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Abstract  

Carbon fiber reinforced plastic (CFRP) composites exhibit high tensile strength and high 

tensile modulus as well as lightweight property, compared with other materials. Accordingly, 

the application of the CFRP composites has expanded dramatically for sporting goods, 

aerospace and industrials so far.  In recent years, as the worldwide interest of global 

environmental problems, the improvement of fuel efficiency for airplanes is greatly required 

because of the future expanding demand. Therefore, the application expansion of the CFRP 

composites is expected because of its large influence and economic efficiency which are given 

to the environment. In airplanes, the characteristic on the fiber axis direction of the CFRP 

composites is important because that is linking directly to a weight saving, and it is required to 

understand especially the tensile strength of unidirectional CFRP composites. The pu rpose of 

this thesis is to acquire the design criteria for fibers, matrix resins and their interface in order 

to enhance the tensile strength of the CFRP composites, due to make the proposal about the 

accurate prediction model of the tensile strength of th e unidirectional CFRP composites.  

The first chapter is the introduction of this thesis describing the background and purpose of 

this thesis through the review of previous researches about the tensile strength distribution of 

carbon fibers and the strength prediction of the CFRP composites.  

The second chapter describes the tensile strength distribution of PAN -based carbon fibers, as 

knowing that is one of the factors controlling tensile strength of CFRP composites. First, w e 

determined the tensile strength d istribution of carbon fibers with different gauge lengths using 

both the single fiber tensile test (SFT test)  and single fiber composite four point bending test  

(SFC test). Next,  the strength distribution for long gauge lengths was determined by 

conducting the SFT test with gauge lengths of 10, 25 and 50mm. Then, we explored the 

strength distribution for short gauge lengths through the SFC test to determine the Weibull 

parameters by fitting of the experimental date using the elastoplastic shear -lag model. The 

bimodal Weibull distribution model was employed in order to describe the experimentally 

obtained data for fibers with a wide range of gauge lengths. It is found that the value of the 

bimodal Weibull shape parameter for short gauge lengths was higher tha n that for long gauge 

lengths. This indicates that the tensile strength of carbon fibers is governed by two different 

flaw populations and that strength -limiting small flaws are more prevalent at short gauge 

lengths. The tensile strength for shorter gauge lengths is revealed to be lower than predicted by 

the conventional unimodal Weibull distribution model. These results indicated that the tensile 

strength of carbon fibers,  which are high strength PAN -based carbon fibers, could be improved 

by up to 14 GPa by reducing the flaws in the fibers.  

The third chapter describes a simulation method for predicting tensile strength of the 

unidirectional PAN-based carbon fiber-reinforced epoxy matrix composites which are prepared 

by impregnating the carbon fibers with al icyclic epoxy resin type. We simulated the tensile 

strengths of the composites using a spring element model (SEM) and size scaling technique. 

The SEM consists of longitudinal and transverse elements in a three -dimensional hexagonal 

arrangement. The longitudinal spring element represents the fibers, while the transverse shear 

element represents the matrix. The simulated model was composed 1024 fibers,  and the 

simulation was performed under displacement control. The tensile strengths predicted with the 

SEM are compared with the experimentally-obtained data to demonstrate the potential of the 



SEM. It is demonstrated that the tensile strengths predicted with the SEM on the basis of the 

bimodal Weibull distribution, which were determined at the second chapter, we re reasonably 

consistent with those acquired by resin -impregnated strand tensile tests, compared with the 

prediction on the basis of the conventional unimodal Weibull distribution. We then also showed 

that the improvement in the tensile strength distributi on of carbon fibers for the short gauge 

length is needed as well as the tensile strength distribution for the long gauge length to 

enhance the tensile strength of the composites.  

The fourth chapter describes the fiber breakage behavior of the unidirectiona l PAN-based 

carbon fiber-reinforced epoxy matrix composites which was estimated by taking into account 

the stress concentration in the adjacent fibers, which results from the matrix crack around fiber 

breakages. Analysis of the breakage behavior of the adj acent fiber in double -fibers 

fragmentation tests showed that simulation using the SEM, by taking into account the stress 

concentration on the fiber surface, corresponds well with the experimental results. In addition 

to introducing the stress concentration  factor, it is essential to employ the bimodal Weibull  

distribution, which is narrow strength distribution in high strength region in order to explain 

the experimental behavior of the double -fibers fragmentation tests. Furthermore, the predicted 

tensile strength for the unidirectional PAN-based carbon fiber-reinforced epoxy matrix 

composites using the SEM are in reasonably agreement with the experimental results after 

taking into account the stress concentration on the adjacent fibers. This suggests that th ere is 

considerable scope for improving the tensile strength of composites by suppressing the stress 

concentration on the fiber surface.  

The fifth chapter summarizes the concluding remarks. This study provides important 

implications for understanding the t ensile strength distribution of PAN -based carbon fibers and 

the tensile strength prediction of the CFRP composites.  We believe that this study provides the 

design criteria for materials development in order to enhance the tensile strength of the CFRP 

composites. The results of this investigation will contribute to reduce energy consumption by 

the adoption of novel materials which we expect to develop in the future.  
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第 1 章  序論  

1.1 航空宇宙分野における炭素繊維複合材料の利用  

炭素繊維強化プラスチック (CFRP)複合材料は、Fig. 1-1 に示すとおり他の素材

と比較して比強度 (強度 /比重 )、比剛性 (弾性率 /比重 )に優れるため、これまでスポ

ーツ、航空機、産業用途とその利用分野を拡大してきた。近年では、環境問題の

世界的な高まりを受けて、今後の需要拡大が予想されている航空機においても燃

費改善が大きく求められるとともに、その環境に与える影響や経済性にも大きな

関心が集まっている。ここで、航空機において、燃費改善による少エネルギー化

と二酸化炭素排出量の削減は重要な課題となっている。製造から輸送、販売、使

用、廃棄までの製品寿命全体をとおして、どれだけの環境負荷があるかを評価す

る LCA (Life Cycle Assessment)が重要視されているが、機体素材の製造から機体

の廃棄にいたるまでの総二酸化炭素排出量のうち、そのほとんどが運用中に排出

されるため、機体の軽量化が最も重要な課題と考えられている 1)。機体の軽量化

を図るためには、比強度、比剛性が高い材料を適用することが必要であり、航空

機メーカー各社は、アルミやチタンといった金属材料からガラス繊維や炭素繊維

などを用いた複合材料の適用比率向上を図ってきた。航空機の構造重量に占める

CFRP 比率の変化を Fig. 1-2 に示す 1)。航空機の部材は翼や胴体などの飛行に不可

欠な主要構造である一次構造材とそれ以外の二次構造材に大別される。 Fig. 1-2

より、1983 年にボーイング社の B767 やエアバス社の A310-200 において二次構

造材へ CFRP が適用され、1980 年代後半にエアバス社の A320、1990 年代半ばに

ボーイング社の B777 において一次構造材へ CFRP が適用されてきた。  

さらに、2009 年に初飛行し、2011 年 11 月に商用運行が開始したボーイング社

の次世代中型旅客機「787」においては、CFRP の適用部位を Fig. 1-3 に示すが、

B767 ではアルミニウムが使用されていた胴体、主翼、尾翼に CFRP が適用され、

CFRP は構造部材重量の 50%に相当する 1 機あたり 35 トンが使用されており、従

来のアルミニウム製航空機に比べて燃費が 20%改善された環境に優しい航空機

であると言える 2)。B787 は、60 以上の航空会社から 1000 機以上のオーダーがあ

り、2011 年の初号機引き渡し以降、これまでに 100 機あまりが引き渡されている

3)。また、LCA 手法による解析結果では、1 機あたり 2700 トンの CO2 排出量削減

効果があると試算されており、10 年間の飛行を前提とする従来機対比 7%の改善

効果に相当する 4)。環境や資源問題への関心が日増しに高まる昨今の状況にあっ

ては、今後 CFRP は航空機の標準材料になると考えられる。さらに、CFRP には
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金属よりも耐久性に優れ、かつ錆びないという特長があるため、機体の窓を従来

の航空機に対して 30%大きくすることや上空での機内圧力を地上並みに設定す

ることが可能であり、また、湿度も 4%以下から 15%へと高く設定することが可

能となり、乗客に対しても疲労が少ない快適なフライトが実現可能である 3)。今

後、航空機の更なる軽量化に向けては、CFRP 物性においてより高い特性が要求

されると考えられる。航空機用途では軽量化に対して有効である CFRP の繊維軸

方向の特性が重要であり、特に、基礎的な特性である一方向 CFRP 複合材料の繊

維方向引張強度の支配因子について理解することが必要である。実験的には、炭

素繊維 /マトリックス樹脂の界面強度を中間程度にすることで、一方向 CFRP 複合

材料の繊維方向引張強度が高まるという報告 5,  6)があるが、界面はく離に起因し

てデラミネーション、スプリッティングならびに耐衝撃性などが課題となるため

7)、航空機用途でははく離が発生しないように炭素繊維、マトリックス樹脂、こ

れらの界面を設計することが前提となる 8)。  

このような背景にもとづき、本論文は、航空機用途における軽量化軽量化に対

して有効である一方向 CFRP 複合材料の繊維方向引張強度を正確に予測するモデ

ルを提案することで、さらなる CFRP 物性向上の設計指針を得ることを目的とす

る。  

 

 

Fig. 1-1 Specific strengths and specific moduli of various materials  
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Fig. 1-2 CFRP development history for aircraft applications  
1)
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Fig. 1-3 Material system in Boeing 787 
2)
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1.2 炭素繊維の歴史  

 炭素繊維の歴史は古く、19 世紀後半に Thomas Edison と Joseph Swan が木綿や

竹の繊維を焼いて作った白熱球のフィラメント材にまで遡るとされる。その後、

宇宙開発競争が激化し始める 1950 年代後半になって米国で宇宙開発や軍事用途

の耐熱材料としてレーヨンを原料とする炭素繊維が注目され始めた 9)。1959 年に

フィラメント製造を行っていた UCC 社 (アメリカユニオンカーバイド社 )によっ

てレーヨンを原料とする汎用炭素繊維の工業化が始まった 10,  11)。ついで、1959

年にこの研究に着目した通産省工業技術院大阪工業試験所 (現独立行政法人産業

技術総合研究所 )の進藤昭男博士が研究に着手し、Du Pont 社のポリアクリロニト

リル (PAN)系繊維であるオーロンを用いると炭素化収率が高く、また、酸化させ

た繊維を用いるとさらに炭素化収率が高まることを見出し、同年に日本へ特許出

願 12)をし、1963 年にアメリカ炭素材料学会 (American Carbon Conference)で「On the 

Carbonization of Polyacrylonitorile Fiber」という題目で発表を行ったのが PAN 系

炭素繊維の原点となっている。また、前記会議に参加して進藤の報告を聞いたイ

ギリスの RAE (Royal Aircraft Establishment、王立航空研究所 )が、PAN 系炭素繊維

の研究を開始した 13)。RAE の研究目標は、航空機部材に用いる複合材料の強化材

の開発であり、Watt らは 1964 年 4 月に前処理工程での緊張処理により炭素繊維

を高性能化させ 14,  15)、1966 年には進藤らの炭素繊維や UCC 社が生産を開始した

レーヨン系の高性能炭素繊維と比較して高強度・高弾性率の炭素繊維開発に成功

した 16)。  

1963 年には群馬大学の大谷杉郎教授によって PVC(Polyvinyl chloride)ピッチを

溶融紡糸し、不融化を経て炭化するというピッチ系炭素繊維の原点となる発明が

発表された 17)。これらの他にも、炭化水素ガスと水素の混合気体を用いた気相炭

素化による炭素繊維やフェノール樹脂、リグニンなどの様々な物質を前駆体とし

た炭素繊維の研究開発が行われている。このように、炭素繊維は様々な前駆体を

もとに製造することが可能であるが、現在工業的に製造されている炭素繊維はほ

とんどが PAN 系とピッチ系 (石油・石炭ピッチ )の炭素繊維である。また、2012

年の炭素繊維の製造量は PAN 系炭素繊維が約 100000 トン /年であり、ピッチ系炭

素繊維が約 3000 トン /年である。生産能力は圧倒的に PAN 系炭素繊維のほうが多

く、性能とコストのバランスに優れるためと考えられる。  
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1.3 PAN 系炭素繊維の市場  

開発から半世紀以上を経た PAN 系炭素繊維は、その軽くて強い特徴が省エネル

ギー化や温暖化ガス削減等時代のニーズに合致し、航空機や自動車をはじめとす

る輸送用機器分野、風力発電等エネルギー産業分野をはじめ、さらなる市場拡大

が大きく期待されている 18)。ここで、PAN 系炭素繊維の需要動向と力学特性にお

ける各用途を Fig. 1-4 と Fig. 1-5 に示す 2)。PAN 系炭素繊維の需要は 1980 年代か

ら航空機やスポーツ用途の分野において拡大しており、さらに 1990 年代後半か

らは産業用途を中心に需要が急増していることがわかる。2011 年における需要量

の内訳はスポーツ用途が 17%、航空分野が 17%、産業用途が 66%となっている。

今後は、B787 など炭素繊維を大量に使用する航空機への拡大や、圧力容器や風

力発電、自動車など産業用途でも大幅な伸張が見込まれている。近年では、CNG 

(Compressed Natural Gas)を自動車燃料として使用する際の貯蔵タンクやパイプラ

インを補完するインフラとしての CNG 輸送用タンク、燃料電池に必要な水素ガ

スの供給時に用いられる超高圧水素ガス容器 (CHG)の需要が大きく期待されてい

るが 19)、これらの用途では炭素繊維の引張特性が重要な要素であり、高性能炭素

繊維の開発と CFRP における引張強度発現の理解が求められている。  

2012 年の世界の PAN 系炭素繊維市場を Table 1-1 に示す。Table 1-1 より、PAN

系炭素繊維は東レ、東邦テナックスならびに三菱レイヨンの日系 3 社が 60%近く

のシェアを有している。一方で、炭素繊維への世界規模での注目度の高まりに伴

い、中国、インド、トルコ、韓国などに代表される新興国の企業が相次いで参入

していることに加え、ロシア、中東からの参入も予想され、さらなる競争の激化

が生じる見通しである 18)。  

 

 



6 

 

 

Fig. 1-4 Demand trends for carbon fibers  
2)
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Fig. 1-5 Mechanical properties and applications of PAN-based carbon fibers 
2)

.  

 

 

 

 

 

Industrial

Aerospace

Sporting Goods

B777

B787A380

Industrial

Automobile

A320

Satellite

tonnes/year

150

100

50

0

1970 1975 1980 1985 1990 1995 2000 2005 2010 2015 2020

0

1

2

3

4

5

6

7

8

0 100 200 300 400 500 600 700 800

T
en

si
le

 s
tr

en
g

th
 (

G
P

a)

Tensile modulus (GPa)

Space industry

Primary aircraft structure 

Secondary aircraft

structure 

Industrial and 

sporting goods

High performance 

industrially



7 

 

 

Table 1-1 Production capacity of carbon fiber.  

