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Zusammenfassung 

Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Optimierung der mechanischen 

Eigenschaften des keramischen Verbundwerkstoffes Kohlenstofffaser-

verstärkter Kohlenstoff (CFC). Es gibt zwei Anforderungen bei dieser Op-

timierung. Die Erste ist die Maximierung der mechanischen Biegeeigen-

schaft. Die Zweite ist ein pseudo duktiles Versagen, durch welches der ke-

ramische Verbundwerkstoff CFC schadenstolerant wird. Diese beiden An-

forderungen werden vor allem vom Faser-Matrix-Interfaces (FMI) beein-

flusst. Aus diesem Grund wurden drei Typen von Kohlenstofffasern für 

unidirektionale (UD) endlosfaserverstärkte Verbunde als auch für quasiiso-

trope Kurzfaserverbunde untersucht.  

Die drei Fasertypen unterscheiden sich neben fasertypischen Eigenschaften 

vor allem bezüglich der Faseroberfläche und somit bzgl. ihres FMI. Von 

den drei Typen, sind zwei hochfesten Fasern mit unterschiedlichen Ober-

flächenaktivierungen (HT1 und HT2) sowie einer hochmoduligen Faser 

(HM). Die Faseroberflächen wiesen in 

Röntgenphotoelektronenspektroskopiemessungen unterschiedliche Menge 

an funktionellen Gruppen, wie z.B. C-OH, C=O und COOH, auf. Dabei 

besaß die HT1-Faser die größte Menge, gefolgt von der Menge auf der 

HT2-Faser. Die HM-Faser hatte die kleinste Menge. Diese Reihung wurde 

ebenfalls mit Hilfe des spezifischen elektrischen Widerstandes nachgewie-

sen. Mikroskopische Nanoindenter- und makroskopischen Scherfestig-

keitsmessungen an UD-CFC-Verbunden zeigen, dass die Oberflächenfunk-

tionalisierung mit der Stärke des FMI korreliert. Je mehr funktionelle Ober-

flächengruppen vorhanden sind, desto stärker ist das FMI. Im Fall der HT1-

Faser ist das FMI so stark, dass im carbonisierten Zustand bei Biegever-

such kein pseudo duktiles Bruchverhalten vorliegt und der HT1-Faser 

CFC-Verbund bei der Graphitierung delaminiert. Dieser Zusammenhang 

wurde ebenso bei den quasiisotropen kurzfaserverstärkten HT1-Faser CFC-

Verbunden beobachtet. Für die quasiisotropen kurzfaserverstärkten CFC-

Verbunde wurde die starke Anbindung der HT1-Faser durch eine thermi-

sche Vorbehandlung modifiziert und dabei geschwächt. Die Verbunde mit 

modifizierten Fasern versagten pseudo duktil, es traten keine 

Delaminationen bei der Graphitierung auf. Die Biegefestigkeit dieser Ver-
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bunde wurde um mehr als 60 % im Vergleich zu den nicht modifizierten 

Fasern gesteigert.  

 

Die Biegeeigenschaften der quasiisotropen kurzfaserverstärkten CFC-

Verbunde sind sowohl vom Fasertypen bzw. deren FMI als auch vom Fa-

servolumengehalt im CFK-Zustand abhängig. Der Faservolumengehalt 

muss so gewählt werden, dass keine Dickenzunahme bei der ersten 

Carbonisierung auftritt. Ansonsten verschlechtern sich die mechanischen 

Eigenschaften. Die Faserlänge hat im untersuchten Längenbereich von 

6 mm bis 18 mm keinen Einfluss auf die Biegeeigenschaften, da die Fasern 

wie eine Partikelverstärkung wirken.  

Die beste Parameterkombination für quasiisotrope kurzfaserverstärkte 

CFC-Verbunde dieser Arbeit waren die mit 18 mm langen HT2-Fasern ver-

stärkten Platten mit einem Faservolumengehalt in CFK-Zustand von 40 %. 

Im dreimal mit Pech nachverdichteten und anschließendem carbonisierten 

Zustand (D3) lag die Biegefestigkeit und der Biege-E-Modul dieser Platten 

bei 98 22 MPa bzw. 32 6 GPa. Zusätzlich wurde ein Teil der Platten bei 

2000 °C graphitiert. In diesem Zustand (G3) war die Biegefestigkeit 

94 23 MPa und der Biege-E-Modul 32 7 GPa. Im D3- und G3-Zustand 

versagten die Biegeproben pseudo duktil und wiesen damit die geforderte 

Schadenztoleranz auf. 
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Abstract 

The study presented here addresses the optimization of carbon fiber rein-

forced carbon (CFRC). There are two principal objectives within the opti-

mization; maximizing mechanical bending properties and damage tolerance 

via pseudo-ductile fracture. Both properties are dominated by the fiber-

matrix-interface (FMI). Therefore three PAN-based carbon fiber types with 

different FMI were investigated for unidirectional continuous fiber CFRC 

as well as quasi-isotropic short fiber CFRC. 

Two of the studied carbon fibers were high tensile fibers with different sur-

face treatments (HT1 and HT2). The third fiber type was a high modulus 

fiber (HM). X-ray photoelectron spectroscopy measurements show differ-

ent amounts of functional surface groups, e.g. C-OH, C=O, and COOH. 

HT1 exhibits the largest amount and HM the lowest. The same properties 

were measured via specific electrical resistance determination. HT1 exhib-

its the largest resistance and HM the lowest. Microscopic nanoindenter fil-

ament Push-out-Testing and macroscopic short beam testing revealed a cor-

relation between the amount of functional groups on the surface and the 

FMI strength. The higher the amount of functional groups, the stronger the 

interface is. HT1’s FMI is so strong that brittle failure occurs and HT1 

CFRC delaminates during the graphitization process. The same behavior 

was observed for quasi-isotropic short fiber CFRC. Flexural properties are 

related to fiber type, FMI and fiber volume fraction in greenbody state. 

Thus the fiber volume fraction must be chosen such that no increase of 

thickness occurs during carbonization. Otherwise mechanical properties 

will decrease. No influence of fiber length was noticed on bending proper-

ties in the fiber length range of 6 mm to 18 mm. This indicates that short 

fibers act as particle reinforcement. 

FMI of HT1 fibers was weakened by thermal pretreatment. Therefore de-

lamination was suppressed during graphitization. CFRC, made of modified 

HT1, exhibited pseudo-ductile fracture and an increase in the flexural 

strength of 60 % in comparison to unmodified HT1 CFRC. 

CFRC plates made of HT2 with a fiber length of 18 mm and a fiber volume 

fraction in greenbody state of 40 % exhibited best flexural properties. The 

three times with pitch densified and carbonized plates had a flexural 
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strength of 98 22 MPa and a flexural modulus of 32 6 GPa. Final heat 

treatment at 2000 °C in inert atmosphere changed the properties to 

94 23 MPa and 32 7 GPa. In both states, carbonized and graphitized, the 

CFRC plates showed a pseudo-ductile fracture. 
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1. Einleitung 

Die Kohlenstofffaser-verstärkten Kohlenstoffe (CFC) gehören zu der 

Werkstoffgruppe der faserverstärkten Keramiken. Der Verbundwerkstoff 

CFC hat gegenüber den Kohlenstofffaser-verstärkten Kunstoffen (CFK) 

den Vorteil, dass die Matrix beständig gegen chemische und thermische 

Einflüsse ist [1–6]. Gegenüber den monolithischen Keramiken weist CFC 

in Bezug auf das Bruchverhalten den Vorteil auf, dass CFC nicht spröde 

sondern pseudo duktil versagt (siehe Abb. 1.1) [7].  

 

 

Abb. 1.1: Schematischer Vergleich zwischen sprödem und pseudo duktilem  

Versagen von keramischen Verbundwerkstoffen. 

Diese Schadenstoleranz wird durch das Faser-Matrix-Interface (FMI) her-

vorgerufen. Am FMI kann eine Rissablenkung und eineDissipation von 

Rissenergie stattfinden. Die Kombination aus den mechanischen Eigen-

schaften der Kohlenstofffasern und der geringen Dichte der Matrix, von 

kleiner als 2,2 g/cm³ [8], resultiert in einer hohen spezifischen Festigkeit 

und Steifigkeit des CFC-Verbundwerkstoffes. Die mechanischen Eigen-

schaften bleiben bei zunehmender Temperatur erhalten bzw. steigen leicht 

an  

(siehe Abb. 1.2) [9,10].  
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Abb. 1.2: Temperaturabhängige Biegefestigkeit von  

verschiedenen Werkstoffen (in Anlehnung an [10]). 

CFC besitzt eine hohe thermische Leitfähigkeit, eine gute 

Thermoschockbeständigkeit sowie eine geringe Wärmeausdehnung. Der 

CFC-Verbundwerkstoff ist elektrisch leitfähig. CFC weist eine hohe che-

mische Reinheit von bis zu < 10 ppm auf [10]. 

Aus diesen Eigenschaften leiten sich die Anwendungen von CFC ab. Nach 

dem Start der Entwicklung und Herstellung von CFC durch die NASA im 

Jahr 1958 standen Luft- und Raumfahrtanwendungen im Fokus [2,5]. Bis 

heute sind CFC Flugzeugbremsscheiben (siehe Abb. 1.3) mit einem Markt-

anteil von etwa 80 % die Hauptanwendung. Weitere CFC-Applikationen 

sind in chemisch korrosiver Umgebung oder bei Temperaturen von bis zu 

2000 °C in Schutzgasatmosphäre im Einsatz. So werden Chargiergestelle 

für die Metallhärtung, Elemente von Wärmetauschern, Interieur und Heiz-

elemente von Hochtemperaturöfen aus CFC hergestellt. In der Halbleiter-

industrie kommen CFC-Stütztiegel für die Si-Einkristallherstellung zum 

Einsatz [10]. 

Bei der CFC-Herstellung gibt es eine Reihe an Variationsmöglichkeiten, 

die entscheidenden Einfluss auf die Mikrostruktur sowie die mechanischen 

Eigenschaften des CFC haben. Dabei sind die Zusammenhänge zwischen 

der Herstellung und den Eigenschaften des CFC-Verbundes sehr komplex. 

Bis heute sind die Wirkungsmechanismen nur zum Teil bekannt bzw. ver-

standen. Ein limitierender Faktor bei vielen CFC-Anwendungen ist die ge-

ringe interlaminare Scherfestigkeit von etwa 12-25 MPa [3,5,7,35,37]. Mit 

Hilfe von Kurzfasern ist es möglich diese zu erhöhen und einen quasiiso-

tropen CFC-Verbund herzustellen [3,12].  
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Abb. 1.3: CFC-Produkte der SGL Group [10,11]. 

Als Rohstoffquelle von kurzfaserverstärkten CFC-Verbunden können in 

Zukunft neben neue Kohlenstofffasern auch Verschnitte aus der CFK Her-

stellung sowie zerkleinerte CFK-Bauteile genutzt werden. Umso erstaunli-

cher ist es, dass es zum Thema der kurzfaserverstärkten Kohlenstoffver-

bunde kaum Publikationen gibt [3,5,12,13]. In diesen vorhandenen Veröf-

fentlichungen fehlen die Zusammenhänge zwischen dem Fasertyp, der Fa-

serlänge sowie des Faservolumengehaltes im CFK-Zustandes und den me-

chanischen Biegeeigenschaften. 

Das Ziel der Arbeit ist die Optimierung der mechanischen Eigenschaften 

von CFC. Die Optimierung erfolgt unter zwei Gesichtspunkten. Zum einen 

sollen die mechanischen Biegeeigenschaften maximiert werden. Zum ande-

ren muss der CFC-Verbund ein pseudo duktiles Versagen, durch welches 

der keramische Verbundwerkstoff CFC schadenstolerant wird, aufweisen. 

Diese beiden Anforderungen werden vor allem vom FMI beeinflusst. Aus 

diesem Grund werden für drei Typen von Kohlenstofffasern jeweils unidi-

rektionale (UD) endlosfaserverstärkte als auch quasiisotrope kurzfaserver-

stärkte CFC-Verbunde untersucht.  

Die UD-endlosfaserverstärkten CFC-Verbunde werden auf mikroskopi-

scher und makroskopischer Skala charakterisiert, um das Verständnis des 

FMI auf die mechanischen Biegeeigenschaften von CFC zu erweitern. Die 

Untersuchungen der Kurzfaserverbunde erfolgt zuerst in Bezug auf die ex-

perimentelle Bestimmung der faserlängenabhängigen Eigenschaften von 

UD-kurzfaserverstärktem CFC-Verbunde an einem Modelsystem. An-

schließend werden die Eigenschaften von quasiisotrop kurzfaserverstärkten 
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CFC-Verbunde untersucht. Dabei wird analysiert welchen Einfluss der 

Fasertyp, die Faserlänge, der Faservolumengehalt im CFK-Zustand, das 

FMI und die Endbehandlungstemperatur (HTT) auf die Biegeeigenschaften 

von quasiisotropen CFC-Kurzfaserverbunden haben. 

Basierend auf diesen Ergebnissen erfolgt eine Zusammenfassung der Her-

stellungsparameter und der mechanischen Eigenschaften des besten in die-

ser Arbeit untersuchten CFC-Kurzfaserverbundes. Die erlangten Erkennt-

nisse bezüglich der Herstellungsparameter werden in einer Handlungsemp-

fehlung für weitere Optimierung von quasiisotropen kurzfaserverstärkten 

Platten zusammengefasst.  
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2. Grundlagen und Stand der Technik von 

CFC 

Im Deutschen wird Kohlenstofffaser-verstärkter Kohlenstoff in der Regel 

mit der Abkürzung CFC bezeichnet. Dabei leitet sich diese Abkürzung vom 

englischen Begriff Carbon-Fiber-Reinforced-Carbon ab. Im Englischen 

sind neben CFRC (Carbon-Fiber-Reinforced-Carbon), auch C/C (Car-

bon/Carbon) und CCC (Carbon-Carbon-Composites) als Kurzbezeichnun-

gen zu finden. Bei CFC handelt es sich um eine faserverstärkte Keramik 

und ist somit in die Materialklasse der Ceramic-Matrix-Composites (CMC) 

einzuordnen. 

Die Herstellung von CFC kann anhand der Precursorenmatrix in drei Rou-

ten eingeteilt werden (siehe Abb. 2.1) [1,2,14]. Die erste Route nützt gas-

förmigen Precursoren wie z.B. Methan. Diese werden im Chemical-Vapor-

Infiltration (CVI) Verfahren verwendet. Dabei wird durch thermische Zer-

setzung des Precursors-Kohlenstoff auf eine Kohlenstofffaserpreform ab-

geschieden [15]. Die beiden anderen Routen basieren auf einer festen bzw. 

flüssigen Precursorenmatrix. Diese Matrix kann entweder aus 

duroplastischen Harz oder aus thermoplastischem Pech bestehen. Zur Her-

stellung von CFC werden die Precursorenmatrizen unter Schutzgas 

carbonisiert.  

Die spezifischen Eigenschaften des CFC-Verbundes hängen von vielen 

Faktoren ab. Die beiden wichtigsten sind zum einen der Typ der verwende-

ten Precursorenmatrix zum anderen die verwendeten Kohlenstofffasertypen 

und deren Oberflächenbehandlung. Von diesen Faktoren hängen maßgeb-

lich die Stärke des FMI im Endzustand ab [2,5,6,16–18].  

Dies bietet die Möglichkeit den CFC-Verbund bzgl. der Anforderungen der 

Applikation anzupassen und zu optimieren. Benötigt die Anwendung z. B. 

eine gute Oxidationsbeständigkeit, so sollte sowohl die HTT erhöht als 

auch die Dichte des CFC-Verbundes gesteigert werden. Dabei ist zu beach-

ten, dass die maximale Dichte des CFC-Verbundes mit duroplastischen 

Harz als Precursorenmatrix bei 1,6 g/cm³ liegt. Im Vergleich dazu hat CFC, 

welches durch CVI oder thermoplastischer Precursorenmatrix hergestellt 

wurde, eine maximale Dichte von über 2,0 g/cm³ [5]. Deshalb wäre in die-



 2. Grundlagen und Stand der Technik von CFC 6 

 

sem Fall der Einsatz einer thermoplastischen Pechprecursorenmatrix zu 

empfehlen.  

Ist das Ziel z. B. die Steifigkeit des CFC-Verbundes zu maximieren, so 

sollte der Verbund nicht auf Basis einer thermoplastischen Peches, sondern 

mit Hilfe von duroplastischen Harzen oder dem CVI-Verfahren hergestellt 

werden. Hier liegen die Steifigkeiten bei 30 GPa bzw. 40 GPa im Vergleich 

zu Pech basiertem CFC-Verbunden mit 10 GPa [5]. 
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Abb. 2.1: CFC-Herstellungsprozessrouten (in Anlehnung an [1,14]). 
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2.1. Kohlenstofffaser 

Zur Herstellung eines CFC-Verbundes werden Kohlenstofffasern benötigt. 

Die Fasereigenschaften, wie Zugfestigkeit und Zugmodul, von 

Polyacrylnitril (PAN) basierten Kohlenstofffasern hängen von mehreren 

Faktoren ab. Zum einen sind die Kohlenstofffasereigenschaften vom PAN-

Precursor selbst, zum anderen von der Stabilisierung des PAN-Precursors 

und der HTT der Kohlenstofffaser während des Herstellungsprozesses ab-

hängig. So erreicht die Zugfestigkeit ihr Maximum bei einer HTT von etwa 

1200 °C bis 1600 °C (siehe Abb. 2.2) [19]. Der Zugmodul der Kohlenstoff-

faser hingegen steigt monoton mit zunehmender HTT an (siehe Abb. 2.2) 

[19]. 

 

 

Abb. 2.2: Einfluss der Endbehandlungstemperatur von Kohlenstofffasern auf  

deren Festigkeit und Steifigkeit [19]. 

Entsprechend der Fasereigenschaften Zugfestigkeit, Zugmodul und maxi-

male Dehnung werden Kohlenstofffasern klassifiziert. Diese Einteilung ist 

am Beispiel des Kohlenstofffaserherstellers Toho Tenax in Abb. 2.3 darge-

stellt. 



 2. Grundlagen und Stand der Technik von CFC 9 

 

 

 

Abb. 2.3: Zugfestigkeit und Zugmodul von verschiedenen Kohlenstofffasern [20]. 

In dieser Arbeit wurden drei verschiedenen auf PAN-basierte Kohlenstoff-

fasertypen zur Herstellung von CFC verwendet. Alle drei Fasertypen hatten 

eine Filamentanzahl von etwa 50.000 und besaßen eine Epoxidharzschlich-

te. Dabei war eine Kohlenstofffaser hochmodulig und zwei Kohlenstofffa-

sern hochfest [21–24]. Im Folgenden werden die hochmodulige Kohlen-

stofffaser HM sowie die beiden hochfesten Kohlenstofffasern mit HT1 und 

HT2 bezeichnet. Die beiden hochfesten Fasern unterscheiden sich bzgl. 

ihrer Oberflächenvorbehandlung. Die HT1-Faser besitzt durch eine Ober-

flächenbehandlung mehr funktionelle Gruppen auf der Oberfläche als die 

HT2-Faser.  

Im Hinblick auf die Faserarchitektur wurden die drei Fasertypen als UD-

Gelege und als Kurzfasern verwendet (siehe Abb. 2.4) [25,26]. Mehr In-

formationen zu den beiden verwendeten Faserarchitekturen befinden sich 

in Abs. 3.1. 
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Abb. 2.4: Faserarchitektur bei keramischen Verbundwerkstoffen [25,26]. 

 

2.2. Precursorenmatrix 

Als Precursorenmatrix wurde in dieser Arbeit ausschließlich Phenolharz 

verwendet. Phenolharz ist im Vergleich zu anderen duroplastischen Harzen 

wegen der hohen Restkohlenstoffausbeute von über 50 % nach der 

Carbonisierung unter Schutzgas (siehe Abb. 2.5) gut zur Herstellung von 

CFC-Verbunden geeignet.  

Die Aushärtung von Phenolharz erfolgt durch Polykondensation, bei wel-

cher Produkte wie z. B. Wasser oder Ammoniak entstehen [28,29]. Diese 

Produkte liegen während des Aushärtungsprozesses auf Grund der Tempe-

raturen von über 100 °C (unter Normaldruck) gasförmig vor. Diese Gase 

sind überwiegend für die Porosität im CFK-Zustand verantwortlich. Die 

Porosität liegt üblicherweise im Bereich von 10 Vol. % bis 15 Vol. %. 
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Abb. 2.5: Restkohlenstoff von Thermo- und Duroplasten [27] 

 

2.3. Faser-Matrix-Interface - FMI 

Die Anbindung der Faser an die Matrix ist für CFC von entscheidender 

Bedeutung. Die Stärke des FMI ist dafür verantwortlich, ob das Versagen 

unter Belastung spröde oder pseudo duktil ist (siehe Abb. 2.6) [7,16,30–

43]. 

 

 

Abb. 2.6: Faser-Matrix-Interface und Bruchversagen (in Anlehnung an [33]) 
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Ist das FMI stark, so kann ein Riss ungehindert die Grenzfläche zwischen 

Matrix und Faser penetrieren. Dadurch kommt es zu einem makroskopi-

schen Sprödbruch. Ist das FMI schwach, werden Risse am FMI abgelenkt, 

da die Rissausbreitung entlang des FMI weniger Energie benötigt als durch 

die Faser. Die Rissausbreitung entlang des FMI dissipiert Bruchenergie. 

Zusätzlich kommt es bei bereits gebrochen Fasern zum Faserauszug. Dabei 

wird weitere Bruchenergie durch Reibung verbraucht. Die genannten Me-

chanismen führen zu einem pseudo duktilen Bruchverhalten. 

Um für einen CFC-Verbund das maximale Leichtbaupotential bei gleich-

zeitiger Schadenstoleranz zu realisieren, muss das FMI so stark wie mög-

lich und so schwach wie nötig sein. Dies kann zum Beispiel mit einer ge-

zielten Anpassung der Oberflächenvorbehandlung und durch die Auswahl 

des Fasertyps erfolgen. Die mechanischen Eigenschaften des Interfaces be-

ruhen auf chemischen Anbindung und Topographie der Faseroberfläche 

[7,16,30,35,37,44–50]. Die chemische Anbindung wird vor allem durch die 

Oberflächenfunktionalisierung und die Schlichte der verwendeten Faser 

sowie durch die verwendete Matrix bestimmt. Die Topographie wird maß-

geblich durch den Faserprecursor und der Oberflächenbehandlung zur Bil-

dung funktioneller Gruppen bestimmt. Die Topographie der Faseroberflä-

che beeinflusst die formschlüssigen Anbindungen von Faser und Matrix 

und damit die Entstehung von Eigenspannungen. Die Eigenspannungen des 

CFC-Verbundes werden durch das unterschiedliche thermische Ausdeh-

nungsverhalten der Fasern (anisotrop) und der Matrix (isotrop) verursacht 

[51–53]. 

