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1 Einleitung 
Die Festigkeit von Metallen, Keramiken und Kunststoffen kann durch den Einbau 
von Fasern entscheidend verbessert werden. Langfaserverbundwerkstoffe können 
überall dort eingesetzt werden, wo die Forderung nach Gewichtseinsparung oder 
höherer Bruchsicherheit den höheren Preis rechtfertigt. 

Die Bruchfestigkeit von Langfaserverbundwerkstoffen läßt sich nicht mit einem 
einzigen Kennwert beschreiben. Sie streut ähnlich wie die Festigkeit von spröden 
Werkstoffen1

•
2

• Diese Streuung kann bei der Extrapolation von an Laborproben 
gewonnenen Festigkeitsdaten auf Bauteile nicht vernachlässigt werden3-5• Da das 
Versagensverhalten von Langfaserverbundwerkstoffen nicht genau bekannt ist 
und deshalb nicht sicher .ist, wie die Extrapolation erfolgen muß, werden bei der 
Auslegung von Faserverbundstrukturen nur geringe Spannungen zugelassen, 
wodurch ein großer Teil des hohen Festigkeitspotentials ungenutzt bleibt6 • 

Die vorliegende Arbeit soll dazu beitragen, die Beziehung von statischer Festig
keit zur Mikrostruktur von Langfaserve:rbundwerk:stoffen besser zu verstehen, 
und soll eine quantitative Erklärung für die Festigkeitsstreuung der Werkstoffe 
geben, um eine Herabsetzung der Sicherheitsfaktoren bzw. eine bessere Werk
stoffausnutzung zu ezmöglichen. 

Dazu wird zuerst die Bruchphänomenologie von vier Langfaserverbundwerkstof
fen mit unterschiedlichen Matrizes untersucht. Kohlefaserverstärkter Kunststoff, 
kohlefaserverstärkter Kohlenstoff, kohlefaserverstä.rktes Siliziumkarbid und 
keramikfaserverstärktes Aluminium werden als typische Materialien aus den vier 
Hauptgruppen von Langfaserverbundwerkstoffen vergleichend betrachtet. 

Am Beispiel von keramikfaserverstärktem Aluminium wird gezeigt, wie die 
Festigkeitsverteilung eines Verbundwerkstoffs aus den Eigenschaften von Faser, 
Matrix und Grenzfläche vorausgesagt werden kann. 



2 Literaturübersicht 

2 Literaturübersicht 
Es wird ein Überblick über die Charakterisierung und Prüfung der Eigenschaften 
von Langfaserverbundwerkstoffen, der Fasern, Matrix und der Faser/Matrix 
Grenzfläche gegeben. Weiterhin wird der Stand der Theorien und Modelle zur 
Vorhersage der Zugfestigkeit von Langfaserverbundwerkstoffen aus den Eigen
schaften von Faser, Matrix und Grenzfläche beschrieben. Es wird eine kritische 
Beurteilung gegeben. Abschließend werden einige offene Fragen aufgezeigt. 

2.1 Charakterisierung und Prüfung der Festigkeit von Langfaser
verbundwerkstoffen 

2.1.1 Festigkeitsverteilung in spröden Materialien 

Spröde Materialien versagen durch ihren größten Defekt7. Da durch den Ferti
gungsprozeß eine Defektgrößenverteilung vorliegt, werden für verschiedene 
Proben unterschiedliche Bruchfestigkeitswerte ennittelt. Die Bruchfestigkeit ist 
zudem vom geprüften Probenvolumen abhängig. 

Es ist üblich, das Festigkeitsverhalten spröder Werkstoffe mit der Weibullvertei
lung1.z zu beschreiben. Sie beruht auf dem Gedanken, daß in einer Kette immer 
das schwächste Glied, in einer Probe oder einem Bauteil also der größte Fehler, 
zum Bruch führt. Der Anteil der Proben, die bei einer bestimmten Last gebrochen 
sind, ergibt sich nach WeibuU1

•
2 aus: 

V(cr)P 
P(<J, V)= 1-e Vo cro (1) 

(P: Bruchwahrscheinlichkeit der Probe bei der Spannung cr, cr: Spannung, die an 
der Probe anliegt, V: Volumen der Probe, Vo: Bezugsvolurnen, cro: charakteristi
sche Spannung bei Vo, p: Weibullmodul) 

Bei Fasern konstanten Querschnitts A ist das Faservolumen proportional zur 
Faserlänge l (V = A !), so daß in diesem Fall statt V N 0 der Quotient l/10 treten 
kann. Die Umrechnung der charakteristischen Spannung auf eine andere Bezugs
länge erfolgt durch: 

(lo)* Ot = Oto l (2) 

Eine Auftragung von ln(·ln[l-P(cr)]) über In cr ergibt eine Gerade mit der Steigung 
p für Fasern, deren Festigkeiten nach der Weibullbeziehung (GI. (1)) verteilt sind. 
Die charakteristische Spannllllg cro wird in diesem Weibulldiagramm bei 
ln(-ln[l-P(cr)]) = 0 bzw. bei der diesem Wert entsprechenden Bruchwahrschein-

2 
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lichkeit P(cr) = 0.63 abgelesen. Zur Darstellung in einem Weibulldiagramm 
werden die Festigkeitswerte der N Proben der Größe nach geordnet. Die Bruch
wahrscheinlichkeit P bei der Spannung cr; läßt sich ermitteln aus8

: 

i 
P(cr·)=-

1 N+l 
(3) 

In der Regel werden etwa 50 Festigkeitswerte ermittelt, um die Streuung der 
Festigkeit der Proben ausreichend genau zu erfassen8

• 

Kamiya und Kamigaito8 und Kbalili und K.romp9 untersuchen auch andere 
Ansätze zur Berechnung der Versagenswahrscheinlichkeit P bei geringer Proben
anzahl mit Hilfe einer Monte Carlo Simulationstechnik und stellen fest, daß die 
Genauigkeit der Auswertung erhöht wird, wenn die Bruchwahrscheinlichkeit nach 
folgender Gleichung berechnet wird: 

(4) 

Harlow10 gibt eine Verteilungsfunktion an, die bei einer Mindestfestigkeit <Ju 

abbricht: 

V ( cr-cru )P 
P(cr,V)=l-e Vo cro-cru (5) 

Nach der Hypothese des schwächsten Gliedes bedeutet dies, daß im Werkstoff 
kein Fehler eine bestimmte Größe überschreitet. Zur Herleitung der Weibnilver
teilung wird die Annahme getroffen, daß lokale Fehler bruchauslösend sind. Da 
Fehler eine endliche Ausdehnung in Längsrichtung der Faser haben und, wie von 
Knoff11 gezeigt und weiter unten diskutiert wird, mit einer gewissen Reichweite 
bruchauslösend sind, steigt bei abnehmender Prüflänge die mittlere Festigkeit der 
Proben so lange an, bis die Prüflänge in die Größenordnung des Einflußbereiches 
A. der Fehler kommt Dann steigt die mittlere Festigkeit nicht weiter an, sondern 
bleibt konstant. Knoff 1 gibt die Weibullverteilung für diesen Fall in folgender 
näherungsweiser Fonn an: 

(6) 

Für Aramidfasem berechnet er eine Segmentlänge A. von etwa 5 mm, die experi
mentell oder theoretisch nicht direkt ermittelt werden kann, sondern aus Zugver
suchen zur Anpassung der Meßwerte für verschiedene Prüflängen geschätzt wird. 

3 
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Watson und Smith12 schlagen zur besseren Beschreibung der Größenabhängigkeit 
experimentell ermittelter Festigkeitsverteilungen vor, die Änderung des Volumens 
durch einen Exponenten folgendermaßen zu gewichten: 

(7) 

Der Exponent 'Y liegt zwischen 0 und 1 und wird an die experimentellen Ergeb
nisse angepaßt. 

Durch Überlagerung von zwei Weibullverteilungen kann die Festigkeit von 
Fasern beschrieben werden, die zwei unterschiedliche Typen von Defekten 
aufweisen. Damit können Fälle beschrieben werden, bei denen sich im Weibull
diagramm ein Knick im Kurvenverlauf ergibt: 

y [ ( <J )PI ( <J )P2 ] 
P(cr) = 1-e Vo crot + cro2 (8) 

Berechnungsgrundlagen werden von Cohen3 angegeben. Sigl13 zeigt theoretisch, 
wie unterschiedliche Defektarten zu einem oder mehreren Knicken im Weibull
diagramm führen. 

Fuk:uda und Kawata14 verwenden zur Beschreibung der Faserfestigkeitsverteilung 
eine Normalverteilung. Sie generieren für eine Monte carlo Simulation der 
Festigkeit eines Langfaserverbundwerkstoffs Zufallszahlen, die der Normalvertei
lung folgen. Dabei werden auch negative (also unrealistische) Festigkeitswerte 
berücksichtigt. Die Nonnaiverteilung weicht von der Weibollverteilung bei 
niedrigen Bruchwahrscheinlichkeiten stark ab, so daß diese Näherung bei 
niedrigen Bruchwahrscheinlichkeiten zu Fehlern führt. 

Bourgain und Masson15 stellen ein deterministisches Modell vor. Es macht keine 
Annahme über die Defektgrößenverteilung, sondern benutzt die bei einer be
stimmten Prüflänge ermittelten Festigkeitswerte, um die Verteilungsfunktion bei 
anderen Prüflängen vorauszusagen. Damit ist es möglich, auch Festigkeiten von 
Fasern zu beschreiben, die nicht der Weibullverteilung folgen. Eine Extrapolation 
auf Faserlängen wesentlich kleiner als die Prüflänge (z.B. die kritische Länge, die 
häufig um zwei Größenordnungen kleiner ist als die kleinste prüfbare Länge), ist 
mit diesem Verfahren nicht möglich. 

2.1.2 Laogfaserverbundwerkstoff 

Zur Ennittlung der Festigkeit und der Festigkeitsverteilung eines Langfaserver
bundwerkstoffes in Faserrichtung werden verschiedene Prüfverfahren verwendet. 

Die Ermittlung der Zugfestigkeit ist nach ASTM 03039-76 genormt. Ein Problem 
beim Zugversuch an Langfaserverbundwerkstoffen ist, daß die Proben häufig an 

4 
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den Binspannungen brechen. Cunningham et al.16 untersuchen die Spannungsver
hältnisse an der Einspannung von Langfaserverbundwerkstoffen mittels Finite 
Element Metboden und bereclmen Spannungskonzentrationen an der Einspan
nung, die bis zu 25 % höher liegen als die Nennspannungen der Probe. Besonders 
bei spröden Matrixwerkstoffen müssen deshalb Binspannungen verwendet 
werden, die die Last kontinuierlich längs der Probe aufbringen. Die Proben 
müssen zusätzlich exakt in Längsrichtung ausgerichtet sein. Dazu eignet sieb die 
Fixierung einer Einspannung in einer niedrigschmelzenden Legierung17

• 

Um diese versuchsbedingten Schwierigkeiten zu umgehen, wird der Zugversuch 
in der Praxis häufig durch den Biegeversuch ersetzt. Beim Dreipunktbiegeversuch 
nach ASTM D790-1 liegt eine kombinierte Zug-, Druck- und Schubbeanspru
chung vor. Zur Etmittlung eines Zugfestigkeitswertes muß sichergestellt werden, 
daß die Probe nicht durch Druck oder Schub versagt18• Schubversagen wird 
vermieden, indem ein hohes Verhältnis von Probenlänge zu -höhe gewählt wird19

• 

Ob Druck- oder Zugversagen eintritt, hängt von dem untersuchten Material ab. 

Bullock5 und Whitney und Knigbr0 haben im Biegeversuch Festigkeiten fur 
Kohlenstoffaser-Epoxidmatrix-Langfaserverbundwerkstoffe gemessen, die 30 bis 
50 % über im Zugversuch ermittelten Werten liegen. Zur Ermittlung von volu
menbezogenen F:estigkeitswerten muß bei Verwendung von im Biegeversuch 
ermittelten Zugfestigkeitswerten eine Extrapolation auf Zugproben vorgenommen 
werden. Im Gegensatz zur zugbelasteten Probe, wo der gesamte Querschnitt 
unter einer konstanten Spannung steht, liegt in der Probe im Biegeversuch eine 
Spannungsverteilung vor. Das führt dazu, daß das effektiv beanspruchte Volumen 
kleiner als das Gesamtvolumen der Probe ist21• Unter dem effektiven Volumen 
wird das Volumen verstanden, das im Zugversuch die gleiche Festigkeit hätte wie 
das wirklich geprüfte Volumen unter einer inhomogenen Spannungsverteilung. Im 
Vierpu.nktbiegeversuch ist durch eine gleichmäßigere Beanspruchung das 
effektive Volumen größer als im Dreipunktbiegeversuch, so daß das Verhältnis 
von Bauteilvolumen zu geprüftem Volumen geringer isL Dadurch wird die 
Extrapolation genauer. Nach Danzer21

•
22 läßt sich das effektive Volwnen V elf für 

den Drei- bzw. Vierpunktbiegeversuch wie folgt berechnen: 

(9) 

(10) 

2.1.3 Fasern 

Zur Ermittlung der Faserfestigkeitsverteilung werden Tests an Einzelfasem, an 
matrixgebWldenen Wld freien Bündeln durchgeführt (Abbildung 1). Messungen an 

5 
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Mikroverbundwerkstoffen und die Vermessung der Größe der Defekte, die das 
Versagen von Fasern auslösen (Bruchspiegel), ermöglichen eine Bestimmung der 
Faserfestigkeit in situ. 

a) l:r b) 

_...,...-(I 

~§ §J~ 

----- ---- -

c) d) 

( I 
Abbildung 1: Test von a) Einzelfasern, b) Schleifen, c) freien Bündeln, d) matrixgebundenen 

Bündeln, e) Mikroverbundwerkstojfen,f) Messung der Größe des brnchauslö
senden Defekts. 

Beim Einzelfaserzugversuch (Abbildung la) werden aus Faserbündeln einzelne 
Fasern entnommen. Die Bruchkraft F der Faser wird in einem Zugversuch 
gemessen23·24

• Weiterhin wird der Durchmesser jeder einzelnen Faser bestimmt, 
so daß die Bruchspannung der Fasern berechnet werden kann. Um eine Aussage 
über die Festigkeitsverteilung machen zu können, werden etwa 50 Fasern 
geprüft11.25-29

• Um auch den Bereich kleiner Bruchwahrscheinlicbkeiten ausrei
chend genau zu erfassen, sind weitaus höhere Faserzahlen notwendig30• Der 
Einzelfasertest eignet sich nur für Faserlängen im Bereich von einigen Millime
tern31. Das Ergebnis wird bei kürzeren Längen dadurch verfälscht, daß ein Teil 
der Fasern im Bereich der Einspannung bricht, weil sich Normalspannungen 
kontinuierlich entlang der Klebestelle aufbauen (Abbildung la). 

Der von Sinclaifl2 und Krucinska33 verwendete Schleifentest (Abbildung lb) 
ermöglicht die Untersuchung der Festigkeit bei kurzen Faserlängen im Bereich 
der kritischen Länge (Größenordnung einige Zehntel Millimeter). Eine Faser wird 
in Form einer Schleife zusammengezogen. Die Bruchspannung wird nach der 
Biegetheorie aus dem Durchmesser der Schleife beim Bruch berechnet. 

Faserbündel werden nach ASTM D 4018 im Zugversuch getestet (Abbildung lc). 
Aus der Bruchkraft, der Anzahl der Fasern und dem Einzelfaserdurchmesser kann 

6 
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die Bruchspannung des Bündels (d.h. die auf den Gesamtquerschnitt bezogene 
Bruchkraft) bestimmt werden. Die Bruchlcraft ist das Produkt aus der an den 
Fasern anliegenden Spannung und der Zahl der bei dieser Spannung noch intakten 
Fasern. Da bei dem Bruch des Bündels schon viele Fasern gebrochen sein 
können, entspricht die aus der Bündelfestigkeit errechnete durchschnittliche 
Einzelfaserfestigkeit nicht der im Einzelfaserzugversuch ermittelten mittleren 
Faserfestigkei~. 

Mit einer Kunststoffmatrix imprägnierte Fasern (Abbildung ld) können im 
Zugversuch nach ASTM D 4018 getestet werden. Obwohl die Matrix nur 
unwesentlich zur Festigkeit des Bündels beiträgt, ist die auf den Faserquerschnitt 
normierte Bruchfestigkeit des matrixgebundenen Bündels höher als die des freien 
Bündels, weil durch die Matrix eine Lastübertragung zwischen den Fasern 
stattfinden kann. Aus den Ergebnissen dieses Tests läßt sich über die Einzelfaser
festigkeit keine direkte Aussage machen. 

Bei dem Einzelfaserbruchversuch wird eine einzelne Fasern in Matrix eingebettet 
(Abbildung le) und bis zur vollständigen Fragmentiemng der Faser durch Zug 
belastet. Die Längenverteilung der Faserstücke wird gemessen. Über eine 
Annahme des Lastaufbaus entlang der Faser wird die Festigkeitsverteilung der 
Fasern ermittelf035'37• Das Verfahren eignet sich nur für Kunststoffmatrizes, weil 
bei Keramik- oder Metallmatrizes die Fertigung aufwendig ist und die Länge der 
Faserbruchstücke optisch nicht vermessen werden kann. 

Thouless et al. 38 und Cao et al.39 beschreiben ein Meßverfahren, bei dem gebro
chene Fasern einer Bruchfläche eines Langfaserverbundwerkstoffs untersucht 
werden. Die Größe des bruchauslösenden Defekts (fracture mirror) wird vermes
sen (Abbildung lf). Der Radius dieses Bruchspiegels ist proportional zur kriti
schen Defektgröße. Bei Kenntnis der Bruchzähigkeit der Faser kann aus der 
kritische Defektgröße die Bruchspannung berechnet werden. Aus einer größeren 
Zahl vermessener Bruchspiegeln wird die Festigkeitsverteilungsfunktion der 
Fasern bestimmt. Thouless et al.38 untersuchen 140 prn dicke SiC Fasern. Bei 
anderen Fasertypen oder dünnen Fasern treten diese Bruchspiegel nicht auf oder 
lassen sich nicht ausreichend genau vermessen, so daß dieses Verfahren nicht 
immer angewandt werden kann. 

Die beschriebenen Verfahren sind nicht geeignet, eine ausreichende Zahl von 
Faserfestigkeitswerten in vertretbarer Zeit zu messen. Auch liefert keines der 
Verfahren die in situ Faserfestigkeit von dünnen Fasern in einer Metallmatrix. 

2.1.4 Faser/Matrix-Grenzfläche 

Die Eigenschaften der Faser/Matrix-Grenzfläche, insbesondere die Grenzflachen
schubfestigkeit, beeinflussen maßgebliCh die Festigkeit eines Verbundwerk
stoffs40. Die Grenzfläcbenschubfestigkeit bestimmt u.a., wie schnell sich die 
Spannung entlang einer gebrochenen Faser von der Bruchfläche aus wieder 

7 
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aufbaut und über welche Länge intakte Nachbarfasern überlastet werden. Es 
werden prinzipiell zwei Verläufe des Lastaufbaus entlang einer Faser unterschie
den: 

(1) Bei dem Lastaufbau durch Reibung wird angenommen, daß die Grenzfläche 
maximal eine konstante Schubspannung 'tmax übertragen kann41

• Dies tritt z.B. auf, 
wenn nach der Grenzflächenablösung eine konstante Reibkraft von der Grenzflä
che übertragen werden kann (Abbildung 2) oder sich die Matrix ab einer kriti
schen Spannung ideal plastisch verformt. 

Überträgt die Grenzfläche eine konstante maximale Schubfestigkeit 'tmax. so läßt 
sich die kritische Länge aus dem Kräftegleichgewicht entlang der Faseroberfläche 
in Längsrichtung aus der Bruchspannung <1max und dem Faserdurchmesser d 
berechnen41

: 

(11) 

Die kritische Länge lc ist die Mindestlänge einer Faser , bei der die in eine Matrix 
eingebettete Faser bei Anlegen einer Zugspannung noch zerbricht. Bei kürzeren 
Fasern kann sich durch die maximal übertragbare Schubspannung 'tmax in der 
Grenzfläche nur eine Zugspannung in der Faser aufbauen, die geringer als die 
Faserfestigkeit <1rou ist (Abbildung 2), weil bei Spannungen darüber eines der 
Faserenden aus der Matrix herausgezogen wird. 

kritische Länge 
( ) 

Abbildung 2: Lastaufbau durch lwnstante Schubspannung an der Grenzfläche. Die krirische 
Länge ist die Länge, bei der die Bruchspannung der Faser gerade erreicht 
wird (mittleres Bild). 

(2) Der Lastaufbau erfolgt durch Scbubspannungen in der Matrix42
, wenn sieb die 

Matrix elastisch verhält, die Grenzflächenfestigkeit sehr hoch und der E-Modul 
der Matrix im Verhältnis zu dem der Faser sehr niedrig ist. 

8 
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Die von Cox42 durchgeführte Untersuchung zur Berechnung des Lastaufbaus 
entlang einer gebrochenen Faser ist unter der Bezeichnung shear-lag analysis 
(Scherverzögerungsanalyse) bekannt. Cox berechnet analytisch den Lastaufbau 
entlang einer gebrochenen Faser unter folgenden Vereinfachungen: 

• Faser und Matrix verhalten sich linear elastisch. 
• Die Matrix überträgt nur Schubspannungen und die Fasern nelunen nur 

Normalspannungen auf. 
• Die Faser löst sich nicht von der Matrix ab. 
• Die Normalspannung am Faserende ist null. 
• Die Poissonkonstanten von Matrix und Faser sind gleich. 
• Die Faser ist zylindrisch von der Matrix umgeben. 

Diese Voraussetzungen sind dann gut erfüllt, wenn der E-Modul der Matrix 
gegenüber dem der Fasern gering ist. Dies trifft für Kunststoffmatrizes in der 
Regel zu. Der Normal- und Schubspannungsverlauf sind für diesen Fall in 
Abbildung 3 dargestellt. 

kritische Länge 
( ) 

-··--------~- - -- -~--[-··-· - ·· - ··-··-··- · 

~ 1 
Abbildung 3: Lastaufbau in der Faser bei perfekter Grenzjlächenhaftung. 

Schubspannung in 
der Grenzfläche 

Wenn Er wesentlich größer als Em ist, gilt nach Asloun et al.43 vereinfachend: 

k=" rnL 
d VEm {12) 

Asloun43 zeigt für verschiedene Verbundwerkstoffe mit duroplastischer und 
thermoplastischer Matdx, daß die kritische Länge immer über der nach Cox.42 

berechneten Länge liegt. Er führt diese experimentelle Beobachtung auf die der 
Ableitung von Cox zugrunde gelegte, im Werkstoff jedoch nicht vorhandene 
vollständige Faser/Matrix Haftung zurück. Die kritische Länge ist etwa doppelt 
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so groß wie die nach Cox berechnete und läßt sich mit Gl. (12) und Tl = 5 fiir 
viele Werkstoffe gut beschreiben. 

Clyne44 korrigiert das Modell von Cox42 für Matrizes mit einem E-Modul, der 
gegenüber dem der Faser nicht zu vernachlässigen ist. Clyne nimmt im Gegensatz 
zu Cox an, daß die Zugspannung am Faserende nicht null ist, sondern das 
arithmetische Mittel aus Zugspannung in der Faser und Zugspannung in der 
Matrix. Die mit der geänderten Randbedingung berechnete kritische Länge ist 
kleiner als die nach dem Modell von Cox42

• 

Auch eine Kombination des Lastaufbaus durch Reibung und durch petfekte 
Anhindung ist im Realfall möglich45•46. Weit entfernt von der Bruchstelle ist die 
Faser petfekt an die Matrix gebunden und die Spannung baut sich entsprechend 
Cox42 auf. In der Nähe der Bruchstelle löst sich die Matrix ab. Durch eine 
konstante Reibspannung kann eine mit zunehmendem Abstand linear ansteigende 
Normalspannung aufgebaut werden, bis die Nennspannung nach der kritischen 
Länge wieder erreicht ist. 

(a) (b) 

F 
(d) 

F slL'-~~ ~ .. ~IIIIIIWIIIII-4 
(e) (f) (g) (h) 

Abbildung 4: Bestimmung der Grenzflächenschubfestigkeit. Faserversuchß: (a) Ausziehtest; 
(b) Mikrotropfenversuch; (c) Ausziehversuch mit sieben Fasern; (d) Ausdrück
versuch (e) Einzelfaserbruchversuch. Laminatversuche: (j) {+-45]3, Test, (g) 
Kurzbiegeversuch; (h) Querzugversuch. 

In der Literatur sind zahlreiche Vetfahren bekannt, mn die Grenzflächenschub
festigkeit zu bestimmen47

• Die meisten Methoden können bei Metall-, Keramik
und Kunststoffmatrizes angewendet werden (Abbildung 4). Ausführliche Über
sichten über angewandte Priifvetfahren finden sich bei Chou47 und bei Herrera
Franco und Drz:al411

• 
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Es können zwei Hauptgruppen von Priifverfahren, nämlich Faserversuche und 
Laminatversuche, unterschieden werden. 

Faserversuche: Die Grenzflächenschubfestigkeit wird direkt gemessen, indem 
eine Faser aus der Matrix herausgezogen oder herausgedriickt und die dafür 
erforderliche Kraft gemessen wird49.s0. Bei dem von Broutmann49 beschriebenen 
Ausziehtest (Abbildung 4a) w:ird eine Faser aus der Matrix herausgezogen. Die 
Ausziehkraft der Faser ist bei konstanter Ausziehlänge proportional zur Grenzflä
chenschubfestigkeit Eine genaue analytische Beschreibung wird in Hsueh45

.46 

gegeben. Die Methode ist für das Prüfen von Fasern mit großem Durchmesser 
geeignet. Dünne Fasern lassen sich mit diesem Verfahren aus Handhabungsgrün
den nur schwer prüfen. Deshalb wurden hierfür Ausziehtests aus Scheiben, 
Tropfen51 oder Mikroverbundwerkstoffen52 entwickelt (Abbildung 4b und 4c). 
Das Herausziehen der 1fittelfaser aus einem Siebenfaserbündel mit hexagonaler 
Faseranordnung erlaubt die Bestimmung des Einflusses des Faseranteiles auf die 
Grenzflächenschubfestigkeir52, wenn durch unterschiedliche Faserabstände 
verschiedene Faseranteile eingestellt werden. 

Mandeli et al.50 haben die Grenzflächenschubfestigkeit in situ bestimmt, indem 
Fasern aus einer dünnen Querschnittsscheibe des Verbundwerkstoffes herausge
driickt werden (Abbildung 4d). Berechnungsgrundlagen werden von Kerans53

, 

Hsueh5
4-

56
, K.im et al.57, Watson und CJyne58, Warren et al.59 und Shetty60 

angegeben. Marshall61 benutzt einen Mikrohärteprüfer zum Herausdrücken der 
Fasern und zur K.raftmessung. Watson und Clyne62 beschreiben eine modifizierte 
Versuchsdurchführung. Die Verbundwerkstoffscheibe wird unter eine zweiaxiale 
Zugspannung gesetzt, so daß der Effekt von Eigeospannnungen auf die Grenzflä
chenschubfestigkeit bestimmt werden kann. 

