickenrichtung während der Aushärtung. Eine Korrelation ihrer Versuchsergeb-
nisse mit Berechnungen zur Reaktionsgeschwindigkeit weist eindeutig eine Abhängigkeit der Bau-
teildeformation vom Aushärtegrad nachg. Dieses Ergebnis wird ebenfalls durch Arbeiten von White 
et al. [24] bestätigt, die eine zunehmende Durchbiegung von asymmetrischen Faserverbunden mit 
steigendem Aushärtegrad beobachten. 
Diese Zusammenhänge sind allerdings nur wahr, solange der Einfluss des Aushärtegrades nicht 
durch andere Effekte überlagert wird. In Versuchen von Wisnom et al. [11] führte ein steigender 
Aushärtegrad so zu einem abnehmenden Einfallwinkel eines gekrümmten Faserverbundes. Diese 
Ergebnisse lassen jedoch nicht direkt auf den Einfluss des Aushärtegrades schließen, sondern lie-
gen im Durchschreiten der Verglasung bei unterschiedlichen Temperaturen begründet. Der Ein-
fluss der Verglasung auf die Deformation wird im Folgenden noch detailliert diskutiert. 

Gelierung 
Die Gelierung tritt bei der erstmaligen Bildung eines durchgängigen Netzwerkes im Harz auf. Damit 
markiert sie das Ende der Fließfähigkeit, zudem entwickelt sich erst ab diesem Punkt ein signifi-
kanter Modul im Harz [21, 41, 42]. Dies bedeutet, dass die chemische Schwindung in einem Faser-
verbundbauteil vor dem Erreichen des Gelpunkts durch ein Nachfließen des Harzes ausgeglichen 
werden kann. Erst nach der Gelierung führt die Vernetzung des Harzes zu einem Spannungsaufbau 
und somit zu einer Deformation des Bauteils. Der Umsatz, bei dem die Gelierung stattfindet, ist von 
Harzsystem zu Harzsystem unterschiedlich, liegt jedoch typischerweise zwischen 30% und 60%      
[36]. Dabei führen Systeme, die bei einem niedrigen Umsatz gelieren, zu größeren Bauteilverfor-
mungen als Harzsysteme mit einem späteren Gelpunkt.  
Neben dem Umsatz, bei dem die Gelierung auftritt, hat auch die Temperatur, bei der dies geschieht, 
einen wesentlichen Einfluss auf die fertigungsinduzierten Deformationen. Die Geltemperatur defi-
niert die Spannungen, die durch die thermische Schwindung in den Verbund eingebracht werden, 
da der Gelpunkt die Wärmeausdehnung des Harzes fixiert. Diese Temperatur legt also die Tempe-
raturdifferenz zu der Einsatztemperatur des Bauteils (meist Raumtemperatur) fest. Je größer die 
Differenz ist, desto größer ist auch die Volumenkontraktion der Matrix durch das Abkühlen, welche 
wiederum zu Bauteildeformationen führt. Hierzu führten Kim et al. [34] Untersuchungen an einem 
kohlenstofffaserverstärkten Kunststoff mit faseroptischen Sensoren durch. Sie weisen nach, dass 
Verbunde, die mit einer langsameren Heizrate auf die finale Härtungstemperatur gebracht werden, 
niedrigere Spannungen aufweisen als schneller aufgeheizte Bauteile. Die Beobachtung erklären die 
Autoren mit der Gelierung des Harzes bei niedrigeren Temperaturen während der Aufheizphase. 
Die weitere Erhöhung der Härtungstemperatur führt dabei zwar ebenfalls zu einer Wärmeausdeh-
nung des Harzes, diese wird jedoch beim abschließenden Abkühlprozess wieder annähernd ausge-
glichen. Das Ergebnis wird von White et al. [24] bestätigt, die einen isothermen Härtungszyklus mit 
einem mehrstufigen vergleichen. Die Versuchsergebnisse zeigen auch hier bei gleichem Aushärte-
grad, dass die Einführung einer Haltestufe bei niedrigeren Temperaturen die Winkelverformung 
reduziert. 
Allerdings können auch zu dem Einfluss des Gelpunktes auf die fertigungsinduzierten Deformatio-
nen gegenteilige Ergebnisse in der Literatur gefunden werden. Albert et al. [28] analysieren zum 
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Beispiel den Einfallwinkel von verschiedenen L- und C- förmigen kohlenstofffaserverstärkten Fa-
serverbunden. Dabei werden zwei Härtungszyklen miteinander verglichen. Zum einen werden die 
Winkel direkt drei Stunden bei 180 °C ausgehärtet. Zum anderen wird noch eine Haltestufe von drei 
Stunden bei 130 °C davor geschaltet, so dass bei dieser niedrigeren Temperatur die Gelierung auf-
tritt. Die Ergebnisse zeigen durchweg einen höheren Winkeleinfall für den zweistufigen Härtungs-
zyklus. Die Autoren geben keine Erklärung für dieses Phänomen. Diese experimentellen Ergebnisse 
werden jedoch durch Arbeiten von Fernlund et al. [30] bestätigt. Auch sie zeigen, dass die Härtung 
von winkelförmigen Faserverbunden in einem zweistufigen Härtungszyklus höhere Einfallwinkel 
als bei der einstufigen Variante erzeugt. Parallel konnten die Autoren jedoch auch nachweisen, dass 
durch das Weglassen eines Trennmittels auf der Werkzeugoberfläche die Differenz im Einfallwin-
kel zwischen den zwei Härtungszyklen verstärkt wird. Diese Ergebnisse weisen darauf hin, dass der 
Einfallwinkel nicht direkt auf die unterschiedliche Gelierungstemperaturen zurückzuführen ist, 
sondern durch andere Effekte, wie die Werkzeug-Bauteil-Interaktion, überlagert wird. In den bei-
den diskutierten Arbeiten werden die Winkel aus vorimprägnierten Fasern auf einem einseitigen 
Werkzeug gefertigt. Somit erscheint eine Ausbildung von Materialgradienten durch das Ausbluten 
des Harzes wahrscheinlich. Hierbei hätte das Harzsystem während des zweistufigen Härtungszyk-
lus‘ deutlich mehr Zeit zum Fließen vor der Gelierung gehabt. In diesen Bauteilen wird die redu-
zierte thermische Spannung durch die Gelierung bei niedrigeren Temperauren durch verstärkte 
Materialgradienten überlagert.  

Verglasung 
Als weiterer charakteristischer Aushärtepunkt hat die Verglasung, auch Vitrifikation genannt, einen 
signifikanten Einfluss auf die fertigungsinduzierten Deformationen von Faserverbunden. 
Die Verglasung der Matrix führt zu einer signifikanten Reduzierung der Molekülkettenbeweglich-
keit. Aufgrund der geringen Kettenbeweglichkeit ist nach der Verglasung ein Relaxieren von einge-
frorenen Spannungen nicht mehr möglich. Deshalb hat der Spannungszustand bei der Vitrifikation 
einen entscheidenden Einfluss auf die Bauteildeformation. Dabei können die Spannungen durch 
Schwindung, Materialgradient oder Bauteil-Werkzeug-Interaktion induziert worden sein [11]. Ein 
Relaxieren der eingefrorenen Spannungen tritt erst wieder auf, wenn die Aushärtetemperatur über 
die Glasübergangstemperatur des Harzes gehoben wird. Dieser Schritt führt dann jedoch auch zu 
einer Verringerung der Bauteildeformation, wie Kim et al. [34] zeigen. Diese Autoren weisen in ih-
ren Versuchen nach, dass bei winkelförmigen Verbunden, die oberhalb der maximalen Glasüber-
gangstemperatur (Tg∞) gehärtet werden, eine niedrigere Verformung auftritt als an Bauteilen, die 
zwar auch einen vollständigen Aushärtegrad aufweisen, aber zum Ende der Härtung verglasen. 
Gleichzeitig beeinflusst der veränderte Wärmeausdehnungskoeffizient vor und nach der Vergla-
sung die Bauteildeformation. Wisnom et al. [11] untersuchen die Deformation von kohlenstofffa-
serverstärkten Kunststoffen. In einer Versuchsreihe, bei der Bauteile zu unterschiedlichen Zeiten 
aus dem Härtungszyklus entfernt werden, zeigen die Autoren, dass der Einfallwinkel mit steigender 
Härtungszeit und somit zunehmendem Umsatz zunächst zunimmt. Der maximale Winkeleinfall 
wird allerdings vor Erreichen einer vollständigen Vernetzung erreicht und die Deformation des 
Bauteils sinkt anschließend mit zunehmendem Umsatz wieder ab. Diese Beobachtung erklären die 
Autoren mit dem höheren Wärmeausdehnungskoeffizienten des Harzes unterhalb des Glasüber-
gangs. Unvollständig ausgehärtete Proben werden zu einem größeren Anteil im gummielastischen 
Zustand abgekühlt, wodurch ihre thermische Schwindung und somit der Spannungsaufbau größer 
ist. Diese Beobachtungen können ebenfalls von Arbeiten von Svanberg et al. [29] und Ersoy et al. 
[23] bestätigt werden. 
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3.2.2 Einfluss der Schwindung auf die Bauteildeformation 

Epoxidharze erfahren während des Aushärteprozesses eine Volumenschwindung, die durch eine 
Dichteänderung des Harzes induziert wird. Die Gesamtvolumenschwindung des Materials setzt sich 
dabei aus der Härtungs- und der Abkühlschwindung zusammen [43].  
Die Härtungsschwindung wird auch als chemische Schwindung bezeichnet, da sie durch die chemi-
sche Reaktion der Monomere zu einem Netzwerk hervorgerufen wird. Dabei bedingt die Umwand-
lung von Van-der-Waals-Wechselwirkungen zu kovalenten Bindungen eine Reduzierung der 
Atomabstände. Hierdurch erhöht sich parallel zum Aushärtegrad die Dichte des Materials, was bei 
konstanter Materialmasse zu einer Volumenschwindung führt. Aufgrund der Knüpfung der kova-
lenten Bindungen ist die auftretende chemische Schwindung irreversibel.  
Die Abkühlschwindung wird hingegen auch thermische Schwindung genannt, da sie durch Tempe-
raturänderungen des Harzes hervorgerufen wird. In Abhängigkeit vom Wärmeausdehnungskoeffi-
zienten führen Temperaturänderungen zu Volumenänderungen des Harzes, wobei während des 
Aufheizens eine Expansion und während des Abkühlens eine Kontraktion des Polymers zu be-
obachten ist. Bei der thermischen Schwindung handelt es sich somit um ein reversibles Phänomen. 
 

 

Abbildung 3.10: Schematische Darstellung der Dichteänderung eines Epoxidharzes während eines Här-
tungszyklus [nach 44]. 
 
Abbildung 3.10 zeigt schematisch die Dichteänderung eines Epoxidharzes während eines isother-
men Härtungszyklus. Zu Beginn der Fertigung wird das Harz von Raumtemperatur auf Härtungs-
temperatur (von A nach B) erwärmt. Dieses Aufheizen reduziert die Dichte und führt zu einer 
Volumenexpansion des Harzes. In dem idealisierten Schaubild setzt die chemische Vernetzung erst 
nach Erreichen der Härtungstemperatur ein, wobei die chemische Schwindung durch die Dichtezu-
nahme auftritt (von B nach C). Während der isothermen Haltephase des Härtungszyklus kommt es 
zur vollständigen Aushärtung des Polymers. Im Rahmen dieser Vernetzung durchläuft das Harz 
auch den Gelpunkt, der in der Abbildung bei einem willkürlichen Umsatz eingezeichnet ist. 
Nach der abgeschlossenen Aushärtung des Harzes wird das Bauteil wieder auf Raumtemperatur 
abgekühlt. Durch diese Temperaturreduzierung erhöht sich ebenfalls die Dichte des Harzes und die 
thermische Schwindung findet statt (von C nach E). Wird während des Abkühlens die Glasüber-
gangstemperatur des Harzes unterschritten kommt es zur Verglasung des Materials, was eine 
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deutliche Senkung des Wärmeausdehnungskoeffizienten bedeutet. Dieser Übergang ist als Punkt D 
verdeutlicht.  
Epoxidharze durchlaufen während ihrer Härtung zwar alle der beschriebenen Volumenänderun-
gen, dennoch ist für die Fertigung von faserverstärkten Kunststoffen nur ein Teil der Schwindung 
relevant. Im Injektionsprozess wird normalerweise ein Nachfließen von Harz aus der Kartusche 
während der Aushärtung erlaubt. Aus diesem Grund kann ein Teil der Volumenschwindung im Fa-
serverbundbauteil ausgeglichen werden. Wie bereits beschrieben, ist das Harz erst ab dem Gel-
punkt nicht mehr fließfähig und kann Spannungen aufbauen. Aus diesem Grund sind für die 
Entwicklung von fertigungsinduzierten Bauteildeformationen nur die chemische Schwindung nach 
der Gelierung sowie die thermische Schwindung von Relevanz. 

Thermische Schwindung 
Bei der Herstellung von kohlenstofffaserverstärkten Kunststoffen aus thermisch härtenden Epo-
xidharzen wird das Bauteil zum Abschluss des Härtungszyklus‘ auf Raumtemperatur abgekühlt. 
Durch das Abkühlen zieht sich dieses zusammen und eine thermische Schwindung kann beobachtet 
werden. Das Ausmaß der Volumenkontraktion wird dabei durch den Wärmeausdehnungskoeffi-
zienten des Materials sowie die Temperaturänderung bestimmt. Somit ergibt sich die thermische 
Schwindung nach Gleichung (3). 
 

 𝑆 = |𝐶𝑇𝐸 ∙ ∆𝑇| (3) 
Mit: S=Schwindung CTE=Wärmeausdehnungskoeffizient 

 T=Temperatur therm=thermisch 

 
Dabei ist der Wärmeausdehnungskoeffizient ein experimentell zu ermittelnder Materialkennwert, 
der nach Gleichung (4) die Längenänderung des Materials bei einer bestimmten Temperaturände-
rung wiedergibt [45]. Dieser Wert ist dabei nicht über alle Temperaturbereiche linear, sondern 
hängt vielmehr von dem genauen Temperaturbereich ab. 
 

 
𝐶𝑇𝐸 =

1

𝐿
∙

∆𝐿

∆𝑇
 (4) 

Mit: L=Länge 0=Anfangswert 

 
Für isotrope Materialien, wie Epoxidharze es sind, findet die Ausdehnung in alle drei Raumrichtun-
gen gleichermaßen statt. Somit gilt nach Gleichung (5), dass der Volumenwärmeausdehnungskoef-
fizient dreimal dem Längenwärmeausdehnungskoeffizient entspricht. 
 

 𝐶𝑇𝐸 = 3 ∙ 𝐶𝑇𝐸  (5) 
Mit: V=Volumen 

 
Der Wärmeausdehnungskoeffizient von Epoxidharzen hängt von ihrer chemischen Zusammenset-
zung, ihrem Vernetzungsgrad und der Temperatur ab. Allgemein weisen Polymere mit einem hohen 
inter- und intramolekularen Zusammenhalt eine niedrigere Wärmeausdehnung auf als weniger 
verknüpfte Netzwerke. So behindern vor allem kovalente Bindungen, aber auch Sekundärbindun-
gen wie Wasserstoffbrücken, die Molekülkettenbeweglichkeit während einer Temperaturerhö-
hung. Dieser Zusammenhang kann zum Beispiel von Shimbo et al. [44] gezeigt werden, die eine 
lineare Zunahme des Wärmeausdehnungskoeffizienten mit abnehmender Molekülkettenlänge zwi-
schen den Verknüpfungspunkten im Polymernetzwerk aufzeigen. Der Einfluss der Molekülketten-
beweglichkeit ist auch die Ursache der Abhängigkeit des Wärmeausdehnungskoeffizienten von der 
Temperatur. Insbesondere mit Überschreiten des Glasüberganges steigt die Kettenbeweglichkeit 
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sprunghaft an, weshalb Temperaturänderungen höhere Volumenausdehnung hervorrufen [44, 23]. 
So weisen reine Epoxidharze oberhalb der Glasübergangstemperatur typischerweise Wärmeaus-
dehnungskoeffizienten von 110-250 ppm/K auf, während die Werte unterhalb der Glasübergangs-
temperatur lediglich zwischen 50-90 ppm/K liegen [46, 47, 48, 49]. 
Der Wärmeausdehnungskoeffizient von Kohlenstofffasern unterscheidet sich hingegen wesentlich 
von der Matrix. Kohlenstofffasern zeigen aufgrund ihres graphitähnlichen Aufbaus eine anisotrope 
Ausdehnung. Quer zur Faser haben sie einen positiven Wärmeausdehnungskoeffizienten von 10-
15 ppm/K. In Faserrichtung ist die Wärmeausdehnung hingegen noch geringer und weist bisweilen 
sogar einen negativen Wert auf [36, 50]. Der Wärmeausdehnungskoeffizient des Verbundes setzt 
sich anschließend aus den Eigenschaften der Kohlenstofffaser und des Epoxidharzes zusammen. 
Hierbei spielen das Mischungsverhältnis, also der Faservolumengehalt, und zusätzlich die Faserori-
entierung eine entscheidende Rolle.  
Quer zur Faser, also auch in Dickenrichtung des Laminates, ist die thermische Schwindung des Ver-
bundes matrixdominiert. Die Wärmeausdehnung der Matrix und der Faser findet hier weitestge-
hend unabhängig voneinander statt. Dabei ist der Wärmeausdehnungskoeffizient der Matrix 
deutlich größer als der der Faser.  
Längs zur Faserausrichtung, also in der Ebene des Laminates, wird die thermische Schwindung von 
der Kohlenstofffaser dominiert, da diese die deutlich höhere Steifigkeit aufweist. 
Dieser Zusammenhang führt in faserverstärkten Kunststoffen zu einer wesentlich größeren ther-
mischen Schwindung in Dickenrichtung als in der Ebene des Laminates. Die thermische Ausdeh-
nung ist deshalb wesentlich für das anisotrope Materialverhalten und somit eine Ursache für den 
Winkeleinfall von gekrümmten Bauteilen [11]. 
Der Einfluss der thermischen Schwindung auf die fertigungsinduzierte Deformation von kohlen-
stofffaserverstärkten Kunststoffen wurde bereits mehrfach untersucht.  
Zur Berechnung des Winkeleinfalls durch die thermische Schwindung haben Radford et al. [12] 
Gleichung (6) aufgestellt, nach welcher der Winkeleinfall vom Sollwinkel, den Wärmeausdehnungs-
koeffizienten in Dicken- und Ebenen-Richtung sowie der Temperaturdifferenz abhängt. 
 

 
∆𝜑 = 𝜑

𝐶𝑇𝐸 ,∥ − 𝐶𝑇𝐸 , ∆𝑇

1 + 𝐶𝑇𝐸 , ∆𝑇
 (6) 

Mit: ⏊=senkrecht zur Faser ‖=parallel zur Faser 

 CFK=kohlenstofffaserverstärkter Kunststoff 

 
Diesen Zusammenhang können die Autoren in einer experimentellen Arbeit bestätigen [14]. Hierzu 
nutzen sie den reversiblen Charakter der thermischen Schwindung und erhitzen bereits vollständig 
ausgehärtete Winkel sukzessive von 24 auf 178 °C. Bei diesem Versuch reduziert sich der Einfall-
winkel mit zunehmender Temperatur genau um den von der Formel berechneten Betrag.  
Der Zusammenhang von fertigungsinduzierter Deformation und Bauteiltemperatur kann auch 
durch weitere Arbeiten bestätigt werden [15, 51]. Hierbei zeigt sich immer wieder, dass mit Ab-
nahme der Temperaturdifferenz zwischen Härtungs- und Einsatztemperatur die jeweilige Bauteil-
deformation geringer ausfällt.  
Andersherum kann ein Aufheizen des Faserverbundes auch genutzt werden um Verformungen zu 
reduzieren. Werden durch die thermische Ausdehnung gerade alle inneren Spannungen kompen-
siert, wird von spannungsfreier Temperatur gesprochen. Diese muss jedoch nicht der Aushärtetem-
peratur entsprechen, da neben der thermischen Schwindung auch noch andere Effekte zu 
Bauteildeformationen führen können [51]. 
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Chemische Schwindung 
Die Vernetzungsreaktion von Duromeren ist die Ursache für ihre chemische Schwindung. Mit zu-
nehmender Anzahl von kovalenten Bindungen kommt es zu einer Verkürzung der Atomabstände 
und somit zu einer Dichtezunahme und Volumenabnahme des Polymers. Verschiedene Autoren         
[40, 52, 53, 54] haben diesbezüglich den Zusammenhang zwischen chemischer Schwindung und 
Aushärtegrad des Polymers untersucht und konnten einen linearen Zusammenhang, wie er in Ab-
bildung 3.9b dargestellt ist, feststellen. Dies bedeutet, dass die chemische Schwindung unabhängig 
von dem gewählten Temperaturzyklus ist und alleinig durch den Umsatz bestimmt wird [55]. Aus-
nahmen zu dieser Beobachtung treten allerdings auf, wenn der Reaktionsmechanismus durch eine 
veränderte Temperaturführung beeinflusst wird. 
Dabei hängt das Maß der Volumenabnahme von der chemischen Struktur der Monomere und der 
daraus gebildeten Netzwerkdichte ab. Der Einfluss der Molekülstruktur wird von Holst [38] anhand 
einer Literaturrecherche zusammengefasst. Hierbei zeigt sich, dass die chemische Schwindung mit 
zunehmender Kettenlänge, wachsendem sterischen Anspruch und größerem Abstand zwischen 
den Funktionalitäten der Monomere abnimmt. Dieser Effekt liegt in der größeren Netzwerkma-
schenweite begründet. Weiterhin wirken sich große Seitengruppen sowie eine zunehmende Flexi-
bilität der Monomereinheiten reduzierend auf die Reaktionsschwindung aus. Diese der Literatur 
entnommenen Zusammenhänge weist Holst zudem in eigenen, umfangreichen Versuchen mit sys-
tematisch variierten Harz- und Härter-Molekülen nach. 
Die chemische Schwindung des Reaktionsharzes ist eine isotrope Materialeigenschaft und findet im 
ungehinderten Zustand in alle Raumrichtungen gleichermaßen statt. Im Faserverbund wird die 
gleichmäßige Schwindung aufgrund der Faser-Matrix-Haftung jedoch behindert. Analog zur ther-
mischen Schwindung wird durch die Volumenkontraktion also eine Reduzierung der Bauteildicke 
erreicht, während in der Ebene die Schwindung weitestgehend behindert wird. Aufgrund des 
Anisotropieeffektes ist die chemische Schwindung also eine Hauptursache für die fertigungsindu-
zierten Deformationen von winkelförmigen Bauteilen. 
Radford et al. [12] untersuchen diesen Einfluss auf die Bauteildeformation von winkeligen Bautei-
len und stellen einen zur thermischen Schwindung analogen Zusammenhang her. Gleichung (7) bie-
tet eine einfache Abschätzung des Einflusses der chemischen Schwindung auf die 
Bauteildeformation. Der Zusammenhang ist allerdings auf einzelne Strukturelemente beschränkt 
[14]. 
 

 
∆𝜑 = 𝜑

𝑆 , ,∥ − 𝑆 , ,

1 + 𝑆 ,
 (7) 

Mit: chem=chemisch  

 
Einen experimentellen Beweis erbringen Radford et al. für diesen Zusammenhang nicht.  
Den Einfluss der chemischen Schwindung auf die fertigungsinduzierten Deformationen von Faser-
verbunden experimentell eindeutig nachzuweisen ist zudem schwierig. Es sind zwar zahlreiche 
publizierte Arbeiten bekannt, bei denen die Härtung in unterschiedlichen Stadien durch schnelles 
Abkühlen unterbrochen wird. Allerdings kommt es hierbei zu einer Überlagerung des Effektes der 
chemischen Schwindung, der thermischen Schwindung und verschiedener Materialeigenschaften 
durch die verschiedenen Aushärtegrade [55]. Die Überlagerung tritt vor allem dann auf, wenn die 
Bestimmung der Bauteilgeometrie bei Raumtemperatur nach der Entfernung des Werkzeuges er-
folgt. Ersoy et al. [23] und Wisnom et al. [11] berichten zum Beispiel bei einer isothermen Härtungs-
stufe von einem sinkenden Winkeleinfall mit steigendem Aushärtegrad eines C-förmigen 
Faserverbundes. Dieses Phänomen wird allerdings primär von einem sinkenden Wärmeausdeh-
nungskoeffizienten hervorgerufen. Insbesondere bei teilausgehärteten Proben, die nicht im 
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verglasten, sondern im gummielastischen Zustand abgekühlt werden, ist die thermische Schwin-
dung signifikant höher.  
White et al. [24] variieren hingegen den Aushärtegrad von Bis-Maleimid-Harzen in Faserverbunden 
durch unterschiedliche Aushärtetemperaturen. Mit zunehmender Aushärtetemperatur steigt er-
wartungsgemäß der Aushärtegrad und die beobachtete Bauteildeformation. Dies lässt jedoch eben-
falls keinen Rückschluss auf den Einfluss der chemischen Schwindung zu, da parallel mit steigender 
Härtungstemperatur auch die thermische Schwindung zunimmt. 
Konkretere Aussagen können jedoch an Modellsystemen erzielt werden. Prasatya et al. [51] be-
schäftigen sich zum Beispiel in einer experimentellen und analytischen Arbeit mit dem Spannungs-
aufbau in einem dünnen Epoxidfilm. Hierbei können sie zeigen, dass bis zu 30% der aufgebauten 
Spannungen durch die chemische Schwindung verursacht werden. 

3.2.3 Einfluss der mechanischen Eigenschaften auf die Bauteildeformation 

Die mechanischen Eigenschaften der Matrix haben ebenfalls einen großen Einfluss auf die ferti-
gungsinduzierten Deformationen von Faserverbunden. Zum einen finden die chemische und ther-
mische Schwindung im Faserverbund nicht frei statt, sondern werden durch die Kohlenstofffasern 
behindert. Zum anderen entscheidet die Biegesteifigkeit des Laminates in welchem Umfang eine 
Verformung auftritt.  

Spannungsaufbau während der Fertigung 
Durch die chemische Schwindung reduziert sich das Volumen der Matrix, während das Faservolu-
men konstant bleibt. Quer zur Faser hat dieser Unterschied keinen wesentlichen Einfluss auf das 
Schwindungsverhalten des Harzes und der Faserverbund kann sich annähernd frei zusammenzie-
hen. Parallel zu den Fasern verhindern die steifen Fasern eine Kontraktion jedoch weitestgehend.  
 

 

Abbildung 3.11: Dehnungen in einem Glasfaser-Polyester-Verbund durch chemische Schwindung während 
der isothermen Härtung bei 100 °C [21]. 
 
Bogetti et al. [21] haben anhand eines theoretischen Modells das Schwindungsverhalten in einem 
Verbund längs und quer zur Faserausrichtung berechnet. Abbildung 3.11 stellt die Dehnungen in 
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einem glasfaserverstärktem Polyesterverbund während einer isothermen Aushärtung dar. Die Er-
gebnisse zeigen klar, wie sich in Dickenrichtung des Laminates eine Kontraktion mit zunehmender 
Aushärtung entwickelt, während diese in Faserrichtung fast vollständig unterbunden wird. 
Durch die Haftung der Matrix an den Fasern kommt es zum Aufbau von Druckspannungen in den 
Fasern, während sich in der Matrix Zugspannungen entwickeln. Mit zunehmendem Abstand des 
Harzes von der anhaftenden Grenzschicht an der Faser nimmt die Behinderung der chemischen 
Schwindung jedoch ab, wodurch ein Schubspannungsgradient entsteht. Das Ausmaß des Span-
nungsgradienten hängt somit nicht nur von der Hinderung der chemischen Schwindung, sondern 
auch von dem Schubmodul der Matrix ab. Dabei sind der Zug- und der Schubmodul über die Quer-
kontraktionszahl nach Gleichung (8) verbunden [21]. 
 

 
𝐺 =

𝐸

2(1 + 𝜈)
 (8) 

Mit: G=Schubmodul ν=Querkontraktionszahl 
 E=Elastizitätsmodul  

 
Es gilt also: Je höher der Elastizitätsmodul (E-Modul) der Matrix und je niedriger die Querkontrak-
tionszahl der Faser, desto größer sind die entstehenden Spannungssprünge in der Grenzschicht 
[56].  
Die zum Prozessende auftretende Abkühlschwindung des Faserverbundes hängt ebenfalls nicht 
nur von den Wärmeausdehnungskoeffizienten der Faser und der Matrix ab, sondern auch von de-
ren Steifigkeiten und der Querkontraktionszahl. Hierbei ist, wie bei der chemischen Schwindung, 
die Wärmeausdehnung des Harzes in Faserrichtung deutlich stärker behindert als quer dazu. 
Dadurch kann der Wärmeausdehnungskoeffizient des Verbundes quer zu den Fasern zwar annä-
herungsweise über eine Mischungsregel, welche lediglich die Volumenanteile und Wärmeausdeh-
nungskoeffizienten von Matrix und Faser berücksichtigt, berechnet werden. In der Realität spielt 
jedoch auch der komplexe Spannungsaufbau durch die unterschiedlichen Wärmeausdehnungen 
der zwei Phasen eine wichtige Rolle. Aufgrund dieser Komplexität wurden bereits unterschiedliche 
Zusammenhänge und Berechnungsmodelle zur Abbildung und Analyse des Wärmeausdehnungs-
koeffizienten des Faserverbundes entwickelt, verglichen und kritisch diskutiert [57, 58, 59]. Trotz 
der Unterschiede in den Modellen besteht Einigkeit darüber, dass die Steifigkeiten der Faser und 
der Matrix sowie die Querkontraktion einen Einfluss auf die Wärmeausdehnung des Faserverbun-
des haben. Eine Fokussierung der dargestellten Zusammenhänge auf den Einfluss der Matrix zeigt, 
dass der Spannungsaufbau während der Fertigung umso größer ist, je höher der Elastizitätsmodul 
und je niedriger die Querkontraktionszahl des Polymers ist. 

Spannungsabbau nach der Fertigung 
Erst nach der Fertigung und Entformung eines Faserverbundbauteils werden die durch die aniso-
trope Schwindung im Faserverbund induzierten Spannungen relaxiert. Im Fertigungsprozess ist die 
Bauteilgeometrie noch durch die Werkzeuggeometrie festgelegt. Erst nach dem Entformen können 
sich die entstandenen inneren Spannungen durch auftretende Deformationen entspannen. Das 
Ausmaß der im Härtungsprozess auftretenden Harzdehnungen hängt dabei von dem Verhältnis des 
gummielastischen und glasartigen Moduls sowie den auftretenden Spannungen nach Gleichung (9) 
ab [29, 60]. 
 

 
𝜀 =

1

𝐸
−

1

𝐸
𝜎  (9) 

Mit: ε=Dehnung  Glas=glasartigen Zustand 
 σ=Spannung Gummi=gummielastischer Zustand 
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Der Zusammenhang beschreibt, dass durch die chemische Schwindung im Bereich zwischen dem 
Gelpunkt und der Verglasung Spannungen in das Harz induziert werden. Dabei ist bei gleicher Span-
nung die Dehnung umso größer, je kleiner der E-Modul im gummielastischen und je höher der E-
Modul im glasartigen Zustand ist. In diesem Zusammenhang ist auch zu erwähnen, dass sich der 
Modul des Harzes erst ab dem Gelpunkt in signifikantem Umfang entwickelt und mit zunehmendem 
Vernetzungsfortschritt steigt. Wie in Abbildung 3.9d dargestellt, erreicht der Modul mit der Vergla-
sung seinen maximalen Wert von einigen tausend MPa [16]. Somit nimmt auch der Spannungsauf-
bau im Prozessverlauf stetig zu. Diese Eigenspannungen werden während der Verglasung 
eingefroren und nach der Entformung des Bauteils als Bauteilverformungen relaxiert [29]. Dabei 
ist der E-Modul der Matrix jedoch zu jeder Zeit der Aushärtung um etwa zwei Zehnerpotenzen klei-
ner als der E-Modul der Faser. Dies bedeutet, dass sich Veränderungen im E-Modul der Matrix vor 
allem in den Dehnungen quer zur Faser widerspiegeln.  
Dieser Zusammenhang spielt eine entscheidende Rolle für die abschließenden Deformationen der 
Winkel. So hängt der Einfallswinkel der Faserverbunde von den Dehnungen in der Ebene des Fa-
serverbundes und senkrecht dazu ab. Der Zusammenhang ist nach einer vereinfachten analytischen 
Formel als Gleichung (10) gegeben [12, 29]. 
 

 Δ𝜑 = 𝜑
𝜀∥ − 𝜀

1 + 𝜀
 (10) 

 

Neben den auftretenden Dehnungen beeinflussen die mechanischen Eigenschaften des Faserver-
bundes, vor allem die Biegeeigenschaften, das Verformungsverhalten des Bauteils. Ganley et al. [20] 
beschreiben deshalb den Winkeleinfall als Verhältnis aus dem Moment der inneren Spannungen zu 
der Biegesteifigkeit des Faserverbundes nach Gleichung (11). 
 

 
∆𝜑 =

𝑀

𝐷
=

𝑀

(𝐸 ∙ 𝑡 /12) ∙ 1/ 1 − 𝜈 ∙ 𝜈
 (11) 

Mit: M=Moment der inneren Spannung  D=Biegesteifigkeit Laminat 
 t=Laminatdicke x, y, z =Raumkoordinaten   

 
Dieser Zusammenhang stellt dar, dass die Winkeldeformation umso geringer ausfällt, je niedriger 
das Moment der inneren Spannungen oder je höher die Biegesteifigkeit des Faserverbundes ist. So-
mit ist für die Deformationen steiferer Laminate ein größerer Spannungsaufbau vonnöten, um den 
gleichen Winkeleinfall zu bewirken. Die Biegesteifigkeit des Faserverbundes nimmt dabei mit stei-
genden E-Modul und Querkontraktionszahl der Matrix zu und reduziert damit den Einfallwinkel. 
Gleichzeitig wird die Biegesteifigkeit aber auch maßgeblich durch den gewählten Materialaufbau 
bestimmt. 

3.2.4 Einfluss der thermischen Eigenschaften auf die Bauteildeformation 

Die Materialeigenschaften von thermisch härtenden Duromeren hängen wesentlich von dem Tem-
peraturverlauf während der Aushärtung ab. Dabei sind nicht die vorgegebenen Temperaturen im 
Ofen, sondern vielmehr die tatsächlichen Werte im Laminat ausschlaggebend. In Abhängigkeit der 
Temperiermethode, des Werkzeuges und der Laminateigenschaften kann es dabei zu Abweichun-
gen zwischen beiden kommen. Diese treten insbesondere bei Temperaturänderungen während des 
Aufheizens und Abkühlens auf. Aufgrund der thermischen Trägheit der Massen dauert es hierbei 
mehr oder weniger lange bis sich ein thermisches Gleichgewicht und somit eine homogene Tempe-
raturverteilung eingestellt hat. Zudem kommt es wegen des exothermen Charakters der Härtungs-
reaktion zu einer zusätzlichen Wärmebildung im Laminat. Kann diese Wärme nicht ausreichend 
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abgeführt werden, erhöht sich die Temperatur im Inneren des Laminates zusätzlich, was eine wei-
tere Reaktionsbeschleunigung zur Folge hat. Um den Effekt der unkontrollierten Temperaturerhö-
hung zu verdeutlichen, zeigt Abbildung 3.12 den Temperaturverlauf inner- und außerhalb eines 
dicken kohlenstofffaserverstärkten Kunststoffes während der Aushärtung. 
 

 
Abbildung 3.12: Temperatur und Aushärtegrad über die Zeit für zwei unterschiedliche Positionen des Tem-
peratursensors [nach 61]. 
 
Diese unkontrollierte Temperaturerhöhung ist kritisch, da es zur thermischen Degradation des 
Harzes und somit zu einer Schwächung der Materialeigenschaften des Polymers kommen kann [61, 
62]. Außerdem zeigt die Abbildung den Einfluss des Temperaturverlaufes auf den Aushärtegrad des 
Harzsystems. Es wird deutlich, dass durch die inhomogene Temperaturverteilung über den Bau-
teilquerschnitt Gradienten im Aushärtegrad und somit in den Materialeigenschaften entstehen kön-
nen. Dieser Aspekt ist, wie bereits in Abschnitt 3.1.2 beschrieben, für den zusätzlichen Aufbau von 
Spannungen und folglich für die Ausbildung von Bauteildeformationen verantwortlich [11, 21, 62]. 
Der beschriebene Effekt der Bildung von Temperaturgradienten im Laminat hängt dabei wesentlich 
von der Wärmeabführung vom Faserverbund in das Werkzeug, also auch von der Wärmeleitfähig-
keit der Matrix, ab. Weitere wichtige Faktoren sind die Menge des Harzes und somit die Bauteildi-
cke. Dieser Zusammenhang wurde bereits von verschiedenen Autoren [63, 21] analysiert. 
Abbildung 3.13 zeigt die Ergebnisse von Abliz [63]. In seinen Untersuchungen kann er für die Här-
tung von kohlenstofffaserverstärkten Epoxidharzen im RTM-Prozess eine deutliche Temperatur-
überhöhung in der Mitte des Laminates erkennen. Dieser erreicht für Laminate mit 100 mm Dicke 
einen Maximalwert von etwa 40 °C über der Härtungstemperatur. Für dünnere Laminate von 
25 mm kann hingegen keine signifikante Temperaturüberhöhung beobachtet werden. 
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Abbildung 3.13: Entwicklung des Temperaturgradienten in einem faserverstärkten Kunststoff in Abhängig-
keit der Laminatdicke (H) [nach 63]. 
 
Diese Ergebnisse werden von Bogetti et al. [21] anhand von im Autoklav gefertigten glasfaserver-
stärkten Polyestern bestätigt. Auch hier kann eine Abhängigkeit des Temperaturgradienten von der 
Bauteildicke beobachtet werden. Dabei werden in der Mitte des Laminates bereits bei einer Bau-
teildicke von 254 mm Temperaturerhöhungen von etwa 40 °C beobachtet, für Bauteildicken von 
138 mm beläuft sich die Temperaturüberhöhung hingegen auf wenige Grad Celsius. Die stärkere 
Temperaturerhöhung im Vergleich zu den Arbeiten von Abliz ist dabei wahrscheinlich auf das Fer-
tigungsverfahren zurückzuführen. Es ist davon auszugehen, dass im RTM-Verfahren die Wärme 
besser abgeführt werden kann als im Autoklav. Gemeinsam ist den beiden Arbeiten jedoch die ein-
deutige Abhängigkeit der Temperaturerhöhung von der Bauteildicke. Zudem zeigen beide Autoren 
erst für Bauteildicken von mehreren Zentimetern eine signifikante Überhöhung der Temperatur. 

3.3 Fazit aus Kapitel 3 

Die Aufarbeitung des Standes des Wissens zeigt für im RTM-Prozess hergestellte faserverstärkte 
Kunststoffe den Mechanismus der „Anisotropie des Werkstoffes“ als treibende Kraft für die ferti-
gungsinduzierten Bauteildeformationen. Das Ausmaß der Deformationen wird dabei von den Ma-
terialeigenschaften, dem Bauteildesign, der Prozessführung und der Werkzeugauswahl bestimmt. 
Während letztere drei genannten durch die Integration von Nanopartikeln in den Faserverbund 
unberührt bleiben, können die Materialeigenschaften modifiziert werden. Hieraus lässt sich in Be-
zug auf die Teil-Hypothese 1 schließen, dass es sehr wohl Matrixeigenschaften gibt, die einen Ein-
fluss auf die fertigungsinduzierten Deformationen von Faserverbunden haben. Hierbei handelt es 
sich im Speziellen um sechs Materialparameter der Matrix, die für eine maximale Reduzierung der 
Bauteildeformationen durch die Integration der Nanopartikel wie folgt zu modifizieren sind: 

 Der Umsatz bei Gelierung ist zu maximieren. 
 Die Reaktionsgeschwindigkeit und die Verglasung sind individuell an den gewählten Tem-

peraturverlauf während der Aushärtung anzupassen. 
 Die thermische Schwindung ist zu minimieren. 
 Die chemische Schwindung ist zu minimieren. 
 Der Elastizitätsmodul ist zu minimieren. 
 Die Querkontraktionszahl ist zu minimieren. 
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Des Weiteren kann eine Erhöhung der Wärmeleitfähigkeit durch die Integration von Nanopartikeln 
zu einer homogeneren Temperaturverteilung im Faserverbund und somit zur Vermeidung von Gra-
dienten in den Materialeigenschaften führen. Dieser Aspekt ist, insbesondere für im RTM-Prozess 
gefertigte Bauteile, allerdings erst für Laminate von einigen Zentimetern Dicke von Relevanz. Diese 
Dicken stellen beim Einsatz von kohlenstofffaserverstärkten Kunststoffen jedoch eher Sonderfälle 
dar. So wird in dieser Arbeit auch ein Faserverbundwinkel von lediglich 2 mm Dicke betrachtet, der 
zudem in einem zweiseitigen Werkzeug mit einer Wassertemperierung gehärtet wird. Aufgrund 
der geringen Relevanz der Wärmeleitfähigkeit für dünne Laminate wird der Aspekt der Wärmeleit-
fähigkeit in dieser Arbeit nicht weiter berücksichtigt.  
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4 Nanopartikelverstärkte Kunststoffe 

Kapitel 4 stellt anhand aktueller Forschungsergebnisse die bekannten Wirkunken der 
Zugabe von Nanopartikeln auf die Materialeigenschaften von Kunststoffen dar. Dabei 
fokussiert sich die Diskussion auf die Materialeigenschaften von Nanokompositen, die 
einen Einfluss als Matrix auf die Bauteildeformationen haben, sowie auf deren Ferti-
gungsparameter. Anhand des dargestellten Wissensstandes werden anschließend die 
relevanten Einflussparameter der Partikel- und Harzauswahl abgeleitet. 
 

4.1 Einfluss von Nanopartikeln auf Materialeigenschaften 

Der Begriff Nanokomposit beschreibt in dieser Arbeit ein Polymer, in dem nanoskalige Partikel fein 
verteilt vorliegen. Es handelt sich bei dem Komposit also um einen Mehrphasenwerkstoff, dessen 
Materialeigenschaften von der Materialzusammensetzung sowie der Grenzflächen- und Interpha-
senbildung bestimmt werden. 
Um die unterschiedlichen Phasen im Nanokomposit zu verdeutlichen, sind diese in Abbildung 4.1 
schematisch dargestellt.  

 

Abbildung 4.1: Schematische Darstellung der Netzwerkbildung in einem Nanokomposit. 

Materialzusammensetzung 
In einem Nanokomposit ist ein Teil der Polymermatrix durch die Partikel substituiert, wodurch eine 
zweite Phase mit anderen Materialeigenschaften eingebracht wird. Folglich variieren die Materi-
aleigenschaften des Komposites in Abhängigkeit von den Eigenschaften des reinen Polymers und 
der verwendeten Partikel. Darüber hinaus bestimmt natürlich auch der Partikelgehalt wesentlich 
wie sich das Nanokomposit verhält [64, 65]. 
Es ist jedoch bekannt, dass sich nicht alle Materialeigenschaften der Nanokomposite additiv aus den 
Eigenschaften der Einzelkomponenten in Gewichtung zu ihrem Partikelgehalt ergeben. Vielmehr 
beeinflussen die eingebrachten Partikel in vielen Fällen die Netzwerkbildung des Polymers und be-
stimmen hierdurch die Eigenschaften des Nanokomposites. 

Grenzfläche 
Die Grenzfläche beschreibt die Schicht, an der Partikel und Harz aufeinandertreffen. Durch das Ein-
bringen der Partikel kann das Polymer an dieser Stelle die ungestörte Vernetzung nicht fortsetzen 
und interagiert mit der Partikeloberfläche. Die Wechselwirkungen zwischen dem Polymer und dem 
Partikel können vielfältig sein. Im einfachsten Fall wirken die Partikel als inerter Füllstoff, der le-
diglich die Netzwerkbildung sterisch hindert. Es kommt unter diesen Bedingungen zwischen 

Partikel

Grenzfläche

Interphase

Polymer
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Polymermatrix und Partikeloberfläche nur zur Ausbildung von schwachen Wechselwirkungskräf-
ten, sogenannten Van-der-Waals Kräften [66, 67]. 
In anderen Fällen können in der Grenzfläche auch stärkere Kräfte vorliegen und die Partikel werden 
in das Polymernetzwerk eingebunden. Die entstehende Bindungsart hängt dabei individuell von 
den chemischen Funktionalitäten der Monomere und der Partikeloberfläche sowie den Reaktions-
bedingungen ab. So können sich kovalente Bindungen, ionische Wechselwirkungen oder auch Was-
serstoffbrücken ausbilden [68]. Darüber hinaus kann die Grenzfläche durch eine chemische 
Modifizierung der Partikeloberfläche gezielt eingestellt werden. Hierzu werden typischerweise or-
ganische Verbindungen wie Säuren oder Silane verwendet, die eine feste Bindung mit der Partikel-
oberfläche eingehen können [68, 69]. Durch eine gezielte Auswahl der Oberflächenmodifikation 
kann eine kovalente Bindung zu dem Polymer ermöglicht oder auch gerade verhindert werden. Das 
Ausmaß, beziehungsweise die Art der Grenzflächenanbindung bestimmt wesentlich die Materialei-
genschaften, da eine feste Anbindung des Polymers die Netzwerkbeweglichkeit reduziert, während 
eine schwache Anbindung diese erhöht.  
Die sich ausbildende Grenzfläche in einem Nanokomposit wird dabei mit zunehmender Partikel-
oberfläche größer. Entsprechend steigt der Grenzflächenanteil mit steigendem Partikelgehalt und 
sinkender Partikelgröße. 

Interphase 
Der Einfluss der Partikel auf die Netzwerkbildung des Polymers kann über die reine Grenzfläche 
hinausgehen. So wird oftmals durch das Einbringen der Partikel die Netzwerkbildung in einem Be-
reich um das Partikel herum verändert. Die sich bildende Übergangsphase wird als Interphase be-
zeichnet. Diese Interphase weist eine andere chemische Verknüpfung und somit veränderte 
Materialeigenschaften als das restliche Polymer auf. Die genaue Reichweite dieser Interphase ist 
jedoch für jedes Materialsystem verschieden. Somit können in der Literatur ganz unterschiedliche 
Angaben gefunden werden. Ding et al. [70] gehen in einer theoretischen Betrachtung zum Beispiel 
von einer Interphase aus, die 2,4 % des Partikelradius beträgt. Pandey et al. [Pandey_2016] kom-
men hingegen in einer experimentellen Arbeit zu dem Schluss, dass die Interphase in dem verwen-
deten Epoxidharz, welches mit 50 nm großen Aluminiumoxidpartikeln gefüllt ist, bei ca. 200 nm 
liegt.  
Auch die Ursachen, die zur Interphasenbildung führen, sind für jedes Materialsystem individuell zu 
betrachten. Die vier wesentlichen Effekte sind jedoch die sterische Hinderung der Vernetzung, se-
lektive Adsorption von Härter- oder Harzmolekülen, Wassereinlagerungen und Inhibierung der 
Kettenbeweglichkeit.  
Die bereits oben genannte sterische Hinderung der Vernetzung liegt in der Unterbrechung des Po-
lymernetzwerkes begründet. Durch die Unzugänglichkeit von Reaktionspartnern nimmt die Anzahl 
der gebildeten Verknüpfungen ab. Dieser Effekt kann über die reine Grenzflächenbildung hinaus-
gehen. Vielmehr wird beobachtet, dass sich um die Partikel herum eine Interphase mit verringerter 
Netzwerkdichte bildet [67]. 
Die selektive Adsorption von Härter- oder Harzmolekülen spielt hingegen immer dann eine Rolle, 
wenn eine dieser Komponenten eine stärkere Wechselwirkung mit der Partikeloberfläche eingeht 
als die andere [71, 72]. Durch die selektive Adsorption bildet sich ein Konzentrationsgradient um 
die Partikel herum aus, wodurch lokal das stöchiometrische Verhältnis gestört sein kann. Durch 
diese lokale Entmischung kommt es also zu einer Verringerung der Netzwerkdichte, da nicht mehr 
jedes Molekül einen Reaktionspartner in räumlicher Nähe vorliegen hat.  
Darüber hinaus kann bei hygroskopischen Partikeln die Wasseradsorption zu einer Interphasen-
bildung führen. Selbst wenn diese Partikel in einem getrockneten Zustand in das Polymer einge-
bracht wurden, werden sie mit der Zeit wieder Wasser aus der Umgebungsluft ab- und adsorbieren. 
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Dieses Wasser diffundiert anschließend teilweise in das Polymer, wobei seine Konzentration in der 
Nähe der Partikeloberfläche besonders hoch ist. Das in das Netzwerk eingelagerte Wasser verän-
dert dabei die physikalischen Eigenschaften des Polymers. So wird seine Netzwerkmobilität erhöht, 
was zum Beispiel zu einer Absenkung der Glasübergangstemperatur oder niedrigeren Elastizitäts-
moduln führt [72, 73]. 
Während die drei bisher genannten Effekte zu einer Erhöhung der Netzwerkmobilität in der Inter-
phase führen, wird durch inhibierende Effekte die Netzwerkbeweglichkeit in der Interphase redu-
ziert. Eine Inhibierung der Netzwerkbeweglichkeit kann durch eine starke Anbindung des Polymers 
an das Partikel, zum Beispiel durch eine kovalente Anbindung, erfolgen. Dieser ‚Anker‘ reduziert 
die Kettenbeweglichkeit über die Grenzfläche hinaus in einer weitreichenderen Interphase [74, 75 
76]. 
Darüber hinaus kann in Abhängigkeit der individuellen Materialsysteme die Vernetzung des Poly-
mers durch eine Interaktion mit der Partikeloberfläche katalysiert werden. Die Herabsetzung der 
Aktivierungsenergie erhöht bei gleichbleibenden Härtungsbedingungen den Aushärtegrad in der 
Interphase. Zudem ist es möglich, dass sonst nicht zugängliche Sekundärreaktionen stattfinden. 
Beide Effekte erhöhen die Netzwerkdichte um die Partikel herum. 
Anhand der vier beschriebenen Effekte ist klar zu erkennen, dass die Interphasenbildung individu-
ell von dem gewählten Materialsystem sowie der Partikelmodifizierung abhängt. Dabei steigt der 
Interphasenanteil im Nanokomposit mit steigender Partikeloberfläche, also mit steigendem Parti-
kelgehalt und reduzierter Partikelgröße.  
Um das Geschriebene zusammenzufassen, sind in Tabelle 4.1 die wesentlichen Einflussparameter, 
welche die werkstofflichen Eigenschaften des Nanokomoposites bestimmen, aufgelistet.  
 
Tabelle 4.1: Wesentliche Einflussparameter auf die Materialzusammensetzung sowie die Grenzflächen- und 
Interphasenbildung im Nanokomposit. 

Materialzusammensetzung des Nanokomposites ist abhängig von…  Partikelmaterial 
 Matrixmaterial 
 Partikelgehalt 

Grenzflächenbildung im Nanokomposit ist abhängig von…  Partikelmaterial 
 Matrixmaterial 
 Partikelgehalt 
 Partikeloberflächen- 

modifikation 
 Partikelgröße/-form 

Interphasenbildung im Nanokomposit ist abhängig von…  Partikelmaterial 
 Matrixmaterial 
 Partikelgehalt 
 Partikeloberflächen- 

modifikation 
 Partikelgröße/-form 

4.2 Fließverhalten von Nanokompositen 

Das Fließverhalten von Polymeren ist ein viel untersuchtes Forschungsgebiet und bereits Gegen-
stand zahlreicher veröffentlichter Arbeiten. Die Forschungsergebnisse präsentieren dabei immer 
wieder eine Abhängigkeit des Fließverhaltens des Polymers von seiner molekularen Struktur. All-
gemein zusammengefasst zeigen die Ergebnisse eine steigende Viskosität mit zunehmendem Mole-
kulargewicht und intermolekularen Wechselwirkungen zwischen den Monomeren, da in gleichem 
Maße der Widerstand gegen das Fließen zunimmt [76]. Darüber hinaus besitzen viele Polymere ein 
nicht-newtonsches Fließverhalten, wobei die Viskosität mit steigender Fließgeschwindigkeit sinkt. 
Das strukturviskose Verhalten kann dabei auf ein Entwirren, Strecken oder eine Orientierung der 
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Moleküle in Fließrichtung zurückgeführt werden. Für Infusionsharzsysteme ist dieses strukturvis-
kose Verhalten aufgrund ihrer vergleichsweise kleinen Monomereinheiten jedoch nur schwach 
ausgeprägt.  
Allen Reaktionsharzen gemein ist ein Viskositätsanstieg während der Aushärtung. Durch die Ver-
netzung steigt das durchschnittliche molekulare Gewicht der Moleküle bis schließlich beim Gel-
punkt erstmals ein vollständig zusammenhängendes Netzwerk entstanden ist. An diesem Punkt 
strebt die Viskosität des Harzsystemes gegen unendlich und es kann kein Fließen mehr erfolgen. 
Der Anstieg der Viskosität erfolgt dabei in Abhängigkeit des Vernetzungsfortschrittes und ist somit 
von der Reaktionskinetik abhängig. Aus diesem Grund ist für die Bewertung des Fließverhaltens 
von Duromeren nicht nur die Anfangsviskosität, sondern auch das Fließverhalten über die Zeit von 
großer Bedeutung. 
Aber nicht nur der Vernetzungsprozess beeinflusst das Fließverhalten von Duromeren, sondern 
auch die Zugabe von Partikeln. Dabei kann für die Suspensionen durch die Zugabe der Nanopartikel 
oftmals ein verstärkt nicht-Newtonsches Fließverhalten, meist in Form von pseudoplastischen und 
thixotropen Effekten auftreten. Zudem ist für viele flüssige Nanokomposite eine deutliche Viskosi-
tätserhöhung im Vergleich zum reinen Harz zu beobachten. Diese beiden Phänomene lassen sich 
dabei auf unterschiedliche Effekte zurückführen.  
Scherverdünnendes Fließverhalten spielt immer dann eine Rolle, wenn die Partikel in der Strö-
mung entweder eine räumliche Orientierung, Deformation oder sogar eine Disaggregation erfah-
ren. Durch all diese Effekte, die in Abbildung 4.2 noch einmal schematisch verdeutlicht sind, sinkt 
der Fließwiderstand des Nanokomposites mit zunehmendem Schergefälle.  
 

 

Abbildung 4.2: Dispersionen in Ruhe und in einer Rohrströmung [nach 76]. 
 
Thixotropes Fließverhalten, also eine Abnahme der Viskosität mit der Scherzeit, kann hingegen 
auch für viele Nanokomposite mit sphärischen, nicht-verformbaren und fein verteilten Partikeln 
beobachtet werden. Diese reversible Viskositätsveränderung tritt immer dann auf, wenn durch die 
Scherung chemische oder physikalische sekundäre Bindungen in der Dispersion zerstört werden, 
wodurch die ‚Verschiebbarkeit‘ dieser Komponenten zueinander erleichtert wird. Bei solchen Bin-
dungskräften kann es sich zum Beispiel um Wasserstoffbrücken handeln, die sich nach erfolgter 
Scherung im Ruhezustand der Dispersion reversibel zurückbilden.  
Wie bereits erwähnt, führt die Zugabe von Partikeln in Harzsysteme zudem insgesamt zu einer ver-
ringerten Fließfähigkeit und einer Verschiebung zu höheren Viskositäten, die über zeit- und 

Ausrichtung Streckung Deformation Disaggregation

1. Dispersionen in Ruhe

2. Dispersionen in einer Strömung in Pfeilrichtung
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scherratenabhängige Effekte hinausgehen. Für diese Beobachtung gibt es in der Literatur verschie-
dene Erklärungen. Ein besonders anschauliches Modell für die Vorgänge im Inneren der Suspensi-
onen ist von Geissle et al. [77] erstellt worden. Das Konzept geht von einer 
schubspannungsäquivalenten, inneren Schergeschwindigkeit aus. Hierbei werden die Füllkörper, 
wie in Abbildung 4.3 verdeutlicht, zu einer starren Platte vereint, wodurch sich der freie Raum für 
das Fließen des Harzsystems reduziert. Bei der Scherung der Suspension wirkt auf die reine Mat-
rixflüssigkeit zwischen den starren Füllkörpern also bei gleicher äußerer Schergeschwindigkeit 
eine höhere innere Schergeschwindigkeit. Unter der Annahme einer unveränderten Viskosität des 
reinen Harzsystems muss demnach eine höhere Schubspannung in einer Suspension aufgebracht 
werden, um eine gleiche äußere Schergeschwindigkeit zu erzeugen. Dieser Umstand führt zu einer 
Erhöhung der ‚äußeren‘ Viskosität. 

 

Abbildung 4.3: Modell zum Konzept der schubspannungsäquivalenten Schergeschwindigkeit; Scherge-
schwindigkeit im Spalt während der Scherung a) von dem reinen Fluid, b) von einer Suspension mit dispersen 
Partikeln, c) nach der Verengung des Spalts nach Geißle [nach 78, 79]. 
 
Neben diesem Konzept gibt es jedoch auch Theorien, die sehr wohl von einer veränderten Viskosi-
tät aufgrund eines behinderten Fließens innerhalb der Suspension ausgehen. Dorigato et al. [80] 
unterscheiden die Ursachen für die Fließbehinderungen in Partikel-Harz- und Partikel-Partikel-
Wechselwirkungen. Auch wenn sich die Arbeit dabei auf Thermoplastschmelzen bezieht, kann 
diese Unterteilung direkt auf flüssige Duromere übertragen werden.  
Bei Partikel-Harz-Wechselwirkungen handelt es sich um chemische und physikalische Wechselwir-
kungen der Partikeloberfläche mit den angrenzenden Harzmolekülen. Durch die Adsorption der 
Molekülketten sinkt ihre Kettenbeweglichkeit und behindert ein Abgleiten der Moleküle in der 
Scherbeanspruchung. Aus diesem Grund werden größere Scherspannungen benötigt um die Mik-
rostruktur zum Fließen zu bringen und folglich steigt die Viskosität. 
Bei Partikel-Partikel-Wechselwirkungen handelt es sich hingegen um Interaktionen zwischen den 
Oberflächen der Füllstoffe. Eine für Metalloxide typische Interaktion könnten zum Beispiel Wasser-
stoffbrückenbindungen zwischen den Hydroxylgruppen der Oberflächen sein, aber auch andere at-
traktive Wechselwirkungen kommen hierzu in Frage. Über solche Möglichkeiten der Interaktion 
können zum einen Agglomerate entstehen, ganze Partikelnetzwerke aufgebaut oder aber auch ein-
fach das Vorbeigleiten zweier Partikel aneinander erschwert werden, was wiederum zu einer hö-
heren Dispersionsviskosität führt.  
Auch wenn es noch weitreichendere Modellansätze gibt, erklären die beiden vorgestellten Kon-
zepte der spannungsäquivalenten Schergeschwindigkeit und der Wechselwirkungen in der Suspen-
sion in Kombination hinreichend vollständig die vielfältigen experimentellen Ergebnisse zu 
Viskositäten von Nanokompositen in Abhängigkeit der Materialzusammensetzung. So können in 
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der Literatur zahlreiche Berichte über einen Anstieg der Viskosität mit zunehmendem Partikelge-
halt gefunden werden [81, 82, 83, 84].  
Die Partikel-Harz-Wechselwirkungen beschreiben den Einfluss der Oberflächenmodifikation auf 
die Viskosität des flüssigen Nanokomposites. Dabei führen starke Bindungen in der Grenzfläche zu 
einer starken Immobilisierung der Harzmoleküle und somit zu einem höheren Viskositätsanstieg 
als schwache Bindungen. Die genauen Wechselwirkungen sind natürlich von der Chemie der Parti-
keloberfläche und dem molekularen Aufbau des Harzsystems abhängig und können nicht verallge-
meinert werden. Es ist aber allgemein anzunehmen, dass kovalente Bindungen zu einer stärkeren 
Immobilisierung als ionische Bindungen und erst recht als Van-der-Waals-Bindungen führen. Auf 
jeden Fall wird die Interaktion in der Grenzfläche maßgeblich von der Oberflächenmodifikation be-
stimmt und ist somit entscheidend für die Fließfähigkeit des Nanokomposites. Diese theoretische 
Annahme bestätigt sich auch in zahlreichen experimentellen Arbeiten [81, 83, 84, 85], in denen die 
Autoren immer wieder den beschriebenen Einfluss der Oberflächenmodifikation nachweisen konn-
ten.  
Neben dem Partikelgehalt und der Modifikation gibt es zudem umfangreiches Wissen über den Ein-
fluss der Partikelgröße auf die Viskosität. In experimentellen Versuchen konnte hierzu eine stei-
gende Viskosität mit kleiner werdenden Partikeln nachgewiesen werden [8, 80, 86, 87]. So wird bei 
der Zugabe von mikroskaligen Partikeln die Viskosität eines Harzsystems nur geringfügig verän-
dert, während der gleiche Zusatz von nanoskaligen Partikeln zu signifikanten Viskositätsanstiegen 
führt [80, 87]. Diese allgemeine Beobachtung beruht dabei zum einen auf der Zunahme der Parti-
kelzahl im Harzsystem, was die Partikel-Partikel-Wechselwirkungen verstärkt. Zum anderen haben 
kleine Partikel ein größeres Oberflächen/Volumen-Verhältnis. Mit zunehmender Partikeloberflä-
che steigen also auch die Möglichkeiten zur Wechselwirkung zwischen Partikel und Harzsystem, 
was eine weitere Viskositätserhöhung bewirkt. Dieser Einfluss ist auch bei verschiedenen Partikel-
formen nachweisbar. So zeigen Knauert et al. [86] für eine Stäbchen-, Ikosaeder- und Plättchenform 
von Partikeln eine steigende Viskosität mit steigendem Oberflächen/Volumen-Verhältnis. Dieser 
Zusammenhang wird auch von Jux et al. [8] für Agglomerate bestätigt. In einer Versuchsreihe wird 
für nanoskalige Böhmitpartikel bei einem Partikelgehalt von 40 Gew.-% in einem Epoxidharz eine 
Zunahme der Viskosität mit sinkender Agglomeratgröße nachgewiesen. Diese Ergebnisse sind be-
sonders interessant, da andere Autoren [76, 85] von einem gegenteiligen Effekt ausgehen. Barthel 
et al. [85] beschreiben zum Beispiel die Bildung von zusammenhängenden Netzwerken aus Silici-
umdioxid-Partikeln in einem Epoxidharz, die über ihre Hydroxylgruppen auf der Oberfläche starke 
Wasserstoffbrückenbindungen zueinander aufbauen. Bei zunehmender Scherung zerfallen diese 
Partikelverbunde und es kommt zu einer Desagglomeration. Dabei wird parallel ein Abfall der Vis-
kosität erkannt.  
Diese Ergebnisse scheinen zunächst widersprüchlich, können bei genauerer Betrachtung aber auf-
grund der Agglomeratstrukturen erklärt werden. Während bei Jux et al. [8] relativ feste Agglome-
rate mit einer ‚ebenen‘ Oberfläche vorliegen, sind in den anderen Arbeiten eher lose 
Partikelverbunde beschrieben. Dabei scheinen die festeren Agglomerate nach außen hin wie ein 
einzelnes ‚großes‘ Partikel zu wirken, während in ‚lockere‘ Agglomerate das Harz eindringen kann. 
In den losen Partikelverbunden wird die Viskosität also durch zusätzliche Partikel-Partikel-Wech-
selwirkungen erhöht, während die Gesamtoberfläche zur Partikel-Harz-Wechselwirkung kaum re-
duziert wird. In festen Agglomeraten, die sich auch in Scherung als ‚ein Teilchen‘ bewegen, steigt 
hingegen sowohl die Partikel-Partikel als auch die Partikel-Harz-Wechselwirkung mit sinkender 
Agglomeratgröße. 
Zuletzt soll noch einmal auf das Partikelmaterial eingegangen werden. Die Abhängigkeit der Visko-
sität von der Partikel-Harz-Wechselwirkung macht es etwas schwierig eine verallgemeinernde 
Aussage über den Einfluss des Partikelmaterials auf die Viskosität des Nanokomposites abzugeben. 
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Theoretisch hat das Innere eines Partikels keinen Einfluss auf die Fließfähigkeit des Komposites. 
Allerdings verändert sich mit dem Kern des Partikels auch seine Oberfläche. Das Partikelmaterial 
hat also einen Einfluss auf die Partikelrauigkeit, die Struktur möglicher Agglomerate sowie die An-
bindungsdichte und Festigkeit der Harzmoleküle an die Partikeloberfläche [85]. Hierdurch müssen 
die einzelnen Partikel individuell nach ihrer chemischen und physikalischen Struktur bewertet 
werden [84, 87]. 
Der aktuelle Stand der Forschung bezüglich des Einflusses der Nanokomposit-Zusammensetzung 
auf die Viskosität ist in Tabelle 4.2 noch einmal zusammenfassend dargestellt. 
 
Tabelle 4.2: In der Literatur beschriebene Einflüsse von Matrix, Partikelgehalt, Partikelmaterial, Oberflä-
chenmodifizierung und Partikelgröße auf die Viskosität von Nanokompositen. 

 Die Viskosität 
sinkt… 

Einfluss Partikel Harzsystem Quelle 

Partikelgehalt …mit sinken-
dem Partikel-
gehalt.  

Reduzierung 
von 1,7 Pa·s auf 
0,7 Pa·s 

Aluminiumoxid,  
0-15,8 Gew.-%, 
13 nm 

Epoxidharz mit 
Aminhärter 

[82] 

  Reduzierung 
von 12,2 Pa·s 
auf 5,5 Pa·s 

Zinkoxid, 
0-7 Gew.-%, 
20 und 100 nm 

Epoxidharz [81] 

  Reduzierung 
von 2,9 Pa·s auf 
0,6 Pa·s 

Silicumcarbid, 
0-4 Vol.-%, 
30 nm 

Vinylester [83] 

  Steigerung von 
12  Pa·s auf 
0,9 Pa·s 

Calciumcarbo-
nat 
mit und ohne 
Silanmodifizie-
rung, 
0-50 Gew.-%, 
3 μm 

Polyester [84] 

  Zahlenwerte in 
Veröffentli-
chung nicht ge-
nannt 

Aluminiumoxid, 
0-30 Gew.-%, 
13nm 

Epoxidharz mit 
Aminhärter 

[88] 

Polymer- 
material 

…mit sinkender 
Netzwerkdichte. 

Steigende Vis-
kosität mit fort-
schreitender 
Vernetzung 

keine Epoxidharz mit 
Säureanhydrid-
härter 

[89] 

  Steigende Vis-
kosität mit fort-
schreitender 
Vernetzung 

keine Epoxidharz mit 
Aminhärter 

[88] 
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 Die Viskosität 
sinkt… 

Einfluss Partikel Harzsystem Quelle 

Partikel- 
material 

…individuell in 
Abhängigkeit 
von chemischer 
und morpholo-
gischer Struktur 
der Partikel-
oberfläche. 

individuell Calciumcarbo-
nat, Aluminium-
silikat, 
Glasfasern, 
50 Gew.-%, 
mikroskalig 

Polyester [84] 

  geringerer An-
stieg durch 
Poly(Methyla-
crat) als durch 
Polysterene 
Partikel 

Polystyrene, 
Poly(Methyl-
acrlat), 
20 Gew.-%, 
0,1-1,3 μm 
 

Poly(Methylac-
rylat) 

[87] 

Partikel- 
modifikation 

…mit schwacher 
Partikel-Matrix 
Anbindung. 

Reduzierung um 
Faktor 1,5 

Zinkoxid mit 
und ohne Silan-     
modifizierung, 
7 Gew.-% 

Epoxidharz [81] 

  Reduzierung 
von 2,2 Pa·s auf 
0,8 Pa·s 

Siliciumcarbid 
mit und ohne 1-
Octanol, 
3 Vol.-%, 
30 nm 

Vinylester [83] 

  Reduzierung um 
Faktor 4,5 

Siliciumdioxid 
mit und ohne 
hydrophe Modi-
fizierung, 
3 Gew.-%, 
~10 nm 

Polyester,  
Vinylester 

[85] 

  Reduzierung um 
20% 

Calciumcarbo-
nat 
mit und ohne 
Silanmodifizie-
rung, 
50 Gew.-%, 
3 μm 
 

Polyester [84] 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 Reduzierung um 
36% 

Calciumcarbo-
nat mit und 
ohne Stearin-
säure, 
30 Vol.-%, 
1,85 μm 

Polyethylene [90] 
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4.3 Partikelfiltration  

Die erfolgreiche Imprägnierung von faserverstärkten Nanokompositen setzt nicht nur eine Fließfä-
higkeit des flüssigen Nanokomposites, sondern auch eine gleichmäßige Verteilung der Partikel im 
Faserverbund voraus. Ungleichmäßige Partikelverteilungen können jedoch zur Herausforderung 
werden, wenn Partikelfiltrationen im Fließprozess auftreten.  
Für die Partikelfiltration während der Imprägnierung von Faserhalbzeugen sind zwei Mechanis-
men, die Kuchen- und die Tiefenfiltration, bekannt. Bei der Kuchenfiltration sind die Partikel größer 
als die Abstände zwischen den Fasern, so dass es bereits vor dem Eindringen des Nanokomposites 
in das Faserhalbzeug zu einem Partikelrückstau und somit zur Ausbildung eines Filterkuchens 
kommt [91, 92]. Bei der Tiefenfiltration tritt die Partikelfiltration hingegen sukzessive über den 
Fließweg auf. Hierdurch bildet sich ein abnehmender Gradient der Partikelkonzentration über die 
Fließlänge aus. Diese Partikelrückhaltung kann entweder durch chemische Oberflächenwechsel-
wirkungen zwischen den Partikeln und der Faser oder aber durch eine mechanische Filtration der 
Partikel an der Faser erfolgen [92].  
Die mechanische Partikelfiltration kann dabei laut Sakthivadivel et al. [93] näherungsweise an-
hand des Verhältnisses zwischen den Faser-Faser-Abständen (D) und der Partikelgröße (d) vor-
hergesagt werden. Ist das Verhältnis D/d>20, tritt eine Kuchenfiltration auf; für 10<D/d<20 
erfolgt eine Tiefenfiltration und für D/d<10 ist ein freier Partikelfluss möglich. Der Abstand der 
Fasern hängt dabei nicht nur von dem gewählten Faserhalbzeug, sondern maßgeblich von dem 
Lagenaufbau und der Kompaktierung ab [94]. Hierzu führen Abliz et al. [91] Untersuchungen 
während der Injektion eines Epoxidharzes mit nanoskaligen Böhmitpartikeln in einem unidirekti-
onalen Kohlenstofffaser-Aufbau durch. Sie können zeigen, dass bei einer Imprägnierung parallel 
zu den Fasern eine Partikelfiltration erst ab einem Faservolumengehalt von 60 Vol.-% auftritt, 
während bei der Imprägnierung quer zu den Fasern bereits eine Filtration ab 50 Vol.-% Faservo-
lumengehalt zu beobachten ist.  