Die Stärke des FMI hängt auch von der Art und Struktur des Matrix-

Kohlenstoffes sowie von weiteren Prozessparametern bei der Herstellung 

ab. Zum Beispiel hat die HTT des CFC-Verbundes einen entscheidenden 

Einfluss auf das FMI. So resultiert aus einer höheren HTT eine niedrigere 

interlaminare Scherfestigkeit. Dies liegt u.a. an der Graphitierung der Koh-

lenstoffmatrix um die Faser herum, welche durch gleichzeitige Einwirkung 

von Eigenspannungen und Temperatur hervorgerufen wird 

[34,37,46,47,49,52–61]. 
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2.4. Faserlängenabhängige Festigkeit von kurz-

faserverstärkten Verbunden 

Die Faserlänge hat einen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften von 

Verbunde mit Kurzfaserverstärkung (siehe Abb. 2.7) [62–69].  

 

 

Abb. 2.7: Faserlängenabhängige Steifigkeit und Festigkeit von  

Glasfaser-verstärktem Polypropylen (in Anlehnung an [67]). 

 

2.4.1. Unidirektional kurzfaserverstärkte Verbunde 

Für UD-kurzfaserverstärke Verbunde (siehe Abb. 2.8 a) ist die maximale 

Zugfestigkeit von der Faserlänge   abhängig (siehe auch Anhang f). Die 

Abhängigkeit wird durch Gleichung (1) beschrieben. 

                 

                 
 (1) 

Dabei ist      die faserlängenabhängige Zugfestigkeit des Verbundes, 

     die maximale Faserzugfestigkeit,   die Faserlänge und    die kritische 

Faserlänge. Nach Gleichung (1) wird die maximale Faserzugfestigkeit 

           erreicht, wenn die Faserlänge größer oder gleich der kriti-

schen Faserlänge    ist. 

2.4.2. Quasiisotrope kurzfaserverstärkte Verbunde 

Für alle nicht UD-kurzfaserverstärkten Verbunde, wie z.B. den quasiisotro-

pen kurzfaserverstärkten Verbunden, ist die maximale Zugfestigkeit von 
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der Faserlänge   und vom Winkel   zwischen dem Fasern und der Belas-

tungsrichtung (siehe Abb. 2.8 b) abhängig [70,71]. 

a) b) 

 

Abb. 2.8: Winkelabhängigkeit der Zugfestigkeit von kurzfaserverstärkten  

Verbunden mit Riss (in Anlehnung an [72]).  

Die faserlängen- und winkelabhängige Zugfestigkeit des Verbundes        

wird durch Gleichung (2) beschrieben [70,71]. 

                                    (2) 

Dabei ist      die faserlängenabhängige Zugfestigkeit des Verbundes (sie-

he Gleichung (1)). Die winkelabhängige Funktion      besitzt Werte im 

Bereich von 0 bis 1 (siehe Abb. 2.9). Die empirische Konstante   muss für 

jedes Faser-Matrix-System bestimmt werden. Die Werte von   liegen zwi-

schen 0 und 1. Der Winkel   ist zwischen Faserorientierung und Belas-

tungsrichtung definiert (siehe Abb. 2.8 b).  

 

 

Abb. 2.9: Winkelabhängige Funktion      für verschiedene Werte  

der Konstanten A. 
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Die maximale Zugfestigkeit des Verbundes             wird erreicht, 

wenn zwei Bedingungen erfüllt sind. Zum einen muss die maximale Faser-

zugfestigkeit      ausgenutzt werden. Dazu ist es notwendig, dass die Fa-

serlängen größer gleich der kritischen Faserlänge    sind (siehe 

Gleichung (1) und Anhang f). Zum anderen müssen die Fasern in Belas-

tungsrichtung orientiert sein, d.h.      (siehe Abb. 2.8 a). Die winkelab-

hängige Funktion      hat in diesem Fall den Wert 1. Für alle anderen Fa-

serorientierungen,    , ist       . Somit ist bei quasiisotroper Faser-

orientierung und einer Faserlänge größer gleich der kritischen Faserlänge, 

die effektive Verstärkungslänge der Faser     , welche im Verbund ausge-

nutzt wird, kleiner als die Faserlänge   (        [72].  
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3. Herstellungsprozess von CFC 

Der Herstellungsprozess von CFC gliedert sich in zwei wesentliche Teile. 

Der erste Teil ist die Fertigung eines CFK-Probekörpers. Der zweite Teil 

beinhaltet Hochtemperatur- sowie Nachverdichtungsprozesse. 

3.1. Herstellungsprozess CFK- bzw. Grünkörper 

Die CFK-Fertigung ist bei der Herstellung von CFC ein Zwischenschritt. 

Dabei wird in Anlehnung an die Keramikherstellung bei der CFK-

Fertigung von der Grünkörperherstellung gesprochen. Der CFK-Zustand 

trägt dabei die Nomenklatur „Grün“ (siehe Abb. 3.6). In dieser Arbeit wur-

den sowohl endlosfaserverstärke sowie kurzfaserverstärkte Verbunde her-

gestellt. Dabei unterscheiden sich die Endlosverstärkung von der Kurzfa-

serverstärkung dadurch, dass bei der Kurzfaserverstärkung die Fasern in-

nerhalb des Bauteils bzw. der Probe unterbrochen sind (siehe Prinzipskizze 

in Abb. 3.1) [26]. 

 

 

Abb. 3.1: Schematischer Unterschied zwischen Endlosfaserverstärkung  

und Kurzfaserverstärkung. 
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3.1.1. Endlosfaserverstärkung 

Zur Herstellung von endlosfaserverstärkten Verbunden wurden das Wi-

ckelverfahren und das Prepregverfahren benutzt. Im Folgenden wird die 

CFK-Probenherstellung mittels der beiden Verfahren beschrieben. 

3.1.1.1. Wickelverfahren 

Im Wickelverfahren wurden Proben mit einem rechteckigen Querschnitt 

mit Hilfe eines sogenannten T-H-T Werkzeuges (siehe Abb. 3.2) herge-

stellt.  

 

 

Abb. 3.2: CFK Wickelprobenherstellung mit Hilfe des T-H-T Werkzeuges. 

Über die Anzahl der Wicklungen bei konstanter Kavität kann der Faservo-

lumengehalt eingestellt werden. Der angestrebte Faservolumengehalt war 

55 %. Die vorliegende Kavität hatte einen Querschnitt von 3 mm x 10 mm. 

Für die drei Fasertypen mit jeweils 50.000 Filamenten und einem 

Filamentdurchmesser von etwa 7 µm sind somit neun Wicklungen nötigt, 

um mindestens den angestrebten Faservolumengehalt zu erreichen.  

Die Wickelproben wurden mit Hilfe eine Laborwickelanlage gefertigt. Da-

bei wurde der Faserroving durch ein Harzbad geführt und auf dieses Weise 

imprägniert. Anschließend wurde der imprägnierte Roving durch Rotation 

des H-Profils um die Wickelachse auf dem Wickelkern abgelegt. Im nächs-

ten Herstellungsschritt erfolgte eine Entgasung im Vakuum bei kleiner 

10 mbar für fünf Minuten, um die beim Wickeln eingeschlossene Luft zu 

entfernen. Im Anschluss wurden die T-Profile mit dem H-Profil ver-
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schraubt. Danach erfolgte die Aushärtung des Harzes bei 170 °C in einem 

Heißluftofen. Nach der Entformung lagen die CFK-Proben mit rechtecki-

gem Querschnitt vor [73]. 
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3.1.1.2. Prepregverfahren 

Es wurde für jeden der drei Fasertypen Prepreg auf einer 

Laborprepreganlage hergestellt. Das Gesamtflächengewicht des Prepregs 

betrug circa 430 g/m². Das Flächengewicht der Kohlenstofffasern betrug 

circa 230 g/m². Damit hatten die Kohlenstofffasern einen Gewichtsanteil 

des Prepregs von 54 %. Das Prepreg wurde nach dem Zuschnitt per Hand 

in 0°-Richtung laminiert. Die Anzahl der Lagen wurde so gewählt, dass bei 

einer Plattendicke von 3 mm ein Faservolumengehalt von etwa 55 % vor-

liegt. Das Prepreglaminat wurde im Anschluss in einem Gesenk mit Hilfe 

einer Heizpresse bei 170 °C auf eine Dicke von 3 mm verpresst und ausge-

härtet [74]. 

3.1.2. Kurzfaserverstärkung 

Die Herstellung der quasiisotropen kurzfaserverstärkten Platten mit einer 

Faserlänge von 6 mm, 9 mm, 12 mm und 18 mm erfolgte im Wesentlichen 

in vier Schritten:  

1. Faserschneiden 

2. Mischen 

3. Einfüllen ins Gesenk  

4. Verpressen in der Heißpresse 

Diese sind im Folgenden detailliert beschrieben. 

3.1.2.1. Faserschneiden 

Die Kurzfasern wurden durch das Schneiden eines Kohlenstofffaserrovings 

hergestellt. Die angestrebte Faserlängengenauigkeit war kleiner als 0,5 mm. 

Der Durchsatz pro Stunde sollte mindestens 1 kg/h betragen. Auf Grund 

dieser Anforderungen wurde das manuelle Schneiden ausgeschlossen. Da-

her wurden verschiedene automatisierbare Schneidkonzepte evaluiert (sie-

he Tab. 1). Das Schneidprinzip „Messerwalze mit festem Abstand“ stellt 

dabei die beste Option dar. Im Vergleich zu den restlichen Schneidprinzi-

pien hat dies den Nachteil, dass nur diskrete Faserlängen hergestellt werden 

können. Dieses Prinzip bietet die Vorteile eines hohen Durchsatzes, einer 

drehzahlunabhängigen Schnittlänge der Fasern sowie einer langen Stand-

zeit zwischen den Messerwechseln.  
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Tab. 1: Vergleich verschiedener Schneidprinzipien mit Vor- und Nachteilen 

 (in Anlehnung an [75]). 

Schneidprinzip Skizze Vorteile Nachteile 

Messerwalze mit 

festem Abstand 

 

 

+ Keine Regelung 

nötig 

+ Hoher Durchsatz 

+ Drehzahlunabhängi-

ge Faserlänge 

+ Lange Messerstand-

zeit 

- Diskrete Faser-

längen  

Messerwalze mit  

relativer Geschwin-

digkeit zum Roving 

 

+ Hoher Durchsatz 

+ Stufenlose  

Faserlänge 

 

- Regelung nötig 

- Regelungsabhängig 

Faserlänge 

- Kurze Messerstand-

zeit 

Guillotine 

 

+ Stufenlose  

Faserlänge 

- Regelung nötig 

- Geringer Durchsatz 

- Regelungsabhängig 

Faserlänge 

- Kurze Messerstand-

zeit 

Kegelmesserwalze 

 

+ Hoher Durchsatz 

+ Stufenlose  

Faserlänge 

- Regelung nötig 

- Regelungsabhängig 

Faserlänge 

- Schräge Schnitt-

kante 

- Kurze Messerstand-

zeit 

 

 

Zudem benötigt dieses Schneidprinzip keine Regelung. Nur die Messer-

walze wird angetrieben und fördert dadurch den Roving. 

Im Rahmen der Semesterarbeit von Maximilian Welter wurde eine Faser-

schneidmaschine auf Basis des Prinzips der „Messerwalze mit festem Ab-

stand“ konstruiert und in Betrieb genommen (siehe Abb. 3.3) [75]. Die 

Herstellungskosten inklusiver aller Anbauteile betrugen weniger als 
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5000 €. Die Faserschneidmaschine verfügt über einen elektrischen Antrieb 

in Form einer handelsüblichen Bohrmaschine.  

 

Abb. 3.3: Faserschneidmaschine mit einer Messerwalze mit festem Abstand [75]. 

Diese wurde durch einen Überdruck mit Pressluft vor elektrischen Kurz-

schluss in Form von Kohlenstofffasern geschützt. Als Messer wurden 

INOX Industrieklingen vom Hersteller Mozart [76] genutzt. Die Gegenrol-

le bestand aus einem Polyurethan mit einer Shore-Härte 92 A. 

Die Faserschneidmaschine kann Kohlenstofffasern in Längen von 3 mm bis 

144 mm schneiden. Die Messerwalzen sind so ausgelegt, dass die in dieser 

Arbeit verwendeten Faserlängen von 6 mm, 9 mm, 12 mm und 18 mm her-

gestellt werden können. Die Genauigkeit der Faserlängen wurde durch eine 

Vermessung optischer Flachbettscanneraufnahmen ermittelt. Für eine Fa-

serlänge von 6 mm ist die Faserlängenverteilung in Abb. 3.4 dargestellt. In 

diesem Fall beträgt die mittlere Faserlänge 5,8 mm. Die Standardabwei-

chung liegt bei 0,4 mm. Für die weiteren verwendeten Faserlängen liegt die 

Standardabweichung ebenfalls unterhalb von 0,5 mm. Der Durchsatz pro 

Stunde beträgt für Kohlenstofffaserrovinge mit 50.000 Filamenten etwa 

3 kg/h. Somit erfüllt die Faserschneidmaschine alle Anforderungen, die zur 

Herstellung von kurzfaserverstärkten CFC-Platten in dieser Arbeit notwen-

dig sind. 
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Abb. 3.4: Faserlängenverteilung für 6 mm Schnittlänge. 

 

3.1.2.2. Mischen 

Der Mischprozess erfüllt zwei Funktionen. Die erste Aufgabe ist die Ver-

mengung von Kohlenstofffasern mit der Phenolharzmatrix, so dass sich ein 

homogenes Gemisch ergibt. Die zweite Aufgabe liegt im Aufspleißen der 

Faserrovingstücke. Ziel ist es die Trennung zu maximieren [13,68,77]. Im 

Extremfall, der maximalen Trennung, liegen nur einzelne Filamente im 

Gemisch vor.  

Bei dem für die Herstellung der Probeplatten verwendeten Mischprozess 

werden die Fasern mit der Matrix homogen vermengt, jedoch die 

Rovingstücke nur teilweise getrennt. Zudem entstehen durch das Mischen 

Mesostrukturen aus Fasern und Matrix. Diese ähneln einem Knäuel aus 

Fasern, welches mit der Matrix benetzt ist. Je nach Faserlänge und Fasertyp 

liegt bei gleichen Mischparametern, wie Mischintensität, Mischdauer und 

Mischgutmasse, eine unterschiedliche Mesostruktur vor [78]. Dabei unter-

scheiden sich die Mesostrukturen hinsichtlich der Größe und der haptischen 

Kompressibilität. Beide Eigenschaften können mit den zur Verfügung ste-

henden Mitteln nicht objektiv vermessen werden [79]. 
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Die Anzahl der Mischgänge für eine quasiisotrope kurzfaserverstärkte Plat-

te hängt auf Grund des verwendeten Mischers von der Faserlänge ab. Für 

die Faserlängen von 6 mm, 9 mm und 12 mm wurde das Gemisch für eine 

Platte in zwei separaten Mischgängen hergestellt. Für die Faserlänge 

18 mm wurden vier separate Mischgänge durchgeführt. 

3.1.2.3. Einfüllen ins Gesenk 

Zur Plattenherstellung wurde ein Gesenk mit einer Kantenlänge von 

226 mm verwendet (siehe Abb. 3.5 a). Zum Einfüllen des Gemisches wur-

de ein Einfüllrahmen benutzt (siehe Abb. 3.5 b). Das Einfüllen in zwei 

Teilschritten sowie die Vorkomprimierung erfolgten per Hand (siehe Abb. 

3.5 c-f). Untersuchungen der Plattendichte zeigten, dass an den Ecken und 

an den Plattenrändern andere Dichten vorliegen, als in der Plattenmitte. 

Durch Benutzung des Einfüllrahmens konnte die Streuung der Dichte-

schwankung auf unter zehn Prozent begrenzt werden. 

3.1.2.4. Verpressen in der Heißpresse 

Das Verpressen des Gemisches erfolgte in einer Heißpresse. Dazu wurde 

der Einfüllrahmen entfernt und die obere Gesenkplatte, der Stempel sowie 

die Abstandshalter eingelegt (siehe Abb. 3.5 g). Über die Dicke der Ab-

standshalter wurde die Plattendicke eingestellt (siehe Abb. 3.5 h). Der 

Pressvorgang hatte eine maximale Temperatur von 170 °C und eine Dauer 

von etwa 90 min. Davon entfiel mehr als 80 % der Zeit auf das Aufheizen 

sowie das Abkühlen der Anordnung in Abb. 3.5 h. Die formstabile CFK-

Kurzfaserplatte wurde nach dem Pressvorgang aus dem Gesenk entnom-

men (siehe Abb. 3.5 i) [80,81]. 
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Abb. 3.5: CFK-Herstellungsprozess mit Einfüllen in zwei Teilschritten  

und Verpressen [78]. 
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3.2. Herstellungsprozess CFK zu CFC 

Im zweiten Schritt nach der CFK bzw. Grünkörperherstellung folgen Hoch-

temperatur- und Nachverdichtungsprozesse (siehe Abb. 3.6). 

 

 

Abb. 3.6: Herstellungsprozess von CFC (in Anlehnung an [78]). 

 

3.2.1. Carbonisierung bzw. Grünbrand 

Die erste Carbonisierung des CFK zu CFC wird Grünbrand genannt. Dabei 

wird das CFK bei etwa 900 °C in inerter Atmosphäre carbonisiert. Dadurch 

findet eine thermische Zersetzung der Duromermatrix statt. Das Entwei-

chen der Duromerbestandteile, welche nicht Kohlenstoff sind, geht mit ei-

ner Reduzierung der Matrixmasse von rund 40 % einher. Das Ergebnis der 

Carbonisierung ist eine poröse Matrix, die aus über 95 % Kohlenstoff be-

steht. Nach diesem ersten Hochtemperaturschritt liegt ein CFC vor, wel-

ches auf Grund der hohen Porosität geringe mechanische Eigenschaften im 

Vergleich zum Endprodukt aufweist [1,16,46,82]. Zudem wird während 

des ersten Hochtemperaturschrittes durch den Matrixschrumpf die Faser 

geschädigt. Der Grad der Schädigung hängt von der Stärke des FMI im 

CFK- bzw. Grün-Zustand ab. So kann eine starke Anbindung, z.B. von 

oberflächenbehandelten Fasern, zu Faserbrüchen bei der Carbonisierung 

[83]. Der Zustand nach der Carbonisierung bzw. dem Grünbrand wird mit 

D0 bezeichnet.  
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3.2.2. Nachverdichtungszyklus 

Um die mechanischen Eigenschaften, wie die Biegefestigkeit und die Bie-

gesteifigkeit von D0, zu verbessern ist es erforderlich die Poren, welche bei 

der Carbonisierung entstanden sind, mit Kohlenstoff aufzufüllen 

[5,40,45,84–90]. Die Reduzierung der Porosität erfolgt durch Nachverdich-

tungszyklen. In dieser Arbeit besteht ein Nachverdichtungszyklus aus einer 

Imprägnierung mit Pech sowie der anschließenden Carbonisierung (siehe 

Abb. 3.6). Dabei sind die Prozessparameter, wie die Temperaturrampen, 

die Haltezeiten sowie die maximale Temperatur bei der Carbonisierung mit 

denen im Grünbrand identisch. Die Dichte des CFC-Verbundes steigt durch 

jeden Imprägnierzyklus an (siehe Abb. 3.7 und Abs. 5.2.2).  

 

 

Abb. 3.7: Dichte nach den Prozessschritten der CFC Herstellung. 

Der Zustand nach dem Carbonisieren wird mit D bezeichnet. Dabei steht in 

der Bezeichnung des Zustandes die Zahl hinter dem Buchstaben D für die 

Anzahl der abgeschlossenen Nachverdichtungszyklen. So bedeutet zum 

Beispiel der Zustand „D3“, dass das CFC dreimal nachverdichtet und 

carbonisiert wurde.  
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3.2.3. Graphitierung 

Die Graphitierung des CFC stellt den letzten Herstellungsprozessschritt 

dar. In dieser Arbeit wurde die Graphitierung bei einer Temperatur von cir-

ca 2000 °C in Schutzgas für mehrere Stunden durchgeführt.  

Durch die Graphitierung erfolgt eine mikrostrukturelle Veränderung des 

CFC. Diese Veränderung nimmt mit steigender HTT zu. Dabei verändern 

sich die Fasern, die Matrix und das FMI [18,32,34,37,45,55–57,83,91,92]. 

Diese Veränderung geht mit einer makroskopischen Geometrieänderung 

des CFC einher [93]. So tritt in einem UD-CFC eine Schrumpfung des 

Querschnittes in Abhängigkeit des Fasertyps, der Matrix und der Stärke des 

FMI auf. Zudem hat die HTT entscheidenden Einfluss auf die Stärke des 

FMIs. Wird die HTT erhöht, so nimmt die interlaminare Scherfestigkeit ab. 

Die Ursache ist u.a. eine stressinduzierte Graphitierung der Kohlenstoff-

matrix am FMI. Bei der stressinduzierten Graphitierung werden graphit-

ische Kohlenstoffstrukturen gebildet, welche parallel zur Faserachse ausge-

richtet sind [34,37,46–48,52–61]. 

Der Zustand nach der Graphitierung wird mit der Abkürzung G bezeichnet. 

Dabei steht die Zahl hinter dem Buchstaben G für die Anzahl der abge-

schlossenen Nachverdichtungszyklen. Zum Beispiel bedeutet „G3“, dass 

das CFC dreimal nachverdichtet, carbonisiert und anschließend bei 

2000 °C graphitiert wurde. 

 

 



 4. Messmethoden 28 

 

4. Messmethoden 

Im Folgenden werden die verwendeten Messmethoden vorgestellt. Dabei 

enthält der erste Abschnitt die Messmethoden zur Charakterisierung der 

Faser und des FMI. Im Zweiten werden die Messverfahren zur Bestim-

mung der Verbundeigenschaften im CFK- und CFC-Zustand vorgestellt. 

Wenn nicht genauer spezifiziert, erfolgen die Bestimmung der Eigenschaf-

ten bei Raumtemperatur. 