 

 

1.4 PAN 系炭素繊維の製造方法  

炭素繊維の最大の特徴は、軽くて強いことである。炭素繊維の比重は 1.8 程度

であり競合する他素材の比重 (鉄：7.8、アルミニウム： 2.7、ガラス繊維： 2.5)と

比較して非常に低い。比強度 (強度 /比重 )は鉄の約 10 倍、比弾性率 (弾性率 /比重 )

は鉄の約 7 倍と優れた機械的特性を有する。さらに、疲労特性、耐食性、熱膨張

係数の小ささに起因する (0‒0.1×10
-6

 /K)寸法安定性、化学的・熱的特性、電磁波

シールド性、X 線透過性など、様々な優れた特性を併せ持つ。  

PAN 系炭素繊維の合成に使用されている原料は、ポリアクリロニトリル (PAN)

繊維である。炭素繊維の開発の黎明期である 19 世紀後半から現在に至るまで、

炭素繊維の原料として様々な繊維が研究されているものの、炭素の含有量や不融

化が容易であるという観点から PAN 系炭素繊維が工業化されて現在に至ってい

る。PAN 系炭素繊維の製造工程を Fig. 1-6 に示す。PAN 系炭素繊維の製造工程は、

モノマーであるアクリロニトリル (AN)を重合・紡糸してポリアクリロニトリル繊

維を製造する工程とそれを焼成 (炭化 )して炭素繊維を製造する工程の 2 ステップ

からなる。重合工程では、溶媒に AN を溶かして重合開始剤を添加し、さらに加

熱処理して高分子量のポリアクリロニトリル (PAN)を製造する。モノマーには、

後述する耐炎化工程での反応が低温から開始するように耐炎化促進成分を含有

させる。工業的にはイタコン酸やメタクリル酸を使用することが多い。重合方法

については、衣料用アクリル繊維と同様に、一般的に溶液重合もしくは水系懸濁

重合によりポリマーを得る。溶液重合では、主に DMSO (Dimethylsulfoxide)や DMF 

(Dimethylformamide)、DMAc (Dimethylacetamide)などの有機溶媒、塩化亜鉛や硝

酸およびチオシアン酸ナトリウムなどの水溶液からなる無機溶媒が用いられる

Production capacity

ton/year

Share

%

Toray 31,600 31.7

Toho Tenax 13,900 13.9

Mitsubishi Rayon 10,100 10.1

SGL 9,000 9.0

Formosa Plastics Group 8,750 8.8

Hexcel 7,200 7.2

Others 19,200 19.3

99,750 100
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20)。また、ポリマー設計については、衣料用と比較して分子量を高めに設定し、

極限粘度 []が 1.5‒2.0 程度であるものが工業的に使用されることが多い。紡糸工

程ではポリアクリロニトリルを多数の細孔を持つ口金から吐出して繊維状にす

る。紡糸方法としては、主に紡糸原液を熱雰囲気中で凝固させる乾式紡糸と液中

で凝固させる湿式紡糸があるが、工業的な生産性の高さや設備的な容易さから考

えて湿式紡糸のほうが工業的に優れた方法として広く利用されている。湿式紡糸

の中には紡糸原液を一旦空気中に吐出させ、その後凝固浴液中に浸漬させる乾湿

式紡糸もある。紡糸原液を凝固させた後に、溶媒を温水により取り除く洗浄工程、

熱水中での延伸工程、乾燥緻密化工程を経て通常のアクリル繊維同様の白い PAN

繊維を製造する。紡糸工程中での延伸倍率は、衣料用アクリル繊維よりも高倍率

に設定されており、延伸倍率としては 7‒15 倍程度とすることが工業的に一般的

である。  

焼成工程では、PAN 繊維を酸化性雰囲気下において 200‒300℃の温度条件で加

熱処理 (耐炎化処理 )を行い、さらなる高温条件下においても融解しない環化構造

を有した耐炎化繊維を製造する。酸化性雰囲気については、空気中での反応が主

であるが、酸素や二酸化炭素などの他の酸化性ガスを用いることも可能である。

次に、耐炎化繊維を不活性雰囲気 (窒素雰囲気 )下において 1000‒2000℃の温度条

件で加熱処理 (炭化処理 )を行う。不活性ガスとしては、窒素やアルゴンやヘリウ

ムなどが用いられる。この工程の初期 300‒400℃においては、PAN 分子の切断お

よび架橋反応が生じる。また、400‒900℃においては熱分解が生じ、炭化水素、

NH3 および HCN を発生させて炭素構造が形成されていく。さらに 900℃以上にお

いては残存していた窒素原子が脱離し、炭素構造が発達して炭素繊維を製造する。

通常の炭素繊維より弾性率の高い黒鉛化繊維を製造する場合には、炭化処理の後

に不活性雰囲気下において 2000‒3000℃の温度条件での高温処理を行う。焼成工

程を経た炭素繊維は、硫酸、塩酸および硝酸などの電解質溶液中での電解酸化を

行うことで、炭素繊維表面に酸素を含む官能基を導入する。さらに、炭素繊維の

集束性向上とともに、複合材料として用いる際の樹脂との親和性向上や含浸性向

上を目的としてサイジング処理を行う。サイジング剤には、マトリックス樹脂に

応じてエポキシ系、ウレタン系およびビニルエステル系などが使用される。  
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Fig. 1-6 Fabrication process for PAN-based carbon fibers. 

 

1.5 炭素繊維の単繊維強度分布  

航空機の軽量化に対して有効である一方向 CFRP 複合材料の繊維方向引張強度

を正確に予測するモデルを提案するためには、炭素繊維の引張強度について精密

に理解することが重要である。炭素繊維は脆性材料であり、炭素繊維内に含まれ

る欠陥の存在に起因して欠陥サイズに応じた応力集中が欠陥近傍に発生する。

Tanaka らは、集束イオンビームを用いて炭素繊維に人工欠陥を導入することで炭

素繊維の破壊靭性値を算出し、炭素繊維の引張強度は他の脆性材料と同様に欠陥

と破壊靭性値で表される Griffith の式が成り立つことを示している 21)。ここで、

脆性材料の強度分布は、最弱リンクモデルに基づくワイブル分布に従うことが知

られており 22~24)、炭素繊維の単繊維強度もまたワイブル分布で整理されてきた。

これは、ある試長 L の単繊維に応力が作用しているときの単繊維の破壊確率 F

を式 (1-1)で与えるものである。L0 は代表試長、0 はワイブル尺度母数ならびに m

はワイブル形状係数である。  

 
























m

L

L
F

00

exp1



       (1-1) 

式 (1-1)について両辺整理をして対数を取ると式 (1-2)のように表すことができる。 

00

lnln)
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1
ln(ln




m

L

L

F



      (1-2) 

式 (1-2)の左辺を y 軸、 ln(/0)を x 軸にプロットすることで傾き m の直線で表す

ことができる。さらに、試長 L1、L2 のときの単繊維強度をそれぞれ1、2 とする

と、式 (1-2)より試長と単繊維強度の関係は式 (1-3)で表され、試長の対数と単繊維
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強度の対数の関係は傾き -1/m の直線で表すことができる。  

m

L

L
1

1

2

1

2
















        (1-3) 

式 (1-3)より、試長が短くなるほど単繊維強度は向上するものの、これは炭素繊維

内に含まれる欠陥数が少なくなるとともに最大の欠陥サイズが小さくなるため

と考えられる。炭素繊維の欠陥分布が試長に依存せず一定である単一ワイブル分

布であれば、式 (1-3)はいずれの領域においても成り立つ。この炭素繊維単繊維強

度分布の試長依存性については古くから研究がなされてきた。Asloun 
25)らは、

PAN 系高強度炭素繊維について試長 3‒100 mm の範囲で単繊維引張試験を行い、

Naito
26,  27)らは様々な PAN 系炭素繊維 (T1000GB、 IM600、T300、M60JB)とピッチ

系炭素繊維 (K13D、XN-05)について試長 1~250 mm の範囲で単繊維引張試験を行

い、式 (1-3)が成り立つと述べている。また、各単繊維の直径を考慮した単一ワイ

ブル分布を考えるほうがより正確であるという報告もある 28,  29)。一方で、多くの

場合、長試長 (L1)の単繊維強度 (1)から式 (1-3)を用いて計算した短試長 (L2)の単繊

維強度 (2)と実測した短試長の単繊維強度はしばしば乖離が見られてきた。

Moreton
30)は炭化温度の異なる炭素繊維について試長 5‒10 mm の範囲で単繊維引

張試験を行い、試長 5 mm の単繊維強度は予測されるよりも低い実験値となって

いることから単繊維引張試験における直線性の欠如を指摘している。Hitchon
31)

らは PAN 系炭素繊維について試長 0.5‒50 mm の範囲で、Pickering
32)らは PAN 系

炭素繊維について試長 1‒500 mm の範囲で単繊維引張試験を行い、Fig. 1-7 に示す

ように短試長領域の単繊維強度は予測されるよりも低い実験値となっており、根

拠はないものの短試長領域では長試長領域とは異なる欠陥分布が存在すること

を示している。また、強度が 3 GPa と低いレベルではあるものの、単繊維引張試

験後の破断面を観察することで表面欠陥と内部欠陥のように強度によって支配

的な欠陥が異なることを示唆する報告もある 33)。  
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Fig. 1-7 Weibull plots at different gauge lengths and Ln characteristic strength versus 

Ln length showing parabolic fit to da ta 
32)

.  

 

破断要因が複数存在すると仮定して、それらが競合して存在するときのモデル

として、競合リスクモデルに基づく多重モードワイブル分布が提案されている 34)。

複数の破断要因が存在するときのそれぞれの破断に起因する分布関数は式 (1-4)

で表されるので、全体の分布関数 F は式 (1-5)で表される。  
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ここで、破断要因は複数存在すると考えられるが破断要因をいくつも仮定すると

解析が困難となるため、破断要因が 2 種類のときを考えると式 (1-5)は式 (1-6)で表

される。  

  )(1)(1)(1 21  FFF        (1-6) 

さらに、F1()と F2()のワイブル尺度母数をそれぞれ01 と02、ワイブル形状係

数を m1 と m2 とすると、式 (1-6)は式 (1-4)より式 (1-7)に示す複合ワイブル分布

(Bimodal Weibull distribution)で表される。  
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     (1-7) 

前述した単一ワイブル分布では説明できない炭素繊維単繊維強度分布の試長依
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存性について、複合ワイブル分布を仮定して単繊維強度分布を推定した研究例は

多くある 35~42)が、いずれも実験結果を説明するために複合ワイブルパラメータを

フィッティングパラメータとして解析しており、実際に短試長領域において複数

の破断要因を明確にした例はない。  

また、単繊維ごとに欠陥の分布状態が大きく異なると仮定し、単繊維長手方向

の強度分布と単繊維間の強度分布を別々に考えた合成ワイブルモデル (Weibull of 

Weibulls)も提案されており、2000 年に Curtin ら 43)
 によって提唱され、岡部や

Andersons ら 44)によって応用されている。まず、単繊維ごとに試長 L からなる繊

維集合において、任意の繊維 i の破断確率
i

fP が式 (1-8)に従うと仮定する。  






























i

i

f
L

L
P

00

exp1       (1-8) 

ここで、 はワイブル形状係数、 i

0 は長さ L0 における単繊維 i のワイブル尺度

母数である。さらに、各繊維のワイブル尺度母数 i

0 もまたワイブル分布に従うと

すると、ワイブル尺度母数 i

0 は式 (1-9)で表される。  






























m
i

iF
0

0
0 exp1)(




       (1-9) 

ここで、 )( 0

iF  は各繊維のワイブル尺度母数に対する破断確率、m はこの分布に

おけるワイブル形状係数ならびに
0 はワイブル尺度母数である。つまり、単繊維

長手方向の強度分布の広がり (=)は一定であるが、各単繊維のワイブル尺度母数

のばらつきを考慮して累積破断確率を合成関数の形で与えたものである。このよ

うに、炭素繊維単繊維強度分布の試長依存性を説明するためにいくつかのワイブ

ル分布が提案されているものの結論は得られていない。  

 炭素繊維の単繊維強度は、Fig. 1-8 に示すように、通常紙タブに単繊維を接着

剤で固定を行い、紙タブごと試験機に固定することで単繊維に引張荷重を負荷す

ることで求める。すなわち、固定領域にも樹脂 (接着剤 )の物性に依存した応力が

加わることになり、試長に対してクランプ部分の影響が大きくなる短試長領域の

評価においては考慮する必要がある。Phoenix ら 45)は、Kelly-Tyson 型の応力回復

を仮定して固定領域の単繊維強度への影響 (クランプ効果 )を見積もり、試長 1 mm

においては単繊維強度が 10～20%低下すると報告している。また、Stoner ら 46)

や Padgett
47)らは、試長に依存しない固定領域の影響をワイブル分布に考慮して解

析を行っている。さらに、Pavia ら 48)はピッチ系炭素繊維や PAN 系炭素繊維など
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様々な炭素繊維に対して固定領域の影響を考慮した解析を行い、Moran
49)らはク

ランプ部分の影響を炭素繊維の表面処理を変えることで検討を行っている。これ

らの解析から、試長 5~10 mm 程度までは固定領域の単繊維強度への影響は小さく、

それよりも短試長となるとクランプ部分の影響を考慮すべきであるとしている。

これらの考察に基づいて、近年 Tanaka らは、PAN 系炭素繊維について試長 5~50 

mm の範囲において単繊維引張試験を行うと試長補正を行ったワイブル分布は一

本の直線で整理できることを示しており、試長 5‒50 mm の領域においては炭素繊

維の単繊維強度分布は欠陥分布に差異のない単一ワイブル分布で表せることを

明らかにし、様々な PAN 系炭素繊維のワイブルパラメータを Table 1-2 に示すよ

うに結論付けている 21)。一方、一方向 CFRP 複合材料の繊維方向引張強度に重要

な試長 5 mm よりもさらに短い領域については、単繊維引張試験では試験が困難

であることから十分な検討は行われていない。  

 

  

Fig. 1-8 Single fiber testing tab.  

 

Table 1-2 Weibull parameters of the carbon fibres  
18)

.  

 

 

 

 

 

 

 

 

Cutting before the tensile test

Single fiber

Grip Area Gauge length Glue
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炭素繊維の単繊維強度分布について、単繊維引張試験に加えて、Fig. 1-9 に例

示する、樹脂に単繊維を埋め込んだ単繊維コンポジット (Single fiber composite)に

よる試験も広く用いられている。単繊維コンポジット試験は、実際の CFRP 複合

材料内部において発生する多重破断を直接観察することができる。加えて、単繊

維コンポジットに引張荷重を負荷することで繊維を破断させて負荷応力と繊維

破断数の関係から繊維軸方向に存在する強度分布を評価することが可能である。

Hui ら 50)は、繊維破断部近傍における繊維の応力分布を表現する上で破断繊維の

応力が破断部から線形に回復するとした完全降伏モデルを用いて解析を行って

いる。さらに、Okabe ら 51)は負荷ひずみが大きくなったときのマトリックス樹脂

のひずみ硬化を考慮した解析を行っている。  

本論文の第 2 章では、単繊維引張試験により長試長領域の単繊維強度分布の調

査に加えて、単繊維複合材料を用いた引張試験 (フラグメンテーション試験 )によ

り一方向 CFRP 複合材料の繊維方向引張強度に重要と考えられる短試長領域の単

繊維強度分布の評価を行った。短試長領域における単繊維強度分布を調査するた

めに、高い応力を負荷させた条件においても繊維・樹脂の界面はく離が生じない

ように繊維表面処理と樹脂を適切に選択して試験を行った。また、得られた単繊

維強度分布については、これまで検討されてきた試長依存性の考え方との整合性

についても検証も行った。  

 

 

 

Fig. 1-9 Typical single-fiber composite specimen. 

 

 

 

 

 

 

 

Tensile load

Embedded single fiber



15 

 

1.6 一方向 CFRP 複合材料の引張強度論  

一方向材は複合材料における繊維強化機構が最も発現する形態であり、一方向

CFRP 複合材料の繊維軸方向引張強度に関しては多くの研究がなされてきた。破

断繊維の荷重負担分を同一平面内に存在する全ての健全な繊維によって均等に

分配されると仮定したモデルを Global Load Sharing (GLS)モデルという。GLS 条

件下の複合材料では、マトリックスクラックや繊維とマトリックスとの界面にお

けるはく離の発生に起因して、断面方向に対して繊維間の応力を伝達するマトリ

ックスが損傷し、その役割を果たさない。そのため、繊維破断部近傍の繊維に対

して局所的な応力集中は存在せず、繊維破断部が新たな繊維破断を誘起すること

はない。GLS 条件下の複合材料において発生する繊維破断は、繊維損傷部の位置

に依存せず、複合材料に対する負荷応力と繊維の持つ欠陥分布のみに支配される。

ここで、Curtin は、GLS に基づく極めて簡便なモデルを提案している 52)。Fig. 1-10

に示すようにマトリックス樹脂中に繊維が一列に配置されているモデルにおい

て、繊維と比較して母材であるマトリックス樹脂の剛性は極めて低いためその荷

重負担は考慮しない。繊維の強度分布は式 (1-10)のワイブル分布に従うとする。  
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      (1-10) 

P f  (f,  L)は試長 L の単繊維に応力f が作用しているときの単繊維の破壊確率、L0

は代表試長、0 はワイブル尺度母数、m はワイブル形状係数である。  

 

Fig.1-10 Fiber reinforced composite: failure model  
53)

.  
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次に破断繊維の応力分布を考えると、繊維軸方向の荷重変化は界面に生じるせ

ん断応力 によって生じるため、力のつり合いから式 (1-11)のシアラグ方程式 54)

が得られる。  

rdz

d f  2
         (1-11) 

ここで、r は繊維半径である。が繊維側面の位置 z に依存せず一定と考える場合、

式 (1-11)は式 (1-12)のように表される。  

r

z
f




2
         (1-12) 

式 (1-12)より、Fig. 1-11 に示すように繊維応力は線形に回復することになる。す

なわち、破断部から距離 r f/2離れると健全な繊維と同じ応力分布となり、この

長さは応力回復長さ (=)と呼ばれる。  

 

 

Fig.1-11 Schematic of stresses around a broken fiber and axial fiber stress f vs 

position z around a break 
55)

.  