 Die Viskosität 
sinkt… 

Einfluss Partikel Harzsystem Quelle 

Partikelgröße …mit steigender 
Partikelgröße. 

Reduzierung 
von 2200 Pa·s 
auf ca. 100  Pa·s 

Böhmit,  
40 Gew.-%, 
Agglomerat-
größe:  
140-400 nm 
 

Epoxidharz [8] 

  Reduzierung um 
bis zu zwei Grö-
ßenordnungen 
(105 auf 103 
Pa·s) 

Siliciumdioxid, 
10 nm -18 μm 

Polyethylen [80] 

  Zahlenwerte in 
Veröffentli-
chung nicht ge-
nannt 

Stäbchen, Ikosa-
eder, Plättchen 

 [86] 

  Reduzierung 
von 8000 Pa·s 
auf ca. 
1000 Pa·s 

Polystyrene, 
Poly(Methyl-
acrylat), 
20 Gew.-%, 
0,1-1,3 μm 
 

Poly(Methyl-   
acrylat) 

[87] 
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Die Partikelgröße zeigt zudem einen wesentlichen Einfluss auf die Filtrationseigenschaften wäh-
rend der Imprägnierung. Starke Filtrationseffekte treten vor allem für mikroskalige Partikel auf. 
Diese fallen umso stärker aus, je größer die Partikel sind [95]. Für nanoskalige Partikel kann hinge-
gen vielfach ein freies Fließen beobachtet werden [92, 95]. Dies gilt aber nur, wenn eine Dispersion 
mit feiner Partikelverteilung und ohne Agglomerate sichergestellt ist [91]. Dieser Zusammenhang 
ist ein wesentlicher Grund, warum sich diese Arbeit auf nanoskalige Partikel beschränkt. Erst durch 
ihre kleine Größe kann eine homogene Partikelverteilung im Faserverbund erreicht werden. 
Allerdings kann auch für kleine Partikel eine Partikelfiltration erfolgen. Diese beruht dann auf den 
chemischen Oberflächenwechselwirkungen zwischen Partikel und Faser. Diese Wechselwirkungen 
sind somit weniger von der Partikelgröße, sondern eher von der Partikeloberfläche abhängig. 
Hierzu können Costa et al. [96] zeigen, wie die Oberflächenmodifizierung von Kohlenstoffnanoröh-
ren die Filtration während der Infusion wesentlich verstärkt. Allgemein gilt, je stärker die Wechsel-
wirkung von Partikeln zur Faseroberfläche, zum Beispiel durch Van-der-Waals- oder ionische 
Bindungen, desto stärker fällt die Partikelfiltration aus. 
 
Tabelle 4.3: In der Literatur beschriebene Einflüsse von Partikelgehalt, Partikelmaterial, Oberflächenmodi-
fizierung und Partikelgröße auf die Filtration der Partikel bei Imprägnierung von faserverstärkten Nanokom-
positen. 

 Die Filtration 
sinkt… 

Einfluss Partikel Harz- und       
Fasersystem 

Quelle 

Partikelgehalt …unabhängig 
vom Partikel-  
gehalt. 

keiner Aluminiumoxid, 
3,1-6,5 Gew.-%,  
20 nm 

Epoxidharz,  
Aramidfasern, 
FVG 41 Vol.-% 

[97] 

  
 
 

keiner Glas,  
12 µm,  
21,5-40,9 Vol.-% 

Polyester,  
Polyethylenen-
terephthalat 
(PET)-Faser, FVG 
18 Vol.-% 

[98] 

  keiner Siliciumdioxid, 
20 nm 
0-15 Gew.-% 
Aluminiumoxid, 
20 nm, 2-3 µm 
0-15 Gew.-% 

Epoxidharz, 
Aramidfaser, 
FVG  
35-50 Vol.-% 

[92] 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

…mit sinkendem 
Partikelgehalt. 

sinkende Filtra-
tion mit Reduzie-
rung des 
Partikelgehaltes 

Glas, Keramik, 
3-48 µm, 
20-50 Vol.-% 

Polyester, 
PET-Faser,  
Glasfaser, FVG 
10-25 Vol.-% 

[99] 
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 Die Filtration 
sinkt… 

Einfluss Partikel Harz- und Fa-
sersystem 

Quelle 

Partikelmaterial …abhängig von 
Partikelform und 
–größe. 

Filtration über 
die Injektions-
strecke 

Graphen,  
38 µm, 
0,5-1 Gew.-% 

Epoxidharz, 
Glasfaser 

[100] 

  keine Filtration 
für Siliciumdi-
oxid, Filtration 
von Agglomera-
ten aus Alumini-
umoxid 

Siliciumdioxid, 
20 nm 
0-15 Gew.-% 
Aluminiumoxid, 
20 nm (Primär-
partikel), 
2-3 µm (Agglo-
merate), 
0-15 Gew.-% 

Epoxidharz, 
Aramidfaser, 
FVG  
35-50 Vol.-% 

[92] 

  keine Filtration 
für Nanopartikel, 
mit steigender 
Partikelgröße 
steigende Filtra-
tion 

Titandioxid,  
32 nm, 1 µm, 
Silber, 
30nm, 
Kohlenstoffnano-
röhren (CNT), 
10-20 µm 
alle: 1 Gew.-% 

Epoxidharz, 
Glasfaser, 
FVG  
30-50 Vol.-% 

[95] 

  stärkere Filtra-
tion für Nanoclay 

Siliciumcarbid, 
Nanoclay, 
nanoskalig, 
0-6 % 

Vinylester,  
Glasfaser 

[101] 

Partikel- 
modifikation 

…mit passender 
Partikel-Polymer 
Komptabilität. 

geringere Filtra-
tionseffekte von 
unmodifizierten 
CNTs 

CNT,  
modifiziert und 
unmodifiziert, 
0,25 Gew.-% 

Epoxidharz,  
Kohlenstofffaser, 
FVG  
57-59 Vol.-% 

[96] 

Partikelgröße …mit sinkender 
Partikelgröße. 

Filtrationseffekte 
für Böhmitparti-
kel, kaum für Si-
liziumdioxid 

Böhmit, 5 Gew.-
%, 104 nm,  
Siliziumdioxid, 
5 Gew.-%, 20 nm 

Epoxidharz,  
Kohlenstofffa-
sern, FVG 
40 bis 60 Vol.-% 

[91] 

  Filtrationseffekte 
für 48 µm, kaum 
für 12  µm 

Glas, 12 und 
48 µm,  
21,5 Vol.-% 

Polyester,  
Polyethylenen-
terephthalat 
(PET)-Faser, FVG 
12,5 und 
18,1 Vol.-% 

[98] 

  keine Filtration 
für Nanopartikel, 
Filtration von 
Mikropartikeln 

Titandioxid,  
32 nm, 1 µm, 
1 Gew.-% 

Epoxidharz, 
Glasfaser, 
FVG  
30-50 Vol.-% 

[95] 

  sinkende Filtra-
tion mit Reduzie-
rung der 
Partikelgröße 

Glas, Keramik, 
3-48 µm, 
20-50 Vol.-% 

Polyester, 
PET-Faser, Glas-
faser,  
FVG  
10-25 Vol.-% 

[99] 
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4.4 Aushärtereaktion von Nanokompositen 

Die Aushärtereaktion von Duromeren ist abhängig von der chemischen Struktur der Monomere. 
Somit ergeben sich für jedes Harzsystem unterschiedliche Reaktionsabläufe und -geschwindigkei-
ten. Aufgrund dieser individuellen Zusammenhänge ist auch der Einfluss eines Nanopartikels auf 
die Aushärtereaktion nicht zu verallgemeinern und hängt von dem eingesetzten Harzsystem und 
dem Partikel ab. Trotzdem sind in der Literatur verschiedene Arbeiten bekannt, die den Einfluss 
von Nanopartikeln auf den Vernetzungsgrad, die Reaktionsgeschwindigkeit und die Morphologie 
der Polymerphasenausbildung von Epoxidharzsystemen untersuchen. Die beschriebenen Ergeb-
nisse sind dabei sehr differenziert für die einzelnen Materialsysteme zu betrachten. Dennoch wer-
den sie an dieser Stelle dargestellt, um die Möglichkeiten der Partikelwirkung auf die 
Aushärtereaktion von Epoxidharzen aufzuzeigen. 

4.4.1 Netzwerkbildung von Nanokompositen 

Zur Analyse der Aushärtereaktion von Nanokompositen wird in verschiedenen Arbeiten [82, 102, 
103, 104, 105] der Einfluss der Partikel auf den Vernetzungsgrad untersucht. Zur Bewertung des 
Aushärtegrades wird typischerweise die Reaktionsenthalpie während der Vernetzung bestimmt, 
welche auf die reaktive Harzmasse des Nanokomposites bezogen wird. Verschiedene Arbeiten zei-
gen dabei in Abhängigkeit von dem verwendeten Materialsystem entweder eine Reduzierung, eine 
Zunahme oder eine gleichbleibende Vernetzung des Harzsystems durch das Einbringen der Nano-
partikel.  
Am häufigsten kann für Nanokomposite jedoch ein abnehmender Vernetzungsgrad mit zunehmen-
dem Partikelgehalt beobachtet werden [102, 103, 104, 82]. Dieser Zusammenhang liegt in der ste-
rischen Hinderung der Vernetzung oder in der selektiven Adsorption von Harz oder Härter 
begründet. Die hierdurch gebildeten Interphasen reduzieren die Anzahl der geschlossenen Bindun-
gen und somit auch den Vernetzungsgrad des Polymers. 
Für andere Materialsysteme wird in der Literatur jedoch auch eine gleichbleibende oder sogar er-
höhte Vernetzung beobachtet [102, 105]. Dies tritt immer dann auf, wenn durch die Partikelintegra-
tion neue Reaktionsmöglichkeiten entstehen und diese den gesunkenen Vernetzungsgrad des 
Polymers gerade ausgleichen oder sogar erhöhen. Reaktionsmöglichkeiten sind dabei eine Vernet-
zung der Partikeloberfläche mit dem Polymernetzwerk oder aber katalytische Effekte, wodurch die 
Anzahl der gebildeten Verknüpfungen erhöht wird.  
In Tabelle 4.4 sind die beschriebenen Literaturergebnisse zum Einfluss von Nanopartikeln auf die 
Vernetzungsdichte von Polymeren noch einmal übersichtlich dargestellt.  
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Tabelle 4.4: Dokumentierte Einflüsse von Partikeln auf die Netzwerkdichte von Polymeren. 

 Einfluss Partikel Harzsystem Quelle 

Verringerung der 
Netzwerkdichte 

Umsatzreduzierung 
von 90,07% auf 
88,14% bei 120°C 

Siliciumdioxid, Ruß-
partikel, flüssige    
Additive, 
2-50 Gew.-% 
 

Cycloaliphatisches 
Epoxidharz mit  
Anhydridhärter 

[102] 

 Umsatzreduzierung 
von 348,82 J/g auf 
292,36 J/g 

Titandioxid, 
0-2 Gew.-%, 
21 nm 

Bisphenol A Epoxid-
harz mit Aminhärter 

[103] 

Umsatzreduzierung 
um 11 % 

Siliciumdioxid, 
20 Vol.-%, 
13 nm und 23 nm 

Polyether-Polyol [104] 

Umsatzreduzierung 
von 400 J/g auf 359 J/g 
bezogen auf das Harz-
system 

Aluminiumoxid,  
0-15,8 Gew.-%, 
13 nm 

Bisphenol A Epoxid-
harz mit Aminhärter 

[82] 

Kein Einfluss auf 
die Netzwerk-
dichte 

keiner Siliciumdioxid und 
Rußpartikel mit Epoxy-
silan modifiziert, flüs-
sige Additive, 
50 Gew.-% 

Cycloaliphatisches 
Epoxidharz mit  
Anhydridhärter 

[102] 

Erhöhung der 
Netzwerkdichte 

Umsatzerhöhung von 
517 J/g auf 549 J/g be-
zogen auf das Harzsys-
tem 

Aluminiumdioxid, 
0-5 Gew.-% 

Bisphenol A Epoxid-
harz mit Aminhärter 

[105] 

4.4.2 Reaktionsgeschwindigkeit von Nanokompositen 

Der Einfluss der Nanopartikel auf die Reaktionskinetik von Epoxidharzen ist vielfach untersucht. 
Auch hier finden sich in der Literatur Beispiele für Materialsysteme, bei denen die Partikel eine 
Beschleunigung, eine Verlangsamung oder aber auch keinen Einfluss auf die Reaktionskinetik ha-
ben.  
Eine Beschleunigung der Aushärtereaktion tritt immer dann auf, wenn die Partikel eine katalyti-
sche Wirkung auf den Reaktionsmechanismus haben. Die Mechanismen, die zum beschleunigten 
Reaktionsablauf führen, sind dabei vielfältig. Sanctuary et al. [82] kann zum Beispiel einen be-
schleunigten Reaktionsmechanismus für ein mit nanoskaligem Aluminiumoxid gefülltes Epoxid-
harz nachweisen. In der Arbeit führt er fünf mögliche Interaktionen von Amin-gehärteten 
Epoxidharzen mit der Oberfläche von Metalloxiden auf, wobei nur die ersten zwei Mechanismen 
einen eindeutig beschleunigenden Einfluss auf die Aushärtereaktion haben. Die Details sind nach-
folgend erläutert. 

i. Hydroxylgruppen auf der Partikeloberfläche 
Metalloxide reagieren unter Raumbedingungen, wie in Abbildung 4.4 dargestellt, an ihrer Oberflä-
che mit Luftfeuchtigkeit zu Hydroxiden [106]. Die anschließend auf der Oberfläche vorliegenden 
Hydroxylgruppen können über Wasserstoffbrückenbindungen mit dem Epoxid und dem Amin ei-
nen trimolekularen Übergangszustand bilden, der eine katalytische Wirkung auf die Aushärtereak-
tion hat. Der ablaufende Reaktionsmechanismus ist in Kapitel 5.1.1 (Ein Epoxidharz gehärtet mit 
einem Amin) im Detail beschrieben. 
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Abbildung 4.4: Hydroxidbildung auf der Oberfläche von Aluminiumoxid mit Luftfeuchtigkeit unter Raumbe-
dingungen [106]. 

 
ii. Wasser 
Hydrophile Nanopartikel können Wasser an ihrer Oberfläche binden. Hierbei werden über die Hyd-
roxylgruppen der Metalloxidoberfläche weitere Wassermoleküle über Wasserstoffbrückenbindun-
gen angelagert (Abbildung 4.5). Die sich bildende Wasserschicht hängt dabei von 
Umgebungstemperatur und -feuchtigkeit ab, kann aber bis zu 20 molekulare Lagen betragen [106]. 
Das angelagerte Wasser hat anschließend, ebenso wie die Hydroxylgruppen auf der Partikelober-
fläche, aufgrund von Polarisationseffekten einen katalytischen Effekt auf die Vernetzungsreaktion 
des Harzes.  
Darüber hinaus kann Wasser zu einer Hydrolyse der Oxiranfunktionalität und somit zur Diol-Bil-
dung führen. Verschiedene Arbeiten zeigen allerdings bereits, dass diese Reaktion nur als Neben-
reaktion auftritt und die Vernetzung des Amins mit dem Epoxidharz kinetisch bevorzugt abläuft       
[73, 107]. 
 

 

 
Abbildung 4.5: Schematische Darstellung der Anlagerung von Wassermolekülen über Wasserstoffbrücken-
bindung auf der Oberfläche eines Aluminiumoxid-Partikels. 
 
iii. Elektrostatische Bindungen 
Die polare Oberfläche von Metalloxiden kann nicht nur zu Wasser, sondern auch zu anderen funk-
tionalen Gruppen Bindungen eingehen. In einem Nanokomposit können dies zum Beispiel elektro-
statische Bindungen zu Hydroxid-, Ether- oder auch Epoxidgruppen des Harzsystems sein. 
Mögliche elektrostatische Bindungen sind in Abbildung 4.6 dargestellt. Diese Bindungen erhöhen 
nicht nur die Grenzflächenfestigkeit, sondern reduzieren gleichzeitig die Kettenbeweglichkeit 
[106]. Hierdurch wird also die Diffusionsgeschwindigkeit der Moleküle reduziert, was wiederum 
zu einer Verlangsamung der Vernetzungsreaktion führen kann. 
 

Partikel 
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Abbildung 4.6: Schematische Darstellung elektrostatischer Bindungen zwischen polaren Gruppen des Poly-
mers (als X dargestellt) und der Oberfläche eines Aluminiumoxid-Partikels. Polare Gruppen können im Poly-
mer zum Bespiel Hydroxid-, Ether- oder Epoxidgruppen sein. 

 
iv. Mechanische Verzahnung 
Zwischen Partikeln, die eine raue, faserige oder poröse Oberfläche besitzen, und dem Harzsystem 
können mechanische Bindungen entstehen. Hierbei diffundieren die noch flüssigen Harz- und Här-
termoleküle in die Oberfläche der Partikel und es kommt zu einer mechanischen Verzahnung, wie 
sie in Abbildung 4.7 schematisch verdeutlicht ist. Analog zu den elektrostatischen Bindungen erhö-
hen die mechanischen Bindungen die Grenzflächenfestigkeit und reduzieren die Diffusionsge-
schwindigkeit der Moleküle, was eine hemmende Wirkung auf die Vernetzungsreaktion haben kann 
[106].  
 

 
 

Abbildung 4.7: Schematische Darstellung der mechanischen Bindung zwischen Polymerketten und einer 
Partikeloberfläche. 
 
v. Organo-Metall-Komplex-Bildung 
Nicht nur Epoxide können Interaktionen mit der Aluminiumoxidoberfläche eingehen, sondern auch 
Amine. In einer Studie von Mercier et al. [108] kann dazu nachgewiesen werden, dass die bisher 
diskutierte Oberflächenstruktur vereinfacht ist und auf der Aluminiumoxid-Oberfläche in Wirklich-
keit sowohl einfach gebundene als auch verbrückte Hydroxidgruppen vorliegen. Diese können ver-
schiedene Organo-Metall-Verbindungen, wie Inner- oder Outer-Sphere-Komplexe, mit dem Amin 
eingehen. Beim Inner-Sphere-Komplex (Abbildung 4.8a) koordiniert das freie Elektronenpaar des 
Stickstoffes direkt an das Aluminiumatom des Oxides. Es handelt sich hierbei also um eine Lewis-
Säure-Base-ähnliche Interaktion. Bei dem Outer-Sphere-Komplex (Abbildung 4.8b) koordiniert 
hingegen das freie Elektronenpaar des Sauerstoffes des Oxides mit einem Proton des Amins. Dabei 

Partikel 

Partikel 
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handelt es sich also um eine Brönsted-Säure-Base-ähnliche Interaktion. Darüber hinaus kann ge-
zeigt werden, dass Amine mit mehreren Funktionalitäten Chelat-Bindungen (Abbildung 4.8c) zu 
der Aluminiumoxidoberfläche eingehen können. Diese spalten sich in einem zweiten dissoziativen 
Schritt als Organo-Metall-Komplex ab und lösen so die Oberfläche des Oxides langsam auf [108, 
109]. Dabei kann davon ausgegangen werden, dass die Ablösung der Komplexe die Tendenz zur 
Interphasenbildung um die Partikel weiter verstärkt. Da hierdurch nicht mehr alle Härtermoleküle 
zur Vernetzung mit dem Harz zur Verfügung stehen, wird die Stöchiometrie der Vernetzung gestört. 
In den vorliegenden Arbeiten wird jedoch keine Aussage getroffen, inwieweit sich die Komplexbil-
dung auf die Reaktionsgeschwindigkeit der Polymervernetzung auswirkt. 
 

 
 

Abbildung 4.8: Schematische Darstellung möglicher Organo-Metall-Komplexe zwischen einem Amin und 
Aluminiumoxidpartikeln; a) Inner-Sphere-Komplex; b) Outer-Sphere-Komplex; c) beispielhafte Chelat Bin-
dung bei Diaminen; R= organischer Rest [108, 109]. 
 
Die beschriebenen Interaktionen des Harzsystems mit der Partikeloberfläche können auf weitere 
Harzsysteme und Partikel übertragen werden. Dabei führen viele Materialkombinationen zu einer 
beschleunigten Vernetzung [82, 102, 104, 105, 110]. Die genauere kinetische Betrachtung der ab-
laufenden Vorgänge zeigt dabei häufig [82, 104], dass die Partikel lediglich die Aktivierungsenergie 
der Reaktionen reduzieren und nicht in den ablaufenden Reaktionsmechanismus eingreifen. Einige 
Arbeiten zeigen jedoch durch die Analyse der Reaktionskinetik, dass Partikel sehr wohl auch einen 
Einfluss auf den Reaktionsmechanismus haben können. Omrani et al. [105] können hierzu durch 
eine Analyse der Reaktionsordnung in einem mit Aluminiumoxid gefüllten Epoxidharz berichten, 
dass diese mit steigendem Partikelgehalt zunimmt. Diesen Effekt erklären die Autoren mit einer 
erhöhten Keimbildung durch die Integration der Partikel. Auf der anderen Seite kann die Integra-
tion von Partikeln auch die Reaktionsgeschwindigkeit der Härtung reduzieren, wie für Glasperlen 
[110] und Siliciumcarbid [111] in Epoxidharzen nachgewiesen ist. Die Autoren erklären die Redu-
zierung der Reaktionsgeschwindigkeit mit einer Erhöhung der Viskosität. Hierbei wird die Poly-
merkettenbeweglichkeit durch eine Chemiesorption oder Physiosorption an der Partikeloberfläche 
herabgesetzt. Dies verringert die Diffusionsgeschwindigkeit der Moleküle, was wiederum die 

Partikel Partikel

Partikel Partikel Partikel
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Aktivierungsenergie der Reaktion erhöht und zu einer langsameren Reaktionsgeschwindigkeit 
führt. Dieses Erklärungsmodell bestätigt dabei noch einmal die von Sanctuary et al. [82] angeführ-
ten Interaktionsmöglichkeiten (hier iii und iv) von Polymeren mit einer Partikeloberfläche. Für an-
dere Materialsysteme kann die Wechselwirkung zwischen Partikel und Harzsystem allerdings auch 
sehr schwach sein. In diesen Fällen haben die Partikel keinen Einfluss auf die Reaktionsgeschwin-
digkeit der Härtung [102, 103]. Diese Beobachtung tritt meist dann auf, wenn die Partikeloberfläche 
keine chemische oder physikalische Bindung mit dem Harz eingeht. So weisen Harsch et al. [102] 
für ein mit verschiedenen Partikeln gefülltes Epoxidharz keine Reaktionsbeschleunigung während 
der Härtung nach. Nachdem die Partikel jedoch mit einem reaktiven Silan auf der Oberfläche modi-
fiziert werden, tritt eine Beschleunigung der Reaktion auf. Tabelle 4.5 fasst die beschriebenen Ein-
flüsse von Partikeln auf die Reaktionsgeschwindigkeit der Vernetzung von Polymeren zusammen. 
 
Tabelle 4.5: Dokumentierte Einflüsse von Partikeln auf die Reaktionsgeschwindigkeit der Vernetzung von 
Polymeren. 

 Einfluss Partikel Harzsystem Quelle 

Beschleunigung der Reak-
tionsgeschwindigkeit 

Zahlenwerte in  
Veröffentlichung 
nicht genannt 

Aluminiumdioxid, 
0-15,8 Gew.-%, 
13 nm 

Bisphenol A Epoxid-
harz mit Aminhärter 

[82] 

Zahlenwerte in  
Veröffentlichung 
nicht genannt 

Siliciumdioxid, 
20 Vol.-%, 
13 nm und 23 nm 

Polyether-Polyol [104] 

Steigerung der  
Geschwindigkeits-
konstante von 
0,0568 s-1 auf 
0,0886 s-1 bei 120°C 

Aluminiumdioxid, 
0-5 Gew.-% 

Bisphenol A Epoxid-
harz mit Aminhärter 

[105] 

Steigerung der  
Geschwindigkeits-
konstante von 
0,0055 s-1 auf 
0,0069 s-1 bei 120°C 

Siliciumdioxid und 
Rußpartikel mit 
Epoxysilan modifi-
ziert, flüssige  
Additive, 
2-50 Gew.-% 

Cycloaliphatisches 
Epoxidharz mit  
Anhydridhärter 

[102] 

Zahlenwerte in  
Veröffentlichung 
nicht genannt 

Glasperlen modifi-
ziert mit Aminosilan 
und Epoxysilan, 
0-40 Vol.-% 
2-120 µm 

p-Aminophenol-tri-
glycidyl-ether mit  
Aminhärter 

[110] 

Kein Einfluss auf die Re-
aktionsgeschwindigkeit 

keiner Titandioxid, 
21 nm, 
0-2 Gew.-% 

Bisphenol A Epoxid-
harz mit Aminhärter 

[103] 

keiner Siliciumdioxid, Ruß-
partikel, flüssige  
Additive, 
2-50 Gew.-% 

Cycloaliphatisches 
Epoxidharz mit  
Anhydridhärter 

[102] 

Verlangsamung der Reak-
tionsgeschwindigkeit 

Zahlenwerte in Ver-
öffentlichung nicht 
genannt 

Glasperlen, 
0-40 Vol.-%, 
2-120 µm 

p-Aminophenol-tri-
glycidyl-ether mit  
Aminhärter 

[110] 

Zahlenwerte in  
Veröffentlichung 
nicht genannt 

Siliciumcarbid, 
0–20 Gew.-%, 
50 nm 

Bisphenol A Epoxid-
harz mit Imidazol-
härter 

[111] 
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4.4.3 Morphologische Phasen von Nanokompositen 

Die veränderte Reaktionsgeschwindigkeit des Nanokomposites hat zudem einen direkten Einfluss 
auf die Gelierung des Harzsystems, da diese immer bei einem konstanten Umsatz auftritt. Entspre-
chend verschiebt sich der Zeitpunkt der Gelierung mit der veränderten Aushärtegeschwindigkeit. 
In literaturbekannten Arbeiten [111, 112] wird deshalb vielmals von einer zeitlich früheren Gelie-
rung während der Aushärtung berichtet. Gleichzeitig ist in diesen Fällen auch die Reaktionsge-
schwindigkeit der Vernetzungsreaktion gestiegen.  
Darüber hinaus gibt es jedoch einige Untersuchungen, welche die Gelierung von Nanokompositen 
differenzierter betrachten. In diesen Arbeiten wird analysiert, ob die veränderte Netzwerkstruktur 
einen Einfluss auf den Umsatz der Gelierung hat. Sanctuary et al. [82], Harsch et al. [102] und Geiser 
et al. [104] berichten für ihre untersuchten Nanokomposite von einer Reduzierung des Umsatzes, 
bei dem die Gelierung auftritt. Die Autoren liefern für die gleiche Beobachtung jedoch unterschied-
liche Erklärungen. Sanctuary et al. erläutern die vorzeitige Gelierung durch eine veränderte Keim-
bildung im Harz, die zu anderen mittleren Kettenlängen zu Beginn der Reaktion führen. Harsch et 
al. gehen davon aus, dass durch die Einbindung der Partikel ein niedriger Vernetzungsgrad des Po-
lymers genügt, um eine netzwerkähnliche Struktur aufzubauen. Geisler et al. erklären die Beobach-
tung hingegen einfach mit einer höheren Viskosität des Harzes. Durch die verringerte 
Molekülkettenbeweglichkeit verschiebe sich demnach die Gelierung zu niedrigeren Umsätzen im 
Nanokomposit. Alle diese Theorien scheinen an dieser Stelle möglich. Es kann also nicht festgestellt 
werden, ob es mehrere Ursachen der Verschiebung der Gelierung gibt, die für jedes Materialsystem 
individuell sind, oder ob nur ein Erklärungsmodell die veränderte Netzwerkbildung aller Material-
systeme korrekt darstellt.  
Einigkeit besteht jedoch darin, dass zur Verschiebung des Umsatzes der Gelierung eine starke In-
teraktion zwischen den Partikeln und den sich ausbildenden Polymerketten erforderlich ist. Tritt 
diese nicht auf, bleibt auch die Gelierung unberührt [113]. In Tabelle 4.6 sind die beschriebenen 
Literaturarbeiten zusammengefasst.  
 
Tabelle 4.6: Übersicht über in der Literatur dokumentierte Einflüsse von Partikeln auf den Umsatz bei Ge-
lierung während der Vernetzung von Polymeren. 

 Einfluss Partikel Harzsystem Quelle 

Reduzierung des 
Umsatzes bei Ge-
lierung 

Verschiebung der Ge-
lierung im Rheometer 
von 3700 s auf 5400 s 
vor Verglasung 

Aluminiumdioxid, 
0-15,8 Gew.-%, 
13 nm 

Bisphenol A Epoxid-
harz mit Aminhärter 

[82] 

 Reduzierung Umsatz 
bei Gelierung von 0,67 
auf 0,59 

Siliciumdioxid und 
Rußpartikel mit und 
ohne Epoxysilan modi-
fiziert, flüssige Addi-
tive, 
2-50 Gew.-% 

Cycloaliphatisches Epo-
xidharz mit Anhydrid-
härter 

[102] 

 Zahlenwerte in Veröf-
fentlichung nicht ge-
nannt 

Siliciumdioxid, 
20 Vol.-%, 
13 nm und 23 nm 

Polyether-Polyol [104] 

Gleichbleibender 
Umsatz bei Gelie-
rung 

keiner Poly(vinylacrylat), 
Poly(methyl-methacry-
lat), 
0-40 Gew.-% 

Polyester [113] 
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Unbestritten ist jedoch, dass die veränderte Netzwerkbildung durch die Integration von Nanopar-
tikeln einen Einfluss auf die Glasübergangstemperatur des Polymers hat. Welcher Einfluss dies ist, 
hängt wieder von dem betrachteten Materialsystem ab. In der Literatur können deshalb Berichte 
über eine reduzierte [82, 111, 114], eine gleichbleibende [115] oder eine erhöhte [105, 116, 117] 
Glasübergangstemperatur von Nanokompositen in Relation zum reinen Duromer gefunden wer-
den. 
Die Erklärungsansätze für das unterschiedliche Verglasungsverhalten sind jedoch in allen Fällen 
gleich und werden durch die Partikel-Harz-Grenzschicht und die gebildete Interphase erläutert.  
Hierbei gilt: Wenn die die Wechselwirkung zwischen einer Polymermatrix und einem Partikel stark 
ist, wird die Netzwerkbeweglichkeit des Polymers reduziert und die Glasübergangstemperatur des 
Nanokomposites steigt. Bei einer schwachen Wechselwirkung tritt der gegenteilige Effekt auf. Glei-
ches gilt für die gebildete Interphase in dem Polymer um das Partikel: Wenn die Netzwerkdichte in 
der Interphase durch die Partikel reduziert wird, sinkt die Glasübergangstemperatur. Sie steigt hin-
gegen, wenn die Netzwerkdichte durch die Integration der Partikel zunimmt.  
Somit hängt die Veränderung der Glasübergangstemperatur eines Polymers durch das einge-
brachte Partikel davon ab, welchen Einfluss dieses auf die Netzwerkstruktur hat. In Tabelle 4.7 wird  
dazu eine Übersicht über die unterschiedlichen Ergebnisse von Arbeiten gegeben, die den Einfluss 
von Nanopartikeln auf die Glasübergangstemperatur von Polymeren untersucht haben. 
 
Tabelle 4.7: Dokumentierte Einflüsse von Partikeln auf die Glasübergangstemperatur von Polymeren. 

 Einfluss Partikel Harzsystem Quelle 

Reduzierung Glasüber-
gangstemperatur 

Zahlenwerte in  
Veröffentlichung 
nicht genannt 

Aluminiumdioxid, 
0-15,8 Gew.-%, 
13 nm 

Bisphenol A Epoxid-
harz mit Aminhärter 

[82] 

Reduzierung von ca. 
153 °C auf 119 °C 

Siliciumcarbid, 
0–20 Gew.-%, 
50 nm 

Bisphenol A Epoxid-
harz mit Imidazol-
härter 

[111] 

Reduzierung von 
249 °C auf 241,5 °C 

Montmorillonit, 
0-5 Gew.-% 

Bisphenol A Epoxid-
harz mit Aminhärter 

[114] 

Gleichbleibende Glas-
übergangstemperatur 

keiner Siliciumdioxid, 
0–5 Vol-%, 
15-50 nm 

Epoxidharz mit 
Aminhärter 

[118] 

Erhöhung Glasübergangs-
temperatur 

Erhöhung von ca. 
160 °C auf 168 °C 

 

Aluminiumdioxid, 
0-5 Gew.-% 

Bisphenol A Epoxid-
harz mit Aminhärter 

[105] 

Erhöhung von 
217,5 °C auf 
225,8 °C 

Siliciumdioxid mit 
und ohne Polyac-
rylamid Modifizie-
rung, 
2,17 Vol-%, 
9 nm 

Bisphenol A Epoxid-
harz mit Aminhärter 

[116] 

4.5 Thermische Schwindung von Nanokompositen 

Die Ursache für die Wärmeausdehnung von Polymeren liegt in der Bewegung der Atome, bezie-
hungsweise der Moleküle. Bei der Zuführung thermischer Energie zu einem Polymer steigt seine 
kinetische Energie, dadurch beginnen die Moleküle stärker zu schwingen. Mit zunehmender Tem-
peratur steigt die mittlere Auslenkung der Atome aus der Ruhelage und somit der Platzbedarf der 
Verbindung. Dieser gesteigerte Platzbedarf spiegelt sich makroskopisch in einer 
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Materialausdehnung wider. Wie stark die Wärmeausdehnung eines Polymers bei einer bestimmten 
Temperaturänderung ist, hängt somit von seinem Vernetzungsgrad ab. Die Bindungsfestigkeit wird 
vor allem von den kovalenten Verknüpfungen, aber auch von Sekundärbindungen wie Wasserstoff-
brücken- oder Van-der-Waals-Bindungen beeinflusst. Dabei ist die Wärmeausdehnung des Poly-
mers umso niedriger, je höher die Netzwerkdichte von intra- und intermolekularen Bindungen ist. 
Aus diesem Grund ist die chemische Struktur des Polymers maßgeblich verantwortlich für seine 
Wärmeausdehnung [119, 120]. Neben der Modifizierung der Molekülstruktur bietet auch die Addi-
tion von nanoskaligen Partikeln in das Polymer eine effektive Möglichkeit den Wärmeausdeh-
nungskoeffizienten zu senken. Die Ausdehnung des Nanokomposites setzt sich dabei aus dem 
Koeffizienten des Polymers und des Partikels zusammen. Deswegen werden oft keramische Nano-
partikel zur Reduzierung der Wärmeausdehnung verwendet. Diese besitzen eine niedrigere Aus-
dehnung als das Polymer. Es eignen sich aber auch viele andere Materialien, die dieser Anforderung 
entsprechen.  
Bae et al. [121] vergleichen zum Beispiel den Wärmeausdehnungskoeffizienten von Novolak-Epo-
xidharzen, die einmal mit Aluminiumdioxid und einmal mit Siliciumdioxid versetzt sind. Dabei zeigt 
sich deutlich, dass der niedrigere Ausdehnungskoeffizient von Aluminiumdioxid zu kleineren Wär-
meausdehnungen des Komposites führt. Dieses Ergebnis wird noch einmal von Nurul et al. [122] 
bestätigt. Der Vergleich von nanoskaligen Diamant- und Bornitrid-Partikeln in Polypropylen zeigt, 
dass der niedrigere Koeffizient von Bornitrid zu einer stärkeren Reduzierung der Wärmeausdeh-
nung des Komposites führt. Wie stark die Wärmeausdehnung des Materials beeinflusst wird, hängt 
dabei allerdings nicht nur von dem Partikelmaterial, sondern auch von dem Partikelgehalt ab. 
Hierzu konnten zahlreiche Arbeiten [65, 47, 121, 123, 124] bereits nachweisen, dass die Änderung 
der Wärmeausdehnung umso größer ist, je mehr Partikel zum Polymer gegeben werden. Der Wär-
meausdehnungskoeffizient des Komposites lässt sich dabei in erster Näherung nach der einfachen 
Mischungsregel nach Gleichung (12) aus den Volumenanteilen und Wärmeausdehnungskoeffizien-
ten der einzelnen Phasen berechnen. 
 

 CTE = 𝜙 𝐶𝑇𝐸 + 𝜙 𝐶𝑇𝐸  (12) 
Mit: ϕ=Volumenanteil Nanokomposit=Nanokomposit 
 Polymer=Polymer Partikel=Partikel 

 
Ein Vergleich der berechneten Wärmeausdehnungen mit experimentell ermittelten Werten zeigt 
jedoch immer wieder eine Abweichung von dieser einfachen Formel. Dabei werden meist Ergeb-
nisse mit zu niedrigeren Werten beobachtet, es können aber auch zu hohe auftreten [47, 65, 120]. 
Die Ursachen für diesen Effekt liegen sowohl in der Interphasen- als auch in der Grenzflächenbil-
dung. Die veränderte Netzwerkstruktur in der Interphase führt bei einer Inhibierung der Kettenbe-
weglichkeit zu einem niedrigeren Ausdehnungskoeffizienten und bei einer Mobilisierung zu einem 
höheren Wert. Darüber hinaus beeinflusst die Anbindung des Harzes an die Partikeloberfläche 
maßgeblich den Ausdehnungskoeffizienten. Insbesondere eine starke Wechselwirkung in der 
Grenzfläche behindert die Kettenbeweglichkeit und ist somit ein Hemmnis für die Wärmeausdeh-
nung.  
Diese Zusammenhänge lassen leicht den Einfluss der Partikelmodifikation auf den Wärmeausdeh-
nungskoeffizienten verstehen. Im Allgemeinen gilt: Je steifer die Partikel-Harz-Anbindung desto ef-
fektiver reduzieren Nanopartikel die Wärmeausdehnung. Dieser Zusammenhang ist in der 
Literatur sowohl für Aluminiumoxid- [49] als auch für Silberpartikel [125], die mit (3-Aminopro-
pyl)triethylsilan modifiziert sind, dokumentiert. Die Modifizierung ermöglicht eine kovalente An-
bindung des Harzes an die Partikel. In beiden durchgeführten Arbeiten kann eindeutig 
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nachgewiesen werden, dass der zusätzliche Modifikationsschritt zu niedrigeren Wärmeausdeh-
nungskoeffizienten des Nanokomposites im Vergleich zu den unmodifizierten Partikeln führt.  
Die Untersuchung des Einflusses der Partikelgröße auf den Wärmeausdehnungskoeffizient von Na-
nokompositen bestätigt ebenfalls die beschriebenen Zusammenhänge. Zahlreiche Arbeiten [47, 65, 
121, 125] zeigen, dass mit sinkendem Partikeldurchmesser die Wärmeausdehnung des Nanokom-
posites stärker von der reinen Mischungsregel nach Gleichung (13) abweicht. Dieser Effekt kann 
durch eine Zunahme der Partikeloberfläche mit sinkendem Partikeldurchmesser bei konstantem 
Partikelgehalt erklärt werden. Folglich steigt die Partikel-Harz-Grenzfläche sowie die darum gebil-
dete Interphase. 
In Tabelle 4.8 sind die in der Literatur beschriebenen Einflüsse von Partikel- und Matrixauswahl 
auf den Wärmeausdehnungskoeffizienten von Nanokompositen zusammengefasst. 
 
Tabelle 4.8: Dokumentierte Einflüsse von Matrix, Partikelgehalt, Partikelmaterial, Oberflächenmodifizierung 
und Partikelgröße auf den Wärmeausdehnungskoeffizienten von partikelgefüllten Polymeren. 

 Der Wärmeaus-
dehnungskoeffi-
zient sinkt… 

Einfluss Partikel Harzsystem Quelle 

Partikelgehalt …mit steigendem 
Partikelgehalt 
(wenn  
Partikel < Polymer). 

Reduzierung von 
ca. 40 ppm/K auf 
15 ppm/K 

Titandioxid, 
0-5 Gew.-%, 
65 nm 

Poly(ethylen-co-
vinyl acetat) 

[65] 

  Reduzierung von 
81,5 ppm/K auf 
48,4 ppm/K 

Siliciumdioxid, 
0-30 Vol.-%, 
23nm, 74 nm, 170 
nm 

Bisphenol A  
Epoxidharz mit  
Piperidinhärter 

[47] 

  Reduzierung von 
ca. 45,5 ppm/K 
auf 18 ppm/K 

Siliciumdioxid, 
Aluminiumnitrid 
mit Silanmodifi-
zierung, 
0-70 Vol.-%, 
2–30 µm 

Novolak-Epoxid-
harz 

[46] 

  Reduzierung von 
45,5 ppm/K auf 
17,6 ppm/K 

Zirkoniumwolfra-
mat, 
0-40 Vol.-%, 
100 nm-20 µm 

Triglycidyl-p-
aminophenol 
Epoxidharz mit 
Aminhärter 

[123] 

  Reduzierung von 
73,50 ppm/K auf 
48,93 ppm/K 

Silber, 
0-8 Vol.-% 
80 nm 

Bisphenol A  
Epoxidharz mit 
Aminhärter 

[124] 

  Reduzierung von 
86 ppm/K auf 
29 ppm/K 

Siliciumdioxid,, 
0-45,43 Gew.-% 
20 nm 

Verschiedene 
Epoxidharze 

[120] 

Polymer- 
material 
 
 
 
 
 
 
 

…mit steigender 
Netzwerkdichte. 

CTE zwischen 
75 ppm/K und 
107 ppm/K 

--- Epoxidharz mit 
Bernsteinsäure-
anhydrid mit 
verschiedenen 
Alkyl-Seitenket-
ten 

[119] 
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 Der Wärmeaus-
dehnungskoeffi-
zient sinkt… 

Einfluss Partikel Harzsystem Quelle 

Partikel- 
material 

…mit sinkendem 
CTE des Parti-
kels. 

Aluminiumoxid 
zeigt einen bis zu 
ca. 20 ppm/K 
niedrigeren CTE 

Aluminiumoxid, 
Siliciumdioxid, 
40-70 Vol.-% 
13 µm 

Novolak-Epoxid-
harz 

[121] 

  Diamant zeigt ei-
nen 2,7 ppm/K 
niedrigeren CTE 

Bornitrid, Dia-
mant, 
4 Vol.-%, 
5,5-60 nm 

Polypropylene [122] 

  Aluminiumnitrid 
zeigt einen ca. 
10 ppm/K niedri-
geren CTE 

Siliciumdioxid, 
Aluminiumnitrid 
mit Silanmodifi-
zierung, 
40-70 Vol-%, 
12 µm, 30 µm 

Novolak-Epoxid-
harz 

[46] 

Partikel- 
modifikation 

…mit fester Parti-
kel-Matrix Anbin-
dung. 

Zahlenwerte in 
Veröffentlichung 
nicht genannt 

Aluminiumoxid 
mit und ohne (3-
Aminopro-
pyl)triethylsilan, 
50 Gew.-% 

Cycloaliphati-
sches Epoxidharz 
mit Anhydrid-
härter 

[49] 

  Modifizierung re-
duziert CTE um 
ca. 4 ppm/K 

Silber mit und 
ohne (3-Aminop-
ropyl)triethyl-
silan, 
6 Vol.-%, 
80 nm 

Bisphenol A Epo-
xidharz mit 
Aminhärter 

[125] 

Partikelgröße …mit reduzierter 
Partikelgröße. 

Reduzierung von 
56,78 ppm/K auf 
48,93 ppm/K  

Silber, 
8 Vol.-% 
80 nm, 4-8 µm 

Bisphenol A Epo-
xidharz mit 
Aminhärter 

[124]_ 

  Reduzierung von 
48,4 ppm/K auf 
36,3 ppm/K 

Siliciumdioxid, 
30 Vol.-%, 
23nm, 74 nm, 
170 nm 

Bisphenol A Epo-
xidharz mit  
Piperidinhärter 

[47] 

  CTE steigt mit zu-
nehmenden Anteil 
an kleinen Parti-
keln 

Aluminiumnitrid 
mit Silanmodifi-
zierung, 
40-70 Vol-%, 
2 µm, 12 µm 

Novolak-Epoxid-
harz 

[46] 

  CTE sinkt mit zu-
nehmendem An-
teil an Plättchen 

Silber mit und 
ohne (3-Aminop-
ropyl)triethyl-
silan, 
6 Vol.-%, 
80 nm, Plättchen 

Bisphenol A Epo-
xidharz mit 
Aminhärter 

[125] 
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4.6 Chemische Schwindung von Nanokompositen 

Um die chemische Schwindung von Reaktionsharzen zu reduzieren, werden seit langem Partikel 
verwendet. Diese nehmen nicht an der Vernetzungsreaktion des Harzes teil und tragen somit auch 
nicht zur chemischen Schwindung bei. Ältere Arbeiten beschränken sich hierbei auf den Einsatz 
von Mikropartikeln und erst neuere Arbeiten betrachten den Einsatz von nanoskaligen Partikeln. 
Ein besonders gut erforschtes Gebiet ist dabei die Schwindungsreduktion von UV-härtenden Duro-
meren. Hierzu gibt es eine breite Anzahl an kommerziell erhältlichen Kompositen mit mikro- und 
nanoskaligen Partikeln, die in der Zahnmedizin ihren Einsatz finden [115, 126, 127, 128].  
Neben den kommerziellen Produkten ist auch bekannt, dass der Mechanismus der Vernetzungsre-
aktion die chemische Schwindung des Polymers wesentlich bestimmt. Durch die Umwandlung von 
Van-der-Waals- in kovalente Bindungen kommt es während der Aushärtung zu einer Dichtezu-
nahme, die sich in einer Volumenkontraktion widerspiegelt. Aus diesem Grund ist die Anzahl der 
gebildeten Verknüpfungen maßgeblich für die chemische Schwindung des Harzes. Somit steigt die 
chemische Schwindung mit zunehmendem Aushärtegrad sowie mit zunehmender Netzwerkdichte 
eines Polymers an [38, 129]. 
Für partikelgefüllte Systeme ist besonders intensiv der Einfluss des Partikelgehaltes auf die chemi-
sche Schwindung untersucht. Hierbei zeigen verschiedene Arbeiten [38, 81, 130, 131, 132, 89] im-
mer wieder eine Reduzierung der chemischen Schwindung von Kompositen mit zunehmendem 
Partikelgehalt. Dieser Effekt ist damit zu erklären, dass das Volumen der Partikel während der iso-
thermen Aushärtung des Harzes konstant bleibt und die Partikel die reaktive Harzmasse substitu-
ieren.  
In vielen Fällen zeigt sich zudem, dass die Schwindungsreduktion über das einfache Mischungsver-
hältnis der beiden Komponenten nach Gleichung (13)hinausgeht.  
 

 S = 𝑆 (1 − Φ ) (13) 

 
Holst [38] untersucht hierzu den Einfluss des Partikelgehaltes von mikroskaligen Kalksteinen auf 
die chemische Schwindung eines Epoxidharzes. Hierbei stellt er fest, dass die experimentellen Er-
gebnisse unterhalb der einfachen Mischungsregel (ideale Schwindung) liegen. Zudem werden Un-
terschiede in Abhängigkeit des Partikelgehaltes sichtbar. Für niedrige Partikelgehalte sinkt die 
chemische Schwindung zunächst deutlich unter den erwarteten Wert bis ein lokales Minimum er-
reicht wird. Nach dem Erreichen dieses Grenzwertes steigt die chemische Schwindung mit dem 
Partikelgehalt an, bis sie den Wert der idealen Schwindung erreicht hat. Erst nach der Zugabe von 
weiteren Partikeln kommt es erneut zu einer Schwindungsreduktion, die über die reine Harzsub-
stitution hinausgeht. Anhand seiner experimentellen Ergebnisse entwickelt Holst eine Modellvor-
stellung, die in Abbildung 4.9 schematisch dargestellt ist. Er geht davon aus, dass sich um die 
Partikel eine Interphase mit verringerter Netzwerkdichte und somit auch verringerter Schwindung 
bildet. Bei niedrigen Partikelgehalten ist der Abstand zwischen den Partikeln groß, so dass sich die 
Interphase um jedes Partikel einzeln ausbildet (Bereich I). Mit zunehmendem Partikelgehalt sinkt 
jedoch der Partikel-Partikel-Abstand bis schließlich die Interphasen mehrerer Partikel überlappen 
(Bereich II). Durch diese Superposition nimmt der Gesamtvolumenanteil der Interphase ab, 
wodurch der schwindungsreduzierende Effekt geringer ausfällt. Dadurch gleichen sich die experi-
mentellen und die idealen Werte zunehmend an. Wird der Partikelgehalt weiter gesteigert, reicht 
irgendwann das Harz nicht mehr aus, um die Partikel vollständig zu benetzen (Bereich III). Hier-
durch kommt es in der dichten Partikelpackung zur Hohlraumbildung. Diese Hohlräume nehmen 
an der chemischen Schwindung des Reaktionsharzes nicht teil und die chemische Schwindung des 
Komposites nimmt stark ab.  
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Abbildung 4.9: Modellvorstellung zur Beschreibung des Reaktionsschwindungsverhaltens von Epoxidharz-
Systemen in Abhängigkeit vom Volumenanteil eines mineralischen Füllstoffes [38]. 
 
Die entwickelte Modellvorstellung weist im Detail noch Schwächen auf. So ist an dieser Stelle nicht 
nachvollziehbar, warum das reale Schwindungsverhalten im Übergang von Bereich II zu III dem 
idealen Verhalten entsprechen sollte. Vielmehr liegt an diesem Punkt im Komposit ausschließlich 
Harz vor, das aufgrund der Interphasenbildung niedriger vernetzt ist als das reine Polymer. Zudem 
ist nicht zu erwarten, dass bei stetiger Zunahme des Partikelgehaltes im Bereich III die Reaktions-
schwindung immer stärker abnimmt. Im Gegenteil, in diesem Bereich kommt es zunehmend zu Par-
tikel-Partikel-Kontakten, wodurch eine weitere Partikelzugabe keinen Effekt auf die 
Schwindungsreduktion haben sollte. Trotz dieser Ungenauigkeiten beschreibt das Erklärungsmo-
dell von Holst den Einfluss des Partikelgehaltes auf die Reaktionsschwindung von Kompositen zu-
treffend.  
Darüber hinaus zeigt Holst anhand von mikroskaligen Kalksteinpartikeln, dass mit sinkenden Par-
tikeldurchmessern eine Verschiebung der S-förmigen Kurve zu kleineren Partikelgehalten auftritt. 
Diese Verschiebung resultiert aus dem Anstieg der Partikeloberfläche und den geringer werdenden 
Partikel-Partikel-Abständen im Komposit. Hierdurch steigt der Interphasenanteil und es kommt 
bereits bei niedrigeren Partikelgehalten zu einem Überlappen der Interphasen.  
Dieser Zusammenhang kann jedoch nicht in allen bekannten Arbeiten bestätigt werden. Wong et al. 
[81] vergleichen zum Beispiel die chemische Schwindung eines UV-härtenden Epoxidharzes, wel-
ches Zinkoxidpartikel mit einem Durchmesser von 20 oder 100 nm enthält. Zum Einsatz kommen 
dabei Partikelgehalte von 2, 4 und 7 Gew.-%. Die experimentellen Ergebnisse zeigen keinen Unter-
schied zwischen den Partikelgrößen. Dabei widerlegen diese Ergebnisse nicht zwingend die Theo-
rie von Holst. Vielmehr kann davon ausgegangen werden, dass die Interphase in der untersuchten 
Materialkombination klein ausfällt. Denn auch hier gilt, wie in Kapitel 2.1 dargestellt ist, dass die 
Grenzflächen- und Interphasenbildung in jedem Nanokomposit individuell von der Chemie des ge-
wählten Materialsystems abhängig sind.  
Aus diesem Grund ist es auch nicht möglich, den Einfluss des gewählten Partikelmaterials auf die 
chemische Schwindung verallgemeinernd zu diskutieren. Es kann jedoch festgehalten werden, dass 
das Kernmaterial des Partikels keinen Einfluss auf die chemische Schwindung hat. Hier zählt allein 
das substituierte Volumen des Reaktionsharzes. Die Oberflächenchemie der Partikel ist allerdings 
ebenfalls von dem gewählten Material abhängig und diese bestimmen wiederum Grenzflächen- und 
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Interphasenbildung [133, 134]. So können Vijayan et al. [133] im direkten Vergleich von Nanokom-
positen mit Siliciumcarbid- und Elastomer-Nanopartikeln nachweisen, dass erstere die chemische 
Schwindung erhöhen und letztere diese reduzieren. Diese experimentellen Ergebnisse lassen sich 
dabei auf Wasser auf der Siliciumcarbidoberfläche zurückführen, was zu einer katalytischen Be-
schleunigung der Aushärtereaktion des verwendeten Epoxidharzes führt. Die Elastomerpartikel in-
duzieren hingegen eine Phasenseparation, wodurch der Vernetzungsgrad in der Interphase 
vermindert wird.  
Gleiche Überlegungen gelten für den Einfluss der Partikelmodifikation auf die chemische Schwin-
dung des Nanokomposites, wobei hierzu systematische Untersuchungen fehlen. Condon et al. [66, 
130] untersuchen jedoch den Einfluss der Oberflächenbehandlung von mikroskaligen Siliciumdi-
oxidpartikeln auf den Spannungsaufbau in einem Methacrylat. Hierzu werden reaktiv und unreak-
tiv silanisierte Partikel miteinander verglichen. Der Spannungsaufbau der Komposite wird 
anschließend über die Messung der Normalkraft von zwei Platten, zwischen denen das Harzsystem 
aushärtet, bestimmt. Die Ergebnisse zeigen deutlich einen größeren Spannungsaufbau für das Kom-
posit mit den reaktiv modifizierten Partikeln, die mit dem Polymer reagieren können, als für die 
nicht-reaktiven Partikel. Diesen Unterschied erklären die Autoren anhand der stärkeren chemi-
schen Schwindung des reaktiven Komposites aufgrund des höheren Vernetzungsgrades um die Par-
tikel herum.  
Tabelle 4.9 fasst die beschriebenen Einflüsse von Matrix, Partikelgehalt, Partikelmaterial, Oberflä-
chenmodifizierung und Partikelgröße auf die chemische Schwindung von partikelgefüllten Polyme-
ren zusammen. 
 
Tabelle 4.9: Dokumentierte Einflüsse von Matrix, Partikelgehalt, Partikelmaterial, Oberflächenmodifizierung 
und Partikelgröße auf die chemische Schwindung von partikelgefüllten Polymeren. 

 Die chemische 
Schwindung 
sinkt… 

Einfluss Partikel Harzsystem Quelle 

Partikelgehalt …mit steigendem 
Partikelgehalt. 

Reduzierung von 
ca. 5 Vol.-% auf 
3 Vol.-% 

Calciumcarbonat, 
0-45 Gew.-%, 
22 µm 

Bisphenol A Epo-
xidharz mit Säure-    
anhydridhärter 

[38] 

  Reduzierung von 
ca. 4,95 Vol.-% 
auf 4,4 Vol-% 

Glas, Schichtsili-
kat, 
0-5 Gew.-%, 
nano- und mikro-
skalig 

Epoxidharz [131] 

  Zahlenwerte in 
Veröffentlichung 
nicht genannt 

Zinkoxid, 
0-7 Gew.-%, 
20 nm, 100 nm 

Epoxidharz [81] 

  Reduzierung von 
ca. 3,9 Vol.-% auf 
2,4 Vol.-% 

Siliciumdioxid, 
Kurzfasern aus 
Glas, 
0-55 Gew.-%, 
20 nm 

Dimethacrylat [132] 

 
 
 
 
 
 

 Reduzierung von 
2,6 Vol.-% auf 
1,3 Vol.-% 

Siliciumdioxid, 
0-25 Gew.-%, 
8-50 nm 

Bisphenol A Epo-
xidharz mit Säure-    
anhydridhärter 

[89] 
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 Die chemische 
Schwindung 
sinkt… 

Einfluss Partikel Harzsystem Quelle 

Polymer- 
material 

…mit sinkender 
Netzwerkdichte. 

Dichtezunahme 
von ca. 
1,12 g/cm3 auf 
1,23 g/cm3 wäh-
rend der Härtung 

Keine Epoxidharz mit 
Aminhärter 

[129] 

  Schwindung 
sinkt mit steigen-
der Glasüber-
gangstemperatur 
der Harzsysteme 

Keine Epoxidharzsystem 
mit verschiedenen 
funktionalen  
Härtersystemen 

[38] 

Partikel- 
material 

… in Abhängig-
keit von Oberflä-
chenchemie. 

Siliciumcarbid 
hat eine um 
0,21 Vol.-% nied-
rigere Schwin-
dung 

Siliciumcarbid, 
Elastomer, 
15 Gew.-% 
Nanofasern 

Bisphenol A Epo-
xidharz mit Anyd-
ridhärter 

[133] 

  Zahlenwerte in 
Veröffentlichung 
nicht genannt 

Poly(vinyl ace-
tat), Poly(Met-
acrylat), 
Polyurethan,  
Polystyrol, 
15 Gew.-% 

Polyester [134] 

Partikel- 
modifikation 

…mit schwacher 
Partikel-Matrix 
Anbindung. 

50 % niedrigere 
Spannungen für 
die unmodifzier-
ten Partikel 

Siliciumdioxid 
mit und ohne 
Silanmodifizie-
rung, 
30-65 Gew.-%, 
40 nm-2 µm 

Verschiedene  
Methacrylate 

[66, 
130] 

Partikelgröße …mit reduzierter 
Partikelgröße. 

je kleiner die Par-
tikel, desto nied-
riger die 
Schwindung 

Calciumcarbonat, 
1,6-22 µm, 
25 Vol.-% 

Bisphenol A Epo-
xidharz mit Säure-    
anhydridhärter 

[38] 

 …unabhängig von 
der Partikel-
größe. 

keiner Zinkoxid, 
7 Gew.-%, 
20 nm, 100 nm 

Epoxidharz [81] 

4.7 Mechanische Eigenschaften von Nanokompositen 

4.7.1 Elastizitätsmodul 

Der Einfluss von Nanopartikeln auf den Elastizitätsmodul von Kunststoffen ist eine bereits intensiv 
untersuchte Fragestellung. Die Ergebnisse zeigen, dass durch die Integration von hochmoduligen 
Partikeln in eine weniger steife Polymermatrix der Modul des Komposites deutlich erhöht wird           
[38, 81, 130, 131, 132, 89]. Dabei steigt der E-Modul mit zunehmendem Partikelgehalt an und die 
Effekte sind umso deutlicher, je höher der E-Modul der Partikel ist [135, 136]. Wird hingegen ein 
Partikelsystem mit einem niedrigeren E-Modul als das Harz verwendet, wie zum Beispiel 
Elastomerpartikeln [137], ist der Effekt entsprechend entgegengesetzt. 
Abweichungen von dieser einfachen Mischungsregel können in experimentellen Arbeiten jedoch 
teilweise nachgewiesen werden, wenn die Partikel-Matrix-Grenzfläche variiert wird oder es zu 
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einer starken Ausbildung einer Interphase kommt. Spanoudakis et al. [138] untersuchen hierzu den 
Einfluss der Partikel-Matrix-Grenzschicht durch die gezielte Oberflächenmodifikation der Partikel. 
Die Arbeit zeigt, dass bei der Einbringung von mikroskaligen Partikeln, die kovalent an die Poly-
mermatrix anbinden, der E-Modul des Nanokomposites stärker gesteigert werden kann als für 
nicht-reaktiv modifizierte Partikel. Anhand der Ergebnisse wird allerdings nur ein geringer Einfluss 
von wenigen Prozent auf den E-Modul in Abhängigkeit von der Partikelmodifikation nachgewiesen. 
Diese Veränderungen stehen somit in keinem Verhältnis zu dem Einfluss vom Partikelgehalt. An-
dere Autoren [139, 140, 141, 142] berichten in vergleichbaren Arbeiten sogar, dass der E-Modul 
des Nanokomposites unabhängig von der Partikel-Harz-Anbindung sei. Eine genauere Betrachtung 
der Literaturergebnisse zeigt jedoch teilweise kleine Unterschiede für die modifizierten Systeme, 
die allerdings aufgrund der Standardabweichungen der Messergebnisse nicht signifikant sind. Des-
halb wird hier davon ausgegangen, dass eine starke Partikel-Matrix-Anbindung einen E-modul-stei-
gernden Effekt auf das Nanokomposit hat. Aufgrund der kleinen Dehnungen, die für die Ermittlung 
des E-Moduls betrachtet werden, ist die Partikel-Matrix-Adhäsion jedoch nur von untergeordneter 
Bedeutung.  
Gleiches gilt auch für die Größe der integrierten Partikel. Die Partikelgröße gibt bei konstantem 
Partikelgehalt die Grenzfläche zwischen Partikel und Matrix vor. Dabei gilt: je kleiner die Partikel, 
desto größer die Grenzfläche. Durch eine vergrößerte Grenzfläche steigt zum einen der (geringe) 
Einfluss der Partikel-Harz-Anbindung. Zum anderen steigt der Anteil der Interphase im Polymer. 
Theoretische Betrachtungen des E-Moduls lassen dabei erwarten, dass mit der Zunahme einer In-
terphase mit erhöhter Netzwerkmobilität der E-Modul des Komposites sinkt. Hingegen steigt der 
E-Modul, wenn die Interphase stärker vernetzt ist als das verbleibende Polymer. 
Dieser Zusammenhang kann auch in Arbeiten von Vollenberg et al. [143, 144] wiedergefunden wer-
den. Die Autoren untersuchen den E-Modul von mikroskaligen Glaspartikeln in einer thermoplasti-
schen Polystyrolmatrix. Dabei zeigt sich, dass die Partikel die Kristallinität des Polymers in der 
Interphase erhöhen. Hierdurch kann ein steigender E-Modul des Komposites mit abnehmender 
Partikelgröße nachgewiesen werden. Durch die Modifizierung der Oberfläche der Partikel wird die 
Zunahme der Kristallinität in der Interphase verhindert und der E-Modul des Nanokomposites zeigt 
keine Abhängigkeit von der Größe des Partikels.  
Auch andere Autoren weisen einen steigenden E-Modul mit sinkender Partikelgröße nach [8, 138, 
145, 146], wobei sowohl Thermoplaste als auch duromere Harzsysteme analysiert werden. Anhand 
der Ergebnisse ist dabei insgesamt zu erkennen, dass der Einfluss der Partikelgröße auf den E-Mo-
dul des Nanokomposites deutlich größer ist, wenn nanoskalige und mikroskalige Partikel miteinan-
der verglichen werden. Diese Beobachtung ist mit der quadratischen Abhängigkeit der 
Partikeloberfläche vom Partikeldurchmesser zu erklären. Insgesamt kann jedoch auch hier festge-
halten werden, dass der Einfluss des Partikeldurchmessers deutlich geringer ist als die Abhängig-
keit des E-Moduls von dem Partikelgehalt, dem Partikelmaterial und dem Polymer. Diese drei 
Parameter stellen somit die wesentlichen Einflussgrößen auf den E-Modul des Komposites dar. 
Für eine bessere Übersichtlichkeit sind in Tabelle 4.10 die beschriebenen Ergebnisse aus der Lite-
ratur noch einmal systematisch dargestellt. 
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Tabelle 4.10: Dokumentierte Einflüsse von Matrix, Partikelgehalt, Partikelmaterial, Oberflächenmodifizie-
rung und Partikelgröße auf den E-Modul von Nanokompositen. 

 Der E-Modul 
sinkt… 

Einfluss Partikel Harzsystem Quelle 

Partikelgehalt …mit sinkendem 
Partikelgehalt 
(wenn EPartikel > 
EHarz). 

Reduzierung von 
ca. 2 GPa auf 
1,2 GPa 

Aluminiumoxid, 
0-3 Vol.-% 
40 nm 

Vinylester [139] 

  Reduzierung um 
40 % 

Siliciumdioxid, 
20 Gew.-%, 
20-30 nm 

Epoxidharz gehär-
tet mit zwei Amin-
härtern  

[64] 

  Reduzierung von 
4,56 GPa auf 
3,34 GPa 

Siliciumdioxid, 
0-25 Gew.-%, 
8-50 nm 

Bisphenol A Epo-
xidharz mit An-
hydridhärter 

[89] 

  Reduzierung um 
84 % 

Aluminiumoxid, 
0-10 Vol.-%, 
Plättchen, 
200 nm x 10 µm 

Bisphenol A Epo-
xidharz mit Amin-    
härter 

[142] 

  Reduzierung von 
ca. 10 GPa auf 
4 GPa 

Glas, 
0-50 Vol.-%, 
4,5-62 µm 

Epoxidharz mit 
Aminhärter 

[138] 

  Zahlenwerte in 
Veröffentlichung 
nicht genannt  

Bariumsulfat, 
0-32 Gew.-%, 
1,29 µm 

Polypropylene [147] 

Polymer- 
material 

…mit sinkender 
Netzwerkdichte. 

Unterschied von 
2,75 GPa zu 
3,20 GPa 

keine Epoxidharz gehär-
tet mit zwei Amin-
härtern  

[64] 

Partikel- 
material 

…mit sinkendem 
E-Modul des Par-
tikels. 

Zahlenwerte in 
Veröffentlichung 
nicht genannt 

Siliciumdioxid, 
Aluminiumoxid, 
Siliciumcarbid, 
6-50 µm 

Epoxidharz [135, 
136] 

 
 
 

 Unterschied von 
1,95 GPa zu 
5,4 GPa 

Calciumcarbonat, 
Magnesiumhyd-
roxid, Elastomer, 
30 Vol.-% 

Polypropylen [137] 

Partikel- 
modifikation 

…unabhängig von 
der Partikelmodi-
fikation. 

keiner Aluminiumoxid 
mit und ohne 3-
(Trimethoxy-
silyl)propyl-me-
thaclylat, 
3 Vol.-%, 
40 nm 

Vinylester [139] 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

 keiner Aluminiumoxid 
mit und ohne Po-
lystyrol oder Po-
lyacrylamid, 
3,24 Vol.-% 
10,4 nm 

Bisphenol A Epo-
xidharz 

[140] 
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 Der E-Modul 
sinkt… 

Einfluss Partikel Harzsystem Quelle 

Partikel- 
modifikation 

…unabhängig von 
der Partikelmodi-
fikation. 

keiner Bariumtitanat 
mit und ohne 
Plasmabehand-
lung, 
28-85 nm, 
5 Gew.-% 

Bisphenol F Epo-
xidharz mit Amin-    
härter 

[141] 

  keiner Aluminiumoxid 
mit und ohne 3-
Glycidocxy-pro-
pyl-mehoxy-
silan, 
10 Vol.-%, 
Plättchen, 
200 nm x 10 µm 

Bisphenol A Epo-
xidharz mit Amin-   
härter 

[142] 

 …mit schwäche-
rer Partikel-Mat-
rix-Anbindung. 

Zahlenwerte in 
Veröffentlichung 
nicht genannt 

Glas mit kova-
lent-bindender  
oder nicht- 
bindender Modi-
fikation, 
50 Vol.-%, 
4,5-62 µm 

Epoxidharz mit 
Aminhärter 

[138] 

Partikelgröße …mit steigender 
Partikelgröße. 

Zahlenwerte in 
Veröffentlichung 
nicht genannt 

Glas, 
50 Vol.-%, 
4,5-62 µm 

Epoxidharz mit 
Aminhärter 

[138] 

  Unterschiede bis 
zu ca. 1,5 GPa 

Glas, 
25 Vol.-% 
4-100µm 

Polystyrol [143] 

  Unterschiede bis 
zu 0,8 GPa (Simu-
lationsergeb-
nisse) 

Montmorillonit, 
15 Vol.-%, 
3-3000nm 

Polyamid [145] 

  Unterschied bis 
zu ca. 0,3 GPa 

Caliciumcarbo-
nat, 
10 Gew.-%, 
21-39 nm 

Polypropylen [146] 

  Unterschied von 
3,88 GPa zu 
3,81 GPa 

Böhmit, 
10 Gew.-% 
138-354 nm 

Bisphenol A Epo-
xidharz mit Säure-    
anhydridhärter 

[8] 

 …unabhängig von 
von der Partikel-
größe. 

keiner Glas mit Vinyl-
benzyl-trime-
thoxysilan, 
30 Vol.-%, 
4-100µm 

Polystyrol [144] 

4.7.2 Querkontraktionszahl 

Bei der Querkontraktionszahl, auch Poissonkonstante genannt, handelt es sich um einen Material-
kennwert, der das Verhältnis der Dehnungen in Quer- zu Längsrichtung eines Materials angibt 
[148]. Für isotrope Materialien, wie es Nanokomposite meist sind, gilt für den uniaxialen Beanspru-
chungsfall in x-Richtung der Zusammenhang nach Gleichung (14). 
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 ν = −

𝜀

𝜀
= −

𝜀

𝜀
 (14) 

 
Die Querkontraktionszahl gibt also an, inwieweit ein Probenköper unter Längendehnung, zum Bei-
spiel durch eine Zugbelastung, auch eine Querschnittsänderung erfährt.  
Für inkompressible Materialien, wie beispielweise Flüssigkeiten, reduziert sich der Querschnitt der 
Probe gerade so, dass das Gesamtvolumen des Materials konstant bleibt. Diese Materialien haben 
eine Querkontraktionszahl von 0,5. Viele andere Materialien erfahren mit der Dehnung jedoch eine 
Volumenänderung. Für die meisten Festkörper tritt dabei unter Längsdehnung eine Querschnitt-
verringerung auf, gleichzeitig erhöht sich aber ihr Gesamtvolumen. Diese Materialien besitzen eine 
Querkontraktionszahl kleiner 0,5. Für ideal energieelastisches Materialverhalten sinkt dieser Wert 
bis auf 0 ab [149]. Darüber hinaus gibt es Materialien, die sogar eine negative Querkontraktionszahl 
besitzen. Diese Materialien werden als auxetisch bezeichnet und erhöhen ihren Querschnitt unter 
Dehnung [150]. Das unterschiedliche Materialverhalten ist dabei immer mit der individuellen mo-
lekularen Struktur zu erklären.  
Für Duromere liegen typische Werte für die Querkontraktionszahl zwischen 0,5 und 0,3 [137, 149, 
151], was mit ihrem viskoelastischen Verhalten zu begründen ist. Generell ist der Wert umso nied-
riger, je geringer die Kettenbeweglichkeit im Polymer ist [150]. Dabei wird die Polymerkettenbe-
weglichkeit mit zunehmenden Bindungskräften und Rückstellkräften reduziert. Die Bindungskräfte 
steigen mit der Anzahl der Wasserstoffbrücken und vor allem mit Anzahl der kovalenten Bindun-
gen, während die Rückstellkräfte in der Reihenfolge Rotation um Bindungswinkel, Änderung des 
Bindungswinkels und Strecken der Bindung zunehmen. Diese Zusammenhänge erklären auch die 
Abhängigkeit der Querkontraktionszahl von Polymeren von der Temperatur und dem Aushärte-
grad. So steigt mit zunehmender Temperatur, also zunehmender Kettenbeweglichkeit, die Quer-
kontraktionszahl zunächst leicht an [151]. Beim Überschreiten der Glasübergangstemperatur 
kommt es schließlich zu einer sprunghaften Zunahme auf annähernd 0,5, was auf den gummielas-
tischen Materialzustand zurückzuführen ist. Gleiche Überlegungen gelten für die Aushärtung, wo 
während der Vernetzung die Kettenbeweglichkeit leicht und bei Verglasung stark abnimmt, was 
wiederum zu einer Reduzierung der Querkontraktionszahl führt [152]. 
Die Querkontraktion von Nanokompositen ist hingegen bisher nicht in diesem Umfang untersucht 
worden. Es kann jedoch davon ausgegangen werden, dass die Querkontraktionszahl des Nanokom-
posites in erster Näherung aus den Kennwerten ihrer Einzelkomponenten in Gewichtung zu ihrem 
Partikelgehalt nach Gleichung (15) berechnet werden kann [137].  
 