4.1. Faser und FMI 

In Bezug auf die Fasern wurden die mechanischen Zugeigenschaften durch 

Versuche an Filamenten und Fasersträngen bestimmt. Weitere physikali-

sche und chemische Kenngrößen der Filamente und Rovinge wurden z.B. 

mit XPS, XRD und der CHNO-Elementaranalyse erhoben. Die Stärke des 

FMI wurde mit Nanoindenter-Filament-Push-Out-Versuchen ermittelt.  

4.1.1. Zugversuche Filament 

Die Zugeigenschaften von einzelnen Filamenten wurden durch Zugversu-

che in Anlehnung an DIN EN 1007-4 [94] und DIN EN ISO 5079 [95] be-

stimmt. Für die Charakterisierung wurde jeweils ein Filament mit einer 

Pinzette aus dem zu messenden Rovingstück entnommen. Durch die Be-

nutzung eines speziellen Zugprüfgerätes waren für den Ablauf des Ver-

suchs keine Hilfsmittel wie ein Kartonspannrahmen oder Klebstoff zum 

Fixieren der Faserenden notwendig. Die Messlänge betrug 25 mm. Die 

Vorkraft von 44 mN/tex wurde mit 1 mm/min angelegt. Die Prüfgeschwin-

digkeit war 1 mm/min. Der Pseudo-Zug-E-Modul wurde mit Hilfe der 

Sekantenmethode zwischen einer Belastung von 10 mN und 45 mN und 

den entsprechenden Dehnungen ermittelt. Die Zugfestigkeit und der Pseu-

do-Zug-E-Modul des zu messenden Rovingstückes wurden nach 

DIN EN 1007-4 an mindestens 30 gültigen Proben bestimmt. 

4.1.2. Zugversuche Faserstrang 

Die Fasereigenschaften auf Zugbelastung wurden an harzimprägnierten 

Rovingen in Anlehnung an ISO 10618 [96] und ASTM D 4018 [97] unter-

sucht. Dabei wurden die Rovinge automatisiert mit Harz imprägniert und 
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anschließend in einem Wärmeschrank ausgehärtet. Die Probekörper hatten 

eine Länge von 450 mm und besaßen keine Lasteinleitungselemente. Die 

Messlänge war 50 mm. Die Vorkraft von 20 N wurde mit einer Geschwin-

digkeit von 5 mm/min aufgebracht. Die Prüfgeschwindigkeit betrug 

25 mm/min. Mit Hilfe der Sekantenmethode wurde der Pseudo-Zug-E-

Modul bei 10 % und 60 % der maximalen Dehnung ermittelt. Alle Faserei-

genschaften wurden auf Basis von mindestens zehn gültigen Proben be-

stimmt. 

4.1.3. Filamentdurchmesser 

Der Filamentdurchmesser bzw. -radius wurde in Anlehnung an die 

DIN EN ISO 1973 [98] über das Vibroskop-Verfahren für Einzelfasern be-

stimmt. Der Faserdurchmesser wurde auf Basis von mindestens 30 Fila-

menten bestimmt. 

4.1.4. Dichte 

Die Dichte der Kohlenstofffasern wurde in Anlehnung an DIN 65569-1 

[99] im Schwebeverfahren ermittelt. Die Proben wurden gemäß der Norm 

getrocknet. Im Anschluss wurde das Schwebeverfahren mit Dibrompropan 

und Petroleum als Messflüssigkeiten durchgeführt. Die Bestimmung er-

folgte jeweils an zwei Proben.  

4.1.5. Metergewicht des Faserrovings 

Das Metergewicht des Faserrovings wurde nach DIN EN ISO 1889 [100] 

gemessen. Dabei wurde ein 1 m langes Faserrovingstück abgeschnitten. Im 

Exsikkator wurde die Feuchtigkeit im dem Rovingstück auf die geforderten 

Normbedingungen von 25   3 °C und 65 % rel. Feuchtigkeit gebracht. An-

schließend wurde das Gewicht des Rovingstückes gemessen. Das Meter-

gewicht wurde jeweils an mindestens zwei Proben ermittelt. 

4.1.6. Schlichtemassenanteil 

Der Schlichtemassenanteil wurde gemäß DIN EN ISO 10548 [101] und 

DIN EN ISO 10548 Ber1 [102] im Verfahren A bestimmt. Dazu wurden 

die Proben in einem Exsikkator für mehrere Stunden getrocknet und an-

schließend gewogen. Nach Verfahren A wurde die Schlichte durch ein Lö-

semittel extrahiert. Die Extraktion wurde im Soxhletverfahren mit 
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Methylethylketon durchgeführt. Nach dem Entfernen der Schlichte wurden 

die Proben in einem Exsikkator für mehrere Stunden getrocknet und an-

schließend gewogen. Der Schlichtemassenanteil wurde als Massenunter-

schied vor und nach der Extraktion bestimmt. Der Schlichtemassenanteil 

wurde als Mittelwert von jeweils zwei Proben berechnet. 

4.1.7. Chemische Zusammensetzung - CHNO 

Die Bestimmung der chemischen Elementarzusammensetzung von Fasern 

mit Schlichte bezüglich Kohlenstoff, Wasserstoff, Stickstoff und Sauerstoff 

(CHNO) erfolgte in Anlehnung an DIN 51732 [103] sowie DIN V 65579 

[104]. Die Einwaage bei den Bestimmungen war in 2 bis 3 mg. 

Der Anteil an CHN wurde über eine Verbrennung in reiner Sauerstoffat-

mosphäre bestimmt. Die Verbrennungsprodukte wurden in einer Gaschro-

matographie (GC) gepackten Säule getrennt. Die Elementanteile wurden 

durch einen zeitabhängigen Wärmeleitfähigkeitsdetektor (TCD) gemessen.  

Für Sauerstoff wurde eine Pyrolyse in Heliumatmosphäre durchgeführt. 

Die Produkte wurden mit einer GC-Säule separiert und die Anteile per zeit-

abhängigen TCD ermittelt. 

In beiden Analysen wurde eine Doppelbestimmung je Fasertyp durchge-

führt. 

4.1.8. Röntgenphotoelektronenspektroskopie - XPS 

Die Oberflächenchemie der Kohlenstofffasern wurde mit Hilfe der Rönt-

genphotoelektronenspektroskopie (XPS) am Fraunhofer-Institut für Grenz-

flächen- und Bioverfahrenstechnik IGB in Stuttgart untersucht. Es wurden 

je Kohlenstofffaser zwei Rovingstücke an zwei Messflecken, die jeweils 

eine Fläche von 2,1 mm² hatten, mit einer Passenergie von 40 eV vermes-

sen. Die Messungen wurden mit einer Aluminiumanode durchgeführt. 

Bei XPS wird die Oberfläche mit monochromatischer Röntgenstrahlung 

bekannter Energie    bestrahlt. Dadurch lösen sich Elektronen aus den 

Atomschalen. Diese werden Photoelektronen genannt. Die Photoelektronen 

treten aus einer maximalen Tiefe von 10 nm hervor und besitzen die kineti-

sche Energie     . Mit einem Detektor werden die Anzahl und die entspre-

chenden kinetischen Energien der Photoelektronen gemessen. Ist die Aus-
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trittsarbeit des Detektors   und die Energie der Röntgenstrahlung    be-

kannt, kann die Bindungsenergie    nach Gleichung (3) berechnet werden. 

               (3) 

Die Bindungsenergie ist für jedes chemische Element sowie die chemi-

schen Bindungszustände, aus welchem das Photoelektron stammt, charak-

teristisch. Die Auswertung der Messkurven, Anzahl der Elektronen über 

deren kinetische Energie, erfolgt mit Hilfe von simulationsgestütztem Fit-

ting (siehe Abb. 4.1). Das Fitting des C1s-Peaks erfolgte mit in der Disser-

tation von Zschoerper [105] beschrieben Fitparametern (vgl. Anhang A 

Tab. 5). Zur Auswertung des O1s- und N1s-Peaks wurden die im Anhang 

A unter Tab. 6 zusammengefassten Parameter benutzt. 

 

Abb. 4.1: XPS-Messung des C1s-Peak in schwarz mit farbigen Fittings. 

4.1.9. Röntgenbeugung - XRD 

Die kristalline Kohlenstofffaserstruktur wurde durch Röntgenbeugung 

(XRD) charakterisiert. Dabei wurde im Transmissionsverfahren der 

Netzebenenabstand        sowie die mittlere Kristallgröße    in        

Richtung vermessen (siehe Abb. 4.2). Dadurch ist es möglich die Kristall-

struktur der Kohlenstofffasern mit der eines ideal graphitischen Kohlen-

stoffes zu vergleichen. Für jeden Fasertyp wurde jeweils eine Messung 

durchgeführt. 
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Abb. 4.2: Graphitkristallstruktur mit Netzebenenabstand d(002) [106–108]. 

Bei XRD wird mit Hilfe von monochromatische Röntgenstrahlung der 

Wellenlänge  , hier   = 15,41 nm, durchgeführt. Die Röntgenstrahlung 

wird dabei am dreidimensionalen Atomgitter des Kohlenstoffs gebeugt. Je 

nach Winkel    zur Netzebene tritt auf Grund der Wellennatur der Rönt-

genstrahlung konstruktive und destruktive Interferenz auf. Auf Basis der 

Bragg-Gleichung für die 1. Ordnung des Reflexes wird der 

Netzebenenabstand        mit Hilfe von Gleichung (4) berechnet. 

       
 

      
  (4) 

Wird die Halbwertsbreite des (002)-Peaks           bestimmt, kann die 

mittlere Kristallgröße    in        Richtung nach der Scherrerformel (siehe 

Gleichung (5)) errechnet werden [109–111].  

   
      

              
  (5) 

4.1.10. Spezifischer elektrischer Widerstand 

Die Messung und die Berechnung des spezifischen elektrischen Widerstan-

des von Kohlenstofffaserrovings erfolgt in Anlehnung an DIN 51911 [112]. 

Dabei wurde der Roving mit zwei Spannungsabgreifern aus Kupfer, welche 
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voneinander einen Abstand          von 50 mm hatten, kontaktiert. Der 

stromleitende Querschnitt              wurde nach Gleichung (6) berech-

net. Hier ist            das Gewicht der Rovings pro Meter sowie   die 

Dichte der Faser. Aus dem Spannungsabfall   bei konstantem  

Gleichstrom   von 1,0 A wird der spezifische Widerstand       nach Glei-

chung (7) berechnet. 

             
          

 
 (6) 

      
              

          
 (7) 

Zur Ermittlung des spezifischen Widerstandes wurden mindestens 45 

Rovingstücke vermessen. 

4.1.11. Thermo-gravimetrische Analyse - TGA 

Die thermo-gravimetrische Analyse (TGA) wurde in Anlehnung an 

DIN 51006 [113] durchgeführt. Die TGA wurde an Umgebungsluft mit 

einer Heizrate von 1 K/min bis 1000°C und einer Einwaage von mindestens 

10 mg ausgeführt. Neben der relativen Massenabnahme wurde der Mas-

senverlust pro Grad Celsius bestimmt. Durch die TGA-Messung kann die 

Oxidationsbeständigkeit der Kohlenstofffasern an Luft bestimmt werden. 

Es wurden jeweils zwei Proben pro Fasertyp geprüft. 

4.1.12. Scherfestigkeit des FMI 

Die Scherfestigkeit des FMI wurde mit Hilfe von Nanoindenter-Filament-

Push-Out-Versuchen an Dünnschliffen untersucht. Die Proben wurden mit 

einer Dicke von 3 mm aus UD-CFC-Verbundplatten mit einer wasserge-

kühlten Diamantblattsäge entnommen. Mittels Präparationswachs wurden 

die Proben auf die Stirnfläche eines Aluzylinders aufgeklebt. Mit Hilfe ei-

nes Ringprobenhalters (siehe Abb. 4.3) und einer TegraForce-5 Schleifma-

schine (siehe Abb. 4.4) der Firma Struers [114] wurden die aufgeklebten 

Proben planparallel dünn geschliffen.  
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a) 

 

b) 

 

c)

 

Abb. 4.3: a), b) Einzelteile des Ringprobenhalter c) Ringprobenhalter mit Probe 

[115]. 

 

 

 

Abb. 4.4: Schleifmaschine TeraForce-5 mit eingesetztem Ringprobenhalter. 

 

Dazu wurden SiC Schleifpapiere mit einer Körnung von # 500 bis # 4000 

verwendet. Die verwendeten Körnungen mit den entsprechenden mittleren 

Korngrößendurchmessern sind in Tab. 2 zusammengefasst. 
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Tab. 2: Körnung und mittlerer Korndurchmesser der verwendeten  

SiC Schleifpapiere. 

Körnung Ø Korndurchmesser (µm) 

# 500 30,0 

# 1200 15,2 

# 2400 10,0 

# 4000 5,0 

 

Im Rahmen der Semesterarbeit von Quirin Tyroller [115] wurde der 

Schleifprozess evaluiert. So führt z. B. ein Schliff mit einer Körnung von 

# 2400 zu Faserausbrüche auf der Oberfläche (siehe Abb. 4.5 a). Ist die 

Korngröße kleiner als der Faserdurchmesser, wie im Fall von # 4000, kön-

nen Faserausbrüche verhindert werden (siehe Abb. 4.5 b). 

 

a) 

 

b) 

 

Abb. 4.5: REM-Aufnahmen der Oberflächen nach Schliff mit  

a) # 2400, b) # 4000 Körnung [115]. 

Der optimierte Schleifprozess für Dünnschliffproben ist in Abb. 4.6 darge-

stellt. Weitere Details zur Dünnschliffherstellung sind der Semesterarbeit 

von Quirin Tyroller [115] zu entnehmen.  
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Abb. 4.6: Schleifprozess der Dünnschliffproben (in Anlehnung an[115]). 
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Vor dem mechanischen Test wurde die Dicke der Probe vermessen. Die 

Probendicke   wurde mit Hilfe des Auflichtmikroskops BX41M-LED, ei-

ner 3 Megapixelkamera der Firma Olympus [116] sowie der Software 

Olympus Stream Motion 1.6.1 [117] bestimmt. Dabei war die Messgenau-

igkeit durch die Tiefenschärfe des Objektivs beschränkt. Im durchgeführten 

Fall war die Bestimmung der Probendicke auf   4 µm möglich. Die Di-

ckenmessung des Auflichtmikroskops wurde mittels REM-Aufnahmen 

(siehe Abb. 4.7) verifiziert.  

 

 

Abb. 4.7: Überprüfung der Dicke des Dünnschliffes mittels REM-Aufnahmen 

[115]. 

Die mechanischen Filament-Push-Out-Versuche wurden an der Universität 

Augsburg am Lehrstuhl für Experimental Physik II durchgeführt. Dabei 

wurde der Nanoindenter UNAT der Firma Asmec [118] mit einem Dia-

mantpyramidenstumpf als Spitze benutzt (siehe Abb. 4.8 a). Die Kanten-

länge des Pyramidenstumpfes betrug 4 µm. Die Dünnschliffe wurden für 

den Push-Out-Test auf einen Glasträger mit Präparationswachs aufgeklebt. 

Die Messung wurde mit konstanter Prüfgeschwindigkeit von 50 nm/s 

durchgeführt. Aus der Kraft-Weg-Kurve wurde die Maximalkraft zum Ab-

lösen des Interfaces            bestimmt (siehe Abb. 4.8 b) [119–121].  
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a) 

 

b) 

 

Abb. 4.8: a) Schematischer Aufbau des Filament Push-Out und  

b) Kraft-Weg-Kurve einer Push-Out-Messung [119].  

Im Anschluss an die Prüfung wurde der Umfang der Bruchlinie        je-

des ausgedrückten Filaments mit dem Auflichtmikroskop auf der Oberflä-

che vermessen. Nach Gleichung (8) kann die Scherfestigkeit des FMI 

           berechnet werden. 

            
          

        
 (8) 

Die Scherfestigkeit wurde an mindestens 15 Filamenten je Fasertyp be-

stimmt. 
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4.2. Verbundwerkstoffe CFK und CFC 

4.2.1. Zugversuche an unidirektionalen Verbunden 

Die Zugprüfungen der UD-CFK- und UD-CFC-Proben wurde in Anleh-

nung an DIN EN 2561 [122] durchgeführt. Die Probenabmessungen waren 

300 mm x 25 mm x ca. 1 mm (Länge x Breite x unbearbeitete Dicke). Die 

Proben wurden aus drei Lagen Prepregmaterial hergestellt. Die Aufleimer 

hatten eine Länge von 75 mm. Im Fall von CFK waren diese aus glasfaser-

verstärktem Kunststoff. Bei CFC wurden aus Kartonaufleimer verwendet. 

Die Vorkraft betrug 200 N. Die Prüfgeschwindigkeit war 2 mm/min. Der 

E-Modul wurde als Sehne zwischen 10 % und 50 % der Maximallast im 

Spannungs-Dehnungsdiagramm bestimmt. Es wurden 30 CFK- und 15 

CFC-Proben getestet. 

4.2.2. Zugversuche an unidirektionalen Doppelüber-

lappproben 

Die Zugprüfungen wurden analog zu Abs. 4.2.1 durchgeführt. Der Unter-

schied lag im Aufbau der Proben. In Abs. 4.2.1 waren alle drei Lagen 

durchgängig und besaßen keinen Schnitt quer zur Faserrichtung. Die Dop-

pelüberlappproben wiesen in jeder Lage einen Schnitt quer zur Faserrich-

tung auf (siehe Abb. 4.9).  

 

 

Abb. 4.9: Doppelüberlappprobe mit Überlapplänge  . 

In den äußeren Lagen (1. und 3.) befand sich der Schnitt an dem Ort   . Im 

Vergleich zu den äußeren Lagen, war der Schnitt in der zweiten Lage um 

die Überlapplänge   verschoben. Somit befand sich der Schnitt an der Stel-

le     . 
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Zusätzlich zum Spannungs-Dehnungsverlauf wurde bei den Doppelüber-

lappproben das Versagensverhalten visuell beurteilt. Dabei fand eine Klas-

sifizierung des Versagens in zwei Arten 

1. Faser-Auszug (vgl. Abb. 4.10 a) 

2. Faser-Bruch (vgl. Abb. 4.10 b) 

statt. 

a) b) 

  

Abb. 4.10: Skizze der Versagensverhalten a) Faser-Auszug und b) Faser-Bruch. 

 

4.2.3. Interlaminare Scherfestigkeit  

Die Bestimmung der interlaminaren Scherfestigkeit im Drei-Punkt-

Biegeversuch mit kurzem Auflagerabstand wurde nach Norm  

DIN EN 658-5 [123] durchgeführt.  

Die Probenabmessungen waren 25 mm x 10 mm x ca. 3 mm (Län-

ge x Breite x unbearbeitete Dicke). Der Radius der Auflager war 3 mm. Die 

Vorkraft betrug 5 N. Die Prüfung wurde mit einer Geschwindigkeit von 

1 mm/min durchgeführt. Es wurden pro Fasertyp im D3- und G3-Zustand 

jeweils 30 und 40 Probekörper, die über das Wickel- bzw. 

Prepregverfahren hergestellten wurden, getestet. 
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Abb. 4.11: Drei-Punkt-Biegeversuch mit Auflagerabstand S und Probendicke d. 

 

Bei der Prüfung nach DIN EN 658-5 ist anzumerken, dass es zu einer 

Überlagerung von Scher- und Druckspannungen kommt [9]. Den Anteil der 

Druckspannung kann nicht quantitativ ermittelt werden. Der Anteil der 

Druckspannung ist bei einer festgelegten Prüfgeometrie als konstant anzu-

nehmen. Dies bedeutet, dass die ermittelten Scherfestigkeiten keine Mate-

rialkennwerte im klassischen Sinn, z. B. zur Bauteilauslegung, sind. Jedoch 

ist es zulässig die mit dieser Anordnung bei festgelegter Prüfgeometrie ge-

messenen Scherfestigkeiten untereinander, z. B. von verschiedenen Faser-

typen, zu vergleichen. 

4.2.4. Drei-Punkt-Biegeversuch 

Im Drei-Punkt-Biegeversuch wurde der Pseudo-Biege-E-Modul von kurz-

faserverstärktem CFC in Abhängigkeit des Auflagerabstandes zu Probendi-

cken Verhältnisses S/d (vgl. Abb. 4.11) von 5 bis 27 bestimmt. Die Mes-

sungen wurden in Anlehnung an die Normen DIN EN 658-3, DIN EN 658-

5, DIN EN 843-1, DIN EN 843-2 und ASTM C 1341 [123–127] durchge-

führt. Die untersuchten Probenabmessungen sind in Tab. 3 zusammenge-

fasst. Der Auflageradius sowie der Radius des Biegestempels waren 3 mm. 

Die Vorkraft betrug 5 N. Die Prüfung wurde mit einer Geschwindigkeit 

von 2 mm/min durchgeführt. Mit Hilfe der Sekantenmethode wurde der 

Pseudo-Biege-E-Modul bei 10 % und 50 % der Maximallast im Span-

nungs-Dehnungsdiagramm bei mindestens 18 Proben je S/d Verhältnis er-

mittelt.  
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Tab. 3: Probenabmessungen der Drei-Punkt-Biegeversuche. 

Verhältnis 

S/d (a.u.) 

Auflagerabstand 

S (mm) 

Länge 

l (mm) 

Breite 

b (mm) 

unbearbeitete Dicke 

d (mm) 

5 30 50 30 6 

7,5 45 65 30 6 

13 78 105 30 6 

27 162 200 30 6 

 

4.2.5. Vier-Punkt-Biegeversuch 

Die Biegefestigkeit und der Pseudo-Biege-E-Modul wurden mit Hilfe einer 

Vier-Punkt-Biegeanordnung in Anlehnung an ASTM C 1161, 

DIN EN 843-1 und DIN EN 843-2 [125–127] untersucht. Die Geometrie 

der Versuchsanordnung ist in Abb. 4.12 zu sehen. 

 

 

Abb. 4.12: Vier-Punkt-Biegeversuch mit Auflagerabstand L und  

oberen Auflagerabstand L/2. 

Der Auflagerabstand L betrug 80 mm. Die Auflager hatten einen Radius 

von 10 mm. Die Probengeometrie war 100 mm x 30 mm x ca. 6 mm (Län-

ge x Breite x unbearbeitete Dicke). Die Vorkraft betrug 10 N. Sowohl das 

Aufbringen der Vorkraft als auch die Prüfung wurden mit einer Geschwin-

digkeit von 1 mm/min durchgeführt. Der Pseudo-Biege-E-Modul wurde als 

Sehne zwischen 10 % und 50 % der Maximallast im Spannungs-

Dehnungsdiagramm bestimmt. Zur Ermittlung der Biegefestigkeit und dem 

Pseudo-Biege-E-Modul wurden mindestens zwölf Proben verwendet. 
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4.2.6. Rohdichtebestimmung 

Die Rohdichtebestimmung der Verbundproben wurde gemäß der 

DIN ISO 12985-1 [128] durchgeführt. Dabei wurde das Gewicht gravimet-

risch bestimmt. Die Probengeometrie ist mit Hilfe eines Messschiebers und 

einer Bügelmessschraube erfasst worden. Die Rohdichte wurde als Quoti-

ent aus dem Gewicht und dem Probenvolumen errechnet. 