Der Einzelfaserbruchversuch (Abbildung 4e) ist ein indirektes Verfahren zur 
Messung der Grenzflächeoschubfestigkeit63.65• Eine Faser wird in Matrix einge
bettet und die Probe in Faserrichtung solange belastet, bis die Faser in kurze 
Stücke zerbrochen ist. Die Schubspannungen entlang der Faser können dann nicht 
mehr genügend hohe Zugspannungen in der Faser aufbauen, um weitere Faser
brüche zu bewirken41

• Bei konstanter Faserfestigkeit liegen die Bruchlängen 
zwischen IJ2 und lc. Das Kräftegleichgewicht liefert unter der Annahme einer 
konstanten Schubspannung an der Grenzflache und mit bekannten Werten der 
Faserfestigkeit crr,max und des Faserdurchmesser d und gemessener mittlerer Länge 
der Bruchstücke l., nach Netravali und Schwartz64 

d 
't = 0.75crr,max 21m (13) 

Aus den Faserausziehlängen einer Bruchfläche kann mit Kenntnis der Faserfe
stigkeitsverteilung die Grenzflächenschubfestigkeit berechnet werden. Dabei 
werden in der LiterattJil8

•
6

6-
70 Verfahren diskutiert, die eine konstante Grenzflä-
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chenschubsEannung voraussetzen. Die Verfahren von Wells und Beaurnont66, 

Favre et al. 7 und Thouless et al.38 sind für Verbundwerkstoffe mit spröder Matrix 
geeignet, weil die Ausziehlängen der Faser aus der Matrix gemessen werden, 
wozu eine scharfe Bezugsebene (Bruchfläche der Matrix) notwendig ist. 

Laminatversuche: Die interlaminare Schubfestigkeit kann aus Versuchen an 
Laminaten ermittelt werden, die quer zu den Fasern oder auf Schub beansprucht 
werden. Die interlaminare Schubfestigkeit ist zur Kraft proportional, bei der 
Probenversagen auftritt, weil die Schubspannung in der Grenzfläche der angeleg
ten Kraft proportional ist. Die ermittelten Festigkeitswerte sind bei bestimmten 
Kunststoffmatrizes mit der in Faserversuchen gemessenen Grenzflächenschubfe
stigkeit vergleichbar48

• 

Bei dem(± 45°hs Zugversuch (ASTM 03518) wird ein symmetrisches Laminat 
mit wechselnden Faserlagen in +45° und -45° Richtung bis zum Bruch belastet 
(Abbildung 4t). Im Schubversuch nach losipescu71 wird ein Biegemoment auf 
eine gekerbte Probe (gerichtete Faseranordnung) aufgebracht und Schubversagen 
herbeigeführt. Im Kurzbiegeversuch wird eine Probe mit gerichteten Fasern nach 
ASTM D2344 geprüft (Abbildung 4g). Ein geringes Verhältnis von Länge zu 
Höhe bewirkt, daß die Probe durch Schubspannungen versagt19. Abbildung 4h 
zeigt einen Zugversuch quer zur Faserrichtung. Die Bruchkraft ist ein Maß für die 
Haftung zwischen Faser und Matrix47

• Versagt anstatt der Grenzfläche die Matrix 
oder die Faser, liefert dieses Verfahren nur einen unteren Grenzwert für die 
Grenzflächenscbubfestigkeit. 

2.2 Vorhersage der Bruchfestigkeit für Unidirektionale Langfaser· 
Verbundwerkstoffe 

Nach Nuismer72 können Verbundwerkstoffe auf drei verschiedenen Größenskalen 
betrachtet werden: 

• Mikroskala: Fasern und Matrix werden als separate Phasen behandelt. 
• Mesoskala: Einzelne Laminate werden als separate homogene Bestandteile 

behandelt. 
• Makroskala: Das gesamte Bauteil wird als homogener, anisotroper Körper 

betrachtet. 

Die elastischen Eigenschaften der drei Größenskalen können bei Kenntnis der 
elastischen Materialkonstanten aus den jeweils anderen berechnet werden73

"
76

• 

Daraus können die Spannungs- und Dehnungsverteilungen im Bauteil ermittelt 
werden. Im Gegensatz zur Steifigkeit, die aus gemittelten Eigenschaften gut 
beschrieben werden kann, ist der Bruch ein statistisches Phänomen, da er durch 
zufällige Mikrofehler ausgelöst wird. Für die Ausbreitung der Schwachstellen in 
Langfaserverbundwerkstoffen, die bei wachsender Belastung zum Bruch des 
Bauteils führen, gibt es z. Zt. noch kein allgemein akzeptiertes Bruchkriterium Es 
gibt jedoch einige interessante Ansätze zur Vorhersage der Festigkeit bzw. 
Festigkeitsverteilung von unidirektionalen Langfaserverbundwerkstoffen. Je nach 
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Faser/Matrix-Kombination werden unterschiedliche Modelle verwendet. Ein 
großer Unterschied besteht zwischen Werkstoffen, bei denen die Matrix zuerst 
bricht, und Werkstoffen, bei denen die Fasern zuerst brechen. 

Bei Verbundwerkstoffen mit Keramikmatrix bricht in der Regel die Matrix vor 
den Fasern. In der Literatur sind für diesen Fall zahlreiche Lösungen zur Berech
nung der Bruchfestigkeit angegeben40•

77
"
81

• Für das in dieser Arbeit vorwiegend 
interessierende keramikfaserverstärkte Aluminium wie auch bei vielen VerbWld
werkstoffen mit Kunststoff- oder Metallmatrix brechen die Fasern vor der Matrix. 
Das Versagen der Fasern verläuft dann je nach Grenzflächeneigenschaften und 
Faser/Matrix-Kombination analog zum Bündelversagen oder aber als unten im 
Detail diskutiertes statistisches Phänomen. Der Beitrag der Matrix ist gering, 
wenn sie im Verhältnis zu den Fasern einen geringen E-Modul, Volumenanteil 
oder eine geringe Festigkeit hat. Massen et al.82 zeigen, daß dann die Festigkeits
beiträge von Fasern und Matrix entsprechend einer linearen Mischungsregel 
addiert werden können. 

2.2.1 Bündelversagen (Globale LastverteUung) 

Dem Bündelversagen liegt die Annahme zugrunde, daß die Last einer gebroche
nen Faser auf alle anderen Fasern der Probe verteilt wird34• Dies entspricht einem 
losen Faserbündel ohne Matrix. Bei starker Streuung der Faserfestigkeit können 
viele Fasern brechen, bevor das gesamte Bündel versagt. Die Festigkeit der Probe 
ist dann das Maximum der ertragbaren Last der überlebenden Fasern34• 

Coleman83 gibt für die Festigkeitsberechnung einfache Formeln an. Für die 
Berechnung wird angenommen, daß die Anzahl der Fasern sehr groß ist, die 
Festigkeitsverteilung der Fasern einer Weibullverteilung folgt und die Bündelfe
stigkeit asymptotisch normalverteilt ist. Aus der charakteristischen Faserfestigkeit 
o0 und dem Weibullmodul p kann der Mittelwert tr und die Varianz s2 der 
Bündelfestigkeit errechnet werden83

• 

(14) 

2 2 _,! _.!. _!. 
s = <Jo P P e P (1-e P) (15) 

Rosen84 berücksichtigt, daß sich bei einer gebrochen Faser nach einer gewissen 
Länge (halbe kritische Länge) die Last wieder aufbaut. Die Lastübertragung 
erfolgt durch Schubspannungen in der Matrix von intakten Nachbarfasern zur 
gebrochenen Faser. Diese Annahme fiilut zum sogenannten "Chain-of-bundles
model", also KettenbUndelmodell, in dem die Probe in statistisch unabhängige 
hintereinandergesetzte Segmente aufgeteilt wird. Jedes dieser Segmente ist ein 
loses Bündel sich gegenseitig nicht beeinflussender Fasern. Die wesentliche 
Annahme des Modells von Rosen84 liegt darin, daß die Last von gebrochenen 
Fasern auf alle überlebenden Fasern verteilt wird. Damit wird der Effekt, daß in 
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Langfaservertmndwerkstoffen in der Regel einer gebrochenen Faser benachbarte 
Fasern mehr belastet sind als weiter entfernt liegende Fasern8s·86, nicht berück
sichtigt. Die Festigkeit des Werkstoffs wird mit dieser Annahme immer über
schätzt, es wird also eine obere Grenze fiir die Festigkeit von Langfaserverbund
werkstoffen berechnet82• Masson17 benutzt dieses Modell zur Abschätzung der 
Festigkeit von kohlefaserverstärktem Aluminium. 

2.2.2 Statistisches Ver sagen (Lokale Lastverteilung) 

Statistische Versagensmodelle gehen davon aus, daß der Bruch eines Verbund
werkstoffes durch die statistische Akkumulation von Faserbrüchen (im folgenden 
als statistisches Versagen bezeichnet) bestimmt wird. Für die bruchauslösenden 
Vorgänge werden folgende Annalunen gemacht: 

• Einzelne Brüche entstehen mit zunehmender Last zufällig verteilt im Verbund
werkstoff. 

• Benachbarte Fasern werden überlastet. Dabei werden umliegende Fasern mehr 
belastet als weiter entfernt liegende Fasern (lokale Lastverteilung). 

• Die überlasteten Fasern brechen entweder sofort oder bei steigender Last. 
• Ab einer bestimmten Anzahl von in einem kleinen Bereich gebrochenen Fasern 

(Cluster) bricht die Probe. 

Zweben87 nimmt an, daß der erste Faserbruch zum Versagen des Werkstoffs 
führt. Dies kann auftreten, wenn die Fasern durch die Matrix eine sehr starke 
Kopplung haben und eine gebrochene Faser eine hohe lokale Überlast in benach
barte Fasern induziert oder wenn alle Fasern über ihre gesamte Länge eine 
konstante Festigkeit haben. Zugversuche an Proben, bei denen Faserbrüche durch 
Schallemission gezählt wurden, belegen, daß etliche Faserbrüche auftreten, bevor 
eine Probe bricht88. Somit ist die Annahme von Zweben87, daß der erste Faser
bruch zum Versagen des Werlestoffs führt, nicht als generelles Bruchkriterium 
geeignet. Harlow und Phoenix89, Smith et al.90 und Badern nehmen der Bruchme
chanik fiir spröde Stoffe entsprechend an, daß eine kritische Defektgröße 
(Clustergröße) zum Versagen der Probe führt. Dieser Ansatz macht keine 
Aussage über eine Verteilung der kritischen Clustergrößen, sondern fordert, daß 
bei einer genau definierten Größe ein Cluster gebrochener Fasern zum Versagen 
führt. 

Zur Beschreibung der Faseranordnung im Langfaserverbundwerkstoff verwenden 
eine Reihe von Autoren (Boyce et al.92, Smith93, Fukuda und Kawata1\ Fukuda94, 

Pboenix und Srnith95 und Ochiai et al.96) eine aus einer einzi~eo Faserlage 
bestehende zweidimensionale Faseranordnung. Phoen.ix und Sm.ith9 , Fabriborz et 
al.97 wtd Smith93 verwenden Ringmodelle, um die Kanteneffekte des zweidimen
sionalen Modells auszuschließen. Bei einer dreidimensionalen Faseranord
nung90·91•98 werden die quadratische Anordnung, bei der jede Faser vier Nachbarn 
hat, und die hexagonale Anordnungen mit sechs Nachbarfasern betrachtet. 
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Andere Autoren99
"
101 benutzen ein Bündel mit sieben Fasern als kleinste geome

trische EIDheit bei hexagonaler Faseranordnung. 

Bis auf Fukuda und Kawata14
, die eine Normalverteilung verwenden, nehmen alle 

genannten Autoren an, daß die Faserfestigkeit der Weibullverteilung folgt. Der 
Werkstoff wird dem Kettenbündelmodell84 entsprechend in statistisch voneinan
der unabhängige Segmente mit der ineffektiven kritischen Länge aufgeteilt. 

Lastverteilung 

Die Lastverteilung erfolgt über verschiedene Lastverteilungsregeln, die auf der 
von Hedgepethss.un für zweidimensionale und dreidimensionale Faseranordnung 
eingeführten Scherverzögerungsanalyse beruhen. Dabei wird unter der Annahme 
linear elastischen Werkstoffverhaltens die Überlast berechnet, die auf eine einer 
gebrochenen Faser benachbarte Faser wirkt. Die Fasern nehmen nur Nor
malspanoungen, die Matrix nimmt nur Schubspannungen auf. Die Bindung 
zwischen Faser und Matrix ist gut genug, um eine Ablösung zu verhindern. Die 
dynamische Spannungsüberhöhung durch die beim Bruch freiwerdende Energie 
wird vernachlässigt. Unter diesen Voraussetzungen ergibt sich für die zweidi
mensionale Faseranordnung, daß bei Zugbeanspruchung und einer gebrochenen 
Faser die beiden Nachbarfasern jeweils 1/3 der Last tragen, und aUe weiter 
entfernt liegenden Fasern zusammen 1/3 der Last übernehmen. Wie im Anhang 
10.2 näher ausgeführt wird, lassen sieb die Überlastfaktoren (stress enhancement 
factor) K~c für die benachbarten Fasern von Clustern mit k gebrochenen Fasern 
wie folgt berechnen: 

K -nk 2j+2 
k- -.-

j=l 2j+ 1 
(16) 

Wird auch die Dynamik des Bruchvorgangs betrachtet, so sind die intakten 
Fasern kurzfristig durch die freiwerdende Energie der brechenden Faser überla
stet. Hedgepeth102 berechnet für die den gebrochenen Clustern direkt benachbar
ten Fasern, daß für eine gebrochene Faser der maximale dynamische Überlastfak
tor 15 %höher ist als der statische Überlastfaktor. Für unendlich viele gleichzei
tig brechende Fasern ist der maximale dynamische Überlastfaktor 27 % höher. 

Ochiai und Schulte103 beziehen in ihre Analyse ein, daß die Matrix neben Schub
spannungen auch Nonnalspannungen aufnimmt, und berechnen für die zweidi
mensionale Faseranordnung die Überlastfaktoren fiir Fasern und Matrix. Die 
Überlastfaktoren werden in Abhängigkeit vom Verhältnis der Steifigkeitsbeiträge 
der Matrix und der Fasern angegeben: 

_ Em(l -f) 
J.l- Erf 

(Em: E-Modul der Matrix, Er: E-Modul der Fasern, f: Faseranteil) 
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Abbildung 5 zeigt die Überlastfaktoren für Nachbarfasern einer gebrochenen 
Faser für den Fall, daß nur die Faser gebrochen und die Matrix intakt ist, und für 
den Fall, daß auch die Matrix gebrochen ist. Bei einem geringen Verhältnis ll 
liefern die Lösungen von Ochiai und Schulte103 und Hedgepeth102 identische 
Ergebnisse. 

1.8 
---Faser gebrochen 

~ 1_6 -- Faser und Matrix 
B gebrochen 

~ 
~ 
,ß 

1.2 

0.01 0.1 

Steifigkeitsverhältnis p 

1 

Abbildung 5: Überlastfaktoren der Nachbarfasern in Abhängigkeit vom Steifigkeitsverhältnis 
~nach Ochiai und Schulti03

• 

Für eine dreidimensionale Faseranordnung zeigen Hedgepeth und van Dyke85 

durch Erweiterung der zweidimensionalen Scherverzögerungsanalyse, daß die 
Nachbarfasern stark überlastet sind und etwa 60 % der Last der gebrochenen 
Fasern übernehmen. Die anal~che Lösung von Hedgepeth und van Dyke85 wird 
von mehreren Autoren4

•
92

•
93

•
9 

•
96

•
98 vereinfacht, wn unsymmetrische Bruchkonstel

lationen beschreiben zu können und die Lösung in Festigkeitsmodelle einzubauen. 
In der Literatur werden prinzipiell zwei Arten von Lastverteilungsregeln disku
tiert: 

(1) Geometrische Lastverteilungsregel: Da ein großer Teil der Last einer gebro
chenen Faser auf die Nachbarfasern übertragen wird, wird vereinfachend ange
nommen, daß die gesamte Last einer gebrochenen Faser nur von Nachbarfasern 
getragen wird93

• Wenige höher überlastete Fasern brechen (bei gleicher Summe 
der Überlasten) bei niedrigeren Spannungen als viele wenig überlastete Fasern, so 
daß durch diese Vereinfachung niedrigere Festigkeiten berechnet werden. Bei 
mehreren gebrochenen Fasern wird das Prinzip der linearen Superposition der 
Spannungsfelder angewandt, das in Abbildung 6 dargestellt ist. 
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• gebrochene Faser 

0 K=l.25 

Abbildung 6: Geometrische Lastverteilung links und einfache Lastverteilungsregel rechts für 
zwei gebrochene Fasern. 

(2) Einfache Lastverteilungsregel: Entsprechend Abbildung 6 wird allen Nach
barn eines Clusters gebrochener Fasern die gleiche Überlast zugewiesen91. 

Dadurch können auch für größere Cluster mit vielen verschiedenen möglichen 
Anordnungen der gebrochenen Fasern sehr leicht die Überlastfaktoren angegeben 
werden. 

Lösungverfahren 

Es werden drei Vergehensweisen zur Lösung der statistischen Modelle beschrie
ben. Eine Gruppe von Autoren4

•
90

•
93

·
95 sucht auf analytischem Wege exakte 

Lösungen. Phoenix und Smith95 geben eine analytische Lösung für eine zweidi
mensionale Faseranordnung und eine geometrische Lastverteilungsregel an. Es 
wird angenommen, daß die Bruchspannung gegenüber der charakteristischen 
Faserfestigkeit bei der kritischen Länge klein ist. d.h. Faserbrüche dürfen nur weit 
voneinander entfernt auftreten und Cluster gebrochener Fasern sich gegenseitig 
nicht beeinflussen. Das Werkstoffversagen kommt durch eine Vergrößerung der 
Cluster zustande. Bei einer gewissen Größe breitet sich das Cluster katastrophal 
aus. Eine Auftragung der Versagenswahrscheinlichkeit des Verbundwerkstoffs 
über der Last im Weibulldiagramm ergibt eine stückweise lineare Funktion, die 
bei geringen Spannungen steiler wird. Die Steigung der einzelnen Geraden ist 
jeweils ein ganzzahliges Vielfaches des Weibullmoduls der Einzelfasem. 

Smith et al.90 stellen eine entsprechende Lösung für die dreidimensionalen 
Faseranordnung vor. Die Rechnung wird nur bis zu einer kritischen Clustergröße 
von sieben durchgeführt. Es werden alle möglichen Rißfortschrittmöglichkeiten 
aufsummiert. Durch die maximale Clustergröße von sieben ist eine Extrapolation 
bis zu 106 Faserelementen (Anzahl der Elemente= Anzahl der FasernxLänge des 
Verbundwerkstoffs I kritische Länge) und bis hin zu Bruchwahrscheinlichkeiten 
von p = 10'3 möglich93• 

Eine andere Gruppe von Autoren12
•
92

•
93

•
96.98

•
104 führt Monte carlo für eine zwei

dimensionale Faseranordnung durch und benutzt eine geometrische Lastvertei
lungsregeL Die einzige Monte Carlo Simulation für dreidimensionale Faseranord
nung findet sieb beiManders et al.98

• Die Größe der Felder reicht bis zu lOxlO 
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Fasern. Es werden 100 Simulationen fiir ein Segment durchgeführt. Die Anord
nung der Fasern ist wahlweise hexagonal oder quadratisch. Die Lastverteilung 
lehnt sich an die geometrische Regel an, ist aber aus programmiertechnischen 
Gründen so abgeändert, daß jede gebrochene Faser ihre Last sofort an intakte 
Nachbarfasern verteilt. 

Eine dritte Groppe von Autoren91.1°5 gibt analytische Näherungslösungen für 
große dreidimensionale Felder an. BadefJ1 verwendet zur Beschreibung der 
Faselfestigkeit eine Weibullverteilung und ein einfaches Lastverteilungsmodell. 
Zur Bestinunung der Festigkeit des Werkstoffs wird die Anzahl der Cluster einer 
jeden Größe gezählt (Singlets, Duplets, Triplets, usw.). Es wird davon ausgegan
gen, daß sich Cluster kleinerer Größe durch Überlastung der Nachbarfasern bei 
ansteigender Last in größere Cluster umwandeln. Ein Triplet entsteht aus einem 
Duplet entweder dadurch, daß die überlasteten Fasern bei gleichbleibender Last 
alleine durch die Überlastung brechen, oder aber dadurch, daß die Last ansteigt 
und dadurch die überlasteten Fasern irgendwann brechen. Die Anzahl der 
nächstgrößeren Cluster Nk+l berechnet sich aus der Anzahl der Cluster der 
nächstkleineren Größe Nk multipliziert mit der Wahrscheinlichkeit, daß durch die 
Überlastung eine der überlasteten Fasern bricht: 

(18) 

(K;: Von den Q überlasteten Fasern jeweils getragene Überlast, Qc: Anzahl der 
überlasteten Fasern) 

Die Bruchlast ist dann erreicht, wenn die Anzahl der Cluster der Größe k+ I 
größer wird als die Anzahl der Cluster der Größe k. Das bedeutet, daß sich jedes 
Cluster dieser kritischen Größe k in ein Cluster der Größe k+l umwandelt. 
Ebenso wird sich dann jedes Cluster der Größe k+l in eines der Größe k+2 
umwandeln, weil mit zunehmender Clustergröße die Überlast fiir die Nachbarfa
sem ansteigt. Die Folge ist, daß sieb jedes Cluster der kritischen Größe k* weiter 
ausbreiten würde bzw. das eine Cluster der kritischen Größe zum katastrophalen 
Versagen des Werkstoffs führt. 

Batdon und Gba.ffarian105 beziehen den Einfluß der Faserabstandsverteilung 
empirisch ein, geben aber keine vollständige Lösung an. Die Lastverteilungsregel 
ist sehr einfach und wird an Versuchsergebnisse angepaßt. 

2.2.3 Sprödes Versagen 

Ein spröder Werkstoff versagt, wenn beim Rißfortschritt mehr elastische Verlor
mungsenergie pro Rißverlängerung freigesetzt wird, als die entstehenden Rißufer 
aufnehmen können7

• Kleine Fehler im Langfaserverbundwerkstoff führen ab einer 
Spannung zum Fortschreiten des Risses, die eine bestimmte Spannungsintensität 
an der Rißspitze induziert. Hat ein Langfaserverbundwerkstoff eine geringe 
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Bruchzähigkeit K1c, so können kleine Fehlstellen im Werkstoff zum Versagen bei 
einer Festigkeit führen, die weit unter der des statistischen Versagens oder des 
Bündelversagens liegt. Die Zugfestigkeit cr_ einer unendlich ausgedehnten, mit 
einem Querriß der Länge 11c behafteten Platte beträgt nach Griffith7

: 

cr = K1c 
oo .Jrtac 

(19) 

Sprödbruch tritt in der Regel bei Langfaserverbundwerkstoffen mit einer Kera
mik:matrix, die eine geringere Bruchdehnung als die Fasern hat, auf106. Auch bei 
Langfaserverbundwerkstoffen mit Metallmatrix wird sprödes Versagen als 
festigkeitsbegrenzender Mechanismus angegeben107

. Durch Erhöhung der 
Bruchzähigkeit oder Verringerung der maximalen Defektgröße kann die Festig
keit und Schadenstoleranz108 erhöht werden. Giannakopoulos und Breder109 

nennen verschiedene Beiträge der Fasern zur Erhöhung der Bruchzähigkeit eines 
Langfaserverbundwerkstoffs gegenüber der faserlosen Keramik: 

• Rißablenkung an Fasern; daraus resultierend Energieverzehr durch Ablösung 
der Fasern von der Matrix 

• Rißüberbrückung durch Fasern 
• Mikrorisse in der Matrix 
• Vorspannung der Matrix durch unterschiedliche Wärmeausdehnungskoeffizien

ten von Faser und Matrix 

Evans108 gibt zwei weitere Mechanismen zur Erhöhung der Bruchzähigkeit an: 

• Reibungsarbeit beim Herausziehen der gebrochenen Fasern aus der Matrix. 
Die Auszieharbeit wird durch die Reibung an der Grenzfläche (d.h. der Grenz
flächenschubfestigkeit) bestimmt40

•
110

•
111

• 

• Versagen der Fasern: Die gespeicherte elastische Energie wird z.T. in Form 
von Schallenergie freigesetzt. 

Alle Beiträge zur Erhöhung der Bruchzähigkeit erhöhen die zum Fortsctueiten des 
Risses notwendige Energie. Entweder steigt dabei die dissipierte Energie pro 
Volumen oder das dissipierende Volumen. 

Bei einem fortschreitenden Riß erhöht sich der Rißwiderstand, wenn Fasern 
hinter der Rißfront intakt bleiben. Fasern üben dann wie gespannte Federn zur 
Rißschließung führende Kräfte aus oder dissipieren beim Herausziehen aus der 
Matrix Energie. Dieses Verhalten wird als R-Kurven Verhalten bezeichnet80

• 

Der Rißwiderstand steigt nur dann mit der Rißlänge an, wenn beim fortsctueiten
den Riß Fasern intakt bleiben und den Riß überbrücken können. Dafür ist es 
notwendig, daß der Matrixriß beim Auftreffen auf die Faser/Matrix Grenzfläche 
nicht glatt durch die Faser durchläuft, sondern sich von der Faser ablöst und 
entlang der Faser weiterläuft (Abbildung 7). 
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l 

Matrix 

1 
Abbildung 7: Links Ablösen eines Risses von der Faser und rechts Eindringen eines Risses in 

die Faser. 

He und Hutchinson40 und Evans et al.112 zeigen, daß dieses Ablösen nur von den 
E-Moduli der Faser und der Matrix, der Bruchenergie der Fasern rr und der 
Grenzfläche ri und der Energiefreisetzungsrate fi1r Ablösung von Faser und 
Matrix Gd und Eindringen in die Faser Gp bestimmt wird. Die Bedingung filr 
Ablöstmg des Risses ist fi1r gleichen E-Modul von Faser und Matrix und einem 
Winkel ß = 90° durch folgende Ungleichung gegeben: 

n <ilizo.2s 
rr Gp 

(20) 

Werte fi1r tmterschiedliche E-Moduli von Faser und Matrix und für Auftreffwin
kel ß :t: 90° sind in112 angegeben. 