 ν = 𝜈 𝜙 + 𝜈 (1 − Φ ) (15) 

 
Somit hat die Materialzusammensetzung einen entscheidenden Einfluss auf die Querkontraktions-
zahl. Jancar et al. [137] kommen in ihrer Arbeit zu dem Schluss, dass die Querkontraktionszahl von 
Polypropylen mit zunehmendem Partikelgehalt sinkt, wenn steife Calciumcarbonatpartikel hinzu-
gegeben werden. Bei der Zugabe von Elastomerpartikeln steigt der Wert hingegen mit dem Parti-
kelgehalt. Dieser Unterschied liegt in den Poissonkonstanten der Partikel begründet. Diese ist für 
Calciumcarbonat 0,100, für das Elastomer 0,499 und 0,300 für das Polymer.  
Über den Einfluss der Partikelmodifikation und –größe liegen hingegen keine Untersuchungen vor. 
Aufgrund des bisherigen Wissens wird jedoch erwartet, dass die gebildete Grenzfläche und Inter-
phase ebenfalls einen Einfluss auf die Querkontraktionszahl des Nanokomposites hat. Dabei erhö-
hen weiche Interphasen die Querkontraktionzahl, während eine reduzierte Kettenbeweglichkeit 
diese reduziert. Wie groß dieser Effekt tatsächlich ist, kann an dieser Stelle nicht festgestellt 
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werden. Erste Hinweise gibt eine Arbeit von Riccardi et al. [153]. In dieser wird die Querkontrakti-
onszahl räumlich über die Interphase eines mit Siliciumdioxid gefüllten Polystyrols aufgelöst und 
mit Hilfe einer molekular-dynamischen Simulation berechnet. Die Ergebnisse zeigen sowohl nega-
tive als auch positive Abweichungen in der Querkontraktionszahl der Interphase über den Abstand 
zum Partikel im Vergleich zum reinen Polymer. Die Unterschiede fallen jedoch sehr gering aus. Die 
Schwankungen können auf einen Dichteunterschied des Polystyrols zurückgeführt werden. Auf-
grund des thermoplastischen Charakters kann die Art der Interphasenbildung und somit die erhal-
tenen Ergebnisse nicht ohne Weiteres auf Duromere übertragen werden. Shokrie et al. [154] 
untersuchen hingegen den Einfluss der Faser-Matrix-Haftung auf die Querkontraktionszahl eines 
Faserverbundes. Es kann kein Einfluss der Anhaftung erkannt werden, was auch an der verhältnis-
mäßig kleinen Grenzfläche im Vergleich zu einem Nanokomposit liegen kann. Zusammenfassend 
scheint es so, als ob die Interphasen- und Grenzflächenbildung im Vergleich zur Materialzusam-
mensetzung einen untergeordneten Einfluss auf die Querkontraktionszahl von Nanokompositen 
hat. Allerdings kann dies anhand der dargestellten Literatur nicht eindeutig belegt werden. 
Tabelle 4.11 fasst den Einfluss von Matrix, Partikelgehalt und Partikelmaterial auf die Querkontrak-
tionszahl von Nanokompositen zusammen. 
 
Tabelle 4.11: Dokumentierte Einflüsse von Matrix, Partikelgehalt und -material auf die Querkontraktions-
zahl von Nanokompositen. 

 Die Querkon-
traktionszahl 
sinkt… 

Einfluss Partikel Harzsystem Quelle 

Partikelgehalt …entsprechend 
der Mischungsre-
gel. 

Erhöhung von 
0,30 auf 0,36 für 
Calciumcarbonat, 
Reduzierung von 
0,33 auf 0,29 für 
Elastomer 

Calciumcarbonat, 
Elastomer, 
0-30 Vol.-%, 
3,6 µm 

Polypropylen [137] 

Polymer- 
material 

…mit abnehmen-
der Kettenbe-
weglichkeit. 

Poissonzahl sinkt 
mit zunehmen-
dem Vernet-
zungsgrad 

--- Bisphenol F  
Epoxidharz mit  
Aminhärter 

[152] 

  Werte zwischen 
0,33 bis 0,43 

--- verschiedene [151] 

Partikel- 
material 

… mit sinkender 
Querkontrakti-
onszahl des Par-
tikels. 

Erhöhung von 
0,30 auf 0,36 für 
Calciumcarbonat, 
Reduzierung von 
0,33 auf 0,29 für 
Elastomer 

Calciumcarbonat, 
Elastomer, 
0-30 Vol.-%, 
3,6 µm 

Polypropylen [137] 

4.8 Bauteildeformation von kohlenstofffaserverstärkten Nanokompositen 

Der Einfluss von Nanopartikeln auf die Materialeigenschaften von Duromeren ist ein vielfach be-
leuchtetes Arbeitsfeld. Gleiches gilt für die fertigungsinduzierten Deformationen von kohlenstoff-
faserverstärkten Kunststoffen. So wird bereits in zahlreichen Arbeiten der Einfluss 
unterschiedlichster Harzsysteme auf die Bauteildeformation analysiert. Bernath et al. [3] verglei-
chen zum Beispiel vier Epoxid- und ein Polyurethanharzsystem miteinander. Die untersuchten Fa-
serverbundwinkel zeigen je nach Harzsystem einen Einfallwinkel zwischen etwa 0,6° und 1,6°. 
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Diese signifikanten Unterschiede erklären die Autoren mit den thermischen und chemischen 
Schwindungen der Harzsysteme. 
Deutlich geringer ist die Datenlage hingegen bezüglich des Einflusses von Nanopartikeln auf die 
fertigungsinduzierten Deformationen von kohlenstofffaserverstärkten Kunststoffen. Zu diesem 
Forschungsbereich gibt es bisher nur wenige veröffentlichte Forschungsergebnisse. Eine Übersicht 
ist Tabelle 4.12 zu entnehmen. 
Interessante Arbeiten sind im Jahre 2008 von Hsiao und Gangireddy [155] veröffentlicht worden. 
Die Autoren untersuchen den Einfluss von verschiedenen Partikelgehalten von Kohlenstoffnanofa-
sern (Carbon Nanofibers, CNF) auf die Formstabilität von winkelförmigen, glasfaserverstärkten Po-
lyester-Bauteilen. Die langfaserverstärkten Winkel wurden im RTM-Verfahren hergestellt und 
anschließend auf ihren Winkeleinfall untersucht. Die Ergebnisse zeigen deutlich einen abnehmen-
den Einfallwinkel von 2,3° auf 0,6° durch die Integration von maximal 1,5 Gew.-% CNF. Dieser Effekt 
wird durch die Reduktion der thermischen und chemischen Schwindung durch die CNF erklärt. Die 
verwendeten CNF weisen einen Durchmesser von 60 bis 150 nm auf. Ihre Länge liegt jedoch im 
Mikrometerbereich. 
Forschungsarbeiten mit Partikeln, die in alle drei Raumrichtungen nanoskalige Dimensionen auf-
weisen, sind hingegen erst 2013 von Nelson et al. [156] durchgeführt worden. In der veröffentlich-
ten Arbeit werden Siliciumdioxid-Partikel mit einer Größe von 86 nm und einem Partikelgehalt von 
40 Gew.-% in ein Bis-Maleimid-Harz eingebracht. Dieses Nanokomposit wird mit Kohlenstofffasern 
zu Prepreg und anschließend auf einem einseitigen Werkzeug zu einem L-Winkel mit unidirektio-
naler Faserorientierung verarbeitet. Dabei ergibt sich nach der Fertigung für den reinen Faserver-
bund ein Faservolumengehalt von 60 Vol.-% und für den partikelverstärkten Verbund ein Anteil 
von 56 Vol.-%. Der Einfallwinkel der Bauteile wurde anschließend in einem Ofen bei 80°C, 120°C 
und 160°C analysiert und die Winkelverformung in Relation zur Kontur bei Raumtemperatur über 
der Temperatur dargestellt. Die Versuchsdaten zeigen eine geringere Verformung für die faserver-
stärkten Nanokomposite im Vergleich zu den unmodifizierten Winkeln. Dabei steigt für beide Ma-
terialien die Verformung mit steigender Temperatur, wobei die Steigerung der unmodifizierten 
Winkel größer ist. Dieser Unterschied wird von den Autoren auf die Verringerung des Wärmeaus-
dehnungskoeffizienten durch die Integration der Partikel zurückgeführt, was wiederum zu einer 
geringeren Dickenänderung des Laminates und somit Winkelverformung führt. Neben diesen Er-
gebnissen geben die Autoren jedoch nicht die absoluten Werte der beobachteten Verformungen an. 
Die beiden bekannten Veröffentlichungen sind in Tabelle 4.12 noch einmal zusammengefasst. 
 
Tabelle 4.12: Dokumentierte Arbeiten zur Reduzierung der Bauteildeformation von faserverstärkten Kunst-
stoffen durch die Integration von Nanopartikeln. 

 
 

Partikel- 
variation 

Einfluss Partikel Harzsystem Fasern Quelle 

Reduzierung 
der Bauteil-
deformation 

Partikel- 
gehalt 

Reduzierung 
von 2,340° 
auf 0,634° 

Kohlenstoff-
nanofasern, 
0-1,5 Gew.-% 

Polyester Glas 
(Langfaser) 

[155] 

 keine Reduzierung 
von ca. 0,58° 
auf 0,38° bei 
140°C 

Siliciumdi-
oxid 
40 Gew.-%, 
86 nm 

Bis-Maleimid Kohlenstoff 
(Endlosfaser) 

[156] 
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4.9 Fazit aus Kapitel 4  

Die präsentierte Literaturrecherche legt einen großen Wissensschatz bezüglich des Einflusses von 
Nanopartikeln auf die Materialeigenschaften von Duromeren offen. Die Forschungsergebnisse zei-
gen dabei eindeutig einen Einfluss des Polymer- und Partikelmaterials, des Partikelgehaltes, der 
Partikelmodifikation und der Partikelgröße auf die verschiedenen Eigenschaften des Nanokompo-
sites. Die genannten Parameter können, wie in Abbildung 4.10 dargestellt, also in Materialauswahl, 
Mischungsverhältnis und Partikel-Harz-Interaktion aufgeteilt werden. Die Teil-Hypothese 2 kann 
somit bereits anhand des aktuellen Stands des Wissens als wahr bezeichnet werden.  

 

Abbildung 4.10: Unterteilung der Einflussparameter auf die Materialeigenschaften von Nanokompositen. 
 
Problematisch ist an dieser Stelle jedoch die fehlende Konsistenz der Ergebnisse. So werden von 
den unterschiedlichen Autoren verschiedenste Materialkombinationen untersucht und nicht alle 
Veröffentlichungen beziehen sich ausschließlich auf Partikel im nanoskaligen Bereich. Dabei fehlen 
einheitliche Untersuchungen von einem Materialsystem zu allen für diese Arbeiten interessanten 
Parametern. Für einige Materialparameter (z.B. Elastizitätsmodul) ist dies wenig relevant, da die 
aktuelle Forschungslage bereits eine sehr gute und eindeutige Datenbasis bereithält und zum Teil 
sogar schon zutreffende Mischungsregeln zur Verfügung stehen. Für andere Parameter (z.B. Reak-
tionsgeschwindigkeit) ist dies jedoch nicht der Fall und die Materialeigenschaften hängen von der 
individuellen Materialzusammensetzung ab, wodurch Voraussagen schwierig sind. Problematisch 
ist zudem, dass für einige Parameter (z.B. die Querkontraktionszahl) die Datenlage noch unzu-
reichend ist und nicht alle Veröffentlichungen eine umfangreiche Charakterisierung über den Dis-
persionszustand der Partikel liefern. 
Aufgrund dieser bestehenden Lücken und Unklarheiten soll in dieser Arbeit ein vollständiger und 
aussagekräftiger Datensatz über den Einfluss von pyrogenen Nanopartikeln auf die relevanten Ma-
terialeigenschaften von Epoxidharzen erstellt werden. Dieser kann anschließend auf die Bauteilde-
formationen von faserverstärkten Nanokompositen übertragen werden und dient somit dem 
Verständnis der Wirkmechanismen der Nanopartikel. 
Nichtsdestotrotz soll nicht losgelöst vom aktuellen Stand des Wissens diskutiert werden. Aus die-
sem Grund sind in Tabelle 4.13 die aus der Literaturrecherche entwickelten Erwartungshaltungen 
zusammenfassend dargestellt. Mit diesen Erwartungshaltungen wird in die Diskussion der experi-
mentellen Ergebnisse gestartet. So können die erzielten experimentellen Ergebnisse mit dem aktu-
ellen Stand des Wissens verglichen und kritisch diskutiert werden.  

 



64 4 Nanopartikelverstärkte Kunststoffe
 

Tabelle 4.13: Aus der Literatur abgeleitete Erwartungshaltung bezüglich des Einflusses der Materialzusam-
mensetzung auf die Materialeigenschaften von Nanokompositen. 

Fließverhalten: Die Viskosität von flüssigen Nanokompositen sinkt… 

Partikelgehalt  … mit abnehmendem Partikelgehalt. 

Polymermaterial … mit abnehmender Vernetzungsdichte des Polymers. 

Partikelmaterial … individuell abhängig von der chemischen und morphologischen  
    Struktur der Partikeloberfläche. 

Partikelmodifikation … mit schwächer werdender Matrix-Partikel-Bindung. 

Partikelgröße … mit steigender Partikelgröße. 

Partikelfiltration: Die Partikelfiltration von Nanokompositen an Fasern sinkt… 

Partikelgehalt  …unabhängig vom Partikelgehalt. 

Partikelmaterial …abhängig von Partikelform und –größe 

Partikelmodifikation …mit passender Partikel-Polymer Komptabilität 

Partikelgröße …mit sinkender Partikelgröße 

Netzwerkbildung: Die Netzwerkbildung von Nanokompositen ist … 

Partikelgehalt  … abhängig von der individuellen Chemie des Materialsystems. 

Polymermaterial … abhängig von der individuellen Chemie des Materialsystems. 

Partikelmaterial … abhängig von der individuellen Chemie des Materialsystems. 

Partikelmodifikation … abhängig von der individuellen Chemie des Materialsystems. 

Partikelgröße …  abhängig von der individuellen Chemie des Materialsystems. 

Reaktionsgeschwindig-
keit: 

Die Reaktionsgeschwindigkeit von Nanokompositen ist… 

Partikelgehalt  … abhängig von der individuellen Chemie des Materialsystems. 

Polymermaterial … abhängig von der individuellen Chemie des Materialsystems. 

Partikelmaterial … abhängig von der individuellen Chemie des Materialsystems. 

Partikelmodifikation … abhängig von der individuellen Chemie des Materialsystems. 

Partikelgröße … abhängig von der individuellen Chemie des Materialsystems. 

Thermische Schwindung: Die thermische Schwindung von Nanokompositen sinkt… 

Partikelgehalt  … mit steigendem Partikelgehalt, wenn αPartikel < αPolymer. 

Polymermaterial … mit steigender Netzwerkdichte des Polymers. 

Partikelmaterial … mit kleiner werdendem Wärmeausdehnungskoeffizienten des Partikel-  
    materials. 

Partikelmodifikation … mit fester werdender Matrix-Partikel-Anbindung. 

Partikelgröße … mit reduzierter Partikelgröße. 

Chemische Schwindung: Die chemische Schwindung von Nanokompositen sinkt… 

Partikelgehalt  … mit steigendem Partikelgehalt. 

Polymermaterial … mit abnehmender Vernetzungsdichte des Polymers. 

Partikelmaterial … abhängig von der individuellen Chemie der Partikeloberfläche. 

Partikelmodifikation … mit schwächer werdender Matrix-Partikel-Anbindung. 

Partikelgröße Der Stand des Wissens ist unzureichend. 
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Elastizitätsmodul: Der Elastizitätsmodul von Nanokompositen sinkt… 

Partikelgehalt  … mit abnehmendem Partikelgehalt, wenn EPartikel > EPolymer. 

Polymermaterial … mit abnehmender Vernetzungsdichte des Polymers. 

Partikelmaterial … mit abnehmendem Elastizitätsmodul der Partikel. 

Partikelmodifikation … ist weitestgehend unabhängig von der Partikelmodifikation. 

Partikelgröße … mit steigender Partikelgröße. 

Querkontraktionszahl Die Querkontraktionszahl von Nanokompositen sinkt… 

Partikelgehalt  … entsprechend der Mischungsregeln. 

Polymermaterial … mit abnehmender Vernetzungsdichte des Polymers. 

Partikelmaterial … mit der Reduzierung der Querkontraktionszahl der Partikel. 

Partikelmodifikation Der Stand des Wissens ist unzureichend. 

Partikelgröße Der Stand des Wissens ist unzureichend. 

 

Im Gegensatz zum Stand des Wissens über Nanokomposite sind kaum Arbeiten über den Einfluss 
von nanoskaligen Partikeln auf die Bauteildeformation von faserverstärkten Kunststoffen bekannt. 
Einzelne Forschungsergebnisse deuten jedoch darauf hin, dass es möglich ist die Deformationen 
durch die Integration von Partikeln signifikant zu reduzieren.  
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5 Material- und Methodenauswahl 

Das Kapitel 5 stellt die methodische Vorgehensweise zur Klärung der Forschungshypo-
thesen vor. Dabei wird auf die getroffene Methodenauswahl eingegangen. Hierdurch ist 
sichergestellt, dass die experimentellen Arbeiten vergleichbar und nachvollziehbar sind. 
Darüber hinaus werden die ausgewählten Partikel- und Harzsysteme eingeführt und 
diskutiert. 

5.1 Methodische Vorgehensweise 

Die vorliegende Forschungsarbeit möchte die aufgestellten Forschungshypothesen anhand von em-
pirischen Experimenten überprüfen. Um aussagekräftige und wissenschaftlich relevante Ergeb-
nisse zu erzielen, ist eine systematische methodische Vorgehensweise gewählt, die sich direkt aus 
den Fragestellungen und dem aktuellen Stand des Wissens ableitet. Hieraus entspannt sich die in 
Tabelle 5.1 dargestellte Versuchsmatrix der Materialeigenschaften in Abhängigkeit der Materialzu-
sammensetzung.  
 
Tabelle 5.1: Versuchsmatrix mit X für jeden experimentell untersuchten Zusammenhang. 

                 Zusammensetzung 
 
 
 
Eigenschaften 

Mischungs-
verhältnis 

Materialien Partikel-Harz-Interaktion 

Partikel-  
gehalt 

Polymer-
material 

Partikel- 
material 

Partikelmo-
difizierung 

Partikel-
größe 

Fließverhalten X X X X  
Partikelfiltration   X  X 

Netzwerkbildung X X X X  
Reaktionsgeschwindigkeit X X X X  
Thermische Schwindung X X X X  
Chemische Schwindung X X X X  
Mechanische Eigenschaften X X X X  

Bauteildeformationen X X X X  

 
Für die bessere Übersichtlichkeit ist die experimentelle Arbeit in die drei Kapitel Imprägnierpro-
zess (Kapitel 7, Material- und Methodenauswahl), Nanokomposit (Kapitel 8, Material- und 
Methodenauswahl) und faserverstärkter Nanokomposit (Kapitel 9, Material- und 
Methodenauswahl) aufgeteilt.  
Die in diesen drei Abschnitten untersuchten Materialeigenschaften leiten sich direkt aus der Lite-
raturrecherche aus Kapitel 0 ab und sind folglich Dispersionsqualität, Fließverhalten, Partikelfilt-
ration, Netzwerkbildung, Reaktionsgeschwindigkeit, Thermische Schwindung, Chemische 
Schwindung, mechanische Eigenschaften und Bauteildeformation. Die Auswahl der untersuchten 
Materialzusammensetzungen ist hingegen ein Ergebnis aus Kapitel 4. Hier zeigt der aktuelle Stand 
des Wissens, dass die entscheidenden Einflussparameter das Mischungsverhältnis, die Materialien 
und die Partikel-Harz-Interaktion sind. Die Materialien können noch einmal in Partikel- und 
Harzauswahl unterschieden werden, während die Partikel-Harz-Interaktion von der Partikelober-
flächenmodifizierung und der Partikelgröße abhängt. 
Im Folgenden wird nun die methodische Vorgehensweise detailliert beschrieben. Zum besseren 
Verständnis des geschriebenen Wortes visualisiert Abbildung 5.1 die gewählte Vorgehensweise zu-
sätzlich. 
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Abbildung 5.1: Grafische Darstellung der methodischen Vorgehensweise zur Klärung der Forschungshypo-
thesen.  
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Prozessierbarkeit 
Die notwendige Bedingung für jegliche praktische Betrachtung von faserverstärkten Nanokompo-
siten ist die Prozessierbarkeit der Materialsysteme. Ohne diese ist es nicht möglich wissenschaftlich 
relevante Ergebnisse zu erzielen, bei denen die Wirkung der Partikel nicht durch Schwankungen in 
der Bauteilqualität überlagert wird. Aus diesem Grund ist eine Betrachtung der Dispersionsqualität, 
der Fließfähigkeit des flüssigen Nanokomposites und der Partikelverteilung im Faserverbund in 
Kapitel 7 den eigentlichen wissenschaftlichen Arbeiten vorgelagert. 
Das Einbringen der pyrogenen Nanopartikel in das Epoxidharz erfolgt in dieser Arbeit durch Dis-
pergieren auf einem Dreiwalzwerk. Diese Methode bringt die Vorteile mit sich, dass Materialsys-
teme verschiedener Viskositäten auf die gleiche Art und Weise verarbeitet werden können und 
keine weiteren Hilfsstoffe eingebracht werden müssen. Die Dispergierung aller Materialsysteme 
erfolgt dabei bis keine weitere Partikelzerkleinerung beobachtet werden kann. Die Analyse der Par-
tikelgröße wird anschließend im flüssigen Nanokomposit mit Hilfe einer Scheibenzentrifuge (CPS) 
und durch die Betrachtung einer Bruchfläche des festen Nanokomposites unter einem Rasterelekt-
ronenmikroskop (REM) bestimmt. Die CPS berechnet die Partikelgröße indirekt über deren Zent-
rifugalzeiten, bietet aber eine quantitative Vergleichbarkeit zwischen den Materialsystemen. Das 
REM hingegen liefert lediglich einen visuellen Eindruck, dafür jedoch nicht nur von der Partikel-
größe, sondern auch von deren Verteilung. 
Absolut essentiell für die Herstellung von faserverstärkten Nanokompositen in Fließprozessen ist 
zudem eine ausreichende Fließfähigkeit der flüssigen Nanokomposite. Aus diesem Grund wird die 
Fließfähigkeit aller verarbeiteten Materialsysteme und Füllstoffgehalte in einem Rheometer auf 
seine Anfangsviskosität und Topfzeit überprüft. Die verwendete Platte-Platte-Konfiguration er-
möglicht die Analyse des gesamten Aushärteverhaltens bei der Injektionstemperatur von 80 °C.  
Die vorliegende Arbeit geht von einer homogenen Verteilung der Partikel in der gesamten Matrix 
des Faserverbundes aus. Um diese Annahme sicherzustellen werden Injektionsversuche zur Ana-
lyse der Partikelverteilung durchgeführt. Hierzu werden an verschiedenen Stellen entlang des 
Fließweges Harzproben genommen und der Nanokomposit wird mit Hilfe der Thermogravimetri-
schen Analyse (TGA) auf seinen Partikelgehalt hin überprüft. So können mögliche Filtrationen der 
Partikel an dem Faserhalbzeug ausgeschlossen werden. 

Nanokomposit 
Die Materialeigenschaften des Nanokomposites- als Matrix des Verbundes- werden in Kapitel 8 iso-
liert von den Fasern betrachtet. Diese Vorgehensweise beruht auf der in Teil-Hypothese 1 formu-
lierten Annahme. Somit dienen die durchgeführten Experimente auch der Verifizierung dieser 
Hypothese, indem sie im Folgenden gemeinsam mit den ermittelten Bauteildeformationen des Fa-
serverbundes eine Überprüfung der Annahme zulassen. Gleichzeitig ermöglicht die systematische 
Analyse der Materialeigenschaften in Abhängigkeit des Mischungsverhältnisses, der Materialien 
und der Partikel-Harz-Interaktion die direkte Beantwortung der Teil-Hypothese 2. 
Zur Durchführung der experimentellen Arbeiten wird auf etablierte, zuverlässige und genormte 
Methoden zurückgegriffen. So kann die Netzwerkdichte über den Vernetzungsgrad und die Glas-
übergangstemperaturen mit Hilfe der dynamischen Differenzkalorimetrie (DSC) und der thermo-
mechanischen Analyse (TMA) gemessen werden. Die Analyse der Reaktionsgeschwindigkeit erfolgt 
ebenfalls über die Wärmestrommessung in der DSC, während die Gelierung in einer Mehrfrequenz-
messung im Rheometer bestimmt wird. Die thermische Schwindung der Nanokomposite berechnet 
sich direkt aus dem in der TMA ermittelten Wärmeausdehnungskoeffizienten der Nanokomposite. 
Der E-Modul sowie die Querkontraktionszahl werden aus einem Zugversuch an dem Material be-
rechnet. Alleinig für die chemische Schwindung ist der aktuelle Stand der Messtechnik weniger fun-
diert. Aus diesem Grund wird der verwendeten optischen Tropfenkonturanalyse und der 
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Spaltnachführung im Rheometer ein eigener Abschnitt gewidmet. In Kapitel 6 werden die Möglich-
keiten und Grenzen der verwendeten Methodiken detailliert ausgeleuchtet. 

Faserverstärkter Nanokomposit 
Abschließend werden die matrixinduzierten Deformationen von faserverstärkten Nanokompositen 
betrachtet. Kapitel 9 adressiert also die Haupt-Hypothese der Arbeit. Durch die Herstellung von L-
förmigen Winkeln aus faserverstärkten Nanokompositen und der optischen Analyse (ATOS, GOM 
GmbH) ihrer Formkontur kann die Frage der Deformationen direkt beantwortet werden.  
In Kombination mit den Ergebnissen der Materialeigenschaften des Nanokomposites aus Kapitel 8 
kann zudem eine Übertragung von den Matrixeigenschaften auf den Faserverbund erfolgen. Diese 
Betrachtung ermöglicht so die Bewertung von Teil-Hypothese 1. 
Um den Einfluss der verschiedenen Partikel auf die Deformationen des Faserverbundes sauber her-
ausarbeiten zu können, ist es essentiell, weitere Einflussparameter der Bauteilherstellung mög-
lichst konstant zu halten. Aus diesem Grund werden die Winkel im RTM-Verfahren in einer Presse 
mit einem Aluminiumwerkzeug mit Wassertemperierung hergestellt. Die Wassertemperierung er-
möglicht eine homogene Bauteilerwärmung [157]; entstehende Reaktionswärme wird effektiv ab-
geführt. Hierdurch wird eine gleichmäßige Bauteilhärtung gewährleistet. Die so hergestellten 
Hochleistungsbauteile enthalten keine oder nur sehr wenige Poren und Harznester. Außerdem 
kann ein konstant hoher Faservolumengehalt von 62 Vol.-% sichergestellt werden. 

Zum besseren Verständnis der durchgeführten Arbeiten und der folgenden Diskussion der Ergeb-
nisse werden das verwendete Matrixsystem und die Partikel in Kapitel 5.2 und 5.3 im Detail be-
schrieben. Die Parameter der durchgeführten experimentellen Arbeiten sind hingegen im Anhang 
A bis C zu finden. 

5.2 Matrixauswahl 

Als Matrix werden zwei unterschiedliche Epoxidharzsysteme untersucht. Zum einen wird RTM6 
verwendet, bei dem es sich um ein Epoxidharz mit einem Aminhärter handelt. Zum anderen wird 
das Harzsystem Araldite LY556/Aradur CH 917/DY 070 (LY556/CH917/DY070) analysiert. Dies 
bietet die Möglichkeit den Einfluss der Harzmatrix auf die Deformation von faserverstärkten Nano-
kompositen zu untersuchen. Hierbei ist davon auszugehen, dass die Matrix LY556/CH917/DY070 
aufgrund der Bi-Funktionalität der Epoxidkomponente eine wesentlich geringere Vernetzungs-
dichte als RTM6 (tetra-funktionales Epoxidharz) aufweist. Des Weiteren unterscheiden sich die bei-
den Systeme durch ihre Vernetzungsreaktion. Während bei RTM6 die Polymerisation mittels 
Aminhärtern stattfindet, fungiert bei LY556/CH917/DY070 ein Säureanhydrid als Verbindungsmo-
lekül.  
Zum besseren Verständnis der Gemeinsamkeiten und Unterschiede der beiden Systeme werden im 
Folgenden die Vernetzungsreaktionen während der Aushärtung vorgestellt. 

5.2.1 Epoxidharz gehärtet mit einem Amin 

Das verwendete zwei Komponenten System RTM6 wird von der Firma Hexcel bezogen. Bei dem 
Harz handelt es sich um ein tetra-funktionales Epoxidharz (4,4'-Methylen-bis-(N,N-diglycidylani-
lin)), welches mit einer Mischung aus zwei bi-funktionalen aromatischen Aminen (4,4'-Methylen-
bis-(2,6-diethylanilin)/4,4'-Methylen-bis-(2-isopropyl-6-methylanilin)) gehärtet wird. Das Mi-
schungsverhältnis der beiden Härter-Komponenten ist nicht bekannt.  
Die Molekülstruktur des Harzes und der Härter ist in Tabelle 5.2 verdeutlicht. 
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Tabelle 5.2: Hauptkomponenten von RTM6-2K laut [158, 159]. 

 Name Molekülstruktur 

Harz 
 

4,4'-Methylen-bis- 
(N,N-diglycidylanilin) 

 
Härter 
Komponente 1 
 

4,4'-Methylen-bis- 
(2,6-diethylanilin) 

 
Härter 
Komponente 2 

4,4'-Methylen-bis- 
(2-isopropyl-6-methylani-
lin) 

 
 
Bei RTM6 handelt es sich um ein Duromer, welches unter erhöhten Temperaturen vernetzt. Der 
dabei ablaufende Reaktionsmechanismus ist für Epoxidharze mit Aminen bereits mehrfach unter-
sucht und kann auf RTM6 übertragen werden. 
Bereits 1956 veröffentlichten Shechter et. al [107] einen vollständigen Reaktionsmechanismus. Die 
Autoren gehen dabei von drei möglichen Reaktionsprodukten aus (Abbildung 5.2). Zunächst kann 
die funktionelle Gruppe des Härters unter Bildung eines sekundären Amins mit der Epoxidgruppe 
des Harzes eine Bindung eingehen (Reaktion 1). Dieses Reaktionsprodukt hat anschließend die 
Möglichkeit ein weiteres Mal mit einer Epoxidgruppe zu reagieren und somit ein tertiäres Amin zu 
bilden (Reaktion 2). Als dritte Ringöffnungsreaktion kommt die Etherbildung mit einer Hydro-
xylgruppe in Frage (Reaktion 3). Die dabei involvierten Alkohole können entweder den Reaktions-
produkten der Aminogruppen entspringen oder aber durch hydrolysierte Epoxide initiiert werden. 
 

 

Abbildung 5.2: Mögliche Reaktionsprodukte bei der Vernetzung von Epoxidharzen mit Aminhärtern. 
 
Kinetische Untersuchungen des Reaktionsverlaufes zeigen jedoch eine deutlich höhere Reaktions-
rate für die Vernetzung der Amine mit dem Epoxidharz. Die Etherbildung tritt daher bei der Aus-
härtung des Harzsystems nur als Nebenreaktion auf [107]. 
Dennoch spielen die Hydroxylgruppen eine entscheidende Rolle bei der Vernetzungsreaktion des 
Härters mit dem Harz. So geht der von Shechter et al. [107] publizierte, von Smith et al. [160] er-
weiterte und in der Literatur akzeptierte [161, 162, 163, 164] Reaktionsmechanismus von der 
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Bildung einer Wasserstoffbrücken-Bindung zwischen dem Epoxidring und einer Hydroxylgruppe 
aus. In einem zweiten, geschwindigkeitsbestimmenden Schritt bildet sich mit der Amin-Verbindung 
ein trimolekularer Übergangszustand. Dieser reagiert anschließend zum Produkt.  
 

 

Abbildung 5.3: Schematische Darstellung der Vernetzungsreaktion eines Epoxidharzes mit einem Aminhär-
ter nach [160]; mit X = N oder O. 

 
In dem in Abbildung 5.3 dargestellten Reaktionsmechanismus ist die Hydroxygruppe als HX darge-
stellt, da auch weitere Protonendonatoren in der Lage sind die Reaktion zu initiieren. Im Besonde-
ren kann auch der Aminhärter selber die dargestellte Wasserstoffbrückenbindung eingehen. Zur 
Unterscheidung dieser beiden Reaktionswege wird bei einem Übergangszustand mit einer Stick-
stoffkoordination die Reaktion als nicht-katalysiert bezeichnet, während im Falle der Hydro-
xylgruppe der Mechanismus als katalysiert gilt [161]. Durch die Konzentrationszunahme der 
Hydroxygruppen mit zunehmendem Reaktionsfortschritt kann zudem ein autokatalytischer Effekt 
zur Beschleunigung der Reaktion führen [165]. 
Der dargestellte Reaktionsmechanismus kann sowohl mit primären als auch mit sekundären Ami-
nen erfolgen. Welches Reaktionsprodukt bevorzugt gebildet wird, hängt von der Kinetik des jewei-
ligen Reaktionsverlaufes ab. Die Geschwindigkeitskonstanten variieren dabei stark in Abhängigkeit 
der Reaktionsbedingungen und dem sterischen Anspruch der Reaktanten [163]. Für RTM6 sind 
keine Untersuchungen über das genaue Verhältnis bekannt.  

5.2.2 Epoxidharz gehärtet mit einem Säureanhydrid 

Als zweite Matrix wird das von der Firma Huntsman bezogene Harz Araldite LY556 mit dem Härter 
Aradur CH917 und dem Beschleuniger DY070 verwendet. Bei der Harzkomponente handelt es sich 
um eine Epoxidverbindung (Bisphenol-A-diglycidylether), welche mit einem Säureanhydrid (Me-
thyltetrahydrophthalicanhydrid) gehärtet wird. Als Beschleuniger fungiert ein Imidazol (1-Methy-
limidazol). Tabelle 5.3 gibt einen Überblick über das verwendete Harzsystem. 
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Tabelle 5.3: Hauptkomponenten von Araldite LY556, Aradur CH917 und dem Beschleuniger DY070 laut            

[166, 167, 168]. 

 Name Molekülstruktur 

Harz 
(Araldite LY556) 

Bisphenol-A-diglycidyl-
ether 

 
Härter 
(Aradur CH917) 

Methyltetrahydro- 
phthalicanhydrid 

 
Beschleuniger 
(DY070) 
 

1-Methylimidazol 

 

 
Der Reaktionsmechanismus der Verknüpfung von Epoxidharzen mit Säureanhydriden ist umfang-
reich untersucht und verstanden. Demgegenüber konnte der Einfluss von 1-substituierten Imida-
zolen als Beschleuniger im Reaktionsgemisch trotz intensiver Forschung nicht abschließend 
geklärt werden.  
Der Beschleuniger wird dem Reaktionsgemisch trotzdem hinzugefügt, da die reine Reaktion zwi-
schen dem Säureanhydrid und dem Epoxidharz lange Reaktionszeiten und hohe Temperaturen be-
nötigt. Beschleuniger wie das 1-Methylimidazol führen dabei nicht nur zu einer höheren 
Vernetzungsgeschwindigkeit, sondern verbessern auch die Eigenschaften der ausgehärteten Harze. 
So weisen diese eine bessere chemische Beständigkeit und höhere Glasübergangstemperaturen auf. 
Für den Reaktionsmechanismus schlagen ältere Forschungsergebnisse die Bildung eines 1:1-
Adduktes zwischen dem Pyridin-Stickstoff, welcher die stärkere Basizität besitzt, und dem Epoxid 
als alleinige Initiatorreaktion vor [169, 170, 171]. In einer späteren Studie, durchgeführt von Ricci-
ardi et al. [172], können jedoch weitere Reaktionsprodukte nachgewiesen werden. So zeigt sich, 
dass auch das freie Elektronenpaar des substituierten Stickstoffatoms zur Ausbildung eines 1:1-
Adduktes in der Lage ist. In Abbildung 5.4 sind zwei der möglichen Initiatorreaktionen dargestellt. 
 

 

Abbildung 5.4: Initiatorreaktion der Imidazolkatalyse mit dem Epoxid [nach 169]. 

 
Darüber hinaus ist der Beschleuniger auch in der Lage durch einen nucleophilen Angriff auf das 
Säureanhydrid dessen Ring zu öffnen und so ein Carboxylate-Anion zu erzeugen. Dieser in Abbil-
dung 5.5 dargestellte Reaktionsschritt benötigt jedoch eine höhere Aktivierungsenergie als die Ver-
bindung des Imidazols mit dem Epoxid und spielt deshalb eine untergeordnete Rolle für den 
Reaktionsstart [173]. 
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Abbildung 5.5: Initiatorreaktion der Imidazolkatalyse mit dem Säureanhydrid. 
 
Aufgrund der höheren Wahrscheinlichkeit wird hier nur der Reaktionsfortschritt mit dem gebilde-
ten Alkoxid diskutiert. Dieses stellt die eigentlich katalytisch aktive Spezies dar. Das neu gebildete 
Anion kann in einer Additionsreaktion mit dem Säureanhydrid reagieren. Dabei kommt es durch 
den nucleophilen Angriff zur Ausbildung eines Esters und zur Entstehung eines Carboxylat-Anions, 
welches anschließend mit einer Oxirangruppe reagieren kann. So entsteht im Sinne einer alternie-
renden Copolymerisation zur Ausbildung eines dreidimensionalen Netzwerkes.  
Neben den hier beschriebenen und in Abbildung 5.6 dargestellten Reaktionen 1 und 2, kann es als 
Nebenreaktion zur Ausbildung von Ethern kommen. Dabei reagiert eine Alkoxidgruppe des Harzes 
direkt mit einer terminalen Oxirangruppe. In welchem Umfang diese Reaktion auftritt, ist nicht ab-
schließend geklärt. Während Mauri et al. [174] diese Verbindung nur im Beisein eines Überschusses 
an Epoxid für wahrscheinlich halten, zeigen Ooi et al. [169], dass unter dem katalytischen Einfluss 
einer Säure- beziehungsweise Anhydridgruppe die Etherbildung schon bei niedrigen Temperatu-
ren in erheblichem Umfang auftreten kann.  
 

 

Abbildung 5.6: Reaktionsmechanismus der Epoxidharzhärtung mit einem Säureanhydrid. 
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Größere Einigkeit herrscht bezüglich der Wiedergewinnung des Beschleunigers [169, 171, 172]. 
Die zwei Hauptwege sind die in Abbildung 5.7 dargestellte N-Dealkylierung und die Hofmann-Re-
aktion, also eine β–Eliminierung. 
 

 

Abbildung 5.7: Imidazolfreisetzung [nach 169]. 
 
Während der N-Dealkylierung kommt es durch eine nucleophile Substitutionsreaktion zur Ausbil-
dung eines cyclischen Ethers. Im Gegensatz dazu führt das basische Alkoxid während der Hofmann-
Eliminierung zur Abstraktion des Wasserstoffatoms in β-Position. In einem Eliminierungsschritt 
kommt es somit zur Bildung eines Alkens, welches sich schnell zu einem Keton umlagert. 
Die Wiedergewinnungsschritte erfolgen jedoch nicht vollständig, so dass das Imidazol mit der Zeit 
verbraucht wird. Aus diesem Grund wird es auch nicht als Katalysator, sondern als Beschleuniger 
bezeichnet. [259] 

5.3 Partikelauswahl 

5.3.1 Pyrogene Metalloxide 

Zur Untersuchung des Einflusses von Nanopartikeln auf die Maßhaltigkeit von kohlenstofffaserver-
stärkten Epoxidharzen werden in dieser Arbeit pyrogenes Aluminiumoxid, Siliciumdioxid und Ti-
tandioxid verwendet. Der Begriff pyrogen definiert hierbei die Herstellungsmethode der Partikel 
und besagt, dass diese mittels Hochtemperatur-Flammenhydrolyse synthetisiert wurden (Begriffs-
definition in Anlehnung an [175]).  
Der Vorteil dieser Methode liegt nicht nur in der Synthese von Partikeln mit einer Primärpartikel-
größe im Nanometerbereich, sondern auch in der Möglichkeit die Metalloxide ohne nennenswerte 
Verunreinigungen herzustellen. So ist für Siliziumdioxid zum Beispiel die Reinheit per Norm [175] 
mit über 99,8% definiert. Gleichzeitig ist die Oberfläche der pyrogenen Primärpartikel nahezu po-
renfrei und weist einen hydrophilen Charakter auf. Die Hydrophilie der Metalloxide ist durch die 
Belegung der Oberfläche mit Hydroxylgruppen zu erklären. 

-
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Zur Analyse des Einflusses pyrogener Metalloxide auf den Winkeleinfall von kohlenstofffaserver-
stärkten Epoxidharzen werden in dieser Arbeit ausschließlich Nanopartikel der Firma Evonik In-
dustries AG verwendet. Der Hersteller wurde ausgewählt, da sich die Evonik Industries AG bereits 
seit Jahrzehnten mit der Herstellung von pyrogenen Nanopartikeln beschäftigt und in diesem Be-
reich Inhaber zahlreicher Patente [176, 177, 178, 179, 180, 181] ist. Mit ihrem unter dem Namen 
AEROSIL® vermarkteten Herstellungsverfahren der kontinuierlichen Flammenhydrolyse ist es 
ihnen möglich, nanoskalige Aluminiumoxide, Siliziumdioxide und Titandioxide mit definierten spe-
zifischen Oberflächen herzustellen. Die dabei entstehenden Produkte weisen eine hohe Reinheit 
auf, liegen jedoch nicht kristallin vor. Vielmehr bestehen die Aluminiumoxid-Partikel aus einem Ge-
misch aus δ-, ϒ- und θ-Strukturen. Siliziumdioxid ist hingegen vollständig amorph, während sich 
das Titandioxid aus etwa 90 Gew.-% Anatas und 10 Gew.-% Rutil zusammensetzt [182]. 
Aufgrund des nahezu gleichen Prozesses für alle Partikel kann das Herstellungsverfahren als Ein-
flussparameter auf die Materialeigenschaften der später hergestellten Nanokomposite sowie der 
faserverstärkten Nanokomposite vernachlässigt werden. 
Als „Stammmaterial“ wird in dieser Arbeit das Aluminiumoxid-Partikel mit einer spezifischen Ober-
fläche von 100 m2/g (Al2O3) verwendet. Dies entspricht in etwa einer Primärpartikelgröße von 
13 nm. Das Al2O3 dient der Untersuchung des Einflusses des Füllstoffgehaltes, des Matrixmaterials 
und der Agglomeratgröße. Außerdem ist es die Grundlage für die unterschiedlichen Partikelmodi-
fikationen und wirkt als Referenz zur Untersuchung des Einflusses des Füllstoffmaterials. 
Die Untersuchung des Einflusses des Materials wird zusätzlich mit den Partikeln SiO2 und TiO2, also 
Siliziumdioxid und Titandioxid, durchgeführt. 
Tabelle 5.4 gibt eine Übersicht über die verwendeten Nanopartikel. 
 
Tabelle 5.4: Übersicht der verarbeiteten Nanopartikel. 

Kurzbezeichnung Herstellerbezeichnung von 
Evonik Industries AG 

Partikelmaterial Spezifische Oberfläche 
BET [m2/g] 

Al2O3 AEROXIDE® Alu C Aluminiumoxid 100 ± 15 
SiO2 AEROSIL® 90 Siliciumdioxid 90 ± 15 
TiO2 AEROXIDE® TiO2 P90 Titandioxid 90 ± 20 

5.3.2 Partikel-Harz-Wechselwirkung 

Die Zugabe von Nanopartikeln in eine Harzmatrix erzeugt eine Grenzfläche zwischen diesen beiden 
Phasen. Die dabei auftretenden Wechselwirkungen zwischen der hydroxylbeladenen Partikelober-
fläche und dem umgebenen Polymer hat einen entscheidenden Einfluss auf die Materialeigenschaf-
ten des Nanokomposites (siehe Kapitel 4). Aus diesem Grund ist es von besonderem Interesse, die 
Grenzflächenchemie zwischen den Phasen zu verstehen. 
Im Rahmen der durchgeführten Versuche werden die Partikel zunächst in die reine Harzkompo-
nente dispergiert. Aufgrund dieser Verarbeitungsstrategie ist davon auszugehen, dass die Partikel-
Epoxidharz-Wechselwirkung die entscheidende Rolle spielt und der Härter vernachlässigt werden 
kann. Zudem wird aus Gründen der Übersichtlichkeit hier lediglich die Wechselwirkung zwischen 
dem Epoxidharz und den Aluminiumoxid-Nanopartikeln diskutiert. Die dargestellten Zusammen-
hänge können jedoch auf die Siliciumdioxid- und Titandioxid-Partikel übertragen werden.  
Bei einer theoretischen Betrachtung der Wechselwirkung zwischen Partikel und Epoxidharz erge-
ben sich drei Anbindungsmöglichkeiten, die in Abbildung 5.8 dargestellt sind. Als einfachste Mög-
lichkeit kann das Sauerstoffatom der Oxirangruppe eine Wasserstoffbrücken-Bindung mit dem 
Proton der Hydroxylgruppe eingehen. Hierbei handelt es sich um eine relativ schwache und 
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reversible Verknüpfung, wodurch das Epoxidmolekül für weitere Verknüpfungsreaktionen zur Ver-
fügung steht.  
Die so gebildete Verbindung könnte, neben der Reaktion mit dem später dazugegebenen Härter 
andere nucleophile Substitutionsreaktionen an der Oxirangruppe katalysieren. Analog zu der in Ka-
pitel 5.2.1 beschriebenen Reaktion des Epoxides mit einem Amin, können auch Wasser oder Alko-
hole eine Ringöffnungsreaktion einleiten. Hierbei würde es zur Bildung von Diolen 
beziehungsweise Ethern kommen, die ihrerseits wiederum in der Lage sind, Wasserstoffbrücken-
Bindungen mit der Partikeloberfläche einzugehen. Die reagierenden Wasser- oder Alkohol-Mole-
küle sind dabei als Verunreinigungen in den technisch hergestellten Harzsystemen enthalten. 
Eine deutlich festere Bindung würde entstehen, wenn das Epoxidmolekül direkt mit der Partikel-
oberfläche eine kovalente Bindung eingeht. Hierzu müsste eine nucleophile Substitutionsreaktion 
stattfinden, die zur Ringöffnung und zur Ausbildung einer Ether-ähnlichen Bindung zwischen Harz 
und Partikel führt.  
 

 

Abbildung 5.8: Mögliche Anbindung des Epoxidharzes an das Aluminiumoxidpartikel; a) Wasserstoffbrü-
cken-Bindung des Epoxides; b) Wasserstoffbrücken-Bindung des Diols; c) kovalente Anbindung. 
 
Ein Blick in die Literatur soll Klarheit über die Wahrscheinlichkeit der Reaktionsmöglichkeiten 
bringen. 
Exner et al. [68] untersuchen hierzu die Anbindung einer harzähnlichen Epoxidverbindung an Böh-
mit-Nanopartikel. Diese Partikel weisen eine vergleichbare Partikeloberfläche wie Aluminiumoxide 
auf. Für die Untersuchung wurden die Partikel sechs Stunden bei 80 °C in einem Lösungsmittel und 
4-Tert-butyl-phenyl-glycidyl-ether gerührt. Anschließend erfolgte eine Reinigung der Partikel 
durch mehrmaliges Waschen. Die abschließend getrockneten Partikel wurden mittels abge-
schwächter Totalreflexion (ATR)- Infrarot- und Kernresonanz (NMR)-Spektroskopie analysiert. Die 
spektroskopischen Untersuchungen zeigen eindeutig eine Wechselwirkung der Partikel mit der 
Epoxidverbindung. So wird diese durch das Waschen nicht von der Partikeloberfläche entfernt. 
Darüber hinaus kann eine Ringöffnung der Oxirangruppe festgestellt werden. Es ist jedoch nicht zu 
identifizieren, ob es sich hierbei um eine Wasserstoffbrücken oder eine kovalente Anbindung der 
Epoxidsubstanz an die Partikeloberfläche handelt. 
Gleiche Ergebnisse erhalten Hoebbel et al. [183], die den Einfluss von nanoskaligen Böhmitparti-
keln auf die Epoxidringöffnungsgeschwindigkeit von Glycidoxypropyl-trimethoxysilan (GLYMO) 
untersuchen. In einer 10 mol-% Mischung aus Böhmit und GLYMO kann mittels NMR nach 24 Stun-
den eine nahezu vollständige Epoxidringöffnung festgestellt werden. Im Vergleich zu Lösungen 
ohne Partikel ist dies eine deutlich gesteigerte Reaktionsgeschwindigkeit. Auch hier kann die Reak-
tion eindeutig nachgewiesen werden, die Identifikation der Reaktionsprodukte bereitete aber 
ebenfalls Schwierigkeiten. So gelingt es nicht, das Verhältnis der Produkte von der Reaktion mit 
Wasser, Alkoholen oder direkt mit der Partikeloberfläche zu ermitteln. 
Während diese beiden Arbeiten eindeutig auf eine Ringöffnung der Oxirangruppe des Harzes in 
Gegenwart der Partikel hinweisen, lässt sich nicht abschließend klären, welches Reaktionsprodukt 
dabei entsteht.  
Etwas wahrscheinlicher erscheint hierbei jedoch die katalytische Ringöffnung durch eine Reaktion 
mit anwesendem Wasser oder Alkoholen. Hierzu sind verschiedene Arbeiten veröffentlicht, die Alu-
miniumoxide gezielt für die stereoselektive Ringöffnung nutzen [184, 185]. Anhand der 
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präsentierten Ergebnisse ist zu erkennen, dass die Substitutionsreaktion in Anwesenheit von Alu-
miniumoxid und Alkoholen bereits bei milden Bedingungen und Raumtemperatur stattfinden kann.  
Ein weiterer Hinweis sind die Berichte über die Reaktionsbeschleunigung der Harz-Härter-Vernet-
zungsreaktion in Gegenwart von Metalloxiden [82, 104, 105]. Hier zeigt sich wieder die katalytische 
Funktion der Hydroxylgruppen. Würde das Harz kovalent- also dauerhaft- an die Partikeloberflä-
che binden, wäre nicht zu erwarten, dass der gesamte Aushärteverlauf beschleunigt abläuft. Viel-
mehr würden durch die angebundenen Moleküle eine Passivierung der Partikeloberfläche 
stattfinden. 
Trotz dieser Ergebnisse kann eine direkte Reaktion des Epoxides mit der Partikeloberfläche aber 
nicht ausgeschlossen werden. Dass neben der Bildung von Diolen und organischen Ethern auch die 
Bindung über ein Sauerstoffatom an ein Aluminiumatom erfolgen kann, ist zum Beispiel in einer 
theoretischen Studie von Krüger et al. [186] nachzulesen. Die Berechnung der Reaktion von voll-
ständig hydroxylierten Aluminiumoxidoberflächen mit DGEBA zeigt die Ausbildung von AlOberfläche-
O-CH2-CH(OH)-CH2-R-Bindungen. Die neue Verknüpfung ist dabei mit einer exothermen Reaktion 
verbunden, bei der 48,7 kcal/mol frei werden. Die Berechnung ergab außerdem, dass es aufgrund 
der polaren Oberfläche des Metalloxides zu einer Abstoßung der restlichen Molekülkette kommt, 
so dass diese senkrecht von der Oberfläche absteht. Da diese Kalkulationen jedoch in der Gasphase 
durchgeführt sind, liefern auch sie keine Aussage über die in der Realität zu erwartenden Produkt-
verhältnisse. Sie zeigen jedoch die Möglichkeit der Reaktionsroute auf. 
Diese grundlegenden Gedanken sind nicht nur für Aluminiumoxid, sondern auch für Titandioxid 
und Siliciumdioxid zutreffend. Dennoch gibt es auch Unterschiede zwischen diesen drei Materia-
lien. So erklärt Pagel [187] bezüglich Titandioxiden, dass sich über eine dissoziative Wasseradsorp-
tion bis zu drei Lagen Wassermoleküle auf der Oberfläche anlagern. In der ersten Lage wird Wasser 
unter Bildung von Lewis-Basen an den Metallkationen und Lewis-sauren Zentren an den verbrü-
ckenden Sauerstoffatomen gebunden. Diese Protonierung führt zu einer positiven Aufladung der 
Partikeloberfläche, was wiederum mit den zwei weiteren Schichten Wasser ausgeglichen wird. 
Diese starke Wasseranlagerung kann direkt im hohen Trocknungsverlust von 4 % [188] für die Ti-
tandioxid-Partikel wiedergefunden werden. Auch für Aluminiumoxid bildet sich eine mehrlagige 
Wasserschicht um die Partikel aus. Diese zeigt sich in einem Trocknungsverlust von 5 % [189]. Ganz 
anders ist die Situation jedoch bei Siliciumdioxid. Hier beträgt der Wasseranteil der Partikel ledig-
lich 1 % [190]. Dieser Unterschied kann nicht nur zu Veränderungen in der Partikel-Harz-Bindung 
führen, sondern auch in der Netzwerkmobilität der Nanokomposite. So ist davon auszugehen, dass 
für Aluminiumoxid und Titandioxid ein Teil des Wassers nach Härtung in das Polymer diffundiert 
und so seine Eigenschaften mitprägt.  

5.3.3 Partikelmodifikation 

Der Einfluss der Partikel-Matrix-Anbindung auf die fertigungsbedingten Deformationen von koh-
lenstofffaserverstärkten Nanokompositen soll durch das Aufbringen verschiedener Partikelmodifi-
kationen untersucht werden. Hierzu werden (3-Aminopropyl)triethoxysilan (APTES), (3-
Glycidyloxypropyl)trimethoxysilan (GLYMO), n-Propyltriethoxysilan (PTES) und n-Octyl-
triethoxysilan (OTES) verwendet. Ein Überblick der Moleküle ist in Tabelle 5.5 zusammenfassend 
dargestellt. 
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Tabelle 5.5: Übersicht der verwendeten Modifikationen mit Abkürzung, Strukturformel und den charakte-
ristischen Merkmalen der Wechselwirkung zwischen modifizierter Partikeloberfläche und Harzsystem. 

Abkür-
zung 

Modifikation Strukturformel Merkmale 

APTES (3-Aminopropyl)triethoxysilan 

 

• reaktive Modifikation 
• kovalente Anbindung 
   der Aminogruppe an  
   das Epoxidharz 
• kurzkettig 

GLYMO (3-Glycidyloxypropyl) tri- 
methoxysilan 

 

• reaktive Modifikation 
• kovalente Anbindung  
   der Epoxidgruppe an  
   den Aminhärter 
• langkettig 

PTES n-Propyltriethoxysilan 

 

• nicht-reaktive 
   Modifikation 
• Hydrophobierung der  
   Partikeloberfläche 
• kurzkettig 
• vergleichbarer  
   sterischer Anspruch  
   wie APTES 

OTES n-Octyltriethoxysilan • nicht-reaktive  
   Modifikation 
• Hydrophobierung der  
   Partikeloberfläche 
• langkettig 
• größere Grenzflächen- 
   dicke als PTES 
• Vergleichbarer 
   sterischer Anspruch wie  
   GLYMO 

 
Die Auswahl der verschiedenen Modifikationen variiert gezielt die Grenzfläche um die Partikel. Da-
bei steht die Grenzfläche zwischen der Modifikation und der Matrix im Vordergrund. Deshalb wer-
den hier Moleküle betrachtet, die einen signifikanten Unterschied in der Kette, die von der 
Partikeloberfläche in die Harzmatrix ragt, aufweisen. So wird gezielt der Einfluss der Anbindung an 
die Harzmatrix (kovalente Anbindung im Vergleich zu Van-der-Waal-Wechselwirkung) sowie der 
Grenzflächendicke zwischen Partikel und Polymer (kurzkettig im Vergleich zu langkettig) analy-
siert.  
Um die kovalente Anbindung der Modifikation an die Polymermatrix zu untersuchen, werden Mo-
leküle ausgewählt, die Reaktionen mit dem Harzsystem RTM6 eingehen können. Hierzu soll einmal 
eine Reaktion mit der Harz- und einmal mit der Härter-Komponente ermöglicht werden. 
Das APTES verfügt hierzu über eine endständige Aminogruppe, welche für weitere Reaktions-
schritte zur Verfügung steht [69]. Aus diesem Grund kann davon ausgegangen werden, dass diese 
funktionelle Gruppe bei der Einarbeitung in das Harzsystem mit der Oxirangruppe des Harzes rea-
giert. Hierdurch entsteht eine kovalente Anbindung der Modifikation an die Matrix, wobei die Re-
aktion mit der Verbindung zwischen dem Epoxidharz und dem Aminhärter vergleichbar ist.  
Als zweite reaktive Modifikation wird das GLYMO verwendet. Dieses Molekül trägt eine endstän-
dige Epoxid-Gruppe. Über diese reaktive Funktionalität kann es mit dem Aminhärter reagieren und 
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so kovalent an die Polymermatrix anbinden. Die möglichen Reaktionen der Modifikationen mit 
RTM6 sind in Abbildung 5.9 verdeutlicht. 
 

 

Abbildung 5.9: Schematische Darstellung der APTES und GLYMO modifizierten Aluminiumoxidpartikel mit 
einem Harz- beziehungsweise einem Härtermolekül von RTM6. 
 
Im Gegensatz zu diesen reaktiven Modifikationen stehen das PTES und das OTES. Diese Verbindun-
gen ragen mit einer reinen Alkylkette in die Matrix und können somit weder kovalente noch Was-
serstoffbrücken-Bindungen zu dem Polymer eingehen. Somit bestehen lediglich schwache Van-der-
Waals-Wechselwirkungen in der Grenzfläche. Zudem führen die Modifikationen zu einer Hydro-
phobierung der vormals hydrophilen Aluminiumoxid-Partikel-Oberfläche [191]. 
Um den Einfluss der Kettenlänge und somit der Grenzflächendicke zwischen Partikel und Matrix zu 
analysieren, weist das PTES eine Alkylkette mit drei Kohlenstoffatomen auf, während die Alkylkette 
des OTES aus acht Kohlenstoffatomen besteht. Für die weitere Diskussion wird PTES deshalb als 
kurzkettig angesehen, während das OTES als langkettig bezeichnet wird. Die Grenzflächendicke der 
nicht-reaktiven Verbindungen entspricht nicht genau den reaktiven Molekülen. Dennoch sind die 
Kettenlängen vergleichbar, so dass das APTES hier ebenfalls als kurzkettig und das GLYMO als lang-
kettig bezeichnet wird. 
Wie bereits dargestellt, zielt die Auswahl der Modellsubstanzen darauf ab, die Grenzfläche zwi-
schen der Modifikation und dem Polymer zu variieren. Für die Einbindung des Füllstoffes in das 
Nanokomposit ist aber auch die zweite Grenzfläche zwischen Aluminiumoxid-Oberfläche und Mo-
difikation von großer Bedeutung. Diese Interphasenfestigkeit spielt vor allem für die mechanischen 
Eigenschaften des Nanokomposites eine wichtige Rolle. Die Netzwerkbildung des Polymers wird 
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durch diese Grenzfläche jedoch nicht wesentlich beeinflusst, da eine Interaktion der Matrix ledig-
lich mit der Oberfläche der modifizierten Partikel stattfindet. Anhand des dargestellten Standes des 
Wissens wird momentan davon ausgegangen, dass die Netzwerkbildung einen stärkeren Einfluss 
auf die fertigungsbedingten Deformationen hat als die Interphasenfestigkeit. Deswegen wird im 
Rahmen dieser Arbeit auf eine Untersuchung des Einflusses der Partikel-Modifikations-Anbindung 
verzichtet. 
Aus diesem Grund werden als Modifikationen lediglich vier Silane untersucht. Diese können in ähn-
licher Weise mit der Oberfläche der Aluminiumoxidpartikel reagieren und bilden feste (kovalente) 
Bindungen aus. Der dabei stattfindende Reaktionsverlauf ist umfangreich erforscht. 
Die Silanisierung der Partikeloberfläche kann im Wesentlichen nach drei verschiedenen Reaktions-
routen ablaufen [192, 193, 194, 195], die exemplarisch für das APTES in Abbildung 5.10 dargestellt 
sind. Alle Routen beginnen mit der Hydrolyse der Alkoxy-Gruppen durch anwesendes Wasser und 
somit mit der Bildung von Silanolen.  
 

 

Abbildung 5.10: Schematische Darstellung der möglichen Synthese-Routen während der APTES-Silanisie-
rung von Aluminiumoxid-Nanopartikeln. Route 1: Oberflächen-Anbindung, Monolayer; Route 2: Multilayer-
Bildung; Route 3: Wasserstoffbrücken-Bindung [nach 195]. 
 
Als gewünschte Reaktionsroute (Abbildung 5.10, Route 1) reagieren diese gebildeten Silanole mit 
den Hydroxylgruppen der Partikeloberfläche, wobei es zur Ausbildung einer kovalenten Bindung 
kommt. Die gebundenen Moleküle vernetzen anschließend in einer Kondensationsreaktion 
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untereinander, so dass die gebildeten Siloxane eine einfache (Monolayer) und vollständige Bede-
ckung der Partikeloberfläche darstellen. 
In Abhängigkeit der Reaktionsbedingungen können jedoch auch zwei Nebenreaktionen auftreten.  
Neben der einfachen Bedeckung der Partikeloberfläche ist die Multilayer-Bildung durch Siloxane 
möglich. Diese tritt auf, wenn es zur Bildung von verzweigten Molekülstrukturen kommt, die nicht 
an die Partikeloberfläche gebunden sind (Abbildung 5.10, Route 2). 
Als zweite Nebenreaktion besteht die Möglichkeit der Physisorption der Moleküle. Hierbei intera-
gieren nicht die Silanol-Gruppen mit der Partikeloberfläche, sondern weitere im Molekül enthal-
tene funktionelle Gruppen gehen Wasserstoffbrücken-Bindungen oder andere elektrostatische 
Wechselwirkungen ein. Für das APTES ist die Bildung von Wasserstoffbrücken in Abbildung 5.10 
als Route 3 dargestellt.  
Das Verhältnis der möglichen Reaktionsprodukte wird dabei nicht nur durch die ausgewählten Par-
tikel und die Modifikation bestimmt, sondern auch die Reaktionsbedingungen haben einen wesent-
lichen Einfluss. Hier sind vor allem das Lösungsmittel, die Reaktionstemperatur und die Edukt-
Konzentrationen zu nennen [69, 196, 197]. 
Aufgrund der Komplexität der Oberflächenmodifizierung wird auf die Arbeit von Kockmann et al. 
[69] zurückgegriffen. Dieser hat sich im Detail mit der Kinetik der Silanisierung von Alumini-
umoxid-Partikeln im Labormaßstab auseinandergesetzt. Durch das Befolgen seiner Synthesevor-
schriften kann also eine vollständige und einfache (Monolayer-) Bedeckung der Partikel 
gewährleistet werden. 
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6 Methoden zur Analyse der chemischen Schwindung von Duromeren 

Der aktuelle Stand der Messtechnik zur Bestimmung der chemischen Schwindung von 
thermisch härtenden Duromeren ist unzureichend. Aus diesem Grund wird eine Me-
thode mittels optischer Tropfenkonturanalyse aufgebaut und validiert. Darüber hinaus 
wird die Schwindungsmessung im Rheometer per Spaltnachführung diskutiert.  
Kapitel 6 stellt dabei für beide Verfahren die methodischen Möglichkeiten und Grenzen 
anhand theoretischer Überlegungen und experimenteller Ergebnisse dar. 

6.1 Methodenübersicht 

Zur Bestimmung der meisten Materialeigenschaften, die in Kapitel 5 beschrieben sind, stehen eta-
blierte und genormte Prüfmethoden zur Verfügung. Für die Analyse der chemischen Schwindung 
von Reaktionsharzen ist dies jedoch nicht der Fall. Zwar sind unterschiedliche Messmethoden in 
der Literatur bekannt [39, 198], doch weisen diese verschiedene Defizite auf. Hier sind zum Beispiel 
ein hoher experimenteller Aufwand, die Verwendung von toxischen Medien oder die ungenaue 
Temperaturführung während der Aushärtung zu nennen. Messungenauigkeiten entstehen zudem 
vielfach durch die Interaktion des zu untersuchenden Harzes mit der Messapparatur. Die Vernet-
zung des Harzes führt nur bei geringem Grenzflächenkontakt zu einer freien Volumenkontraktion. 
Andernfalls wird die Schwindung des Harzes gehindert, und es kommt stattdessen zum Aufbau von 
inneren Spannungen. Hierdurch werden die gemessenen Schwindungswerte verfälscht [199]. Ta-
belle 6.1 gibt einen Überblick über die Vor- und Nachteile bestehender Messmethoden. 
Aufgrund des unzureichenden Stands der Technik werden vor der Diskussion der Ergebnisse in 
Kapitel 8 zwei Schwindungsmessmethoden, die optische Tropfenkontur-Analyse und die Messung 
im Rheometer, genauer untersucht. Bei den Methoden handelt es sich um eine volumetrische und 
eine lineare Messmethode. Für diese wird zunächst der Stand der Technik dargestellt. Anschlie-
ßend erfolgen die Durchführung eigener Schwindungsmessungen und der Vergleich ihrer Ergeb-
nisse untereinander. Als Referenzmethode werden diese Werte außerdem mit den Ergebnissen 
eines etablierten und kommerziell erhältlichen Quecksilber-Dilatometers korreliert [200]. 
Anhand der theoretischen und praktischen Ergebnisse ist es abschließend möglich eine Bewertung 
der Methoden durchzuführen. 

6.2 Chemische Schwindungsmessung durch optische Tropfenkonturanalyse 

Die optische Tropfenkonturanalyse ist eine Methode, die seit vielen Jahren zur Bestimmung der 
chemischen Schwindung von UV-härtenden Harzen zur Verfügung steht. Hierzu wird für die meis-
ten Arbeiten das kommerziell erhältliche Messgerät AcuVol (Bisco Inc. USA) verwendet [201, 115, 
202, 203, 204], aber auch andere Messgeräte sind in der Literatur bekannt [205, 206]. Der prinzi-
pielle Aufbau aller Geräte ist ähnlich. Wie in Abbildung 6.1 dargestellt, besteht die Apparatur aus 
einer Lichtquelle, einem Harztropfen und einer CCD (engl. charge-coupled device)-Kamera. Für die 
Messung wird der Tropfen vor der Lichtquelle positioniert. Von der gegenüberliegenden Seite 
nimmt die Kamera Bilder des von hinten beleuchteten Tropfens in festgelegten Zeitintervallen auf. 
Die Reaktion von UV-härtenden Harzen wird dabei entweder direkt durch die verwendete Licht-
quelle initiiert oder eine zusätzliche Lampe mit der benötigten Wellenlänge wird nahe dem Tropfen 
positioniert.   
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Tabelle 6.1: Vor- und Nachteile von Messmethoden zur Bestimmung der chemischen Schwindung während 
der Aushärtung von thermisch härtenden Duromeren nach [39]. 

Methode Messprinzip Vorteile Nachteile 

Kapillar-        
Dilatometer 

lineare Höhenmessung ei-
ner Flüssigkeit, die in einer 
Kapillare über einer Harz-
probe steht 

+ volumetrisch  
+ Schwindung über  
   gesamte Reaktionszeit 
+ Temperaturführung 

- Benetzung des Harzes 
- u.U. Quecksilber 
- Harz-Messapparatur-  
   Interaktion 

Gravimetrische    
Methode 

Berechnung der Dichteän-
derung über die Bestim-
mung des Auftriebes des 
Harzes über die Reaktions-
zeit 

+ volumetrisch  
+ spannungsfreie  
   Schwindung 
+ Schwindung über  
   gesamte Reaktionszeit 

- apparatives Handling 
- Temperaturführung 

Kolben- 
Dilatometer 

Spaltnachführung eines 
Kolbens, der auf eine mit 
Flüssigkeit ummantelte 
Harzprobe drückt 

+ volumetrisch 
+ Variation des Druckes 
+ für Harze und Faser- 
   verbunde geeignet 
+ Schwindung über  
   gesamte Reaktionszeit 

- u.U. Quecksilber 
- Temperaturführung 
- druckfreie Messung  
   nicht möglich 

Gas-Pyknometer Bestimmung der Volu-
menänderung des Harzes 
über Druckänderung des 
Gases 

+ Schwindung über  
   gesamte Reaktionszeit 
+ hohe Messgenauigkeit 

- nicht-volumetrisch 
- Temperaturführung 
 

Ultraschall- 
messung 

Bestimmung der Dickenän-
derung einer Probe mittels 
Geschwindigkeit der Ultra-
schallwellen 

+ für Harze und Faser- 
   verbunde geeignet 
+ Messung in  
   Fertigungsprozessen  
   möglich 

- nicht-volumetrisch 
- Messgenauigkeit 
- unregelmäßige  
   Probendicke 
- Temperaturführung 

Dehnungs- 
messstreifen 

Dehnungsmessung durch 
Einbringen eines Mess-
streifens in das flüssige 
Harz 

+ apparatives Handling 
 

- nicht-volumetrisch 
- Temperaturführung 
- Harz-Messapparatur- 
   Interaktion 

Faser-Bragg- 
Gitter 

Bestimmung der Längenän-
derung des Harzes anhand 
der sich ändernden reflek-
tierten Wellenlänge 

+ für Harze und Faser-  
   verbunde geeignet 
+ Messung in  
   Fertigungsprozessen  
   möglich 

- nicht-volumetrisch 
- Temperaturführung 
- Harz-Messapparatur- 
   Interaktion 

Thermo- 
mechanische 
Analyse 

Analyse der linearen Di-
ckenänderung einer Probe 

+ Temperaturführung 
+ apparatives Handling 

- nicht-volumetrisch 
- Harz-Messapparatur- 
   Interaktion 
- Fließen von flüssigen  
   Harzsystemen 

Dynamisch- 
mechanische 
Analyse 

Analyse der linearen Di-
ckenänderung einer Probe 

+ Temperaturführung 
+ apparatives Handling 

- nicht-volumetrisch 
- Harz-Messapparatur- 
   Interkation 
- Fließen von flüssigen  
   Harzsystemen 
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Abbildung 6.1: Schematische Darstellung des experimentellen Aufbaus zur chemischen Schwindungsmes-
sung durch eine optische Tropfenkonturanalyse [nach 207]. 

