Anales de
Mecanica de la Fractura

TEXTO DE LAS COMUNICACIONES PRESENTADAS EN EL

XXIIl ENCUENTRO DEL
GRUPO ESPANOL DE FRACTURA

Volumen I

Albarracin
29, 30 y 31 de marzo de 2006




© ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA

Editado por la Secretaria del Grupo Espaiiol de Fractura

Reservados todos los derechos para todos los paises.
Ninguna parte de esta publicacion, incluido el disefio de la
cubierta, puede ser reproducida, almacenada o transmitida de
ninguna forma, ni por ningin medio, sea electronico o
cualquier otro, sin previa autorizacioén escrita por parte de la
Editorial.

Deposito Legal: Z-934-06
I.S.S.N.: 02/3 - 3725

Imprime: STYLO Digital
Miguel de Unamuno, 15 « 50018 Zaragoza
Tel. 976 743 971 « stylo@stylodigital.com



Este Volumen de los Anales de Mecénica de la Fractura recoge las 100 comunicaciones
presentadas en el XXIII Encuentro del Grupo Espafiol de Fractura, celebrado en
Albarracin (Teruel) los dias 29, 30 y 31 de marzo de 2006, organizado por la Sociedad
Espanola de Integridad Estructural-Grupo Espafiol de Fractura, y el Instituto de
Investigacion en Ingenieria de Aragon (I3A), de la Universidad de Zaragoza.

En este vigésimo tercer Encuentro hemos contado con la participacion de tres relevantes
conferenciantes invitados, los profesores Dr. M. H. Ferri Aliabadi, Director del Area de
Estructuras Aecroespaciales del Imperial College de Londres y profesor del
Departamento de Aeronautica (Imperial College), Dr. David Taylor, investigador del
Trinity Centre for Bioengineering, del Trinity Collage, de la Universidad de Dublin y
profesor del Departamento de Ingenieria Mecénica y Fabricacion de dicha Universidad,
y Dr. Federico Paris Carballo, Director de la Escuela Técnica Superior de Ingenieros de
la Universidad de Sevilla y profesor del Departamento de Mecanica de Medios
Continuos, Teoria de Estructuras e Ingenieria del Terreno. Continuando con la brillante
iniciativa surgida en el vigésimo primer Encuentro, y por tercer afio consecutivo, se
cuenta con el aliciente de la publicacion de los articulos mas relevantes en dos revistas
incluidas en el JCR como son Engineering Failure Analysis y Fatigue and Fracture of
Engineering Materials. Una vez més agradecemos a los responsables de estas revistas
su colaboracion, y a los autores su esfuerzo en esta meta.

Los editores deseamos agradecer el apoyo y esfuerzo realizado a todas las entidades que
han colaborado en la organizacion y financiacion del Encuentro, especialmente al
Ministerio de Ciencia y Tecnologia, a la Diputacion General de Aragon, al
Vicerrectorado de Investigacion de la Universidad de Zaragoza, y al Ayuntamiento de
Albarracin. Tampoco deseamos olvidar el gran esfuerzo realizado por parte de las
empresas afines a este encuentro, que con su patrocinio han contribuido a hacer posible
la organizacién de este Encuentro: Instron Ltd., SEM S.A., MTS, Zwick GmbH & Co.,
e [ZASA.

También deseamos expresar nuestro agradecimiento a los miembros del Comité
Cientifico, a nuestros compafieros del Instituto Tecnologico de Aragdn y del Instituto de
Investigacion de Ingenieria de Aragon de la Universidad de Zaragoza, que han
participado activamente en la organizacion. Por ultimo, no podemos olvidar mencionar
a todos los autores de los trabajos presentados, que con su esfuerzo han hecho posible la
publicacion de este vigésimo tercer volumen de los Anales de Mecanica de la Fractura.

Albarracin, marzo de 2006.

José A. Bea Cascarosa Gustavo V. Guinea Tortuero
Maria de los Angeles Pérez Anson Antonio Martin Meizoso
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RESUMEN

El presente trabajo muestra los resultados de una serie de ensayos realizados con el objeto de analizar la propagacion de
fisuras en modo mixto en elementos de hormigén armado. Los ensayos fueron disefiados de tal modo que una tnica fisura
se iniciara y posteriormente se propagara a través del elemento. Este hecho contrasta con otros estudios en hormigén
armado donde el estudio de la propagacién de las fisuras se realiza en elementos con una gran densidad de éstas. Los
ensayos se realizarén con vigas de hormigén armado con una entalla asimétrica a un canto del apoyo. El dispositivo para
realizar los ensayos fue a flexién en tres puntos. Hemos analizado tres tamanos diferentes y diversas cuantias de armado
tanto longitudinal como con barras inclinadas. Estos ensayos pretenden ayudar a comprender mejor los mecanismos de
propagacion de las fisuras en modo mixto en elementos de hormigén armado.

ABSTRACT

This paper presents the results of a very recent experimental research program aimed at investigating mixed-mode fracture
of reinforced concrete. The tests were designed so that only one single mixed mode crack generates and propagates through
the specimen, as opposed to the usual dense crack pattern found in most of the tests in scientific literature. The specimens
were three-point-bend beams of three different sizes. They were notched asymmetrically and reinforced with various
ratios of longitudinal and of inclined reinforcement. These experiments may help to understand the mechanisms of crack
initiation and propagation through reinforcing bars under mixed load conditions.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Metélicos y Hormigén o Aplicaciones Pricticas en
Ingenieria.

PALABRAS CLAVE: Hormigén armado, Fractura en modo mixto, Efecto de escala.

1. INTRODUCCION cados sino al estudio del proceso de propagacion en si, a
la obtencidn de la carga méxima durante este proceso. En
El presente articulo muestra los resultados de un progra- estos estudios, generalmente, los ensayos se realizan con
ma experimental con el objeto de estudiar la propagacion vigas armadas, de tal forma que se produce una alta den-
de fisuras en modo mixto, es decir, en presencia de tensio- sidad de fisuras en el momento del fallo, lo cual dificulta,
nes normales y tangenciales en elementos de hormigén en nuestra opinidn, el estudio del proceso de fractura y
armado. Especificamente el programa ha sido disefiado fallo. No obstante, se han realizado algunos estudios muy
para investigar la influencia del tamafio del elemento y interesantes para analizar tanto el efecto del tamafio en la
de la posicién y cuantia de armado. Esta investigacién rotura por traccion diagonal como porque se produce este
la podemos considerar como una continuacién de ante- fallo. Estos estudios estan enfocados principalmente pa-
riores investigaciones realizadas para estudiar la forma- ra determinar la denominada resistencia frente a traccion
cién y propagacion de fisuras en modo I en elementos de diagonal en elementos de hormigén armado sin cercos.
hormigén armado [1, 2, 3]. Con este estudio se pretende Ejemplos de éstos son los realizados por Bazant y Kaze-
completar un andlisis experimental sobre los diferentes mi [5] y por Kim y White [6, 7].
tipos de fisuras y por ende sobre los diferentes tipos de
fallo que pueden aparecer en elementos de hormigén ar- Este articulo tiene el siguiente esquema. En la seccion 2
mado. presentamos el planteamiento de la campafia experimen-
tal realizada y la geometria de los elementos ensayados.
La propagacion de fisuras en modo mixto en elementos En la seccién 3 exponemos cémo hemos realizado la ca-
de hormigén en masa ha sido extensamente estudiada [4]. racterizacion de los materiales utilizados. En la seccion 4
Por el contrario, en hormigén armado los estudios no son se expone la metodologia y control de los ensayos sobre
tan numerosos y en la mayoria de los casos no estdn enfo- las vigas de hormigén armado. En la seccion 5 realizamos
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una discusion de los resultados mads relevantes obtenidos.
Por ultimo en la seccion 6 extraecmos las conclusiones del
estudio realizado.
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Figura 1: Geometria de los elementos ensayados.

2. PLANTEAMIENTO DEL PROGRAMA
EXPERIMENTAL

La campaiia de ensayos fue planteada para estudiar la
propagacion de fisuras en modo mixto en elementos de
hormigén armado, observando la influencia del tamafio
del elemento y la localizacién y la cuantia del armado.
Asimismo pretendiamos analizar la variaciones en las tra-
yectorias de las fisuras al variar los pardmetros anterior-
mente sefialados.

La geometria seleccionada para realizar los ensayos es la
mostrada en la Fig. 1. Esta geometria fue utilizada para
el estudio de de la propagacién de fisuras en modo mixto
en hormigdn en masa por Jenq y Shah [8]. El elemento a
analizar es una viga que se ensaya a flexion en tres pun-
tos, véase la Fig. 1, con una entalla asimétrica situada a
un canto del apoyo. Dicha entalla tiene una longitud de
un tercio del canto. En el presente estudio hemos afadido
una serie de armaduras, en la cara inferior (refuerzo de
flexién) o atravesando la zona donde se espera que se ge-
nere la fisura en modo mixto (refuerzo de cortante). Para
analizar el efecto de tamafio hemos realizado vigas de tres
tamaios diferentes, D = 75 mm, 150 mm, y 300 mm. El
ancho de las vigas se ha mantenido constante y es igual a
50 mm.

La armadura modifica la trayectoria de las fisuras y el
mecanismo global de respuesta del elemento. La presen-
cia de la entalla y el uso de cuantias de armado bajas,
evita la aparicién de numerosas fisuras, lo cual facilita el
estudio de la propagacién de las que se generan. En ge-
neral se ha obtenido la propagacién de una tnica fisura,
bien en modo mixto con inicio en la entalla o bien una
fisura de flexion en centro de vano. No obstante, en algu-
nas configuraciones de armado con las cuantias mas altas
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ensayadas se han obtenido ambos tipos de fisuracién.

El estudio se ha planteado de tal forma que el compor-
tamiento de las vigas ensayadas reproduzca el comporta-
miento de vigas de tamafio ordinario y al mismo tiempo
la mayor de las vigas tuviera un tamafio tal que su mani-
pulacién en el laboratorio fuera razonablemente sencilla.
Como pardmetro de comparacion entre las vigas ensaya-
das y las vigas de tamafio ordinario adoptamos el deno-
minado nimero de fragilidad de Hillerborg [9], By, el
cual se define como el ratio entre el tamafio del elemento,
representado en este caso por el canto D, y la longitud ca-
racteristica del material, [.;, [10]. Dos elementos con un
valor similar de 3 presentan un comportamiento similar
en fractura. En nuestra experimentacién hemos consegui-
do para el micro-hormigén utilizado que la longitud ca-
racteristica tenga un valor de 90 mm aproximadamente.
Para un hormigén ordinario esta longitud tiene un valor
de unos 300 mm, de modo que una viga de medio metro
de canto estaria representada, en esta investigacion, por
las vigas de tamano intermedio, D = 150 mm.