 

次に、Fig. 1-10 の太線で示す断面部分に生じている平均応力を考える。太線で

示す断面部分から 以上離れた位置での繊維破断は無視できると考え、平均応力

の算出には上下の破断のみを考える。この区間に存在する破断繊維および健全

な繊維の割合は式 (1-11)より、P f  (f, 2)および 1-P f  (f, 2)となる。健全な繊維の

応力は破断前と同様にf であり、破断繊維の応力は太線で示した断面から破断し

ている点までの距離を l とすると式 (1-13)のようになる。  

 
r

l


2
         (1-13) 

繊維破断は 2の区間で一様に起こりうるので、破断繊維に生じる平均応力は、  

 
2

f

mean


          (1-14) 
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となる。したがって、各断面での平均応力は、  

   )2,()2,(1  ffmeanffff PPV   








 )2,(

2

1
1  ffff PV　       (1-15) 

となる。2で繊維が破断する確率 P f  ( f, 2)をテイラー展開の第 1 項までとるとす

ると式 (1-17)に示すように近似できる。  
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       (1-16) 

さらに、式 (1-16)を式 (1-15)に代入すると、式 (1-17)となる。  
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ここで、c は、  
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である。一方向材の最終強度は、 f を変えた場合に応力がそれ以上大きくなら

ないときと考えることができるので、  
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      (1-19) 

であり、式 (1-19)は以下のように表される。  

 c

m

f
m


1

1

2

2 











        (1-20) 

式 (1-20)を式 (1-17)に代入すると一方向 CFRP 複合材料の繊維軸方向引張強度UTS

は式 (1-21)のようになる。  
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     (1-21) 

以上のように、Curtin は式 (1-21)で示されるように繊維軸方向の引張強度UTS

に対して、V f：繊維の体積分率、L0：代表試長、0：ワイブル尺度母数、m：ワイ

ブル形状係数、r：繊維半径、：界面せん断強度のみで決まる簡便な式を提案し、

実験結果を説明しうることを示している。また、Numeister は Curtin と同様に解

析的に引張強度を与え 56)、Hui らは CMC について同様に引張強度を示している

50)。  
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さらに、Zhou らは、3 次元複合材料を繊維軸方向に離散化してそれぞれにおけ

る変位場をグリーン関数により算出し、ZC モデルとして提案している 57)。Okabe

らは、マトリックス樹脂の弾塑性挙動を考慮した 3 次元シアラグ解析を利用する

ことで、一方向 CFRP 複合材料の引張強度についてより精密に議論を行っている

58)。  

一方で、実際の一方向 CFRP 複合材料の繊維軸方向の破壊過程を考えると、破

断繊維の応力はマトリックス樹脂に分配されるので、繊維破断箇所近傍のマトリ

ックス樹脂には応力集中が生じていると考えられる。すなわち、破断繊維の荷重

負担分を同一平面内の破断繊維部近傍に位置する繊維ほど大きいという局所的

な応力集中が存在することを考慮したモデルを Local Load Sharing (LLS) モデル

という。LLS 条件下の複合材料において、破断繊維の応力負担分が同一平面内の

健全な繊維によって負担されることは GLS 条件下の複合材料と同様であるが、そ

の負担分は繊維ごとに異なり、繊維破断部近傍に位置する繊維ほど応力負担が大

きく、破断部から断面方向へ離れるにしたがってその負担分は減少する。このよ

うな応力分配条件であるために、同一平面内において局所的な応力集中が存在し、

Fig. 1-12 に示すように損傷が集積しやすい状態となっている。この損傷集積部は

クラスターと呼ばれ、応力伝達は繊維間に存在するマトリックス樹脂を介して行

われる。  

 

 

Fig. 1-12 Microscopic appearance of T700S CFRP 
59)

.  
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LLS に関しては Zweben が先導的な研究を行い 60)、Hedgepeth と Van Dyke はせ

ん断のみを負担するマトリックス樹脂と等間隔に配置された繊維要素で構成さ

れた二次元弾性モデルである HVD 理論を提案し、Fig. 1-13 に示すように 1 本の

繊維が破断したときに周囲の繊維への応力集中値を繊維配置の違いにより与え

ている 61)。  

 

 

 

Fig. 1-13 In-plane load transfer for a single broken under unit applied load, as 

calculated the Hedgepeth and Van Dyke method: (a) square lattice, (b): hexagonal 

lattice 
61)

.  

 

Wada らは HVD 理論を用いて繊維本数やワイブル係数が応力集中係数に与える

影響を算出している 62)。Landis らは繊維破断周りの応力集中を計算するため有限

要素法を用いた正確な二次元シアラグ解析モデルと三次元シアラグ解析モデル

を提案 63,  64 )し、マトリックス樹脂が完全弾性体の場合ではあるものの、マトリッ

クス樹脂の軸方向の応力負担を考慮できることを示している。一方、HVD 理論で

は破断繊維の隣接繊維への応力集中係数を約 1.1 と結論付けているものの、

Nedele と Wisnom は 3 次元有限要素法により解析を行い、隣接繊維への応力集中

係数を 1.06‒1.07 とやや低めに算出し、隣接繊維への応力集中の一方向 CFRP 複

合材料への寄与は小さいと結論付けている例もある 65~67)。また、Okabe らはマト

リックス樹脂の微視的損傷を考慮した三次元シアラグモデルを提案し 68)、マトリ

ックス樹脂の構成則を考慮した 3 次元有限要素解析と繊維破断周りの応力分布が

一致しているばね要素モデルを用いて破断繊維部近傍に位置する繊維への応力

集中を考慮した Spring Element Model を提案している 69~71)。詳細については第 3

章で述べるが、Spring Element Model は反復計算を必要とする繊維破断による無
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効長さ内の応力を直接与えることから、比較的現実に近い大スケールでの計算が

可能であり、FEM と同等の応力場の精度を持ち、かつ三次元シアラグモデルと同

等の破断シミュレーションを高速に行うことが可能である。繊維破断部の隣接繊

維への応力集中を考慮したこれらのモデルでは、隣接繊維の影響を考慮しない

GLS モデルに対して低い強度値を予測し、これは実験結果とも整合する傾向であ

る。このように、一方向 CFRP 複合材料の引張強度予測は複合材料内部の応力分

布を FEM 解析により理論的に裏付け、精度良くかつ簡便に予測可能となってい

る。本論文の第 3 章では、第 2 章で同定した炭素繊維の精密な単繊維強度分布と

Okabe らによって提案された 3 次元ばね要素モデルを用いて、より正確に一方向

CFRP 複合材料の引張強度について予測・議論を行った。  

一方向 CFRP 複合材料の繊維軸引張強度について、繊維と樹脂の界面状態の引

張強度への影響を検討した報告もある。Goda は、一方向ボロン繊維強化エポキ

シ複合材料について、界面せん断強度を変化させたときの一方向材引張強度を有

限要素法での数値シミュレーションにより検討し、Fig. 1-14 に示すように界面せ

ん断強度が低く界面剥離が大きい系に加えて界面せん断強度が非常に高くマト

リックスクラックを形成する系では引張強度が低下することを示している 72)。ま

た、Li らは、Fig. 1-15 に示すように一方向繊維強化エポキシ樹脂複合材料と一方

向繊維強化ポリプロピレン樹脂複合材料について、Goda らと同様に界面せん断

強度を変化させたときの一方向材引張強度を有限要素法での数値シミュレーシ

ョンにより検討し、Goda と同様の結論を導いている 73)。Zhao と Takeda は、ガラ

ス繊維とエポキシ樹脂複合材料における界面状態が引張強度に与える影響につ

いて実験的に検討を行い、界面せん断強度の向上に伴い引張強度は高くなるもの

の、過度な界面せん断強度の向上は引張強の低下を誘起することを示し、Fig. 1-16

に示すように繊維破断周りの界面剥離やマトリックスクラックなどの樹脂破壊

が大きく影響することを示唆しているが 74)、LLS に基づく計算結果は界面せん断

強度が高いほど引張強度は高まるので、実験結果とは合致しない 75)。Ochiai らは、

シアラグ解析にモンテカルロシミュレーションを組合せた数値モデルを提案し、

界面はく離に伴う一方向材の破壊過程を検討している 76,  77 )。 Johnson らは、-ア

ルミナ繊維やガラス繊維とエポキシ樹脂において、フラグメンテーション試験に

よる実験と有限要素法を用いた解析により、樹脂弾性率やせん断降伏応力の違い

により繊維破断部に形成するマトリックスクラックの形状 78)への影響や繊維の

応力状態 79)について検討を行っている。  
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Fig. 1-14 Effect of interfacial shear strength on the strength and reliability of 

boron/epoxy composites 
72)

.  

 

 

 

Fig. 1-15 The strength of the epoxy-matrix and PP-matrix composites is affected by 

different interfacial shear sliding strength 
73)

.  
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Fig. 1-16 Typical micro-damage modes in SFC with different interfacial adhesion 

strengths. (a) Water-sized; (b) -GPS-treated; (c) -MPS-treated; (d) 

-APS/urethane/paraffin-treated and (e) urethane-sized 
74)

.  

 

CFRP 複合材料中の繊維破断挙動を顕微鏡  
53,  80 )やアコースティックエミッシ

ョン 81)ならびに Synchrotron Radiation Computed Tomography
82)により可視化する

ことで、破断繊維部近傍に位置する隣接繊維への応力集中を実験的に評価する試

みもある。これら実験結果からは比較的低い応力で Fig. 1-17 に示すような繊維破

断の集積であるクラスターが形成しており、応力集中に起因するクラスター形成

が最終破断に重要であるとしている。さらに、実験的に得られたクラスター形成

挙動を引張強度予測に導入する試みも見られる 83)。  
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Fig. 1-17 SRCT image of (a) diffuse, (b) co-planar clustres
80)

. 

 

 

破断繊維部近傍に位置する繊維への応力集中を理解するため、モデル的に単繊

維を 5 本並行に配置したマルチファイバーコンポジットを用いて破断繊維の隣接

部分への応力集中を Fig. 1-18 に示すように Raman 分光法により直接測定した研

究も報告されている 84~89 )。  

接着が十分な系では、応力集中係数は樹脂と繊維の弾性率の比が大きくなるほ

ど、また、樹脂のせん断降伏応力が大きくなるほど、あるいは、繊維間距離が小

さくなるほど高まることを Raman 分光法による測定 84~88)と 2 次元有限要素法  
88)

により明らかにしている。2 次元有限要素法では応力集中係数が 1.20‒1.25 とし、

さらに 3 次元有限要素法では破断した繊維の周囲の繊維が応力を負担することで

破断繊維部近傍に位置する繊維のバルクとしての応力集中係数は 1.1‒1.2 である

と結論付けている 89)。しかしながら、これらの Raman 分光法による測定結果は

低応力でもクラスターが形成する実験結果を説明できるものではない。  

低応力でもクラスターが形成するような実験結果については、マトリックスク

ラックが生じることにより応力集中係数が高まるためと考えられている。Galiotis

らはマトリックスクラックを考慮した FEM 解析を行うことで、繊維間距離が小

さい場合の隣接繊維への応力集中係数は 1.16‒1.23 であると明らかにした 90~92)。

これらの解析から、マトリックスクラックが形成することにより隣接繊維の応力

集中が高まることを結論付けているが、マトリックスクラックによる応力集中の

理解は十分ではない。以上より、繊維破断部近傍においてマトリックスクラック

が形成する場合には、隣接繊維に生じる応力集中を考慮して一方向 CF/エポキシ

複合材料の繊維方向引張強度を考える必要がある。本論文の第 4 章では、繊維破

断が生じたときにマトリックスクラックが形成するような系において、マトリッ
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クスクラックの影響を考慮した一方向 CFRP 複合材料の引張強度について予測・

議論を行った。  

 

 

Fig. 1-18 Strain profiles determined from stress-induced Raman band shifts for a 

Tenax HMS-40/epoxy microcomposite containing a 2 -D array of five fibres with a 

relatively small inter-fibre spacing. The inter-fibre spacing is a indicated in each plot in 

terms of the fibre diameter, . The applied strain is (a) 0%, (b) 0.9%, (c) 1.1%, (d) 1.7% 

84)
.  

 

実際に使用される構造部材は概して大きく、強度などの材料特性を同一の寸法

で直接測定することは困難であるため、多くの場合は寸法の小さな材料を用いて

実験を行うことで強度を予測する。また、材料寸法が大きくなるほど材料中に存

在する欠陥数が増加し、材料の破壊は欠陥分布により支配されると考えられる。

このように、欠陥分布が強度に影響を与え、材料の破壊が確率論的な取り扱いを

する場合についても最弱リンク説が用いられ、CFRP 複合材料におけるサイズス

ケーリングについても研究がなされている 93~97 )。Phoenix らは、GLS 条件下での
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サイズスケーリングについて検討を行い、破断部が存在する断面内全てに均等に

応力分配されることから繊維強度分布のみに支配され、サイズ効果は CFRP 複合

材料の長手方向のみに存在することを示している 93)。また、Ibnabdeljalil と Curtin

は、LLS 条件下での一方向材の引張強度について Green 関数を用いたサイズの異

なる解析モデルを提案し、モンテカルロシミュレーションを行うことで断面積、

長さ方向の両方にサイズ効果が存在することを示している 94)。Okabe ら 71,  96 )は、

繊維本数を ns、繊維長さを Ls としたばね要素モデルを用いてモンテカルロ法によ

る数値シミュレーションを行っている。数値シミュレーションによって得られる

繊維強度分布が合成ワイブル分布に従う場合、任意寸法 (繊維本数 n、繊維長さ

L)の試験片における累積破壊確率 P(b)はシミュレーションによって得られた強度

分布に式 (1-22)と式 (1-23)の最弱リンク説に適用することで与えられる。  
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ここで、 s

0 と ms はそれぞれシミュレーション結果より得られるワイブル尺度母

数とワイブル形状係数であり、は長さに対する補正係数である。このとき、任

意寸法 (繊維本数 n、繊維長さ L)における CFRP 複合材料強度の尺度母数 ~は式

(1-24)で表される。  
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このサイズスケーリング手法により予測した結果と実験結果との比較を Fig. 1-19

に示すが、予測結果は実験強度の最大値よりも 10%程度高い値となっているだけ

であり、おおよそ予測できていると言える。本論文の第 3 章と第 4 章で議論する

一方向 CFRP 複合材料の引張強度については、実験の試験片寸法を考慮するため

サイズスケーリング手法 96)を用い、数値シミュレーション結果と実験結果につい

て精密な比較を行った。  

 



26 

 

 

Fig. 1-19 Predicted tensile strength versus number of fibers  
71)

.  

