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V 

Kurzzusammenfassung 

Die Werkstoffgruppe der Faser-Kunststoff-Verbunde (FKV) hat sich aufgrund ihrer hervorra-
genden Leichtbaueigenschaften unter anderem im Sportgerätebau, in der Luft- und Raum-
fahrt und in der Windenergieindustrie etabliert. Die so hergestellten Strukturen sind in der 
Regel nicht nur mechanischen Belastungen, sondern auch thermischen Lasten in einem brei-
ten Temperaturspektrum ausgesetzt. Dennoch ist die Auswirkung des Temperatureinflusses 
bei einer Kombination von thermischer und mechanischer Last auf die Lebensdauer von Struk-
turen aus FKV bisher nur wenig untersucht.  

Im Rahmen dieser Arbeit wird der Einfluss von Temperaturen zwischen 213 K und 343 K auf 
einen Glasfaser-Epoxidharz-Verbund experimentell untersucht. Das Material wird in diesem 
Temperaturbereich eingehend charakterisiert: Es werden sowohl die thermomechanischen 
Eigenschaften von Faser- und Matrixwerkstoff als auch die des Verbundes ermittelt. In einem 
weiteren Schritt wird dann der Einfluss der Temperatur auf die Schädigungsentwicklung im 
quasi-statischen Lastfall sowie unter schwingender Ermüdungsbeanspruchung bei verschie-
denen FKV-Mehrschichtverbunden analysiert. 

Basierend auf den experimentellen Daten wird ein Zusammenhang zwischen der Schädigung 
und der Anstrengung der Matrix innerhalb der Einzelschicht demonstriert. Die Matrixanstren-
gung wird mithilfe eines mikromechanischen Modells unter Berücksichtigung der thermome-
chanischen Eigenspannungen analytisch berechnet. Bei Querzugbeanspruchung kann gezeigt 
werden, dass eine Vorhersage der Schädigung in Abhängigkeit der Volumenänderungsenergie 
innerhalb der Matrix getroffen werden kann. 

Mithilfe des Konzepts der Matrixanstrengung ist eine Vorhersage der Lebensdauer des Werk-
stoffs unter schwingender Ermüdungsbeanspruchung in Abhängigkeit der Einsatztemperatur 
möglich. 
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Abstract 

Due to their superior lightweight properties, fiber reinforced polymer (FRP) materials are well 
established in various fields, such as sports equipment, aerospace or wind energy structures. 
These structures are not only subjected to mechanical loads, but also to a broad spectrum of 
thermal environments. However, the impact of temperature on the fatigue life of thermo-
mechanically loaded FRP structures is barely investigated to-date. 

In the scope of this work, the influence of temperatures in a range of 213 K to 343 K on a glass 
fiber reinforced epoxy polymer is experimentally examined. An extensive thermo-mechanical 
characterization of the static properties of the material is performed. The neat resin and fiber 
material are investigated, as well as the composite. In addition, the impact of thermal loads 
on the damage evolution under quasi-static as well as cyclic fatigue loading is investigated for 
different multi-angle laminates. 

Based on the experimental data, a correlation is shown between damage and matrix effort of 
the unidirectional layer. The matrix effort is calculated according to a micromechanical model 
considering thermal residual stresses. Particularly under transverse loading, the damage evo-
lution can be predicted as a function of the dilatational strain energy of the matrix. 

Using the concept of the matrix effort presented in this work, a prediction of the fatigue life 
of the investigated material at different ambient temperature conditions can be performed. 
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1 Einführung 

Am 12. Dezember 2015 einigten sich 195 Staaten im Pariser Übereinkommen darauf, Anstren-
gungen zu unternehmen, den Anstieg der durchschnittlichen Erdtemperatur gegenüber dem 
vorindustriellen Zeitalter auf einen Wert von 1,5 °C zu begrenzen [1]. Das Erreichen dieses 
Ziels erfordert dabei neben einer Umstellung der Energieerzeugung Effizienzsteigerungen im 
Bereich des Transportwesens und der Industrie. 

Einen Beitrag zu einer höheren ökonomischen und ökologischen Effizienz im Transportwesen, 
beispielsweise im Fahrzeug- und Flugzeugbau, kann dabei der Leichtbau ebenso leisten, wie 
zur Steigerung der Zuverlässigkeit und Effizienz der Energieversorgung, zum Beispiel im Be-
reich der Windenergieanlagen. Daneben wird dem Leichtbau auch eine herausragende Rolle 
in Spezialanwendungen, z. B. im Bereich der Raumfahrt und des Sportgerätebaus, zu Teil. Der 
moderne Leichtbau ist dabei zum einen durch die Weiterentwicklung numerischer Berech-
nungsverfahren, welche eine immer präzisere Analyse der Beanspruchungen und Verformun-
gen von Leichtbaustrukturen ermöglichen, geprägt, zum anderen durch den Fortschritt im Be-
reich der Materialwissenschaften, welcher zur Gruppe der Hochleistungsverbundwerkstoffe 
geführt hat [2].  

Die Faser-Kunststoff-Verbunde (FKV) haben sich im Bereich des Sportgerätebaus, der Wind-
kraft, der Luft- und Raumfahrt und im Automobilbau als Leichtbauwerkstoff etabliert. In die-
sen Verbundwerkstoffen sind hochfeste Fasern in eine Polymermatrix eingebettet. Mithilfe 
der Orientierungsrichtungen der Fasern lassen sich die mechanischen Eigenschaften der 
Struktur in Bezug auf die Anwendung gezielt einstellen. Eine wichtige Rolle bei hochbelasteten 
Anwendungen spielen hier vor allem die endlosfaserverstärkten duroplastischen Matrices mit 
Glas- oder Kohlenstofffasern. 

1.1 Motivation 

Wie alle Leichtbaustrukturen werden auch solche aus FKV so ausgelegt, dass deren zulässige 
Beanspruchung in allen Querschnitten während der gesamten Lebensdauer nicht überschrit-
ten wird [2]. Die Strukturen unterliegen dabei statischen und zeitabhängigen Beanspruchun-
gen, welche sich nicht nur aus den mechanischen Lasten ergeben. Auch die Umgebungsbedin-
gungen wie Temperatur, Feuchte oder der Einfluss korrosiver Medien können eine Rolle spie-
len.  

Die typischen Einsatztemperaturen von FKV-Strukturen im Bereich der allgemeinen Luftfahrt, 
bei Rotorblättern von Windenergieanlagen oder im Sportgerätebau liegen meist im Bereich 
zwischen ca. -60 °C (213 K) und +100 °C (373 K). Beispielsweise ergeben sich die minimalen 
Einsatztemperaturen von Segelflugzeugen, welche nicht durch die Abwärme eines Motors ge-
heizt werden, infolge der Umgebungsbedingungen bei ihren maximalen Flughöhen. Nach dem 
für die Luftfahrt maßgeblichen Modell der ICAO-Standardatmosphäre herrschen in einer Flug-
höhe von 6000 m, wie sie von Segelflugzeugen z. B. bei Leewellenflügen erreicht werden 
kann [3], Temperaturen von -24 °C. In der Stratosphäre ab einer Flughöhe von 11 km sinkt die 
Temperatur nach der ICAO-Standardatmosphäre sogar auf -56,5 °C ab. Solche Flughöhen wer-
den mit speziell ausgerüsteten Forschungssegelflugzeugen wie der Airbus Perlan II er-
reicht [4]. 
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Auch Windenergieanlagen, deren Rotorblätter üblicherweise aus FKV gefertigt werden, wer-
den bei zum Teil extremen Temperaturbedingungen betrieben. Bei normalen Umweltbedin-
gungen werden in der Zertifizierungsrichtline GL Wind Umgebungstemperaturen zwischen 
-20 °C und +50 °C angenommen. Da die Dichte der Luft jedoch bei gleicher Höhe über dem 
Meeresspiegel mit sinkender Temperatur zunimmt, steigt auch die Leistungsdichte des Win-
des und damit der mögliche Energieertrag der Windenergieanlage. Daher sind auch extrem 
kalte Regionen für den Betrieb von Windenergieanlagen interessant. Aufgrund der vorherr-
schenden hohen Windgeschwindigkeiten befinden sich in hochgelegenen Regionen trotz der 
dort niedrigeren Luftdichten geeignete Standorte für die Windenergieerzeugung [5]. An einem 
der höchstgelegenen Windparks Europas, dem Schweizer Windpark Gütsch auf einer Höhe 
von 2300 m, wurden Temperaturen von unter -20 °C gemessen [6], die bisher niedrigste ge-
messene Temperatur am Windpark Kiruna in Schweden beträgt -31,9 °C [7]. In den USA wur-
den erste Versuche unter arktischen Bedingungen bei Temperaturen von bis zu -51 °C durch-
geführt [6]. 

Die maximal auftretenden Temperaturen bei FKV-Strukturen ergeben sich oft aufgrund einer 
Erwärmung durch Sonneneinstrahlung. Fischer und Ketola führten Temperaturmessungen an 
sonnenbeschienenen Schwarztafeln in Arizona durch, hier wurden Oberflächentemperaturen 
von über 70 °C beobachtet [8]. Um die Temperaturerhöhung durch Wärmestrahlung zu redu-
zieren, sind viele FKV-Strukturen wie Rotoren von Windenergieanlagen oder Flugzeuge meist 
weiß lackiert. Nach Boxhammer führt dies zu einer Reduktion der maximalen Oberflächen-
temperatur um 15 K bis 23 K [9]. In geschlossenen Bereichen, z. B. in parkenden Kraftfahrzeu-
gen unter Sonneneinstrahlung, können deutlich höhere Temperaturen von über 100 °C auf-
treten [10]. Bei Raumfahrtstrukturen sind die auftretenden Temperaturen und auch die Tem-
peraturgradienten abhängig von der Art der Mission noch extremer. 

Trotz dieses breiten Temperaturspektrums ist die Auswirkung des Temperatureinflusses bei 
einer Kombination von thermischer und mechanischer Last auf die Lebensdauer von Struktu-
ren aus FKV bisher nur wenig untersucht. In der Praxis wird oft mit empirischen Knock-down-
Faktoren gearbeitet, so empfiehlt die GL Wind verschiedene Faktoren für die Festigkeitsre-
duktion von FKV aufgrund von Temperatureinflüssen bei der statischen Festigkeitsberechnung 
und bei der Berechnung der Ermüdungsfestigkeit. Im Gegensatz zu einem physikalisch begrün-
deten Modell besteht bei der Verwendung empirischer Knock-down-Faktoren jedoch die Ge-
fahr, entweder den Temperatureinfluss zu überschätzen und so Leichtbaupotenzial ungenutzt 
zu lassen, oder aber den Einfluss der Temperatur zu unterschätzen, was zu einer frühzeitigen 
Schädigung des Werkstoffs, der Notwendigkeit von Reparaturen oder sogar zum katastropha-
len Strukturversagen führen kann. 
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Um ein besseres Verständnis über den Einfluss thermischer Lasten auf die statische Festigkeit, 
die Ermüdungsfestigkeit und die Schädigung von Faser-Kunststoff-Verbunden zu erhalten, 
werden im Rahmen dieser Arbeit die folgenden Punkte anhand eines Glasfaser-Epoxidharz-
Verbundes untersucht: 

• Der Temperatureinfluss auf die statischen Materialkennwerte wie Steifigkeit und Fes-
tigkeit wird in einem breiten Temperaturspektrum von 213 K (-60 °C) bis 343 K (+70 °C) 
nachgewiesen. 

• Der Einfluss der Temperatur auf die Schädigungsentwicklung im quasi-statischen Last-
fall wird anhand verschiedener FKV-Mehrschichtverbunde analysiert. 

• Der Temperatureinfluss auf das Materialverhalten unter schwingender Last wird un-
tersucht und der Zusammenhang zwischen Temperatureinfluss, mechanischer Last 
und Schädigungsentwicklung wird diskutiert. 

Die Forschungshypothese hierbei ist, dass ein Zusammenhang zwischen der Anstrengung der 
Matrix im FKV und der Schädigung besteht. Die durch Temperaturlasten hervorgerufenen 
thermischen Eigenspannungen im FKV können somit gemeinsam mit den mechanischen Las-
ten als Teil der Matrixanstrengung betrachtet werden und ein Zusammenhang zwischen me-
chanischen und thermischen Lasten sowie dem Schädigungsverhalten des Materials soll de-
monstriert werden. 

Diese Erkenntnisse sollen dazu beitragen, zuverlässige physikalisch basierte Berechnungsme-
thoden für die Auslegung von FKV-Strukturen unter mechanischer und thermischer Beanspru-
chung zu erarbeiten und das Verständnis für den Einfluss der Temperatur auf die Schädigung 
von Faser-Kunststoff-Verbunden zu vertiefen. 
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1.2 Stand der Technik 

Um die vorliegende Arbeit in den Kontext der aktuellen Forschung einzuordnen, wird im Fol-
genden ein kurzer Überblick über den Stand der Wissenschaft und Technik im Bereich der 
Schädigung der Faser-Kunststoff-Verbunde gegeben.  

1.2.1 Schädigungsmechanismen bei Faser-Kunststoff-Verbunden 

Der heterogene Aufbau der Faser-Kunststoff-Verbunde, bedingt durch die unterschiedlichen 
mechanischen Eigenschaften der Komponenten, führt zu ihrem komplexen Schädigungs- und 
Versagensverhalten. Talreja definiert Schädigung als irreversible Änderung, die in ein Material 
aufgrund von chemischen oder physikalischen Prozessen, die ihre Ursache in einer thermo-
mechanischen Beanspruchung haben, eingebracht wird. Ein Versagen findet statt, wenn ein 
Werkstoff nicht mehr in der Lage ist, die ihm zugedachte Funktion zu erfüllen [11]. Dies kann 
sich in einer Werkstofftrennung äußern, jedoch können auch andere Grenzzustände, wie z. B. 
das Erreichen einer Fließgrenze, Stabilitätsversagen, das Erreichen einer Verformungsgrenze 
oder Materialabtragung durch Korrosion als Versagen begriffen werden [10]. 

Abhängig vom Aufbau und von der Beanspruchung eines Faser-Kunststoff-Verbundes können 
die folgenden Schädigungsmechanismen auftreten [12]: 

• Dekohäsionen, d.h. Ablösungen, an der Faser-Matrix-Grenzfläche können sowohl un-
ter Quer- als auch unter Längszugbeanspruchung einer Laminateinzelschicht auftreten 
[13,14]. Unter Querzugbeanspruchung kommt es zu Dekohäsionen, wenn die Faser-
Matrix-Anbindung versagt. Einen dominanten Einfluss auf die Festigkeit dieser Anbin-
dung hat die Faserschlichte [15]. Wenn die Bruchdehnung des Faserwerkstoffs größer 
ist als die der Matrix, können Dekohäsionen auch bei Längszugbeanspruchung entste-
hen. Dekohäsionen führen im weiteren Schädigungsverlauf oft zu Matrixrissen [11]. 

• Grenzflächengleiten tritt in Folge von Dekohäsionen unter Querzugbeanspruchung 
oder aufgrund von Eigenspannung unter Temperaturwechsellasten auf [12,16].  

• Matrixrisse innerhalb einer Laminateinzelschicht richten sich in der Regel parallel zur 
Faserrichtung aus. Sie entstehen vor allem in querzugbeanspruchten Schichten unter 
quasistatischer oder zyklischer mechanischer oder thermischer Belastung. Mit einer 
zunehmenden Anzahl an Matrix-Mikrorissen kommt es zur Degradation der ther-
moelastischen Eigenschaften der UD-Schicht; dies betrifft die Elastizitätsmoduln, 
Querkontraktionszahlen und thermischen Ausdehnungskoeffizienten [17,18]. Des 
Weiteren können Matrix-Mikrorisse die Ursache für weitere Schädigungen wie Faser-
brüche oder Delaminationen sein, die schließlich zum Versagen des Laminats füh-
ren [19]. 

• Delaminationen bezeichnen die physische Separierung zweier benachbarter Lamina-
teinzelschichten entlang ihrer Grenzflächen. Sie werden durch interlaminare Zug- oder 
Schubspannungen verursacht. Der Vorhersage von Entstehung und Wachstum von 
Delaminationen wird ebenso wie ihrer Detektion ein großes Interesse zuteil, da diese 
oft optisch nicht zu erkennen sind. Delamination können jedoch zum Versagen einer 
FKV-Struktur führen, z. B. durch lokales Beulen von delaminierten Bereichen unter 
Druckbeanspruchung [20].  

• Faserbrüche treten in der Regel bei faserparalleler Beanspruchung auf, können jedoch 
auch durch Schubbeanspruchung verursacht werden. Dabei kann ein einzelner Faser-
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bruch weitere Faserbrüche in den benachbarten Fasern durch Lastumlagerungen initi-
ieren und so schließlich zum Versagen der FKV-Struktur führen. Lokale Faserbrüche 
können auch Delaminationen oder Dekohäsionen initiieren [10,21]. 

• Die Initiierung von Faserbrüchen durch Faserknicken bzw. Fasermikrobeulen findet 
meist unter faserparalleler Druckbeanspruchung statt. In der Literatur wird dabei von 
einem Schub-Knick-Modell ausgegangen, bei dem die Fasern mit einer fertigungsbe-
dingten anfänglichen Fehlorientierung betrachtet werden, welche sich mit zunehmen-
der Druckbelastung erhöht und schließlich zum Stabilitätsversagen in Form von Beulen 
bzw. Ausknicken der Fasern führt [22]. 

1.2.2 Versagenshypothesen für quasi-statische Kurzzeitbelastung 

Grundsätzlich ist eine einfache Festigkeitsanalyse, wie sie bei isotropen Werkstoffen mithilfe 
einer Vergleichsspannung möglich ist, bei FKV nicht praktikabel. Sowohl die Anisotropie des 
Werkstoffs als auch der Laminataufbau innerhalb eines Mehrschichtverbundes müssen be-
rücksichtigt werden.  

Dabei kann für die unidirektionale Einzelschicht grundsätzlich zwischen den beiden phäno-
menologischen Versagensarten Faserbruch und Zwischenfaserbruch unterschieden werden. 
Während das Versagen einer in Faserrichtung beanspruchten UD-Schicht durch Faserbruch 
aufgrund einer dominierenden faserparallelen Zug- oder Druckbeanspruchung durch relativ 
einfache Mischungsregeln beschrieben werden kann, ist das Versagen einer Einzelschicht auf-
grund von Querzug- oder Schubbeanspruchung komplexer [10]. Das Versagen von UD-Schich-
ten unter Schub- und Querzugbelastung wurde 1967 von Adams und Doner untersucht, wel-
che die lokale Spannungsüberhöhung in der Matrix mit einer Finite-Differenzen-Methode be-
rechneten [23,24]. Krimmer gibt eine analytische Formulierung für die Spannungsüberhöhung 
unter Berücksichtigung der Querdehnungsbehinderung der Matrix durch die Fasern an [25]. 
Daneben existiert eine Vielzahl numerischer Untersuchungen mit der Finite-Elemente-Me-
thode, z. B. von Fiedler und Hobbiebrunken et al. [26,27]. Die Rissinitiierung unter Querzug-
beanspruchung wurde schließlich in mehreren Studien von Asp auf ein sprödes Versagen der 
Matrix infolge von Mikrokavitationen zurückgeführt. Diese bilden sich infolge des lokalen tri-
axialen Spannungszustands an der Faser-Matrix-Grenzfläche und können auf das Erreichen 
einer lokalen kritischen Volumenänderungsenergie zurückgeführt werden [28–31].  

Betrachtet man multidirektional verstärkte Laminate, so wird im Rahmen einer schichtweisen 
Festigkeitsanalyse jede Einzelschicht separat in Abhängig ihrer Beanspruchung unter-
sucht [32]. Oft wird dabei das Versagen der ersten Einzelschicht (First-Ply-Failure) als Versagen 
des gesamten Mehrschichtverbundes angesehen, auch wenn dessen strukturelle Integrität 
noch intakt ist. Dagegen wird bei der Last-Ply-Failure-Hypothese das Versagen mehrerer Ein-
zelschichten toleriert, bis die letzte intakte Schicht versagt. Hierzu ist es notwendig, einen De-
gradationsfaktor auf die Steifigkeit der bereits versagten Schichten anzuwenden und anschlie-
ßend iterativ die Beanspruchung der noch intakten Schichten zu berechnen [33]. 

Sowohl bei der First-Ply-Failure-Betrachtung als auch bei der Berechnung des Versagens der 
weiteren Schichten bis zum Last-Ply-Failure muss das Versagen der Einzelschicht mithilfe einer 
geeigneten Versagenshypothese berechnet werden. Aktuell existiert eine Vielzahl unter-
schiedlicher Hypothesen für Faser-Kunststoff-Verbunde unter quasi-statischer Kurzzeitbelas-
tung, deren Vorhersagen teilweise deutlich voneinander abweichen, wie im Rahmen der 
World Wide Failure Exercise festgestellt wurde [34]. 
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Sehr einfache Hypothesen wie das Kriterium der maximalen Spannungen und das Kriterium 
der maximalen Dehnungen vergleichen die wirkenden Spannungen oder Dehnungen mit den 
Festigkeitswerten des Werkstoffs im faserbezogenen Koordinatensystem. Versagen wird an-
genommen, sobald eine Spannungs- bzw. Dehnungskomponente größer als die korrespondie-
rende Festigkeit ist. Daher kann auch rudimentär zwischen den Versagensarten Faserbruch 
und Zwischenfaserbruch unterschieden werden. Die Wechselwirkungen multiaxialer Bean-
spruchungen werden bei diesen Hypothesen allerdings nicht berücksichtigt. Bei entsprechen-
den Lastfällen ist ihre Präzision daher eher gering einzuschätzen [12,32].  

Die Interaktionen der verschiedenen Spannungskomponenten werden bei den pauschalen 
Bruchkriterien, wie dem Tsai-Hill-Kriterium und dem Tsai-Wu-Kriterium berücksichtigt. Diese 
erlauben aber keine Unterscheidung der Versagensformen Zwischenfaserbruch und Faser-
bruch. Das Tsai-Hill-Kriterium basiert auf dem Kriterium nach Hill für gewalzte Metalle [35] 
und wurde von Tsai für transversalisotrope Faser-Kunststoff-Verbunde adaptiert. Es unter-
scheidet nicht zwischen Zug- und Druckbeanspruchung. Für den Sonderfall eines isotropen 
Werkstoffs entspricht es der Fließbedingung nach von Mises [36]. Es erlaubt nicht nur die Be-
rechnung endlosfaserverstärkter FKV, sondern kommt auch bei der Beschreibung kurzfaser-
verstärkter Kunststoffe unter multiaxialer statischer und schwingender Last zum Einsatz [37]. 
Ebenso wie das Tsai-Hill-Kriterium differenziert auch das Tsai-Wu-Kriterium nicht zwischen 
den verschiedenen Versagensformen durch Faserbruch und Zwischenfaserbruch. Es beachtet 
aber im Gegensatz zu diesem die unterschiedlichen Festigkeiten in Zug- und Druckrich-
tung [38]. Trotz seiner mathematisch einfachen Formulierung zeigt es eine gute Korrelation 
mit experimentell ermittelten Ergebnissen [34]. 

Hashin führte bei seinem Kriterium, welches auf den Invarianten des Spannungstensors ba-
siert, eine Unterscheidung zwischen Versagen durch Faserbruch und Zwischenfaserbruch ein, 
ebenso wird zwischen Zug- und Druckbeanspruchung unterschieden [39]. Aufbauend auf dem 
Modell von Hashin entwickelte Puck sein wirkebenenbezogenes Bruchkriterium, welches sich 
der Mohrschen Bruchhypothese bedient [40]. Dem Puckschen Bruchkriterium wird im Rah-
men der World Wide Failure Exercise ein sehr gutes Abschneiden bescheinigt [34], ihre An-
wendung bei der praktischen Auslegung von FKV-Strukturen wird auch in den einschlägigen 
Richtlinien wie der VDI 2014 empfohlen [41].  

Einen anderen Ansatz verfolgt Krimmer mit seinem mikromechanischen Modell, welches auf-
bauend auf den Eigenschaften der Einzelkomponenten Faser und Matrix sowohl Festigkeiten 
als auch Steifigkeiten der unidirektionalen Einzelschicht vorhersagt. Des Weiteren kann mit-
hilfe der mikromechanischen Formulierung ein In-situ-Spannungszustand der Matrix in Ab-
hängigkeit der Beanspruchung der Einzelschicht ermittelt werden. Auf den Spannungszustand 
der Matrix kann anschließend ein Bruchkriterium für einen isotropen Werkstoff angewandt 
werden. Von Krimmer wird dabei das Formänderungsenergiekriterium nach Beltrami vorge-
schlagen. Übersteigt die so berechnete In-situ-Matrixanstrengung die Matrixfestigkeit, so wird 
Zwischenfaserbruch vorhergesagt [25,42]. Das mikromechanische Modell wird detailliert in 
Kapitel 2.2 beschrieben. Aufbauend darauf wird unter Einbeziehung der thermischen Eigen-
spannungen die Abhängigkeit der Schädigung von der Matrixanstrengung der unidirektiona-
len Schicht unter thermomechanischer Last untersucht. Das Kriterium von Krimmer scheint 
auch einen Ansatz zur Beschreibung des Ermüdungsverhaltens von FKV im VHCF-Bereich zu 
bieten [43,44]. 



 

 

7 

Mit den genannten Kriterien kann der First-Ply-Failure, d.h. das Versagen der ersten Schicht, 
vorhergesagt werden, welches sich in einem multidirektionalen Laminat oft in den ersten Zwi-
schenfaserbrüchen darstellt. Eine Berechnung des weiteren Schädigungsverhaltens unter 
quasi-statischer Last bis zum Last-Ply-Failure erfordert die Einbeziehung von Degradationsmo-
dellen. Dabei werden in der Regel die matrixdominierten Elastizitätsgrößen der Einzelschich-
ten nach dem Einsetzen von Zwischenfaserbrüchen abgemindert [45]. Puck schlägt die Ver-
wendung von Abminderungsfaktoren in Abhängigkeit der aufgetretenen Rissdichte an Zwi-
schenfaserbrüchen vor [40]. Einen ähnlichen Ansatz verwendet Tsai, indem die Elastizität des 
Matrixwerkstoffs abgemindert wird und anschließend mit mikromechanischen Mischungsre-
geln die degradierten Eigenschaften der Einzelschicht ermittelt werden [46]. 

1.2.3 Schädigungsverhalten unter schwingender Last 

Der grundsätzliche Schädigungsprozess von FKV-Flachproben bei schwingender Ermüdungs-
belastung wurde ausführlich von Reifsnider, Schulte und Stinchcomb anhand eines [0°/90°]S-
faserverstärkten Laminataufbaus systematisch untersucht. Dieser ist in Abbildung 1.1 sche-
matisch für einen in Abhängigkeit der Lastspielzahl unter schwellender Zugbelastung darge-
stellt [47–49]. 

 

Abbildung 1.1: Schematische Darstellung der Schädigung eines 0°/90°-faserverstärkten Prüfkörpers 
unter schwingender Last in Anlehnung an [47,48] 

Die dargestellte Entwicklung der Schädigung kann in drei Bereiche unterteilt werden: Im Be-
reich I treten zunächst erste Schäden in Form von Matrix-Mikrorissen und Faser-Matrix-Deko-
häsionen in den querzugbelasteten Schichten auf. Diese wurden experimentell z. B. von 
Trappe et al. mithilfe der Röntgenrefraktionstopographie sowohl in GFK als auch in CFK detek-
tiert [50,51]. Nach Asp wird die Schädigung der Matrix in Form von Mikrokavitationen an der 
Faser-Matrix-Grenzfläche aufgrund des dort lokal vorherrschenden multiaxialen Spannungs-
zustandes initiiert [29]. Die Bildung von Mikrokavitationen in Epoxidharzen wurde zuerst von 
Sultan und McGarry untersucht. Es wurde gezeigt, dass ein sprödes Versagen an Partikelgren-
zen eintritt [52]. Der Bildung von Mikrokavitationen folgt bei vielen Polymeren Crazing, ein 
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Versagen infolge der Bildung mikroskopisch kleiner Rissnetzwerke [53], welches bei Epoxid-
harzen jedoch nicht auftritt [54]. 

Im weiteren Verlauf der Schadensentwicklung wächst die Mikrorissdichte und es entstehen 
makroskopische faserparallele Querrisse, welche die gesamte querzugbelastete Schicht 
durchdringen und erst an der Nachbarschicht gestoppt werden. Schulte zeigt, dass sich in der 
Nähe der Rissspitzen der Querrisse erste mikroskopische Faserbrüche in der 0°-Lage bilden. 
Diese haben ihre Ursache in der durch die Querrisse hervorgerufenen Spannungsüberhöhun-
gen in diesen Bereichen [47].  

Wenn der Prüfkörper mit in etwa äquidistanten Querrissen gesättigt ist, so spricht man vom 
Charakteristischen Schädigungszustand (Characteristic Damage State, CDS). Der Charakteris-
tische Schädigungszustand wurde zuerst von Reifsnider et al. definiert [55] und markiert in 
Abbildung 1.1 die Grenze zwischen den Bereichen I und II. Nach Reifsnider bezeichnet der CDS 
eine Eigenschaft des Laminats und ist als solcher abhängig von dessen Lagenaufbau und Dicke, 
dagegen aber unabhängig von der Belastungsgeschichte und den Umgebungsbedingungen 
wie Feuchteeinflüssen [56]. Auch die Schichtreihenfolge beeinflusst die Phänomenologie des 
CDS [57]. Nach Kriz und Stinchcomb stellt sich sowohl bei zyklischer als auch bei statischer 
Belastung der gleiche CDS ein [58]. Mit dem CDS endet der Bereich des intralaminaren Riss-
fortschritts und interlaminare Schäden in Form von Delaminationen beginnen sich zu bil-
den [12]. 

Diese Delaminationen wachsen in Region II zunächst ausgehend von den Rissspitzen an den 
Probenrändern aufgrund der dort vorherrschenden Spannungsüberhöhungen durch den so-
genannten „Freier-Rand-Effekt“ [59]. Das Wachstum der Delaminationen ist dabei in dieser 
Phase nahezu linear, aufgrund der durch die Delaminationen induzierten Spannungsüberhö-
hungen kommt es darüber hinaus zu weiteren Faserbrüchen in der 0°-Lage sowie zum Zusam-
menwachsen von Rissen in verschiedenen Lagen. Diese Schädigungsmechanismen werden bei 
FKV unter Ermüdungsbelastung beobachtet, bei quasi-statischer Last treten sie in der Regel 
nicht auf [49]. 

In Region III kommt es schließlich zum erstmals von Chou und Croman beschriebenen „Sud-
den-death Phänomen“ [60,61]. Dieses äußert sich in einem progressiven Wachstum der Schä-
digung bis hin zum Versagen des Prüfkörpers, welches mit einem rapiden Abfall der Steifigkeit 
verbunden ist. Das Versagen des Prüfkörpers ist schließlich auf durch Faserbruch dominierte 
Schädigungsmechanismen zurückzuführen. So tritt eine wachsende Anzahl an Faserbrüchen 
an den Probenrändern auf, welche auf die dort herrschenden Spannungsüberhöhungen zu-
rückzuführen sind. Weitere Faserbrüche finden im Inneren der Probe nahe lokaler Delamina-
tionen statt [49]. 

Ein ähnliches Verhalten wird bei ±45°-faserverstärkten Flachprobekörpern unter schwingen-
der Belastung beobachtet, wie die Untersuchungen von Müller zeigen. Dabei wird analog zu 
den oben beschriebenen Phasen ebenfalls eine Phase der Initiierung erster Matrixrisse bis zur 
Sättigung der Rissdichte beobachtet. Anschließend kommt es, ausgehend vom Probenrand, 
zur Bildung von Delaminationen, welche über die gesamte Probenbreite wachsen und schließ-
lich das Prüfkörperversagen auslösen [43,44]. 

Die oben beschriebenen Betrachtungen sind für den Spezialfall von Flachprobekörpern gültig, 
welche stark durch Spannungsüberhöhungen an den freien Probenrändern getrieben sind. 
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Diese werden z. B. von Kassapoglou und Lagace quantifiziert [62,63]. Eine bauteilnähere Be-
trachtung ist durch die Verwendung von Rohrprobekörper möglich. Aufgrund der sehr auf-
wändigen Prüfkörperherstellung sind vergleichsweise wenige Untersuchungen bekannt. Ver-
suche mit Rohrproben wurden u. a. von Trappe [51,64], Schmidt et al. [65] und Quaresimin et 
al. [66–69] durchgeführt.  

Trappe beschreibt Experimente an ±45°-faserverstärkten Flach- sowie Rohrprobekörpern aus 
CFK unter schwingender Belastung. Hier zeigt sich ein deutlicher Einfluss des Randeffekts bei 
Flachprobekörpern, welcher zu einer deutlichen Reduktion der Schwingfestigkeit bei höheren 
Lastspielzahlen führt. Bei ±45°-faserverstärkten Rohrprobekörpern unter schwingender Belas-
tung wird nach der Initiierung der ersten Zwischenfaserbrüche eine Zunahme der Mikroriss-
dichte bis zum Versagen der Prüfkörper mithilfe der Röntgenrefraktionstopographie detek-
tiert, jedoch keinerlei Delaminationen [51,64]. Auch Quaresimin et al. beschreiben ein stabiles 
Rissdichtenwachstum bei Versuchen mit 0°/90°-faserverstärkten Rohrprobekörpern unter 
multiaxialer Belastung bis zum Versagen des Laminats ohne das Auftreten von Delaminatio-
nen [69]. Schmidt et al. dagegen beobachten bei 0°/45°/90°/-45°-verstärkten Rohrprobekör-
pern die Bildung lokaler Delaminationen vor dem Versagen. Diese entstehen auch bei nomi-
nell defektfreien Rohrprobekörpern, die Bildung und das Wachstum von Delaminationen wird 
allerdings durch Fertigungsimperfektionen wie Faserwelligkeiten befördert [65].  

Im Rahmen einer an der BAM durchgeführten, von Munzke, Kraus et al. veröffentlichen Stu-
die [70], wurden Versuche mit ±53°-faserverstärkten GFK-Rohrprobekörpern unter schwin-
gender Innendruckbelastung durchgeführt. Auch hier zeigt sich, dass die Rissdichte an Zwi-
schenfaserbrüchen bis zum Erreichen eines Sättigungszustandes zunimmt. Dann kommt es 
nur noch zu einer geringen Zunahme der Schädigung, bis schließlich ein abruptes Prüfkörper-
versagen eintritt. Auch bei diesen Versuchen wurden keine Delaminationen detektiert. 

In der Literatur existieren eine Vielzahl mathematischer Modelle zur Vorhersage des Ermü-
dungsverhaltens von FKV. Dennoch gestaltet sich die Suche nach einer Berechnungsvorschrift 
schwierig. Die Unterschiedlichkeit der Schadensmechanismen sowie die große Zahl der unter-
schiedlichen Faser- und Matrixhalbzeuge, Lagenorientierungen und -reihenfolgen sowie Aus-
härtebedingungen und Fertigungsverfahren von FKV erschweren allgemeingültige Aussagen. 
Die vorhandenen Modelle lassen sich in vier Kategorien einteilen [71,72]:  

• Sogenannte Fatigue-Life-Modelle basieren auf experimentell ermittelten Daten wie 
Wöhlerlinien oder Goodman-Diagrammen. Sie berücksichtigen nicht die Art und Ent-
wicklung der physikalischen Schädigung im Werkstoff. Eine der ersten Arbeiten in die-
sem Bereich ist das Modell von Hashin und Rotem, welches allerdings nur für unidirek-
tionale FKV gültig ist [73]. Zu nennen sind außerdem unter anderen das Modell von 
Philippidis und Vassilopoulos, welches auf einem modifizierten Tsai-Hill-Kriterium ba-
siert [74] und das auf mikromechanischen Überlegungen basierende Modell von 
Reifsnider und Gao [75]. 

• Phänomenologische Restfestigkeitsmodelle, z. B. das Modell von Harris [76] oder von 
Post et al. [77], prognostizieren die Abnahme der Zug- bzw. Druckfestigkeit des FKV in 
Abhängigkeit der Lastspielzahl. Ein Versagen wird dann angenommen, wenn die Rest-
festigkeit gleich der aufgebrachten maximalen Ermüdungsbelastung ist.  

• Analog wird mithilfe von phänomenologischen Reststeifigkeitsmodellen eine Ab-
nahme der Steifigkeit vorhergesagt. Probenversagen wird angenommen, wenn die 
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Steifigkeit unter eine materialabhängige Grenze fällt. Im Vergleich zu Restfestigkeits-
modellen haben Reststeifigkeitsmodelle den Vorteil, dass Steifigkeiten im Experiment 
mit relativ geringem Aufwand zerstörungsfrei bestimmt werden können. Reststeifig-
keitsmodelle wurden u. a. von Hwang und Han [78] und van Paepegem et al. [79] pu-
bliziert. 

• Progressive Schädigungsmodelle sind dagegen in der Regel physikalisch basiert und 
treffen eine Vorhersage zur Schädigungsentwicklung innerhalb des FKV. Diese wiede-
rum kann mit einer Degradation der mechanischen Eigenschaften wie Festigkeit und 
Steifigkeit des FKV korrelieren. Erste Untersuchungen in dieser Richtung wurden 1974 
von Owen und Bishop [80] durchgeführt. Neuere Modelle zur Schädigung durch Mat-
rixrisse und Delaminationen wurden von Kumar und Talreja [81] und von Shokrieh und 
Lessard [82–85] entwickelt. Auf dem Gebiet der Schädigung von FKV unter multiaxialer 
Last sind vor allem das Modell von Carraro und Quaresimin zur Schadensinitiie-
rung [68] und das Multiskalenmodell von Carraro et al. zur Schädigungsentwicklung 
[86] zu nennen. 

Vor allem das Schädigungs- und Ermüdungsverhalten von FKV unter multiaxialer Beanspru-
chung ist Gegenstand der aktuellen Forschung. Neben den oben erwähnten Untersuchungen 
von Carraro und Quaresimin [68,86] existiert eine Reihe weiterer Ansätze. Frühe Untersuchun-
gen wurden von Owen et al. durchgeführt [87,88]. Fujii und Lin modellieren das Ermüdungs-
verhalten von GFK unter kombinierter Zug- und Torsionsbelastung mithilfe eines modifizierten 
Tsai-Wu-Kriteriums [89], ebenso wie Philippidis und Vassilopoulos [74]. Gude et al. schlagen 
ein modifiziertes Puck-Kriterium vor [90]. Untersuchungen zum Einfluss von Fertigungsimper-
fektionen wie Kavitäten und Faserfehlorientierungen auf multiaxial belastete Rohrproben 
wurden unter anderem von Schmidt et al. durchgeführt [65,91,92]. 

Die experimentelle Charakterisierung von multiaxial beanspruchten FKV kann sowohl mithilfe 
äußerer multiaxialer Belastung, d. h. infolge verschiedener von außen aufgebrachter externer 
Lasten, sowie mithilfe innerer multiaxialer Beanspruchung infolge des durch die Anisotropie 
des Werkstoffes aufgebrachten inneren multiaxialen Spannungszustandes bei äußerer uniaxi-
aler Belastung, erfolgen [93]. Dabei kommt eine Vielzahl unterschiedlicher Prüfkörpertypen 
zum Einsatz. Für Prüfungen unter innerer multiaxialer Beanspruchung werden dabei unter an-
derem sogenannte Off-Axis-Proben, d.h. in einem spezifischen Winkel zur Belastungsrichtung 
unidirektional verstärkte Flachprobekörper, und vorwiegend schubbeanspruchte Probekör-
per, wie z. B. der in ASTM D5379 genormte Iosipecu-Probekörper, verwendet. Bei extern auf-
gebrachter multiaxialer Belastung haben sich neben kreuzförmigen Flachprobekörpern Rohr-
proben bewährt [94]. Mithilfe von Rohrprobekörpern wird der unerwünschte sogenannte 
Freier-Rand-Effekt an den Probekanten vermieden. Die multiaxiale Belastung kann in Form 
von kombinierter Zug-/Druck- und Torsionsbelastung erfolgen oder durch Innendruckbelas-
tung, was z. B. in den Untersuchungen von Hufenbach et al. [95], Kujawski et al. [96] sowie 
von Munzke und Kraus et al. [70], durchgeführt wurde. Ein Vergleich der Schädigungsentwick-
lung von Rohr- und Flachproben unter jeweils gleicher lokaler multiaxialer Beanspruchung fin-
det sich bei Quaresimin et al. [67].  