3. CARACTERIZACION DE LOS MATERIALES

3.1. Micro-hormigon

Se ha utilizado un micro-hormigén con un tamafio maxi-
mo de arido de 5 mm. La curva de compacidad para di-
sefar la mezcla ha sido la de Fuller y el cemento utiliza-
do ha sido pértland con una adicién de puzolana, (ASTM
II/A). Todo el cemento ha sido tomado del mismo depdsi-
to y guardado en un sitio seco hasta su uso. Las propor-
ciones de la mezcla finalmente utilizada en peso fueron
3.2:0.45:1 (aridos : agua : cemento). Siempre hemos se-
guido un control estricto de todo el proceso de fabrica-
cién de las probetas, para poder minimizar las inevitables
desviaciones de los resultados. En la Tabla 1 exponemos
los resultados obtenidos en la caracterizacion de micro-
hormigén.

,fc (@) fts (b) Ec G(F gch

MPa MPa GPa N/m mm

media  36.3 3.8 28.3 434 86.8
desv. std. 1.9 0.3 2.7 5.8 -

(a) Probeta cilindrica, ensayo a compresion.
() Probeta cilindrica ensayo brasilefio.

Tabla 1: Caracteristicas del micro-hormigén

Hemos realizado 3 ensayos a compresion y de obtencién
del médulo de elasticidad por cada amasada, de acuerdo
con las especificaciones expuestas en la ASTM C 39-01 y
C 469-94 respectivamente usando probetas cilindricas de
75 x 150 mm (didmetro x altura). Para determinar la re-
sistencia a traccién del hormigén, fueron realizados ensa-
yos de traccién indirecta (brasilefios), siguiendo las reco-
mendaciones establecidas por la Norma ASTM C 496-96,
también sobre cilindros de 75 x 100 mm. Para obtener las
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propiedades en fractura del hormigén se realizaron ensa-
yos a flexion en tres puntos sobre probetas de hormigén
en masa entalladas. El método utilizado es el recomenda-
do por Elices, Planas y Guinea [9].

3.2. Acero

Teniendo en cuenta las dimensiones de las vigas emplea-
das y para obtener las cuantias de acero deseadas, hemos
usado barras con un didmetro inferior a los nominales
de barras de acero para hormigén convencional en cons-
truccién. Hemos utilizado barras roscadas de 2.5 mm de
didmetro. Este didmetro ha sido utilizado para determinar
las propiedades del acero. Este didmetro ha sido utilizado
para determinar las propiedades del acero. En la Tabla 2
indicamos las propiedades medidas para el acero de las
barras roscadas.

ES fy,0,2 fu Eu
GPa MPa MPa %
174 563 632 4.6

Tabla 2: Caracteristicas del acero.

La deformacién de rotura en las barras roscadas es sensi-
blemente inferior a la que se esperaria si fueran lisas debi-
do a los defectos producidos en el material por el proceso
de realizacion del roscado. Estos defectos hacen que el
dafio se localice mas rdpidamente, produciéndose la rotu-
ra con una deformacion inferior. El modulo de elasticidad
estd referido a la seccién nominal adoptada 2.5 mm, por
ello el valor obtenido es inferior al que se esperaria en un
acero.

El valor de la adherencia entre acero y hormigén se ha de-
terminado mediante unos ensayos pull-out, obteniéndose
una tensién de adherencia para la intercara hormigén ace-
ro del orden de 5 — 8 MPa.

4. PROCEDIMIENTOS EXPERIMENTALES

Tal y como hemos descrito en la seccion 2, 1a viga elegida
para realizar los ensayos presenta una entalla asimétrica.
La viga ha sido armada con barras de acero en la par-
te inferior, armado longitudinal, y con barras inclinadas
a 45° en la zona de la entalla. En la Fig. 1 se detalla la
geometria seleccionada asi como las diferentes posicio-
nes de las barras dentro del elemento. Las medidas son
proporcionales al canto D del elemento.

Cada una de las vigas ensayadas se identifica por medio
de una letra S, M, o L dependiendo del tamafio de la viga,
D = 75 mm, 150 mm y 300 mm respectivamente. Es-
ta letra va seguida de dos nimeros: el primero indica el
nimero de barras longitudinales y el segundo el niimero
de barras inclinadas. Por ejemplo, la denominacién M20
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nos indica una viga de canto 150 mm, armada con dos
barras longitudinales y sin ninguna barra inclinada.

Las vigas de hormigén armado fueron ensayadas a fle-
Xién en tres puntos midiéndose el desplazamiento en el
punto de aplicacion de la carga, 4, y el valor de ésta, P.
Asimismo se ha colocado un extensémetro centrado en el
ancho de la viga, sobre la cara traccionada en la entalla
realizada, con el fin de medir el desplazamiento entre los
labios de la misma, cmob. En todos los casos el ensayo se
ha realizado controlando la velocidad del desplazamiento
vertical del punto de aplicacion de la carga. En las Figs.
2, 3 y 4 mostramos una seleccion de las curvas P — § y
P-cmob representativas de los casos estudiados. Tambien
hemos realizado croquis con las trayectorias de las fisuras
generadas en cada uno de los ensayos. Estos croquis com-
plementan las medidas obtenidas durante los ensayos.

5. DISCUSION DE RESULTADOS

La discusion de los resultados se ha organizado de la si-
guiente forma. Primero vamos a analizar el efecto sobre
el comportamiento mecédnico y la trayectoria de la fisu-
ra en presencia de barras inclinadas cuando no existe ar-
mado longitudinal. En segundo lugar vamos a analizar la
influencia del armado longitudinal, cuando no se coloca
armadura inclinada. Por dltimo se combinaran los dos ti-
pos de armado y se estudiard como se produce el fallo del
elemento. En cada una de los apartados se mostraran los
resultados obtenidos para vigas con diferentes tamafios y
asi poder analizar su efecto.

a) b)
25 5
F MO0
2L 41 Mo1
L Mo02
~15F 3+
z z
3 3
a 1+ o 2+
500
0.5 ———— S01 1k
———— S02
0 L 0 L —
0 0.1 0.2 0.3 0 0.1 0.2 0.3
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Q d)
025 — ore ° 0% MO00
[pate——n  p=0.032%
020 2% Jivo602 < p=0.064% S
— ly & p=0.13%
a r v =0.26%
Q 015 | F . MOT1
g L . 5
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& o010 | ¢ ‘
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0.05 L . N S
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Figura 2: Resultados experimentales en vigas armadas
con barras inclinadas y sin armado longitudinal: (a) cur-
vas P — § de vigas de 75 mm; (b) curvas P — § de vigas
de 150 mm; (c) efecto de escala de la carga mdxima; (d)
mapas de fisuracion de las vigas de 150 mm.
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5.1.  Efecto de las barras inclinadas

En la Fig. 2, se muestran los resultados experimentales
obtenidos en los ensayos de las vigas con armadura incli-
nada y sin armadura longitudinal. Como caso limite tam-
bién se incluyen los resultados para vigas de hormigén sin
ningun tipo de refuerzo, S00, /00y L0O0. En las Figs. 2a
y b mostramos las curvas P — § de las vigas de tamafio
pequefio y mediano (D = 75 mm, 150 mm) respecti-
vamente. Observamos, aunque sea trivial, que al colocar
una armadura, se produce una estabilizacién del proce-
so de fractura. En el caso de vigas sin armadura la viga
rompe de forma inestable tras alcanzar la carga maxima
debido a que el ensayo se realiza controlando la posicién
del punto de aplicacién de la carga. Hemos observado que
cuanta mds armadura se dispone el proceso se torna mas
estable y la capacidad mecénica del elemento aumenta.

No obstante, la carga maxima en el proceso de iniciacién
de la fisura disminuye al incrementar la cuantia de arma-
do inclinado. De hecho la carga maxima para los elemen-
tos sin ningun tipo de armado es superior que en el caso
de las vigas armadas con una barra, y ésta a su vez su-
perior a las armadas con dos barras. Esta tendencia puede
ser claramente observada en la Fig. 2c, donde se repre-
sentan en ordenadas las cargas maximas durante inicio
del proceso de fisuracion de las vigas analizadas en esta
seccion, y en abscisas el canto del elemento expresado de
forma adimensional. Este comportamiento aparentemen-
te anormal podria ser explicado por los cambios que se
producen en la trayectoria de las fisuras, inducidos por la
presencia de armadura. En la Fig. 2d se representan las di-
ferentes trayectorias en el caso de las vigas de 150 mm de
canto para diferentes cuantias de armado inclinado. Po-
demos observar que la presencia de las barras modifica el
angulo de iniciacién de la fisura, obteniéndose dngulos en
el fondo de la fisura cada vez mas verticales. Incluso para
fases avanzadas del proceso de fractura a medida que au-
menta la cuantia la fisura se vuelve paralela a la armadura
inclinada.

Los ensayos sin ningin tipo de armado, al ser elementos
entallados, son susceptibles de ser analizados mediante
la ley de escala de Bazant [11]. En la Fig. 2c se ha re-
presentado la ley obtenida para las vigas ensayadas, tras
realizar el correspondiente ajuste. Para las vigas armadas
con barras inclinadas se produce también un efecto de es-
cala resistiendo, para una misma cuantia, relativamente
mads las vigas de menor tamafio.

5.2.  Efecto del armado longitudinal

La Fig. 3 muestra los resultados de los ensayos realizados
en vigas armadas unicamente con armadura longitudinal.
Se incluyen también como caso limite las vigas que no
contienen armado alguno. La entalla representa a una fi-
sura que ya ha atravesado el armado. Con estos ensayos
se pretende estudiar la propagacién de una fisura cuyo
proceso de iniciacién, predominantemente en modo [ ya
ha ocurrido, pudiéndose considerar que a partir de la en-
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talla la fisura progresard en condiciones de modo mixto.
De esta forma evitamos la aparicién de mds fisuras en el
elemento ensayado.
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Figura 3: Resultados experimentales en vigas armadas
con barras longitudinales y sin armado inclinado: (a) cur-
vas P — ¢ de vigas de 75 mm; (b) curvas P — § de vigas
de 150 mm; (c) efecto de escala de la carga maxima ini-
cial; (d) efecto de escala de la carga de que provoca el
fallo por traccion diagonal; (e) mapas de fisuraciéon (in-
dicamos que para facilitar la observacién de las trayecto-
rias, los croquis representados no guardan la relacién de
escala utilizada en los ensayos).

En las Figs. 3a y b, se puede observar que la carga maxi-
ma inicial (primer pico) durante el proceso de iniciacién
de la fisura en la entalla esta fuertemente influida por la
cuantfa de armado, aumentando la carga de pico al au-
mentar la cuantia.