4.2.7. Schliffanalyse mit Lichtmikrokopie 

Zur Schliffanalyse wurden Proben aus den Verbunden mit einer wasserge-

kühlten Diamantblattsäge entnommen. Nach dem Einbetten in Epoxidharz 

wurden die Proben mit Hilfe eines Tegra-System der Firma Struers [114] 

geschliffen und poliert.  

Zur Bestimmung des Faservolumengehaltes (FVG) wurde ein Auflichtmik-

roskop BX41M-LED, eine 3 Megapixelkamera der Firma Olympus [116] 

sowie die Software Olympus Stream Motion 1.6.1 [117] verwendet. Der 

FVG    in Prozent werden entsprechend der Formel (9) berechnet. 

    
       

        
  (9) 

Dabei sind         und          die optisch bestimmten Flächen der Fa-

sern und des Verbundmaterials. 

Die Schliffanalyse mit polarisiertem Licht wurde mit einem 

Zeiss Axioplan 2 Imaging und einer 4 Megapixelkamera der Firma Zeiss 

[129] durchgeführt. Dabei verfügte das Zeiss Axioplan 2 Imaging über eine 

Polarisationsfiltereinheit, bei welcher die Winkel zwischen den beiden Po-

larisationsfiltern per Hand variiert werden konnten. Die Schliffbilder wur-

den mit der Software ProgRes CapturePro 2.8.0 [130] aufgenommen. 
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4.2.8. Prüfung der Quasiisotropie 

Die Überprüfung der Quasiisotropie der kurzfaserverstärkten CFC-Platten 

erfolgte durch die richtungsabhängige Messung des spezifischen elektri-

schen Widerstandes. Dabei wurde der in Abb. 4.13 dargestellte 

Spannungsabgreifer verwendet. 

 

 

Abb. 4.13: Spannungsabgreifer zur spezifischen elektrischen Widerstandsmessung 

(in Anlehnung an [79]). 

Unter der Annahme einer dünnen, unendlich ausgedehnten Platte mit iso-

tropen, linearem und homogenen Widerstandsverhalten kann der spezifi-

sche elektrische Widerstand          der quasiisotropen CFC-Platten nach 

Gleichung (10) berechnet [131] werden. 

         
     

        
 (10) 

Dabei ist   der gemessene Spannungsabfall bei konstantem Gleichstrom   

von 1,0 A und   die Proben bzw. Plattendicke. Der spezifische elektrische 

Widerstand          wurde richtungsabhängig gemessen. Dabei wurde ein 

Winkelintervall von 15 ° gewählt. Somit werden 24 Messungen für 360 ° 

benötigt. Die entsprechenden Richtungen sind in Abb. 4.14 auf der Platte 

zu erkennen. 
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Abb. 4.14: Richtungsabhängige Widerstandsmessung auf einer  kurzfaserverstärk-

ten CFC-Platte (in Anlehnung an [79]). 

Zur Ermittlung des spezifischen Widerstandes wurden jeweils 2 Messun-

gen pro Richtung durchgeführt. 
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5. Ergebnisse und Diskussion  

Die Ergebnisse der experimentellen Untersuchungen werden in diesem Ka-

pitel vorgestellt. Dabei sind die Fasertypen durch die Verwendung von ver-

schiedenen Farben zu unterscheiden. Die Ergebnisse der HT1-Faser werden 

in rot, die der HT2-Faser in blau und die der HM-Faser in grün dargestellt. 

Des Weiteren werden die Mittelwerte der Ergebnisse mit Hilfe von statisti-

schen Auswerteverfahren auf signifikante Unterschiede geprüft (siehe An-

hang A b). Die auf diese Weise gewonnen Aussagen werden anschließend 

diskutiert und mit vorangestellten Ergebnissen verknüpft. 

Zuerst werden die drei Fasertypen HT1, HT2 und HM bezüglich ihrer Fa-

sereigenschaften untersucht. Danach erfolgt die Charakterisierung der FMI. 

Im Anschluss werden Ergebnisse zur faserlängenabhängigen Zugfestigkeit 

von Kurzfaserverbunden mittels Zugversuchen an UD-Doppelüberlapp-

proben dargelegt. An quasiisotropen kurzfaserverstärkten Proben werden 

neben dem Einfluss der Faserlänge auch Parameter wie Fasertyp, Faservo-

lumengehalt im CFC-Zustand und Faservorbehandlung untersucht. Die 

gewonnen Erkenntnisse werden am Ende in Form von Empfehlungen zur 

Herstellung von quasiisotropen kurzfaserverstärkten CFC mit optimalen 

Eigenschaften zusammengefasst. Zudem werden die mechanischen Biege-

eigenschaften der besten getesteten Parameterkonfiguration dargelegt.  

5.1. Faseruntersuchungen 

Die Fasern der drei Fasertypen HT1, HT2 und HM wurden untersucht. Da-

bei wurde zunächst die Konturen der Fasern in Schliffen beschrieben. Im 

Anschluss wurden die Zugeigenschaften von Filamenten sowie Rovingen 

in axialer Richtung durch die Zugfestigkeit und den E-Modul bestimmt. 

Die Faserstruktur und die Oxidationsbeständigkeit werden durch XRD- und 

TGA-Messungen untersucht. Die chemische Zusammensetzung der Faser 

und der Faseroberflächen erfolgte durch eine Elementaranalyse und XPS. 

Zum Abschluss wurden die spezifischen elektrischen Widerstände der drei 

Fasertypen bestimmt. Dieser Kennwert ist von der Faserstruktur und der 

Faseroberfläche abhängig [19,21,133]. 
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5.1.1. Schliffe 

In Abb. 5.1 sind Schliffe der drei Fasertypen in der Polymermatrix des  

CFK-Zustandes zu sehen. 

 

 a)  b)  c) 

Abb. 5.1: Schliffe der Fasertypen a) HT1 b) HT2 c) HM im CFK-Zustand. 

Die Fasern sind nicht kreisrund, sondern weisen einen elliptischen bzw. 

nierenförmigen Querschnitt auf. Zudem sind in den Schliffen der HT1- und 

HT2-Fasern (siehe Abb. 5.1 a und b) Helligkeitsunterschiede innerhalb der 

Fasern zu erkennen. Diese sind Höhenunterschieden in den Schliffen. Die 

Höhenunterschiede weisen auf unterschiedliche lokale Strukturen bzw. 

Härten hin. Diese Unterschiede in Querschnitt und Struktur rühren von der 

PAN-Precursorherstellung. Der Schliff der HM-Faser zeigt keine Hellig-

keitsunterschiede auf, somit ist die interne Struktur der Faser homogener 

als bei den HT1- und HT2-Fasern.  

5.1.2. Zugfestigkeit und E-Modul 

Die mechanischen Eigenschaften in axialer Faserrichtung wurden durch 

Zugversuche an einzelnen Filamenten sowie am Faserstrang durchgeführt. 

Dabei wurde sowohl die Festigkeit als auch der E-Modul ermittelt (siehe 

Abb. 5.2 und Abb. 5.3). 

Bei der Bestimmung der Festigkeit weisen die Messungen an Filamenten 

eine deutlich höhere Streuung von bis zu 18 % auf als die Messungen an 

Fasersträngen mit bis zu 3 % (siehe Abb. 5.2). Die Mittelwerte der Fila-

ment- und Strangmessungen sind für die HT-Fasern gleich. Bei der  

HM-Faser unterscheiden sich die beiden Messmethoden (p = 0,009). Die 

Unterscheidung der Mittelwerte wurde mit Hilfe von ANOVA durchge-

führt (siehe Anhang A.b). Die Zugfestigkeit der Stränge ist größer als die 

der Filamente. Eine mögliche Ursache ist, dass die getesteten Filamente 
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nicht repräsentativ für die Grundgesamtheit waren. Insgesamt zeigt sich 

kein signifikanter Unterschied zwischen den Zugfestigkeiten der drei Fa-

sertypen. 

Die E-Moduli der beiden Messmethoden unterscheiden sich für alle Faser-

typen (siehe Abb. 5.3). Die Messungen der Stränge liefern größere Werte. 

Innerhalb einer Messmethodik, Filament oder Strand, ist die Aussage glei-

ch. Die HT1- und HT2-Fasern haben etwa denselben E-Modul. Der E-

Modul der HM-Faser ist größer als von den HT-Fasern. Somit zeigen die 

Messungen einen systematischen Unterschied zwischen der Filament- und 

Strangprüfung für den E-Modul auf. 

Weitere Fasereigenschaften, wie z.B. Filamentdurchmesser, Faserdichte, 

Metergewicht, sind in Tab. 8 im Anhang A.e zusammengefasst. Diese wei-

sen für alle drei Fasern keine signifikanten Unterschiede auf. 

 

 

Abb. 5.2: Zugfestigkeit von Filament- und Strangversuchen der Fasertypen. 
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Abb. 5.3: E-Modul von Filament- und Strangversuchen der Fasertypen. 

 

5.1.3. XRD und TGA 

Die Kristallstrukturen der Fasern wurden mit Hilfe XRD vermessen. Die 

mittlere Kristallgröße    sowie der Netzebenenabstand        zeigen Un-

terschiede zwischen HT- und HM-Fasern auf (siehe Abb. 5.4). Dabei ist die 

HM-Faser graphitischer als die HT-Fasern. Dies zeigt sich dadurch, dass    

größer als bei den HT-Fasern ist, als auch        der HM-Faser mit 3,45 Å 

näher an 3,35 Å, dem Netzebenabstand der perfekten Graphitstruktur, liegt 

als die HT-Fasern [35,49,93]. 
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Abb. 5.4: Mittlere Kristallgröße    und Netzebenenabstand        der Fasertypen. 

Weitere Hinweise, dass die HM-Faser graphitischer als die HT-Fasern ist, 

liefern die Ergebnisse der Oxidationsbeständigkeit (siehe Abb. 5.5). Die 

Oxidationsbeständigkeit wurde mit Hilfe einer TGA-Messung bestimmt. 

Dabei werden Faserproben mit einer konstanten Heizrate an Luft aufge-

heizt. Der Gewichtsverlust wird kontinuierlich in Bezug auf die aktuelle 

Temperatur gemessen. Die drei Fasertypen werden an Hand der Tempera-

tur, bei welcher der maximale Gewichtsverlust pro Grad Celsius erfolgte, 

verglichen. Diese Temperatur liegt für die beiden HT-Fasern bei etwa 

660 °C. Die HM-Faser hat den maximalen Gewichtsverlust bei etwa 

720 °C. Der Grund für die erhöhte Oxidationsbeständigkeit von etwa 

60 °C, liegt u.a. in der erhöhten mittleren Kristallgröße    der HM-Faser. 

Dadurch gibt es weniger Kohlenstoffatome, welche nicht ausschließlich 

andere Kohlenstoffatome als Bindungspartner haben. Diese Kohlenstoff-

atome sind anfälliger für Oxidation [57,59,132]. Eine hohe Oxidations-

beständigkeit ist vor allem bei CFC-Applikationen an Umgebungsluft wün-

schenswert. 
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Abb. 5.5: Temperatur mit dem maximalen Massenverlust pro Grad Celsius der 

Fasertypen. 

5.1.4. CHNO 

Die chemischen Elementarzusammensetzung der Fasern bzgl. Kohlenstoff, 

Wasserstoff, Stickstoff und Sauerstoff ist in Abb. 5.6 gezeigt. Die beiden 

Hauptbestandteile sind Kohlenstoff und Stickstoff. Der Stickstoffanteil des 

PAN-Precursors wird durch die maximale Herstellungstemperatur von etwa 

1200 °C bis 1600 °C bei HT-Fasern von 26 % auf 5 % reduziert [19]. Die 

HT-Fasern bestehen neben 5 % Stickstoff aus 94 % Kohlenstoff und 1 % 

sonstige Elemente bzw. Verbindungen. Durch die höhere Prozesstempera-

tur bei HM-Fasern von 2000 °C bis 3000 °C verflüchtigt sich der Stick-

stoff. Damit besteht die HM-Faser aus über 99 % Kohlenstoff [4,19,24]. 

Die chemische Reinheit in Bezug auf das Element Kohlenstoff ist für die 

CFC-Anwendungen in der Halbleiterindustrie essenziell. 
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Abb. 5.6: Chemische Elementarzusammensetzung CHNO der Fasertypen. 

 

5.1.5. XPS 

Die Faseroberflächen wurden durch XPS auf ihre chemische Zusammen-

setzung hin analysiert. XPS charakterisiert nur die obersten 10 nm der ge-

messenen Oberfläche. Somit ist es notwendig, die Schlichte vor der XPS-

Messung zu entfernen. Dazu gibt es u.a. folgende zwei Möglichkeiten: Bei 

der Ersten wird die Schlichte thermisch in inerter Atmosphäre zersetzt. Der 

Vorteil hierbei ist, dass bei der Zersetzung nur wenige Oxide auf Grund des 

fehlenden Sauerstoffs in der Umgebung gebildet werden. Der Nachteil ist, 

dass zur Vollständigen Degradierung der Schlichte hohe Temperaturen von 

über 600 °C notwendig sind. Die zweite Möglichkeit ist die thermische 

Entfernung der Schlichte an Luft. Dies hat die Bildung von Oxiden zur 

Folge. Die Schlichte zersetzt sich an Luft jedoch bei 500° C. Wie bei Ziel-

ke [111] berichtet, findet eine beschleunigte Thermodesorption der funkti-

onellen Gruppen auf der Faseroberfläche mit steigender Temperatur statt. 

Deshalb wurde die zweite Variante an Luft bei 500 °C durchgeführt.  
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An den entschlichteten Fasern der drei Fasertypen wurden Messungen in 

den Bindungsenergiebereichen von Kohlenstoff (C1s), Sauerstoff (O1s) 

und Stickstoff (N1s) durchgeführt (siehe Abb. 5.7) [37,111]. Der Anteil bei 

allen drei Fasern an Kohlenstoff auf der Oberfläche ist kleiner als der An-

teil des elementaren Kohlenstoffs in der Faser. Derselbe Trend zeigte sich 

für den Stickstoff. Konträr verhält sich der Sauerstoffanteil. In den Fasern 

liegt kein Sauerstoff vor, jedoch sind auf der Oberfläche zwischen 8 at% 

bis 13 at% vorhanden. Dieser Unterschied weist auf Oxide aus der thermi-

schen Zersetzung bzw. eine funktionalisierte Faseroberfläche hin. Der ge-

messene O1s setzt sich bei allen drei Fasertypen aus dem Messsignal der 

Oxide, welche bei der thermischen Entschlichtung entstehen, und dem 

Messsignal der funktionellen Oberflächengruppen (siehe auch Anhang A.c) 

zusammen.  

 

 

Abb. 5.7: Relative Elementkonzentration von C1s, O1s und N1s der Fasertypen im 

thermisch entschlichteten Zustand. 
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Die drei Fasertypen unterscheiden sich hinsichtlich der Anteile an C1s und 

O1s signifikant. Da die HT1- und HT2-Fasern einen in etwa gleichen 

Schlichtemassenanteil von 1 % aufweisen (siehe Tab. 8 im Anhang A.e) ist 

der Messsignalanteil der Oxide aus der thermischen Entschlichtung gleich 

groß. Somit ist die Ursache des Unterschiedes in O1s die Anzahl der funk-

tionellen Gruppen auf der Faseroberfläche. Damit zeigen die XPS-

Messungen, dass die HT1-Faser mehr funktionale Gruppen an der Oberflä-

che besitzt als die HT2-Faser. Entsprechend weist die HT1-Faser weniger 

C1s als die HT2-Faser auf. 

Der Schlichtemassenanteil der HM-Faser ist um rund 0,5 % höher als bei 

den HT-Fasern (siehe Tab. 8 im Anhang A.e). Dadurch befinden sich mehr 

Oxide, welche bei der thermischen Zersetzung der Schlichte an Luft entste-

hen, auf der Oberfläche der HM-Faser. Deshalb ist kein direkter Vergleich 

der HT-Fasern und HM-Fasern in Bezug auf die funktionellen Gruppen 

möglich. 

Prozessbedingt konnte der Schlichtemassenanteil der HM-Faser nicht auf 

1 % gesenkt werden. Jedoch standen HT1-Fasern und HM-Fasern ohne 

Schlichte zur Verfügung. Aus den Messungen der unbeschlichteten HT1-

Fasern wurde der Einfluss von 1 % Schlichtemassenanteil bestimmt. Für 

den C1s-Anteil war dieser -4,3 % und für den O1s-Anteil 4,3 %. Dieser 

Einfluss wurde zu den C1s- und O1s-Messwerten der HM-Faser ohne 

Schlichte addiert. Die auf diese Weise errechneten Werte für die HM-Faser 

mit einem Schlichtemassenanteil von 1 % sind in Abb. 5.8 zusammen mit 

den HT1- und HT2-Fasern dargestellt. 

Auf Basis der in Abb. 5.8 abgebildeten Daten können alle drei Fasertypen 

direkt miteinander verglichen werden. Die HT1-Faser besitzt den gerings-

ten Anteil an C1s und den größten Anteil an O1s. Damit ist die Oberfläche 

der HT1-Faser mit den meisten funktionellen Gruppen besetzt. Die HT2-

Faser besitzt weniger funktionelle Gruppen, da der C1s-Anteil zunimmt 

und O1s-Anteil abnimmt. Den größten C1s-Anteil besitzt die errechnete 

HM-Faser. Zugleich weist diese den kleinsten O1s-Anteil auf. Somit befin-

den sich weniger funktionelle Gruppen auf der Oberfläche der HM-Faser 

als auf beiden HT-Fasern.  

Zusammenfassend ergibt sich auf Basis der XPS-Messungen in Bezug auf 

die Oberflächenfunktionalisierung folgende Reihung HT1 > HT2 > HM. 
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Abb. 5.8: XPS Relative Elementkonzentration von C1s, O1s und N1s der ther-

misch entschlichteten Fasertypen. Die Werte der HM-Faser  

wurden für 1% Schlichtemassenanteil errechnet. 

5.1.6. Spezifischer elektrischer Widerstand 

Der spezifische elektrische Widerstand charakterisiert die elektrische Leit-

fähigkeit der Fasern sowie den Widerstand der Faseroberfläche, welcher 

sich aus den funktionalisierten Gruppen und der Schlichte ergibt 

[19,21,133]. Dabei zeigt sich ein signifikanter Unterschied zwischen den 

drei Fasertypen (siehe Abb. 5.9).  

Die beiden HT-Fasern weisen die gleiche Faserstruktur, Oxidationsbestän-

digkeit, chemische Zusammensetzung, Schlichtemassenanteil und Zugei-

genschaften auf. Der Unterschied zwischen den beiden Fasern liegt in der 

Oberflächenfunktionalisierung. Die XPS-Messungen zeigen, dass die HT1-

Faser mehr funktionalisierte Gruppen auf der Faseroberfläche besitzt als 

die HT2-Faser. Die höhere Funktionalisierung stört die Kristallstruktur auf 

der Faseroberfläche. Dadurch wird der Elektronentransport behindert und 

als Konsequenz nimmt der spezifische elektrische Widerstand zu. Dadurch 

ist zu erwarten, dass der spezifische elektrische Widerstand der HT1-Faser 

größer ist als der HT2-Faser. Diese Erwartung wird durch die Messungen 
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bestätigt. Zudem weist die größere Streuung des spezifischen elektrischen 

Widerstandes der HT1-Faser im Vergleich zur HT2-Faser auf eine 

Schwankung bei der Funktionalisierung der Oberfläche der HT1-Faser hin.  

Der spezifische elektrische Widerstand der HM-Fasern ist von den drei Fa-

sertypen am kleinsten. Die Ursachen liegen dabei in der Faserstruktur und 

der Funktionalisierung der Faseroberfläche. So zeigen die  

XRD-Messungen, dass der   -Wert für die HM-Faser im Vergleich zu den 

HT-Fasern größer ist. Ein größerer   -Wert bedeutet, dass die Kristallstruk-

tur in der Faser ungestörter als bei kleinen   -Werten ist. Diese ungestörten 

Bereiche beeinflussen den Elektronentransport innerhalb der Faser positiv 

und erniedrigen somit den spezifischen elektrischen Widerstand. Des Wei-

teren weisen die HM-Fasern in XPS-Messungen einen geringeren Anteil an 

funktionellen Oberflächengruppen im Vergleich zu den HT-Fasern auf. 

Dadurch ist die Faseroberfläche ungestörter. Somit kann in der HM-Faser 

der Elektronentransport ungehinderter ablaufen, welches ebenfalls zu einer 

Erniedrigung des spezifischen elektrischen Widerstandes führt. 

 

Abb. 5.9: Spezifischer elektrischer Widerstand der Fasertypen mit Schlichte. 
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5.1.7. Zusammenfassung 

Die Zugfestigkeit und der E-Modul der HT-Fasern betragen 4,2 GPa bzw. 

240 GPa. Die Fasern bestehen aus etwa 94 % Kohlenstoff und 5 % Stick-

stoff. Die innere Struktur wurde mit Hilfe von XRD charakterisiert. Die 

Strukturparameter sind        = 3,50 Å und    = 22 Å. Die Oberflächen der 

HT-Fasern sind mit funktionellen Gruppen besetzt. Der Anteil der funktio-

nellen Gruppen auf der Faseroberfläche ist direktproportional zum Anteil 

der Fläche des O1s-Peaks an der Gesamtfläche des XPS-Spektrums. Die 

XPS-Messungen zeigen, dass sich mehr funktionelle Gruppen auf der HT1-

Faser befinden als auf der HT2-Faser. Des Weiteren kann die Funktionali-

sierung durch die Messung des spezifischen Widerstandes der Fasern mit 

Schlichte ermittelt werden. Die HT1-Faser und die HT2-Faser besitzen den 

spezifischen elektrischen Widerstand von 25 µΩm bzw. 16 µΩm. Die größ-

te Oxidationsrate bzgl. der Masse pro Grad Celsius liegt für beide Fasern 

bei etwa 660 °C.  

Insgesamt weisen die beiden verwendeten HT-Fasern typische Eigenschaf-

ten von hochfesten Kohlenstofffasern auf [4,19,21–24]. Die HT1-Faser un-

terscheidet sich von der HT2-Faser für die untersuchten Verfahren nur in 

Bezug auf die Oberflächeneigenschaften. 