2.2.4 Andere Versagensannahmen 

Wenn die Festigkeiten von Faser und Matrix lokal nicht streuen, kann die 
Festigkeit von Verbundwerkstoffen durch eine lineare Mischungsrege141 be
schrieben werden. Diese Regel beruht auf der Annahme gleicher Dehnungen von 
Faser und Matrix: 

O"FVW,max = f O"r,max + (1 - f) O"m,max 

(FVW: Langfaserverbundwerkstoff, 
Indizes: max: Bruchfestigkeit, f: Faser, m: Matrix) 

(21) 

Als Faserfestigkeit crr.m:u wird der in einem Zugversuch mit einem imprägnierten 
Faserbündel ermittelte Wert eingesetzt. Diese (in situ) Faserfestigkeit wird 
gewöhnlich durch Umkehrung der Mischungsregel abgeschätzt Es ist klar, daß 

20 



2 Literaturübersicht 

dann der errechnete Festigkeitswert mit dem im Versuch ermittelten übereinstim
men muß. Die Festigkeit bei einem anderen Matrixmaterial mit unterschiedlicher 
Grenzflächenfestigkeit oder einem anderen Faseranteil läßt sich damit nicht 
erfassen. Die lineare Mischungsregel ergibt außerdem nur dann sinnvolle Festig
keits werte, wenn die Größenordnung der Probe und des Bauteils ähnlich sind, 
weil sonst die unten im Detail diskutierte Größenabhängigkeit ins Spiel kommt 
Somit läßt sich dieses Berechnungsverfahren nur für einfache, sicherheitsunkriti
sche überschlägige Berechnungen oder für Abschätzungen des Potentials von 
Verbundwerkstoffen 113 verwenden. 

Everett114 zeigt, daß eine unregehnäßige Fasetverteilung dazu führt, daß sich 
Gruppen von Fasern berühren und daß ein Bruch in einer solchen Gruppe zur 
starken Überlastung der berührenden Fasern und damit zwn Versagen der ganzen 
Gruppe führt Die mit dieser Annahme berechneten Festigkeitswerte liegen je 
nach Weibullmodul der Fasern und angenommener Gruppengröße bis zu 50% 
unter den Festigkeitswerten bei globaler Lastverteilung. 

Neumeisterl!S beobachtet bei Langfaserverbundwerkstoffen mit Keramikmatrix 
ein Versagen durch Bündelauszug (bundle pullout): In einem beliebigen Bereich 
des Werkstoffs (Größe 50 bis 100 Fasern) brechen bei steigender Last Fasern 
statistisch unabhängig voneinander. Sind genügend Fasem gebrochen, so löst sich 
dieser Bereich axial von dem umgebenden Material ab, was zum Versagen des 
Werkstoffs führt. 

2.3 Kritische Bewertung des Wissenstands und offene Fragen 

Zusammenfassend ergibt sich aus dieser Literaturübersicht folgender Stand zu 
Prüfverfahren und zwn quantitativen Verständnis des Bruchverhaltens von 
Langfaserverbundwerkstoffen: 

Für die Messung der Faserfestigkeitsverteilung sind in der Literatur nur Prüfver
fahren beschrieben, mit denen die Faserfestigkeitsverteilung im keramikfaserver
stärkten Aluminium nicht ausreichend genau gemessen werden kann. Tests an 
Einzelfasern (ASTM 3379) und Schleifentests32•33 erlauben nur eine Prüfung von 
wenigen Fasern in vertretbarer Zeit. Außerdem kann nicht sichergestellt werden, 
daß die besonders schwachen Fasern durch die Handhabung unbeschädigt 
bleiben, so daß die Bruchwahrscheinlichkeit für kleine Faserfestigkeiten signifi
kant verfa.Ischt werden kann29• 

Tests an freien und matrixgebundenen Bündeln (ASTM D4018) machen keine 
Aussage über die Faserfestigkeitsverteilung, sondern geben nur einen mittleren 
Festigkeitswert an. Das Prüfen von Mikroverbundwerkstoffen30•35"37 im Einzelfa
serbruchversuch ist nicht durchführbar, weil die Herstellung bei einer Metallma
trix sehr aufwendig ist und die optische Vennessung der Faserbruchstücklängen 
nicht möglich ist. Die Vennessung von Bruchspiege1n3839 ist nicht durchfilh.rbar, 
wenn die Fasern sehr dünn sind und keine venneßbaren Bruchspiegel zeigen. 
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Die in der Literatur beschriebenen Grenzflächentests g~ben z.T. mangelhafte 
Ergebnisse, weil sie von falschen Annahmen über den Verlauf der Schubspan
nungen in der Grenzfläche ausgehen. Außerdem sind diese Prüfverfahren sehr 
zeitaufwendig. Für Ausziebversuche49

'
52 müssen Mikroverbundwerkstoffe, bei 

denen eine einzelne Faser in Matrix eingebettet wird, hergestellt werden. Dabei 
kann nicht sichergeste11t werden, daß die Grenzflächeneigenschaften des Mikro
verbundes mit denen des Langfaserverbundwerkstoffs identisch sind. Die 
Herstelltrog bei Metallmatrizes kann nicht ohne erheblichen Aufwand erfolgen. 
Weiterhin berücksichtigen diese Metboden nicht, daß die Nachbarschaft anderer 
Fasern durch einen geänderten Spannungszustand die Grenzflächenschubfestig
keit beeinflußt. Eine Ausnahme bildet das von Qiu und Schwartz52 beschriebene 
Verfahren, bei dem Ausziehversuche an Mikroverbundwerkstoffen durchgeführt 
werden. Ausdrückversuche50

•
61

•
62 erfordern eine aufwendige Präparation diinner 

Scheiben (Größenordnung weniger als 100 J.UU). Zwn Ausdrücken der Fasern 
(d = 15 J.lm) ist ein Indenter von etwa 10 J.liD Durchmesser erforderlich, der nicht 
kommerziell erhältlich ist. Bei duktilen Matrizes kann nicht siebergestellt werden, 
daß sich die Fasern herausdrücken lassen, ohne daß die Matrix in erheblichem 
Umfang plastisch verformt wird. Der E:inzelfaserbrucbversuch ist wegen der 
schwierigen Herstellung der Mikroverbundwerkstoffe nicht durchführbar. In 
Laminatversuchen wird nur ein mittlerer Wert gemessen, wobei nicht sicherzu
stellep ist, daß die Grenzfläche und nicht die Fasern oder die Matrix versagt. 
Zusätzlich sind diese Versuche nicht geeignet, eine Aussage über die lokale 
Spannungsverteilung zu machen. Die Messung der Faserausziehlängen38

•
66

•
67 ist 

aufwendig und nur für Langfaserverbundwerkstoffe mit Keramikmatrizes mit 
geringen Faseranteilen möglich. Alle Verfahren treffen die Annahme einer 
konstanten Grenzflächenschubfestigkeit in der Nähe einer gebrochenen Faser. 
Wie später gezeigt wird, kann diese Vereinfachung zu falschen Werten für die 
Grenzflächenschubfestigkeit führen. 

Die Modelle zur Vorhersage der Festigkeit eines Langfaserverbundwerkstoffs 
machen z.T. starke Vereinfachungen, um eine explizite Lösung angeben zu 
können. Dennoch gibt es kein Modell, das geeignet ist, die Festigkeitsverteilung 
von großen Bauteilen (Größenordnung einige Kubikzentimeter) zu berechnen: 
Analytische Löstmgeo für dreidimensionale Faseranordnungen90 können nur die 
Festigkeit sehr kleiner Proben beschreiben. Manders et al.98 führen 100 Monte 
Carlo-Simulationsdurchläufe für lOxlO Fasern aus. Diese simulierte Feldgröße ist 
um Größenordnungen von den Abmessungen von Laborproben entfernt. Bei 
analytischen Näherungslösungen, wie z.B. von Bader91 angegeben, wird die 
aufwendige und zeitintensive Monte Carlo Simulation umgangen. Dabei wird 
jedoch eine einfache Lastverteilungsregel benutzt, so daß das Ergebnis ungenau 
werden kann. Die von Baderli vorgeschlagene Lösung kann außerdem keine 
Versagenswahrscheinlicbkeiten oder Festigkeitsstreuungen voraussagen. 

In der vorliegenden Arbeit werden die genannten Probleme behandelt und so weit 
wie möglich einer Lösung zugeführt. 
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3 Versuchsdurchführung 

3. 1 Werkstoffe 

Es wurden vier verschiedene wtidirektionale Langfaserverbundwerkstoffe 
untersucht: 
(1) Kohlefaserverstärkter Kunststoff, Lieferfirma Schunk, Gießen (CFK) aus 
Kohlenstoffusern und einer ausgehärteten Phenolharzmatrix. 
(2) Kohlefaserverstärkter Kohlenstoff, Lieferfirma Schunk, Gießen (C/C} aus 
CFK hergestellt durch Carbonisierung der Phenolharnnatrix zu Kohlenstoff. 
(3) Kohlefaserverstärktes Sillziwnkarbid, Lieferfirma Domier, Friedrichshafen 
(CMC). Das mit pyrolytisch abgeschiedenem Kohlenstoff und einer Schutz
schicht aus Siliziwnk.arbid beschichtete Faserbündel wird mit einem Si-organi
schen Polymer infiltriert und pyrolisiert, wodurch sich die Matrix in SiC umwan
delt. 
(4) Keramikfaserverstärktes Aluminium, Lieferfirma AMAG, Ranshofen (MMC). 
Keramiklangfasern werden über ein Druckinfiltrationsverfahren in Reinaluminium 
eingelagert116

•
117

• 

Langfaserver- CFK C/C CMC MMC 
bundwerkstoft 

mittlerer Faser- 62 62 48 55 
anteil[Yol %J 
Faser Kohlenstoff Kohlenstoff Kohlenstoff AL TEX. 

HfA5131 HfA5131 T800H, Sumitomo 
PAN, PAN,AKZO TORAY 85 %Ah0J, 
AKZO 55nmpyroC 15 % Si02 

+40nmSiC 
Faserdurch- 7 7 5.1 15 
messer [Jllll] 
Weibullmodul p 8 8 311~ 3.5 
Matrix Phenolharz carbonisiertes SiC Reinaluminium 

auf Phenolharz 99.85%, 
Resolbasis AA1085 

Biegefestigkeit 1775 572 = 500 1020 
LMPa] 

Tabelle 1: Untersuchte Werkstoffe (Herstellerangaben). 

In Tabelle 1 sind die Eigenschaften der Werkstoffe aufgeführt. Der Weibullmodul 
der Fasern wurde über einen Bündelzugversuch (vgl. Kap. 4.1) bestimmt. Der 
Faseranteil wird in dieser Arbeit immer als Volumenanteil angegeben. Der 
Festigkeitswert wird für CMC als 0°/90° Laminat mit 250 MPa angegeben118

• Bei 
Vernachlässigung der Quer- gegenüber der Längsfestigkeit kann daraus für den 
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Werkstoff mit unidirektionaler Faseranordnung eine Festigkeit von 500 MPa 
abgeschätzt werden. 

3.2 Mechanische Prüfung 

Die Faserfestigkeitsverteilung wurde in einem Bündelzugversuch ermittelt. Zur 
Herstellung der Proben wurde ein aus 1000 Keramikfasern bzw. 12000 Kohlen
stoffasem Fasern bestehendes Bündel leicht vorgespannt, um eine gleiche 
Einspannlänge fiir alle Fasern zu erreichen, und auf einer ebenen Unterlage mit 
Klebeband befestigt. Danach wurde das Faserbündel in einem Abstand von etwa 
dem halben Abstand der Klebebänder mit einem Zweikomponentenkleber auf 
doppelseitiges Schmirgelpapier aufgeklebt und die überstehenden Teile abge
trennt. Um die Bruchgefahr an den Binspannungen zu verringern, wurde der 
Übergangsbereich vom Bündel zum Schmirgelpapier ebenfalls verklebt. Die 
Proben wurden mit Öl getränkt, um die Reibung unter den Fasern klein zu halten. 
Die Belastung der Probe erfolgte mit Hilfe pendelnd aufgehängter Binspannungen 
weitgehend querkräftefrei. 

Die mechanische Prüfung erfolgte auf der servohydraulischen Prüfmaschine der 
Fa. Schenck in einem weggesteuerten Zugversuch bei einer Dehnungsrate von 
0.12 %/min. Um die Verlängerung der Probe aus dem gemessenen Weg der 
Maschine zu berechnen, wurde die Nachgiebigkeit der Maschine und Einspan
nung mit einer Probe der Prüflänge null bestimmt. Die Nachgiebigkeit betrug 
1 Jll11/N und wurde vom gemessenen Weg der Kraft proportional subtrahiert, um 
die Verlängerung der Probe zu erhalten. Die Prüflängen betragen 50, 100 und 
250 mm. Künere Prüflängen führten zu einem schlagartigen Versagen des 
Bündels und wurden deshalb nicht ausgewertet Die über einen Rechner aufge
nommenen Verlängerungs- und Kraftwerte wurden über fünf Sekunden gemittelt, 
um Schwankungen durch Regelung und Schwingungen auszugleichen. 

Bei der Fa. AMAG wurden jeweils 30 Fasern im Einzelzugversuch bei einer 
Prüflänge von 10 mm geprüft und die Bruchkraft ermittelt119• Es wurden Fasern 
im Originalzustand, Fasern, die mit Salzsäure aus dem Verbundwerkstoff heraus
gelöst wurden, und bei 530°C in Normalatmosphäre für 25 h wäimebehandelte 
Fasern untersucht. Zur Messung der Verbundwerkstoffestigkeit wurden die 
polierten MMC Proben der Größe hxbx/ = 2.5x6x75 mm3 bei der Fa. AMAG im 
Dreipunktbiegeversuch auf einer Zwick Universalprüfmaschine geprüft. Der 
Auflagerabstand betrug l = 55 rnm. Es wurden Kraft und Durchbiegung gemes
sen. 

Die CFK und C/C Proben der Größe 3x10x125 mm3 wurden bei Auflagerabstän
den von l = 30 und l = 100 mm auf der servohydraulischen Prüfmaschine im 
Dreipunktbiegeversuch geprüft. 

Die Streckgrenze der Matrix wurde durch eine Vickershärteprüfung an einem 
Querschliff des MMC und an dem Reinaluminium als Plattenmaterial bei einer 
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Belastung von 2 und 5 N mit einem Mikrohärteprüfer der Fa. Leco durchgeführt. 
Die Härteeindrücke wurden zwischen den Fasern so plaziert, daß der Eindruck 
mindestens eine Diagonalenlänge des Eindrucks von Fasern entfernt lag. 

Zur Messung der Bruchzähigkeit des MMC quer zur Faserrichtung wurden Cf
Proben und Dreipunktbiegeproben verwendet. Die Prüfung erfolgte entsprechend 
ASTM-399 mit einer Probenabmessung von 5x46x46 mm3 für Cf-Proben und 
5x12x50 mrn3 für Dreipunktbiegeproben auf der servohydraulischen Prüfma
schine. Die MessWlg der Rißlänge erfolgte optisch. 

3.3 Mikroskopische Beobachtungen 

Der Faseranteil des MMC wurde an Schliffen quer zur Faserrichtung durch 
quantitative Bildanalyse mit einem Quantimet 500 der Fa. Leica über zwei 
verschiedene Verfahren bestimmt: 
(1) Der mittlere Faserdurchmesser wurde bei 500-facher Vergrößerung bestimmt 
Dazu wurde die Fläche von 400 Fasern gemessen und daraus der Faserdurchmes
ser berechnet. Zum Vergleich wurde der Durchmesser von 15 Fasern direkt 
vermessen. Die Fasern weichen nur wenig von der Kreisform ab Wld der Durch
messer schwankt kaum (Variationskoeffizient 4.2 %). Der bildanalytisch ermit
telte Wert stimmt gut mit dem vom Hersteller angegebenen Wert für den Faser
durchmesser von d = 15pm überein. Bei 100-facher Vergrößerung wurde die 
Anzahl der Fasern in der gesamten Probenfläche gezählt Wld daraus der mittlere 
Faseranteil bestimmt. 
(2) Um den Einfluß der inhomogenen Faserverteilung auf die Biegesteifigkeit der 
Proben abzuschätzen, wurde der Faseranteil lokal gemessen und das Bächenträg
heitsmoment der Probe aus dem lokalen Faseranteil und dem Abstand zur 
Probenmitte bestimmt. 
Zum Vergleich mit der oben beschriebenen Prüfverfahren wurde bei der Fa. 
AMAG bei jeder Probe der Faseranteil durch Flächenmessung in 30 Ausschnitten 
bestimmt, die statistisch auf der polierten Querschnittsfläche der Probe plaziert 
wurden119

• 

Zur Untersuchung des Rißfortschritts wurden die Proben im weggesteuerten 
Biegeversuch belastet. Die geprüfte Probengröße betrug 2.5x6x34 rnm3 für 
MMC, 3x6x95 mm3 für CFK Wld C/C Wld 4x4x46 mm3 für CMC. Die Proben 
wurden mit einer manuell bedienten Dreipunktbiegevorrichtung (Abbildung 8) 
belastet, an der der Abstand der Auflager zwischen 25 mm und 105 mm variiert 
werden kann. Die Krafteinleitungsradien des Stempels und der Auflager betragen 
2 mm. Der Stempel der Biegevorrichtung und damit die Probenmitte wurden 
schrittweise so weit abgesenkt, bis die Probe vollständig gebrochen war. Der 
Rißbeginn Wld Rißfortschritt wurden in situ mit einem Olympus-Lichtnrik:roskop 
von der Probenseite her beobachtet und photographisch dokumentiert; die 
Beschreibungen beziehen sich damit auf diese beobachtete Fläche, und nicht auf 
die dreidimensionale Probe. Es wurden 50-fache bis 500-fache VergrößefWlgen 
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verwendet. Mit einem Rasterelektronenmikroskop DGM 962 der Fa. Zeiss 
(REM) wurden Untersuchungen am ausgebildeten Riß und an um 45° zur 
Faserrichtung gekippten Bruchflächen durchgeführt. 

Abbildung 8: Manuell bediente DreipunktbiegevOJrichtung zur Beobachtung des Rißver
laufs. 

Zur Quantifizierung der Bruchflächen der Langfaserverbundwerkstoffe wurden 
die Koordinaten der Faserenden in der Bruchfläche mit einem stereometrischen 
Verfahren digitalisiert. Dazu wurden von der Bruchfläche Stereopaarbilder mit 
Kippwinkeln von a/2 = +2.5° und -2.5° zur Faserrichtung aufgenommen. Bei 
400-facher Vergrößerung zeigt das REM-Bild etwa 400 Fasern. Der Arbeitsab
stand (26 mm) wurde so gewählt, daß die Bruchfläche einer in der Bildmitte 
liegenden Faser sich nicht verschiebt, wenn die Probe gekippt wird (euzentrische 
Bedingung). Die nicht in der Ebene o. = oo liegenden Faserenden verschieben sich 
proportional zu ihrer Höhe z um die Parallaxe p. Mit dem Kippwinkel o. gilt nach 
Boyde und Howell120

: 

z= p 

2 
. (X. 

sm-
2 

(22) 

Die Bildpaare werden gleichzeitig auf einem Bildschirm eines Personalcomputers 
dargestellt. Ein Bild ist rot, das andere grün eingefärbt. Der Beobachter sieht ein 
dreidimensionales Bild, wenn er sich die überlagerten Bilder durch eine Brille 
ansieht, deren Gläser rot bzw. grün eingefacht sind. Ein auf dem Bildschirm 
beweglicher Mauszeiger besteht aus einem grünen und einem roten Punkt, die 
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horizontal gegeneinander bewegt werden körmen. Dadurch entsteht für den 
Beobachter der Eindruck eines einzigen sich auf und ab bewegenden Punktes. 
Haben das Faserende und der Mauszeiger die gleiche Parallaxe, scheint der 
Mauszeiger mit der Faserbruchfläche zusammenzufallen. Jede vermessene Faser 
wird markiert, um die Vermessung der Bruchfläche zu erleichtern. Die x, y und 
aus der Parallaxe und dem Kippwinkel berechneten z Koordinaten des Mittel
punktes jedes Faserendes werden zur weiteren Verarbeitung gespeichert. 
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4 Entwicklung neuer Auswerteverfahren 
In dieser Arbeit wurden verschiedene Auswerteveifaluen entwickelt. Da die 
Ergebnisse der Auswertung an verschiedenen Stellen benutzt werden, soll hier 
eine geschlossene Darstellung der Veifahren gegeben werden. Die Faserfestig
keitsverteilwtg wird aus dem Kraft-Verlängerungs-Diagramm, das in einem 
weggesteuerten Bündelzugversuch an einem losen Faserbündel gemessen wurde, 
berechnet. Aus den digitallsielten Bruchflächen werden die Bruchhöhendifferen
zen jeder Faser zu ihren Nachbaifasern bestimmt. Aus der Verteilung der Bruch
höhendifferenzen wird das Spannungsprofil, das zum Versagen geführt hat, 
berechnet. Da diese Berechnung durch Vernachlässigen von Tennen höherer 
Ordnung und anschließender iterativer Lösung eifolgt, wird über eine Rückrech
nung durch eine Monte Carlo Simulationstechnik die ausreichende Genauigkeit 
der Lösung nachgewiesen. 

4. 1 Bestimmung der Faserfestigkeitsverteilung 

Das Prinzip des Auswerteveifabrens zur Bestimmung der Faselfestigkeitsvertei
lung aus einem Bündelzugversuch wurde bereits von verschiedenen Autoren121

-
124 

beschrieben. Die im Verlauf dieser Arbeit entwickelte Methode wird im folgen
den dargestellt. 

Zur Ermittlung der Verteilungsfunktion der Festigkeit der Einzelfasern in einem 
Bündel wird der Anteil der gebrochenen Fasern als Funktion der an den Fasern 
anliegenden Spannung aus dem im Zugversuch ermittelten Kraft-Verlängerungs
Diagranun des Bündels bestimmt. Die Bruchwahrscheinlichkeit entspricht dem 
Anteil der gebrochenen Fasern: 

P = Ng = 1- Ni 
No No 

(23) 

(P: Bruchwabrscheinlichkeit, Ng: Zahl der gebrochenen Fasern, N0: Zahl aller 
Fasern im Bündel, Ni: Zahl der intakten Fasern) 

Die im Zugversuch gemessene, am Bündel anliegende Kraft F ist bei einer 
bestimmten Verlängerung M: 

(24) 

(E: Elastizitätsmodul der Fasern, /::J: Verlängerung, I: Abstand zwischen den 
Einspannungen, df Durchmesser der intakten Einzelfasern) 

Die fiktive Kraft Fo, die bei der gleichen Verlängerung auftreten würde, wenn 
keine Faser gebrochen wäre, beträgt: 
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4 Entwicklung neuer Auswerteverfahren 

lll No1t 2 
F0 =E- L,-dk 

l k=14 

(dk: Durchmesser der Einzelfasern) 

(25) 

Die Kraft Fo wird durch Extrapolation des linearen Teils der gemessenen Kraft
Verlängerungs-Kurve ermittelt (Abbildung 9). 

0 

/ 
.& 

/ 

,; 

Po// 
/ 

/ 

Verlängerungß I 

Abbildung 9: Idealisiertes Kraft-Verlängerungsdiagramm eines Bünde/zugversuches. 

Unter der fur die in dieser Arbeit untersuchten Fasern zulässigen Annahme, daß 
die Durchmesserunterschiede der Einzelfasern vernachlässigt werden können, gilt 
für di = d~t = konstant= d: 

Gleichungen (24), (25) und (26) in Gl. (23) eingesetzt ergibt: 

F 
p = 1--

Fo 

(26) 

(27) 

Für die bei der Verlängerung f1l an den Einzelfasern anliegende Spannung cr 
ergibt sich fur spröde Fasern, die bis zum Bruch keinen plastischen Dehnungsan
teil aufweisen, aus dem Hook'schen Gesetz: 
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4 Entwicklung neuer Auswerteverfahren 

cr = E l:ll 
L 

(28) 

Zur Darstellung der Festigkeitsverteilung wird die Bruchwahrscheinlichkeit P als 
FWlktion der auf den Elastizitätsmodul bezogenen Bruchspannung cr/E in einem 
Weibulldiagramm aufgetragen (Abbildung 10). Die Wertepaare ergeben sich aus 
dem Kraft-Verlängerungsdiagramm aus den Gleichungen (27) und (28). 

ln( cr /E) ln(cr0JE) 

0.63 0 ........ . ....... .... ............. .................... ............. .......... ............. ,...-.. 

cro 

relative Bruchspannung cr !E 

Abbildung 10: Faserfestigkeitsverteilung im Weibulldiagramm aufgetragen. 

4.2 Berechnung von Bruchhöhendifferenzen 

p:;-
' ....... 

:s 
....!....=; 

Die Höhendifferenz eines Faserendes zu furen umliegenden Fasernachbarn wird 
als Bruchhöhendifferenz (BHD) bezeichnet. Diese wird aus den digitalisierten x
y-z-Koordinaten der beim Bruch entstehenden Faserenden berechnet. Abbildung 
11 zeigt schematisch den Begriff der BHD im Gegensatz zu einer Ausziehlänge 
(pullout length: POL). POL treten auf, wenn der Riß durch die Matrix bestimmt 
wird und die Matrix die Fasern überlastet, BHD entstehen, wenn der Riß von den 
gebrochenen Fasern gebildet wird und gebrochene Fasern (über die Matrix) 
intakte Fasern überlasten. 
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4 Entwicklung neuer Auswerteverfahren 

(a) (b) (c) 

Abbildung 11 :(a) Ausziehlängen (POL) und (b) Bruchhöhendifferenzen (BHD) im Vergleich. 
(c) Spannungsproji.l in einer direkten Nachbarfaser einer gebrochenen Faser. 

In regelmäßig quadratischen oder hexagonalen FaseranordnWlgen gibt es vier 
bzw. sechs direkte Nachbarn. Aus der Faseranzahl und der vermessenen Fläche 
kann der mittlere Faserabstand berechnet werden. Da zum einen in realen 
Verbundwerkstoffen105•107•125 wie auch bei den untersuchten Werlestoffen die 
Faseranordnung unregelmäßig ist und zum anderen in unscharfen oder dunklen 
Bereichen keine Fasern vennessen werden können, wird folgendes Verfahren zur 
Bestimmung der Nachbarfasern verwendet: 

Abbildung 12 zeigt die dichteste Packung einer hexagonalen FaseranordnWlg. Die 
Mittelpunkte der direkten Nachbarn haben eine minimale Entfernung von 
qlmin = d voneinander, wogegen die Mittelpunkte zweitnächster Nachbarn 
mindestens 

(29) 

voneinander entfernt liegen. Um sicherzustellen, daß nur die Höhendifferenzen 
direkter Nachbarn und nicht auch die weiter weg liegender Fasern erlaßt werden, 
werden nur Fasern innerhalb eines Durchmesser von 1.7 d, also nur Fasern mit 
Abständen etwas kleiner als der Abstand zweitnächster Nachbarn in einer 
hexagonalen Anordnung .Jj d , als Nachbarfasern identifiziert .. 

Zur Bestimmung der Bruchhöhendifferenzen werden die Höhendifferenzen jeder 
Faser zu Fasern, die eine Entfernung von 1. 7 d oder kleiner haben, berechnet. Um 
Randeffekte auszuschließen, werden nur Fasern, die weiter als der mittlere 
Faserabstand vom Rand entfernt sind, betrachtet. 
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4 Entwicklung neuer Auswerteverfahren 

Abbildung 12: Direkte Nachbarfasern DN und zweitnächste Nachbarn ZN in einer hexago!Ul· 
len Anordnung. 