 
Die Ablage des Harztropfens kann direkt auf einem Objektträger erfolgen [205]. In den meisten 
Arbeiten wird der Tropfen jedoch auf einem Teflonzylinder platziert, um eine symmetrische Trop-
fenform zu garantieren [201, 206].  
Um die korrekte Erfassung asymmetrischer Tropfenkonturen zu gewährleisten, hat sich neben dem 
„single-view“- auch ein „multi-view“-Modus etabliert [115, 202]. Während beim „single-view“-Mo-
dus der Tropfen aus nur einer Perspektive betrachtet wird, erfolgt dies beim „multi-view“-Verfah-
ren aus verschiedenen Raumrichtungen. Der Perspektivwechsel erfolgt hierbei durch eine Rotation 
des Tropfens um seine eigene Achse. Nur so kann die korrekte Volumenberechnung von Tropfen 
mit asymmetrischer Form gewährleistet werden. Sharp et al. [202] konnten in ihrer Arbeit jedoch 
zeigen, dass für die Berechnung der chemischen Schwindung die Analyse aus einer Raumrichtung 
ausreichend ist. In experimentellen Arbeiten und theoretischen Betrachtungen stellte sich alleinig 
das Verhältnis von gemessenem Anfangs- zu Endvolumen als entscheidend heraus. Erfolgen diese 
beiden Aufnahmen aus derselben Raumrichtung, ist das absolute Tropfenvolumen irrelevant. Somit 
verringert die Analyse aus nur einer Raumrichtung nicht die Messgenauigkeit, bietet aber den Vor-
teil des geringeren apparativen Aufwandes.  
Aus den während der Härtung aufgenommenen Bildern kann abschießend die Tropfenkontur ana-
lysiert und das Tropfenvolumen berechnet werden. Dieses ergibt nach Gleichung (16) die chemi-
sche Schwindung des Harzes, wobei über den Härtungsverlauf eine kontinuierliche 
Volumenänderung beobachtet werden kann [vgl. 202]. Der Schwindungswert ist hierbei erwar-
tungsgemäß immer negativ, da es sich um eine Volumenkontraktion handelt. Aus Gründen der An-
schaulichkeit wird hier jedoch sein Betrag verwendet. 
 

 
𝑆 ,   =

𝑉 − 𝑉

𝑉
∙ 100%  (16) 

Mit: Tropfenkonturanalyse = Tropfenkonturanalyse 

 
In der bisher dargestellten Literatur wird die optische Tropfenkonturanalyse ausschließlich zur 
Bestimmung der chemischen Schwindung von UV-härtenden Harzsystemen verwendet. Die Nut-
zung der Messmethode für thermisch härtende Duromere erfordert eine methodische Weiterent-
wicklung [207]. Die wesentlichen Neuerungen sind dabei die Integration eines Ofens sowie 
Einkerbungen in den Probenhalter.  
Die Einführung des Ofens ermöglicht die thermische Härtung der Duromere bei verschiedenen 
Temperaturprogrammen. Hierzu wird eine elektrisch beheizbare Messeinrichtung verwendet, die 
ober- und unterhalb des Tropfens eine Heizplatte aufweist und so die isotherme Erwärmung des 
Harzes gewährleistet (Abbildung 6.1). Um die Konvektion zu verringern und trotzdem eine optische 
Analyse des Tropfens zu ermöglichen, ist die Messplattform mit Glas ummantelt. Zudem werden als 
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Probenhalter gefertigte Zylinder aus Aluminium verwendet, um eine homogene Temperaturvertei-
lung zu gewährleisten. Die Auswahl des Materials garantiert eine gute Wärmeleitfähigkeit im Pro-
benhalter. Der Nachteil des Aluminiums, die große Wärmeausdehnung, kann für die Messungen 
akzeptiert werden. Der Zylinder dehnt sich bei isothermen Messungen lediglich in der anfänglichen 
Aufheizphase aus, wenn das Harzsystem noch flüssig ist.  
Die Einkerbungen in den Probenhalter dienen hingegen der Berechnung der Vergrößerung der Bil-
der unabhängig von den Geräteeinstellungen. Hierzu werden in den Zylinder seitlich zwei Nuten in 
einem definierten Abstand eingebracht. Dieser Abstand (r) beträgt hier 0,5 mm. Darüber hinaus 
dienen die Einkerbungen als Referenz zur automatisierten Erkennung der Basislinie des Harztrop-
fens. Aufgrund des geringen optischen Kontrastes ist die manuelle Bestimmung der Grenzlinie zwi-
schen Zylinder und Harz nicht fehlerfrei möglich, was wiederum eine korrekte Berechnung des 
Tropfenvolumens verhindert. Erst der definierte Abstand von den Einkerbungen zur Zylinderober-
fläche (r‘), welcher ebenfalls 0,5 mm beträgt, ermöglicht die automatisierte und korrekte Erken-
nung der Grenzfläche. Abbildung 6.2 (links) zeigt die Aufnahme eines Harztropfens auf einem 
eingekerbten Zylinder. Die rot eingezeichneten Markierungen verdeutlichen die Erkennung des 
Maßstabs sowie die Bestimmung der Basislinie. 
 

 

Abbildung 6.2: links: Auswertung des Volumens eines Tropfens auf einem Aluminiumzylinder mit Einker-
bungen; rechts: Ableitung des Helligkeitsprofils [nach 207]. 
 
Die Auswertung der aufgenommenen Bilder erfolgt über eine in MatLab programmierte Routine, 
die über die Ableitung des Helligkeitsverlaufes den Abstand r erkennt. Mit dieser Information be-
rechnet die Methode zunächst den Maßstab des Bildes. Anschließend wird die Trennlinie zwischen 
Harz und Zylinder festgelegt. Das Volumen des Tropfens wird nur oberhalb dieser Trennlinie be-
stimmt. Die Berechnung des Volumens erfolgt dabei in Abschnitten von n bis N-Linien. Für jede 
horizontale Linie wird eine rotationsymmetrische Scheibe um den Mittelpunkt berechnet. Die 
Summe aller Kreisscheiben ergibt abschließend das Tropfenvolumen nach Gleichung (17). 
 

 
𝑉 =

1

𝑝
 𝜋(𝑥 (𝑖) − 𝑥 )² (17) 

Mit: pres=Bildauflösung anhand der Pixel Xs=rotationssymmetrischer Mittelpunkt 
 N=Anzahl Komponenten Xrechts(n)=Tropfenkontur rechts der Mittellinie 
 i=Komponente  
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Mit Hilfe der beschriebenen Weiterentwicklungen wird im Rahmen dieser Arbeit die chemische 
Schwindungsmessung durch die optische Tropfenkonturanalyse für thermisch härtende Duromere 
analysiert und bewertet. Zur Aufzeichnung der Bilder wird das optische Kontaktwinkelmessgerät 
OCA-20 der Firma DataPhysics Instruments Ltd. verwendet. Dieses verfügt über den oben beschrie-
benen Versuchsaufbau mit einer hysteresefreien Beleuchtung, einem justierbaren und beheizbaren 
Probentisch sowie einer CCD-Kamera mit einer Auflösung von 768 x 576 Pixeln. Das Messobjektiv 
erlaubt einen Zoomfaktor von 0,7 bis 4,5. Zur Auswertung der aufgezeichneten Bilder wird die be-
schriebene MatLab-Routine verwendet. 
Zur Bewertung der Messmethode werden Schwindungsmessungen mit dem Ein-Komponenten-
Harzsystem RTM6 durchgeführt. Die Applikation des Tropfens auf den Zylinder erfolgt bei 25 °C. 
Anschließend wird das Harz mit einer Rate von 3 K/min auf 180 °C erhitzt, wo es für 90 min iso-
therm aushärtet. Die Abkühlung des Systems erfolgt ohne definierte Rate durch Umgebungsluft. 
Während des gesamten Prozesses nimmt die Kamera jede Sekunde ein Bild auf.  
Die Auswertung der Bilder ermöglicht die kontinuierliche Auswertung des Tropfenvolumens über 
die Zeit. In Abbildung 6.3 ist ein typischer Verlauf dargestellt. Um den Volumenverlauf von Tropfen 
unterschiedlicher Tropfengröße besser vergleichen zu können, wird in dem Diagramm das nor-
mierte Volumen dargestellt. Dieses berechnet sich nach Gleichung (18), indem das Volumen des 
Tropfens während der Aushärtung in das Verhältnis zum Startvolumen des Harzes gesetzt wird. 
 

 
𝑉 =

𝑉

𝑉
 (18) 

Mit: norm=normiert  

 

 

Abbildung 6.3: Verlauf des Tropfenvolumens von RTM6 und der Aushärtetemperatur während einer 
Schwindungsmessung mittels Tropfenkonturanalyse [nach 207]. 
 
Anhand der Grafik ist deutlich zu erkennen, wie das Tropfenvolumen in der Aufheizphase ansteigt. 
Zwar vernetzt das Harz auch während des Aufheizens, doch wird in diesem Bereich seine chemi-
sche Schwindung durch die Wärmeausdehnung des Harzes überlagert. Um die chemische Schwin-
dung des Harzes über den gesamten Vernetzungsprozess möglichst vollständig abzubilden, sollte 
die Aufheizrate also immer so hoch wie möglich gewählt werden. Während der anschließenden iso-
thermen Härtung des Harzes kommt es durch die fortschreitende Reaktion zu einer Reduzierung 
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des Tropfenvolumens. Nach Abschluss der Vernetzung erreicht das Harzvolumen einen konstanten 
Wert.  
Bei der Betrachtung von Abbildung 6.3 ist außerdem eine kontinuierliche Schwankung der berech-
neten Tropfenvolumen zu erkennen. Der unruhige Verlauf liegt in der Auswertemethode begrün-
det, welche die Tropfenkontur über die Abstufung der Grauwerte erkennt. Kleine Abweichungen, 
zum Beispiel durch Schwankungen in der Lichtintensität, führen hier zu deutlichen Volumenände-
rungen. 
Um den Einfluss des Tropfenvolumens und der Harz-Aluminium-Kontaktfläche zu analysieren, 
werden systematische Untersuchungen mit 5 μl, 10 μl und 15 μl Harz auf Zylindern mit 2 mm, 3 mm 
und 5 mm Durchmesser durchgeführt. Größere Volumina und Zylinder werden nicht gewählt, um 
eine isotherme Temperierung des Harzes zu gewährleisten. Trotz dieser Einschränkung zeigt sich 
bei der Applikation der Tropfen deutlich, dass nicht alle Kombinationen von Harzvolumen und Zy-
linderdurchmesser sinnvoll sind. Schwierigkeiten treten in der experimentellen Umsetzung auf, 
wenn das Harzvolumen zu klein oder zu groß für die Zylinderoberfläche ist. Hierbei kommt es 
durch die Oberflächenspannung entweder zu keiner vollständigen Benetzung der Zylinderfläche 
oder das Harz läuft nach dem Erhitzen von diesem herunter. Die beiden Grenzfälle sind für den 
Zylinder mit einem Durchmesser von 2 mm und Volumina von 10 μl und 15 μl sowie für den Zylin-
der mit einem Durchmesser von 5 mm und den Volumina von 5 μl und 10 μl erreicht. Abbildung 6.4 
verdeutlicht die Grenzen der Tropfenablage. 
 

 

Abbildung 6.4: Verschiedene Tropfenvolumina von RTM6 auf Aluminiumzylindern mit unterschiedlichen 
Durchmessern; a) Tropfen zu groß: 15 μl Harz, 2 mm Zylinderdurchmesser; b) Tropfen mit geeignetem Vo-
lumen: 10 μl Harz, 3 mm Zylinderdurchmesser; c) Tropfen zu klein: 5 μl Harz; 5 mm Zylinderdurchmesser 
[nach 207]. 
 
Mit den fünf möglichen Kombinationen aus Tropfenvolumen und Zylinderdurchmesser werden 
Schwindungsmessungen durchgeführt. Abbildung 6.5 stellt die Mittelwerte der Ergebnisse dar. 
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Abbildung 6.5: Chemische Schwindung von RTM6 analysiert mit der optischen Tropfenkonturanalyse nach 
der Härtung bei 180°C in Abhängigkeit vom Tropfenvolumen und Zylinderdurchmesser [nach 207]. 
 
Die Ergebnisse zeigen für alle Konfigurationen eine chemische Schwindung zwischen 7,4 Vol.-% 
und 7,8 Vol.-% mit einer maximalen Standardabweichung von 0,4 Vol.-%. Der Unterschied in der 
gemessenen chemischen Schwindung zwischen dem höchsten (für 5 μl, 2 mm) und dem niedrigsten 
(für 10 μl, 3 mm) Wert liegt somit bei nur 5 %. Der Vergleich mit den Standardabweichungen der 
Wiederholungsmessungen lässt also den Schluss zu, dass die Schwindungsmessung durch die opti-
sche Konturanalyse im Rahmen der untersuchten Grenzen unabhängig von dem Harzvolumen und 
der Kontaktfläche zum Aluminiumzylinder ist. Durch die einseitige und geringe Kontaktfläche wird 
die Volumenkontraktion des Harzes unwesentlich gehindert und es erfolgt eine nahezu freie che-
mische Schwindung.  
Die dargestellten Ergebnisse zeigen, dass die Ergebnisse der Messmethode unabhängig von den 
Messparametern Tropfenvolumen und Zylinderdurchmesser sind. Die Standardabweichungen in 
den Messungenauigkeiten entsprechen den beobachteten Unterschieden in den Mittelwerten. Die 
Tropfenkonturanalyse stellt somit eine geeignete Methode zur Analyse der chemischen Schwin-
dung von thermisch härtenden Epoxidharzen dar.  

6.3 Chemische Schwindungsmessung im Rheometer durch Spaltnachführung 

Eine weitere in der Literatur [208- 209] bekannte Methode zur Analyse der chemischen Schwin-
dung ist die Messung in einem Rotationsrheometer. Hierbei wird der experimentelle Aufbau eines 
Platte-Platte-Rheometers, wie er in Abbildung 6.6 dargestellt ist, zur Schwindungsmessung genutzt. 
Für die Analyse wird das Reaktionsharz zwischen die zwei planparallelen Platten gefüllt. Die untere 
Platte ist starr fixiert, während die Einspannung der oberen Platte frei gelagert ist. Über diese La-
gerung kann die obere Einspannung über einen Antrieb vertikal verfahren werden. Dies ermöglicht 
nicht nur ein einfaches Einfüllen der zu untersuchenden Substanz, sondern auch einen frei wählba-
ren Spaltabstand. Treten zwischen den Rheometerplatten während einer Messung Normalkräfte 
auf, werden diese auf die obere Einspannung übertragen und von einem Normalkraftsensor detek-
tiert. Bei einer entsprechenden Programmierung gleicht das Rheometer diese Kräfte durch das ver-
tikale Verfahren der oberen Platte aus. Über eine Software zeichnet das Rheometer die Variation 
des Spaltabstandes auf.  
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Abbildung 6.6: Systematischer Aufbau eines Platte-Platte-Rheometers [nach 207]. 
 
Die Information über den sich ändernden Spaltabstand kann anschließend zur Analyse der chemi-
schen Schwindung des Harzes während der Härtung genutzt werden. Hierbei muss jedoch in Be-
tracht gezogen werden, dass Reaktionsharze zwar während ihrer gesamten Vernetzungsdauer eine 
Dichtezuname und somit eine Volumenreduzierung erfahren, allerdings erst nach ihrem Gelpunkt 
Spannungen übertragen können. Vor dem Gelpunkt sind Duromere noch fließfähig. In diesem Be-
reich führt eine Volumenkontraktion zu einem Fließen der Probe im Spalt. Der Spaltabstand bleibt 
hierbei konstant. Durch die zunehmende Verkettung der Monomere wächst jedoch ein Netzwerk 
heran, welches ab dem Gelpunkt nicht mehr fließfähig ist. Dafür können sich jetzt im Material Span-
nungen aufbauen. Ab dem Gelpunkt führt die chemische Schwindung also zu einem Aufbau von 
Normalspannungen, die zu einer Reduzierung des Plattenabstandes führen [198]. Das Rheometer 
ermöglicht dabei eine kontinuierliche Analyse der Schwindungsentwicklung. 
Nach erfolgreicher Bestimmung der Spaltvariation über die Härtungszeit können die Messwerte in 
die chemische Schwindung des Harzes umgerechnet werden. Hierfür gibt es in der Literatur ver-
schiedene Ansätze. 
In einer kontaktfreien Umgebung ist die chemische Schwindung von Duromeren isotrop, also in alle 
drei Raumrichtungen gleich. Während einer Schwindungsmessung im Rheometer besteht jedoch 
ein Kontakt des Harzes zu dem Messgerät. Hierdurch wird die Schwindung in der Ebene durch das 
Anhaften des Harzes an den Platten behindert, was zum Aufbau von inneren Spannungen führen 
kann. Die Entstehung von Spannungen an Grenzflächen zwischen dem Reaktionsharz und einem 
Festkörper wurde bereits in den 1980er Jahren untersucht. 
Feilzer et al. [208] beschreiben den Einfluss des Plattendurchmessers und –abstandes auf den Span-
nungsaufbau von nicht näher beschriebenen Kompositmaterialien aus der Zahnmedizin. Analog 
zum Rheometer spannen die Autoren zwei planparallele Stahlplatten in ein Tensiometer und füllen 
den Spalt mit Materialsystem. Während der Aushärtung wird der Plattenabstand konstant gehalten 
und die entstehenden Normalkräfte über die Zeit aufgezeichnet. Die aufgezeichneten Kräfte ent-
sprechen dabei den inneren Spannungen, die in senkrechter Richtung im Harz entstehen. In der 
beschriebenen Versuchsreihe wird der Plattendurchmesser (d=5 mm, 10 mm und 15 mm) und der 
Spaltabstand (h = 0,1 mm bis 7,5 mm) variiert. Die Versuchsergebnisse zeigen eine deutliche Ab-
hängigkeit der Spannungsentstehung von beiden Parametern. Diese Beobachtung lässt sich anhand 
des Quotienten von gebundener zu freier Oberfläche des Harzes erklären. Dieses Verhältnis kann 
durch die Einführung eines Geometrie-Faktors nach Gleichung (19) (engl. configuration factor, C-
Faktor) quantifiziert werden. 
 

 
𝐶 =

Σ𝐴

Σ𝐴
=

2𝜋(1
2 𝑑)

2𝜋 1
2 𝑑ℎ

 (19) 

Mit: CF=C-Faktor A=Fläche, hier Oberfläche 

 gebunden=gebunden frei=frei 

 h=Höhe, hier Spaltabstand d=Durchmesser, hier Plattendurchmesser 
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Die gebundene Oberfläche entspricht dabei der Kontaktfläche zwischen Platte und Harz, während 
die freie Oberfläche die Mantelfläche der Probe ist.  
Die Berechnung des C-Faktors für die verschiedenen Messgeometrien zeigt für die von Feilzer et al. 
[208] durchgeführten Versuche deutlich die Abhängigkeit der entstehenden Spannung von dem 
Verhältnis von gebundener zu freier Oberfläche. Dabei sind die Spannungen umso größer, je höher 
der C-Faktor ist. Diese Beobachtung erklären die Autoren mit der abnehmenden Möglichkeit des 
Harzes zur Spannungsrelaxation durch eine freie in-plane Schwindung im Spalt. Parallel wird das 
verwendete Harzvolumen mit der entstehenden Spannung korreliert. Hier kann jedoch kein Zu-
sammenhang erkannt werden. 
Die Messung der chemischen Schwindung im Rheometer ist der Spannungsmessung von Feil-
zer et al. analog. Es wird jedoch die Volumenkontraktion des vernetzenden Harzes durch eine An-
passung des Spaltabstandes ausgeglichen und kein Spannungsaufbau zwischen den Platten 
gefördert. Dennoch zeigt die beschriebene Arbeit, dass auch die Schwindungsergebnisse in einem 
Rheometer stark von der gewählten Messgeometrie, also dem Plattendurchmesser und dem Spalt-
abstand abhängig sind.  
Weitere Autoren schließen an diese Arbeiten an. Watts et al. [210] untersuchen die chemische 
Schwindung eines UV-härtenden Harzes zwischen zwei Platten. Die experimentelle Durchführung 
findet nicht in einem Rheometer statt, ist jedoch in den wesentlichen Aspekten vergleichbar. Die 
Autoren nutzen in ihren Untersuchungen Harzproben mit einem Durchmesser von 8 mm und einer 
Höhe von 1,5 mm, was einen C-Faktor von 2,7 ergibt. Sie gehen davon aus, dass für diese Geometrie 
der C-Faktor hoch ist. Somit entspricht das Verhältnis der gemessenen linearen Spaltänderung der 
Volumenänderung des Harzes nach Gleichung (20). 
 

 ℎ − ℎ

ℎ
=

𝑉 − 𝑉

𝑉
 (20) 

 
Schoch et al. [211] übernehmen diesen Zusammenhang für die Schwindungsmessung eines Epoxid-
harzes in einem Rheometer. Als Probengeometrie verwenden sie Platten mit einem Durchmesser 
von 8 mm und einem Spaltabstand von 0,5 mm (C-Faktor = 8). Die prozentuale chemische Schwin-
dung berechnen sie nach Gleichung (21) aus den Spaltabständen des Rheometers. 
 

 
𝑆 , , =

ℎ − ℎ

ℎ
∙ 100%  (21) 

Mit: Schoch= berechnet nach Schoch et al. 
 
In ihrer Arbeit können die Autoren zeigen, dass die berechneten Werte mit den Ergebnissen einer 
Schwindungsmessung in einem Helium-Pykometer übereinstimmen. 
Eine andere Formel zur Berechnung der Volumenschwindung aus den erhaltenen Rheometerdaten 
ist von Haider et al. [113] publiziert. In ihrem Ansatz gehen die Autoren von einem linear-elasti-
schen Materialverhalten des Reaktionsharzes aus. Für diese Materialien ist der Zusammenhang 
zwischen Spannung und Dehnung unter Einbeziehung der Querkontraktionszahl und des Elastizi-
tätsmoduls des jeweiligen Aushärtezustandes über das Hook‘sche Materialgesetz definiert. Zur Be-
rechnung der linearen Reaktionsschwindung senkrecht im Spalt (z-Achse) wird das elastische 
Materialgesetz genutzt, um die Spannung in dieser Achse zu definieren. Gleichung (22) stellt den 
Zusammenhang dar. 
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ν

1 − 2ν
ε + ε + ε −

E

1 − 2ν
ε ,  (22) 

Mit: lin=linear Haider=berechnet nach Haider et al. 

 
Da die Härtung der Harze im Rheometer unter isothermen Bedingungen stattfindet, wird der Term, 
der normalerweise im allgemeinen Hook‘schen Gesetz die Wärmeausdehnung des Harzes darstellt, 
nicht berücksichtigt. Stattdessen formulieren Haider et al. den Einfluss der Dehnung durch die che-
mische Schwindung des Harzes. 
Die Reaktionsschwindung von Epoxidharzen ist isotrop, wenn sich das Material in alle drei Raum-
richtungen frei zusammenziehen kann. Im Rheometer besteht jedoch eine starke Haftung zwischen 
dem Harz und den Platten. Aus diesem Grund ist die Schwindung in der Plattenebene (x-y-Ebene) 
stark eingeschränkt. Haider et al. setzen aus diesem Grund nach Gleichung (23) die Dehnungen in 
der Ebene gleich Null. 
In Dickenrichtung kann das Harz hingegen frei schwinden. Entstehende Spannungen werden durch 
das Nachstellen des Plattenabstandes ausgeglichen. Aus diesem Grund kann die Spannung in der   
z-Achse nach Gleichung (24) als Null angenommen werden. 
 

 𝜀 = 𝜀 = 0 (23) 

 𝜎 = 0 (24) 
 
Mit diesen Annahmen folgt aus Gleichung (22) die Gleichung (25). 
 

 
𝜎 =

𝐸

1 + 𝜈
𝜀 +

𝐸𝜈

(1 + 𝜈)(1 − 2𝜈)
𝜀 −

𝐸

1 − 2𝜈
𝜀 , = 0 (25) 

 
Die Dehnung des Harzes in Spaltrichtung ergibt sich dabei aus der Spaltänderung des Rheometers 
und kann nach Gleichung (26) berechnet werden. 
 

 
𝜀 =

ℎ − ℎ

ℎ
 (26) 

 
Durch Einsetzen dieses Zusammenhanges und Auflösen der Gleichung (25) nach der linearen Deh-
nung durch die chemische Schwindung ergibt sich der von Haider et al. formulierte Zusammenhang 
nach Gleichung (27). 
 

 
𝜀 , = (1 + 𝜈)

𝜈

1 − 𝜈
+ 1

ℎ − ℎ

ℎ
 (27) 

 
Diese Formulierung kann zu Gleichung (28) vereinfacht werden, wenn davon ausgegangen wird, 
dass es sich bei dem Harz im Bereich zwischen der Gelierung und der Verglasung um eine inkom-
pressible Flüssigkeit handelt. Für diesen Fall ist die Querkontraktionszahl gleich 0,5.  
 

 
𝜀 , =

1

3

ℎ − ℎ

ℎ
 (28) 

 
Für die Umwandlung der linearen Dehnung in einen Volumenwert gilt Gleichung (29). Diese Formel 
kann aufgrund der Isotropie der chemischen Schwindung noch einmal vereinfacht werden. 
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𝜀 =

𝑉 − 𝑉

𝑉
= (1 + 𝜀 ) 1 + 𝜀 (1 + 𝜀 ) − 1 = (1 + 𝜀 ) − 1 

mit:      𝜀 = 𝜀 = 𝜀 = 𝜀  
(29) 

 
Somit ergibt sich nach der Auswertungsmethode nach Haider für die chemische Volumendehnung 
der Zusammenhang nach Gleichung (30). 
 

 
𝜀 , = 1 +

1

3

ℎ − ℎ

ℎ
− 1 (30) 

 
Dieser Ansatz ist von Khoun et al. [209] übernommen worden. Für einen Plattendurchmesser von 
25 mm und einem Spaltabstand von 1 mm (C-Faktor = 12,5) können die Autoren eine Übereinstim-
mung der Messergebnisse mit einer gravimetrischen Messmethode zur Volumenschwindung zei-
gen. 
Aufgrund dieser beiden Aussagen in der Literatur werden in dieser Arbeit eigene systematische 
Messungen der chemischen Schwindung von RTM6 in einem Rheometer durchgeführt.  
Um die Auswertungsmethoden direkt miteinander vergleichen zu können, wird die Volumendeh-
nung laut Haider nach Gleichung (31) als prozentuale Volumenschwindung dargestellt. 
 

 𝑆 , , = 𝜀 ,  (31) 
 
Für die Messungen wird ein Gemini HR Nano der Firma Malvern Instruments verwendet. Dieses 
Rheometer verfügt über einen luftgeheizten Ofen, der es ermöglicht die Untersuchungen bei erhöh-
ten Temperaturen durchzuführen. Um den Einfluss der Probengeometrie auf die Schwindungser-
gebnisse zu untersuchen, werden Platten mit einem Durchmesser von 8 mm, 25 mm und 40 mm 
verwendet. Zudem werden Spaltabstände von 0,5 mm, 1 mm und 3 mm verglichen. Tabelle 6.2 zeigt 
für die verschiedenen Einstellungen das Harzvolumen und die gebundene sowie die freie Harzober-
fläche. Außerdem ist der daraus resultierende C-Faktor dargestellt. 
 
Tabelle 6.2: Harzvolumen, gebundene und freie Harzoberfläche sowie der C-Faktor für Schwindungsmes-
sungen im Rheometer in Abhängigkeit vom eingestellten Plattendurchmesser und -abstand. 

Platten- 
Durchmesser 
[mm] 

Platten- 
Abstand  
[mm] 

Harzvolumen  
 
[mm3] 

Gebundene 
Oberfläche 
[mm2] 

Freie  
Oberfläche  
[mm2] 

C-Faktor 
 
[-] 

8 0,5 25,1 100,5 12,6 8,0 
8 1 50,3 100,5 25,1 4,0 
8 3 150,8 100,5 75,4 1,3 
25 0,5 254,4 981,7 39,3 25 
25 1 490,9 981,7 78,5 12,5 
25 3 1472,6 981,7 235,6 4,2 
40 0,5 628,3 2513,3 62,8 40,0 
40 1 1256,6 2513,3 125,7 20,0 
40 3 3769,9 2513,3 377,0 6,7 

 
Die Ergebnisse in der Tabelle zeigen, wie erwartet, eine Zunahme der gebundenen Oberfläche mit 
zunehmendem Plattendurchmesser sowie eine steigende freie Oberfläche mit größer werdendem 
Spaltabstand. Hieraus ergibt sich ein niedrigster C-Faktor von 1,3 (d=8 mm; h=3mm) und maxima-
ler Wert von 40 (d=40 mm; h=0,5 mm). 
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Die Aushärtung des Harzes erfolgt bei allen Schwindungsmessungen unter den gleichen Bedingun-
gen. Zunächst wird das Harzsystem bei Raumtemperatur in den Spalt gefüllt. Anschließend wird 
das System mit einer Heizrate von 3 K/min auf 180°C erhitzt, wo es zwei Stunden isotherm aushär-
tet. In Abbildung 6.7 ist der Verlauf des Spaltabstandes während der Härtung über die Zeit darge-
stellt. Anhand des Verlaufes ist der Gelpunkt des Harzes gut zu erkennen, da ab diesem Punkt die 
Verringerung des Spaltabstandes aufgrund der chemischen Schwindung des Harzes eintritt. 
 

 

Abbildung 6.7: Exemplarischer Verlauf der Temperatur und des Spaltabstandes im Rheometer bei der 
Schwindungsmessung von RTM6 [nach 207]. 
 
Die erhaltenen Spaltwerte werden sowohl laut dem Ansatz von Schoch nach Gleichung (21) als auch 
laut dem Ansatz von Haider nach Gleichung (31) in chemische Volumenschwindungswerte umge-
rechnet. Abbildung 6.8 und Abbildung 6.9 zeigen die berechneten Ergebnisse. 
 

 

Abbildung 6.8: Chemische Schwindung nach dem Gelpunkt von RTM6 nach einer isothermen Härtung bei 
180°C in Abhängigkeit vom Plattendurchmesser und –abstand, gemessen in einem Rheometer und berechnet 
nach Schoch. 
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Abbildung 6.9: Chemische Schwindung nach dem Gelpunkt von RTM6 nach einer isothermen Härtung bei 
180°C in Abhängigkeit vom Plattendurchmesser und –abstand, gemessen in einem Rheometer und berechnet 
nach Haider. 
 
Die Berechnungen der chemischen Schwindung aus den Rheometerdaten nach Schoch und Haider 
zeigen nahezu die gleichen Ergebnisse. Alle Werte nach Schoch sind jedoch minimal kleiner. Aller-
dings beträgt die maximale Abweichung der Schwindungen 0,05 Vol.-% (für d=25 mm; h=0,5 mm) 
und kann somit vernachlässigt werden. 
Die dargestellten chemischen Schwindungen zeigen zudem eine starke Abhängigkeit des Ergebnis-
ses von dem gewählten Plattendurchmesser und –abstand. Dabei beträgt der berechnete Wert bei 
der Konfiguration mit der freiesten Schwindung (d=8 mm; h=3 mm) nur ein Drittel der Schwindung 
mit der stärksten Behinderung (d=40 mm; h=0,5 mm). Insgesamt ist anhand der dargestellten 
Werte deutlich zu erkennen, dass die chemische Schwindung im Rheometer mit zunehmendem 
Plattendurchmesser und abnehmendem Plattenabstand sinkt.  
 

 

Abbildung 6.10: Chemische Schwindung nach dem Gelpunkt von RTM6, berechnet nach Schoch und Haider 
in Abhängigkeit vom C-Faktor. 
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Zur besseren Veranschaulichung der Abhängigkeit der chemischen Schwindung von der Platten-
konfiguration sind in Abbildung 6.10 die Ergebnisse über dem entsprechenden C-Faktor darge-
stellt.  
Die Darstellung zeigt deutlich die zunehmende chemische Schwindung mit steigendem C-Faktor. Es 
ist auch zu erkennen, dass die beiden Konfigurationen mit einem nahezu gleichen C-Faktor von 4,0 
(d=8 mm; h=1mm) und 4,2 (d=25 mm; h=3 mm) im Rahmen der Messungenauigkeiten einen iden-
tischen Schwindungswert aufweisen. Somit bestätigen die hier dargestellten Versuchsergebnisse 
noch einmal die Arbeiten von Feilzer et al. [208;206]. 
Die Abhängigkeit der berechneten chemischen Schwindung von den Versuchsparametern verdeut-
licht zudem, dass weder die Auswertung von Schoch et al. noch von Haider et al. die Realität korrekt 
abbilden kann. 
Nach der Annahme von Schoch et al. findet die gesamte Volumenschwindung des Harzes senkrecht 
zu den Rheometerplatten statt, da die Schwindung in der Ebene durch die Haftung des Harzes an 
den Platten behindert ist. Somit setzt Schoch die gemessene lineare Formänderung gleich der Vo-
lumenschwindung. Fehlerhaft wird diese Auswertung vor allem durch zwei Annahmen. Zum einen 
zeigen die experimentellen Arbeiten, dass auch in der Ebene eine Schwindung auftritt, und diese 
nicht vollständig durch die Haftung des Harzes an den Platten verhindert wird. Das Ausmaß dieser 
in-plane-Schwindung hängt stark von den Messparametern ab und sinkt erwartungsgemäß mit 
steigendem C-Faktor. Allerdings ist auch für große Platten mit einem kleinen Spaltabstand zu er-
kennen, dass in-plane-Schwindung zwischen den Platten auftritt. Die resultierende in-plane-
Schwindung des Harzes ist in Abbildung 6.11 grafisch verdeutlicht. 
 

 

Abbildung 6.11: Schematische Darstellung der Schwindung zwischen zwei Rheometerplatten bei 
unterschiedlichen Plattendurchmessern und –abständen [nach 207]. 
 
Zum anderen wird der Auswertungsansatz von Schoch et al. fehlerhaft durch die Annahme, dass die 
chemische Schwindung im Falle einer Behinderung der in-plane Beweglichkeit senkrecht dazu voll-
ständig kompensiert werden kann. Die Volumenänderung während der Aushärtung wird durch die 
Vernetzungsreaktion der Moleküle hervorgerufen. Bei der Bildung von kovalenten Bindungen spie-
len somit auch sterische Aspekte eine wichtige Rolle. Aus diesem Grund kann nicht davon ausge-
gangen werden, dass die gesamte Reaktion in nur einer Raumrichtung stattfindet. Vielmehr wird 
auch eine Vernetzung in der Ebene stattfinden. Dies kann zu einem erhöhten Spannungszustand 
führen oder einige Reaktionspartner vernetzen gar nicht, wodurch der Aushärtegrad sinkt. 
Der Auswertungsansatz von Haider et al. beschreibt die Volumenänderung des Harzes wesentlich 
aufwendiger durch das Hook‘sche Gesetz. Trotzdem wird hierdurch die gesamte Volumenschwin-
dung nicht präziser dargestellt, was wiederum durch die getroffenen Annahmen zu begründen ist. 
Zunächst einmal beschreibt das gewählte Materialgesetz ausdrücklich das Verformungsverhalten 
von elastischen Materialien. Unvollständig ausgehärtete Duromere weisen jedoch ein visko-
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elastisches Materialverhalten auf. Hierdurch sind erste Abweichungen zu erwarten. Darüber hinaus 
gehen auch Haider et al. fehlerhafterweise von keiner Schwindung in der Plattenebene aus.  
Abschließend wird der hergeleitete Zusammenhang noch einmal durch die Annahme einer Quer-
kontraktionszahl von 0,5 vereinfacht. Diese Annahme ist für ein wenig vernetztes Polymer durch-
aus korrekt. Allerdings sinkt dieser Wert durch den zunehmenden Vernetzungsgrad kontinuierlich 
bis zur Verglasung ab [152]. 
Diese starken Vereinfachungen zur Berechnung der chemischen Volumenschwindung aus den 
Spaltwerten des Rheometers führt zu einer großen Ähnlichkeit beider Auswertemethoden von 
Schoch et al. und Haider et al.  
Insgesamt sind beide Auswerteansätze als unzureichend anzusehen. Die Schwindungsmessung mit 
dem Rheometer kann somit nur als eine qualitative Messmethode zum direkten Vergleich verschie-
dener Materialsysteme verwendet werden. Quantitative Messergebnisse sind mit dieser Methode 
jedoch nicht zu erzielen.  
In dieser Arbeit soll trotz dieser Schwächen die Schwindungsmessung mit dem Rheometer verwen-
det werden, da sie als einzige Messmethode den Gelpunkt des Harzes abbildet und dieser für Bau-
teildeformation von höchstem Interesse ist. Zudem liegt der Fokus dieser Arbeit ohnehin auf dem 
qualitativen Vergleich verschiedener Nanokomposite untereinander. Dies ist ausreichend um den 
Einfluss der Partikelmodifikation zu analysieren. Ein korrekter Absolutwert ist hierfür nicht zwin-
gend notwendig.  
In allen weiteren dargestellten Ergebnissen wird die Auswertungsmethode von Schoch et al. ver-
wendet. Diese stellt keinen signifikanten Genauigkeitsverlust im Vergleich zur Auswertung nach 
Haider et al. dar und ist mathematisch weniger aufwendig. 

6.4 Chemische Schwindungsmessung im Quecksilber-Dilatometer 

Das Quecksilber-Dilatometer bietet eine weitere Möglichkeit die chemische Volumenschwindung 
von Reaktionsharzen über die gesamte Aushärtung zu bestimmen. Da die Methode weitestgehend 
etabliert ist [39, 212- 200], wird sie in dieser Arbeit zum Vergleich der Ergebnisse von optischer 
Konturanalyse und Rheometer herangezogen. 
Die Schwindungsanalyse wird von der InnoMat GmbH durchgeführt, die ein Patent auf die Metho-
dik innehat [200]. Für die Messung werden 0,5 g RTM6 in einen kleinen Kolben gegeben, der mit 
einer Kapillare verbunden ist. Anschließend werden Kolben und Kapillare ohne Lufteinschlüsse mit 
Quecksilber befüllt und in ein temperiertes Flüssigkeitsbad gehängt. Über die Temperierflüssigkeit 
kann anschließend das Harz thermisch gehärtet werden. Hierzu wird erneut ein Temperaturzyklus 
mit einer Rampe von 25 °C auf 180 °C und einer Heizrate von 3 K/min sowie einer anschließenden 
90-minütigen isothermen Haltephase bei 180°C genutzt. Während der Aushärtung wird der obere 
Meniskus des Quecksilbers mittels eines Lasers beobachtet. Aus der Höhe des Meniskus kann an-
schließend das Harzvolumen über die Härtungszeit berechnet werden. Abbildung 6.12 verdeutlicht 
den beschriebenen Versuchsaufbau. 
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Abbildung 6.12: Schematischer Versuchsaufbau eines Quecksilber-Dilatometers [nach 207]. 
 
Die Entwicklung des Harzvolumens über die Zeit ist exemplarisch in Abbildung 6.13 gezeigt. Der 
Volumenverlauf ähnelt qualitativ dem Ergebnis der optischen Tropfenkonturanalyse. Auch hier 
kommt es zunächst zu einem Volumenanstieg durch die Wärmeausdehnung des Harzes mit einer 
Überlagerung der chemischen Schwindung. Im Bereich der isothermen Härtung ist eine Abnahme 
des Volumens zu beobachten bis die Vernetzungsreaktion beendet und das Harzvolumen konstant 
ist. 
 

 

Abbildung 6.13: Verlauf des Harzvolumens von RTM6 und der Aushärtetemperatur während einer Schwin-
dungsmessung mittels Quecksilber-Dilatometer [nach 207]. 
 
Aus den gemessenen Volumenwerten kann die chemische Schwindung des Harzes nach Glei-
chung (32) berechnet werden. 
 

 
𝑆 , , =

𝑉 − 𝑉

𝑉
∙ 100%  (32) 

Mit: Hg-Dilatometer=Quecksilber-Dilatometer  
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Die Berechnung der chemischen Schwindung von RTM6 ergibt aus drei Wiederholungsmessungen 
einen Mittelwert von 7,0 Vol.-% mit einer Standardabweichung von 0,7 Vol.-%. 

6.5 Vergleich und Bewertung der unterschiedlichen Messmethoden für die Analyse der 
chemischen Schwindung 

Die optische Konturanalyse, das Rheometer und das Quecksilber-Dilatometer stellen drei Möglich-
keiten zur Bestimmung der chemischen Schwindung von Reaktionsharzen dar. Dabei handelt es 
sich bei der optischen Konturanalyse und dem Quecksilber-Dilatometer um Methoden, welche die 
Volumenänderung über den gesamten Härtungsverlauf aufzeichnen. Das Rheometer bietet ledig-
lich die Möglichkeit die chemische Schwindung nach dem Gelpunkt aufzuzeichnen. 
Aus diesem Grund sollen zunächst nur die Ergebnisse der Tropfenkonturanalyse und des Quecksil-
ber-Dilatometers miteinander verglichen werden. Abbildung 6.14 stellt beide Schwindungsergeb-
nisse im direkten Vergleich dar.  
 

 

Abbildung 6.14: Chemische Schwindung von RTM6 nach einer isothermen Härtung bei 180 °C, ermittelt mit 
der Tropfenkonturanalyse und einem Quecksilber-Dilatometer [nach 207]. 
 
Die chemische Schwindungsbestimmung von RTM6 nach einer isothermen Härtung bei 180 °C 
ergibt für die Tropfenkonturanalyse einen Wert von 7,6 Vol.-% (Mittelwert aller Messungen). Das 
Quecksilber-Dilatometer liefert hingegen eine Schwindung von 7,0 Vol.-%, was einem um 8 % nied-
rigerem Ergebnis entspricht. Der Vergleich beider Werte zeigt somit eine chemische Schwindung 
in einem ähnlichen Größenbereich, wenn auch das Quecksilber-Dilatometer etwas niedrigere Er-
gebnisse liefert. Wie Nawab et al. [39] bereits anmerken, ist diese Abweichung durch die Haftung 
des Harzes an den Wänden des Kolbens im Quecksilber-Dilatometer zu erklären. Hierdurch erfolgt 
keine komplett freie Schwindung, stattdessen werden innere Spannungen im Harz aufgebaut. Eine 
Beeinflussung der chemischen Schwindung durch die Kontaktfläche zwischen Harzsystem und Zy-
linder können für die Tropfenkonturanalyse hingegen nicht beobachtet werden. 
Das Quecksilber-Dilatometer zeigt jedoch geringere Schwankungen in der Volumenentwicklung 
des Harzes. Dieser Unterschied kann gut im direkten Vergleich von Abbildung 6.3 und Abbildung 
6.11 erkannt werden. Durch die Bildung eines Mittelwertes über mehrere Messpunkte stellt dies 
jedoch nur eine geringfügig negative Beeinflussung der Messgenauigkeit für die 
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Tropfenkonturanalyse dar. Die Standardabweichung der Wiederholungsmessungen ist für beide 
Methoden niedrig, auch wenn das Quecksilber-Dilatometer die kleinere Abweichung aufweist.  
Ein weiterer Nachteil des Quecksilber-Dilatometers ist jedoch die hohe Toxizität des Schwerme-
talls, welches eine Gefahr für Mensch und Umwelt darstellt. 
Zusammengefasst zeigen die dargestellten Untersuchungen, dass die Tropfenkonturanalyse eine 
geeignete Methode zur Bestimmung der chemischen Schwindung von thermisch härtenden Duro-
meren ist. Die Methode sollte dem Quecksilber-Dilatometer gegenüber bevorzugt werden. 
Zur abschließenden Bewertung der Methoden sollen die Ergebnisse des Quecksilber-Dilatometers, 
der Tropfenkonturanalyse und des Rheometers miteinander verglichen werden. Da im Rheometer 
lediglich die Schwindung nach dem Gelpunkt aufgezeichnet werden kann, müssen zunächst die Er-
gebnisse der anderen beiden Methoden umgerechnet werden. Hierzu wird die Zeit bis zur Gelie-
rung aus den Rheometermessungen ermittelt. Die Berechnung ergibt für die Gelzeit einen 
Mittelwert von 66,25 min. Diese Zeit wird genutzt um die chemische Schwindung nach dem Gel-
punkt aus den Ergebnissen des Quecksilber-Dilatometers und der Tropfenkonturanalyse zu be-
rechnen. Dies geschieht unter der Annahme, dass in allen drei Messgeräten das Temperaturprofil 
gleich ist. 
 

 
Abbildung 6.15: Chemische Schwindung nach dem Gelpunkt von RTM6 ermittelt mittels Quecksilber-Dila-
tormeter, Tropfenkonturanalyse und Rheometer. 
 
In Abbildung 6.15 sind die Ergebnisse für die chemische Schwindung nach dem Gelpunkt von RTM6 
zu erkennen. Die Berechnungen ergeben eine Schwindung von 2,64 Vol.-% für die Messung im 
Quecksilber-Dilatometer und 2,96 Vol.-% für die Tropfenkonturanalyse. Diese Werte entsprechen 
knapp 40% der gesamten Volumenschwindung während der Aushärtung.  
Für die Analyse im Rheometer ergeben sich Werte zwischen 1,4 Vol.-% und 4,3 Vol.-%. Somit liegen 
die berechneten chemischen Schwindungswerte sowohl über als auch unter den Vergleichsergeb-
nissen der beiden anderen Methoden. Dieses Ergebnis verdeutlicht noch einmal die Schwierigkei-
ten der qualitativen Schwindungsanalyse im Rheometer. 
Trotzdem dienen die dargestellten Ergebnisse der Auswahl der Messparameter für die Schwin-
dungsmessung im Rheometer. Um mit den Ergebnissen der Tropfenkonturanalyse in einer gleichen 
Größenordnung zu liegen, werden für die Messungen Plattendurchmesser von 25 mm und ein 
Spaltabstand von 1 mm verwendet. Bei dieser Konfiguration stehen die Schwindungen des Harzes 
längs und quer im Spalt in einem ausgeglichenen Verhältnis zueinander. 
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6.6 Fazit aus Kapitel 6 

In Kapitel 6 werden die optische Tropfenkonturanalyse und die Spaltnachführung im Rheometer 
intensiv als Methoden zur Schwindungsmessung von thermisch härtenden Duromeren diskutiert 
und mit einem Quecksilber-Dilatometer verglichen.  
Die Tropfenkonturanalyse zeigt aufgrund der geringen Interaktion zwischen Harz und Probenhal-
ter sehr zuverlässige Ergebnisse, die dem Quecksilber-Dilatometer überlegen zu sein scheinen. Da 
die Ergebnisse unabhängig vom Durchmesser des Zylinders und vom Tropfenvolumen sind, wird 
in dieser Arbeit aus Gründen der einfachsten Probenpräparation ein Zylinder mit einem Durchmes-
ser von 2 mm und ein Tropfenvolumen von 10 µm verwendet.  
Die Spaltnachführung im Rheometer liefert hingegen aufgrund der großen Kontaktfläche zwischen 
Harzsystem und Rheometerplatte quantitativ nicht aussagekräftige Ergebnisse. Allerdings bietet 
diese Methode als Einzige die Möglichkeit die Gelierung während der Aushärtung zu bestimmen. 
Aus diesem Grund werden Harzanalysen mit 25 mm Plattendurchmesser und 1 mm Spaltabstand 
durchgeführt, die dem qualitativen Vergleich der unterschiedlichen Nanokomposite dienen. 
Zur Beantwortung der Teil-Hypothesen 1 und 2 stehen somit zwei Analysemethoden zur Bestim-
mung der chemischen Schwindung der Nanokomposite zur Verfügung. Dabei sind sowohl für die 
optische Tropfenkonturanalyse als auch für die Spaltnachführung die Aussagekraft und die Gren-
zen der Ergebnisse klar herausgearbeitet und aufgezeigt. 
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7 Auswirkung von Nanopartikeln auf den Imprägnierprozess von Fa-
serverbunden 

Die Kenntnis der Ausgangsmaterialien stellt die Grundlage für jede weitere wissen-
schaftliche Diskussion dar. Aus diesem Grund beginnt Kapitel 7 mit der Vorstellung der 
Partikelgrößenverteilung sowie der Charakterisierung der Oberflächenmodifizierung 
der Partikel. Zudem wird die Prozessierbarkeit der Nanokomposite anhand ihrer Vis-
kosität und der Partikelverteilung im Faserverbund analysiert und diskutiert. Dabei 
dienen die Anfangsviskosität sowie die Topfzeit der flüssigen Nanokomposite zur Be-
urteilung der Infusionsfähigkeit, während die gleichmäßige Partikelverteilung anhand 
von Proben entlang des Fließweges beurteilt wird. Die durchgeführten Versuche zeigen 
die Möglichkeiten und Grenzen der Imprägnierung von Faserhalbzeugen durch Nano-
komposite auf und stellen somit die Voraussetzung für die Herstellung von faserver-
stärkten Nanokompositen in Infusionsprozessen dar. 

7.1 Ausgangsmaterialien 

Partikelverteilung 
Optimale Materialeigenschaften von nanopartikelverstärkten Kunststoffen und Faserverbunden 
bedürfen einer feinen und homogenen Verteilung der Partikel im Verbund. Um diese sicherzustel-
len wird nach erfolgter Dispergierung die Partikelgrößenverteilung im flüssigen Harzsystem mit-
tels Messungen in der Scheibenzentrifuge analysiert. Die Charakterisierung der 
Ausgangsmaterialien erfolgt über die 0,16-, 0,5- und 0,84-Quantile der Partikelgröße sowie über 
den Polydispersitätsindex nach Gleichung (33). 
 

 
𝑃𝐷𝐼 =

𝑑

𝑑
 (33) 

Mit: PDI=Polydispersitätsindex d=Durchmesser, hier Partikelgröße 

 16=16%-Quantil 84=84%-Quantil 

 
Tabelle 7.1: Partikelgrößenverteilung von den verschiedenen Dispersionen ermittelt in der Scheibenzentri-
fuge. 

Dispersion d(16) [nm] d(50) [nm] d(84) [nm] PDI [-] 

Al2O3 in RTM6 45,1 ± 2,12 59,1 ± 2,5 83,8 ± 1,6 0,54 ± 0,02 
Al2O3 in LY556 41,4 ± 3,4 53,7 ± 1,8 74,0 ± 3,7 0,56 ± 0,06 
SiO2 in RTM6 91,5 ± 5,3 128,7 ± 14,0 235,6 ± 56,0 0,37 ± 0,05 
TiO2 in RTM6 49,5 ± 7,5 64,5 ± 10,0 82,6 ± 12,7 0,60 ± 0,01 
Al2O3_APTES in RTM6 49,1 ±7,5 67,7 ± 13,2 229,7 ± 181,0 0,30 ±0,16 
Al2O3_GLYMO in RTM6 46,0 ± 3,5 64,2 ± 2,7 100,7 ± 7,7 0,46 ± 0,06 
Al2O3_OTES in RTM6 46,5 ±1,9 62,3 ± 3,2 95,4 ±9,8 0,49 ± 0,03 
Al2O3_PTES in RTM6 40,6 ± 1,8 53,8 ± 1,9 77,73 ± 3,5 0,53 ± 0,01 

 
Die in Tabelle 7.4 dargestellten Werte zeigen eine feine Partikelverteilung mit einem Medianwert 
(d(50)) zwischen 53,8 nm und 67,7 nm für alle Dispersionen. Dies gilt allerdings nicht für das Ma-
terialsystem mit SiO2-Partikeln in RTM6. Seine Partikelgrößenverteilung ist zu deutlich größeren 
Werten hin verschoben. Durch die Dispergierung konnte aufgrund der Agglomeratfestigkeit jedoch 
keine weitere Zerkleinerung erzielt werden, so dass die Dispersionsgüte für diese Arbeit akzeptiert 
wird. Diese Abweichung muss aber bei der weiteren Diskussion der Ergebnisse berücksichtigt wer-
den. 
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Für alle anderen Materialsysteme gilt, dass die Partikel -wie gewünscht- vereinzelt oder in kleinen 
Agglomeraten im Harz vorliegen. Zudem ist die Schwankung zwischen den Materialsystemen klein 
und es kann von vergleichbaren Partikelgrößen ausgegangen werden. Dies gilt insbesondere, da 
durch das manuelle Starten der Messungen in der Scheibenzentrifuge gewisse Abweichungen von 
vornherein zu erwarten gewesen sind.  
Um nicht nur die Partikelgröße, sondern auch die Partikelverteilung zu beurteilen, werden Raster-
elektronenmikroskop-Aufnahmen von Bruchflächen der Nanokomposite durchgeführt. Die Bilder 
bestätigen eine feine und homogene Verteilung der Partikel im Harzsystem. Abbildung 7.1 zeigt 
eine charakteristische Aufnahme. 
 

 

Abbildung 7.1: Exemplarische REM-Aufnahme einer Bruchfläche eines Nanokomposites aus RTM6 mit 

15 Gew.-% Aluminiumoxidpartikeln [nach 213]. 
 

Partikelgehalt 

Die Mischung von Harzsystem und Partikel erfolgt im Labor über ihre Gewichtsanteile, da diese im 
Gegensatz zum Volumenanteil einfacher gemessen werden können. Für viele Materialeigenschaften 
ist aber der Volumenanteil der Partikel die entscheidende Kenngröße. Hierzu erfolgt die Umrech-
nung von Gewichts- auf Volumenanteil über ihre Dichte. Diese einfache Rechnung bringt die Unsi-
cherheit über die verwendete Dichte mit sich. Die Partikeldichte von Nanopartikeln wird meist über 
pyknometrische Verfahren analysiert. Die Bestimmung ist jedoch fehleranfällig, da eine vollstän-
dige Benetzung bis in die kleinsten Poren mit der Flüssigkeit oder dem Gas sichergestellt werden 
muss. Aus diesem Grund können unterschiedliche Dichteangaben für die verwendeten Partikel ge-
funden werden. Für nanoskalige Aluminiumoxidpartikel sind zum Beispiel Werte von 3,27 g/cm3   
[214] bis 3,94 g/cm3 [215] bekannt. Dieser Unterschied resultiert bei der Umrechnung von 
15 Gew.-% Partikel in einem Volumenanteil zwischen 4,74 Vol.-% bis 5,65 Vol.-%. Die angenomme-
nen Partikelvolumenanteile in dieser Arbeit sind also mit einer Unsicherheit belegt. Deswegen kann 
auch nicht mit absoluter Bestimmtheit von einem gleichen Volumenanteil für alle drei Materialsys-
teme ausgegangen werden, was eine gewisse Unsicherheit in der Interpretation der Materialeigen-
schaften mit sich bringt. Für eine vollständige Transparenz sind in Tabelle 7.2 die in dieser Arbeit 
verwendeten Dichten mit den dazugehörigen Gewichts- und Volumenanteilen dargestellt.  
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Tabelle 7.2: Gewichts- und Volumenanteil von Al2O3, SiO2 und TiO2 Partikeln in RTM6. 

Partikelmaterial Dichte 

(g/cm3) 

Gewichtsanteil 

(Gew.-%) 

Volumenanteil 

(Vol.-%) 

Al2O3 3,94 [215] 2,50 0,72 

  5,00 1,46 

  7,50 2,23 

  10,00 3,03 

  15,00 4,72 

TiO2 3,79 (Anatas) [216] 4,86 1,46 

 4,13 (Rutil) [216] 9,72 3,03 

  14,58 4,72 

SiO2 2,27 [216] 2,94 1,46 

  6,01 3,03 

  9,20 4,72 

 

Partikelmodifizierung 
Um mehr über die verarbeiteten Ausgangsmaterialien zu lernen, wird der Beladungsgrad der mo-
difizierten Partikel mittels TGA bestimmt. Der Beladungsgrad gibt darüber Auskunft, welcher Anteil 
der Partikeloberfläche von den Molekülen der Modifikation bedeckt ist. In Tabelle 7.3 ist das Er-
gebnis sowohl als Gramm Modifikation als auch als Mol Modifikation pro Gramm Partikel präsen-
tiert. 
 
Tabelle 7.3: Beladungsgrad der vier Modifikationen auf den Aluminiumoxidpartikeln ermittelt in der TGA. 

Modifikation Beladungsgrad 
(gModifikation/gPartikel) 

Beladungsgrad 
(molModifikation/gPartikel) 

APTES 0,0652 ± 0,0037 0,474·10-3 ± 0,027·10-3 
GLYMO 0,0545 ± 0,0236 0,285·10-3 ± 0,123·10-3 
OTES 0,0642 ± 0,0059 0,339·10-3 ± 0,031·10-3 
PTES 0,0492 ± 0,0055 0,423·10-3 ± 0,046·10-3 

 
Angestrebt ist bei der Modifizierung ein möglichst vergleichbarer Beladungsgrad der Partikel mit 
allen vier Modifikationen. Aufgrund der unterschiedlichen molekularen Gewichte ist somit ein Un-
terschied in der Beladung in Gramm erwünscht, nicht aber bei der molekularen Anzahl. Die Ergeb-
nisse zeigen dabei einen Wert zwischen 0,285·10-3 mol/g und 0,474·10-3 mol/g. Die Beladung aller 
Partikel liegt also in vergleichbarer Größenordnung und weist damit die Eignung der Partikel als 
Ausgangsmaterialien für die weitere Analyse nach. Es ergeben sich allerdings kleine Unterschiede, 
da es nicht gelungen ist die Beladung exakt gleich einzustellen, obwohl bei allen Modifizierungs-
schritten die gleiche Menge Edukt eingesetzt wurde. Die Abweichungen beruhen dabei auf den Un-
terschieden im sterischen Anspruch und der Reaktivität der Moleküle. 
Abschließend wird noch ein Reaktivitätstest für die APTES-modifizierten Partikel durchgeführt. 
Dieser dient dazu, die „Verfügbarkeit“ der Aminogruppen nachzuweisen. Dies geschieht mit einem 
Ninhydrin-Test, bei dem durch eine blaue Färbung der Lösung die Reaktivität der Aminogruppen 
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bewiesen werden kann. Abbildung 7.2 zeigt deutlich das positive Ergebnis der APTES-modifizierten 
Partikel (rechts) im Vergleich zu den unmodifizierten Partikeln (links). Es ist also davon auszuge-
hen, dass die Aminogruppen den theoretischen Erwartungen entsprechend für eine Reaktion mit 
der Epoxidharzkomponente zur Verfügung stehen. 
 

 

Abbildung 7.2: Ergebnis des Ninhydrin-Tests auf Aminogruppen; links: negative Probe mit 
Aluminiumoxidpartikeln; rechts: positive Probe mit APTES-modifizierten Aluminiumoxidpartikeln. 
 
Diese Reaktivität lässt sich zudem in DSC-Untersuchungen nachweisen. Hierbei werden die Partikel 
direkt mit der Epoxidharzkomponente von RTM6 vermischt und mit Hilfe einer dynamischen DSC-
Messung analysiert. In Abbildung 7.3 sind die Wärmestromkurven für unmodifizierte und mit       
APTES modifizierte Al2O3-Partikel in der Epoxidkomponente von RTM6 zu erkennen. Dabei kann 
für die unmodifizierten Partikel keine Vernetzung erkannt werden, wohingegen die APTES modifi-
zierten Partikel mit dem Epoxidharz reagieren, was an dem Wärmstrom zu erkennen ist. Der Nach-
weis dieser Reaktion bestätigt also die theoretische Annahme der reaktiven Modifizierung der 
APTES-Partikel. 

 

Abbildung 7.3: DSC-Messungen von unmodifizierten und APTES-modifizierten Aluminiumoxidpartikeln in 
der Epoxidkomponente von RTM6 zum Nachweis der Partikelreaktivität. 
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Für die GLYMO-modifizierten Partikel gilt ebenfalls die Überlegung der reaktiven Modifizierung. 
Allerdings wird hier von einer Reaktion mit dem Härtermolekül ausgegangen. Aus diesem Grund 
kann kein Ninhydrin-Test, der spezifisch auf Aminogruppen reagiert, durchgeführt werden. Zudem 
kann nicht auf DSC Messungen zurückgegriffen werden, da hierzu die Partikel in den festen Härter 
eingearbeitet werden müssten und die Schmelzenthalpie die Reaktionsenthalpie überlagern 
würde. Für die GLYMO-modifizierten Partikel gelten somit allein die theoretischen Annahmen. 

7.2 Fließverhalten von Nanokompositen 

Das Fließverhalten von Harzsystemen ist ein wesentlicher Verarbeitungsparameter für die Herstel-
lung von kohlenstofffaserverstärkten Kunststoffen im RTM-Prozess. Nur bei ausreichend niedriger 
Viskosität kann eine vollständige Imprägnierung der trockenen Faserhalbzeuge gewährleitet wer-
den. Die genaue Viskositätsgrenze ist dabei individuell von einer Vielzahl von Bauteil- und Prozess-
faktoren wie der Faserkompaktierung, den Fließwegen und den verwendeten Druckunterschieden 
abhängig. Tang et al. [217] setzen dennoch anhand von Literaturdaten eine allgemeine Injektions-
grenze für RTM-Prozesse von 0,5 Pa·s bis 1 Pa·s. Für hohe Faservolumengehalte von über 60%, wie 
sie für Hochleistungsverbunde üblich sind, ist eine besonders niedrige Viskosität für die vollstän-
dige Imprägnierung der Faserhalbzeuge essentiell. Um diesen hohen Qualitätsansprüchen gerecht 
zu werden und eine vollständige Fasertränkung in jedem Fall zu gewährleisten, gilt in dieser Arbeit 
der untere Wert von 0,5 Pa·s als Injektionsgrenze.  
Zur Analyse der Fließfähigkeit der Nanokomposite in Abhängigkeit ihrer Materialzusammenset-
zung erfolgt eine Analyse ihrer Viskosität in einem Rotationsrheometer. Hierfür wird eine kontinu-
ierliche Scherung bei einer isothermen Probentemperatur von 80°C aufgebracht. Die gewählte 
Probentemperatur entspricht der empfohlenen Harztemperatur während der Injektion [218]. Die 
erhaltenen Kurven werden auf ihre Anfangsviskosität und ihre Topfzeit analysiert. Die Anfangsvis-
kosität ist die niedrigste Viskosität, die das Nanokomposit zu Beginn der Vernetzung nach Errei-
chen der Zieltemperatur aufweist. Die Topfzeit ist hingegen die Zeit bis zur Erreichung der 
Injektionsgrenze von 0,5 Pa·s. 

7.2.1 Fließverhalten in Abhängigkeit des Mischungsverhältnisses 

 
Der Einfluss des Partikelgehaltes auf die Viskosität wird anhand von RTM6 untersucht, welches mit 
Aluminiumoxid-Nanopartikeln mit einem Anteil von 0 Gew.-% bis 15 Gew.-% versetzt ist. Die er-
mittelten Viskositätsverläufe sind in Abbildung 7.4 dargestellt.  
Die Ergebnisse zeigen einen Anstieg der Viskosität des Nanokomposites mit zunehmendem Parti-
kelgehalt, was sich in einer Verschiebung der Kurven zu höheren Viskositäten hin widerspiegelt. 
Um die Bedeutung der Viskositätssteigerung durch den zunehmenden Partikelanteil zu verdeutli-
chen, sind die Messdaten auf ihre Anfangsviskosität und Topfzeit analysiert. Die in Abbildung 7.5 
dargestellten Ergebnisse zeigen noch einmal deutlich den kontinuierlichen Anstieg der Anfangsvis-
kosität von 0,14 Pa·s für das reine RTM6 auf 0,38 Pa·s für ein Nanokomposit mit 15 Gew.-% Parti-
keln. Gleichzeitig sinkt die Topfzeit von 1274 min auf 166 min. Diese Ergebnisse entsprechen dabei 
genau der Erwartung, die sich aus bereits veröffentlichten Ergebnissen in der Literatur ableiten 
lässt. 
 

Erwartung an die experimentellen Ergebnisse aufgrund der publizierten Literaturdaten:

Die Viskosität von flüssigen Nanokompositen sinkt mit abnehmendem Partikelgehalt.
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Abbildung 7.4: Viskositätsverläufe über die Zeit von RTM6 mit verschiedenen Partikelgehalten von Alumi-
niumoxid-Nanopartikeln bei einer isothermen Temperatur von 80°C [nach 219] 
 

 

Abbildung 7.5: Anfangsviskosität und Topfzeit von Nanokompositen aus RTM6 und einem steigenden Anteil 
von Aluminiumoxid-Nanopartikeln gemessen bei 80°C. 
 
Der Abfall der Topfzeit auf fast ein Zehntel des Ausgangswertes ist besonders eklatant. Allerdings 
sind 166 min im Vergleich zu anderen gängigen Infusionsharzsystemen immer noch ein langes Ver-
arbeitungsfenster, das für viele Bauteile vollkommend ausreichend ist. Für die Abnahme der Topf-
zeit mit dem zunehmenden Partikelgehalt gibt es im Übrigen zwei Erklärungen. Zum einen steigt 
durch die Partikel die Anfangsviskosität. Dies bedeutet, dass bei zunehmender Vernetzung des Har-
zes die Viskosität von diesem Startpunkt aus erhöht wird und folglich schneller den Grenzwert er-
reicht. So verschieben sich die Kurven in ihrer Gesamtheit zu höheren Viskositäten hin, ohne ihre 
grundsätzliche Form zu ändern. Zum anderen wird durch einen katalytischen Effekt der Partikel 
die Zunahme der Viskosität beschleunigt. Durch die Erhöhung der Reaktionsgeschwindigkeit be-
schleunigt sich das Wachstum der Molekülketten und entsprechend der Viskositätsanstieg. Anhand 
der vorliegenden Daten ist eine Herausarbeitung eines katalytischen Effektes jedoch kaum möglich. 
Vielmehr wird dieser erst in Kapitel 8.2 diskutiert.  
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Auch wenn die drastische Verkürzung der Topfzeit stärker ins Auge fällt, ist der Anstieg der An-
fangsviskosität verarbeitungstechnisch wesentlich relevanter. Bei einer Zugabe von 15 Gew.-% 
Partikel, was lediglich einem Volumenanteil von 4,7 Vol.-% entspricht, hat dieser Wert bereits 
0,38 Pa·s erreicht und ist damit nicht mehr weit entfernt von der Injektionsgrenze. Eine weitere 
Erhöhung des Partikelgehaltes verhindert folglich eine Verarbeitung dieses Materialsystems im 
RTM-Prozess. So zeigen Nanokomposite mit 17,5 Gew.-% Aluminiumoxid-Partikel in RTM6 bei 
80°C bereits eine Anfangsviskosität von 0,48 Pa·s. Die lässt nur noch eine Topfzeit von 3,7 min offen. 
Bei 20 Gew.-% Partikel wird die Injektionsgrenze von vorneherein überschritten, da das Nanokom-
posit eine Anfangsviskosität von 0,67 Pa·s aufweist. Somit sind diese höher gefüllten Nanokompo-
site in dem in dieser Arbeit untersuchten RTM-Prozess nicht mehr zu verarbeiten und 15 Gew.-% 
Aluminiumoxid-Partikel stellt den maximal möglichen Partikelgehalt in RTM6 dar. 
Der stetige Anstieg der Anfangsviskosität mit zunehmendem Partikelgehalt entspricht im Übrigen 
genau den Erwartungen nach Ausarbeitung des Stands des Wissens. Entsprechend kann davon aus-
gegangen werden, dass die Zunahme der Viskosität zum einen durch eine Zunahme der schubspan-
nungsäquivalenten Schergeschwindigkeit erfolgt. Zum anderen haben auch starke Partikel-Harz-
Wechselwirkungen eine Fließbehinderung des Harzsystems zur Folge. Hierbei führen insbeson-
dere Wasserstoffbrücken-Bindungen zwischen den Hydroxylgruppen auf der Oberfläche des Alu-
miniumoxides und dem Polymer zu seiner Immobilisierung.  

7.2.2 Fließverhalten in Abhängigkeit der Materialien 

Polymermaterial 

 
Bei einem Wechsel des Harzsystems von RTM6 auf LY556/CH917/DY070, also von einem Epoxid-
harz mit Aminhärter auf ein Epoxidharz mit Säureanhydridhärter, sind mit zunehmendem Parti-
kelgehalt ein vergleichbarer Anstieg der Anfangsviskosität und ein Abfall der Topfzeiten zu 
erwarten. Die Absolutwerte dieser beiden Nanokomposit-Systeme sollten dabei jedoch mit den 
Fließeigenschaften des reinen Harzsystems korrelieren. Der experimentelle Vergleich beider Harz-
systeme zeigt bei 80°C einen wesentlich niedrigeren Fließwiderstand von LY556/CH917/DY070 
im Vergleich zu RTM6. So ist die Anfangsviskosität von ersterem lediglich 0,03 Pa·s und somit eine 
Dekade niedriger als von RTM6. Dieser drastische Unterschied spricht für wesentlich niedrigere 
intermolekulare Wechselwirkungen in dem flüssigen Harzsystem, die auf einen geringeren steri-
schen Anspruch der Moleküle und eine geringere Anzahl von sekundären Bindungen zwischen 
Harz- und Härtermolekülen hinweisen. Im Gegensatz zu LY556/CH917/DY070 können bei RTM6 
die Aminogruppen zu starken Wechselwirkungen beitragen. Aufgrund der nicht im Detail bekann-
ten Harzstruktur, was insbesondere auch die Repetiereinheiten im Harzmolekül angeht, ist eine 
genaue Interpretation der Zusammenhänge allerdings nicht möglich.  
Ein weiterer Vergleich beider Harzsysteme zeigt in Abbildung 7.6 für LY556/CH917/DY070 wäh-
rend der isothermen Härtung einen analogen Anstieg der Viskosität durch die zunehmende Vernet-
zung, wie es auch bei RTM6 zu beobachten ist. Dieser Kurvenverlauf ist der stetigen Vernetzung des 
Harzsystems zuzuordnen, wobei die Zunahme der mittleren Molekülgröße die steigende Ein-
schränkung der Fließfähigkeit erklärt. Dieses Verhalten ist für Duromere typisch. Im Vergleich bei-
der Harzsysteme erreicht allerdings die Viskosität von LY556/CH917/DY070 bereits nach 58 min 
die Injektionsgrenze von 0,5 Pa·s, was auf die wesentlich höhere Reaktivität des Harzsystems hin-
deutet. Es zeigen sich also für das Säureanhydrid-härtende Harzsystem (LY556/CH917/DY070) 
eine wesentlich niedrigere Anfangsviskosität und eine kürzere Topfzeit als für RTM6. 