La geometria seleccionada para el ensayo junto con la
presencia de la entalla hacen que el armado entre en car-
ga desde el primer momento en el que se carga la viga,
lo que provoca una hiper-resitencia asociada a la cuantia
de armado. Este efecto de hiper-resistencia es similar a la
que se obtendria en vigas sin entalla, siempre que el re-
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cubrimiento critico [12] sea superior al recubrimiento de
las armaduras. Respecto al efecto de escala en este primer
pico podemos ver como el efecto se atentia al disponer ar-
mado longitudinal, Fig. 3c. En este grafico representamos
las cargas y canto de la viga de forma adimensionalizada,
al igual que en la Fig. 2c. Se ha dibujado una linea (dis-
continua) con el promedio de los resultados de las cargas
maximas para facilitar las comparaciones entre resulta-
dos. En el caso de las vigas sin armado se produce clara-
mente el citado efecto de tamafio, el cual no es tan apre-
ciable para las vigas con armadura longitudinal. También
se puede destacar que la carga de iniciacién del proceso
de fractura crece a medida que se coloca mds armadura.

En vigas con cuantias de armado igual o superior a 0.13 %
hemos observado, tras la iniciacién de la fisura, un pro-
greso estable hasta alcanzar un punto en el que la car-
ga disminuye, aun cuando la fisura contintia progresando.
Este crecimiento inestable, en el sentido en que la carga
disminuye al aumentar la longitud de la fisura, se produce
tras una sensible apertura del cmop a carga aproximada-
mente constante. Este fendmeno de crecimiento inestable
es semejante al denominado fallo por traccién diagonal
en elementos de hormigén armado sin armadura de cor-
tante, (cercos). Tras este crecimiento inestable se forma
una rétula bajo el punto de carga produciéndose el fa-
llo por compresiones excesivas, o bien por plastificacién
y posterior rotura de las armaduras en la entalla, depen-
diendo de las caracteristicas del microhormigén y de la
cuantia y caracteristicas del acero.

En la Fig. 3d representamos las cargas a las que se pro-
duce la propagacién inestable, frente al tamafio del ele-
mento, adimensionalizadas de igual modo que en la Fig.
2c. De la figura se deduce un leve efecto de escala, aun-
que el hecho mds destacable es que la carga no tiende
hacia una resistencia nula, sino que parece tender hacia
una resistencia residual, funcién de la cuantia de armado.
En todo caso podemos indicar que la resistencia del ele-
mento esta fuertemente influida por la cuantia de armado
longitudinal.

Por dltimo podemos también observar que las trayecto-
rias de las fisuras son sensibles al incremento de armado
longitudinal o de flexién, tal y como puede verse en la
Fig. 3e. Sin embargo, el d4ngulo con el que se inician las
fisuras practicamente se mantiene constante e indepen-
diente de la cuantia de armado.

5.3. Efecto de los armados combinados

En la Fig. 4 mostramos curvas P — § y P-cMoD asi como
diferentes mapas con las trayectorias de las fisuras de vi-
gas tanto con armado longitudinal como con armadura
inclinada. Como caso limite se incluyen los resultados de
alguna viga con cuantia nula para alguna de las armadu-
ras anteriormente sefialadas.
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Figura 4: Efecto del incremento en las cuantias de arma-
do: Curvas (a) P — 0 y (b) P-cmop de vigas de 300 mm
con la cuantia de armadura inclinada constante; curvas
(c) P — 6y (d)P-cmop de vigas de 75 mm con la cuantia
de armadura longitudinal constante

Las Figs. 4a y b muestran los resultados obtenidas para
vigas de canto 300 mm con una dnica barra inclinada, y
con armadura longitudinal variable (0, 1 o 2 barras). La
comparacion entre los resultados obtenidos para LO1 y
L11 revela que una pequefia cuantia longitudinal puede
modificar de forma sensible la trayectoria de la fisura sin
que la carga en el pico inicial muestre una importante va-
riacion. En el momento en que esta cuantia longitudinal
aumenta se produce una hiper-resistencia, tal y como se
explicé en el apartado 5.2. En el caso mostrado se obser-
va que la fisura que progresa es la situada en la entalla.
Debido a que la cuantia de armado longitudinal es muy
baja, no se observa en ningin caso la aparicién de una
fisuracién inestable con fallo por traccion diagonal.

Las Figs. 4c y d muestran los resultados obtenidos para
vigas de 75 mm de canto en las que el armado longitudi-
nal se ha mantenido constante y el armado inclinado se
ha variado. Los mapas de fisuras muestran que, al colo-
car armaduras inclinadas evitamos la propagacién de la
fisura que se forma en la posicion de la entalla en el caso
510, cambiandose por tanto el mecanismo de fallo de la
viga. La colocacidn de esta armadura evita el progreso de
la fisura en la entalla y el posterior fallo por traccion dia-
gonal, produciéndose el fallo del elemento por una fisura
que aparece en la zona central. El comportamiento final
de este elemento es similar al de una viga débilmente ar-
mada sin entalla alguna. En los dos casos en los que se
coloca armadura inclinada, S11 y S12, este refuerzo con-
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trarresta la formacion de la fisura en modo mixto, como
ya hemos indicado. La Fig. 4d muestra que al formarse
la fisura en el centro de vano se produce un retroceso en
el cmob de la fisura de la entalla, lo que quiere decir que
ésta se cierra. Indicamos que el comportamiento de las
vigas S11y S12 es sensiblemente similar si observamos
las curvas P — §, aunque analizando las curvas P-cMop
podemos ver como al aumentar la cuantia de armado, la
apertura del extensometro situado en la entalla, -cMoD- es
menor en el momento de la formacién de la fisura central.

6. CONCLUSIONES

Este articulo presenta los resultados de una reciente cam-
pafia experimental, con el objetivo de estudiar la propa-
gacion de fisuras en modo mixto en elementos de hor-
migén armado. Analizamos la influencia del tamano del
elemento y de diferentes disposiciones de armado en la
respuesta en fractura. Los ensayos fueron disefiados de
tal forma que se generaran unos mapas de fisuracién lo
mas sencillos posibles y asi poder estudiar de forma ais-
lada el progreso de las fisuras que se formaran, en con-
traposicidn con la mayoria de estudios disponibles en la
literatura sobre el tema. Hemos colocado una entalla en
las vigas de hormigén armado, situada asimétricamente a
un canto del apoyo. Diferentes cuantias de armadura lon-
gitudinal (flexién) e inclinadas (cortante) fueron dispues-
tas para realizar los ensayos. Todos los ensayos fuerén
realizados a flexion en tres puntos.

En las vigas sin armadura longitudinal y con armadura
a cortante, ésta provoca un cambio en la trayectoria de
la fisura respecto a la que se obtendria en elementos de
hormigén en masa, lo cual provoca que las vigas resis-
tan menos carga en la fase inicial del proceso de fisu-
racién. Complementariamente, hemos ensayado también
vigas con armado longitudinal y sin armadura a cortante.
La carga inicial durante el proceso de fisuracion es muy
sensible al aumento de la cuantia de armado y, ademads,
el efecto de escala para esta carga inicial se va atenuando
respecto al que existiria sino se dispusieran armaduras.
Este tipo de vigas siempre rompen por una fisura que va
desde el fondo de la entalla al punto de aplicacién de la
carga. En los casos donde la cuantia de armado es elevada
se ha observado un progreso de la fisura de forma ines-
table, es decir con una disminucién de la carga aplicada.
Este fenémeno es similar a la rotura por tracciéon diago-
nal, observada por otros autores en vigas de hormigén
armado. Finalmente han sido ensayadas vigas donde se
han combinado ambos tipos de armado, tanto longitudi-
nal como, inclinado. En estos casos observamos como
seglin la disposicion del armado y la cuantia del mismo,se
producen diferentes tipos de fallo. En particular, la arma-
dura inclinada puede evitar el progreso de la fisura que se
produce en la entalla provocandose el fallo de la viga por
flexion.
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RESUMEN

Este trabajo tiene como objeto estudiar la aplicacion de la soldadura por difusién dindmica, para mejorar la adhesion de
recubrimientos de WC-Co, obtenidos por proyeccion térmica (HVOF), sobre sustratos de acero al carbono SAE 1045.
Las uniones (Acero/WC-Co/Ni25Cu/Acero) fueron realizadas en un horno de induccién, con aplicacion de carga ciclica
10 minutos, manteniendo la temperatura a 850 + 5 °C. En todas las uniones pudieron ser distinguidas diferentes zonas de
reaccion, como resultado de la interdifusion de los elementos de aleacion a través de las intercaras de union. En la
intercara acero/WC-Co proyectado, formada durante el proceso de union, se observa la desaparicion de la zona
deformada plasticamente, provocada durante el proceso de proyeccion, y la union quimica producida por la interdifusion
de los elementos del acero y la capa proyectada. Todas las uniones fueron caracterizadas mecanicamente.
Posteriormente a los ensayos de traccion, se realizé un estudio de las superficies de fractura, en el cual se pudo observar
que todas las uniones rompen por delaminacion de la capa proyectada (WC-Co).

ABSTRACT

The objective of this paper was to study the application of dynamic diffusion bonding technique to improve adhesion of
WC-Co HVOF sprayed coatings on SAE 1045 carbon steel substrates. The joints (Steel/ WC-Co/Ni25Cu/Steel) were
obtained in a high frequency induction heating machine applying cyclic load during 10 minutes at a temperature of
850+ 5 °C. In all joints can be distinguished different reacted zones caused by diffusion processes across the joint
interfaces. At the sprayed coating interface steel/WC-Co, can be observed the disappearance of the plastic deformation
zone in the substrate, which was originated during the thermal spray process. It was also observed a reacted zone caused
by inter-diffusion of alloy elements of steel and sprayed coating. Tensile tests were performed in all joints.
Fractographic study shows that the failure occurs through the WC-Co coating by delamination processes.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de materiales metalicos y hormigon.
PALABRAS CLAVE: Fractura, Soldadura, Proyeccion térmica.