 

 

1.7 本博士論文の目的と概要  

 炭素繊維強化プラスチック (CFRP)複合材料は、他の素材と比較して比強度、比

剛性に優れるため、これまでスポーツ、航空機、産業用途とその利用分野を拡大

してきた。近年では、環境問題の世界的な高まりを受けて、今後の需要拡大が予

想されている航空機においても燃費改善が大きく求められるとともに、その環境

に与える影響や経済性にも大きな関心が集まっており、CFRP 複合材料の適用拡

大が期待されている。航空機においては、軽量化の有効な手段の一つである CFRP

複合材料の繊維軸方向の特性は重要であり、特に、基本的な特性である一方向

CFRP 複合材料の繊維方向引張強度について理解することが必要である。そこで、

本研究では、一方向 CF/エポキシ複合材料の繊維方向引張強度を正確に予測する

モデルを提案することで、CFRP 複合材料物性の更なる向上と繊維・樹脂・界面

の設計指針を得ることを目的とする。  

本論文は全編 5 章からなる。第 1 章は序論であり、現状の航空宇宙分野におけ

る炭素繊維複合材料の利用と航空宇宙分野で主に用いられる PAN 系炭素繊維の

概略について示した。続いて、一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強度を正確に

予測する上で重要な炭素繊維の単繊維強度分布について述べ、短試長領域の単繊

維強度分布を明らかにするために重要な単繊維強度分布の試長依存性に関する
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既往の研究報告にて提案されている単繊維強度分布モデルについてまとめた。さ

らに、一方向 CFRP 複合材料の引張強度に関して、これまでに提案されている強

度予測モデルと実験結果に関するこれまでの研究内容を網羅的に述べ、本研究の

目的と背景を明らかにした。  

 第 2 章では、一方向 CF/エポキシ複合材料の繊維方向引張強度の支配因子の一

つである炭素繊維の単繊維強度分布の同定を行った。特に、これまでの研究では

明確にされてこなかった短試長領域の単繊維強度分布について厳密に議論する

ために、単繊維引張試験と単繊維複合材料を用いた引張試験 (フラグメンテーショ

ン試験 )により評価を行い、精密な単繊維強度分布の同定を行った。単繊維引張試

験を用いて長試長領域の単繊維強度分布を同定し、さらには新規に開発したフラ

グメンテーション試験を用いて短試長領域の単繊維強度分布の同定を行い、長試

長領域から短試長領域まで矛盾なく説明できる単繊維強度分布について提案し

た。また、同定した単繊維強度分布について、これまでの単繊維強度分布の試長

依存性に関する研究例との比較を行うことで、得られた単繊維強度分布の妥当性

に関する考察を行った。また、単繊維強度分布の妥当性を示すために、物性の異

なる 2 種類の PAN 系炭素繊維を用いて検討を行った。さらに、炭素繊維の単繊維

強度分布の更なる向上に向けて、炭素繊維の単繊維強度を支配している欠陥につ

いて述べるとともに、現状の炭素繊維の限界強度について示した。  

 第 3 章では、第 2 章で得られた精密な単繊維強度分布を用いて一方向 CF/エポ

キシ複合材料の繊維方向引張強度の予測を行った。本章では、マトリックス破壊

の影響が小さい繊維 /マトリックス樹脂系を用いて検討を行った。引張強度予測に

は、一方向繊維複合材料中の繊維を六角形配列された縦方向のばねとして、マト

リックスをせん断剛性のみを有する横方向ばねとして扱うばね要素モデル

(Spring Element Model)を用いて数値シミュレーションを行った。さらに実際の試

験片寸法を考慮するためにサイズスケーリングを行い、実験結果と予測結果の比

較・考察を行った。また、引張強度予測の妥当性を示すために、物性の異なる 2

種類の PAN 系炭素繊維を用いて検討を行った。  

 第 4 章では、実際の航空機用途に近い CF/エポキシ樹脂物性を示す系を用いて

評価・解析を行った。すなわち、繊維破断部近傍においてマトリックスクラック

が形成する系であり、マトリックスクラックによる隣接繊維表面への応力集中を

考慮した一方向 CF/エポキシ複合材料の繊維破断プロセスと繊維方向引張強度の

予測について検討を行った。繊維破断部の隣接繊維への応力集中係数については、
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2 本の繊維を繊維径以下の距離で並行に配置したダブルファイバーフラグメンテ

ーション試験を用いて 2 本の繊維破断挙動を定量的に取得した。得られた繊維破

断挙動に対して、繊維表面近傍の応力集中係数を導入したばね要素モデルを用い

て繊維破断挙動を数値シミュレーションして実験結果との比較・考察を行った。

また、マトリックスクラック先端近傍の樹脂が弾性的な特性を持つとする SSV モ

デルを導入した FEM 解析から繊維表面近傍に局所的に生じる応力集中について

考察を行った。さらに、第 2 章で取得した短試長領域を含む精密な単繊維強度分

布と前述した解析により同定した繊維破断部近傍に隣接した繊維への局所的な

応力集中を考慮したばね要素モデルによる一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強

度を予測して実験結果との比較・考察を行い、一方向 CF/エポキシ複合材料物性

の更なる向上における設計指針を示した。  

 第 5 章は本論分の結論であり、得られた知見を包括的に述べた。  
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第 2 章  炭素繊維の単繊維強度分布の同定  

2.1 緒言  

 炭素繊維強化プラスチック (CFRP)複合材料は、他の材料と比較して優れた比強

度および比剛性を有していることから、航空宇宙分野を中心に用途が拡大してい

る。航空機用途では軽量化の有効な手段である CFRP 複合材料の繊維軸方向の特

性が重要であり、基本的な特性である一方向 CF/エポキシ複合材料の繊維方向引

張強度の支配因子について理解することが不可欠である。一方向 CF/エポキシ複

合材料の繊維方向引張強度の支配因子の一つとしては、炭素繊維の単繊維強度分

布自体が重要であり、特に短試長領域における単繊維強度分布が重要であるが、

これまで十分な研究はなされていない 1~6)。  

 炭素繊維の単繊維強度分布に関する研究は古くから行われており、n 個の環が

直列に連結した最弱リンクモデルに基づくワイブル分布で整理されてきた。この

モデルによると、単繊維強度分布はワイブル形状係数とワイブル尺度母数の二つ

のパラメータで表される。通常、炭素繊維の単繊維強度分布は単繊維引張り試験

により実験的に得られる。しかし、短試長領域の単繊維強度分布の実験値は、試

長 50 mm や 25 mm の単繊維引張り試験から外挿されるよりも低い値 7~10)となり、

欠陥分布の影響や末端効果 11)の影響が指摘されている。後者については、チャッ

ク部においてシアネート系やエポキシ系接着剤を用いて単繊維を包埋してチャ

ッキングしていることから、接着剤内の繊維に荷重が負荷されることで実試長が

不正確であるという問題である。応力の増加に伴い接着剤内部の繊維が伸びるこ

とから、特に、チャック間距離が短いほど実試長とチャック間距離の乖離が顕著

となる。一方、樹脂中に単繊維を埋め込んだ単繊維複合材料のフラグメンテーシ

ョン試験から単繊維強度分布を評価する手法がある 12~14)。この手法は破断数と破

断ひずみの関係が理論的に示されているために、短試長領域においてはより正確

に単繊維強度分布を測定することができる 8)。  

 本章では、これまでの研究では明確にされてこなかった短試長領域の単繊維強

度分布について厳密に議論するため、単繊維引張試験と単繊維複合材料を用いた

引張試験 (フラグメンテーション試験 )を用いることで、精密な単繊維強度分布の

同定を行った。単繊維引張試験を用いて長試長領域の単繊維強度分布の同定を行

い、さらには新規開発したフラグメンテーション試験を用いて短試長領域の単繊

維強度分布の同定を行うことで、長試長領域から短試長領域まで矛盾なく説明で

きる単繊維強度分布について提案した。また、同定した単繊維強度分布について、
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これまでの単繊維強度分布の試長依存性に関する研究例との比較を行い、得られ

た単繊維強度分布の妥当性に関して考察を行った。  

 

2.2 試験材料  

炭素繊維には、東レ製 PAN 系高強度・中弾性率炭素繊維“トレカ”T800S と高

強度・標準弾性率炭素繊維“トレカ”T700S を用いた。T800S、T700S の物性を

Table 2-1 に示す。  

 

Table 2-1 Physical and mechanical properties of TORAYCA 
TM

 T800S and T700S 

fibers 
15)

.  

  T800S T700S 

Bundle strength GPa 5.9 4.9 

Tensile modulus GPa 294 230 

Density g/cm
3
 1.8 1.8 

Diameter μm 5.4 6.9 

Crystallite thickness nm 2.0 1.9 

Orientation parameter - 0.82 0.81 

 

2.3 実験方法  

2.3.1 単繊維引張り試験  

長試長領域における単繊維強度分布を単繊維引張試験を用いることで評価し

た。炭素繊維束からランダムにサンプリングした単繊維を接着剤  (Three Bond 

1782)により紙タブに貼り付け、テンシロン万能材料試験機  (Tensilon TRC-1210A; 

A&D Ltd, Japan)により単繊維引張り試験の評価を行った。試長は 10、25 および

50 mm であり、引張り速度はいずれも 0.04 min
-1 とした。いずれの試長において

も 50 本の単繊維について評価を行い、T800S の試長 25 mm と 50 mm については

同一の単繊維を用いて評価を行った。  
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2.3.2 フラグメンテーション試験  

エポキシ樹脂をマトリックスとして使用した単繊維複合材料の単繊維強度分

布は、4 点曲げ試験法を用いたフラグメンテーション試験により求めた．エポキ

シマトリックスにはビスフェノール A 型エポキシ樹脂化合物を用い、繊維間隔が

1 mm と十分に離れている 5 本の単繊維を 50‒80 μm の深さに埋め込んだ単繊維複

合材料の試験片を作製した。樹脂の成形には、主剤 DGEBA (Diglycidyl ether of 

Bisphenol A)に対して質量比 10%の割合で硬化剤 DTA (Diethylenetriamine)を使用

し、主剤・硬化剤を良く混合した後に、50℃の温度条件で 5 時間の加熱成形を行

った。フラグメンテーション試験に用いた DGEBA 樹脂の物性と応力 -ひずみ線図

をそれぞれ Table 2-2 と Fig. 2-1 に示す。さらに、作製した試験片と評価に用いた

4 点曲げ冶具を Fig. 2-2 に示す。作製した試験片に対し、室温環境下において 0.1%

間隔でひずみを与え、偏光顕微鏡により試験片の中心部 10 mm について観察を行

うことで繊維破断数を評価した。実験に供した試験片は 55 本である。ここで、

各繊維に負荷されるひずみ  f は式 (2-1)のとおりである。  

rcf
D

dD



 







 


20.2
      (2-1) 

ここで、c はコンポジットひずみ (%)、はゲージファクター  (=2.03)、D は試験

片厚み  (mm)、d は単繊維埋め込み深さ  (mm)、r は残留ひずみ  (%)である。残留

ひずみ  (r)は TMA による熱膨張係数測定から 0.14%とした。次に、各ひずみ (1.7、

2.7および 3.6%)における繊維破断部の偏光顕微鏡写真と Cox のシアラグモデルを

用いた応力回復挙動との比較をそれぞれ Fig. 2-3 と Fig. 2-4 に示す。高ひずみ領

域においても単繊維と樹脂との間にはく離は発生せずに接着していることを確

認している。また、本検討では、マトリックス樹脂が弾塑性変形していることで

界面せん断応力が飽和しない弾塑性シアラグモデルを用いた Okabe-Takeda モデ

ル 7)によりワイブルパラメータの算出を行った。ひずみを応力に変換するときは

Table 2-1 に示したストランド弾性率を用いて、弾性率はひずみ依存性なく一定と

して解析を行った。  
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Table 2-2 Material properties of matrix utilized for SFC. 

Matrix initial modulus  GPa 3.9 

Matrix modulus after yielding MPa 57 

Matrix yield stress  MPa 77 

Matrix shear modulus  GPa 1.4 

 

 

 

Fig. 2-1 Stress-strain curve of the matrix used for SFC.  
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(a) 

 

 

(b) 

        

Fig. 2-2 Schematic illustrations of (a) the specimen and (b) four -point bending rigs.  
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(a)                   (b)                   (c)  

 

1.7%                  2.7%                 3.6%  

Fig. 2-3 Birefringence patterns around a fiber break at (a) 1.7%, (b) 2.7% and (c) 3.6% 

single-fibers strain. 

 

 

Fig. 2-4 Predicted behavior (elastoplastic shear-lag model 
6)

) and experimentally 

determined stress-recovery length values. The images (a), (b) and (c) in Fig. 2 -3 were 

converted to grayscale images. The brightness distributions of the fiber -break point in 

the images were measured to determine the lengths corresponding to (a), (b) and (c). 
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2.4 長試長領域における単繊維強度分布の同定  

短試長領域の単繊維強度分布は長試長領域の単繊維強度分布に強く影響を受

けるために、まずは単繊維引張り試験とフラグメンテーション試験により長試長

領域 (10‒50 mm)の単繊維強度分布の同定を行った。  

単繊維引張試験を試長 10、25 および 50 mm についてそれぞれ試料数 50 の条件

において、式 (2-2)に基づいてワイブルプロットした。  

00

lnln)
1

1
ln(ln




m

L

L

F



      (2-2) 

ここで、L0 は代表試長 (=10 mm)、0 はワイブル尺度母数、m はワイブル形状係数

である。各試長におけるワイブルプロットとワイブルパラメータをそれぞれ Fig. 

2-5 と Table 2-3 に示す。Fig. 2-5 より、試長 10‒50 mm において試長補正したワイ

ブル分布は 1 本の直線で整理できることがわかる。また、L0=10 mm のときのワ

イブル形状係数 m は 4.1 であり、ワイブル尺度母数0 は 6.9 GPa であった。これ

らの結果は Tanaka らの結果 16)
 とも非常によく一致しており、単繊維引張り試験

の評価精度が十分に高いことが示された。低強度側のプロットは単一ワイブル分

布の直線よりも下に位置している。これは試験時に弱糸除去したためと考えられ

る。以上より、試長 10‒50 mm では単繊維強度分布は単一ワイブル分布で表せる

ことがわかった。  

次に、フラグメンテーション試験により得られた結果を用いて長試長領域の単

繊維強度分布について解析を行った。単繊維 55 本のフラグメンテーション試験

結果を Fig. 2-6に示す。繊維破断数が 1個 /10 mmのときの各単繊維のひずみは 1.3‒

3.2% (3.9‒9.6 GPa) と非常に広い領域に分布しているのに対して、繊維破断数が

15 個 /10 mm のときのひずみは 3.5‒4.0%の狭い領域に 85%の単繊維が分布してい

ることがわかる。ここで、繊維破断数が 1 個 /10 mm のときは繊維破断部が繊維端

部から十分に離れているので、繊維破断数が 1 個 /10 mm のときの各単繊維のひず

みを応力に変換してワイブルプロットしたものを Fig. 2-7 に示す。ひずみから応

力に変換する際には Table 2-1 のストランド弾性率を用いて弾性率はひずみ依存

性がなく一定として解析を行った。Fig. 2-7 より、繊維破断数が 1 個 /10 mm のと

きの各ひずみのワイブル分布は単繊維引張試験の結果と同様に単一ワイブル分

布に従い、繊維長手方向にも一定のバラツキを持つとするワイブルオブワイブル

で単繊維強度分布を表すことは妥当ではないことがわかった。  

 次に、ワイブル尺度母数の試長依存性を Fig. 2-8 に示す。式 (2-3)に基づいた各
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ワイブル尺度母数の試長依存性から求めたワイブル形状係数 m は 3.9 であり、Fig. 

2-5 で示した式 (2-2)に基づいて試長補正したワイブル分布から求めた値 (m=4.1)

とほぼ一致することがわかった。つまり、試長 10‒50 mm の条件では単繊維間と

単繊維長手の強度分布は一致しており、単繊維間と長手の欠陥分布は同等である

ことがわかった。さらに、固定領域において繊維と接着剤の滑りが発生する現象

であるクランプ効果を考慮したワイブル尺度母数の試長依存性についても合わ

せて Fig. 2-8 に示す。試長が 5 mm よりも短いときは単一ワイブル分布で予測さ

れる強度よりも低く見積もられる。すなわち、試長 10 mm までは大きなクランプ

効果の影響は見られないが、試長 5 mm よりも短い試長で単繊維引張試験を行う

場合はクランプ効果の影響を考慮する必要がある。  

m

L

L
1

1

2

1

2
















        (2-3) 

 

 

Fig. 2-5 Weibull plots (L0 = 10 mm) of T800S (filled symbols) and T800G (*, unfilled 

symbols) 
16)

 determined using Equation (2-2). 
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Table 2-3 Weibull parameters of T800S and T800G fibers 
16)

.  

  L =10, 25 and 50 mm L0 =10 mm  L =10 mm** 

  N L 0  m 0  m 0  m 

  - mm GPa - GPa - GPa - 

SFT T800S 50 10 7.2 4.5  6.9 4.1 

7.0 3.9 

 50 25 5.2 4.2  

 50 50 4.6 4.5  

T800G* 50 5 8.4 4.7  7.1 4.1 

 50 10 6.8 4.3 

 50 25 5.7 4.2  

 50 50 4.7 3.9  

SFC T800S 55 10 7.3 5.1 7.3 5.1 

*: Previous study 
16)

 

**: Slope from the curve in Fig. 2 -8, which was plotted using Equation (2 -3). 

 

 

Fig. 2-6 Number of fiber breaks versus strain measured in SFC test for 55 fibers. 
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Fig. 2-7 Weibull distribution of the single-fiber strength estimated from the elongation 

at the first breaks for each single -fiber composite and those obtained by the SFT test. 