Die HM-Faser besteht zu 99 % aus Kohlenstoff und weist nur Spuren von 

Stickstoff auf. Die Struktur der Faser ist graphitischer als die der HT-Faser. 

Dies ist an dem kleineren Netzebenenabstand        = 3,45 Å und der Kris-

tallgröße    = 43 Å zu erkennen. Die Zugfestigkeit ist mit 4,3 GPa fast mit 

der von den HT-Fasern identisch. Der E-Modul hingegen ist mit 320 GPa 

deutlich höher. Die Zugeigenschaften liegen im erwarteten Bereich von 

HM-Fasern. Die XPS-Messungen zeigen, dass die Oberflächenfunktionali-

sierung geringer ist als die der HT-Fasern. Die spezifische elektrische Wi-

derstandsmessung ergibt einen niedrigeren Wert von 10 µΩm als für die 

HT-Fasern. Die Oxidationsbeständigkeit der HM-Fasern ist erhöht. Die 

maximale Oxidationsrate liegt bei 720 °C.  

Insgesamt besitzt die HM-Faser eine unterschiedliche Faserstruktur und 

eine unterschiedliche Faseroberfläche im Vergleich zu den HT-Fasern.  
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5.2. FMI-Untersuchungen 

Zur Untersuchung der Verbundwerkstoffeigenschaften wurde ein UD Mo-

dellsystem untersucht. Dabei wurden aus den beiden HT-Fasern und der 

HM-Faser per Wickelverfahren und Prepregverfahren UD-CFK-Platten 

hergestellt, um das beste Herstellungsverfahren zu finden. Diese wurden im 

Anschluss zu CFC in D3 und G3 weiterprozessiert. Im Folgenden werden 

zuerst die Eigenschaften der im Prepregverfahren hergestellten Proben ge-

zeigt und diskutiert. Im Anschluss wird ein Vergleich zwischen dem Wi-

ckelverfahren und Prepregverfahren durchgeführt. 

5.2.1. Polarisierte Lichtmikroskopie an Schliffen 

In Abb. 5.10 sind Schliffe aller Herstellungsprozessschritte für die drei Fa-

sertypen mit gekreuzten Polarisationsfiltern gezeigt. Dabei sind die Unter-

schiede im Matrixschrumpfverhalten von Grün zu D0 (vgl. Abs.3.2) zu er-

kennen. In der Literatur [16,48,93] ist der Zusammenhang zwischen Ober-

flächenfunktionalisierung und Ablösung im Bereich des FMI dargelegt. Ist 

das FMI durch eine hohe Oberflächenfunktionalisierung stark kommt es zu 

keiner Ablösung. Wird die Oberflächenfunktionalisierung verringert treten 

Ablösungen auf. Im Fall der HT1-Faser sind keine Rissstrukturen bzw. Ab-

lösungen am FMI zu erkennen. Die HT2-Faser weist Ablösungen am FMI 

auf. Somit decken sich die Beobachtungen der Schliffe mit den Ergebnis-

sen der XPS-Messung und der spezifischen elektrischen Widerstandsmes-

sung. Danach besitzt die HT1-Faser eine höhere Oberflächenfunktionalisie-

rung als die HT2-Faser. Die Schliffe der HM-Faser weisen noch mehr Ab-

lösungen auf als die Schliffe der HT2-Fasern. Dies stimmt ebenfalls mit 

den errechneten XPS-Werten für die HM-Fasern und den Ergebnissen der 

spezifischen elektrischen Widerstandsmessung überein. 
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Abb. 5.10: Schliffe der Fasertypen und des Herstellungsprozesses  

mit gekreuzten Polarisationsfiltern. 
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Neben der Rissstruktur bzw. den Ablösungen am FMI sind in Abb. 5.10 ab 

dem D0-Zustand helle Bereiche zwischen Fasern und rund um die Fasern 

zu erkennen. Diese hellen Bereiche entsprechen graphitischen Bereichen in 

der Matrix [37,48,55,57,59]. Im Vergleich dazu erscheinen die Carbonfa-

sern und die restliche Matrix dunkler. Dies liegt zum einen daran, dass 

PAN-basierte Carbonfasern nicht graphitierbar sind [19]. Zum anderen ist 

der Kohlenstoff der Matrix, welcher bei der Carbonisierung der 

duroplastischen Matrix entsteht, glasartig. Dieser Kohlenstofftyp wird har-

ter Kohlenstoff genannt. Dieser ist nur unter dem Einfluss von mechani-

schen Spannungszuständen und Temperatur graphitierbar [34,51,53,93].  

In den Schliffen des D0-Zustandes sind schmale helle Bereiche rund um 

die Fasern zu beobachten. Eine mögliche Ursache ist eine spannungsindu-

zierte Graphitierung. Die dazu benötigten Spannungszustände sind durch 

den Matrixschrumpf während der Carbonisierung vorhanden. Die Tempe-

ratur bei der Carbonisierung zu D0 beträgt rund 900 °C. In der Literatur  

[34,55–57] wird erst ab einer Temperatur von 1000 °C von einer stressin-

duzierten Graphitierung berichtet. Somit ist unklar, ob eine stressinduzierte 

Graphitierung der Matrix vorliegt. Eine weitere Möglichkeit für das Ent-

stehen der graphitischen Bereiche ist die Anlagerung von 

Carbonisierungsprodukten der Polymermatrix am FMI. 

Die hellen, graphitischen Gebiete nehmen von D0 zu D3 kontinuierlich für 

alle drei Fasertypen zu. Dies ist auf die erfolgreiche Nachverdichtung durch 

Pech zurückzuführen. Der Kohlenstoff, welcher aus Pech entsteht, kann 

ohne mechanische Spannungszustände durch Temperatureinfluss 

graphitiert werden [134]. Dieser Kohlenstofftyp wird als weicher Kohlen-

stoff bezeichnet. Die Zunahme der graphitischen Bereiche ist für HT1-

Faser am kleinsten und für die HM-Faser am größten. Diese Zunahme zeigt 

optisch, dass die Nachverdichtung des HM-Faser Verbundes am effektivs-

ten ist. Die optischen Ergebnisse stimmen mit der gemessenen Dichtezu-

nahme von D0 zu D3 überein. Für die HT1-Faser und die HT2-Faser liegt 

die Dichtezunahme bei 10 % bzw. 11 %. Der HM-Faser Verbund weist ei-

ne Zunahme von 17 % auf (vgl. Abb. 3.7). 

Je mehr weicher Kohlenstoff durch die Nachverdichtung im Verbund vor-

handen ist, desto mehr graphitische Bereiche entstehen während der Tem-

peraturbehandlung von D3 zu G3. Des Weiteren erfolgt bei dieser Tempe-
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raturbehandlung eine stressinduzierte Graphitierung von glasartigem Koh-

lenstoff [34,46,48,49,51,57]. Die mechanischen Spannungen werden durch 

Eigenspannungen am FMI hervorgerufen. Die Eigenspannungen resultieren 

aus dem unterschiedlichen Wärmeausdehnungsverhalten zwischen Fasern 

(anisotropes Verhalten) und der Matrix (isotropes Verhalten) [51–53]. Je 

stärker das FMI ist, desto größer sind die Eigenspannungen im Verbund. 

Im G3-Zustand hängt die Größe der graphitischen Bereiche somit von der 

Effektivität der Nachverdichtung und von der Stärke des FMI ab. 

5.2.2. Dichteanalyse 

Die Dichte der Verbundproben variiert bei jedem Herstellungsprozess-

schritt (siehe Abb. 3.7). Die Verbundplattendichten der drei Fasertypen 

sind für D3 und G3 in Abb. 5.11 für die Prepregroute dargestellt. 

 

 

Abb. 5.11: Dichte in Abhängigkeit der Fasertypen in D3 und G3. 

Im Allgemeinen besitzen CFC-Platten, die mit duroplastischer Matrix her-

gestellt sowie durch Polymere bzw. Peche nachverdichtet wurden, typi-

scher Weise eine Dichte im Bereich zwischen 1,5 g/cm³ und 1,6 g/cm³ 

[1,5,8]. Somit weisen alle Fasertypen eine erwartungsgemäße Dichte in D3 
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auf. Durch die Graphitierung von D3 zu G3 verändert sich die Dichte ab-

hängig von der Stärke des FMI [16,30,46,48,57,93].  

Im Fall der HT1-Fasern bilden sich bei der Graphitierung multiple 

Delamination in den CFC-Platten (siehe Abb. 5.12). Durch die 

Delaminationen sind die Platten aus HT1-Fasern im G3-Zustand unbrauch-

bar. Ein Hinweis auf die Entstehung der Delaminationen gibt die Dichteab-

nahme um etwa 0,1 g/cm³ von D3 zu G3. Die Ursache für die 

Delaminationen liegt in der starken Anbindung der HT1-Fasern an die Mat-

rix. Dadurch schrumpft bei der Graphitierung die Matrix auf die die Faser 

auf [16,45]. In Folge dessen bilden sich Risse in der Matrix aus, welche in 

den HT1 CFC-Platten als makroskopisches Rissnetzwerk zu erkennen ist 

(siehe Abb. 5.12).  

 

HT1 HT2 HM 
D3 / G3 D3 / G3 D3 / G3 

   
Abb. 5.12: Schliffen der Fasertypen in D3 und G3  

mit parallelen Polarisationsfiltern. 
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Die Verbunde aus der HT2-Faser sowie den HM-Faser nehmen durch die 

Graphitierung an Dichte zu. Dies erfolgt auf Grund einer Schrumpfung der 

Plattendicke. Im Mittel gewinnen die Verbunde 0,1 g/cm³ an Dichte von 

D3 zu G3. Die HT2- und HM-Verbunde liegen mit einer Dichte von etwa 

1,6 g/cm³ in G3 vor. 

5.2.3. Interlaminare Scherfestigkeit 

Zur makroskopischen Charakterisierung des FMI wurden die interlaminare 

Scherfestigkeit mit Hilfe des Drei-Punkt-Biegeversuchs mit kurzem Aufla-

gerabstand in D3 und G3 bestimmt. Dabei ist das Auflagerabstand zu Pro-

bendicken Verhältnis S/d gleich fünf. Dadurch treten in der Probe vor al-

lem Scherbelastungen auf. In Abb. 5.13 sind die interlaminaren Scherfes-

tigkeiten der drei Fasertypen für die im Prepregverfahren hergestellten 

Verbunde in D3 und G3 dargestellt. Diese liegen in einem für CFC typi-

schen Bereich von 12 MPa bis 25 MPa [3,5,7,35,37]. 

 

 

Abb. 5.13: Interlaminare Scherfestigkeit der Fasertypen in D3 und G3. 

Anzumerken ist, dass die Proben der HT1-Faser in D3 auf Biegung versagt 

haben. Die Proben der HT1-Faser in G3 wurden nicht getestet, da diese im 
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Prozessschritt D3 zu G3 delaminiert sind (siehe Abb. 5.12). Die HT2-Faser 

und HM-Faser versagten in D3 und G3 auf Scherung. Dabei besitzt die 

HT2-Faser im Vergleich zur HM-Faser größer interlaminare Scherfestig-

keiten in D3 und G3. Durch die stressinduzierte Graphitierung am FMI 

nehmen die Werte bei beiden Fasern von D3 zu G3 ab. Dabei ist die Ab-

nahme bei der HT2-Faser größer. Eine mögliche Ursache hierfür ist, dass in 

D3 bei der HT2-Faser der Anteil des FMI der graphitische Strukturen auf-

weist geringer ist als bei der HM-Faser (siehe Abb. 5.10). Dies liegt an dem 

unterschiedlichen Matrixschrumpf in D0 und dem unterschiedlichen Nach-

verdichtungsverhalten. So liegt das FMI der HM-Faser bereits in D3 zum 

großen Teil in graphitischer Struktur vor (siehe Abb. 5.10). Im Fall der 

HM-Faser sind keine großen Veränderungen des FMI durch die 

Graphitierung von D3 zu G3 zu beobachten. Es wird vor allem die Struktur 

der Matrix durch die Graphitierung umgewandelt. Dadurch kommt es zu 

einer kleinen Absenkung der interlaminaren Scherfestigkeit. Im Fall der 

HT2-Faser verändert sich teilweise die Struktur der Matrix, aber vor allem 

werden die Faser und das FMI graphitischer. Diese Umwandlung des FMI 

bedingt die Abnahme der interlaminaren Scherfestigkeit.  

Zusammenfassend zeigt sich im D3-Zustand, dass das FMI der HT1-Faser 

am größten ist, da bei der Drei-Punkt-Biegeversuchsanordnung mit kurzem 

Auflager zu Probendicken Verhältnis kein Scherversagen am FMI induziert 

werden konnte, sondern sprödes Versagen auf Biegung auftrat. Die HT2-

Faser weist die zweitgrößte Stärke des FMI auf. Das FMI der HM-Faser ist 

am schwächsten. Im G3-Zustand ist dieselbe Reihung der FMI anzuneh-

men, jedoch konnte dies für die HT1-Faser nicht gezeigt werden. 

Die im Wickelverfahren hergestellten Proben weisen dieselben Charakte-

ristika, wie die über das Prepreg produzierten Proben auf (siehe Abb. A.d.1 

und Abb. A.d.2 im Anhang A.d). Die mittlere Dichte der Wickelproben ist 

geringer als die der Prepregproben. Dies ist auf eine höhere Porosität bei 

den Wickelproben zurück zu führen. Dadurch besitzen die Wickelproben 

bei der Bestimmung der Dichte und der interlaminaren Scherfestigkeit eine 

höhere Streuung als die Prepregproben. Bei den Messungen der interlami-

naren Scherfestigkeit versagen die HT1-Proben für beide Herstellverfahren 

auf Biegung. Die HT2- und HM-Wickelproben versagen wie die 

Prepregproben auf Scherung. Die interlaminare Scherfestigkeit der HT2-
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Proben ist höher als die der HM-Proben. Damit ist bei den Wickelproben in 

D3 die Reihung bzgl. der FMI Stärke dieselbe wie beim Prepregverfahren: 

HT1 > HT2 > HM. Die HT1-Wickelproben delaminieren ebenfalls im 

Graphitierungsprozess von D3 zu G3. Alle Werte für D3 und G3 beider 

Herstellverfahren sind der Tab. 7 im Anhang A.d zusammengefasst. 

5.2.4. Scherfestigkeit des FMI 

Zur mikroskopischen Charakterisierung des FMI wurde die Scherfestigkeit 

mit Hilfe von Nanoindenter-Filament-Push-Out-Versuchen an Dünnschlif-

fen in G3 untersucht. Bei den durchgeführten Nanoindenter-Filament-Push-

Out-Versuchen wird die Scherfestigkeit des FMI als Interface-Debonding-

Festigkeit definiert. Dabei ist die Interface-Debonding-Festigkeit erreicht, 

wenn die Faser komplett von der Matrix gelöst ist [119,135,136]. In der 

Kraft-Weg-Kurve des Nanoindenters entspricht dies dem Plateau (siehe 

Abb. 4.8 b). Die Interface-Debonding-Festigkeit für die drei Fasertypen in 

G3 ist in Abb. 5.14 dargestellt.  

 

 

Abb. 5.14: Interface-Debonding-Festigkeit der Fasertypen in G3. 
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Dabei unterscheiden sich die drei Fasertypen signifikant (p < 0,001). Die 

HT1-Faser besitzt die höchste Interface-Debonding-Festigkeit, gefolgt von 

der HT2-Faser. Die HM-Faser hat die niedrigste Interface-Debonding-

Festigkeit. Die Reihung der Interface-Debonding-Festigkeit 

HT1 > HT2 > HM ist identisch mit der Reihung der interlaminaren Scher-

festigkeit. Ein direkter Vergleich der G3 Werte der HT2-Faser und HM-

Faser zeigen Unterschiede von etwa 30 % bzw. 28 %. Dabei sind die mik-

roskopisch ermittelten Werte immer größer als die makroskopischen Werte. 

Eine mögliche Ursache ist ein verschiedenes Versagen auf den unterschied-

lichen Skalen. Auf der mikroskopischen Skala wird das ideale FMI ange-

nommen. Bei den Nanoindenterversuchen werden deshalb Messungen als 

„ungültig“ eingestuft, wenn Unregelmäßigkeiten im Kraft-Weg-Diagramm 

auftreten. Diese Unregelmäßigkeiten können von Poren entlang des FMI, 

Vorschädigung des FMI und Faserirregularitäten her rühren oder unbe-

kannter Natur sein. Damit erfolgt eine künstliche Aussortierung zu Gunsten 

des idealen FMI. Bei den makroskopischen Biegeprüfungen werden diese 

Unregelmäßigkeiten nicht aussortiert, sondern überlagern sich. Diese Über-

lagerungen führen zu einer Absenkung der durchschnittlichen interlamina-

ren Scherfestigkeit.  

5.2.5. Zusammenfassung 

Die Scherfestigkeit des FMI kann per Nanoindenter direkt auf mikroskopi-

scher Filamentskala bestimmt werden. Auf der makroskopischen Verbund-

skala korreliert die Stärke des FMI mit der interlaminaren Scherfestigkeit 

des Verbundes. Bei den Untersuchungen des Anbindungsverhaltenes insbe-

sondere der Stärke des FMI tritt bei den drei Fasertypen wiederholt die 

Reihung HT1 > HT2 > HM auf. Diese Reihung tritt auch in Bezug der 

Oberflächenfunktionalisierung auf (vgl. Abs. 5.1). Dies lässt den Schluss 

zu, dass die Oberflächenfunktionalisierung direkt mit der Stärke des FMI 

zusammen hängt. 

Bei der HT1-Faser ist die Oberflächenaktivierung so groß, dass interne 

Spannungen, welche durch die Graphitierung der anisotropen Fasern und 

der isotropen Matrix entstehen, nicht lokal am FMI abgebaut werden. Die 

Spannungen addieren sich solange auf bis die Matrix versagt und es zu 

makroskopischen Delaminationen kommt. Im Fall der HT2-Faser und der 

HM-Faser wirkt das FMI als ausgleichendes Element. So kommt es bei 
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beiden Fasern während der Graphitierung nicht zu einer makroskopischen 

Schädigung des Verbundes. Die HT2-Faser weist im Vergleich zur HM-

Faser bessere Biegefestigkeiten auf. Dies liegt an der höheren Oberflächen-

funktionalisierung der HT2-Faser im Vergleich zur HM-Faser.  
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5.3. Unidirektionales kurzfaserverstärktes CFC 

Die faserlängenabhängige Zugfestigkeit      (siehe Gleichung (1)) von 

CFK-Verbunden wurde in der Literatur untersucht [67,69]. Für CFC-

Verbunde fehlen diese Untersuchungen. Ein Modellsystem für UD kurzfa-

serverstärkte Verbunde ist eine Doppelüberlappprobe (siehe Abb. 5.15).  

 

 

Abb. 5.15: Zusammenhang zwischen einer Doppelüberlappprobe und einem  

UD kurzfaserverstärktem Verbund 

Im Fall einer Doppelüberlappprobe gibt es den Überlappbereich   , in wel-

chen die Zugkraft von einer Faserlage in die andere Faserlage transferiert 

wird. Dieser Überlappbereich   entspricht dem Transfer der Zugkraft von 

einer Kurzfaser auf eine Andere. 

5.3.1. Simulation des Doppelüberlappbereichs 

Ziel der Simulation ist die auftretenden Spannungen im Überlappbereich 

von Doppelüberlappproben zu verstehen und daraus Versagensmodi abzu-

leiten. Die Idee ist in der Simulation den Verbund aus Faser und Matrix als 

Klebung zu betrachten. Dabei entsprechen die Fasern den zu fügenden 

Bauteilen und die Matrix dem Kleber. In der Software Abaqus [137] wurde 

ein entsprechendes 2D FEM Modell mit drei Lagen und einer Überlapplän-

ge von 6 mm aufgebaut (siehe Abb. 5.16). Die Flächenanteile von etwa 

50 : 50 im Modell entsprechen den Volumenanteilen in den Doppelüber-

lappproben. Für die Fasern und die Matrix wurden Volumenelemente des 

Typs CPE8 benutzt. Die Elemente hatten eine Kantenlänge von 20 µm. Die 
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Volumenelemente wurden mit einem ebenen Dehnungszustand und einer 

Ansatzfunktion 2. Ordnung modelliert. Die Volumenelemente der Fasern 

hatten anisotrope und die der Matrix isotrope Eigenschaften. Die genauen 

Materialkennwerte der Fasern und der Matrix sind für den graphitierten 

Zustand des CFC-Verbundes nicht verfügbar. Deshalb wurden im Modell 

exemplarisch Kennwerte von hochfesten Fasern aus ESAcomp [138] ge-

nutzt. Diese Fasereigenschaften aus ESAComp beziehen sich auf den CFK- 

bzw. Grün-Zustand und nicht auf den graphitierten Zustand (siehe für Zug-

festigkeit Abb. 5.19). Des Weiteren wurden Kennwerte von monolithi-

schem Graphit anstelle der fehlenden mechanischen Eigenschaften der po-

rösen Kohlenstoffmatrix genutzt. Am linken Rand des Modells wurde eine 

Einspannung durch Randbedingungen simuliert. Am rechten Rand wurde 

eine konstante Kraft an die drei Faserlagen in X-Richtung angelegt, um die 

Zugbelastung zu simulieren.  

Auf Grund der fehlenden Materialeigenschaften für graphitierte Faser und 

poröse Kohlenstoffmatrix sowie des nicht vorhandenen Wissens bzgl. der 

Modellierung von CFC Doppelüberlappproben liefert die Simulation keine 

quantitativen Ergebnisse. Somit ist nur eine qualitative Aussage möglich. 

In Abb. 5.16 ist die Antwort des Systems qualitativ dargestellt. 

 

Abb. 5.16: Qualitative Spannungsanalyse     durch FEM Simulation. 
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Die Simulation zeigt, dass es bei Zugbelastung in X-Richtung zu einer 

Spannungskonzentration in der mittleren Lage am Ort    kommt.  

Für die Doppelüberlappproben sind damit zwei Versagensarten möglich:  

 Die erste Versagensart ist Matrixversagen. Dabei kommt es zum Fa-

ser-Auszug der mittleren Lage (siehe Abb. 4.10 a). In diesem Fall 

überträgt die Matrix weniger Kraft von der mittleren Faserlage auf 

die äußeren Faserlagen im Überlappbereich zwischen    und      

als nötig ist, um die Bruchlast der mittleren Faserlage zu überschrei-

ten. Auf Basis der Klebetheorie von Volkersen [139] ist zu erwarten, 

dass es bei kleinen Überlapplängen zu Spannungsüberhöhungen in 

der Matrix kommt. Diese führen zu einer Reduzierung der übertrag-

baren Kraft zwischen den Faserlagen. Durch eine Vergrößerung der 

Überlapplänge nehmen die Spannungsüberhöhungen ab und somit 

die übertragbare Kraft zu. So ist zu erwarten, dass die gemessene 

Kraft beim Versagen mit Faser-Auszug mit steigender Überlapplän-

ge zunimmt.  