1. INTRODUCCION substrato y bajas porosidad y tendencia a formar fases

) o ) fragiles durante el proceso de deposicion [3,4].
Los materiales con aplicaciones en trabajos de corte y

forja deben tener una superficie resistente a la abrasion y La adherencia al sustrato es uno de los factores mas
un sustrato con la tenacidad adecuada. La necesidad de importantes a tener en cuenta en este tipo de materiales,
obtener herramientas con distintas combinaciones de debido al tipo de cargas a las que suelen estar
propiedades en su estructura, ha conducido a la sometidos. Las particulas proyectadas a alta velocidad,
obtencion de recubrimientos de metal duro. Estos impactan sobre la superficie del sustrato y se unen a ¢él
recubrimientos mejoran la resistencia al desgaste de las mediante anclaje mecanico. El propio proceso de
piezas de acero y alargan su vida 1til en un factor de al proyeccion, asi como la diferente naturaleza de los
menos 2 o 3 [1]. Los recubrimientos obtenidos por materiales, provocan tensiones en la intercara de
proyeccién térmica son de gran interés en aplicaciones proyeccién que limitan sus propiedades y por tanto, sus
donde son necesarias alta resistencia al desgaste, a la posibles aplicaciones. Con el objeto de ecliminar las
corrosion y a alta temperatura. Los recubrimientos tipo tensiones residuales y mejorar tanto la adherencia con el
cermet obtenidos por la técnica HVOF (High Velocity sustrato como su resistencia a desgaste, se ha estudiado
Oxy Fuel), son ampliamente utilizados para obtener la posibilidad de realizar tratamientos térmicos [5-7] y
recubrimientos densos de alta dureza y excelente tratamientos termomecanicos (HIP) [8-12]. Mediante la
resistencia al desgaste [2]. Estas propiedades son aplicacion de ciclos de temperatura se consigue la
resultado de una 6ptima adherencia del recubrimiento al eliminacion de tensiones en la intercara, mejorando asi

la adherencia al sustrato mediante procesos difusivos.
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Con la aplicacion de presion se elimina la porosidad
existente entre los splats generados durante el proceso
de proyeccion. Entre 600 y 850°C empieza a observarse
la aparicion de fases cristalinas Co,W,C, provocadas
por la cristalizacion de la fase amorfa existente en la
estructura del recubrimiento de WC-Co. Estas fases
fragiles aumentan la dureza del recubrimiento, y por
tanto la fragilidad de éste.

Este trabajo tiene como objeto estudiar la aplicacion de
la técnica de soldadura por difusion dinamica en
recubrimientos de WC-Co, obtenidos por proyeccion
térmica (HVOF) sobre sustratos de acero. Con esta
técnica se consiguen realizar uniones heterogéneas con
buenas propiedades [13]. La utilizacion de ciclos de
presion promueve la deformacion plastica necesaria para
la difusion, a cargas y tiempos muy inferiores a las
técnicas de soldadura por difusién convencionales
[14,15].

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

Los recubrimientos de WC-Co se realizaron sobre un
sustrato de acero al carbono, SAE 1045. La
composicion quimica de este acero se muestra en la
tabla 1.

Mn
0.733

Si P S
0.241 | 0.034 ]0.031

Fe
Bal.

Elementos| C
(% wt) | 0.400

Tabla 1: Composicion quimica del acero SAE 1045.

Sobre sustratos cilindricos de acero ([J=25,4 mm x
h=25,4 mm) fueron proyectados polvos de WC-Co
disponibles comercialmente. Los sustratos fueron
desengrasados con acetona y chorreados con corindén
antes de realizar la proyeccion, con el fin de obtener una
rugosidad superficial media (Ra) de Spm. Todas las
muestras fueron proyectadas utilizando un sistema de
proyeccion de alta velocidad (HVOF) Sulzer Metco
DJH 2700. Como gases fueron utilizados mezclas de
propileno (combustible), oxigeno (comburente) y aire
(gas portador), con caudales de 75-85 I'min”" de C;Hg,
250-260 I'min” de O, y 370-380 I'min™" de aire.

Las uniones Acero/WC-Co/Ni25Cu/Acero se efectuaron
mediante procesos de soldadura por difusién dinamicos.
Antes de la realizacién de las uniones, el acero fue
recubierto electroliticamente con niquel (15um) y cobre
(5pm), con objeto de obtener un intermediario ductil de
soldadura de composicion aproximada Ni25Cu (20pum).
Esta aleacion es elegida como intermediario de
soldadura debido a la buena solubilidad existente con
los dos materiales a unir y al coeficiente de dilatacion
térmica, intermedio entre ambos. La disposicion de las
probetas utilizadas en el ensayo de soldadura por
difusion se muestra en la figura la. Las uniones fueron
realizadas en un horno de induccién de alta frecuencia,
con sistema hidraulico de aplicacion de carga ciclica.
Las condiciones del ciclo de soldadura llevado a cabo en
este trabajo se muestran en la figura 1b.
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Sobre todas las uniones se llevaron a cabo ensayos de
traccion para determinar la resistencia de las uniones y
evaluar la relacion entre las propiedades mecanicas y los
cambios microestructurales originados durante el ciclo
de soldadura. Estos ensayos fueron realizados en una
maquina universal de ensayos, utilizando una carga
constante de 0.1 MPa-s™'. Con el fin de determinar los
mecanismos de fractura que tienen lugar en las muestras
estudiadas, se realiza un estudio de las superficies de
fractura, asi como un estudio microstructural de las
intercaras de unién. Los cambios microestructurales en
las uniones y las superficies de fractura obtenidas, tras
los ensayos mecénicos, fueron estudiadas mediante
microscopia electrénica de barrido (SEM) utilizando un
microscopio Jeol 6400.

Con el fin de comprobar la posible formacién o no de
fases endurecedoras en las intercaras de unién y en el
recubrimiento proyectado, fueron llevadas a cabo
medidas de microdureza Vickers (50 gf), utilizando un
microdurémetro Leica VMHT MOT

3. RESULTADOS
3.1 Caracterizacion microestructural

Se ha realizado un estudio microestructural de las
muestras, antes y después del proceso de unién, con el
fin de evaluar las variaciones microestructurales
producidas durante el ciclo de soldadura por difusion
dinamica.

La microestructura del recubrimiento antes de la
aplicacion del ciclo de soldadura (figura 2), revela la
deformacion de la estructura perlitica del sustrato,
producto del proceso de proyeccion a alta velocidad. Se
puede apreciar, también, la homogeneidad y continuidad
obtenida a lo largo de todo el recubrimiento.

La microestructura de la intercara sustrato/WC-Co
obtenida después del ciclo de soldadura realizado es el
mostrado en la figura 3. Debido al ciclo térmico
aplicado se produce la solubilizacion y posterior
recristalizacion del sustrato. Este hecho elimina las
tensiones producidas durante el proceso de proyeccion y
por tanto, la deformacion plastica observada antes de la
soldadura.

Los procesos difusivos, que son activados termo-
mecanicamente, producen una interfase en la intercara
de proyeccion, resultado de la difusion de los elementos
de aleacion de ambos materiales. El andlisis de esta
interfase (figura 4) indica que se trata de una solucion
solida compleja compuesta de Fe, W y Co. Debido a los
procesos de interdifusion a través de la interfase
originada, se produce una uniéon quimica, mejorando asi
la adherencia de la capa proyectada. El estudio
microestructural  del  recubrimiento no  muestra
evidencias de posibles cambios microestructurales
ocasionados durante el ciclo de soldadura, asi como
tampoco se aprecia una disminucion en la porosidad del
mismo.
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Figura. 1. (a) Disposicion y dimensiones de las probetas ensayadas (b) Ciclo de soldadura por difusion dinamica:
Isoterma 1: 850 + 5 °C, Carga 1: 14 £ 2 kN, Frecuencia 1: 4Hz , Tiempo 1: 10 min.
Isoterma 2: 600 + 5 °C, Carga 2: 8 + 2 kN, Frecuencia 2: 4 Hz , Tiempo 2: 5 min.

Figura 2. Microestructura de la intercara de proyeccion
Acero/WC-Co antes del ensayo de soldadura por
difusion dinamica.

Figura 3. Microestructura de la intercara de proyeccion
Acero/WC-Co después del ensayo de soldadura por
difusion dinamica.
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Figura 4. Analisis EDX de la interfase formada en la
intercara sustrato/WC-Co durante el ciclo de soldadura
por difusion dinamica.

En la figura 5 se muestra la microestructura de la
intercara WC-Co/Ni25Cu/Acero. Debido a la difusion
de los elementos de aleacion, se observa la perfecta
continuidad en la intercara del intermediario con el
acero, asi como la formacién de una zona de reaccion en
la intercara con el WC-Co. Los fendmenos difusivos de
mayor importancia tienen lugar para el caso del W y Fe.
El WC se descompone durante el ciclo de soldadura y el
W difunde unas pocas micras a través de la intercara
WC-Co/Ni25Cu. Por otro lado, el Fe difunde desde el
acero hasta la intercara WC-Co/Ni25Cu, si bien a 1pm
de la intercara el contenido en Fe no supera el 1%.

3.2 Caracterizacién mecanica

Se realizaron medidas de microdureza Vickers en las
secciones transversales de los recubrimientos, antes y
después del ensayo de soldadura. En las muestras
soldadas las medidas se realizaron a aproximadamente
50 pm de ambas intercaras, con el objeto de evaluar los
efectos del ciclo de soldadura en las propiedades del
recubrimiento.
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Figura 5. Microestructura de la intercara
WC-Co / Ni25Cu / Acero.

Los valores de microdureza antes (1536 HV) y después
del ciclo de soldadura (1528 HV) no muestran un
aumento en la dureza del recubrimiento en la zona
cercana a la intercara con el sustrato. Este hecho indica
que no se han producido cambios microestructurales de
importancia, como la formaciéon de fases fragiles,
durante el ciclo térmico utilizado. Se observa, sin
embargo, una disminucion en los valores de dureza del
recubrimiento en la zona cercana al intermediario de
soldadura. Esta disminuciéon puede ser debida a la
descomposicion del carburo y posterior difusion del W
durante el ciclo de soldadura, por efecto de la
temperatura y la presion. Este hecho, produce un
aumento gradual de la tenacidad del recubrimiento y de
la resistencia de la intercara WC-Co/Ni25Cu.

La resistencia media obtenida en los ensayos traccion es
de 32 MPa. La probeta rompe en todos los casos por el
recubrimiento, como se puede observar en la figura 6, lo
que confirma que la resistencia de las intercaras
obtenidas, después del proceso de soldadura por
difusion dinamica, es a la del propio recubrimiento.

Figura 6. Seccion transversal de la fractura obtenida tras
el ensayo de traccion.

3.3 Superficies de fractura

Una vez realizados los ensayos de resistencia a traccion
se analizaron las superficies de fractura de las muestras.
Como se puede observar en la figura 7, el fallo del
recubrimiento, integramente de tipo cohesivo, se
produce mediante mecanismos de delaminacion.

I

Figura 7. Imagen de las superficies de fractura .

Se observa, asimismo, la distribucion radial de la
fractura, la cual comienza en los bordes de la probeta,
donde se concentra el mayor numero de defectos,
propagandose hacia el centro de la misma,
paralelamente a la superficie.

Las imagenes obtenidas de las superficies de fractura
muestran que la rotura se produce a través de las
diferentes ldminas que constituyen el recubrimiento
(figura 8a). En esta estructura laminar las diferentes
laminas (splats) no quedan totalmente adheridas entre si
dejando poros entre ellas (figuras 8b y 8c). Esta falta de
adherencia, junto con la formacion de fases secundarias
intrinsecas al proceso de proyeccion térmica, es la
causante de la fragilidad de estos recubrimientos.