Weitere Ansätze zur Beschreibung der Schädigung von FKV unter Ermüdungsbelastung in neu-
erer Zeit bedienen sich dem maschinellen Lernen in Form künstlicher neuronaler Netze [97,98] 
und evolutionärer Optimierungsalgorithmen [99]. 
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1.2.4 Einfluss thermischer Lasten 

Trotz des signifikanten Einflusses thermischer Lasten auf das Verhalten von Faser-Kunststoff-
Verbunden sind in der Literatur kaum systematische Studien zu thermomechanischen Effek-
ten zu finden. Eine Ausnahme stellen die Untersuchungen von Fiedler et al. dar. Fiedler unter-
suchte den Einfluss der Temperatur auf die mechanischen Eigenschaften von Epoxidharzen. 
Dabei konnte ein linearer Zusammenhang sowohl zwischen der Festigkeit als auch der Steifig-
keit der Matrix und der Temperatur gezeigt werden [100,101]. Des Weiteren wurden von Fied-
ler et al. Untersuchungen zur Berechnung von thermischen Eigenspannungen und deren Ein-
fluss auf die Querzugfestigkeit von kohlenstofffaserverstärkten FKV durchgeführt [100,102]. 
Im Kontext der Untersuchung von Eigenspannungen und der Modellierung der Matrixbean-
spruchung auf mikromechanischer Ebene stehen auch die Untersuchungen von Hobbiebrun-
ken et al. Dabei wurde das mikromechanische Verhalten der Matrix im FKV mittels Finite-Ele-
mente-Methoden untersucht und experimentell validiert [27,103]. Des Weiteren fanden Un-
tersuchungen zum Größeneffekt auf die Festigkeit von Epoxidharzen statt [104]. 

Daneben gibt es in der Literatur eine Reihe von Untersuchungen zu speziellen Fragestellungen 
im Kontext der thermomechanischen und hygromechanischen Beanspruchung von FKV. Shen 
und Springer untersuchten bereits 1977 die Zugfestigkeit von kohlenstofffaserverstärkten FKV 
bei verschiedenen Temperatur- und Feuchterandbedingungen. Dabei konnte ein deutlicher 
Temperatureinfluss auf die Querzugfestigkeit von UD-Laminaten ermittelt werden, während 
sich sowohl die Längszugfestigkeit von UD-Laminaten als auch die Zugfestigkeit von quasiiso-
tropen Laminaten nahezu temperaturunabhängig verhielt [105]. Bai et al. untersuchten den 
Einfluss von Temperatur auf die Steifigkeit von FKV mittels Dynamisch-Mechanischer Analyse 
(DMA) [106]. Es existieren darüber hinaus verschiedene Untersuchungen vom Einfluss von 
kryogenen Temperaturen auf die mechanischen Eigenschaften von FKV für Wasserstofftanks, 
z. B. von Kasen [107] sowie von Reed und Golda [108]. Sims und Gladman untersuchten den 
Einfluss von Eigenerwärmungen in FKV durch hohe Prüffrequenzen bei Versuchen unter zykli-
scher Belastung und konnten einen Einfluss der Probentemperatur auf das Ermüdungsverhält-
nis zeigen [109]. 

Asp und Sjögren et al. untersuchten den Einfluss der Temperatur auf die Initiierung und das 
Wachstum von Delaminationen [110–112]. Kawai et al. führten Ermüdungsversuche mit koh-
lenstofffaserverstärkten Kreuzlaminaten bei Raumtemperatur und bei einer erhöhten Tempe-
ratur von 100 °C durch. Die erhaltenen Wöhlerlinien zeigten normiert auf die statische Festig-
keit eine gute Korrelation [113,114]. Mivehchi und Varvani-Farahani schlagen ein phänomeno-
logisches Reststeifigkeits- und Restfestigkeitsmodell zum Ermüdungsverhalten von FKV bei er-
höhten Temperaturen vor [115,116]. Der Einfluss von thermischen Lastwechseln ohne mecha-
nische Belastung auf die Schädigung von kohlenstofffaserverstärkten FKV wurde in mehreren 
Studien von Lafarie-Frenot et al. untersucht [117–119]. 
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Die Entstehung und der Einfluss hygrothermischer Eigenspannungen in FKV ist Gegenstand 
einer Vielzahl von Untersuchungen. Während makroskopische Eigenspannungen aufgrund der 
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungen der Einzelschichten im Mehrschichtverbund 
mithilfe der Klassischen Laminattheorie beschrieben werden können [10,120], gibt es ver-
schiedene Ansätze zur Beschreibung der Eigenspannungen zwischen Faser und Matrix auf mik-
romechanischer Ebene. Neben numerischen Untersuchungen mit der Finite-Elemente-Me-
thode, z. B. von Hobbiebrunken et al. [121], wurden mikromechanische analytische Modelle 
unter anderem von Hashin und Rosen [122], Nairn und Zoller [123] und Papa-
nicolaou et al. [124] vorgeschlagen. 
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2 Grundlagen 

Die Grundlagen, welche zum Verständnis der Arbeit notwendig sind, werden im Folgenden 
kurz erläutert. Zunächst werden die Nomenklatur und die Koordinatensysteme, welche für die 
verschiedenen Beschreibungsebenen verwendet werden, beschrieben. Außerdem werden die 
verwendeten mikromechanischen Mischungsregeln und Versagenskriterien für die Matrix er-
läutert. Ebenso wird ein kurzer Überblick über die angewandten mechanischen und thermi-
schen Prüfsysteme gegeben. 

2.1 Koordinatensysteme und Nomenklatur 

Die herausragenden Merkmale der FKV-Werkstoffe sind zum einen ihre Anisotropie, d.h. die 
Richtungsabhängigkeit ihrer Eigenschaften, auf einer makromechanischen Ebene und zum an-
deren ihre mikromechanische Inhomogenität. Zur rechnerischen Beschreibung der Eigen-
schaften eines FKV kommen daher in der Regel verschiedene Koordinatensysteme zum Ein-
satz, je nachdem welche Skala betrachtet wird. 

Im Rahmen dieser Arbeit soll die Nomenklatur gemäß der VDI-Richtline zur Entwicklung von 
Bauteilen aus Faser-Kunststoff-Verbunden VDI 2014 verwendet werden. Diese wird im Fol-
genden kurz wiedergegeben und ist in Abbildung 2.1 schematisch dargestellt. 

 

Abbildung 2.1: Verwendete Koordinatensysteme in verschiedenen Skalen in Anlehnung an  
VDI 2014-3 

Auf Laminatebene wird das <x,y,z>-Koordinatensystem verwendet, wobei die <x,y>-Ebene die 
Laminatebene beschreibt. Die x-Achse zeigt im Falle der in dieser Arbeit verwendeten Prüf-
körper in deren Längsrichtung, d.h. in der Richtung der mechanischen Belastung.  

Betrachtet man die unidirektionale Einzelschicht, so wird das <1,2,3>-Koordinatensystem ver-
wendet, wobei hier die <1,2>-Ebene die Schichtebene beschreibt. Die 1-Richtung entspricht 
der Richtung der Faserorientierung. 
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Unter Ausnutzung der transversalen Isotropie der UD-Schicht kann auch das <∥,⊥>-Koordina-
tensystem verwendet werden. Hier beschreibt die ∥-Richtung die Faserrichtung und die ⊥-
Richtung die Richtung orthogonal dazu. Im Bereich der mikromechanischen Modellierung ein-
zelner Fasern und der Matrix, welche im Rahmen dieser Arbeit in Form von repräsentativen 
Volumenelementen (RVE) zur Beschreibung der Spannungszustände innerhalb der Matrix ver-
wendet wird, kommt ebenfalls das <1,2,3>-Koordinatensystem zum Einsatz. 

Weiterhin wird im Bereich der Versagenskriterien für die Matrix mit Hauptspannungen gear-
beitet. Die jeweiligen Hauptspannungsrichtungen werden dabei mit den Indices <I,II,III> be-
schrieben. 
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2.2 Mikromechanische Modellierung  

Die Beschreibung der Spannungszustände und die Berechnung der mechanischen Eigenschaf-
ten des FKV soll im Rahmen dieser Arbeit neben numerischen Ansätzen auf der Grundlage der 
mikromechanischen Modellbildung, welche von Krimmer vorgeschlagen wurde [25,42], erfol-
gen. Dazu wird das von Krimmer vorgeschlagene Formelwerk in diesem Abschnitt rekapitu-
liert. In Kapitel 3.1 wird eine Erweiterung in Bezug auf thermomechanische Eigenspannungen 
eingeführt und verwendet. Die hier dargestellte Modellierung ist für ein isotropes Verhalten 
des Faserwerkstoffs, wie es bei Glasfasern der Fall ist, vereinfacht. Die Betrachtung von aniso-
tropen Fasern, z. B. Kohlenstofffasern, ist ebenfalls möglich, die Gleichungen für den allgemei-
nen Fall anisotroper Fasern finden sich bei Krimmer [25]. 

Krimmer leitet seine Mischungsregeln vergleichend für zwei verschiedene Anordnungen der 
Fasern in der Matrix her: Der quadratischen sowie der hexagonalen Packung der als zylindrisch 
angenommenen Fasern. In einem realen FKV sind die Fasern in der Regel allerdings stochas-
tisch orientiert. Dies verdeutlicht Abbildung 2.2: Hier sind die idealisierten Packungsarten ei-
ner Rasterelektronenmikroskop (REM)-Aufnahme eines Schliffbildes von einem wie in 
Kapitel 4 beschrieben gefertigten Prüfkörper gegenübergestellt. 

 

Abbildung 2.2: Idealisierte Packungsarten im Vergleich mit einer REM-Aufnahme eines 
Schliffbildes eines GFK-Prüfkörpers 

In vorhergehenden Arbeiten hat sich gezeigt, dass die Annahme einer hexagonalen Packung 
dennoch zu realitätsnahen Ergebnissen für Steifigkeiten und Festigkeiten führt [25], Müller 
nutzt sie sogar für eine Abschätzung des Schwingfestigkeitsverhaltens [43,44]. Daher wird 
auch im Rahmen dieser Arbeit für die mathematische Formulierung eine hexagonale Faseran-
ordnung angenommen. Zwar existieren in der Literatur auch Ansätze, um eine stochastische 
Anordnung zu beschreiben, z. B. ein iteratives Verfahren nach Melro et al. [125]. Der hexago-
nale Ansatz ermöglicht aber eine analytische Lösung des mikromechanischen Modells und 
wird daher aufgrund seiner rechnerischen Einfachheit und Nachvollziehbarkeit bevorzugt. 

  

quadratische Packung hexagonale Packung stochastische Packung
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Dem mikromechanischen Modell liegt die Annahme zu Grunde, dass die Matrix durch die Fa-
sern aufgrund deren deutlich höherer Steifigkeit in ihrer Querkontraktion behindert wird. Der 
Einfluss der Querkontraktionsbehinderung auf das In-situ-Verhalten der Matrix wurde bereits 
in vereinfachter Form von Puck berücksichtigt [126]. Die Modellierung von Krimmer be-
schreibt die In-situ-Eigenschaften der Matrix als richtungsabhängige Größen und ist an die im 
Luftfahrttechnischen Handbuch (LTH) dargelegten Mischungsregeln angelehnt. Nach diesen 
ergibt sich für den Elastizitätsmodul der UD-Schicht quer zur Faserrichtung 𝐸⊥ für die quadra-
tische Packung isotroper Fasern ohne Berücksichtigung der In-situ-Eigenschaften [127]: 

𝐸⊥ = 𝐸𝑀

[
 
 
 
 
 
 
 

(1 − 2√
𝜑

𝜋
) −

𝜋

2 (1 −
𝐸𝑀
𝐸𝐹
)
+

2 arctan√
1 + 2√

𝜑
𝜋
(1 −

𝐸𝑀
𝐸𝐹
)

1 − 2√
𝜑
𝜋
(1 −

𝐸𝑀
𝐸𝐹
)

(1 −
𝐸𝑀
𝐸𝐹
)√1 − 4

𝜑
𝜋
(1 −

𝐸𝑀
𝐸𝐹
)
2

]
 
 
 
 
 
 
 

 
(2-1) 

Für die hexagonale Packung bestimmt sich nach Krimmer der Elastizitätsmodul der UD-Schicht 
quer zur Faserrichtung ohne die Berücksichtigung der Querkontraktionsbehinderung zu [25]: 

𝐸⊥ =
2𝐸𝑀

√3

[
 
 
 
 
 
 
 
 

√3

2
− √2√3

𝜑

𝜋
−

𝜋
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𝐸𝐹
)
+

𝜋
2
+ arctan
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 √2√3
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𝜋
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𝐸𝑀
𝐸𝐹
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√1 − 2√3
𝜑
𝜋
(1 −

𝐸𝑀
𝐸𝐹
)
2
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(1 −
𝐸𝑀
𝐸𝐹
)√1 − 2√3

𝜑
𝜋
(1 −

𝐸𝑀
𝐸𝐹
)
2

]
 
 
 
 
 
 
 
 

. 

(2-2) 

Hierbei bezeichnen die Indices F und M die Eigenschaften der Faser bzw. der Matrix und 𝜑 
den Faservolumengehalt. Im Sinne einer einheitlichen Nomenklatur werden im Folgenden die 
Größen, bei welchen die In-situ-Effekte berücksichtigt werden, mit einem hochgestellten Apo-
stroph gekennzeichnet. Auf Grundlage von Gleichung (2-2) ergibt sich nach Krimmer für den 
In-situ-Elastizitätsmodul der Matrix in Faserlängsrichtung 𝐸𝑀∥

′  unter Vernachlässigung von Fa-
serondulationen sowie bei Annahme eines isotropen Faserwerkstoffs: 

𝐸𝑀∥
′ =

𝐸⊥(1 − 𝜈𝑀∥
′ ) + 𝐸𝑀𝜈𝑀∥

′

𝐸⊥
𝐸𝑀
(1 − 𝜈𝑀∥

′ ) + 𝜈𝑀∥ 
′ + 2𝜈𝑀∥

′2 (1 −
𝐸⊥
𝐸𝑀
)

 (2-3) 

mit der Querkontraktionszahl 

𝜈𝑀∥
′ = (1 −

𝜈𝐹𝐸𝑀
𝜈𝑀𝐸𝐹

) 𝜈𝑀. (2-4) 

 

  



 

 

17 

Der In-situ-Modul der Matrix quer zur Faser bestimmt sich zu: 

𝐸𝑀⊥
′ =

𝐸𝐹 (
𝐸⊥
𝐸𝑀
(1 − 𝜈𝑀⊥

′2 ) + 𝜈𝑀⊥
′2 )𝜑 + 𝐸⊥(1 − 𝜑)

𝐸𝐹
𝐸𝑀
(
𝐸⊥
𝐸𝑀
(1 − 3𝜈𝑀⊥

′2 − 2𝜈𝑀⊥
′3 ) + 2(𝜈𝑀⊥

′2 + 𝜈𝑀⊥
′3 ))𝜑 + (

𝐸⊥
𝐸𝑀
(1 − 𝜈𝑀⊥

′2 ) + 𝜈𝑀⊥
′2 ) (1 − 𝜑)

 (2-5) 

mit 

𝜈𝑀⊥
′ = (1 −

𝜈𝐹𝐸𝑀
𝜈𝑀𝐸𝐹

) 𝜈𝑀 . (2-6) 

Die In-situ-Schubmoduln der Matrix werden aus den Längs- und Quer-Elastizitätsmoduln be-
stimmt. Man erhält 

𝐺𝑀∥⊥
′ =

𝐸𝑀⊥
′ + 𝐸𝑀∥

′

4(1 + 𝜈𝑀)
 (2-7) 

und 

𝐺𝑀⊥⊥
′ =

𝐸𝑀⊥
′

2(1 + 𝜈𝑀⊥⊥
′ )

 (2-8) 

mit der In-situ-Querkontraktionszahl der Matrix nach [42]: 

𝜈𝑀⊥⊥
′ = 𝜈𝑀

1 + 𝜑 (
𝐸𝐹
𝐸𝑀
(1 + 𝜈𝑀⊥

′ ) − 1)

1 + 𝜑 (
𝐸𝐹
𝐸𝑀
(1 + 𝜈𝑀⊥

′2 (
𝐸𝑀
𝐸⊥
− 1 )) − 1)

. (2-9) 

Die Matrix verhält sich also bei Betrachtung der In-situ-Eigenschaften wie ein transversaliso-
troper Werkstoff. Mithilfe der In-situ-Elastizitäten der Matrix können dann die Grundelastizi-
täten der Einzelschicht berechnet werden. Der In-situ-Elastizitätsmodul der Einzelschicht in 
Faserlängsrichtung 𝐸∥

′ berechnet sich mittels einfacher Mischungsregel zu 

𝐸∥
′ = 𝐸𝐹𝜑 + 𝐸𝑀∥

′ (1 − 𝜑). (2-10) 

In Querrichtung ergibt sich für den In-situ-Elastizitätsmodul 𝐸⊥
′  nach Krimmer [25] 
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(2-11) 
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Für den In-situ-Schubmodul der Einzelschicht postuliert Krimmer analog: 
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(2-12) 

und 
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. 
(2-13) 

Die Querkontraktionszahlen der Einzelschicht ergeben sich zu 

𝜈⊥∥ = 𝜑𝜈𝐹 + (1 − 𝜑)𝜈𝑀 , (2-14) 

𝜈∥⊥ = 𝜈⊥∥
𝐸⊥
𝐸∥

 (2-15) 

und 

𝜈⊥⊥ =
𝐸⊥
2𝐺⊥⊥

− 1. (2-16) 
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Analog zu den Mischungsregeln für die Grundelastizitäten werden von Krimmer auch Mi-
schungsregeln für einen In-situ-Spannungszustand innerhalb der Matrix vorgeschlagen. In Fa-
serlängsrichtung wird sich dabei einer einfachen Mischungsregel analog zu Formel (2-10) für 
den Modul bedient. Quer zur Faserrichtung bedient sich Krimmer eines Ersatzmodells, wel-
ches auf einer Reihenschaltung der Elastizitäten von Faser und Matrix in einem Ersatzquer-
schnitt basiert. Dieser Ansatz wird analog für Schubspannungen übernommen und es ergibt 
sich für die hexagonale Packung der folgende 3D-In-situ-Spannungszustand innerhalb der 

Matrix {𝜎𝑀,𝑚𝑒𝑐ℎ} in Abhängigkeit der externen Spannungen der Einzelschicht {𝜎𝐸}, wie sie 

mithilfe der klassischen Laminattheorie berechnet werden können [25]: 

{𝜎𝑀,𝑚𝑒𝑐ℎ} =

{
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(2-17) 

Die externen Lasten können dabei sowohl aus der mechanischen Belastung des Laminats re-
sultieren als auch aus makromechanischen thermischen Eigenspannungen infolge verschiede-
ner Wärmeausdehnungskoeffizienten der Einzelschichten innerhalb des Laminats. Es sei an-
gemerkt, dass es sich dabei um mittlere Dehnungen innerhalb der Matrix handelt, d. h. lokale 
Dehnungsüberhöhungen werden bei dieser Betrachtung nicht berücksichtigt. Außerdem wird 
ein linear elastisches Verhalten der Komponenten vorausgesetzt. 

Krimmer berücksichtigt bei seiner Formulierung des Weiteren einen einfachen linearen Ab-
minderungsfaktor, welcher Ondulationen infolge der textilen Verarbeitung der Halbzeuge 
ausgleichen soll. Da die Prüfkörper im Rahmen dieser Arbeit, wie in Kapitel 4 dargelegt, ohne 
textile Verarbeitung direkt aus Faserrovings hergestellt werden, wird dieser im Rahmen der 
oben beschriebenen Modellbildung vernachlässigt. 
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Die thermischen Längenausdehnungskoeffizienten der Einzelschicht 𝛼𝑇,∥ und 𝛼𝑇,⊥ werden im 
Rahmen dieser Arbeit mit den einfachen Mischungsregeln, wie sie bei Schürmann [10] ange-
geben sind, aus den thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Faser und der Matrix, 𝛼𝑇,𝐹 
und 𝛼𝑇,𝑀 berechnet. Der thermische Ausdehnungskoeffizient in Faserlängsrichtung 𝛼𝑇,∥ ergibt 

sich entsprechend aus der Betrachtung einer einfachen Parallelschaltung zu [10]: 

𝛼𝑇,∥ =
𝜑 ⋅ 𝐸𝐹 ⋅ 𝛼𝑇,𝐹 + (1 − 𝜑) ⋅ 𝛼𝑇,𝑀 ⋅ 𝐸𝑀

𝜑 ⋅ 𝐸𝐹 + (1 − 𝜑) ⋅ 𝐸𝑀
 (2-18) 

Der thermische Ausdehnungskoeffizient in Querrichtung 𝛼𝑇,⊥ lässt sich aus einer volumetri-
schen Betrachtung der Anteile von Faser und Matrix bestimmen [10]: 

𝛼𝑇,⊥ = 𝜑 ⋅ 𝛼𝑇,𝐹 + (1 − 𝜑) ⋅ 𝛼𝑇,𝑀 (2-19) 
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2.3 Versagenskriterien für die Matrix 

Innerhalb der Matrix in einem Faser-Kunststoff-Verbund liegt im Allgemeinen ein dreidimen-
sionaler Spannungszustand vor. Dies kann aufgrund von hygrothermisch oder polymerphysi-
kalisch begründeten Eigenspannungen sogar ohne jegliche externe mechanische Belastung 
der Fall sein. Um das Versagen eines Werkstoffs im dreidimensionalen Spannungszustand an-
hand einer charakteristischen Festigkeit beurteilen zu können, wird im klassischen Ingenieur-
wesen bei isotropen Werkstoffen oft auf das Konzept der Vergleichsspannung zurückgegrif-
fen. Diese kann mithilfe einer Reihe von verschiedenen Anstrengungshypothesen berechnet 
werden, von denen einige im Folgenden diskutiert werden. 

Bei duktilem Versagen betrachtet man in der Regel den Beginn des Werkstofffließens als Ver-
sagenskriterium. Gebräuchlich ist hier neben der Fließhypothese nach Tresca das Konzept der 
Gestaltänderungsenergiehypothese nach Huber, von Mises und Hencky (von Mises-Ver-
gleichsspannung), welche auf der Formänderungsenergiehypothese von Beltrami aufbaut. Bei 
spröden Werkstoffen, die ohne ein ausgeprägtes Fließen versagen, kommen Bruchhypothe-
sen, z. B. die Versagenshypothese nach Mohr-Coulomb, zur Anwendung [128]. 

Ein elastisch verformter Körper speichert die bei der Belastung verrichtete Arbeit in Form der 
spezifischen Verzerrungsenergie, auch spezifische Formänderungsenergie genannt, 𝑈0. Beim 
einachsigen Zugversuch entspricht diese der Fläche unter der Spannungs-Dehnungs-Kurve, es 
gilt allgemein: 

𝑈0 = ∫ 𝜎𝑑휀
𝜀

0

 (2-20) 

Die spezifische Verzerrungsenergie 𝑈0 kann dabei als Summe der spezifischen Volumenände-
rungsenergie 𝑈𝑣 und der spezifischen Gestaltänderungsenergie 𝑈𝐺  betrachtet wer-
den [129,130]: 

𝑈0 = 𝑈𝐺 + 𝑈𝑉 (2-21) 

In Abhängigkeit der Hauptspannungen 𝜎𝐼 , 𝜎𝐼𝐼  und 𝜎𝐼𝐼𝐼 sowie des Elastizitätsmoduls 𝐸 und der 
Querkontraktionszahl 𝜈 ergibt sich dann folgender Zusammenhang für einen isotropen Werk-
stoff: 

𝑈0 =
1 + 𝜈

6𝐸
[(𝜎𝐼 − 𝜎𝐼𝐼)

2 + (𝜎𝐼𝐼 − 𝜎𝐼𝐼𝐼)
2 + (𝜎𝐼𝐼𝐼 − 𝜎𝐼)

2] +
1 − 2𝜈

6𝐸
(𝜎𝐼 + 𝜎𝐼𝐼 + 𝜎𝐼𝐼𝐼)

2 
(2-22) 

Die Formänderungsenergiehypothese von Beltrami geht von einem Werkstoffversagen aus, 
wenn die spezifische Verzerrungsenergie 𝑈0 einen kritischen Wert 𝑈0,𝑐𝑟𝑖𝑡 erreicht. Dieser 

wurde von Beltrami mithilfe einer Vergleichsspannung 𝜎𝑣 anhand der Fließgrenze im stati-
schen Zugversuch bestimmt: 

𝑈0,𝑐𝑟𝑖𝑡,𝐵𝑒𝑙𝑡𝑟 =
𝜎𝑣,𝐵𝑒𝑙𝑡𝑟
2

2𝐸
 (2-23) 

 

  



 

22   BAM-Dissertationsreihe 

Die Vergleichsspannung kann daher aus den Hauptspannungen nach Beltrami mit Gleichung 
(2-22) und (2-23) folgendermaßen berechnet werden [131]:  

𝜎𝑣,𝐵𝑒𝑙𝑡𝑟 =  

√
1 + 𝜈

3
[(𝜎𝐼 − 𝜎𝐼𝐼)

2 + (𝜎𝐼𝐼 − 𝜎𝐼𝐼𝐼)
2 + (𝜎𝐼𝐼𝐼 − 𝜎𝐼)

2] +
1 − 2𝜈

3
(𝜎𝐼 + 𝜎𝐼𝐼 + 𝜎𝐼𝐼𝐼)

2 

(2-24) 

bzw. mathematisch umformuliert: 

𝜎𝑣,𝐵𝑒𝑙𝑡𝑟 = √𝜎𝐼
2 + 𝜎𝐼𝐼

2 + 𝜎𝐼𝐼𝐼
2 − 2𝜈(𝜎𝐼𝜎𝐼𝐼 + 𝜎𝐼𝐼𝜎𝐼𝐼𝐼 + 𝜎𝐼𝐼𝐼𝜎𝐼) (2-25) 

Die Hypothese von Beltrami wird im Werkstoffmodell nach Krimmer zur Berechnung der Mat-
rixanstrengung verwendet [25]. Im allgemeinen Maschinenbau dagegen hat sich zur Bestim-
mung des Fließbeginns bei duktilen Werkstoffen die Gestaltänderungsenergiehypothese nach 
Huber, von Mises und Hencky (von Mises-Vergleichsspannungshypothese) durchgesetzt. Sie 
beruht auf der Annahme, dass der gestaltändernde Anteil der spezifischen Verzerrungsener-
gie für den Fließbeginn maßgeblich ist, d.h. es kann kein Fließen aufgrund hydrostatischer 
Spannungszustände auftreten [128]. Die kritische Gestaltänderungsenergie wird nach von Mi-
ses im Zugversuch mit 

𝑈𝐺,𝑐𝑟𝑖𝑡,𝐻𝑀𝐻 =
1 + 𝜈

3𝐸
⋅ 𝜎𝑣,𝐻𝑀𝐻

2  (2-26) 

bestimmt. Im Hauptspannungsraum erhält man daher für die von Mises-Vergleichsspan-
nung  [130]: 

𝜎𝑣,𝐻𝑀𝐻 = √
1

2
[(𝜎𝐼 − 𝜎𝐼𝐼)

2 + (𝜎𝐼𝐼 − 𝜎𝐼𝐼𝐼)
2 + (𝜎𝐼𝐼𝐼 − 𝜎𝐼)

2] (2-27) 

Da bei Polymerwerkstoffen eine Abhängigkeit der Fließgrenze vom hydrostatischen Span-
nungszustand beobachtet wurde, gibt es entsprechende Modifikationen dieses Kriteriums, 
z. B. von Raghava et al. [132] und von Bauwens [133]. Ehrenstein legt eine gute Übereinstim-
mung des multiaxialen Versagensverhaltens von Epoxidharzen mit dem parabolisch modifi-
zierten Kriterium in der Form 

𝜎𝑣,𝑝𝑏𝑜𝑙 =
𝑚 − 1

2𝑚
(𝜎𝐼 + 𝜎𝐼𝐼 + 𝜎𝐼𝐼𝐼) + 

√
(𝑚 − 1)2

4𝑚2
(𝜎𝐼 + 𝜎𝐼𝐼 + 𝜎𝐼𝐼𝐼)

2 +
1

2𝑚
[(𝜎𝐼 − 𝜎𝐼𝐼)

2 + (𝜎𝐼𝐼 − 𝜎𝐼𝐼𝐼)
2 + (𝜎𝐼𝐼𝐼 − 𝜎𝐼)

2] 

(2-28) 

dar. Der Faktor 𝑚 = 𝑅𝑀
(−)/𝑅𝑀

(+)
 gibt das Verhältnis von Druck- zu Zugfestigkeit des Werkstoffs 

an. Für einen Faktor von 𝑚 = 1 entspricht das parabolische Festigkeitskriterium dem nach 
Huber, von Mises und Hencky [134]. Bei den meisten Polymeren liegt der Faktor im Bereich 
zwischen 𝑚 = 1,2 und 𝑚 = 1,3 [135]. 
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Im Falle eines hydrostatischen Spannungszustandes ergibt sich eine von Mises-Vergleichs-
spannung von Null. Aufgrund von Kavitation kann es bei teilkristallinen und amorphen Poly-
meren jedoch auch zum Werkstoffversagen unter ausschließlich hydrostatischer Beanspru-
chung kommen. Kavitation bezeichnet dabei die Bildung von Leerstellen innerhalb eines Poly-
mers unter multiaxialer Beanspruchung. Die genauen Mechanismen innerhalb der Mikro-
struktur der Polymere sind dabei noch nicht vollständig erforscht [136]. Kavitationsprozesse 
werden durch Imperfektionen innerhalb des Polymers [137] und durch einen ausgeprägten 
lokalen triaxialen Zugspannungszustand begünstigt und treten nicht infolge von Druckbean-
spruchung auf [138]. Die Bildung von Kavitationen kann mithilfe von Röntgenkleinwinkelstreu-
ung oder optisch aufgrund einer zunehmenden Weißfärbung des Materials detektiert wer-
den [139]. In Folge von Kavitation kommt es bei teilkristallinen Polymeren oft zum Versagen 
durch Crazing, d.h. durch die Bildung mikroskopisch kleiner Rissnetzwerke. Bei Epoxidharzen 
wird jedoch kein Crazing beobachtet [54]. Kavitationen wurden allerdings an den Bruchflächen 
von aus Epoxidharz gezogenen Fasern unter Zugbeanspruchung detektiert [104], während an 
Epoxidharzen unter hydrostatischer Druckbelastung bis zu Drücken von 𝑝 = 700 𝑀𝑃𝑎 keine 
Schädigung festgestellt wurde [100]. 

Während der gestaltändernde Anteil der Formänderungsenergie für Werkstoffversagen in-
folge von Fließen und plastische Verformungen maßgeblich ist, hat die Volumenänderungs-
energie einen maßgeblichen Einfluss auf Kavitationen unter multiaxialen Zugspannungszu-
ständen [140]. Diese Annahme liegt den Untersuchungen von Asp et al. zugrunde, nach denen 
für die Bildung von Matrixrissen im Verbundwerkstoff und das Werkstoffversagen unter Quer-
zugbeanspruchung Kavitationsmechanismen maßgeblich sind [28–30]. Untersuchungen an 
Reinharzproben unter triaxialer Belastung zeigen dabei, dass sich aufgrund des multiaxialen 
Spannungszustandes Mikrokavitationen in der Matrix bilden, welche infolge instabilen Riss-
wachstums zu sprödem Werkstoffversagen führen [28,31]. Asp et al. zeigen mithilfe von FEM-
Simulationen und Experimenten, dass ein Werkstoffversagen in Faser-Kunststoff-Verbunden 
unter Querzugbeanspruchung vorhergesagt werden kann, wenn die spezifische Volumenän-
derungsenergie in der Matrix  

𝑈𝑉 =
1 − 2𝜈

6𝐸
(𝜎𝐼 + 𝜎𝐼𝐼 + 𝜎𝐼𝐼𝐼)

2 (2-29) 

einen kritischen Wert 𝑈𝑉 = 𝑈𝑉,𝑐𝑟𝑖𝑡 erreicht. Das Konzept einer Vergleichsspannung aus dem 

einachsigen Zugversuch kann hier jedoch nicht angewendet werden, da in Zugversuchen aus 
Reinharz kein Werkstoffversagen aufgrund von Rissbildung durch Mikrokavitation auftritt, 
weil hier kein hydrostatischer Spannungszustand vorliegt [28,30]. Asp et al. schlagen anhand 
von Experimenten, die bei zwei verschiedenen Temperaturstufen durchgeführt wurden, vor, 
dass die kritische Volumenänderungsenergie zur Bildung von Mikrorissen eine temperaturun-
abhängige Materialkonstante ist [28].  
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2.4 Mechanische Prüfverfahren und Schädigungsüberwachung 

Im Rahmen dieser Arbeit werden umfangreiche mechanische Charakterisierungen der ver-
wendeten Werkstoffe durchgeführt. Die dabei verwendeten mechanischen Prüfverfahren 
werden im Folgenden ebenso wie Möglichkeiten zur Schädigungsüberwachung erläutert. 

2.4.1 Quasi-statische Versuche zur Materialqualifizierung 

Bei Faser-Kunststoff-Verbunden ist die Materialqualifizierung, im Gegensatz zu isotropen 
Werkstoffen wie Metallen, mit einem erhöhten experimentellen Aufwand verbunden. Dazu 
muss beachtet werden, dass die Versuchsergebnisse nur für die jeweils getestete Faser-Mat-
rix-Kombination gültig sind, sowie für den Faservolumengehalt der getesteten Prüfkörper, wo-
bei kleine Schwankungen im Faservolumengehalt mittels linearer Extrapolation herausgerech-
net werden können. 

Zugversuche 

Der Zugversuch ermöglicht als grundlegender Versuch in der Werkstoffprüfung die Ermittlung 
der (Zug-)Elastizitätsmoduln, Festigkeiten und Querkontraktionszahlen unter einachsiger Be-
anspruchung sowohl für das isotrope Reinharz, als auch für den Faser-Kunststoff-Ver-
bund [141]. Er wird in der Regel mit einer konstanten, werkstoffabhängigen Prüfgeschwindig-
keit durchgeführt. Zugversuche für unverstärkte Kunststoffmassen, wie z. B. Epoxidharze, sind 
in DIN EN ISO 527-2:2012 genormt, die Norm für unidirektional verstärkte FKV ist die DIN EN 
ISO 527-5:2012. Zugprüfungen an multiaxial verstärkten FKV sind in DIN EN ISO 527-4:2012 
genormt. 

Bei unidirektional verstärkten FKV können die Längszugfestigkeit 𝑅∥ und der Längselastizitäts-
modul 𝐸∥ sowie die Querkontraktionszahl 𝜈⊥∥ mithilfe von 0°-faserverstärkten Prüfkörpern er-
mittelt werden. Insbesondere die Bestimmung der Längszugfestigkeit ist jedoch mit einer er-
höhten Unsicherheit verbunden, da durch die Einspannung zusätzlich eine Querdruckbean-
spruchung aufgebracht wird, so dass die Probekörper oft im Bereich der Einspannung frühzei-
tig versagen [10]. 

Schub-Zug-Versuch 

Der Schub-Zug-Versuch nach DIN EN ISO 14129:1998 ermöglicht die Bestimmung der 
Schubsteifigkeit 𝐺∥⊥ des FKV mithilfe eines Zugversuchs an ±45°-faserverstärkten Prüfkör-
pern. Des Weiteren kann eine Abschätzung über die Schubfestigkeit getroffen werden. Da je-
doch keine reine Schubbeanspruchung in der Einzelschicht vorliegt und weitere Effekte wie 
Faserrotation einen Einfluss haben, ist diese mit einer erhöhten Unsicherheit verbunden. Al-
ternativen zum Schub-Zug-Versuch mit einer größeren Genauigkeit der Festigkeitsbestim-
mung sind u. a. die Schubprüfung an Rohrprobekörpern im Torsionsversuch oder die direkte 
Schubprüfung mittels Schubrahmen [142]. 

Druckversuche 

Analog zum Zugversuch können die Druckeigenschaften des unverstärkten und verstärkten 
Polymers im Druckversuch ermittelt werden. Für unverstärkte Kunststoffe sind diese nach 
DIN EN ISO 604:2003 genormt, für unidirektionale FKV u. a. nach DIN EN ISO 14126:2000. Die 
Druckversuche sind gegenüber den Zugversuchen mit einer erhöhten Unsicherheit behaftet, 
da ein Stabilitätsversagen, d.h. Knicken oder Beulen, ausgeschlossen werden muss, welches 
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leicht durch kleine Asymmetrien oder Imperfektionen der Probekörper herbei geführt werden 
kann [141]. 

2.4.2 Schwingfestigkeitsversuche 

Neben der statischen Festigkeit ist das Verhalten unter zyklischer Belastung oft für die Ausle-
gung von FKV-Strukturen dimensionierend. Im Bereich der GFK-Werkstoffe betrifft dies neben 
vielen anderen Strukturbauteilen die Holme von Leichtflugzeugen ebenso wie die Rotorblätter 
von Windenergieanlagen [143,144]. Für den einfachen Fall einer zwischen zwei Grenzwerten 
schwingenden, z. B. sinusförmigen, Beanspruchung kann die Schwingfestigkeit experimentell 
im Wöhlerversuch ermittelt werden [145]. Er ist in Deutschland in der Norm DIN 50100:2016 
standardisiert. Abbildung 2.3 zeigt ein einzelnes Schwingspiel eines Wöhlerversuchs. Als Maß-
zahl der Last L kann dabei z. B. eine Normal-, Vergleichs- oder Schubspannung, Kraft, Dehnung 
oder eine andere auf den Prüfkörper bezogene Größe dienen. Ein Schwingspiel wird durch 
seine Ober- und Unterlast 𝐿𝑚𝑖𝑛 und 𝐿𝑚𝑎𝑥, die Mittellast 𝐿𝑚, die Lastamplitude 𝐿𝑎 sowie durch 
die Frequenz 𝑓 der Belastung charakterisiert. Des Weiteren kann als abgeleitete Größe das 
Lastverhältnis 𝑅 = 𝐿𝑚𝑖𝑛 𝐿𝑚𝑎𝑥⁄  angegeben werden.  

 

Abbildung 2.3: Schwingspiel eines Wöhlerversuchs nach [145], Nomenklatur nach DIN 50100:2016 

Abhängig von der Mittellast 𝐿𝑚 und dem Lastverhältnis 𝑅 unterscheidet man folgende Bean-
spruchungsverhältnisse [145]: 

• Wechselbeanspruchung:   𝐿𝑚 = 0;−∞ < 𝑅 < 0 

• Zug-Schwellbeanspruchung:   𝐿𝑚𝑖𝑛 > 0; 0 ≤ 𝑅 < 1 

• Druck-Schwellbeanspruchung:  𝐿𝑚𝑎𝑥 < 0; 1 < 𝑅 < ∞ 

Als Ergebnis der Wöhlerversuche wird die Schwingspielzahl 𝑁 bis zum Bruch oder bis zum Er-
reichen eines anderen Kriteriums in Abhängigkeit der Last bei einem gleichen Lastverhältnis 𝑅 
in einem Wöhlerdiagramm aufgetragen. Üblich ist eine logarithmische Auftragung der 
Schwingspielzahl N und teilweise auch der Last. Ein doppelt logarithmisch aufgetragenes Wöh-
lerdiagramm ist exemplarisch in Abbildung 2.4 dargestellt. 

t

L

Lmin

Lmax
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Abbildung 2.4: Wöhlerdiagramm nach [145] 

Das klassische Wöhlerdiagramm wird in drei Teile aufgeteilt: Der Low-Cycle-Fatigue (LCF)-Be-
reich beschreibt die Kurzzeitfestigkeit und ist durch hohe Beanspruchungen bei einer gerin-
gen Anzahl an erreichten Schwingspielen gekennzeichnet. Bei Metallen dominiert in diesem 
Bereich die elastisch-plastische Wechselverformung des Werkstoffs das Versagensverhal-
ten [145], im Bereich der Faser-Kunststoff-Verbunde liegt oft ein von frühen Faserbrüchen ge-
triebenes Versagen vor [146]. Im sich anschließenden High-Cycle-Fatigue (HCF)-Bereich der 
Zeitfestigkeit liegt in der Regel ein doppelt logarithmischer Zusammenhang zwischen Last-
spielzahl und Lastamplitude vor. Dieser Bereich ist in vielen Anwendungen von technischer 
Relevanz und ist auch Gegenstand der Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit. Es existieren 
verschiedene mathematische Beschreibungen dieses Bereichs, üblich ist u. a. die Formulie-
rung nach Basquin: 

𝑁 = 𝑁𝐷 (
𝐿

𝐿𝐷
)
−𝑘

 (2-30) 

Dabei beschreiben 𝐿𝐷 und 𝑁𝐷 die Lastamplitude bzw. Schwingspielzahl beim Erreichen der 
Dauerfestigkeit, engl. Very-High-Cycle-Fatigue (VHCF). In diesem Bereich wird von einer un-
endlichen Lebensdauer des Werkstoffs unabhängig von der Schwingspielzahl ausgegangen. Im 
Bereich der Faser-Kunststoff-Verbunde wurde das VHCF-Verhalten unter anderem von Müller 
et al. untersucht [43,44]. 