 Die zweite Versagensart ist Faserversagen. Der Faser-Bruch liegt 

vor, wenn die Bruchlast der mittleren Faserlage überschritten wurde. 

Dabei werden die Faser am Ort    zerrissen (siehe Abb. 4.10 b). Bei 

diesem Versagen ist die übertragene Kraft von der Überlapplänge 

unabhängig und somit konstant.  

Ändert sich die Versagensart der Doppelüberlappprobe von Faser-Auszug 

zu Faser-Bruch bedeutet dies, dass eine kritische Überlapplänge    erreicht 

ist. Der Zusammenhang dieser kritische Überlapplänge    mit der kriti-

schen Faserlänge    ist in Abb. 5.17 dargestellt.  

In der ersten kritischen Überlappungslänge    wird so viel Kraft in die Fa-

ser eingeleitet, dass die maximale Zugfestigkeit der Faser      erreicht 

wird. In der zweiten kritischen Überlappungslänge    wird die Kraft aus 

der Faser ausgeleitet. Somit ist die kritische Faserlänge    doppelt so groß 

wie die kritische Überlappungslänge   . 
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Abb. 5.17: Einleitung und Ausleitung der Zugspannung bei Fasern  

mit kritischer Faserlänge    nach Cox (in Anlehnung an [25,65,151,153]). 

 

5.3.2. Doppelüberlappprobenexperimente 

Es konnten auf Grund von Budgetrestriktionen nur die HT2-Fasern unter-

sucht werden. In den Experimenten wird die gemessene Kraft beim Versa-

gen der Probe auf die gesamte Probenquerschnittsfläche der drei Faserlagen 

bezogen. Hierfür wird im Folgenden der Begriff normierte Bruchlast be-

nutzt.  

Im Fall der dreilagigen UD-Proben (siehe Abb. 5.18 a) ist der kraftleitende 

Querschnitt gleich der Probenquerschnittsfläche. Somit ist hier die normier-

te Bruchlast gleich der Zugfestigkeit der Fasern.  

Im Fall der Doppelüberlappproben (siehe Abb. 5.18 b) liegt der kleinste 

kraftleitende Querschnitt am Ort    vor. Hier steht nur ein Drittel der 

Probenquerschnittsfläche zur Kraftleitung zu Verfügung. Damit reduziert 

sich die normierte Bruchlast der Doppelüberlappproben auf ein Drittel des 

Wertes der dreilagigen UD-Proben. 
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a) b) 

 

Abb. 5.18: Vergleich des kraftleitenden Querschnittes am Ort    bei  

einer dreilagiger UD Probe und einer Doppelüberlappprobe. 

Der Einfluss des Herstellungsprozess auf die Zugfestigkeit der HT2-Fasern 

wurde an dreilagigen UD-Proben untersucht. In der Literatur [83,91,92] 

wird von einem Zugfestigkeitsverlust, welcher vor allem durch Faserschä-

digung während der ersten Carbonisierung hervorgerufen wird, berichtet. 

Um dies zu verifizieren wurde die normierte Bruchlast im Grün- bzw. 

CFK-Zustand und G3-Zustand bestimmt. Die Ergebnisse sind in Abb. 5.19 

dargestellt. 

 

 

Abb. 5.19: Normierte Bruchlast, welche der Kraft durch Probenquerschnittsfläche 

entspricht, von UD-Verbunden mit HT2-Fasern in Grün und G3. 
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Wie erwartet reduziert sich die normierte Bruchlast der HT2-Faser von 

1100 142 MPa auf 705 122 MPa durch den Herstellungsprozess von 

Grün zu G3.  

Die kritische Faserlänge der HT2-Faser wurde mit Hilfe von Doppelüber-

lappproben bestimmt. Dabei wurde die Überlapplänge   der Proben im Be-

reich von 4 mm bis 100 mm variiert. In Abb. 5.20 ist die normierte Bruch-

last als Funktion der Überlapplänge   dargestellt. In grüner Farbe sind die 

Überlappungslängen abgebildet, welche als Versagen Faser-Auszug auf-

weisen (siehe Abb. 4.10 a und Abb. 5.21 b). Die Doppelüberlappproben, 

die auf Faser-Bruch versagt haben sind in roter Farbe dargestellt (siehe 

Abb. 4.10 b und Abb. 5.21 c). Zusätzlich ist ein Drittel der normierten 

Bruchlast des dreilagigen UD-Proben im G3-Zustand als gestrichelte graue 

Linie eingezeichnet. 

 

 

Abb. 5.20: Normierte Bruchlast über Überlapplänge für die HT2-Faser in G3. 
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 a)  b)  c) 

 
  (i)  (ii)  (i)  (i) 

Abb. 5.21: CFC Doppelüberlappprobe a) vor, b) & c) nach dem Zugversuch. 

b) weist Faser-Auszug und c) Faser-Bruch als Versagen auf. 

Bei den Überlappungslängen zwischen 4 mm und 24 mm tritt Faser-

Auszug auf. Zudem nimmt mit steigender Überlappungslänge die normierte 

Bruchlast bis zu dem Niveau von etwa ein Drittel der normierten Bruchlast 

von den dreilagigen UD-Proben im G3-Zustand zu. Bei den Doppelüber-

lappproben mit Überlapplängen größer als 28 mm tritt ausschließlich Faser-

Bruch auf. Die normierte Bruchlast liegt auf dem Niveau von einem Drittel 

der normierten Bruchlast der dreilagigen UD-Proben im G3-Zustand. Der 

Wechsel des Versagensmodus von Faser-Auszug zu Faser-Bruch findet bei 

einer kritischen Überlappungslänge    von 26 2 mm statt. Somit ergibt 

sich für die HT2-Faser in G3 eine kritische Faserlänge    von 52   mm. 
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5.4. Quasiisotropes kurzfaserverstärktes CFC 

Die quasiisotropen kurzfaserverstärkten CFC-Verbund wurden, wie in 

Abs. 3.1.2 und Abs. 3.2 beschrieben, hergestellt. Neben Platten mit tempe-

raturvorbehandelten HT1-Fasern wurden für alle drei Fasertypen HT1, HT2 

und HM jeweils Platten mit vier unterschiedlichen Faserlängen bei einem 

Faservolumengehalt gefertigt. Des Weiteren wurde für die HT2-Faser der 

Faservolumengehalt von 56 % auf 40 % im CFK-Zustand (FVGgrün) vari-

iert. In Abb. 5.22 sind die untersuchten Parameterkonfigurationen zusam-

mengefasst. 

 

 

Abb. 5.22: Übersicht der untersuchten Parameterkonfigurationen  

von quasiisotropen kurzfaserverstärkten CFC-Platten. 

Für jede Parameterkonfiguration wurden mindestens vier kurzfaserver-

stärkte Platten als Grünkörper hergestellt. Diese Platten wurden bis D3 pro-

zessiert und danach in der Mitte geteilt. Im Anschluss wurde eine der Hälf-

ten graphitiert und somit von D3 zu G3 weiter prozessiert. Die mechani-

schen Kennwerte, Biegefestigkeit und Pseudo-Biege-E-Modul, wurden für 

jede Parameterkonfiguration aus den entsprechenden vier Plattenhälften in 

D3 und G3 bestimmt. 

Bei den Plattenhälften aus HT1-Fasern sind im Herstellungsprozessschritt 

von D3 zu G3 Delaminationen aufgetreten. Das Delaminieren während des 

Graphitierung bei 2000 °C ist auch bei UD-Proben aus der HT1-Faser beo-
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bachtet worden (siehe Abs. 5.1). Der Grund liegt in der starken Anbindung 

der HT1-Faser an die Matrix. Die Matrix schrumpft in diesem Fall auf die 

Faser auf [16,45]. Die dadurch entstehenden Risse in der Matrix führen zu 

makroskopischen Delaminationen. Die kurzfaserverstärkten Platten aus 

HT1-Fasern wurde aus diesem Grund nicht in G3 getestet. Im Folgenden 

findet sich dies bezüglich der entsprechende Hinweis „Bei der Herstellung 

delaminiert.“ in den Graphen. 

Wie in Abb. 5.22 zu sehen ist, wurden zwei FVG untersucht. Der Faservo-

lumengehalt ändert sich als Funktion des Herstellungsprozesses (siehe 

Abs. 5.1). Im Grün-Zustand gibt es zwei Methoden um den Faservolumen-

halt zu bestimmen: 

Bei der ersten Methode wird der Verbund gewogen. Im Anschluss wird die 

Polymermatrix durch chemisches Auskochen aus dem Verbund entfernt. 

Danach wird der Verbund erneut gewogen. Aus der Differenz der beiden 

Massen, sowie der Dichte der Fasern und der entfernten Matrix lässt sich 

der Faservolumengehalt berechnen.  

Bei der zweiten Methode wird die Geometrie der Verbundplatte vermessen. 

Die rechnerische Bestimmung erfolgte auf Basis des gemessenen Volu-

mens, der Dichte der Fasern sowie der Einwaage der Fasern bei der Plat-

tenherstellung.  

Die beiden Methoden lieferten innerhalb der ersten Standardabweichung 

dieselben Faservolumengehälter im Grün-Zustand. Für die Zustände D3 

und G3 kann nur die zweite Methode angewendet werden, da die Kohlen-

stoffmatrix nicht chemisch von den Kohlenstofffasern trennbar ist. In D3 

und G3 gibt es Dickenschwankungen innerhalb einer Verbundplatte und 

zwischen den Verbundplatten. Wegen der daraus resultierenden großen 

Ungenauigkeit bei der Faservolumengehaltsbestimmung wird im Folgen-

den die Diskussion der Ergebnisse auf Basis der Faservolumengehälter im 

D3- und G3-Zustand verzichtet. Die Diskussionen erfolgen nur auf Basis 

des Faservolumengehaltes im Grün- bzw. CFK-Zustand. 
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5.4.1. Diskussion der Prüfmethodik 

Die Prüfmethodik von kurzfaserverstärktem CFC wurde untersucht, da 

Knowhow bzw. Normen nur für endlosfaserverstärktes CFC verfügbar 

sind. Zunächst wurde durch eine richtungsabhängige Widerstandsmessung 

sichergestellt, dass die Platten quasiisotrop sind. Danach wurde das Bruch-

verhalten bzw. die Scher- und Schubbelastungen durch Variation des Auf-

lagerabstandes zu Probendicken Verhältnisses geprüft. Im Anschluss wurde 

der Einfluss der Probenbreite auf die Biegefestigkeit und den Pseudo-

Biege-E-Modul analysiert. Des Weiteren ist von endlosfaserverstärktem 

CFC ist bekannt, dass sich mit steigender Temperatur die mechanische Ei-

genschaften verbessern sofern keine Oxidation stattfindet. Diese tempera-

turabhängigen Eigenschaften werden als letzter Punkt in Bezug auf die 

Prüfmethodik untersucht. 

5.4.1.1. Prüfung der Quasiisotropie 

Vor der Prüfung der mechanischen Biegeeigenschaften der quasiisotropen 

kurzfaserverstärkten CFC-Platten wurde die Quasiisotropie sichergestellt. 

Dies erfolgte durch die richtungsabhängige Messung des spezifischen 

elektrischen Widerstandes. Wenn eine kurzfaserverstärkte CFC-Platte qua-

siisotrop ist, muss der gemessene spezifische elektrische Widerstand von 

der Richtung unabhängig sein. In Abb. 5.23 ist der spezifische elektrische 

Widerstand von kurzfaserverstärktem CFC dargestellt. 
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Abb. 5.23: Richtungsabhängige spezifische elektrische Widerstandsmessung von 

kurzfaserverstärktem CFC (in Anlehnung an [79]). 

Der gemessene spezifische elektrische Widerstand ist in erster Näherung 

kreisförmig. Damit liegt ein richtungsunabhängiger spezifischer elektri-

scher Widerstand vor und die Kurzfasern sind quasiisotropen in den CFC-

Platten verteilt.  

5.4.1.2. Auflagerabstand zu Probendicken Verhältnis 

In den Normen, nach welchen endlosfaserverstärktes CFC getestet werden 

DIN EN 843-2 und ASTM C 1341, ist ein Verhältnis S/d = 40/3   13,3 

gefordert. Ab diesem Verhältnis ist der Anteil der Scherbelastung klein und 

der gemessene Wert entspricht in erster Näherung dem Pseudo-Biege-E-

Modul. Für die quasiisotropen kurzfaserverstärkten CFC-Verbunde wurde 

der Einfluss des Auflagerabstandes zu Probendicken Verhältnisses S/d 

exemplarisch an der HT1-Faser mit 6 mm Faserlänge und einem FVGGrün 

von 56 % in D3 untersucht. Das Verhältnis wurde dabei zwischen 5 und 27 

variiert. Das Verhältnis S/d = 5 entspricht der interlaminaren Scherfestig-

keitsprüfung, welche in Abs. 4.2.3 beschrieben ist. In diesem Fall dominiert 

die Scherbelastung. Je größer das Verhältnis S/d ist, desto kleiner ist die 

Scherbelastung. Mit steigendem S/d nimmt die Biegebeanspruchung zu. Da 

sich der Wert des Schermoduls vom Wert des Biegemoduls unterscheidet 
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ist der gemessene Wert des Pseudo-Biege-E-Modul vom S/d Verhältnis 

abhängig (siehe Abb. 5.24) [48,83,140]. 

 

 

Abb. 5.24: Pseudo-Biege-E-Modul für unterschiedliche S/d-Verhältnisse mit 6 mm  

HT1-Faser und FVGGrün von 56 % in D3. 

Für die durchgeführten Versuche ist im Fall des Verhältnisses von S/d = 27 

die Biegebelastung im Vergleich zu der Scherbelastung am größten. Um 

die Veränderung der gemessenen Pseudo-Biege-E-Moduli als Funktion der 

S/d-Verhältnisse zu bewerten, sind in Tab. 4 die gemessenen Pseudo-

Biege-E-Moduli der anderen S/d-Verhältnisse zum Verhältnis von S/d = 27 

in Relation gesetzt. 

 

Tab. 4: Relation zwischen gemessenen Pseudo-Biege-E-Modul  

und Pseudo-Biege-E-Modul mit S/d = 27. 

               5 7,5 15 27 

                

              
 33 % 50 % 92 % 100 % 
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Die gemessenen Werte des Pseudo-Biege-E-Modul unterscheiden sich zwi-

schen allen S/d-Verhältnissen signifikant. Die Veränderung zwischen 

S/d = 5 und S/d = 15 ist groß. Zwischen S/d = 15 und S/d = 27 ist die Ver-

änderung kleiner, jedoch immer noch signifikant (p < 0,001). In Anlehnung 

an die Normen von endlosfaserverstärktem CFC sollte deshalb für quasiiso-

tropes kurzfaserverstärktes CFC zum direkten Vergleich der Pseudo-Biege-

E-Moduli zwischen Proben ein konstantes S/d Verhältnis größer als 13,3 

gewählt werden.  

5.4.1.3. Probenbreite 

Die Biegefestigkeit und der Pseudo-Biege-E-Modul kann bei CMC pro-

benbreitenabhängig sein [141]. Deshalb wurde die Probenbreite von kurz-

faserverstärktem CFC für zwei Probenbreiten, 14 mm und 30 mm, unter-

sucht (siehe Abb. 5.25). Sowohl bei der Biegefestigkeit und als auch beim 

Pseudo-Biege-E-Modul ist kein Unterschied (p = 0,277 bzw. p = 0,122) 

zwischen den beiden Probenbreiten feststellbar.  

 

 

Abb. 5.25: Biegefestigkeit und Pseudo-Biege-E-Modul als Funktion der Proben-

breite mit 6 mm HT2-Fasern und FVGGrün von 40 % in G3. 
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5.4.1.4. Prüftemperatur 

Die Prüftemperatur hat bei endlosfaserverstärkten CFC einen Einfluss auf 

die Festigkeit des Verbundes [9,142]. Die Festigkeit nimmt mit steigender 

Temperatur zu. Die Wirkmechanismen, die zu diesem Anstieg führen, sind 

nicht geklärt. Zwei Ursachen sind wahrscheinlich [9]. Zum einen führt die 

Erweichung der Matrix und ein damit verbundener Abbau von Spannungs-

überhöhungen an der Rissspitze zu besseren mechanischen Eigenschaften. 

Zum anderen werden die Eigenspannungen im CFC durch die erhöhte 

Temperatur verringert. Diese Eigenspannungen entstehen beim Herstel-

lungsprozess auf Grund der unterschiedlichen Ausdehnungsverhalten und -

koeffizienten zwischen Fasern und Matrix [51–53]. 

Um den Einfluss der Prüftemperatur bei kurzfaserverstärktem CFC zu be-

stimmen, wurden Proben bei 25 °C Raumtemperatur an Luft und bei erhöh-

ter Temperatur von 1000°C in Schutzgasatmosphäre getestet. Die Ergeb-

nisse für die Biegefestigkeit sowie den Pseudo-Biege-E-Modul sind in 

Abb. 5.26 dargestellt.  

 

 

Abb. 5.26: Biegefestigkeit und Pseudo-Biege-E-Modul als Funktion der Prüftem-

peratur mit 6 mm HT2-Faser und FVGGrün von 40 %  in G3. 
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Wie erwartet gibt es einen signifikanten Unterschied zwischen 25 °C und 

1000 °C sowohl für die Biegefestigkeit (p = 0,002) als auch für den Pseu-

do-Biege-E-Modul (p = 0,015). Beide mechanischen Kennwerte sind bei 

1000 °C größer als bei 25 °C. Somit zeigen das kurzfaserverstärkte CFC-

Verbunde dasselbe Verhalten wie endlosfaserverstärkte CFC. 
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5.4.2. Fasertyp und Faserlänge 

Der Einfluss des Fasertyps und der Faserlänge wurde an quasiisotropen 

kurzfaserverstärkten CFC-Verbunden untersucht. Dazu wurden für jeden 

Fasertyp (HT1, HT2 und HM) jeweils die Faserlängen 6 mm, 9 mm, 

12 mm und 18 mm untersucht. Dabei waren größere Faserlängen als 

18 mm auf Grund einer Limitierung beim Mischvorgang im Herstellungs-

prozess nicht realisierbar. In G3 konnten keine Werte für die HT1-Faser 

bestimmt werden, da herstellungsprozessbedingte Delamination aufgetreten 

sind.  

Das Versagensverhalten der drei Fasertypen ist bei den Biegeversuchen 

unterschiedlich (siehe Abb. 5.27).  

 

 

Abb. 5.27: Versagensverhalten der drei Fasertypen. 

Die HT1-Faser weist ein sprödes Bruchverhalten auf. Die HT2-Faser und 

HM-Faser zeigen ein pseudo duktiles Bruchverhalten. Die Unterschiede 

sind auf das FMI zurückzuführen (vgl. Abs. 2.3). Bei der HT1-Faser ist das 

FMI so stark, dass die Rissspitze nicht am FMI abgelenkt wird. Das pseudo 

duktile Bruchverhalten der HT2-Faser und der HM-Faser wird durch das 
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im Vergleich zur HT1-Faser schwächere FMI hervorgerufen. Das FMI der 

beiden anderen Fasertypen lässt eine Rissablenkung zu. Die Rissausbrei-

tung entlang des FMI verbraucht Bruchenergie. Zusätzlich kommt es zum 

Faserauszug. Dabei wird weitere Bruchenergie durch Reibung verbraucht. 

Dadurch fällt die Biegespannung nach dem Erreichen des Maximums nicht 

plötzlich ab und der CFC-Verbund weist eine Restfestigkeit auf. 

5.4.2.1. Biegefestigkeit 

In Abb. 5.28 ist die Biegefestigkeit als Funktion der drei Fasertypen sowie 

der vier Faserlängen in D3 und G3 dargestellt.  

 

 

Abb. 5.28: Biegefestigkeit als Funktion von Fasertyp und Faserlänge  

mit FVGGrün von 56 % in D3 und G3. 

Das Verhalten der Biegefestigkeitswerte in Bezug auf den Fasertyp und der 

Faserlänge ist für D3 und G3 gleich. Die anschließenden Aussagen bzgl. 

der HT2-Faser und der HM-Faser sind somit für D3 und G3 gültig.  

Wird die Biegefestigkeit der einzelnen Faserlängen für die unterschiedli-

chen Fasertypen verglichen, ergibt sich jeweils dieselbe Reihung. Die 

schlechtesten Werte besitzt die HT1-Faser gefolgt von der HM-Faser. Die 
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besten Werte erzielt die HT2-Faser. Dies kann wie folgt erklärt werden. 

Prinzipiell besitzt ein Verbund mit einem stärkeren FMI eine größere Bie-

gefestigkeit als ein Verbund mit einem schwachen FMI [3,7,16]. Dieser 

Modelvorstellung nach sollte die Reihung der Biegefestigkeiten 

HT1 > HT2 > HM sein. Dies stimmt mit den gemessen Werten der HT2-

Faser und der HM-Faser überein. Die HT1-Faser verhält sich auf Grund 

des „zu starken“ FMI anders. Hier liegt ein anderes Bruchverhalten als bei 

der HT2-Faser und der HM-Faser vor (siehe Abb. 5.27). Zudem erfolgt ei-

ne spannungsinduzierte Schädigung der Fasern bei der ersten 

Carbonisierung durch den Schrumpf der Matrix auf die Faser [83]. Beide 

Effekte führen dazu, dass die Biegefestigkeit Verbunde aus HT1-Fasern 

niedriger ist als bei den HT2-Fasern und HM-Fasern. 

Die Biegefestigkeit ist für die HT1-Faser und die HT2-Faser unabhängig 

von der Faserlänge. Die HM-Faser weist einen Unterschied in D3 zwischen 

den Faserlängen 6 mm bis 12 mm und 18 mm auf (p = 0,001). Eine mögli-

che Ursache für den Unterschied könnte das unterschiedliche Mischen der 

Fasern mit der Matrix sein. Prozessbedingt werden die 18 mm langen Fa-

sern in vier Teilschritten die restlichen Faserlängen in zwei Teilschritten 

gemischt (vgl. Abs. 3.1.2.2). Dadurch ist es möglich, dass eine unterschied-

liche Mesostruktur bei den 18 mm Fasern entsteht als bei den anderen Fa-

serlängen. In diesem Fall müssten die anderen Plattenhälften, welche bis 

G3 weiterprozessiert wurden, einen Unterschied aufweisen. Jedoch ist kein 

Unterschied bei der HM-Faser in G3 zwischen den Faserlängen 6 mm bis 

12 mm und 18 mm festzustellen. Deshalb ist diese Möglichkeit unwahr-

scheinlich. Des Weiteren kann der Unterschied ein statistischer Ausreißer 

sein. Um dies zu bestätigen bzw. zu widerlegen ist es notwendig neue Pro-

beplatten zu fertigen und zu testen. Dies konnte im Rahmen dieser Arbeit 

nicht durchgeführt werden.  