4.3 Berechnung von Spannungsprofilen 

Aus der BHD-Verteihmg kann das Spannungsprofil, das zu dieser Verteilung 
geführt hat (Abbildung llc), rückgerechnet werden. Diese Möglichkeit wird in 
dieser Arbeit ausgenutzt, um Spannungsprofile verschiedener Langfaserverbund
werkstoffe zu vergleichen. Weiterhin wird aus dem Spannungsprofil die kritische 
Länge und die in situ Faserfestigkeit ermittelt. 
Zur Verdeutlichung des Berechnungsprinzips wird. die Rechmmg für eine in vier 
Segmente unterteilt gedachte Faser durchgefuhrt. Die Unterteilung entspricht vier 
Höhendifferenzstufen; die Erweiterung auf die für die Praxis notwendige höhere 
Stufenzahl (in dieser Arbeit 81) wird unten beschrieben. 

Die Wahrscheinlichkeit So, daß eine Faser, die in vier beliebige Segmente 
unterteilt ist, überlebt beträgt: 

(30) 

wobei Si. 1 ~ i ~ 4, die Wahrscheinlichkeit ist, daß das i-te Segment überlebt. Die 
Überlebenswahrscheinlichkeit S; kann durch die Versagenswahrscheinlichkeit P; 
ausgedrückt werden: 

(31) 

Mit GI. (30) und GI. (31) lassen sich die Versagenshäufigkeiten D; zu den 
Versagenswahrscheinlichkeiten P; in Beziehung setzen: 

Ausmultiplizieren der rechten Seite führt zu: 

Dt + D2 + D3 + D4 = (Pt+ P2 + P3 + P4)-
- (P1P2 + PtP3 + PtP4 + P2P3 + P2P4 + P~4) + 
+ (P1P2P3 + P1P2P4 + PtPJP4 + P2P3P4)-
- (P1P2P3P4) (33) 
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4 Entwicklung neuer Auswerteverfahren 

Nun werden die gemischten Tenne PiPi den Versagenshäufigkeiten Di und Di 
(und zwar zu jeweils 1/2), P1PJPk den Tennen Dä. DJ and Dk (zu jeweils 1/3) Wld 
P1P2P3P4 allen vier Tennen (zu jeweils 1/4) zugeordnet. GI. (33) kann dann in 
vier unabhängige Gleichungen aufgeteilt werden: 

Dt =Pt - ~(P1P2 + P1P3 + P1P4) + 1/3 (P1P2P3 + PtPzP4 + P1P3P4) -JA P1P2P3P4 

D2= P2- ~(P2P1 + P2P3 + PzP4) + 1/3 (PzP3P4 + P2P1P4 + P2P1P3) -JA P1P2P~4 

D3 = P3- ~(P3P1 + P~2 + P3P4) + 1/3 (P3l\P2 + P3P1P4 + P3P2P4) -JA P1P2P3P4 

D4= P4- ~(P~1 + P~2 + P~3) + 1/3 (P~1P2 + P~tP3 + P~zP3) -JA PtPzP3P4(34) 

Der Vektor D1 entspricht der gemessenen BHD-Verteilung. Das GleichWlgssy
stem (34) wird wie folgt iterativ gelöst: 

1. Es wird angenommen, daß die Faserfestigkeitsverteilung einer Weibollvertei
lung folgt. Mit der Faserlänge I, der Bezugslänge 10, der charakteristischen 
Festigkeit cro, dem Weibullmodul p und mit der Spannung crh die arn i-ten 
Fasersegment angelegen und zum Bruch in diesem Segment geführt hat, lautet 
diese 

p 
Pi = 1 - exp( -l/lo ( crJcro) ) (35) 

2. Für den Vektor crJcro wird ein beliebiger Anfangswert angenommen; cr0 wird 
willkürlich als die charakteristische Festigkeit bei der (geschätzten) kritischen 
Länge lo = le angenommen. 

3. Der Vektor Dieale wird mit dem Gleichungssystem (34) und (35) mit dem 
vorgegebenen Vektor cr;/cr0 und dem Weibullmodul p berechnet. 

4. Der alte Anfangsvektor crJcro wird nun durch das Ergebnis der ersten Iteration 
ersetzt: 

crJcro (neu)= cr;/cro (1 + x(DJDicaJc -1)) (36) 

wobei x ein Entspannungsfaktor zur iterativen Lösung des schwach gekoppel
ten Gleichungssystems ist, der zu 0.05 < x < 0.2 gewählt wird. 

5. Ein neuer Vektor Dieale wird aus GI. (34) berechnet. 

6. Die Iteration wird abgebrochen, wenn die Abweichung des Vektors Dieale vom 
Vektor D; kleiner ist als IDicaJ- Dil <10'3. 

Die Messung der BHD erlolgt mit einer Auflösung von n = 81 Klassen. Das 
Gleichungssystem (34) wird erweitert, um alle Tenne bis hin zu Pn zu erfassen. 
Das fiihrt jedoch zu einem Gleichungssystem mit n! = 10120 Tennen, das nicht 
mehr gelöst werden kann. Deshalb werden Tenne ab der sechsten Ordnung 
weggelassen. 
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4 Entwicklung neuer Auswerteverfahren 

4.4 Überprüfung durch Rückrechnung 

Die Genauigkeit der iterativen Lösung (und somit auch der Einfluß des Vemach
lässigens von Termen höherer Ordnung) wurde durch Rückrechnung über Monte 
Carlo Simulationen bestimmt. Dazu wird das in Kap. 4.3 berechnete Spannungs
profil als Eingangsparameter verwendet. 

Jedem Segment der (zur Berechnung des Spannungsprofils aufgeteilten) Faser 
wird eine zufa.Ilige Festigkeit entsprechend der Weibullverteilung zugewiesen. 
Die Spannung an jedem Fasersegment wird bis zu dem berechneten Spannungs
profil linear erhöht. Die Berechnung wird abgebrochen, wenn ein Segment der 
Faser bricht. 10000 Monte Carlo Simulationsdurchläufe sind ausreichend, um die 
an dem keramikfaserverstärkten Aluminium experimentell ermittelte BHD
Verteilung (vgl. Kap. 5.2) ausreichend genau zu berechnen (Abbildung 13). 

1.6 r--------.-------...-------- -, 
--·· · 500MCS 

'[ l.Z - 10000 MCS 

~ -- Experiment 
'-I 

·'5 0.8 
~ 
'§ 
~ 0.4 

0 ~~~~~-----+------~--~--~ 

-240 -120 0 120 240 

Bruchhöhendifferenz [pm] 

Abbildung 13: Vergleich der gemessenen und über Monte Carlo Simulation (MCS) aus dem 
Spannungsprofil zurückgerechneten BHD-Verteilung. 

Da die Bruchwahrscheinlichkeit bei der Weibullverteilung exponentiell von der 
Spannung abhängt, verursachen kleine Änderungen im Spannungsprofil große 
Änderungen in der BIID-Verteilung. Eine kleine Abweichung der zurückgerech
neten BIID-Verteilung von der gemessenen bedeutet eine noch kleinere Abwei
chung des berechneten vom wirklichen Spannungsprofil, so daß die iterative 
Lösung eine völlig ausreichende Lösung für das Spannungsprofil liefert. 
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5 Bruchverhalten von Langfaserverbundwerkstoffen 
Das Versagen der kohlefaserverstärkten nichtmetallischen Werkstoffe 
(Kunststoff, Kohlenstoff, Keramik) und des keramikfaserverstärkten Alurniniwns 
wurde sowohl durch Beobachtung des Rißfortschritts im Mikroskop als auch 
durch Fraktographie charakterisiert. Außerdem wurden die Bruchhöhendifferen
zenverteilungen der Werkstoffe und die Spannungsprofile an der Rißspitze 
bestimmt. 

5. 1 Rißfortschritt und Fraletagraphie 

Kohlefaserverstärkter Kunststoff CCFK) und kohlefaserverstärkter Kohlenstoff 
(C/C) zeigen ein ähnliches Versagensverhalten und werden hier gemeinsam 
beschrieben. Sowohl bei CFK als auch bei C/C kann nicht von einem einzelnen 
Riß gesprochen werden, sondern es treten viele nicht miteinander verbundene 
Mode li-Risse (Risse durch Schubbeanspruchung) auf. Die Mode li-Risse entste
hen schlagartig und sind mehrere Millimeter lang. Die Probe zerfallt dabei in nur 
noch lose zusammenhängende Schichten. Bei weiterer Belasnmg knickt die Probe 
auf der Druckseite aus. Einzelscbicbten, die nur wenige Faserlagen enthalten, 
reißen bei hoben Dehnungen unabhängig voneinander in Mode I 
(Zugbeansprucbung). Abbildung 14 zeigt schematisch die typische Ausbildung 
von Mode I und Mode ll-Rissen und die anderen oben genannten Bruchphäno
mene in der (in Längsrichtung) Mitte der Probe von C/C und CFK. 

Ablösung Druckseite Stempel Ausknicken Druckseite 

Abbildung 14:BruchphäMmene bei lrohlefaserverstärktem Kunststoff und lwhlefaserverstärk
tem Kohlenstoff (schematisch). 
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5 Bruchverhalten von Langfaserverbundwerkstoften 

Im rasterelektronenmikroskopischen Bild der Bruchfläche ist zu erkennen, daß 
sich die Struktur des C/C durch die Trennung von Fasern und Matrix an vielen 
Stellen nahezu aufgelöst hat (Abbildung 15: Alle Vergrößerungen sind auf das 
Seitenformat DIN A4 und eine Bildbreite von 11.5 cm bezogen, bei Verkleine
rung auf DIN A5 müssen die Vergrößerungen mit 0.71 multipliziert werden). 

Abbildung 15:Bruchjläche von kohlefaserverstärktem Kohlenstoff (42fach).lm Vordergrund 
Knickzone im Druckbereich der Probe. 

Abbildung 16: Bruchfläche von kohlefaserverstärktem Kohlenstoff (2001ach). 
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Häufig sind einzelne Fasern über eine große Länge aus der Matrix herausgelöst; 
es lassen sich keine oder nur wenige Reste von Matrixmaterial an der Faserober
fläche erkennen (Abbildung 16). Teilweise brechen Fasergruppen von 5 und mehr 
Fasern auf gleicher Höhe. Der Faserverbund ist vielfach aufgelöst und die 
Gruppen von Einzelfasern brechen auf unterschiedlicher Höhe. Insgesamt gleicht 
das Aussehen der Fasern in der Bruchfläche dem eines losen Faserbündels. 

Kohlefaserverstärktes Siliziumkarbid (CMC) versagt sowohl in Mode ll als auch 
in Mode I. Bei den gewählten Probendimensionen wird zuerst die Schubfestigkeit 
des Materials überschritten, so daß sich Mode !I-Risse bilden. Diese teilen die 
Probe in große, voneinander losgelöste Schichten auf der Zugseite der Probe. 
Innerhalb einer Schicht kommt es beim schlagartigen Mode I-Riß bei größeren 
Dehnungen zum ebenen Rißfortschritt senkrecht zur Faserrichtung. Innerhalb 
einer Schicht liegt eine hohe Kopplung (dieser Begriff wird in Kap. 5.3 quantifi
ziert) zwischen den Fasern vor. Abbildung 17 zeigt den Rißfortschritt schema
tisch. Mode I und Mode !I-Versagen sind makroskopisch voneinander getrennt. 
Der von Evans und Marshall80 benutzte Begriff des "rnixed mode crack", der die 
im mikroskopischen Bereich (einige Faserdurchmesser) wechselnden Versagens
arteD beim fortschreitenden Riß beschreibt, erscheint deshalb zur Charakterisie
rung dieses Bruchverllaltens nicht geeignet. 

großer Mode !I-Riß Mode I-Risse der Schichten Mode !I-Risse 

Abbildung 17: Bruchphänomenen bei kohlefaserverstärktem Siliziumkarbid (scheman'sch). 

Im REM ist zu erkennen, daß auf der Bruchfläche des CMC große Gruppen von 
Fasern mit Schichten bis zu mehreren tausend Einzelfasern etwa auf einem 
Höhenniveau brechen. Abbildung 18 zeigt ein solches Band an der Zugseite der 
Probe im Bereich des Anrisses. Die einzelnen Schichten brechen in Längsrichtung 
der Probe weit voneinander entfernt. Abbildung 19 zeigt, daß sich die Bruchflä-
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ehe innerhalb eines Bandes in Plateaus gliedert, die gewellt sind und aus sehr 
vielen Fasern (20 bis 100) bestehen. An den Faserflanken sind Reste der Matrix 
erkennbar, deren Aussehen dem erwarteten Sprödbruch der Matrix entspricht 
(Abbildung 20). 

Abbildung 18: Bruchfläche von kohlefaserverstärktem Siliziumkarbid (200{ach). 

Abbildung 19: Brochjläche von kahlefaserverstärktem Siliziumkarbid (500fach). 
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Abbildlmg 20: Bruchfläche von kohlefaserverstärktem Siliziumkarbid (2000-fach). 

Beim keramikfaserverstärkten Aluminium <MMC) können drei Rißphasen 
beobachtet werden: 

(1) Bei geringer Absenkung treten Faserbrüche im Inneren der Probe auf. Dabei 
werden Schallwellen ausgesendet, die an ruckartigen Bewegungen von kleinen, 
lose auf der Oberfläche liegenden Partikeln erkannt werden können. (Die Partikel 
sind bei der Probenvorbehandlung herausgelöste Faser- und Matrixteile.) Die 
Partikelbewegungen dauern mehrere Minuten an, ohne daß die Absenkung 
verändert wird und ohne daß sich ein siebtbarer Riß in der Probe ausbildet. 

(2) Bei weiterer Abseokung sind wieder Partikelbewegungen zu beobachten. Ab 
einer gewissen Durchbiegung sind außerdem Faserbrüche in der späteren Riß
zone zu beobachten. Einzelne Fasern brechen an der Probenoberfläche, obne daß 
sich die gebrochenen Faserenden merklich voneinander entfernen. Die Matrix wn 
diesen Riß herum weist keine sichtbare Schädigung auf. 

(3) Ohne weitere Absenkung öffnet sich nach wenigen Minuten der Riß an der 
Zugseite. Der Riß läuft langsam in die Probe hinein und korrunt nach etlichen 
Sekunden zum Stillstand. Die Geschwindigkeit des Risses ist klein genug, um den 
Rißfortschritt mit einem Liebtmikroskop in situ verfolgen zu können. Der Riß
spitze des makroskopischen Risses läuft dabei eine Zone voraus, in der wie oben 
beschrieben Partikelbewegungen und Faserbrüche beobachtet werden können. 
Abbildung 21 zeigt schematisiert das Aussehen des Risses. 
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Faser 

Matrix 

malcrosko
Riß 

Zone ei.nzelner 
Faserbrüche 
(Partikelbewe
gungen an der 
Oberfläche) 

intakte Zone 

Abbildung 21: Rißfortschritt in keramikfaserverstärktem Aluminium (schematisch). 

Die Faserbrüche treten dabei nicht kontinuierlich von außen nach innen auf, 
sondern es kommt vor, daß weiter innen liegende Fasern vor weiter außen 
liegenden brechen. Es werden also zunächst Fasern übersprungen, die dann später 
(in Sekundenabständen) brechen. Abbildung 22 zeigt einen Fall, in dem 2 Fasern 
übersprungen wurden. 

Abbildung 22: ()herspringen von Fasern in der Zone einzelner Faserbrüche in keramikjaser
verstärktem Aluminium (825-jach). 

40 



5 Bruchverhalten von Langfaserverbundwerkstoffen 

Weiterhin wurde häufig beobachtet, daß Fasern doppelt oder vielfach brechen. 
Dabei ist der Abstand zweier Risse in der Regel nicht weniger als 30 lllll 
(Abbildung 23). Um einen bereits ausgebildeten Riß herum sind deutlich mehr 
Faserbrüche zu erkennen als weiter vom Riß entfernt (Abbildung 24). 

Abbildung 23: Mehrfache Faserbrüche in keramikfaserverstärktem Aluminium (460-fach). 

Abbildung 24: Makroriß mit Sekundttrfaserbrüchen in der Rißumgebung in keramikfaserver
stärktem Aluminium (200-fach). 
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Im Bereich der Rißspitze konnte keine Rißverzweigung beobachtet werden. 
Allerdings sind in fortgeschrittenem Rißstadium (ab etwa 50 ~m Rißlänge) 
vereinzelt Nebenrisse erkennbar. Ein Überbrücken des makroskopischen Risses 
durch intakte Fasern konnte nicht beobachtet werden. 

Die Haftung zwischen Fasern und Matrix ist sehr gut. An Stellen, an denen der 
Riß Fasern durchquert und dann seine Richtung ändert und parallel zur Faserrich
tung weiterläuft, konnte zwar eine Ablösung der Matrix von den Fasern an beiden 
Seiten der Rißstelle beobachtet werden (Abbildung 25). In diesen Fällen, die nur 
sehr selten aufgetreten sind, entfernt sich der Riß nach maximal 20 11m von der 
Grenzfläche und läuft dann wie in allen übrigen Bereichen durch die Matrix bis 
zur nächsten Faser. 

Abbildung 25: Ablösung von Fasern und Matrix an der Rißstelle in keramikfaserverstiirktem 
Aluminium (2000-fach). 

Beim Einbringen von Kerben ändert sich der Rißverlauf prinzipieU nicht, d.h. 
gekerbte Proben zeigen das gleiche Rißverbalten wie ungekerbte. Der Riß 
beginnt nicht notwendigerweise im Kerbgrund (Abbildung 26). Er läuft entlang 
der Faserrichtung aus dem Kerbbereich hinaus und folgt dann dem fii.r den 
Werkstoff typischen Verlauf ( vgl. Abbildung 21 ). 
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Abbildung 26:Rißverlauf in einer gekerbten keramikfaserverstttrkten Aluminium Probe 
(100-fach). 

REM-Au.fuabmen der Bruchfläche zeigen fur Proben mit hoher und niedriger 
Bruchfestigkeit das gleiche Bruchbild mit folgenden typischen Merkmalen: 

Bei niedrigen Vergrößerungen (Abbildung 27) ist zu erkennen, daß die Bruchflä
che im Anfangsbereich des Bruches zerklOftet ist und einige Bündel von Fasern 
herausgezogen sind. Mit fortschreitendem Bruch treten diese steilen Kanten, die 
durch lokales Scherversagen der Matrix entstehen, nicht mehr auf. Dies kann 
damit erklärt werden, daß durch ein hohes Verhältnis von Probenhöhe zu -länge 
beim Rißfortschritt hohe Schubspannungen auftreten, die - wenn an einer Stelle 
die im Rißpfad liegenden Fasern besonders fest sind - lokal zum Schubversagen 
fUhren. Bei fort.schreitendem Riß verringert sich das Verhältnis von Probenhöhe 
zu -länge und damit die Schubspannung, und das Mode I-Versagen dominiert. Ist 
der Bruch sehr weit fortgeschritten, brechen die letzten Fasern durch Knickung, 
was zu einer glatten Bruchfläche fUhrt. 

Höhere Vergrößerungen (Abbildung 28 und Abbildung 29) zeigen einen sprin
genden Rißpfad. Die Fasern brechen in der Nähe des Risses an ihrer schwächsten 
Stelle. Die Matrix löst sich nicht von der Faser ab, so daß die Fasern vollständig 
mit Matrix umgeben sind. Die Matrix zieht sich zwischen den Fasern zu Zipfeln 
aus, wie sie fi.lr duktiles Versagen mit boher plastischer Dehnung typisch sind 
(Abbildung 30). 
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5 Bruchverhalten von Langfaserverbundwerkstoffen 

Abbildung 27: Bruchjltiche von keramikfaserverstärktem Aluminium. Obersicht (42-fach). 

Abbildung 28: Bruchjltiche von keramikfaserverstärktem Aluminium. Von Plateau zu Plateau 
springender Riß (200-fach). 
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5 Bruchverhalten von Langfaserverbundwerkstoffen 

Abbildung 29: Bruchfldche von keramikfaserverstärktem Aluminium. Gute Grenzflächenhaf
tung (500-fach). 

Abbildung 30: Detail ckr Bruchfläche in keramikfaserverstärktem Aluminium. Zipfelbildung 
und plastische Verformung ckr Matrix (2000-fach). 

Die Beobachtungen des Rißfortschritts und der Bruchflächen zeigen, daß das 
Versagen der vier verschiedenen Langfaserverbundwerkstoffe durch unterschied
liche Rißverläufe gekennzeichnet ist. CFK und C/C zeigen im Dreipunktbiegever
such ein bündelartiges Versagen mit einer geringen Kopplung der Fasern. Der 
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5 Bruchverhalten von Langfaserverbundwerkstoffen 

Riß wird an der Faser/Matrix Grenzfläche abgelenkt und fUhrt zu einem Ablösen 
zwischen Faser und Matrix. Dieses Verhalten wird von He und Hutchinson40 

theoretisch fiir ein bestimmtes Verhältnis von Energiefreisetzungsrate bei Rißfort
schritt in die Faser zu Energiefreisetzungsrate bei Rißablösung vorhergesagt. Das 
Versagen des CMC ist spröde, was sich besonders in dem katastrophalen 
Versagen einzelner Schichten äußert. Hier kommt es an der Faser/Matrix Grenz
fläche zu keiner Rißumlenkung und der Riß läuft glatt durch die Faser hindurch40

. 

Das Versagensverhalten des keramikfaserverstärkten Aluminiwns ist ein statisti
sches Versagen, d.h. der Riß springt abhängig von der Faserfestigkeit und dem 
Überlastprofil entlang der Faser in der Nähe des Risses statistisch bestimmt von 
einer Faser zur nächsten. Dieses von Faserbrüchen dominierte Versagensverhal
ten wird auch von Cahn 126 fiir Metallmatrixverbundwerkstoffe beschrieben. 

5.2 Bruchhßhendifferenzen und Spannungsprofile 

Das unterschiedliche Bruchverhalten kann mit Hilfe der stereometrischen Meßda
ten quantifiziert werden. Abbildung 31 zeigt die BHD-Verteilungen der unter
suchten Werkstoffe. Die Bruchhöhendifferenzen (BHD) wurden zur besseren 
Vergleichbarkeit auf den Faserdurchmesser normiert. Dadurch wird erreicht, daß 
sich bei gleicher Grenzflächenschubfestigkeit und gleicher Festigkeitsverteilung 
der Fasern auch bei unterschiedlichen Faserdurchmessern gleiche BHD-Vertei
lungen ergeben. 

0.4 
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0.3 -·- MMC 

-~ ··•· · C/C <1) 

~ ·· ·· · CFK I§ 0.2 

~ 
0.1 

0 
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Normierte Bruchhöhendifferenz [-] 

Abbildung 31: Brochhöhendifjerenzenvertei/ungen der untersuchten Werkstoffe. 

CMC hat die engste BHD-Verteilung mit dem höchsten Maximum. Dies bestätigt 
die visuellen Beobachtung (vgl. Abbildung 18), daß sich bei diesem Werkstoff 
durch einen gerade laufenden Mode I-Riß Plateaus ergeben, die aus vielen Fasern 
bestehen. Viele Fasern haben also relativ zueinander eine nur sehr geringe 
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Höhend.ifferenz. Beim CMC sind die Plateaus nicht so eben wie beim MMC (vgl. 
Kap. 5.1), bestehen dafur aber aus deutlich mehr Fasern (20 bis 100). Die 
Plateaugröße von 5 bis 10 Fasern beim MMC fuhrt zu einer geringeren Peakhöhe 
in der BHD-Verteilung als beim CMC. CFK und C/C haben nur ein schwach 
ausgeprägtes Maximum, weil es hier nicht zur Ausbildung von Plateaus kommt, 
sondern die Bruchfläche eher dem Aussehen eines Bündels gebrochener Fasern 
gleicht (vgl. Abbildung 15). Abbildung 32 zeigt die aus dem Weibullmodul der 
Fasern (vgl. Tabelle I) und den BHD-Verteilungen mit GI. (34) berechneten 
Spannungsprofile filr die untersuchten Verbundwerkstoffe. 
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Entfernung zum Riß/Faserdurchmesser (-] 

Abbildung 32: Spannungsverlauf als Funktion dir auf den Faserdurchmesser bezogenen 
Entfernung zum Riß. Der Spannungsverlauf für die vier untersuchten Werk
stoffe wurde auf die charakteristische Faserfestigkeit bei der kritischen Länge 
normiert. 

Der lineare Anstieg beim CFK und C/C läßt auf eine konstante Schubspannung 
an der Faser/Matrix Grenzfläche schließen, die z.B. durch Reibung helVorgerufen 
werden kann41

. CMC und MMC zeigen einen stärkeren Anstieg der Spannung in 
der Nähe des Risses, was auf eine hohe Grenzflächenschubfestigkeit zurückzu
fUhren ist, die, wie von Cox42 berechnet, zu einem progressiven Spannungsanstieg 
fil.hrt. Dieser Verlaufwird in Abbildung 32 durch zwei Geraden angenähert 

Der Unterschied in der Kopplung zwischen den Fasern läßt sich deutlich an der 
Spannungsüberhöhung erkennen: Die berechnete Spannung der Faser am Riß ist 
beim CMC sechsmal, beim MMC viermal, und beim CFK und C/C nur zweimal 
höher als die Spannung einer Faser außerhalb des Einflußbereichs des Risses 
(Grundspannung). Das deckt sich mit der REM Beobachtung, daß beim CMC 
große Plateaus und beim MMC kleine Plateaus entstehen und beim CFK und C/C 
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ein loser V erbund vorliegt. Da beim CMC das Versagen durch die starke Kopp
lung, die sich in der starken Spannungsüberhöhung in der Nähe des Risses äußert, 
bestimmt ist, wird die Faserfestigkeit am wenigsten ausgenutzt: Die Grundspan
nung beträgt nur 0.35 cr0. Bei MMC ist die Grundspannung mit 0.5 cro etwas 
höher, aber ein deutlich anderes Bruchverhalten ist erst bei CFK und C/C zu 
sehen, bei denen die Grundspannung 0.65 cro beträgt, weil die Fasern weniger 
durch lokale Überlastung, sondern durch ihre inhärente Festigkeitsverteilung 
versagen. Sind die Fasern wie beim MMC und CMC nur über eine kurze Länge 
überlastet, brechen die Fasern an Spannungspitzen. 

5.3 Globale und lokale Lastverteilung 

Um die Bedeutung der gemessenen BHD-Verteilungen zu demonstrieren, werden 
hier die Grenztalle der Verteilungen diskutiert. Dazu wird der Begriff der 
Kopplung quantifiziert. Die Kopplung beschreibt, wie die Last von einer gebro
chenen Faser aufihre Nachbarfasern übertragen wird. 

Ein loses Bündel der kritischen Länge lc ist nicht gekoppelt (0 %) und die Faser
brüche sind statistisch über lc verteilt. Eine Messung der Ausziehlängen (POL) 
mit der Referenzebene in der Mitte des Bündels Wiirde eine Gleichverteilung 
ergeben (Abbildung 33). 
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Abbildung 33: Verteilung der Bruchhöhendifferenzen (BHD) und Ausziehlängen (POL) bei 
verschiedenen Kopplungsgraden. 