La porosidad y los oxidos existentes entre las particulas
de WC actian como sitios preferentes de nucleacion de
grietas, que se propagan paralelas al recubrimiento, a
través de las intercaras de las diferentes particulas
(splats), produciendo la separacion de las particulas
originando la rotura del recubrimiento.

6. CONCLUSIONES

Utilizando técnicas de soldadura por difusion dinamica
se ha conseguido obtener intercaras de alta calidad.

La activacion de los procesos difusivos produce la
interdifusion de los elementos de aleacion hacia ambos
lados de las intercaras, aumentando la resistencia de las
intercaras y provocando la fractura de las uniones a
través del recubrimiento, mediante mecanismos
delaminacion.
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Figura 8. Imagenes SEM de las superficies de fractura.
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RESUMEN

Las fracturas por clivaje en los materiales cubicos tienen lugar habitualmente por los planos <001>. En un cristal ctibico
existen tres conjuntos de planos con orientaciones <001> disponibles para la fractura por clivaje. Los cristales se romperan
por la mejor de las tres orientaciones disponibles. Mediante simulacion numérica se calcula la distribucion espacial del
plano mejor orientado en un material cubico, policristalino y homogéneo. Se concluye que la propagacion del clivaje es
intrinsecamente inestable y, bajo carga constante, catastrofica.

ABSTRACT

Cleavage fracture of cubic materials takes place usually along <001> planes. In a cubic crystal there are three sets of <001>
orientations available for cleavage. The crystal will cleave along the best oriented from the three. The distribution of the
best oriented cleavage plane is computed by simulation for a homogeneous polycrystalline cubic material. It is proved that
cleavage fracture is intrinsically unstable and, under constant applied load, catastrophic.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de materiales metalicos.

PALABRAS CLAVE: Clivaje, aceros, micromecanismos de fractura

1. INTRODUCCION

A temperaturas lo suficientemente bajas, la fractura por
clivaje de los aceros y otros materiales ciibicos ocurre de
forma transgranular, separando los planos cristalograficos
<001>. Es bien conocido que la tenacidad a la fractura
tiene una dispersion muy pequefia cuando las fracturas
ocurren a temperaturas muy bajas, como es el caso de las
fracturas a -196°C (77 K, normalmente con las probetas
sumergidas en nitrogeno liquido [1]), también es conocido
que la fractura por clivaje estd controlada por la tension
[2-4]. Normalmente, previamente a la realizacion del
ensayo de fractura, se crece una finisima grieta mediante
fatiga. Esta grieta de fatiga muestrea el material,
intersecando un gran nimero de cristalitas (granos), como
se muestra en el esquema de la figura. 1. Si suponemos un
material homogéneo y macroscopicamente isotropo,
resulta posible calcular la distribucion de las orientaciones
de los granos intersecados, con respecto a la normal al
plano de la grieta de fatiga. Se ha desarrollado un cédigo
de ordenador para calcular la distribucion de la
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orientacion cristalografica mejor orientada para el clivaje
entre el conjunto de tres disponibles en cada cristalita
cubica (bcc o fcc). Tipicamente el numero de granos
intersecados por el frente de una grieta de fatiga ronda las
500 cristalitas, para una probeta de 25 mm de grosor.

2. DESCRIPCION DEL MODELO

La orientacion espacial de un cristal viene especificada
mediante el empleo de tres angulos de Euler o tres indices
de Miller. La orientaciéon de un plano <001> se define
mediante el empleo de dos angulos: &, ¢. Supondremos el
primer angulo, 6, entre la normal al plano y la normal al
plano que contiene la grieta (que coincidira con la
direccion de carga en el modo I y también el eje z). Los
subindices 1 a 3 se emplean para referirnos a cada una de
las tres posibles orientaciones de los planos <001>
disponibles en cada cristalita, véase la figura. 2. Para el
conjunto de todos los granos intersecados por el frente de
la grieta de fatiga, estas orientaciones deberan distribuirse
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Figura 1. Esquema del frente de una grieta de fatiga
muestreando un material policristalino. Los colores
representan las diferentes orientaciones de las cristalitas
(granos).

Figura 2. Simbolos y ejes empleados para especificar la
orientacion de un cristal.

de forma uniforme sobre una semiesfera (si el material no
tiene una textura cristalografica muy marcada).

Se obtiene una distribucion espacial uniforme generando
6, =arc cos(l —rand ) (€))
en donde rand representa un numero aleatorio

uniformemente distribuido entre 0 y 1 (la mayoria de los
lenguajes de programacion disponen de subrutinas para la
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generacion de este tipo de nimeros pseudo-aleatorios).

El segundo angulo, que especifica una familia de planos
de clivaje, se genera como

@, =27 -rand 2)

Obsérvese que este segundo rand es un segundo niimero
aleatorio diferente del empleado en la ecuacion (1).

Obviamente las proyecciones de la normal de este plano
de clivaje, sobre una semiesfera de radio unidad, vendran
dados por:

X, =sin6, - cos ¢,
)

y, =sin6, -sing,

z, =cos 6,

Un tercer numero aleatorio se emplea para definir las
orientaciones del segundo y tercer conjunto de planos de
clivaje dentro de la cristalita; ambos perpendiculares al
primero y entre si. Por conveniencia introduciremos un
tercer angulo @

0= Emnd
2

0, = arccos(sin 0, - sin w)

cos @, - cos @ —cos B, - sing, - sin @

“4)

@, =arctan - -
—sin@, -cos @ —cos b, - cos @, - sin®

0, = arccos(sin 6, - cos )

—cos@, - Sin@—cos @, - sing, - cos ®

@, = arctan — -
sin, - sin@ —cos 6, - cos @, - cos @

De las dos posibles normales a un plano de clivaje
conservaremos aquellas orientaciones cristalograficas que
se proyecten sobre la semiesfera superior (la opuesta se
proyectara sobre la semiesfera inferior, no representada).

La figura 3 muestra la proyeccion de 5000 cristalitas, cada
una con 3 conjuntos de planos de orientacion <001>. La
figura 3 nos muestra una distribuciéon uniforme de las
orientaciones sobre la semiesfera y también una
distribucion uniforme de los colores (rojo, azul y verde)
empleados para indicar cada una de las tres posibles
orientaciones de los planos de clivaje dentro de un grano
(con subindices 1, 2 y 3). También se muestra un triedro
con lineas de colores trazadas desde el origen; MatLab®
permite rotar la figura en el espacio y comprobar la
ortogonalidad del triedro.

Para cada grano, en particular, conservaremos la mejor de
las tres posibles orientaciones del plano de clivaje, aquella
con la mayor proyeccion sobre la direccion de carga
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(vertical en las figuras). Hasta el momento, un célculo
analitico era posible, pero para seleccionar la mejor de las
tres posibles orientaciones cristalograficas mutuamente
perpendiculares, el camino mas expedito es
probablemente la simulaciéon mediante ordenador. La
figura 4 muestra los resultados obtenidos para las 5000
cristalitas consideradas en la figura 3. Obsérvese que, en
la figura 4, la orientacién que conservamos ya no se
distribuye de forma uniforme sobre la semiesfera (sin
embargo, no existe preferencia por ninguno de los tres
colores, como deberia ocurrir).

3. RESULTADOS

La figura 5 muestra la distribucion de las orientaciones de
los (mejores) planos de clivaje. Numerosas orientaciones
se situan proximas a la direccion de carga. Las mayores
desorientaciones son de 54.74° = arc cos (1/N3) = 0.9553
rad, que corresponden a aquellas cristalitas con la
orientacion <111> coincidente con el eje vertical.

Figura 3. Distribucion espacial de las orientaciones de
cinco mil cristales, orientados al azar, con sus
correspondientes 15,000 orientaciones de posibles planos
de clivaje <001>. Cada orientacion, correspondiente a un
grano, se representa en un color diferente (rojo, verde y
azul). También se muestra, en lineas continuas, el triedro
correspondiente a un grano aleatorio.

Una regresion polindmica de la distribucion acumulada de
las desorientaciones viene dada por:

cdf =107 (((((((((1.3220 - 5.530)0 +9.752)0
—9.451)0 +5.498)0 —1.972)0 + 0.4345)0
—-5.817x107%)0+6.119x107)0-1.772x107*)0

)

en donde & se introduce en radianes (0 < € <0.9553 rad).
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X

Figura 4. Distribucion del plano <001> mejor orientado
con respecto a la direccion de traccion (eje vertical). Se
han conservado unicamente las 5000 mejores
orientaciones de las 15000 disponibles en la figura 3, una
por cristalita.

Es probablemente mucho mas 1til la regresion de los
angulos de desorientaciéon frente a la probabilidad
acumulada:

0 =10* (((((((-0.18327 + 0.9833)r-2.265)r
+2.929)7-2.335)r + 1.186)r — 0.3831)r

+7.651x1072)r —8.989x107%)r
+6.762x107")r

(©6)
[rad]

A efectos de simulacion es posible generar directamente la
correcta distribucion de desorientaciones introduciendo un
numero aleatorio r en la ecuaciéon (6), uniformemente
distribuido entre 0 y 1. El 4ngulo & se obtiene en radianes.
Las ecuaciones (5) y (6) representan polinomios de grado
10 (sin término independiente), escritos de la mejor forma
computacional posible [5].

La Figura 6 muestra la tension necesaria para fracturar los
diferentes cristales situados a lo largo del frente de la
grieta de fatiga. La tension, en el eje de abscisas, se
muestra normalizado por la tension requerida para clivar
el grano mejor orientado (con un plano de clivaje
coincidente con el plano de la grieta de fatiga). A esa
tension nos hemos tomado la libertad de designarla como
la tension ideal.

4. CONCLUSIONES

De la figura 6 se concluye que para la mayor
desorientacion posible, aquella en la que la orientacion
<111> es paralela a la direccion de traccion, el aumento
de la tenacidad es de un 72%. Este seria el caso de un
material ideal completamente texturado, con la
orientacion <111> paralela a la direccion de carga.



Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

0.9r

0.8F

0.4

Cumulative Frequency

0.3F

0.2

O 1 1
0 10 20

30
Minimum @ angle (degrees)

40 50 60

Figura 5. Distribucién acumulada de las desorientaciones de los planos de clivaje (mejor orientados), para un material
cubico, policristalino y homogéneo (sin textura).