 

 

Fig. 2-8 Characteristic strength measured by both the SFT and the SFC test as a 

function of gauge length. The solid line is the line predicted by the simple Weibull 

model and the dotted line is the line predicted by taking into account the Clamp effect 

by Phoenix and Sexsmith 
11)

.  
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2.5 短試長領域における単繊維強度分布の同定  

 2.4 節では、長試長領域の単繊維強度分布の同定を行った。本節ではフラグメ

ンテーション試験により短試長領域の単繊維強度分布の同定を行った。単繊維 55

本について評価を行い、その平均繊維破断数の挙動を Fig. 2-9 に示す。短試長領

域の単繊維強度分布を同定するために、Gulino らのモデル 17)である式 (2-4)、(2-5)

および (2-6)を用いて繊維破断数 5‒10 個 /10 mm の領域でフィッティングを行った

結果を Fig. 2-9 のラインで示す。  
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ここで、E(Nb)は予測繊維破断数、は界面せん断強度 (=57 MPa)、d は繊維直径 (=5.4

×10
-3

 mm)、L0 は代表試長 (=10 mm)ならびに L は試長 (=10 mm)である。Gulino ら

のモデル 17)から算出したワイブル尺度母数0 は 8.0 GPa であり、ワイブル形状係

数 m は 15 であった。短試長領域の単繊維強度分布は長試長領域の単繊維強度分

布とは大きく異なることが示唆されたため、次に式 (2-7)で示す複合ワイブル分布

を用いて解析を行った。  
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     (2-7) 

ここで、01 と02 はワイブル尺度母数であり、m1 と m2 はワイブル形状係数であ

る。また、詳細は 2.6 節で述べるが、繊維破断に至った欠陥は繊維表面近傍に存

在すると仮定し、最弱リンク仮説は有効体積ではなく有効表面積に対して考えた。

これらのパラメータの決定方法について、まず、 2.4 節で同定した単繊維引張試

験による長試長領域の0 と m を複合ワイブルパラメータの 1 項目である01 と m1

とした。さらに、複合ワイブルパラメータの 2 項目である02 と m2 の同定につい

ては、岡部・武田による弾塑性シアラグモデルによる強度解析 5)を用いた。実験

結果と単繊維強度分布を単一ワイブル分布と複合ワイブル分布を用いて解析し

た結果を Fig. 2-10 に示す。繊維破断数とひずみについては対数表示をしているこ

とから、傾きはワイブル形状係数に対応する 18)。Fig. 2-10 より、実験結果の繊維
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破断挙動はひずみ 3.0%で屈曲しており、2 つの異なるワイブル形状係数が存在す

ることがわかった。すなわち、試長 1‒10 mm における短試長領域の単繊維強度分

布は、単一ワイブル分布ではなく複合ワイブル分布で表せることがわかった。さ

らに、高強度・標準弾性率炭素繊維である T700S を用いたときの実験結果と単繊

維強度分布を単一ワイブル分布と複合ワイブル分布を用いて解析した結果を Fig. 

2-11 に示す。T800S と同様に実験結果の繊維破断挙動はひずみ 3.0%で屈曲してお

り、炭素繊維の種類によらず試長 1‒10 mm の短試長領域の単繊維強度分布は、単

一ワイブル分布ではなく複合ワイブル分布で表せることがわかった。ここで、

T800S および T700S の複合ワイブルパラメータをそれぞれ Table 2-4 と Table 2-5

に示す。いずれの繊維種においても 2 項目のワイブル形状係数 m2 は 1 項目のワ

イブル形状係数 m1 よりも大きいことがわかった。すなわち、炭素繊維の単繊維

強度分布において、短試長領域 (高強度領域 )は長試長領域 (低強度領域 )よりも強

度分布が狭く、さらには短試長領域と長試長領域では異なる 2 つの欠陥分布が存

在することが示唆された。  

 

 

Fig. 2-9 Number of fiber breaks versus strain measured in SFC tests on the averaged 

fragmentation behavior of 55 single -fiber composites. 

Plots: Experimental results, Lines: Predicted behaviour using Okabe -Takeda method. 
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Fig. 2-10 Number of fiber breaks versus strain measured in SFC tests on the averaged 

fragmentation behavior of T800S on the log-log scale. 

Plots: Experimental results, Lines: Predicted behaviour using Okabe -Takeda method. 

 

 

 

Fig. 2-11 Number of fiber breaks versus strain measured in SFC tests on the averaged 

fragmentation behavior of T700S on the log-log scale. 

Plots: Experimental results, Lines: Predicted behaviour using Okabe -Takeda method. 
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Table 2-4 Weibull parameters of T800S obtained by SFC tests.  

  01  m1  02  m2  

 GPa - GPa - 

Bimodal 6.9 4.1 8.3 13 

Unimodal-1 6.9 4.1 - - 

Unimodal-2 8.3 13 - - 

 

Table 2-5 Weibull parameters of T700S obtained by SFC tests.  

  01  m1  02  m2  

 GPa - GPa - 

Bimodal 5.2 4.8 6.1 12 

Unimodal-1 5.2 4.8 - - 

Unimodal-2 6.1 12 - - 

 

 

2.6 単繊維強度の試長依存性  

2.5 節で得られた T800S の複合ワイブルパラメータを用いて単繊維強度分布の

試長依存性について考察を行った。単繊維引張試験により得られた試長 10、25

および 50 mm における単繊維強度をプロットで Fig. 2-12 に示す。同図には、単

一ワイブル分布による試長と繊維強度の関係に加えて複合ワイブル分布による

試長と繊維強度の関係をラインで示している。フラグメンテーション試験により

得られた複合ワイブル分布を用いて予測した試長と繊維強度の関係は単繊維引

張試験の結果とも精度よく一致していることが確認できる。すなわち、フラグメ

ンテーション試験で得られた複合ワイブル分布を用いることで長試長領域 (試長

10‒50 mm)の単繊維強度分布についても表すことができることがわかった。ここ

で、単一ワイブル分布と複合材ワイブル分布の試長と繊維強度の関係を比較する

と、試長 5 mm における差異は 6%程度であり、これは試長 5‒50 mm の領域では

単繊維強度分布は単一ワイブル分布で表せることを示した Tanaka らの研究 15)と

ほぼ一致している。一方で、試長 5 mm よりも短試長領域になると単一ワイブル

分布と複合ワイブル分布で大きな差異が認められ、複合ワイブル分布は単一ワイ

ブル分布よりも、試長 1 mm の場合は約 28%、試長 0.1 mm の場合は約 82%繊維
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強度が低いことから、短試長領域になるほど単繊維強度が飽和傾向であることが

わかった。次に、複合ワイブル分布における繊維強度と試長の関係を式 (2-8)に示

す PLAW モデルに適用した。  




 m

L

L













;

1

0
0 　       (2-8) 

ここで、ワイブル形状係数 m を 4.1 として試長と繊維強度の関係から算出した 

は 6.6 であり、式 (2-6)から算出したは 0.6 であった。これらの値は PLAW を用

いた過去の研究例 19)とほぼ一致する結果であり、複合ワイブル分布を用いること

で物理的根拠のなかった PLAW モデルを表すことができることを確認した。また、

Fig. 2-12 で示される複合ワイブル分布の試長と繊維強度の関係は、物理的な根拠

はないものの、Fig. 2-8 のクランプ効果を考慮した試長と繊維強度の関係と一致

することが確認できる。  

 短試長領域の単繊維強度分布は、長試長領域よりも狭い分布であることが明ら

かになったが、これは異なる二つの欠陥分布が存在することを示唆しており、短

試長領域の強度は高頻度の欠陥により支配されていると考えられる。ここで、試

長 5 mm における強度 11 GPa の T800S 単糸引張破断面の SEM 像を Fig. 2-13 に示

す。単繊維の破断開始点のほぼ全てが繊維表面近傍に存在していることがわかっ

た。つまり、式 (2-7)で示した単繊維強度の複合ワイブル分布において、最弱リン

ク仮説は有効体積ではなく有効表面積に対して考えて問題ないことが示された。

また、単繊維の破断を誘起するき裂進展の起点に特異な欠陥は確認できないこと

から、SEM の分解能では観察することが困難である極めて小さなサイズの欠陥が

強度の支配因子となることが示唆される。さらに、複合ワイブル分布を用いて計

算される試長 0.1 mm および 0.01 mm の繊維強度はそれぞれ 12 GPa と 14 GPa で

あることがわかった。すなわち、PAN 系炭素繊維は欠陥を減少させることで強度

14 GPa まで向上できることを示すものである。さらに、欠陥数の減少に加えて、

炭素繊維の破壊靱性値の向上によっても繊維強度が向上できると考えられる 1 6)。 
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Fig. 2-12 Values of the characteristic strength of T800S fibers for gauge lengths up to 

0.01 mm, predicted using both the unimodal and the bimodal Weibull models.  

 

 

    

Fig. 2-13 Scanning electron microscope images of T800S (11  GPa); the fibers were not 

with carbon, Pt-Pd or gold to increase conductivity.  
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2.7 GLS モデルによる一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強度予測  

 2.6 節までに同定を行った単繊維強度分布を用いて、一方向 CF/エポキシ複合材

料の引張強度の予測を行った。Curtin は一方向 CF/エポキシ複合材料の応力ひず

み線図を式 (2-9)と (2-10)を用いることで算出した 4)。  











2
1


 ff EV        (2-9) 

m

ff E

L

rE













00 






        (2-10) 

ここで、V f は繊維体積含有率、E f は繊維のヤング率、L0 は代表試長 (=10 mm)、 r

は繊維直径、は界面せん断強度 (=10 MPa)、はステップワイズに増加させた複合

材料のひずみならびには複合材料の応力である。単繊維強度分布が単一ワイブ

ル分布であるとき、一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強度UTS は、式 (2-11)で表

される。  
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一方、単繊維強度分布が複合ワイブル分布であるときの一方向 CF/エポキシ複合

材料の引張強度は、式 (2-9)と式 (2-12)で表される。  
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式(2-12)に示したワイブル尺度母数(01 と02)およびワイブル形状係数(m1 と m2)

は Table 2-4 の値を用いた。複合ワイブル分布により算出した/V f-線図を Fig. 

2-14 に示す。一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強度は、Fig. 2-14 に示した最大

値である。一方向 CF/エポキシ複合材料の実験結果と計算結果との比較を Table 

2-6 に示す。複合ワイブル分布を用いた計算結果 (6.3 GPa)は単一ワイブル分布を

用いた計算結果 (6.5 GPa)よりも実験結果 (5.9 GPa)を精度良く予測できることが分

かった。 

 以上より、炭素繊維の単繊維強度分布は短試長領域の強度分布が狭い複合ワイ

ブル分布で表せ、一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強度を精密に予測するため

には短試長領域の単繊維強度分布を正確に取得することが重要であることを示

した。  
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Fig. 2-14 Calculated bundle stress-strain curves for bimodal Weibull distributions.  

 

Table 2-6 Experimentally determined and calculated data of bundle strength  (V f = 50%). 

Experimental GPa 5.9 

Using the Bimodal Weibull distribution GPa 6.3 

Using the Unimodal Weibull distribution 
6)

 GPa 6.5 
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2.8 結言  

第 2 章では、一方向 CF/エポキシ複合材料の繊維方向引張強度の支配因子の一

つである炭素繊維の単繊維強度分布の同定を行った。特に、これまでの研究では

明確にされてこなかった短試長領域の単繊維強度分布について厳密に議論する

ため、単繊維引張試験と単繊維複合材料を用いた引張試験 (フラグメンテーション

試験 )により評価を行い、精密な単繊維強度分布の評価を行い、以下の結論を得た。 

 

1. 単繊維引張試験と単繊維複合材料を用いたフラグメンテーション試験により

炭素繊維単繊維強度分布について評価を行ったところ、短試長領域を含めた単

繊維強度分布には高強度領域の分布が狭い複合ワイブル分布  (Bimodal Weibull 

distribution)の適用が妥当であることが分かった。物性の異なる 2 種類の PAN

系炭素繊維  (T800S、T700S)いずれにおいても複合ワイブル分布の適用が妥当

であることがわかった。  

2. 単繊維強度分布について、長試長領域のワイブル形状係数 m1 が 4‒5 であるの

に対して、短試長領域のワイブル形状係数 m2 は 12‒13 と大きく単繊維強度分

布が狭いことがわかった。これは長試長領域と短試長領域で異なる強度支配因

子が存在することを示すものである。  

3. SEM による炭素繊維単繊維の破断面観察において、破断開始点のほとんどが繊

維表面近傍であり、いずれの欠陥も繊維表面近傍に存在することが分かった。 

4. 短試長領域の単繊維強度は飽和傾向であり、T800S では約 14 GPa まで引張強

度を向上させることができる。これらの結果を考慮してコンポジット強度発現

について理解する必要がある。  
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第 3 章  Spring Element Model (SEM)を用いた一方向 CF/エポキシ  

複合材料の引張強度予測  

3.1 緒言  

一方向 CFRP 複合材料の繊維方向引張強度の予測 (以後、繊維方向は省略する )

についてはこれまでにも数多く報告されている 1~6)。破断繊維の荷重負担分を同

一平面内に存在する全ての健全な繊維によって均等に分配されると仮定した

Global load sharing (GLS)モデル 1)や破断繊維の荷重負担分を同一平面内の破断繊

維部近傍に位置する繊維ほど大きいという局所的な応力集中が存在することで

繊維破断集積部 (クラスター )の形成を考慮した Local load sharing (LLS)モデル 2)

を用いた強度予測が提案されている。さらに、これらの理論を発展させた、マト

リックス樹脂の微視的な損傷を考慮した 3 次元 shear-lag モデル 3,  4)やマトリック

ス樹脂の構成則を考慮した 3 次元有限要素法解析と繊維破断部周辺の応力分布が

一致するように容易に調整することが可能なばね要素モデル (Spring element 

model)
5,  6)が Okabe らによって提案されている。このように、一方向 CFRP 複合材

料の引張強度予測は、有限要素法解析用いた理論的な裏付けの側面からも、複合

材料内部の応力分布を精度良くかつ簡便に予測することが可能となっている。  

 そこで本章では、一方向 CFRP 複合材料中の繊維を六角形配列された縦方向の

ばねとして、マトリックス樹脂をせん断剛性のみを有する横方向のばねとして扱

うばね要素モデル 5,  6)を用いて一方向 CFRP 複合材料の引張強度解析と実験との

比較を行った。なお、本章ではマトリックス破壊が破断繊維近傍に存在する繊維

への応力集中に及ぼす影響が小さい繊維 /マトリックス樹脂系を用いて検討を行

った。本解析モデルは、前述したとおり有限要素法解析により複合材料内部の応

力分布を理論的に裏付けているため、有限要素法解析と同等の応力場を有すると

ともに繊維破断部近傍の応力解析を簡便に行える手法である。また、反復計算を

必要とする繊維破断による無効長さ領域内の応力を直接与えることから、比較的

スケールの大きい系での計算が可能である。炭素繊維の単繊維強度分布には、第

2 章で得られた複合ワイブル分布と単一ワイブル分布を用いて解析を行った。さ

らに、実際の試験片寸法を考慮するためにサイズスケーリングを行い、実験結果

と予測結果の比較と考察を行った。なお、一方向 CFRP 複合材料の引張強度予測

の妥当性を示すために、物性の異なる 2 種類の PAN 系炭素繊維を用いて検討を行

った。  
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3.2 試験材料  

炭素繊維には、東レ製 PAN 系高強度・高弾性率炭素繊維“トレカ”T800S と高

強度・標準弾性率炭素繊維“トレカ”T700S を用いた。T800S と T700S の物性を

Table 3-1 に示す 7)。また、炭素繊維の単繊維強度分布には単繊維引張試験と単繊

維複合材料を用いた引張試験 (フラグメンテーション試験 )により短試長領域を含

めて取得した高強度領域の分布が狭い複合ワイブル分布と従来の単一ワイブル

分布を用いて検討を行った。複合ワイブル分布を用いた累積破断確率 F()は式

(3-1)で与えられる。  
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ここで、L は繊維長さ、L0 は代表長さ、01 と02 はワイブル尺度母数ならびに

m1 と m2 はワイブル形状係数である。なお、第 2 章で取得した T800S と T700S の

複合ワイブルパラメータを Table 3-2 に示す。  

 

Table 3-1 Physical and mechanical properties of TORAYCA 
TM

 T800S and T700S 

fibers
7)

. 

  T800S T700S 

Bundle strength GPa 5.9 4.9 

Tensile modulus GPa 294 230 

Density g/cm
3
 1.8 1.8 

Diameter μm 5.4 6.9 

Crystallite thickness nm 2.0 1.9 

Orientation parameter - 0.82 0.81 
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Table 3-2 Weibull parameters of T800S and T700S obtained by SFC tests.  