Bei der BHD-Verteilung ergeben die gleichen Voraussetzungen eine linear 
ansteigende Verteilung bis zur Mittellinie, weil wegen der endlichen Länge lc 
große BliD statistisch seltener vorkommen als kleine. Sind die Fasern vollständig 
gekoppelt, so wird der Riß glatt durch den Werkstoff laufen, d.h. es treten keine 
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Höhendifferenzen auf und die BHD wie auch Ausziehlängen sind durchgehend 
null Die Kopplung des untersuchten Werkstoffs kann zwischen den beiden 
Extremen erwartet werden und ftihrt zu einer tendenziell konkaven BHD-Vertei
lung. Der Grad der Kopplung K ist abhängig von der Gren.zflächenschubfestigkeit, 
dem Weibullmodul der Fasemund von der Lastübertragung von Faser zu Faser 
via Matrix. Diese Lastübertragung wird von den Materialeigenschaften von Faser, 
Matrix und Grenzfläche bestimmt. Die Kopplung ist ein Maß fiir die örtliche 
Begrenztheit der Lastverteilung. Fehlende Kopplung (K = 0 %) steht für globale 
Lastverteilung, vollständige Kopplung (K = 100 %) fiir (extrem) lokale Lastvertei
lung. 

Die Kopplung K eines Werkstoffs wird entsprechend Abbildung 34 bestimmt, 
indem die Flächenabweichung der experimentell gemessenen BHD-Verteilung 
zur BHD-Verteilung bei globaler Lastverteilung (keine Kopplung) berechnet wird 
(Fläche A und B) und auf die Gesamtfläche unter der BHD-Verteilung bei 
globaler Lastverteilung C bezogen wird: 

A+B 
K=--

C 
(37) 

--- Experiment 

--Globale 
Lastverteilung 

..... _ 
0 

Bruchhöhendifferenz 

Abbildung 34: Bestimmung der Kopplung K: eines Werkstoffs. BHD-Veneilung des Jreramikja
serverstärkten Aluminiums aus Abbildung 31 (nur der positive Teil ist darge
stellt). 

Die Kopplung fiir CMC beträgt K = 70 %, :fur MMC K = 62 %, :fur C/C K = 35% 
und :fur CFK K = 16 %. Das Versagen von C/C und CFK entspricht somit 
weitgehend dem Bündelversagen. Das Versagen von MMC und CMC wird durch 
Überlastung der Fasem durch lokale Lastverteilung dominiert. 
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6 Vorhersage der Festigkeitsverteilung des MMC 

6 Vorhersage der Festigkeitsverteilung des 
keramikfaserverstärkten Aluminiums 

Im folgenden wird das Verfahren zur Voraussage von Festigkeit und Festigkeits
verteilung des keramikfaserverstärkten Aluminiums (MMC) beschrieben. Zuerst 
wird gezeigt, wie die Eingabeparameter Matrixfestigkeit, Faseranordnung, 
Faser/Matrix-Grenzflächeneigenschaften und Faserfestigkeitsverteilung ermittelt 
werden. Die Modeliierung erfolgt über einen statistischen Ansatz, der mit einer 
Monte Carlo-Simulationstechnik und einer analytischen Näherungslösung gelöst 
wird. 

Das Vorgehen zur Festigkeitsvorhersage ist recht komplex und experimentelle 
Ergebnisse werden an unterschiedlichen Stellen der Modeliierung eingesetzt. 
Deshalb wird in Abbildung 35 ein Überblick über die in der Arbeit durchgefuhr
ten Experimente, Ergebnisse, die Modeliierung über die Lösung und die Festig
keitsvorhersage gegeben werden: 
In Vorversueben wird nachgewiesen, daß der Faseranteil, die Faserverteilung und 
die Grenzflächeneigenschaften keinen Einfluß auf die Festigkeitsstreuung des 
keramikfaserverstärkten Aluminiums haben. Aus der Bmchflächenanalyse wird 
die ineffektive kritische Länge bestimmt. Um die charakteristische Faserfestigkeit 
filr die ineffektive kritische Länge zu berechnen, ist die BHD-Verteilung und der 
im Bündelzugversuch gemessene Weibullmodul der Fasern erforderlich. Der 
Festigkeitsbeitrag der Matrix im Dreipunktbiegeversuch wird durch Härtemes
sung abgeschätzt und unter der Vereinfachung linear elastiscb/ideal plastischen 
Materialverhaltens berechnet. In die Modeliierung geben die Faserfestigkeitsver
teilung, die lokale Lastverteilung und die Faseranordnung ein. Die Lastübertra
gung zwischen Fasern wird in Längsrichtung der Fasern über ein Kettenbündel
modell modelliert. Mit Hilfe einer Monte Carlo-Simulationstechnik und mit einer 
analytische Näherungslösung wird das statistische Festigkeitsmodell rechentech
nisch umgesetzt und die Festigkeitsverteilung des Faserverbundwerkstoffs 
berechnet. Der Festigkeitsbeitrag der Fasern und der Matrix werden einer 
linearen Mischungsregel entsprechend addiert. Die so erhaltene Festigkeitsvertei
lung des Faserverbundwerkstoffs wird mit der experimentell ermittelten vergli
chen. Mit Hilfe der analytischen Näherungslösung wird eine Extrapolation der 
Festigkeitswerte auf große Bauteile vorgenommen und eine Parameterstudie 
durchgefuhrt. 
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Abbildung 35:Ablaufplan der Modeliierung (m: Matrix, f Faser, BHD: Bruchh6hendijje
renz, p: Weibullmodul, 170: charakteristische Festigkeit, I.: ineffektive kritische 
Länge, Nflt,fC: keramikfaserverstärktes Aluminium). 
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6.1 Eingabeparameter 

6.1.1 Matrixfestigkeit 

Für die Aluminiummatrix im keramikfaserverstärkten Aluminium (MMC) wurden 
gemittelte Vickershärten von 35 HV0.005 und 35 HV0.002 gemessen. Das 
Reinaluminium hat eine Vickershärte in der gleichen Höhe. Eine Erhöhung der 
Matrixfestigkeit im .MMC findet also nicht statt. Die Streckgrenze des Reinalu
miniums wird vom Hersteller mit cry = 20 MPa und die Zugfestigkeit mit 
crm.max = 60 MPa angegeben. Da die Fließspannung bei geringer Dehnung stark 
ansteigt, wird vereinfachend angenommen, daß sich die Matrix linear elastisch! 
ideal plastisch verhält. Als Fließspannung der Aluminiummatrix im MMC wird 
die Zugfestigkeit des Reinaluminiums eingesetzt. Der Beitrag der Matrix zur 
Biegefestigkeit wird wie folgt abgeschätzt: 

Ein typischer im Dreipunktbiegeversuch gemessener Kraft-Durcbbiegungsverlauf 
(Abbildung 36) des .MMC zeigt zunächst einen linearen Kraftanstieg (bis ca. 
0.2 mm Durchbiegung), dann einen kurzen kontinuierlichen Übergang in eine 
Gerade mit geringerer Steigung, die den Verlaufzwischen ca. 0.4 und 1.2 mm gut 
wiedergibt. Bei noch größerer Durchbiegung fällt die Steigung der Kurve schnell 
ab, bis schließlich der Bruch der Probe eintritt. 
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Matrix 

- Faser+ elast. Matrix 
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Abbildung 36: Experimentelles Kraft-Durchbiegungsdiagramm und gerechnete Verläufe für 
Fasern mit ideal elastisch/vollplastischer Matrix, Fasern mit elastischer Matrix 
und Fasern ohne Matrix. 

In Anhang 10.3 wird die Kraft-Verlängerungsfunktion :fii.r elastisches Material
verhalten der Fasern und linear elastisch/ideal plastisches Verhalten der Matrix 
analytisch berechnet. In Abbildung 36 sind der berechnete und der experimentell 
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gemessene Kraft-Durchbiegungsverlauf aufgetragen. Die beiden Verläufe decken 
sich über weite Bereiche. Die Annahme des linear elastisch/ideal plastischen 
Verhaltens der Aluminiummatrix ist deshalb fiir die Berechnung des Festigkeits
beitrags der Matrix im :MMC unkritisch. Zum Vergleich sind die Verläufe eine 
Probe mit linear elastischen Fasern und Matrix und fiir elastische Fasern (als 
starrer Körper) ohne Matrix eingezeichnet. Diese Geraden weichen von den 
experimentellen Ergebnissen erbeblich ab. 

Die Rechnung zeigt, daß sich bei geringen Durchbiegungen (0 - 0.2 mm) Matrix 
und Fasern elastisch verhalten. Bei großen Durchbiegungen liefert die Matrix 
einen konstanten Festigkeitbeitrag. Der Übergangsbereich (bei ca. 0.2 - 0.3 mm 
Durchbiegung), in dem die Matrix teilweise plastisch wird, ist sehr schmal. Bei 
höheren Durchbiegungen (ab etwa 1.4 mm) weicht die gemessene Kraft von der 
berechneten ab, weil zum einen die fiir die Ableitung der Biegelinie gemachte 
Annahme der kleinen Durchbiegungen nicht mehr erfullt ist und zum anderen 
Fasern zu reißen beginnen und dadurch die Probensteifigkeit abnimmt. Zur 
Berechnung des Festigkeitsbeitrages der Matrix zur Festigkeit des MMC wird 
GI. (68) verwendet: 

3 
CJMMC max = crr max f +- cr m max (1 - f) , . , 2 , (68) 

6.1.2 Faseranordnung 

Aufnahmen im Längsschliff zeigen eine vollständige Infiltration der Fasern ohne 
Lunker, Deiaminationen oder sonstige Fehler (Abbildung 37). 

Abbilchmg 37: Längsschliff des MMC. 
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Die meisten Fasern sind parallel ausgerichtet und homogen verteilt. Einige Fasern 
weisen größere Winkel zur Längsrichtung der Probe auf. 

Abbildung 38 zeigt die Mikrostruktur des .MMC im Querscbliff. Die Faservertei
lung des MMC ist unregelmäßig, läßt sich aber recht gut mit einer hexagonalen 
Anordnung mit Leerstellen beschreiben. Die in der unten beschriebenen Monte 
Carlo-Simulation verwendeten Gitter mit 20, 30 und 40 % fehlenden Fasern sind 
ebenfalls in Abbildung 38 dargestellt. Um den Faseranteil konstant zu halten, 
wurde beim Entfernen von Fasern der Gitterabstand entsprechend verändert. Das 
simulierte Bild mit 30 % Leerstellen im ideal hexagonalen Gitter entspricht der 
realen Anordnung recht gut. 
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Abbildung 38: Gitter t:kr Monte Carlo-Simulation mit fehlenden Fasern (in % bezogen auf 
das ideal hexagonale Gitter) und Querschliff des MMC (rechts unten). Alle 
Gitter mit gleichem Faseranteil (f = 0.55), aber unterschiedlichen Gitterpara
metem. 

Der über eine Zählung der Fasern bestimmte Faseranteil stimmt gut mit der 
Messung von AMAG119 überein, bei der Flächenmessungen mit einem automati
schen Bildanalysator durchgeführt wurden. Die Messungen zeigen keinen 
systematischen Zusammenhang des Faseranteils mit der Bruchfestigkeit. 

Im Dreipunktbiegeversucb tragen die äußeren Fasern mehr zur Festigkeit bei als 
die im Bereich der neutralen Zone der Probe gelegeneo Fasern. Zur Bestimmung 
des Flächenträgheitsmoments wurde der lokale Faseranteil als Funktion des 
Abstands zur Probenmitte gemessen. Bei drei exemplarisch ausgewählten Proben 
wurden auf diese Weise die tatsächlichen Flächenträgheitsmomente berechnet. 
Diese weichen um weniger als ein Prozent vom aus dem mittleren Faseranteil bei 
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homogener Verteilung berechneten Trägheitsmoment ab. Das bedeutet, daß die 
Faserverteilung zwar lokal inhomogen ist, fiir die Festigkeitsberechnung aber als 
global bomogen betrachtet werden kann. Der mittlere Wert des Faseranteils reicht 
zur Beschreibung des Festigkeitsverhaltens fiir den hier untersuchten Werkstoff 
demnach aus. Es kann auch ausgeschlossen werden, daß die Festigkeitsstreuung 
der geprüften Proben (vgl. Kap. 7.1) auf die inhomogene Faserverteilung zurück
zufilhren ist. 

6.1.3 Kritische und ineffektive kritische Länge 

Für sieben exemplarisch ausgewählte Proben mit hohen, mittleren und niedrigen 
Bruchfestigkeitswerten wurden die BHD Verteilungen bestimmt. Die in 
Abbildung 39 gezeigten BHD Verteilungen weichen nur unwesentlich voneinan
der ab. Die qualitative Beobachtung, daß die Proben unabhängig von ihrer 
individuellen Festigkeit ein ähnliches Bruchflächenaussehen haben und einen 
ähnlichen Rißverlauf aufweisen (Kap. 5.1), wird durch diese Messung quantitativ 
bestätigt. 
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Abbildung 39: Bruchhöhendifferenzverteilung für sieben Proben unterschiedlicher Bruchfe
stigkeit. 

Die BHD Verteilung ist ein indirektes Maß fiir die Grenzflächenschubfestigkeit 
zwischen Faser und Matrix. Eine geringe Grenzflächenschubfestigkeit filhrt zu 
einem weitem "Springen" des Risses, also zu einer breiten Verteilung der BHD, 
weil sich die Spannung von der Bruchstelle aus nur langsam wieder aufbaut (vgl . 
.Kap. 2.1.4). Eine hohe Grenzflächenschubfestigkeit filhrt zu einer eng begrenz
ten, flachem Rißzone und einer spitzen BHD Verteilung. Abbildung 39 zeigt, daß 
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der Riß maximal mit etwa ± 125 JliD springt, die maximale kritische Länge also 
etwa 250 1.1m beträgt. 

Als ineffektive kritische Länge le wird nun diejenige Länge einer Faser bezeich
net, bei der bei konstanter Überlast die Versagenswahrscheinlichkeit der einer 
Faser mit der kritischen Länge le bei ansteigender Überlast entspricht (Abbildung 
40). Dadurch wird es möglich, konstante Überlastfaktoren zur Beschreibung der 
Lastverteilung zu benutzen und den Werkstoff in Faserrichtung in voneinander 
statistisch unabhängige Segmente der Länge le zu unterteilen. 

Bei elastischer Matrix ist le bei unterschiedlichen Spannungen konstant. Bei 
plastischer Matrix ändern sich mit steigender Spannung le und damit auch le121. 

Bei viskoelastischer Matrix erhöht sich die kritische Länge mit der Zeit128
. Der 

aus der BHD Verteilung bestimmte Wert fur lebezieht die genannten Effekte mit 
ein, weil die Bruchfläche des rv!MC unter dem Einfluß dieser Effekte entsteht. 

( kritische Länge le) 