Vor allem im Bereich der Faser-Kunststoff-Verbunde weisen die Ergebnisse von Wöhlerversu-
chen eine erhebliche Streuung auf. Daher ist es im Zeitfestigkeitsbereich sinnvoll, nicht nur die 
Wöhlerlinie nach Basquin anzugeben, sondern ein Streuband, welches die Überlebenswahr-
scheinlichkeit der Prüfkörper eingrenzt. Bei einer angenommenen normalverteilten Grundge-
samtheit kann dieses nach DIN 50100:2016 ermittelt werden, indem zunächst die Parameter 
der Basquin-Gleichung durch eine Regression mit der Methode der kleinsten Fehlerquadrate 
bestimmt werden. Anschließend werden die einzelnen Versuchsergebnisse mit der 
Lastamplitude 𝐿𝑖 und der Schwingspielzahl 𝑁𝑖  auf einen fiktiven Lasthorizont 𝐿𝑓𝑖𝑘𝑡𝑖𝑣 parallel 

zur Basquin-Linie mit der Neigung −𝑘 verschoben. Dies ist in Abbildung 2.5 dargestellt, es gilt: 

𝑁𝑖,𝑓𝑖𝑘𝑡𝑖𝑣 = 𝑁𝑖 ⋅ (
𝐿𝑓𝑖𝑘𝑡𝑖𝑣
𝐿𝑖

)
−𝑘

 (2-31) 
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Abbildung 2.5: Parallelverschiebung der Datenpunkte auf einen fiktiven Lasthorizont in Anlehnung an 
DIN 50100:2016 

Aus den Datenpunkten auf dem fiktiven Lasthorizont können bei angenommener Normalver-
teilung der Grundgesamtheit sowohl der Mittelwert der Schwingspielzahlen auf dem fiktiven 
Lasthorizont 𝑁50%,𝑓𝑖𝑘𝑡𝑖𝑣 als auch die Standardabweichung der Logarithmen �̃�𝑙𝑜𝑔𝑁 ermittelt 

werden: 

log𝑁50%,𝑓𝑖𝑘𝑡𝑖𝑣 =
1

𝑛
∑log𝑁𝑖,𝑓𝑖𝑘𝑡𝑖𝑣 (2-32) 

�̃�𝑙𝑜𝑔𝑁 = √
1

𝑛 − 2
⋅∑(log𝑁𝑖,𝑓𝑖𝑘𝑡𝑖𝑣 − log𝑁50%,𝑓𝑖𝑘𝑡𝑖𝑣)

2
 (2-33) 

Da die Standardabweichung bei kleinen Stichproben in der Regel unterschätzt wird, empfiehlt 
die DIN 50100:2016 für Stichproben 𝑛 < 10 die Korrektur der Standardabweichung: 

�̃�𝑙𝑜𝑔𝑁,𝑘𝑜𝑟𝑟 = �̃�𝑙𝑜𝑔𝑁
𝑛 − 1,74

𝑛 − 2
 (2-34) 

Damit können die Lastspielzahlen für von 50% verschiedenen Ausfallwahrscheinlichkeiten 𝑃𝐴 
ermittelt werden, üblich sind nach DIN 50100:2016 die Angaben von einer Ausfallwahrschein-
lichkeit von 10% 𝑁10% und von 90% 𝑁90%: 

𝑁10% = 10
(log𝑁50%,𝑓𝑖𝑘𝑡𝑖𝑣−1,282�̃�𝑙𝑜𝑔𝑁,𝑘𝑜𝑟𝑟) (2-35) 

𝑁90% = 10
(log𝑁50%,𝑓𝑖𝑘𝑡𝑖𝑣+1,282�̃�𝑙𝑜𝑔𝑁,𝑘𝑜𝑟𝑟) (2-36) 

Als Maß für die Streuung der Messwerte kann die Streuspanne der Ausfallwahrscheinlichkei-
ten 𝑇𝑁 dienen: 

𝑇𝑁 =
𝑁90%
𝑁10%

 (2-37) 
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Bei einer angenommenen gleichen Neigung der Wöhlerlinie −𝑘 kann so ein Streuband zwi-
schen einer Ausfallwahrscheinlichkeit von 90% und einer Ausfallwahrscheinlichkeit von 10% 
angegeben werden, ein Beispiel ist in Abbildung 2.6 skizziert. 

 

Abbildung 2.6: Wöhlerlinien mit Überlebenswahrscheinlichkeiten von 10%, 50% und 90% nach DIN 
50100:2016 

Die vorgestellte Methode nach DIN 50100:2016 basiert auf der Annahme einer normalverteil-
ten Grundgesamtheit, die bei kleinen Stichproben nicht immer ratsam ist. Daher wird der in 
Formel (2-34) eingeführte Korrekturfaktor berücksichtigt. Eine andere Möglichkeit der statis-
tischen Betrachtung wird in DIN SPEC 16457:2019 vorgestellt, welche eine Student-t-Vertei-
lung annimmt. 

2.4.3 Lichtabsorptionsanalyse zur Schädigungscharakterisierung 

Eine weitgehend etablierte Methode zur qualitativen Charakterisierung der Schädigung an 
transparenten Faser-Kunststoff-Verbunden wie GFK ist die Lichtabsorptionsanalyse im Be-
reich des sichtbaren Lichts [43,147–150]. Die Lichtabsorptionsanalyse macht sich die Ände-
rung der optischen Eigenschaften des Werkstoffs mit zunehmender Schädigung der Matrix 
zunutze. Bei GFK ist eine zunehmende Weißfärbung des zuvor transparenten Werkstoffs zu 
beobachten, da sich durch Schäden wie Matrixrisse, Faser-Matrix-Ablösungen und Delamina-
tionen Grenzflächen bilden, an denen sich Dichte und Wellenwiderstand des Materials än-
dern. Diese führen zu verminderter Transmission und erhöhter Reflexion des sichtbaren 
Lichts. Eine detaillierte Diskussion der physikalischen Effekte findet sich bei Ortwein [150]. 

In der Praxis wird die Änderung der optischen Eigenschaften des Werkstoffs als einfach zu 
detektierender Schadensindikator genutzt, wobei eine herausragende Eigenschaft dieser Me-
thode ist, dass Messungen in situ, also während der mechanischen Belastung der Probekör-
per, möglich sind. In der Literatur finden sich sowohl Messungen der Lichtintensität mit Foto-
dioden, wie bei Oytana et al. [148] als auch mittels digitaler Fotographie wie z. B. bei Wolodko 
et al. [147], Müller [43] und Ortwein [150]. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit kommt eben-
falls eine digitale Spiegelreflexkamera zum Einsatz, da mit dieser Methode durch die getrennte 
Auswertung von Prüfkörper und Hintergrund kleine Schwankungen der Umgebungshelligkeit 
rechnerisch korrigiert werden können. Wie in Abbildung 2.7 schematisch dargestellt ist, be-
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findet sich die Lichtquelle hinter dem Prüfkörper. Um eine möglichst gleichmäßige Beleuch-
tung zu gewährleisten, wurde eine LED-Flächenleuchte mit einer Lichttemperatur von 5600 K 
gewählt. Als Kamera kommt eine Nikon D3300 digitale Spiegelreflexkamera mit einem Nikkor 
Makro-Objektiv mit einer festen Brennweite von 60 mm zum Einsatz. 

 

Abbildung 2.7: Schematische Darstellung des Prüfaufbaus mit 
In-situ-Lichtabsorptionsanalyse 

Die mit der Kamera aufgenommenen Digitalaufnahmen werden anschließend mit der freien 
Grafiksoftware Fiji/ImageJ verarbeitet [151,152]. Dazu werden die Bilder zunächst in 8 bit-
Graustufenbilder konvertiert, so dass jedem Pixel je nach Helligkeit eine Intensität zwischen 
0 und 255 zugewiesen wird. Hierbei entspricht eine Intensität von 0 einem komplett schwar-
zen Pixel, eine Intensität von 255 hingegen einem komplett weißen Pixel. Anschließend kann 
durch Mittelwertbildung der Intensität der jeweiligen Pixel eine Intensität 𝐼 des gesamten 
Prüfkörpers und eine Intensität 𝐼𝑟𝑒𝑓 des Hintergrunds bestimmt werden. Der qualitative Scha-

densparameter 𝐷 bestimmt sich anschließend für alle 𝑛 Bilder einer Messserie zu: 

𝐷 = 1 −
𝐼(𝑁)

𝐼(0)
⋅
𝐼𝑟𝑒𝑓(0)

𝐼𝑟𝑒𝑓(𝑁)
 

 
(2-38) 

Durch die Normierung mithilfe einer Aufnahme der ungeschädigten Probe vor Versuchsbeginn 
(𝑁 = 0) können vergleichbare Schädigungskurven ermittelt werden. Diese werden für quasi-
statische Versuche in Kapitel 5.3.5 und für Ermüdungsversuche in Kapitel 6 diskutiert. 

  

F

F

 Lichtquelle

Prüfkörper

Kamera



 

30   BAM-Dissertationsreihe 

2.5 Thermische Analyse 

Mithilfe thermischer Analyseverfahren ist es möglich, chemische und physikalische Eigen-
schaften von Kunststoffen in Abhängigkeit von Temperatur und Zeit zu bestimmen [141]. Im 
Rahmen dieser Arbeit werden die temperaturabhängigen Eigenschaften der Epoxidharzmatrix 
mit den Analyseverfahren der Dilatometrie, der Dynamisch-Mechanischen Analyse sowie der 
Dynamischen Differenzkalorimetrie ermittelt. Diese Verfahren werden im Folgenden kurz er-
läutert. 

2.5.1 Dilatometrie 

Die thermischen Längenausdehnungskoeffizienten des Reinharzes sowie des Faser-Kunst-
stoff-Verbundes lassen sich mit den Verfahren der Dilatometrie sowie mit der thermomecha-
nischen Analyse (TMA) bestimmen. Während bei der TMA eine kleine konstante Kraft auf die 
Probe wirkt, geschieht die Messung bei der Dilatometrie kraftfrei [10,141,153]. Abbildung 2.8 
zeigt den prinzipiellen Aufbau eines Dilatometers. Der in der Regel stabförmige Prüfkörper der 
Ausgangslänge 𝐿0 wird in einem isolierten Ofen beweglich gelagert und temperiert. Über ei-
nen mit einem Wegaufnehmer verbundenen Quarzstab kann dann während einer gleichmä-
ßigen Aufheizung die Längenänderung des Prüfkörpers 𝑑𝐿/𝑑𝑇 kontinuierlich gemessen wer-
den. Der Prüfkörper sollte vollständig getrocknet sein, um einen gleichzeitigen Volumen-
schrumpf aufgrund von Desorption aufgenommener Feuchte ausschließen zu können [10]. 

 

Abbildung 2.8: Schematischer Aufbau eines Dilatometers nach [10] 

Der thermische Ausdehnungskoeffizient 𝛼𝑇 kann dann folgendermaßen bestimmt werden: 

𝛼𝑇 =
1

𝐿0
 
𝑑𝐿

𝑑𝑇
 (2-39) 

2.5.2 Dynamisch-Mechanische Analyse (DMA) 

Die Dynamisch-Mechanische Analyse (DMA) nach DIN EN ISO 6721-1:2019 ermöglicht die Cha-
rakterisierung des viskoelastischen Werkstoffverhaltens der Matrix sowohl in Abhängigkeit 
der Zeit als auch der Temperatur. Die in Kapitel 3 diskutierte Modellbildung im Rahmen dieser 
Arbeit geht vereinfachend von einem linear elastischen Stoffgesetz aus. Da sich Polymerwerk-
stoffe aber im Allgemeinen viskoelastisch verhalten, soll das viskoelastische Verhalten der 
Matrix mithilfe der DMA dargestellt werden. Der Einfluss der viskoelastischen Größen wird in 
Kapitel 5.1.2 dargestellt. 

Prüfkörper

Ofen

Quarzstab

Wegaufnehmer
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Jeder Polymerwerkstoff verhält sich grundsätzlich elastisch, viskos und viskoelastisch zugleich. 
Während elastisches Verhalten durch eine vollständige Reversibilität von Spannungen und De-
formationen gekennzeichnet ist, zeichnet sich viskoses Verhalten durch eine vollständige Irre-
versibilität der Deformationsprozesse aus. Viskoelastizität beschreibt das gleichzeitige Auftre-
ten viskoser und elastischer Effekte und wird vor allem von der Zeit- und Frequenzabhängig-
keit der Werkstoffeigenschaften charakterisiert, man spricht von zeitabhängig reversiblem 
Verhalten. Jedoch können bei duroplastischen Werkstoffen oft der viskose und der viskoelas-
tische Anteil an den mechanischen Eigenschaften vernachlässigt werden. Dies gilt insbeson-
dere bei kleinen Dehnungen und Temperaturen hinreichend unterhalb der Glasübergangs-
temperatur des Werkstoffs [134].  

Im Rahmen der linear-viskoelastischen Theorie wird davon ausgegangen, dass die Deforma-
tion eines periodisch belasteten Körpers im eingeschwungenen Zustand die gleiche Frequenz 
wie seine Spannung aufweist, jedoch bei verschobener Phasenlage. Dies ist in Abbildung 2.9 
schematisch für eine sinusförmige erzwungene Schwingung gezeigt, die zeitabhängige Deh-
nung 휀(𝑡) ist dabei abhängig von der Kreisfrequenz 𝜔: 

휀(𝑡) = 휀0 ⋅ sin(𝜔𝑡) (2-40) 

Für die Spannung 𝜎(𝑡) gilt: 

𝜎(𝑡) = 𝜎0 ⋅ sin (𝜔𝑡 + 𝛿) (2-41) 

 
Abbildung 2.9: Schematische Darstellung linear-viskoelastischen Materialverhaltens bei 

sinusförmiger erzwungener Schwingung nach [141] 

Damit lässt sich nach DIN EN 6721-1 ein komplexer Elastizitätsmodul definieren: 

𝐸∗ = 𝐸′ + 𝑖𝐸′′ (2-42) 

Für den Betrag des komplexen Moduls gilt: 

|𝐸|2 = (
𝜎0
휀0
)
2

 (2-43) 

Dabei gilt für den Realteil als Speichermodul 𝐸′ in Abhängigkeit der Phasenverschiebung 𝛿: 

𝐸′ = 𝐸∗ cos 𝛿 (2-44) 

Zeit t

D
eh

nu
ng

 
 

(t)

S
pa

nn
un

g 


 (t
)









 

32   BAM-Dissertationsreihe 

Der Imaginärteil 𝐸′′ wird auch als Verlustmodul bezeichnet und ergibt sich zu  [141]: 

𝐸′′ = 𝐸∗ sin 𝛿 (2-45) 

Wenn der Verlustmodul 𝐸′′ deutlich kleiner ist als der Speichermodul 𝐸′, d.h. bei kleiner Pha-
senverschiebung 𝛿, so ist der Einfluss die Zeitabhängigkeit der Stoffeigenschaften für die me-
chanische Modellbildung gering und es kann näherungsweise von linear-elastischem Materi-
alverhalten ausgegangen werden. In Kapitel 5.1.2 wird dies für das verwendete Matrixsystem 
bei Temperaturen, die hinreichend unterhalb der Glasübergangstemperatur liegen, gezeigt. 
Wie Trappe zeigt, können FKV zwar bei reiner Querzug- oder faserparalleler Beanspruchung 
in erster Näherung als linear-elastisch betrachtet werden, jedoch nicht bei intralaminarer 
Schubbeanspruchung. Der Einfluss der Viskoelastizität der Matrix auf das intralaminare Ermü-
dungsverhalten von ±45°-faserverstärkten Flach- und Rohrproben wird ausführlich bei 
Trappe beschrieben [64]. 

2.5.3 Dynamische Differenzkalorimetrie (DSC) 

Die Dynamische Differenzkalorimetrie, englisch Differential Scanning Calorimetry (DSC), er-
laubt die Messung von abgegebener oder aufgenommener Enthalpie eines Körpers aufgrund 
physikalischer oder chemischer Prozesse. Die Enthalpie 𝐻 ist dabei ein Maß für den Energie-
inhalt eines thermodynamischen Systems und bestimmt sich aus Innerer Energie, Druck und 
Volumen. Änderungen der Enthalpie bei Polymerwerkstoffen können mittels DSC detektiert 
werden und erlauben so die Bestimmung charakteristischer Bereiche wie dem Glasübergangs-
bereich. Dazu werden sowohl eine Probe des Polymers als auch eine inerte Referenzprobe in 
jeweils getrennten thermisch isolierten Tiegeln mit einer definierten Heizrate aufgeheizt. 
Kommt es zu endothermen oder exothermen Prozessen innerhalb der Probe, muss die elekt-
rische Heizleistung entsprechend angepasst werden; aus der Differenz der zugeführten ther-
mischen Energie von Probe und Referenz können dann die entsprechenden Enthalpieströme 
bestimmt werden. Die DSC erlaubt so die Bestimmung charakteristischer Temperaturen wie 
der Glasübergangstemperatur 𝑇𝑔 sowie kalorischer Größen wie der spezifischen Wärmekapa-

zität 𝑐𝑝. Im Bereich der Epoxidharze wird die DSC oft zur Ermittlung des Aushärtegrades ver-

wendet [141,153].  
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3 Modellbildung 

Um die thermomechanischen Einflüsse auf die Schädigung des Laminats berücksichtigen zu 
können, werden im folgenden Kapitel analytische Formeln zur Berechnung der thermischen 
Eigenspannungen hergeleitet, so dass ein thermomechanischer In-situ-Spannungszustand in 
der Matrix berechnet werden kann. Ebenfalls werden verschiedene Versagenskriterien für die 
Matrix diskutiert, welche auf der In-Situ-Spannung basieren. Zur Validierung der analytisch 
erhaltenen Spannungsformulierungen wird ein FEM-Modell erzeugt. Die numerisch erhalte-
nen Ergebnisse werden mit den analytischen Berechnungen verglichen. 

3.1 Analytische Modellierung der Spannungszustände unter thermome-
chanischer Last 

Im Rahmen einer linear-elastischen Betrachtung beeinflusst eine thermische Last den Span-
nungszustand eines FKV in den folgenden drei Punkten: 

• Die elastischen Eigenschaften der Einzelkomponenten, insbesondere der Matrix, sind 
temperaturabhängig. Der Zusammenhang zwischen Temperatur, Steifigkeit und Fes-
tigkeit der Matrix in einem Temperaturbereich unterhalb des Glas-Gummi-Übergangs 
wird ausführlich in Kapitel 5.2 beschrieben. 

Zusätzlich zu den geänderten Eigenschaften der Einzelkomponenten bewirken thermische 
Lasten Eigenspannungen im FKV. Diese lassen sich nach Fiedler in makroskopische und mikro-
skopische Eigenspannungen aufteilen [100]: 

• Eigenspannungen auf einer makroskopischen Ebene (makromechanische Eigenspan-
nungen) entstehen in Mehrschichtverbunden aufgrund der unterschiedlichen Ausrich-
tung der unidirektionalen Einzelschichten. Jede Einzelschicht verfügt in Abhängigkeit 
ihrer Faserorientierung über ein orthotropes thermisches Ausdehnungsverhalten. Im 
Mehrschichtverbund führt die unterschiedliche thermische Ausdehnung der verschie-
den orientierten Einzelschichten dann zu Eigenspannungen. Die makroskopischen Ei-
genspannungen sind abhängig von der Orientierung der Einzelschichten und werden 
bei einem 0°/90°-Kreuzverbund maximal. Unidirektionale Laminate dagegen sind frei 
von makroskopischen Eigenspannungen [100]. Wenn die thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten der Einzelschichten bekannt sind, können die makroskopischen Eigen-
spannungen mithilfe der Klassischen Laminattheorie berechnet werden. Über das 
Stoffgesetz der Klassischen Laminattheorie (CLT) werden bei Abwesenheit mechani-
scher Lasten die thermischen Dehnungen {휀} mit den zugehörigen thermischen Kraft-
flüssen {𝑁𝑡ℎ} verknüpft [10]: 

{

𝑁𝑥,𝑡ℎ
𝑁𝑦,𝑡ℎ
𝑁𝑥𝑦,𝑡ℎ

} = [𝐴] ⋅ {

휀𝑥
휀𝑦
휀𝑥𝑦
} (3-1) 

Mithilfe der thermischen Ausdehnungskoeffizienten 𝛼𝑥, 𝛼𝑦 und 𝛼𝑥𝑦 der n Einzelschich-

ten des Mehrschichtverbundes (MSV) ergibt sich für die thermischen Kraft- und Mo-
mentenflüsse [10]: 

𝑁𝑥,𝑡ℎ = Δ𝑇 ⋅∑(𝑄11𝛼𝑥 + 𝑄12𝛼𝑦 + 𝑄16𝛼𝑥𝑦)𝑘

𝑛

𝑘=1

⋅ 𝑡𝑘 (3-2) 
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𝑁𝑦,𝑡ℎ = Δ𝑇 ⋅∑(𝑄12𝛼𝑥 + 𝑄22𝛼𝑦 + 𝑄26𝛼𝑥𝑦)𝑘

𝑛

𝑘=1

⋅ 𝑡𝑘 
(3-3) 

𝑁𝑥𝑦,𝑡ℎ = Δ𝑇 ⋅∑(𝑄16𝛼𝑥 + 𝑄26𝛼𝑦 + 𝑄66𝛼𝑥𝑦)𝑘

𝑛

𝑘=1

⋅ 𝑡𝑘 
(3-4) 

[𝑄]𝑘 bezeichnet dabei die Steifigkeitsmatrix der k-ten Einzelschicht und 𝑡𝑘 deren Di-
cke. Die Temperaturdifferenz Δ𝑇 ergibt sich aus der Differenz zwischen der Einsatz-
temperatur und der spannungsfreien Temperatur (siehe Kapitel 5.3.2). Invertiert man 
Gleichung (3-1), können so die thermischen Verzerrungen der Einzelschicht bestimmt 
werden, aus welchen sich mithilfe der Elastizitätsgesetze der Einzelschicht die korres-
pondierenden makroskopischen Eigenspannungen ergeben [10,100]. 

• Zusätzlich treten innerhalb der Einzelschichten mikroskopische Eigenspannungen auf, 
welche sich aus den unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Fa-
ser und Matrix ergeben. Auf die mikromechanische Berechnung dieser Eigenspannun-
gen wird in Kapitel 3.1.1 eingegangen. 

3.1.1 Mikromechanische Modellierung des In-situ-Spannungszustandes der 
Matrix 

Der In-situ-Spannungszustand der Matrix ergibt sich aus einer Superposition der in Glei-
chung (2-17) dargestellten Spannungen innerhalb der Matrix. Diese umfassen die aus der CLT 
hergeleiteten Spannungen aufgrund der mechanischen Lasten sowie die makromechanischen 
Eigenspannungen aus den thermischen Kraftflüssen. Außerdem beinhalten sie einen weiteren 
Term, welcher die mikromechanischen Eigenspannungen {𝜎𝑀,𝑅} aufgrund der unterschiedli-
chen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Fasern und Matrix umfasst. Dessen Herlei-
tung wird im Folgenden dargestellt. 

In Faserlängsrichtung können die Eigenspannungen in der Matrix aufgrund der Temperatur-
differenz Δ𝑇 zur spannungsfreien Temperatur als Differenz zwischen dem thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten der Matrix 𝛼𝑇,𝑀 und dem des Verbundes in Längsrichtung 𝛼𝑇,∥ ange-
sehen werden, es gilt daher die einfache Beziehung: 

𝜎𝑀,𝑅∥ = 𝐸𝑀∥
′ (𝛼𝑇,∥ − 𝛼𝑇,𝑀)Δ𝑇 (3-5) 

Diese Gleichung setzt konstante Wärmeausdehnungskoeffizienten des Verbundes und der 
Matrix voraus. Da diese, wie in Kapitel 5.1.3 gezeigt wird, jedoch temperaturabhängig sind, 
muss das Integral über die Wärmeausdehnungskoeffizienten gebildet werden: 

𝜎𝑀,𝑅∥ = 𝐸𝑀∥
′ ∫ (𝛼𝑇,∥ − 𝛼𝑇,𝑀)𝑑𝑇

𝑇

𝑇0

 (3-6) 

Der Wert 𝑇0 bezeichnet dabei die eigenspannungsfreie Temperatur. 
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Quer zur Faserrichtung kann analog vorgegangen werden. Hier muss jedoch zusätzlich die Aus-
dehnung der Fasern betrachtet werden. Es gilt daher: 

𝜎𝑀,𝑅⊥ = (1 − 𝜑)𝐸𝑀⊥
′

∫

 
 
 
 

(

 
 

𝛼𝑇,⊥⏟
𝐴𝑢𝑠𝑑𝑒ℎ𝑛𝑢𝑛𝑔 
𝑑𝑒𝑠 𝐹𝐾𝑉

− 𝜑
𝐸𝐹

𝐸𝐹 + 𝐸𝑀
𝛼𝑇,𝐹

⏟          
𝐴𝑢𝑠𝑑𝑒ℎ𝑛𝑢𝑛𝑔
𝑑𝑒𝑟 𝐹𝑎𝑠𝑒𝑟𝑛

− 𝛼𝑇,𝑀⏟
𝐴𝑢𝑠𝑑𝑒ℎ𝑛𝑢𝑛𝑔
𝑑𝑒𝑟 𝑀𝑎𝑡𝑟𝑖𝑥 )

 
 
𝑑𝑇

𝑇

𝑇0

 (3-7) 

Die Eigenspannungen im FKV werden durch Zwangsdehnungen erzeugt, welche sich aus der 
Ausdehnung des FKV im Vergleich zur theoretischen Ausdehnung der Matrix ohne Faserein-
fluss ergeben. Der mittlere Term berücksichtigt die Ausdehnung der Fasern, welche einen wei-
teren Beitrag zu den thermischen Eigenspannungen leistet. Dieser ist abhängig vom Verhältnis 
der Steifigkeiten von Faser- und Matrixwerkstoff. 

Es werden keine mikromechanischen Schubspannungen aufgrund der thermalen Ausdehnung 
von Faser und Matrix induziert [10]. 

Neben der thermischen Ausdehnung verursacht auch die Polymerisationsschwindung der 
Matrix einen Anteil an den mikromechanischen Eigenspannungen im Verbund. Während der 
Aushärtung der Matrix im FKV schwindet ihr Volumen um einen vom Harzsystem abhängigen 
Betrag, welcher typischerweise im Bereich von 5 % bis 6 % des Ausgangsvolumens liegt [154–
156]. Der größte Anteil der Schwindung findet vor dem Erreichen des Gelpunktes der Matrix 
statt, d.h. die Matrix befindet sich hier noch in einem viskosen Zustand und der Volumen-
schwund kann durch Fließen ausgeglichen werden. Dieser Anteil an der Polymerisations-
schwindung trägt daher nicht zur Bildung von Eigenspannungen bei. Der verbliebene Anteil an 
Eigenspannungen aufgrund der Polymerisationsschwindung ist u. a. abhängig vom verwende-
ten Matrixsystem sowie den thermalen Bedingungen bei der Aushärtung. Der Anteil der 
schwindungsbedingten Eigenspannungen ist dabei deutlich geringer als jener aufgrund der 
thermischen Ausdehnung [100,157]. Laut Kim kann er bei der Entstehung von Eigenspannun-
gen in einem im RTM-Verfahren hergestellten FKV vernachlässigt werden [158]. 

Einen weiteren Einfluss haben Eigenspannungen aufgrund von Feuchteaufnahme in der Mat-
rix. Diese führt zu einer Quellung der Matrix, umgekehrt bewirkt eine Desorption eine 
Schrumpfung. Feuchte kann dabei analog zur thermischen Ausdehnung unter Zuhilfenahme 
von Feuchteausdehnungskoeffizienten beschrieben werden [10].  

Im Rahmen dieser Arbeit werden alle Laminate im gleichen, nämlich vollständig getrockneten, 
Feuchtezustand betrachtet. Des Weiteren wird ein homogener Eigenspannungszustand auf-
grund der Matrixschwindung angenommen. Daher kann auf eine explizite Berechnung der Ei-
genspannungen aufgrund von Feuchtedesorption und Matrixschwindung verzichtet werden. 
Stattdessen wird auf das Konzept der eigenspannungsfreien Temperatur zurückgegriffen, wel-
ches sich bei der Berechnung von Faser-Kunststoff-Verbunden im Hinblick auf ihre Eigenspan-
nungen bereits seit frühesten Arbeiten bewährt hat. Es wird ein nominell eigenspannungs-
freier Zustand bei einer eigenspannungsfreien Temperatur 𝑇0 angenommen, bei welcher sich 
die Einflüsse aus Feuchtedesorption, thermischer Ausdehnung und Polymerisationsschwin-
dung der Matrix im Mittel aufheben [159,160]. 
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Der in-situ Spannungszustand innerhalb der Matrix ergibt sich damit aus den Gleichun-
gen (2-17), (3-6) und (3-7) zu: 

{𝜎𝑀} = {𝜎𝑀,𝑚𝑒𝑐ℎ} + {𝜎𝑀,𝑅} (3-8) 

{𝜎𝑀} =

{
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 𝐸𝑀∥

′ (
𝜎𝐸,1
𝐸∥
′ +∫ (𝛼∥ − 𝛼𝑀)𝑑𝑇

𝑇

𝑇0

)

𝜎𝐸,2

𝐸⊥
′ (
√2√3 

𝜑
𝜋

𝐸𝐹
+
1 − √2√3 

𝜑
𝜋

𝐸𝑀⊥
′

)

+ (1 − 𝜑)𝐸𝑀⊥
′ ∫ (𝛼⊥ − 𝜑

𝐸𝐹
𝐸𝐹 + 𝐸𝑀

𝛼𝐹 − 𝛼𝑀) 𝑑𝑇
𝑇

𝑇0

𝜎𝐸,3

𝐸⊥
′ (
√2√3 

𝜑
𝜋

𝐸𝐹
+
√3 − √2√3 

𝜑
𝜋

𝐸𝑀⊥
′

)

+ (1 − 𝜑)𝐸𝑀⊥
′ ∫ (𝛼⊥ − 𝜑

𝐸𝐹
𝐸𝐹 + 𝐸𝑀

𝛼𝐹 − 𝛼𝑀) 𝑑𝑇
𝑇

𝑇0

𝜏𝐸,23

𝐺⊥⊥
′ (√2√3 

𝜑
𝜋

𝐺𝐹
+
1 − √2√3 

𝜑
𝜋

𝐺𝑀⊥⊥
′

)

𝜏𝐸,31

𝐺∥⊥
′ (

√2√3 
𝜑
𝜋

𝐺𝐹
+
√3 − √2√3 

𝜑
𝜋

𝐺𝑀∥⊥
′

)

𝜏𝐸,21

𝐺∥⊥
′ (

√2√3 
𝜑
𝜋

𝐺𝐹
+
1 − √2√3 

𝜑
𝜋

𝐺𝑀∥⊥
′

)

}
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 (3-9) 

  

3.1.2 In-situ-Versagenskriterien für die Matrix 

Grundsätzlich kommen die in Kapitel 2.3 vorgestellten Versagenskriterien für die Beschrei-
bung des nach Formel (3-9) ermittelten 3D-Matrixspannungszustand infrage. Anhand der fol-
genden Fließkriterien kann eine Vergleichsspannung ermittelt werden: 

• Kriterium der Gestaltänderungsenergie nach Huber, von Mises und Hencky 

• Parabolisch modifiziertes Kriterium 

• Formänderungsenergiehypothese nach Beltrami 

Diese Vergleichsspannung kann mit einer im einachsigen Zugversuch ermittelten Festigkeit 
verglichen werden, um eine Aussage über ein Werkstoffversagen zu treffen. In Abbildung 3.1 
sind die Versagensgrenzen der Fließkriterien anhand der in Kapitel 5.2 dargelegten experi-
mentell ermittelten Werkstoffdaten für das Epoxidharz RIM 135 bei einer Raumtemperatur 
von 𝑇 = 296 𝐾 in der 〈𝜎1, 𝜎2〉-Ebene dargestellt. 

Der augenscheinlichste Unterschied der Kriterien liegt im Bereich der Druckspannungen, da 
nur das parabolische Kriterium den Unterschied zwischen der Zug- und Druckfestigkeit des 
Werkstoffs berücksichtigt. Da in den in Kapitel 5 beschriebenen experimentellen Untersu-
chungen überwiegend mechanische Zugspannungszustände dominieren, ist der Einfluss des 
gewählten Versagenskriteriums auf die rechnerisch ermittelten Werte klein. Aufgrund von 
thermischen Eigenspannungen können jedoch lokal auch Druckspannungskomponenten auf-
treten. Die Eignung der verschiedenen Festigkeitskriterien wird in Kapitel 5 diskutiert. 
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Abbildung 3.1: Versagenskriterien für RIM 135 bei 𝑇 = 296 𝐾 in der 𝜎1, 𝜎2-Ebene 

Aus dem Quotienten der jeweiligen In-situ-Vergleichsspannung mit der Zugfestigkeit der Mat-
rix lässt sich eine In-situ-Matrixanstrengung definieren: 

𝑒𝑀 =
𝜎𝑣

𝑅𝑀
(+)

 (3-10) 

Eine Matrixanstrengung von 𝑒𝑀 < 1 entspricht dabei einer nominell ungeschädigten Matrix, 
eine Anstrengung von 𝑒𝑀 = 1 der Erstschädigung im quasi-statischen Lastfall. 

Neben den Fließkriterien ist das Volumenänderungsenergiekriterium nach 
Asp et al. relevant, um Matrixschäden infolge des inneren multiaxialen Spannungszustandes 
vorherzusagen. Dies gilt besonders für die Beschreibung des In-Situ-Spannungszustandes der 
Matrix unter Querzugbeanspruchung. Anders als bei den oben genannten Fließkriterien, kann 
der Wert der kritischen Volumenänderungsenergie nicht direkt als Vergleichsspannung aus 
dem einachsigen Zugversuch ermittelt werden. Asp et al. bestimmen ihn anhand von triaxial 
beanspruchten „Poker-Chip“-Prüfkörpern [28]. Andere Möglichkeiten, die kritische Volu-
menänderungsenergie experimentell direkt zu ermitteln, sind die Prüfung von Rohrprobekör-
pern unter kombinierter Zug-/Druck- und Torsionsbelastung oder die Rückrechnung aus Quer-
zugversuchen an unidirektional faserverstärkten Laminaten, da auch hier infolge der Eigen-
spannungen ein mehrachsiger In-situ-Spannungszustand in der Matrix vorliegt.  

Die Prüfung unter multiaxialer äußerer Belastung ist mit erhöhtem experimentellem Aufwand 
verbunden, insbesondere wenn die Temperaturabhängigkeit des Werkstoffs berücksichtigt 
werden soll. Daher wird hier ein Verfahren vorgeschlagen, in welchem die im einachsigen Zug-
versuch am Reinharz ermittelten Werte mit der Querzugfestigkeit des Faserverbundes skaliert 
werden, um auf die kritische Volumenänderungsenergie 𝑈𝑉,𝑐𝑟𝑖𝑡 zu schließen. Den Berechnun-

gen liegt die Annahme zugrunde, dass der Wert von 𝑈𝑉,𝑐𝑟𝑖𝑡 des Epoxidharzes nicht, wie von 
Asp et al. vermutet, temperaturunabhängig ist, sondern die gleiche lineare Temperaturabhän-
gigkeit wie die Zugfestigkeit aufweist: 

• Zunächst werden die Zugfestigkeit 𝑅𝑀(𝑇), der Elastizitätsmodul 𝐸𝑀(𝑇) und die Quer-
kontraktionszahl 𝜈𝑀 der Matrix in Abhängigkeit der Temperatur ermittelt. Unter der 
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Annahme einer linearen Temperaturabhängigkeit der Zugfestigkeit und des Mo-
duls [101] genügen Versuche bei zwei unterschiedlichen Temperaturniveaus um die 
Temperaturabhängigkeit des Reinharzes zu ermitteln. 

• Setzt man die Werte für 𝑅𝑀(𝑇), 𝐸𝑀(T) und 𝜈𝑀 in Formel (2-29) ein, so erhält man die 
temperaturabhängige Volumenänderungsenergie aus dem einachsigen Zugversuch 
𝑈𝑉′(𝑇), welche allerdings nicht der kritischen Volumenänderungsenergie entspricht: 

𝑈𝑉
′ (𝑇) =

1 − 2𝜈𝑀
6𝐸𝑀(𝑇)

𝑅𝑀
2 (𝑇) (3-11) 

• Nun kann mithilfe der mikromechanischen Formulierung nach Kapitel 3.1.1 der multi-
axiale Spannungszustand eines Querzugversuchs bei Raumtemperaturbedingungen 
ermittelt werden. Wenn die Volumenänderungsenergie im Querzugversuch der Volu-
menänderungsenergie aus dem einachsigen Zugversuch am Reinharz nach Gleichung 
(3-11) entspricht, wird eine „Pseudo-Querzugfestigkeit“ 𝑅⊥

′  erreicht. Diese ist kleiner 
als die experimentell ermittelte Querzugfestigkeit des FKV. 

• Setzt man die Pseudo-Querzugfestigkeit 𝑅⊥
′  ins Verhältnis mit einer experimentell bei 

Raumtemperatur ermittelten wahren Querzugfestigkeit 𝑅⊥ so erhält man einen Kor-
rekturfaktor 𝑘. Dieser wird als temperaturunabhängig angenommen: 

𝑘 = 𝑅⊥
′ /𝑅⊥ (3-12) 

• Die kritische Volumenänderungsenergie 𝑈𝑉,𝑐𝑟𝑖𝑡 erhält man schließlich anhand einer 
Skalierung der Volumenänderungsenergie aus dem einachsigen Zugversuch: 

𝑈𝑉,𝑐𝑟𝑖𝑡(𝑇) = 𝑘 ⋅ 𝑈𝑉
′ (𝑇) (3-13) 

Zur Bestimmung der kritischen Volumenänderungsenergie in Abhängigkeit der Temperatur 
sind also lediglich einachsige Zugversuche an dem unverstärkten Matrixwerkstoff bei zwei ver-
schiedenen Temperaturstufen und ein Querzugversuch am Faser-Kunststoff-Verbund bei 
Raumtemperatur notwendig. Dieser Ansatz wird anhand der experimentellen Ergebnisse in 
Kapitel 5.3 validiert. Es sei an dieser Stelle angemerkt, dass dessen Gültigkeit auf Temperatu-
ren unterhalb der Glasübergangstemperatur der Matrix beschränkt ist. Setzt man die in situ 
berechnete Volumenänderungsenergie der Matrix mit dem kritischen Wert ins Verhältnis, so 
kann man auch hier eine Anstrengung berechnen: 

𝑒𝑀 = √𝑈𝑣/𝑈𝑣,𝑐𝑟𝑖𝑡  (3-14) 

Es wird vorgeschlagen, hier die Wurzel des Verhältnisses der Volumenänderungsenergien als 
Anstrengung unter Querzugbelastung zu betrachten, da die Volumenänderungsenergie pro-
portional zum Quadrat der Spannungen nach Gleichung (2-29) ist. So entspricht eine doppelte 
Anstrengung auch einer doppelten Spannung im einachsigen Lastfall und ein Vergleich mit den 
anderen Kriterien wird vereinfacht. Für schubdominierte Beanspruchungen ist die Volu-
menänderungsenergiehypothese offensichtlich ungeeignet, da eine reine Schubspannung bei 
der Transformation in Hauptspannungen in zwei Hauptspannungskomponenten unterschied-
licher Vorzeichen umgerechnet wird, welche sich gegenseitig in Formel (2-29) kompensieren. 
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3.2 Numerische Modellbildung mit der Finite-Elemente-Methode 

Die Finite-Elemente-Methode (FEM) erlaubt als im Ingenieurwesen etablierte Methode die 
numerische Berechnung komplexer linearer und nichtlinearer elastomechanischer Prob-
leme [161]. Im Rahmen dieser Arbeit dienen die mittels FEM durchgeführten Berechnungen 
folgenden Zielen: 

• Veranschaulichung des Spannungszustands innerhalb des FKV im mikromechanischen 
Maßstab, 

• Validierung und Plausibilitätsanalyse der analytischen Rechnungen (und vice versa), 

• Beschreibung der mikromechanischen Eigenspannungen des FKV aufgrund thermi-
scher Lasten. 

Für die Berechnungen wird hier die kommerzielle Software ANSYS 19.2 verwendet. Idealisiert 
man die Mikrostruktur einer unidirektionalen Einzelschicht als sich periodisch wiederholendes 
Muster, ist eine numerische Modellierung durch ein einzelnes repräsentatives Volumenele-
ment (RVE) mit periodischen Randbedingungen möglich [162]. Zwar weist eine reale FKV-
Struktur in der Regel eine zufällig verteilte Mikrostruktur auf, wie in Kapitel 4 gezeigt wird, 
jedoch kann diese durch eine quadratische oder hexagonale Faserpackung approximiert wer-
den. Krimmer [25] zeigt in seiner Arbeit, dass mit der Annahme einer hexagonalen Faserpa-
ckung in analytischen Betrachtungen Ergebnisse erzielt werden können, die gut mit Messun-
gen an realen Glasfaser-Kunststoff-Verbunden übereinstimmen. Daher wird auch hier in der 
numerischen Betrachtung ein RVE mit einer hexagonalen Faserpackung betrachtet. Dieses ist 
in Abbildung 3.2 dargestellt. 