Insgesamt wurde die Unabhängigkeit der Biegefestigkeit von der Faserlän-

ge nicht erwartet. Zum Beispiel weisen die Veröffentlichungen [66–69] auf 

Längenabhängigkeiten in Verbundwerkstoffen hin. Diese Abhängigkeiten 

konnten nicht für kurzfaserverstärktes CFC bestätigt werden. Eine mögli-

che Ursache hierfür ist, dass der untersuchte Faserlängenbereich von 12 % 

bis 35 % der kritischen Faserlänge (vgl. Abs. 5.3.2) nicht ausgereicht hat. 

Eine Steigerung der Faserlänge über 18 mm hinaus ist auf Grund des 
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Mischvorgangs nicht realisierbar. Zudem ist die effektive Verstärkungslän-

ge      kleiner als die vorliegende Faserlänge  , wenn die Faserorientierung 

berücksichtigt wird (vgl. Abs. 2.4.2) [72]. Deshalb ist es wahrscheinlich, 

dass die Fasern eher als Partikelverstärkung in Bezug auf die Biegefestig-

keit wirken [143–145].  

5.4.2.2. Pseudo-Biege-E-Modul 

Der Pseudo-Biege-E-Modul für die verschiedenen Fasertypen und Faser-

längen ist in Abb. 5.29 für D3 und G3 abgebildet.  

 

 

Abb. 5.29: Pseudo-Biege-E-Modul als Funktion des Fasertyps und der Faserlänge  

mit FVGGrün von 56 % in D3 und G3. 

Der Pseudo-Biege-E-Modul weist das gleiche Verhalten in Bezug auf den 

Fasertyp und die Faserlänge in D3 und G3 auf. Die folgenden Aussagen 

besitzen daher für die HT2-Faser und die HM-Faser in D3 und G3 Gültig-

keit.  

Die HT2-Faser ist bezüglich des Fasertyps für die jeweiligen Faserlängen 

die Schlechteste. Die HT1-Faser und die HM-Faser haben bessere Pseudo-

Biege-E-Module, die in etwa gleich sind. Von D3 nach G3 sinken die Wer-
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te der HT2-Faser und der HM-Faser. Dabei liegen die Werte der beiden 

Fasertypen in G3 auf dem gleichen Niveau. Für den Fasertyp HT1 ist in D3 

der Pseudo-Biege-E-Modul von der Faserlänge unabhängig. Die Unabhän-

gigkeit wurde nicht erwartet und kann nicht erklärt werden. Für die HT2-

Faser und die HM-Faser hat der Pseudo-Biege-E-Modul in D3 und G3 sei-

nen höchsten Wert bei einer Faserlänge von 6 mm. Für die restlichen Faser-

längen von 9 mm bis 18 mm befinden sich die Werte auf einem niedrigeren 

Niveau und unterscheiden sich nicht signifikant voneinander. Eine mögli-

che Erklärung für den Unterschied zwischen den 6 mm Fasern und den an-

deren Faserlängen ist in der Arbeit von Trapeznikov [13] zu finden. 

Trapeznikov beschreibt einen „stocking effect“, bei welchem die Fasern 

innerhalb eines Rovingbündels aneinander abgleiten können. Dieser Effekt 

führt zu einer Reduzierung des E-Moduls des Verbundes. Je mehr Filamen-

te sich innerhalb eines Rovingbündels befinden desto niedriger ist der E-

Modul des Verbundes. Die Anzahl der Filamente innerhalb eines 

Rovingbündels ist von der Schnittlänge abhängig [68]. Werden beide Er-

kenntnisse verknüpft kann die Abnahme des Pseudo-Biege-E-Moduls mit 

steigender Faserlänge erklärt werden.  

5.4.2.3. Zusammenfassung 

Zusammenfassend ergeben sich für den Einfluss des Fasertyps und der Fa-

serlänge auf die Biegefestigkeit und den Pseudo-Biege-E-Modul folgende 

Ergebnisse. Die Biegefestigkeit hängt von der Stärke des FMI und somit 

vom Fasertyp ab. Die größte Biegefestigkeit weist die HT2-Faser mit 

67 MPa auf. Die HT2-Faser hat im Mittel eine um 48 % und 97 % größere 

Biegefestigkeit als die HM-Faser bzw. die HT1-Faser. Die Biegefestigkeit 

ist im untersuchten Bereich faserlängenunabhängig. Daher wirken die Fa-

sern wahrscheinlich als Partikelverstärkung. Trotz der 

partikelverstärkenden Wirkung in Bezug auf die Biegefestigkeit, erzeugen 

die Fasern ein pseudo duktiles Bruchverhalten. Der Pseudo-Biege-E-Modul 

ist in D3 für die HT1-Faser längenunabhängig. Für die HT2-Faser und 

HM-Faser ist in D3 und G3 eine Abnahme des Moduls mit steigender Fa-

serlänge zu beobachten. Dies kann auf die schnittlägenabhängige Anzahl 

der Filamente innerhalb eines Rovingbündels und den sogenannten 

„stocking effect“ zurückgeführt werden. 
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5.4.3. Faservolumengehalt 

Der Einfluss des Faservolumengehaltes auf die mechanischen Eigenschaf-

ten wurde an HT2-Fasern untersucht, da diese die höchste Biegefestigkeit 

aller drei Fasertypen aufweist (vgl. Abs. 5.4.2). Der Faservolumengehalt ist 

während des Herstellungsprozesses und den damit einhergehenden Dicken-

änderungen nicht konstant. Ausschlaggebend ist die Dickenänderung wäh-

rend der ersten Carbonisierung, d.h. der Prozessschritt von Grün zu D0. In 

diesem Prozessschritt ändert sich die Dicke je nach Faservolumengehalt in 

Grün bzw. im CFK-Zustand (siehe Abb. 5.30). 

 

Abb. 5.30: Dickenänderung von Grün zu D0 als Funktion des  

Faservolumengehalts in Grün für 12 mm HT2-Fasern. 

Es ist eine exponentielle Zunahme der Dicke von Grün zu D0 mit steigen-

dem Faservolumengehalt zu beobachten. In Abs. 5.4.1 bis Abs. 5.4.2 wur-

den kurzfaserverstärkte Platten mit einem Faservolumengehalt in Grün von 

56 % analysiert. Bei diesem Ausgangsfaservolumengehalt nimmt die Dicke 

in D0 um etwa 35 % der Dicke in Grün zu. Um den Einfluss der Dickenzu-

nahme genauer zu untersuchen, wurde der Faservolumengehalt von 40 % 

ausgewählt. Dieser Faservolumengehalt weist eine Dickenänderung von 

weniger als 3 % bei einem möglichst hohen Faservolumengehalt auf.  
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In Abb. 5.31 ist die Dickenänderung aller Prozessschritte von Grün bis G3 

für Platten mit 12 mm langen HT2-Fasern und 40 % bzw. 56 % Faservo-

lumengehalt in Grün relativ zur Ausgangsdicke in Grün aufgetragen. 

 

 

Abb. 5.31: Dickenänderung relativ zu Grün als Funktion des Herstellungs-

prozesses für 12 mm HT2-Fasern mit FVGGrün von 40 % und 56 %. 

Wie bereits in Abb. 5.30 gezeigt, nimmt für die 56 % Platten die Dicke von 

Grün nach D0 um 35 % zu. Durch den ersten Nachverdichtungszyklus 

nimmt die Dicke der 56 % Platten um 5 % Dicke ab. Die beiden weiteren 

Nachverdichtungszyklen ändern die Dicke nicht. Nach der Graphitierung 

ist eine weitere Abnahme der Dicke um 8 % zu beobachten. Insgesamt sind 

die Platten in G3 22 % dicker als in Grün. 

Die 40 % Platten bleiben von Grün bis D3 etwa auf dem gleichen Dicken-

niveau. Durch die Graphitierung nimmt die Dicke um 7 % ab, d.h. in G3 

sind die Platten um 7 % dünner als in Grün. 

Dies bedeutet, dass der Faservolumengehalt im Grün- bzw. CFK-Zustand 

ein starker Einfluss auf die Dickenänderung während des Herstellungspro-

zesses hat. Die 56 % Platten werden im Herstellungsprozess dicker und die 
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40 % Platten dünner. Die Dickenänderungen der 56 % Platten und die 40 % 

Platten unterscheiden sich in D3 und G3 um etwa 30 % voneinander. 

Zur Untersuchung des Einflusses des Faservolumengehaltes in Grün auf die 

Biegefestigkeit und den Pseudo-Biege-E-Modul in D3 und G3 wurden wei-

tere Platten aus HT2-Fasern mit den vier Faserlängen 6 mm, 9 mm, 12 mm 

und 18 mm und einem Faservolumengehalt von 40 % in Grün hergestellt. 

Diese kurzfaserverstärkten Platten wurden analog zu den Platten aus 

Abs. 5.4.1 bis Abs. 5.4.2 bis D3 und G3 prozessiert.  

 

5.4.3.1. Biegefestigkeit 

Die Biegefestigkeiten der Platten mit 56 % und 40 % Faservolumengehalt 

in Grün sind in Abb. 5.32 für D3 und G3 gegenübergestellt.  

 

 

Abb. 5.32: Biegefestigkeit als Funktion der Faserlänge für HT2-Fasern 

mit FVGGrün von 56 % sowie 40 % in D3 und G3. 

Wie in Abs. 5.4.2 diskutiert ist die Biegefestigkeit der 56 % Platten in D3 

und G3 faserlängenunabhängig. Von D3 nach G3 nehmen die Werte der 

Biegefestigkeit ab.  
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Die 40 % Platten besitzen eine faserlängenabhängige Biegefestigkeit. Die 

Platten mit 6 mm, 9 mm und 12 mm Faserlänge weisen in D3 und G3 die 

gleichen Werte auf. Die Faserlänge von 18 mm hat eine signifikant höhere 

Biegefestigkeit in D3 und G3 im Vergleich zu den anderen drei Faserlän-

gen (p = 0,008 bzw. p < 0,001). Dies kann, wie in Abs. 5.4.2 bereits bei der 

HM-Faser diskutiert, mehrere Ursachen haben. Eine Möglichkeit ist, dass 

es sich um einen statistischen Ausreißer handelt. Jedoch sind die p Werte 

sehr klein und somit ist dies unwahrscheinlich. Eine weitere Möglichkeit ist 

der Unterschied im Mischprozess. Die 18 mm Faserlänge wird in vier Teil-

schritten und die restlichen Faserlängen in zwei Teilschritten gemischt (vgl. 

Abs. 3.1.2.2). Dadurch ist es möglich, dass eine andere Mesostruktur bei 

den 18 mm Fasern entsteht. Da der Unterschied bei den 40 % Platten zwi-

schen den Faserlängen in D3 und G3 beobachtet wird, ist die Ursache 

wahrscheinlich auf Änderung der Mesostruktur beim Mischen zurückzu-

führen.  

Insgesamt besitzen die 56 % Platten im Vergleich zu den 40 % Platten für 

alle untersuchten Faserlängen niedrigere Biegefestigkeitswerte in D3. Für 

G3 weisen die 56 % Platten ebenfalls niedrigere oder gleiche Biegefestig-

keiten im Vergleich zu den 40 % Platten auf. Somit ist die Biegefestigkeit 

vom Faservolumengehalt in Grün bzw. dem CFK-Zustand abhängig ist. 

5.4.3.2. Pseudo-Biege-E-Modul 

In Abb. 5.33 ist der Pseudo-Biege-E-Modul für die 56 % Platten und 40 % 

Platten mit den vier Faserlängen in D3 und G3 dargestellt. 

Die 56 % Platten weisen den höchsten Pseudo-Biege-E-Modul für eine Fa-

serlänge von 6 mm in D3 und G3 auf. Die Werte für 9 mm bis 18 mm be-

finden sich auf einem niedrigeren Niveau und unterscheiden sich nicht sig-

nifikant voneinander. Wie in Abs. 5.4.2 bereits diskutiert ist die Ursache 

der sogenannte „stocking effect“ und die schnittlängenabhängige Anzahl 

der Filamente innerhalb eines Rovingbündels. Der Pseudo-Biege-E-Modul 

nimmt von D3 nach G3 ab.  
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Abb. 5.33: Pseudo-Biege-E-Modul als Funktion der Faserlänge für HT2-Fasern 

mit FVGGrün von 56 % sowie 40 % in D3 und G3. 

Im Fall der 40 % Platten weist die Faserlängen von 18 mm die besten 

Pseudo-Biege-E-Moduli in D3 und G3 auf. Die Faserlängen von 6 mm bis 

12 mm liegen auf einem niedrigeren Niveau und besitzen in etwa die glei-

chen Pseudo-Biege-E-Moduli. Möglicherweise hängt dieses Verhalten mit 

dem unterschiedlichen Mischprozess bei der Grünkörperherstellung zu-

sammen (vgl. 3.1.2.2 und 5.4.3.1).  

In D3 ist der Pseudo-Biege-E-Modul der 56 % Platten niedriger als bei den 

40 % Platten. In G3 sind die Mittelwerte des Pseudo-Biege-E-Moduls der 

6 mm Faserlänge für 56 % und 40 % in etwa gleich. Die restlichen drei Fa-

serlängen der 56 % Platten besitzen in G3, analog zu D3, einen niedrigeren 

Pseudo-Biege-E-Modul im Vergleich zu den 40 % Platten. Damit zeigt 

sich, dass in den meisten Fällen eine Abhängigkeit des Pseudo-Biege-E-

Moduls vom Faservolumengehalt in Grün besteht.  
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5.4.3.3. Zusammenfassung 

Der Faservolumengehalt in Grün bzw. dem CFK-Zustand hat einen Ein-

fluss auf die Dickenänderung der kurzfaserverstärkten Platten während der 

erste Carbonisierung. Bei etwa 40 % Faservolumengehalt in Grün ist die 

Dickenänderung vernachlässigbar. Mit steigendem Faservolumengehalt 

steigt die Dickenänderung exponentiell an. So beträgt für die quasiisotrope 

kurzfaserverstärkte CFC-Platten mit einem Faservolumengehalt von 56 % 

die Dickenzunahme in D0 37 % im Vergleich zur Ausgangsdicke in Grün. 

Die Graphitierung der Platten führt zu einer Reduzierung der Dicke. Die 

faservolumenabhängigen Dickenänderungen während des Herstellprozes-

ses sind entscheidend für die mechanischen Eigenschaften. So besitzen in 

D3 und G3 die 40 % Platten im Vergleich zu denen mit 56 % Faservolu-

mengehalt in Grün eine höhere Biegefestigkeit sowie einen höheren Pseu-

do-Biege-E-Modul. Die Zunahme beträgt im Fall der Biegefestigkeit 32 % 

in D3 und 29 % in G3. Der Pseudo-Biege-E-Modul steigt um 32 % und 

44 % in D3 bzw. G3. Dies zeigt die starke Abhängigkeit der mechanischen 

Eigenschaften vom Faservolumengehalt in Grün auf.  
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5.4.4. Faservorbehandlung 

Der Einfluss des FMI ist entscheidend für die mechanischen Eigenschaften 

des Verbundes (vgl. Abs. 2.3). Die HT1-Faser weist das stärkste FMI von 

allen drei Fasertypen auf (vgl. Abs. 5.2). Trotzdem ist es mit den HT1-

Fasern nicht möglich einen Verbund ohne Delaminationen in G3 herzustel-

len. Ein möglicher Grund liegt in der starken Anbindung der Faser an die 

Matrix.  

Um diese Hypothese zu überprüfen, wurde das FMI der HT1-Faser mit ei-

ner Faserlänge von 6 mm durch Modifikation geschwächt. Die zwei Modi-

fikationen der HT1-Faser wurden vor der Grünkörperherstellung durchge-

führt. Die Veränderung der HT1-Faser erfolgte durch Temperaturvorbe-

handlungen in inerter Atmosphäre (siehe Abb. 5.34).  

 

 

Abb. 5.34: Modifikationen der HT1-Faser durch Temperaturvorbehandlung  

in inerter Atmosphäre. 

Die erste Temperaturvorbehandlung wurde bei 900 °C ausgeführt. Das Ziel 

dieser Vorbehandlung ist es die Faser thermisch zu entschlichten sowie die 

funktionellen Gruppen auf der Faseroberfläche durch thermische Desorpti-

on zu entfernen. Dabei bleibt das Innere der Faser weitestgehend unverän-

dert, da HT-Fasern im Herstellungsprozess mit einer Endbehandlungstem-

peratur von 1200 °C bis 1600 °C prozessiert [4,19,24]. Diese erste Modifi-

kation wird mit „carbonisiert“ bezeichnet.  

Die zweite Temperaturvorbehandlung erfolgte bei etwa 2000 °C und wurde 

mit den carbonisierten HT1-Fasern durchgeführt. Neben der thermischen 

Entschlichtung und der Thermodesorption der funktionellen Gruppen wur-

de durch die Temperaturbehandlung bei 2000 °C die Faserstruktur im Inne-

ren verändert. Diese zweite Modifikation wird mit „graphitiert“ bezeichnet.  
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Aus den beiden Modifikationen und dem Ausgangszustand der HT1-Faser 

wurden quasiisotrope kurzfaserverstärkte Verbunde hergestellt. Dabei wird 

der Ausgangszustand der HT1-Faser mit „virgin“ bezeichnet. 

5.4.4.1. Biegefestigkeit 

Es wird für die Biegefestigkeit der Verbunde aus modifizierten Fasern er-

wartet, dass diese größer ist als für die Verbunde aus virgin Fasern. Diese 

Erwartungshaltung basiert auf der Annahme, dass weniger spannungsindu-

zierte Schädigungen bei der ersten Carbonisierung für die modifizierten 

Fasern auftreten [83]. 

Die Biegefestigkeit der HT1-Faser mit einer Faserlänge von 6 mm als 

virgin und in den beiden Modifikationen ist in Abb. 5.35 für quasiisotrope 

kurzfaserverstärkte Verbunde in D3 und G3 dargestellt.  

 

 

Abb. 5.35: Biegefestigkeit von 6 mm HT1-Faser mit FVGGrün von 56 % 

mit und ohne Temperaturvorbehandlung. 

Die Biegefestigkeit in D3 unterscheidet sich signifikant zwischen virgin 

und den Modifikationen. Die quasiisotropen kurzfaserverstärkten Verbunde 

aus virgin Fasern weisen eine niedrigere Biegefestigkeit als die aus den 

 (
B

e
i 
d

e
r 

H
e
rs

te
llu

n
g
 d

e
la

m
in

ie
rt

.)
 



 5. Ergebnisse und Diskussion 96 

 

modifizierten Fasern auf. Die Biegefestigkeiten der carbonisierten und 

graphitierten Fasern sind in etwa gleich. Damit decken sich die Ergebnisse 

mit den Erwartungen. 

In G3 konnten keine Werte für die virgin Faser ermittelt werden, da herstel-

lungsprozessbedingte Delamination aufgetreten sind. Die Verbunde aus 

modifizierten Fasern weisen nach der Graphitierung keine Delaminationen 

auf. Die aus carbonisierten Fasern bestehenden Verbunde besitzen in D3 

und G3 dieselbe Biegefestigkeit. Die Biegefestigkeit der Verbunde aus 

graphitierten Fasern nimmt von D3-Zu G3 ab. Dabei ist unklar, warum die 

Biegefestigkeit für die carbonisierten Fasern gleich bleibt und für die 

graphitierten Fasern abnimmt. Insgesamt wird die Hypothese bestätigt, dass 

durch Schwächung des FMI der HT1-Faser die Delaminationen der Ver-

bunde während der Graphitierung verhindert werden können. 

5.4.4.2. Pseudo-Biege-E-Modul 

Für den Pseudo-Biege-E-Modul wird für den D3-Zustand folgendes erwar-

tet. Der Pseudo-Biege-E-Modul der Verbunde aus carbonisierten Fasern 

sollte kleiner sein als von der aus virgin Fasern. Der Grund für die Erwar-

tungshaltung ist, dass die carbonisierten Fasern durch die thermisch zer-

störte Schlichte ein schwächeres FMI als die virgin Fasern haben. Des Wei-

teren sollten die Verbunde aus carbonisierten Fasern einen kleineren Pseu-

do-Biege-E-Modul als die aus graphitierten Fasern aufweisen. Diese Ver-

mutung basiert darauf, dass die carbonisierten Fasern einen niedrigeren E-

Modul als die graphitierten Fasern besitzen, da sie bei einer niedrigeren 

Endbehandlungstemperatur prozessiert wurden [19].  

In Abb. 5.36 ist der Pseudo-Biege-E-Modul der kurzfaserverstärkten Ver-

bunden aus 6 mm HT1-Fasern im Ausgangszustand sowie den beiden Mo-

difikationen in D3 und G3 zu sehen.  
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Abb. 5.36: Pseudo-Biege-E-Modul von 6 mm HT1-Fasern mit FVGGrün von 56 %  

mit und ohne Temperaturvorbehandlung. 

In D3 sind die carbonisierten Fasern mit den virgin Fasern und den 

graphitierten Fasern gleich. Somit wurden beide Erwartungen nicht bestä-

tigt. Die Ursache hierfür ist nicht bekannt.  

Für den G3-Zustand wurde erwartet, dass die temperaturbedingten Um-

wandlungsprozesse in der Faser und an der Faseroberfläche für die drei Fa-

serzustände unterschiedlich verlaufen. Diese Erwartung basiert auf den Ar-

beiten von Ekenhorst [91,92]. Dabei stellte Ekenhorst einen Unterschied 

bei der Umwandlung fest je nachdem, ob die Umwandlungen im Verbund 

(in situ) oder außerhalb des Verbundes (ex situ) ablaufen. Im vorliegenden 

Fall entsprechen die carbonisierten Fasern der in situ Umwandlung und die 

graphitierten Fasern der ex situ Umwandlung.  