  01  m1  02  m2  

 GPa - GPa - 

T800S 6.9 4.1 8.3 13 

T700S 5.2 4.8 6.1 12 

 

3.3 実験方法  (一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強度試験 ) 

 一方向 CFRP 複合材料の引張強度試験は、JISR7608 (2007 年 )に準拠して樹脂含

浸ストランド引張試験法を用いた。樹脂含浸ストランド試験片は、Fig. 3-1 に示

す巻取装置を用いて作製した。樹脂を含浸させた炭素繊維束を巻上装置に巻き付

けた後に加熱硬化を行った。樹脂には、3,4‒エポキシシクロヘキシルメチル‒3,4‒

エポキシシクロヘキシルカルボキシレート (100 重量部 )/3 フッ化ホウ素モノエチ

ルアミン (3 重量部 )/アセトン (4 重量部 )を用いた。加熱硬化はオーブンにて 125℃

の温度条件で 35 分間保持することで行った。試験に用いた樹脂の物性ならびに

応力ひずみ線図をそれぞれ Table 3-3 と Fig. 3-2 に示す。作製した樹脂含浸ストラ

ンド試験片について、試長 200 mm ならびに引張速度 50 mm/min の条件で Fig. 3-3

に示す引張試験装置を用いて試験を行った。また、繊維体積含有率は約 50%とし

て、一方向 CFRP 複合材料の引張強度は試験片の引張強度に繊維体積含有率を除

して算出した。  

 

 

Fig. 3-1 Resin impregnated strand specimen.  

 

Table 3-3 Material properties of the matrix used for the bundle test . 

Matrix initial modulus  GPa 2.7 

Matrix modulus after yielding MPa 32 

Matrix yield stress  MPa 24 

Matrix shear modulus  GPa 1.0 

 

Bobbin Resin bath Squeeze rollers Wiper rollers Winder
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Fig. 3-2 Stress-strain curve of the matrix used for the bundle test. 

 

 

 

Fig. 3-3 Schematic of the tensile testing machine.  

(gauge length: 200 mm, tensile speed: 50 mm/min)  

 

 

3.4 数値シミュレーション  

 本研究では、Fig. 3-4 に示す縦方向とそれに垂直な横方向の要素からなるばね

要素モデル (Spring element model)
5,6)を用いて、モンテカルロ法による数値シミュ

レーションを行った。本解析モデルでは、一方向 CF/エポキシ複合材料中の繊維

を六角形配列された縦方向のばねとして、マトリックス樹脂をせん断剛性のみを

有する横方向ばねとして扱う。繊維ばね要素剛性  e

LK およびマトリックス樹脂の

せん断ばね要素剛性  e

TK は式 (3-2)から式 (3-5)によって与えられる。  
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ここで、L と T は縦方向および横方向要素、E は繊維弾性率、G はマトリックス

樹脂の等価せん断剛性、R は繊維半径ならびに l と d はそれぞれの要素長さを表

す。また、本解析では、繊維破断部周辺のマトリックス樹脂に塑性変形が生じた

際に、塑性領域内の破断した繊維の応力s は破断部からの距離 Ds の関数として

式 (3-6)で与えられる。  

R

Dsss 


2
         (3-6) 

ここで、s は界面せん断応力である。さらに、塑性領域内での破断繊維応力分布

は負荷ひずみ に依存せず式 (2-6)を用いることで決定され、平衡方程式は式 (3-7)

で与えられる。  
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ここで、N f と NT はそれぞれ繊維要素およびマトリックス樹脂要素の総数、Nb は

破断した繊維要素の総数、Np は塑性領域内の繊維要素の総数である。ばね要素モ

デルでは、マトリックス樹脂の塑性領域の大きさ (Ds または Np)とその領域内での

破断繊維応力を式 (3-6)によってあらかじめ仮定することで非線形問題を線形問

題へと変換していることから繰り返し計算を必要としない。そのため、短時間で

の計算が可能である。また、本解析では、マトリックス樹脂の塑性領域の大きさ

とその領域内での破断した繊維の応力に Okabe らによって提案された解析解 3)を

用いた。  

前述した解析手法により得られた破断繊維の応力分布を Fig. 3-5 (a)に示す。な

お、Fig. 3-5(a)の縦軸は健全時の応力 (負荷ひずみと繊維の弾性率との積 )を用いて
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無次元化した値で示している。また、Fig. 3-5(b)には破断繊維の近傍に存在する

繊維の応力集中係数を示している。Fig. 3-5(b)の縦軸は Fig. 3-5 (a)と同様に健全

時の応力で無次元化した値であり、横軸は繊維中心間距離を破断繊維の中心から

最も隣接した繊維の中心との距離で無次元化した値で示している。なお、 Fig. 

3-5(a)および Fig. 3-5(b)には、Fig. 3-6 に示す 3 次元有限要素モデルを用いた解析

結果も合わせて示している。Fig. 3-5(a)および Fig.3-5(b)から明らかなように、ば

ね要素モデルによる解析結果は 3 次元有限要素法解析の結果と概ね良好な一致を

示していることから妥当な応力解析が行われていると言える。  

本章では、繊維を六角形配列したモデルを用いた一方向 CFRP 複合材料の引張

強度に関する数値シミュレーション結果と実験結果との比較に加えて、繊維配列

が引張強度に及ぼす影響について解析を行った。解析モデル内の各繊維要素の強

度は、各パラメータに基づいて従来の単一ワイブル分布と第 2 章で取得した複合

ワイブル分布を用いて与えている。繊維体積含有率は約 50%である。一方向 CFRP

複合材料の引張強度は、引張強度を繊維体積含有率で除することにより算出した。

ばね要素モデルの解析フローチャートを Fig. 3-7 に示す。繊維配列が引張強度予

測に及ぼす影響に関する評価では、繊維周辺の隣接繊維の本数や距離の引張強度

への影響を評価するため、前述したような繊維を六角形配列したモデルに加えて、

正方形配列モデルおよび六角形配列モデルをもとにして繊維間距離と角度を乱

数によって決定したランダム配列モデルを用いて解析を行った。正方形配列モデ

ルでは、隣接繊維は辺上と対角線上の計 8 本であり、ランダム配列モデルでは、

六角形配列モデルと同じく隣接繊維は 6 本とした。正方形配列モデルとランダム

配列モデルでは、隣接する繊維の距離は異なっていることからマトリックス樹脂

のせん断ばね係数は一定ではない。したがって、マトリックス樹脂のせん断ばね

係数は繊維間の距離に応じて配分することで与えた。これらのモデルに対して、

変位制御条件によって数値シミュレーション (繊維本数 (=ns): 1024 本、繊維長さ

(=Ls): 3 mm、繊維の分割数 : 300)を行い、繊維束の負荷応力がその最大値の 90%

まで減少したときを最終破断とした。加えて、実際の試験片寸法を考慮するため

に、式 (3-8)に示すサイズスケーリング手法 8)を適応した。  

 

))(1ln( sss FLnnL        (3-8) 

 

ここで、n は繊維本数、L は試験片長さならびに Fs()は累積破断確率である。  
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Fig. 3-4 Schematic of the spring-element model (SEM). 

(a) Unit cell, (b) Composite model
5)

.  
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 (a) 

 

 

(b) 

Fig. 3-5 Comparisons of stress distribution around a fiber break: SEM and FEM denote 

the spring element model and the finite element model, respectively
6)

.  

(a) Axial stress distribution of a broken fiber  

(b) Axial stress concentration on nearby fibers around a broken fiber  
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Fig. 3-6 Finite element model having twelve fibers in unidirectional composite. The 

model is represented by a 30° wedge. 

 

 

 

Fig. 3-7 Flowchart of Spring Element model.  

 

 

 

 

Broken fiber

Fiber

Matrix

Fiber element failure

Stress level less than 90%

Estimation of stress component

(Each element)

Calculation of displacement

Stiffness matrix [K]

Strength distribution of fiber elements

[Unimodal or Bimodal Weibull distribution]

Start

End

Incremental 

displacement

NO

YES

NO

YES



67 

 

3.5 Spring Element Model (SEM)による予測結果と実験結果の比較  

T800S および T700S を用いて作製した一方向 CFRP 複合材料の引張強度に関す

る実験結果と数値シミュレーションによる強度予測との比較をそれぞれ Fig. 3-8

と Fig. 3-9 に示す。なお、Fig. 3-8 および Fig. 3-9 では実際の試験片寸法を考慮す

る目的で、式 (3-8)に示すサイズスケーリング手法 8)を用いることで数値シミュレ

ーション結果と実験結果との比較を行った。Fig. 3-8 に示す T800S を用いた比較

では、実験により得られた引張強度の平均値は 6.1 GPa であるのに対して、炭素

繊維の単繊維強度分布に単一ワイブル分布を用いた数値シミュレーションでは

6.6 GPa であった。この値は、実験値と比較して約 8%の高い予測である。一方、

単繊維強度分布に複合ワイブル分布を用いた数値シミュレーションでは、引張強

度の平均値は 6.4 GPa であった。この値は、実験結果の最大値である 6.3 GPa に

対して約 3%のみ高めに予測する結果であり、実験結果を精度良く予測できるこ

とがわかった。同様に、Fig. 3-9 に示されるように、T700S を用いた一方向 CFRP

複合材料においても、炭素繊維の単繊維強度分布に複合ワイブル分布を用いた数

値シミュレーションは、単一ワイブル分布を用いた場合と比較して、実験結果を

より精度良く予測できることがわかった。加えて、複合ワイブル分布を用いた場

合の予測値は、単一ワイブル分布を用いた場合と比較して低いことから、炭素繊

維の短試長領域における単繊維強度分布が一方向 CFRP 複合材料の引張強度に大

きく影響することがわかった。これらの結果は、一方向 CFRP 複合材料の引張強

度のさらなる向上のためには、長試長領域の単繊維強度分布に加えて短試長領域

の単繊維強度分布についても高める必要があることを示唆しており、短試長領域

の単繊維強度分布に影響すると推察される小さいサイズの欠陥を制御すること

で炭素繊維の単繊維強度分布を設計する必要があることを示すものである。  

次に、繊維配列が引張強度予測に及ぼす影響について、前述した六角形配列モ

デルに加えて正方形配列モデルおよびランダム配列モデルを用いて数値シミュ

レーションを行った結果について考察する。六角形配列モデル、正方形配列モデ

ルおよびランダム配列モデルを用いた場合の応力とひずみの関係を Fig. 3-10 に

示す。なお、単繊維強度分布は T700S の複合ワイブル分布を用いた。Fig. 3-10 に

示すように、応力とひずみの関係はいずれの繊維配列モデルにおいても概ね一致

しており、大きな差異がないことがわかった。Fig. 3-11 に破断繊維の近傍に存在

する繊維の応力集中係数を示す。なお、同図の縦軸は健全時の応力で無次元化し

た値で示している。六角形配列モデルと四角形配列モデルについては、横軸は繊
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維中心間距離を破断繊維中心から最も隣接した繊維の中心との距離で無次元化

した値を示しており、ランダム配列モデルについては六角形配列を基準に無次元

化した値を示している。Fig. 3-11 に示すように、繊維配列の違いが破断繊維近傍

に存在する繊維の応力集中係数に及ぼす影響は小さいことから、繊維配列が引張

強度予測へ及ぼす影響は小さいことがわかる。  

ここで、Swolfs ら 9)は、有限要素法を用いることで一方向 CFRP 複合材料の引

張強度に及ぼす繊維配列の影響を報告している。Swolfs らは、繊維を正方形配列

およびランダム配列したモデルにおいて破断繊維の近くに存在する繊維ほど応

力集中係数が高いことを示している。さらに、破断繊維近傍に存在する繊維に生

じる最大の応力集中係数は約 1.23 であるものの、引張強度予測への影響は小さい

ことから引張強度に及ぼす応力集中係数の影響は小さいことを報告している。同

様に、Fig. 3-11 より本章で用いた各繊維配列モデルにおいても、破断繊維の近く

に存在する繊維ほど応力集中係数が高いことが観察されている。加えて、本研究

で用いたマトリックス樹脂の引張降伏応力が低いことに起因して、破断繊維近傍

に存在する繊維への応力集中が発生しにくい条件であることから、応力集中係数

は小さく、六角形配列モデルは 1.050、四角形配列モデルは 1.048 およびランダム

配列モデルは 1.066 であった。これらのことから、Fig. 3-11 に示す繊維配列モデ

ルの違いに起因する応力集中係数の差異は引張強度に大きな影響を及ぼさない

と推察される。  
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Fig. 3-8 Comparison of the size-scaled values obtained from the SEM simulations  

and the experimental data for T800S/alicyclic epoxy resin composites . 

 

 

Fig. 3-9 Comparison of the size-scaled values obtained from the SEM simulations  

and the experimental data for T700S/alicyclic epoxy resin composites . 
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Fig. 3-10 Comparison of bundle stress-strain curves obtained from the SEM 

simulations: hexagonal, square and random fiber packings.  

 

 

Fig. 3-11 Comparisons of axial stress concentration on nearby fibers around a broken 

fiber: hexagonal, square and random fiber packings.  
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3.6 結言  

第 3 章では、第 2 章で得られた精密な単繊維強度分布を用いて一方向 CF/エポ

キシ複合材料の繊維方向引張強度の予測を行った。本章では、マトリックス破壊

が破断繊維近傍に存在する繊維への応力集中に及ぼす影響が小さい繊維 /マトリ

ックス樹脂系を用いて検討を行った。引張強度予測には、一方向繊維複合材料中

の繊維を六角形配列された縦方向のばねとして、マトリックスをせん断剛性のみ

を有する横方向ばねとして扱うばね要素モデル (Spring element model)を用いて数

値シミュレーションを行った。さらに、実際の試験片寸法を考慮するためにサイ

ズスケーリングを行い、実験結果と予測結果の比較と考察を行った。さらに、引

張強度予測の妥当性を示すために、物性の異なる 2 種類の PAN 系炭素繊維を用い

て検討を行った。得られた知見を以下に示す。  

1. 第 2 章で得られた高強度領域の分布が狭い複合ワイブル分布を適用すること

で、単一ワイブル分布を適用した場合と比較して、一方向 CFRP 複合材料の繊

維方向引張強度を正確に予測できることを示した。  

2. 一方向 CFRP 複合材料の引張強度を高めるためには、長試長領域の単繊維強度

分布に加えて短試長領域の単繊維強度分布についても高める必要があること

が示唆された。  

3. 本章で用いた計算条件 (マトリックス樹脂系 )においては、繊維配列 (六角形配列、

正方形配列、ランダム配列 )が破断部近傍の周辺に存在する繊維の応力集中係数

に与える影響は小さく、これに起因して引張強度に与える影響も小さいことが

わかった。  
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第 4 章  繊維破断部近傍における応力集中係数を考慮した  

一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強度予測  

4.1 緒言  

炭素繊維強化複合材料 (CFRP)は、他の素材と比較して比強度・比剛性に優れて

いることから、航空宇宙分野を中心に近年需要が拡大している。航空機用途では

軽量化の有効な手段である CFRP の繊維軸方向の特性が重要であり、特に、基本

的な特性である一方向 CF/エポキシ複合材料の繊維方向引張強度の支配因子につ

いて理解することが必要である。実験的には、炭素繊維とマトリックス樹脂の界

面強度を適切な強度に調整にすることによって一方向 CFRP 複合材料の繊維方向

引張強度が向上するという報告 1,2 )があるものの、界面はく離に起因してデラミネ

ーション、スプリッティングならびに耐衝撃性などが航空機用途においては課題

となるため 3)、はく離が生じないように炭素繊維やマトリックス樹脂、あるいは

これらの界面を設計することが前提とされている 4)。  

一方向 CFRP 複合材料の繊維方向引張強度の予測 (以後、繊維方向は省略 )につ

いてはこれまでも多く報告されており、破断繊維の荷重負担分を同一平面内に存

在する全ての健全な繊維によって均等に分配されるとした Global load sharing 

(GLS)モデル 5)や、破断繊維の荷重負担分を同一平面内の破断繊維部近傍に位置

する繊維ほど大きいという局所的な応力集中が存在することで繊維破断集積部

(クラスター )の形成を考慮した Local load sharing (LLS) モデル 6)を用いたモデル

が提案されている。さらに、これらの理論を発展させ、マトリックス樹脂の弾塑

性挙動を考慮した GLS モデル 7)やマトリックス樹脂の微視的損傷を考慮した三次

元 Shear-lag モデル 8)、マトリックスの構成則を考慮した 3 次元有限要素解析と繊

維破断周りの応力分布が一致しているばね要素モデルが Okabe らによって提案さ

れている 9,  10)。このように、一方向 CFRP 複合材料の引張強度予測は、有限要素

法解析用いた理論的な裏付けの側面からも、複合材料内部の応力分布を精度良く

かつ簡便に予測することが可能となっている。  

 一方向 CFRP 複合材料中の繊維破断挙動については、偏光顕微鏡  
11)、アコース

ティックエミッション 12)ならびに Synchrotron radiation computed tomography
13)を

用いて可視化することで、破断繊維部近傍に位置する隣接繊維への応力集中を実

験的に評価する試みもある。これらの実験結果からは比較的低い応力で繊維破断

の集積であるクラスターが形成しており、隣接する繊維への応力集中に起因する

クラスター形成が最終強度に重要であると考えられている。さらに、実験的に得
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られたクラスター形成挙動を引張強度予測に導入するモデルも提案されている