 

Abbildung 3.2: Repräsentatives Volumenelement 

Die geometrischen Abmessungen des RVE ergeben sich aus dem Faserdurchmesser 𝑑𝐹 und 
dem Faservolumenanteil 𝜑. Aufgrund der hexagonalen Faserpackung gilt [163]: 

𝑏

𝑎
= tan 60° = √3 (3-15) 

 

  

1

2
3
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Aus der Definition des Faservolumenanteils erhält man nach Umformungen folgende Relation: 

𝑎 = √
4√3𝜋𝑑𝐹

2

𝜑
 (3-16) 

Da bei der Modellierung des RVE von unendlich langen Fasern ausgegangen wird, ist die 
Länge 𝑐 frei wählbar. Sie sollte aber für eine hinreichend feine Diskretisierung in Finite Ele-
mente ausreichend sein. Es wird hier ein Längenverhältnis von 𝑐 = 2𝑎 gewählt. Es wird wei-
terhin ein mittlerer Faserdurchmesser von 𝑑𝐹 = 17,5 µ𝑚 angenommen. Dieser wurde an-
hand von lichtmikroskopischen Aufnahmen ungetränkter Glasfasern gemessen. Als Faservo-
lumenanteil wird der Referenzwert von 𝜑𝑟𝑒𝑓 = 0,55 gewählt.  

Für die Berechnung der homogenisierten Steifigkeiten einer unidirektionalen Schicht gilt unter 
der Annahme eines orthotropen Werkstoffgesetzes sowie Symmetrie im dreidimensionalen 
Raum [10]: 
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 (3-17) 

Unter Ausnutzung der Symmetrien kann die Steifigkeitsmatrix durch sechs virtuelle Versuche 
bestimmt werden. Dazu werden in sechs einzelnen Lastfällen jeweils kleine Dehnungen 
{휀1, 휀2, 휀3, 𝛾12, 𝛾23, 𝛾13} aufgebracht. Durch Auswertung der resultierenden Spannungen kann 
die komplette Steifigkeitsmatrix bestimmt werden. 
An den sich jeweils gegenüberliegenden Seiten des RVE werden periodische Randbedingun-
gen aufgebracht, d.h. das RVE wird in allen drei Raumrichtungen als unendlich fortgesetzt be-
trachtet. Mathematisch formuliert ergeben sich für die Verschiebungen {𝑢1, 𝑢2, 𝑢3} folgende 
Randbedingungen an den jeweiligen Seiten des RVE [164]:  
An den Seiten, welche normal zur 1-Achse stehen, gilt: 

𝑢1(𝑐, 2,3) = 𝑢1(0,2,3) + 휀1 ⋅ 𝑐 (3-18)  

𝑢2(𝑐, 2,3) = 𝑢2(0,2,3) + 𝛾12 ⋅ 𝑐 (3-19) 

𝑢3(𝑐, 2,3) = 𝑢3(0,2,3) + 𝛾23 ⋅ 𝑐 (3-20) 

An den Seiten normal zur 2-Achse werden folgende Randbedingungen aufgebracht: 

𝑢1(1, 𝑎, 3) = 𝑢1(1,0,3) (3-21) 

𝑢2(1, 𝑎, 3) = 𝑢2(1,0,3) + 휀2 ⋅ 𝑎 (3-22) 

𝑢3(1, 𝑎, 3) = 𝑢3(1,0,3) + 𝛾23 ⋅ 𝑎 (3-23) 

An den Seiten normal zur 3-Achse gilt: 

𝑢1(1,2, 𝑏) = 𝑢1(1,2,0) (3-24) 

𝑢2(1,2, 𝑏) = 𝑢2(1,2,0) (3-25) 
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𝑢3(1,2, 𝑏) = 𝑢3(1,2,0) + 휀3 ⋅ 𝑏 (3-26) 

Zur Berechnung der thermischen Ausdehnungskoeffizienten wird das System ohne äußere 
mechanische Lasten lediglich mit der Temperatur Δ𝑇 beaufschlagt. Dabei werden die Ver-
schiebungen an sämtlichen Seitenflächen gesperrt so dass keine Dehnungen zugelassen sind, 
d.h. 

{휀} = 0. (3-27) 

Die aus der FE-Analyse resultierenden Reaktionskräfte können nun durch Division mit den Sei-
tenflächen des RVE in die homogenisierten thermischen Spannungen 𝜎𝑡ℎ umgerechnet wer-
den. Die thermischen Ausdehnungskoeffizienten ergeben sich mithilfe der vorher bestimmten 
Steifigkeitsmatrix zu: 

{
 
 

 
 
𝛼𝑇,1
𝛼𝑇,2
𝛼𝑇,3
0
0
0 }
 
 

 
 

= −
1

Δ𝑇
[𝐷]−1{𝜎𝑡ℎ} (3-28) 

Um die Eigenspannungen aufgrund der unterschiedlichen Temperaturausdehnungskoeffizien-
ten von Faser und Matrix zu bestimmen, muss eine Ausdehnung des RVEs zugelassen werden. 
Die periodische Randbedingung wird an den Seiten normal zur 1-Achse durch folgende Glei-
chung beschrieben: 

𝑢1(0,2,3) + 𝑢1(𝑐, 2,3) = 0 (3-29) 

An den Seiten normal zur 2-Achse gilt: 

𝑢2(1,0,3) + 𝑢2(1, 𝑎, 3) = 0 (3-30) 

An den Seiten normal zur 3-Achse wird folgende Verschiebungsrandbedingung aufgeprägt: 

𝑢3(1,2,0) + 𝑢3(1,2, 𝑏) = 0 (3-31) 

Es handelt sich also um eine symmetrische Ausdehnung normal zu allen drei Achsen. Es wer-
den schließlich die Spannungen auf der Stirnfläche des RVE normal zur 1-Achse ausgewertet. 
Um den Eigenspannungszustand der Matrix zu ermitteln, werden lediglich die Spannungen im 
Bereich der Matrixelemente ausgewertet. 

Die Diskretisierung erfolgte in ANSYS mit 43020 Elementen vom Typ Solid 186, einem quader- 
oder tetraederförmigen 3D-Element höherer Ordnung. Das Element nutzt ein homogenes, iso-
tropes Materialmodell und kommt bei der Lösung strukturmechanischer Probleme zum Ein-
satz. Die nichtlineare Formulierung erlaubt die Berücksichtigung großer Verformungen oder 
nichtlinearen Materialverhaltens. Das diskretisierte Modell ist in Abbildung 3.3 dargestellt. 

Die Netzqualität wurde mithilfe einer Netzkonvergenzanalyse beurteilt. Dazu wird das Netz 
sukzessive verfeinert und die thermischen Matrixeigenspannungen 𝜎𝑀,𝑅 in allen drei Koordi-

natenrichtungen werden ausgewertet. In der Theorie sollten die Eigenspannungen in 2-Rich-
tung und in 3-Richtung identisch sein. Die Ergebnisse der Netzkonvergenzanalyse sind in Ab-
bildung 3.4 dargestellt. Eine gute Konvergenz kann bereits ab einer Anzahl von 20 000 Ele-
menten festgestellt werden.  
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Abbildung 3.3: Diskretisierung des RVE mit Faser- (grau) und Matrixwerkstoff (cyan) 

 

Abbildung 3.4: Netzkonvergenzanalyse 
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3.3 Vergleich zwischen numerischer und analytischer Rechnung 

Die Ergebnisse der analytisch und numerisch bestimmten Eigenspannungen sind in Abbildung 
3.5 vergleichend dargestellt. Die verwendeten Werkstoffdaten werden in Kapitel 5 beschrie-
ben. Die spannungsfreie Temperatur, d.h. der Punkt, an dem die Eigenspannungen verschwin-
den, wurde wie in Kapitel 5.3.2 dargelegt zu 𝑇0 = 338 𝐾 ermittelt. Für den Spannungswert 
der numerisch ermittelten Eigenspannungen wurde jeweils das arithmetische Mittel aller aus-
gewerteten Spannungswerte innerhalb des Matrixvolumens herangezogen. 

Insgesamt zeigen die analytische und die numerische Modellierung der Eigenspannungen eine 
sehr gute Übereinstimmung. Die einfache, in Kapitel 3.1.1 beschriebene Modellbildung 
scheint also auch ohne jegliche semiempirischen Korrekturfaktoren zu einer sehr genauen Ab-
schätzung der Eigenspannungen zu führen. Soweit zusätzliche Daten, z. B. zu Feuchteausdeh-
nungskoeffizienten und Polymerisationsschwindung der Matrix, in zukünftigen Studien be-
kannt werden, können diese ebenfalls in das Modell eingebracht werden.  

 

Abbildung 3.5: Vergleich zwischen analytischer und numerischer Modellbildung der thermischen Ei-
genspannungen  

Es sei jedoch darauf hingewiesen, dass hier jeweils das mittlere Spannungsniveau in der Matrix 
betrachtet wird. Die tatsächlich auftretenden Spannungen in der Matrix sind ortsabhängig und 
können lokal deutlich von ihrem Mittelwert abweichen. Dies ist exemplarisch bei 𝑇 = 213 𝐾 
in Längs- und Querrichtung in Abbildung 3.6 und Abbildung 3.7 dargestellt. Während die Ei-
genspannungen in Längsrichtung weitgehend homogen verteilt sind, schwanken jene in Qu-
errichtung stark, lokal treten auch Druckspannungen auf. 

  ,   
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Abbildung 3.6: Eigenspannungen in der Matrix 
in Längsrichtung bei 213 K 

Abbildung 3.7: Eigenspannungen in der Matrix 
in Querrichtung bei 213 K 
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4 Materialien und Prüfkörperherstellung 

Ein wichtiger Punkt jeder experimentellen Arbeit im Bereich der Faser-Kunststoff-Verbunde 
ist die Wahl geeigneter Prüfkörper. Aufgrund der Vielzahl der zur Verfügung stehenden Ver-
fahren der FKV-Herstellung sowie der Faser- und Matrixwerkstoffe besteht oft das Problem 
der mangelnden Vergleichbarkeit mit anderen Arbeiten. Daher sollen die Versuchskörper für 
diese Arbeit so generisch wie möglich aufgebaut sein. 

Für die in der vorliegenden Arbeit beschriebenen Experimente wurde entschieden, zunächst 
eine Glasfaser-Preform aus unidirektionalen Einzelschichten im Trockenwickelverfahren zu 
fertigen. Die Wickelverfahren ermöglichen eine große Freiheit in der Wahl der Fasern und ih-
rer Orientierung, gleichfalls ist es mit ihrer Hilfe möglich, auf Stütz- und Nähfäden, welche 
einer Spezialbetrachtung in der Modellierung bedürfen, zu verzichten. Aufgrund der Fertigung 
reiner unidirektionaler Schichten existieren auch keine Bindungspunkte zwischen den Fasern 
benachbarter Einzelschichten, wie sie etwa bei textilen Preforms auftreten. Es soll eine annä-
hernd stochastische Faserverteilung auf mikroskopischer Ebene erreicht werden. So soll im 
Hinblick auf die mikromechanische Modellierung eine möglichst generische Mikrostruktur 
ohne Störgrößen erreicht werden. 

Bei der Verwendung von Wickelverfahren im industriellen Einsatz kommt meist die Fasernass-
wickeltechnik zum Einsatz, bei welcher die Fasern unmittelbar vor dem Wickelvorgang mit der 
flüssigen Matrix imprägniert werden [165]. Die Nachteile dieses Verfahrens liegen in einer 
mäßigen Oberflächengüte und einer relativ hohen Porosität. Auch ist eine exakte Einstellung 
des Faservolumengehalts in der Regel schwierig. Daher wird hier die trocken hergestellte Pre-
form mithilfe eines Vakuuminfusionsverfahrens in einem festen Werkzeug mit der Matrix ver-
bunden. Das Verfahren ist detailliert in Kapitel 4.3 beschrieben und ermöglicht die Fertigung 
von FKV-Prüfkörpern in außerordentlich hoher Laborqualität mit einer guten Reproduzierbar-
keit. So können Prüfkörper gefertigt werden, welche der Idealisierung im Rahmen der mikro-
mechanischen Modellbildung sehr nahekommen. 

4.1 Faser- und Matrixwerkstoff 

Der Temperaturbereich, welcher im Rahmen dieser Arbeit untersucht wird, entspricht weit-
gehend den Einsatztemperaturen, wie sie z. B. bei Rotorblattstrukturen von Windenergiean-
lagen üblich sind. Es werden alle Untersuchungen mit einer Faser-Matrix-Kombination durch-
geführt, welche auch industriell in diesem Bereich zum Einsatz kommt.  

Als Faserwerkstoff wird der in Abbildung 4.1 gezeigte Glasfaser-Direktroving vom Typ Advan-
tex SE 1500 der Firma Owens Corning Fiberglas SPRL verwendet. Um Einzelschichten mit ei-
nem Flächengewicht von 300 𝑔 ⋅ 𝑚−2 herstellen zu können, wurde ein Roving mit einer Fein-
heit von 600 𝑡𝑒𝑥 ausgewählt. Der Roving wird vom Hersteller für die textile Verarbeitungen 
in Gewebe und Gestricke empfohlen und wird vor allem mit seinen guten Ermüdungseigen-
schaften beworben [166]. 
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Abbildung 4.1: Advantex SE 1500 Glasfaserspule 

Ein charakteristisches Merkmal von Glas als Werkstoff ist dessen Lichtdurchlässigkeit. Diese 
kann auch bei Glasfasern in der Materialforschung genutzt werden, um Schäden im Faser-
Kunststoff-Verbund mit der ebenfalls transparenten Epoxidharzmatrix optisch sichtbar zu ma-
chen. Dieses Verfahren wird in Kapitel 2.4.3 beschrieben. Des Weiteren verhalten sich Glasfa-
sern im Gegensatz zu anderen textilen Verstärkungsfasern, wie z. B. Kohlenstofffasern, me-
chanisch isotrop, was die mikromechanische Modellbildung vereinfacht. 

Im Laufe der Untersuchungen wurden Alterungseffekte des Glasfaserrovings festgestellt, wel-
che sich in einer Zunahme von Fertigungsimperfektionen im Verbundwerkstoff, wie teilweise 
nicht an die Matrix angebundene Faserbündel, bemerkbar machen. Dieser Effekt, welcher 
seine Ursache in einer Reaktion der Glasfaserschlichte mit der Luftfeuchtigkeit hat, wird auch 
in der Literatur, z. B. von Peters [167]. diskutiert. Um unerwünschte Auswirkungen der Alte-
rung der Schlichte auf die Versuchsergebnisse zu minimieren, wurden die Glasfaserrovings vor 
der Verarbeitung für einen Zeitraum von maximal sechs Monaten gelagert. Die Lagerung er-
folgte entweder im Vakuum oder unter einer trockenen Stickstoffatmosphäre, um die Alte-
rungsprozesse zu verlangsamen. 

Als Matrixwerkstoff wird das Epoxidharzsystem RIM 135 der Firma Hexion verwendet. Das 
Zwei-Komponenten-System besteht aus dem Harz RIMR 135 als Einzelkomponente. Als zweite 
Komponente kommt der aminische Härter RIMH 137 zum Einsatz. Das Epoxidharzsystem wird 
häufig in der Windenergieindustrie verwendet und kommt aufgrund seiner geringen Viskosi-
tät meist in Vakuuminfusionsverfahren zum Einsatz. Es ist vom Germanischen Lloyd für den 
Bau von Rotorblättern für Windenergieanlagen zertifiziert. Untersuchungen mit diesem Harz-
system wurden u. a. von Krimmer [25], Mandell et al. [168,169] und von Fiedler [100] durch-
geführt, von letzterem auch in Hinblick auf die Temperaturabhängigkeit der mechanischen 
Eigenschaften. 

Die Faser-Matrix-Kombination mit der Glasfaser SE 1500 wurde bereits in früheren Studien, 
z. B. von Müller [43,44] u. a. im Hinblick auf ihre bruchmechanischen Eigenschaften unter-
sucht, so dass auf die Ergebnisse dieser Studien aufgebaut werden kann.  
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4.2 Fertigung der Glasfaser-Preforms im Wickelverfahren 

Die Fertigung von Flachprobekörpern für FKV erfordert üblicherweise ein textiles Halbzeug, 
welches meist in Form eines Gewebes oder Geleges vorliegt. Diese Halbzeuge zeichnen sich 
durch ihre einfache Verarbeitung aus, erreichen aufgrund ihrer textilen Struktur und der damit 
einhergehenden Faserondulationen jedoch nicht die Festigkeiten und Steifigkeiten idealer 
UD-Verbunde [10]. Der Einfluss von Stützfäden und Nähfäden kann zwar rechnerisch berück-
sichtig werden [25], erschwert die Modellbildung aber zusätzlich. Diese Inhomogenitäten be-
einflussen zudem die Bildung von Matrixrissen im Werkstoff [43], so dass in der vorliegenden 
Arbeit Prüfkörper ohne die Verwendung textiler Halbzeuge gefertigt werden sollen. Eine Mög-
lichkeit, FKV-Probekörper ohne den Einfluss textiler Fertigungstechniken herzustellen, bietet 
das Nasswickelverfahren. Jedoch ist die so erhaltene Oberflächenqualität der Prüfkörper oft 
gering und ihre Porosität relativ hoch [165]. Eine Alternative ist die Herstellung einer Preform 
im Wickelverfahren, welche anschließend mittels eines Infusions- oder Injektionsprozesses 
mit dem Matrixwerkstoff getränkt wird. Bei Rohrproben wurde dieses Verfahren in verschie-
denen Studien angewandt, z. B. bei Schmidt [170] und bei Adden [171]. 

Ein Fertigungsverfahren für Flachprobekörper in Trockenwickeltechnik wurde mittels eines 
Haspelverfahrens von Heislitz entwickelt [172]. Das im Rahmen dieser Arbeit angewandte Fer-
tigungsverfahren ist an das Verfahren von Heislitz angelehnt. 

Dazu wurde eine Faserwickelmaschine basierend auf der von Schmidt [170] entwickelten An-
lage im Rahmen dieser Arbeit aufgebaut. Diese ermöglicht das Trockenwickeln von Flach- und 
Rohrprobenpreforms und ist in Abbildung 4.2 dargestellt. Sowohl die Rotations- als auch die 
Lineareinheit werden über Schrittmotoren angesteuert. Es kann entweder der im Bild darge-
stellte Rahmen oder ein runder Dorn für Rohrproben in die Rotationseinheit eingespannt wer-
den. Der Vorschubschlitten führt den Faserroving und sorgt so für seine korrekte Ausrichtung 
auf dem Dorn. Die Anlage wird über einen Windows-PC mit einer LabView-Software angesteu-
ert und kommuniziert mit den Motoren über ein CAN-Bus-System. 

 

Abbildung 4.2: Wickelanlage 
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Der Rahmen, welcher als Kern zum Wickeln von Flachproben dient, kann nach dem Wickeln 
jeder Schicht um 90° gedreht werden, so dass sowohl unidirektionale Laminate als auch Kreuz-
laminate hergestellt werden können. Vor dem Wickeln der ersten Schicht wird ein Stahlblech 
mit einer Wandstärke von 𝑡 = 1 𝑚𝑚 mit doppelseitigem Klebeband auf dem Wickelrahmen 
befestigt. In Abbildung 4.3 wird der Wickelvorgang dargestellt. 

  

Abbildung 4.3: Wickelvorgang für ein Kreuzlami-
nat 

Abbildung 4.4: Gewickelte Preform mit Magnet-
rahmen 

Die Fasern in der gewickelten Preform werden, nachdem die letzte Schicht gewickelt wurde, 
mithilfe eines Stahlrahmens, in welchen 60 einzelne NdFeB-Magnete eingelassen sind gegen 
das Stahlblech geklemmt und so fixiert. Dies wird in Abbildung 4.4 gezeigt. Die Auslegung des 
Magnetrahmens erfolgte ebenfalls in Anlehnung an die Arbeit von Heislitz [172]. Eine Zeich-
nung des Rahmens ist in Abbildung 4.5 dargestellt, Abbildung 4.6 zeigt die Klemmung der Fa-
serpreform im Detail anhand der Schnittansicht eines Magnetquaders.  

 

 

Abbildung 4.5: Magnetrahmen Abbildung 4.6: Detailansicht der eingelassenen 
Magnete mit Gegenblech und Preform 

  

Magnetrahmen
NdFeB-Magnet

gewickelte Preform
EP-Kleber

Stahlblech
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4.3 Herstellung des Faser-Kunststoff-Verbunds im Vakuuminfusionsver-
fahren 

Bei der Verarbeitung der gewickelten Preform zu einem FKV kommt ein Vakuuminfusionsver-
fahren mit einem geschlossenen Werkzeug zum Einsatz. Dieses ermöglicht die reproduzier-
bare Fertigung von Prüfkörperplatten mit einer exzellenten Oberflächenqualität, geringer Po-
rosität im Laminat und hohen Faservolumengehalten von bis zu 60 % [173]. Nicht zuletzt ver-
hindert der geschlossene Prozess die Freisetzung umwelt- oder gesundheitsgefährdender Be-
standteile der Matrix. 

Zu diesem Zweck wurde im Rahmen dieser Arbeit ein geschlossenes Werkzeug entwickelt und 
aufgebaut, welches die Verarbeitung von den in Kapitel 4.2 beschriebenen gewickelten Pre-
forms ebenso wie die von konventionellen textilen Preforms, u. a. Geweben und Gelegen, zu 
Prüfkörperplatten ermöglicht. Die Besonderheit des Werkzeugs liegt darin, dass die Dicke der 
zu fertigenden Prüfkörperplatten und damit, abhängig von der eingelegten Fasermenge, auch 
der Faservolumenanteil des FKV stufenlos eingestellt werden kann. Der prinzipielle Aufbau 
des Werkzeugs ist in einer Schnittansicht in Abbildung 4.7 dargestellt. 

 

Abbildung 4.7: Schematischer Aufbau des Werkzeugs zur Vakuuminfusion 

Das Werkzeug besteht aus einem Grundkörper (1), einem Deckel (2) sowie der höhenverstell-
baren Grundplatte (3). Zwischen diesen Körpern befindet sich der Infusionsraum, welcher eva-
kuiert und anschließend mit Harz infusioniert werden kann. In den Infusionsraum wird die 
oben beschriebene gewickelte Preform mit dem Magnetrahmen und dem Gegenblech einge-
legt. Eine Nut im Deckel ermöglicht die Aufnahme eines Magnetrahmens, für die Fertigung 
von FKV mittels textiler Halbzeuge steht aber auch ein Deckel ohne Nut zur Verfügung. Um die 
Höhe des Infusionsraums und damit die Dicke der zu fertigenden Probenplatte stufenlos ein-
zustellen, kommen die beiden Keile (4 und 5) zum Einsatz. Dazu wird die Einstellwelle (6) über 
ein Feingewinde in eine Aufnahme mit einem Innengewinde (7) geschraubt. Die Einstellwelle 
ist über ein Kugellager im unteren Keil (5) gelagert. Das Gewinde übersetzt die rotatorische 
Bewegung der Welle in eine horizontale translatorische Bewegung, welche wiederum durch 
die Keile in eine vertikale Bewegung der Grundplatte übersetzt wird. Da die Dichtigkeit des 
Infusionsraums für die Qualität der Probekörper von höchster Wichtigkeit ist, sind sowohl die 

3 2
10 9

5

6

1

4

7

9
8



 

50   BAM-Dissertationsreihe 

Grundplatte als auch der Deckel mit jeweils zwei O-Ring-Dichtungen gegenüber dem Grund-
körper abgedichtet. Der Bereich zwischen den Dichtungen wird während des Infusionsprozes-
ses ebenfalls evakuiert, so dass aufgrund des Unterdrucks in diesem Bereich eventuelle Lecka-
gen einer der beiden Dichtungen keinen Effekt auf die Dichtigkeit des Infusionsraums haben. 

Der Deckel wird über insgesamt 20 M10-Schrauben (8) mit dem Grundkörper verbunden. In 
den vier Ecken des Infusionsraums befindet sich jeweils ein Angusspunkt (9), über welchen 
das Harz in den Infusionsraum gesaugt wird. Der Entlüftungs- und Absaugpunkt, über welchen 
der Infusionsraum evakuiert wird, befindet sich in dessen Mitte (10). 

Der Grundkörper und die höhenverstellbare Grundplatte sind ebenso wie die Keile aus Alumi-
nium gefertigt. Die Oberflächen ersterer wurden anschließend geschliffen und harteloxiert, so 
dass die relativ weiche Aluminiumoberfläche vor Beschädigungen geschützt wird. Es stehen 
zwei verschiedene Deckel für die Infusion der gewickelten und mithilfe des Magnetrahmens 
geklemmten Preforms zur Verfügung. Neben einem konventionellen Deckel aus Aluminium 
wurde ein zweiter Deckel aus transparentem Acrylglas gefertigt, so dass der Infusionsprozess 
auch visuell überwacht werden kann. Das Werkzeug mit dem Acrylglasdeckel ist in 
Abbildung 4.8 dargestellt. 

 

Abbildung 4.8: Infusionswerkzeug mit Acrylglasdeckel und eingelegter Glasfaserpreform 

Die so erhaltenen Prüfkörper verfügen über keine messbare Porosität. Lichtmikroskopische 
Aufnahmen der Mikrostruktur der Prüfkörper zeigen, wie in Abbildung 4.9 beispielhaft darge-
stellt, eine annähernd zufällige Verteilung der Fasern innerhalb der Einzelschicht und eine 
gleichmäßige Tränkung der Fasern mit der Matrix.  

 

Abbildung 4.9: Schliffbild eines im Vakuuminfusionsverfahren mit gewickelter Preform hergestellten 
Prüfkörpers 
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4.4 Verwendete Prüfkörpergeometrien 

Um die umfangreiche quasi-statische und zeitabhängige Charakterisierung des FKV sowie des 
unverstärkten Epoxidharzes zu ermöglichen, kommt im Rahmen dieser Untersuchungen eine 
Vielzahl an Probekörpern unterschiedlicher Geometrien zum Einsatz. Diese werden im Folgen-
den kurz dargestellt. 

Für die thermische Analyse werden Probekörper entsprechend der unten angegebenen Nor-
men verwendet. Während bei der DSC eine Einwaage von ca. 5 mg direkt einer gegossenen 
Reinharzplatte entnommen wird, werden sowohl bei der DMA als auch bei der Dilatometrie 
quaderförmige Probekörper verwendet, welche mithilfe einer wassergekühlten Säge aus ge-
gossenen Platten geschnitten werden. Die Dimensionen der Probekörper sind in Tabelle 4.1 
angegeben. 

Tabelle 4.1: Abmessungen der Prüfkörper für die thermische Analyse 

Art der Analyse Norm Abmessungen 

DMA DIN EN ISO 6721:2019 40 𝑚𝑚 × 5 𝑚𝑚 × 1 𝑚𝑚 

Dilatometrie DIN ISO 7991 – 1:1998 25 𝑚𝑚 × 4 𝑚𝑚 × 4 𝑚𝑚 

Für die quasi-statische Materialcharakterisierung des unverstärkten Epoxidharzes kommen 
Prüfkörper gemäß der in Tabelle 4.2 beschriebenen Normen zum Einsatz. Die in Abbildung 
4.10 exemplarisch gezeigten Probekörper zur Bestimmung der Zugfestigkeit und des Zugmo-
duls werden mithilfe einer wassergekühlten Fräse aus Reinharzplatten gefertigt, während die 
Probekörper zur Bestimmung der Druckfestigkeit ebenfalls gesägt werden. 

Tabelle 4.2: Verwendete Probekörper für die statische Materialcharakterisierung des Epoxidharzes 

Art des Versuchs Norm Probekörper 

Zugversuch DIN EN ISO 527-2:2012 Typ 1B 

Druckversuch (Festigkeit) DIN EN ISO 604:2003 Typ B 

 

 

Abbildung 4.10: Prüfkörper für den Reinharz-Zugversuch 

Die quasi-statische Charakterisierung des FKV im Zugversuch wird anhand von Prüfkörpern, 
welche in Anlehnung an die in DIN EN ISO 527-5:2012 beschriebenen Prüfkörpergeometrien 
modifiziert wurden, durchgeführt. Die Prüfkörpergeometrie für den Zug-Schub-Versuch ist an 
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DIN EN ISO 14129:1998 angelehnt. Exemplarisch ist jeweils ein Prüfkörper in Abbildung 4.11 
dargestellt. 

 

Abbildung 4.11: Prüfkörper für die quasistatischen Zug- und Schub-Zugversuche 

Abweichend von den in den Normen vorgegebenen Geometrien wird die in Abbildung 4.12 
dargestellte freie Länge 𝐿1 auf 100 mm festgelegt, um eine effizientere Nutzung der Prüfkör-
perplatten zu ermöglichen. Für die ±45°-faserverstärkten Schub-Zugprüfkörper wird auf das 
Aufkleben von Krafteinleitungselementen verzichtet, da das Versagen dieser Prüfkörper auf-
grund der dort stattfindenden Einschnürung ohnehin in deren Mitte erwartet wird. Bei allen 
anderen Prüfkörpern werden ±45°-verstärkte Glasfaser-Kunststoff-Verbundplatten als 
Krafteinleitungselemente verwendet. 

 

Abbildung 4.12: Zugprüfkörper für die quasi-statischen Versuche 

Die verwendeten Geometrien für die quasi-statischen Zugversuche bzw. Schub-Zugversuche 
sind in Tabelle 4.3 gemäß der in der Zeichnung in Abbildung 4.12 dargestellten Nomenklatur 
aufgeführt. 
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Tabelle 4.3: Geometrien der Prüfkörper für die quasi-statischen Zug- bzw.  
Schub-Zugversuche 

Versuch 𝑳/𝒎𝒎  𝑳𝟏/𝒎𝒎 𝒉/𝒎𝒎 𝒉𝑻/𝒎𝒎 𝒃/𝒎𝒎 Laminataufbau 

0° UD-Zugversuch 200 100 1 1 15 [0°]5 

90° UD-Zugversuch 200 100 2 1 25 [90°]10 

Schub-Zugversuch 200 100 1,6 − 25 [±45°]2𝑆 

Die Untersuchungen zur Schädigungsevolution unter zyklischer und unter quasi-statischer me-
chanischer und konstanter thermischer Belastung werden mithilfe von verkleinerten Prüfkör-
pern durchgeführt. Es wird dabei auf die Geometrie zurückgegriffen, welche u. a. von Müller 
erfolgreich für Untersuchungen des Schwingverhaltens von FKV verwendet wurde [43,44]. Die 
gegenüber den Normprüfkörpern reduzierten Dimensionen haben dabei zum einen den Vor-
teil, dass geringere Prüfkräfte benötigt werden, andererseits kann aus einer Probenplatte eine 
größere Anzahl an Prüfkörpern geschnitten werden, was im Hinblick auf die große Zahl der 
durchgeführten Versuche bei verschiedenen Temperaturniveaus unerlässlich ist. Des Weite-
ren wird durch die kleineren Prüfkörper in möglichen Folgeprojekten eine effizientere Schädi-
gungsuntersuchung mit zerstörungsfreien Prüfmethoden, wie z. B. der Röntgenrefraktionsto-
pografie [44,50], ermöglicht. Die Abmessungen dieser Prüfkörper sind entsprechend der oben 
verwendeten Nomenklatur in Tabelle 4.4 angegeben. Exemplarische Aufnahmen der Prüfkör-
per sind in Abbildung 4.13 dargestellt. 

Tabelle 4.4: Geometrien der Prüfkörper für die Versuche zur Schädigungsevolution unter quasi-stati-
scher und schwingender mechanischer Belastung 

Versuch 𝑳/𝒎𝒎  𝑳𝟏/𝒎𝒎 𝒉/𝒎𝒎 𝒉𝑻/𝒎𝒎 𝒃/𝒎𝒎 Laminataufbau 

Schädigung 
0°/90°-Laminate 

140 60 1,6 1 20 [0°/90°]2𝑆 

Schädigung 
±45°-Laminate 

140 60 1,6 - 20 [±45°]2𝑆 

 

Abbildung 4.13: Prüfkörper für die Versuche zur Schädigungsevolution unter quasi-statischer und 
schwingender mechanischer und konstanter thermischer Belastung
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5 Thermomechanische Charakterisierung des Glasfaser-Kunststoff-
Verbundes 

Im folgenden Kapitel wird die thermomechanische Charakterisierung des FKV in Abhängigkeit 
quasi-statischer thermischer und mechanischer Lasten beschrieben. Da die realen Eigenschaf-
ten der Einzelkomponenten und des FKV oft signifikant von den in Datenblättern und der Li-
teratur beschriebenen Daten abweichen, Daten teilweise nicht verfügbar sind und von einer 
Vielzahl von Parametern, wie dem Faservolumenanteil, den Aushärte- und Fertigungsbedin-
gungen, etc. abhängen, wurde großer Wert auf eine möglichst umfassende Charakterisierung 
des Materials gelegt. Diese umfasst im Wesentlichen drei Teile: 

• Mit den thermischen Analyseverfahren der DSC, DMA sowie der Dilatometrie werden 
die polymerphysikalischen Eigenschaften der Matrix und des FKV ermittelt. 

• Die mechanischen Eigenschaften der Matrix werden in Abhängigkeit der Temperatur 
mithilfe von Zug- und Druckversuchen bestimmt. 

• Anschließend wird die temperaturabhängige Charakterisierung des FKV beschrieben. 
Da die Orthotropie der Eigenschaften des FKV berücksichtigt werden muss, werden die 
Versuche bei verschiedenen Temperaturen an unidirektional verstärkten Prüfkörpern 
sowie an Kreuzlaminaten durchgeführt. 

5.1 Thermische Analyse 

Da die Temperaturabhängigkeit der Eigenschaften von Faser-Kunststoff-Verbunden in erster 
Linie auf eine Änderung der Eigenschaften der Matrix zurückzuführen ist, ist die thermische 
Analyse zur Bestimmung grundlegender polymerphysikalischer Eigenschaften des verwende-
ten Epoxidharzes von wichtiger Bedeutung. Insbesondere sollen der Glasübergangsbereich 
mit den zugehörigen Glasübergangstemperaturen 𝑇𝑔 der Matrix sowie die thermischen Aus-

dehnungskoeffizienten 𝛼𝑇 der Matrix und des FKV ermittelt werden. Der Glasübergangsbe-
reich wird dabei sowohl thermodynamisch mithilfe der DSC als auch mechanisch mittels DMA 
bestimmt.  

Unterschiede zwischen den Messungen liegen in den verschiedenen Heizraten. Hierbei sind 
zwei wesentliche Effekte zu beachten: Ist die Heizrate zu hoch, so übersteigt die Lufttempera-
tur in der Probenkammer beim Aufheizvorgang die Temperatur des Probekörpers aufgrund 
dessen thermischer Trägheit deutlich. Darüber bildet sich ein Temperaturgradient zwischen 
der Oberfläche des Prüfkörpers und dessen Inneren. Dieser ist umso größer, je höher die Heiz-
rate gewählt ist. Andererseits führt eine geringe Heizrate zu einer länger dauernden Messung. 
Während der Messung kann es dann zu einer Nachhärtung des Polymers kommen, durch die 
die Messergebnisse verfälscht werden. Dabei können bei der DSC infolge des kleineren Pro-
benvolumens und der damit verbundenen niedrigeren thermischen Trägheit höhere Heizra-
ten als bei der DMA oder der Dilatometrie zum Einsatz kommen. 
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5.1.1 Dynamische Differenzkalorimetrie (DSC) 

In Abbildung 5.1 ist der mit DSC gemessene Enthalpiestrom einer Probe des Epoxidharzsys-
tems RIM 135/RIMH 137, welches für 48h bei Raumtemperatur und anschließend für 15h bei 
353 K gehärtet wurde, über der Temperatur aufgetragen. Die Heizrate der Messung beträgt 
10 𝐾 ⋅ 𝑚𝑖𝑛−1. Da der Glasübergang eher einen Bereich als einen diskreten Punkt beschreibt, 
kann er mithilfe verschiedener Glasübergangstemperaturen 𝑇𝑔 charakterisiert werden. Im Di-

agramm sind drei verschiedene nach DIN EN ISO 11357-2:2014 ermittelte Temperaturen dar-
gestellt. Wenn in der weiteren Arbeit von einer Glasübergangstemperatur die Rede ist, so ist 
damit die mittlere Temperatur 𝑇𝑖,𝑔, welche mit dem Wendepunktverfahren bestimmt wurde, 

gemeint. Die verschiedenen ermittelten Temperaturen sind in Tabelle 5.1 aufgeführt. 

Tabelle 5.1: Mittels DSC bestimmte Glasübergangstemperaturen am Reinharz RIM 135 

Anfangstemperatur 
𝑻𝒆𝒊,𝒈 

Mittlere Temperatur 
𝑻𝒊,𝒈 

Endtemperatur  
𝑻𝒆𝒇,𝒈 

348 𝐾 356 𝐾 364 𝐾 

 

Abbildung 5.1: Mittels DSC gemessener Enthalpiestrom des Reinharzes RIM 135 

Mithilfe der DSC ist es darüber hinaus möglich, den Aushärtegrad des Matrixwerkstoffs unter 
den gegebenen Aushärtungsbedingungen zu bestimmen. Der Aushärtegrad für RIM 135 mit 
einer Aushärtung von 48h bei Raumtemperatur und 15h bei 353 K wurde von Müller zu 99,5 % 
bestimmt [43]. Das hier verwendete Matrixsystem ist also nahezu vollständig ausgehärtet. 

5.1.2 Dynamisch-Mechanische-Analyse (DMA) 

Bei der hier verwendeten Biege-DMA wird ein Prüfkörper einer zeitabhängigen Belastung in 
Form einer erzwungenen Sinus-Schwingung ausgesetzt. Dabei wird ein Verfahren mit einer 
einarmigen Biegebelastung gewählt. Der Prüfkörper wird mit einem konstanten Temperatur-
gradienten von 1 𝐾 ⋅ 𝑚𝑖𝑛−1 erwärmt, wobei kontinuierlich der Speichermodul 𝐸′ und der Ver-
lustmodul 𝐸′′ gemessen werden. Diese sind in Abhängigkeit der Temperatur für eine mit einer 
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Frequenz von 1 Hz zyklisch belastete Probe aus dem unverstärktem Epoxidharz RIM 135, wel-
che zuvor für 48 h bei 296 K und anschließend für 15 h bei 353 K gehärtet wurde, in  
Abbildung 5.2 dargestellt. Dabei sind analog zu den in Kapitel 5.1.1 mittels DSC ermittelten 
Werten auch hier die verschiedenen Glasübergangstemperaturen eingezeichnet [153]. Diese 
sind auch in Tabelle 5.2 zur besseren Übersicht angegeben. 

Tabelle 5.2: Mittels DMA bestimmte Glasübergangstemperaturen am Reinharz RIM 135 

Anfangstemperatur 
𝑻𝒆𝒊,𝒈 

Mittlere Temperatur 
𝑻𝒊,𝒈 

Endtemperatur  
𝑻𝒆𝒇,𝒈 

350 𝐾 358 𝐾 366 𝐾 

 

Abbildung 5.2: Mit der DMA ermittelte Speicher- und Verlustmoduln des unverstärkten 
Epoxidharzes RIM 135 

Es ist erkennbar, dass der Speichermodul zunächst mit zunehmender Temperatur annähernd 
linear abfällt, dies entspricht auch dem in den Zugversuchen in Kapitel 5.2.1 ermittelten Ver-
halten. Es sei jedoch darauf hingewiesen, dass die mit Biege-DMA ermittelten Moduln nur 
qualitativ mit den im Zugversuch bestimmten Elastizitäten verglichen werden können. Des 
Weiteren kann gezeigt werden, dass der lineare Zusammenhang zwischen Temperatur und 
Modul bereits bei Temperaturen unter 𝑇𝑒𝑖,𝑔 keine Gültigkeit mehr besitzt; schon bei einer 

Temperatur von 𝑇 = 340 𝐾 kann eine deutliche Abweichung gegenüber einem linearen Ver-
halten festgestellt werden. Die hier ermittelten Glasübergangstemperaturen sind durchgängig 
um 2 K höher als die mit der DSC bestimmten Werte. Eine mögliche Ursache kann die deutlich 
geringere Heizrate in der DMA sein, so dass eine Nachhärtung des Polymers während des Ver-
suchs aufgrund der längeren Versuchsdauer, wie in Kapitel 5.1 erläutert, nicht ausgeschlossen 
werden kann. Die Verwendung einer höheren Heizrate würde allerdings zu einer inhomoge-
neren Erwärmung des vergleichsweise großen Prüfkörpers für die DMA-Messungen führen. 

Der Verlustmodul 𝐸′′ steigt bei Temperaturen ab ca. 340 K deutlich an, dadurch erhöht sich 
auch die Phasenverschiebung 𝛿, so dass der in Kapitel 2.5.2 dargestellte viskose (zeitabhän-
gige) Einfluss auf die Stoffeigenschaften zunimmt. Die Annahme linear elastischen Verhaltens, 
der die in Kapitel 3 dargestellte mechanische Modellbildung zugrunde liegt, ist daher bei Tem-
peraturen nahe der Glasübergangstemperatur möglicherweise nicht mehr zutreffend.   
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5.1.3 Dilatometrie 

Für eine thermomechanische Charakterisierung des Glasfaser-Kunststoff-Verbundes ist eine 
Bestimmung der thermischen Längenausdehnungskoeffizienten in Abhängigkeit der Tempe-
ratur erforderlich. Diese wurden experimentell mithilfe der Dilatometrie ermittelt. Für eine 
vollständige Charakterisierung wurden die thermischen Längenausdehnungskoeffizienten der 
unverstärkten Matrix sowie des unidirektional verstärkten FKV parallel und orthogonal zur Fa-
serrichtung vermessen. Es wurde jeweils ein Probekörper mit den Abmessungen 
4 mm × 4 mm × 2 mm untersucht, um die thermischen Längenausdehnungskoeffizienten 
𝛼𝑇,𝑀(𝑇) der Matrix, 𝛼𝑇,∥(𝑇) des unidirektional längs verstärkten FKV sowie 𝛼𝑇,⊥(𝑇) des un-

idirektional quer verstärkten FKV in Abhängigkeit der Temperatur zu ermitteln. Die Probekör-
per wurden 14 Tage vor dem Versuch unter Vakuumbedingungen getrocknet, um einen 
Feuchteeinfluss auf die Messungen auszuschließen. Der Faservolumenanteil der verstärkten 
Prüfkörper wurde, wie in Kapitel 5.3.1 beschrieben, im Auftriebsverfahren bestimmt und be-
trägt im Mittelwert �̅� = 0,483. 