Erwartung an die experimentellen Ergebnisse aufgrund der publizierten Literaturdaten:

Die Viskosität von flüssigen Nanokompositen sinkt mit abnehmender Vernetzungsdichte des Polymers.
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Abbildung 7.6: Viskositätsverläufe über die Zeit von LY556/CH917/DY070 mit verschiedenen Partikelge-
halten von Aluminiumoxid-Nanopartikeln bei einer isothermen Temperatur von 80°C. 
 

 

Abbildung 7.7: Anfangsviskosität und Topfzeit von Nanokompositen aus LY556/CH917/DY070 und einem 
steigenden Anteil von Aluminiumoxid-Nanopartikeln gemessen bei 80°C. 

 
Bei der Zugabe eines steigenden Partikelgehaltes ist jedoch, wie nach den Literaturdaten zu erwar-
ten gewesen ist, ein analoger Trend für beide Harzsysteme zu beobachten. Wie in Abbildung 7.7 
dargestellt, steigt die Anfangsviskosität von LY556/CH917/DY070 durch die Zugabe von       
15 Gew.-% Partikel um über 400% auf 0,11 Pa·s, während sich die Topfzeit auf 22 min drittelt. Die 
Anfangsviskosität liegt im Gegensatz zu RTM6 immer noch weit unter der Injektionsgrenze. Den-
noch sind für dieses Materialsystem keine signifikanten Erhöhungen des Partikelgehaltes möglich. 
Auch hier werden bei höheren Gehalten zunehmend Partikel-Partikel-Wechselwirkungen aktiv und 
es kann ein stark thixotropes Verhalten der Suspension beobachtet werden. Hierdurch würde bei 
einer weiteren Steigerung des Partikelgehaltes eine Injektion in einen Faserverbund verhindert. 
Darüber hinaus ist die Topfzeit des Harzsystems deutlich verringert. Dies stellt zwar kein grund-
sätzliches Hindernis für die Bauteilfertigung dar, so werden im Automobilbau teilweise schnell 
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härtende Systeme mit Topfzeiten von wenigen Minuten verarbeitet. Für die Bauteile in dieser Ar-
beit müssten allerdings die Fließwege und das Injektionsverfahren angepasst werden. Hierbei 
könnte zum Beispiel die direkte Injektion aus einer zwei-Komponenten-Mischanlage notwendig 
werden, weil sich die Vorbereitung des Harzsystems in einem gesonderten Topf zu langwierig ge-
staltet. Zudem ist der hohe Faservolumengehalt, der in dieser Arbeit betrachtet wird, eine beson-
dere Herausforderung. Dieser verhindert ein schnelles Fließen durch die Faserkavitäten. 
Insgesamt zeigen die durchgeführten experimentellen Arbeiten also analog zu RTM6 eine Zunahme 
der Viskosität bei gleichzeitiger Abnahme der Topfzeit mit steigendem Partikelgehalt unabhängig 
vom verwendeten Harzsystem. Die genauen Kennwerte der Nanokomposite sind dabei allerdings 
wesentlich von dem Fließverhalten des reinen Harzsystems abhängig. Hierbei bestätigt sich auch 
das Ergebnis der Literaturrecherche, das heißt die Viskosität von Nanokompositen steigt mit ihrer 
Netzwerkdichte. 

Partikelmaterial 

 
Dem Stand des Wissens und theoretischen Überlegungen folgend, ist die Viskosität von Nanokom-
positen nur indirekt von der Auswahl des Partikelmaterials abhängig. Das Modell der schubspan-
nungsäquivalenten Schergeschwindigkeit lässt dabei gar keinen Einfluss erwarten, da hier lediglich 
die Reduzierung des Fließvolumens für die gesteigerte Viskosität von Nanokompositen verant-
wortlich gemacht wird. Somit wäre alleinig der Partikelgehalt entscheidend für das Fließverhalten 
des flüssigen Nanokomposites. Werden jedoch zusätzlich die Partikel-Harz- oder auch die Partikel-
Partikel-Wechselwirkungen betrachtet, ist sehr wohl eine Abhängigkeit zu erwarten. Zwar ist auch 
nach dieser Vorstellung das Innere der Partikel unerheblich für das Fließverhalten. Allerdings de-
finiert das gewählte Material nicht nur den Partikelkern, sondern auch seine Oberfläche. Die che-
mische und morphologische Struktur der Oberfläche bestimmt dabei die 
Wechselwirkungsmöglichkeiten mit seiner Umgebung. 
In dieser Arbeit beschränken sich die experimentellen Analysen auf die pyrogenen Partikel aus Alu-
miumoxid, Titandioxid und Siliciumdioxid. Alle drei Partikelarten haben eine vergleichbare Parti-
kelmorphologie und tragen Hydroxylgruppen auf ihrer Partikeloberfläche. Dies bedeutet, dass ihre 
Oberflächen ähnlich sind.  
Um den Einfluss dieser drei unterschiedlichen Materialien auf die Viskosität des Nanokomposites 
zu analysieren, sind die Anfangsviskosität von Harzsystemen mit 1,46 Vol.-%, 3,03 Vol.-% und 
4,72 Vol.-% des jeweiligen Partikelmaterials untersucht und in Abbildung 7.8 dargestellt.  
Die Ergebnisse zeigen, wie zu erwarten gewesen ist, für alle drei Materialkombinationen eine stei-
gende Anfangsviskosität mit zunehmendem Partikelgehalt. Bei der Betrachtung der einzelnen Par-
tikelgehalte sind zudem für die unterschiedlichen Partikelmaterialien leicht unterschiedliche 
Kennwerte zu sehen, wobei Titandioxid bei allen Partikelgehalten die höchsten Viskositäten liefert. 
Diese liegen teilweise im Rahmen der Standardabweichungen der anderen Materialien, zum Teil 
allerdings auch nicht. Eine genaue Analyse des Einflusses des Partikelmaterials ist an dieser Stelle 
kaum möglich, da es sich lediglich um Messungenauigkeiten handeln könnte. Zudem ist ein großer 
Einfluss eines eventuell ungleichen Partikelgehaltes zu erwarten. In Kapitel 7.1 ist hierzu bereits 
die Problematik des vergleichbaren Partikelgehaltes für die verschiedenen Partikelmaterialien dis-
kutiert worden. Dabei wurde festgestellt, dass der Volumenanteil der drei verschiedenen Partikel-
systeme nicht mit Sicherheit garantiert werden kann, da die Dichteangaben der Partikel 
unzuverlässig sind. Aufgrund des nachgewiesenen, signifikanten Einflusses dieses Parameters ist 
eine Bewertung der Viskositätsergebnisse zusätzlich erschwert. Deshalb kann anhand der 
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dargestellten Ergebnisse aus wissenschaftlicher Sicht nur unzureichend ein Einfluss des Partikel-
materials auf die Viskosität des Harzsystems diskutiert werden. Die Ergebnisse zeigen jedoch, dass 
für die Injektion in ein Faserverbundbauteil der Einfluss des Partikelgehaltes stärker zu bewerten 
ist als der des Materials. Zudem weisen alle Materialsysteme eine Anfangsviskosität unter der In-
jektionsgrenze auf und können somit zur Verarbeitung verwendet werden. 
 

 

 

Abbildung 7.8: Anfangsviskosität von Nanokompositen aus RTM6 und einem steigenden Anteil von Alumi-
niumoxid-, Titandioxid- oder Siliciumdioxid-Partikeln gemessen bei 80°C. 
 
 

 

Abbildung 7.9: Topfzeiten von Nanokompositen aus RTM6 und einem steigenden Anteil von Alumini-
umoxid-, Titandioxid- oder Siliciumdioxid-Partikeln gemessen bei 80°C. 
 
Wie lange das Injektionsfenster für die unterschiedlichen Nanokomposite ist, wird in Abbildung 7.9 
anhand der Topfzeit für die unterschiedlichen Nanokomposite gezeigt. Hierbei ist, wie bereits für 
Aluminiumoxid-Partikel diskutiert, eine abnehmende Topfzeit mit steigendem Partikelgehalt zu er-
kennen. Dabei besteht für alle Materialkombinationen eine direkte Korrelation zu den 
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Anfangsviskositäten. Das heißt: je höher die Anfangsviskosität, desto niedriger die Topfzeit. Es 
scheint sich dabei lediglich um eine Verschiebung der Viskositätsverläufe entsprechend der An-
fangsviskositäten zu handeln. Wesentliche Unterschiede in den Reaktionsgeschwindigkeiten, die 
das Wachstum der Molekülketten bestimmen, gibt es hingegen nicht. 

7.2.3 Fließverhalten in Abhängigkeit der Partikel-Harz-Interaktion 

 
Die Partikel-Harz-Interaktion ist laut des Stands des Wissens eine wesentliche Einflussgröße auf 
die Fließfähigkeit von Nanokompositen. Hierbei bestimmt die Oberfläche der Partikel die Immobi-
lisierung der anliegenden Molekülketten und somit das Abgleiten dieser in einer Strömung. Durch 
eine Modifizierung der Partikeloberfläche kann die Wechselwirkung in der Grenzfläche wesentlich 
beeinflusst werden, wodurch ein direkter Einfluss auf die Viskosität zu erwarten ist. 
Die unmodifizierten Aluminiumoxid-Partikel tragen eine Vielzahl von Hydroxylgruppen auf der 
Oberfläche. Wie bereits in Kapitel 5.3.2 diskutiert, können diese Gruppen starke Wasserstoffbrü-
cken-Bindungen zu dem Harzsystem bilden. Diese starken und potentiell sehr vielfachen Wechsel-
wirkungen erklären den starken Anstieg der Viskosität durch die Zugabe von 10 Gew.-% Partikel 
zu dem reinen Harz (Viskositätssteigerung von 0,14 Pa·s auf 0,36 Pa·s). Die Modifikation der Parti-
kel mit APTES, GLYMO, OTES und PTES lässt deswegen eine Reduzierung der Viskosität erwarten, 
da bei der Silanisierung mindestens drei Hydroxylgruppen pro Modifikatormolekül blockiert wer-
den, was die Anzahl der Wechselwirkungen reduziert. Dieser generelle Trend lässt sich auch in den 
in Abbildung 7.10 dargestellten Ergebnissen erkennen. Alle vier Nanokomposite mit modifizierten 
Partikeln weisen eine niedrigere Viskosität als das vergleichbare System mit unmodifiziertem Alu-
miniumoxid auf.  

 

 

Abbildung 7.10: Anfangsviskosität und Topfzeit von Nanokompositen aus RTM6 und mit 10 Gew.-% Alumi-
niumoxid-Nanopartikeln ohne und mit APTES-, GLYMO-, OTES- sowie PTES-Oberflächenmodifizierung ge-
messen bei 80°C. 

 
Die beiden Alkylketten-modifizierten Partikel OTES und PTES zeigen ein sehr ähnliches Fließver-
halten, wobei für OTES eine Anfangsviskosität von 0,27 Pa·s und für PTES von 0,26 Pa·s auftritt. Der 

Erwartung an die experimentellen Ergebnisse aufgrund der publizierten Literaturdaten:

Die Viskosität von flüssigen Nanokompositen sinkt mit einer schwächer werdenden Matrix-Partikel-
Anbindung.
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Unterschied zwischen diesen beiden Ergebnissen liegt im Rahmen der Standardabweichung der 
Messmethode. Gleichzeitig entspricht es allerdings auch der theoretischen Vorstellung, dass län-
gere Alkylketten eine stärke Wechselwirkung mit dem Harzsystem eingehen können als kürzere. 
Die starke Reduzierung der Anfangsviskosität im Vergleich zu den unmodifizierten Partikeln um 
0,1 Pa·s ist jedoch für beide Modifikatoren auf den gleichen Effekt zurückzuführen. Durch die Sila-
nisierung werden die Hydroxlgruppen der Partikeloberfläche abgedeckt und das Harz tritt nur 
noch mit den Alkylketten in Wechselwirkung. Zu diesen Alkylketten kann das Harzsystem jedoch 
keine polaren Wasserstoffbrücken (20 kJ/mol [220]) bilden und es wirken nur noch Van-der-Waals 
Kräfte (2 kJ/mol [220]). Da diese deutlich schwächer sind, erfahren die angrenzenden Molekülket-
ten eine geringere Immobilisierung und können leichter abgleiten, was sich positiv auf die Viskosi-
tät auswirkt. 
Bei den GLYMO-Molekülen kann hingegen über die Oxirangruppe eine polare Wechselwirkung zu 
dem Harzsystem erfolgen. Im Vergleich zu den Alkylketten gleitet das anliegende Harzsystem also 
weniger leicht ab und wird stärker durch die Partikelmodifikation zurückgehalten. Diese Immobi-
lisierung ist allerdings weniger stark als bei den unmodifizierten Partikeln. Dies gilt, da zum einen 
die Ausbildung von Wasserstoffbrücken zu den Hydroxylgruppen zu stärkeren sekundären Bindun-
gen führt und zum anderen pro GLYMO-Molekül maximal eine Oxirangruppe pro drei Hydro-
xylgruppen vorliegt. Die Art und die Anzahl der Wechselwirkungsmöglichkeiten erklärt also die 
mittlere Anfangsviskosität von 0,32 Pa·s im Vergleich zu Nanokompositen mit unmodifziertem be-
ziehungsweise mit Alkylketten modifiziertem Aluminiumoxid. 
Überraschend fallen hingegen die experimentellen Ergebnisse für die APTES-Modifizierung aus. 
Hier kann eine Anfangsviskosität von 0,23 Pa·s nachgewiesen werden, was der niedrigste Wert im 
Vergleich dieser fünf Nanokomposite ist. Dieses Ergebnis entspricht nicht den Erwartungen, da 
Aminogruppen (wie Hydroxylgruppen) in der Lage sind, Wasserstoffbrücken auszubilden. Hierbei 
ist bei den modifizierten Partikeln die Beladungsdichte an funktionellen Aminogruppen nicht so 
hoch wie mit Hydroxylgruppen für die unmodifizierten Partikel. Dies erklärt durchaus die niedri-
gere Viskosität im Vergleich zu den reinen Partikeln, aber nicht in Relation zu den anderen Modifi-
kationen.  
Darüber hinaus konnte in Kapitel 7.1 gezeigt werden, dass die APTES-Modifizierung mit den 
Oxirangruppen des Harzsystems reagieren kann. Dabei ist allerdings nicht klar, wie hoch die Reak-
tionsgeschwindigkeit bei der untersuchten vergleichsweise niedrigen Temperatur ist und ob die 
Reaktion bereits in einem signifikanten Umfang erfolgt ist. Aber selbst für den eher unwahrschein-
lichen Fall der vollständigen Reaktion der Aminogruppen mit Harzmolekülen erklärt dies nicht die 
niedrigen Viskositätswerte. Bei einer kovalenten Bindung von Harzmolekülen an die Aminogruppe 
würde das restliche Harzmolekül in die Suspension ‚ragen‘. Da diese Molekülstruktur ebenfalls über 
Oxiran- und Hydroxylgruppen verfügt, ist damit keine niedrigere Wechselwirkung als bei den Al-
kylketten zu erwarten.  
Des Weiteren wurden in der Vergangenheit bereits auffällig niedrige Viskositätswerte von Amino-
gruppen-modifizierten Partikeln in einem Epoxidharz beobachtet [68]. Für Taurin modifizierte 
Böhmitpartikel kann selbst bei 30 Gew.-% eine nahezu unveränderte Viskosität im Vergleich zum 
reinen Harzsystem nachgewiesen werden, während für die reinen Partikel sowie für zwei weitere 
Modifikationen signifikante Steigerungen aufgezeigt werden. Dieser deutliche Effekt wird dabei auf 
schwache Partikel/Modifikation-Harz-Wechselwirkungen zurückgeführt, wobei nicht abschlie-
ßend geklärt werden konnte, woher diese rühren. Eine mögliche Erklärung wäre jedoch eine Pro-
tonierung der Aminofunktionalität. Im Gegensatz zur vorliegenden Arbeit führen die Taurin-
modifizierten Partikel im Harzsystem jedoch zu einer Reduzierung der Glasübergangstemperatur 
und der Reaktionsgeschwindigkeit. Diese Ergebnisse stehen im Gegensatz zu den Materialeigen-
schaften der APTES-Partikel in RTM6. Dennoch scheint es einen vergleichbaren Effekt zu geben und 
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Aminogruppen wirken sich besonders positiv auf die Fließfähigkeit von Nanokompositen aus. Lei-
der ist der hierfür verantwortliche Mechanismus noch nicht verstanden worden. 
Zusammenfassend lässt sich jedoch für die Partikel-Harz-Interaktion ein wesentlicher Einfluss auf 
die Viskosität von flüssigen Nanokompositen festhalten, was den Erwartungen aufgrund der publi-
zierten Literaturdaten entspricht. Die Oberflächenmodifizierung bestimmt dabei die Immobilisie-
rung der anliegenden Molekülketten und somit ihr Abgleiten von der Partikeloberfläche in einem 
Schergefälle. 

7.3 Partikelverteilung in kohlenstofffaserverstärkten Kunststoffen 

 
Neben einer vollständigen Imprägnierung der trockenen Faserhalbzeuge ist für kohlenstofffaser-
verstärkte Nanokomposite eine homogene Partikelverteilung essentiell. Nur wenn diese sicherge-
stellt ist, können die verbesserten Matrixeigenschaften auch wirklich im Faserverbundbauteil 
wiedergefunden werden. Aus diesem Grund werden die trockenen Partikel während der Misch- 
und Dispergier-Arbeitsschritte nicht nur fein, sondern auch gleichmäßig verteilt. Darüber hinaus 
muss jedoch auch eine Filtration der Partikel an den Fasern während der Injektion ausgeschlossen 
werden. Diese könnte auftreten, wenn die Partikel von den Fasern, wie von einem Sieb, mechanisch 
ausgefiltert oder aber durch eine Adsorption zurückhalten werden. 
Um die Wirksamkeit solcher Effekte auszuschließen, erfolgt die Untersuchung der Partikelvertei-
lung in den imprägnierten winkelförmigen Faserverbunden. Hierzu werden in einen Faserpreform 
drei Löcher entlang der Fließrichtung des Harzes gestanzt. Aus diesen Bereichen kann nach erfolg-
ter Bauteilfertigung das Harz ohne Fasern entnommen und durch Veraschungsversuche in der TGA 
der Partikelgehalt bestimmt werden. Darüber hinaus erfolgt die Entnahme einer vergleichenden 
Probe aus dem Schlauch der Angussseite, also bevor das Harzsystem in das Werkzeug geflossen ist 
sowie die Entnahme eine Probe, nachdem das Harz das Werkzeug wieder verlassen hat, also aus 
dem Schlauch auf der Absaugseite. Abbildung 7.11 verdeutlicht noch einmal schematisch an einem 
trockenen Preform die Entnahmestellen der Harzproben entlang der Fließrichtung des Harzsys-
tems. 
 

 

Abbildung 7.11: Schematische Darstellung der Probenentnahmestellen zur Analyse der Partikelverteilung 
in einem winkelförmigen faserverstärkten Nanokomposit [nach 221]. 
 
Eine Filtration ist insbesondere zu erwarten, wenn der Partikeldurchmesser größer als der Abstand 
zwischen den Kohlenstofffasern ist. Dann könnten die Partikel nicht mehr durch die Kavitäten zwi-
schen den Fasern fließen. Somit hängt die Filtration wesentlich vom Faservolumengehalt, der Fa-
serausrichtung und der Faserkompaktierung, aber natürlich auch von der Partikel-/ 

Erwartung an die experimentellen Ergebnisse aufgrund der publizierten Literaturdaten:

Die Partikelfiltration von Nanokompositen an Fasern sinkt mit sinkender Partikelgröße und passender 
Partikel-Polymer-Kompatibilität.
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Agglomeratgröße ab [63]. Da in der vorliegenden Arbeit der Einfluss der Matrixeigenschaften auf 
die Deformationen von Faserverbunden untersucht wird, ist für alle Probenkörper ein gleichblei-
bender Faseraufbau gewählt. Aus diesem Grund wird an dieser Stelle lediglich ein möglicher Ein-
fluss der Partikelgröße auf die Verteilung im Bauteil untersucht. Hierfür werden drei 
unterschiedliche Dispersionsgüten betrachtet, deren Partikelgrößenverteilungen mittels dynami-
scher Lichtstreuung analysiert und in Tabelle 7.4 dargestellt sind. Der PDI wird hier abweichend zu 
Gleichung (33) als Quotient aus x10 und x90 gebildet. 
 
Tabelle 7.4: Partikelgrößenverteilung von Aluminiumoxid-Nanopartikeln in RTM6 nach unterschiedlicher 
Dispergierung; ermittelt mittels dynamischer Lichtstreuung. 

Art der  
Dispergierung 

d(10)  
(nm) 

d(50)  
(nm) 

d(90)  
(nm) 

PDI  
(-) 

Kraftmodus 59,2 ± 1,4 77,3 ± 1,3 100,8 ± 1,6 0,54 
120 μm 66,0 ± 3,9 87,0 ± 2,3 115,1 ± 2,5 0,56 
Speedmixer 828,3 ± 109,7 934,3 ± 222,4 1098,8 ± 487,6 0,29 

 
Die erste Probe wird über die Dreiwalze bis zum minimalen Spaltabstand, also im Kraftmodus, dis-
pergiert. Dies ergibt für die Partikel eine mittlere Größe von 77 nm mit einem PDI von 0,54. Die 
zweite Dispersion wird ebenfalls über die Dreiwalze verarbeitet, allerdings mit einem minimalen 
Spaltabstand von 120 μm. Dabei ergibt sich ein minimal größerer Median der Partikelgröße von 
87 nm und einem PDI von 0,56. Die dritte Probe wird gar nicht mit der Dreiwalze dispergiert, son-
dern die Partikel werden lediglich mit dem Speedmixer in das Harz eingerührt. Hierbei werden teil-
weise selbst größere Agglomerate nicht aufgebrochen, wodurch eine mittlere Partikelgröße von 
934 nm und ein PDI von 0,29 auftritt. Für die letztgenannte Dispersion ist das Ergebnis der Parti-
kelgröße allerdings nur als Richtwert zu verstehen, da bei dieser Probe nicht alle Agglomerate stabil 
in Lösung gehalten werden konnten, sondern teilweise bereits vor der Messung sedimentierten. 
Dieses Problem zeigt sich auch in der großen Standardabweichung des Ergebnisses. 
Diese drei Dispersionen werden anschließend im RTM-Verfahren zu einem winkelförmigen Bauteil 
verarbeitet und dieses wird auf seine Partikelverteilung hin untersucht. Die dadurch erhaltenen 
und in Abbildung 7.12 dargestellten Ergebnisse zeigen deutlich unterschiedliche Partikelverteilun-
gen in Abhängigkeit der Dispersionsgüte. Die experimentellen Ergebnisse bestätigen dabei die       
Erwartungen aus den Literaturdaten. 
Während die Dispersion, die im Kraftmodus dispergiert ist, einen nahezu konstanten Partikelgehalt 
über die Fließlänge hat, sind für die anderen beiden Harzsysteme eindeutig Filtrationseffekte zu 
erkennen. Bereits die 120 μm-Dispersion zeigt eine Abnahme des Partikelgehaltes bei der Proben-
entnahme aus dem Winkel. Dieses Ergebnis ist insbesondere auffällig, da nur eine minimale Ver-
schiebung des Medians der Partikelgröße um 10 nm auftritt, und auch die Verteilungsbreite nur 
geringfügig verschoben scheint. Dennoch ist in den Ergebnissen eindeutig zu erkennen, dass dieser 
zunächst als minimal angenommene Unterschied ausreicht, damit erste Partikel ausgefiltert wer-
den. Während bei der 120 μm-Dispersion der Partikelgehalt auf minimal 90% des angestrebten 
Gehaltes absinkt, fällt die Filtration bei dem Harzsystem aus dem Speedmixer noch drastischer aus. 
Diese Probe enthält noch mehr Agglomerate, welche den kritischen Faser-Faser-Abstand über-
schreiten und so fällt der Partikelgehalt im Faserverbundwinkel durch Filtration auf bis zu 60% des 
eingesetzten Partikelgehaltes ab. Diese starke Filtration spricht dabei nicht nur für ein Zurückhal-
ten der Agglomerate durch die Fasern, sondern vielmehr für den Aufbau eines Filterkuchens, 
wodurch auch das Zurückhalten von kleineren Partikeln erfolgt [63]. 
Auffällig ist zudem bei dieser Dispersion, aber auch bei der 120 μm-Dispersion, ein Ansteigen des 
Partikelgehaltes an der Probenstelle „Absaugseite Schlauch“ auf die ursprünglich eingesetzte 
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Partikelkonzentration. Dieses Ergebnis deutet auf ein Voreilen des Harzes um den Prefom herum 
hin. Durch das Fließen des Harzes in einer Kavität zwischen Werkzeug und Fasern verlässt es auf 
der Absaugseite das Werkzeug, ohne an dem eigentlichen Imprägnierprozess teilgenommen zu ha-
ben. Folglich kommt es hierbei zu keiner Ausfilterung der Partikel. 
 

 

Abbildung 7.12: Partikelgehalt über den Fließweg in einem winkelförmigen faserverstärkten Nanokomposit 
mit 10 Gew.-% Aluminiumoxid-Nanopartikeln mit unterschiedlicher Partikelgrößenverteilung. 
 
In einem analogen Versuch werden zusätzlich die Titandioxid- und Siliciumdioxid-Partikel auf ihre 
Infusionsfähigkeit hin untersucht. Die Partikelgrößenmessung hatte für diese leicht höhere Medi-
anwerte von 64,5 nm und 128,7 nm ergeben. Aufgrund der vielfältigen, teilweise schwierig zu er-
mittelnden Parameter, die in eine solche Partikelgrößenberechnung einfließen, soll nicht alleinig 
anhand dieser Ergebnisse auf eine Filtration der Partikel geschlossen werden. Vielmehr wird diese 
in einem analogen Injektionsversuch untersucht.  

 

 

Abbildung 7.13: Partikelgehalt über den Fließweg in einem winkelförmigen faserverstärkten Nanokomposit 
mit 3,07 Vol.-% Aluminiumoxid-, Titandioxid- oder Siliciumdioxid-Nanopartikeln. 
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Für die unterschiedlichen Partikelmaterialien werden ebenfalls fünf Proben entlang des Fließwe-
ges aus dem Winkel entnommen. Die analysierten Proben zeigen, wie in Abbildung 7.13 dargestellt, 
keine Filtration der unterschiedlichen Partikel. Also stellt auch für die Silciumdioxid- und Titandi-
oxid-Partikel eine Dispergierung über die Dreiwalze bis zum minimalen Spaltabstand eine ausrei-
chend feine Partikelgröße sicher, die zu einer homogenen Partikelverteilung im Faserverbund 
führt. Dieses Ergebnis ist für die Imprägnierung der Faserhalbzeuge sehr positiv überraschend, da 
alleinig nach den Messungen der Partikelgrößen, insbesondere für Siliciumdioxid, eine Filtration zu 
erwarten gewesen ist. Dabei ist es wahrscheinlich, dass für die CPS Messungen die eingesetzten 
Parameter nicht korrekt sind. Dies lässt sich an dieser Stelle allerdings nicht nachvollziehen, da zur 
Verfügung stehende Literaturdaten genutzt wurden. Die präsentierten Ergebnisse zeigen dennoch 
deutlich, dass nur bei minimaler Partikelgröße und der Abwesenheit von größeren Agglomeraten 
eine Filtration der Partikel im Faserverbund vermieden werden kann. Somit ist für den Einsatz von 
Nanokompositen als Matrix für faserverstärkte Kunststoffe immer eine minimale Partikel- und Ag-
glomeratgröße anzustreben. Aufgrund dieser erhaltenen Ergebnisse wird auf eine weitere Analyse 
der Partikelgröße als Einflussfaktor auf die fertigungsinduzierten Deformationen von Faserverbun-
den verzichtet. Auch wenn die Literatur einen Einfluss des Oberflächen-Volumen-Verhältnisses auf 
entscheidende Matrixeigenschaften suggeriert, lassen sich diese nicht auf den Faserverbund über-
tragen. Durch die Filtration von Partikeln größeren Durchmessers scheidet dieser Parameter der 
Materialbeeinflussung zur Anwendung in Faserverbunden aus.  

7.4 Fazit aus Kapitel 7 

Die in Kapitel 7 durchgeführte Charakterisierung der Ausgangsmaterialien zeigt eine homogene 
und feine Partikelverteilung für alle Dispersionen. Zudem konnte die erfolgreiche Modifizierung 
der Oberfläche der APTES-, GLYMO-, OTES- und PTES-Partikel nachgewiesen werden. Diese Ergeb-
nisse beweisen somit eine gleichmäßige und vor allem vergleichbare Qualität der Ausgangsmateri-
alien, welche die Voraussetzung für die wissenschaftliche Relevanz der folgenden Arbeit       
sicherstellt.  
Die Analyse der Prozessierbarkeit zeigt für die Fließfähigkeit der flüssigen Nanokomposite eine 
starke Abhängigkeit vom Partikelgehalt, wobei mit zunehmendem Füllstoffgehalt die Anfangsvis-
kosität steigt und die Topfzeit sinkt. Außerdem spielt die Partikel-Harz-Interaktion und somit die 
Partikelmodifizierung eine entscheidende Rolle für die Fließfähigkeit. Hier führt insbesondere die 
APTES Modifizierung zu einem deutlich geringeren Viskositätsanstieg. Aus der Annahme, dass für 
eine erfolgreiche Imprägnierung von Faserhalbzeugen die Viskosität einen Wert von 0,5 Pa·s nicht 
überschreiten darf, leitet sich für diese Arbeit somit für alle Materialsysteme ein maximaler Parti-
kelgehalt von 15 Gew.-% ab. 
Bei der Betrachtung der Partikelverteilung im Faserverbund ist zu erkennen, dass es bei dem ge-
wählten Lagenaufbau und dem Faservolumenanteil bei der Injektion des Bauteils sehr wohl zur 
Filtration der Partikel an dem Faserhalbzeug kommen kann. Dieses Phänomen tritt jedoch nicht für 
die fein dispergierten Partikel auf, sondern vielmehr nur für deren Agglomerate. Da in dieser Arbeit 
eine homogene Partikelverteilung im gesamten Bauteil angestrebt wird, ergibt sich aus den Versu-
chen eine Beschränkung auf fein dispergierte nanoskalige Partikel. Aufgrund dieser Ergebnisse 
wird auf eine weitere Untersuchung des Einflusses der Partikelgröße auf die Bauteildeformation 
von faserverstärkten Nanokompositen verzichtet. 
Zusammenfassend lässt sich zudem feststellen, dass die Arbeiten in Kapitel 7 keinen direkten Bei-
trag zur Beantwortung der drei aufgestellten Forschungshypothesen liefern. Vielmehr stellen sie 
die Grundlage jeden wissenschaftlichen Arbeitens sicher. Durch die durchgeführten und präsen-
tierten Versuche ist die Verarbeitung von reproduzierbaren und homogenen Materialien sicherge-
stellt.  
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8 Einfluss pyrogener Nanopartikel auf Materialeigenschaften von 
Epoxidharzen 

In Kapitel 8 wird anhand experimenteller Ergebnisse systematisch der Einfluss des Par-
tikelgehaltes, der Partikelmodifikation und des Partikelmaterials sowie des Harzsys-
tems auf die Materialeigenschaften von Nanokompositen dargestellt. Dabei liegt der 
Fokus auf den sechs Eigenschaften, die einen Einfluss auf die Bauteildeformation von 
Faserverbunden haben. Diese sind die Netzwerkbildung, das Aushärteverhalten, die 
thermische Schwindung, die chemische Schwindung, der Elastizitätsmodul und die Pois-
sonzahl des Nanokomposites. Die experimentellen Ergebnisse werden mit Hilfe der 
publizierten Literaturdaten bewertet und diskutiert. Somit bieten die Ergebnisse für die 
folgende Arbeit die Grundlage, um den Einfluss der pyrogenen Partikel auf die Bauteil-
deformation von winkelförmigen Faserverbunden zu verstehen. 

8.1 Einfluss pyrogener Nanopartikel auf die Netzwerkbildung von Epoxidharzen 

8.1.1 Netzwerkbildung in Abhängigkeit des Mischungsverhältnisses 

 
Glasübergangstemperaturen von Duromeren sind ein direkter Spiegel ihrer Vernetzungsstruktur 
und der damit verbundenen molekularen Beweglichkeit. Je höher die notwendige Temperatur ist, 
um das Polymer vom glasartigen in den gummielastischen Zustand zu überführen, desto stärker 
sind die intermolekularen und vor allem intramolekularen Bindungen im Polymer. Dabei kann die 
Glasübergangstemperatur über unterschiedliche physikalische Phänomene ermittelt werden, bei 
denen eine starke Änderung während des Übergangs auftritt. In dieser Arbeit werden hierzu eine 
DSC und eine TMA verwendet. In der DSC wird die Glasübergangstemperatur über eine Änderung 
der Wärmekapazität bestimmt, während die TMA die Änderung des Wärmeausdehnungskoeffizien-
ten nutzt. Der Vorteil der DSC liegt zum einen methodisch in der sehr hohen Messgenauigkeit. Zum 
anderen erzeugt die Messung der Wärmeströme eine direkte Korrelation zu dem Aushärteverhal-
ten des Polymers. So können ganzheitliche Aussagen über die Netzwerkbildung im Polymer getrof-
fen werden. Die TMA bestimmt hingegen einen Parameter, der von großem Interesse für die 
fertigungsinduzierten Deformationen ist; so ist der Wärmeausdehnungskoeffizient entscheidend 
für die thermische Schwindung des Materials. Aufgrund der unterschiedlichen beobachteten Phä-
nomene werden in dieser Arbeit beide Methoden zur Analyse der Glasübergangstemperaturen her-
angezogen. 
Die durchgeführte Literaturrecherche hat gezeigt, dass die Netzwerkbildung in Nanokompositen 
individuell von dem eingesetzten Material abhängt. Um Rückschlüsse auf die Netzwerkbildung von 
RTM6, gefüllt mit Aluminiumoxid-Partikeln, ziehen zu können, sind die in Abbildung 8.1 dargestell-
ten experimentellen Werte das Ergebnis von vollständig ausgehärteten Proben. Bei der Betrach-
tung des Diagrammes fällt zunächst der Unterschied zwischen den Ergebnissen aus der DSC und 
der TMA auf. So liegen die Glasübergangstemperaturen aus der DSC durchweg höher, wobei der 
maximale Unterschied 8 K beträgt. Dieser Unterschied kann unter anderem auf die Auswertung 
unterschiedlicher physikalischer Phänomene zurückgeführt werden, die für die indirekte Detektion 
des Glasübergangs genutzt werden, und dessen zeitliche Synchronität nicht unbedingt gegeben sein 
muss. Zum anderen ist die Änderung der Wärmekapazität in der DSC nach DIN EN ISO 11357-2 als 
Mittelpunkt ausgewertet, während in der TMA der Beginn (Onset) der Änderung nach                            
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ISO 11359-2 verwendet wird. Logischerweise liegt der Onset eines Übergangs vor seinem Mittel-
punkt. Diese Auswertemethoden hätten natürlich angepasst werden können, entsprechen dann 
aber nicht mehr den gebräuchlichen Auswertemethoden. Zudem ist der Unterschied in den Ergeb-
nissen eine Erinnerung, dass es sich bei dem Glasübergang keinesfalls um eine scharf definierte 
thermodynamische Materialänderung handelt. Vielmehr ist die Erweichung ein Übergang, der eine 
gewisse zeitliche Ausdehnung aufweist. 
 

 

Abbildung 8.1: Glasübergangstemperaturen von Nanokompositen aus RTM6 in Abhängigkeit des Gehaltes 
an Aluminiumoxid-Nanopartikeln ermittelt mittels DSC und TMA. 
 
Beide Messmethoden liefern jedoch die gleich Abhängigkeit für den Einfluss des Partikelgehaltes 
auf die Glasübergangstemperatur; so belegen beide eine kontinuierliche Abnahme mit steigendem 
Gehalt. Hierbei sinkt die Glasübergangstemperatur von RTM6 durch Zugabe von 15 Gew.-% Alumi-
niumoxid-Partikeln laut DSC von 223°C auf 213°C und laut TMA von 222°C auf 205°C. Da sowohl 
die Wärmekapazität als auch der Wärmeausdehnungskoeffizient der Partikel im untersuchten 
Temperaturbereich als konstant angenommen werden können, weist dies auf eine steigende Netz-
werkmobilität und somit verringerte Vernetzung des Harzsystems hin.  
Diese Annahme wird durch die spezifische Reaktionsenthalpie der Nanokomposite unterstützt. Die 
in der DSC ermittelte Reaktionswärme der Nanokomposite ist ein direktes Maß für sich bildende 
Bindungen und kann deswegen zur Bewertung der Aushärtung des Polymers herangezogen wer-
den. Die experimentell ermittelten Ergebnisse, die in Abbildung 8.2 dargestellt sind, zeigen dabei 
eindeutig eine kontinuierlich abnehmende Reaktionsenthalpie mit steigendem Partikelgehalt. Ins-
gesamt fällt der Wert von 490 J/g für das reine RTM6 auf 394 J/g für das Nanokomposit mit 
15 Gew.-%.  
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Abbildung 8.2: Reaktionsenthalpie von Nanokompositen aus RTM6 in Abhängigkeit des Gehaltes an Alumi-
niumoxid-Nanopartikeln, ermittelt mittels DSC sowie die zu erwartenden theoretischen Reaktionsenthalpien 

[nach 213]. 
 
Diese Messwerte geben allerdings noch keinen Aufschluss über den Aushärtegrad des Harzsystems, 
da sich die spezifische Reaktionsenthalpie (dH) auf die Wärme pro Gramm Probenmaterial bezieht. 
Durch die Beimengung der Partikel wird jedoch ein Teil der reaktiven Harzmasse durch Alumini-
umoxid ersetzt, wodurch die Reaktionsenthalpie entsprechend reduziert wird. Um dennoch die 
Vernetzung des Harzsystems beurteilen zu können, wird die theoretische Reaktionsenthalpie nach 
Gleichung (34) eingeführt, die sich unter der Annahme einer konstanten Vernetzung lediglich durch 
die Reduzierung der reaktiven Harzmasse ergibt. 
 

 dH ,   = 𝑑𝐻 (1 − 𝜔 ) (34) 
Mit: ω= Gewichtsanteil theo=theoretisch 

 
Der Vergleich der experimentellen Daten der Nanokomposite mit der theoretischen Erwartung 
zeigt insbesondere für höhere Partikelgehalte eine Reduzierung der Reaktionsenthalpie, die über 
die reine Materialsubstitution hinausgeht. Dieses Ergebnis stützt somit eindeutig die Annahme ei-
ner reduzierten Netzwerkdichte des Harzsystems durch die Zugabe der Partikel, wie bereits die 
Glasübergangstemperaturen andeuteten. 
Diese Ergebnisse weisen also eine veränderte Netzwerkbildung des Harzsystems nach. Als Ursache 
hierfür erscheint eine sterische Hinderung der Vernetzung wahrscheinlich [67]. Das Epoxidharz, 
beziehungsweise der Härter, findet an der Partikeloberfläche keinen Reaktionspartner, da dieser 
durch das Partikel abgeschirmt ist. Hierdurch bleiben reaktive Valenzen ungesättigt und folglich 
sinkt der Reaktionsumsatz, und die Netzwerkmobilität steigt. Die dahinter liegende Vorstellung ist 
in Abbildung 8.3 schematisch verdeutlicht. 
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Abbildung 8.3: Schematische Darstellung eines vollständig ausgehärteten Nezwerkes (links) und eines 
Netzwerkes mit sterischer Hinderung der Vernetzung durch die Partikeloberfläche (rechts) [nach 67]. 
 
Eine Reduzierung der Netzwerkdichte könnte zusätzlich durch eine selektive Adsorption einer der 
Härtungskomponenten verstärkt werden. Dieser Effekt spielt immer dann eine Rolle, wenn Harz- 
oder Härtermoleküle eine bevorzugte chemische oder physikalische Wechselwirkung mit der Par-
tikeloberfläche eingehen [71]. Hierdurch wird das stöchiometrische Verhältnis in der Mischung lo-
kal gestört und folglich eine vollständige Reaktion aller reaktiven Gruppen verhindert. Für andere 
Materialsysteme konnte dieses Phänomen bereits erfolgreich nachgewiesen werden. Die gängige 
Methode, die Energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDX), kann jedoch für das vorliegende Ma-
terialsystem nicht angewendet werden, da die Komponenten von RTM6 über kein „markantes“ 
Atom zur Analyse der Verteilung verfügen. 
Als weitere Ursache für eine erhöhte Netzwerkbeweglichkeit des Polymeren in Nanokompositen 
ist in der Literatur ein erhöhter Wassergehalt genannt. Dieser entsteht durch die hygroskopischen 
Eigenschaften der Partikel, die anschließend zu einer Diffusion des Wassers von den Partikeln in 
das Polymer führen. Hier fungieren sie als Weichmacher und erhöhen die Netzwerkbeweglichkeit. 

8.1.2 Netzwerkbildung in Abhängigkeit der Materialien 

Polymermaterial 

 
Aufgrund des Einflusses der individuellen Chemie des Materialsystems auf die Netzwerkbildung ist 
zu erwarten, dass die Wahl des Polymers einen großen Einfluss auf die Glasübergangstemperatur 
sowie die Reaktionsenthalpie hat. 
Das in dieser Arbeit betrachtete Epoxidharz mit einem Aminhärter lässt bereits bei der Betrachtung 
der Strukturformeln einen signifikanten Unterschied zu dem Epoxidharz mit Säureanhydridhärter 
erwarten, der nicht nur auf den unterschiedlichen Härtermolekülen beruht. Während es sich bei 
RTM6 um ein tetra-funktionales Epoxidharz handelt, ist LY556/CH917/DYO70 nur bi-funktional. 
Dieser Unterschied führt zu einer wesentlich höheren Vernetzungsdichte von Ersterem, was gleich-
zusetzen ist mit einer höheren Glasübergangstemperatur des Polymers.  
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Abbildung 8.4: Glasübergangstemperaturen von Nanokompositen aus LY556/CH917/DY070 in Abhängig-
keit des Gehaltes an Aluminiumoxid-Nanopartikeln ermittelt mittels DSC und TMA. 
 
Diese theoretische Annahme spiegelt sich tatsächlich in den experimentellen Ergebnissen wider. 
Wie in Abbildung 8.4 gezeigt, weist LY556/CH917/DYO70 eine Glasübergangstemperatur von 
139°C laut DSC und von 135°C laut TMA auf. Diese Werte liegen also fast 80 K unter den Ergebnissen 
für RTM6. Trotz dieses deutlichen Unterschiedes ist der Effekt bei der Zugabe eines steigenden 
Gehaltes an Alumiumoxid-Partikeln bei beiden Harzsystemen vergleichbar. Auch für 
LY556/CH917/DYO70 ist eine sinkende Glasübergangstemperatur mit steigendem Partikelgehalt 
zu beobachten. Bei einem Anteil von 15 Gew.-% sinkt der Wert schließlich laut DSC auf 132°C be-
ziehungsweise laut TMA auf 128°C. Dies entspricht für beide Messmethoden einer Reduzierung der 
Wärmeformbeständigkeit um 7 K. Die Temperaturdifferenz fällt somit etwas niedriger als für RTM6 
aus. 
Um weitere Informationen über die Netzwerkbildung zu erhalten, sind die Reaktionsenthalpien der 
Nanokomposite aus LY556/CH917/DYO70 in Abhängigkeit des Partikelgehaltes ermittelt und in 
Abbildung 8.5 dargestellt. Hierbei fallen zunächst die wesentlich niedrigeren Ergebnisse im Ver-
gleich zu RTM6 auf. So weist das reine LY556/CH917/DY070 lediglich eine Reaktionsenthalpie von 
374 J/g auf. Dieser signifikant niedrigere Wert rührt zum einen von der niedrigeren Vernetzungs-
dichte des Harzsystems. Durch die niedrigere Anzahl der gebildeten Bindungen wird entsprechend 
weniger Reaktionswärme frei. Allerdings kann die gemessene Reaktionsenthalpie im Vergleich zu 
RTM6 nicht in direkte Korrelation zu der Anzahl der Bindungen gesetzt werden. Vielmehr kann 
durch die unterschiedlichen molekularen Strukturen von verschiedenen Bildungsenthalpien aus-
gegangen werden. Hierbei ist leider nicht bekannt, wie hoch die Bildungsenergien für Amine und 
Säureanhydride sind. Analog zu RTM6, kann jedoch auch für LY556/CH917/DYO70 eine zuneh-
mende Differenz zwischen den experimentell ermittelten und der theoretischen Reaktionsenthal-
pie beobachtet werden. Dies deutet ebenfalls auf die Bildung einer Interphase mit reduzierter 
Netzwerkdichte hin.  
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Abbildung 8.5: Reaktionsenthalpie von Nanokompositen aus RTM6 in Abhängigkeit des Gehaltes an Alumi-
niumoxid-Nanopartikeln, ermittelt mittels DSC sowie die zu erwartenden theoretischen Reaktionsenthalpien. 

 
Die Abnahme der Reaktionsenthalpie bei der Zugabe von 15 Gew.-% Nanopartikeln fällt im Übrigen 
für beide Harzsysteme prozentual vergleichbar aus. Absolut betrachtet ist die Reduzierung von 
96 J/g für RTM6 etwas größer als für LY556/CH917/DY070 mit 87 J/g. Dies deutet auf eine ver-
gleichbare Wechselwirkung der beiden Harzsysteme mit den Aluminiumoxid-Nanopartikeln hin. 
Dabei fällt die relative Reduzierung der frei werdenden Reaktionswärme sowie der Glasübergangs-
temperatur vergleichbar aus. An der Partikeloberfläche scheinen also immer so viele Harz- oder 
Härtermoleküle keinen Reaktionspartner zu finden, wie es der sonstigen Vernetzungsdichte im 
Harz entspricht. Die prozentuale Reduzierung der frei werdenden Reaktionswärme ist somit immer 
gleich, während sich die Absolutwerte entsprechend den Vernetzungseigenschaften des Harzes an-
passen. 

Partikelmaterial 

 
Den Erwartungen entsprechend sollte die Netzwerkbildung der polymeren Matrix in einem Nano-
komposit unabhängig von dem Kernmaterial der Partikel sein. Vielmehr wirken die Partikel als ste-
rische Hinderung für die Vernetzung. Es zählt also, dass etwas „im Weg“ ist und nicht aus welchem 
Material die sterische Hinderung ist. Darüber hinaus tritt das Harzsystem jedoch auch mit der Par-
tikeloberfläche in Wechselwirkung. Die hierbei gebildete Bindung hat wiederum sehr wohl einen 
Einfluss auf die Netzwerkbildung. 
Zu Beginn dieser Arbeit wurden im ersten Ansatz die Partikelmaterialien Aluminiumoxid, Titandi-
oxid und Siliciumdioxid in ihrer Oberfläche als vergleichbar angesehen, da alle drei Metalloxide 
Hydroxylgruppen auf ihr tragen.  
Unterschiede in der Oberfläche können, vergleichbar zu den Oberflächenmodifikationen, zu einer 
veränderten Netzwerkbildung führen. Um die Polymerbeweglichkeit in den Nanokompositen mit 
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den drei unterschiedlichen Partikelmaterialien abschätzen zu können, werden deren Glasüber-
gangstemperaturen analysiert. Abbildung 8.6 zeigt die Ergebnisse für verschiedene Partikelgehalte, 
normalisiert auf die Glasübergangstemperatur des reinen RTM6. Die Normalisierung erfolgt hier, 
da die Nanokomposite aus unterschiedlichen Chargen von RTM6 erzeugt sind. Um die Schwankun-
gen in den Materialeigenschaften des reinen Harzsystems auszugleichen, sind die Werte auf den 
Wert des reinen Harzes bezogen. 
 

 

Abbildung 8.6: Glasübergangstemperaturen, normalisiert auf das reine Harzsystem von Nanokompositen in 
Abhängigkeit des Gehaltes an Aluminiumoxid-, Titandioxid und Siliciumdioxid-Nanopartikeln, ermittelt mit-
tels DSC. 

 
Die Ergebnisse zeigen sehr deutlich sowohl für Aluminiumoxid als auch für Titandioxid eine abneh-
mende Glasübergangstemperatur mit steigendem Partikelgehalt. Dies weist, wie bereits diskutiert, 
auf eine gestörte Vernetzung des Harzsystems durch die Integration der Partikel hin. Die Integra-
tion der Siliciumdioxid-Partikel zeigt hingegen einen ganz anderen Trend. Hier bleibt die Wärme-
formbeständigkeit mit steigendem Partikelgehalt nahezu unverändert. Die maximale Reduzierung 
für einen Gehalt von 4,72 Vol.-% beträgt hier 1K, was einer Änderung von 2% entspricht und somit 
vernachlässigbar klein ist. Die Deutlichkeit dieses Ergebnisses zeigt eine unterschiedliche Chemie 
der Aluminiumoxid-, Titandioxid- und Siliciumdioxid-Oberfläche. Während die Siliciumdioxid-
Oberfläche eine starke, wahrscheinlich kovalente Bindung zu dem Harzsystem eingehen kann, ist 
solch eine Bindung zu den beiden anderen Materialien nicht möglich. Hier scheinen eher Wasser-
stoffbrücken-Bindungen oder andere polare Interaktionen vorherrschend zu sein. Diese sind 
schwach im Vergleich zu der Immobilisierung, die das Polymer in kovalenter Verknüpfung im Netz-
werk erfährt, was wiederum zu der Reduzierung der Glasübergangstemperatur führt. Zudem sind 
TiO2 und Al2O3 stark hygroskopisch. Trotz der Trocknung der Partikel ist also davon auszugehen, 
dass Wasser von der Partikeloberfläche in das Polymer diffundiert und die Glasübergangstempera-
tur weiter reduziert. 
Die doch deutlich unterschiedliche Anbindung des Harzsystems an die Siliciumdioxid-Partikel im 
Vergleich zu Aluminiumoxid und Titandioxid stellt für die weitere Versuchsreihe eine Einschrän-
kung dar. Wie eindeutig gezeigt werden konnte, wird also nicht nur das Kernmaterial, sondern auch 
die Grenzflächen und folglich die Interphasenbildung durch die Materialwahl beeinflusst. In der fol-
genden Versuchsreihe werden sich diese beiden Effekte überlagern und können nicht differenziert 
werden. Dies ist insbesondere eine Einschränkung, da laut den formulierten 
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Forschungshypothesen die Materialzusammensetzung und die Partikel-Matrix-Wechselwirkung 
getrennt voneinander betrachtet werden sollen. Dennoch lässt sich diese Schwierigkeit nicht ohne 
weiteres umgehen. Auf den ersten Blick scheint es eine adäquate Lösung zu sein, die Partikel ein-
heitlich zu modifizieren und so eine einheitliche Oberfläche sicher zu stellen. Bei genauerer Be-
trachtung verschiebt sich dabei das Problem jedoch auf die Anbindung der Modifikation an die 
Partikeloberfläche, da auch hier von einer stärkeren Bindung an Siliciumdioxid-Partikel auszuge-
hen ist. Somit müsste zunächst in einer intensiven Studie die Bindungsfestigkeit der Modifikationen 
an die drei Partikelmaterialien getestet und durch eine geeignete Auswahl von Bindungsmechanis-
men angepasst werden. Anschließend müsste ein gleichmäßiger Beladungsgrad aller Oberflächen 
sichergestellt werden. Auf diese Art und Weise würden alle drei Materialien eine gleiche Wechsel-
wirkung zum Harzsystem aufbauen und die gebildete Interphase um alle Partikel wäre analog. 
Der vorgestellte Ansatz ist allerdings alles andere als trivial und erfordert eine zeitintensive For-
schung, die den Rahmen und das Ziel dieser Arbeit überschreitet. Aus diesem Grund werden die 
Einschränkungen aufgrund der unterschiedlichen Wechselwirkungen im Folgenden akzeptiert, 
und in die Diskussion mit einbezogen. 
Bei der Betrachtung der Reaktionsenthalpien in Abbildung 8.7 wird der Unterschied zwischen den 
Partikelmaterialien noch einmal bestätigt. Auch hier zeigen die Siliziumdioxid-Partikel den höchs-
ten Wert, was durch die zusätzliche Partikel-Harz-Reaktion zu erklären ist, und Aluminiumoxid die 
niedrigste Reaktionswärme. Allerdings sind hier die Ergebnisse unter Einbeziehung der Stan-
dardabweichungen weniger deutlich. Dies lässt sich damit erklären, dass Glasübergangstempera-
turen sehr sensibel auf Änderungen der molekularen Beweglichkeit reagieren, während der Anteil 
der Partikel-Harz-Reaktion im Vergleich zum gesamten Polymer klein ist. Zudem weisen Messun-
gen der Reaktionsenthalpie in der DSC ohnehin oft Abweichungen von 10 % auf, während Glasüber-
gangstemperaturen mit einer höheren Wiederholungsgenauigkeit bestimmt werden können. 
 

 

Abbildung 8.7: Reaktionsenthalpie, normalisiert auf das reine RTM6 von Nanokompositen in Abhängigkeit 
des Gehaltes an Aluminiumoxid-, Titandioxid und Siliciumdioxid-Nanopartikeln, ermittelt mittels DSC. 
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8.1.3 Netzwerkbildung in Abhängigkeit der Partikel-Harz-Interaktion 

 
Die Ergebnisse in den vorhergehenden Kapiteln lassen bereits einen signifikanten Einfluss der Par-
tikel-Harz-Interaktion auf die Netzwerkbildung im Nanokomposit erahnen. So wurde anhand eines 
variierenden Partikelgehaltes eine Reduzierung der Reaktionsenthalpie über die reine Substitution 
der reaktiven Harzmasse hinaus beobachtet. Zusätzlich sind die sinkenden Glasübergangstempera-
turen bei Partikelzugabe durch eine Interphasenbildung um das Partikel erklärt worden, wo wahr-
scheinlich durch eine sterische Hinderung die Vernetzungsdichte gesunken ist.  
Mit diesem Wissen ist ein deutlicher Einfluss der Partikelmodifikation auf die Netzwerkbildung, 
also sowohl auf die Glasübergangstemperatur als auch auf die Reaktionsenthalpie, zu erwarten. 
Hierbei sollten entsprechend der Diskussion in Kapitel 5.3.3 die Modifikationen APTES und GLYMO 
eine kovalente Verbindung zum Polymernetzwerk eingehen, während das unmodifizierte Alumini-
umoxid sowie OTES und PTES eine deutlich schwächere Grenzfläche ausbilden. 
 

 

Abbildung 8.8: Glasübergangstemperaturen von Nanokompositen aus RTM6 mit 10 Gew.-% Alumini-
umoxid-Nanopartikeln ohne und mit APTES-, GLYMO-, OTES- oder PTES-Modifizierung, ermittelt mittels DSC 
und TMA. 
 
Die in Abbildung 8.8 gezeigten Ergebnisse der Glasübergangstemperaturen der fünf Nanokompo-
site spiegeln genau diese Erwartungen wider. Es ist deutlich zu erkennen, dass die beiden Partikel-
modifikationen mit kovalenter Anbindung zum Harzsystem zu höheren 
Glasübergangstemperaturen führen als die drei anderen Materialsysteme. Dieser Effekt ist in Ab-
bildung 8.9 schematisch erklärt.  
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Abbildung 8.9: Schematische Darstellung der Netzwerkmobilität ohne (links) und mit (rechts) Partikel-
Harz-Bindung [nach 67]. 
 

 

Abbildung 8.10: Reaktionsenthalpie von Nanokompositen aus RTM6 mit 10 Gew.-% Aluminiumoxid-Nano-
partikeln ohne und mit APTES-, GLYMO-, OTES- oder PTES-Modifizierung, ermittelt mittels DSC. 

 
Diese Ergebnisse werden zudem von den Messungen der Reaktionsenthalpien bestätigt (Abbildung 
8.10). Die theoretische Enthalpie für Nanokomposite mit 10 Gew.-% Partikelgehalt beträgt 441 J/g. 
Die reaktiv modifizierten Nanokomposite zeigen auch hier wieder vergleichbare Resultate, wäh-
rend die Reaktionsenthalpie der drei anderen Nanokomposite deutlicher abfällt. Es bestätigt sich 
somit, dass bei der kovalenten Einbindung der Partikel in das Harzsystem die Netzwerkdichte 
steigt, was sich in der größeren Menge der freiwerdenden Reaktionsenthalpie widerspiegelt. 
Insgesamt verdeutlichen die Ergebnisse die Möglichkeit der aktiven Gestaltung der Partikel-Harz-
system-Grenzfläche und der sich darum bildenden Interphase. Die hier präsentierten Ergebnisse 
sind zudem eine Bestätigung der Überlegungen aus Kapitel 5.3.3.  
Es bestätigt sich somit ein wesentlicher Einfluss der sterischen Hinderung als Ursache für die redu-
zierten Glasübergangstemperaturen und Reaktionsenthalpien. Durch das Anbinden des Harzsys-
tems an die Partikel werden die abgeschirmten Reaktionspartner ausgeglichen. Dabei spielt es 
keine Rolle, ob die Anbindung an die Partikeloberfläche ein Härter- oder ein Harzmolekül führt. 
Diese Erkenntnis sowie die vergleichbare Reduzierung der Kennwerte für die un- und Alkylketten-
modifizierten Partikel, weisen außerdem darauf hin, dass die Effekte der selektiven Adsorption und 

250

270

290

310

330

350

370

390

410

430

450

ohne APTES GLYMO OTES PTES

S
p

ez
if

is
ch

e 
R

ea
k

ti
o

n
se

n
th

al
p

ie
 (

J/
g)

Partikelmodifikation



8 Einfluss pyrogener Nanopartikel auf Materialeigenschaften von Epoxidharzen  129 
 

Wassereinlagerung nachrangig in den untersuchten Materialsystemen sind. Bei den genannten Me-
chanismen ist nämlich aufgrund des unterschiedlichen Adsorptionsverhaltens eine Differenz zwi-
schen den unterschiedlichen Partikeloberflächen zu erwarten. So weist insbesondere das reine 
Aluminiumoxid eine sehr polare, hygroskopische Oberfläche auf, während die OTES- und PTES-Mo-
difizierungen genau gegenteilige Eigenschaften aufweisen. 

8.1.4 Fazit über den Einfluss pyrogener Nanopartikel auf die Netzwerkbildung von Epoxid-
harzen 

Die durchgeführten Arbeiten dienen der Beantwortung der Teil-Hypothese 2. Die Ergebnisse zeigen 
den Einfluss der Materialzusammensetzung auf die Netzwerkbildung von Nanokompositen auf. 
Konkret können folgende drei Erkenntnisse zusammengefasst werden: 

 Die Integration von nicht-reaktiven Nanopartikeln in Duromere führt zu einer Reduzierung 
der Netzwerkdichte und folglich der Glasübergangstemperatur des Polymers. Dieser Effekt 
ist wahrscheinlich auf die sterische Hinderung der Vernetzung zurückzuführen und ver-
stärkt sich mit steigendem Partikelgehalt. 

 Die Absolutwerte der Glasübergangstemperaturen hängen von der Netzwerkdichte des Po-
lymers ab. Die Effekte durch die Integration der Partikel sind allerdings unabhängig von der 
Harzauswahl. 

 Das Innere des Partikels hat keinen Einfluss auf die Netzwerkbildung des Polymers, sehr 
wohl aber seine Partikeloberfläche. Eine kovalente Anbindung des Polymers an die Parti-
keloberfläche verhindert die Reduzierung der Netzwerkdichte. Vielmehr kann durch eine 
starke Partikel-Harz-Interaktion die Netzwerkmobilität reduziert und die Glasübergangs-
temperatur erhalten bleiben. 

8.2 Einfluss pyrogener Nanopartikel auf die Reaktionsgeschwindigkeit von Epoxidharzen 

8.2.1 Reaktionsgeschwindigkeit in Abhängigkeit des Mischungsverhältnisses 

 
Die Reaktionskinetik beschreibt die Geschwindigkeit, mit der eine chemische Reaktion abläuft. Die 
Reaktionsgeschwindigkeit eines Systems ist dabei sehr individuell von dem Reaktionsmechanis-
mus, der Temperatur und der Anwesenheit von Katalysatoren abhängig. Dies wiederum wird durch 
die genaue Molekülstruktur, also der Atom- und Verknüpfungsart, sowie den sterischen Verhältnis-
sen in den Molekülen bestimmt. Aufgrund dieser sehr individuellen Zusammenhänge lässt sich die 
Reaktionskinetik schwer verallgemeinern und muss für jedes Materialsystem individuell betrach-
tet werden. 
Der grundsätzliche Reaktionsmechanismus der in dieser Arbeit verwendeten Duromere während 
der Aushärtung ist anhand von veröffentlichtem Wissen in Kapitel 5.2.1 dargestellt. Dabei ist der 
genaue Ablauf der Molekülverknüpfungen wenig relevant für die technische Anwendung in Faser-
verbunden, dagegen hat die Reaktionsgeschwindigkeit sehr wohl einen entscheidenden Einfluss 
auf die fertigungsinduzierten Deformationen. Dieser Einfluss kommt bei einer isothermen Härtung 
nicht zum Tragen, allerdings bei dynamischen Aufheizrampen oder bei Aushärtezyklen mit Halte-
stufen bei verschiedenen Temperaturen. Hier bestimmt die Kinetik den Umsatz der Reaktion und 
somit den Umsatz bei Temperaturänderung, der maßgeblich für den Spannungsaufbau durch ther-
mische Ausdehnungen ist. Ganz besonders relevant ist dabei das Durchlaufen des Gelpunktes, der 
die thermische Dehnung in Differenz zur Raumtemperatur bestimmt. 
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Um den Einfluss des Partikelgehaltes auf die Reaktionsgeschwindigkeit zu bestimmen, wird sowohl 
die Reaktionsgeschwindigkeit als auch der Gelpunkt von RTM6 mit verschiedenen Aluminiumoxid-
Gehalten analysiert. Die Untersuchung der Reaktionsgeschwindigkeit erfolgt anhand von dynami-
schen DSC-Messungen. Die insgesamt erhaltene Reaktionsenthalpie wird dabei für jedes Material-
system als 100% Umsatz gesetzt. Hierbei ist zu bedenken, dass, wie in Kapitel 8.1.1 diskutiert, die 
Reaktionsenthalpie für die Nanokomposite mit steigendem Partikelgehalt sinkt. Bezogen auf die 
vollständige Aushärtung des Harzsystems wird anschließend anhand der DSC-Ergebnisse eine Um-
satzkurve über die Zeit errechnet. 
 

 

Abbildung 8.11: Umsatzkurven über die Zeit von Nanokompositen aus RTM6 mit verschiedenen Partikelge-
halten an Aluminiumoxid-Partikeln bestimmt anhand dynamischer DSC-Messungen [nach 219]. 
 
Die ermittelten und in Abbildung 8.11 dargestellten Umsatzkurven zeigen für alle Partikelgehalte 
eine S-Form, die eine geringere Reaktionsgeschwindigkeit bei niedrigen und hohen Aushärtegra-
den im Vergleich zu mittleren Umsätzen aufzeigt. Dieser Verlauf der Reaktionsgeschwindigkeit ist 
typisch für autokatalytische Reaktionen, wie es die Vernetzung von Epoxiden mit Aminhärtern ist. 
Mit zunehmender Anzahl von Ringöffnungsreaktionen steigt die Anzahl von Hydroxygruppen, die 
wiederum zu einer Katalyse und somit Beschleunigung der Vernetzung führen. Dieser Effekt stei-
gert sich natürlich kontinuierlich mit Fortschreiten der Vernetzung, allerdings sinkt mit der Zeit 
auch die Konzentration der Edukte, was wiederum zu einem Absinken der Reaktionsgeschwindig-
keit führt.  
Im Vergleich der Nanokomposite ist zu erkennen, wie mit steigendem Gehalt an Aluminiumoxid-
Partikeln die Umsatzkurven kontinuierlich nach links, also zu kürzeren Zeiten, verschoben werden. 
Diese Verschiebung zeigt eine Beschleunigung der Vernetzung durch die Anwesenheit der Partikel. 
Dieses Phänomen kann auf einen katalytischen Effekt der Partikeloberfläche zurückgeführt wer-
den. Hierbei könnten entweder die Hydroxygruppen der Partikeloberfläche die Ringöffnung ver-
einfachen. Ebenfalls denkbar ist eine koordinative Bindung über einen Metallkomplex direkt an das 
Aluminiumatom. Neben diesen beiden Effekten durch eine direkte Koordination von Harz zu Parti-
kel ist zudem auch eine Reaktionsbeschleunigung durch eingebrachtes Wasser denkbar. Die hygro-
skopischen Aluminiumoxid-Partikel adsorbieren Wassermoleküle an ihrer Oberfläche. Im 
Nanokomposit diffundiert dieses anschließend in das Polymer und beschleunigt dort die Reaktion. 
Eine genaue Bestimmung der Mechanismen ist an dieser Stelle nicht möglich; allerdings ist für die 
Anwendung im Faserverbund auch eher der katalytische Effekt an sich entscheidend.  
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Abbildung 8.12: Umsatz und Zeit bei Gelierung von Nanokompositen aus RTM6 mit steigendem Partikel-
gehalt an Aluminiumoxid-Partikeln bei einer isothermen Aushärtetemperatur von 180°C [nach 213]. 
 
Die Gelierung der Nanokomposite wird über eine Mehrfrequenz-Oszillationsmessung im Rheome-
ter bei isothermen 180°C ermittelt. Die dabei erhaltenen Gelzeiten sind in Abbildung 8.12 über dem 
Partikelgehalt dargestellt. Die Ergebnisse zeigen deutlich eine Reduzierung der Gelzeit mit steigen-
dem Partikelgehalt. Dabei sinkt die Zeit von 26,0 min für das reine Harz auf 20,8 min für ein Nano-
komposit mit 15 Gew.-% Partikeln. Die signifikante Reduzierung von über 5 min kann einen 
Einfluss auf fertigungsinduzierte Deformationen von Faserverbundwinkeln haben. Dieser kommt 
allerdings erst bei nicht-isothermen Temperaturverläufen zum Tragen. Dabei ist immer dann ein 
Einfluss zu erwarten, wenn die Gelierung in eine Aufheizrampe fällt. Der Punkt der Gelierung friert 
die thermische Ausdehnung des Harzsystems ein und definiert somit die Temperaturdifferenz zur 
Einsatztemperatur des Bauteils. Um kleinstmögliche Bauteildeformationen zu erhalten, sollte die 
Temperaturdifferenz also minimal sein. Ist die Einsatztemperatur des Bauteils Raumtemperatur, 
ist somit eine Gelierung bei niedrigen Temperaturen erstrebenswert. Dies bedeutet: wenn die Zeit 
der Gelierung durch die Nanopartikel heruntergesetzt wird, tritt sie in einer Temperaturrampe bei 
niedrigeren Temperaturen auf, was sich positiv auf die Deformationen auswirkt.  
Die Verschiebung der Gelierung zu kleineren Zeiten hin kann auf zwei mögliche Effekte zurückge-
führt werden. Zum einen hat die Untersuchung der Reaktionsgeschwindigkeit eine Beschleunigung 
durch die Nanopartikel gezeigt. Eine Verschiebung der Gelierung zu früheren Zeiten hin bestätigt 
diese Erkenntnis. Es ist dabei möglich, dass der Umsatz der Gelierung konstant bleibt und die Zeit 
sich analog der Reaktionsbeschleunigung verschiebt. Zum anderen ist jedoch auch eine veränderte 
Netzwerkbildung durch die Zugabe der Partikel denkbar, die nicht nur die Zeit, sondern auch den 
Umsatz bei Gelierung verändert. Um dieser Fragestellung nachzugehen, werden die Gelzeiten mit 
DSC-Messungen korreliert und so der Umsatz bei Gelierung ermittelt. Die erhaltenen Ergebnisse 
sind ebenfalls in Abbildung 8.12 gezeigt. Für das reine RTM6 ist ein Umsatz bei Gelierung von 58,4% 
ermittelt. Dieser Wert liegt in einem für Epoxidharze typischen Bereich und entspricht somit den 
Erwartungen. Mit steigendem Partikelgehalt ist jedoch kein eindeutiger Trend des Umsatzes bei 
Gelierung zu erkennen. Die mittlere Ausgleichsgerade zeigt zwar tendenziell eine abnehmende Stei-
gung, allerdings schwanken die Einzelwerte stark. Die Auswertung der Ergebnisse lässt also eine 
Schwierigkeit offenbar werden. Die Aushärtung ist zur Mitte der Reaktion, wo auch die Gelierung 
auftritt, am schnellsten. Hierdurch bewirken kleine zeitliche Schwankungen aus der Ermittlung der 
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Gelzeit große Schwankungen im Umsatz. Hinzu kommt, dass die Enthalpie-Bestimmung in der DSC 
im Allgemeinen einen Fehler von circa 10% aufweist. Somit kommt es zu weiteren Schwankungen 
der Ergebnisse. Für eine bessere Aussagekraft über den Umsatz bei Gelierung wäre also eine Me-
thode notwendig, die in einer Messung sowohl die Gelierung als auch den Umsatz ermittelt. 
Aufgrund dieser Ungenauigkeit ist es schwierig, einen Rückschluss des Einflusses der Partikel auf 
die Gelierung der Nanokomposite zu ziehen. Grundsätzlich sind in der Literatur Berichte sowohl 
von gleichbleibenden Umsätzen bei Gelierung als auch von reduzierten Werten zu finden. Hierbei 
kommt es offenbar auf die Interaktion der Partikel mit dem Harzsystem an. Führen die Partikel zu 
einer Immobilisierung der Polymerkettenbeweglichkeit oder fördern sie die Keimbildung während 
der Aushärtung, reduziert sich der notwendige Umsatz zur Gelierung. Bei einer schwachen Wech-
selwirkung bleibt die Gelierung jedoch unberührt und ist lediglich von der Chemie des Polymers 
abhängig. Aufgrund der vorliegenden Ergebnislage kann für das vorliegende Materialsystem jedoch 
kein Rückschluss gezogen werden. 