En la figura 6 también se ha representado el caso de una
redistribucion global de la carga entre los granos, situados
en el frente de fatiga, atin no rotos. Supongamos que un
10% de los granos a lo largo del frente de fatiga ya se han
roto, entonces la carga —que antes se transmitia a través de
los granos que ahora estan rotos— se redistribuye entre los
restantes. En la mas favorable de las hipotesis posibles,
esto ocurre de una forma global, esto es: la carga se
redistribuye uniformemente entre los granos intactos
restantes [6]. En consecuencia soportardn un incremento
de carga de un 10% y romperan muchos mas granos (de
acuerdo con la figura 6, un 25% de los granos se
romperan). Apenas hay lugar para una propagacion
estable de la fractura por clivaje en condiciones de carga
constante; mientras la curva correspondiente al reparto
global de la carga (linea a trazos en la figura 6) se sitle a
la derecha de la distribucion de resistencia al clivaje de los
granos. Unicamente tras las primeras fracturas seria
posible una detencion de la grieta (poppings), véase el
detalle de la figura 6 en la figura. 7. No existe algo asi
como una curva de resistencia al clivaje: una vez
comenzada una fractura por clivaje no hay casi esperanza
para su detencion.

En ensayos realizados a muy baja temperatura es
frecuente observar multiples iniciaciones de la fractura
por clivaje a partir del frente de la grieta de fatiga previa.
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También lo es el no observar inclusiones o grandes
precipitados asociados a los lugares de nucleacion y
obtener valores muy pequefios para la dispersion de los
valores de tenacidad (en los aceros, Kjc = 27.5 MPa\/m).
Todo esto es congruente con la distribucion de las
orientaciones de los planos de clivaje obtenidos.
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Figura 6. Distribuciéon acumulada de la tension requerida para clivar cada uno de los granos situados a lo largo del frente de
la grieta. La linea de trazos representa un reparto global de la carga entre los granos intactos. La fractura por clivaje es, por
tanto, intrinsecamente instable y catastrofica, bajo condiciones de carga constante.
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Figura 7. Detalle de la figura 6 mostrando la region de los granos mas débiles (peor orientados) y la hipotesis de una
redistribucion global de la carga (en linea de trazos). Tras la rotura de los tres primeros cristales, la resistencia del resto de
los cristales se situa claramente hacia la izquierda de la mejor de las hipotesis sobre la redistribucion de la carga. En los
metales con cristalografia clibica, practicamente no hay posibilidad de detener una fractura por clivaje.
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RESUMEN

Una de las ventajas que presenta el procesado en estado semi-solido es una baja porosidad por rechupe. Esta
caracteristica lo hace especialmente adecuado para la fabricaciéon de componentes con espesores variables y mayores
exigencias mecanicas. En el presente trabajo se ha analizado un componente con secciones de espesores muy diversos
(3 - 25 mm) producido mediante New Rheocasting. Se han estudiado la aleacion A357-T6 y las aleaciones
experimentales de Alcan 87S1-T6 y 25Z-T7. Se han caracterizado microestructuralmente y se han realizado ensayos de
traccion y de tenacidad a la fractura.

Los resultados obtenidos para la aleacion A357 muestran una elevada homogeneidad en o, y UTS, y una mayor
dispersion en e;. De la misma forma, se han obtenido valores de tenacidad Kjc similares a los obtenidos en rutas
convencionales. Las aleaciones 87S1 y 25Z presentan una mayor densidad de defectos, lo que repercute en una mayor
variabilidad de las propiedades de traccion. Sin embargo, los resultados de los ensayos de tenacidad son homogéneos y
similares a los de la aleacion A357 e incluso superiores en el caso de la aleacion 25Z-T7.

ABSTRACT

One of the enhancements shown by semi-solid processing is the reduction of shrinkage porosity. This feature makes it
especially suitable for the production of components with a high variation in thickness and elevated mechanical
requirements. In the present work a component with sections with thicknesses from 3 to 25 mm, produced by New
Rheocasting has been analyzed. In the production of the component, the alloys A357-T6 and the experimental Alcan
alloys 87S1-T6 and 25Z-T7 were considered. Microestructural characterization and tensile and toughness tests have
been performed.

The results obtained for alloy A357 show high homogeneity in o, and UTS, but e; denotes a higher dispersion. The
values of K¢ achieved are similar to those reported in the literature for conventional routes for this alloy. The alloys
87S1 and 25Z show a higher defect density and consequently a higher dispersion in the tensile properties. However, the
results obtained with the toughness tests are homogeneous and similar to those achieved with the alloy A357 and even
better in the case of alloy 25Z-T7.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de materiales metalicos y hormigon.

PALABRAS CLAVE: Aleaciones de aluminio, New Rheocasting, Tenacidad K;c.

1. INTRODUCCION El hecho de inyectar el material parcialmente
solidificado condiciona de forma importante el proceso
Tradicionalmente los procesos de conformado de los de enfriamiento del material, repercutiendo en su macro
metales se han realizado en estado liquido (colada, y microestructura [3-5]. Un efecto importante que se
inyeccion,...) o en estado solido (forja, laminacion,...) observa es que al inyectarse el 50 % del metal en estado
En los tltimos afios han surgido nuevas rutas de solido se reduce sensiblemente la contraccion
conformado que utilizan el material en estado experimentada durante la solidificacion,
semisolido, dentro de lo que se conoce como disminuyéndose de forma importante la distorsion y la
tecnologias de formas semiacabadas. Desde que porosidad por rechupe [5, 6]. Esta caracteristica lo hace
Fleming sefnald las propiedades tixotropicas que especialmente adecuado para la fabricacion de
presentan  materiales con una estructura de componentes con espesores variables y mayores
solidificacion globular [1, 2] esta tecnologia ha ido exigencias mecanicas.

adquiriendo mayor interés industrial.
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Si Fe Cu Mn Mg Zn Ti

A357 6,5-7,5 <0,15 <0,2 <0,1 0,5-0,7 <0,1 0,1-0,18
87S1 6,5-7,5 <0,15 0,2-0,9 <0,1 0,5-0,7 0,1-0,18
257 <0,02 <0,02 4,2-4,8 0,25-0,35 0,25-0,35 2,5-3,5 0,17-0,23

La principal ventaja del New Rheocasting respecto a sus

predecesores es que se consigue la microestructura 3. RESULTADOS

globular directamente a partir de la aleacion fundida. El

liquido se vierte sobre la pared fria del propio crisol 3.1.  Curvas de solidificacion

inclinado y, controlando térmicamente la solidificacion,

se obtiene la microestructura globular requerida. La Una caracteristica fundamental para el correcto

aleacion se conforma directamente una vez extraida del
crisol con una cantidad de liquido que varia entre el 40
yel 60 % [7, 8]

2. METODO EXPERIMENTAL

El estudio se ha realizado sobre un componente
industrial real, de geometria compleja y secciones muy
diversas (minimas de 3 mm y maximas de 25 mm). Se
ha producido mediante New Rheocasting con tres
aleaciones distintas, cuyas composiciones se muestran
en la Tabla 1. Se ha seleccionado el tratamiento térmico
mas adecuado para cada una de las aleaciones.

Se han analizado metalograficamente probetas extraidas
de la region potencialmente mas conflictiva. Las
probetas se han observado sin ningun tipo de ataque,
pulidas mediante una ruta convencional.

Se han extraido 8 probetas de traccion de distintas zonas
del componente y dos probetas del tipo CT para la
realizacion de ensayos de tenacidad a la fractura. Se han
mecanizado probetas de traccién de seccidn rectangular
de 6 mm de anchura y un grosor funcion del espesor de
la pared (maximo 5 mm). La longitud de la seccion
recta fue de 31 mm en todos los casos, aunque para el
calculo de la ef se tuvo en cuenta una longitud Ly = 5,65
\/AO,, siendo Ay el area de la seccion transversal. Las
probetas CT tenian unas dimensiones W =40 mmy B =
20 mm.

Los ensayos de traccion se realizaron segun la norma
ASTM-ES a una velocidad de cruceta de | mm/min. La
tenacidad a la fractura se midi6 siguiendo la norma
ASTM-E399. Las probetas fueron pre-agrictadas a
fatiga con una frecuencia de wunos 140 Hz y
posteriormente  ensayadas a una velocidad de
desplazamiento del cabezal de 0,5 mm/min.

Las superficies de fractura de las probetas con e
excepcionalmente bajas o altas fueron observadas en un
microscopio electronico de barrido.

procesado de una aleacion en estado semi-solido es su
curva de solidificacion. En la Figura 1 se muestran la
evolucion de la fraccion de liquido en funcion de la
temperatura para cada una de las aleaciones analizadas
en el presente estudio. Las curvas se han obtenido con
el programa Thermo-Ccalc suponiendo la concentracion
intermedia para cada uno de los aleantes.

La aleacion A357, presenta una curva de solidificacion
muy adecuada para el procesado en estado semi-sdlido,
ya que dispone de un plateau en el rango habitual de
trabajo (40 — 60%). Este comportamiento es debido a la
concentracion de Si (6,5 — 7,5), lo que supone alrededor
de un 50 % de eutéctico Al-Si.

La aleacion 87S1 dispone de una curva de solidificacion
muy parecida a la de la A357, tal y como predice
Thermo-Calc en la Figura 1, ya que sus composiciones
unicamente difieren en una pequefia adicion de 0,5 %
de Cu.

En cambio la aleacion 25Z presenta una curva de
solidificacion totalmente distinta. Esta es mucho mas
rigida en la zona usual de conformado, lo que
conllevara mayores dificultades para su correcto
procesado.
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Figura 1. Curvas de solidificacion de las 3 aleaciones
seleccionadas.
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3.2.  Caracterizacion microestructural

Las tres aleaciones analizadas presentan una estructura
globular, caracteristica del procesado en estado semi-
solido, tal y como se observa en la Figura 2.

En la aleacion A357 no se han observado defectos
microestructurales de consideracion. Unicamente

alguna region con particulas de silicio primario (Figura
2.a), debido presumiblemente a una distribucién
heterogénea del aleante.

Figura 2. Microestructura de los componentes tratados
térmicamente: a) A357-T6, b) 87S1-T6 y c) 25Z-T7

373

Los defectos en la aleacion 87S1 son mas frecuentes. Se
han observado algunos poros aislados y una mayor
proporcion de particulas de silicio primario.

La aleacion 25Z (Figura 2.c) muestra una elevada
porosidad y la presencia de particulas intermetalicas de
TiAl; de un tamafio considerable (=50 um).

3.3 Resistencia a la traccion

En la Tabla 2 se muestran el limite eldstico (oy),
resistencia a traccion (UTS) y elongacion a fractura (ey)
de las 8 probetas ensayadas a traccion para cada
componente. La aleacion A357 muestra buenos
resultados de o, y UTS, pero la e; presenta una mayor
variabilidad. La dispersion de resultados es mas elevada
en la aleacion 87S1 y, sobretodo, en la aleacion 25Z.

La aleacion 87S1 muestra un ligero aumento en G, pero
también una acusada pérdida de e;, debido a que 3 de
las probetas ensayadas se han roto antes de llegar al c,.