Die Messungen wurden mit einem Schubstangendilatometer Netzsch DIL402c in Anlehnung 
an die Norm DIN ISO 7991-1:1998 durchgeführt, welche die Bestimmung des thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten von Gläsern regelt. Für die Messungen wurde die Probe zunächst 
für 𝑡 = 25 𝑚𝑖𝑛 bei einer Temperatur von 𝑇 = 183 𝐾 isotherm konditioniert. Anschließend 
wurde die Dilatometermessung mit einer dynamischen Aufheizrate von Δ𝑇 = 2𝐾 ∙ min−1 im 
Intervall von 183 𝐾 ≤ 𝑇 ≤ 390 𝐾 durchgeführt. Diese Messung wurde für jede Probe drei-
mal wiederholt. 

Die gemessene relative Längenänderung 𝑑𝐿/𝐿0 der Proben in Abhängigkeit der Temperatur 
ist in Abbildung 5.3 dargestellt. Die Änderung des Anstiegs der Messkurve für das Reinharz im 
erhöhten Temperaturbereich ist auf den Glas-Gummi-Übergang des Polymers zurückzufüh-
ren. Die leichte Verschiebung dieses Bereichs in den späteren Messungen deutet auf eine 
Nachvernetzung der Matrix während der vorhergehenden Messungen hin. Diese Charakteris-
tik ist auch im FKV erkennbar, wobei im 0°-UD verstärkten FKV der Einfluss des Faserwerkstoffs 
dominant ist. 

 

Abbildung 5.3: Relative Längenänderung in Abhängigkeit der Temperatur des unverstärkten Mat-
rixwerkstoffs sowie von 0°- und 90°-verstärkten FKV-Proben 
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Abbildung 5.4: Gemessene thermische Ausdehnungskoeffizienten im Dilatometer 

Durch einfache Ableitung der 𝑑𝐿/𝐿0-Kurven erhält man die thermischen Längenausdehnungs-
koeffizienten, diese sind in Abbildung 5.4 dargestellt. Es zeigt sich, dass im für die Untersu-
chungen relevanten Temperaturbereich von 210 𝐾 ≤ 𝑇 ≤ 350 𝐾 ein näherungsweise linea-
rer Zusammenhang zwischen dem Ausdehnungskoeffizienten der unverstärkten Matrix 𝛼𝑇,𝑀 

und der Temperatur T besteht.  

Dieser wurde durch einen linearen fit zu: 

𝛼𝑇,𝑀(𝑇) = 9,29 ⋅ 10
−8𝐾−2 ⋅ 𝑇 + 3,10 ⋅ 10−5𝐾−1 (5-1) 

ermittelt. Da eine experimentelle Ermittlung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten der 
reinen Glasfaser schwierig ist, wurde dieser rechnerisch mit der mikromechanischen Formu-
lierung nach Formel (2-19) bestimmt. Dazu wurde die Gleichung nach 𝛼𝑇,𝐹 umgestellt. Es 

ergibt sich der in Abbildung 5.5 dargestellte rechnerisch bestimmte thermische Ausdehnungs-
koeffizient für die Faser.  

 

Abbildung 5.5: Errechnete thermische Ausdehnungskoeffizienten des Faserwerkstoffs in Abhängig-
keit der Temperatur 
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Es zeigt sich anhand der mikromechanisch errechneten Werte, dass der Ausdehnungskoeffi-
zient der Faser näherungsweise linear mit der Temperatur steigt. Eine signifikante Tempera-
turabhängigkeit des Ausdehnungskoeffizienten verschiedener Silicatgläser wird auch in der 
Literatur beschrieben [174,175]. Für die weiteren Berechnungen wird von einem linearen Zu-
sammenhang zwischen dem Ausdehnungskoeffizienten der Faser und der Temperatur ausge-
gangen: 

𝛼𝑇,𝐹(𝑇) = 1.41 ⋅ 10
−8𝐾−2 ⋅ 𝑇 + 1.48 ⋅ 10−6𝐾−1 (5-2) 
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5.2 Charakterisierung des unverstärkten Matrixwerkstoffs 

Die Eigenschaften des Faser-Kunststoff-Verbundes werden in entscheidendem Maße von der 
Matrix beeinflusst [10]. Zur Bestimmung der Werkstoffkennwerte des Matrixsystems wurden 
die im Folgenden aufgeführten Prüfungen durchgeführt: 

Tabelle 5.3: Durchgeführte Untersuchungen am Reinharzsystem RIM135 

Bestimmte 
Eigenschaft: 

Durchgeführte 
Prüfung: 

In Anlehnung an: 

𝐸𝑀
(+)
, 𝑅𝑀

(+), 𝜈𝑀 Zugversuch DIN EN ISO 527-2:2012 

𝑅𝑀
(−)

 Druckversuch DIN EN ISO 604:2003 

𝜌𝑀 Dichtebestimmung im 
Auftriebsverfahren 

DIN EN ISO 1183-1:2019 

Die Messungen im Zug- und Druckversuch wurden bei jeweils fünf Temperaturstufen im In-
tervall von 213 K bis 343 K durchgeführt. Die Dichte des Harzsystems wurde bei Raumtempe-
ratur bestimmt. 

5.2.1 Zugversuche 

Die Zugversuche der Reinharzproben wurden an einer elektromechanischen Prüfmaschine 
vom Typ Zwick 1454 mit einer ±20 kN Kraftmessdose durchgeführt. Die Umgebungstempera-
tur wurde mithilfe einer Brabender TEE52/LN2(80)X Temperaturkammer kontrolliert.  

Die Prüfkraft und der Traversenweg wurden an der Prüfmaschine aufgenommen. Die Prüfge-
schwindigkeit betrug 1 mm∙min-1. Die Probendehnung wurde zunächst mithilfe von Deh-
nungsmessstreifen (DMS) der Firma HBM aufgenommen. Da ein Versteifungseffekt durch die 
Applikation von Dehnungsmessstreifen insbesondere bei niedermoduligen Werkstoffen, wie 
unverstärkten Polymeren, in der Literatur ausführlich beschrieben wird [176–178], wurden 
darüber hinaus Vergleichsmessungen mit Proben ohne DMS durchgeführt. Hier wurde die Pro-
bendehnung mit dem Setzdehnungsaufnehmer Instron 2620-601 aufgenommen. Der Setz-
dehnungsaufnehmer ist für einen Temperaturbereich von -80 °C bis +200 °C zugelassen. 

Darüber hinaus wurden Zugversuche bei Raumtemperatur am Epoxidharz an einer 
servohydraulischen Prüfmaschine vom Typ Instron 8801 mit einer Kraftmessdose mit einem 
Messbereich von ±50 kN durchgeführt. Während des Zugversuchs wurde die Dehnung mit 
dem Felddehnungsmesssystem Aramis der Firma GOM bestimmt. 

Es wurden pro Temperaturstufe mindestens fünf Probekörper mit DMS sowie drei Probekör-
per mit dem Setzdehnungsaufnehmer geprüft. Daneben wurden ebenfalls fünf Probekörper 
bei Raumtemperatur mit dem Felddehnungsmesssystem Aramis getestet. 

Betrachtet man den Verlauf der technischen Spannung im engsten Probenquerschnitt über 
der Dehnung in Probenlängsrichtung, so ergeben sich die in Abbildung 5.6 dargestellten typi-
schen Spannungs-Dehnungs-Kurven bei verschiedenen Prüftemperaturen. 
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Abbildung 5.6: Spannungs-Dehnungs-Kurven im Zugversuch für Reinharz bei veränderten 
Umgebungstemperaturen 

Das temperaturabhängige Verhalten des Epoxidharzes ist hier deutlich erkennbar: Der steilere 
Anstieg im linear-elastischen Bereich bei kalten Temperaturen weist auf die höhere Steifigkeit 
des Epoxidharzes im Vergleich zu warmen Prüfbedingungen hin. Bei höheren Prüftemperatu-
ren ist dazu ein ausgeprägter plastischer Bereich erkennbar, was auf ein duktiles Versagens-
verhalten hinweist, während das Versagen des Prüfkörpers bei 213 K noch im linear-elasti-
schen Bereich stattfindet; dies deutet auf ein sprödes Werkstoffverhalten im Niedrigtempe-
raturbereich hin. 

Der Zug-Elastizitätsmodul 𝐸𝑀 des Reinharzes wurde mithilfe des Verfahrens der Steigung der 
Regressionsgraden nach DIN EN ISO 527:2012 bestimmt. Die Ergebnisse in Abhängigkeit der 
Temperatur sind in Abbildung 5.7 dargestellt. Der bereits bei Fiedler [100] beschriebene line-
are Zusammenhang zwischen Elastizitätsmodul und Temperatur des Epoxidharzes ist auch 
hier anhand der Messwerte zu erkennen. Ebenso wird der Versteifungseffekt der DMS im Ver-
gleich zur Dehnungsmessung mittels Aramis oder Setzdehnungsaufnehmer deutlich. Im Wei-
teren werden daher die mittels Setzdehnungsaufnehmer ermittelten Steifigkeiten zur Modell-
bildung herangezogen. Es ergibt sich ein Elastizitätsmodul des Reinharzes von: 

𝐸𝑀(𝑇) = (−11,588 𝑀𝑃𝑎 ⋅ 𝐾
−1) ⋅ 𝑇 + 6274,7 𝑀𝑃𝑎 (5-3) 

In Abbildung 5.8 sind die experimentell ermittelten Zugfestigkeiten des Harzes dargestellt. Es 
wird ebenfalls nach der Art der Dehnungsmessung unterschieden, da ein Einfluss auf die ge-
messene Zugfestigkeit im niedrigen Temperaturbereich erkennbar ist. Sowohl die Verwen-
dung von DMS als auch die Applikation eines Setzdehnungsaufnehmers, welcher zwei kleine 
Kerben in den Prüfkörper einbringt, führen aufgrund des spröden Materialverhaltens zu ei-
nem vorzeitigen Probekörperversagen bei Messungen unterhalb der Raumtemperatur. Bei 
höheren Prüftemperaturen ist kein Einfluss erkennbar. Es wurde darüber hinaus ein Zugver-
such bei 213 K ohne Dehnungsmessung durchgeführt. Für die weitere Modellbildung wird 
auch hier die im Diagramm gezeigte lineare Regressionskurve verwendet, so dass sich für die 
Festigkeit folgender Zusammenhang ergibt: 

 𝑅𝑀
(+)(𝑇) = (−0,6504 𝑀𝑃𝑎 ⋅ 𝐾−1) ⋅ 𝑇 + 258,8 𝑀𝑃𝑎 (5-4) 
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Ebenfalls wurde die Querkontraktionszahl 𝜈𝑀 im Zugversuch ermittelt. Da hier nur eine ge-
ringe Temperaturabhängigkeit festgestellt wurde, wird im Folgenden mit einem temperatur-
unabhängigen Wert von 𝜈𝑀 = 0,395 gerechnet. 

 

Abbildung 5.7: Experimentell ermittelte Zug-Elastizitätsmoduln von RIM 135 in Abhängigkeit der 
Temperatur und der Dehnungsmessung  

 

Abbildung 5.8: Experimentell ermittelte Zugfestigkeit von RIM 135 in Abhängigkeit der Temperatur 
und der Dehnungsmessung  
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5.2.2 Druckversuche 

Analog zu den Zugversuchen wurden Druckversuche im gleichen Temperaturbereich durchge-

führt. Dabei wurde die Druckfestigkeit des Epoxidharzes 𝑅𝑀
(−)

 gemäß der Norm 
DIN EN ISO 604:2003 bestimmt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 5.9 dargestellt. 

 

Abbildung 5.9: Experimentell ermittelte Druckfestigkeit von RIM 135 in Abhängigkeit der Temperatur 

Anhand der experimentell ermittelten Druckfestigkeiten lässt sich mit sehr guter Übereinstim-
mung auf einen quadratischen Zusammenhang mit der Prüftemperatur schließen. Vereinfa-
chend kann aber im betrachteten Temperaturbereich näherungsweise auch von einem linea-
ren Zusammenhang ausgegangen werden. Daher wird mittels linearer Regression folgender 
Zusammenhang postuliert: 

𝑅𝑀
(−)(𝑇) = (−1,030 𝑀𝑃𝑎 ⋅ 𝐾−1) ⋅ 𝑇 + 394,75 𝑀𝑃𝑎 (5-5) 

Die Druckfestigkeiten des Epoxidharzes liegen dabei oberhalb der Zugfestigkeiten, was sich 
gut mit in der Literatur ermittelten Kennwerten deckt [100,101,168]. 

5.2.3 Dichtemessung im Auftriebsverfahren 

Zur Bestimmung des Faservolumengehalts bzw. des Fasermassengehalts des Verbundwerk-
stoffs ist es notwendig, die Dichte des Epoxidharzes 𝜌𝑀 zu ermitteln. Diese wurde im Auf-
triebsverfahren in Anlehnung an DIN EN ISO 1183-1:2013 ermittelt. Hierbei wurde der Auf-
trieb bei Raumtemperatur in Luft und in n-Heptan mit einer Waage vom Typ Sartorius LA 3200 
D gemessen. Es wurde eine Stichprobe von fünf Reinharzproben aus verschiedenen Ferti-
gungschargen vermessen. Die Ergebnisse sind in Tabelle 5.4 dargestellt. Aufgrund des thermi-
schen Expansionsverhaltens des Epoxidharzes ist die Dichte temperaturabhängig. Der Zusam-
menhang zwischen Temperatur und Dichte kann mithilfe der in Kapitel 5.1.3 bestimmten ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten bestimmt werden. 
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Tabelle 5.4: Dichtemessungen am unverstärkten Epoxidharz bei 𝑇 = 296 𝐾 

Prüfkörper 1 2 3 4 5 

Dichte / kg·m-3 1156 1157 1149 1149 1150 

Mittelwert / kg·m-3 1152 

Standardabweichung / % 0,46 

Des Weiteren wurde die Dichte des flüssigen Harzes nach der Mischung von Harz und Härter 
gemessen. Die Dichte des flüssigen Harzes zu einem Zeitpunkt von 𝑡 = 30 𝑚𝑖𝑛 nach dem Be-
ginn des Mischungsvorgangs wurde zu 𝜌𝑀,30𝑚𝑖𝑛 = 1089 𝑘𝑔 ⋅ 𝑚

−3 bestimmt. Das entspricht 
einer Reaktionsschwindung von 5,47 % bezogen auf das Volumen der ausgehärteten Matrix. 
Für eine Betrachtung der Reaktionsschwindung und ihre Auswirkung auf die Entstehung von 
Eigenspannungen ist die Schwindung zwischen dem Zeitpunkt des Gelierpunktes des Harzes 
und der vollständigen Aushärtung von Interesse. Hier liegen keine eigenen Messdaten vor. 
Kim zeigt allerdings, dass die Polymerisationsschwindung für die Entstehung von Eigenspan-
nungen von im RTM-Verfahren gefertigten Bauteilen nur gering ist [158]. 
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5.3 Experimente am Faser-Kunststoff-Verbund unter quasistatischer 
Kurzzeitbelastung 

Neben dem reinen Epoxidharz soll auch der FKV mithilfe geeigneter mechanischer Verfahren 
in einem Temperaturbereich von 213 K bis 343 K charakterisiert werden. Dazu werden ver-
schiedene Versuche an unidirektional faserverstärkten Prüfkörpern ebenso wie an Kreuzlami-
naten durchgeführt. Neben der Bestimmung der mechanischen Kennwerte soll auch das Schä-
digungsverhalten unter quasistatischer Kurzzeitbelastung untersucht werden. 

5.3.1 Bestimmung des Faservolumenanteils 

Der Bestimmung des Faservolumenanteils (FVA) kommt bei der experimentellen Charakteri-
sierung von Faser-Kunststoff-Verbunden eine wichtige Rolle zu. Der Faservolumenanteil 𝜑 ist 
als Quotient des Volumens der Fasern 𝑉𝑓 zum betrachteten Verbundvolumen 𝑉𝑉𝑒𝑟𝑏𝑢𝑛𝑑 defi-

niert [10]: 

𝜑 =
𝑉𝑓

𝑉𝑉𝑒𝑟𝑏𝑢𝑛𝑑
 (5-6) 

Da der FVA ein signifikanter Parameter in den Mischungsregeln, welche zur Bestimmung der 
Kennwerte der Einzelschicht verwendet werden, ist [10,25], wird auf eine sorgfältige Bestim-
mung dieser Größe Wert gelegt. Es kommen zwei Verfahren zur FVA-Ermittlung zum Einsatz: 
Zum einen wird die Wandstärke 𝑡 jedes einzelnen Prüfkörpers vermessen und anschließend 
anhand der flächenbezogenen Masse der Einzelschicht (𝑚 𝐴⁄ )𝑈𝐷 und der Anzahl der Schich-
ten 𝑛 des Laminats der Faservolumenanteil bestimmt. Dieser berechnet sich zu: 

𝜑 = (
𝑚

𝐴
)
𝑈𝐷
⋅
𝑛

𝑡
⋅
1

𝜌𝐹
 (5-7) 

Der Wert (𝑚 𝐴⁄ )𝑈𝐷 ergibt sich aus der Wahl der Fertigungsparametern bei der Herstellung 
der Preform in Wickeltechnik und beträgt im Rahmen dieser Arbeit (𝑚 𝐴⁄ )𝑈𝐷 = 300 𝑔 ⋅ 𝑚

−2. 

Zum anderen wird der Faservolumenanteil über die im Auftriebsverfahren ermittelte Dichte 
des FKV 𝜌𝐹𝐾𝑉 bestimmt. Es gilt hier: 

𝜑 =
𝜌𝐹𝐾𝑉 − (1 − 𝜑) ⋅ 𝜌𝑀

𝜌𝐹
 (5-8) 

Dabei bezeichnen 𝜌𝑀 die Dichte der unverstärkten Matrix und 𝜌𝐹 die Dichte des Faserwerk-
stoffs, für welchen im Rahmen dieser Arbeit der vom Hersteller angegebene Wert von  
𝜌𝐹 = 2620 𝑘𝑔 ⋅ 𝑚

−3 verwendet wird [166]. 

Da der Faservolumenanteil der einzelnen Probenplatten leichten Schwankungen unterworfen 
ist, werden die Ergebnisse der quasi-statischen Materialversuche im Rahmen dieser Arbeit auf 
einen Referenzfaservolumenanteil von 𝜑𝑟𝑒𝑓 = 0,55 linear extrapoliert, so dass eine Vergleich-

barkeit der Kennwerte gegeben ist. 

 



 

 

67 

5.3.2 Bestimmung der eigenspannungsfreien Temperatur 

Die Modellbildung der makromechanischen sowie der mikromechanischen thermischen Ei-
genspannungen basiert auf dem Konzept einer sogenannten eigenspannungsfreien Tempera-
tur 𝑇0, bei welcher das Material frei von Eigenspannungen aufgrund von hygrothermischer 
Ausdehnung und Matrixschwindung während der Aushärtung ist. Obwohl die eigenspan-
nungsfreie Temperatur oft mit der Härtungstemperatur 𝑇𝐶  in der Literatur gleichgesetzt wird 
[159], zeigt Hahn, dass diese in der Realität oft unter der Härtungstemperatur liegt [160]. Eine 
erprobte Vorgehensweise zur experimentellen Bestimmung der eigenspannungsfreien Tem-
peratur 𝑇0 ist die Messung der Wölbung unsymmetrischer Laminate [179,180]. 

Dazu wurde eine Probenplatte mit einem [0°/90°/90°/90°]-Laminat und einer Dicke von 
𝑡 = 1 𝑚𝑚 gefertigt, welche zunächst für 48h bei Raumtemperatur und anschließend für 15h 
bei einer Temperatur von 353 K ausgehärtet wurde. Anschließend wies die Platte aufgrund 
ihres unsymmetrischen Laminataufbaus bei Raumtemperatur eine deutliche Krümmung auf, 
welche im Folgenden untersucht wurde. Dazu wurden mehrere Probekörper mit den Abmes-
sungen 150 mm x 20 mm mit einer wassergekühlten Säge aus der Platte geschnitten. Diese 
wurden anschließend kraftfrei in einer Temperierkammer auf zwei Auflagern mit einem Ab-
stand von 𝐿0 = 100 𝑚𝑚 gelagert. Dabei wurde die Temperatur beginnend bei Raumtempe-
ratur in mehreren Schritten erhöht. Die Durchbiegung in der Mitte der Probe 𝑧𝑡ℎ wurde bei 
jedem Temperaturschritt optisch mittels eines Fluchtfernrohrs gemessen. In Abbildung 5.10 
ist die deutliche Durchbiegung des Probekörpers bei Raumtemperatur zu erkennen, welche 
bei einer Temperatur von 343 K verschwindet.  

 

Abbildung 5.10: Durchbiegung eines Probekörpers mit unsymmetrischem Laminataufbau bei Raum-
temperatur und bei der spannungsfreien Temperatur 𝑇0 

Es wurden insgesamt drei Probekörper vermessen, Abbildung 5.11 zeigt die gemessenen 
Durchbiegungen in Abhängigkeit der Temperatur.  

T = 296 K 

T = 343 K 
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Abbildung 5.11: Gemessene Durchbiegung der unsymmetrisch aufgebauten Probekörper in Abhän-
gigkeit der Temperatur 

Im Rahmen der Genauigkeit des Messverfahrens wurde die spannungsfreie Temperatur zu 
𝑇0 = 343 𝐾 ermittelt. Sie liegt damit um 10 K unterhalb der Aushärtungstemperatur. Zum 
Vergleich ist die rechnerisch ermittelte Durchbiegung dargestellt. Dabei kann der Probekörper 
wie ein Bimetall betrachtet werden und es gilt für die Krümmung 𝜌 [100]: 

(𝛼𝑇,⊥ − 𝛼𝑇,∥)(𝑇 − 𝑇0) =
𝑡𝑔𝑒𝑠
2𝜌

+
𝐸∥𝑡∥

3 + 𝐸⊥𝑡⊥
3

6𝜌𝑡𝑔𝑒𝑠
(
1

𝐸∥𝑡∥
+

1

𝐸⊥𝑡⊥
) (5-9) 

Dabei bezeichnet 𝑡𝑔𝑒𝑠 die Gesamtdicke des Prüfkörpers und 𝑡∥ bzw. 𝑡⊥ die anteiligen Dicken 

der 0°- und der 90°-faserverstärkten Schichten. Aus der Krümmung 𝜌 kann mittels geometri-
scher Beziehungen die Durchbiegung 𝑧𝑡ℎ in der Prüfkörpermitte hergeleitet werden: 

𝜌 =
𝑧𝑡ℎ
2 + (

𝐿0
2
)
2

2𝑧𝑡ℎ
 

(5-10) 

5.3.3 Inverse Bestimmung der Eigenschaften der Verstärkungsfasern 

Um die mechanischen Eigenschaften des Verbundwerkstoffs rechnerisch mittels mikromecha-
nischer Mischungsregeln zu bestimmen, ist zunächst eine Kenntnis über dessen Einzelkompo-
nenten notwendig. Auf die Bestimmung der Eigenschaften des Matrixwerkstoffs wurde be-
reits in Kapitel 5.2 eingegangen. 

Zumindest die Zugfestigkeit und die Steifigkeit der Einzelfaser können zwar experimentell be-
stimmt werden, jedoch sind diese Untersuchungen relativ aufwändig und die Streuung der 
Ergebnisse ist in der Regel hoch [181,182]. Daher werden die thermoelastischen Eigenschaf-
ten der Verstärkungsfasern in dieser Studie mittels inverser Rechnung aus den Eigenschaften 
des Faser-Kunststoff-Verbundes ermittelt. Aus den Mischungsregeln ergibt sich für den Elas-
tizitätsmodul der Fasern: 

𝐸𝐹 =
𝐸|| − 𝐸𝑀(1 − 𝜑)

𝜑
 (5-11) 
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Analog erhält man für die Festigkeit: 

𝑅𝐹 =
𝑅|| − 𝑅𝑀(1 − 𝜑)

𝜑
 (5-12) 

Die Querkontraktionszahl 𝜈𝐹 ermittelt sich zu: 

𝜈𝐹 =
𝜈⊥|| − 𝜈𝑀(1 − 𝜑)

𝜑
 (5-13) 

Diese Eigenschaften können im Zug- bzw. Druckversuch an in 0°-Richtung unidirektional ver-
stärkten FKV-Proben ermittelt werden. Es wurden jeweils fünf Versuche bei Raumtemperatur 
durchgeführt. Die Eigenschaften der Glasfaser werden im Folgenden im hier untersuchten 
Temperaturbereich als temperaturunabhängig angesehen. Jenkins et al. [183] zeigen anhand 
von Zugversuchen an Faserbündeln, dass die Festigkeit der SE 1500 Glasfaser erst bei einer 
Temperatur von 300 °C signifikant sinkt. Feih et al. [184] beobachten eine Temperaturinvari-
anz der Festigkeit und der Steifigkeit der Fasern bis zu einer Temperatur von 200 °C. Für Koh-
lenstofffasern existieren Untersuchungen von Sauder et al., welche eine weitgehende Tempe-
raturinvarianz von Steifigkeit und Festigkeit bis zu 1000 °C zeigen [185]. 

Die Zugversuche wurden in Anlehnung an DIN EN 527-5:2012 an einer Prüfmaschine vom Typ 
Zwick 1454 mit einer ±20 kN Kraftmessdose durchgeführt. Die Prüfkörper für die Zugversuche 
waren dabei mit XY-Dehnungsmessstreifen ausgerüstet. Die Versuchsergebnisse sind als Ein-
gangsgrößen der inversen Rechnung in Tabelle 5.5 dargestellt.  

Tabelle 5.5: Eingangsgrößen für die inverse Bestimmung der Eigenschaften der Verstärkungsfasern 

Kennwert 𝑬||
(+)

 𝑹||
(+)

 𝑬||
(−)

 𝑹||
(−)

 𝝂⊥|| 

Einheit 𝑴𝑷𝒂 𝑴𝑷𝒂 𝑴𝑷𝒂 𝑴𝑷𝒂 − 

Mittelwert 45960 961 40970 820 0,28 

Standardabweichung 1150 36,7 794 10,2 0,02 

Die aus diesen Versuchsergebnissen invers bestimmten Eigenschaften der Verstärkungsfasern 
werden in Tabelle 5.6 mit anderen Ergebnissen für die Advantex SE 1500 Glasfaser aus der 
Literatur und mit den Herstellerangaben verglichen. Müller [43] ermittelt die Eigenschaften 
von Faser und Matrix mithilfe der inversen Berechnungsvorschrift nach Krimmer [25]. Dabei 
nutzt er Verbundproben, welche mithilfe eines textilen Geleges und ebenfalls einer RIM 135 
Epoxidharzmatrix im RTM-Verfahren hergestellt wurden. Jenkins et al. [183] führen dagegen 
Experimente an unverstärkten Glasfaserbündeln durch. Diese Bündelzugversuche führen zu 
höheren Festigkeitswerten im Vergleich mit Zugversuchen am FKV, die die Grundlage für die 
Werte von Müller sowie die vorliegende inverse Berechnung bilden. Der Grund hierfür ist ei-
nerseits in Matrixrissen, welche vor Erreichen der Faserfestigkeit auftreten können, zu finden. 
Dieser Effekt wird in Kapitel 5.3.4 diskutiert. Andererseits beeinflusst die Einspannung der 
FKV-Prüfkörper im UD-Zugversuch die experimentell erreichbaren Festigkeiten: Aufgrund der 
relativ hohen Bruchlasten sind verhältnismäßig große Klemmkräfte erforderlich, welche zu ei-
ner der Zugbelastung überlagerten Querdruckbelastung im Einspannbereich führen. Durch 
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den kombinierten Belastungszustand kommt es dann zu einem frühzeitigen Versagen im Ein-
spannbereich des Prüfkörpers. 

Tabelle 5.6: Invers bestimmte Eigenschaften der Glasfaser SE1500 

Kennwert 𝑬𝑭
(+)

 𝑹𝑭
(+)

 𝑬𝑭
(−)

 𝑹𝑭
(−)

 𝝂𝑭 

Einheit 𝑴𝑷𝒂 𝑴𝑷𝒂 𝑴𝑷𝒂 𝑴𝑷𝒂 − 

Inverse Bestimmung 81250 1700 74480 1483 0,19 

Technisches Datenblatt [166] 83000 2430 - - 0,22 

Müller [43] 82800 1740 - - 0,217 

Jenkins et al. [183] - 2160 - - - 

5.3.4 Untersuchungen unter paralleler Temperaturlast 

Um die mechanischen Eigenschaften des Faser-Kunststoff-Verbundes unter paralleler Tempe-
raturlast zu charakterisieren, wurden die in Tabelle 5.7 aufgeführten Experimente mit quasi-
statischer mechanischer Kurzzeitbelastung durchgeführt. Dabei wurde die Umgebungstempe-
ratur in fünf Stufen im Bereich zwischen 213 K und 343 K variiert. Die Versuche wurden an 
einer Prüfmaschine Zwick 1454 mit einer ±20 kN Kraftmessdose durchgeführt, die Probendeh-
nungen wurden mit Dehnungsmessstreifen erfasst. Es wurde eine Stichprobe von mindestens 
vier Probekörpern je Versuch und Temperaturstufe geprüft. Um kleine Schwankungen im Fa-
servolumengehalt zu normalisieren, wurden die Kennwerte aller Proben linear auf einen Re-
ferenzfaservolumengehalt von 𝜑𝑟𝑒𝑓 = 0,55 skaliert.  

Tabelle 5.7: Durchgeführte Untersuchungen am Glasfaser-Kunststoff-Verbund unter paralleler Tem-
peraturlast 

Bestimmte 
Eigenschaft: 

Durchgeführte 
Prüfung: 

Lagenaufbau 
Prüfkörper: 

In Anlehnung an: 

𝐸||
(+)
, 𝑅||
(+), 𝜈⊥|| Zugversuch UD 0° [0°]4 DIN EN ISO 527-5:2012 

𝐸⊥
(+)
, 𝑅⊥
(+)

 Zugversuch UD 90° [90°]10 DIN EN ISO 527-5:2012 

𝐺∥⊥, 𝐸45° Schub-/ Zugversuch [+45°/−45 °]2𝑆 DIN EN ISO 14129:1998 

Die Ergebnisse der Zugversuche an unidirektional in 0°-Richtung verstärkten Probekörpern 
sind in Abbildung 5.12 für den Elastizitätsmodul in Abhängigkeit der Temperatur dargestellt.  

Die durchgezogenen Linien kennzeichnen die rechnerisch ermittelten Werte. Der Längs-Elas-
tizitätsmodul 𝐸∥ wurde nach Gleichung (2-10) bestimmt. Analog kann eine theoretische Längs-
zugfestigkeit 𝑅∥,𝐹𝐵 für das Versagen durch Faserbruch berechnet werden, die u. a. bei Schür-

mann beschrieben wird [10]: 

𝑅∥,𝐹𝐵 = 𝑅𝐹 ⋅ 𝜑 + 𝑅𝑀 ⋅ (1 − 𝜑) (5-14) 
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Der zweite Term wird meist aufgrund der deutlich höheren Festigkeit der Faser im Vergleich 
zur Matrix vernachlässigt. 

Für den Modul ist erkennbar, dass dieser nur sehr schwach temperaturabhängig ist, da die 
temperaturunabhängige Steifigkeit der Glasfasern dominiert. Die gemessenen Zugfestigkei-
ten, welche in Abbildung 5.13 zu sehen sind, weisen dagegen eine ausgeprägte Abhängigkeit 
von der Prüftemperatur aus, welche sich rechnerisch nicht anhand der Faserfestigkeit erklären 
lässt. Diese ist, wie in Kapitel 5.3.3 erläutert wird, im geprüften Temperaturbereich weitge-
hend konstant. Daher wurde mit dem Konzept der In-situ-Matrixspannung nach Formel (3-10) 
bzw. Formel (3-14) die Grenze für erste Zwischenfaserbrüche berechnet. Es zeigt sich, dass 
diese Zwischenfaserbruchgrenze aufgrund der relativ hohen Bruchdehnung der Glasfasern 
auch im Längszugversuch vor der Faserbruchgrenze erreicht wird. Beide Grenzen sind in Ab-
bildung 5.13 dargestellt. Das tatsächliche Versagen der Probekörper findet zwischen diesen 
Grenzen statt, daher ist der Längszugversuch mit der hier vorliegenden Faser-Matrix-Kombi-
nation in Bezug auf die Festigkeit nur von begrenzter Aussagekraft.  

 

Abbildung 5.12: Elastizitätsmodul des unidirektionalen Laminats in Faserlängsrichtung in Abhängig-
keit der Temperatur 
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Abbildung 5.13: Zugfestigkeit des unidirektionalen Laminats in Faserlängsrichtung in Abhängigkeit 
der Temperatur 

Der mittels Zugversuchen an unidirektional in 90°-Richtung verstärkten Probekörpern gemes-
sene Querzugsmodul 𝐸⊥ ist in Abhängigkeit der Prüftemperatur in Abbildung 5.14 aufgetra-
gen. Zum Vergleich sind die mittels der mikromechanischen Mischungsregeln berechneten 
Werte dargestellt. Es ist eine gute Korrelation zwischen Modell und Berechnung erkennbar, 
mit Ausnahme des Messwertes bei 𝑇 = 343 K. Aufgrund der Nähe zur Glasübergangstempe-
ratur ist daher zu vermuten, dass bereits ein viskoelastischer Einfluss vorliegt, welcher durch 
das linear-elastische mikromechanische Modell nicht abgebildet werden kann. Dies zeigt sich 
anhand der in Kapitel 5.1 diskutierten DSC- und DMA-Messungen. Im per DMA gemessenen 
Speichermodul ist bereits ab ca. 320 K eine Abweichung vom linearen Verhalten erkennbar, 
verbunden mit einem Anstieg des Verlustmoduls, so dass bereits hier ein zunehmender Ein-
fluss viskoelastischer Effekte beginnt. 

 

Abbildung 5.14: Elastizitätsmodul des unidirektionalen Laminats quer zur Faserorientierung in Abhän-
gigkeit der Temperatur 
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Die experimentell ermittelten Querzugfestigkeiten 𝑅⊥ sind in Abbildung 5.15 dargestellt. Zum 
Vergleich sind die mit den verschiedenen Versagenskriterien berechneten Festigkeiten aufge-
tragen. Eingangsparameter der Berechnungen sind hier die zuvor ermittelten Kennwerte von 
Fasern und Matrix. Darüber hinaus wird der wie in Kapitel 3.1.2 beschrieben ermittelte Kor-
rekturfaktor für das Volumenänderungsenergiekriterium angewandt. Da dieser auf Grundlage 
der experimentell ermittelten Querzugfestigkeit bei Raumtemperatur berechnet wird, stimmt 
die experimentell ermittelte Querzugfestigkeit bei Raumtemperatur genau mit der Vorher-
sage mittels Volumenänderungsenergiekriterium überein. Es zeigt sich aber, dass auch die 
Temperaturabhängigkeit der Querzugfestigkeit gut mit dem Kriterium der Volumenände-
rungsenergie beschrieben werden kann. Die anderen Kriterien stellen die Festigkeitsänderung 
bei erhöhter oder niedriger Temperatur nur unzureichend dar. Der detaillierte Ablauf der Be-
rechnungen ist im Anhangkapitel A.1 beschrieben. 

 

Abbildung 5.15: Zugfestigkeit des unidirektionalen Laminats quer zur Faserorientierung in Abhängig-
keit der Temperatur 

Im Schub-Zugversuch nach DIN EN ISO 14129:1998 wurde der Schubmodul der Einzel-
schicht 𝐺⊥|| in Abhängigkeit der Temperatur ermittelt. Die experimentell ermittelten Werte 

sind vergleichend mit den mikromechanisch errechneten Werten in Abbildung 5.16 darge-
stellt. Es zeigt sich, dass der experimentell bestimmte Schubmodul im mikromechanischen 
Modell tendenziell leicht überschätzt wird, dennoch besteht eine gute Korrelation zwischen 
Experiment und Berechnung. Wie auch beim Querzugmodul 𝐸⊥ treten größere Abweichungen 
zur Messung bei 𝑇 = 343 𝐾 auf, auch hier ist der Einfluss des Glasübergangs ersichtlich. 
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Abbildung 5.16: Im Schub-Zugversuch bestimmter Schubmodul der Einzelschicht in Abhängigkeit der 
Temperatur 

Die Norm DIN EN ISO 14129:1998 definiert die Schubfestigkeit als Schubspannung bei einer 
gemessenen Schubverformung von 𝛾 = 0,05. Auf eine Auswertung der im Schub-Zugversuch 
ermittelten Festigkeiten nach Norm wird jedoch an dieser Stelle verzichtet, da diese Methode 
mit einer großen Unsicherheit behaftet ist. Basan zeigt, dass die so ermittelten Festigkeiten 
aufgrund des kombinierten Querzug-Schub-Spannungszustandes der Einzelschicht sowie 
nichtlinearer Effekte wie Faserrotationen und der Degradation des Schubmoduls im Versuch 
deutlich unterhalb der mittels eines Schubrahmens ermittelten Werte liegen. Basan schlägt 
daher das sogenannte 2/3-Verfahren als alternatives Auswerteverfahren des Schub-Zug-Ver-
suchs vor. Damit lässt sich der Punkt abschätzen, bei welchem nach dem Puckschen Bruchkri-
terium Zwischenfaserbruch (ZFB) infolge des kombinierten Spannungszustandes vorliegt.  Eine 
Rückrechnung in einen reinen Schubspannungszustand ergab bei Basan eine gute Korrelation 
mit Schubrahmenexperimenten [142]. Dies ist in Abbildung 5.17 anhand eines Schubspan-
nungs-Verzerrungs-Diagramms eines im Rahmen dieser Arbeit bei 296 K durchgeführten Ver-
suchs dargestellt: ZFB nach Puck wird an dem Punkt angenommen, an welchem der Sekanten-
modul genau zwei Drittel des Normsekantenmoduls beträgt.  

Die so ermittelten Festigkeiten für den im Schub-Zugversuch vorliegenden Spannungszustand 
decken sich jedoch nicht mit denen, welche theoretisch mit dem mikromechanischen Modell 
nach Krimmer berechnet wurden. Krimmer vergleicht in seiner Arbeit den von ihm erhaltenen 
Bruchkörper mit dem nach Puck, bei welchem deutlich höhere Schubfestigkeiten angenom-
men werden. Krimmer erklärt den Unterschied damit, dass bei Puck das Versagen der Einzel-
schicht im Verbund beschrieben wird, während Krimmer die Erstschädigung der Matrix in der 
Einzelschicht beschreibt [42].  

Folglich muss auch der für das Erreichen des Krimmerschen Kriteriums angenommene Punkt 
im Schub-Zug-Versuch früher auftreten, als der nach dem 2/3-Verfahren bestimmte. Es wird 
daher vorgeschlagen, das Erreichen der Erstschädigungsgrenze in der Matrix, bei der 
Schubspannung, bei welcher der Quotient zwischen Schubspannung und Gleitung 90% des 
Normmoduls beträgt, anzunehmen. Dieser Punkt ist ebenfalls in Abbildung 5.17 dargestellt. 
Der Wert von 90% des Normmoduls wurde empirisch aufgrund der guten Korrelation mit dem 
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theoretisch ermittelten Versagen der Matrix angenommen. Die Allgemeingültigkeit dieser An-
nahme ist jedoch, wie auch die des 2/3-Verfahrens nach Basan, nicht bewiesen. Schubrah-
menversuche mit verschiedenen Faser-Matrix-Kombinationen bei gleichzeitiger Schädigungs-
überwachung mithilfe der Lichtabsorptionsanalyse oder der Röntgenrefraktionstopographie 
könnten näheren Aufschluss über den wahren Beginn der Schädigung unter Schubbeanspru-
chung geben. 