() ) 
~~~1~11111 ~ ~ ~ ~ 1 Schubspannung 't 

0 -7 7 ~ I)~J 
Zugspannung cr 

(~)-t-:----:-f=-b:-------,) 

LLLJPID 
( ) 

ineffektive kritische Länge le 

Abbildung 40: Lastübertragung von einer gebrochenen Faser zu benachbarten Fasern durch 
Schubspannungen in der Matrix. 

Soll bei konstanter Überlast die mittlere BHD gleich groß sein wie bei ansteigen
der Überlast, so muß die ineffektive kritische Länge das Doppelte der mittleren 
BHD betragen. Die mittlere BHD ergibt sich als Mittelwert sämtlicher gemesse
ner BHD in den sieben Proben zu 33 J.LID. Die ineffektive kritische Länge beträgt 
also mit le = 66 JliD etwa ein Viertel der kritischen Länge le. 

6.1.4 Faserfestigkeitsverteilung 

Der Bündelzugversuch an Originalfasern ergibt bei Prüflängen von I = 50, 100 
und 250 mm die in Abbildung 41 dargestellten Festigkeitsverteilungen. Im 
Weibulldiagramm sind die Festigkeitsverteilungen keine exakte Geraden. Die 
Weibullverteilung ist also nur eine mehr oder weniger gute Näherung zur Be
schreibung des Festigkeitsverhaltens dieser Fasern. Die Extrapolation der 
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Festigkeit zu kürzeren Fasern (entsprechend kleineren Bruchwahrscheinlichkeiten 
bei längeren Fasern) ist dadurch fehlerbehaftet Andere Verteilungen25, die das 
Festigkeitsverhalten in dem gemessenen Intervall genauer als die Weibullvertei
lung beschreiben könnten, haben keine physikalische Grundlage und eignen sich 
deshalb auch nicht besser zur Extrapolation. 

-6.5 -6 ln(Dehnung) -5 -4.5 
0.9991------+--.r-----t------+-----+ 2 

-~ " I = 250 nun 
~ ~ 
~ • l=lOOmm 1"· ......... ··· 
~ • 1 = 50 mm ..c-.r 
~ 0.63t-------' •• ~ 

«< .c~· 
~ ~ 

~ . ........ /'. 
~ cc • 

t " t/1 • 

.. 
1 

-1 

> /' 
0.13 '---~-----=---=----------'- -2 

0.15 1.1 
Dehnung[%] 

Abbildung 41: Weibullauftragung der Bruchwahrscheinlichkeit über der Bruchdehnung bei 
verschz'edenen Prüflängen. 

Bei Einzelfaserzugversuchen an den Keramikfasern werden bei Auftragung im 
Weibulldiagramm ähnliche Kurven wie beim Bündel beobachtet119

. Die Faserfe
stigkeitsverteilung für Originalfasern und wänDebehandelte Fasern ist nahezu 
gleich (Tabelle 2). Reaktionsprodukte an der Grenzfläche, wie z.B. bei der 
Infiltration von Kohlenstoffasern mit Aluminium17

, sind bei Al20 3 Fasern nicht zu 
erwarten. Aufrauhungen konnten im REM nicht beobachtet werden. Transmissi
onselektronenmikroskopische Aufnahmen an Aluminiumoxidfasern in einer 
Aluminiummatrix bestätigen, daß keine Reaktionen an der Grenzfläche auftre
ten129. Trotzdem ist bei aus dem Verbundwerkstoff mit HCI herausgelösten 
Fasern die Festigkeit geringer. Die Fasern werden bei der Handhabung, bei der 
Druckinfiltration mit dem flüssigen Aluminium (700 °C) oder beim Herauslösen 
offensichtlich geschädigt. 

Im Einzelfaserzugversuch und im Bündelzugversuch muß die Faserlänge minde
stens einige Millimeter betragen. Darunter verfalschen Brüche in den Einspan
nungen die Messun~1 • Die Extrapolation der Festigkeitsverteilung auf kürzere 
Faserlängen führt für viele Fasertypen zu falschen Brgebnissen11

•
130

• Für die 
Festigkeitsberechnung wird als Eingangsparameter die Faserfestigkeitsverteilung 
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bei sehr kurzen Faserlängen, nämlich fur die der ineffektiven kritischen Länge, 
benötigt. Deshalb werden im folgenden Ergebnisse der Berechnung der Span
nungsprofile zur Beschreibung der in situ Festigkeitsverteilung verwendet. 

Faserfestigkeit charakter. Festigkeit [MPa] Weibull-
Prüfverfahren bei lo bei le = 66 J.liD modul [-] 

Bündelzugversuch lo=50mm 1310 7171 3.9 
lo= 100 mm 1190 6060 4.5 

lo=250 mm 730 22600 2.4 

BHD-Spannungsprofilio = 250 J.lm 3545 5185 3.5 
(Annahme) 

Matrixgebundenes Bündel 1800 - -
[(Herstellerangaben) 
Einzelfaserzugversuch /0 = 1 0 mm 
Originalfasern 1980 6544 4.2 
mit HCl aus MMC herausgelöst 1610 6760 3.5 
wärmebehandelt 2090 9570 3.3 

Tabelle 2: Faseifestigkeitsverteilung im Bündelzugversuch und nach Herstellerangaben 
und mit der Weibu//vertei/ung extrapolierte Fesligkeitswerte. 

Der im Einzelfaserzugversuch von herausgelösten Fasern ermittelte Wert wird als 
Weibullmodul eingesetzt. Der Wert von p = 3.5 stimmt mit den Ergebnissen der 
anderen Einzelfaserzugversuche und des Bündelzugversuchs am 50 mm langen 
BUnde! gut überein. Längere BUnde! weisen abweichende Weibullmoduli auf. Das 
Spannungsprofil, das an jeder Faser beim Bruch anlag, wird aus der BHD 
Verteilung berechnet. Die Spannung ist auf die charakteristische Festigkeit an der 
kritischen Länge Clc = 250 J.liD) normiert. Ab einer Entfernung von 125 J.lffi vom 
Riß ist die Spannung in der Faser konstant, zum Riß hin steigt sie mit zunehmen
dem Gradienten an (Abbildung 42). Aus dem Bereich konstanter Spannung läßt 
sich bei Kenntnis der Bruchfestigkeit, des Faseranteils und des Festigkeitsbeitrags 
der Matrix (vgl. GI. (68)) die charakteristische Spannung bei der kritischen Länge 
lc ermitteln: 

3 
O".MMC,ma.x-2 0" m,max f 

a o= 
f uf ao(lc) 

(38) 

Mit der Bruchspannung des MMC <JMMc.max = 1020 l\1Pa, einer Matrixfließgrenze 
von crm,y = 60 MPa (vgl. Kap. 6.1.1), einem Faseranteil von f= 0.55 und dem aus 
Abbildung 42 hervorgehenden Verhältnis von Grundspannung cr zu charakteristi
scher Spannung cro(/c) von 0.5 ergibt sich daraus: 

cro = (1020- 0.45·60·1.5)/(0.55·0.5) = 5345 MPa. 
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Abbildung 42: Spannungsprofil entlang einer Faser in der Nähe eines Risses. 
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240 

Die Extrapolation der charakteristischen Festigkeit cr0 (bezogen auf die jeweilige 
Prüflänge) aufunterschiedliche Prüflängen erfolgt nach GI. (2). Damit ergibt sich 
fiir die charakteristische Festigkeit an der ineffektiven kritischen Länge 
cro(le = 66 lUD) = 5185 :MPa. Dieser niedrigere Festigkeitswert der Bruchflächen
analyse gegenüber der Extrapolation der Festigkeitswerte aus Faserversuchen 
(vgl. Tabelle 2) läßt sich nach KnofP 1 damit erklären, daß die charakteristische 
Festigkeit (auf die jeweilige Prüflänge bezogen) bei kurzen Längen nicht weiter 
ansteigt, weil Defekte einen endlichen Einflußbereich haben. 

6.2 Modeliierung des statistischen Versagens 

Es wird angenommen, daß die Fasern und die Matrix entsprechend ihrem Anteil 
(lineare Mischungsregel) einen voneinander unabhängigen Beitrag zur Festigkeit 
des MMC leisten (vgl. GI. (68)). Der Festigkeitsbeitrag der Fasern im Verbund 
wird unter Berücksichtigung der in situ Faserfestigkeitsverteilung und der 
Faser/Faser-Wechselwirkungaufgrund von Spannungsübertragung in der Matrix 
abgeschätzt, um so die Festigkeit des Verbundwerkstoffs aus den Beiträgen der 
beiden Komponenten zu berechnen und die Festigkeitsstreuung von MMC 
Proben als Funktion ihrer Größe vorherzusagen. 

Die Rißbeobachtung hat gezeigt, daß die Fasern vor der Matrix brechen und daß 
das MMC im Dreipunktbiegeversuch durch Zugspannungen versagt. Im folgen
den wird eine defektfreie Probe betrachtet, in die Fasern eingelagert sind, deren 
Festigkeitsverteilung einer Weibullverteilung folgt. Die Fasern haben konstanten 
Durchmesser und E-Modul. Kriecheffekte der Fasern und Matrix werden ver
nachlässigt (Modellierungsansätze sind für faserverstärkte Kunststoffmatrizes 
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vorhanden101•
128

•131•136). Mit ansteigender Last versagen einige Fasern an ihren 
schwächsten Stellen. Th.re lasttragende Funktion geht dabei nicht vollständig 
verloren. Die Spannung an gebrochenen Faserenden regeneriert sich über eine 
bestimmte Länge, die kritische Länge lc, nach der die Faser wieder die volle Last 
aufuimmt. Dem Kettenbündelrnodell84 entsprechend wird der Werkstoff in 
Faserrichtung in m statistisch unabhängige Segmente unterteilt. Jedes Segment 
hat die Länge 1. und enthält n Fasern. 

Die Überlastung von Nachbarfasern einer gebrochenen Faser wurde fiir die 
hexagonale Faseranordnung von Hedgepetb und van Dyke85 analytisch berechnet. 
Eine wesentliche Annahme fur die Berechnung ist, daß die Fasern nur Zugspan
nungen übertragen und die Matrix ausschließlich Schubspannungen aufuimmt. 
Bei der hier betrachteten Reinaluminiummatrix muß zusätzlich berücksichtigt 
werden, daß die Matrix Zugspannungen aufnimmt. Dies fuhrt zu anderen Über
lastfaktoren, die Ochiai und Schulte103 fiir eine zweidimensionale Faseranordnung 
berechnet haben. Die Abweichung gegenüber der vereinfachten Annahme von 
Hedgepeth und van Dyke85 ist gering, wenn das Stei.figkeitsverhältnis von Matrix 
und Fasern (vgL GI. 17) niedrig ist. Mit 70 GPa ist der Elastizitätsmodul der 
Matrix gegenüber dem der Fasern von 210 GPa und damit auch das oben ge
nannte Stei.figkeitsverbältnis klein. Da Reinaluminium schon bei geringen 
Dehnungen plastisch wird und damit der effektive E-Modul der Matrix 
(Sekantenmodul) weit unter den E-Modul im elastischen Bereich liegt, fallt das 
Steifigkeitsverhältnis J.l. auf sehr geringe Werte ab. Unter der Annahme, daß die 
Ergebnisse fiir zweidimensionale Faseranordnung von Ochiai und Schulte103 

qualitativ auch fur eine dreidimensionale Faseranordnung gelten, können deshalb 
die von Hedgepeth und van Dyke85 berechneten Überlastfaktoren auch fiir Fasern 
in einer Reinaluminiummatrix verwendet werden. Damit ergeben sich bei einer 
hexagonalen Faseranordnung fur die sechs direkten Nachbarfasern einer gebro
chenen Faser Überlastfaktoren von K1 = 1.1 und fiir die zwölf zweitnächsten 
Nachbarn Überlastfaktoren von K2 = 1.02. Die verbleibende Last der gebroche
nen Faser wird auf weiter entfernt liegende Fasern verteilt, die nur noch sehr 
gering ilberlastet sind. Diese analytisch exakt berechnete Lastverteilung ist in ein 
statistisches Festigkeitsmodell nur schwer einzubauen. Diese Lastverteilung läßt 
sich wesentlich vereinfachen, weun angenommen wird, daß sich die Last einer 
gebrochenen Faser ausschließlich auf die sechs direkten Nachbarfasern verteilt 
(siehe z.B. Srnith et al.9~. Diese Vereinfachung wird auch im folgenden gewählt. 

Für Cluster mehrerer gebrochener Fasern wird eine lineare Superposition der 
Überlastfaktoren angewandt (vgl. Abbildung 6). Sind alle sechs direkten Nach
barfasern einer gebrochenen Fasern ebenfalls gebrochen, so wird die Last auf alle 
zweitnächsten Nachbarn gleichmäßig verteilt. Überlastfaktoren fur andere 
Clustergrößen sind Srnitb et al.90 entnommen und in Anhang 10.3 zusammenge
stellt. 
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6.3 Rechentechnische Lösung des statistischen Modells 

Es werden zwei Wege zur Berechnung der Festigkeitsverteilung des :MMC mit 
dem oben entwickelten Modell beschrieben. (1) Die Monte Carlo-Simulation 
liefert eine Lösung fiir ein Modell mit sehr wenigen Vereinfachungen. Sie ist 
wegen der Rechenzeit, die schon fur Proben mit einigen Fasern sehr hoch ist, 
nicht in der Lage, das Festigkeitsverhalten von größeren Bauteilen, bei denen 
Faseranzahlen von 109 typisch sind, zu beschreiben. (2) Da eine Extrapolation der 
Lösung fur kleine auf große Faserzahlen nicht ohne weiteres möglich ist, wird fur 
hohe Faserzahlen eine analytische Näherungslösung ausgearbeitet, die in sehr 
kurzer Zeit ein Näherungsergebnis fur die Festigkeitsverteilung eines Bauteils 
liefert. 

Als Eingangsdaten werden folgende Werte vexwendet: 

ineffektive kritische Länge le 66 lilll 
charakteristische Festigkeit fiir die 5185 MPa 
ineffektive kritischen Länge croCle) (fur die Simulation auf 1 normiert) 
Weibullmodul p 3.5 
Faseranteil f 0.55 
Probenabmessung 2.5x6x55 mm3 

simulierte Gittergröße (im Zugversuch) 320x133 Fasern, 830 Segmente 
hexagonale Anordnung 

Festigkeitsbeitrag der Matrix: Zugversuch lineare Mischungregel 
DPBV und VPBV entsprechend GI. (68) 

Tabelle 3: Eingangsdaten.fiir die Festigkeitsberechnung. 

6.3.1 Monte Carlo-Simulation 

Die Monte Carlo-Simulation der Festigkeit eines Segments beginnt damit, daß 
jeder Faser in dem (zweidimensionalen) Gitter entsprechend der Weibullvertei
lung (mit den gemessenen charakteristischen Faserfestigkeit an der ineffektiven 
kritischen Länge und dem Weibullmodul) eine Festigkeit zugewiesen wird. Dann 
simuliert die Monte Carlo-Rechung einen kraftgesteuerten Zugversuch 
(Abbildung 43). Die Spannung in den Fasern wird erhöht, einzelne Fasern 
brechen und überlasten Nachbarfasern entsprechend der lokalen Lastverteilungs
regeL Brechen ilberlastete Fasern, beginnt die Lastverteilw1g von neuem. Bricht 
mit der neuen Lastverteilung keine weitere Faser, wird die Last weiter erhöht. 
Sind alle Fasern gebrochen, ist di.e Bruchspannung des Segments die im letzten 
Simulationsschritt vorgegebene Grundspannung (keine Überlastung) einer Faser. 
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Segment 
gebrochen: 

Brucnspannung 
eines Segments 

Abbildung 43: Flußdiagramm for die Monte Carlo-Simu/ation. 

Nein 

Es kann sowohl ein einheitliches Spannungsprofil (Zugversuch) als auch ein 
ansteigendes Spannungsprofil (Dreipunktbiegeversuch) simuliert werden. Für den 
Dreipunktbiegeversuch wird nur der Zugbereich simuliert, weil in diesem Bereich 
das Versagen auftritt. 

Mit Hilfe der Monte Carlo-Simulationstechnik werden statistische Festigkeits
werte fiir 10000 Segmente ermittelt. Die (diskrete) Funktion von Versagenswahr
scheinlichkeit über der anliegenden Spannung P(cr) ergibt sich aus den fur ein 
Segment ermittelten Daten. Die Bruchwahrscheinlichkeit einer Probe P wird 
folgendermaßen ermittelt: Die Überlebenswahrscheinlichkeit der Probe S ist das 
Produkt der Überlebenswahrscheinlichkeiten aller Segmente. Die Probe besteht 
aus m Segmenten, an denen jeweils eine unterschiedliche Spannung 01 anliegt 
(z.B. ein linearer Spannungsanstieg wie im Dreipunktbiegeversuch), so daß 

m 
P = 1-S = 1-fl(l - P(cri)) 

1=1 
(39) 

Durch Berechnung von P fur verschiedene (Maximal-) Spannungen der Probe 
kann die Festigkeitsverteilung P( er) ermittelt werden. 
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Im realen Verbundwerkstoff sind die Fasern nicht regelmäßig hexagonal ange
ordnet. Um den Einfluß der unregelmäßigen Faseranordnung zu untersuchen, 
wurde in der Monte Carlo-Simulation die Möglichkeit vorgesehen, unregelmäßi
gen Faseranordnungen durch Weglassen von Fasern aus der hexagonalen Anord
nung zu erzeugen. Dabei wurden 10, 20, 30 und 40% Fasern weggelassen (vgl. 
Abbildung 38). Die fehlenden Fasern können weder eine Last aufnehmen, noch 
verteilen sie eine Last auf andere Fasern. 

Bei jedem Lastschritt wird die Clustergröße gebrochener Fasern bestimmt und 
damit die Clusterverteilung ermittelt. Ein wichtiger Kennwert ist die maximale 
Clustergröße bei der Spannung, bei der das Segment versagt. 

6.3.2 Analytische Näherungslösung 

Der Lösungsansatz macht gegenüber der Monte Carlo-Simulation folgende 
zusätzliche Vereinfachungen: 

• Die ungünstigere Lastverteilung an der Probenoberfläche (weniger Nachbarfa
sern) gegenüber dem Probeninneren wird vernachlässigt. 

• Es wird angenommen, daß sich Cluster gebrochener Fasern nicht gegenseitig 
beeinflussen. Somit ist es nicht möglich, daß zwei kleine - zufiUlig nebeneinan
der liegende - Cluster zu einem größeren Cluster zusammenwachsen und zum 
Versagen fuhren. Bei größerer Faserfeldern ist diese Bedingung gut erfiillt. 

• Es wird eine Zugbeanspruchung der Probe betrachtet. Ansteigende Span
nungsprofile wie im Dreipunktbiegeversucb werden näherungsweise durch 
folgendes Vorgehen berechnet: Aus dem Weibullmodul der Simulation und 
dem Spannungsprofil wird ein effektives Volumen berechnet, d.h. ein Volu
men, das unter reiner Zugspannung die gleiche Versagenswahrscheinlichkeit 
hätte, wie die betrachtete Probe unter einem beliebigen Spannungsprofil. Für 
den Drei- und Vierpunktbiegeversuch wurden die effektiven Volumina von 
Danzer21 bereclmet (siehe Gin. (9) und (10)). Mit dem effektiven Volumen 
wird iterativ ein neuer W eibullmodul der Probenfestigkeit und damit ein neues 
effektives Probenvolumen ermittelt. 

• Die Faseranordnung ist regelmäßig hexagonal. Diese Annahme vernachlässigt 
gegenüber der Monte Carlo-Simulation die unregelmäßige Faseranordnung. 

• Um alle unterschiedlichen Rißpfade zu erfassen, werden zwei verschiedene 
Lastverteilungsregeln zur Abschätzung einer oberen und unteren Grenze ver
wendet: 
(1) Nur die Nachbarfasern mit der - bei der jeweiligen Gnmdspannung herr
schenden - höchsten Überlast können versagen. Alle anderen Fasern bleiben 
intakt. Diese Regel beschreibt den Hauptrißpfad, d.h. der Riß breitet sich nur 
über die am höchsten überlasteten Fasern aus. 
(2) Es werden nur die zwei Gruppen von überlasteten Fasern mit den höchsten 
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Überlastfaktoren berücksichtigt. Die übrige Last wird gleichmäßig auf die 
restlichen Fasern verteilt (drei Überlastkategorien). Diese Regel beschreibt den 
größtmöglichen Festigkeitsabfall durch verschiedene Versageospfade. Es wird 
angenommen, daß jeder Faserbruch einer überlasteten Faser wieder zu einem 
kompakten Cluster mit kreisförmiger Querschnitt fuhrt, selbst wenn Fasern 
brechen, die zu einem langgestreckten (und damit ungefährlicheren) Cluster 
fUhren würden. 
Eine Berechnung mit der zweiten Lastverteilungsregel fUhrt zu niedrigeren 
Festigkeitswerten als mit der ersten. Bei einem hoben Weibullmodul der Fasern 
ist der Unterschied gering und kann vernachlässigt werden. Bei niedrigem 
WeibuUmodul wird das aritlunetische Mittel aus beiden Rechnungen als Fe
stigkeitswert verwend.et. Die mit verschiedeneo Lastverteilungsregeln berech
neten Festigkeitswerte werden in Anhang 10.5 ausfUhrlieh behandelt. 

Bei der Lösung wird angenommen, daß die Spannung in den Fasern entsprechend 
einem kraftgesteuerten Zugversuch kontinuierlich ansteigt. Bei niedrigen Span
nungen treten zuerst Einzelfaserbrüche an den schwächsten Fasern auf. Span
nungsüberhöhungen in Nachbarfasern fUhren zu Faserbrüchen von einzelnen 
Nachbarfasern und damit zu Doppelfaserbrüchen. Die Anzahl der Doppelfaser
brüche N2 ist das Produkt aus der Anzahl der Einzelfaserbrüche N1 und der 
Wahrscheinlichkeit, daß eine einer gebrochenen Faser direkt benachbarte Faser 
bricht. Die Anzahl dieser durch Überlastung gebrochenen Fasern ist das Produkt 
aus der Anzahl der überlasteten Fasern und deren Bruchwahrscheinlichkeit Die 
Bruchwahrscheinlichkeit einer Faser ist die Differenz der Wabrscheinlichkeiten, 
daß eine Faser bei der Überlast Kkicr, und daß eine Faser bei der Last cr bricht 

(40) 

(k = 0 ... 19, OJo: Anzahl der mit Kc cr überlasteten Fasern, Kki: Überlastfaktor) 

Die Versagenswahrscheinlichkeit einer überlasteten Faser wird überschätzt, wenn 
sie wie in Bader91 abweichend von GI. (40) nur durch die Versagenswahrschein
lichkeit bei der Spannung Kkicr, berechnet wird, weil die bei einer Spannung von 
cr gebrochenen Fasern bereits gezählt wurden. Gleichzeitig ist aber damit die 
Wechselwirkung zwischen den Clustern berücksichtigt, was in der hier verwen
deten Gleichung nicht gegeben ist. Die analytische Lösung mit der hier angegebe
nen Gleichung stimmtjedoch besser mit den in Kap. 6.4.1 dargesteilten Ergebnis
sen der Monte Carlo-Simulation überein als die des anderen diskutierten Ansat
zes. 

Die Berechnung der Anzahl der Cluster der verschiedenen Größen Nk erfolgt mit 
GI. (40) bis zu einer Clustergröße von k = 19, wobei mit No= mn gestartet wird. 
Die Anzahl aller Faserelemente der Probe mn berechnet sieb zu: 
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l 4 55mm 4 
mn=-hbf-2 =--2.5mm6mm0.55 2 =3.9· 107 (41) 

le 7td 66 J.Ull n(15 J.Ull) 

Die Anzahl der Cluster jeder Größe steigt mit zunehmender Spannung 
(Abbildung 44). Bei einer bestimmten Spannung wird die Anzahl der Cluster der 
Größe k+ 1 größer als die der Größe k. Das bedeutet, daß sich jedes Cluster der 
Größe k in ein Cluster der Größe k+ I umwandelt. Da die Lastverteilung bei 
wachsenden Clustern ungünstiger wird, wird sich auch jedes Cluster der Größe 
k+ 1 in eines der Größe k+2 umwandeln, d.h. das Wachstum wird instabil und die 
Probe versagt katastrophal. Die Clustergröße, bei der instabiles Rißwachstum 
auftritt, wird als kritische Clustergröße k • bezeichnet. 
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Abbildung 44: Anzahl der Cluster bestimmter Größen (k = 1 bis 20) bei ansteigender 
Spannung. Spannung normiert auf die charakteristische Faserfestigkeit bei der 
ineffektiven kritischen Länge. 

Die Wahrscheinlichkeit, daß ein Cluster der kritischen Größe auftritt, entspricht 
der Versagenswahrscheinlichkeit der Probe: Bei einer bestimmten Spannung a~: 
sei als Beispiel angenommen, daß Ns = 0.01 (also ein Hundertstel Cluster der 
Größe k = 5) und N6 = 0.02 (also zwei Hundertstel Cluster der Größe k = 6) sind. 
Wenn ein Cluster der Größe k = 5 auftritt, dann wird es sich aufjeden Fall in ein 
größeres Cluster umwandeln. Diese Spannung crk ist die Bruchspannung bei einer 
Bruchwahrscheinlichkeit von P = Ns = 0.01. 

Die Anzahl der Cluster aus Abbildung 44 ist in Abbildung 45 in einer dem 
Weibulld.iagramm entsprechenden Auftragung dargestellt. Der Bereich, in dem 
Versagen eintritt, wird durch die Einhüllende beschrieben. 
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6 Vorhersage der Festigkeitsverteilung des MMC 

ln(normierte Bruchfestigkeit) 
-1.5 

Normierte Bruchfestigkeit cr/cr0 (/;y 

-1 

Abbildung 45: Anzahl der Cluster mit Gr6ßen von k = 1 bis 20 in Weibu/lauftragung. 

6.4 Ergebnisse 
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Die durch Monte Carlo-Simulationen ermittelten Bruchfestigkeitswerte fiir ein 
Segment bei Belastung im Dreipunktbiege-, Vierpunktbiege-und Zugversuch sind 
in Abbildung 46 in einem Weibulldiagramm aufgetragen. Zur übersichtlicheren 
Darstellung wurden statistische Festigkeitswerte fiir 10000 Segmente in 
200 Klassen der Klassenbreite 0.5% x cr0(/e) eingeteilt. Da die Monte Carlo
Simulation nur mit der Genauigkeit der Klassenbreite arbeitet, wird dadurch die 
Genauigkeit nicht beeinträchtigt. In einer Weibullauftragung zeigen weder die 
Festigkeitswerte des Segments noch die der Proben einen linearen Verlauf. Die 
Kurven weisen vielmehr bei niedrigen Bruchwahrscheinlichkeilen höhere 
Steigungen auf. Die normierte charakteristische Bruchspannung cr11 beträgt fiir das 
Segment cr11 = 0.41, fiir die Proben im Dreipunktbiegeversuch crn = 0.36, im 
Vierpunktbiegeversuch cr11 = 0.325 und im Zugversuch cr11 = 0.3. Mit f= 0.55 und 
cro(le) = 5185 MPa ergibt sich fiir den Dreipunktbiegeversuch aus GI. (68) eine 
charakteristische Festigkeit von 

cro,opsv = fcrn cro(le) + 0.45 crm,max 1.5 = 1070 :MPa 

Für den Vierpunktbiegeversuch ergibt sich cro,VPBV = 970 :MPa und fiir den Zug
versuch cro,VPsv = 885 MPa. 

Die Steigung bei P = 0.63 entspricht dem Weibullmodul, der bei einer geringen 
Probenzahl im Experiment gemessen würde. Aus Abbildung 46 ergeben sich die 
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6 Vorhersage der Festigkeitsverteilung des MMC 

Werte p = 18 fur ein Segment, und fur die Proben p = 24 im Dreipunktbiegever
such, p = 29 im Vierpunktbiegeversuch und p = 35 im Zugversuch. 

In( nonnierte Brucbspannung) 
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Abbildung 46: Bruchfestigkeit eines Segments und der Proben im Dreipunktbiege- Vier
punktbiege- und Zugversuch. 
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Abbildung 47: Größenverteilung der kritischen Cluster für Segmente. 
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6 Vorhersage der Festigkeitsverteilung des MMC 

Die Iaitische Clustergröße fiir ein Segment bei linearer Spannungsverteilung 
(Dreipunktbiegeversuch) streut stark. Sie liegt zwischen 2 und 20 und hat einen 
Mittelwert von 7.4 (Abbildung 47). Diese breite Verteilung der kritischen 
Clustergrößen wurde auch von Stumpf et al.101 fiir eine Monte Carlo-Simulation 
der Festigkeit eines Bündels aus sieben Fasern beschrieben. Smith et al.90 

berechnen über eine analytische Lösung eine einzige kritische Clustergröße und 
können deshalb die Streuung der lcritischen Clustergrößen nicht erklären. 

Abbildung 48 zeigt die ermittelten Iaitischen Clustergrößen in Abhängigkeit von 
der normierten Bruchspannung eines Segments. Bei der fiir den Dreipunktbiege
versuch berechneten normierten Bruchspannung von crn = 0.36 (fiir das Segment 
mit der höchsten Spannung) ist eine große Streuung der kritischen Clustergrößen 
zu erkennen. Die kritische Clustergröße läßt wegen der großen Streuung keine 
eindeutige Abhängigkeit von der Bruchspannung erkennen. Als Trend ergibt sich 
aus Abbildung 48 ein Ansteigen der lcritischen Clustergröße mit der Bruchspan
nung. 

20~--------------------------------~ 

. . . . ......... -. . . . . . ---- ·-·-· -· . 

. ... ···-------.... . . . . -.. 
0+--------+--------~------~~------~ 

0.3 0.35 0.4 0.45 0.5 

Normierte Bruchspannung cr/cr 0(1 e) 

Abbildung 48: Kritische ClustergrtJße in AbhängigkeU der Bruchspannung eines Segments 
und Trendlinie. 

Der Einfluß der unregelmäßigen Faseranordnung auf die Festigkeit im Drei
punktbiegeversuch, die durch Weglassen von Fasem erreicht wurde, ist in 
Abbildung 49 dargestellt Die unregelmäßige Faseranordnung fUhrt zu einem 
Abfall der normierten charakteristischen Probenfestigkeit von On = 0.36 bei 
idealer hexagonaler Anordnung (M= 0) auf crn = 0.355 (M= 10 %), On= 0.35 
(M= 20 %) und weiter auf O"n = 0.34 (M= 30 %) bis O"n = 0.33 (M= 40 %). Bei 
konstanter Faseranzahl und regelmäßiger Anordnung liegt die Festigkeit also um 
etwa 6 % über der dem Realfall nahekommenden Anordnung mit 30 % fehlenden 
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6 Vorhersage der Festigkeitsverteilung des MMC 