14~19)。すなわち、クラスターの形成や成長を前提として、経験的に応力集中係数

を 2 とするモデル 14, 15)や繊維の破断は同一平面内でのみ生じるなど破断条件を限

定してクラスターを成長させるモデル 16)が提案されている。さらに、一方向 CFRP

複合材料中の繊維配列 (六角形配列、正方形配列、ランダム配列 )や繊維弾性率、

繊維体積含有率が応力集中係数やクラスター形成に与える影響を解析した研究

ある 17‒19)。  

破断を生じた繊維の近傍に位置する繊維への応力集中について理解するため

に、モデル的に単繊維を並行に配置したマルチファイバーコンポジットを用いて

応力集中を直接測定した研究も報告されている 20‒25)。マルチファイバーコンポジ

ットを用いた評価では、繊維と樹脂の接着が十分かつ繊維間隔が短い場合は、破

断した繊維に隣接する繊維で相互作用が生じて隣接繊維の破断が誘発すること

を見出し 20)、Raman 分光法を用いることで繊維の応力状態を定量的に示している

21)。また、繊維 /樹脂の接着が十分な系においては、繊維間距離が小さくなるほど、

また、樹脂弾性率と繊維弾性率の比が大きくなるほど、あるいは樹脂のせん断降

伏応力が大きくなるほど応力集中係数が高くなることが Raman 分光法による測

定 22~24)と 2 次元有限要素法解析 24)を用いて評価されている。2 次元有限要素法解

析では応力集中係数は 1.20‒1.25 であり、さらに 3 次元有限要素法解析では破断

した繊維の周囲の繊維が応力を負担することで破断繊維部近傍に位置する繊維

のバルクとしての応力集中係数は 1.1‒1.2 であると報告されている 25)。しかしな

がら、上述した Raman 分光法による測定結果は従来の解析における応力集中とほ

ぼ同程度であり、比較的低い応力でクラスターが形成する挙動を説明できるもの

ではない。一方で、マトリックスクラックの発生に伴い応力集中係数は向上する

という報告もある。落合らはマトリックスクラックが発生することにより応力集

中係数が高まることを Shear-lag 理論を用いることで示している 26)。Galiotis らは、

マトリックスクラック形成を考慮した FEM 解析を行うことにより繊維間隔が短

い場合の隣接繊維への応力集中係数を 1.16‒1.23 であることを示している 27‒29)。

これらの解析結果から、マトリックスクラックの形成により隣接繊維の応力集中

が高まることを結論付けている。  

マトリックス樹脂の構成則が一方向 CFRP 複合材料の引張強度に与える影響は

Okabe らによって明らかにされている 7‒10)ものの、マトリックスクラックの発生

による生じる応力集中に関する理解は十分ではない。  
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一方向 CFRP 複合材料の引張強度を正確に予測するためには、引張強度の支配

因子の一つである炭素繊維の単繊維強度分布について精密に理解することも重

要である。脆性材料の強度分布は、最弱リンク説に基づくワイブル分布に従うこ

とから 30‒32)、同じ脆性材料である炭素繊維の強度もワイブル分布に従うものと認

識されてきた 33,  34 )。特に、試長 5‒50 mm の領域においては炭素繊維の単繊維強

度分布は単一ワイブル分布で示せることが Tanaka らによって明らかにされてい

る 35)。さらに短い試長における強度分布では、実験結果を単一ワイブル分布に基

づく解析を用いて表現できないことが報告されている 36,  37)。単繊維引張試験と単

繊維複合材料を用いたフラグメンテーション試験により単繊維強度分布は高強

度領域の分布が狭い複合ワイブル分布で表されることが明らかになっている 38)。

加えて、その際の欠陥の大部分は繊維表面近傍に存在しており、マトリックスク

ラックによる繊維表面での応力集中を考慮した解析が重要である。  

そこで、本章では、マトリックスクラックによる隣接繊維表面への応力集中を

考慮した一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強度予測を行った。まず、破断繊維

近傍の隣接繊維表面への応力集中について議論するため、2 本の繊維を並行に配

置したダブルファイバーフラグメンテーション試験を用いて応力集中係数につ

いて定量的に検討を行った。さらに、ダブルファイバーフラグメンテーション試

験により得られた繊維破断挙動から推定した破断繊維に隣接した繊維への応力

集中係数をもとに、一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強度予測を行い、実験と

の比較と考察を行った。  

 

4.2 試験材料  

 炭素繊維には、東レ製 PAN 系高強度炭素繊維“トレカ”T800S を用いた。また、

単繊維引張試験と単繊維複合材料を用いた引張試験 (フラグメンテーション試験 )

により得られた炭素繊維の単繊維強度分布は、式 (4-1)で示す複合ワイブル分布を

用いて求めた。なお、複合ワイブルパラメータは 2 章で同定したものを用いた。

ここで、F()は累積破断確率、L は繊維長さ、L0 は代表長さ、01 と02 はワイブ

ル尺度母数、m1 と m2 はワイブル形状係数である。なお、第 2 章で述べたように、

繊維破断を誘起する欠陥は繊維表面近傍に存在していることから最弱リンク仮

説は有効体積ではなく有効表面積に対して考えている。  

 





































21

020010

exp1

mm

L

L

L

L
F








     (4-1) 



76 

 

4.3 実験方法  

4.3.1 ダブルファイバーフラグメンテーション試験  

 ビスフェノール A 型エポキシ樹脂化合物に単繊維を 2 本埋め込むことでダブル

ファイバーコンポジットの試験片を作製した。樹脂の成形には、主剤 DGEBA 

(Diglycidyl Ether of Bisphenol A)に対して硬化剤 DTA (Diethylenetriamine)を質量比

10%の割合で使用した。主剤と硬化剤を良く混合した後に、50℃の温度条件で 5

時間の加熱成形を行った。樹脂の物性および応力ひずみ線図はぞれぞれ第 2 章の

Table 2-2 と Fig. 2-1 に示したとおりである。なお、マトリックス樹脂中の単繊維

については、単繊維の間隔が 2‒5 m かつ試験片表面からの距離が 50‒80 m とな

るように 2 本の単繊維を平行に埋め込んだ。ダブルファイバーフラグメンテーシ

ョン試験は 4 点曲げ試験法を用いて行い、外側支点間距離は 50 mm であり、内側

支点間距離は 20 mm である。0.1%毎にひずみを与え、偏光顕微鏡により試験片を

観察することで、試験片の中心から左右 5 mmn の範囲について繊維破断数を測定

した。測定数は N=20 である。2 本の単繊維の配置例を Fig. 4-1 に示す。ダブルフ

ァイバーコンポジットに負荷されるひずみ c は、試験片側面に貼り付けたひずみ

ゲージを用いて得た。繊維に負荷されるひずみ  f は、式 (4-2)を用いて算出した。 

rcf
D

dD



 







 


20.2
      (4-2) 

ここで、はゲージファクター、d は繊維の試験片表面からの埋め込み深さ、D は

試験片厚みならびに r は残留ひずみである。また、4 点曲げ試験後の試験片に存

在 す る マ ト リ ッ ク ス ク ラ ッ ク の 観 察 は 、 高 分 解 能 走 査 型 電 子 顕 微 鏡

(FE-SEM)S-4800 (日立ハイテクフィールディング (株 )製 )を用いた。加速電圧は 5.0 

kV である。  

 

 

Fig. 4-1 Schematics of the position of double fibers. 

 

10 μm

fiber

fiber
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4.3.2 一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強度試験  

一方向 CFRP 複合材料の引張強度試験は、JISR7608 (2007 年 )に従い樹脂含浸ス

トランド引張試験法を用いた。樹脂を含浸させた炭素繊維束を巻上装置に巻き付

けた後に、加熱硬化を行った。樹脂にはビスフェノール A 型エポキシ樹脂化合物

を用いた。主剤 DGEBA (Diglycidyl Ether of Bisphenol A)に対して質量比で 10%の

割合で硬化剤 DTA (Diethylenetriamine)を使用した。加熱硬化は 50℃の温度条件に

て 5 時間保持することで行った。試験に用いた樹脂は第 2 章と同様であり、試験

片の作製方法と試験方法の詳細は第 3 章と同様である。繊維体積含有率は約 50%

であり、一方向 CFRP 複合材料の引張強度は試験片の引張強度に繊維体積含有率

を除して算出した。  

 

4.4 数値シミュレーション  

4.4.1 ダブルファイバーフラグメンテーション試験における  

繊維破断挙動予測  

本章では、水平面内には正六角形の頂点と中心に、垂直方向には直線上に節点

を配置し、各節点間をばねで連結したばね要素モデルを用いて、モンテカルロ法

による数値シミュレーションを行った。ばね要素モデルの模式図を Fig. 4-2 に示

す。本解析モデルでは、一方向繊維複合材料中の繊維を六角形配列された縦方向

ばねとして、マトリックス樹脂をせん断剛性のみを有する横方向ばねとする。繊

維強度分布には前述の複合ワイブル分布 38)を適用し、各パラメータと乱数に基づ

いて解析モデル内の各繊維要素に対して強度に分布を与えた。このモデルに対し

て、変位制御による数値シミュレーション (繊維本数：2 本、繊維長さ：3 mm、繊

維の分割数：500)を行った。節点は水平面内 50×50 とし、その中心の隣接する 2

点のみが繊維であり、残りの節点は全てマトリックス樹脂としている。さらに、

後述する有限要素法解析により示される繊維破断部近傍に発生するマトリック

スクラックに起因する隣接繊維表面への局所的な応力集中を考慮するために、繊

維が破断した場合には、隣接する繊維表面へ応力の集中が生じるとした。その際

に、当該繊維の平均応力に対して、その繊維表面では倍の応力が生じるとする。

また、応力集中係数は破断位置からの縦 (繊維軸 )方向の距離 x と応力回復長さ l

の比を用いて、式 (4-3)のように線形に低下するとした。  

)1(1 0
l

x
         (4-3) 



78 

 

つまり、当該繊維にかかる応力の平均値は変わらないものの、繊維表面のみに高

い応力が集中していると仮定している。ただし、本節のモデルでは、隣接する繊

維は 1 本のみであり、他の樹脂要素への応力集中の影響は考慮していない。なお、

本モデルにおいて、応力集中係数=1 の場合には、Fig. 4-3 と Fig. 4-4 に示すとお

り、同じ繊維長ならびに繊維強度分布を与えた１本のみからなる Shear-lag モデ

ル 7)と繊維破断周りの応力分布および破断プロセスが完全一致していることを確

認している。  

 

 

 

Fig. 4-2 Schematic of the spring-element model (SEM) 
9)

.  

 

 

 

 



79 

 

   

Fig. 4-3 Axial stress distribution of a broken fiber using the shear -lag model and the 

spring element model.  

 

 

 

Fig. 4-4 Fiber breaks behavior at 3.5% predicted using the shear -lag model and the 

spring element model.  
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4.4.2. 一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強度解析  

本章では、4.4.1 と同様のばね要素モデルを用い、モンテカルロ法による一方向

CF/エポキシ複合材料の引張強度解析を行った。繊維強度分布には前述の複合ワ

イブル分布 38)を適用し、各パラメータに基づいて解析モデル内の各繊維要素に対

して強度を与えた。このモデルに対して、変位制御による数値シミュレーション

(繊維本数 (=ns): 1024 本、繊維長さ (=Ls): 3 mm、繊維の分割数 : 300)を行い、繊維

束の負担応力が最大値に達した後に、応力値がその最大値の 90%まで減少したと

きを最終破壊とした。さらに、破断繊維の隣接繊維への局所的な応力集中は式

(4-3)を用いて与えた。また、実際の試験片寸法を考慮するため式 (4-4)によるサイ

ズスケーリング手法 39)を用い、数値シミュレーション結果と実験結果の比較と考

察を行った。  

))(1ln( sss FLnnL        (4-4) 

ここで、n は繊維本数、L は試験片長さ、Fs()は累積破断確率である。  

 

4.5 繊維破断部近傍における応力集中係数の同定  

繊維破断部近傍に隣接する繊維の応力集中係数を同定するため、モデル的な一

方向 CFRP 複合材料としてマトリックス樹脂に 2 本の繊維を並行に配置したダブ

ルファイバーフラグメンテーション試験を用いて検討を行った。ダブルファイバ

ーフラグメンテーション試験により得られた 2 本の繊維破断の偏光顕微鏡像を

Fig. 4-5 に示す。2 本の繊維のほとんど (10/11 個 )が破断繊維近傍の隣接部分で破

断しており、隣接繊維の破断確率が大きく増加していることが分かる。次に、繊

維破断部におけるマトリックスクラックの偏光顕微鏡像を Fig. 4-6 に示す。また、

ひずみを 4.2%負荷したダブルファイバーフラグメンテーション試験後にひずみ

を除荷し、試験片表面を研磨して繊維破断部を SEM により観察した結果を Fig. 

4-7 に示す。繊維破断部で生じたマトリックスクラックはひずみの増加に伴い開

口するものの、マトリックスクラックは繊維には届いておらず、マトリックスク

ラックが隣接繊維まで到達することにより隣接繊維が破断しているわけではな

いことがわかる。さらに、繊維軸に対して 45 度方向に繊維破断部分からマトリ

ックスクラックが形成していることがわかる。すなわち、マトリックスクラック

形成により、繊維破断部近傍の隣接繊維表面には非常に局所的な応力集中が生じ

ていると推察される。ここで、表面処理とサイジング剤処理を実施していない

T800S における繊維破断部の SEM 像を Fig. 4-8 に示す。通常の表面処理とサイジ
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ング剤処理を行った場合 (Fig. 4-7)と比較して、マトリックスクラックがほとんど

形成しておらず、繊維と樹脂の界面状態がマトリックスクラック形成に大きく影

響していることが示唆される。  

次に、ダブルファイバーフラグメンテーション試験から得られた 2 本の繊維破

断挙動の平均値を Fig. 4-9 に示す。ダブルファイバーフラグメンテーション試験

の繊維破断挙動は、シングルファイバーフラグメンテーション試験における繊維

破断挙動と比較して、2.5%の低ひずみ領域から繊維破断数が増加している。これ

は、繊維破断部近傍の隣接繊維破断に起因すると考えられる。すなわち、ダブル

ファイバーフラグメンテーション試験における繊維破断部近傍に隣接した繊維

の破断数増加は、マトリックスクラック形成による隣接繊維表面における応力集

中に起因すると推察される。  

繊維破断部近傍に隣接した繊維の応力集中係数を同定する目的で、ダブルファ

イバーフラグメンテーション試験の破断挙動をばね要素モデルにより数値シミ

ュレーションを行った。応力集中係数を 1.0、1.5 および 2.0 と変化させた際の数

値シミュレーションの結果を Fig. 4-10 に示す。ひずみ 2.6%以降の領域において、

応力集中係数を 1.0 や 1.5 を用いた場合は、ダブルファイバーフラグメンテーシ

ョン試験の破断挙動とは一致しない。一方、応力集中係数に 2.0 を用いることで

ダブルファイバーフラグメンテーション試験の繊維破断挙動を良好に再現でき

ることがわかった。また、3.5%のひずみを負荷した際の 2 本の繊維破断位置の数

値シミュレーション結果を Fig. 4-11 に示す。応力集中係数を 1.0 や 1.5 とした条

件では、2 本の繊維はランダムな破断もしくは隣接繊維の破断は一部のみであり、

Fig. 4-5 の実験結果を再現しない。一方で、応力集中係数に 2.0 を用いた場合には

ほぼ全ての繊維で隣接する繊維に破断が生じる Fig. 4-5 に示した実験結果を再現

することがわかった。加えて、炭素繊維の単繊維強度分布に単一ワイブル分布を

用いた際に、隣接繊維への応力集中係数を 2.0 としたときの 2 本の繊維破断位置

の数値シミュレーション結果を Fig. 4-12 に示す。単繊維強度分布に単一ワイブル

分布を用いた際には、応力集中係数を 2.0 とした条件においても隣接する繊維の

破断は一部に認められるのみであり、ほぼ全ての隣接する繊維が破断を生じる実

験結果を再現しないことがわかる。すなわち、ダブルファイバーフラグメンテー

ション試験の繊維破断挙動を解析手法にて再現すためには、単繊維強度分布に高

強度領域の分布が狭い複合ワイブル分布を導入することが必要不可欠であるこ

とが示された。  
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ここで、繊維破断部近傍に隣接する繊維表面の応力集中が増加する現象につい