 

Abbildung 5.17: Auswertung der Schub-Zugversuche nach Basan und mit der 90%-Methode 

Die nach beiden Methoden ausgewerteten experimentellen Ergebnisse werden in 
Abbildung 5.18 dargestellt. Zum Vergleich ist die ausgewertete Festigkeit nach dem Volu-
menänderungsenergiekriterium dargestellt: Da eine Schubspannung bei der Transformation 
ins Hauptspannungssystem zwei entgegengesetzten Hauptspannungen entspricht, welche 
sich nach Gleichung (2-29) gegenseitig aufheben, tragen hier nur die mechanischen 𝜎⊥-Span-
nungen sowie die thermischen Eigenspannungen zur Volumenänderungsenergie bei.  Das Kri-
terium ist also offensichtlich nicht für Schubversagen anwendbar. Die anderen Versagenskri-
terien zeigen eine gute Übereinstimmung zu den nach der 90%-Methode ausgewerteten Ver-
suchsergebnissen. Der Rechenweg für die Festigkeitsberechnungen nach den verschiedenen 
Verfahren erfolgt analog zur Bestimmung der Querzugfestigkeit und wird ebenfalls in Kapi-
tel A.1 Schritt für Schritt beschrieben. 

Das phänomenologische Schädigungsverhalten von ±45° faserverstärkten Probekörpern un-
ter quasi-statischer thermomechanischer Belastung wird in Kapitel 5.3.5 im Detail diskutiert. 
Aufgrund der dort gezeigten Auswertungen der Lichtabsorptionsanalyse kann geschlossen 
werden, dass die Annahme des 90%-Kriteriums berechtigt ist, da in diesem Bereich die ersten 
Zwischenfaserbrüche detektiert werden. 
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Abbildung 5.18: Maximale Schubspannungen im Schub-Zug-Versuch 

5.3.5 Untersuchung der Schadensentwicklung im Mehrschichtverbund unter 
quasi-statischer thermomechanischer Last 

Die Temperaturabhängigkeit der Schadensinitiierung und -entwicklung wurde für zwei ver-
schiedene Laminataufbauten im Bereich zwischen 253 𝐾 und 343 𝐾mittels Lichtabsorptions-
analyse untersucht. 

Es wurden Prüfkörper mit dem Laminataufbau [+45°/−45°]2𝑆 sowie mit dem Laminataufbau 
[0°/90°]2𝑆 untersucht, um sowohl eine überwiegende Schubbeanspruchung als auch eine 
überwiegende Querzugbeanspruchung der jeweiligen Einzelschichten betrachten zu können. 
Die Zugversuche wurden mit einer Prüfgeschwindigkeit von 0,5 mm ⋅ min−1 für die ±45°-ver-
stärkten Prüfkörper und mit einer Geschwindigkeit von 0,25 mm ⋅ min−1 bei den 0°/90°-fa-
serverstärkten Prüfkörpern durchgeführt. Die Prüfgeschwindigkeiten wurden bewusst lang-
sam gewählt, so dass die Schädigung hinreichend detailliert überwacht werden kann. Die Auf-
nahmen erfolgten mit einer Frequenz von 0,6 Hz. Dabei wurde große Sorgfalt auf konstante 
Lichtverhältnisse gelegt, eine Verfärbung der Prüfkörperoberfläche aufgrund der Temperatur 
erfolgte wegen der relativ kurzen Gesamtdauern der einzelnen Versuche nicht. Der Schädi-
gungsparameter 𝐷 wird nach Gleichung (2-38) bestimmt.  

In Abbildung 5.19 ist exemplarisch das Verhalten der Schädigung 𝐷 und der mit dem Prüfma-
schinenweg gemessenen Dehnung 휀 für einen quasistatischen Zugversuch an einer 0°/90° fa-
serverstärkten Probe über die Spannung in Probenlängsrichtung 𝜎𝑥 bei Raumtemperatur auf-
getragen. Dazu wird der optische Schädigungszustand an ausgewählten Punkten gezeigt.  
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Abbildung 5.19: Schädigung eines 0°/90°-faserverstärkten Prüfkörpers unter quasi-statischer Zugbe-
lastung bei T = 296 K 

Der im Punkt a gezeigte unbelastete Prüfkörper ist weitgehend lichtdurchlässig. Die Zunahme 
der Dehnung erfolgt linear-elastisch mit konstanter Steigung. Mit zunehmender Last beginnt 
eine diffuse Graufärbung, welche sich in einem Anstieg des Schadensparameters D darstellt. 
Außerdem ist eine beginnende Abnahme der Steifigkeit erkennbar, welche sich in einem et-
was höheren Anstieg der Dehnung im Diagramm zeigt. Die diffuse Graufärbung ist auf Mikro-
kavitationen im Material zurückzuführen, welche sich physikalisch mit dem Erreichen eines 
kritischen Werts der Volumenänderungsenergie der Matrix erklären lassen (siehe Kapitel 
3.1.2). Dieser Zustand ist im Punkt b dargestellt. Die zunehmenden Mikrokavitationen führen 
zu einem annähernd linearen Anstieg des Schadensparameters. Es bilden sich von den Pro-
benrändern ausgehend erste makroskopische Risse. Die Steifigkeit der Probe nimmt aufgrund 
der Degradation der 90°-Lagen weiter ab. Die Risse sind deutlich im Punkt c zu erkennen. Auf-
grund der Bildung neuer Risse und des Wachstums vorhandener Makrorisse ändert sich der 
Anstieg des Schadensparameters. Im Punkt d ist ein nahezu mit Rissen gesättigter Prüfkörper 
zu erkennen. Der Zacken zwischen den Punkten c und d deutet auf erste Faserrisse hin, welche 
zunächst im Randbereich des Prüfkörpers auftreten, jedoch nicht mit einem Anstieg des Scha-
densparameters detektierbar sind. Im Punkt e kommt es schließlich zum schlagartigen Versa-
gen des Prüfkörpers aufgrund des Versagens der Fasern in 0°-Richtung. 
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Analog sind in Abbildung 5.20 die Schädigung und die Dehnung eines ±45°-faserverstärkten 
Prüfkörpers im quasistatischen Zugversuch bei Raumtemperatur dargestellt.  

 

Abbildung 5.20: Schädigung eines ±45°-faserverstärkten Prüfkörpers unter quasi-statischer Zugbelas-
tung bei T = 296 K 

Im Gegensatz zum 0°/90°-faserverstärkten Prüfkörper ist zunächst ein nahezu linearer Anstieg 
des Schadensparameters zwischen der unbelasteten Probe im Punkt a und der mit 60 MPa 
belasteten Probe im Punkt b zu erkennen, wobei hier noch keine makroskopische Schädigung 
ersichtlich ist. Im Dehnungsverlauf ist nach einem nahezu linear-elastischen Anfangsbereich 
eine beginnende Steifigkeitsabnahme zu beobachten. 

Mikroskopisch ist in diesem Bereich ein Wachstum von Faser-Matrix-Ablösungen an Ferti-
gungsimperfektionen wie nicht vollständig angebundenen Fasern zu beobachten. Anschlie-
ßend kommt es zu einem progressiven Anstieg der Schädigung, welcher sich in einer Zunahme 
von Matrix-Mikrorissen und Faser-Matrix-Ablösungen bemerkbar macht (Punkte c, d und e), 
an den Probenrändern bilden sich erste Delaminationen. Durch die zunehmende Degradation 
der Matrix ist in diesem Bereich ein Abfall der Steifigkeit, d.h. eine progressive Dehnungszu-
nahme zu betrachten. Erst im Bereich des Punktes d kommt es aufgrund von Faserrotationen, 
welche durch die Längung bei gleichzeitiger Querkontraktion der Probe zurückzuführen sind 
[142], zu einer leichten Steifigkeitszunahme des Probekörpers, so dass die aufgebrachte Span-
nung in eine Sättigung läuft. Der Zugversuch wurde im Punkt e vor dem mechanischen Versa-
gen des Prüfkörpers beendet. 
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Die Versuche wurden bei verschiedenen Umgebungstemperaturen wiederholt, wobei die Um-
gebungstemperatur während eines Versuchs konstant gehalten wurde. Da der mittels Lich-
tabsorptionsanalyse erhaltene Schadensparameter 𝐷 lediglich ein qualitatives Maß ist und 
von verschiedenen Einflussfaktoren wie der Probenbeleuchtung, den Parametern der Kamera 
sowie den Lichtverhältnissen in der Umgebung abhängt, wurde Wert darauf gelegt, diese zwi-
schen den Versuchen nicht zu verändern. Durch die in Kapitel 2.4.3 beschriebene Normierung 
des Schädigungsparameters können zwar kleine Schwankungen der Lichtverhältnisse wäh-
rend eines Versuchs ausgeglichen werden, jedoch ist nur bei näherungsweise gleichen Licht-
verhältnissen auch eine Vergleichbarkeit zwischen den einzelnen Versuchen gegeben. Es wur-
den Schädigungskurven bei verschiedenen Temperaturstufen ermittelt. Diese sind für 0°/90° 
verstärkte Probekörper in Abhängigkeit der Längsspannung 𝜎𝑥 in Abbildung 5.21 dargestellt. 
Es ist erkennbar, dass die Schädigungskurven mit Ausnahme der bei 𝑇 = 343 𝐾 einer ähnli-
chen Charakteristik folgen. Auch phänomenologisch konnten bei den verschiedenen Tempe-
raturen jeweils die gleichen Schädigungsmechanismen beobachtet werden. 

 

Abbildung 5.21: Schädigungsentwicklung im Zugversuch bei 0°/90°-faserverstärkten Prüfkörpern 

Analog zeigt Abbildung 5.22 die Entwicklung der Schädigung im Verhältnis zur Längsspannung 
bei ±45° faserverstärkten Prüfkörpern. Hier ist bei allen geprüften Temperaturniveaus ein ähn-
liches progressives Verhalten der Schädigungsentwicklung zu beobachten. Die Längsspannung 
wurde bei beiden Grafiken rechnerisch aus der Prüfmaschinenkraft und dem Ausgangsquer-
schnitt der Prüfkörper bestimmt. 
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Abbildung 5.22: Schädigungsentwicklung im Zugversuch bei ±45°-faserverstärkten Prüfkörpern 

Um die Hypothese zu untersuchen, dass die Matrixanstrengung maßgebend für die Entwick-
lung der Schädigung ist, werden für alle Temperaturen und Laststufen die entsprechenden 
Spannungszustände der Matrix unter Berücksichtigung der thermischen Eigenspannungen für 
den ungeschädigten Prüfkörper ausgewertet. Bei den 0°/90°-faserverstärkten Prüfkörpern 
wird dabei eine 90°-Lage betrachtet, da hier die deutlich höheren Anstrengungen zu erwarten 
sind. Dazu werden aus der Laminatspannung und aus den in Kapitel 5.3.4 hergeleiteten rech-
nerischen Elastizitäten der Einzelschichten die Spannungen und Dehnungen der 90°-Lage er-
rechnet. Bei den ±45° faserverstärkten Prüfkörpern sind die Spannungszustände in beiden La-
genorientierungen betragsmäßig identisch, es wird daher die Anstrengung in einer beliebigen 
Lage betrachtet. Die Anstrengung der Matrix wurde zum Vergleich einerseits mit dem para-
bolischen Fließkriterium, andererseits mit dem Kriterium der kritischen Volumenänderungs-
energie berechnet. Die Berechnungen werden Schritt für Schritt im Anhangkapitel A.2 darge-
legt. 

Die erhaltenen Schädigungskurven sind in Abbildung 5.23 für die Versuche mit einer 0°/90°-
Faserorientierung der Prüfkörper dargestellt. Die Schädigungskurven sind vergleichend für das 
parabolische Kriterium und das Volumenänderungsenergiekriterium dargestellt. Es ist erkenn-
bar, dass die einzelnen Schädigungskurven unter der Verwendung beider Kriterien zu einer 
Masterschädigungslinie zusammenfallen. Eine Ausnahme bildet hierbei wieder die Schädi-
gungslinie bei 𝑇 = 343 𝐾. Weiterhin können bereits bei Matrixanstrengungen von 𝑒𝑀 < 1 
Schäden detektiert werden. Ein diskreter Punkt der Erstschädigung der Matrix ist nicht er-
kennbar, vielmehr handelt es sich bei der Schadensinitiierung um einen Prozess, welcher 
schon bei niedrigen Lasten an Fertigungsimperfektionen beginnt. Ab einer Matrixanstrengung 
von 𝑒𝑀 ≈ 1 wird jedoch ein deutlich steilerer Anstieg der Schädigung beobachtet. 
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Abbildung 5.23: Schädigungsverlauf in Abhängigkeit der Matrixanstrengung im quasistatischen Zug-

versuch an 0°/90°-verstärkten Prüfkörpern 

Analog sind die Schädigungskurven für ±45° faserverstärkte Prüfkörper in Abbildung 5.24 dar-
gestellt. Auch hier ergibt sich unter Verwendung des parabolischen Kriteriums eine sehr gute 
Korrelation der einzelnen Schädigungskurven, aus denen sich eine Masterschädigungskurve 
ableiten lässt. Der deutliche Anstieg der Kurven ab einer Anstrengung im Bereich von 𝑒𝑀 ≈ 1 
lässt darauf schließen, dass hier die erste signifikante Schädigung der Matrix stattfindet. Die 
in Kapitel 5.3.4 getroffene Annahme einer Erstschädigung bei 90% der Normschubsteifigkeit 
scheint also gültig zu sein. 

Das Volumenänderungsenergiekriterium dagegen scheint für die vorwiegend schubbelasteten 
±45°-faserverstärkten Prüfkörper ungeeignet zu sein. Die Kurven korrelieren nicht und die 
rechnerischen Anstrengungen liegen durchgehend im Bereich von 𝑒𝑀 < 1. Die Volumenände-
rungsenergie scheint daher nicht maßgeblich für die Schädigung der Prüfkörper zu sein. Auf-
grund der in den Versuchen erreichten relativ hohen Dehnungen ist es naheliegend, dass Mat-
rixversagen in erster Linie durch Fließen auftritt. Die Bildung von Mikrokavitationen, welche 
für relativ kleine Dehnungen charakteristisch ist, hat hier nur einen untergeordneten Einfluss 
gegenüber den durch die Gestaltänderungsenergie hervorgerufenen Fließprozessen in der 
Matrix. 
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Abbildung 5.24: Schädigungsverlauf in Abhängigkeit der Matrixanstrengung im quasistatischen Zug-
versuch an ±45°-verstärkten Prüfkörpern 

Da das Schädigungsverhalten bei 𝑇 = 343 𝐾 nahe der Glasübergangstemperatur eine andere 
Charakteristik aufweist als bei niedrigeren Temperaturstufen, ist es naheliegend, dass hier 
auch phänomenologisch andere Schädigungsmechanismen auftreten. Vergleichend sind Auf-
nahmen der Probekörper bei den verschiedenen Temperaturstufen in Abbildung 5.25 gezeigt, 
welche kurz vor dem Versagen durch makroskopische Faserbrüche gemacht wurden.  

    

T = 253 K T = 296 K T=323 K T=343 K 

Abbildung 5.25: Prüfkörperaufnahmen unmittelbar vor Einsetzen der ersten makroskopischen Fa-
serbrüche 

Während bei einer Temperatur von 253 K diskrete Risse quer zur Belastungsrichtung erkenn-
bar sind, ist bei 323 K eine einsetzende Änderung der Schädigungsmechanismen hin zu einer 
diffusen Graufärbung erkennbar. Bei einer Temperatur von 343 K sind schließlich keine mak-
roskopischen Risse mehr erkennbar. 

Lichtmikroskopische Aufnahmen der Prüfkörper nach Probenbruch, welche vergleichend in 
Abbildung 5.26 für eine Temperatur von 253 K und in Abbildung 5.27 für eine Temperatur von 
343 K dargestellt sind, bestätigen dies. Die Aufnahmen zeigen einen Bereich, welcher sich 

0 0.5 1 1.5 2
0

0.05

0.1

0.15

eM / 1

D
 / 

1
parabolisches Kriterium

 

0 0.5 1
0

0.05

0.1

0.15

eM / 1
D

 / 
1

Volumenänderungsenergiekriterium
 

T = 253 K T = 296 K T = 323 K T = 343 K



 

 

83 

mittig in den in Abbildung 5.25 dargestellten Prüfkörpern befindet. In den Durchlichtaufnah-
men sind die Risse in schwarzer Farbe dargestellt. Bei dem bei 253 K getesteten Prüfkörper 
sind Risse quer zur Belastungsrichtung erkennbar, welche meistens die gesamte Probenbreite 
durchdringen. Die Breite der Risse liegt hier im Bereich von ca. 15 µm bis 100 µm. Demgegen-
über sind bei dem bei 343 K getesteten Prüfkörper Risse in Quer- und Längsrichtung sichtbar, 
welche diffus über die gesamte betrachtete Fläche verteilt sind. Die Breite der Risse ist deut-
lich geringer im Vergleich zum bei 253 K getesteten Prüfkörper und beträgt weniger als 10 µm. 

   

Abbildung 5.26: Lichtmikroskopische Aufnahme 
der Prüfkörperoberfläche nach dem quasistati-
schen Zugversuch bei T = 253 K  

Abbildung 5.27: Lichtmikroskopische Aufnahme 
der Prüfkörperoberfläche nach dem quasistati-
schen Zugversuch bei T = 343 K 

Die hier gezeigten unterschiedlichen Schadensmechanismen wurden auch von Müller beo-
bachtet, welcher verschiedene Matrixsysteme bei Raumtemperatur untersucht hat [43]. Mül-
ler untersucht dabei einen Zusammenhang zwischen einem diffuser werdenden Schadensbild 
mit Mikrorissen und den bruchmechanischen Eigenschaften der Matrix. Müller zeigt, dass bei 
Matrixsystemen mit einer hohen Risszähigkeit tendenziell eher eine Schädigung durch diffuse 
Mikrorissbildung eintritt, während breitere, einzelne Risse eher bei Matrices mit einer gerin-
gen Risszähigkeit auftreten. Es liegt daher nahe, dass dem hier zu beobachtende Wechsel der 
Mechanismen die gleiche Ursache, nämlich eine zunehmend spröder werdende Matrix bei 
niedrigen Temperaturen, zu Grunde liegt. 

Im Gegensatz zu den 0°/90°-faserverstärkten Prüfkörper sind bei den ±45°-faserverstärkten 
Prüfkörpern nur geringe Unterschiede in der makroskopischen Schädigungsphänomenologie 
in Abhängigkeit der Temperatur erkennbar. Es ist bei allen getesteten Temperaturstufen der 
in Abbildung 5.20 dargestellte Verlauf der Schädigung zu erkennen. 
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5.4 Diskussion der statischen Charakterisierung 

In einem aufwändigen Versuchsprogramm wurden die folgenden Werkstoffeigenschaften im 
Temperaturbereich von 213 K bis 343 K ermittelt: 

• Mittels thermischer Analysemethoden wurden die Glasübergangstemperatur 𝑇𝑔 des 

Matrixwerkstoffs sowie der qualitative Verlauf der Steifigkeit in Abhängigkeit der Tem-
peratur ermittelt. 

• Die thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Matrix und FKV wurden mithilfe der 
Dilatometrie bestimmt. 

• Die Zug- und Druckfestigkeiten sowie die Steifigkeit der Matrix wurden experimentell 
ermittelt.  

• Die Zugfestigkeiten und Elastizitätsmoduln des unidirektional verstärkten FKV wurden 
in Faserlängsrichtung sowie in 90°-Richtung bestimmt. Des Weiteren wurden der 
Schubmodul und die Festigkeit im Schub-Zug-Versuch ermittelt. 

• An zwei verschiedenen Kreuzlaminaten wurde die Schädigungsinitiierung und -evolu-
tion unter quasi-statischer Belastung untersucht. 

• Durch die Analyse der Krümmung eines unsymmetrischen Laminats wurde die eigen-
spannungsfreie Temperatur 𝑇0 bestimmt. 

Die vollständige thermoelastische Charakterisierung von Matrix, Verstärkungsfaser und Ver-
bundwerkstoff in einem weiten Temperaturbereich erlaubt eine systematische Untersuchung 
des thermomechanischen Schädigungsverhaltens, welche in den folgenden Kapiteln vorge-
stellt wird. Der Rückgriff auf die mikromechanische Formulierung ermöglicht es dabei, die er-
haltenen Erkenntnisse auch auf andere Faser- und Matrixwerkstoffe, Fertigungsparameter 
und Aushärtebedingungen zu adaptieren.  

Der Vergleich der ermittelten Kennwerte mit der Literatur gestaltet sich, wie üblich im Bereich 
der FKV, als schwierig. Zwar existieren trotz der großen Zahl möglicher Faser-Matrix-Kombi-
nationen Untersuchungen [25,43,44,100,101,168], welche mit dem gleichen Werkstoff durch-
geführt wurden, jedoch führen auch die Verwendung anderer Fertigungsverfahren oder Aus-
härtungszyklen zu abweichenden Ergebnissen. Da das in dieser Arbeit verwendete Fertigungs-
verfahren eine Neuentwicklung ist, werden die Ergebnisse mit Literaturergebnissen, welche 
aus Versuchen an FKV-Proben aus textilen Halbzeugen gewonnen wurden, verglichen.  

Eine thermomechanische Charakterisierung des Matrixwerkstoffes RIM 135 (noch unter der 
Vorgängerbezeichnung L135i) wurde ebenfalls von Fiedler [100,101] durchgeführt. Kennwerte 
bei Raumtemperatur wurden u. a. von Müller [43,44], Krimmer [25] und Samborsky et al. [168] 
ermittelt. Ein Vergleich der ermittelten Elastizitätsmoduln ist in Abbildung 5.28 dargestellt; die 
experimentell gemessenen Zugfestigkeiten werden in Abbildung 5.29 vergleichend gezeigt. 
Bei der Interpretation der Ergebnisse sind die verschiedenen Aushärtebedingungen der Harz-
systeme zu beachten, diese sind in Tabelle 5.8 aufgeführt. Darüber hinaus muss berücksichtigt 
werden, dass in der Untersuchung von Samborsky et al. eine andere Härterkomponente ver-
wendet wurde. 
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Tabelle 5.8: Aushärtebedingungen des Harzsystems in der Literatur 

Untersuchung Fiedler 
[100,101] 

Müller 
[43,44] 

Krimmer 
[25] 

Samborsky 
[168] 

Kraus 

Harzsystem 
L135i 
H137 

RIMR 135 
RIMH 137 

RIMR 135 
 RIMH 137 

RIMR 135 
RIMH 1366 

RIMR 135 
RIMH 137 

Aushärtungs- 
bedingungen 

24 h 296 K 
24 h 343 K 

24 h 296 K 
15 h 353 K 

9 h 333 K 
8 h 338 K 

12 h 296 K 
12 h 343 K 

48 h 296 K 
15 h 353 K 

Vergleicht man die in Abbildung 5.28 dargestellten, von Fiedler gemessenen, temperaturab-
hängigen Elastizitätsmoduln mit denen, welche im Rahmen dieser Arbeit ermittelt wurden, so 
sind deutliche Unterschiede erkennbar. Die von Fiedler gemessenen Steifigkeiten bei erhöh-
ten Temperaturen sind etwas niedriger als die hier bestimmten, was auf eine niedrigere Glas-
übergangstemperatur aufgrund der um 10 K geringeren Härtungstemperatur des Harzsystems 
zurückzuführen ist. Die von Fiedler gemessene Steifigkeit bei niedrigen Temperaturen ist da-
gegen deutlich höher als die im Rahmen dieser Arbeit bestimmte. Hier sei auf die in Kapi-
tel 5.2.1 dargelegten Schwierigkeiten bei der Steifigkeitsbestimmung von Epoxidharzen hin-
gewiesen, möglicherweise zeigt sich hier ein Versteifungseffekt durch die Verwendung von 
Dehnungsmessstreifen. Auch die Verwendung von Setzdehnungsaufnehmern im Niedrigtem-
peraturbereich ist nicht unproblematisch, da es z. B. zu Verfälschungen der Messwerte durch 
eine Vereisung des Prüfkörpers kommen kann. Die bei Raumtemperatur bestimmten Werte 
von Müller und Krimmer sind etwas höher als die hier vorgestellten Moduln, möglicherweise 
ebenfalls durch den Einfluss der DMS bedingt. Die deutlich höhere von Samborsky gemessene 
Steifigkeit ist möglicherweise durch den verwendeten Härter bedingt.  

 

Abbildung 5.28: Vergleich der ermittelten Elastizitätsmoduln für das Reinharz RIM 135 mit Literatur-
werten nach Fiedler [100], Müller [43,44], Krimmer [25] und Samborsky et al [168] 

Die in Abbildung 5.29 dargestellten Zugfestigkeiten zeigen eine gute Korrelation zwischen Li-
teraturwerten und den in dieser Arbeit ermittelten Festigkeiten. Die von Fiedler bestimmten 
Festigkeiten sind bei erhöhten Temperaturen etwas unterhalb der in dieser Arbeit bestimm-
ten Werte, hier zeigt sich der Einfluss der etwas niedrigeren Aushärtungstemperatur und da-
mit auch geringeren Glasübergangstemperatur des Systems. 

Kraus
Fiedler
Müller
Krimmer
Samborsky



 

86   BAM-Dissertationsreihe 

Die von Fiedler bestimmte Festigkeit im Niedrigtemperaturbereich ist deutlich geringer als die 
Festigkeit aus der in Kapitel 5.2.1 beschriebenen Messung. Es sei dazu auf die im gleichen 
Kapitel dargestellten Herausforderungen bei der Festigkeitsbestimmung im Niedrigtempera-
turbereich verwiesen: Aufgrund des bei geringen Temperaturen sehr spröden Harzsystems 
können kleine Imperfektionen an den Prüfkörperrändern durch ihre Kerbwirkung ein vorzeiti-
ges Prüfkörperversagen auslösen. Trappe et al. [186] zeigen den Zusammenhang zwischen 
den bruchmechanischen Eigenschaften eines Harzsystems und seines Aushärtegrades. Ein ge-
ringerer Aushärtegrad, wie er bei Fiedler aufgrund der niedrigeren Aushärtetemperatur vor-
liegt, führt demnach zu einem spröderen Harzsystem. Dieser Umstand erschwert demnach 
wie oben erläutert die Bestimmung der wahren Zugfestigkeit des Epoxidharzes bei niedrigen 
Temperaturen zusätzlich.  

 

Abbildung 5.29: Vergleich der ermittelten Zugfestigkeiten für das Reinharz RIM 135 mit Literaturwer-
ten Fiedler [100,101], Müller [43,44], Krimmer [25] und Samborsky et al. [168] 

Für den Glasfaser-Kunststoff-Verbund aus dem Harzsystem RIM 135 und der Advantex 
SE1500-Glasfaser hat Samborsky [168] ebenfalls Kennwerte bei Raumtemperatur ermittelt. 
Diese sind vergleichend zu den in Kapitel 5.3 beschriebenen Ergebnissen in Tabelle 5.9 darge-
stellt. Signifikante Unterschiede zwischen den Untersuchungen sind lediglich im Querzugmo-
dul 𝐸⊥ und in der Längszugfestigkeit 𝑅∥

+ zu erkennen. Der höhere Querzugmodul bei Sam-
borsky lässt sich mit dem steiferen Harzsystem aufgrund der Verwendung eines alternativen 
Härters erklären, für die Diskussion der Längszugfestigkeit sei auf die begrenzte Aussagekraft 
des Längszugversuchs an unidirektional verstärkten FKV nach DIN EN 527-5:2012 [10] sowie 
auf die von Andersons et al. untersuchte Streuung der Faserfestigkeiten verwiesen [182]. Tem-
peraturabhängige Werkstoffversuche am Faser-Kunststoff-Verbund wurden von Fiedler 
durchgeführt, jedoch wurde ein FKV bestehend aus RIM 135 und einer HTA-Kohlenstofffaser 
untersucht [100,102]. Weitere thermomechanische Untersuchungen mit dem FKV bestehend 
aus RIM 135 und der Advantex SE 1500 Glasfaser sind dem Autor nicht bekannt. 

  



 

 

87 

Tabelle 5.9: Vergleich der Kennwerte des FKV mit Literaturdaten von Samborsky et al. [168] 

 𝝋𝒓𝒆𝒇 𝑬∥ 𝑬⊥ 𝝂∥⊥ 𝑮∥⊥ 𝑹∥
+ 𝑹⊥

+ 𝑹∥⊥
  

Untersuchung − 𝑴𝑷𝒂 𝑴𝑷𝒂 − 𝑴𝑷𝒂 𝑴𝑷𝒂 𝑴𝑷𝒂 𝑴𝑷𝒂 

Kraus 0.55 46380 10860 0,282 3720 980 47,8 - 

Samborsky [168] 0.568 - 0.582 44600 16000 0,262 3490 1240 43,9 55,8 

Die ermittelten Materialdaten erlauben es schließlich, mit dem in Kapitel 5.3.5 vorgestellten 
Zusammenhang zwischen der Schadensentwicklung unter quasi-statischer thermomechani-
scher Belastung und der Matrixanstrengung, diese auch bei beliebigen anderen Temperaturen 
unterhalb des Glasübergangs vorherzusagen. Dies vereinfacht die experimentelle Charakteri-
sierung neuartiger Harzsysteme, welche nur noch bei wenigen Temperaturstufen erfolgen 
muss. Die mechanischen Eigenschaften bei weiteren Einsatztemperaturen können über die in 
Kapitel 5.3.4 dargestellten linearen Zusammenhänge hinreichend gut vorhergesagt werden. 
Die in Kapitel 5.3.5. dargestellten Masterschädigungskurven zeigen, dass die Schädigung bei 
gleicher Matrixanstrengung bei unterschiedlichen Temperaturen vergleichbar verläuft, auch 
wenn der gewählte linear-elastische Ansatz eigentlich ab der ersten Schädigung der Struktur 
nicht mehr gültig ist und bruchmechanische Vorgänge einsetzen. Dennoch kann mithilfe der 
linear-elastischen Matrixanstrengung eine Vorhersage der Schadensentwicklung getroffen 
werden und, wenn man sie mit etablierten Degradationsmodellen kombiniert, auch eine Vor-
hersage über die Abnahme von Festigkeit und Steifigkeit infolge von Mikrorissen getätigt wer-
den. Dies kann einerseits bei der Entwicklung thermomechanisch belasteter Strukturen einer-
seits zu präziseren Annahmen bei der Vorauslegung führen, andererseits die experimentelle 
Nachweisführung vereinfachen. Die im quasi-statischen Versuch gewonnenen Erkenntnisse 
werden im folgenden Kapitel dann auf die Schädigung unter schwingender Beanspruchung 
übertragen. 
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6 Untersuchungen zum Ermüdungsverhalten unter thermomecha-
nischer Belastung 

Im Vergleich zu vielen metallischen Werkstoffen zeichnet sich die Werkstoffgruppe der Faser-
Kunststoff-Verbunde durch eine relativ hohe Schwingfestigkeit aus. Dennoch existiert eine 
Reihe von Anwendungsfällen, vor allem im Bereich großer Lastspielzahlen, in dem nicht das in 
Kapitel 5 diskutierte quasi-statische Verhalten dimensionierend für eine FKV-Struktur ist, son-
dern das Verhalten infolge von Ermüdungslasten [146,187]. 

Im folgenden Kapitel wird daher der Einfluss der Temperatur auf das Ermüdungsverhalten von 
FKV untersucht. Dazu werden in einem ersten Schritt Wöhlerlinien für zwei verschiedene 
Kreuzlaminate bei verschiedenen konstanten Umgebungstemperaturen im Bereich von 253 K 
bis 343 K ermittelt, um Änderungen im Ermüdungsverhalten bei erhöhten und niedrigen Tem-
peraturen im Vergleich zu Raumtemperaturbedingungen zu ermitteln. Die Ergebnisse der 
Wöhlerversuche werden in Kapitel 6.2 dargestellt. 

In einem weiteren Schritt werden Experimente unter schwingender Last bei jeweils gleichen 
Matrixanstrengungen, jedoch unterschiedlichen Temperaturniveaus durchgeführt. Die tem-
peraturinduzierten Eigenspannungen werden dabei durch eine Veränderung der Mittellast im 
Schwingversuch kompensiert, so dass untersucht werden kann, ob eine gleiche Matrixan-
strengung im ungeschädigten Prüfkörper unabhängig von der Umgebungstemperatur auch zu 
einer gleichen Schädigung im Prüfkörper führt. Dies wird in Kapitel 6.3 diskutiert. 

Die Fragestellung ist schließlich, ob ein rechnerischer Zusammenhang zwischen der Schädi-
gung im Schwingversuch, der Matrixanstrengung und der Temperatur ermittelt werden kann, 
um so Vorhersagen für andere Temperaturniveaus ohne die Notwendigkeit weiterer experi-
menteller Untersuchungen zu treffen. 

6.1 Versuchsaufbau 

Die Schwingversuche wurden in einer servohydraulischen Prüfmaschine vom Typ Schenck PSA 
mit einer ±40 kN-Kraftmessdose durchgeführt. Um die Umgebungstemperatur einzustellen, 
wurde die in Abbildung 6.1 gezeigte Temperaturkammer mit Durchführungen für die Spann-
zeuge und einer Glasscheibe zur optischen Überwachung der Versuche konstruiert, so dass 
die Probekörper im Schwingversuch stets einer konstanten einstellbaren Umgebungstempe-
ratur ausgesetzt sind. Die Kraftmessdose befindet sich dabei außerhalb der Temperaturkam-
mer. Die Kammer wurde mithilfe von isolierten Schläuchen von einem Klimaprüfschrank vom 
Typ Weiss WK-230/70-200 SD temperiert. Die Versuche bei erhöhten Temperaturen wurden 
bei einer relativen Luftfeuchtigkeit von 10 % durchgeführt, um eine unerwünschte Aufnahme 
von Feuchte durch die Prüfkörper zu vermeiden. Bei den Versuchen bei niedrigen Temperatu-
ren wurde die Umgebungsluft durch eine Drucklufttrocknungsanlage maximal entfeuchtet, so 
dass ein Kondensieren oder Vereisen in der Kammer vermieden werden konnte. Aufgrund der 
geringen Sättigungsfeuchte von Luft bei niedrigen Temperaturen kann von keiner nennens-
werten Feuchteaufnahme während der Versuche ausgegangen werden. 
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Abbildung 6.1: Prüfmaschine PSA mit Temperaturkammer 

Die Oberflächentemperatur der Prüfkörper wurde während der Versuche von einem Infrarot-
thermometer des Typs Raytec MI-3 LT02 gemessen. Parallel wurde mithilfe eines Thermoele-
ments die Umgebungstemperatur in der Kammer aufgenommen, um durch einen Vergleich 
von Proben- und Umgebungstemperatur einen Anstieg der Probentemperatur durch Eigener-
wärmung des Prüfkörpers detektieren zu können.  

Eine digitale Spiegelreflexkamera vom Typ Nikon D3300 mit einem Nikkor-Makroobjektiv mit 
einer Brennweite von 60 mm wurde vor der Temperaturkammer montiert, um die Entwick-
lung der Probenschädigung durch regelmäßig aufgenommene Fotografien zu überwachen. Zur 
Beleuchtung wurde eine LED-Flächenleuchte hinter dem Prüfkörper in der Temperaturkam-
mer angebracht, so dass Kamera, Prüfkörper und Beleuchtung in einer Achse liegen. Dies er-
möglicht die Auswertung der Kamerabilder mittels der in Kapitel 2.4.3 beschriebenen Lich-
tabsorptionsanalyse. 
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6.2 Schwingversuche mit konstantem Lastverhältnis bei verschiedenen 
Umgebungstemperaturen 

Zur Ermittlung des Einflusses paralleler Temperaturlasten auf das Ermüdungsverhalten von 
FKV unter schwingender Last wurde eine große Zahl von Wöhlerversuchen durchgeführt. Die 
Versuche wurden unter schwellender Zugbelastung bei verschiedenen Umgebungstempera-
turen mit einem Lastverhältnis von 𝑅 = 0,1 durchgeführt, um den Einfluss von Temperaturän-
derungen bei gleicher mechanischer Belastung auf den FKV zu ermitteln. Die schwellende Zug-
belastung ermöglicht die Betrachtung reiner Zugbeanspruchung im Bauteil, so dass ein Ein-
fluss verschiedener Schädigungsmechanismen im Zug- und im Druckbereich nicht betrachtet 
werden muss. 

6.2.1 Versuchsplanung 

Die Versuche wurden im Zeitfestigkeitsbereich bei Schwingspielzahlen im Bereich von 103 bis 
maximal 107 Lastwechseln durchgeführt. Es wurden dabei Wöhlerkurven bei vier verschiede-
nen Temperaturniveaus für zwei unterschiedliche Laminataufbauten ermittelt. Um das Ermü-
dungsverhalten sowohl unter querzugdominierter als auch unter schubdominierter Beanspru-
chung zu untersuchen, wurden sowohl [0° 90⁄ °]2𝑠 als auch [±45°]2𝑠-Laminate getestet. Da-
bei wurden Prüfkörper mit jeweils gleichen Geometrien wie bei den in Kapitel 5.3.5 beschrie-
benen quasi-statischen Versuchen verwendet. Es wurden, angelehnt an die quasi-statischen 
Versuche, vier verschiedene Temperaturstufen getestet, welche in Tabelle 6.1 aufgeführt sind. 
Die Versuche mit [0° 90⁄ °]2𝑠-Laminaten konnten nicht bei einer Temperatur von 253 𝐾 
durchgeführt werden, da diese Temperatur aufgrund eines Defekts des Weiss 
WK-230/70-200 SD-Klimaprüfschranks zeitweilig nicht erreichbar war. Es wurden daher statt-
dessen Versuche bei der niedrigsten erreichbaren Temperatur von 273 K durchgeführt. 

Tabelle 6.1: Durchgeführte Schwingversuche bei konstantem Lastverhältnis 𝑅 = 0,1 

 253 K 273 K 296 K 323 K 343 K 

[𝟎° 𝟗𝟎⁄ °]𝟐𝐬  X X X X 

[±𝟒𝟓°]𝟐𝐬 X  X X X 

Die Prüffrequenz wurde in Abhängigkeit der aufgebrachten Lastamplitude eingestellt, um die 
Eigenerwärmung der Prüfkörperoberfläche während des Versuchs auf einen Wert von maxi-
mal 3 K gegenüber der Umgebungstemperatur in der Kammer zu begrenzen. Dabei wurde die 
von Trappe [64] beschriebene Proportionalität von dissipierter Energie und dem Quadrat der 
Dehnungsamplitude im Schwingversuch berücksichtigt. 

Die Prüfungen fanden mit Prüffrequenzen im Bereich von 1 Hz ≤ f ≤ 10 Hz statt. Das Prüf-
programm besteht wie in Abbildung 6.2 dargestellt aus drei Prüfsequenzen, so dass die 
Schwingversuche in regelmäßigen Abständen pausiert werden können, um Fotografien für die 
anschließende Lichtabsorptionsanalyse und die optische Beurteilung der Schädigung aufneh-
men zu können. Zu Beginn jedes Schwingversuchs wird in Sequenz I eine lineare Rampe bis 
zur Mittellast 𝜎𝑚 gefahren. Anschließend wird bei konstanter Last in Sequenz II für einen Zeit-
raum von 𝑡 = 3 𝑠 angehalten. In diesem Zeitraum wird über ein analoges Triggersignal die 
Kamera ausgelöst. Dann wird der Prüfkörper in Sequenz III mit einer Anzahl 𝑛𝐼𝐼𝐼 an Schwing-
spielen mit der Lastamplitude 𝜎𝑎 bei einem konstanten Lastverhältnis 𝑅 = 𝜎𝑚𝑖𝑛/𝜎𝑚𝑎𝑥 = 0,1 
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belastet. Die Anzahl der Schwingspiele in Sequenz III wird in Abhängigkeit der erwarteten 
Bruchlastspielzahl festgelegt, um die Menge der erhobenen Prüfdaten auf ein sinnvolles Maß 
zu begrenzen und liegt im Bereich 50 ≤ 𝑛𝐼𝐼𝐼 ≤ 10 000. Die Zyklen II und III werden dann bis 
zum Versagen des Prüfkörpers wiederholt. Als Lastgröße wird die axiale Nennspannung im 
Laminat verwendet, welcher sich aus der an der Prüfmaschine gemessenen Kraft und dem 
Anfangsquerschnitt des Prüfkörpers ergibt, die an der Prüfmaschine gemessene Kraft ist dabei 
die Regelgröße bei allen durchgeführten Schwingversuchen. 

 

Abbildung 6.2: Prüfprogramm für die Wöhlerversuche mit konstantem Lastverhältnis 

Die Versuche wurden bis zu einer Lastspielzahl von 107 Schwingspielen durchgeführt, Prüf-
körper, welche diese Lastspielzahl erreichen werden als Durchläufer gewertet. Die Geometrie 
und der Lagenaufbau der Prüfkörper werden in Kapitel 4.4 beschrieben. 

6.2.2 Schwingfestigkeit unter thermomechanischer Belastung 

Die Wöhlerversuche wurden entweder bis zum Bruch des Prüfkörpers oder bis zum Erreichen 
der Grenzlastspielzahl von 107 Lastwechseln durchgeführt.  

Bei den 0°/90°-faserverstärkten Prüfkörpern trat das Prüfkörperversagen oft aufgrund von Fa-
serbrüchen in der Nähe des Einspannbereichs auf, so dass ein Einfluss der Querdruckbelastung 
durch die Einspannung nicht ausgeschlossen werden kann. Abbildung 6.3 zeigt exemplarisch 
einen Prüfkörper nach dem Versagen im Übergangsbereich der Einspannung zur freien Pro-
benlänge. 