Tabla 2. Resultados de los ensayos de traccion
realizados.

A357-T6 87S1-T6 25Z-T7
G, (MPa) 296 317 271

1A | UTS (MPa) | 343 374 345
er (%) 13.9 8.3 9
G, (MPa) 298 310

1B | UTS (MPa) | 320 335 299
er (%) 1.6 1.3 1
o, (MPa) 287 305 270

1C | UTS (MPa) | 341 370 303
er (%) 133 6.5 32
o, (MPa) 298 308 367

ID | UTS(MPa)| 354 344 413
er (%) 12.1 1.4 3.5
G, (MPa) 295

2D | UTS (MPa) | 351 290 103
er (%) 8.3 0.9 0.4
G, (MPa) 296 310 301

3D | UTS (MPa) | 347 358 358
er (%) 7 2.7 2.5
o, (MPa) 296

1E | UTS (MPa)| 338 283
er (%) 3.2 0.4
o, (MPa) 285

2E | UTS (MPa) | 332 297 105
er (%) 6.3 0.8 0.4
o, (MPa) 294 310 302

Media | UTS (MPa) | 341 331 275
e/ (%) 8.2 2.8 2.9
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La aleacion 25Z presenta un o, maximo aun mas
elevado. Sin embargo la frecuencia con que aparecen
zonas defectuosas implica que la mitad de las probetas
hayan roto antes de llegar al o, y con e; inferiores al
1%.
3.4.  Tenacidad a la fractura

Los resultados de los ensayos de tenacidad se sefalan
en la Tabla 3. Se muestran valores validos de Kic,
exceptuando algunos ensayos que no cumplen todos los
requisitos impuestos por la norma, en los que se muestra
el valor equivalente Ko,

Tabla 3. Resultados del ensayo de tenacidad a la
fractura (en MPaVm)

Probeta | A357-T6  87S1-T6  257Z-T7
A 24.6 26.1% 32.7%
B 25.2 21.5% 38.7*
Media 24.9 23.8 35.7
* Valor Kq
4. DISCUSION
4.1.  Aleacion A357.

El componente producido con la aleacion A357 muestra
una microestructura homogénea y adecuada. Las
particulas de aluminio o disponen de un grado de
esferoidicidad adecuado para el procesado en estado
semi-solido.

En conjunto los resultados obtenidos en los ensayos de
traccion son semejantes a los logrados con componentes
de geometrias menos exigentes [4]. Sin embargo dos de
las probetas ensayadas mostraron unas pobres e
sintoma de una mayor densidad de defectos. No
obstante, en el posterior estudio fractografico no se
pudo hallar ningiin defecto al que atribuir la falta de
ductilidad (Figura 3.a).

No se ha observado una relacion entre el espesor de la
seccion y la falta de ductilidad de las probetas, sino que
todo apunta a que se trata de defectos puntuales
distribuidos aleatoriamente. De esta forma se constataria
que el conformado en estado semi-soélido es adecuado
para el procesado de componentes de espesor variable.
Esta observacion también es valida para las aleaciones
87S1y 25Z, pese a la mayor densidad de defectos.

Los ensayos de tenacidad a la fractura han
proporcionado valores validos de K¢ para esta aleacion,
que se encuentran en concordancia con lo reportado por
la bibliografia [9]. El analisis fractografico revela una
fractura preferentemente intergranular y con una
porosidad muy reducida (Figura 3.b). El aspecto general
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en las

es muy parecido al observado
traccionadas.

probetas

AccV Spot Magn

_15.0KV 45 6 H

TR :
Det WD ———— 200 m
s

g
Figura 3. Superficie de fracturas de: a) la probeta de
traccion A357-T6-1B y b) la probeta de tenacidad
A357-T6-A

4.2.  Aleacion 87S1.

La tnica diferencia composicional que presenta la
aleacion 87S1 respecto a la A357 es una pequefia
adicion de Cu, entorno al 0,5 %. Pese a que, en
consecuencia, debiera poseer un comportamiento
parecido en estado semi-solido (Figura 1), se han
observado con mayor frecuencia la presencia de
porosidad y otros defectos en la examen metalografico
(Figura 2.b).

Se constata que mediante esta adicion se logra un ligero
aumento del oy, en torno 20 MPa (Tabla 2), pero la
mayor presencia de defectos produce una notable
dispersion de los valores, obteniéndose en numerosos
casos la fractura prematura de la probeta. La superficie
de una de estas probetas se muestra en la Figura 4.a. Se
observa una amplia region anémala, que sugiere la
presencia de una union fria o una fina de capa de oxido.

Algo parecido sucede con los ensayos de tenacidad a la
fractura (Tabla 3). Una de las probetas ha mostrado un
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comportamiento mejor que el logrado con la aleacion
A357; sin embargo, el valor de K;c obtenido con la otra
esta muy por debajo de lo esperado.

Det WD ————— 500um

cc.\:f Spot Magn
kY 4

50x  SE 9.3 FH87S

Det WD ————— 200 um
CSE 111

2Acc.V  Spot Magn
<2 45 100x

Figura 4. Superficie de fractura de: a) la probeta de
traccion 87S1-T6-1E y b) la probeta de tenacidad 87S1-
T6-A

La adicion de Cu aumenta el endurecimiento de la
matriz logrado durante el tratamiento térmico [10, 11].
Sin embargo, debido a la complejidad del componente y
las diferencias composicionales, se ha observado en esta
aleacion una mayor proporcion de defectos. La
conjuncion de las dos caracteristicas ha supuesto una
pérdida de propiedades mecanicas: la mejora producida
por el endurecimiento de la matriz no ha conseguido
paliar la pérdida de propiedades debido a la presencia
de defectos.

4.3.  Aleacion 257.

Se trata de una aleacion de alta resistencia, con elevados
contenidos en Cu y Zn (Tabla 1). Esta aleacion tiene
una escasa estabilidad de la fraccion sélida en la region
de trabajo (Figura 1), lo cual dificulta su procesado en
estado semi-solido. Esto se pone de manifiesto en la
porosidad y otros defectos hallados en la observacion
microestructural (Figura 2.c).
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La presencia de defectos seria la responsable de los
pobres resultados obtenidos en los ensayos de traccion
(Tabla 2). EI 50 % de las probetas han roto
prematuramente antes de alcanzar el G, con unas e¢
muy bajas. Extensas areas defectuosas se han observado
en la superficie de fractura de algunas de ellas (Figura
5.a). El o, maximo obtenido de 367 MPa muestra el
potencial de la aleacion en ausencia de defectos.

N 2
AccV  Spot Magn
M 170KV 46 BOx

\

54 WA o ¢
Det WD —— 500um

SE 126 FH252-T6

A\ Py T TR

ACC.V- Spot Magn
2200 kv 4.0 100x

Figura 5. Imagenes de las superficies de fractura de: a)
la probeta de traccion 25Z-T6-1E y b) la probeta de
tenacidad 25Z-T6-B.

Los valores de tenacidad a la fractura son, pese a la
presencia de defectos, muy superiores a los exhibidos
por las otras aleaciones. En las aleaciones de aluminio
la  propagaciéon de la grieta se produce
preferencialmente a través de las particulas
intermetalicas [4, 12]. Tras el tratamiento térmico, en
esta aleacion, los intermetalicos se reducen a la
presencia de algunas particulas aisladas, mientras que
en las aleaciones de Al-Si el eutéctico muestra un
camino continuo por el que la grieta puede propagarse
facilmente (Figura 2).
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5. CONCLUSIONES

Las conclusiones mas remarcables que pueden extraerse
del presente trabajo son:

e El New Rheocasting es un proceso adecuado para
obtener piezas con secciones dispares y geometrias
complejas, libres de defectos remarcables y que
presenten unas aceptables propiedades mecanicas.

e Laadicion de 0,5 % de Cu que presenta la aleacion
87S1, proporciona una mayor dureza, pero
también presenta mayores problemas de
conformado que repercuten en una mayor
presencia de defectos, suponiendo, en conjunto, un
peor comportamiento mecanico.

e La aleacion de alta resistencia 25Z presenta
grandes problemas para su procesado en estado
semi-solido que resultan en la aparicion de
numerosos defectos y su consiguiente pérdida de
ductilidad.

e La menor presencia de fases intermetalicas de la
aleacion 25Z le proporciona unos valores
notablemente superiores de Kc.
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RESUMEN

El polvo de aluminio aleado mecanicamente (Al AM) es dificil de consolidar, debido a su elevada dureza y baja
sinterabilidad. En el presente trabajo, la consolidacion se ha realizado por un procedimiento inusual de prensado en frio
y sinterizacion. Para mejorar la sinterabilidad del polvo Al AM, se mezcld, previamente al prensado, con una pequeiia
cantidad de polvo de silicio. Eventualmente, el polvo Al AM usado en la mezcla se habia ablandado, con anterioridad,
por recocido, para disminuir su dureza. Se ha podido observar que, tanto la adicion de silicio como el recocido, mejoran
las propiedades mecénicas del Al AM sinterizado, en particular la ductilidad.

ABSTRACT

Mechanically alloyed aluminium (Al AM) powder is difficult to consolidate, due to its high hardness and low
sinterability. In the present work, consolidation was carried out by an unusual method of cold pressing and sintering.
The Al AM powder, eventually in the annealed condition, was mixed, previously to pressing, with a small amount of
silicon powder as sintering additive. The aim of the annealing treatment was to decrease the powder hardness. It has
been observed that both the addition of silicon powder and the annealing treatment improve the mechanical properties
of the consolidated Al AM material, especially ductility.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Metalicos y Hormigén o Fractura de Materiales
Compuestos.

PALABRAS CLAVE: Aluminio AM, Sinterizacion, Fractura.