て、汎用有限要素解析ソフトである ABAQUS を用いて繊維破断部近傍の隣接繊

維の応力状態に関する解析と考察を行った。ここでは、 4.6 節での利用のため、

Fig. 4-13 に示すモデルを用いた。隣接繊維表面の局所的な応力集中について解析

を行う目的で、マトリックスクラックに近い隣接繊維表面のメッシュサイズを 50、

10 および 2 nm に設定した。また、樹脂特性は弾塑性体とし、ひずみ 2.0%以降は

樹脂の再硬化を考え、樹脂弾性率を初期勾配の 1/10 である 0.39 GPa とした。さ

らに、たとえ弾塑性体であってもマトリックスクラック先端近傍の樹脂において

は弾性的層がクラックを取り囲むように存在すると考える SSV モデル  
40)を導入

する目的で、マトリックスクラックの周囲 50 nm の樹脂を弾性率 3.9 GPa である

弾性体として解析を行った。また、マトリックスクラックは繊維に到達していな

いものと仮定して、マトリックスクラックと繊維との間は 10 nm の弾性的層が存

在するとした。なお、応力集中係数は、各メッシュの応力を破断部分から十分に

応力回復した部分での応力との比とした。樹脂特性ならびにメッシュサイズの設

定を変更したときの各応力集中係数を Fig. 4-14 に示す。なお、同図には、樹脂特

性を弾性率 3.9 GPa の弾性体とした場合の応力集中係数を左端に示している。樹

脂特性を弾塑性体としてメッシュサイズを 50nm から 10 nm に細かく設定しても

応力集中係数は 1.3 から 1.4 と大きな差異は認められない。一方で、マトリック

スクラック先端近傍の樹脂は弾性的な特性を持つとする SSV モデルを導入し、か

つメッシュサイズを 50 nm から 10 nm に細かく設定することで応力集中係数は

1.4 から 1.8 と大きく高まり、メッシュサイズを 2 nm とさらに細かく設定するこ

とで応力集中係数は 2.0 まで高まる結果となった。すなわち、メッシュサイズを

細かくするとともに SSV モデルを導入することで応力集中係数が大きく高まる

ことがわかった。ここで、SSV モデルを導入してメッシュサイズを 2 nm と設定

した場合の FEM 解析結果を Fig. 4-13 に示す。また、破断繊維の隣接繊維におい

て、繊維径方向と繊維周方向における応力集中係数の位置依存性を Fig. 4-15 に

示す。Fig. 4-13 および Fig. 4-15 より、マトリックスクラック先端近傍の隣接繊維

表面には非常に高い応力が集中しており、繊維表面の局所的な領域において約 2

倍の応力集中が生じていることがわかる。マトリックスクラック先端近傍の樹脂

が弾性的な特性を有する SSV モデルを導入したことにより、繊維破断部近傍に隣

接する繊維表面の応力集中係数は 2.0 と非常に高い値を示した。ここで、本モデ

ルにおける繊維中心部の応力集中係数は 1.09 であり、空間分解能は 1‒2 m であ
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る。これは、繊維全体のひずみを捉えていると考えられる Raman 測定の結果 22~24)

と合致しておりモデルの妥当性を示している。これまでに、破断繊維に隣接する

繊維に発生する応力集中を FEM により解析を行った報告はあるものの 25~29)、そ

れらの多くは樹脂を弾塑性体として取り扱っており、マトリックスクラックの発

生に起因する応力集中を考慮に加えた解析においても応力集中係数は 1.16‒1.23
 

27~29)と低い値が報告されている。  

以上より、繊維破断部近傍の繊維表面の局所的な領域において高い応力が集中

しうるとともに、繊維強度分布に高強度領域の分布が狭い複合ワイブル分布を導

入することで繊維破断部近傍の隣接繊維のほとんどが破断するというダブルフ

ァイバーフラグメンテーション試験の挙動を再現することがわかった。  

 

 

 

Fig. 4-5 Birefringence patterns around a double fibers breaks at a strain of 3.4%. 

 

 

 

Fig. 4-6 Polarizing microscope images of matrix cracks.  
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Fig. 4-7 Scanning electron microscope images of double fibers and matrix cracks.  

 

 

10 μm
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Fig. 4-8 Scanning electron microscope images of fibers and matrix cracks.  

(fibers: no treatment and no sizing agent)  

 



86 

 

 

Fig. 4-9 Number of fiber breaks versus the strain measured during the SFC tests. 

 

 

 

Fig. 4-10 Number of fiber breaks versus the strain measured during the SFC tests . 
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(c) 

Fig. 4-11 Fiber breaks behaviors at 3.5% predicted using the Spring Element Model 

with Bimodal Weibull distribution. 

 

 

 

Fig. 4-12 Fiber breaks behaviors at 3.5% predicted using the Spring Element Model 

with Unimodal Weibull distribution. 
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 (c) 

Fig. 4-13 Finite element model having seven fibers in unidirectional composite.  
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Fig. 4-14 Stress concentration factor analyzed by FEM 

(Resin A: Elastic, Resin B: Elastoplastic to be re -curing).  
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(c) 

 

(d) 

Fig. 4-15 Stress concentration factor analyzed by FEM.  
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4.6 応力集中係数を考慮した一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強度予測  

ダブルファイバーフラグメンテーション試験で使用した樹脂を用いて一方向

CFRP 複合材料の引張試験を行うとともに、4.5 項で得られた繊維破断部近傍のマ

トリックスクラックによる隣接繊維表面への応力集中を導入した数値シミュレ

ーションを行った。実験結果と数値シミュレーションの結果を Fig. 4-16 に示す。

なお、実際の試験片寸法を考慮するため式 (4-4)によるサイズスケーリング手法 39)

を用いて、数値シミュレーション結果と実験結果の比較を行った。実験結果の平

均値 4.9 GPa に対して、数値シミュレーションにおいて炭素繊維の単繊維強度分

布に複合ワイブル分布を用いた場合、過去の研究と同様に単一ワイブル分布を用

いた場合と比べて解析値は実験値に近い結果を示すがそれでも依然として実験

値に対して 50%高めに予測しており、大きな乖離が見られる。一方、ダブルファ

イバーフラグメンテーション試験により同定した隣接繊維表面への応力集中係

数 2.0 を導入することに加えて、実験値同等のサイズまでサイズスケーリングを

した結果、引張強度は 5.5 GPa であった。実験結果の最大値 5.2 GPa に対して 6%

のみ高めに予測する結果であり、実験結果を精度良く予測できることがわかった。

すなわち、モデル的なコンポジットであるダブルファイバーフラグメンテーショ

ン試験の繊維破断挙動解析から取得した繊維破断部近傍のマトリックスクラッ

クによる隣接繊維表面への応力集中係数 2.0 を数値シミュレーションに導入する

ことで、実験結果を精度良く予測できることを示した。  

さらに、表面処理とサイジング剤処理を行っていない T800S を用いた場合の一

方向 CFRP 複合材料の引張強度の実験値は 6.0 GPa であった。これは前述した通

常の T800S を用いた場合の 5.0 GPa と比較して高い値であり、マトリックスクラ

ックの形成が一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強度に大きく影響していると推

察できる。また、一方向 CF/エポキシ複合材料の引張試験後の試験片の写真を Fig. 

4-17 に示す。フラグメンテーション試験においてマトリックスクラックの形成が

ほとんど認められていない表面処理とサイジング剤処理を行っていない T800S

を用いた場合は破断面において全体に渡って破断が集積しており、一方で通常の

T800S を用いた場合は同一断面で平坦に破断している傾向が認められ、マトリッ

クスクラック形成により破断繊維近傍に局所的な応力集中が生じ、隣接繊維の破

断が誘発しているためと推定できる。  
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Fig. 4-16 Comparison of the size-scaled values obtained from the SEM simulations and 

the experimental data for T800S/DGEBA composites. 

 

 

 

 

(a) 

 

(b) 

Fig. 4-17 Schematic of unidirectional CF/epoxy composites specimen after tensile test.  

(a) T800S, (b) T800S (no treatment and sizing agent)  
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4.7 結言  

本章では、実際の航空機用途に近い CF/エポキシ樹脂物性を示す系を用いて評

価と解析を行った。具体的には、繊維破断部近傍においてマトリックスクラック

が形成する系であり、マトリックスクラックによる隣接繊維表面への応力集中を

考慮した一方向 CF/エポキシ複合材料の繊維破断プロセスと繊維方向引張強度の

予測について検討を行った。  

1. 繊維破断部近傍に隣接した繊維への応力集中係数について精密に議論を行う

ことを目的として、2 本の繊維を繊維径以下の距離で並行に配置したダブル

ファイバーフラグメンテーション試験を行ったところ、繊維破断部近傍の隣

接した繊維の破断確率増加を確認した。  

2. 繊維破断部に隣接した繊維表面近傍の応力集中係数を導入したばね要素モデ

ルを用いてダブルファイバーフラグメンテーション試験の繊維破断挙動の解

析を行った結果、隣接繊維表面の応力集中係数を 2.0 とすることで実験結果

を再現することがわかった。また、繊維強度分布に高強度領域の分布が狭い

複合ワイブル分布を導入することが、繊維破断部近傍の隣接繊維の大半が破

断するというダブルファイバーフラグメンテーション試験の繊維破断挙動を

再現する上で必要不可欠であることがわかった。  

3. 繊維破断部近傍に隣接した繊維の応力集中に対して FEM 解析を行った。マト

リックスクラック先端近傍の樹脂は弾性的な特性を持つとする SSV モデルを

導入するとともに、メッシュサイズを 2 nm と細かく設定することで、繊維破

断部近傍の隣接繊維表面の局所的な領域において応力が高まる可能性がある

ことがわかった。  

4. 炭素繊維の単繊維強度分布に複合ワイブル分布を用いるとともに、繊維破断

部近傍の隣接繊維表面の局所的な領域における応力集中係数 2.0 を導入した

ばね要素モデルにより一方向 CF/エポキシ複合材料の強度予測を行ったとこ

ろ、実験結果を精度良く再現できることを示した。  
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第 5 章  結論  

環境問題の世界的な高まりを受けて、今後の需要拡大が予想されている航空機

においても燃費改善が大きく求められている。さらに、航空機の需要拡大が環境

に与える影響や経済性にも大きな関心が集まっており、CFRP 複合材料の適用拡

大が期待されている。航空機においては、軽量化の有効な手段の一つである CFRP

複合材料の繊維軸方向の特性が重要であり、特に、基本的な特性である一方向

CFRP 複合材料の繊維方向引張強度について理解することが必要である。そこで、

本研究では、一方向 CF/エポキシ複合材料の繊維方向引張強度を正確に予測する

モデルを提案することで、CFRP 複合材料物性の更なる向上と繊維・樹脂・界面

の設計指針を得ることを目的とした。以下に本研究で得られた結論を示す。  

 

第 2 章では、一方向 CF/エポキシ複合材料の繊維方向引張強度の支配因子の一

つである炭素繊維の単繊維強度分布の同定を行った。特に、これまでの研究では

明確にされてこなかった短試長領域の単繊維強度分布について厳密に議論する

ことを目的として、単繊維引張試験と単繊維複合材料を用いた引張試験 (フラグメ

ンテーション試験 )を用いることで精密な単繊維強度分布の評価を行った。得られ

た知見を以下に示す。  

1. 単繊維引張試験と単繊維複合材料を用いたフラグメンテーション試験により

炭素繊維単繊維強度分布について評価を行ったところ、短試長領域を含めた

単繊維強度分布には高強度領域の分布が狭い複合ワイブル分布  (Bimodal 

Weibull distribution)の適用が妥当であることがわかった。物性の異なる 2 種類

の PAN 系炭素繊維  (T800S および T700S)いずれにおいても複合ワイブル分布

の適用が妥当であることを示した。  

2. 単繊維強度分布について、長試長領域のワイブル形状係数 m1 が 4‒5 であるの

に対して、短試長領域のワイブル形状係数 m2 は 12‒13 と大きく単繊維強度分

布が狭いことがわかった。これは、長試長領域と短試長領域で異なる強度支

配因子が存在することに起因するものと考えられる。  

3. 炭素繊維単繊維の破断面観察において、破断開始点のほとんどが繊維表面近

傍であり、いずれの欠陥も繊維表面近傍に存在することがわかった。  

4. 短試長領域の単繊維強度は飽和傾向であり、T800S では約 14 GPa まで引張強

度を向上させることができる。これらの結果を考慮してコンポジット強度発

現について理解する必要がある。  
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第 3 章では、第 2 章で得られた単繊維強度分布を用いて一方向 CF/エポキシ複

合材料の繊維方向引張強度の予測を行った。得られた結論を以下に示す。  

1. 第 2 章で得られた高強度領域の分布が狭い複合ワイブル分布を適用すること

で、単一ワイブル分布を適用した場合と比較して、一方向 CF/エポキシ複合

材料の繊維方向引張強度を正確に予測できることを示した。  

2. 一方向 CFRP 複合材料の引張強度を高めるためには、長試長領域の単繊維強

度分布に加えて短試長領域の単繊維強度分布についても高める必要があるこ

とが示唆された。  

3. 本研究で用いた計算条件においては、繊維配列が破断部近傍の周辺に存在す

る繊維の応力集中係数に与える影響は小さく、これに起因して引張強度に与

える影響も小さいことがわかった。  

 

第 4 章では、実際の航空機用途に近い CF/エポキシ樹脂物性を示す系を用いて

評価と解析を行った。具体的には、繊維破断部近傍においてマトリックスクラッ

クが形成する系であり、マトリックスクラックによる隣接繊維表面への応力集中

を考慮した一方向 CF/エポキシ複合材料の繊維破断プロセスと繊維方向引張強度

の予測について検討を行った。得られた結論を以下に示す。  

1. 繊維破断部近傍に隣接する繊維への応力集中係数を検討する目的で、 2 本の

繊維を繊維径以下の距離で並行に配置したダブルファイバーフラグメンテー

ション試験を行ったところ、繊維破断部近傍の隣接した繊維の破断数増加を

確認した。  

2. 繊維破断部に隣接した繊維表面近傍の応力集中係数を導入したばね要素モデ

ルを用いてダブルファイバーフラグメンテーション試験の繊維破断挙動の解

析を行ったところ、隣接繊維表面の応力集中係数 2.0 を用いることで実験結

果を再現することがわかった。また、繊維強度分布に高強度領域の分布が狭

い複合ワイブル分布を導入することが、繊維破断部近傍の隣接繊維の大半が

破断するというダブルファイバーフラグメンテーション試験の繊維破断挙動

を再現する上で必要不可欠であることが明らかとなった。  

3. 繊維破断部近傍に隣接した繊維の応力集中係数が高まることに対して FEM

解析を行った。マトリックスクラック先端近傍の樹脂は弾性的な特性を持つ

とする SSV モデルを導入し、メッシュサイズに 2 nm を用いることで、繊維

破断部近傍の隣接繊維表面の局所的な領域において応力が高まる可能性があ
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ることがわかった。  

4. 炭素繊維の単繊維強度分布に複合ワイブル分布を用いるとともに、繊維破断

部近傍に隣接した繊維の極表面の応力集中係数 2.0 を導入したばね要素モデ

ルにより一方向 CF/エポキシ複合材料の強度予測を行ったところ、実験結果

を精度良く再現できることを示した。  

 

以上のように、一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強度を正確に予測して、繊

維・樹脂・界面の設計指針を得るために炭素繊維の単繊維強度分布から精密に検

証した。その結果、炭素繊維の単繊維強度分布に高強度領域の分布が狭い複合ワ

イブル分布を用いるとともに、繊維破断部近傍に隣接した繊維の極表面の応力集

中係数を導入することで、一方向 CF/エポキシ複合材料の引張強度を精度良く予

測できることを示した。本論文より、マトリックスクラック形成を抑制する樹脂

開発と繊維表面への応力集中を軽減する繊維設計がコンポジット引張強度向上

に重要であることが示唆された。今後の材料設計の一助とする。  
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