Fasern. Dieser geringe Abfall der Festigkeit dürfte bei diesem Werkstoff kaum 
den Aufwand rechtfertigen, der für die Herstellung eines Verbundwerkstoffs mit 
ideal regelmäßiger Faseranordnung nötig wäre. 

ln(nonnierte Brucbspannung) 
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Abbildung 49: Brochwahrscheinlichkeif einer Probe im Dreipunktbiegeversuch bei verschie
denen Gittern. 

Die analytische Berechnung ergibt bei Zugbelastung :fiir mn = 3. 9·1 0 7 eine 
normierte charakteristische Festigkeit von crn = 0.305 und einen Weibullmodul 
von p = 37, der über die kritische Clustergröße k" berechnet wurde. Für den 
Dreipunk:tbiegeversuch ergibt sich nach einigen Iterationen für das effektive 
Volumen llliletr= 30000, was zu cr0 = 0.345 und p = 26 fUhrt. für den Vierpunkt
biegeversuch sind lllDen·= 500000, crn = 0.32 Wld p = 35. Diese Werte sind 
sowohl für den Drei- und Vierpun.l..1biegeversuch als auch für den Zugversuch in 
guter ÜbereinstimmWlg mit den Ergebnissen der Monte Carlo-Si.mulation 
(Tabelle 4). 
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6 Vorhersage der Festigkeitsverteilung des MMC 

Charakteristische Monte Monte Carlo-Simulation Analytische 
Festigkeit cro Carlo- 30 % Faserleerstellen Lösung 
Weibullmodul p Simulation 
Dreipunktbiegeversuch 1070MPa 1015 MPa 1030 J\.1Pa 

24 24 26 
Vierpunktbiegeversuch 970 J\.1Pa 930Mpa 960:MPa 

29 29 35 
Zugversuch 885MPa 870MPa 900 J\.1Pa 

35 35 37 

Tabelle 4: Mit der Monte Carlo-Simulation und der analytischen UJsung berechnete 
charakteristische Festigkeiten und Weibu/lmoduli. 
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7 Diskussion 

7 Diskussion 
In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse des statistischen Modells mit experi
mentellen Ergebnissen verglichen. Dabei wird besonders auf die Abhängigkeit 
der Werkstotfestigkeit vom Faseranteil eingegangen. Als Anwendung des 
Festigkeitmodells wird die zulässige Spannung von großen Bauteilen bestimmt. 
Es wird gezeigt, daß Bruchfestigkeiten, die mit anderen Versagenshypothesen 
berechnet werden, z .T. stark davon abweichen. Mit Hilfe von Parametervariatio
nen werden Vorschläge zur Erhöhung der Bruchfestigkeit des keramikfaserver
stärkten Aluminiums gemacht. Abschließend werden die Vor- und Nachteile der 
verwendeten Prüfverfahren diskutiert. 

7. 1 Vergleich Festigkeitsvorhersage mit Experiment 

7.1.1 Streuung der Festigkeitswerte der MMC-Probeo 

Abbildung 50 zeigt die Bruchfestigkeit der Proben des keramikfaserverstärkten 
Aluminiums (MMC) im Dreipunktbiegeversuch über dem Faseranteil aufgetra
gen. Der Mittelwert des Faseranteils beträgt f= 0.55. Da die Festigkeitswerte 
nicht exakt einer linearen Mischungsregel folgen, kann die große Streuung der 
Bruchfestigkeiten nicht mit unterschiedlieben Faseranteilen erklärt werden. Eine 
inhomogene Faserverteilung ist ebenfalls nicht dafilr verantwortlich. Die Frakto
graphie und die BIID-Verteilungen haben gezeigt, daß die Bruchflächen von 
festen und schwachen Proben ein gleiches Aussehen haben. 
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Abbildung 50:Bruchfestig~it bei verschiedenen Faseranteilen. 
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Als Ergebnis der Festigkeitsberechnung der Monte Carlo-Simulation mit 30 % 
Faserleerstellen sind unter der Annahme einer linearen Mischungsregel die 
charakteristische Festigkeit des MMC und die Festigkeiten bei Versagenswahr
scheinlichkeiten von 5 und 95 % aufgetragen. Die Bruchfestigkeiten der MMC 
Proben liegen in dem vorausgesagten Festigkeitsbereicb, d.b. die Streuung der 
Festigkeit des MMC kann durch die Streuung der Faserfestigkeiten zwanglos 
erklärt werden. Diese Streuung ist also inhärent und liegt nicht an einem mangel
haften Fertigungsverfahren, einer mangell1aften Probenprüfung oder an sonstigen 
Fehlern im Werkstoff. Der Konstrukteur muß diese Streuung kompensieren, 
indem er eine zulässige Bruchwahrscheinlichkeit vorgibt und bei Kenntnis des 
belasteten Werkstoffvolumens die zulässigen Spannungen ermittelt. 

7.1.2 Einfluß des Faseranteils 

Abbildung 51 zeigt die experimentell ermittelten und die auf den mittleren 
Faseranteil bezogenen Bruchfestigkeiten. Die charakteristische Festigkeit beträgt 
1020 MPa, der Weibullmodul fur die experimentellen Werte p = 23, fUr die auf 
den mittleren Faseranteil normierten Werte p = 18. Die experimentellen Werte 
bestätigen die Ergebnisse der theoretischen Festigkeitsvorhersage der Monte 
Carlo-Simulation bei einem Gitter mit 30 % Faserleerstellen gut. Der Weibullmo
dul der normierten Werte liegt unter dem der Festigkeitsvorhersage. 
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Abbildung 51: im Weibulldiagramm dargestellte gemessene und auf den mittleren Faseranteil 
normierte Verteilung der Bruchfestigkeit der geprüften Proben und die voraus
gesagte Festigkeitsverteilung. 
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Die Streuung der fUr den Faseranteil der Einzelproben korrigierten Festigkeits
werte ist größer als die der nicht nonnierten. d.h. die Festigkeit ist in dem 
untersuchten Bereich nicht proportional zum FaseranteiL Abbildw1g 50 bestätigt. 
daß die Festigkeit bei höheren Faseranteilen (f> 0.55) offensiebtlieb nicht mit 
dem Faseranteil korreliert. Verschiedene Gründe können clafur verantwortlich 
sein: 

(I) Die Abweichtmg kann auf die geringe Anzahl der experimentell untersuchten 
Proben zurilckzufilhren sein. In Anhang 10.6 wird gezeigt, daß bei den 40 
experimentell geprüften Proben der durch lineare Regression berechnete Weibull
modul stark vom wahren Weibullmodul abweicht. 
Ein Prüfen von Proben mit identischem Faserauteil oder eine größere Probenan
zahl könnte eine verläßlichere Aussage über die Abhängigkeit der Probenfestig
keit vom Faseranteil geben. Hu et a1.107 zeigen fil:r eine alllDliniumoxidfaserver
stärkte Aluminiumlegierung mit 4 Massenprozent Mg, daß der Faseranteil bei 
Proben zwischen f = 0.3 und 0.45 keinen Einfluß auf die auf den Faseranteil 
bezogene Bruchfestigkeit hat, d.h. daß die Probenfestigkeit proportional zum 
Faserauteil ansteigt. 

{2) Bei höheren Bruchspannungen und größeren Clustern wird die Bruchfestigkeit 
durch sprödes Versagen (vgl. Kap. 2.2.3) begrenzt. Ochiai und Osamura137 beob
achten einen ähnlichen Übergang von statistischem zu sprödem Versagen (vgl. 
Kap. 7 .2.2) bei Metallmatrix Faserverbundwerkstoffen mit unterschiedlichem 
Faseranteil 

(3) Die Faserabstandsverteilung hat einen Einfluß auf die Bruchfestigkeit. Die 
gemessenen BHD-Verteilungen sind ein gemittelter Wert über alle Faserpaarun
gen. Eine dicht neben einer gebrochenen Faser liegende Faser wird stärker 
überlastet als eine weiter entfernt liegende Faser138• Im folgenden wird gezeigt. 
daß dieser Effekt die Abweichung von der linearen Mischungsregel erklären 
kann. 

7.1.3 Einfluß der Faserabstandsverteilung 

Um den Einfluß des Faserabstandes auf die gegenseitige Überlastung von Fasern 
zu untersuchen, wurden die BHD-Verteilungen für verschiedene Faserabstände 
bestimmt. Dabei wurden Faserabstände von x = d. x = 1.35 d und 
x = 1.73 d ± 1.5 f..lm untersucht. Bei regelmäßiger hexagonaler Faseranordnung 
Würden diese Faserabstände einem Faseranteil von f = 90 %, 50 % und 30 % 
entsprechen. Abbildung 52 zeigt, daß die BIID-Verteilwtg fUr dicht nebeneinan
der liegende Fasern mehr Faserbrüche bei geringer BHD aufweist als die von 
weiter entfernt liegenden Fasern. Das bedeutet, daß bei dicht nebeneinander 
liegenden Fasern höhere Überlasten in Nachbarfasern induziert werden als bei 
weiter entfernt liegenden Fasern. 
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Abbildung 52: BHD-Verteilungfür verschiedene Faserabstände. 
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Aus den <ligitalisierten Bruchflächen wurde <lie Faserabstandsverteilung von jeder 
Faser zu den a1s direkte Nachbarn identifizierten Fasern ermittelt. Abbildung 53 
zeigt, daß <lie Faserverteilung inhomogen ist und eine breite Verteilung von 
Faserabständen vorliegt. 
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Abbildung 53: Mittelwert und Faserabstandsverteilungen von sieben Proben. 

Mit steigendem Faseranteil enthalten Proben des keramikfaserverstärkten 
Aluminiums im Mittel mehr <licht aneinanderliegende Fasern. Die Überlastung 

74 



7 Diskussion 

wird damit ungünstiger, so daß trotzhöheren Faseranteils eine nicht mehr weiter 
ansteigende oder sogar geringere Bruchlast der Probe zu erwarten ist, d.h. daß ab 
einem bestimmten Faseranteil die Festigkeit nicht mehr ansteigt und sich der 
optimale Faseranteil nicht nur durch Kostenerwägungen, sondern durch die 
Festigkeitsmaximierung ergibt. Dieser Bereich ist bei den hier untersuchten 
kommerziellen MMC Proben offensichtlich eingestellt worden. 

Das zur Festigkeitsvorhersage verwendete statistische ModeiJ ennöglicht keine 
quantitative Beschreibung dieses Einflusses des Faseranteils auf die Festigkeit, 
weil die unterschiedliche Überlastung von Fasern nicht erfaßt wird, sondern 
unabhängig vom Fase.rabstand die von Smitb et al.90 vorgeschlagenen konstanten 
Überlastfaktoren angenommen werden. Batdorf und Gbaffarian10s wählen einen 
Modellierungsansatz, der variable Überlastfaktoren zuläßt. Die Überlastfaktoren 
werden jedoch nicht gemessen oder berechnet, sondern an die Versuchsergeb
nisse angepaßt, so daß sie fi1r das Modell nicht zur Verfugung stehen. 

Ochiai et al. 138 berechnen Überlastfaktoren bei verschiedenen Faserabständen fur 
eine zweidimensionale Faseranordnung. Für eine dreidimensionale Faseranord
nung sind bisher keine Lösungen verfugbar. Eine Berechnung der Überlastfakto
ren aus den gemessenen BHD-Verteilungen erscheint nicht sinnvoll, weil die aus 
der BHD-Verteilung berechneten Spannungen nur die Überlastung beim Bruch 
und nicht (wie benötigt) den zeitlichen Aufbau der Überlastung beschreiben. Mit 
Hilfe der Finite Element Methode wäre möglicherweise eine genauere Berech
nung von Überlastfaktoren fiir dreidimensionale inhomogene Faseranordnung 
möglich. Dabei dürfte es ausreichend sein, kompakte Cluster zu betrachten und 
die Überlastfaktoren fiir direkte Nachbarn zu berechnen. Ansätze bierfilr finden 
sich bei He et al.86

• Diese Autoren berechnen die Überlastfaktoren fi1r nur eine 
gebrochene Faser in einer Keramikmatrix. Das hier beschriebene statistische 
Modell benötigt jedoch Überlastfaktoren fiir verschiedene Clustergrößen. Eine 
Berechnung über eine Finite Element Methode erscheint zwar möglich, wurde 
hier aber nicht in Angriff genommen, weil filr ein dreidimensionales Gitter die 
Rechenzeiten den verlUgbaren Rahmen überschritten hätten. 

Ein Einbau von variablen Überlastfaktoren, welche die im keramikfaserverstärk
ten Aluminium vorliegende unregelmäßige Faseranordnung berücksichtigt, in das 
in dieser Arbeit vorgestellte Modell ist rechentechnisch problemlos möglich. 
Diese weitere Verfeinerung des Modells erscheint aber erst dann sinnvoll, weuo 
die Überlastfaktoren bei verschiedenen Faserabständen bekannt sind. 

7.2 Praktische Anwendung des statistischen Festigkeitsmodells 

7.2.1 Vorhersage der Festigkeitsverteilung von großen Bauteilen 

Die Ergebnisse der Monte Carlo-Simulationstecbnik erfassen den Einfluß der 
ungleichmäßigen Faserverteilung und führen zu einer hinreichend genauen 
Lösung des statistischen Modells. Die analytische Näherungslösung gibt, obwohl 
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die Modellierung weiter vereinfacht werden mußte, mit der Monte Carlo-Simula
tionstechnik fast exakt übereinstimmende Ergebnisse. Für weitere Berechnungen 
und fiir die Extrapolation von Festigkeitswerten kann deshalb die analytische 
Näherungslösung verwendet werden. 

Die Monte Carlo-Simulation hat gezeigt, daß bei unregelmäßiger Faseranordnung 
mit 30% Faserleerstellen die Festigkeit des MMC um 6% gegenüber der 
regelmäßigen Faseranordnung absinkt. Deshalb wird von den in der analytischen 
Lösung berechneten Werten 6% abgezogen. Die Bauteilfestigkeit wird über eine 
lineare Mischungsregel im Zugversuch und im Dreipunktbiegeversucb aus 
GI. (68) errechnet. Mit der (angepaßten) analytischen Lösung werden für ver
schiedene Bauteilgrößen und Belastungsfälle die Zugfestigkeit und die Biegefe
stigkeit im Drei- und Vierpunktbiegeversuch bei einer Bruchwahrscheinlichkeit 
von P = 10~ berechnet. Diese Versagenswahrscheinlichkeit ist ein üblicher Wert 
fur die Auslegung von sicherheitskritischen Bauteilen. Die zulässigen maximalen 
Spannungen im Werkstoff zeigt Abbildung 54. Kleinere bis mittlere Bauteile 
dürfen maximal bis 660 MPa, große Bauteile bis 600 MPa belastet werden. Die 
so gewonnenen Festigkeitswerte können als Auslegungsgrundlage fur Bauteile 
aus keramikfaserverstärktem Aluminium dienen. 
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Abbildung 54: Bauteilfestigkeit im Drei-, Vierpunktbiegeversuch und Zugversuch bei einer 
Versagenswahrscheinlichkeit von P = 10"6• 

Der Quotient m.n/P ist konstant, so daß die Festigkeitswerte bei der Bruchwahr
scheinlichkeit von P = 10~ identisch mit der Festigkeit einer 0.63·106 größeren 
Probe bei einer Bruchwahrscheinlichkeit von P = 0.63 sind. Die Wahrscheinlich
keit, daß mindestens eine Probe aus einer Probenanzahl versagt (z.B. in einem 
Flugzeug einer von 100 keramikfaserverstärkten Alum.in.iwnfensterrahmen), 
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entspricht der Versagenswahrscheinlichkeit einer Probe des Gesamtvolumens 
aller Proben: Soll mit einer vorgegebenen Wahrscheinlichkeit verhindert werden, 
daß irgendein Fensterrahmen der gesamten Flotte versagt, so muß also die 
Versagenswahrscheinlichkeit fiir das Gesamtvolumen aller Fensterrahmen kleiner 
als dieser Wert sein. Dies bedeutet, daß die Versagenswahrscheinlichkeiten der 
kleinen Laborproben auf ein sehr viel größeres Volumen extrapoliert werden 
muß, was eine verläßliche Festigkeitshypothese und große Genauigkeit der 
Festigkeitsdaten voraussetzt. 

7.2.2 Beurteilung der Vorhersage der Bruchfestigkeit großer Bauteile mit 
Hilfe anderer Versagenshypothesen 

ln der Literatur wird die Festigkeit beliebiger Langfaserverbundwerkstoffe häufig 
mit Modellen abgeschätzt, die nicht die Versagensphänomenologie des betrachte
ten Werkstoffs erfassen. Manche Autoren verwenden zur Festigkeitsvorhersage 
Methoden der linear elastischen Bruchmechanik107

, andere scbätz.en die obere 
Festigkeitsgrenze unter der Annalune von Bündelversagen ab82. Häufig wird auch 
nur eine lineare Mischungsregel verwendet, oder die experimentell ermittelte 
Festigkeitsverteilung wird mit Hilfe der Weibullverteilung extrapoliert. 1m 
folgenden soU anband des keramikfaserverstärkten Aluminiums, bei dem statisti
sches Versagen vorliegt, erstens gezeigt werden, welche Fehler durch unbedachte 
Anwendung dieser Konzepte gemacht werden können und zweitens, wie sich die 
Festigkeit ändern würde, wenn sich bei Ändenmg der Matrix oder der 
Faser/Matrix Grenzfläche der dominierende Versagensmechanismus änderte. 

Linear elastische Bruchmechanik 

Im Bruchzähigkeitsversuch an Dreipunktbiege- und CT -Proben wurde fiir kurze 
Risse (kleiner 0.5 mm) eine Bruchzähigkeit von Kre = I 5 MPavm ermittelt 
(Abbildung 55). Die Bruchzähigkeit steigt bei längeren Rissen bis auf etwa 
35 MPa-./m an. Aus meßtechnischen Gründen konnten keine Bruch.zähigkeits
werte für Risse k"ÜJ'Zer als 0.3 mm ermittelt werden. Den weiteren Berechnungen 
wird fiir kurze Risse Krc = 15 MPaVm zugrunde gelegt. 

Zur Vorhersage der Bruchfestigkeit mit den Methoden der Bruchmechanik muß 
die Defektgrößenverteilung im Werkstoff bekannt sein. Als Näherung wird sie 
hier aus der kritischen Clustergröße berechnet. Die kritische Clustergröße k• kann 
Ober den Quotienten 

k• = PM:Mcl Pr 

abgeschätzt werden95
. 
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Abbildung 55: Rißwiderstand des !reramilifaserverstärkten Aluminiums gemessen an Drei
punk/biegeproben und CT-Proben (a: Anjangsrißlänge, w: Probenbreite nach 
ASJM 399). 

Unter der Annahme, daß das Cluster kreisförmig ist und daß um jede gebrochene 
Faser auch der dem Faseranteil f entsprechende Teil der Matrix bricht, hat der 
größte Defekt einen Durchmesser von: 

-~d2k* ac- 4f (43) 

Nach der Griffith-Beziehung gilt fiir eine unendlich ausgedehnte Platte mit einem 
querliegenden Defekt der Größe 2ac, an der eine Spannung croo anliegt: 

cr = Krc 
«> y .Jn ac 

(44) 

wobei Y ein Geometriefaktor ist und cr". in erster Näherung cro,MMc entspricht. Bei 
an der Oberfläche liegenden Rissen verdoppelt sich die Rißlänge, und aus 
Gl. (43) und Gl. (44) ergibt sich fiir die Werkstotfestigkeit 

Krc JI 
cr <Xl = y .J1td vk* (45) 

Die Bruchzähigkeit Ktc und der Weibullmodul des :MMC PMMc sind direkt 
korreliert, und GI. (42) in GI. (45) eingesetzt ergibt 
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( 
K1c J4 

f 
PMMc=Pr YcrJ 1t2d2 

(46) 

Beim MM:C ergibt sich bei Krc = 15 MPa..Jm, f= 0.55, d = 15 J.lm, 
cro ~ cr.., = 1020 MPa und PMMc = 23 (vgl. Kap. 7.1) und pr= 3.5 (vgl. Kap. 6.1.4) 
aus Gl. (42) eine kritische Clustergröße von k• ~ 7. Der Geometriefaktor ist bei 
Rissen, die im Verhältnis zur Probenbreite klein sind, ungefabr 1. Aus Glei
chung(45) läßt sich eine Bruchfestigkeit von cro,MMc = 1160 MPa berechnen. Der 
Geometriefaktor steigt bei Rissen, die in der Nähe der Probenoberfläche üegen, 
an139, so daß eine Verteilung der Werte für den Geometriefaktor vorliegt. Ebenso 
haben die kritischen Clustergrößen eine VerteilWJg. Bei großen Clustern 
(k* = 14) wird somit nach GI. (45) folgende Bruchfestigkeit berechnet: 

cro,MMc= 15 MPa.Jffi = 970.MPa 

4 7t
2(15 J.!ID)

214 
(47) 

0.55 

Bündelversagen 

Beim Bündelversagen beträgt der Festigkeitsbeitrag der Fasern (p = 3.5 und 
cro(le) = 5145 MPa) nach GI. 14 und Anwendung der linearen Mischungsregel 

I 1 

cro MMC = (1- f)crm max+f crorP-Pep = . . , 
I I 

0.45 · 60 MPa + 0.5 5 · 5145 MPa 3.5-3.5 e -3.5 = 1520 MPa 
(48) 

Diese Festigkeit streut bei großer Faseranzahl nur schwach, und ist deshalb kaum 
größenabhängig. 

Lineare Mischungsregel 

Nach Herstellerangaben beträgt die Festigkeit der Fasern bei einem in einer 
Kunststoffinatrix eingebetteten Bündel crr,IIW( = 1800 MPa. Bei Anwendung der 
linearen Mischungsregel wird eine Werkstotfestigkeit von 1020 MPa berechnet. 
Diese Festigkeit weist der Annahme der Mischungsregel entsprechend keine 
Streuung auf. 

Weibullverteilung 

Eine Extrapolation der Werksto.ffestigkeit mit der Weibullverteilung unter 
Verwendung der an dem keramikfaserverstärkten Aluminium gemessenen 
FestigkeitsverteilWJg (cro.MMc = 1020 MPa, p = 23, Vo = 10-6m3) ergibt nach 
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GI. (2) fUr eine Bruchwahrscheinlichkeit von P = 10-(; und ein Probenvolumen von 
V= 1m3

: 

I 

cr=cr0(-~0 ln(l-P))P = 

1 

1020MPa( -~~-6 ln(I-lü-6))
23 

= 305MPa 

(49) 

Die Ergebnisse bei Verwendung der oben beschriebenen Modelle sind zusam· 
menfassend in Abbildung 56 dargestellt. Die Annahme von Bündelversagen, der 
linearen Mischungsregel und die Anwendung der Bruchmechanik sagen zu hohe 
Festigkeitswerte voraus. Die Festigkeitsberechnung mit der Weibullverteilung 
liegt auf der sicheren Seite. 

~ 1200 
..... 

~ 800 ...... 
Vl 

~ 
2 400 
lll 

·6 3 
P= 10 und V = Im 

Abbildung 56: Mit verschiedenen Modellen vorausgesagte Bruchfestigkeit ftir Zugproben bei 
einem Probenvolumen von V = 1 mJ und einer Bntchwahrscheinlichkeit von 
P = 10"6 im Vergleich zu der Voraussage mit dem statistischen Modell 
(Kap. 7.2.1). 

7.2.3 Verbesserung der Bruchfestigkeit des keramikfaserverstärkten 
Aluminiums 

Die Festigkeit des keramikfaserverstärkten Aluminiums kann durch eine festere 
Faser gesteigert werden, da die Festigkeit proportional zur Faserfestigkeit bei der 
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ineffektiven kritischen Länge ist (Tabelle 5). Dabei ist zu erwarten, daß auch die 
Bruchzähigkeit etwa linear ansteigt, so daß kein sprödes Versagen auftritt. 

Festigkeit bei Bruchzäh.ig- kritische Festigkeit bei 
statistischem keit Krc Cluster- sprödem 
Versagen: CSo MMC größe a. Versagen: cr .. 

hohe ++ ++ 0 ++ 
Faserfestigkeit cro r 

hoher Weibullmodul + - + -
derFasern or 

hohe Grenzflächen-
schubfestie:keit 't + - + -

kleiner - + ++ ++ 
Faserdurchmesser d (?) 

hoher - + + + 
Faseranteil f (?) 

gleichmäßige + + + + 
Faseranordnung (?) 

große - 0 - --
Probenoberfläche (verdoppelt) 

Tabelle 5: Einfluß verschiedener Faser-. Marrix- rmd Grenzflticheneigenschaften auf 
Festigkeit (auf Faseranteil nonnierr), Brochuihigkeit und Fesrigkeitssrremmg 
des keramikjaserversttirkten Aluminiums. 
(+ positiver Einfluß, -negativer Einfluß, 0 kein Einfluß) 

Eine gleichmäßige Faseranordnung fUhrt gegenüber der unregelmäßigen zu einer 
um 6% höheren Festigkeit (vgl. Kap. 6.4.1) und ist damit immer erstrebenswert. 
Auch eine Verkürzung der kritischen Länge filhrt zur Erhöhung der mittleren 
Festigkeit. Die Festigkeitserhöhung erfolgt gemäß 

1 

0'01 = (12) Pr 

0'02 lt 
(50) 

Gleichzeitig nimmt aber die Festigkeit des keramikfaserverstärkten Aluminiums 
dadurch ab, daß bei kürzerer ineffektiver kritischer Länge mehr Faserelemente 
(mn) vorhanden sind und so die Wahrscheinlichkeit, daß die Probe eine 
Schwachstelle enthält, steigt: 

1 

cr01 = (tz)-PMMc 

<r02 Zr 
(51) 
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(52) 

Bei einer kritischen Clustergröße k' von etwa 8 (vgl. Kap. 6.4.1) ergibt sich durch 
Verkürzen der kritischen Länge eine wesentliche F estigkeitssteigerung. Dies kann 
durch eine steifere Matrix und eine verbesserte Grenzflächenhaftung erreicht 
werden. 

Auch durch Einsatz von Fasern mit einem hohen Weibullmodulließe sich die 
Werkstotfestigkeit noch weiter steigern. So fuhrt eine Faser mit einem Weibull
modul von p = 10 zu einer um 60% höheren Festigkeit gegenüber einer Faser mit 
p = 3.5. Diese Abschätzung ergibt sich aus der analytischen Näherungslösung. 
Abbildung 57 zeigt fur eine Bruchwahrscheinlichkeit von P = 0.63 und 10~ die 
auf die charakteristische Faserfestigkeit bei der ineffektiven kritischen Länge 
normierte Probenfestigkeit im Zugversuch (Probengröße wie im Experiment). 

0.75 

..... 

~ 0.5 
'tl 
~ 
Q) 

t: 
Q) 

'§ 
g 

0.25 

0 
2 4 6 

Weibullmodul der Fasern 

-- P = 0.63 

-- P = l0-6 

-Bündel 

8 10 

Abbildung 57: Probenfestigkeit im Zugversuch in Abhängigfreit vom Weilmi/modul der Fasern 
.fiir ein FaserbUntlei und lreramikjaserverstärlctes Aluminium bei verschiedenen 
Bruchwahrscheinlichlreiten. 

Die Bündelfestigkeit wird erreicht, wenn globale Lastverteilung herrscht (loses 
Bündel), der Werkstoffjedoch weiterhin in Segmente der Länge lc aufgeteilt wird, 
und stellt die Obergrenze der erreichbaren Festigkeit dar. Im Realfall ist es nicht 
möglich, einen Werkstoff so zu gestalten, daß sich die Last nach sehr kurzer 
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Länge (Größenordnung lc) wieder aufbaut und gleichzeitig globale Lastverteilung 
vorliegt. Gegenüber dem losen Bündel senkt im Verbundwerkstoff die Matrix die 
Iaitische Länge und ftlhrt gleichzeitig zu lokaler Lastverteilung. Es zeigt sieb, daß 
bei lokaler Lastverteilung nur etwa die Hälfte der Festigkeit bei globaler Lastver
teilung erreicht wird. 

Der Weibullmodul des MMC steigt mit steigendem Weibullmodul der Fasern. Da 
ein höherer Weibullmodul gleichzeitig zu einer kleineren kritischen Clustergröße 
fuhrt, steigt der W eibullmodul des keramikfaserverstärkten Aluminiums nur 
schwach an. Der Anstieg der Festigkeit und des E-Moduls des Verbundwerk
stoffs mit steigendem Weibullmodul der Fasern steht im. Gegensatz zu Berech
nungen fi1r langfaserverstärkte Keramiken80

•
140

. Für Keramikmatrizes wird fi1r 
einen höheren Weibullmodul der Fasern vorausgesagt, daß der Rißwiderstand des 
Verbundwerkstoffs - durch Brechen und Herausziehen der Fasern beeinflußt - bei 
geringerer Rißlänge den Grenzwert erreicht. Dadurch wird das R-Kurven
V erhalten ungünstiger, was zu geringerer Probenfestigkeit fuhrt. 

Die Abschätzung des Einflusses verschiedener Parameter auf Festigkeit und 
Streuung der Festigkeit des keramikfaserverstärkten Aluminiwns bei sprödem 
Versagen erfolgte mit Gin. (45) und (46). Eine Einschätzung des Einflusses der 
Parameter auf die Bruchzähigkeit erfolgte nach Berechnungen filr faserverstärkte 
Keramikmatrizes40

•
80

•
108

• 

In Tabelle 5 wird der Einfluß von verschiedenen Kennwerten auf die Festigkeit 
bei sprödem und statistischem Versagen qualitativ gezeigt. Die Festigkeit bei 
statistischem Versagen läßt sich durch eine hohe (in situ) Faserfestigkeit, hohen 
Weibullmodul und hohe Grenzflächenschubfestigkeit erhöhen. Bei sprödem 
Versagen kann die Festigkeit durch hohe Faserfestigkeit. niedrige Grenzflächen
scbubfestigkeit und kleinen Faserdurchmesser erhöht werden. 

Der Faserverbundwerkstoff ist dann optimal ausgelegt, wenn das statistische 
Versagen gerade noch nicht in sprödes Versagen übergeht. 

7.3 Prüfverfahren 

Der verwendete Bündeltest ist ein zeitsparendes Verfahren, das eine genaue 
Messung der Faserfestigkeitsverteilung ermöglicht. Im Vergleich zum Einzelfa
serzugversuch werden höhere Werte filr die charakteristische Festigkeit gemes
sen. Da die Extrapolation von Festigkeitswerten auf kurze Prilflängen zu falschen 
Ergebnissen filbreo kann11•

130
, wurde über die Messung von BHD-Verteilungeo 

und die Berechnung von Spannungsprofilen die charakteristische Faserfestigkeit 
in situ, also bei sehr kw-zen Längen, bestimmt. Die BHD-Analyse ist aber nur 