 

Abbildung 6.3: 0°/90°-Prüfkörper nach dem Versagen im Schwingversuch 
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Das Versagen der ±45°-faserverstärkten Prüfkörper dagegen fand in der Regel im Bereich der 
freien Länge infolge von Zwischenfaserbrüchen und Delaminationen statt, was exemplarisch 
anhand eines Prüfkörper in Abbildung 6.4 dargestellt wird.  

 

Abbildung 6.4: ±45°-Prüfkörper nach dem Versagen im Schwingversuch 

Eine detaillierte Diskussion der Schädigungsmechanismen ist in Kapitel 6.2.3 zu finden. 

Abbildung 6.5 zeigt die Wöhlerlinien der Laminatoberspannungen 𝜎𝑚𝑎𝑥 im Verhältnis zur 
Bruchlastspielzahl für die [0°/90°]2𝑠-faserverstärkten Prüfkörper bei den verschiedenen Prüf-
temperaturen. Die Wöhlerlinien wurden dabei gemäß dem in Gleichung (2-30) beschriebenen 
Ansatz nach Basquin abgeleitet. Generell ist nur ein schwacher Temperatureinfluss erkennbar, 
alle Wöhlerlinien weisen vergleichbare Neigungen auf. Dennoch zeigt sich eine schwach aus-
geprägte abnehmende Ermüdungsfestigkeit bei höheren Temperaturen. Die Ermüdungsfes-
tigkeit scheint jedoch bei einer Temperatur von 296 K am größten zu sein; auch die Versuche 
bei 273 K zeigen eine etwas geringere Lebensdauer. Da das Prüfkörperversagen von den Fa-
sern mit ihrer nahezu temperaturunabhängigen Steifigkeit und Festigkeit dominiert wird, er-
scheint dieses Verhalten plausibel. Ein deutlicher Einfluss der Temperatur kann auf die Schä-
digung der Matrix in den 90°-orientierten Einzelschichten gezeigt werden. Dieser wird in Ka-
pitel 6.2.3 diskutiert. 

 

Abbildung 6.5: Wöhlerlinien der Laminatoberspannungen im Verhältnis zur Bruchlastspielzahl bei 
[0°/90°]2𝑆-faserverstärkten Prüfkörpern 

Deutlich größere Abweichungen voneinander zeigen die in Abbildung 6.6 dargestellten Wöh-
lerlinien, welche für die ±45°-faserverstärkten Prüfkörper ermittelt wurden. Auffällig ist hier 
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das abweichende Ermüdungsverhalten bei den bei 343 K durchgeführten Versuchen. Auf-
grund der hohen Temperatur nahe des Glasübergangs des Materials kann davon ausgegangen 
werden, dass hier bereits ein Übergang der Mechanismen von elastischem zu viskoelastischen 
Verhalten begonnen hat und daher die Wöhlerkurve deutlich flacher verläuft als bei den an-
deren Temperaturniveaus. Die Wöhlerlinien der niedrigsten getesteten Temperaturen von 
296 K und 253 K überkreuzen sich, jedoch liegen die Versuchsergebnisse dieser beiden Tem-
peraturniveaus sehr nahe beieinander, so dass hier keine gesicherte Aussage getroffen wer-
den kann. Demgegenüber ist bei 323 K allerdings bereits eine deutliche Reduktion der 
Schwingfestigkeit festzustellen. 

 

Abbildung 6.6: Wöhlerlinien der Laminatoberspannungen im Verhältnis zur Bruchlastspielzahl bei 
[±45°]2𝑆-faserverstärkten Prüfkörpern 

6.2.3 Schädigungsentwicklung in Abhängigkeit der Matrixbeanspruchung 

Für die Schädigung der [0°/90°]-faserverstärkten Prüfkörper ist die Matrixschädigung inner-
halb der 90°-Einzelschichten maßgeblich, wie bereits Schulte, Reifsnider und Stinchcomb in 
ihren Studien in den 1980er Jahren zeigten [47,49], siehe auch Kapitel 1.2.3.  

Die in den im Rahmen dieser Arbeit gemessenen Schädigungen werden exemplarisch für einen 
Versuch mit einer Oberspannung von 𝜎𝑚𝑎𝑥 = 300 𝑀𝑃𝑎 bei einer Temperatur von 𝑇 = 273 𝐾 
in Abbildung 6.7 dargestellt. Es wird sowohl die mittels Lichtabsorptionsanalyse gemessene 
Schädigung 𝐷, als auch die relative Änderung der Steifigkeit 𝐸/𝐸0, welche über den Kraft- und 
den Wegaufnehmer der Prüfmaschine gemessen wurde, dargestellt. Eine Korrelation zwi-
schen Steifigkeitsabnahme und Zunahme der Schädigung wird damit gezeigt. Die ausgewerte-
ten Steifigkeiten zeigen dabei größere Schwankungen als die optisch ermittelte Schädigung, 
da erstere eine Sensitivität gegenüber kleinen Schwankungen der Umgebungstemperatur auf-
weisen. 
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Abbildung 6.7: Verlauf der Schädigung und der Steifigkeitsabnahme in Abhängigkeit der Lastspielzahl 
für einen Schwingversuch mit 𝜎𝑚𝑎𝑥 = 300 𝑀𝑃𝑎; 𝑅 = 0,1 bei 𝑇 = 273 𝐾 

Das in Abbildung 1.1 gezeigte charakteristische Schädigungsverhalten nach Schulte und 
Stinchcomb [47,48] kann reproduziert werden. Dazu werden Aufnahmen der Prüfkörperober-
fläche an ausgewählten Punkten gezeigt: In der ungeschädigten Probe (a) bildet sich bereits 
nach wenigen Schwingspielen eine Vielzahl von Mikrorissen (b). Im charakteristischen Schädi-
gungszustand (CDS) wird zunächst eine Sättigung an Querrissen erreicht (Punkt c). Da dieser 
Punkt im Rahmen der weiteren Modellbildung betrachtet werden soll, wurde ein Matlab-
Skript zur automatisierten Identifikation des CDS entwickelt, welches folgendermaßen vor-
geht: 

• 1. Die gemessenen Schädigungswerte der ersten und letzten 20% der Schwingspiele 
werden für die Auswertung des CDS verworfen. 

• 2. Der verbliebene mittlere Bereich von 0.2 ≤ 𝑁 𝑁⁄ 𝐵𝑟𝑢𝑐ℎ ≤ 0.8 wird linear gefittet. 

• 3. Der Schnittpunkt zwischen linearer Regressionslinie und der gemessenen Schädi-
gung wird als CDS definiert. 

Dieses Verfahren kann auch analog auf die Steifigkeit anstelle der Schädigung angewandt wer-
den und führt bei den [0° 90⁄ °]2𝑠-Prüfkörpern zu vergleichbaren Ergebnissen für die Schwing-
spielzahl zum Erreichen des CDS. 
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Nach Erreichen des CDS kommt es zu einer linearen Schadensakkumulation, welche in erster 
Linie durch das Wachstum von interlaminaren Rissen gekennzeichnet ist, bis die ersten mak-
roskopischen Delaminationen in Punkt d auftreten. Diese wachsen schnell und führen schließ-
lich zum Versagen des Prüfkörpers (Punkt e). 

Der CDS unterscheidet sich phänomenologisch in Abhängigkeit der Temperatur, was in Abbil-
dung 6.8 anhand von Aufnahmen der Prüfkörperoberflächen nach jeweils 106 Schwingspielen 
bei einer Oberspannung von 𝜎𝑚𝑎𝑥  = 200 𝑀𝑃𝑎 und einem Lastverhältnis von 𝑅 = 0,1 darge-
stellt ist. Die Prüfkörper waren während der Aufnahmen keiner mechanischen Belastung aus-
gesetzt. Die Risse sind in schwarzer Farbe dargestellt, zur Verdeutlichung wurde jeweils eine 
Rissstruktur in roter Farbe nachgezeichnet. Während sich bei niedrigen Temperaturen vorwie-
gend durchgängige Querrisse entlang der Fasern bilden, entsteht bei höheren Temperaturen 
eine Ansammlung kürzerer, über die Probe verteilter Risse.  

   

𝑇 = 273 𝐾 𝑇 = 323 𝐾 𝑇 = 343 𝐾 

Abbildung 6.8: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Oberflächen schwingend belasteter Prüfkörper 
mit 𝜎𝑚𝑎𝑥 = 200 𝑀𝑃𝑎; 𝑅 = 0,1 nach 106 Lastwechseln 

Zur exemplarischen Quantifizierung der Rissstrukturen wurde für jeden der in Abbildung 6.8 
dargestellten Prüfkörper eine Rissdichte ermittelt. Dazu wurden die Risse, welche die ge-
dachte Mittellinie des Bildausschnitts schneiden gezählt und dieser Wert wird durch die Länge 
des Ausschnitts dividiert. Die Risse werden in durchgängige, d.h. den ganzen Bildausschnitt 
durchdringende, und nicht durchgängige Risse aufgeteilt. Die Werte sind in Tabelle 6.2 aufge-
führt. Die Abnahme der gesamten Rissdichte bezogen auf die Anzahl der Risse bei höheren 
Temperaturen geht mit einer Zunahme der Breite der Rissstrukturen einher. Die Bestimmung 
der Rissdichten verdeutlicht auch, dass bei höheren Temperaturen weniger durchgängige 
Risse vorhanden sind; es kommt also öfter zum Stopp der Risse in der duktileren Matrix. 
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Tabelle 6.2: Exemplarische Rissdichten und -breiten bei Erreichen des CDS 

 T = 273 K T = 323 K T = 343 K 

Rissdichte gesamt 5,82 𝑚𝑚−1 4,45 𝑚𝑚−1 3,73 𝑚𝑚−1 

Rissdichte 
durchgängige Risse 

3,82 𝑚𝑚−1 1,36 𝑚𝑚−1 0,64 𝑚𝑚−1 

Rissdichte 
 nicht durchgängige Risse 

2,0 𝑚𝑚−1 3,09 𝑚𝑚−1 3,09 𝑚𝑚−1 

Rissbreite 25 µ𝑚…175 µ𝑚 50 µ𝑚…275 µ𝑚 45 µ𝑚…350 µ𝑚 

Im Folgenden sollen die Entstehungen der Spannungen in den 90°-Lagen in Abhängigkeit der 
Prüftemperatur zum besseren Verständnis diskutiert werden. Abbildung 6.9 zeigt den rechne-
rischen Elastizitätsmodul des gesamten [0° 90⁄ °]2𝑠-Laminats in Längsrichtung in Abhängigkeit 
der Umgebungstemperatur. Aufgrund des dominierenden Einflusses der in 0° orientierten Ein-
zelschichten, welche nur einen schwach temperaturabhängigen Elastizitätsmodul aufweisen, 
zeigt auch der Elastizitätsmodul des Kreuzlaminats nur eine schwache Abhängigkeit von der 
Temperatur. 

 

Abbildung 6.9: Berechneter Elastizitätsmodul des [0° 90⁄ °]2𝑠-Laminats in Abhängigkeit der Tempera-
tur 

Linear-elastisches Verhalten vorausgesetzt, folgt daher eine zum Elastizitätsmodul proportio-
nale Änderung der Dehnung des MSV in Abhängigkeit der Temperatur bei gleichen Spannun-
gen. Die aus dieser Dehnung resultierende Spannung quer zur Faserrichtung in der 90°-Schicht 
ist in Abbildung 6.10 links für verschiedene Normalspannungen dargestellt. Aufgrund der in 
Kapitel 5 dargelegten starken Temperaturabhängigkeit des Elastizitätsmoduls in Faserquer-
richtung nehmen auch die Querspannungen der Einzelschicht mit zunehmender Temperatur 
bei gleicher äußerer Belastung ab. Ebenfalls im Diagramm gezeigt werden die makroskopi-
schen Eigenspannungen in Folge des orthotropen thermischen Ausdehnungsverhaltens der 
Einzelschichten. Diese verschwinden bei der spannungsfreien Temperatur von 𝑇0 = 343 𝐾. 
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Die sich aus dem Spannungszustand ergebenden In-situ-Anstrengungen der Matrix sind in Ab-
bildung 6.10 rechts dargestellt. Diese wurden mithilfe des Volumenänderungsenergiekriteri-
ums berechnet. Die Berechnungen folgen dem im Kapitel A.2 dargestellten Schema. Es werden 
die Spannungen und Anstrengungen für verschiedene externe mechanische Lasten 𝜎𝑥 be-
trachtet. Die Kurven bei 𝜎𝑥 = 0 zeigen dementsprechend die rein durch thermische Eigen-
spannungen hervorgerufenen Spannungen bzw. Anstrengungen. 

Aufgrund der bei höheren Temperaturen abnehmenden Festigkeit der Matrix steigen die rech-
nerischen Anstrengungen trotz der abnehmenden Einzelschichtspannungen mit höheren 
Temperaturen an. Die hier gezeigten thermischen Eigenspannungen berücksichtigen sowohl 
die makroskopischen als auch die mikroskopischen, aus den unterschiedlichen Wärmeausdeh-
nungskoeffizienten von Faser und Matrix resultierenden Eigenspannungen. Es kann also ge-
zeigt werden, dass gleiche Normalspannungen im Prüfkörper bei höheren Temperaturen auch 
höhere In-situ-Matrixanstrengungen induzieren. Dies trägt zu der in Kapitel 6.2.2 gezeigten 
Reduktion der Schwingfestigkeit bei höheren Temperaturen bei. Des Weiteren ist erkennbar, 
dass die thermischen Eigenspannungen innerhalb der Matrix absolut gesehen annähernd li-
near mit abnehmender Temperatur zunehmen. Da jedoch auch die Matrixfestigkeit bei sin-
kender Temperatur zunimmt, ist der Anstieg der Matrixanstrengung degressiv: Bei sehr nied-
rigen Temperaturen wird nur noch ein geringer Anstieg der Anstrengung aufgrund thermi-
scher Eigenspannungen errechnet, je niedriger die Temperatur ist, desto geringer also der Ein-
fluss der Eigenspannungen bei weiterer Temperaturabnahme.  

 

Abbildung 6.10: Normalspannung quer zur Faserrichtung (links) und Matrixanstrengung (rechts) in 
den Einzelschichten mit 90°-Faserorientierung 

Um den Einfluss der Matrixanstrengung in der Prüfschicht auf die Schädigung darzustellen, 
wird in Anlehnung an die in Abbildung 6.5 dargestellten Wöhlerlinien die Bildung von normier-
ten Wöhlerlinien vorgeschlagen, welche die Matrixanstrengung 𝑒𝑀 der 90°-Lagen in Abhän-
gigkeit der Lastspielzahl bis zum Erreichen des charakteristischen Spannungszustands 𝑁𝐶𝐷𝑆 
abbilden, um so die Schädigung der Matrix und den damit korrespondierenden Steifigkeitsab-
fall abzubilden. Die normierte Wöhlerlinie und das zugehörige Streuband, begrenzt durch die 
Wöhlerlinien mit einer Überlebenswahrscheinlichkeit von 10 % und 90 % ist in Abbildung 6.11 
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dargestellt. Die bei 𝑇 = 343 𝐾 durchgeführten Versuche wurden für die Berechnung der 
Wöhlerlinien und des Streubandes aufgrund des hier vorherrschenden viskoelastischen Ver-
haltens der Matrix nicht berücksichtigt, die experimentell erhaltenen Punkte sind jedoch im 
Diagramm dargestellt.  

 

Abbildung 6.11: Normierte Wöhlerlinie der Matrixanstrengungen im Verhältnis zur Lastspielzahl zum 
Erreichen des CDS bei verschiedenen Umgebungstemperaturen 

Durch die Normierung auf die Matrixanstrengung kann somit bei den [0° 90⁄ °]2𝑠-Laminaten 
eine zuverlässige Abschätzung der Lebensdauer bis zum Erreichen eines charakteristischen 
Schädigungszustandes unabhängig von der Prüftemperatur durchgeführt werden. Somit kann 
der experimentelle Aufwand zur Abschätzung des Ermüdungsverhaltens bei verschiedenen 
Temperaturen deutlich reduziert werden. Die statistische Aussagekraft der so erhaltenen nor-
mierten Wöhlerlinie wird in Kapitel 6.2.4 diskutiert. 

Alle Versuche wurden bei Matrixanstrengungen von 𝑒𝑀 > 1 durchgeführt, d.h. bereits beim 
ersten Lastwechsel ist nominal von einer Erstschädigung der Matrix auszugehen. Diese Span-
nungsniveaus wurden gewählt, um ein Erreichen des CDS im Lastwechselbereich von 𝑁 < 107 
beobachten zu können. Das Verhalten bei kleineren Matrixanstrengungen im VHCF-Bereich 
wird z. B. in der Arbeit von Müller diskutiert [43,44].  

Bei den ±45°-faserverstärkten Prüfkörpern ist aufgrund der matrixdominierten Steifigkeiten 
und Festigkeiten und der vorwiegenden Schubbeanspruchung ein Schädigungsverhalten unter 
schwingender Last zu beobachten, welches dem von 0°/90°-verstärkten Prüfkörpern ähnelt, 
jedoch einige Unterschiede aufweist. Dieses ist in Abbildung 6.12 exemplarisch über die 
Schwingspielzahl für einen Prüfkörper mit einer Oberspannung von 100 MPa bei einer Tem-
peratur von 253 K unter schwingender Last bei einem Lastverhältnis von 𝑅 = 0,1 dargestellt. 
Gleichzeitig wird die Änderung der Steifigkeit des Prüfkörpers gezeigt. 
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Abbildung 6.12: Verlauf der Schädigung und der Steifigkeitsabnahme in Abhängigkeit der Lastspiel-
zahl für einen Schwingversuch mit 𝜎𝑚𝑎𝑥 = 100 𝑀𝑃𝑎; 𝑅 = 0,1 bei 𝑇 = 253 𝐾 

Zunächst bilden sich in der ungeschädigten Probe (a) während der ersten Lastwechsel über 
den Prüfkörper verteilt einzelne Risse (b). Diese wachsen in Länge und Anzahl zu durchgängi-
gen Querrissen (c). Dieser Bereich I ist durch einen rapiden Anstieg der Schädigung, verbunden 
mit einem Abfall der Steifigkeit von über 30% bezogen auf die Ausgangssteifigkeit, gekenn-
zeichnet. Erste Delaminationen in Punkt c beginnen an den Rändern des Prüfkörpers. Exemp-
larisch ist eine Delamination rot umrandet, welche in Punkt d bereits in Richtung der Verstär-
kungsfasern gewachsen ist. Hier wird der CDS nach 𝑁𝐶𝐷𝑆,𝐸  Lastwechseln erreicht, wenn er 
über die Auswertungen der Steifigkeit berechnet wird. Der über die Lichtabsorptionsanalyse 
bestimmte CDS nach 𝑁𝐶𝐷𝑆,𝐷 Lastwechseln wird aufgrund der Zunahme der Schädigung durch 
die schnell wachsenden Delaminationen erst deutlich später bestimmt.  

Im Folgenden wird für die ±45°-verstärkten Prüfkörper der CDS im Punkt b über die Abnahme 
der Steifigkeit definiert, da dieser Punkt phänomenologisch betrachtet besser zur Definition 
des CDS als Schädigungszustand, in dem eine Sättigung der Matrixrisse erreicht wird, nach 
Reifsnider et al. passt [55]. Das Vorgehen zur Bestimmung des CDS entspricht ansonsten dem 
bei den [0°/90°]2𝑆-Prüfkörpern. Ab dem Punkt d wird kein Wachstum der intralaminaren 
Matrixrisse in Bezug auf ihre Länge und Anzahl beobachtet, sondern ein stabiles Wachstum 
der Delaminationen vom Probenrand her in Phase II, welches im Punkt e sein Maximum er-
reicht. Der anschließende Bereich III ist von einem gegenseitigen Abscheren der Faserlagen 
geprägt und führt zum Versagen des Prüfkörpers in Punkt f. Dabei müssen keine Faserbrüche 
auftreten. 
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Bei niedrigeren Belastungen ergibt sich bei den ±45°-faserverstärkten Prüfkörpern dagegen 
ein anderer Schädigungsverlauf. Dieser wird für einen Prüfkörper, welcher ebenfalls bei einer 
Temperatur von 253 K und einem Lastverhältnis von 𝑅 = 0,1, jedoch nur bei einer Oberspan-
nung von 70 MPa schwingend belastet wurde, in Abbildung 6.13 gezeigt. 

 

Abbildung 6.13: Verlauf der Schädigung und der Steifigkeitsabnahme in Abhängigkeit der Lastspiel-
zahl für einen Schwingversuch mit 𝜎𝑚𝑎𝑥 = 70 𝑀𝑃𝑎; 𝑅 = 0,1 bei 𝑇 = 253 𝐾 

Im Gegensatz zu höher belasteten Probekörpern bilden sich hier im Bereich von Imperfektio-
nen an der ungeschädigten Probe (a), wie z. B. nicht perfekt angebundenen Faserbündeln, 
welche aufgrund von Feuchtigkeitsaufnahme der Faserschlichte entstehen können [167], lo-
kale Schädigungen in Form von Faser-Matrix-Ablösungen entlang der Imperfektion. Dies ist 
anhand der einzelnen Schädigung in Bild (b) zu erkennen. Diese kleinen Schäden sind schon 
mithilfe der Auswertung der Steifigkeiten und des optischen Schadensparameters detektier-
bar. Ausgehend von dieser Faser-Matrix-Ablösung bilden sich Risse in der Nachbarschicht (c), 
welche ausgehend von den Probenrändern zu Delaminationen zusammenwachsen (d). Den-
noch existieren weitgehend ungeschädigte Bereiche im Probekörper, so dass ein CDS im klas-
sischen Sinne nicht erreicht wird. Anschließend kommt es zum beschleunigten Wachstum die-
ser Delaminationen (e), welches schließlich zum Versagen des Probekörpers durch Abscheren 
der Einzelschichten und anschließende Faserbrüche führt (f). Dieser Prozess führt zu einem 
rapiden Anstieg der Schädigung verbunden mit einem Abfall der Steifigkeit kurz vor dem Prüf-
körperversagen. Dieses tritt im Bereich der initialen Imperfektion auf. Da bei diesem Schädi-
gungsprozess kein CDS erreicht wird, werden die so geschädigten Prüfkörper für die Auswer-
tung der charakteristischen Schädigungszustände nicht betrachtet. 
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Bei höheren Temperaturen ergeben die Auswertungen von Steifigkeitsabfall und Lichtabsorp-
tionsanalyse bei allen Temperaturstufen charakteristische Kurven, wie in Abbildung 6.12 ge-
zeigt. Es werden keine signifikanten Änderungen der Schädigungsmechanismen beobachtet. 
Die in Abbildung 6.13 gezeigten lokalen Schädigungen konnten jedoch lediglich bei 𝑇 = 253 𝐾 
und bei 𝑇 = 296 𝐾 beobachtet werden.  

Eine detaillierte Spannungsanalyse von ±45°-faserverstärkten Prüfkörpern im Zugversuch ist 
in der Literatur z. B. bei Basan [142] zu finden. Dennoch soll im Folgenden auf die Beanspru-
chungen der Einzelschicht und die in-situ-Matrixbeanspruchung in Abhängigkeit der Tempe-
ratur eingegangen werden. Abbildung 6.14 zeigt die Normalspannungen quer zur Faserrich-
tung 𝜎2 und die Schubspannungen 𝜏12 der Einzelschicht in Abhängigkeit der Temperatur für 
verschiedene externe Lasten 𝜎𝑥. Die Schubspannungen entsprechen dabei betragsmäßig ge-
mäß der CLT wie u. a. von Basan gezeigt wurde immer der Hälfte der externen Lasten [142]. 
Die Normalspannungen quer zur Faser setzen sich aus den thermischen Eigenspannungen und 
den externen Lasten zusammen. Da abhängig von der Temperatur ein unterschiedliches Ver-
hältnis von Längs- zu Querelastizitätsmodul der Einzelschicht vorliegt, ändert sich auch der 
Betrag von 𝜎2, hinzu kommen die thermisch induzierten Eigenspannungen aufgrund der or-
thotropen Wärmeausdehnung der Einzelschichten im MSV. Daher kann gezeigt werden, dass 
bei niedrigen Temperaturen und bei relativ niedrigen mechanischen Lasten nicht mehr die 
Schubbeanspruchungen, sondern die Querzugbeanspruchungen in der Einzelschicht dominie-
ren. Diese rechnerische Betrachtung korreliert mit dem bei niedrigen Lastniveaus beobachte-
ten Schädigungsverhalten, welches in Abbildung 6.13 gezeigt wird und nur bei Temperaturen 
bis 𝑇 = 296 𝐾 beobachtet wurde. Hier scheint die überwiegende Querzugbeanspruchung für 
den Wechsel der Schädigungsmechanismen ursächlich zu sein. 

In Abbildung 6.15 sind die aus den Schichtspannungen resultierenden Matrixanstrengungen 
für konstante mechanische Lasten in Abhängigkeit der Temperatur dargestellt. Die Matrixan-
strengungen wurden mithilfe des parabolischen Kriteriums berechnet. Hier ist ein exponenti-
eller Anstieg der Beanspruchung bei hohen Temperaturen ersichtlich, welcher trotz der nied-
rigeren Querzugbeanspruchung infolge der geringeren Querzug- und Schubfestigkeiten der 
Matrix auftritt. Da die Schubbeanspruchung unabhängig von der Temperatur ist, kommt es 
somit bei erhöhten Temperaturen zu höheren Matrixanstrengungen. Zum Ablauf der Berech-
nungen sei auf Kapitel A.2 verwiesen. 
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Abbildung 6.14: Normalspannungen quer zur 
Faser und Schubspannungen in den Einzel-

schichten des ±45°-Laminats 

Abbildung 6.15: Matrixanstrengung in Abhän-
gigkeit von Temperatur und Beanspruchung des 

±45°-Laminats 

Analog zu den [0°/90°]2𝑆-Laminaten wird auch für die ±45°-Prüfkörper eine normierte Wöh-
lerlinie, welche die Matrixanstrengung 𝑒𝑀 in Abhängigkeit der Lastspielzahl bis zum Erreichen 
des charakteristischen Spannungszustands 𝑁𝐶𝐷𝑆 abbildet vorgeschlagen. Aufgrund des Lami-
nataufbaus hat die Matrixanstrengung in allen Lagen den gleichen Wert. Die normierte Wöh-
lerlinie und das zugehörige Streuband, begrenzt durch die Wöhlerlinien mit einer Überlebens-
wahrscheinlichkeit von 10% und 90% sind in Abbildung 6.16 dargestellt. Wie bei den 
[0°/90°]2𝑆-Laminaten wurden auch hier die bei 𝑇 = 343 𝐾 durchgeführten Versuche nicht 
für die Berechnung der normierten Wöhlerlinie und des Streubandes berücksichtigt.  
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Abbildung 6.16: Normierte Wöhlerlinie der Matrixanstrengungen im Verhältnis zur Lastspielzahl bis 
zum Erreichen des CDS für ein Lastverhältnis von 𝑅 = 0,1 bei verschiedenen Umgebungstemperatu-

ren für ±45°-faserverstärkte Prüfkörper 

Im Vergleich zu der normierten Wöhlerlinie für die [0°/90°]2𝑆-Laminate ist das hier darge-
stellte Streuband deutlich breiter und zeigt so auch die Grenzen der Theorie. Da die mithilfe 
des mikromechanischen Modells berechneten Schubkennwerte, wie in Kapitel 5.3 erläutert, 
eine deutlich höhere Abweichung von experimentell ermittelten Werten aufweisen, als die 
Querzugsteifigkeiten und -festigkeiten, liegt es nahe, dass auch die Berechnungen der Matri-
xanstrengung unter vorwiegender Schubbeanspruchung mit einer erhöhten Unsicherheit be-
haftet sind. So zeigen vor allem die bei 𝑇 = 253 𝐾 ermittelten Werte Abweichungen zum be-
rechneten Streuband. Auch die oben gezeigten exponentiellen Anstiege der Matrixanstren-
gungen bei erhöhten Temperaturen spielen eine Rolle, was einen Einfluss auf die Abweichun-
gen der bei 𝑇 = 343 𝐾 ermittelten Werte hat. 

6.2.4 Statistische Bewertung der erhaltenen Wöhlerlinien 

Die Tauglichkeit der oben dargestellten normierten Wöhlerlinien für die Lebensdauerabschät-
zung von FKV-Laminaten soll im Folgenden anhand statistischer Parameter bewertet werden. 
Für den praktischen Einsatz sollten die normierten 𝑒𝑀-𝑁𝐶𝐷𝑆-Wöhlerlinien mit einer ähnlichen 
statistischen Unsicherheit behaftet sein, wie die nicht normierten 𝑆-N-Wöhlerlinien, welche 
direkt aus den Schwingversuchen erhalten wurden. Grundsätzlich ist die Streuung der Ver-
suchsergebnisse von FKV unter zyklischer Belastung deutlich höher, als es z. B. bei metalli-
schen Werkstoffen der Fall ist [146]. Diese wird statistisch sowohl durch die Standardabwei-
chung der Grundgesamtheit �̃�𝑙𝑜𝑔𝑁 als auch durch die daraus abgeleitete Streuspanne 𝑇𝑁, wel-

che das Verhältnis der Schwingspielzahl bei 90% Ausfallwahrscheinlichkeit zur Schwingspiel-
zahl bei 10% Ausfallwahrscheinlichkeit angibt, beschrieben. Bei verhältnismäßig kleinen Stich-
proben von 𝑛 < 10 wird gemäß DIN 50100:2016 eine entsprechend der Erwartungstreue kor-
rigierte Standardabweichung �̃�𝑙𝑜𝑔𝑁,𝑘𝑜𝑟𝑟 verwendet. Die Berechnung von �̃�𝑙𝑜𝑔𝑁, �̃�𝑙𝑜𝑔𝑁,𝑘𝑜𝑟𝑟 und 

𝑇𝑁 ist in Kapitel 2.4.2 dargelegt. 
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[𝟎°/𝟗𝟎°]𝟐𝑺-Laminate 

Tabelle 6.3 zeigt die Standardabweichungen und Streuspannen der nicht normierten S-N-
Wöhlerlinien für die Prüfkörper mit einem [0°/90°]2𝑆-Lagenaufbau. Es sind sowohl die Werte 
für die bei einer Temperaturstufe gebildeten Wöhlerlinien dargestellt als auch für eine Wöh-
lerlinie, die durch eine Regression der Messwerte bei allen Temperaturen gebildet wurde. Da 
die Werte bei 𝑇 = 343 𝐾 für die normierten Wöhlerlinien nicht berücksichtigt werden (siehe 
Kapitel 6.2.3), wird zum Vergleich auch für die nicht normierten Wöhlerlinien die Standardab-
weichung und die Streuspanne für den Temperaturbereich von 𝑇 = 273 𝐾 bis 𝑇 = 323 K an-
gegeben. 

Tabelle 6.3: Standardabweichungen und Streuspannen der S-N-Wöhlerlinien unter paralleler Tempe-
raturlast für die [0°/90°]2𝑆-Prüfkörper 

Temperaturbereich Stichprobenumfang Standardabweichung 
(ggf. korrigiert) 

Streuspanne 

𝑻/𝑲 𝒏 �̃�𝒍𝒐𝒈𝑵 bzw. �̃�𝒍𝒐𝒈𝑵,𝒌𝒐𝒓𝒓 𝑻𝑵 

273 11 0,298 5,8 

296 12 0,423 12,1 

323 8 0,276 5,1 

343 8 0,420 11,9 

273 …  323 31 0,474 16,4 

273 …  343 39 0,460 15,3 

Da Durchläufer in der statistischen Auswertung nicht berücksichtigt werden, variiert der Stich-
probenumfang und ist bei höheren Temperaturen, bei denen mehr Durchläufer kein Versagen 
bis 107 Lastwechseln zeigten, geringer. Die Streuspanne der einzelnen Wöhlerlinien variiert 
im für FKV-Werkstoffe üblichen Bereich. Bildet man eine Wöhlerlinie mit allen Messwerten, 
so erhält man immer noch eine akzeptable Streuspanne der Messwerte, da die Unterschiede 
bei wechselnden Umgebungstemperaturen, wie in Kapitel 6.2.2 erläutert, aufgrund der faser-
dominierten Versagensmechanismen gering sind. Für eine erste grobe Abschätzung des Ermü-
dungsverhaltens von [0°/90°]2𝑆-Laminaten unter thermischer und mechanischer Last kann 
somit von einem Unterschied der Schwingfestigkeit bei erhöhter und niedriger Temperatur 
gegenüber Raumtemperatur im Bereich von ein bis zwei Größenordnungen ausgegangen wer-
den.  

Die statistischen Kennwerte der zu diesen Versuchen korrespondieren normierten 𝑒𝑀-𝑁𝐶𝐷𝑆-
Wöhlerlinien sind in Tabelle 6.4 dargestellt. Der Stichprobenumfang weicht teilweise von den 
nicht normierten Wöhlerlinien ab, da Durchläufer berücksichtigt wurden, sofern ein CDS vor 
Erreichen von 107 Lastwechseln detektiert wurde. Versuche, bei denen ein CDS bei weniger 
als 102 Lastwechseln detektiert wurde, wurden verworfen, da im Bereich der Kurzzeitfestig-
keit andere Versagensmechanismen maßgeblich sind, was nicht Gegenstand dieser Untersu-
chung sein soll. Man erkennt, dass die normierten Wöhlerlinien bei 𝑇 = 296 𝐾 und bei 
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𝑇 = 323 𝐾 eine deutlich geringere Streuspanne aufweisen als die korrespondierenden nicht 
normierten Wöhlerlinien, da bei der Bestimmung der Matrixanstrengungen auch kleine Ab-
weichungen im Faservolumenanteil und der tatsächlichen Prüfkörpertemperatur berücksich-
tigt werden. Dies kann als Indiz dafür gelten, dass die mikromechanische Formulierung geeig-
net ist, eine Vorhersage über das Ermüdungsverhalten bei gleichbleibender Temperatur zu 
treffen. 

Schließlich liegt die Streuspanne der normierten Masterwöhlerlinie, welche alle Messpunkte 
von 𝑇 = 273 𝐾 bis 𝑇 = 323 𝐾 umfasst, im Bereich der Streuspannen der Wöhlerlinien für 
einzelne Umgebungstemperaturen. Dies zeigt, dass mithilfe der normierten Masterwöhlerli-
nie eine zuverlässige Aussage über die temperaturabhängige Schädigung der Matrix getroffen 
werden kann und beweist so die Tauglichkeit der oben dargestellten Methode der normierten 
Wöhlerlinien für [0°/90°]2𝑆-Laminate. 

Tabelle 6.4: Standardabweichungen und Streuspannen der normierten 𝑒𝑀-𝑁𝐶𝐷𝑆-Wöhlerlinien unter 
paralleler Temperaturlast für die [0°/90°]2𝑆-Prüfkörper 

Temperaturbereich Stichprobenumfang Standardabweichung 
(ggf. korrigiert) 

Streuspanne 

𝑻/𝑲 𝒏 �̃�𝒍𝒐𝒈𝑵 bzw. �̃�𝒍𝒐𝒈𝑵,𝒌𝒐𝒓𝒓 𝑻𝑵 

273 8 0,339 7,4 

296 14 0,374 9,1 

323 8 0,323 7,3 

343 11 0,296 5,8 

273 …  323 30 0,347 7,8 

273 …  343 41 0,459 15,0 

[±𝟒𝟓°]𝟐𝑺-Laminate 

Analog zu Tabelle 6.3 sind in Tabelle 6.5 die Standardabweichungen und Streuspannen für die 
S-N-Wöhlerkurven der [±45°]2𝑆-Laminate angegeben. Auch hier wird für jede Temperatur-
stufe jeweils eine Wöhlerlinie gebildet. Für diese Wöhlerlinien kann durchgehend eine für FKV 
niedrig Streuspanne gezeigt werden, die Abweichungen zwischen den einzelnen Versuchen 
sind auch aufgrund der guten Probenqualität nur gering. Darüber hinaus wird eine Wöhlerlinie 
für alle erhaltenen Messpunkte im Bereich von 𝑇 = 253 𝐾 bis 𝑇 = 323 K sowie im Bereich 
von 𝑇 = 253 𝐾 bis 𝑇 = 343 K gebildet. Es zeigt sich, dass die temperaturabhängige Streuung 
hier, wie bereits in Kapitel 6.2.2 diskutiert, deutlich höher ist als bei den [0°/90°]2𝑆-Lamina-
ten. 
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Tabelle 6.5: Standardabweichungen und Streuspannen der S-N-Wöhlerlinien unter paralleler Tempe-
raturlast für die [±45°]2𝑆-Prüfkörper 

Temperaturbereich Stichprobenumfang Standardabweichung 
(ggf. korrigiert) 

Streuspanne 

𝑻/𝑲 𝒏 �̃�𝒍𝒐𝒈𝑵 bzw. �̃�𝒍𝒐𝒈𝑵,𝒌𝒐𝒓𝒓 𝑻𝑵 

253 11 0,265 4,8 

296 11 0,279 5,2 

323 11 0,208 3,4 

343 9 0,281 5,3 

253 …  323 33 0,465 15,6 

253 …  343 42 0,598 34,11 

Da für die statistische Auswertung der 𝑒𝑀-𝑁𝐶𝐷𝑆-Wöhlerlinien nur die Versuche genutzt wer-
den konnten, bei denen sich ein CDS einstellt, und nicht der in Abbildung 6.13 gezeigte lokale 
Versagensmechanismus, ist der in Tabelle 6.6 gezeigte Stichprobenumfang für die 𝑒𝑀-𝑁𝐶𝐷𝑆-
Wöhlerlinien deutlich geringer. Dazu wurden Versuche, bei denen sich ein CDS bereits im Kurz-
zeitfestigkeitsbereich eingestellt hat, nicht für die Auswertung berücksichtigt. Es zeigt sich, 
dass die Streuspanne innerhalb der einzelnen Temperaturstufen dennoch sehr klein ist. Die in 
Abbildung 6.16 gezeigte Masterwöhlerlinie für die [±45°]2𝑆-Versuche hat eine deutlich grö-
ßere Streuspanne von über einer Größenordnung, so dass dieser Ansatz hier zwar für eine 
erste Abschätzung des Ermüdungsverhaltens gute Ergebnisse liefert, eine genauere Betrach-
tung allerdings nicht ermöglicht. Hierzu ist eine weitere Verbesserung des mikromechani-
schen Modells im Hinblick auf schubbelastete Laminate notwendig. 

Tabelle 6.6: Standardabweichungen und Streuspannen der normierten 𝑒𝑀-𝑁𝐶𝐷𝑆-Wöhlerlinien unter 
paralleler Temperaturlast für die [±45°]2𝑆-Prüfkörper 

Temperaturbereich Stichprobenumfang Standardabweichung 
(ggf. korrigiert) 

Streuspanne 

𝑻/𝑲 𝒏 �̃�𝒍𝒐𝒈𝑵 bzw. �̃�𝒍𝒐𝒈𝑵,𝒌𝒐𝒓𝒓 𝑻𝑵 

253 6 0,199 3,24 

296 5 0,155 2,49 

323 9 0,273 5,01 

343 7 0,359 8,3 

273 …  323 20 0,433 12,89 

273 …  343 27 0,6103 36,71 
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6.3 Einfluss der Mittelspannung 

Die in Kapitel 6.2 diskutierten Schwingversuche wurden ausnahmslos mit einem Verhältnis 
der mechanischen Lasten von 𝑅 = 0,1 durchgeführt. Berechnet man nun am Beispiel eines 
Schwingversuchs an einem [0°/90°]2𝑆-Laminats mit einer Oberspannung von 𝜎𝑚𝑎𝑥 =
200 𝑀𝑃𝑎 die sich daraus ergebenden Matrixbeanspruchungen 𝑒𝑀 in der 90°-Schicht bei un-
terschiedlichen Temperaturstufen, so kann für jede Temperaturstufe ein Beanspruchungsver-
hältnis 𝑅𝑒 = 𝑒𝑀,𝑢/𝑒𝑀,𝑜 bestimmt werden. Dies ist exemplarisch in Abbildung 6.17 dargestellt. 