8.2.2 Reaktionsgeschwindigkeit in Abhängigkeit der Materialien 

Polymermaterial 

 
Die Chemie des Harzsystems ist der entscheidende Parameter für die Reaktionsgeschwindigkeit 
der Aushärtung. Aus diesem Grund ist ein wesentlicher Einfluss des gewählten Harzsystems auf die 
Reaktionskinetik zu erwarten. Das verwendete Harzsystem LY556/CH917/DY070 besteht aus ei-
nem Epoxidharz und einem Säureanhydridhärter. Das heißt, der Vernetzungsmechanismus ist we-
sentlich anders als der von RTM6. Um dennoch einen Vergleich der Reaktionsgeschwindigkeiten 
anstellen zu können, wird auch von LY556/CH917/DY070 die Reaktionskinetik in Abhängigkeit des 
Partikelgehaltes analysiert und in Abbildung 8.13 dargestellt. Die Umsatzkurven zeigen zunächst 
einen S-förmigen Verlauf analog zu RTM6. Die Kurvenform beruht für LY556/CH917/DY070 eben-
falls auf dem autokatalytischen Charakter der Vernetzung. Dies erklärt sich, da die Hydroxygruppen 
aufgrund der Ringöffnung der Oxirangruppe entstehen und die Koordination dieser Hydroxygrup-
pen ebenfalls an dem Dreiring ansetzt. Die katalytische Wirkung dieser Komplexbildung ist also 
unabhängig von dem gewählten Härter.  
Beim Vergleich von LY556/CH917/DY070 mit RTM6 fällt jedoch eine wesentlich schnellere Ver-
netzung mit dem Säureanhydrid auf. So ist für das reine LY556/CH917/DY070 bereits nach 49 min 
ein Umsatz von 50% erreicht, was für RTM6 erst nach 86 min der Fall ist. Hieraus kann auf eine 
wesentlich höhere Reaktivität des Harzsystems LY556/CH917/DY070 geschlossen werden. Die hö-
here Reaktivität liegt wahrscheinlich an der geringeren Verzweigung des Harzes, was eine bessere 
sterische Erreichbarkeit der Oxirangruppe ermöglicht. Des Weiteren steht der Säureanhydrid in 
seiner Ringform stärker unter Spannungen und ist dadurch thermodynamisch instabiler als ein       
Amin. Deswegen geht der Anhydrid bevorzugt eine Reaktion mit verbundener Ringöffnung ein.  
Auch wenn die Reaktionsgeschwindigkeit des Harzsystems insgesamt wesentlich schneller ist, hat 
die Zugabe von Aluminiumoxid-Partikeln den gleichen Effekt wie bei RTM6. So steigt die Vernet-
zungsgeschwindigkeit mit steigendem Partikelgehalt. Der analoge Effekt bestätigt noch einmal die 
Annahme der katalytischen Wirkung der Partikeloberfläche durch eine Wechselwirkung mit dem 
Epoxidring. Dieser ist in beiden Harzsystemen vergleichbar, wodurch auch die Reaktionsbeschleu-
nigung vergleichbar ausfällt. 
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Abbildung 8.13: Umsatzkurven über die Zeit von Nanokompositen aus LY556/CH917/DY070 mit verschie-
denen Partikelgehalten an Aluminiumoxid-Partikeln bestimmt anhand dynamischer DSC-Messungen. 
 
Die Nanokomposite aus LY556/CH917/DY070 werden analog zu RTM6 auf den Einfluss der Parti-
kel auf die Gelierung untersucht. Dabei offenbaren die in Abbildung 8.14 gezeigten Ergebnisse 
ebenfalls eine Reduzierung der Gelzeit von 8,6 min für das reine Harzsystem auf 7,5 min für ein 
Nanokomposit mit 15 Gew.-% Partikeln. Die Gelzeiten sind damit signifikant kleiner als von RTM6, 
obwohl die Untersuchungen lediglich einer isothermen Härtungstemperatur von 120 °C entspre-
chen. Dies zeigt erneut die höhere Reaktivität des LY556/CH917/DY070 Harzsystems an.  
Aufgrund der wesentlich kürzeren Aushärtezeiten zeigen die Ergebnisse eine Gefahr durch die Re-
aktionsbeschleunigung auf. Während bei RTM6 auch die beschleunigten Reaktionen noch so lang-
sam ablaufen, dass die allermeisten Infusionsprozesse davon unberührt bleiben, kann bei den 
schnelleren Harzsystemen die weitere Reaktionsbeschleunigung zu einem Problem werden. Reizt 
ein Fertigungsprozess bereits die Topfzeiten eines Harzsystems aus, kann durch die Partikelzugabe 
eine vollständige Imprägnierung verhindert werden.  
 

 

Abbildung 8.14: Umsatz und Zeit bei Gelierung von Nanokompositen aus LY556/CH917/DY070 mit steigen-
dem Partikelgehalt an Aluminiumoxid-Partikeln bei einer isothermen Aushärtetemperatur von 120°C. 
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Die Nanokomposite aus LY556/CH917/DY070 werden ebenfalls auf ihren Umsatz bei Gelierung 
untersucht. Hier weist das reine Harzsystem mit 38,8 % eine Gelierung bei sehr niedrigen Umsät-
zen auf. Dieser Wert wird durch die Zugabe von Partikeln weiter auf 35,0 % verringert. Auch hier 
schwanken die erhaltenen Umsatzwerte recht stark aufgrund der bereits diskutierten Schwächen 
der Methodik. Dennoch kann der abnehmende Trend im Umsatz erkannt werden. Dieser Effekt 
zeigt auf, dass eine geringe Vernetzung des Harzsystems in Anwesenheit von Partikeln notwendig 
ist, um mechanische Spannungen zu übertragen. Wie bereits diskutiert, liegt dies wahrscheinlich 
an einer verringerten Netzwerkmobilität im Allgemeinen oder an einer veränderten Keimbildung 
im Harzsystem. Neben den Ursachen dieses Phänomens ist allerdings besonders die Auswirkung 
auf die Deformationen interessant. So ist bekannt, dass im Hinblick auf die chemische Schwindung 
insbesondere der Anteil nach der Gelierung von Bedeutung ist. Sinkt der Gelpunkt nun zu niedrige-
ren Umsätzen hin, steigt hierdurch der Umsatz nach der Gelierung und somit der relevante Teil der 
chemischen Schwindung. Die Reduzierung des Umsatzes bei Gelierung durch die Nanopartikel ist 
somit negativ in Bezug auf die fertigungsinduzierten Deformationen von Faserverbunden zu be-
werten. 

Partikelmaterial 

 
Die Reaktionskinetik von Nanokompositen wird alleinig von der Vernetzung des Harzsystems be-
stimmt. Das Kernmaterial der eingebrachten Partikel sollte somit keinen Einfluss auf die Reakti-
onsgeschwindigkeit haben, vielmehr ist an dieser Stelle nur die Interaktion zwischen beiden 
Phasen von Bedeutung. Für die gewählten Partikelmaterialien Aluminiumoxid, Titandioxid und Si-
liciumoxid ist die Partikeloberfläche durch Hydroxylgruppen belegt und somit auf den ersten Blick 
vergleichbar. Wie jedoch bereits in Kapitel 8.1.2 diskutiert, unterscheidet sich das Siliciumdioxid, 
das alleinig kovalente Bindungen zum Harzsystem eingehen kann. An dieser Stelle stellt sich also 
die Frage, ob der beobachtete katalytische Effekt des Aluminiumoxides aufgrund seiner Hydro-
xylgruppen auf der Oberfläche auch auf die anderen Materialsysteme übertragen werden kann. 
Die durchgeführten experimentellen Analysen bestätigen diese Annahme. Die Umsatzkurven der 
drei Nanokomposite mit jeweils dem gleichen Partikelgehalt sind nahezu identisch. Wie in Abbil-
dung 8.15 zu erkennen ist, findet für Nanokomposite mit Titandioxid- und Siliciumdioxid-Partikeln, 
wie bereits für Aluminiumoxid beschrieben, eine Beschleunigung der Reaktion statt. Diese fällt 
umso größer aus, je höher der Partikelgehalt ist. Dabei scheint der katalytische Effekt für alle drei 
Partikelmaterialien vergleichbar. Dies deutet auf eine ähnliche Wechselwirkung der Partikelober-
fläche mit dem Epoxidharz hin. So könnten sich für alle drei Materialien Wasserstoffbrücken aus-
bilden, die zu einer höheren Reaktivität des Epoxidringes führen. Interessant ist hier, dass auch die 
kovalente Bindung an das Siliciumdioxid diesen Effekt nicht reduziert. Es ist zu erwarten gewesen, 
dass mit zunehmender Belegung der Partikeloberfläche seine katalytische Wirkung aufgrund der 
Abnahme der Koordinationsstellen verringert wird. Da dies ganz offensichtlich nicht der Fall ist, 
spricht das entweder für eine unvollständige Belegung der Oberfläche oder für einen zweiten kon-
kurrierenden katalytischen Effekt, der unabhängig von der Partikeloberfläche ist. Hier wäre zum 
einen denkbar, dass die Partikel lediglich den Start der Reaktion katalysieren. Sind die Koordinati-
onsstellen durch gebildete Wasserstoffbrücken- oder kovalente Bindungen blockiert, läuft die Re-
aktion unabhängig weiter. Diese Erklärung ist durchaus realistisch, da es sich bei der 
Vernetzungsreaktion um eine autokatalytische Reaktion handelt. Das heißt: Eine Katalyse des Re-
aktionsstarts würde die gesamte Reaktivität der Reaktion erhöhen. Eine weitere Möglichkeit ist, 
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dass die Oberfläche der Partikel gar nicht verantwortlich für die Reaktionsbeschleunigung ist, son-
dern vielmehr das durch die Partikel eingebrachte Wasser.  
 

 

 

 

Abbildung 8.15: Umsatzkurven über die Zeit von Nanokompositen aus RTM6 mit verschiedenen Partikelge-
halten an Aluminiumoxid-, Titandioxid- und Siliciumdioxid-Nanopartikeln bestimmt anhand dynamischer 
DSC-Messungen. 
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Neben der Reaktionsgeschwindigkeit wird auch der Zeitpunkt der Gelierung in Abhängigkeit des 
Partikelmaterials bei verschiedenen Gehalten untersucht. Die in Abbildung 8.16 dargestellten Er-
gebnisse bestätigen noch einmal die Umsatzentwicklung. So sinkt die Gelzeit mit steigendem Parti-
kelgehalt, aber es sind keine systematischen Unterschiede zwischen den Materialien zu erkennen. 
Auffällig sind nur die Ergebnisse mit 1,46 Vol.-% und 3,03 Vol.-% Aluminiumoxid-Partikel. Hier liegt 
die Gelzeit einmal über und einmal unter dem Durchschnitt der Gelzeiten der anderen beiden Par-
tikelsysteme. Dieser Unterschied ist allerdings gering und es wird hier von einem konstanten Um-
satz bei Gelierung für alle Partikelmaterialien ausgegangen. 
 

 

Abbildung 8.16: Umsatz und Zeit bei Gelierung von Nanokompositen aus RTM6 mit verschiedenen Partikel-
gehalten an Aluminiumoxid-, Titandioxid- und Siliciumdioxid-Partikeln bei einer isothermen Aushärtetem-
peratur von 180°C. 

8.2.3 Reaktionsgeschwindigkeit in Abhängigkeit der Partikel-Harz-Interaktion 

 
Die veränderte Reaktionsgeschwindigkeit von Nanokompositen ist durch die Wechselwirkung des 
Harzsystems mit der Partikeloberfläche zu erklären. Aus diesem Grund ist ein signifikanter Einfluss 
der Partikelmodifikation auf das Aushärteverhalten von RTM6 zu erwarten. Hierbei werden erneut 
die reaktiven Modifikationen APTES und GLYMO, die nicht-reaktiven Modifikationen OTES und 
PTES sowie das nicht modifizierte Aluminiumoxid verglichen. Abbildung 8.17 zeigt die Ergebnisse 
von Nanokompositen mit jeweils 10 Gew.-% Partikelanteil.  
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Abbildung 8.17: Umsatzkurven über die Temperatur von Nanokompositen aus RTM6 mit 10 Gew.-% Alumi-
niumoxid-Partikeln mit verschiedenen Oberflächenmodifikationen, bestimmt mittels dynamischer DSC-Mes-
sungen. 
 
Anhand der Umsatzkurven ist, wie erwartet, ein Einfluss der Modifikation zu erkennen. Interessan-
terweise zeigen die Ergebnisse eine niedrigere Reaktionsgeschwindigkeit der reaktiv modifizierten 
Partikel im Vergleich zu den nicht-reaktiv modifizierten Partikeln. Dies ist bemerkenswert, da die 
Oberflächenmodifikation für APTES und GLYMO mit in das Netzwerk eingebaut wird. Es wäre also 
auch denkbar gewesen, dass die Reaktion von der Partikelmodifikation startet und hierdurch der 
gegenteilige Effekt, also eine Reaktionsbeschleunigung, eintritt. Da dies hier nicht zu beobachten 
ist, kann die Reaktivität der Aminofunktionalität des APTES und die Oxiranfunktionalität des 
GLYMO als genauso oder weniger reaktiv als die des Härters beziehungsweise die des Harzes be-
wertet werden.  
Die Reduzierung der Reaktionsgeschwindigkeit im Vergleich zu den unmodifizierten Partikeln 
kann dabei durch zwei mögliche Effekte erklärt werden. Zum einen belegt die Modifikation die Par-
tikeloberfläche, wodurch keine, beziehungsweise weniger Koordinationsstellen zur Reaktionsbe-
schleunigung zur Verfügung stehen. Zum anderen wird durch die Anbindung des Harzsystems die 
Kettenbeweglichkeit des Polymers verringert. Hierdurch ist eine weitere Reduzierung der Vernet-
zungsgeschwindigkeit zu erwarten. 
Auffällig ist an den dargestellten Ergebnissen zudem die etwas höhere Reaktionsgeschwindigkeit 
der OTES- und PTES-Modifikation im Vergleich zum unmodifzierten Aluminiumoxid. Analog zu    
APTES und GLYMO findet durch die nicht-reaktiv modifizierten Partikel ebenfalls eine Abdeckung 
der katalytisch aktiven Koordinationsstellen statt, was die Reaktion prinzipiell verlangsamen sollte. 
Die nicht-reaktiv modifizierten Partikel führen jedoch zu einer höheren Molekülkettenbeweglich-
keit an der Partikeloberfläche, da hier keine Bildung von festen Bindungen möglich ist. Die erhöhte 
Kettenbeweglichkeit ermöglicht eine schnellere Reaktionsgeschwindigkeit, da mögliche Reaktions-
partner leichter zueinander finden. Diese Mobilisierung der Ketten scheint dabei ähnlich bezie-
hungsweise noch etwas stärker beschleunigend wie der katalytische Effekt der Partikeloberfläche 
zu wirken.  
Ein weiterer möglicher Mechanismus wäre im Übrigen eine stärkere Wasseradsorption der OTES- 
und PTES-Partikel im Vergleich zu den drei anderen Partikeln. Diese würde auch die Ergebnisse 
der Reaktionsbeschleunigung begründen. Allerdings sind die ausgewählten Alkylketten wesentlich 
hydrophober als die anderen Partikeloberflächen. Aus diesem Grund sind für die nicht-reaktiv 
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modifizierten Partikel eher niedrigere Wasseranteile zu erwarten, und diese Erklärung kann hier 
vernachlässigt werden.  
Die gefundenen Unterschiede in der Reaktionsgeschwindigkeit werden noch einmal durch die Zeit 
der Gelierung bestätigt. Auch dabei tritt die Gelierung der mit APTES und GLYMO modifizierten 
Partikel mit 28 min beziehungsweise 25 min deutlich später auf als für die anderen drei Partikel-
systeme. Diese weisen, wie in Abbildung 8.18 zu erkennen ist, Gelzeiten von knapp unter 23 min 
auf. 
 

 

Abbildung 8.18: Zeit bei Gelierung von Nanokompositen aus RTM6 mit 10 Gew.-% Aluminiumoxid-Partikeln 
mit verschiedenen Oberflächenmodifikationen bei einer isothermen Aushärtetemperatur von 180°C. 

8.2.4 Fazit über den Einfluss pyrogener Nanopartikel auf die Reaktionsgeschwindigkeit von 
Epoxidharzen 

Die durchgeführten Arbeiten dienen ebenfalls der Beantwortung der Teil-Hypothese 2. Die durch-
geführte Arbeit zeigt dabei folgenden Einfluss der pyrogenen Nanopartikel auf die Reaktionsge-
schwindigkeit von Epoxidharzen. 

 Die Reaktionsgeschwindigkeit von Polymeren ist individuell abhängig von ihrer chemi-
schen Zusammensetzung. Für Epoxidharze kann jedoch durch die Integration von pyroge-
nen Nanopartikeln eine Reaktionsbeschleunigung in Abhängigkeit des Partikelgehaltes 
beobachtet werden. Diese Beschleunigung lässt sich wahrscheinlich durch einen katalyti-
schen Effekt durch anwesendes Wasser oder durch eine Epoxid-Metall- oder Epoxid–Hyd-
roxy-Bindung erklären. 

 Die Vernetzungsreaktion wird maßgeblich von der Partikel-Harz-Interaktion bestimmt, 
weswegen die Partikeloberfläche eine entscheidende Rolle spielt. Dabei sinkt die Reakti-
onsgeschwindigkeit bei einer kovalenten Anbindung an das Partikel im Vergleich zu weni-
ger festen Bindungen. 

 Durch die Reaktionsbeschleunigung wird die Gelierung des Harzsystems zu früheren Zeiten 
hin verschoben. Darüber hinaus scheint es, dass der Umsatz der Gelierung zu niedrigeren 
Werten schiftet. Dies kann jedoch aufgrund von methodischen Schwächen nicht abschlie-
ßend geklärt werden. 
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8.3 Einfluss pyrogener Nanopartikel auf die thermische Schwindung von Epoxidharzen 

8.3.1 Thermische Schwindung in Abhängigkeit des Mischungsverhältnisses 

 
Zur Analyse der thermischen Schwindung der Nanokomposite in Abhängigkeit des Partikelgehaltes 
wird der lineare Wärmeausdehnungskoeffizient (CTE) mittels Thermomechanischer Analyse er-
mittelt. Die Messung der thermischen Längenänderung der vollständig ausgehärteten Proben er-
folgt von 0 °C bis 250 °C. Dieser große Temperaturbereich ermöglicht die Bestimmung des 
mittleren CTE unterhalb der Glasübergangstemperatur von 25 °C bis 180 °C sowie oberhalb von 
240 °C bis 250°C. Die Bestimmung des Wärmeausdehnungskoeffizienten in diesen beiden Berei-
chen ist notwendig, da es in Abhängigkeit des gewählten Aushärtezyklus zu einer Überschreitung 
der Glasübergangstemperatur während des Aushärteprozesses kommen kann.  
 

 

Abbildung 8.19: Experimenteller und berechneter mittlerer Längenwärmeausdehnungskoeffizient von 
RTM6 mit verschiedenen Partikelgehalten von Aluminiumoxid unterhalb der Glasübergangstemperatur, ana-
lysiert mittels TMA in einem Temperaturbereich von 25 °C bis 180°C [nach 213]. 
 
Abbildung 8.19 stellt zunächst die Wärmeausdehnungskoeffizienten der Nanokomposite aus RTM6 
mit einem Füllstoffgehalt von 0 Gew.-% bis 15 Gew.-% unterhalb der Glasübergangstemperatur 
dar. Die experimentellen Ergebnisse zeigen für das reine Harzsystem einen Wert von 67,5 ppm/K, 
der durch die Zugabe von 15 Gew.-% Aluminiumoxid um 6,9 % auf 62,9 ppm/K sinkt. Zwischen 
diesen beiden Grenzwerten nimmt der Wärmeausdehnungskoeffizient kontinuierlich mit zuneh-
mendem Füllstoffgehalt ab. Diese Entwicklung entspricht den Erwartungen nach der Literatur-
recherche und kann durch den deutlich niedrigeren Wärmeausdehnungskoeffizient des 
Aluminiumoxides von 6.1 ppm/K begründet werden. 
Darüber hinaus sind in der Abbildung 8.19 die erwarteten Ergebnisse laut der vereinfachten Mi-
schungsregel nach Gleichung (12) als graue Linie dargestellt. Die experimentellen Ergebnisse lie-
gen unter dieser Vorhersage. Dieser Unterschied deutet darauf hin, dass die Wechselwirkung 
zwischen Partikel und Polymer ebenfalls einen Einfluss auf den Wärmeausdehnungskoeffizient des 
Komposites hat.  
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Eine starke Wechselwirkung behindert die Wärmeausdehnung stärker als sich durch die einfache 
Mischungsregel vorhersagen lässt. 
Die ermittelte Materialkonstante CTE wird anschließend zur Berechnung der thermischen Längen-
schwindung nach Gleichung (35) verwendet. 
 

 𝑆 , = 𝐶𝑇𝐸 𝑇 ä − 𝑇 ⋅ 100% (35) 
Mit: Einsatz=Einsatz Härtung=Härtung 

 
Diese wird von dem Wärmeausdehnungskoeffizienten des Nanokomposites und der betrachteten 
Temperaturdifferenz bestimmt. Im Falle des hier verwendeten Fertigungsprozesses sind dies eine 
Härtungstemperatur von 180 °C und eine Einsatztemperatur von 25 °C. Hieraus ergeben sich die in 
Abbildung 8.20 dargestellten thermischen Schwindungen. 
 

 

Abbildung 8.20: Thermische Längen- und Volumenschwindung von RTM6 in Abhängigkeit des Partikelgeh-
altes von Aluminiumoxid für einen Abkühlprozess von 180°C auf 25°C. 
 
Die Abbildung stellt neben der Längenschwindung auch die Abhängigkeit der thermischen Volu-
menschwindung von dem Partikelgehalt dar. Für isotrope Materialien, wie es die vorliegenden Na-
nokomposite (ohne Faserverstärkung) sind, wird nach Gleichung (36) der 
Volumenausdehnungskoeffizient gleich dreimal dem Längenausdehnungskoeffizienten angenom-
men.  
 

 γ = 3 ∙ CTE (36) 
Mit: γ=volumetrischer Wärmeausdehnungskoeffizient 

 
Mit diesem Wissen wird die thermische Volumenschwindung analog der Längenschwindung be-
rechnet. Folglich ist die Volumenschwindung des reinen RTM6 mit 3,15% gleich dem Dreifachen 
der Längenschwindung von 1,05%. Ansonsten besteht bei konstanter Temperaturdifferenz ein li-
nearer Zusammenhang zu dem CTE. Somit sinkt die thermische Schwindung mit zunehmendem 
Partikelgehalt kontinuierlich ab.  
Diese generellen Beobachtungen können auf die Wärmeausdehnungskoeffizienten der Nanokom-
posite oberhalb der Glasübergangstemperatur erweitert werden. Abbildung 8.21 stellt diese Ergeb-
nisse in Abhängigkeit des Füllstoffgehaltes dar. 

2,70

2,90

3,10

3,30

0,90

0,95

1,00

1,05

1,10

0 2,5 5 7,5 10 12,5 15

T
h

er
m

is
ch

e 
V

o
lu

m
en

sc
h

w
in

d
u

n
g 

(%
)

T
h

er
m

is
ch

e 
L

än
ge

n
sc

h
w

in
d

u
n

g 
(%

)

Partikelgehalt (Gew.-%)



8 Einfluss pyrogener Nanopartikel auf Materialeigenschaften von Epoxidharzen  141 
 

 

Abbildung 8.21: Experimenteller und berechneter mittlerer Längenwärmeausdehnungskoeffizient von 
RTM6 mit verschiedenen Partikelgehalten von Aluminiumoxid oberhalb der Glasübergangstemperatur, ana-
lysiert mittels TMA in einem Temperaturbereich von 240 °C bis 250°C [nach 213]. 
 
Die Ergebnisse zeigen, dass die Wärmeausdehnung oberhalb der Glasübergangstemperatur gene-
rell um ein Vielfaches höher als unterhalb des Glasübergangs sind. So weist zum Beispiel das reine 
Epoxidharz einen fast dreimal so hohen Koeffizienten von 166,9 ppm/K auf. Dieser signifikante Un-
terschied entspricht den Erwartungen und kann durch die erhöhte Kettenbeweglichkeit im gum-
mielastischen Zustand im Vergleich zum glasartigen erklärt werden.  
Wie bei den niedrigen Temperaturen wird allerdings auch oberhalb der Glasübergangstemperatur 
der Wärmeausdehnungskoeffizient durch die Zugabe der Nanopartikel verringert. Auch hier wird 
die maximale Reduktion für 15 Gew.-% erzielt, die mit 148,7 ppm/K sogar 10,9 % niedriger als für 
das reine Harz ausfällt. Diese stärkere Reduzierung kann dabei auf den größeren Unterschied im 
Wärmeausdehnungskoeffizienten von Aluminiumoxid und dem Harzsystem im gummielastischen 
zurückgeführt werden. Insgesamt fallen jedoch auch die Messabweichungen im gummielastischen 
Bereich des Harzes größer als im glasartigen Zustand aus, was wahrscheinlich mit der Messme-
thode mit seinem aufliegenden Stempel zu begründen ist. Die notwendige Kraft, mit welcher der 
Stempel kontinuierlich auf die Probe drückt, wirkt sehr lokal und wird im gummielastischen Zu-
stand nicht über die Harzprobe verteilt. Dabei kann es sogar zum leichten Einsinken des Glasstem-
pels kommen. Somit führen kleinste Inhomogenitäten in der Partikelverteilung oder der 
Vernetzung des Harzsystems zu Schwankungen in der Wärmeausdehnung. Um dieses Problem zu 
umgehen, wurden im Rahmen dieser Arbeit verschiedenste Auflagekräfte und -flächen variiert, wo-
bei auf der einen Seite ein guter Kontakt zur Probe sichergestellt werden muss und zum anderen 
die Probe nicht eingedrückt werden soll. Trotz dieser Variationen konnte jedoch keine Erhöhung 
der Messgenauigkeit erreicht werden.  
Die genannten Abweichungen in Verbindung mit den geringen Unterschieden in den Mittelwerten 
der Wärmeausdehnungskoeffizienten machen eine detaillierte Analyse des Materialverhaltens 
schwierig. Generell entspricht die allgemeine Tendenz der Messwerte jedoch auch den Erwartun-
gen aus der Literatur, dass die Wärmeausdehnungskoeffizienten sowohl unter- als auch oberhalb 
von der Glasübergangstemperatur mit zunehmendem Füllstoffgehalt sinken.  
Analog der thermischen Schwindung unterhalb der Glasübergangtemperatur könnte diese auch 
oberhalb berechnet werden. In dem betrachteten Härtungsprozess (isotherm bei 180 °C) findet die 
gesamte Abkühlung des Bauteils jedoch im glasartigen Zustand statt. Somit ist es nicht möglich für 
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den Anwendungsfall eine relevante Temperaturdifferenz zu bestimmen. Aus diesem Grund wird 
von der Darstellung der thermischen Schwindung oberhalb von der Glasübergangstemperatur ab-
gesehen. 
Für ein erweitertes Verständnis der Wärmeausdehnung von Nanokompositen ist neben den expe-
rimentellen Ergebnissen der theoretische Ausdehnungskoeffizient in Abbildung 8.19 und Abbil-
dung 8.21 eingezeichnet. Dieser theoretische Wert wird anhand der Mischungsregel nach 
Gleichung (12) berechnet. Er setzt die Wärmeausdehnung des Nanokompositen aus den Koeffizien-
ten von Harzsystem und Partikel gewichtet nach ihren Volumenanteilen zusammen. 
Die berechneten CTE, eingezeichnet als graue Linien, stimmen sowohl unter- als auch oberhalb der 
Glasübergangstemperatur mit großer Genauigkeit mit den experimentellen Ergebnissen überein. 
Dabei ist die Übereinstimmung bei niedrigen Füllstoffgehalten etwas genauer als bei höheren, wo 
die experimentellen Werte geringfügig unter den berechneten liegen.  
 

 

Abbildung 8.22: Nach der Mischungsregel berechnete Wärmeausdehnungskoeffizienten von Nanokomposi-
ten aus RTM6 mit Aluminiumoxid-Nanopartikeln in Abhängigkeit des Partikelgehaltes; oben: unterhalb der 
Glasübergangstemperatur; unten: oberhalb der Glasübergangstemperatur. 
 
Hier wird die Mischungsregel dennoch zunächst verwendet, um den Einfluss des Partikelgehaltes 
besser zu verstehen. So wurde mit ihrer Hilfe der CTE von Nanokompositen aus RTM6 mit 
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Aluminiumoxid-Partikeln mit einem Partikelgehalt von bis zu 100%, also dem reinen Alumini-
umoxid, berechnet. Abbildung 8.22 zeigt die Ergebnisse im gummi- und im glasartigen Zustand. 
Die Betrachtung der Mischungsregel zeigt einen linearen Zusammenhang zwischen dem Volumen-
anteil der Partikel und dem CTE des Nanokomposites. In der Darstellung ist jedoch der Partikel-
gehalt in Gewichtsprozent angegeben, da dies die praxisrelevante Einheit bei der Verarbeitung 
von Nanokompositen ist. Aufgrund dieser Umrechnung zeigt der CTE den abgebildeten Zusam-
menhang zu dem Partikelanteil. Dies bedeutet, dass mit zunehmendem Partikelgehalt zwar der 
CTE des Nanokomposites stetig abnimmt, dieser Effekt mit steigenden Partikelanteilen jedoch im-
mer stärker ausfällt. In den ‚niedrigen‘ Partikelgehalten bis 15 Gew.-%, wie sie in der vorliegenden 
Arbeit verarbeitet sind, fällt die Änderung des CTE somit gering aus. Diese Betrachtung begründet 
die geringen Veränderungen des CTE der untersuchten Nanokomposite im Vergleich zu den Lite-
raturwerten. In der Literatur wird vielfach von signifikanten Verringerungen der Wärmeausdeh-
nung von 50% oder mehr berichtet. Hierbei werden jedoch zumeist auch hohe Füllstoffgehalte 
von bis zu 70 Vol.-% eingesetzt. [46] 
Um für das hier betrachtete Materialsystem eine Halbierung des CTE durch die Zugabe von Alumi-
niumoxid zu erreichen, müssten laut Mischungsregel etwa 82 Gew.-% Partikel dazugegeben wer-
den. Im Hinblick auf die Forschungshypothese in dieser Arbeit sind solche hohen Partikelgehalte 
jedoch nicht realisierbar. Wie bereits in Kapitel 7.2.1 gezeigt, führen bereits 15 Gew.-% zu einer 
signifikanten Erhöhung der Viskosität des flüssigen Nanokomposites. Aus diesem Grund würde 
eine weitere Steigerung des Füllstoffgehaltes eine Herstellung von faserverstärkten Nanokomposi-
ten in Fließprozessen, wie dem RTM-Verfahren, verhindern. 

8.3.2 Thermische Schwindung in Abhängigkeit der Materialien 

Polymermaterial 

 
Zur Analyse des Einflusses des Polymermaterials auf die thermische Schwindung von Nanokompo-
siten wird das Epoxidharz mit dem Aminhärter (RTM6) mit einem Harzsystem mit Säureanhydrid-
härter (LY556/CH917/DY070) verglichen. Dabei werden durch die unterschiedlichen 
Vernetzungsdichten der Harzsysteme verschiedene Wärmeausdehnungen erwartet. Wie in Kapitel 
8.1.2 bereits diskutiert, weist RTM6 eine geringere Kettenbeweglichkeit in ausgehärtetem Zustand 
als LY556/CH917/DY070 auf. Diese geringere Netzwerkbeweglichkeit sollte zu einer geringeren 
Ausdehnung durch Wärmezufuhr führen. 
Bevor beide Materialsysteme im direkten Vergleich analysiert werden, sind in Abbildung 8.23 zu-
nächst die Wärmeausdehnungskoeffizienten von Nanokompositen aus dem Epoxidharz mit Säure-
anhydridhärter und einem Aluminiumoxid-Gehalt von 0  Gew.-%, 5  Gew.-%, 10  Gew.-% und 
15 Gew.-% zu erkennen. Der mittlere Längenausdehnungskoeffizient ist dabei zwischen 25°C und 
110°C berechnet, was einem Temperaturintervall unterhalb der Glasübergangstemperatur ent-
spricht. Die Ergebnisse zeigen auch für LY556/CH917/DY070 einen sinkenden CTE mit zunehmen-
dem Partikelgehalt. Hierbei ist eine maximale Reduzierung von 8,6% von 67 ppm/K für das reine 
Harz auf 61 ppm/K für den Nanokomposit mit 15Gew.-% Aluminiumoxid zu beobachten.  
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Abbildung 8.23: Mittlerer Längenwärmeausdehnungskoeffizient von LY556/CH917/DY070 (Epoxidharz 
mit Säureanhydridhärter) und von RTM6 (Epoxidharz mit Aminhärter) zwischen 25°C und 110°C sowie 
180°C in Abhängigkeit vom Partikelgehalt von Aluminiumoxid-Partikeln unterhalb der Glasübergangstempe-
ratur. 
 
Diese Materialkennwerte ähneln stark den bereits präsentierten CTE von Nanokompositen aus 
RTM6. Beide Kennwerte sind deshalb in Abbildung 8.23 im direkten Vergleich dargestellt. Dabei ist 
zu erkennen, dass die CTE von Nanokompositen aus RTM6 und LY556/CH917/DY070 für die ver-
schiedenen Gehalte von Aluminiumoxid nahezu identisch sind. Ein gleicher Einfluss des Partikel-
gehaltes ist laut der Mischungsregel nach Gleichung (12) auch zu erwarten. Überraschend ist jedoch 
der nahezu identische CTE von dem reinen RTM6 und LY556/CH917/DY070, weisen beide Harz-
systeme doch signifikant unterschiedliche Netzwerkdichten auf. Bei genauerer Betrachtung fallen 
aber die unterschiedlichen Temperaturintervalle auf, über die der mittlere CTE gebildet ist. Für 
beide Materialklassen wird zwar eine Auswertung unterhalb der Glasübergangstemperatur be-
trachtet, dieser Bereich startet für beide Materialien auch bei 25°C, endet für LY556/CH917/DY070 
jedoch bei 110°C und für RTM6 bei 180°C. Hierbei ist anzunehmen, dass der CTE von Polymeren 
mit steigender Temperatur zunimmt, da parallel ihre Kettenbeweglichkeit steigt. 
Um einen direkten Vergleich der Materialkennwerte zu erhalten, ist deshalb zusätzlich die Wär-
meausdehnung von RTM6 in dem kleineren Temperaturintervall ausgewertet und ebenfalls in Ab-
bildung 8.23 dargestellt. Die Ergebnisse des mittleren CTE zwischen 25°C und 110°C liegen um bis 
zu 6 ppm/K unterhalb der Werte des erweiterten Temperaturbereichs. Durch die Anpassung der 
Temperaturgrenzen bestätigt sich also doch die eingangs genannte Annahme, dass der CTE für stär-
ker vernetzte Epoxide niedriger als für weniger vernetzte Harzsysteme ist. 
Dieser Unterschied spiegelt sich allerdings nicht in der thermischen Schwindung als Matrix für Fa-
serverbunde wieder. Für die Fertigung der faserverstärkten Nanokomposite wird in dieser Arbeit 
für RTM6 eine Härtungstemperatur von 180°C und für LY556/CH917/DY070 eine Temperatur von 
120°C verwendet. Diese Temperaturen definieren den Abkühlintervall zur Raumtemperatur von 
25°C, der folglich für RTM6 mit 155 K größer als für LY556/CH917/DY070 mit 85 K ausfällt. Dieser 
Unterschied spiegelt sich direkt in den Ergebnissen der thermischen Schwindung in Abbildung 8.24 
wider. So weist das reine RTM6 eine thermische Längenschwindung von 1,0% auf, während dieser 
Wert für LY556/CH917/DY070 lediglich bei 0,6 % liegt. 
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Abbildung 8.24: Thermische Längen- und Volumenschwindung von LY556/CH917/CH070 (Säureanhydrid-
härter) und RTM 6 (Aminhärter) in Abhängigkeit des Partikelgehaltes von Aluminiumoxid für einen Abkühl-
prozess von Härtungs- auf Raumtemperatur. 

 
Parallel ist für LY556/CH917/DY070 der mittlere CTE oberhalb der Glasübergangstemperatur er-
mittelt und in Abbildung 8.25 dargestellt. Die dargestellten Werte sind für LY556/CH917/DY070 
in einem Temperaturintervall von 155°C bis 185°C und für RTM6 von 240 bis 250°C (siehe Abbil-
dung 8.21) ausgewertet. Es ist hierbei nicht möglich die gleichen Temperaturintervalle für beide 
Materialsysteme auszuwerten, da sich LY556/CH917/DY070 bei den hohen Temperaturen bereits 
zersetzt, während RTM6 bei den niedrigen Temperaturen noch glasartig vorliegt. 
Die dargestellten Ergebnisse der Nanokomposite aus LY556/CH917/DY070 zeigen zunächst ein 
ähnliches Verhalten wie RTM6: Die CTEs liegen deutlich oberhalb der Werte im glasartigen Zu-
stand, und die Wärmeausdehnung sinkt mit zunehmenden Füllstoffgehalt von 177 ppm/K auf 
164 ppm/K (Reduzierung um 7,2%). Auffällig ist jedoch, dass die CTE von Nanokompositen aus 
LY556/CH917/DY070 über den Werten von RTM6 liegen. Dies ist besonders beachtenswert auf-
grund der unterschiedlichen Temperaturintervalle, die zunächst ein gegenteiliges Verhältnis er-
warten ließen.  
Die Ergebnisse zeigen also deutlich den Einfluss der unterschiedlichen Kettenbeweglichkeit der 
beiden Polymere oberhalb der Glasübergangstemperatur. Während im glasartigen Zustand die Un-
terschiede noch sehr gering ausfallen, ist im gummielastischen Zustand erstmals eine signifikante 
Kettenbeweglichkeit gegeben, wodurch Unterschiede in der Netzwerkdichte im Polymer einen ent-
scheidenden Einfluss auf die Wärmeausdehnung bekommen.  
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Abbildung 8.25: Mittlerer Längenwärmeausdehnungskoeffizient von LY556/CH917/DY070 (Epoxidharz 
mit Säureanhydridhärter) oberhalb der Glasübergangstemperatur in Abhängigkeit vom Partikelgehalt von 
Aluminiumoxid-Partikeln. 
 
Partikelmaterial 

 
Neben der Auswahl des Harzsystems hat auch die Wärmeausdehnung der Partikel einen Einfluss 
auf die Wärmeausdehnung des Nanokomposites. Um diesen Einfluss genauer zu beleuchten, wer-
den Nanokomposite aus RTM6 mit Aluminiumoxid-, Titandioxid- und Siliciumdioxid-Partikeln un-
tersucht. Abbildung 8.26 zeigt die Ergebnisse des CTE unterhalb der Glasübergangstemperatur für 
einen Partikelgehalt von jeweils 1,5  Vol.-%., 3,0  Vol.-%. und 4,7 Vol.-%. 
 

 

Abbildung 8.26: Mittlerer Längenwärmeausdehnungskoeffizient von Nanokompositen aus RTM6 mit Alu-
miniumoxid-, Titandioxid- und Siliciumdioxid-Partikeln in Abhängigkeit vom Partikelgehalt unterhalb der 
Glasübergangstemperatur, analysiert mittels TMA in einem Temperaturintervall zwischen 25°C und 180°C. 
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Die Ergebnisse zeigen für alle drei Materialklassen einen abnehmenden CTE mit steigendem Füll-
stoffgehalt. Die Unterschiede zwischen den eingesetzten Partikelmaterialien sind allerdings margi-
nal. Insgesamt zeigen die Nanokomposite mit Siliciumdioxidpartikeln für alle drei Füllstoffgehalte 
den niedrigsten Mittelwert, dieser weicht aber maximal um 1,4 ppm/K vom CTE der beiden ande-
ren Nanokomposite gleichen Partikelgehaltes ab. In Anbetracht der Standardabweichung der 
durchgeführten Messungen zeigt sich der CTE der Nanokomposite also unabhängig vom Partikel-
material. 
Um dieses Ergebnis besser zu verstehen, werden die Wärmeausdehnungskoeffizienten der einge-
brachten Partikel aus der Literatur bezogen. Tabelle 8.1 stellt eine Übersicht der Kennwerte dar.  
 
Tabelle 8.1: In der Literatur genannte Wärmeausdehnungskoeffizienten von Aluminiumoxid, Titandioxid 
und Siliciumdioxid.  

Material Wärmeausdehnungs-  
koeffizient 

Temperatur Quelle: 

Aluminiumoxid CTE‖: 6,4 ppm/K 
CTE ⏊: 5,6 ppm/K 

20 bis 100°C 
 

[222] 

 CTE ‖: 5,7 ppm/K 
CTE ⏊: 5,1 ppm/K 

27 °C 
 

[223] 

CTE ‖: 7,8 ppm/K 
CTE ⏊: 7,0 ppm/K 

207 °C [223] 

Anatas (Titandioxid) CTE ‖: 3,8 ppm/K 
CTE ⏊: 7,8 ppm/K 

50 °C [224] 

 CTE ‖: 4,5 ppm/K 
CTE ⏊: 8,5 ppm/K 

25 °C [225] 

Rutil (Titandioxid) CTE ‖: 7,2 ppm/K  
CTE ⏊: 9,0 ppm/K 

50 °C [224] 

 CTE ‖: 7,0 ppm/K 
CTE ⏊: 9,4 ppm/K 

25 °C [225] 

 CTE ‖: 6,9 ppm/K 
CTE ⏊: 9,9 ppm/K 

10-60 °C [226] 

Siliciumdioxid 0,55 ppm/K  [47] 
0,5 ppm/K  [227] 

 0,5 ppm/K  [227] 

 
Bei der Wärmeausdehnung der Partikel muss ihre Kristallstruktur mit betrachtet werden. Während 
Siliciumdioxid amorph vorliegt, weisen Aluminiumoxid und Titandioxid eine kristalline Partikel-
struktur auf [228]. Dabei liegt das Aluminiumoxid ditrigonal-skalenoedrisch vor[222]. Anatas und 
Rutil haben hingegen eine ditetragonal-dipyramidale Koordination [224]. Alle drei Kristallstruktu-
ren eint ihre Anisotropie, weshalb die Partikel parallel und senkrecht zur kristallographischen 
Hauptachse unterschiedliche Wärmeausdehnungen besitzen. Mit Hilfe von Gleichung (37) kann aus 
den richtungsabhängigen Werten jedoch ein mittlerer CTE berechnet werden [222]. 
 

 
𝐶𝑇𝐸 =

2𝐶𝑇𝐸 + 𝐶𝑇𝐸∥

3
 (37) 

Mit: Mittel=Mittelwert  

 
Eine weitere Mischungsregel ist zudem notwendig, um die Zusammensetzung der Titandioxid-Par-
tikel aus 90% Anatas und 10% Rutil zu berücksichtigen [182]. Diese Mittelwertbildung erfolgt nach 
Gleichung (38) [229]. 



148      8 Einfluss pyrogener Nanopartikel auf Materialeigenschaften von Epoxidharzen
 

 
 

𝐶𝑇𝐸 =
∑ 𝐶𝑇𝐸 , 𝐶

∑ 𝐶
 (38) 

Mit: C=Konzentration Mischung=Mischung 

 
Mit Hilfe dieser Formeln kann anschließend ein Wärmeausdehnungskoeffizient für alle drei Parti-
kelmaterialien berechnet werden, welche in Tabelle 8.2 dargestellt sind. Dabei wird ein Mittelwert 
aus den dargestellten Literaturwerten gebildet, die aufgrund unterschiedlicher Messmethoden und 
Referenztemperaturen leicht schwanken. 
 
Tabelle 8.2: Berechnete mittlere Wärmeausdehnungskoeffizienten von Aluminiumoxid, Titandioxid und Si-
liciumdioxid.  

Material Berechneter Wärmeausdehnungskoeffizient 

Aluminumoxid 6,1 ppm/K 
Titandioxid 7,0 ppm/K 
Siliciumdioxid 0,5 ppm/K 

 
Die Berechnungen offenbaren einen sehr ähnlichen CTE von 6,1 ppm/K beziehungsweise 
7,0 ppm/K für Aluminiumoxid und Titandioxid. Siliciumdioxid weist hingegen einen wesentlich 
niedrigeren Koeffizienten von 0,5 ppm/K auf, was auf seine starken interatomaren Bindungen zu-
rückzuführen ist. An dieser Stelle sei jedoch darauf hingewiesen, dass sich teilweise die Referenz-
temperaturen der Literaturwerte unterscheiden und zudem nicht dem experimentell analysierten 
Intervall von 25°C bis 180°C entsprechen. Dabei haben die untersuchten Materialien keinen linea-
ren CTE im betrachteten Temperaturintervall. Um diese Einschränkung wissend, werden die CTE 
der Partikel trotzdem als temperaturunabhängig angenommen. Dies geschieht zum einen, da keine 
anderen Werte zur Verfügung stehen und zum anderen, da die wesentlichen Aussagen der folgen-
den Diskussion ohnehin davon unberührt bleiben.  
Mit Hilfe dieser Werte kann nun der Wärmeausdehnungskoeffizient der drei Nanokomposite in Ab-
hängigkeit des Partikelgehaltes an Hand der Mischungsregel nach Gleichung (12) berechnet wer-
den.  
Abbildung 8.27 zeigt die Ergebnisse der Berechnungen für Nanokomposite mit Partikeln aus allen 
drei Materialien. Dabei ist für alle Materialien ein linearer Abfall des Wärmeausdehnungskoeffi-
zienten mit zunehmendem Partikelgehalt zu erkennen. Die CTE der Nanokomposite spalten sich 
aber in zwei Gruppen auf. Aufgrund der ähnlichen Wärmeausdehnungen der Partikel weisen die 
Nanokomposite mit Aluminumoxid und Titandioxid folglich eine sehr ähnliche Entwicklung des 
CTE auf. Ihre Linien im Diagramm liegen nahezu übereinander. Der CTE des Nanokomposites mit 
Siliciumdioxid ist hingegen niedriger. Allerdings beträgt der maximale Unterschied im CTE der Na-
nokomposite 7 ppm/K, was der Differenz der CTE der Partikel entspricht.  
Deutlicher wird dieser geringe Unterschied noch rechts in Abbildung 8.27 gezeigt, wo der Bereich 
mit Partikelgehalten bis zu 5 Vol.-% vergrößert dargestellt ist. In diesem Bereich, der den experi-
mentellen Arbeiten entspricht, ist nahezu kein Einfluss des Partikelmaterials auf den CTE der Na-
nokomposite zu erkennen, was mit den experimentellen Ergebnissen übereinstimmt.  
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Abbildung 8.27: Wärmeausdehnungskoeffizienten von Nanokompositen auf Basis von RTM6 mit Partikeln 
aus Aluminiumoxid, Titandioxid, Siliciumdioxid und einem Partikel mit negativer Wärmeausdehnung, be-
rechnet nach der Mischungsregel; oben: Füllstoffgehalte bis 100 Vol.-%; unten: Füllstoffgehalte bis 5 Vol.-%.  
 
An dieser Stelle ist anzumerken, dass die CTE der gewählten Partikelmaterialien relativ ähnlich 
sind, was auf die Beschränkung dieser Arbeit auf pyrogene Metalloxide zurückzuführen ist. Aus die-
sem Grund wird zur theoretischen Betrachtung ein Material mit einem signifikant anderen CTE her-
angezogen. In der Literatur sind bereits verschiedene Partikel mit negativer Wärmeausdehnung 
bekannt, wobei CTE bis -10 ppm/K am weitesten verbreitet sind [230, 231, 232]. Darüber hinaus 
gibt es jedoch einzelne Materialien wie Mn3Zn0,5Sn0,5N0,85C0,1B0,05 , die bei Raumtemperatur einen 
CTE von -30 ppm/K aufweisen [232]. Zur Verdeutlichung des Einflusses dieses ‚extremen‘ Materials 
auf die Wärmeausdehnung eines denkbaren Nanokomposites, sind die theoretischen Ergebnisse 
nach Berechnung mit der Mischungsregel ebenfalls in Abbildung 8.27 eingezeichnet. Die Ergebnisse 
zeigen für hohe Partikelgehalte einen durchaus signifikanten Einfluss des Partikelmaterials. So 
wird durch die Zugabe des Materials mit negativer Wärmeausdehnung bei etwa 70 Vol.-% sogar ein 
Komposit ohne Wärmeausdehnung erhalten. Wird allerdings auch für diese Materialklasse nur ein 
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Volumengehalt von 4,7 Vol.-% betrachtet, fallen die Unterschiede schon wieder vernachlässigbar 
aus. So beträgt der Unterschied zwischen diesen Materialien und einem Nanokomposit mit Titan-
dioxid-Partikeln lediglich 1,7 ppm/K. Andersherum würde für diesen Partikelgehalt die Einbrin-
gung von Materialien mit einem wesentlich höheren CTE von 25 ppm/K, wie ihn zum Beispiel 
reines Aluminium besitzt, den Wert lediglich um 0,8 ppm/K steigern.  
Bei einer zusammenfassenden Betrachtung der dargestellten Ergebnisse zeigt sich somit ein sehr 
geringer Einfluss der Wärmeausdehnung des Partikelmaterials auf den Nanokomposit. Dieser ge-
ringe Einfluss ist dabei allerdings durch den niedrigen Füllstoffgehalt begründet, der notwendig ist, 
um die Fließfähigkeit des Harzsystems für die Imprägnierung der Fasern zu erhalten.  
Dieses Ergebnis gilt auch in den Ergebnissen der Wärmeausdehnungskoeffizienten oberhalb der 
Glasübergangstemperatur. Wie in Abbildung 8.28 zu erkennen, ist die Abweichung in der Mess-
genauigkeit größer als der Einfluss der unterschiedlichen Partikelmaterialien. 
 

 

Abbildung 8.28: Mittlerer Längenwärmeausdehnungskoeffizient von Nanokompositen aus RTM6 mit Alu-
miniumoxid, Titandioxid und Siliciumdioxid-Partikeln in Abhängigkeit vom Partikelgehalt oberhalb der Glas-
übergangstemperatur, analysiert mittels TMA in einem Temperaturintervall zwischen 240°C und 250°C. 

8.3.3 Thermische Schwindung in Abhängigkeit der Partikel-Harz-Interaktion 

 
Die bis hierhin diskutierte Mischungsregel zur Berechnung des Wärmeausdehnungskoeffizienten 
berücksichtigt lediglich die Wärmeausdehnung von Harz und Partikeln sowie ihr Mischungsver-
hältnis. Diese einfache Berechnung beruht dabei auf der Annahme, dass sich die einzelnen Kompo-
nenten gegenseitig nicht beeinflussen und ihre Wärmeausdehnung isoliert voneinander betrachtet 
werden kann. Darüber hinaus steht jedoch zu vermuten, dass auch die Partikel-Harz-Interaktion 
einen entscheidenden Einfluss auf die Wärmedehnung des Nanokomposites hat. 
In einem bereits etablierten Modell haben Levin, Rosen und Schapery [65, 233, 234] als Erweite-
rung das mechanische Verhalten berücksichtigt. Sie gehen von einem linear visko-elastischen Ver-
halten der Materialien aus und beziehen nach Gleichung (39) über den Kompressionsmodul der 
Komponenten die mechanische Hinderung bei der Ausdehnung mit ein. In dem Komposit werden 
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zudem ideale Grenzflächen zwischen sphärischen Partikeln und einer isotropen Matrix angenom-
men.  
 

∝ , = 𝐶𝑇𝐸 + 𝐶𝑇𝐸 − 𝐶𝑇𝐸

1
𝐾

−
1

𝐾

1
𝐾

−
1

𝐾

 (39) 

Mit: K=Kompressionsmodul LSHR= Modell von Levin, Rosen und Schapery 

 
Um den Einfluss der Einbeziehung der Moduln besser zu erkennen, sind in Abbildung 8.29 die Wär-
meausdehnungskoeffizienten von Nanokompositen aus RTM6 und LY556/CH917/DY070 mit Alu-
miniumoxid-Partikeln bis 15 Gew.-% dargestellt. Neben den Messwerten sind zudem die ‚einfache‘ 
Mischungsregel nach Gleichung (12) sowie die Ergebnisse der LSHR-Mischungsregel nach Glei-
chung  (39) eingezeichnet. Dabei zeigen die Ergebnisse in allen Fällen eine abnehmende Wärmeaus-
dehnung mit steigendem Partikelgehalt. Die Werte der ‚einfachen‘ Mischungsregel fallen jedoch 
durchgehend höher als bei der Mischungsregel nach LSHR aus, was den Erwartungen entspricht. 
So behindern die hochmoduligen Partikel die stärkere Wärmeausdehnung des Harzes, welches ei-
nen niedrigeren Modul aufweist.  
Dennoch liegen auch die berechneten Ergebnisse der Wärmeausdehnung nach LSHR oberhalb der 
experimentellen Werte. Für beide Harzsysteme, aber deutlicher für LY556/CH917/DY070, ist zu 
erkennen, dass gerade für höhere Partikelgehalte die Reduzierung des Wärmeausdehnungskoeffi-
zienten größer als vorhervorgesagt ausfällt. Diese Differenz ist bei den vorliegenden Ergebnissen 
zwar sehr gering, soll an dieser Stelle dennoch adressiert werden. Das Phänomen ist in der Literatur 
schon bekannt und kann auf eine veränderte Morphologie in der Interphase beziehungsweise der 
Grenzfläche zwischen Partikel und Polymer zurückgeführt werden.  
Während die zwei bisher diskutierten Mischungsregeln das Nanokomposit als eine Mischung aus 
zwei homogenen Phasen ansehen, ändert sich durch die Interaktion des Harzes mit dem Partikel 
sehr wohl seine Vernetzung. Dabei wird in der Literatur allgemein angenommen, dass durch eine 
reduzierte Kettenbeweglichkeit des Polymers der CTE abnimmt, während er durch eine Mobilitäts-
erhöhung steigt. Somit führt also eine schwache Partikel-Harz-Wechselwirkung (Grenzfläche) so-
wie eine reduzierte Vernetzung in der Interphase zu einer Steigerung der Wärmeausdehnung, 
während eine feste Partikel-Harz-Bindung und eine erhöhte Vernetzung des Polymers eine gegen-
teilige Auswirkung haben. Aus diesem Grund sehen einige Autoren Nanokomposite auch als drei-
Phasen-Gemische an und erweitern die Mischungsregel entsprechend. Gleichung (40) zeigt eine 
einfache Gleichung nach Gonzalez et al. [65]. 
 

𝐶𝑇𝐸 = Φ 𝐶𝑇𝐸 + Φ α + Φ 𝐶𝑇𝐸  (40) 
Mit: 3-Phasen= Drei-Phasen-Modell nach Gonzalez Interphase=Interphase 

 
Auch wenn diese Mischungsregel die Wärmeausdehnung des drei-Phasen-Nanokomposites gut 
verdeutlicht, ist die tatsächliche Nutzung der Mischungsregel jedoch fragwürdig. So ist es experi-
mentell kaum möglich, den Wärmeausdehnungskoeffizienten und den Volumenanteil der Inter-
phase exakt zu ermitteln.  
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Abbildung 8.29: Experimentelle und berechnete Wärmeausdehnungskoeffizienten nach verschiedenen Mi-
schungsregeln von Nanokompositen mit Aluminiumoxid-Partikelgehalten bis zu 15 Gew.-% unterhalb der 
Glasübergangstemperatur; oben: Nanokomposite aus RTM6; unten: Nanokomposite aus 
LY556/CH917/DY070. 
 
Mit diesem Hintergrundwissen kann die beobachtete zusätzliche Reduzierung der Wärmeausdeh-
nungen auf eine verringerte Kettenbeweglichkeit im Nanokomposit zurückgeführt werden. Dieser 
Rückschluss steht zunächst im Gegensatz zur Untersuchung der Vernetzungsreaktion (Kapitel 8.1), 
welche auf eine reduzierte Netzwerkdichte in der Interphase um die Partikel hindeutet. Diese In-
terphase sollte zu einer Erhöhung des CTE führen. Auf der anderen Seite kann in der Grenzfläche 
von einer starken Interaktion des Polymers mit der Partikeloberfläche ausgegangen werden. Dieser 
mechanische ‚Anker‘ behindert die Wärmeausdehnung des Polymers zusätzlich und scheint hier 
einen größeren Effekt als die Interphase zu haben. Insgesamt muss mit der Interpretation dieses 
Effektes jedoch sehr vorsichtig umgegangen werden; die ermittelten Unterschiede zwischen be-
rechneten und experimentellen Wärmeausdehnungskoeffizienten fallen sehr gering aus. Sie könn-
ten auch auf Ungenauigkeiten in den angenommenen Mischungsverhältnissen, den 
Wärmeausdehnungskoeffizienten der Partikel oder auch auf kleine Abweichungen in der Messme-
thode zurückgeführt werden.  
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Um den Einfluss der Grenzflächenfestigkeit auf die Wärmeausdehnung von Nanokompositen den-
noch besser zu verstehen, werden die Nanokomposite mit den Partikeln mit den fünf verschiedenen 
Oberflächenmodifikationen auf ihre Wärmeausdehnung hin untersucht. Die Analyse der Glasüber-
gangstemperaturen dieser Materialsysteme hat dabei auf eine höhere Netzwerkbeweglichkeit für 
die unmodifizierten Partikel sowie die Partikel PTES und OTES hingewiesen. Die reaktiv modifi-
zierten Partikel mit APTES und GLYMO zeigen hingegen eine niedrigere Netzwerkbeweglichkeit. 
Diese Unterschiede in der Netzwerkbeweglichkeit, die sich deutlich in der Glasübergangstempera-
tur widerspiegelt, können in den Wärmeausdehnungskoeffizienten jedoch nicht wiedergefunden 
werden. In Abbildung 8.30 sind die dazugehörigen experimentellen Ergebnisse dargestellt.  
 

 

Abbildung 8.30: Glasübergangstemperaturen von Nanokompositen aus RTM6 mit 10 Gew-% Alumini-
umoxid-Partikeln mit verschiedenen Oberflächenmodifikationen unterhalb der Glasübergangstemperatur.  
 
Die Ergebnisse zeigen Wärmeausdehnungskoeffizienten zwischen 63,6 ppm/K und 64,6 ppm/K. 
Damit liegen alle Koeffizienten unterhalb der Ergebnisse der Mischungsregeln. Dies spricht dafür, 
dass auch die nicht-reaktiv modifizierten Partikel eine Wechselwirkung mit dem Polymer eingehen. 
Diese könnte zum Beispiel über die freien Hydroxygruppen oder über eine mechanische Verzah-
nung erfolgen. Unterschiede in Abhängigkeit der Partikel-Harz-Anbindung können hingegen nicht 
erkannt werden. Zwar liegen die Mittelwerte der Koeffizienten der Nanokomposite der reaktiv mo-
difizierten Partikel leicht unterhalb der Werte der nicht-modifizierten beziehungsweise nicht-re-
aktiv modifizierten Partikel. Dieser Unterschied von 0,2 bis 1,0 ppm/K ist allerdings im Vergleich 
zu den Standardabweichungen der Messungen nicht signifikant.  
Zusammenfassend zeigen die Ergebnisse der untersuchten Nanokomposite also eine Tendenz zu 
reduzierten Wärmeausdehnungskoeffizienten aufgrund einer starken Grenzfläche. Die deutlichen 
Effekte, wie sie in der Literatur diskutiert werden, lassen sich hier jedoch nicht wiederfinden. An 
dieser Stelle lässt sich nicht feststellen, ob dies in den niedrigen Partikelgehalten oder einer schwa-
chen Partikel-Harzsystem-Interaktion begründet liegt.  
Der Vollständigkeit halber sind in Abbildung 8.31 und Abbildung 8.32 die Wärmeausdehnungsko-
effizienten oberhalb der Glasübergangstemperatur dargestellt. Grundsätzlich scheint es auch hier, 
dass die experimentellen Ergebnisse gerade für höhere Füllstoffgehalte unterhalb der berechneten 
liegen. Eine detaillierte Interpretation dieses Effektes, insbesondere auch in Hinblick auf die unter-
schiedlichen Modifikationen, ist jedoch sehr schwierig. Der ohnehin kleine Effekt, wie er unterhalb 
der Glasübergangstemperatur erahnt werden konnte, verschwindet oberhalb der 
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Glasübergangstemperatur vollständig in der Standardabweichung der Messungen. Auffällig ist au-
ßerdem, dass die Ergebnisse der ‚einfachen‘ und der LSHR-Mischungsregel gleich ausfallen. Beide 
Linien liegen übereinander. Dieses Phänomen ist auf den stark gesunkenen Kompressionsmodul 
der Matrix oberhalb der Glasübergangstemperatur zurückzuführen, während der Modul der Parti-
kel konstant bleibt. Durch den gummielastischen Zustand des Polymers findet ein wesentlich ge-
ringerer Spannungsaufbau im Polymer statt und die beiden diskutierten Mischungsregeln gleichen 
sich mit abnehmendem Polymer-Modul immer mehr an. Ausgehend von diesem Zusammenhang 
wäre es durchaus denkbar, dass im gummielastischen Zustand der Einfluss der Grenzflächenfestig-
keit auch abnimmt, da alle Moleküle eine größere Beweglichkeit besitzen. Abbildung 8.31 stellt 
diesbezüglich die CTE der Nanokomposite mit unterschiedlich modifizierten Partikeln oberhalb der 
Glasübergangstemperatur dar. Dabei zeigen alle Nanokompoiste einen CTE um 160 ppm/K. Auf-
grund der hohen Standardabweichungen kann der genannte Ansatz somit weder bestätigt noch wi-
derlegt werden.  
 

 

Abbildung 8.31: Experimentelle und berechnete Wärmeausdehnungskoeffizienten nach verschiedenen Mi-
schungsregeln von Nanokompositen mit Aluminiumoxid-Partikelgehalten bis zu 15 Gew.-% oberhalb der 
Glasübergangstemperatur; links: Nanokomposite aus RTM6; rechts: Nanokomposite aus 
LY556/CH917/DY070. 
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Abbildung 8.32: Glasübergangstemperaturen von Nanokompositen aus RTM6 mit 10 Gew-% Alumini-
umoxid-Partikeln mit verschiedenen Oberflächenmodifikationen oberhalb der Glasübergangstemperatur.  

8.3.4 Fazit über den Einfluss pyrogener Nanopartikel auf die thermische Schwindung von 
Epoxidharzen 

Die dargestellten Ergebnisse und durchgeführten Diskussionen liefern einen weiteren Baustein 
zur Verifizierung der Teil-Hypothese 2. Die wesentlichen Erkenntnisse des Einflusses von pyroge-
nen Partikeln auf die thermische Schwindung von Epoxidharzen sind folgende: 

 Die Reduzierung der thermischen Schwindung von Epoxidharzen ist durch die Integration 
von Nanopartikeln mit einem kleineren CTE als das Polymer möglich. Dabei gilt: je höher 
der Partikelgehalt, umso kleiner der CTE des Nanokomposites. Allerdings fallen die Effekte 
für die untersuchten Füllstoffgehalte von bis zu 15 Gew.-%, beziehungsweise 4,7 Vol.-%, 
gering aus.  

 Der CTE des Nanokomposites setzt sich aus der Wärmeausdehnung des Polymers und der 
Partikel zusammen. Folglich sollten sowohl Polymere als auch Partikel mit möglichst klei-
nem CTE gewählt werden. Für die betrachteten Mischungsverhältnisse ist der Einfluss des 
CTE der Partikel aufgrund des niedrigen Partikelanteils sehr gering. 

 Eine starke Interaktion zwischen Partikel und Polymer behindert die thermische Ausdeh-
nung eines Nanokomposites über die reine Materialsubstitution hinaus. Unterschiede in 
der Netzwerkbeweglichkeit um das Partikel herum, wie sie durch eine veränderte Harz-
Anbindung zustande kommen, haben für die untersuchten Füllstoffgehalte jedoch keinen 
signifikanten Einfluss auf die thermische Schwindung. 

8.4 Einfluss pyrogener Nanopartikel auf die chemische Schwindung von Epoxidharzen 

8.4.1 Chemische Schwindung in Abhängigkeit des Mischungsverhältnisses 

 
Die Umwandlung von Van-der-Waals-Wechselwirkungen in kovalente Bindungen während der 
Aushärtung von Epoxidharzen führt zu kleineren Atomabständen. Folglich steigt die Dichte des Po-
lymers und sein Volumen nimmt ab. Aluminiumoxid-Partikel erfahren hingegen keine chemische 
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Umwandlung bei einer isothermen Aushärtetemperatur und ändern ihr Volumen somit nicht. Aus 
diesem Grund ist in erster Näherung zu erwarten, dass die Zugabe von Partikeln die chemische 
Schwindung des Nanokomposites um das substituierte Harzvolumen reduziert. Sie lässt sich dem-
nach aus der chemischen Schwindung des reinen Harzes minus des Volumenanteils der Partikel 
nach Gleichung (41) berechnen 
 

 𝑆 , = 𝑆 , (1 − Φ) (41) 
Mit: Mischungsregel=Mischungsregel 

 
Nach der genannten Mischungsregel besteht ein linearer Zusammenhang zwischen der chemischen 
Schwindung des Nanokomposites und dem Volumengehalt der Partikel. Um diesen Zusammenhang 
experimentell nachzuvollziehen, wird die chemische Schwindung der Nanokomposite aus RTM6 
und Aluminiumoxid-Partikeln in Abhängigkeit des Partikelgehaltes bei einer isothermen Härtungs-
temperatur von 180°C mittels Tropfenkonturanalyse bestimmt. Die erhaltenen experimentellen Er-
gebnisse sowie die zu erwartenden Ergebnisse laut Mischungsregel sind in Abbildung 8.33 
dargestellt.  
 

 

Abbildung 8.33: Chemische Schwindung von RTM6 in Abhängigkeit des Partikelgehaltes von Alumini-

umoxid-Nanopartikeln, ermittelt bei 180°C mittels Tropfenkonturanalyse [nach 213]. 
 
Die Auswertung der Tropfenkonturanalyse zeigt für das reine Epoxidharz eine chemische Schwin-
dung von 9,3 Vol.-%. Diese wird mit steigendem Partikelgehalt kontinuierlich reduziert bis schließ-
lich für 15 Gew.-% eine Verringerung der chemischen Schwindung um 12% auf 8,2 Vol.-% erreicht 
wird. Wie erwartet, führt also eine Substitution der reaktiven Harzmasse gegen volumenkonstante 
Aluminiumoxid-Partikel zu einer Reduzierung der Volumenschwindung. Im Vergleich zwischen der 
Mischungsregel und den experimentellen Ergebnissen ist zudem eine Reduzierung der chemischen 
Schwindung über das erwartete Maß hinaus zu erkennen. So entspricht zum Beispiel ein Parti-
kelanteil von 15 Gew.-% lediglich einem Volumenanteil von 4,8 Vol.-% Partikeln im Nanokomposit. 
Die Differenz zwischen den experimentellen Ergebnissen und der Mischungsregel kann dabei auf 
die in Kapitel 8.1 diskutierte Interphase zurückgeführt werden. In dieser Phase ist der Aushärte-
grad niedriger als in der sonstigen Polymerphase und folglich ist die Dichtezunahme, also auch die 
chemische Schwindung, niedriger als in dem reinen Polymer. 
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Die präsentierten Ergebnisse liegen im Bereich I der Modellvorstellung von [38], bei dem die Inter-
phasen jedes Partikels vereinzelt vorliegen. Ein Überlappen der Interphasen ist abhängig von der 
Dicke der Übergangschicht sowie von dem Partikelabstand. Der mittlere Partikelabstand kann laut 
Bansal et al. [235] nach Gleichung (42) berechnet werden.  
 

 
2𝑐 =

3

4
∙

𝜋

𝜙
− 2 ∙

𝑑

2
 (42) 

Mit: 2c=Partikelabstand  

 
In Abbildung 8.34 ist hierzu der Partikelabstand über den Partikelgehalt sowohl für die Primärpar-
tikelgröße von 13 nm als auch für die experimentell ermittelte mittlere Sekundärpartikelgröße 
(X50-Wert aus der CPS-Messung) von 59 nm dargestellt. Das Modell geht von sphärischen Partikeln 
mit einer einheitlichen Größe und einer homogenen Verteilung aus. Es gilt somit nur näherungs-
weise für die real vorliegenden Nanokomposite. Dennoch gibt es einen ersten Eindruck über die 
vorherrschenden Partikelabstände.  
 

 

Abbildung 8.34: Mittlerer Abstand zwischen Aluminiumoxid-Nanopartikeln über dem Partikelgehalt in 
RTM6, berechnet für die Primärpartikelgröße sowie die gemessene mittlere Sekundärpartikelgröße. 

 
Die Ergebnisse zeigen mit steigendem Gehalt einen sinkenden Abstand zwischen den Partikeln, wo-
bei dieser für kleine Partikelgehalte stärker abnimmt als für höhere Gehalte. Zusätzlich fällt der 
Partikelabstand für die kleinere Partikelgröße geringer als für die Sekundärpartikel aus, was durch 
die höhere Anzahl von Partikeln bei gleichem Gehalt zu erklären ist. So fällt der Partikelabstand für 
die Primärpartikel für Nanokomposite mit 2,5 Gew.-% Füllstoff von 32 nm auf 11 nm für          
15 Gew.-% Partikelgehalt. Bei der Annahme von Sekundärpartikeln im Harzsystem fällt der Ab-
stand hingegen von 144 nm auf 50 nm. In der Realität liegen in dem Nanokomposit sowohl Primär-
partikel als auch kleinere Agglomerate, die teilweise sogar noch größer als 59 nm sind, vor. Der 
Partikelabstand im Nanokomposit wird außerdem nicht durchgehend homogen sein.  
Dennoch geben die angestellten Berechnungen einen Anhaltspunkt für die Dicke der Interphase. So 
muss die Interphase um die Partikel herum im Mittel kleiner als die Hälfte des mittleren Partikel-
abstandes bei 15 Gew-%, also kleiner als 25 nm, sein. Ansonsten müsste es zu einer Überlappung 
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dieser kommen. Genauere Aussagen können an dieser Stelle jedoch nicht zu dieser Übergangs-
schicht getroffen werden. 
Zurückkommend auf die chemische Schwindung der Nanokomposite: Die bis hierher diskutierten 
Ergebnisse, die mit Hilfe der Tropfenkonturanalyse ermittelt sind, spiegeln die chemische Schwin-
dung der gesamten Vernetzung wider. Für die fertigungsinduzierten Deformationen, also den Span-
nungsaufbau im Bauteil, ist hingegen nur die Schwindung nach der Gelierung von Bedeutung. Erst 
ab diesem Punkt ist das Harzsystem nicht mehr in der Lage zu fließen, womit die chemische Schwin-
dung nicht mehr durch nachfließendes Harzsystem aus dem Injektionstopf kompensiert werden 
kann. Außerdem kann das Harzsystem erst nach der Gelierung mechanische Spannungen aufbauen 
und übertragen. Aus diesem Grund ist für den betrachteten Anwendungsfall der Bauteildeforma-
tion eigentlich nur die effektive Schwindung nach dem Gelpunkt von Relevanz, die nach Glei-
chung (43) bestimmt werden kann. 
 