Wie in Abb. 5.36 dargestellt konnten keine Werte für die virgin Faser in G3 

ermittelt werden, da herstellungsprozessbedingte Delamination aufgetreten 

sind. Für die carbonisierte Faser und graphitierte Faser ist jeweils eine Ab-

nahme des Pseudo-Biege-E-Moduls von D3 zu G3 zu beobachten. Diese 

Abnahme ist für beide Fasern gleich groß. Damit decken sich die Beobach-

tungen nicht mit den Erwartungen. Der Grund dafür ist unbekannt. 

 (
B

e
i 
d

e
r 

H
e
rs

te
llu

n
g
 d

e
la

m
in

ie
rt

.)
 



 5. Ergebnisse und Diskussion 98 

 

5.4.4.3. Zusammenfassung 

Das Ziel einen Verbund ohne Delaminationen aus HT1-Fasern in G3 her-

zustellen ist durch die Modifikation bzw. Schwächung des FMI gelungen. 

Die Erwartungen bezüglich der mechanischen Eigenschaften wurden für 

die Biegefestigkeit erfüllt. Für den Pseudo-Biege-E-Modul werden die Er-

wartungen nicht durch die Ergebnisse bestätigt. Die exakten Wirkmecha-

nismen für kurzfaserverstärkte Verbunde bzgl. des Pseudo-Biege-E-Moduls 

sind nicht ausreichend bekannt. Jedoch ist die Temperaturvorbehandlung 

der HT1-Fasern vielversprechend, da die Biegefestigkeit CFC-Verbunde 

aus den carbonisierten und graphitierten Fasern im Vergleich zu virgin 

HT1-Fasern um etwa 60 % bzw. 70 % für den D3-Zustand erhöht wurden.  
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5.4.5. Optimale quasiisotrope kurzfaserverstärkte 

CFC-Herstellung 

Zur Herstellung von kurzfaserverstärktem CFC können auf Basis der Er-

gebnisse folgende Handlungsempfehlungen für die Optimierung von quasi-

isotropen kurzfaserverstärkten Platten formuliert werden. 

 Der Fasertyp bzw. das FMI ist entscheidend für die mechanischen 

Eigenschaften des Verbundes. Hierbei ist darauf zu achten, dass die 

Stärke des FMI angepasst ist. Ist das FMI zu stark, kommt es zu ei-

nem spröden Versagensverhalten sowie zu Delaminationen im Her-

stellprozess.  

 Die Faserlänge spielt im untersuchten Faserlängenbereich von 6 mm 

bis 18 mm bei quasiisotroper Verteilung in der Plattenebene und ei-

nem Faservolumengehalt von 56 % in Grün eine untergeordnete Rol-

le. Die Fasern wirken im quasiisotropen kurzfaserverstärkten CFC 

wie eine Partikelverstärkung.  

 In Bezug auf den Faservolumengehalt ist die Faustformel, je mehr 

Fasern desto besser die mechanischen Kennwerte, nicht gültig. Der 

Faservolumengehalt muss angepasst sein, da ansonsten eine Zunah-

me der Dicke während der ersten Carbonisierung erfolgt. Diese Di-

ckenzunahme wirkt sich negativ auf die mechanischen Eigenschaften 

aus. Somit ist bei der Optimierung darauf zu achten, dass der höchste 

Faservolumengehalt, bei welchem keine Dickenzunahme während 

der ersten Carbonisierung stattfindet, ausgewählt wird. 

 Die Fasern müssen maximal filamentisiert werden, damit die quasi-

isotropen kurzfaserverstärkten CFC-Verbunde den maximalen Pseu-

do-Biege-E-Modul erreichen. Durch die maximale Filamentisierung 

wird ebenfalls eine optimale Homogenisierung des Verbundes si-

chergestellt. Die Homogenität ist Voraussetzung für eine bestmögli-

che Biegefestigkeit sowie Bruchzähigkeit. 

 Die homogene Verteilung des Mischgutes im Gesenk muss sicherge-

stellt sein. Eine heterogene Verteilung führt zu lokale Dichteschwan-

kungen. Diese haben eine Absenkung der globalen mechanischen 



 5. Ergebnisse und Diskussion 100 

 

Eigenschaften der quasiisotropen kurzfaserverstärkten CFC-Platte 

zur Folge.  

In dieser Arbeit besaßen die mit 18 mm langen HT2-Fasern verstärkten 

Platten, welche einen Faservolumengehalt in Grün von 40 % hatten, die 

besten mechanischen Eigenschaften. Die Biegefestigkeit dieser Platten lag 

bei 98 22 MPa und 94 23 MPa in D3 bzw. G3. Die entsprechenden 

Pseudo-Biege-E-Moduli für D3 und G3 lagen bei 32 6 GPa bzw. 

32 7 GPa. In beiden Zuständen wiesen die Verbundproben eine Schadenz-

toleranz auf, indem diese pseudo duktil versagten. 

Die Biegefestigkeit von endlosfaserverstärktes CFC liegt etwa bei 150 MPa 

bis 300 MPa [10]. Isostatisch gepresster Feinkorngraphit hat eine Biegefes-

tigkeit von etwa 85 MPa [10]. Somit liegt die Biegefestigkeit von quasiiso-

tropen kurzfaserverstärkten CFC unterhalb von endlosfaservertärktem CFC 

und ist mit der von Feinkorngraphit vergleichbar. Der Feinkorngraphit 

weißt ein sprödes Versagen auf. Damit ist das quasiisotrope kurzfaserver-

stärkte CFC dem Feinkorngraphit im Bezug auf das Versagensverhalten 

überlegen. 
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6. Zusammenfassung und Ausblick 

6.1. Zusammenfassung 

Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Optimierung der mechanischen 

Eigenschaften von CFC. Diese Optimierung erfolgte in Bezug auf scha-

denstolerantes Verhalten durch pseudo duktiles Versagen sowie die Maxi-

mierung der mechanischen Biegeeigenschaft. Dazu wurde für drei Typen 

von Kohlenstofffasern das FMI untersucht. Zudem wurden die Biegeeigen-

schaften von UD endlosfaserverstärkten Verbunden als auch von quasiiso-

tropen Kurzfaserverbunden für drei Kohlenstofffasertypen ermittelt und 

optimiert. 

Von den drei Fasertypen, sind zwei unterschiedliche HT-Fasern (HT1 und 

HT2) sowie eine HM-Faser. Die beiden HT-Fasern unterscheiden sich bzgl. 

der Zugfestigkeit und des E-Modul nicht. Die HM-Faser besitzt die gleiche 

Zugfestigkeit und einen höheren E-Modul als die HT-Fasern. Die chemi-

sche Zusammensetzung sowie die Kohlenstoffstruktur entsprechen PAN-

basierten HT-Fasern bzw. HM-Fasern. Die drei Faseroberflächen weisen in 

XPS-Messungen unterschiedliche Menge an funktionellen Gruppen, wie 

z.B. C-OH, C=O und COOH, auf. Dabei befindet sich auf der Faserober-

fläche der HT1-Faser die größte Menge an funktionellen Gruppen, gefolgt 

von der Menge auf der HT2-Faser. Die HM-Faser hat die kleinste Menge. 

Dieselbe Reihung, HT1 > HT2 > HM, zeigen die Messungen des spezifi-

schen elektrischen Widerstandes sowie die Messung des FMI auf mikro-

skopische Skala durch Nanoindenter-Filament-Push-Out-Versuche. Die 

makroskopischen Messungen der interlaminaren Scherfestigkeit ergeben 

für die HT1-Faser UD-CFC-Verbunde, dass diese spröde auf Biegung ver-

sagen. In diesem Fall konnte keine Scherversagen induziert werden, da das 

FMI der HT1-Faser dafür zu stark ist. Die HT2-Faser und HM-Faser UD-

CFC-Verbunde versagen pseudo duktil auf Scherung. Die interlaminare 

Scherfestigkeit der HT2-Faser ist größer als die der HM-Faser. Damit 

ergibt sich auf makroskopischer Skala für die interlaminare Scherfestigkeit 

die Reihung HT1 > HT2 > HM. 

Die untersuchten Messmethoden zeigen, dass die Oberflächenfunktionali-

sierung mit der Stärke des FMI korreliert. Je mehr funktionelle Oberflä-

chengruppen vorhanden sind, desto stärker ist das FMI.  
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Für die HT1-Fasern treten nach den Graphitierung Delaminationen sowohl 

bei den UD endlosfaserverstärkten als auch bei den quasiisotropen kurzfa-

serverstärkten CFC-Verbunden auf. Die Ursache hierfür ist das starke FMI 

der HT1-Faser. Wird das FMI der HT1-Faser durch thermische Modifikati-

on geschwächt, treten keine Delamination während der Graphitierung bei 

quasiisotropen kurzfaserverstärkten CFC-Verbunden auf. Zudem verbessert 

sich durch die Modifikation des FMI der HT1-Faser die Biegefestigkeit im 

D3-Zustand um 60 % im Vergleich zu den nicht modifizierten HT1-Fasern. 

Dies zeigt den großen Einfluss des Fasertyps bzw. der Stärke des FMI auf 

die mechanischen Biegeeigenschaften. Die besten Eigenschaften der drei 

Kohlenstofffasertypen weist die HT2-Faser auf. Die Faserlänge hat im un-

tersuchten Bereich von 6 mm bis 18 mm keinen signifikanten Einfluss. Die 

Fasern wirken somit wie eine Partikelverstärkung in den quasiisotropen 

CFC-Kurzfaserverbunden. Der Faservolumengehalt im CFK-Zustand hat 

großen Einfluss auf die Eigenschaften des quasiisotropen kurzfaserver-

stärkten CFC-Verbundes. Der Faservolumengehalt bei der Grünkörperher-

stellung darf nicht zu hoch gewählt werden, da ansonsten eine Zunahme 

der Dicke während der ersten Carbonisierung erfolgt. Diese Dickenzunah-

me wirkt sich negativ auf die mechanischen Biegeeigenschaften aus. Somit 

resultiert aus einer Steigerung des Faservolumengehaltes nicht zwangsläu-

fig eine Verbesserung der mechanischen Biegeeigenschaften.  

Die beste untersuchte Parameterkombination für quasiisotrope kurzfaser-

verstärkte CFC-Verbunde dieser Arbeit haben die mit 18 mm langen HT2-

Fasern verstärkten Platten mit einem Faservolumengehalt im CFK-Zustand 

von 40 %. Die Biegefestigkeit dieser Platten lag bei 98 22 MPa und 

94 23 MPa in D3 bzw. G3. Die entsprechenden Pseudo-Biege-E-Moduli 

für D3 und G3 lagen bei 32 6 GPa bzw. 32 7 GPa. In beiden Zuständen 

wiesen die Verbundproben eine gute Schadenztoleranz auf, indem diese 

pseudo duktil versagten. 
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6.2. Ausblick 

Die Ergebnisse zeigen, dass für eine optimale Ausnutzung der Eigenschaf-

ten im CFC-Verbund das FMI optimiert werden muss. Grundsätzlich sollte 

das FMI so stark wie möglich und so schwach wie nötig sein, um zum ei-

nen die Faserausnutzung zu maximieren und zum anderen ein pseudo duk-

tiles Versagen zu erhalten. Die Modifikation des FMI kann entweder durch 

Änderungen der elektrochemischen Oxidation bei der Faserherstellung oder 

durch Anpassung der Schlichte erfolgen. Eine qualitative Optimierung und 

eine Klassifizierung des Bruchverhaltens sollten auf makroskopischer Ska-

la mittels Drei-Punkt-Biegeversuch mit kurzem Auflagerabstand erfolgen. 

Eine quantitative Optimierung der Scherfestigkeit des FMI sollte mit Hilfe 

von Nanoindenter-Filament-Push-Out-Versuchen durchgeführt werden. 

In der vorliegenden Arbeit wurde gezeigt, dass die Oberflächenfunktionali-

sierung von beschlichteten Fasern über den spezifischen elektrischen Wi-

derstand unterschieden werden kann. Die Weiterentwicklung dieses Mess-

verfahrens sollte die Kalibrierung des spezifischen elektrischen Widerstan-

des auf die Anzahl der funktionellen Oberflächengruppen zum Ziel haben. 

Die faserlängen- und winkelabhängige Festigkeit sowie Steifigkeit wurde 

für den vorliegenden kurzfaserverstärkten CFC-Verbund bestimmt. Dabei 

ist die Aufteilung der Abhängigkeit auf die Faserlänge und den Winkel 

nicht untersucht worden. Hier sind weitere Untersuchungen sinnvoll, um 

die empirische Konstant   und/oder die Winkelverteilung der Fasern      

zu (siehe Gleichung (2)) zu bestimmen. Sobald diese beiden Variablen be-

kannt sind, können die Eigenschaften von kurzfaserverstärkten CFC-

Verbunden simuliert werden. 

Des Weiteren sollte das Herstellverfahren der quasiisotropen kurzfaserver-

stärkten CFC-Verbunde industrialisiert werden. Dabei ist vor allem auf die 

Homogenität innerhalb der CFC-Verbunde zu achten. Diese wird maßgeb-

lich durch den Mischvorgang und die daraus resultierende Mesostruktur 

sowie das Einfüllen des Mischgutes in das Gesenk beeinflusst. 

Eine Herstellung der kurzfaserverstärkten CFC-Verbunde aus recyceltem 

Material sollte untersucht werden. Als Materialquellen sind trockene 

Faserhalbzeugabfälle, Prepregabfälle und CFK-Bauteile denkbar. Dabei 
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sollte neben den mechanischen Eigenschaften auch der Herstellungsprozess 

für die verschiedenen Materialquellen analysiert werden. 

Der Herstellungsprozess des Kurzfaserverbundes vom CFK zum CFC bie-

tet weitere Möglichkeiten zur Optimierung. Diese Optimierungen könnten 

unterschiedliche Ziele verfolgen. Zum einen die Herstellungsprozesskosten 

zu minimieren, wie z.B. durch Verkürzung der Prozesskette oder Reduzie-

rung der Prozesstemperaturen. Zum anderen die bestmögliche Mechanik 

des CFC-Verbundes zu erzielen. Dies wäre z.B. durch die Variation des 

Nachverdichtungsmediums sowie der Anzahl der Nachverdichtungen und 

Veränderung der Carbonisierungstemperaturen möglich [5].  
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A. Anhang 

a. Betreute Studienarbeiten 

Arbeit Bezeichnung Name Titel der Arbeit 

Semester 2011-0009 Maximilian Welter Konstruktion einer Faserschneidmaschine 

 

Semester 2012-0002 Quirin Tyroller Charakterisierung des Faser-Matrix-

Interface 

 

Semester 2012-0018 Ömer Ahmet-Tsaous Spannungsanalyse von UD-Laminaten mit 

Überlapp aus CFK und CFC mittels FEM 

Bachelor 2012-0005 Alexander Matschinski Untersuchung von kurzfaserverstärktem 

CFC 

 

Bachelor 2012-0006 Thomas Kandler Optimierung des Herstellungsprozesses von 

Kurzfaser CFC 

Diplom 2012-0007 Ludwig Eberl Erarbeitung eines Messverfahrens zur Un-

tersuchung und Qualifizierung der Eigen-

schaften von Rovingmaterial für die 

Verarbeitbarkeit in Spreizverfahren 
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b. Statistische Auswertung 

Die Festigkeiten von faserverstärkten Keramiken können durch statistische 

Verteilungen beschrieben werden [146]. Dabei ist unklar, ob die Normal- 

oder die Weibull-Verteilung die Eigenschaften besser beschreiben 

[147,148]. In der Arbeit von Matschinski [78] wurden beide Verteilungen 

in Bezug auf kurzfaserverstärktes CFC untersucht. Ergebnis ist, dass es 

keine signifikanten Unterschiede zwischen beiden Verteilungen bei der Be-

schreibung der experimentellen Daten gibt. In dieser Arbeit wird deshalb 

eine Normalverteilung für die Auswertung angenommen.  

In allen Tabellen mit Messwerten sind diese in der Form, Mittelwert   eine 

Standardabweichung (Anzahl der Proben), gegeben. Hierbei ist die in 

Klammern angegeben Anzahl der Proben, die Berechnungsgrundlage für 

die Kennzahlen Mittelwert und Standardabweichung.  

Die Auswertung der Messdaten erfolgte mit Hilfe der statistischen Va-

rianzanalyse ANOVA und dem Tukey-Test (vgl. [146,149]). Die ANOVAs 

sowie die Tukey-Tests wurden mit einem Konfidenzniveau von 95 % 

durchgeführt. Somit liegt ein signifikanter Unterschied zwischen zwei Mit-

telwerten vor, wenn der Wahrscheinlichkeitswert p der ANOVA kleiner als 

5 %. Dies entspricht p < 0,05. Die ANOVAs wurden mit der Software 

Minitab 16.2.1 [150] ausgeführt. 
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c. XPS-Fitparameter 

Die Auswertung der XPS-Messkurven erfolgt mittels Fitting der C1s, O1s- 

und N1s-Peaks. Dabei wurden die in Tab. 5 und Tab. 6 zusammengefassten 

Parameter benutzt. 

 

Tab. 5: C1s Fitparameter der XPS-Auswertung [105]. 

Num-

mer 

Zuordnung Bindungs-

energie 

Kurven-

form 

FWHM 

(1)      283,0-285,0 eV GL(60) (frei) 

(2)    285,0-286,0 eV GL(30) 0,80-1,45 

(3) 
       ,  - -  ,  -

   
286,1-286,8 eV GL(30) 0,80-1,45 

(4)  =  286,4-288,1 eV GL(30) 0,80-1,45 

(5)      ,      288,6-289,4 eV GL(30) 0,80-1,45 

(6)           289,5-291,5 eV GL(30) 0,80-1,45 

(7)           291,5-293,5 eV GL(30) 0,80-2,00 

(8)           293,5-295,0 eV GL(30) 0,80-2,00 
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Tab. 6: O1s und N1s Fitparameter der XPS-Auswertung. 

Num-

mer 

Zuordnung Bindungs-

energie 

Kurven-

form 

FWHM 

(9)         530,6-536,2 eV GL(30) (frei) 

(10)         530,6-536,2 eV GL(30) (frei) 

(11)         530,6-536,2 eV GL(30) (frei) 

(12)    399,1-402,1 eV GL(30) (frei) 
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d. Vergleich der Herstellungsverfahren von UD 

endlosfaserverstärkten Verbunden 

Die UD endlosfaserverstärkten Verbunde wurden in der Grünfertigung mit-

tels eines Wickelverfahrens sowie über ein Prepregverfahren hergestellt 

(vgl. Abs. 3.1.1). Die Dichte sowie die interlaminaren Scherfestigkeit sind 

in Tab. 7 für die beiden Herstellungsvarianten, die drei verschiedenen Fa-

sertypen und den Herstellungsprozessschritten D3 und G3 zusammenge-

fasst. 

Tab. 7: Dichte und interlaminare Scherfestigkeit von UD-Composites. 

Verfahren 

(a.u.) 

Fasertyp 

(a.u.) 

Zustand 

(a.u.) 

Dichte 

(g/cm³) 

Interlaminare 

Scherfestigkeit 

(MPa) 

Versagen 

(a.u.) 

Prepreg HT1 D3                                      

Prepreg HT1 G3                                

Prepreg HT2 D3                                       

Prepreg HT2 G3                                       

Prepreg HM D3                                       

Prepreg HM G3                                       

Wickeln HT1 D3                                      

Wickeln HT1 G3                                

Wickeln HT2 D3                                       

Wickeln HT2 G3                                        

Wickeln HM D3                                       

Wickeln HM G3                                         

 

In Abb. A.d.1 ist die Dichte und in Abb. A.d.2 ist die interlaminare Scher-

festigkeit exemplarisch für den D3-Zustand der durch das Wickelverfahren 

und durch das Prepregverfahren hergestellten UD endlosfaserverstärkten 

CFC-Verbunden zu sehen. 
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Abb. A.d.1: Vergleich der Dichte von gewickelten und per Prepreg  

hergestellten Proben in D3. 

 

Abb. A.d.2: Vergleich der interlaminaren Scherfestigkeit von gewickelten  

und per Prepreg hergestellten Proben in D3. 
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e. Zusammenfassung der Faser und FMI-

Untersuchungen 

In der folgenden Tabelle werden die Fasereigenschaften sowie die Eigen-

schaften des FMI aus Abs. 5.1 bzw. Abs. 5.2 zusammen gefasst. 

 

Tab. 8: Zusammenfassung der Faser und FMI-Untersuchungen. 

 Analyse Kennwert Einheit HT1 HT2 HM 

Zählen Filament Anzahl Stk. ~ 50 k ~ 50 k ~ 50 k 

UD-Zugprüfung Filament Festigkeit MPa                                           

 Strang Festigkeit MPa                                          

 Filament E-Modul GPa                                   

 Strang E-Modul GPa                                   

 Filament Bruchdehnung %                                              

 Strang Bruchdehnung %                                              

Durchmesser Filament Durchmesser µm                                        

Dichte Strang Masse pro Volumen g/cm³                                           

Metergewicht Strang Masse pro Länge g/m                                           

Schlichteanteil Strang Massenanteil %                                           

CHNO C rel. Konzentration at%                            

 H rel. Konzentration at%                         

 N rel. Konzentration at%                         

 O rel. Konzentration at%                         

XPS C1s rel. Konzentration at%                                        

 O1s rel. Konzentration at%                                       

 N1s rel. Konzentration at%                                     

XRD Lc mittlere Größe Å                            

 d(002) Abstand Å                               

Spez. elektrischer 

Widerstand 
Strang Widerstand pro Länge µΩm                                           

TGA Strang Temperatur mit  

max. Masseverlust  

pro Grad Celsius 

°C                                 

Nanoindenter FMI 

G3 

Interface Debonding 

Scherfestigkeit 

MPa                               

UD-Kurzstab-

Biegeprüfung 

Prepreg 

CFC D3 

Interlaminare  

Scherfestigkeit 

MPa               

        

              

         

              

         

 Prepreg 

CFCG3 

Interlaminare  

Scherfestigkeit 

MPa   
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f. Kritische Faserlänge lc 

Die kritische Faserlänge    wird als die Faserlänge definiert, bei welcher 

durch die Anbindung der Faser an die Matrix die maximale Zugfestigkeit 

der Faser erreicht ist. Im idealen elastischen Fall entspricht der Zugspan-

nungsverlauf der von Cox beschriebene Shear-Lag-Theorie [151]. Für den 

ideal elastisch-plastischen Fall an der Grenzschicht kann der Verlauf der 

Zugspannung mit Hilfe der Theorie von Kelly und Tysen beschrieben wer-

den [152]. 

 

 

Abb. 6.1: Zugspannungsverlauf in der Faser für elastische und elastisch-plastische 

Theorie (in Anlehnung an [25,65,153]). 
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