 

Abbildung 6.17: Matrixbeanspruchung am Beispiel eines Schwingversuchs am [0°/90°]2𝑆-Laminat 
bei einer Oberspannung von 𝜎𝑚𝑎𝑥 = 200 𝑀𝑃𝑎 und einem Lastverhältnis von 𝑅 = 0,1 

Bei jeweils gleicher mechanischer Last steigt aufgrund der geringeren Querzugfestigkeit die 
Lastamplitude bei höheren Prüftemperaturen. Gleichzeitig entspricht nur im nahezu eigen-
spannungsfreien Zustand bei 𝑇 = 343 𝐾 das Lastverhältnis 𝑅 der äußeren Belastung dem Ver-
hältnis 𝑅𝑒 der Matrixbeanspruchung. Bei niedrigeren Temperaturen ist dieses deutlich höher. 
Das hat seine Ursache in den thermischen Eigenspannungen, welche je nach Prüfkörpertem-
peratur einen zusätzlichen konstanten Lastanteil bilden. Diese werden in mikroskopische und 
makroskopische Eigenspannungen gemäß der Definition in Kapitel 3.1 unterteilt. Die jeweili-
gen Anteile sind für die Unterspannung von𝜎𝑚𝑖𝑛 = 20 𝑀𝑃𝑎 und für die Oberspannung von 
𝜎𝑚𝑎𝑥 = 200 𝑀𝑃𝑎 in Abhängigkeit der Temperatur in Abbildung 6.18 dargestellt. Dabei wird 
der von der mechanischen Last unabhängige Einfluss der thermischen Eigenspannungen bei 
niedrigen Temperaturen ersichtlich. 
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Abbildung 6.18: Matrixbeanspruchung in der Querschicht aufgrund der mech. Beanspruchung sowie 
der thermischen Eigenspannungen für ein [0°/90°]2𝑆-Laminat bei einer Laminatspannung von 𝜎𝑥 =

20 𝑀𝑃𝑎 (links) und 𝜎𝑥 = 200 𝑀𝑃𝑎 (rechts) 

Auf Grundlage dieser Erkenntnisse soll überprüft werden, ob die thermischen Eigenspannun-
gen im Schwingversuch auch durch eine Erhöhung der mechanischen Mittelspannung bei hö-
heren Temperaturen substituiert werden können. Es sollen also Schwingversuche bei ver-
schiedenen Temperaturen, aber jeweils gleichen Matrixbeanspruchungen durchgeführt wer-
den. Dabei wird geprüft ob gleiche Matrixbeanspruchungen bei unterschiedlichen Tempera-
turniveaus zu jeweils gleicher Schädigung in der Prüfschicht führt. 

6.3.1 Versuchsplanung 

Wie in den anderen Versuchsreihen sollen auch hier sowohl ein hauptsächlich längs- und quer-
zugbeanspruchtes [0°/90°]2𝑆-Laminat sowie ein überwiegend schub- und querzugbean-
spruchtes [±45°]2𝑆-Laminat untersucht werden. Es werden vier Temperaturniveaus bei 
𝑇 = 253 𝐾, 𝑇 = 296 𝐾, 𝑇 = 323 𝐾 sowie bei 𝑇 = 343 K untersucht. Alle Proben werden 
schwingend im Zugschwellbereich, jedoch bei verschiedenen Lastverhältnissen 𝑅 untersucht. 
Eine Druckbeanspruchung soll vermieden werden, da im Bereich von druckbelasteten Fasern 
und Matrices andere Versagensformen wie lokales Faserknicken auftreten, so dass die Schä-
digungsmechanismen bei Zug- und Druckbeanspruchungen nicht ohne weiteres vergleichbar 
sind [188]. Die Steifigkeitsänderung der Prüfkörper wird anhand der Kraft- und Wegaufneh-
mer der Prüfmaschine und die Schädigungsentwicklung wird mittels Lichtabsorptionsanalyse 
überwacht. 

Für die [0°/90°]2𝑆-Prüfkörper wird als Referenzversuch ein Schwingversuch mit einem Last-
verhältnis von 𝑅 = 0,1 und einer Oberspannung von 𝜎𝑚𝑎𝑥 = 300 𝑀𝑃𝑎 ausgewählt. Alle Ver-
suche werden mit einer Prüffrequenz von 𝑓 = 2 𝐻𝑧 durchgeführt. Wie in Abbildung 6.19 dar-
gestellt wird, wird auf Basis der mechanischen und thermischen Lasten die Matrixanstrengung 
für diesen Versuch berechnet. Dieser Verlauf der Matrixanstrengung über ein Schwingspiel 
soll bei allen Versuchen erreicht werden. Dazu werden im nächsten Schritt je nach Tempera-
turstufe mechanische Spannungen errechnet, so dass die gleiche Matrixbeanspruchung er-
reicht wird. Diese Berechnung geschieht für jeden Prüfkörper individuell, so dass auch Abwei-
chungen im Faservolumenanteil in die Berechnung einfließen. Man erkannt, dass die 
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Lastamplitude mit zunehmender Temperatur aufgrund der abnehmenden Matrixfestigkeit 
sinkt. Gleichzeitig erhöhen sich die Mittelspannung und damit das Lastverhältnis, um die bei 
niedrigen Temperaturen höheren thermischen Eigenspannungen zu kompensieren. 

 

Abbildung 6.19: Konzept der Prüfung unter schwingender Last bei gleicher Matrixbeanspruchung 

Für die [±45°]2𝑆-Prüfkörper wird analog verfahren, als Referenzversuch dient hier ein 
Schwingversuch mit einer Oberspannung von 𝜎𝑚𝑎𝑥 = 80 𝑀𝑃𝑎 und einem Lastverhältnis von 
𝑅 = 0,1. Die Prüffrequenz beträgt hier bei allen Versuchen 𝑓 = 1,5 𝐻𝑧 bei den Versuchen mit 
[±45°]2𝑆-Prüfkörpern und 𝑓 = 2 𝐻𝑧 bei den Versuchen mit [0°/90°]2𝑆-Prüfkörpern. Für die 
[0°/90°]2𝑆-Prüfkörper wird die Volumenänderungsenergiehypothese zur Berechnung der 
Matrixanstrengungen verwendet, während bei den [±45°]2𝑆-Prüfkörpern das parabolische 
Kriterium zum Einsatz kommt. 

Um die Hypothese grundsätzlich zu untersuchen, wird zunächst jeweils ein Prüfkörper pro 
Temperaturstufe getestet. Die jeweiligen Versuchsparameter werden in Tabelle 6.7 für die die 
[0°/90°]2𝑆-Prüfkörper und in Tabelle 6.8 für die [±45°]2𝑆-Prüfkörper angegeben. 
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Tabelle 6.7: Versuchsparameter für die Schwingversuche mit gleicher Matrixbeanspruchung bei 
[0°/90°]2𝑆-Prüfkörpern  

𝑻 / 𝑲 𝝋 𝝈𝒎𝒂𝒙 
/ 𝑴𝑷𝒂 

𝝈𝒎𝒊𝒏 
/ 𝑴𝑷𝒂 

𝑹 𝒆𝑴,𝒐 𝒆𝑴,𝒖 𝑹𝒆 

𝟐𝟓𝟑 0,51 300 30 0,1 2,12 0,65 0,31 

𝟐𝟗𝟔 0,51 256 44,5 0,17 2,12 0,65 0,31 

𝟑𝟐𝟑 0,52 223 53,6 0,24 2,12 0,65 0,31 

𝟑𝟒𝟑 0,51 197 60,4 0,31 2,12 0,65 0,31 

 

Tabelle 6.8: Versuchsparameter für die Schwingversuche mit gleicher Matrixbeanspruchung bei 
[±45°]2𝑆-Prüfkörpern 

𝑻 / 𝑲 𝝋 𝝈𝒎𝒂𝒙 
/ 𝑴𝑷𝒂 

𝝈𝒎𝒊𝒏 
/ 𝑴𝑷𝒂 

𝑹 𝒆𝑴,𝒐 𝒆𝑴,𝒖 𝑹𝒆 

𝟐𝟓𝟑 0,50 80 8 0,1 1,15 0,33 0,29 

𝟐𝟗𝟔 0,53 58,8 23,7 0,19 1,15 0,33 0,29 

𝟑𝟐𝟑 0,52 45,1 16,8 0,25 1,15 0,33 0,29 

𝟑𝟒𝟑 0,51 33,8 12,1 0,29 1,15 0,33 0,29 

 

6.3.2 Ergebnisse 

Die Versuche an den [0°/90°]2𝑆-Prüfkörpern endeten bei einer Temperatur von 𝑇 = 253 𝐾 
mit einem Bruch des Prüfkörpers nach 𝑁 = 55 700 Lastwechseln, bei allen anderen Tempe-
raturstufen wurde die vorher festgelegte Grenzlastspielzahl von 𝑛 = 106 erreicht, ohne dass 
es zum Versagen kam. Abbildung 6.20 zeigt den Verlauf der Schädigung innerhalb der ersten 
60 000 Lastwechsel. Insgesamt stimmt der Schädigungsverlauf der einzelnen Versuche gut 
überein, jedoch ergeben sich vor allem innerhalb der ersten 10 000 Lastwechsel, in welchen 
die erste Schädigung der Matrix auftritt, deutliche Unterschiede zwischen den einzelnen Tem-
peraturstufen. Darüber hinaus wird auch hier ein Wechsel der Schädigungsmechanismen bei 
höheren Temperaturen festgestellt. Während sich bei tiefen Temperaturen makroskopische 
Querrisse bilden, ist bei höheren Temperaturen zunächst eine diffuse Eintrübung der Probe 
infolge von Mikrorissen zu beobachten. Diese wachsen zu größeren Matrixrissen zusammen, 
welche im Gegensatz zu den Querrissen bei tiefen Temperaturen nicht exakt entlang der Quer-
fasern orientiert sind. 
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Abbildung 6.20: Verlauf der Schädigung während der ersten 60 000 Lastwechsel bei den [0°/90°]2𝑆-
Prüfkörpern 
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Ein Prüfkörperversagen trat bei den Versuchen mit [±45°]2𝑆-orientierten Laminaten ebenfalls 
nur bei der bei 𝑇 = 253 𝐾 geprüften Probe nach 116 479 Lastwechseln auf. Die anderen Ver-
suche wurden beim Erreichen von 200 000 Lastwechseln beendet, ohne dass ein Versagen des 
Prüfkörpers stattfand. Im Vergleich zu den [0°/90°]2𝑆-Versuchen können erheblich größere 
Abweichungen zwischen den einzelnen Schädigungskurven festgestellt werden. Diese sind zu-
sammen mit Fotografien der Probenoberflächen zur Visualisierung der Schädigung in Abbil-
dung 6.21 dargestellt.  

 

Abbildung 6.21: Verlauf der Schädigung der [±45°]2𝑆-Prüfkörper 
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Es zeigt sich, dass sich bei 𝑇 = 253 𝐾 zuerst einzelne faserparallele Risse bilden, welche sich 
kumulieren bis ein Sättigungszustand erreicht ist. Das Versagen des Prüfkörpers findet an-
schließend infolge von Delaminationen statt, welche vom Rand beginnend wachsen. Bei 
𝑇 = 343 𝐾 bildet sich schnell ein stabiler Schädigungszustand aus, welcher aus in über den 
Prüfkörper verteilten Mikrorissen besteht. Nach Erreichen des Sättigungszustands kann nur 
eine geringe Zunahme der Schädigung beobachtet werden. Bei 𝑇 = 296 𝐾 und 𝑇 = 323 𝐾 
dagegen treten nur vereinzelt Risse auf, die Prüfkörper werden nur schwach geschädigt. Diese 
eklatanten Unterschiede im Schädigungsverhalten deuten darauf hin, dass hier das Konzept 
der Matrixbeanspruchung mit dem verwendeten mikromechanischen Modell nicht die be-
trachteten ±45°-faserverstärkten Laminate tauglich zu sein scheint. Die Ursache hierfür kann 
in den unterschiedlichen Verhältnissen von Schub- und Querzugbeanspruchung liegen, welche 
in Kapitel 6.2.3 diskutiert wurden und in Abbildung 6.14 sowie Abbildung 6.15 dargestellt sind: 
Durch die thermischen Eigenspannungen erhöht sich die Querzugbeanspruchung der Einzel-
schicht im Vergleich zur Schubbeanspruchung. Diese Änderung des multiaxialen Spannungs-
verhältnisses scheint sich auf das Ermüdungsverhalten der Laminate auszuwirken, so dass 
trotz gleicher Matrixanstrengung signifikante Unterschiede in der Schädigungsentwicklung zu 
beobachten sind.  
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6.4 Diskussion der Versuche unter schwingender Beanspruchung 

Die Ergebnisse der Versuche mit schwingender mechanischer und konstanter thermischer Be-
lastung bestätigen bei Raumtemperatur das in der Literatur beschriebene Verhalten der Fa-
ser-Kunststoff-Verbunde. Bei höheren und niedrigeren Einsatztemperaturen werden neue Er-
kenntnisse gewonnen: Es kann ein signifikanter Einfluss der Temperatur auf die Schwingfes-
tigkeit dargestellt werden. Die bereits in Kapitel 5 diskutierte Temperaturabhängigkeit der 
mechanischen Eigenschaften vor allem der Matrix beeinflusst die Schwingfestigkeit abhängig 
von der Lagenorientierung des Mehrschichtverbundes, was anhand der unterschiedlichen Er-
gebnisse der untersuchten [0° 90⁄ °]2𝑠- und [±45°]2𝑠-Laminate deutlich wird. 

Im Bereich der 0° 90⁄ °-Laminate ist phänomenologisch eine Änderung der Schädigungsme-
chanismen in Abhängigkeit der Temperatur festzustellen. Während sich bei niedrigen Tempe-
raturen Zwischenfaserbrüche entlang der Querfasern über die gesamte Prüfkörperbreite bil-
den, kumulieren sich bei höheren Temperaturen kürzere Querrisse. Da bei allen Temperatu-
ren ein ähnlicher, querzugdominierter Spannungszustand innerhalb der Matrix der 90°-
Schicht vorliegt, liegt es nahe, dass die Änderung der mechanischen Eigenschaften der Matrix 
maßgeblich für das geänderte Schädigungsverhalten ist. Es sei hier besonders auf die abneh-
mende Duktilität der Matrix bei niedrigen Temperaturen verwiesen, welche in Kapitel 5.2 be-
schrieben wird. Bei Fiedler wird auch der Zusammenhang zwischen Temperatur und bruch-
mechanischen Eigenschaften der Matrix beschrieben [100]. Daher liegt die Schlussfolgerung 
nahe, dass Querrisse in der bei kalten Temperaturen spröden Matrix schnell über die gesamte 
Probenbreite wachsen, während die Matrix bei höheren Temperaturen duktiler ist, so dass 
lokale Faser-Matrix-Ablösungen dominieren und vermehrt kurze Risse entstehen. Es kann ge-
zeigt werden, dass die thermischen Eigenspannungen innerhalb der Einzelschicht mit sinken-
der Temperatur zunehmen; jedoch nimmt auch die Festigkeit der Matrix zu, so dass der An-
stieg der Matrixanstrengung, d.h. der Eigenspannungen bezogen auf die Festigkeit, gebremst 
wird und zu niedrigeren Temperaturen hin abnimmt. Betrachtet man ein typisches Lastniveau 
im Zeitfestigkeitsbereich eines 0° 90⁄ °-Laminats, so ist bei kombinierter thermisch-mechani-
scher Belastung der Anteil der thermischen Eigenspannungen vergleichsweise klein. Es domi-
nieren die Spannungen aufgrund von mechanischer Last 

Generell kann bei hauptsächlich querzugbelasteten Laminaten gezeigt werden, dass der Volu-
menänderungsenergieansatz im Vergleich mit der von Krimmer [25] präferierte Formände-
rungsenergiehypothese nach Beltrami eine bessere Beschreibung des Schädigungsverhaltens 
in der Querschicht ermöglicht, so dass sich auch mithilfe einer Normierung der Wöhlerlinien 
in Bezug auf die Matrixanstrengung das Ermüdungsverhaltens des Laminats bei verschiedenen 
Temperaturen zuverlässig abschätzen lässt. Dies deckt sich mit den Untersuchungen von 
Asp et al. [28] und von Fiedler et al. [26] und kann hier auch für schwingend beanspruchte 
Laminate nachgewiesen werden. Normiert man, wie in Kapitel 6.3 beschrieben, die gesamte 
Sinusschwingung durch eine Änderung der Mittelspannung und des Lastverhältnisses, so lässt 
sich auch die Schädigungsentwicklung in 0° 90⁄ °-Laminaten bei verschiedenen Temperaturen 
gut miteinander vergleichen. Der Temperatureinfluss kann also weitgehend als Eigenspan-
nung unter Berücksichtigung der sich ändernden Matrixfestigkeit modelliert werden. Es sei 
darauf hingewiesen, dass diese Methode eine gute Vorhersage erlaubt, auch wenn die ge-
wählte linear-elastische Betrachtung mechanisch gesehen nur bis zur Entstehung der Erst-
schädigung gültig ist. Allerdings ist auch der folgende Schädigungsverlauf, wie auch in Kapitel 5 
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für quasi-statische Belastung gezeigt wurde, bei gleicher Matrixanstrengung des ungeschädig-
ten Kontinuums ähnlich. 

Bei den ±45°-faserverstärkten Laminaten ist der Einfluss der Temperatur auf die Schwingfes-
tigkeit vergleichsweise größer - vor allem bei dem höchsten betrachteten Temperaturniveau 
von 343 K ist ein starker Abfall der Schwingfestigkeit bei kleinen Lastspielzahlen erkennbar. 
auch bei den 0° 90⁄ °-Laminaten wird ein Wechsel der Schadensmechanismen sichtbar, wel-
cher hier auf den lokalen Spannungszustand in der Einzelschicht zurückgeführt werden kann. 
Bei kalten Temperaturen und vergleichsweise niedrigen Lastniveaus überwiegen die thermi-
schen Eigenspannungen, so dass ein hauptsächlich querzugdominierter Spannungszustand 
vorliegt, welcher eine lokale Schadensakkumulation, beginnend mit einer Faser-Matrix-Ablö-
sung, bewirkt. Bei höheren Temperaturen überwiegen bei allen Lastniveaus die Schubspan-
nungen, welche bei schwingender Belastung zu einer globalen Schädigung des Prüfkörpers 
führen. Auch hier zeigt sich, dass der Temperatureinfluss mithilfe der temperaturabhängigen 
Eigenschaften der Matrix und der thermischen Eigenspannungen unter schwingender Last 
modelliert werden kann. Eine Normierung der Wöhlerlinien unter Verwendung des Konzepts 
der In-situ-Matrixspannung gelingt allerdings nur sehr bedingt. Hier stellt sich die Frage, in-
wieweit die mikromechanische Modellierung in Verbindung mit dem parabolischen Versa-
genskriterium eine zuverlässige Vorhersage liefern kann. Krimmer zeigt, dass sein mikrome-
chanisches Modell bei der Modellierung der Schubfestigkeit signifikante Abweichungen zum 
Puckschen Versagenskörper aufweist [25], dies zeigt auch die in Kapitel 5.3.4. dargestellte 
Auswertung der Schub-Zug-Versuche. Müller stellt unter Verwendung des Krimmerschen mik-
romechanischen Modells ebenfalls Abweichungen bei der Festigkeit zwischen den von ihm 
durchgeführten Experimenten an ±45°-faserverstärkten Laminaten und der theoretischen 
Betrachtung fest [43]. Daher bedarf der Ansatz, welcher auf der im Luftfahrttechnischen 
Handbuch (LTH) [127] referenzierten Methode basiert und analog von der Betrachtung des 
Querzugverhaltens auf die Schubeigenschaften übertragen wird, bei schubspannungsbean-
spruchten Laminaten möglicherweise einer Überprüfung. Des Weiteren ist bei den hier ver-
wendeten Flachproben auf den Einfluss des Randeffekts, vor allem bei den ±45°-faserver-
stärkten Laminaten hinzuweisen. Dieser wäre in weiterführenden Studien, z. B. unter Verwen-
dung von Rohrprobekörpern, zu eliminieren. Rohrprobekörper würden auch die Untersu-
chung des Schädigungsverhaltens infolge multiaxialer Belastung erlauben. So kann der Einfluss 
des sich ändernden Verhältnisses von Schub- zu Querzugbeanspruchung der hier verwende-
ten ±45°-faserverstärkten Flachprobekörper weiter untersucht werden. 
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7 Zusammenfassung und Ausblick 

Im Rahmen dieser Arbeit wurde das Schädigungsverhalten von Faser-Kunststoff-Verbunden 
am Beispiel eines Glasfaser-Epoxidharz-Verbundes bestehend aus dem Glasfaserwerkstoff Ad-
vantex SE 1500 der Firma Owens Corning und dem Epoxidharz RIM 135 der Firma Hexion be-
trachtet. Dazu wurden die folgenden Untersuchungen durchgeführt: 

• Um die mechanischen Eigenschaften des Faser-Kunststoff-Verbundes ohne den Ein-
fluss eines textilen Halbzeuges mit Prüfkörpern von hoher Qualität untersuchen zu 
können, wurden ein Preform-Wickelverfahren sowie ein für die gewickelten Preforms 
geeignetes Vakuuminfusionsverfahren entwickelt.  

• Die quasi-statischen mechanischen Eigenschaften der Einzelkomponenten sowie die 
des Verbundes wurden in einem aufwändigen experimentellen Programm im Tempe-
raturbereich von 213 𝐾 ≤ 𝑇 ≤ 343 𝐾 ermittelt. Im Einzelnen wurden die folgenden 
Versuche durchgeführt: 

o Zug- und Druckversuche am unverstärkten Epoxidharzwerkstoff 
o Bestimmung der Dichte des Epoxidharzes im Auftriebsverfahren 
o Thermische Analyse des Epoxidharzes mittels DSC und DMA 
o Bestimmung der thermischen Ausdehnungskoeffizienten des Epoxidharzes so-

wie des Faser-Kunststoff-Verbundes 
o Ermittlung der eigenspannungsfreien Temperatur des FKV 
o Ermittlung der mechanischen Kennwerte des unidirektional faserverstärkten 

Verbundes durch Zugversuche 
o Untersuchung der Schädigung unter quasi-statischer Belastung im Zugversuch 

bei von ±45°- und 0°/90°-Kreuzlaminaten 

• Eine analytische Betrachtung der thermischen Eigenspannungen in der unidirektiona-
len Einzelschicht wurde durchgeführt. Zum Vergleich wurde ein numerisches Finite-
Elemente-Modell eines RVE aufgestellt. 

• Die Eigenschaften der Verstärkungsfasern wurden mittels inverser Rechnung be-
stimmt. Weiterhin wurden mithilfe einer mikromechanischen Formulierung aus den 
Spannungszuständen im FKV der in-situ Spannungszustand der Matrix ermittelt. 

• Das Verhalten des FKV unter schwingender mechanischer und konstanter thermischer 
Belastung wurde experimentell im Temperaturbereich von 253 𝐾 ≤ 𝑇 ≤ 343 𝐾 be-
trachtet. Dazu wurden Schwingversuche mit konstantem und variablen Lastverhältnis 
durchgeführt. Die Schädigung wurde mithilfe der Lichtabsorptionsanalyse überwacht. 

• Auf Grundlage des Konzepts der In-situ-Matrixspannung wurden die Ergebnisse der 
Schwingversuche normiert, um temperaturunabhängiger Master-Wöhlerlinien zu er-
halten. Der charakteristische Schädigungszustand (CDS) dient dabei als Kriterium für 
eine kritische Schädigung. 
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Anhand der durchgeführten experimentellen und theoretischen Betrachtungen wurden fol-
gende Erkenntnisse gewonnen, welche zu einem besseren Verständnis des Verhaltens der Fa-
ser-Kunststoff-Verbunde unter thermischer und mechanischer Last beitragen: 

• Die temperaturabhängigen mechanischen Eigenschaften des FKV lassen sich mithilfe 
der mikromechanischen Formulierung aus den Eigenschaften der Einzelkomponenten 
errechnen. Die temperaturabhängigen Eigenschaften der Matrix führen zu einer Tem-
peraturabhängigkeit der Eigenschaften des Verbundes. Insbesondere wird das Versa-
gen unter Querzugbeanspruchung auf das Erreichen einer kritischen Volumenände-
rungsenergie zurückgeführt. 

• Die Schädigungsentwicklung im quasi-statischen Lastfall kann bei verschiedenen Last-
fällen, unabhängig von der Temperatur, auf die nominelle Matrixanstrengung des un-
geschädigten Prüfkörpers unter Berücksichtigung der temperaturabhängigen Eigen-
schaften der Matrix zurückgeführt werden. Dies gilt nicht bei hohen Temperaturen 
nahe des Glasübergangs. 

• Sowohl bei den quasi-statischen Versuchen als auch bei den Schwingversuchen kann 
ein Wechsel der Schädigungsmechanismen je nach Einsatztemperatur beobachtet 
werden. Da sich die bruchmechanischen Eigenschaften der Matrix mit der Temperatur 
ändern, wird der bei Müller [43,44] beschriebene Zusammenhang zwischen der Schä-
digung und den bruchmechanischen Eigenschaften der Matrix auch bei Temperatur-
unterschieden festgestellt. 

• Unter schwingender Ermüdungsbelastung ist die Matrixanstrengung ebenfalls ein ent-
scheidender Einflussfaktor für die Schädigungsentwicklung. Die Ermüdungseigenschaf-
ten eines 0°/90°-Laminats können anhand normierter Wöhlerlinien, bei denen die 
Matrixanstrengung über der Anzahl der Lastspiele bis zum Erreichen des CDS aufgetra-
gen ist, temperaturunabhängig dargestellt werden. Wie auch im quasi-statischen Fall 
gilt dies nur in einem Temperaturbereich, welcher hinreichend unterhalb des Glas-
übergangs liegt. 

• Der Einfluss der Mittelspannung auf die Schädigungsentwicklung von 0°/90°-faserver-
stärkten Laminaten unter schwingender Last wird dargestellt und es wird gezeigt, dass 
die Schädigung unter thermomechanischer Last bei variablen Lastverhältnissen gut in 
Abhängigkeit der Matrixanstrengung beschrieben werden kann. Bei den ±45°-faser-
verstärkten Laminaten kann der Zusammenhang mit dem gewählten mikromechani-
schen Modell nicht gezeigt werden. 

Aufgrund der großen Vielzahl der Parameter, welche im Bereich der Faser-Kunststoff-Ver-
bunde bei der Werkstoffauswahl, der Herstellung der Halbzeuge, sowie der Prüfkörper- und 
Bauteilfertigung variiert werden können, ist auch die Zahl der möglichen Folgeuntersuchun-
gen nahezu grenzenlos. Es wird daher im Folgenden ein Ausblick auf jene Forschungsgegen-
stände gegeben, die nach Meinung des Autors einen besonders großen Erkenntnisgewinn ver-
sprechen. 

Zunächst wäre eine Verifikation der gewonnenen Erkenntnisse anhand einer anderen Faser-
Matrix-Kombination wünschenswert, um den Nachweis zu erbringen, dass diese allgemein-
gültig sind und nicht nur zufällig bei dem im Rahmen dieser Arbeit gewählten Werkstoff zu-
treffen. Dabei sollten weiterführende Untersuchungen zunächst auf Epoxidharzmatrices be-
schränkt bleiben. Im Bereich der Faserwerkstoffe können zunächst andere isotrope Faserty-
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pen, z. B. andere Glasfasern, in einem weiteren Schritt dann anisotrope Fasern wie Kohlen-
stofffasern untersucht werden. Im Bereich der Kohlenstofffaser-Kunststoff-Verbunde ist eine 
optische Detektion von Rissen allerdings nicht mehr möglich, weshalb geeignete zerstörungs-
freie Prüfverfahren zum Einsatz kommen müssen. Hier hat sich u. a. die Röntgenrefraktions-
topographie als geeignet erwiesen [44,50]. 

Ein weiterer Fokus der aktuellen Forschung liegt auf dem Schädigungsverhalten von FKV unter 
äußerer multiaxialer Last. Die durchgeführten uniaxialen Flachprobenversuche sollten daher 
um Versuche unter biaxialer mechanischer Last, vorzugsweise an Rohrprobekörper ergänzt 
werden. Dies ist beispielsweise unter kombinierter Zug-/Druck- und Torsionsbelastung mög-
lich, erfordert allerdings einen hohen experimentellen Aufwand. Eine Alternative stellen, wie 
von Munzke, Kraus, et al. [70] gezeigt, Versuche an Rohrproben unter Innendruckbelastung 
dar. Da die Modellierung im Bereich der schubbelasteten Laminate noch Verbesserungspo-
tenzial zeigt, sind auch Schubversuche wünschenswert. Zum Erreichen eines Schubspannungs-
zustandes sehr gut geeignet sind in einem Schubrahmen getestete Prüfkörper, wie von Trappe 
und Basan gezeigt wird [142,189]. 

Mit dem Einfluss verschiedener Temperaturen ist der Einfluss von verschiedenen Feuchtesät-
tigungszuständen im Laminat eng verwandt, weshalb die Untersuchung auf die Auswirkung 
hygrothermischer Einflüsse ausgeweitet werden kann.  

Schließlich können die auf Prüfkörperebene gewonnenen Erkenntnisse anhand von Kompo-
nenten- oder Bauteilversuchen reproduziert werden und so zu einem besseren Verständnis 
der Schädigungsmechanismen unter realen Betriebsbedingungen beitragen. Vor allem im Be-
reich der Rotorblätter von Windenergieanlagen existieren bereits eine Reihe von Untersu-
chungen, teilweise auch zu thermomechanischen Einflüssen auf Komponentenebene, wie von 
Rosemeier et al. [190]. 
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Anhang A Berechnungen 

Die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Berechnungen werden zur besseren Nachvollziehbar-
keit im folgenden Kapitel Schritt für Schritt dargelegt. Die Berechnungsvorschriften nach der Klassi-
schen Laminattheorie (CLT) werden als allgemein bekannt vorausgesetzt, auf eine detaillierte Wie-
dergabe der CLT wird daher an dieser Stelle verzichtet. Es sei auf die einschlägige Literatur, z. B. 
Schürmann [10], verwiesen. 

A.1 Festigkeitsbestimmung des FKV 

Die Bestimmung der Querzugfestigkeit sowie der Festigkeit im Schub-Zugversuch erfolgt für 
jeden Temperaturschritt iterativ mit einer numerischen MATLAB-Rechnung. Dazu wird der 
Zugversuch durch eine iterative Erhöhung der externen Belastung in Längsrichtung 𝜎𝑥 der Zug-
versuch rechnerisch nachvollzogen. Die äußere Last wird so lange iterativ erhöht bis die Fes-
tigkeitsgrenze erreicht ist. Dies ist der Fall, wenn die Matrixanstrengung einen Wert von 
𝑒𝑀 ≥ 1 erreicht. Der Berechnungsablauf ist im Folgenden aufgeführt: 

• Zuerst erfolgt die Berechnung der Grundelastizitäten der Einzelschichten aus den in 
Kapitel 5.2 und Kapitel 5.3.3 bestimmten (In-situ-)Elastizitäten von Faser- und Mat-
rixwerkstoff mithilfe der Gleichungen (2-1) bis (2-16) und der thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten nach Gleichung (2-18) und (2-19). 

• Anschließend werden die Steifigkeitsmatrices des Mehrschichtverbundes und der Ein-
zelschicht nach der Klassischen Laminattheorie berechnet. 

• Zusätzlich werden die thermischen Kraftflüsse nach Gleichung (3-1) bis (3-4) berech-
net. Bei rein unidirektional verstärkten Prüfkörpern, z. B. im Querzugversuch, treten 
keine thermischen Kraftflüsse auf. 

• Beginnend mit einem Startwert von 𝜎𝑥 = 0 für die äußere Belastung beginnt die Ite-
ration: 

o Aus der Gesamtsteifigkeitsmatrix des MSV und der äußeren Belastung werden 
nun nach der CLT die Dehnungen und Verzerrungen des MSV bestimmt. Diese 
entsprechen den Dehnungen und Verzerrungen der Einzelschichten im globa-
len Koordinatensystem. 

o Nach der Transformation in das lokale Schichtkoordinatensystem können nun 
die Kraftflüsse der Einzelschichten aufgrund der mechanischen Belastung nach 
der CLT berechnet werden. 

o Aus den thermischen und mechanischen Kraftflüssen werden mithilfe der CLT 
die äußeren Spannungen der Einzelschicht {𝜎𝐸} berechnet. 

o Nach Gleichung (3-9) wird der In-situ-Spannungszustand {𝜎𝑀} der Matrix in al-
len Einzelschichten bestimmt. 

o Je nach gewähltem Festigkeitskriterium wird dann aus dem In-Situ-Spannungs-
zustand eine Vergleichsspannung bzw. die Volumenänderungsenergie errech-
net: 

▪ Die Vergleichsspannung nach Beltrami mit Gleichung (2-25) 
▪ Mit Gleichung (2-27) für die von Mises-Vergleichsspannung 
▪ Die Vergleichsspannung für das parabolische Versagenskriterium mit 

Gleichung (2-28) 
▪ Die Volumenänderungsenergie wird nach Gleichung (2-29) berechnet. 
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o Anschließend wird die Matrixanstrengung bestimmt: 
▪ Bei den Vergleichsspannungskriterien wird die Spannung gemäß Glei-

chung (3-10) ins Verhältnis zur nach Gleichung (5-3) errechneten Mat-
rixfestigkeit gesetzt. 

▪ Für das Volumenänderungsenergiekriterium wird die kritische Volu-
menänderungsenergie mithilfe der Gleichungen (3-11) bis (3-13) be-
stimmt. Anschließend wird die Anstrengung nach Formel (3-14) be-
rechnet. 

o Wenn 𝑒𝑀 < 1 ist, dann wird 𝜎𝑥 um ein Inkrement von Δ𝜎 = 0,01 𝑀𝑃𝑎 erhöht 
und die nächste Iterationsschleife wird ausgeführt. Für Werte von  
𝑒𝑀 ≥ 1 wird die Iteration beendet und es gilt: 𝑅 = 𝜎𝑋.  

Diese Iteration wird für jeden Temperaturschritt im betrachteten Intervall durchgeführt und 
erzeugt so die in Abbildung 5.15 gezeigten Festigkeitskurven für die Querzugfestigkeit und die 
in Abbildung 5.17 dargestellten Festigkeiten im Schub-Zugversuch. Ein Flussdiagramm des 
Programms ist in Abbildung A.1 dargestellt. 
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Abbildung A.1: Flussdiagramm des Programms zur Bestimmung der Festigkeiten im Querzugversuch 
und im Schub-Zugversuch  

Start

Temperatur T 

In-situ-Elastizitäten der Matrix: 
Gl. (2-1) bis (2-9)

(In-situ-)Grundelastizitäten der Einzelschicht:
Gl. (2-10) bis (2-16)

Thermische Ausdehnungskoeffizienten der ES:
Gl. (2-18), (2-19)

Eigenschaften der Matrix:
Gl. (5-1), (5-3)

Faservolumen-
anteil ϕ 

Fasereigenschaften

Steifigkeiten der ES und des MSV nach CLT

Thermische Kraftflüsse:
Gl. (3-1) bis (3-4)

Schicht-
reihenfolge 

Äußere Belastung 
σx = 0

Dehnungen und Verzerrungen des MSV nach CLT

Dehnungen und Verzerrungen der ES nach CLT

Äußere Spannungen der ES

In-situ-Spannungszustand der Matrix:
Gl. (3-9)
Hauptachsentransformation

Vergleichsspannung:
Gl. (2-25)

Vergleichsspannung:
Gl. (2-27)

Vergleichsspannung:
Gl. (2-28)

Volumenänderungsenergie
Gl. (2-29)

Matrixanstrengung
Gl. (3-10)

Matrixanstrengung
Gl. (3-14)

eM ≤  1?

Ende

R = σx

nein

σx  = σx + Δσ

ja

Versagenskriterium

Beltrami Von Mises parabolisch Volumenänderungsenergie

{𝝈𝑰;𝝈𝑰𝑰;𝝈𝑰𝑰𝑰} 
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A.2 In-situ-Anstrengung der Matrix einer Einzelschicht im MSV 

Im Folgenden sind die Schritte zur Berechnung der In-situ-Matrixanstrengung einer Einzel-
schicht aufgeführt. Die Anstrengung kann für jede Einzelschicht des MSV berechnet werden. 
Bei den 0°/90°-faserverstärkten Laminaten wird in der Regel jedoch nur die Anstrengung in 
einer 90°-Lage betrachtet, da diese deutlich höher als die Anstrengung der Matrix in der 0°-
Lage ist. Da alle Prüfkörper nur in ihrer Ebene auf Zug belastet werden und alle Lagenaufbau-
ten symmetrisch und ausgeglichen sind, ist die In-situ-Matrixanstrengung in den hier betrach-
teten Mehrschichtverbunden unabhängig von der Schichtreihenfolge.  

Die Eingangsgrößen für die Berechnung sind die an der Prüfmaschine gemessene mechanische 
Belastung des Probekörpers (Prüfkraft), die Temperatur, sowie dessen Faservolumenanteil 
und die Anzahl und Orientierungen der Einzelschichten. Es wird angenommen, dass jede Ein-
zelschicht den gleichen Faservolumenanteil aufweist. Es werden die in Kapitel 5.3.4 dargeleg-
ten rechnerischen Steifigkeiten für die unidirektionale Einzelschicht für die Berechnungen ver-
wendet. 

Die Berechnung der In-situ-Matrixanstrengung erfolgt mithilfe der folgenden Schritte: 

• Zuerst erfolgt die Bestimmung der Grundelastizitäten der Einzelschichten aus den in 
Kapitel 5.2 und Kapitel 5.3.3 bestimmten (In-situ-)Elastizitäten von Faser- und Mat-
rixwerkstoff mithilfe der Gleichungen (2-1) bis (2-16) und der thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten nach Gleichung (2-18) und (2-19). 

• Anschließend werden die Steifigkeitsmatrices des Mehrschichtverbundes (MSV) und 
der Einzelschicht nach der Klassischen Laminattheorie (CLT) berechnet. 

• Aus der Gesamtsteifigkeitsmatrix des MSV und der Prüfkraft werden nun nach der CLT 
die Dehnungen und Verzerrungen des MSV bestimmt. Diese entsprechen den Dehnun-
gen und Verzerrungen der Einzelschichten im globalen Koordinatensystem. 

• Nach der Transformation in das lokale Schichtkoordinatensystem können nun die 
Kraftflüsse der Einzelschichten aufgrund der mechanischen Belastung nach der CLT be-
rechnet werden. 

• Zusätzlich werden die thermischen Kraftflüsse nach Gleichung (3-1) bis (3-4) berech-
net. 

• Aus den thermischen und mechanischen Kraftflüssen werden mithilfe der CLT die äu-
ßeren Spannungen der Einzelschicht {𝜎𝐸} berechnet. 

• Nach Gleichung (3-9) werden dann aus den Einzelschichtspannungen die In-situ- 
Matrixspannungen {𝜎𝑀} unter Berücksichtigung der mikromechanischen Eigenspan-
nungen bestimmt. 

o Je nach gewähltem Festigkeitskriterium wird dann aus dem In-Situ-Spannungs-
zustand eine Vergleichsspannung bzw. die Volumenänderungsenergie errech-
net: 

▪ Die Vergleichsspannung nach Beltrami mit Gleichung (2-25) 
▪ Mit Gleichung (2-27) für die von Mises-Vergleichsspannung 
▪ Die Vergleichsspannung für das parabolische Versagenskriterium mit 

Gleichung (2-28) 
▪ Die Volumenänderungsenergie wird nach Gleichung (2-29) berechnet. 

o Anschließend wird die Matrixanstrengung 𝑒𝑀 bestimmt: 
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▪ Bei den Vergleichsspannungskriterien wird die Spannung gemäß Glei-
chung (3-10) ins Verhältnis zur nach Gleichung (5-3) errechneten Mat-
rixfestigkeit gesetzt. 

▪ Für das Volumenänderungsenergiekriterium wird die kritische Volu-
menänderungsenergie mithilfe der Gleichungen (3-11) bis (3-13) be-
stimmt. Anschließend wird die Anstrengung nach Formel (3-14) berech-
net. 

Mithilfe dieses Berechnungsablaufes wurden die in Abbildung 5.23, Abbildung 5.24, Abbildung 
6.10, Abbildung 6.11, Abbildung 6.15, Abbildung 6.16, Abbildung 6.17 und in Abbildung 6.18 
gezeigten Werte für die Anstrengung der Matrix ermittelt. Die Berechnung erfolgte mithilfe 
verschiedener MATLAB-Skripte. Ein Flussdiagramm ist in Abbildung A.2 dargestellt. 
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Abbildung A.2: Flussdiagramm zur Bestimmung der In-situ-Matrixanstrengung 

Start

Temperatur T 

In-situ-Elastizitäten der Matrix: 
Gl. (2-1) bis (2-9)

(In-situ-)Grundelastizitäten der Einzelschicht:
Gl. (2-10) bis (2-16)

Thermische Ausdehnungskoeffizienten der ES:
Gl. (2-18), (2-19)

Eigenschaften der Matrix:
Gl. (5-1), (5-3)

Faservolumen-
anteil ϕ 

Fasereigenschaften

Steifigkeiten der ES und des MSV nach CLT

Thermische Kraftflüsse:
Gl. (3-1) bis (3-4)

Schicht-
reihenfolge 

Dehnungen und Verzerrungen des MSV nach CLT

Dehnungen und Verzerrungen der ES nach CLT

Äußere Spannungen der ES

In-situ-Spannungszustand der Matrix:
Gl. (3-9)
Hauptachsentransformation

Vergleichsspannung:
Gl. (2-25)

Vergleichsspannung:
Gl. (2-27)

Vergleichsspannung:
Gl. (2-28)

Volumenänderungsenergie
Gl. (2-29)

Matrixanstrengung
Gl. (3-10)

Matrixanstrengung
Gl. (3-14)

Ende

Versagenskriterium

Beltrami Von Mises parabolisch Volumenänderungsenergie

Externe Last 
aus Prüfkraft

{𝝈𝑰;𝝈𝑰𝑰;𝝈𝑰𝑰𝑰} 
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