 𝑆 , = 𝑆 (1 − 𝛼 ) (43) 
Mit: Gel=Gelierung effektiv=effektiv 

 
Dieser Zusammenhang ist insbesondere von Belang, da in Kapitel 8.2 bereits die Verschiebung des 
Gelpunktes durch die Integration der Nanopartikel beschrieben worden ist. Hierdurch ist folglich 
auch ein Einfluss auf die chemische Schwindung zu erwarten.  
Allerdings ist die Berechnung der effektiven Schwindung mit den vorliegenden Versuchsergebnis-
sen schwierig. Wie bereits in Kapitel 8.2.1 diskutiert, ist die chemische Reaktion zur Zeit der Gelie-
rung besonders schnell. Kleine Ungenauigkeiten in den experimentellen Ergebnissen führen 
deshalb zu großen Abweichungen im Umsatz der Gelierung, so dass eine Berechnung der effektiven 
Schwindung aus diesen Messdaten zu keinen wertvollen Ergebnissen führt. Aus diesem Grund wird 
in dieser Arbeit zusätzlich die chemische Schwindung der Nanokomposite per Spaltnachführung im 
Rheometer ermittelt. Aufgrund der Notwendigkeit der Übertragung von Spannungen auf die Rheo-
meterplatten wird bei dem Verfahren lediglich die Schwindung nach der Gelierung aufgezeichnet. 
Dies ist an dieser Stelle ein signifikanter Vorteil, auch wenn die Methode ansonsten einige Nachteile 
aufweist, die in Kapitel 6.3 im Detail diskutiert werden. 
 

 

Abbildung 8.35: Chemische Schwindung nach der Gelierung von RTM6 in Abhängigkeit des Partikelgehaltes 
von Aluminiumoxid-Nanopartikeln, ermittelt bei 180°C mittels Spaltnachführung im Rheometer. 
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Die experimentellen Ergebnisse in Abbildung 8.35 zeigen für die chemische Schwindung nach Ge-
lierung ebenfalls eine abnehmende Schwindung mit zunehmendem Partikelgehalt. Allerdings fallen 
die Schwindungswerte für niedrige Partikelgehalte zunächst höher als für die unmodifizierte 
RTM6-Referenz aus. Aufgrund der sehr hohen Standardabweichungen, die sich durch die verwen-
dete Messmethodik ergeben, ist es schwierig den dargestellten Mittelwerten eine Signifikanz zu be-
scheinigen. Dennoch zeigen die Ergebnisse, dass durch die Einbeziehung des Gelpunktes die 
Schwindungsreduzierung durch die Integration der Partikel teilweise oder sogar völlig kompen-
siert wird. Dies liegt in der Verschiebung des Gelpunktes mit zunehmendem Partikelanteil zu klei-
neren Umsätzen. Erst für die höheren Partikelgehalte scheint der Effekt der Materialsubstitution 
den Effekt der Gelpunkt-Verschiebung zu kompensieren. So zeigt die Messung für das reine Harz-
system eine Schwindung von 2,8 Vol.-% und für ein Nanokomposit mit 15 Gew.-% einen Wert von 
2,4 Vol.-%. 

8.4.2 Chemische Schwindung in Abhängigkeit der Materialien 

Polymermaterial 

 
Die chemische Schwindung von Nanokompositen wird durch die Vernetzung des Duromers be-
stimmt. Dabei entscheiden die gebildeten chemischen Bindungen und somit der Dichteunterschied 
vom flüssigen zum ausgehärteten Zustand die Größenordnung der Volumenschwindung. Somit 
kann ein wesentlicher Einfluss der Auswahl des Harzsystems auf die chemische Schwindung von 
Nanokompositen erwartet werden. In diesem Kontext werden Nanokomposite mit Aluminiumoxid-
Nanopartikeln mit RTM6 und LY556/CH917/DY070 verglichen. Während die Ergebnisse der Na-
nokomposite mit RTM6 in Abbildung 8.33 dargestellt sind, zeigt Abbildung 8.36 die Ergebnisse von 
Nanokompositen mit LY556/CH917/DY070. 
 

 

Abbildung 8.36: Chemische Schwindung von LY556/CH917/DY070 in Abhängigkeit des Partikelgehaltes 
von Aluminiumoxid-Nanopartikeln, ermittelt bei 120°C mittels Tropfenkonturanalyse. 
 
Die Ergebnisse zeigen dabei für das reine Harzsystem LY556/CH917/DY070 eine Volumenschwin-
dung von 10,3 Vol.-%. Damit ist die chemische Schwindung des Epoxidharzes, welches mit einem 
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Säureanhydrid gehärtet wird, genau 1 Vol.-% größer als von dem Amin-gehärteten RTM6. Dieser 
Unterschied erscheint zunächst etwas überraschend. So ist in Kapitel 8.1.2 für RTM6 doch eine mit 
490 J/g wesentlich höhere Reaktionsenthalpie als für LY556/CH917/DY070 mit 374 J/g aufgezeigt 
worden. Dabei ist die freiwerdende Reaktionswärme ein Maß für die Vernetzungen.  
Allerdings kann aus den Reaktionsenthalpien nicht direkt auf die Anzahl der Verknüpfungen ge-
schlossen werden. Vielmehr ist eine unterschiedliche Bindungsenthalpie für die Reaktion des Epo-
xides mit einem Amin oder dem Säureanhydrid zu erwarten. Dabei sind die Bindungsenthalpien 
der einzelnen Verknüpfungen nicht bekannt, allerdings gilt die Vernetzung von Epoxiden mit Säu-
reanhydriden allgemein als wenig exotherm [236]. Ohne eine Quantifizierung dieser Angabe ist je-
doch kein Rückschluss auf die Anzahl der geschlossenen Bindungen möglich. Einen etwas 
quantifizierbareren Anhaltspunkt gibt hingegen der Epoxidwert. Dieser beträgt für RTM6 
8,6 eq./kg. [237], während er für LY 556 lediglich zwischen 5,30 eq./kg und 5,45 eq./kg [238] liegt. 
Aufgrund der größeren Anzahl von Epoxidgruppen in Kombination mit den höheren Reaktionsent-
halpien scheint eine höhere Anzahl an gebildeten Verknüpfungen während der Vernetzung des 
RTM6 als wahrscheinlich. Aus dieser Überlegung heraus wäre also eine größere chemische Schwin-
dung von RTM6 im Vergleich zu LY556/CH917/DY070 zu erwarten gewesen. Eine genauere Be-
trachtung der Molekülstrukturen ermöglicht jedoch auch eine andere Interpretation der 
Ergebnisse. So ist in der Literatur bekannt, dass sterisch anspruchsvolle Moleküle und auch Seiten-
ketten eine Volumenkontraktion während der Vernetzung verringern [38]. Bei der Betrachtung der 
Molekülstrukturen kann sowohl für die Epoxidkomponente als auch für die Aminhärter ein hoher 
sterischer Anspruch erkannt werden. Im Vergleich hierzu fallen die Molekülstrukturen des 
LY556/CH917/DY070 weniger sperrig aus. Zudem kommt es bei der Vernetzung mit dem Säurean-
hydrid zu einer Ringöffnungsreaktion. Die dabei gebildeten linearen Vernetzungen weisen an-
schließend einen geringeren räumlichen Anspruch auf. Eine Dichtezunahme im Harzsystem über 
die Bildung von kovalenten Bindungen scheint somit wahrscheinlich. Dies würde die hohen Werte 
der chemischen Schwindung erklären.  
Abgesehen von den unterschiedlichen Absolut-Werten von LY556/CH917/DY070 im Vergleich zu 
RTM6, verhalten die beiden Materialien sich bei der Zugabe von Nanopartikeln sehr ähnlich. Auch 
Nanokomposite aus LY556/CH917/DY070 zeigen mit steigendem Partikelgehalt eine abnehmende 
chemische Schwindung von insgesamt 10,35 Vol.-% für das reine Harzsystem auf 7,99 Vol.-% für 
das Nanokomposit mit 15 Gew.-%. 
Um das Bild noch zu vervollständigen, wird die chemische Schwindung des Nanokomposites zu-
sätzlich im Rheometer untersucht. Die dabei erhaltenen Ergebnisse sind in Abbildung 8.37 darge-
stellt. Bei der Betrachtung der Ergebnisse sind deutlich höhere Schwindungswerte als für 
Nanokomposite mit RTM6 zu erkennen. So beträgt der Wert für das reine LY556/CH917/DY070 
3,55 Vol.-% im Vergleich zu 2,76 Vol.-% für RTM6. Dieser Unterschied entspricht zum einen den 
Ergebnissen aus der Tropfenkonturanalyse. Zum anderen fallen die ermittelten Schwindungswerte 
jedoch noch höher aus, da der Gelpunkt von LY556/CH917/DY070 bei deutlich früheren Umsätzen 
auftritt als bei RTM6. Da das Rheometer lediglich die Schwindung nach der Gelierung aufzeichnet, 
fallen die Ergebnisse entsprechend größer aus. Die Zugabe von Partikeln zeigt hingegen einen ver-
gleichbaren Einfluss. Auch hier sinken die Schwindungswerte mit steigendem Partikelgehalt. Im 
Gegensatz zu RTM6 fallen die Werte hierbei jedoch kontinuierlich und es ist für kleine Partikel-
gehalte kein Ansteigen zu beobachten. Ob dies an einer langsameren Verschiebung des Gelpunktes 
liegt oder ob die Ergebnisse im Rahmen der Standardabweichungen einfach schwanken, kann an 
dieser Stelle leider nicht festgestellt werden.  
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Abbildung 8.37: Chemische Schwindung nach der Gelierung von LY556/CH917/DY070 in Abhängigkeit des 
Partikelgehaltes von Aluminiumoxid-Nanopartikeln, ermittelt bei 120°C mittels Spaltnachführung im Rheo-
meter. 

 
Insgesamt weisen die Ergebnisse der Tropfenkonturanalyse und der Rheometermessungen unter-
schiedliche chemische Schwindungen für die zwei Harzsysteme auf. Die Diskussion offenbart ins-
besondere einen Einfluss der Molekülstruktur, aber auch der Gelierung auf die chemische 
Schwindung. Bei der Zugabe der Nanopartikel können hingegen keine signifikanten Einflüsse auf 
die Ergebnisse gefunden werden. Vielmehr wird in beiden Fällen die chemische Schwindung durch 
die Substitution der reaktiven Harzmasse gegen volumenkonstante Partikel reduziert. 

Partikelmaterial 

 
Die Substitution der reaktiven Harzmasse durch Partikel, die ein konstantes Volumen während der 
Aushärtung haben, führt erwartungsgemäß zur Reduktion der chemischen Schwindung von Nano-
kompositen. Dabei sollte das substituierte Harzvolumen, also der Partikelgehalt, und nicht das Par-
tikelmaterial entscheidend für die Reduzierung der chemischen Schwindung sein.  
Diese These wird anhand der drei Partikelmaterialien Aluminiumoxid, Titandioxid und Siliciumdi-
oxid überprüft. Hierzu wird die chemische Schwindung der Nanokomposite mit 1,47 Vol.-%, 
3,07 Vol.-% und 4,47 Vol.-% Partikelgehalt analysiert. Die Analyse erfolgt zunächst über den ge-
samten Aushärteverlauf mittels Tropfenkonturanalyse. Die erhaltenen Ergebnisse sind in Abbil-
dung 8.38 zu erkennen.  
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Abbildung 8.38: Chemische Schwindung von Nanokompositen aus RTM6 mit Aluminiumoxid-, Titandioxid- 
oder Siliciumdioxid-Partikeln in Abhängigkeit des Partikelgehaltes, ermittelt bei 180°C mittels Tropfenkon-
turanalyse. 

 
Die Ergebnisse zeigen für alle drei Partikelmaterialien den erwarteten Trend einer abnehmenden 
chemischen Schwindung mit steigendem Partikelgehalt. Dabei sind die Ergebnisse mit Titan- und 
Siliciumdioxid-Partikeln allerdings nicht ganz so eindeutig wie für die Nanokomposite mit Alumi-
niumoxid-Partikeln. So fallen die Werte bei 1,46 Vol.-% im Vergleich zu Aluminiumoxid bereits et-
was niedriger und bei 4,72 Vol.-% etwas höher aus. Insgesamt zeigen aber alle Ergebnisse nur 
geringfügige Unterschiede zu den vergleichbaren Nanokompositen anderer Partikelmaterialien. 
Vielmehr liegen die Differenzen im Rahmen der Standardabweichungen der Messungen und ihnen 
kann deswegen keine Signifikanz zugewiesen werden. So wird kein Unterschied in der chemischen 
Schwindung durch das Einbringen der unterschiedlichen Materialien erkannt. Es zeigt nur der Par-
tikelgehalt einen Einfluss.  
 

 

Abbildung 8.39: Chemische Schwindung nach dem Gelpunkt von Nanokompositen aus RTM6 mit Alumini-
umoxid-, Titandioxid- oder Siliciumdioxid-Partikeln in Abhängigkeit des Partikelgehaltes, ermittelt bei 180°C 
mittels Rheometer. 
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Das gleiche Bild wird durch die Messung der chemischen Schwindung im Rheometer bestätigt. Auch 
bei der chemischen Schwindung nach dem Gelpunkt zeigt sich in Abbildung 8.39 tendenziell eine 
abnehmende Schwindung mit steigendem Partikelgehalt, was bereits durch eine zunehmende Sub-
stitution der reaktiven Harzmasse erklärt werden konnte. Signifikante Unterschiede in der chemi-
schen Schwindung in Abhängigkeit des Partikelmaterials lassen sich hingegen auch nach dem 
Gelpunkt nicht erkennen. Vielmehr sind die Standardabweichungen der einzelnen Messreihen auch 
hier größer als die Abweichungen der Mittelwerte.  
Die dargestellten Ergebnisse in Abbildung 8.38 und Abbildung 8.39 verdeutlichen dabei ein Prob-
lem der Messmethodik. Beide Messmethoden und insbesondere die Schwindungsanalyse im Rheo-
meter geben die Mittelwerte lediglich mit einer Genauigkeit von etwa 10% an. Diese Abweichung 
ist für Analysemethoden zwar durchaus üblich, verhindert jedoch die Herausarbeitung von mecha-
nistischen Unterschieden zwischen den Materialsystemen. 
Problematisch ist hierbei insbesondere die insgesamt geringe Reduzierung der chemischen 
Schwindung durch die Zugabe der Nanopartikel in dem für die Harzinfusion notwendigen Partikel-
bereich. Während der Trend für den Partikelgehalt zwar deutlich zu erkennen ist, können beim 
Vergleich der Partikelmaterialien keine belastbaren Aussagen getroffen werden. Die grundlegende 
Annahme, dass die chemische Schwindung wesentlich von dem Volumen der substituierten Harz-
masse abhängt, scheint zwar weitestgehend auch für die untersuchten Materialsysteme zu gelten, 
allerdings gibt es kleine Schwankungen zwischen den unterschiedlichen Nanokompositen. Dabei 
kann nicht final festgestellt werden, ob diese lediglich Messschwankungen sind oder wirklichen 
Unterschieden zwischen den Materialien entsprechen. Weitere mögliche Ursachen wären auch Un-
terschiede im Partikelgehalt, die sich aufgrund der Berechnung der Mischungsverhältnisse aus un-
sicheren Partikeldichten (siehe Kapitel 7.1) ergeben oder aber ein Einfluss der Partikeloberfläche 
auf die Netzwerkbildung. So tragen zwar alle Partikelmaterialien Hydroxygruppen auf der Partikel-
oberfläche, dennoch konnten im Rahmen der Untersuchungen veränderte Partikel-Matrix-Interak-
tionen nachgewiesen werden. Eine mechanistische Interpretation der Ergebnisse der chemischen 
Schwindung ist an dieser Stelle deswegen nicht möglich, so dass die anfangs aufgestellte Annahme 
als wahr angesehen und weiterhin angenommen wird, dass die chemische Schwindung unabhängig 
von dem Materialkern der Nanopartikel ist. Um dennoch ein weitergehendes Verständnis aufzu-
bauen, wird im Folgenden der Einfluss der Partikel-Matrix-Wechselwirkung auf die chemische 
Schwindung diskutiert. 

8.4.3 Chemische Schwindung in Abhängigkeit der Partikel-Harz-Interaktion 

 
Die Vernetzung der Duromere wird durch das Einbringen der Partikel beeinflusst. Dabei spielt nicht 
nur die sterische Hinderung der Vernetzung eine Rolle, sondern auch die Wechselwirkung des Po-
lymers mit der Partikeloberfläche. In Kapitel 8.1.3 ist bereits der Einfluss der Partikelmodifikation 
auf die Harzvernetzung diskutiert worden. Folglich ist auch ein Einfluss der Partikelmodifikation 
auf die chemische Schwindung während der Vernetzung zu erwarten. Aus diesem Grund wird der 
Einfluss der vier verschiedenen Modifikationen APTES, GLYMO, OTES und PTES im Vergleich zu 
den unmodifizierten Partikeln auf die chemische Schwindung untersucht. Da der zugrundeliegende 
Mechanismus für die chemische Schwindung die Umwandlung von van-der-Waals-Wechselwirkun-
gen in kovalente Bindungen ist, wird entsprechend für die kovalente Anbindung der Modifikation 
an das Harzsystem eine größere Schwindung erwartet als für die schwach beziehungsweise gar 
nicht angebundenen Partikel. 
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Abbildung 8.40: Chemische Schwindung von Nanokompositen aus RTM6 mit 10 Gew.-% Aluminiumoxid-
Nanopartikeln in Abhängigkeit der Oberflächenmodifikation, ermittelt bei 180°C mittels Tropfenkonturana-
lyse. 
 
Die experimentell erhaltenen Versuchsergebnisse aus der Tropfenkonturanalyse sind in Abbildung 
8.40 dargestellt. Sie bestätigen jedoch nicht die getroffene Annahme. Vielmehr zeigen die Ergeb-
nisse für alle Komposite mit 10 Gew.-% Partikeln eine Schwindung zwischen 8,4 Vol.-% und     
8,9 Vol.-%. Bei einer Standardabweichung von bis zu 0,4 Vol.-% können die Werte dabei nicht als 
signifikant unterschiedlich angesehen werden. Darüber hinaus ist kein Trend bezüglich der Anbin-
dung zu erkennen. So weisen die beiden kovalent eingebundenen Partikelsysteme mit APTES und 
GLYMO nicht einheitlich einen höheren Mittelwert als die reinen Aluminiumoxid-Partikel oder so-
gar die nicht angebundenen Partikel mit OTES- und PTES-Modifizierung auf.  
Ein gleiches Bild ergibt sich bei der Analyse der chemischen Schwindung nach dem Gelpunkt mit 
dem Rheometer, dessen Ergebnisse in Abbildung 8.41 dargestellt sind. Hier zeigt sich für 
Nanokomposite mit 10 Gew.-% Partikeln für alle vier Oberflächenmodifikationen APTES, GLYMO, 
OTES und PTES sowie für die unmodifizierten Partikel eine chemische Schwindung von 2,7 Vol.-%. 
Die Ergebnisse haben zudem eine Standardabweichung von bis zu 0,4 Vol.-%. Unterschiede in der 
chemischen Schwindung in Abhängigkeit der Partikel-Harzsystem-Anbindung sind somit nicht zu 
erkennen.  
Die dargestellten experimentellen Ergebnisse entsprechen auf dem ersten Blick nicht den theoreti-
schen Erwartungen. So konnte in der Literatur von Condon et al. [66, 130] bereits ein Einfluss der 
Grenzfläche auf die chemische Schwindung nachgewiesen werden. In dieser Arbeit konnte außer-
dem ein Einfluss der gewählten Modifikationen auf die chemische Vernetzung bestätigt werden. So 
wurde für die reaktiv modifizierten Harzsysteme eine mittlere Reaktionsenthalpie von 426 KJ/g 
gemessen, während die anderen drei Nanokomposite eine niedrigere Reaktionswärme von im Mit-
tel 400 kJ/g zeigten. Da die Reaktionswärme ein unmittelbares Maß für die gebildeten Verbindun-
gen ist, sollte sich dieser Unterschied auch in der chemischen Schwindung widerspiegeln. Die 
vorliegenden experimentellen Ergebnisse stellen dabei jedoch keinen Widerspruch zu den gültigen 
Theorien dar. Vielmehr scheint das Problem in den niedrigen Partikelkonzentrationen zu liegen. 
Bei einer genaueren Betrachtung der Arbeiten von Condon et al. fällt auf, dass in den dort diskutier-
ten Materialsystemen Partikelgehalte von bis zu 65 Gew.-% beziehungsweise 30 Vol.-% verwendet 
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werden. Hierbei treten Einflüsse der Grenzflächen natürlich sehr viel deutlicher in Erscheinung als 
bei den in dieser Arbeit untersuchten 10 Gew.-%.  
 

 

Abbildung 8.41: Chemische Schwindung nach dem Gelpunkt von Nanokompositen aus RTM6 mit         
10 Gew.-% Aluminiumoxid-Nanopartikeln in Abhängigkeit der Oberflächenmodifikation, ermittelt bei 180°C 
mittels Rheometer. 
 
Für die hier diskutierten Nanokomposite aus den Aluminiumoxid-Partikeln mit den verschiedenen 
Oberflächenmodifikationen zeigt sich zwar der genannte Unterschied in der Reaktionswärme wäh-
rend der Vernetzung, prozentual ausgedrückt beträgt dieser Unterschied jedoch nur 6%. Unter der 
Annahme der direkten Proportionalität zwischen Umsatz und chemischer Schwindung bedeutet 
dies für die chemische Schwindung -ermittelt per Tropfenkonturanalyse- eine Differenz von 
0,5 Vol.-% zwischen den reaktiv und nicht-reaktiv modifizierten Partikeln. Der Unterschied für die 
chemische Schwindung nach Gelierung- ermittelt mit dem Rheometer- fällt mit 0,2 Vol-% noch 
niedriger aus. Die erwartete Differenz in der chemischen Schwindung liegt also im Bereich der Stan-
dardabweichungen der Messmethodiken. Um die Unterschiede aufzulösen, müssten also Methoden 
verwendet werden, die eine höhere Messgenauigkeit aufweisen. Ein solches Verfahren ist jedoch 
aktuell nicht bekannt.  
Dennoch kann anhand der theoretischen Überlegungen und des Standes des Wissens festgehalten 
werden, dass mit zunehmender Grenzflächenfestigkeit die chemische Schwindung des Harzsys-
tems zunimmt. Für die geringen Partikelgehalte, wie sie zur Imprägnierung von trockenen Faser-
halbzeugen vonnöten sind, hat die Bildung der Grenzfläche jedoch einen untergeordneten Einfluss. 

8.4.4 Fazit über den Einfluss pyrogener Nanopartikel auf die chemische Schwindung von 
Epoxidharzen 

Die experimentellen Arbeiten liefern folgende Erkenntnisse in Hinblick auf die Teil-Hypothese 2. 
 Die Dichtezunahme des Epoxidharzes während der Aushärtung ist die Ursache für die che-

mische Schwindung. Aus diesem Grund sind die Auswahl des Harzsystems und seine indi-
viduelle chemische Vernetzung entscheidend für diesen Kennwert. 

 Die Substitution reaktiver Harzmasse gegen volumenkonstante Nanopartikel führt zu einer 
Reduzierung der chemischen Schwindung von Nanokompositen. Hierbei gilt: je höher der 
Volumenanteil der Partikel, desto niedriger die Volumenschwindung während der Härtung. 

0,0

0,5

1,0

1,5

2,0

2,5

3,0

3,5

ohne APTES GLYMO OTES PTES

C
h

e
m

is
ch

e 
S

ch
w

in
d

u
n

g 
(%

)

Partikelmodifikation



166      8 Einfluss pyrogener Nanopartikel auf Materialeigenschaften von Epoxidharzen
 

Durch eine reduzierte Netzwerkdichte im Nanokomposit geht der Effekt der Schwindungs-
reduktion sogar über die reine Materialsubstitution hinaus. 

 Die Auswahl des Partikelmaterials und die Partikel-Harz-Interaktion haben hingegen kei-
nen signifikanten Einfluss auf die Reaktionsschwindung des Nanokomposites.  

8.5 Einfluss pyrogener Nanopartikel auf den Elastizitätsmodul und die Querkontraktions-
zahl von Epoxidharzen 

8.5.1 Elastizitätsmodul und Querkontraktionszahl in Abhängigkeit des Mischungsverhält-
nisses 

Elastizitätsmodul 

 
Die Analyse des aktuellen Standes der Forschung zeigt eine Zunahme des E-Moduls von Nanokom-
positen durch die Integration von keramischen Partikeln in Epoxidharze. Diese publizierten Ergeb-
nisse lassen somit für die Zugabe von Aluminiumoxid-Partikel in ein Epoxidharz eine 
kontinuierliche Erhöhung des E-Moduls mit dem Partikelgehalt erwarten. 
Zur experimentellen Ermittlung des E-Moduls und der Poissonzahl der Nanokomposite werden 
Zugprüfungen von ausgehärteten Nanokompositen bei Raumtemperatur durchgeführt. Die ermit-
telten Versuchsdaten dienen anschließend zur Berechnung der relevanten Kennwerte. Abbildung 

8.42 stellt die Ergebnisse des E-Moduls von RTM6 mit Partikelgehalten von 0 Gew.-% bis 15 Gew.-
% dar. 
 

 

Abbildung 8.42: E-Modul und Poissonzahl von ausgehärteten Nanokompositen aus RTM6 in Abhängigkeit 
des Gehaltes an Aluminiumoxid-Nanopartikeln, berechnet aus statischen Zugprüfungen bei Raumtempera-
tur; graue Linien: Mischungsregeln für den E-Modul nach Ishai und Cohen [239] und die Mischungsregel nach 
Gleichung (15) für die Poissonzahl [nach 213]. 
 
Die experimentellen Ergebnisse zeigen deutlich eine kontinuierliche Zunahme des E-Moduls mit 
dem Partikelgehalt. Dabei steigt dieser um 24% von 3109 MPa für das reine Harzsystem auf 
3845 MPa für das Nanokomposit mit 15 Gew.-% Partikeln. Zwischen diesen beiden Extremwerten 
ist eine kontinuierliche Zunahme des Moduls mit dem Partikelgehalt zu erkennen. Diese generelle 
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Zunahme des E-Moduls des Nanokomposites ist auf den um zwei Dekaden höheren E-Modul von 
253 GPa [240] der Aluminiumoxid-Partikel gegründet. 
Der funktionelle Zusammenhang dieses Materialverhaltens ist jedoch weitestgehend ungenau vor-
herzusagen, auch wenn schon zahlreiche Mischungsregeln entwickelt und veröffentlicht wurden. 
Grundsätzlich ist für die Berechnung des E-Moduls des Komposites das Verhältnis zwischen dem 
Modul des Partikels und dem der Harzmatrix von entscheidender Bedeutung. Dabei wird die obere 
Grenze von hochsteifen Partikeln gebildet, bei denen das Verhältnis der Moduln größer 20 ist. Die 
untere Grenze wird hingegen von weichen Partikeln gebildet, bei denen das Verhältnis kleiner oder 
gleich 1 ist.  
Ishai und Cohen [239] diskutieren in einer Studie über gültige Mischungsregeln für diese beiden 
Extremfälle. Sie nehmen Gleichung (44) als untere und Gleichung (45) als obere Grenze für den        
E-Modul eines Nanokomposites an.  
 

𝐸 ,  , = 𝐸 +
𝐸 𝜙

𝑚 (𝑚 − 1) − 𝜙
/⁄

 

 

(44) 

𝐸 ,  , = 𝐸 ∙
1 + (𝑚 − 1)𝜙

/

1 + (𝑚 − 1) 𝜙
/

− 𝜑𝜙
 

 

(45) 

Mit 
m =

𝐸

𝐸
 (46) 

 
Dabei beruht ihr Modell auf einem kubischen Partikel, welches mit einer perfekten Grenzfläche in 
einer Matrix eingeschlossen ist. Für den oberen Grenzfall, also für hochmodulige Partikel, wird zu-
dem von einer homogenen Spannungsverteilung im Komposit ausgegangen. Die untere Grenze, mit 
niedermoduligen Partikeln, nutzt hingegen eine homogene Dehnungsverteilung als Berechnungs-
grundlage. Die Ergebnisse dieser beider Mischungsregeln sind neben den experimentellen Ergeb-
nissen in Abbildung 8.42 eingezeichnet. Dabei ist zu erkennen, dass der E-Modul der untersuchten 
Materialien tatsächlich zwischen den Grenzen von Gleichung (44) und Gleichung (45) liegt, obwohl 
die vorliegende Materialklasse ein Verhältnis der E-Moduln von Partikel und Harz von 81 aufweist 
und somit eindeutig der oberen Grenze zuzuordnen wäre. Die Abweichung zwischen theoretischen 
und experimentellen Daten kann zum einen dem vereinfachten Modell eines kubischen Partikels 
zugewiesen werden, zum anderen ist in dem real vorliegenden Nanokomposit auch nicht von einer 
idealen Grenzfläche auszugehen. Darüber hinaus ist auch ein geringer Anteil an Poren nicht gänz-
lich auszuschließen.  
Die Abweichung zwischen Mischungsregel und tatsächlichem Materialverhalten ist allerdings nicht 
alleinig eine Herausforderung für Ishai und Cohen. Vielmehr stellt Fu et al. [241] in einem Über-
sichtsartikel alleine 16 unterschiedliche Berechnungsansätze für den E-Modul von Polymeren vor. 
Einige Ansätze sehen lediglich einen linearen Zusammenhang zum Füllstoffgehalt, während andere 
Ansätze wesentlich komplexer sind und noch zusätzlich die Querkontraktion des Harzsystems ein-
beziehen. Dennoch besteht auch hier die Schwierigkeit der zuverlässigen Abbildung der tatsächli-
chen Materialeigenschaften, da auch diese Modelle von sphärischen und homogen verteilten 
Partikeln, keinen Poren sowie einer perfekten Partikel-Polymer-Anbindung ausgehen. Diese Bedin-
gungen sind in realen Materialien jedoch nicht immer gegeben. Insgesamt kann an Hand der darge-
stellten Literatur festgestellt werden, dass momentan kein eindeutiger mathematischer 
Zusammenhang zwischen Füllstoffgehalt und E-Modul des Nanokomposites genannt werden kann. 
Sicher ist jedoch, dass der Partikelgehalt eine wesentliche Bedeutung hat und der E-Modul des 
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Komposites mit zunehmendem Partikelgehalt steigt, solange die Partikel einen höheren Modul auf-
weisen als das Polymer.  

Querkontraktion 

 
Analog der Diskussion des E-Moduls der Nanokomposite lässt sich eine vergleichbare Erwartungs-
haltung für den Einfluss des Partikelgehaltes auf die Querkontraktion des Nanokomposites formu-
lieren. Hierbei ist die Poissonzahl des Aluminiumoxides allerdings kleiner als des Epoxidharzes, 
wodurch eine Abnahme der Querkontraktion mit steigendem Partikelgehalt zu erwarten ist. 
Die Poissonzahl der Nanokomposite, als Maß für die Querkontraktion, wird ebenfalls in dem stati-
schen Zugversuch in Abhängigkeit des Partikelgehaltes analysiert. Die experimentellen Werte zei-
gen dabei einen nahezu konstanten Wert von 0,36 für alle Nanokomposite, wobei der experimentell 
ermittelte Mittelwert im Rahmen seiner Standardabweichung zwischen 0,35 und 0,37 schwankt. 
Eine Abhängigkeit vom Partikelgehalt ist hingegen nicht zu erkennen; dabei ist die Poissonzahl des 
reinen Aluminiumoxides mit 0,23 [242] ein Drittel niedriger als die des Harzsystems. In Abbildung 
8.42 sind neben den experimentellen Ergebnissen zusätzlich die Veränderungen der Poissonzahl 
laut der Mischungsregel nach Gleichung (15) eingezeichnet, die sich alleinig auf die Materialzusam-
mensetzung beschränkt. Anhand dieser Kurve wird bestätigt, dass die Poissonzahl des Nanokom-
posites kaum durch die Zugabe der Partikel beeinflusst wird. Der geringe Unterschied von 0,36 und 
0,23 für die Poissonzahl des Harzsystems und der Partikel lässt lediglich eine Reduzierung des Wer-
tes auf 0,35 für einen Partikelgehalt von 15 Gew.-% erwarten. Dieser geringe Unterschied im Mate-
rialverhalten ist somit geringer als die Standardabweichung der experimentellen 
Versuchsdurchführung.  
Die Analyse des E-Moduls und der Poissonzahl verdeutlicht im direkten Vergleich die Einschrän-
kungen, die sich bei dem Versuch der Materialveränderungen von Epoxiden durch die Zugabe von 
Nanopartikeln ergeben. Durch die gewählte Herstellungsweise der faserverstärkten Nanokompo-
site im Imprägnierprozess ist die Fließfähigkeit der Harzsysteme zwingend zu erhalten, was den 
Partikelgehalt stark einschränkt. Modifikationen der Materialeigenschaften, die lediglich aufgrund 
einer Materialsubstitution hervorgerufen werden, sind deshalb mit den niedrigen Partikelgehalten 
kaum zu beeinflussen. Notwendig sind für diesen Fall extrem unterschiedliche Materialeigenschaf-
ten zwischen Harzsystem und Partikel. Dies ist für den E-Modul mit zwei Zehnerpotenzen gegeben, 
hingegen sind die Poissonzahl von Harzsystem und Partikel zu ähnlich. Dieser direkte Vergleich 
zeigt somit deutlich, dass für die betrachteten Partikelgehalte eine Modifikation des Materialver-
haltens über eine Substitution des Harzsystems starken Einschränkungen unterliegt. 

8.5.2 Elastizitätsmodul und Querkontraktionszahl in Abhängigkeit der Materialien 

Polymermaterial – Elastizitätsmodul 

 
Im vorhergehenden Abschnitt konnte eine deutliche Abhängigkeit des E-Moduls des Nanokompo-
sites vom Partikelgehalt aufgezeigt werden. Darüber hinaus deuten die vorgestellten Mischungsre-
geln auch eine Abhängigkeit der Kompositeigenschaften von dem E-Modul des Harzsystems an. 
Der E-Modul eines Materials stellt dabei den Zusammenhang zwischen Normalspannung und Deh-
nung bei der Verformung im linear elastischen Bereich dar. Somit spiegelt sein Betrag den 
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Widerstand des Materials gegen die Verformung wider. Polymere erfahren dabei im Bereich der 
linear elastischen Verformung vor allem eine Molekülstreckung. Die Spannungen, die während der 
aufgebrachten Dehnungen entstehen, hängen deshalb nach Gleichung (47) von der Molekülstruk-
tur, also der Bindungslänge, dem Bindungswinkel, der molekularen Querschnittsfläche sowie den 
Kraftkonstanten für die Deformationen der Bindungslänge und Bindungswinkel ab [149].  
 

 
𝐸 =

𝐿 ∙ cos 𝜏

𝐴

𝑐𝑜𝑠 𝜏

𝐹
+

𝐿 𝑠𝑖𝑛 𝜏

4𝐹
 (47) 

Mit: L=Länge, hier Bindungslänge φ=Winkel, hier Bindungswinkel 
 A=Fläche, hier Querschnittsfläche mol=molekular 
 F=Kraftkonstante der Deformation von Molekülbindungen 
 =Komplementärwinkel des Bindungswinkels = (180-φ)/2 

 
Entsprechend dieser theoretischen Kenntnisse ist eine Abhängigkeit des Polymerkennwertes von 
seiner Molekülstruktur zu erwarten. In Kapitel 8.1.2 ist diesbezüglich der Unterschied in der Ver-
netzungsdichte von RTM6 und LY556/CH917/DY070 dargestellt. Die Diskussion zeigt die geringe 
Kettenbeweglichkeit von RTM6 im Vergleich zu LY556/CH917/DY070 aufgrund der höheren Ver-
knüpfungszahl im Polymernetzwerk auf. Dieser Unterschied kann, wie in Abbildung 8.43 darge-
stellt, auch in den statischen Zugversuchen wiedergefunden werden. Während RTM6 eine 
Bruchdehnung von 5,7 % und ein sprödes Bruchverhalten aufweist, ist die Bruchdehnung von 
LY556/CH917/DY070 mit 6,7 % um ein Prozent höher. Außerdem kann an Hand der Spannungs-
Dehnungs-Kurven ein duktileres Verhalten vor dem endgültigen Versagen nachgewiesen werden, 
welches erneut auf eine höhere Kettenbeweglichkeit hinweist. 
 

 

Abbildung 8.43: Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Kurven während einer Zugprüfung von RTM6 und 
LY556/CH917/DY070 bei Raumtemperatur. 
 
Diese Betrachtung lässt auch einen höheren E-Modul von RTM6 im Vergleich zu 
LY556/CH917/DY070 erwarten. Die Erwartung kann jedoch nicht in den experimentell ermittelten 
E-Moduln der beiden Materialien wiedergefunden werden. Vielmehr weisen RTM6 mit 
3109±46 MPa und LY556/CH917/DY070 mit 3184±26 MPa unter Einbeziehung der Standardab-
weichungen einen nahezu identischen Kennwert auf. Offensichtlich wirken sich die 
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unterschiedlichen Netzwerkdichten, obwohl sie zu einem Unterschied in den Glasübergangstempe-
raturen von fast 100°C führen, nicht auf den E-Modul aus.  
Interessant ist an dieser Stelle ein Vergleich mit einer Arbeit von Pandini und Pegoretti [243]. In 
ihrer Studie vergleichen die beiden Autoren ein Epoxidharz, das einmal mit einem Polyamid-Amin 
und einmal mit einem Amin gehärtet wird. Hierdurch entstehen Polymernetzwerke unterschiedli-
cher Netzwerkdichte. Entsprechend den Erwartungen weist das mit dem Polyamid-Amin gehärtete 
Harzsystem auch einen deutlich niedrigeren Tg, als das engmaschiger vernetzte Amin-System auf. 
Ein Vergleich der E-Moduln zeigt bei Raumtemperatur jedoch ebenfalls keinen signifikanten Unter-
schied zwischen diesen beiden Materialien. Eine weitergehende Analyse offenbart eine zuneh-
mende Differenz der E-Moduln mit steigender Temperatur. Hieraus kann geschlossen werden: Erst 
wenn die Molekülkettenbeweglichkeit insgesamt durch die steigende Temperatur zunimmt, wer-
den Unterschiede im Spannungs-Dehnungs-Verhalten der Polymere sichtbar. Im glasartigen Zu-
stand bei Raumtemperatur fällt die makromolekulare Struktur hingegen weniger ins Gewicht. 
Vielmehr sind die bereits oben genannten Faktoren, wie die Kraftkonstanten der Deformation von 
Bindungslänge und Bindungswinkel, entscheidend. Diese wiederum können für die untersuchten 
Kohlenstoff-Wasserstoff-Verbindungen in einigen Teilen als ähnlich angenommen werden, da in 
beiden Makromolekülen viele ähnliche Bindungsverhältnisse vorliegen. Gleiches wird auch noch 
einmal von Nielsen und Landel [244] bestätigt. Diese Autoren sehen den E-Modul von Epoxidharzen 
im energieelastischen Zustand nahezu unabhängig von dem Molekularaufbau an. Unterschiede in 
der Kettenbeweglichkeit würden sich erst im entropieelastischen Zustand zeigen.  
Dennoch gibt es auch Epoxidharze mit einem wesentlich anderen Molekülaufbau und entsprechend 
unterschiedlichem E-Modul. An dieser Stelle muss jedoch relativierend darauf hingewiesen wer-
den, dass die meisten E-Moduln von Epoxidharzen innerhalb einer bestimmten Größenordnung lie-
gen. So können in der Literatur typischerweise Werte im Bereich von etwa 2750 MPa [245] bis 
3400 MPa [135] für die unterschiedlichsten Epoxidharzsysteme gefunden werden. Dabei tritt zu-
dem eine besondere Häufung des Kennwertes oberhalb von 3000 MPa [8, 89, 245] auf.  
 

 

Abbildung 8.44: E-Modul und Poissonzahl von ausgehärteten Nanokompositen aus LY556/CH917/DY070 
in Abhängigkeit des Gehaltes an Aluminiumoxid-Nanopartikeln berechnet aus statischen Zugprüfungen bei 
Raumtemperatur. 
 
Aufgrund der gleichen E-Moduln von RTM6 und LY556/CH917/DY070 ist auch ein vergleichbarer 
Einfluss der Addition von Alumiumoxid-Nanopartikeln auf die Materieleigenschafen des 
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Komposites zu erwarten. Diese Erwartung wird anhand der experimentellen Ergebnisse bestätigt. 
Wie in Abbildung 8.44 zu erkennen ist, steigt der E-Modul von LY556/CH917/DY070 durch die Zu-
gabe von 15 Gew.-% um 30% auf 4147 MPa. Dabei steigt der E-Modul des Nanokomposites, analog 
zu RTM6, kontinuierlich mit steigendem Partikelgehalt.  

Polymermaterial – Querkontraktion 

 
Neben dem E-Modul ist auch der Einfluss des Epoxidharzsystems auf die Poissonzahl von Nano-
kompositen von Interesse. Aus diesem Grund ist in Abbildung 8.44 die Poissonzahl von 
LY556/CH917/DY070 in Abhängigkeit des Partikelgehaltes an Aluminiumoxid-Nanopartikeln zu 
erkennen.  
Grundsätzlich gelten für die Querkontraktion von Polymeren ähnliche Überlegungen wie zum           
E-Modul. Dabei wird erwartet, dass Epoxidharzsysteme mit einer höheren Netzwerkdichte eine 
niedrigere Querkontraktion aufweisen als Polymere mit weniger Vernetzungspunkten [243]. Diese 
Überlegung kann jedoch nicht in den experimentellen Ergebnissen wiedergefunden werden. So 
weist LY556/CH917/DY070 eine Poissonzahl von 0,37 auf. Dieser Wert liegt zwar entsprechend 
den Erwartungen 0,01 über dem Ergebnis von RTM6, kann aufgrund der Standardabweichung des 
Versuches aber nicht als signifikant angesehen werden. Insgesamt werden den verschiedenen Epo-
xidharzsystemen in der Literatur lediglich Poissonzahlen zwischen 0,35 [246] und 0,42 zugeordnet, 
wobei Unterschiede in den Versuchsanordnungen in dieser Bandbreite nicht berücksichtigt sind. 
Der Unterschied zwischen den verschiedenen Epoxidharzsystemen ist also klein. 
Darüber hinaus ist in Abbildung 8.44 der Einfluss der Zugabe von verschiedenen Partikelgehalten 
von Aluminiumoxid-Nanopartikeln auf die Poissonzahl des Nanokomposites dargestellt. Auch hier 
ändert sich dieser Wert durch Zugabe von Partikeln in keiner Größenordnung, die im Zugversuch 
nachgewiesen werden kann. Es führt eine analoge Diskussion zum selben Schluss wie bei RTM6. 

Partikelmaterial – Elastizitätsmodul 

 
Im Anschluss an die Darstellung des Einflusses der Polymermatrix auf den E-Modul des Nanokom-
posites soll nun die Wirkweise des Partikelmaterials untersucht und diskutiert werden. Die grund-
legende Erwartungshaltung ist, dass eine Steigerung des Kompositkennwertes mit steigendem        
E-Modul des Partikelmaterials erreicht wird.  
Die in dieser Arbeit verwendeten drei Partikelmaterialien Aluminiumoxid, Titandioxid und Silici-
umdioxid weisen wesentlich unterschiedliche Spannungs-Dehnungs-Eigenschaften auf. Der E-Mo-
dul von Aluminiumoxid liegt am höchsten mit 253 GPa [240], während Siliciumdioxid den 
niedrigsten Kennwert mit lediglich 71 GPa [247, 248] hat. Bei den Titandioxid-Nanopartikeln un-
terscheiden sich die Anatas- und die Rutilstruktur mit 170 GPa beziehungsweise 260 GPa [249] we-
sentlich in ihren Materialeigenschaften. Im Rahmen dieser Arbeit wird vereinfachend analog zu 
Gleichung (38) ein mittlerer E-Modul von 179 GPa angenommen, der also die mittlere Materialel-
astizität der drei Partikelsysteme repräsentiert.  
Tabelle 8.3 zeigt die angenommen E-Moduln von Aluminiumoxid, Titandioxid und Silciumdioxid. 
 
 
 



172      8 Einfluss pyrogener Nanopartikel auf Materialeigenschaften von Epoxidharzen
 

Tabelle 8.3: Literaturwerte von Elastizitätsmoduln von Aluminiumoxid, Titandioxid und Siliciumdioxid. 

Material Modul [GPa] Quelle: 

Aluminiumoxid 253 [240] 
Anatas (Titandioxid) 170 [249] 
Rutil (Titandioxid) 260 [249] 
Siliciumdioxid 72,9 [247] 
 70 [248] 

 

 

Abbildung 8.45: E-Modul von ausgehärteten Nanokompositen aus RTM6 mit Aluminiumoxid-, Titandioxid- 
oder Siliciumdioxid-Partikeln in Abhängigkeit des Partikelgehaltes, berechnet aus statischen Zugprüfungen 
bei Raumtemperatur. 
 
Zur Analyse, inwieweit sich diese unterschiedlichen Partikelmaterialien tatsächlich auf den Kom-
posit auswirken, werden Nanokomposite mit jeweils 0 Vol.-%, 1,47 Vol.-%, 3,07 Vol.-% und 
4,70 Vol.-% im Zugversuch analysiert und verglichen. Abbildung 8.45 stellt die dazugehörigen Er-
gebnisse dar. 
Die Ergebnisse zeigen eindeutig für alle drei Partikelmaterialien einen zunehmenden E-Modul mit 
steigendem Partikelgehalt. Für 1,47 Vol.-% unterscheiden sich diese untereinander nicht signifi-
kant; so liegen alle E-Moduln zwischen 3246 MPa und 3287 MPa. Mit steigendem Partikelgehalt auf 
3,07 Vol-% gliedern sich die Ergebnisse jedoch auf. Dabei steigt der E-Modul des Nanokomposites 
in der Reihenfolge Siliciumdioxid, Titandioxid und Aluminiumoxid. Dieser Unterschied wird für 
4,70 Vol.-% noch deutlicher. Hier beträgt der E-Modul des Nanokomposites mit Aluminiumoxid 
3845 MPa, mit Titandioxid 3689 MPa und mit Siliciumdioxid 3515 MPa. Dies entspricht im Ver-
gleich zum Reinharz (3160 MPa) einer Steigerung von 22%, 17% beziehungsweise 11%. 
Die experimentellen Ergebnisse bestätigen damit in ganzer Linie die theoretischen Erwartungen. 
So weisen die Nanokomposite Materialelastizitäten auf, die direkt der Reihenfolge der E-Moduln 
der Partikel entsprechen. Dabei unterscheiden sich die Materialkennwerte zunehmend mit steigen-
dem Substitutionsgrad, während für niedrige Partikelgehalte wie 1,47 Vol.-% keine signifikante 
Auswirkung erkannt werden kann.  
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Partikelmaterial – Querkontraktionszahl 

 
Die Querkontraktionszahl der Nanokomposite setzt sich ebenfalls aus den Materialeigenschaften 
des Harzes und der Partikel zusammen. Hierbei kann, wie in Tabelle 8.4 dargestellt, der Kennwert 
für Aluminiumoxid als 0,23 angenommen werden, während Titandioxid im Mittel einen Wert von 
0,31 und Siliciumdioxid einen Wert von 0,18 aufweist. Die Poissonzahl spiegelt dabei das Bindungs-
verhältnis in dem Metalloxid wieder. Hierbei weisen kovalente Bindungsformen eine niedrigere 
Querkontraktionszahl als ionische auf [250]. 
 
Tabelle 8.4: Literaturwerte von Poissonzahlen von Aluminiumoxid, Titandioxid und Siliciumdioxid. 

Material Poissonzahl [-] Quelle: 

Aluminiumoxid 0,23 [242] 
Anatas (Titandioxid) 0,27 [251] 
 0,355 [245] 
Rutil (Titandioxid) 0,254 [245] 
Siliciumdioxid 0,168 [252] 

 
Nach der bisherigen Diskussion gilt für die Poissonzahl von Nanokompositen näherungsweise eine 
additive Mischungsregel. Dabei hatte sich bereits gezeigt, dass signifikante Änderungen in der 
Querkontraktion der Nanokomposite experimentell nicht nachgewiesen werden können. Aufgrund 
des niedrigen Partikelgehaltes fallen die Materialänderungen kleiner als die Präzision der Messme-
thodik aus. Im Vergleich der unterschiedlichen Partikelmaterialien ist eine Wiederholung dieses 
Ergebnisses zu befürchten, auch wenn die Poissonzahl von Titandioxid um den Faktor 1,7 größer 
als die von Siliciumdioxid ist. Trotzdem ergibt die Mischungsregel für einen maximalen Partikel-
gehalt von 4,7 Vol.-% eine Änderung der Poissonzahl des Nanokomposites von kleiner als 0,01. 
Diese theoretische Herangehensweise bestätigt sich in den experimentellen Ergebnissen, die in Ab-
bildung 8.46 dargestellt sind. 
Die Abbildung 8.46 zeigt die Poissonzahl von Nanokompositen mit Aluminimoxid-, Titandioxid- 
und Siliciumdioxid-Nanopartikeln über den Füllstoffgehalt. Die Ergebnisse sind dabei normiert auf 
die Ergebnisse des reinen Harzsystems ohne Partikel dargestellt. Diese Normierung wird 
durchgeführt, da für die Nanokomposite mit Aluminiumoxid und Titandioxid beziehungsweise 
Siliciumdioxid ein anderer Batch an RTM6 verwendet werden musste. Dabei zeigte die erste 
Versuchsreihe eine Poissonzahl von 0,37 für das reine Harz, während die Referenz der beiden 
anderen Partikelsorten einen Wert von 0,40 aufwies. Normiert auf diesen Ausgangswert kann 
jedoch für alle drei Partikelsysteme und alle drei Partikelgehalte kein signifikanter Unterschied 
nachgewiesen werden. Vielmehr zeigt sich auch hier: Zur Veränderung der Materialeigenschaften, 
die auf Materialsubstitution beruhen, müssen sich die Eigenschaften von Partikel und Matrix sehr 
stark unterscheiden. Bei den betrachteten Partikelgehalten wirkt sich die Poissonzahl der Partikel 
hingegen nicht auf das Nanokomposit aus.  
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Abbildung 8.46: Poissonzahl von Nanokompositen mit verschiedenen Partikelgehalten von Aluminiumoxid, 
Titandioxid und Siliciumdioxid, normiert auf den Wert des reinen RTM6. 

8.5.3 Elastizitätsmodul und Querkontraktionszahl in Abhängigkeit der Partikel-Harz-Inter-
aktion 

Elastizitätsmodul 

 
In der bisherigen Diskussion ist der Modul des Nanokomposites als einfacher Mischmodul aus den 
Steifigkeiten von Harzsystem und Partikel angenommen. Hierbei ist die Interaktion zwischen den 
beiden Phasen vernachlässigt und weder die Interphase noch die Grenzfläche werden beachtet. In 
Kapitel 8.1.3 ist jedoch der Einfluss der Oberflächenmodifikation auf den Übergang zwischen Par-
tikel und Harzsystem nachgewiesen worden. Deshalb wird an dieser Stelle die Abhängigkeit des 
Elastizitätsmoduls des Nanokomposites von der Partikelmodifikation diskutiert. 
Grundsätzlich ist theoretisch zu erwarten, dass sowohl eine starke Grenzfläche, als auch eine starke 
Interphase, die Dehnung des Nanokomposites behindert. Entsprechend würde eine kovalente An-
bindung zwischen beiden Phasen zu einem höheren Elastizitätsmodul führen als eine ionische oder 
sogar nur eine Van-der-Waals-Wechselwirkung.  
Um diese These noch einmal genauer zu untersuchen, werden von ausgehärteten Nanokompositen 
mit jeweils 10 Gew.-% Aluminiumoxid-Partikeln mit keiner, APTES-, GLYMO-, OTES- und PTES- Mo-
difizierung Zugversuche durchgeführt. Die erhaltenen Ergebnisse sind in Abbildung 8.47 zu finden. 
Dabei zeigen die experimentellen Versuche keinen signifikanten Unterschied für den Elastizitäts-
modul aller Nanokomposite; so liegen alle Ergebnisse zwischen 3543 MPa und 3664 MPa. Der 
höchste Kennwert rührt von den unmodifizierten Partikeln und die modifizierten Partikel liegen in 
der Reihenfolge APTES, OTES, PTES und GLYMO darunter. Bei den Ergebnissen ist also kein Trend 
bezüglich der Anbindung zu erkennen. Vielmehr scheinen die Werte lediglich zu schwanken.  
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Abbildung 8.47: Elastizitätsmodul von Nanokompositen mit 10 Gew.-% Aluminiumoxid-Nanopartikeln mit 
unterschiedlichen Oberflächenmodifikationen. 
 
Auch wenn diese Ergebnisse den eingangs erwähnten theoretischen Überlegungen widersprechen, 
scheinen sie doch eine Bestätigung des Standes des Wissens zu sein. So können Spanoudakis et al. 
[253] durch die kovalente Anbindung zwischen Partikel und Harzsystem zwar eine Steigerung des 
Moduls erreichen, diese ist allerdings nur sehr gering und vor allem für höhere Partikelgehalte 
nachweisbar. Andere Autoren [139, 140, 141, 142] können hingegen keinen Einfluss der Partikel-
Harzsystem-Anbindung feststellen. Insgesamt scheint es also tatsächlich so, dass die Dehnung der 
mittleren Atomabstände und Bindungswinkel, wie sie im Bereich der kleinen Deformationen auf-
tritt, nur in sehr geringem Maße von der Partikel-Matrix Anbindung abhängt.  

Querkontraktion 

 
Über die Querkontraktion von Nanokompositen ist in der Literatur wenig bekannt. Anhand der in 
dieser Arbeit präsentierten Ergebnisse lässt sich jedoch kein Einfluss auf die Querkontraktionszahl 
erwarten. Die Zugabe der Partikel zeigt bisher nämlich keine Veränderung der Querkontraktions-
zahl und die Materialeigenschaften des Nanokomposites werden weiterhin von der Polymermatrix 
dominiert. 
Diese Erwartung bestätigt sich auch in den experimentellen Ergebnissen, die in Abbildung 8.47 dar-
gestellt sind. Alle Nanokomposite zeigen für die Querkontraktion einen Mittelwert um 0,4. Eine Ab-
hängigkeit der Querkontraktion des Nanokomposites von der Partikel-Harzsystem-Anbindung 
kann also nicht nachgewiesen werden. 

8.5.4 Fazit über den Einfluss pyrogener Nanopartikel auf den Elastizitätsmodul und die 
Querkontraktionszahl von Epoxidharzen 

Die Analyse des Einflusses der pyrogenen Nanopartikel auf den Elastitzitätsmodul und die Quer-
kontraktionzahl von Epoxidharzen liefert das letzte Wissen zur Beantwortung der Teil-Hypothese 2. 
Die wesentlichen Erkenntnisse sind:  
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 Der Elastizitätsmodul von Epoxidpartikeln steigt signifikant mit der Zugabe der pyrogenen 
Nanopartikel. Der Effekt ist umso größer, je höher der Füllstoffgehalt und je höher der Elas-
tizitätsmodul der Partikel ist. 

 Die Chemie des Polymers spielt hingegen eine untergeordnete Rolle. So kann für die Aus-
wahl des Epoxidharzes eine geringere Abhängigkeit und für den Einfluss der Partikel-Harz-
Interaktion kein Effekt auf den Elastizitätsmodul nachgewiesen werden. 

 Die Querkontraktionszahl des Epoxidharzes wird durch die Integration der Partikel nicht 
signifikant beeinflusst. 

8.6 Fazit aus Kapitel 8 

Die experimentellen Arbeiten ergeben zusammen mit dem bisherigen Stand des Wissens ein um-
fangreiches Bild über die Möglichkeiten der Materialmodifikation von Epoxidharzen durch die In-
tegration von Nanopartikeln. Die Ergebnisse präsentieren die Möglichkeit des Materialdesigns von 
Nanokompositen durch eine gezielte Auswahl des Epoxides und der Nanopartikel. Die Teil-Hypo-
these 2, die bereits anhand des Stands des Wissens für wahr befunden wurde, wird somit durch die 
experimentellen Ergebnisse dieser Arbeit validiert. Die präsentierten Ergebnisse zeigen, dass die 
deformationsrelevanten Materialeigenschaften von Nanokompositen von dem Mischungsverhält-
nis, den Materialeigenschaften von Partikel- und Harzsystem sowie deren Interaktion bestimmt 
werden. Darüber hinaus wirkt sich die Materialzusammensetzung auf die unterschiedlichen Mate-
rialeigenschaften des Nanokomposites individuell aus. Dabei ist für alle untersuchten Parameter 
der Partikelgehalt die wichtigste Stellschraube für die Materialeigenschaften. Da dieser für die er-
folgreiche Imprägnierung von Faserhalbzeugen in RTM-Prozessen auf 15 Gew.-% begrenzt ist, fällt 
die Veränderung der Materialeigenschaften teilweise gering aus. Die Faktoren Partikelmaterial und 
Partikel-Harz-Interaktion spielen zudem nur für einzelne Materialeigenschaften eine Rolle und sind 
vielfach ohne Bedeutung. Durch die Variation des Harzsystems verschiebt sich hingegen der Aus-
gangswert der Materialeigenschaft. Der Effekt durch die Integration der Partikel ist für beide un-
tersuchten Harzsysteme gleich. 
Aufgrund der zum Teil kleinen Änderungen im Materialverhalten bleibt abzuwarten, wie sich die 
veränderten Materialeigenschaften auf die Deformationen von faserverstärkten Nanokompositen 
auswirken. Zudem sind nicht alle Materialveränderungen einheitlich im Sinne der Reduzierung der 
Bauteildeformation. Vielmehr sind einige Effekte bei der Partikelauswahl gegenläufig. So sinkt zum 
Bespiel die chemische Schwindung mit steigendem Partikelgehalt, was eine Reduzierung der Bau-
teildeformation erwarten lässt. Gleichzeitig steigt jedoch der E-Modul, was wiederum zu einer hö-
heren Deformation führt. Dieser Einfluss wird in Kapitel 9 im Detail analysiert und diskutiert.  
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9 Einfluss pyrogener Nanopartikel auf die Bauteildeformation von 
Faserverbunden 

Der Einfluss pyrogener Nanopartikel auf die Bauteildeformation von kohlenstofffaser-
verstärkten Kunststoffen wird in Kapitel 9 anhand von L-förmigen Winkeln untersucht. 
Hierzu werden faserverstärkte Nanokomposite mit einer systematischen Variation des 
Mischungsverhältnisses und der Materialeigenschaften von Partikel- beziehungsweise 
Harzmaterial sowie deren Interaktion hergestellt. Die Form der gefertigten Bauteile 
wird anschließend optisch analysiert. Die ermittelten Einfallwinkel zeigen das Poten-
tial der Nanopartikel, die Bauteildeformation von Faserverbunden zu reduzieren. Zu-
dem wird in Relation zu den Materialeigenschaften der Nanokomposite analysiert, 
welche Wirkmechanismen in der Matrix des Faserverbundes zu der Veränderung der 
Bauteildeformation führen. 

9.1 Bauteildeformation in Abhängigkeit des Mischungsverhältnisses 

Diese Arbeit begann mit der in der Haupt-Hypothese formulierten Annahme, die Bauteildeformati-
onen von faserverstärkten Kunststoffen durch die Integration von Nanopartikeln zu reduzieren. In 
der Literatur (dargestellt in Kapitel 4.8) konnten hierzu bereits erste Arbeiten gefunden werden, 
die diese Hypothese rechtfertigen. Um eine umfangreichere Datenbasis zur Beantwortung dieser 
Fragestellung zu erzeugen, werden L-förmige kohlenstofffaserverstärkte Nanokomposite im RTM-
Prozess hergestellt und optisch auf ihre Formtreue hin untersucht. Die Abweichung der Bauteilge-
ometrie von dem Soll-Winkel von 90° kann so als Einfallwinkel analysiert werden. Durch eine kon-
stante Prozessführung während der Herstellung, was sowohl die Faserablage als auch die 
Injektions- und Aushärteführung anbelangt, ist sichergestellt, dass alleinig die Wirkung der unter-
schiedlichen Matrices in Erscheinung tritt. Im ersten Schritt wird hierbei das Mischungsverhältnis 
von Partikel- und Harzsystem variiert. Hierzu sind die bekannten Partikelgehalte von 5 Gew.-%, 
10 Gew.-% und 15 Gew.-% gewählt; allerdings bezieht sich diese Angabe wie bisher auf das Mat-
rixsystem und nicht auf den gesamten Faserverbund, in dem der Partikelgehalt entsprechend nied-
riger ausfällt. 
Bei der Betrachtung der Bauteildeformationen wird, wie in Teil-Hypothese 1 formuliert, von einer 
Übertragbarkeit der Materialeigenschaften des Nanokomposites auf die Matrixeigenschaften des 
Faserverbundes ausgegangen. Entsprechend sollten die Änderungen der deformationsrelevanten 
Materialeigenschaften des Nanokomposites in Änderungen der Bauteildeformation des Faserver-
bundes münden. Der in Kapitel 8 beobachtete Einfluss des Partikelgehaltes auf die Eigenschaften 
des Nanokomposites und der daraus zu erwartende Einfluss auf die Bauteildeformation nach einer 
isothermen Härtung sind in Tabelle 9.1 zusammengefasst.  
Die experimentellen Ergebnisse zeigen, mit Ausnahme der Querkontraktionszahl, einen deutlichen 
Einfluss des Partikelgehaltes auf die Materialeigenschaften. Dabei lassen jedoch nicht alle Änderun-
gen eine Reduzierung der Deformation erwarten. 
Positiv stechen die thermische und chemische Schwindung heraus, die zu einer erhöhten Winkel-
treue der Faserverbunde führen. Diese Erwartung fußt auf der Reduzierung der thermischen 
Schwindung um bis zu 7% und der chemischen Schwindung um bis zu 12% durch die Integration 
von 15 Gew.-% Nanopartikel. 
Die Reaktionsgeschwindigkeit der Härtung wird hingegen durch die Anwesenheit der Partikel be-
schleunigt; dies hat bei der gewählten isothermen Härtung allerdings keinen Einfluss auf die Bau-
teildeformation. Ein Einfluss der Reaktionsgeschwindigkeit wäre nur dann deformationsrelevant, 
wenn hierdurch eine Aushärtung bei niedrigeren Temperaturen umgesetzt wird. 
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Tabelle 9.1: Zusammenfassung der experimentellen Daten zum Einfluss des Partikelgehaltes auf die Materi-
aleigenschaften des Nanokomposites und der daraus theoretisch zu erwartenden Veränderung der Bauteil-
deformation von faserverstärkten Nanokompositen isothermer Härtung. 

Experimentell beobachteter Einfluss des Partikelgehaltes auf 
die Eigenschaften des Nanokomposites: 

Erwarteter Einfluss auf die Bau-
teildeformation: 

Reaktionsgeschwindigkeit steigt mit dem Partikelgehalt kein Einfluss bei isothermer Här-
tung 

Umsatz bei Gelierung sinkt mit steigendem Partikel-    
gehalt 

Deformation nimmt zu 

Thermische Schwindung sinkt mit steigendem Partikel-    
gehalt 

Deformation nimmt ab 

Chemische Schwindung sinkt mit steigendem Partikel-    
gehalt 

Deformation nimmt ab 

E-Modul steigt mit dem Partikelgehalt Deformation nimmt zu 
Querkontraktionszahl kein Einfluss kein Einfluss 

 
Die Gelierung und der Elastizitätsmodul wirken sich hingegen negativ auf die Bauteildeformation 
aus. So lassen die Verschiebung der Gelierung zu niedrigeren Umsätzen sowie des Elastizitätsmo-
duls zu höheren Werten hin eine Zunahme der Bauteildeformation erwarten. Einschränkend ist an 
dieser Stelle jedoch zu erwähnen, dass sich die Verschiebung der Gelierung bei isothermer Härtung 
lediglich auf den Anteil der chemischen Schwindung nach der Gelierung auswirkt. Hier konnte 
durch die durchgeführten Rheometermessungen zumindest für die höheren Partikelgehalte trotz-
dem eine Reduzierung der Schwindung nachgewiesen werden, so dass dieser Effekt durch die Sub-
stitution der reaktiven Harzmasse durch volumenkonstante Partikel überkompensiert wird. Für 
den Elastitzitätsmodul gibt es jedoch keine kompensierenden Mechanismen. Die Steigerung des 
Elasitizitätsmoduls um bis zu 24 % wird den positiven Effekten der reduzierten Schwindungen ent-
gegenwirken. Es bleiben hier also die experimentellen Ergebnisse der Bauteilvermessung abzuwar-
ten, um die Gesamtwirkung der Partikel zu bewerten. 
Die Ergebnisse der experimentellen Untersuchungen sind in Abbildung 9.1 dargestellt. Sie zeigen 
einen insgesamt reduzierenden Einfluss der Partikel auf die Bauteildeformation des Faserverbun-
des. So sinkt der Einfallwinkel mit steigendem Partikelgehalt von 1,02° auf 0,90°, also um 12 %. 
Sichtbare Effekte sind jedoch erst für die Partikelgehalte von 10 Gew.-% und 15 Gew.-% zu sehen. 
Die Ergebnisse für 5 Gew.-% liegen hingegen in der Standardabweichung der unmodifizierten Re-
ferenz aus reinem kohlenstofffaserverstärktem Kunststoff. Insgesamt liegt die Reduzierung der 
Einfallwinkel durch das Einbringen der Partikel, nur knapp außerhalb der Standardabweichung der 
Versuche. Dabei fallen zudem die recht hohen Standardabweichungen auf. Dabei ist es wahrschein-
lich, dass die großen Schwankungen auf kleine Änderungen im Faservolumengehalt zurückzufüh-
ren sind. So konnte Opitz et al. [157] in einem vergleichbaren Versuch zeigen, dass bereits eine 
Variation von 3% im Faservolumengehalt zu einer Abweichung von etwa 0,1° im Einfallwinkel füh-
ren kann. 
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Abbildung 9.1: Einfallwinkel von L-förmigen kohlenstofffaserverstärkten Nanokompositen bei Raumtempe-
ratur in Abhängigkeit ihres Aluminiumoxid-Partikelgehaltes bezogen auf ihre Matrix aus RTM6 [nach 213]. 
 
Auch wenn die experimentellen Ergebnisse eindeutig den sinkenden Einfallwinkel mit steigendem 
Partikelgehalt zeigen, ist der Effekt mit maximal 0,12° gering. Insbesondere ist das Ergebnis weit 
von einem verformungsfreien Winkel, wie er für Einsatz und Montage gewünscht ist, entfernt. Die 
Ergebnisse fallen auch deutlich geringer aus, als nach dem Stand des Wissens zu erwarten gewesen 
wäre. So berichten Nelson et al. [156] von einer Reduzierung der Bauteildeformation von 0,58° auf 
0,38°, während Hsiao et al. [155] sogar eine Reduzierung von 2,3° auf 0,6° erreichen. Nelson et al. 
setzten hierfür allerdings in einem Prepreg-Verfahren einen Partikelgehalt von 40 Gew.-% Silici-
umdioxid, bezogen auf die Matrix, ein. Das ist ein Partikelanteil, der wesentlich höher ist als in die-
ser Arbeit, und der in dem verwendeten RTM-Fließprozess nicht zu verarbeiten wäre. Hsiao et al. 
verwenden hingegen lediglich 1,5 Gew.-% Kohlenstoffnanofasern. Diese Angabe bezieht sich aller-
dings auf den gesamten Faserverbund. Zum Vergleich: Die in dieser Arbeit verwendeten          
15 Gew.-% Partikel entsprechen 3,8 Gew.-%, bezogen auf den gesamten faserverstärkten Nano-
komposit. Der deutliche Unterschied in der Reduzierung der Bauteildeformation zwischen den hier 
präsentierten Ergebnissen lässt sich somit nicht eindeutig nachvollziehen. Eine Ursache könnte je-
doch die Verwendung des Thermoplasts von Hsiao et al. sein. Dabei wäre es denkbar, dass durch 
die Zugabe der Nanofasern der Kristallisationsgrad des Harzes verändert wird, und dieser einen 
zusätzlichen Effekt auf die Bauteildeformation hat. Dieser Aspekt kann allerdings nicht näher be-
leuchtet werden, da Hsiao et al. diesbezüglich keine Diskussion ihrer Ergebnisse durchführen. 
Um noch besser zu verstehen, welche Wirkmechanismen in der vorliegenden Arbeit zu einer Redu-
zierung des Einfallwinkels führen, wird auf numerischen Berechnungen aus [213] zurückgegriffen. 
Bei diesen ist ein Finite-Elemente-Modell des Faserverbundwinkels erstellt. Dieses wird einer Tem-
peratur-Verformungs-Analyse mittels dem Programm Abaqus unterworfen. Die sich daraus erge-
benen Bauteildeformationen sind mit einer Strukturanalyse nach dem vereinfachten 
viskoelastischen Materialmodell nach Svanberg [254] berechnet. Als Inputparameter werden die in 
dieser Arbeit experimentell ermittelten Matrixeigenschaften verwendet. Neben der Berechnung 
des Gesamt-Einfallwinkels des Bauteils erfolgt zusätzlich die Variation einzelner Matrixparameter, 
während der restliche Datensatz des Referenzwinkels ohne Partikel verwendet wird. Auf diese Art 
ist der Einfluss der einzelnen Matrixeigenschaft auf den Gesamtwinkel in Abbildung 9.2 erkennbar. 
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Abbildung 9.2: Berechnete Einfallwinkel von L-förmigen kohlenstofffaserverstärkten Nanokompositen in 
Abhängigkeit der unterschiedlichen Matrixeigenschaften für verschiedene Aluminiumoxid-Gehalte im Poly-
mer [nach 213]. 