dann fur die Bestimmung der charakteristischen Faserfestigkeit bei der kritischen 
Länge geeignet, wenn der WeibulJmodul bekannt ist. Ein Problem stellt die nicht 
genau der Weibullverteilnng folgende Festigkeitsverteilung der Fasern dar. Zur 
Verbesserung der Aussagesicherheit wäre es erforderlich, entweder eine geeig-
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nete Verteilungsfunktion zur Beschreibung der wirklichen Festigkeitsverteilung 
der Fasern zu finden oder die Verteilungsfunktion bei der kritischen Länge zu 
messen. 

Die Messung der BHD der Bruchfläche des keramikfaserverstärkten Aluminiums 
liefert in kurzer Zeit eine quantitative Beschreibung der Bruchfläche. Durch 
Berechnung des Spannungsprofils mit dem Weibull.modul der Fasern und der 
BHD-Verteilung als einzigen Eingangsparametern kann die Grenzflächenschub
festigkeit und die kritische Länge in situ berechnet werden. Als wesentliche 
Verbesserung gegenüber herkömmlichen Verfahren wie Ausziehtests oder 
Ausdrückversuche an Fasern ist keine Annahme über den Aufbau der Spannung 
entlang der Fasern erforderlich. 

Die Berechnung der Spannungsprofile aus der BHD-Verteilung wurde bisher in 
der Literatur nicht beschrieben. Die Spannungsprofile eignen sich gut zwn 
Vergleich des Versagensverhaltens tmterschiedlicher Faserverbundwerkstoffe und 
zur Identifizierung von Versagensmechanismen. 

Das hier entwickelte stereometrische Auswerteverfahren zur Digitalisierung der 
Bruchfläche kann nur von Personen durchgefilhrt werden, die gut räumlich sehen 
können. Falls sich der hier entwickelte Vorschlag der Charakterisierung von 
Langfaserverbundwerkstoffen durch die BIID-Verteilung durchsetzt, sollte die 
Vollautomatisierung der Messung erwogen werden. Der heutige Stand der 
Gerätetechnik läßt einen solchen Versuch durchaus aussichtsreich erscheinen. 
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8 Zusammenfassung 
Ziel dieser Arbeit ist es, das Bruchverhalten verschiedener Langfaserverbund
werkstoffe zu beschreiben und quantitativ zu erfassen. Für einen exemplarisch 
ausgewählten Werkstoff wird die Bruchfestigkeitsverteilung aus den Eigenschaf
ten von Fasern, Matrix und Grenzfläche besonders auch fi.ir große Bauteile 
vorausgesagt. Da in der Literatur nur unzureichende Verfahren zur Bestinunung 
der Festigkeitseigenschaften von Fasern und Grenzfläche beschrieben sind, 
werden Verfahren entwickelt, die fi.ir das betrachtete keramikfaserverstärkte 
Aluminium eine genaue Bestimmung dieser Größen ermöglichen. 

Die Faserfestigkeitsverteilung wird im Bündelzugversuch direkt gemessen und 
über Berechnung von Spannungsprofilen aus der Messung von Bruchhöhendiffe
renzen indirekt berechnet. Die kritische Länge und die ineffektive kritische 
Länge, die vom Lastaufbau entlang der Faser und der Faserfestigkeitsverteilung 
abhängt, werden durch Messung der Brucbhöhendifferenzenverteilung und die 
Auswertung der daraus berechneten Überlastprofile bestimmt. 

Das Bruchverhalten der Langfaserverbundwerkstoffe kohlefaserverstärkter 
Kunststoff, kohlefaserverstärkter Kohlenstoff, kohlefaserverstärktes Siliziumkar
bid und keramikfaserverstärktes Aluminium wird durch Beobachtung des Rißfort
schritts im Dreipunktbiegeversuch und anschließende Fraktographie untersucht. 
Es zeigt sich, daß kohlefaserverstärkter Kunststoff und kohlefaserverstärkter 
Kohlenstoff bei geringen Spannungen durch Modell-Risse versagen und sich in 
viele Faserbündel aufspalten. Bei höheren Spannungen knicken die Proben auf 
der Druckseite aus und die Faserbündel versagen teilweise in Mode I. Die 
Bruchfläche wird von Faserbüsehein und einzelnen Fasern gebildet. Das kohlefa
serverstärkte Siliziumkarbid versagt abwechselnd in Modell und Mode I. Die 
Mode ll-!Gsse spalten die Probe in einzelne Bänder auf, die dann schlagartig in 
Mode I versagen. Bei dem keramikfaserverstärkten Aluminium läuft der Riß in 
Mode I langsam durch die Probe hindurch. Die verschiedenen Mode I Versa
gensarten werden als Bündelversagen beim kohlefaserverstärkter Kunststoff und 
kohlefaserverstärkter Kohlenstoff, als sprödes Versagen beim kohlefaserverstärk
ten Siliziumkarbid und als statistisches Versagen beim keramikfaserverstärkten 
AluminiumidentiiUciert. 

Exemplarisch wird die Bruchfestigkeit des keramikfaserverstärkten Aluminiums 
über ein theoretisches Modell vorhergesagt. Ein Einfluß des Faseranteils, der 
Faserverteilung und der Grenzflächeneigenschaften auf die Streuung der Faser
verbundwerkstoffestigkeit auf die Festigkeitsstreuung wird ausgeschlossen. Als 
Eingangsparameter fi.ir das Festigkeitsmodell werden die in situ Faserfestigkeits
verteilung, die kritische Länge, die Probengeometrie, die Lastverteilung bei 
Paserbrochen und die Faseranordnung verwendet. Die Lösung über eine Monte 
Carlo-Simulationstechnik ermöglicht die Berechnung der zu erwartenden Festig
keitsverteilung von Laborproben. Es werden unregelmäßige Faserverteilungen, 
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Kanteneffekte und verschiedene Belastungsfhl.le erfaßt. Die analytische Nähe
rungslösung vernachlässigt die unregelmäßige Faserverteilungen und die Kan
teneffekte, ist aber im Gegensatz zu der Monte Carlo-Simulationstechnik geeig
net, die Festigkeit von großen Proben mit beliebig großer Faseranzahl vorherzu
sagen. Die analytische Näherungslösung und die Ergebnisse der Monte Carlo
Simulation fuhren zu etwa gleichen Festigkeitsverteilungen, die gut mit den 
experimentellen Werten übereinstimmen. 

Die Berechnungen zeigen, wie die Akkumulation von Faserbrüchen zu einem 
laitischen Cluster gebrochener Fasern fiihrt, das das Versagen des Werkstoffs 
auslöst. Da schwache Fasern in einer Probe zufällig verteilt sind, variiert die 
Wahrscheinlichkeit, daß bei einer bestimmten Spannung ein kritisches Cluster 
auftritt. Das fuhrt zu der experimentell nachgewiesenen Streuung der Probenfe
stigkeit FO.r das keramikfaserverstärkte Aluminium, fUr die im Dreipunktbiege
versuch an Laborproben Festigkeitswerte von etwa I 000 MPa ermittelt wurden, 
wird durch Festigkeitsvorhersage fUr große Bauteile bei einer Bruchwahrschein
lichkeit von P '=' 10-6 eine zulässige Festigkeit von 600 MPa berechnet. Eine 
Extrapolation der experimentell ermittelten Festigkeitsverteilung des keramikfa
serverstärkten Aluminiums mittels Weibullstatistik filhrt auf eine zulässige 
Spannung von etwa 300 MPa, die Anwendung einer linearen Mischungsregel und 
der linear elastischen Bruchmechanik auf eine zulässige Spannung von etwa 
1000 MPa und die Annahme eines Bündelversagens zu Werten von 1500 MPa. 
Diese Festigkeitsschätzungen sind deshalb fUr die Praxis ungeeignet. 

Das erarbeitete Rechenverfahren wird ausgenutzt, durch Parametervariation die 
Effektivität von Maßnahmen zur Steigerung der Festigkeit des keramikfaserver
stärkten Aluminiums abzuschätzen. Ein.e höhere Faserfestigkeit erhöht die 
Verbundwerkstoffestigkeit linear. Eine Erhöhung des Weibullmoduls der Fasern 
von p = 3.5 auf p '=' 10 kann die Festigkeit um 60% , eine Verkürzung der 
Iaitischen Länge auf die Hälfte um 20 % erhöhen. Eine gleichmäßige Faservertei
lung kann zu einem Anstieg Festigkeit von 6 % fUhren . Die vorgeschlagenen 
Verbesserungen sind nur wirkungsvoll, solange die Bruchzähigkeit ausreichend 
hoch bleibt und der Werkstoff nicht schon vor Erreichen des statistischen 
Versagens spröde versagt. 

In der vorliegenden Arbeit werden Methoden für die Charakterisienmg von 
Langfaserverbundwerkstoffen ausgearbeitet, die eine genaue Beschreibung der 
Eigenschaften von Fasern, Matrix und Grenzfläche erlauben. Mit einem statisti
schen Festigkeitsmodell wird die Festigkeitsverteilung von keramikfaserverstärk
tem Aluminium vorausgesagt und die zulässige Spannung für große Bauteile 
berechnet. 
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10 Anhang 

10.1 Verwendeten Symbole und Abkürzungen 

IA.B. C Flächen 
CIC kohlefaserverstärkter Kohleostoff 
CFK kohlefaserverstärkter Kunststoff 
CMC kohlefaserverstärktes Siliziumkarbid 
DPBV Index fur Dreipunktbiegeversuch 
D Versagenshäufigkeit 
E Elastizitätsmodul 
F Kraft 
Fo fiktive Kraft 
I Flächenträgheitsmoment 
MCS Monte Carlo-Simulation 
MMC keramikfaserverstärktes Aluminium 
K 1c Bruchzähigkeit 
K Überlastfaktor fiir Fasern 
Mx Biegemoment 
Mxel elastisches Biegemoment 
N Probenanzahl 
N2 Anzahl der gebrochenen Fasern 
N; Anzahl der intakten Fasern 
Nk Anzahl der überlasteten Fasern bei einer Cluster-

lgröße k 
No Faseranzahl im Originalbündel 
p Bruchwahrscheinlichkeit 
Q Anzahl der überlasteten Fasern 
R Radius 
s Überlebenswahrscheinlichkeit 
V Probenvolumen 
Vo Bezugsvolumen 
VGA Grafikstandard 
VPBV Index fiir Vierpunktbiegeversuch 
y Geometriefaktor 

"1" Einheitsverschiebung 
a Rißlänge 
3c kritische Defektgröße 
q lmin minimale Entfernung der Mittelpunkte von cfuekten 

Nachbarfasern 
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CJzmin minimale Entfernung der Mittelpunkte von zweit-
nächsten Nachbarfasern 

b Probenbreite 
c Federsteifigkeit 
d Faserdurchmesser 
f Faseranteil 
f Index fur die Fasern 
h Probenhöbe 
i, j Laufindizes 
k Clustergröße 
k kritische Clustergröße 
I Probenlänge 
/o Bezugslänge 
lc kritische Länge 
lern mittlere kritische Länge 
le ineffektive kritische Länge 
m Index fiir die Matrix 
max Index fiir die Bruchfestigkeit 
mn Anzahl der Fasersegmente 

IP Parallaxe 
s2 Varianz 
u Durchbiegung 
Umax maximale Absenkung in der Probenmitte 
w Probenbreite nach ASTM 399 

ix, y, z Koordinatenrichtungen 

<X Kippwinkel 
ß Auftreffwinkel eines Risses auf eine Faser 
€: Dehnung 

'Y Anpaßparameter 

Tl Anpaßfaktor 
K Kopplung 
A, Einflußlänge eines Defekts 

u Stei.figkeitsverhältnis 

IP Weibullmodul 
cr Normalspannung 
I 'Cl" mittlere Festigkeit 
cro charakteristische Spannung der Weibullverteilung 
cru unterer Festigkeitswert 

crn auf die charakteristische Festigkeit bei der ineffekti-
ven Länge bezogene Bruchspannung 
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Ov Streckgrenze (0 .2 % plastische Dehnung) 

a .. Normalspannung im Unendlichen 
't Schubspannung 

'tmax Grenzflächenschubfestigkeit 

r Gammafunktion 

6.1 Verlängerung 

10.2 Berechnung von Oberlastfaktoren 

Im ersten Teil wird anschaulich gezeigt, wie die Überlastfaktoren von Nachbarfa
sem gebrochener Fasern berechnet werden. Im zweiten Teil werden die in dieser 
Arbeit verwendeten Überlastfaktoren bei hexagonaler Faseranordnung angege
ben. 

Die von Hedgepeth102 vorgeschlagene Berechnung der Überlastfaktoren auf der 
Basis der von ihm vorgeschlagenen shear-lag analysis (Scherverzögerungs
analyse) ist relativ kompliziert und soll hier nicht dargestellt werden. Statt dessen 
wird im folgenden eine anschauliche Vorstellung fur die Modellabbildung und 
Berechnung angegeben. Die getroffenen Annahmen sind denen der Scherverzöge
rungsanalyse identisch: 

Zur Vereinfachung der Darstellung wird eine endliche Anzahl von Fasern 
betrachtet Die Erweiterung auf eine beliebig große Anzahl von Fasern folgt 
demselben Prinzip. Hier wird nur der statische Zustand betrachte~ so daß die 
Massen von Fasern und Matrix nicht beachtet werden müssen. Die Steifigkeit 
aller Fasern, die in Abbildung 58 als Federn dargestellt sind, beträgt jeweils c. 
Die Steifigkeit der Fasern und die Kopplung zwischen den Fasern sind identisch 
(actio = reactio). Der Fall mit einer gebrochenen Faser ist in Abbildung 58 
dargestellt. 

Xi 1 
F· I 

c 

Abbildung 58: Modellabbildung for eine gebrochene Faser, die auf jeder Seite von zwei' 
intakten Fasern umgeben ist. 

Die Kraft-Verschiebungsbeziehung fur die M odellabbildung lautet: 
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Ft 7 -1 - 1 0 0 X1 

F2 -1 8 -3 0 0 X2 
1 

F3 =-C - 1 - 3 27 -3 -1 X3 (53) 
11 

F4 0 0 -3 8 - 1 X4 

Fs 0 0 -1 -1 7 Xs 

Bei Zugbeanspruchung der Anordnung (vorgegebene Dehnung) lauten die 
Randbedingungen weit entfernt in Längsrichtung vom Bruch 

X1 = X2 = X4 = Xs = "1" 

F3 = 0 

wobei "1" eine Einheitsverschiebung ist. Als daraus resultierende Kräfte ergeben 
sich: 

59 
F24= - c 

' 99 

Ohne den Bruch wäre bei einer Verschiebung von "1" eine Kraft von 
Fg = 2.5 k "1" aufgetreten. Da die Kraft, die am Bündel anliegt, mit und ohne 
gebrochene Fasern gleich ist, gilt: 

s 
LFi = Fg = 2.5 c"I" 
i::ol 

Um diese Kraft mit den verbleibenden vier Fasern zu erzeugen, ist eine größere 
Verschiebung gegenOber der Anordnung ohne gebrochene Fasern notwendig. Für 
die Überlastfaktoren ergibt sich daraus in Übereinstimmung mit der von 
Hedgepeth102 durcbgefubrten Shear-lag Analyse: 

K1,s = 79/67:: 1.18 

K2,4 = 177/134 :: 1.32 

Die Berechnung der Überlastfaktoren bei hexagonaler Faseranordnung wird in 
Hedgepeth und van Dyke85 durchgeführt. Durch Vereinfachung der Verteilung 
der Überlasten und deren lineare Superposition90 erhält man die in Tabelle 6 
aufgeführten Überlastfaktoren. 
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Zahl der gebro- Überlast Anzahl der Überlast Anzahl der Gesamtzahl der 
eben Fasern in faktor überlasteten faktor überlasteten überlasteten 
einem Cluster k K t l FasemN1:1 K~a Fasern N~a FasemNI<O 

I 1.1667 6 6 
2 1.4 2 1.2 6 8 
3 1.5 3 1.25 6 9 
4 1.583 4 1.333 2 10 
5 1.750 2 1.667 I 11 
6 2.5 I 1.667 2 12 
7 1.75 6 1.4166 6 12 
8 1.924 2 1.841 2 13 
9 2.6 1 1.933 2 14 
10 2.056 4 1.778 4 14 
l1 2.833 1 2.417 2 15 
12 2.119 6 1.810 3 15 
13 2.917 1 2.143 3 16 
14 2.176 8 1.810 2 16 
15 3 l 2.226 4 17 
16 2.619 l 2.310 4 17 
17 3.560 1 2.476 1 18 
18 4.033 l 2.233 8 18 
19 2.289 12 1.589 6 18 

Tabelle 6: ()berlastfaktorenfür lokale Lastverteilung nach Smith et a/.90
• 

Die Überlastfaktoren ftlr die Gruppe der am dritthöchsten überlasteten Fasern 
ergibt sich aus: 

Nk3 = NkG- Nkl - Nk2 (54) 

(55) 

10.3 Berechnung der Kraft-Durchbiegungsfunktion im Dreipunkt-
biegeversuch 

Im folgenden wird berechnet, welcher Kraft-Durcbbiegungsverlauf sieb !:Ur den 
Laogfaserverbundwerkstoffbei bekannten mechanischen Eigenschaften von Faser 
und Matrix ergibt Davon kann abgeleitet werden, welchen Festigkeitsbeitrag die 
Matrix im Biegeversuch zur Verbundwerkstoffestigkeit leistet (vgl. Kap. 6.1.1). 

Zur Vereinfachung der analytischen Recb.oung wird angenommen, daß sieb die 
Fasern linear-elastisch und die Matrix linear-elastiscb/ideal plastisch verhalten. 
Die E-Moduli sind Er= 210 GPa und Em = 70 GPa. Als Fließspannung wird die 
Zugfestigkeit der Matrix mit crlll,J:!UlX = 60 11Pa verwendet. 
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Zur Vereinfachung der Rechnung wird angenommen, daß Matrix und Fasern 
getrennt voneinander vorliegen, d.h. daß die aufgrund der unterschiedlichen 
Dehnungen und Poissonmoduli auftretenden Kräfte gegenüber der angelegten 
Kraft vernachlässigt werden können. Die Kraft P der Verbundwerkstoffprobe 
setzt sich aus der Kraft der Matrix und der Fasern bei einer bestimmten Durch
biegung u ihren Anteilen entsprechend zusammen. 

F 

b 

h 

Abbildung 59: Geometrische Anordnung der Fasern und Matrix: im Dreipunktbiegeversuch. 

Die Probe habe eine Auflagerlänge 2/, Höhe h, Breite b und einen Faseranteil f 
(Abbildung 59). 

Im Dehnungsbereich, in dem sich Fasern und Matrix elastisch verhalten tragen 
die Fasern bei einer vorgegebenen Durchbiegung der Probenmitte u die Kraft 

(56) 

und die Matrix die Kraft 

F =U 48Emlm 
m (21)3 

(57) 

Bei wachsender Durchbiegung u verformt sich die Matrix an der Außenseite der 
Probenmitte beginnend (Abbildung 60), während die Fasern weiterhin elastisch 
bleiben. 
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; C plastisch• Zoo• I 

l Zo 

Abbildung 60: Spannungsverteilung in der Matrix im teilweise elastischem und teilplastischem 

Bereich. 

Die Matrix fängt an zu fließen, wenn 

(1-f)bh2 Fm 
- 6 O'm,max = - 2Z (58) 

Die Länge Zo, ab der die Matrix teilweise plastisch wird, ist 

(l-f)bh2 
O'm max 

zo= .... F, 
j m 

(59) 

Die Durchbiegungsfunktion der Biegelinie u(z) ergibt sich aus der Differential
gleichung der elastischen Linie im elastischen Bereich der Probe und der Diffe
rentialgleichung der elastisch/plastischen Linie im elastisch/plastischen Bereich 
mit den notwendigen Übergangs- und Randbedingungen nach Göldner141 

. lin l . hB . h(O (1-f)bh2 O'm max) nn ear-e astisc eretc ~ z ~ · ' aus 
3 Fm 
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" Mm 
U t =-- -

Emlm 

" Fm 
Emlm lil =2Z 

II F 2 
Emlmul =_m_z+e1 

4 

E I Fm 3 
m m lil =uz + etz+e2 

(I: Flächenträgheitsmoment, e~, ez: Integrationskonstanten) 

(60) 

und im linear-elastisch/ideal plastischen Bereich ( (l- f) b h 
2 

cr m max = ~) aus 
6 ' 

" Mm lil = - - -
Emlm 

II F 
Eml m Ut = ; Z 

" F 2 Emlm U1 =_m_z +e1 
4 

E I Fm 3 
m m lil = J2Z +etZ+e2 

mit folgenden Übergangs- und Randbedingungen: 

u1(z0 ) = u2(z0) 

I I 

u1 (z0 ) = u2 (z0 ) 

u2(l) = 0 
I 

u2 (l)= 0 

Daraus ergibt sich die Durchbiegung der Probenmitte zu 

(61) 

(62) 

u= ~ 2 (~-~(3-2'Vl)i-\lfl(3-2'Vl)!), \lf=Fm% (63) 
Em lm 'V 

Im Bereich, in dem die Fasern elastisch und die Matrix vollplastisch verformt 
werden. ist GI. (63) gültig, bis der gesamte Querschnitt vollplastisch wird. Dies 
tritt bei einer Kraft auf, die 50 % höher ist als die Kraft, bei der die Matrix 
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plastisch zu werden beginnt141
• Im Bereich, in dem sich die Fasern elastisch, die 

Matrix aber vollständig plastisch verformen, trägt die Matrix zum Biegemoment 
bei steigender Durchbiegung folgenden konstanten Anteil: 

~ bh2 

Mm = 2 J cr m,max bydy = cr m,max 4 
0 

(64) 

Das Biegemoment der Matrix ist proportional zur anliegenden Kraft Fm. Die 
Addition der aufgrund von Durchbiegung der Fasern verursachten Kraft Fr und 
der durch die Matrix getragene Kraft Fm ergibt fur die Gesamtkraft FMMc der 
Probe: 

F = u 48 Erlr +cr (1-f) bh
2 

MMC (2!)3 m,max 21 

Beim Bruch der Probe tragen die Fasern folgendes Biegemoment 

.b. 
2 2y bh2 

Mr = 2J crr,max h bydy = crr,max6 
0 

Somit läßt sich Gl. (65) beim Bruch schreiben als 

fbh2 (1-f)bh2 

FMMc,max = crr,max")l+ crm,max 21 

und fur die Biegebruchfestigkeit ergibt sich bei vollplastischer Matrix: 

FMMc maxlh f 3 ( f) <JMMC max = ' = a f max +-cr m max 1-, 41 > 2 > 

(65) 

(66) 

(67) 

(68) 

10.4 Verringerung der Rechenzeit der Monte Carlo-Festigkeitssimu-
latlon 

Das Programm fur die Monte Carlo-Simulation ist fur IBM PC AT kompatible 
Rechner mit graphischer Darstellung in VGA Auflösung in "PASCAL" geschrie
ben. Die maximal simulierbare Gittergröße beträgt lOOOxiOOO Fasern. Die 
Rechenzeit fur 10000 Simulationsdurchläufe bei einer Gittergröße von 320x133 
beträgt 50 h auf einem Rechner mit einem INTEL DX 486/66 Prozessor. Eine 
programmtechnische Rechenzeitverkürzung ist wegen des hinreichend optimier
ten Programms nicht mehr zu erwarten. Durch das Verfahren der Monte Carlo
Simulation. also der voneinander unabhängigen Berechnung vieler einzelner 
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Bruchfestigkeitswerte, kann die Rechenzeit nur noch durch den Einsatz von 
Parallelrechnern (oder auch mehreren Personalcomputern) stark verkürzt werden. 

Das in Kap. 6.3.1 geschilderte Vorgehen bei der Monte Carlo-Simulation ist sehr 
zeitintensiv und liefert in vertretbarer Zeit nur wenige Festigkeitswerte. Um die 
Rechenzeit zu verkürzen, wurde die vorgegebene Genauigkeit der Bruchfestigkeit 
auf 0.5 % cro(le) festgesetzt. Bei der Lasterhöhung ist clie Schrittweite bei niedri
gen Lasten höher als die vorgegebene Genauigkeit, um die Anzahl der Lasterhö
hungsschritte zu verringern. Bei Erreichen von 90 % der in Probedurchläufen 
ermittelten mittleren Bruchspannung wird die Schrittweite auf die vorgegebene 
Genauigkeit gesenkt Versagt das Segment, bevor die geforderte Genauigkeit 
erreicht ist, wird clie Simulation mit identischer Faserfestigkeitsinitialisierung und 
niedrigerer Spannm~g wiederholt, wobei die Lasterhöhung mit der geforderten 
Genauigkeit schon bei 90 % des erzielten Festigkeitswertes einsetzt. 

Das Segment gilt als gebrochen, wenn bei konstanter Last die Schleife 
"Lastverteilung-weitere Fasern brechen" mehr als 30 mal durchlaufen wird. 

ln(Bruchspannung) 

-1.05 -0.95 -1.25 
0.9991-----+----r----+-----+---+-----::.:--:-,-+ 2 

-1.15 -0.85 -0.75 
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~ 
] 
.§ 
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• lOOMCS 

f 
Cl) 

c 

~ 
~ 

> 
. 

• l • 

•' . ! . ~ . . . • • • • • .. 
i'. 

I • 

• . . . ... • 

,. ' I I • 
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-4 

0.00251..------~· --------------..1. -6 
0.29 Nonnierte Bruchspannung cr/cr0(l e) 0.47 

Abbildung 61: Vergleich von Festigkeitsverteilungen ftlr ein Segment ermittelt mit 100, 1000 
und /0000 Monte Carlo-Simulationsdurchläujen. 

Mit dem beschriebenen Verfahren wurden 10000 Monte Carlo-Simulationsdurch
läufe durchgefiihrt, um statistisch zuverlässige Daten zu erhalten. Die Rechenzeit 
filr diese Anzahl von Simulationsdurchläufen üegt im Bereich von einigen Tagen. 
Es wurde deshalb geprüft, ob eine ausreichende Aussagetahigkeit der Monte 
Carlo-Simulation auch bei wesentlich geringerer Anzahl von Simulationsdurch
läufen gegeben ist. AbbildWlg 61 zeigt einen Vergleich der Bruchfestigkeitsver-
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teilungen eines Segments fiir 100, 1000 und 10000 Durchläufe. Bei geringen 
Bruchwahrscheiolicbkeiten weichen die Daten filr die geringere Anzahl von 
Simulationsdurchläufen erbeblich von denen bei 10000 Durchläufen ab. Da 
gerade dieser Bereich fUr die Berechnung der Zugfestigkeit für den Drei- und 
Vierpunktbiegeversuch entscheidend ist, läßt sich die Schrittzahl nicht wesentlich 
verringern, wenn statistisch zuverlässige Daten erzielt werden sollen. 

10.5 Vergleich verschiedener Lastverteilungsmodelle 

In Kap. 6.3.2 wurden die zwei zur Festigkeitsberechnung verwendeten geometri
schen Lastverteilungsregeln diskutiert. Vergleichend wird eine einfache Lastver
teilungsregel betrachtet, bei der die Last eines Clusters gebrochener Fasern auf 
alle direkten Nachbarn gleichmäßig verteilt wird (Abbildung 62). 

e : gebrochen 

Ü : Kt= 1.58 

~ : Kz= 1.33 

8 : Ka = l.25 

• : gebrochen 

• : Kt = 1.58 

Q : K2=l 

(c) (XX) 

~ 
~ 
~ 

• : gebrochen 

0 : Kt == 1.4 

Abbildung 62: (a) geometrische Lastverteilungsregel (b) Hauptrißpfad (c) einfache Lastvertei
lungsregel for vier clusterf6rmlg gebrochenen Fasern. 

In Abbildung 63 sind die mit der analytischen Näherungslösung berechneten 
charakteristischen Zugfes~eiten des keramikfaserverstärkten Aluminiums fiir 
ein Probenvolumen von 10 m3 dargestellt. Die mit der geometrischen Lastvertei
lungsregel berechnete charakteristische Bruchfestigkeit liegt 25 % unter Bruch
festigkeit, die bei Betrachtung des Hauptrißpfades der geometrischen Lastvertei
lungsregel berechnet wird. Eine Parametervariation zeigt, daß bei höherem 
Weibullmodul der Fasern die berechneten Festigkeitswerte sich einander annä
hern. Die einfache und die geometrische Regel liefern immer in etwa gleiche 
Ergebnisse. Eine globale Lastverteilung führt dagegen zu geringeren Überlastung 
und damit zur Vorhersage einer wesentlich höheren Festigkeit als die lokalen 
Lastverteilungsregeln. 

104 



10 Anhang 

Die Betrachtung ohne Berücksichtigung weiterer Faserbrüche (Hauptrißpfad) 
beschreibt die obere Festigkeitsgrenze, die geometrische Lastverteilung mit der 
Annahme, daß Cluster gebrochener Fasern bei Ausbreitung kompakt bleiben, die 
untere Festigkeitsgrenze. Das arithmetische Mittel aus beiden Regeln stimmt gut 
mit den Ergebnissen der Monte Carlo-Simulatioo überein und wird als der aus der 
analytischen NäherungslösWlg berechnete Festigkeitswert verwendet. 

1200 

800 

400 

Hauptrißpfad geometrisch einfach global 
Lastverteilungsregel 

Abbildung 63:Berechnete charakteristische Zugfestigkeiteil bei verschiedenen Lastvertei
lungsregeln. 

10.6 Genauigkeit der experimentellen Ermittlung des Weibullmoduls 

Die Bruchfestigkeitsverteilung des MMC wurde durch Messung von Festigkeits
werten an 40 Proben ermittelt. Da diese Probenanzahl nur eine Stichprobe der 
Gesamtmenge ist, weicht die im Experiment ermittelte FestigkeitsverteilWlg von 
der wahren VerteilWlg ab. Es wird hier überprüft, ob der experimentell ermittelte 
Weibullmodul von p = 18 im Bereich der StreuWlg des vorhergesagten WeibuU
modul von p = 24 liegt, wenn dieser an einer Stichprobe von 40 Proben ermittelt 
wird. 

Dazu werden 40 Zufallszahlen zwischen 0 und 1 generiert. Mit Hilfe der inversen 
Weibullvertei.lung werden daraus der Weibullverteilung folgende Festigkeitswerte 
(mit einem Weibullmodul von p = 24) bestimmt. Durch Lineare Regression wird 
der Weibullmodul aus dieser Stichprobe bestimmt. Abbildung 64 zeigt die 
Verteilung der so an 600 Stichproben ermittelten Weibullmoduli. Es ist durchaus 
möglich, daß bei einem Werkstoff, der einen Weibullmodul von p = 24 hat, bei 
einem Experiment mit 40 Proben ein Weibullrnodul von p = 12 oder p = 35 
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ermittelt wird. Der Schwerpunkt der Verteilung aus Abbildung 64 liegt bei etwa 
p = 22, also niedriger als der wahre Weibullmodul. 

Der gemessene Weibullmodul von p = 18 gegenüber p = 24 der Vorhersage kann 
also durchaus durch die geringe Probenanzahl der Stichprobe erklärt werden. 

15~------------------------------------, 

10 

vorgegebener 
Weibullmodul 

15 20 25 30 35 

Weibullmodul der Stichprobe[-] 

40 

Abbildung 64: Durch lineare Regression aus einer Stichprobe von 40 Proben berechnete 
Weibullmodul. Der Weibullmodul der vorgegebenen Verteilung ist p = 24. 
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