 
Die Berechnungsergebnisse zeigen- wie die experimentellen Resultate- eine Abnahme des Einfall-
winkels mit dem Füllstoffgehalt. Hier offenbaren sich allerdings erste Einschränkungen des theore-
tischen Modells, welches nur teilweise die experimentelle Realität widerspiegeln kann. So 
unterschätzt die Rechnung den Einfallwinkel der Referenz mit 0,87° im Vergleich zum experimen-
tellen Ergebnis von 1,02°. Zudem fällt die Abnahme der Deformation durch die Zugabe der Partikel 
kleiner aus als in der Realität. Trotz dieser quantitativen Unstimmigkeiten können qualitativ wich-
tige Erkenntnisse aus der Simulation gezogen werden.  
Die theoretischen Berechnungen unterstützen die in Tabelle 9.1 getätigten Annahmen, geben aller-
dings noch zusätzliche Informationen über den Einfluss der Matrixparameter auf die Bauteildefor-
mation preis. So zeigen die Ergebnisse sowohl für die chemische als auch für die thermische 
Schwindung einen abnehmenden Einfallwinkel mit steigendem Partikelgehalt. Dabei ist der Effekt 
der thermischen Schwindung größer als jener der chemischen. Die Berechnung differenziert zudem 
zwischen dem Einfluss des Wärmeausdehnungskoeffizienten unter- und oberhalb der Glasüber-
gangstemperatur. Der reduzierende Einfluss auf die Bauteildeformation ist hier nur für die Abküh-
lung im glasartigen Einfluss erkennbar, da beim gewählten Härtungszyklus keine Abkühlung im 
gummielastischen Zustand erfolgt. 
Die Verschiebung der Gelierung führt hingegen zu einer deutlichen Zunahme des Einfallwinkels mit 
steigendem Partikelgehalt. Dieser Einfluss kompensiert die deformationsreduzierenden Effekte 
der Schwindung, wie bereits diskutiert wurde. Die theoretischen Berechnungen zeigen an dieser 
Stelle, dass die Auswahl der Partikel hier ungünstig ist. Der aktuelle Stand des Wissens hat einen 
von der Oberflächenchemie abhängigen Einfluss der Partikelauswahl auf die Gelierung offenbart. 
Eine Partikelauswahl, die zu keiner oder sogar zu einer Verschiebung hin zu höheren Umsätzen 
geführt hätte, würde also insgesamt eine stärkere Reduzierung des Einfallwinkels bedeuten. 
Die Erhöhung des Elastizitätsmoduls zeigt hingegen einen wesentlich geringeren Einfluss. Zwar 
steigt der Elastizitätsmodul durch die Zugabe von 15 Gew.-% Partikeln um 23 % an, die Auswirkung 
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auf den Einfallwinkel ist jedoch kleiner als 1 %. Diese verschwindend geringe Veränderung lässt 
sich dabei durch die wesentlich steiferen Fasern begründen. Im Verhältnis zu diesen fällt auch eine 
Steigerung des Moduls der Matrix von über 700 MPa nicht ins Gewicht. 

9.2 Bauteildeformation in Abhängigkeit der Materialien 

Polymermaterial 
Die Bauteildeformationen von faserverstärkten Kunststoffen werden wesentlich von den Matrixei-
genschaften bestimmt. Es ist also ein direkter Einfluss der Auswahl des verarbeiteten Polymerma-
terials auf den Einfallwinkel des Bauteils zu erwarten. Hierbei wird durch die Harzauswahl nicht 
nur die Größenordnung der Winkeldeformation bestimmt, sondern auch die Wechselwirkung mit 
den Nanopartikeln. Die Unterschiede der verarbeiteten Materialsysteme LY556/CH917/DY070 
und RTM6 sind in Kapitel 8 ausgiebig dargestellt worden und in Tabelle 9.2 zusammengefasst. 
 
Tabelle 9.2: Zusammenfassung der experimentellen Daten zum Einfluss des Polymermaterials auf die Mate-
rialeigenschaften des Nanokomposites und der daraus theoretisch zu erwartenden Veränderung der Bauteil-
deformation von faserverstärkten Nanokompositen nach isothermer Härtung. 

Experimentell beobachteter Einfluss des Polymermaterials auf 
die Eigenschaften des Nanokomposites: 

Erwarteter Einfluss auf die Bau-
teildeformation: 

Reaktionsgeschwindigkeit LY556/CH917/DY070 hat eine hö-
here Reaktivität als RTM6 

kein Einfluss bei isothermer Här-
tung 

Umsatz bei Gelierung LY556/CH917/DY070 geliert bei 
niedrigeren Umsätzen als RTM6 

größere Bauteildeformation für 
LY556/CH917/DY070 

Thermische Schwindung LY556/CH917/DY070 weist gerin-
gere Schwindung als RTM6 auf 

geringere Bauteildeformation für 
LY556/CH917/DY070 

Chemische Schwindung LY556/CH917/DY070 weist eine 
höhere Schwindung als RTM6 auf 

größere Bauteildeformation für 
LY556/CH917/DY070 

E-Modul vergleichbar für beide Harzsys-
teme 

kein Einfluss 

Querkontraktionszahl kein Einfluss kein Einfluss 

 
Die Analyse des Nanokomposites zeigt für die Materialeigenschaften der Harzsysteme zwei gegen-
sätzliche Ergebnisse, die im direkten Vergleich einmal zu einer größeren und einmal zu einer ge-
ringeren Bauteildeformation führen. So weist LY556/CH917/DY070 eine Gelierung bei niedrigeren 
Umsätzen und eine höhere chemische Schwindung als RTM6 auf. Dies führt für 
LY556/CH917/DY070 zu einer chemischen Schwindung nach Gelierung von 3,55 Vol.-% und für 
RTM6 von 2,76 Vol.-%, was eine größere Bauteildeformation für das Säureanhydrid-härtende Harz-
system erwarten lässt. Die thermische Schwindung fällt allerdings für RTM6 mit 3,1 % größer als 
für LY556/CH917/DY070 mit 1,9 % aus, was sich wiederum steigernd auf die Bauteildeformation 
des Amin-härtenden Harzsystems auswirkt. Es bleiben also die experimentellen Ergebnisse der 
Einfallwinkel der faserverstärkten Kunststoffe abzuwarten, um den Unterschied der Harzsysteme 
abschließend zu bewerten. 
Der Einfluss der Partikeladdition fällt für beide Harzsysteme hingegen annähernd gleich aus. So 
sinkt die chemische Schwindung durch die Zugabe von 15 Gew.-% Aluminumoxid-Partikeln bei bei-
den Harzsystemen um 13 % und die thermische Schwindung um 7 % (RTM6), beziehungsweise 
8,6 % (LY556/CH917/DY070). 
Diese Vorab-Überlegungen finden sich größtenteils in den in Abbildung 9.3 präsentierten Ergeb-
nissen der Einfallwinkel von faserverstärkten Nanokompositen auf Basis des 
LY556/CH917/DY070-Harzsystems wieder. 
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Abbildung 9.3: Einfallwinkel von L-förmigen kohlenstofffaserverstärkten Nanokompositen bei Raumtempe-
ratur in Abhängigkeit ihres Aluminiumoxid-Partikelgehaltes bezogen auf ihre Matrix aus 
LY556/CH917/DY070. 
 
Der Mittelwert des Einfallwinkels des reinen faserverstärkten Kunststoffes mit 
LY556/CH917/DY070 weist eine Deformation von 1,04° auf und liegt damit lediglich 0,02° über 
dem Ergebnis von RTM6 verstärkten Bauteilen. Im Rahmen der Standardabweichung können beide 
Ergebnisse als gleich angesehen werden. Dies bedeutet, dass sich die gegenläufigen Effekte der Ge-
lierung beziehungsweise der chemischen Schwindung und der thermischen Schwindung gerade 
ausgleichen.  
Mit steigendem Partikelgehalt sinkt bei den Faserverbundwinkeln mit LY556/CH917/DY070 der 
Einfallwinkel kontinuierlich bis auf 0,84° für 15 Gew.-% Aluminiumoxid ab. Die Reduzierung der 
Deformation zeigt damit die gleiche Tendenz, wie bei RTM6 verstärkten Faserverbunden. Sie fällt 
mit 18,6% jedoch etwas größer aus als für RTM6, wo die maximale Reduktion des Einfallwinkels 
11,8% beträgt. Dieser Unterschied war aufgrund der Ergebnisse aus dem Nanokomposit nicht zu 
erwarten und kann momentan nicht erklärt werden. Allerdings ist wegen der relativ hohen Stan-
dardabweichungen der Messungen fraglich, ob die Abweichungen überhaupt signifikant sind. 
Insgesamt deuten die Ergebnisse darauf hin, dass die Wechselwirkungen der beiden Epoxidharz-
systeme mit den Aluminiumoxid-Partikeln ähnlich und die Effekte der Partikelzugabe vergleichbar 
sind. Die Auswahl des Polymermaterials bestimmt allerdings mit seinen Materialeigenschaften den 
„Startwert“ der unmodifizierten Referenz. Gänzlich unterschiedliche Effekte sind eher bei dem 
Wechsel des Harzsystems von Epoxidharzsystemen zu anderen chemischen Vernetzungsreaktio-
nen zu erwarten. 

Partikelmaterial 
Neben der Auswahl des Polymermaterials bestimmt das Partikelmaterial die Zusammensetzung 
des Nanokomposites. Um den Einfluss dieses Parameters zu untersuchen, werden in dieser Arbeit 
Aluminiumoxid-, Titandioxid- und Siliciumdioxid-Nanopartikel miteinander verglichen. Bei dem 
Vergleich der Materialeigenschaften zeigen sich bei der experimentellen Analyse, wie in Tabelle 9.3 
zusammengefasst, jedoch kaum Unterschiede bei den deformationsrelevanten Matrixeigenschaf-
ten. Entsprechend ist auch kein Einfluss auf die Bauteildeformationen der faserverstärkten Nano-
komposite zu erwarten. 
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Alleinig der Elastizitätsmodul dieser drei Komposite ändert sich in Abhängigkeit des ausgewählten 
Partikelmaterials bei einem Gehalt von 4,72 Vol.-% von 3515 MPa für Siliciumdioxid über 3689 MPa 
für Titandioxid bis hin zu 3845 MPa für Aluminiumoxid. Die Zunahme des Moduls des Nanokompo-
sites sollte dabei zu einer Zunahme der Bauteildeformation führen.  
 
Tabelle 9.3: Zusammenfassung der experimentellen Daten zum Einfluss des Partikelmaterials auf die Mate-
rialeigenschaften des Nanokomposites und der daraus theoretisch zu erwartenden Veränderung der Bauteil-
deformation von faserverstärkten Nanokompositen. 

Experimentell beobachteter Einfluss des Partikelmaterials auf 
die Eigenschaften des Nanokomposites: 

Erwarteter Einfluss auf die Bau-
teildeformation: 

Reaktionsgeschwindigkeit kein Einfluss kein Einfluss  
Umsatz bei Gelierung kein Einfluss kein Einfluss 
Thermische Schwindung kein Einfluss kein Einfluss  
Chemische Schwindung kein Einfluss kein Einfluss 
E-Modul steigt mit Modul des Partikels Deformation nimmt zu 
Querkontraktionszahl kein Einfluss kein Einfluss 

 
Allerdings zeigten die in Abbildung 9.2 präsentieren Rechnungen bereits, dass sich Änderungen des 
Elastizitätsmoduls der Matrix nur in sehr geringem Umfang auf die Bauteildeformation von Faser-
verbunden auswirken. Diese Erwartungshaltung findet sich auch in den experimentellen Ergebnis-
sen der Einfallwinkel in Abhängigkeit des Partikelmaterials wieder. So zeigt Abbildung 9.4 für alle 
drei Faserverbunde mit 4,72 Vol.-% Aluminiumoxid-, Siliciumdioxid- beziehungsweise Titandioxid-
Partikeln einen Einfallwinkel zwischen 0,88° und 0,90°. Aufgrund einer Standardabweichung der 
Messungen von mindestens 0,04° kann der Einfallwinkel für alle Partikelmaterialien als konstant 
angesehen werden. 
Im Rahmen der ausgewählten Partikelklasse, der pyrogenen Metalloxide, ist also kein Einfluss des 
Partikelmaterials auf die Bauteildeformation des faserverstärkten Nanokomposites nachzuweisen. 
 

 

Abbildung 9.4: Einfallwinkel von L-förmigen kohlenstofffaserverstärkten Nanokompositen bezogen auf die 
unmodifizierte Referenz mit Aluminiumoxid-, Siliciumdioxid- und Titandioxid-Nanopartikeln mit einem Par-
tikelgehalt von 4,72 Vol.-% bezogen auf ihre Matrix aus RTM6. 
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9.3 Bauteildeformation in Abhängigkeit der Partikel-Harz-Interaktion 

Abschließend wird die Variation der Partikel-Harz-Interaktion im Nanokomposit auf die Bauteilde-
formation eines Faserverbundes übertragen. Die bisherigen, in Tabelle 9.4 zusammengefassten Er-
gebnisse, zeigen die Wichtigkeit der Partikeloberflächenmodifikation für die Netzwerkbildung 
während der Aushärtung. Die Partikel-Harz-Interaktion bestimmt dabei die Ausbildung der Grenz-
fläche und der Interphase um die Partikel herum. Dieses veränderte Vernetzungsverhalten konnte 
in veränderten Glasübergangstemperaturen und Reaktionsgeschwindigkeiten der Nanokomposite 
in Abhängigkeit der Partikelmodifikation nachgewiesen werden. Trotz dieser deutlichen Unter-
schiede ist kein Einfluss der Vernetzungsreaktion auf die Bauteildeformation zu erwarten. Auf-
grund der konstant hohen und isothermen Härtungstemperatur von 180°C wirken sich 
Unterschiede in der Reaktionsgeschwindigkeit nämlich nicht auf das Aushärteresultat und somit 
auf die Bauteildeformation aus.  
In Tabelle 9.4 wird außerdem auf die Steigerung der Zeit der Gelierung mit stärker werdender Par-
tikel-Harz-Anbindung hingewiesen. Diese Veränderung konnte wegen der bereits diskutierten 
Schwächen der Messmethodik jedoch kein Umsatz zugeordnet werden. Es ist also nicht eindeutig 
festzustellen, ob der Umsatz der Gelierung mit der Partikelmodifikation verändert wird oder ob die 
Verschiebung lediglich auf die Veränderung der Reaktionsgeschwindigkeit zurückzuführen ist. Die 
konstante chemische Schwindung nach der Gelierung deutet jedoch auf eine Verschiebung der Ge-
lierung aufgrund der Reaktionsgeschwindigkeit hin. Auch die anderen deformationsrelevanten 
Matrixeigenschaften, also die thermische Schwindung, der Elastizitätsmodul und die Querkontrak-
tionszahl, sind unabhängig von der Partikelmodifikation. Folglich ist auch keine Veränderung der 
Bauteildeformation des faserverstärkten Nanokomposites in Abhängigkeit der Partikelmodifika-
tion zu erwarten. 
 
Tabelle 9.4: Zusammenfassung der experimentellen Daten zum Einfluss der Partikel-Harz-Interaktion auf 
die Materialeigenschaften des Nanokomposites und der daraus theoretisch zu erwartenden Veränderung der 
Bauteildeformation von faserverstärkten Nanokompositen. 

Experimentell beobachteter Einfluss der Partikel-Harz-Inter-
aktion auf die Eigenschaften des Nanokomposites: 

Erwarteter Einfluss auf die Bau-
teildeformation: 

Reaktionsgeschwindigkeit sinkt mit stärker werdender Parti-
kel-Harz-Anbindung 

kein Einfluss bei isothermer Här-
tung 

Zeit der Gelierung steigt mit stärker werdender Par-
tikel-Harz-Anbindung 

Deformation nimmt ab 

Thermische Schwindung kein Einfluss kein Einfluss 
Chemische Schwindung kein Einfluss kein Einfluss 
E-Modul kein Einfluss kein Einfluss 
Querkontraktionszahl kein Einfluss kein Einfluss 

 
Abbildung 9.5 bestätigt diese Annahme. Die faserverstärkten Nanokomposite zeigen für die mit    
APTES, GLYMO, PTES und OTES modifizierten sowie für die unmodifizierten Aluminiumoxid-Parti-
kel einen Einfallwinkel zwischen 1,00° und 1,05°. Gleichzeitig beträgt die Standardabweichung der 
Messung zwischen 0,04° und 0,07°. Die Partikelmodifikation, die einen merklichen Einfluss auf die 
Fließfähigkeit und die Netzwerkbildung des Nanokomposites hat, zeigt im Faserverbund also kei-
nen Einfluss auf die Bauteildeformation. 
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Abbildung 9.5: Einfallwinkel von L-förmigen kohlenstofffaserverstärkten Nanokompositen bei Raumtempe-
ratur in Abhängigkeit der Oberflächenmodifikation der Aluminiumoxid-Nanopartikel mit einem Partikel-    
gehalt von 10 Gew.-% bezogen auf ihre Matrix aus RTM6. 

9.4 Fazit aus Kapitel 9 

Die in Kapitel 9 präsentierten Ergebnisse zeigen die Möglichkeit, die matrixinduzierten Deformati-
onen von im RTM-Prozess hergestellten kohlenstofffaserverstärkten Epoxidharzen durch das Ein-
bringen von Nanopartikeln in die Matrix gezielt zu verringern. Die Haupt-Hypothese dieser Arbeit 
wird hierdurch bestätigt.  
Auch die Teil-Hypothese 1 stellt sich als wahr heraus. Die isoliert betrachteten deformationsrele-
vanten Matrixeigenschaften ließen eine Übertragung und eine quantitative Vorhersage der Bauteil-
deformationen des Faserverbundes zu. Einschränkend ist hier jedoch die fehlende Gewichtung der 
Einflussparameter zu nennen. Bei der Veränderung der Matrixeigenschaften mit gegenläufiger Wir-
kung auf die Bauteildeformationen konnte keine Aussage über die Gesamtwirkung der Partikel ge-
troffen werden. Diese fehlende Bewertungsmethodik wird deswegen in Kapitel 10 genauer 
betrachtet.  
Die beobachteten Effekte der Reduzierung der Bauteildeformation durch die Zugabe der Partikel 
fallen allerdings gering aus. So wird eine maximale Reduzierung des Einfallwinkels um 18,6 % 
durch 15 Gew.-% Aluminiumoxid-Partikel in LY556/CH917/DY070 gegenüber der unmodifizierten 
Referenz beobachtet. Dies lässt jedoch einen Faserverbund mit einem Einfallwinkel von 0,84° zu-
rück, der somit weit von einem verformungsfreien Winkel entfernt ist. Bei der Montage eines sol-
chen Bauteils werden die bisherigen Schwierigkeiten durch die abweichende Bauteilgeometrie also 
verringert, bleiben aber grundsätzlich bestehen. 
Bei der systematischen Variation der Partikelparameter zeigt sich der Partikelgehalt als wirkungs-
vollste Stellschraube. So kann eine deutliche Abhängigkeit des Einfallwinkels vom Mischungsver-
hältnis erkannt werden. Dabei ist eine Abnahme des Winkels bei steigendem Partikelgehalt zu 
beobachten. Hierbei ist davon auszugehen, dass eine weitere Erhöhung des Partikelgehaltes zu ei-
ner weiteren Reduzierung der Bauteildeformation führen würde. Diese Erhöhung ist für den RTM-
Prozess aufgrund der abnehmenden Fließfähigkeit des flüssigen Nanokomposites jedoch begrenzt.  
Die zweite Stellschraube der Bauteildeformation ist die Auswahl des Harzmaterials. Die Wirkung 
der Partikelzugabe ist hierbei für Epoxidharzsysteme vergleichbar; allerdings entscheidet das 
Harzsystem über den „Startwert“ der Deformation. Im hier betrachteten Vergleich zwischen RTM6 
und LY556/CH917/DY070 sind zudem keine signifikanten Unterschiede zu beobachten, da sich die 
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Unterschiede in der chemischen Schwindung nach Gelierung und in der thermischen Schwindung 
gerade aufgehoben haben. Es ist aber bekannt, dass es Epoxidharzsysteme gibt, die diesbezüglich 
gänzlich andere Werte aufweisen.  
Die Variation des Partikelmaterials zeigt keinen Einfluss auf die Bauteildeformation des Faserver-
bundes. Aufgrund des geringen Volumenanteils der Partikel im Faserverbund wirken sich die eher 
geringen Unterschiede im Materialverhalten der Partikel nicht aus. Die Aussage beschränkt sich 
allerdings auf die betrachteten pyrogenen Metalloxide, bei denen die Materialeigenschaften ge-
wisse Regelmäßigkeiten aufweisen. 
Insgesamt deuten die Ergebnisse der Reduzierung der Bauteildeformation vor allem auf einen Ef-
fekt durch die Substitution der Harzmasse hin. Die Interaktion zwischen der Partikel- und der Harz-
phase spielt hingegen im Faserverbund eine untergeordnete Rolle. So konnte für die Variation der 
Partikeloberflächenmodifikation kein Einfluss auf die Bauteildeformation festgestellt werden. Inte-
ressant wird die Oberflächenmodifikation jedoch, wenn hierdurch eine niedrige Fließfähigkeit und 
in der Konsequenz ein höherer Partikelanteil im Harzsystem erreicht werden kann. So kann durch 
die Oberflächenmodifikation indirekt ein Einfluss auf den Einfallwinkel des Faserverbundes ge-
nommen werden. 
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10 Methodik zur Nanokompositentwicklung für reduzierte Bauteilde-
formationen 

In Kapitel 10 wird eine Bewertungsmethodik vorgestellt, die eine gezielte Materialent-
wicklung zur Reduzierung der Bauteildeformationen durch das Einbringen von Nano-
partikeln in die Matrix von Faserverbunden ermöglicht. An Hand von theoretischen 
Modellen wird zunächst die Sensitivität der Bauteildeformation auf die Änderung der 
einzelnen Matrixeigenschaften nachvollzogen. Anschließend werden die experimentel-
len Arbeiten genutzt, um den Einfluss der Harzsystem- und Partikelauswahl auf diese 
Matrixeigenschaften zu analysieren. Aus den gewonnenen Erkenntnissen wird ab-
schließend die Bewertungsmethodik abgeleitet. 

10.1 Bewertungsschema für Nanopartikel zur Reduzierung der Bauteildeformation von fa-
serverstärkten Nanokompositen 

Die vorliegende Arbeit zeigt den komplexen Einfluss der Nanopartikel auf die Bauteildeformatio-
nen von faserverstärkten Kunststoffen. Um für zukünftige Materialentwicklungen systematisch ein 
Bewertungsschema für die Nanopartikel entwickeln zu können, wird erneut auf Rechnungen aus     
[213] zurückgegriffen. In der Arbeit, die bereits detaillierter in Kapitel 9.1 beschrieben ist, wird eine 
theoretische Sensitivitätsanalyse durchgeführt. Abbildung 10.1 stellt diese Sensitivitätsanalyse als 
Änderung des Einfallwinkels von winkelförmigen faserverstärkten Nanokompositen in Bezug auf 
die Änderung der Matrixeigenschaften von RTM6, gehärtet bei isothermen 180°C, dar. Die Matrixei-
genschaften werden in einem Bereich von plus und minus 25% in Bezug auf den Wert des reinen 
RTM6 variiert. Diese Variationsspanne ist gewählt, da in dieser Arbeit die maximale Änderung einer 
Matrixeigenschaft durch eine Zugabe von 15 Gew.-% Partikeln 23,7% entspricht. Diese wird für den 
Elastizitätsmodul erreicht. Es gilt jedoch zu beachten, dass die meisten andern Matrixeigenschaften 
durch die Zugabe der Partikel lediglich in einem Bereich von plus oder minus 10% verändert wer-
den. Die dargestellten Ergebnisse verdeutlichen, wie sich Änderungen von den deformationsrele-
vanten Matrixeigenschaften auf den Einfallwinkel des Faserverbundes auswirken. Eine positive 
Änderung im Einfallwinkel bedeutet hier eine Zunahme und ein negativer Wert eine Reduzierung 
des Winkels. Hierbei wird die Teil-Hypothese 1 als wahr angenommen, so dass Matrixparameter 
isoliert betrachtet und anschließend auf den Faserverbund übertragen werden können. 
Dabei zeigen die Parameter unterschiedliche Effekte. So haben Änderungen in der Wärmeausdeh-
nung unterhalb der Glasübergangstemperatur und im Umsatz der Gelierung einen signifikanten 
Einfluss auf die Deformation, während der Elastizitätsmodul des Nanokomposites kaum einen Ef-
fekt zeigt. 
Gleichzeitig zeigt die Simulation, ob eine Zunahme oder eine Reduzierung der Zahlenwerte der ein-
zelnen Matrixeigenschaften wünschenswert ist. So wird eine minimale Bauteildeformation als 
Folge von minimalen Wärmeausdehnungskoeffizienten unterhalb der Glasübergangstemperatur, 
minimaler chemischer Schwindung, minimaler Querkontraktionszahl und minimalem Elastizitäts-
modul bei gleichzeitig maximalem Umsatz der Gelierung erreicht. Der Wärmausdehnungskoeffi-
zient oberhalb der Glasübergangstemperatur und die Reaktionsgeschwindigkeit haben für die 
betrachtete isotherme Aushärtung keinen Einfluss. Aus dieser Erkenntnis lässt sich direkt ein qua-
litativer Zielwert an die Partikel ableiten. In Tabelle 10.1 ist dargestellt, ob dieser für die einzelne 
Matrixeigenschaft möglichst hoch oder niedrig ausfallen soll, um den Winkeleinfall maximal zu re-
duzieren. 
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Abbildung 10.1: Finite Elemente Berechnung des Einflusses der Änderung der Matrixeigenschaften auf den 
Einfallwinkel winkelförmiger faserverstärkter Kunststoffe; dargestellt in Referenz zu dem unmodifizierten 
Analogon aus faserverstärktem RTM6 gehärtet bei 180°C im RTM-Verfahren [nach 213]. 
 
Gleichzeitig wirken sich jedoch nicht alle Matrixeigenschaften in gleichem Umfang auf die Bauteil-
deformationen aus. So verraten die dargestellten Ergebnisse auf den ersten Blick eine qualitative 
Rangfolge der Matrixeigenschaften. Dabei wird die vereinfachte Annahme eines linearen Zusam-
menhanges zwischen der Änderung der Matrixeigenschaften und der Änderung des Einfallwinkels 
getroffen, wie er in dem betrachteten Intervall von Matrixänderungen bis zu 25% ansatzweise gilt. 
Hierdurch lassen sich anhand der Geradensteigungen quantitative Sensitivitätsfaktoren ableiten. 
Diese werden anschließend für alle Matrixeigenschaften summiert und auf 1 normiert. So dienen 
sie als Gewichtung. Die Multiplikation der Gewichtung mit der Änderung der Matrixeigenschaften 
ergibt eine Bewertung, die in der Summe als Zielerfüllungsfaktor dient. Das sich daraus ergebende 
Bewertungsschema ist vollständig in Tabelle 10.1 dargestellt.  
 
Tabelle 10.1: Bewertungsschema zur Partikelauswahl für die Reduzierung der Bauteildeformation von fa-
serverstärkten Kunststoffen. 

Rang-
folge 

Bewertungskriterium Qualitativer 
Zielwert des 
Bewer-
tungskrite-
riums 

Gewichtung 
 

Änderung 
der Matrix-
eigenschaft 
[%] 

Bewertung= 
Gewichtung 
* Änderung/ 
100% 
[-] 

1 Wärmeausdehnungskoeffizient 
unterhalb Tg 

niedrig +0,49   

2 Umsatz bei Gelierung hoch -0,21   
3 
 

Chemische Schwindung niedrig +0,13   

4 Querkontraktionszahl niedrig +0,12   
5 Elastizitätsmodul niedrig +0,04   
6 Wärmeausdehnungskoeffizient 

oberhalb Tg 
--- +0,00   

6 Reaktionsgeschwindigkeit --- +0,00   

Zielerfüllungsfaktor (Summe Bewertung):  

 
Der Zielerfüllungsfaktor sagt die Eignung von Nanokompositen als Matrix für Faserverbunde zur 
Reduzierung der Bauteildeformation voraus. Da das Ziel eine Minimierung der Bauteildeformation 
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ist, sind überhaupt nur Materialsysteme mit einem negativen Wert für den Einsatz interessant. Po-
sitive Bewertungen weisen hingegen auf eine Zunahme des Einfallwinkels hin. Im Vergleich aller 
Partikelsysteme ist somit das System mit dem niedrigsten Wert am geeignetsten für die Reduzie-
rung der Bauteildeformation von faserverstärkten Kunststoffen und sollte verarbeitet werden. Ta-
belle 10.2 weist den Zielerfüllungsfaktoren zudem einen sprachlichen Grad der Zielerfüllung zu. 
Eindeutig ist hierbei die Zuordnung von Werten von genau 1 und von größer Null. Diese entspre-
chen einer vollständigen Verhinderung eines Winkeleinfalls, beziehungsweise einer weiteren Zu-
nahme. Die Zielerfüllungsfaktoren zwischen diesen beiden Extremwerten sind nach der 
gesammelten Erfahrung aufgrund der Literaturrecherche und den durchgeführten experimentellen 
Arbeiten zugeteilt. 
 
Tabelle 10.2: Zuordnung des Zielerfüllungsfaktors zum Grad der Zielerfüllung. 

Erfüllung des Kriteriums Zielerfüllungsfaktor 

vollständig erfüllt =-1 
sehr gut (-0,5; -1) 
gut (-0,25; -0,5] 
befriedigend (-0,15; -0,25] 
ausreichend (0;-0,15] 
gerade noch ausreichend =0 
nicht erfüllt >0 

 
Die genausten Ergebnisse liefert das vorgestellte Bewertungsschema für Nanokomposite aus 
RTM6, die bei 180°C isotherm gehärtet werden. Auf diesem Harzsystem beruhen die durchgeführ-
ten Rechnungen und deswegen entspricht der Zielerfüllungsfaktor in etwa der prozentualen Ver-
änderung des Einfallwinkels, angegeben als Dezimalzahl. Ungenauigkeiten ergeben sich hier 
lediglich durch die Abweichungen der Simulation von der experimentellen Realität, wie es bereits 
in Kapitel 9.1 diskutiert ist.  
Auf andere Harzsysteme und vor allem Härtungszyklen kann die Gewichtung noch näherungsweise 
übertragen werden, solange ihre Härtung isotherm und höchstens bei ihrer maximalen Glasüber-
gangstemperatur durchgeführt wird. Andernfalls werden sich durch den Einfluss der Reaktionsge-
schwindigkeit, des Wärmeausdehnungskoeffizienten oberhalb der Glasübergangstemperatur und 
der veränderten Temperaturführung die Gewichtungen deutlich verschieben.  
Eine weitere Anpassung des Bewertungsschemas lässt sich für eine qualitative Partikelbewertung 
durchführen. Für die Auswahl des geeigneten Partikelsystems wird bisher die prozentuale Ände-
rung der einzelnen Matrixeigenschaften in Relation zu der unmodifizierten Referenz genutzt. Soll-
ten diese umfangreichen Daten nicht zur Verfügung stehen, kann auch auf eine qualitative 
Abschätzung zurückgegriffen werden. So ist es möglich die zur Auswahl stehenden Partikelsysteme 
in eine Rangfolge zu bringen. Diese kann zum Beispiel an Hand der Partikeleigenschaften erfolgen. 
Entlang dieser Folge werden Rangpunkte vergeben, die anschließend der Berechnung des Zieler-
füllungsfaktors dienen. Die errechneten Werte entsprechen in diesem Fall zwar nicht dem formu-
lierten Grad der Zielerfüllung, geben aber dennoch Auskunft über das auszuwählende 
Partikelsystem.  
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10.2 Matrixentwicklung für reduzierte Bauteildeformationen von faserverstärkten Nano-
kompositen 

Das in Kapitel 10.1 entwickelte Bewertungsschema bietet eine gute Möglichkeit durch eine opti-
mierte Partikelauswahl die Bauteildeformation von faserverstärkten Nanokompositen zu minimie-
ren. Aufwendig wird die Anwendung jedoch, wenn viele verschiedene Partikelmaterialien, 
Oberflächenmodifikationen und Partikelgehalte zur Verfügung stehen und miteinander verglichen 
werden sollen. Darüber hinaus beinhaltet die Auswahl noch keine Aussage, inwieweit das gewählte 
Partikelsystem auch tatsächlich zu verarbeiten und somit einsetzbar ist. Aus diesem Grund wird in 
Abbildung 10.2 eine erweiterte Methodik zur Matrixentwicklung für reduzierte Bauteildeformation 
von faserverstärkten Nanokompositen vorgestellt. Diese Methodik berücksichtigt alle in dieser Ar-
beit analysierten Parameter: das Mischungsverhältnis, die Materialauswahl und die Oberflächen-
modifikation der Partikel. Die erarbeiteten experimentellen Ergebnisse (Kapitel 8) bilden dabei die 
Grundlage für das iterative Flussdiagramm, das eine systematische Materialentwicklung ermög-
licht.  
 

 
Abbildung 10.2: Methodik zur Matrixentwicklung für reduzierte Bauteildeformationen von faserverstärkten 
Nanokompositen. 
 
Der Einstieg in die Matrixentwicklung erfolgt durch die Auswahl des Harzmaterials. Die experimen-
tellen Ergebnisse dieser Arbeit haben gezeigt, dass die Auswahl des Harzsystems die 
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Größenordnung der Bauteildeformation vorgibt. Der Wirkmechanismus der Partikel scheint hinge-
gen in allen Epoxidharzsystemen annähernd gleich. Zumindest konnte für die hier untersuchten 
Epoxidharze kein Unterschied für die Amin- und die Säureanhydrid-härtenden Varianten nachge-
wiesen werden. Für die geeignete Harzauswahl kann das Anforderungsprofil der Partikel übernom-
men werden. Das heißt, es sollte ein Harzsystem mit niedriger thermischer Schwindung, niedriger 
chemischer Schwindung, niedriger Querkontraktionszahl, niedrigem Elastizitätsmodul und hohem 
Umsatz der Gelierung gewählt werden. Zur Bewertung der verschiedenen Harzsysteme kann für 
isotherme Aushärtungen das Bewertungsschema aus Tabelle 10.1 adaptiert werden. Auch hier eig-
net sich das Harzmaterial mit dem niedrigsten Zielerfüllungsfaktor am besten für den gewünschten 
Einsatz. 
Im zweiten Schritt erfolgt die Auswahl des Partikelmaterials. Das Partikelmaterial hat in den durch-
geführten Versuchen zwar keinen Einfluss auf die Bauteildeformation des Faserverbundes, aller-
dings erfolgte eine Beschränkung auf pyrogene Metalloxide und einen Partikelgehalt von bis 
4,72 Vol.-%. Wird auf diese Abgrenzungen verzichtet, steht für die Partikelauswahl ein breites An-
gebot an kommerziell erhältlichen Partikeln und auch zahlreiche Syntheserouten zur eigenen Par-
tikelherstellung zur Verfügung. Hierbei erscheint eine Übertragung des in dieser Arbeit generierten 
Wissens auf andere Partikelsysteme möglich. So können die verschiedenen Partikelsysteme anhand 
des vorgestellten Bewertungsschemas verglichen und bewertet werden. 
Die so ausgewählte Polymer-Partikel-Kombination hat anschließend zwei notwendige Bedingun-
gen für die Einbringungen in den Faserverbund zu erfüllen. Zunächst einmal muss mit der gewähl-
ten Partikelgröße eine homogene Partikelverteilung im Faserverbund erreicht werden, das heißt, 
es dürfen keine Partikelfiltrationen an der Kohlenstofffaser auftreten. Ist dies nicht der Fall, gibt es 
die Möglichkeit die Agglomeratgröße der Partikel durch weiteres Dispergieren zu verkleinern oder 
aber eine Echtzerkleinerung durchzuführen. Sind beide Möglichkeiten ausgeschöpft, muss dieses 
Partikelsystem ausgeschlossen und eine erneute Partikelauswahl getroffen werden.  
Die zweite notwendige Bedingung ist die Fließfähigkeit des flüssigen Nanokomposites. Um eine 
vollständige Imprägnierung von Faserhalbzeugen zu gewährleisten, kann durch eine Anpassung 
der Oberflächenmodifikation die Viskosität des flüssigen Nanokomposites angepasst werden. Hier 
gilt es die Modifikation zu finden, die eine maximale Fließfähigkeit garantiert. Der Einfluss der Mo-
difikationen auf andere deformationsrelevante Matrixeigenschaften hat sich in den in Kapitel 8 prä-
sentierten Ergebnissen hingegen als gering herausgestellt, so dass diese Effekte vernachlässigt 
werden können. 
Sind diese beiden verarbeitungstechnischen Voraussetzungen gegeben, wird im letzten Schritt der 
Partikelgehalt soweit erhöht, wie es die Viskosität des flüssigen Nanokomposites erlaubt. Die 
durchgeführten Versuche zeigen dabei eine große Sensitivität der Bauteildeformation in Bezug auf 
den Partikelgehalt. Durch die Maximierung des Partikelgehaltes werden die Wirkmechanismen der 
Partikel verstärkt und eine minimale Bauteildeformation des Faserverbundes erreicht.  
Die vorgestellte Methodik ermöglicht so eine zielgerichtete Matrixentwicklung für reduzierte Bau-
teildeformation von faserverstärkten Nanokompositen. 

10.3 Fazit aus Kapitel 10 

Das in Kapitel 10 vorgestellte Bewertungsschema sowie die Methodik ermöglichen eine zielgerich-
tete Entwicklung von neuen Matrixsystemen für reduzierte Bauteildeformation von faserverstärk-
ten Nanokompositen. Durch die systematische Vorgehensweise wird eine optimale 
Partikelauswahl und somit eine minimale Bauteildeformation sichergestellt. Das Bewertungs-
schema beruht dabei auf den Annahmen der Teil-Hypothesen 1 und 2 als wahr, wodurch eine iso-
lierte Betrachtung der Matrixparameter mit anschließender Übertragung auf den Faserverbund 
erlaubt ist. Unterschiedliche Nanokomposite können so schnell und übersichtlich bewertet werden. 
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Hierdurch sind die unterschiedlichen Wirkmechanismen schnell sichtbar. In der vorliegenden Ar-
beit werden zum Beispiel Aluminiumoxid-Nanopartikel verwendet (Kapitel 8 und 9), die erwar-
tungsgemäß die thermische und chemische Schwindung des Harzsystems reduzieren. Gleichzeitig 
verschieben sie allerdings auch den Umsatz der Gelierung hin zu niedrigeren Werten, was einen 
Teil des deformationsreduzierenden Effektes der Partikel kompensiert, so dass die Reduzierung 
der Bauteildeformation gering ausfällt. Mit Hilfe des Bewertungsschemas wäre einem solch gegen-
läufigen Effekt bereits in einer frühen Entwicklungsphase des Matrixsystems Beachtung geschenkt 
worden und es hätte noch ein Umschwenken auf andere Materialsysteme erfolgen können. Ist erst-
mal ein geeignetes Materialsystem ausgewählt, kann mit der vorgestellten Entwicklungsmethodik 
zudem eine zielgerichtete Nanokompositentwicklung erfolgen und ein umfangreiches Untersu-
chungsprogramm, wie es in Kapitel 8 durchgeführt wurde, wird überflüssig. 
Ganz im Sinne der Haupt-Hypothese dieser Arbeit ist so eine gezielte Verringerung von matrixindu-
zierten Deformationen von faserverstärkten Kunststoffen durch das Einbringen von Nanopartikeln 
in die Matrix möglich. 
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11 Zusammenfassung und Ausblick 

11.1 Zusammenfassung 

Der Wunsch der verbesserten Maßhaltigkeit von Faserverbunden hat bereits zahlreiche wissen-
schaftliche Bemühungen nach sich gezogen. Systematische experimentelle Analysen und theoreti-
sche Berechnungen haben dabei viel zum Verständnis der Problematik beigetragen. Trotzdem ist 
es bis heute nicht gelungen, die Abweichung der Ist- von der Soll-Geometrie zuverlässig zu verhin-
dern. Die vorliegende Forschungsarbeit bietet in diesem Kontext einen Beitrag zum Verständnis 
der Materialmodifikation zur Reduzierung der matrixinduzierten Deformationen. Dabei liegt der 
Fokus auf den Auswirkungen nanoskaliger Partikel auf die Bauteildeformation von winkelförmigen 
kohlenstofffaserverstärkten Kunststoffen. Anhand einer umfangreichen Literaturrecherche, zahl-
reicher experimenteller Untersuchungen sowie theoretischer Betrachtungen kann ein umfangrei-
ches Bild und ein tiefgehendes Verständnis für die Zusammenhänge zwischen Partikelzugabe und 
Bauteildeformation erzeugt werden. Die Zusammenfassung aller wesentlichen Erkenntnisse beant-
wortet die eingangs aufgestellten Forschungshypothesen. 

 

Die experimentellen Versuche bestätigen die Haupt-Hypothese dieser Forschungsarbeit. So zeigen 
die Ergebnisse eine Reduzierung der Bauteildeformationen von kohlenstofffaserverstärkten Kunst-
stoffen durch das Einbringen von Nanopartikeln in die Matrix. Allerdings kann durch das Einbrin-
gen von 15 Gew.-% Aluminiumoxidpartikeln in RTM6 der Winkeleinfall nur um maximal 12 % 
reduziert werden. Der kohlenstofffaserverstärkte Nanokomposit ist mit einer Deformation von 0,9° 
also noch sehr deutlich von einem verformungsfreien Winkel entfernt.  
Eine höhere Maßhaltigkeit der Bauteile könnte durch eine weitere Steigerung des Partikelgehaltes 
erreicht werden [156]. Die vorliegende Arbeit betrachtet allerdings ausschließlich Faserverbunde, 
die im RTM-Prozess gefertigt werden. Dieses Verfahren schränkt die Verarbeitung von partikelge-
füllten Harzsystemen deutlich ein, da für das RTM-Verfahren ein fließfähiges Harzsystem zwingend 
notwendig ist. Hier zeigt die vorliegende Arbeit, dass für die untersuchte Materialklasse ein maxi-
maler Partikelgehalt von 15 Gew.-% umsetzbar ist. Für höhere Füllstoffgehalte ist keine ausrei-
chende Injektionsfähigkeit gegeben. 
Durch die Betrachtung eines Fließprozesses zur Imprägnierung der Faserhalbzeuge ergibt sich zu-
dem zwingend die Verarbeitung von nanoskaligen Partikeln. In durchgeführten Fließversuchen 
zeigt sich, wie größere Agglomerate an den Fasern ausgefiltert werden und keine gleichmäßige Par-
tikelverteilung im Faserverbund erreicht wird. Die theoretische Möglichkeit, den Partikelgehalt 
durch die Verarbeitung von größeren Partikeln zu erhöhen ohne gleichzeitig die Viskosität negativ 
zu beeinflussen, ist somit auch nicht gegeben [8]. 
Diese Maßgaben beschränken den Partikelgehalt bei der Herstellung von faserverstärkten Nano-
kompositen im RTM Prozess, wodurch gleichzeitig die maximale Reduzierung der Bauteildeforma-
tion limitiert ist. 

Haupt-Hypothese

Matrixinduzierten Deformationen von im RTM-Prozess hergestellten kohlenstoff-
faserverstärkten Epoxidharzen lassen sich durch das Einbringen von pyrogenen Nanopartikeln 
in die Matrix gezielt verringern. 
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Die Aufarbeitung des Standes des Wissens kann belegen, dass es Matrixeigenschaften gibt, die einen 
Einfluss auf die Bauteildeformationen von Faserverbunden haben. Die relevanten Matrixeigen-
schaften sind die Netzwerkbildung, die Reaktionsgeschwindigkeit, die thermische Schwindung, die 
chemische Schwindung, der Elastizitätsmodul und die Querkontraktionszahl. 
Für die isolierte Betrachtung dieser deformationsrelevanten Matrixeigenschaften stand zu Beginn 
der Arbeit bereits ein umfangreiches Spektrum an Messmethoden zu Verfügung. Durch die Weiter-
entwicklung der Tropfenkonturanalyse kann zudem eine Methodik für die chemische Schwindung 
bereitgestellt werden. Hierbei zeigen durchgeführte systematische Analysen, dass es sich bei dem 
Verfahren um eine Möglichkeit für die quantitative Analyse der chemischen Schwindung von ther-
misch härtenden Harzen handelt. Mit der Tropfenkonturanalyse kann somit das Portfolio an Mess-
methoden zur isolierten Betrachtung der Matrixeigenschaften abgerundet werden. 
Die ausgewählte methodische Vorgehensweise ermöglicht es, alle relevanten Matrixeigenschaften 
in Abhängigkeit von Partikelgehalt, Partikel- und Harzsystem sowie Oberflächenmodifizierung sys-
tematisch zu analysieren. Durch die Herstellung von winkelförmigen faserverstärkten Nanokom-
positen gelingt zudem die Übertragung der Ergebnisse auf den Verbund. Hierbei stellt sich 
allerdings die Vorhersage durch die einzelnen Matrixmodifikationen als schwierig heraus. Dies liegt 
an den teils komplexen Zusammenhängen, die aufwendigere mathematische Modelle notwendig 
machen. Erschwert wird es zudem, da die Veränderung der Matrixeigenschaften zum Teil einen 
gegenläufigen Effekt auf die Bauteildeformation hat. Im Rahmen der Arbeit ist es jedoch gelungen 
für den verwendeten Härtungszyklus bei 180 °C für RTM6 eine Methodik zu entwickeln. Diese er-
laubt zum einen eine zielgerichtete Partikelauswahl zu treffen und zum anderen die Voraussage der 
Winkelmodifikation abzuschätzen. So zeigen die Betrachtungen einen abnehmenden Einfluss der 
Matrixeigenschaften in der Reihenfolge thermische Schwindung, Umsatz bei Gelierung, chemische 
Schwindung, Querkontraktionszahl, Elastizitätsmodul und Reaktionsgeschwindigkeit. 
Die Aufarbeitung des Stands des Wissens in Ergänzung zu eigenen experimentellen und theoreti-
schen Arbeiten beweist die Teil-Hypothese 1 somit als wahr. 

 

Auch die Teil-Hypothese 2 kann durch die vorliegende Arbeit bestätigt werden. Hierzu wurde in 
umfangreichen experimentellen Arbeiten der Einfluss von dem Mischungsverhältnis, dem Partikel- 
und dem Polymersystem sowie deren Interaktion auf die deformationsrelevanten Matrixeigen-
schaften untersucht. Die Ergebnisse zeigen die Abhängigkeiten von allen Variationsparametern, die 
sich allerdings unterschiedlich auf die Nanokompositeigenschaften auswirkt. Tabelle 11.1 fasst alle 
Materialänderungen zusammen. 
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Tabelle 11.1: Maximale prozentuale Änderung der deformationsrelevanten Matrixeigenschaften von RTM6 
durch die Variation von Partikelgehalt, Partikelsystem, Polymersystem und Oberflächenmodifizierung. 

 Partikelgehalt Polymersystem Partikelsystem Modifizierung 

Netzwerkbildung 
(Glasübergangstemperatur) 

7,7 % 37,6 % 7,1 % 3,0% 

Reaktionsgeschwindigkeit 
(Zeit bis 50 % Umsatz) 

2,8 % 64,8 % 0 % 2,0% 

Thermische Schwindung 
unterhalb von Tg 

8,6 % 6,8 % 0 % 0 % 

Thermische Schwindung 
oberhalb von Tg 

7,2 % 5,7 % 0 % 0 % 

Chemische Schwindung 11,9 % 10,0 % 0 % 0 % 
Elastizitätsmodul 23,7 % 2,4 % 8,6 % 0 % 

Querkontraktionszahl 0 % 0 % 0 % 0 % 

 
Die Zusammenfassung der Ergebnisse zeigt deutlich, dass durch die Variation des Partikelgehaltes 
und des Polymersystems größerer Einfluss auf die deformationsrelevanten Matrixeigenschaften 
genommen werden kann als durch die Auswahl des Partikelsystems und der Partikelmodifizierung. 
Insbesondere das Polymersystem ändert nahezu alle relevanten Matrixeigenschaften in signifikan-
tem Umfang. Somit legt das Polymer das grundlegende Ausmaß der Verformung fest. Durch die Zu-
gabe von möglichst vielen Partikeln kann diese Deformation anschließend reduziert werden.  
Die Wirkungsweise des Partikelmaterials und der Oberflächenmodifikation ist hingegen eher indi-
rekt. So ist kaum ein Einfluss auf die Matrixeigenschaften zu erkennen, was sich auch in den Bau-
teildeformationen des Faserverbundes widerspiegelt. Allerdings zeigt insbesondere die 
Partikelmodifikation einen signifikanten Effekt auf die Viskosität des flüssigen Nanokomposites. 
Eine niedrige Viskosität führt im RTM-Prozess jedoch zu der Möglichkeit den Partikelgehalt zu er-
höhen, ohne die Imprägnierung des Faserverbundes zu gefährden. Der erhöhte Partikelgehalt hat 
seinerseits eine Reduzierung der Bauteildeformation zur Folge, so dass sich hier indirekt der Ein-
fluss der Partikeloberfläche wiederfindet.  
Die dargestellten Zusammenhänge verdeutlichen zum Abschluss der Arbeit noch einmal die Wirk-
mechanismen nanoskaliger Partikel bezüglich der Bauteildeformation von Epoxidharz basierten 
Faserverbunden. Es ist dabei gelungen, die Zusammenhänge von Partikelzugabe und Bauteildefor-
mation systematisch zu untersuchen und für diese Materialklasse gültige Zusammenhänge zu er-
mitteln. Mit diesen Erkenntnissen kann die Materialentwicklung in Zukunft wissensbasiert erfolgen 
und muss nicht mehr auf empirische „trial-and-error“-Versuche zurückgreifen. 

11.2 Ausblick 

Die Betrachtung der Reduzierung der Bauteildeformation von faserverstärkten Kunststoffen durch 
die Integration von Nanopartikeln hat zwar wissenschaftlich interessante Zusammenhänge aufge-
deckt, aber keinen wirtschaftlichen Erfolg im gewünschten Maß geliefert. So ist es gelungen den 
Einfall von winkelförmigen Bauteilen zu verringern, aber nicht diesen gänzlich zu verhindern. So-
mit bestehen auch für die faserverstärkten Nanokomposite Ungenauigkeiten in der Passgenauig-
keit, was weiterhin in Fügeprozessen Aufwände zum Ausgleichen dieser notwendig macht. Durch 
die Integration der nanoskaligen Partikel erhöht sich gleichzeitig der Fertigungsaufwand durch zu-
sätzliche Arbeitsschritte zur Herstellung der Dispersion, während Schritte zur Kompensation der 
Bauteildeformation weiterhin (wenn auch in geringerem Maße) bestehen bleiben. Aus diesem 
Grund ist es fraglich, inwieweit die Modifizierung mit Nanopartikeln wirtschaftlich sinnvoll ist. 
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Verbesserte mechanische Eigenschaften 
Interessant könnte die Partikelmodifikation allerdings wieder werden, wenn die Erhöhung der 
Konturtreue nicht der einzige positive Effekt bleibt. Denkbar wären hier zum Beispiel verbesserte 
mechanische Eigenschaften. Diese wurden aus Gründen der Abgrenzung in dieser Arbeit nicht be-
trachtet. Allerdings gibt es hierzu bereits vielversprechende Ergebnisse zum Beispiel von Arlt [6] 
oder Jux [7]. Arlt konnte in ihrer Arbeit durch die Integration von nanoskaligen Böhmitpartikeln in 
kohlenstofffaserverstärkte Kunststoffe die Druckfestigkeit um über 20 % steigern. Jux beschäftigte 
sich hingegen für die gleiche Materialklasse mit der Schadensausbreitung nach Schlagbeanspru-
chung. Auch hier konnten signifikante Steigerungen nachgewiesen werden. Unter Berücksichtigung 
der winkelförmigen Struktur der in dieser Arbeit betrachteten Bauteile wäre zudem die Festigkeit 
in dieser geometrischen Struktur von großem Interesse. Hierzu gibt es bereits erste Ergebnisse von 
mit Böhmit gefüllten Kohlenstofffaserverbunden, die unter 4-Punkt-Biegung geprüft wurden („Un-
folding“-Versuch).  
 

 
Abbildung 11.1: Biegefestigkeit von winkelförmigen kohlenstofffaserverstärkten Nanokompositen mit un-
terschiedlichen Partikelgehalten an Böhmit-Partikeln. 
 
Die in Abbildung 11.1 dargestellten ersten Ergebnisse zeigen eine signifikante Zunahme der Biege-
festigkeit um fast 45 %. Diese ersten Ergebnisse geben Grund zu Optimismus; allerdings fehlen hier 
noch systematische Untersuchungen um allgemeine Rückschlüsse ziehen zu können.  

Veränderte Temperaturführung während der Aushärtung 
Bei der Betrachtung der experimentellen Ergebnisse in Kapitel 8.1 fällt zudem auf, dass die Glas-
übergangstemperatur der Nanokomposite mit Integration der Partikel um einige Grad sinkt. Dieser 
Aspekt ist interessant, da für eine vollständige Aushärtung eines Harzsystems die maximale Här-
tungstemperatur der maximalen Glasübergangstemperatur entsprechen sollte. Anderenfalls 
kommt es zu keiner vollständigen Aushärtung des Harzsystems. Hierbei tritt frühzeitig die Vergla-
sung auf und die Reaktionsgeschwindigkeit kommt nahezu zum Erliegen. Wäre es nun möglich 
durch die Reduzierung der Glasübergangstemperatur die Härtungstemperatur parallel zu reduzie-
ren, hätte dies einen signifikanten Einfluss auf die thermische Schwindung des Bauteils. Zur Erin-
nerung: Die thermische Schwindung hängt von dem Wärmeausdehnungskoeffizienten des 
Materials und der Temperaturdifferenz ab. Hierdurch würde ein weiterer wirkungsvoller Hebel ge-
nutzt, um die Bauteildeformation des Bauteils zu reduzieren. Abbildung 11.2 verdeutlicht die Idee. 
 

0

50

100

150

200

250

300

0 5 10 15

W
in

k
el

fe
st

ig
k

ei
t 

(N
)

Partikelgehalt (Gew.-%)



11 Zusammenfassung und Ausblick  197 
 

 
Abbildung 11.2: Schematische Darstellung der Glasübergangstemperatur von verschieden gefüllten Nano-
kompositen zur Verdeutlichung der Temperaturdifferenz zwischen bisherigem Härtungszyklus und den 
möglicherweise reduzierten Härtungstemperaturen. 
 
Um diesen Ansatz tatsächlich nutzen zu können, müsste der Effekt dieser veränderten Temperatur-
führung während der Aushärtung untersucht werden. Zudem stellt sich die Frage, ob bei niedrige-
ren Temperaturen auch wirklich eine vollständige Harzaushärtung erreicht werden kann. Hierbei 
gibt es zwei grundsätzliche Szenarien, die untersucht werden müssten. Zum einen ist es denkbar, 
dass durch einen katalytischen Effekt der Partikel die Aktivierungsenergie der Vernetzung redu-
ziert wird und hierdurch bei niedrigeren Temperaturen ein vollständiger Umsatz erreicht wird. 
Zum anderen ist aber auch denkbar, dass die reduzierte Glasübergangstemperatur lediglich durch 
eine reduzierte Vernetzung in der Interphase um das Partikel herum hervorgerufen wird. In diesem 
Fall würde das Harzsystem in der „restlichen“ Harzphase die „normale“, höhere Härtungstempera-
tur benötigen, da hier auch weiterhin lokal die höhere Glasübergangstemperatur vorzufinden ist. 

Methodische Weiterentwicklungen 
Neben diesen fachlichen Fragestellungen ergibt sich aus der Arbeit auch noch eine methodische. So 
haben die durchgeführten Versuche deutlich die Schwächen der Kombination der Ergebnisse des 
Rheometers und der DSC zur Berechnung des Umsatzes bei Gelierung gezeigt. Unterschiede in dem 
experimentellen Aufbau und der Temperaturführung der beiden Geräte haben zu großen Ungenau-
igkeiten beim Umsatz bei Gelierung geführt. Wünschenswert wäre an dieser Stelle eine Methodik, 
die das gleichzeitige Messen von Gelpunkt und Umsatz ermöglicht. Erste Ideen gibt es hierzu von 
der Bundesanstalt für Materialforschung, die ein Rheometer und ein NIR-Spektrometer miteinan-
der vereinen. Die Methode liefert interessante erste Ergebnisse, ist aber noch nicht ausgereift und 
unveröffentlicht. Eine andere Möglichkeit bietet das kommerziell erhältliche System von Anton 
Paar GmbH, die ihr Rheometer mit einem Raman-Spektrometer verbinden. Auch hier ist es möglich, 
morphologische Phase und Molekülstruktur in einer Messung zu erfassen. 
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Anhang  

Anhang A: Herstellung und Charakterisierung der Partikel und Dispersionen 

 
Oberflächenmodifizierung der Partikel 

Methode:  in Anlehnung an [69] 
Modifikationen: (3-Aminopropyl)triethoxysilan (Sigma-Aldrich) 
   (3-Glycidyloxypropyl)trimethoxysilan (Sigma-Aldrich) 
   n-Propyltriethoxysilan (Alfa Aesar) 
   n-Octyltriethoxysilan (Aldrich) 
Durchführung: 
Um eine homogene und feine Partikelverteilung sicherzustellen, werden 30 Vol.-% Alumini-
umoxidpartikel (AluC, Evonik Industries) in Ethanol (Kost Alkohlole) für 1 Stunde unter Ultraschall 
dispergiert. Anschließend werden die Partikel für die Silanisierung in einen Rundkolben umgefüllt 
und das Modifizierungsreagenz dazugegeben. Das Mischungsverhältnis ist 1 mol Modifikation zu 
1 mol AluC. 
Zur Modifizierung der Partikel wird die Dispersion für 12 Stunden unter Rückfluss und Rühren ge-
kocht. Um überschüssige Modifizierungsreagenzien nach Abschluss der Reaktion zu entfernen, 
wird das Lösungsmittel durch eine Partikel Zentrifugierung (7500 rpm, 15 min) abgetrennt und die 
Partikel werden in Lösungsmittel re-dispergiert. Der Waschschritt wird dreimal wiederholt. Als Lö-
sungsmittel werden hierfür einmal Ethanol und zweimal Hexan (Emsure) verwendet. Abschließend 
wird das restliche Lösungsmittel abgezogen und die Partikel werden unter Vakuum getrocknet. 
 

Beladungsgrad der Oberflächenmodifikation 

Methode:  Thermogravimetrische Analyse 
Gerät:   TGA/SDTA 851e, Mettler Toledo GmbH 
Temperaturführung: Stufe 1: von 25 °C auf 110 °C mit 2 K/min 
   Stufe 2: 110 °C für 1 Stunde 
   Stufe 3: von 110 °C auf 900 °C mit 2 K/min 
Atmosphäre:  Sauerstoff, 80 ml/min 
Wiederholungen: mind. 4 Messungen pro Material 
Auswertung:  Massenverlust in Stufe 3 
 

Dispergierung 

Methode:  Dreiwalzwerk 
Gerät:     80 E, EXAKT Advanced Technologies GmbH 
Material:  30 Gew.-% Partikel in Epoxidharzkomponente 
Parameter:  Durchgang 1: Spalt 1 - 120 µm, Spalt 2 - 120 µm 

Durchgang 2-3: Spalt 1 - 120 µm, Spalt 2 - 40 µm 
Durchgang 4-5: Spalt 1 - 45 µm, Spalt 2 - 15 µm 
Durchgang 6-7: Spalt 1 - 15 µm, Spalt 2 - 5 µm 
Durchgang 8-10: Spalt 1 - 5 µm, Spalt 2 - 5 µm 
Durchgang 11-12: Spalt 1 - maximale Kraft, Spalt 2 - maximale Kraft  

Temperatur:  80°C 
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Partikelgrößenverteilung im flüssigen Nanokomposit mittel Scheibenzentrifuge 

Methode:  Scheibenzentrifuge 
Gerät:    CPS, CPS Instruments Inc. 
Lösungsmittel:  Butanon 
Stabilisator:   BYK 2150, BYK-Gardner GmbH 
Umdrehungszahl:  8100 bis 24.000 rpm 
Dichte:   Al2O3: 3,9 g/ml 
   SiO2: 2,2 g/ml 

TiO2: 3,91 g/ml 
   Lösungsmittel: 0,9 g/ml 
Brechungsindex: Al2O3: 0,77 
   SiO2: 1,48 
   TiO2: 2,58 
   Lösungsmittel: 1,379 
Partikelabsorption: 0,01 
Partikelsphärizität: 1 
Kalibrierungstandard: Durchmesser: 516 nm 
   Dichte: 3,52 g/ml 
Wiederholungen: 3 Messungen pro Material 
Auswertung:  Gewichtsverteilung 
 

Partikelgrößenverteilung im flüssigen Nanokomposit mittels dynamischer Lichtstreuung 

Norm:   DIN 66111  
Methode:  Dynamische Lichtstreuung 
Gerät:    Nanophox, Sympatec GmbH 
Lösungsmittel:  Butanon 
Stabilisator:   BYK 2150, BYK-Gardner GmbH 
Wiederholungen: 3 Messungen pro Material 
Auswertung:  Gewichtsverteilung 
 

Partikelgrößenverteilung im ausgehärteten Nanokomposit 

Methode:  Rasterelektronenmikroskop 
Gerät:   LEO 1550 Gemini, Carl Zeiss Microscopy GmbH 
Oberfläche:  Gold 
Arbeitsabstand: 6 mm 
Hochspannung: 5 kV 
Wiederholungen: 2 Stellen pro Material 
Auswertung:  optisch 
 
Ninhydrin-Test 

Durchführung: 
Es wird eine 1 %ige Ninydrin-Lösung aus 0,2 g Ninhydrin und 20 ml Ethanol (Kost Alkohlole) her-
gestellt. In einem Schnappdeckelgläschen werden etwa 2 ml von dieser Lösung mit einer Spatel-
spitze APTES-modifizierten AluC-Partikeln vermischt. Die Mischung wird kurzzeitig auf 80°C 
erhitzt.  
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Anhang B: Herstellung und Charakterisierung der Nanokomposite 
 

Herstellung von festen Probekörpern 

Zur Herstellung von festen Probekörpern wird das flüssige Nanokomposit aus den einzelnen Kom-
ponenten gemischt und für 10 Minuten bei 5 mbar entgast. Die Flüssigkeit wird anschließend in 
eine Edelstahlform gefüllt. Die Form besteht aus zwei Platten, die über eine U-förmige Distanz ver-
schraubt werden. So entsteht eine Form von 180 mm x 370 mm x 2 mm. Um die Entformung des 
Materials sicherzustellen wurden die Edelstahlplatten zuvor mit Chemlease (Chem-Trend L.T.) ein-
getrennt. Die Aushärtung des Harzsystems erfolgt im Ofen bei 180 °C für 2 Stunden. Aus diesen her-
gestellten Nanokompositplatten werden abschließend die Probekörper gefräst. 

 

Anfangsviskosität und Topfzeit 

Norm:   EN ISO 3219 
Methode:   Rotationsrheometer mit Platte-Platte-Konfiguration 
Gerät:    Gemini HR nano, Malvern Panalytical GmbH 
Platten:  Aluminium, 40 mm Durchmesser 
Spaltabstand:  2 mm 
Temperaturführung: 80 °C 
Rotation:  40 s-1 

Wiederholungen: 3 Messungen pro Material 
Auswertung:  Viskosität 
 

Reaktionswärme und -geschwindigkeit 

Norm:   DIN EN ISO 11357-1 
Methode:  Dynamische Differenzkalorimetrie 
Gerät:   DSC 822e/700 , Mettler Toledo GmbH 
Temperaturführung: von 25 °C auf 250 °C mit 2 K/min 
Atmosphäre:  Stickstoff 
Wiederholungen: 3 Messungen pro Material 
Auswertung:  Basislinientyp: Linie 

Glasübergangstemperaturen anhand der Änderung der Wärmekapazität 

Norm:   DIN EN ISO 11357-2 
Methode:  Dynamische Differenzkalorimetrie 
Gerät:   DSC 822e/700 , Mettler Toledo GmbH 
Temperaturführung: von 25 °C auf 250 °C mit 10 K/min 
Atmosphäre:  Stickstoff 
Wiederholungen: 3 Messungen pro Material 
Auswertung:  Änderung der Wärmekapazität, Mittelpunkt DIN 
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Glasübergangstemperaturen anhand der Änderung des Wärmeausdehnungskoeffizienten 

Norm:   ISO 11359-2 
Methode:  Thermomechanische Analyse 
Gerät:   TMA/SDTA 841e, Mettler Toledo GmbH 
Temperaturführung: von 0 °C auf 250 °C mit 3 K/min 
Auflagekraft:  0,01 N 
Wiederholungen: 5 Messungen pro Material 
Auswertung:  Änderung des Wärmeausdehnungskoeffizienten, Typ Onset 

 

Zeit der Gelierung  

Methode:   Oszillationsmessung im Rheometer mit Platte-Platte-Konfiguration 
Gerät:    Gemini HR nano, Malvern Panalytical GmbH 
Platten:  Aluminium, 25 mm Durchmesser 
Spaltabstand:  1 mm 
Temperaturführung: RTM 6: 180 °C für 2 Stunden 
   LY556/CH917/DY070: 120 °C für 2 Stunden 
Oszillation:  1 Hz, 2Hz, 4 Hz und 8 Hz 
Wiederholungen: 3 Versuche pro Material 
Auswertung:  Zeit der Gelierung über Frequenzunabhängigkeit des Phasenwinkels 
 
Umsatz der Gelierung 
Methode:  Dynamische Differenzkalorimetrie 
Gerät:   DSC 822e/700 , Mettler Toledo GmbH 
Temperaturführung: RTM 6: 180 °C für 2 Stunden 
   LY556/CH917/DY070: 120°C für 1 Stunden 
Atmosphäre:  Stickstoff 
Wiederholungen: 3 Messungen pro Material 
Auswertung:  Umsatz der Gelierung über normalisiertes Integral der Reaktionsenthalpie  
 

Wärmeausdehnungskoeffizienten 

Norm:   DIN 51045 
Methode:  Thermomechanische Analyse 
Gerät:   TMA/SDTA 841e, Mettler Toledo GmbH 
Temperaturführung: RTM6: von 0 °C auf 250 °C mit 3 K/min 
   LYHYDY: von 0 °C auf 200 °C mit 3 K/min 
Auflagekraft:  0,01 N 
Wiederholungen: 5 Messungen pro Material 
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Auswertung: RTM6: 
 unter Glasübergangstemperatur: Längenänderung zwischen 25 °C und 

180 °C 
über Glasübergangstemperatur: Längenänderung zwischen 235 °C und 
250 °C 
LY556/CH917/DY070: 
unter Glasübergangstemperatur: Längenänderung zwischen 25 °C und 
110 °C 
über Glasübergangstemperatur: Längenänderung zwischen 155 °C und 
185 °C 

 

Gesamt Chemische Schwindung  

Literatur:  [207] 
Methode:  Optische Tropfenkonturanalyse 
Gerät:   OCA-20, DataPhysics Instruments Ltd. 
Temperaturführung: RTM 6: 180 °C für 2 Stunden 
   LY556/CH917/DY070: 120 °C für 2 Stunden 
Zylinder:  Aluminium, Durchmesser 2 mm 
Wiederholungen: 5 Messungen pro Material 
Auswertung:  Volumenänderung 
 

Chemische Schwindung nach der Gelierung 

Methode:   Spaltnachführung im Rheometer mit Platte-Platte-Konfiguration 
Gerät:    Gemini HR nano, Malvern Panalytical GmbH 
Platten:  Aluminium, 25 mm Durchmesser 
Spaltabstand:  1 mm 
Temperaturführung: RTM 6: 180 °C für 2 Stunden 
   LY556/CH917/DY070: 120 °C für 2 Stunden 
Rotation:  keine 
Wiederholungen: 5 Versuche pro Material 
Auswertung:  Spaltänderung 
 

Mechanische Eigenschaften 

Norm:   DIN EN ISO 527 Teil 1 und Teil 2 
Methode:  Zerstörende Zugprüfung 
Gerät:   Zwick Z005, Zwick Roell GmbH & Co. KG 
Prüfklima:  23 °C, Luftfeuchtigkeit: 50 % r.H. 
Prüfgeschwindigkeit: 1 mm/min 
Probenhalter:  Typ 8352 – 10 kN 
Kraftaufnehmer: 20 kN 
Wegaufnehmer: MTS 776 (L0=25 mm) 
Einspannlänge:  108 mm 
Wiederholungen: mind. 6 Messungen pro Material 
Auswertung:  Elastizitätsmodul aus Dehnung zwischen 0,05 % und 0,25 % 
   Querkontraktionszahl mithilfe des externen Exentensiometers 
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Anhang C: Herstellung und Charakterisierung der faserverstärkten Nanokomposite 
 

Herstellung von L-förmigen faserverstärkten Nanokompositen 

Fasermaterial:  Style 797-1, ECC Cramer 
Lagenaufbau:  [90, 0, 90, 0]s 

Bauteilabmaß:  12,5 mm x 24,8 mm x 2 mm, Sollwinkel 90° 
Injektionsverfahren: RTM (engl. Resin Transfer Moulding) 
Temperaturführung: RTM6: 180 °C für 2 Stunden 
   LY556/CH917/DY070: 120 °C für 4 Stunden 
Injektionskartusche: 80°C 
Formwerkzeug: Aluminium 
Vakuum:  10 mbar 
Nachdruck:  4 bar 
Temperierung:  Wassertemperierung 
Wiederholungen: 3 Bauteile pro Material 
Versuchssaufbau:  nach [ 157] 
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Optische Bestimmung der Bauteildeformation 

Methode:  Optische 3D-Digitalisierung 
Gerät:   ATOS, GOM GmbH 
Wiederholungen: 6 Messungen pro Material für die Versuchsreihen Mischungsverhältnis und 

Partikel-Harz-Interaktion 
3 Messungen für die Versuchsreihe Polymermaterial, Partikelmaterial und 
die Referenz beim Mischungsverhältnis 

Auswertung:  2-Richtungen Winkel zwischen Fitting-Ebenen 
 

Faservolumengehalt 

Norm:   DIN 16459: 2021-06 
Methode:  Thermogravimetrische Analyse 
Gerät:   TGA/SDTA 851e, Mettler Toledo GmbH 
Temperaturführung: Stufe 1: von 25 °C auf 110 °C mit 2 K/min 
   Stufe 2: isotherm 110 °C für 1 Stunde 
   Stufe 3: von 110 °C auf 900 °C mit 2 K/min 
Atmosphäre:  Stickstoff, 80 ml/min 
Wiederholungen: 3 Messungen pro Material 
Auswertung:  Massenverlust  

Schliffbilder 

Methode:  Lichtmikroskopie von Schliffproben 
Schleifgerät:  Pedemax, Struers GmbH 
Mikroskop:  VHX 1000, Keyence Deutschland GmbH 
Auswertung:  optisch 
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