1. INTRODUCCION la formacion de uniones metalicas aluminio-aluminio a
temperatura. Por ello, el Al AM se ha considerado un

El polvo de aluminio elemental sometido a molienda polvo muy dificil de sinterizar. Tradicionalmente, los
mecanica de alta energia, en presencia de un agente productos pulvimetalurgicos (P/M) de Al AM se han
controlador de proceso (ACP) se transforma en fabricado mediante procedimientos de consolidacién
particulas de materiales compuestos (composites) de largos, complejos y costosos, que suelen incluir
matriz aluminio reforzadas por finos dispersoides operaciones de alta deformacion plastica en caliente,
ceramicos. Durante la molienda, las particulas de Al como, por ejemplo, extrusion, lo cual permite disgregar
experimentan fendomenos repetitivos de deformacion mecanicamente los o6xidos [4]. Esto habilita
plastica, soldadura en frio y fractura, a través de la mecanicamente la unién metélica entre las particulas,
accion de impactos aleatorios de bolas de acero [1]. El obteniéndose piezas densas y resistentes.
ACP adicionado, en general un compuesto organico,
establece un equilibrio dindmico entre las tendencias a En nuestro Grupo de Investigacion se desarrolld un
la soldadura y fractura de las particulas de polvo. Tras método de procesado alternativo, que elimina la
la molienda, el polvo resultante, denominado aluminio necesidad de la conformacion en caliente, consistente en
aleado mecanicamente, Al AM, esta constituido por un ciclo doble de prensado mecanico en frio y
particulas ceramo-metalicas, de tamafo de grano sinterizacion [5]. Siguiendo esta linea de investigacion,
metalografico nanocristalino [2], siendo los dispersoides los autores han modificado aun mas el esquema de
ceramicos submicroscopicos AlL,O; y AlCs. Esto se consolidacion anterior por uno mas simple, de mayor
traduce en particulas de polvo de alta dureza [3] y, por interés industrial, consistente en un sélo ciclo de
tanto, de reducida compresibilidad. Por otro lado, el prensado y sinterizacion.
Al AM, como cualquier otro polvo de aluminio, se
oxida espontaneamente cuando se expone a la En el presente trabajo, la consolidacion del polvo
atmoésfera. Las peliculas de oxido superficiales Al AM se ha tratado de facilitar mediante una doble
formadas son termodinamicamente estables respecto de estratagema. Por una parte, la adicion al polvo molido
la temperatura y atmosfera de sinterizacion, dificultando de un pequefio porcentaje de polvo de silicio, como
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agente formador de fases liquidas en la sinterizacion, y,
por otra, el ablandamiento del polvo molido por
recocido, para mejorar su compresibilidad, con el fin de
obtener un mejor contacto metal-metal en el prensado.

2. METODO EXPERIMENTAL

El material de partida es polvo de aluminio comercial
(99.5% Al, minimo), siendo el hierro su impureza
principal (0.15% Fe). El tamafio medio de particula es
de 44 um, siendo su microdureza de 22 HV,,. El polvo
Al fue sometido a molienda mecénica de alta energia
en un attritor Szegvari durante 10 h, en presencia de
1.5% EBS (etilen-bis-estearamida), como ACP. Las
condiciones de molienda se describen en un trabajo
anterior [3]. Las particulas de Al AM presentan una
forma mas redondeada, casi equiaxial, respecto de la
configuracién irregular y alargada del Al La
granulometria es mas basta, ya que el tamafio medio de
particula pasa desde 44 a 62 um, y la microdureza del
Al AM, igual a 101 HV,), es de un orden 5 veces
superior a la del Al (22 HV,).

El polvo molido, Al AM, se mezclé con 0.6% de polvo
de silicio, de tamafio menor de 45 pm y didmetro medio
de particula de aproximadamente 5 pm. El aditivo de
sinterizacion (0.6% Si) se afiadid6 previamente al
prensado.

El polvo Al AM, y el resultante de la mezcla con Si,
designado Al AMSI, se consolidaron por prensado en
frio y sinterizacion. Se emplearon presiones de
compactacion comprendidas entre 700 y 1120 MPa. En
algunas experiencias el polvo Al AM fue recocido en
vacio (5Pa) a 600° C durante 2h, con anterioridad a la
mezcla con el polvo de Si. La sinterizacion se llevo a
cabo, en todos los casos, en vacio (5 Pa) a 650°C
durante 1 hora, siendo seguida de enfriamiento al aire.

Para la medida de propiedades, se fabricaron dos tipos
de compactos o probetas, a saber, cilindricos y de
traccion plana. Detalles dimensionales de las probetas
se indican en un trabajo anterior [6]. La probeta de
traccion es una modificacion equivalente de la
recomendada en la correspondiente norma MPIF [7].
Las probetas cilindricas se utilizaron para medir la
dureza Brinell y la densidad de los compactos. Por su
parte, las probetas de traccion plana sirvieron para
determinar las propiedades mecdnicas a traccion,
principalmente, resistencia a la traccién y porcentaje de
alargamiento. El estudio microfractografico, sobre
probetas rotas a traccion, se llevd a cabo por
microscopia electronica de barrido en el modo de
electrones secundarios, SEM-SE. Para el examen
metalografico, las muestras pulidas se atacaron con el
reactivo de Keller.

3. RESULTADOS Y DISCUSION

3.1. Propiedades a temperatura ambiente
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Los valores de densidad relativa (D), dureza Brinell
(HB), resistencia a la traccion (R) y alargamiento (A) de
los diferentes materiales consolidados se muestran en la
tabla 1. En la designacion de los distintos materiales se
indica la presion de compactacion utilizada, expresada
en MPa, asi como la adicion, en su caso, de polvo de
silicio (Si) y, eventualmente, el tratamiento de recocido
del polvo molido (R).

Material D HB R A
% kp/mm’ | MPa | %
Al AM/1120 96.3 77 228 2.6
Al AM/850 93.6 62 195 1.6
Al AMSi/1120 97.5 79 236 | 10.1
Al AMSi/850 97.2 75 254 7.4
Al AMSi/700 96.7 71 229 4.4
Al AM(R)Si/600 96.4 76 242 | 11.8

Tabla 1. Propiedades de los compactos consolidados.

Puede observarse en la tabla 1, de arriba abajo, tres
grupos de materiales, a saber, el aluminio AM simple, el
aluminio AM con aditivo de sinterizacion y el aluminio
AM recocido con aditivo de sinterizacion. Como era de
esperar, el empleo de presiones mas altas produce un
mayor grado de densificacion. Mayores presiones
originan un mayor nivel de deformacion plastica en las
particulas de polvo, con el consiguiente mayor grado de
soldadura en frio en aquellas areas donde se ha
producido contacto metal-metal por rotura de la pelicula
de 6xido de las particulas. A su vez, la adicion de silicio
mejora sustancialmente la densidad, debido a la
formacion de fases liquidas durante la temperatura de
sinterizacion. El diagrama de equilibrio Al-Si (Figura 1)
sefiala que la solubilidad méaxima del Si en el aluminio
solido es 1.6% a la temperatura eutéctica de 577°C,
disminuyendo progresivamente hasta alcanzar el punto
de fusion, que es 660.45°C. A la temperatura de
sinterizacién (650°C) la solubilidad del silicio en el
aluminio es de 0.2% Si. Los 4tomos de Si se difunden
en la matriz de aluminio mucho mas facilmente que al
revés, por lo que las zonas de aluminio que rodean las
particulas de silicio, una vez enriquecidas en Si por
difusion, se licuan, al alcanzar la supersaturacion, en el
rango de temperaturas entre 577 y 650°C (temperatura
de sinterizacion). La fase liquida formada puede
producir fenémenos [8] tales como (i) el
reordenamiento de las particulas hacia un mayor grado
de empaquetamiento, (ii) el llenado de poros y espacios
entre particulas, (iii) la ruptura de las capas de d6xido
superficiales, y (iv) la unién entre las particulas al
actuar el liquido como cementante, una vez solidificado.
De esta manera puede explicarse que el Al AM/850,
prensado a 850 MPa, tenga una densidad relativa de
93.6%, mientras que el mismo material, adicionado de
silicio, Al AMSi/850, alcance 97.2%. Igualmente, la
resistencia a la traccion y el alargamiento de este
material (R = 254 MPa, A = 7.4%) son claramente
superiores a los del material anteriormente mencionado,
Al AM/850 (R =195 MPa, A = 1.6%).
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Figura 1. Porcion del diagrama de equilibrio Al-Si.

Desde el punto de vista de su aplicacion industrial, una
presion en frio de 850 MPa puede considerarse como
medianamente alta. Por ello, se ha tratado de rebajar
este nivel de presion, hasta 600 MPa, mediante
ablandamiento del polvo Al AM por recocido, para
mejorar su compresibilidad. Asi, por ejemplo, mientras
la densidad relativa en estado verde del polvo Al AM,
prensado a 600 MPa (Al AM/600), es de 88.5%,
compactos similares obtenidos con el recocido previo
del polvo molido (Al AM(R)/600) alcanzan una
densidad en verde de 96.0%. Puede observarse en la
Tabla 1 que, utilizando polvo molido recocido con
adicion de silicio, y compactando a 600 MPa, se
consigue un material consolidado final,
Al AM(R)Si/600, que tiene una resistencia a la traccion
(242 MPa) cercana a la del material sin recocido,
prensado a 850 MPa (Al AMSIi/850), que es de 254
MPa, y le supera ampliamente en ductilidad (A = 11.8%
frente a 7.4%).

En resumen, tanto la adicion de 0.6% de silicio (aditivo
de sinterizacion), como el recocido del polvo molido,
facilitan la consolidaciéon por prensado en frio y
sinterizacion del polvo Al AM, mejorando sus
propiedades mecanicas.

3.2. Comportamiento mecénico a alta temperatura

Se ha estudiado la estabilidad térmica y el
comportamiento a traccion en caliente del material Al
AM(R)Si/600, que mostrdé el mejor conjunto de
propiedades a temperatura ambiente (Tabla 1).

La estabilidad térmica se evalué midiendo la dureza de
las muestras a 25°C, antes y después de sometimiento a
un tratamiento térmico a 400°C durante 100 h. Los
resultados del ensayo muestran que este material posee
una gran estabilidad térmica, ya que la pérdida de
dureza como consecuencia del calentamiento, es
solamente del 4% (73 vs. 76 HB). Esta estabilidad
térmica es bien diferente de la presentada por las
aleaciones de aluminio convencionales, endurecidas por
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precipitacion, las cuales sufren disminuciones drasticas
de dureza tras un calentamiento de ese tipo.

La alta estabilidad térmica de las muestras de
Al AM(R)Si/600 debe atribuirse al historial térmico de
este material, que ha sido previamente tratado a 600°C
durante dos horas (recocido) y, posteriormente a 650°C
durante 1 h (sinterizacion). A esto hay que afiadir, y de
forma muy especial, que la finisima dispersion de
particulas submicroscopicas de Al,O; y AL4C; sirven de
anclaje a los limites de grano, oponiéndose a su
crecimiento, con lo que el nivel de dureza se retiene.

El ensayo a traccion del Al AM(R)Si/600, a 250°C, se
realizd a velocidad constante de carga de 98 N/s. La
resistencia a la traccion a esa temperatura (145 MPa) se
reduce un 40%, con respecto a la de la temperatura
ambiente (Tabla 1). Sin embargo, aun conserva un valor
que es mas del doble del que se obtiene con probetas de
aluminio elemental pulvimetalirgico ensayadas a 25°C
(67 MPa) [9]. Por su parte, la ductilidad a 250°C mejora
notablemente, ya que el alargamiento es del 18.8%, lo
que supone practicamente un valor 1.6 veces superior al
conseguido a temperatura ambiente, que es de 11.8%
(Tabla 1). Asi pues, el material Al AMSIi(R)/600 no
presenta el fenomeno habitual en aleaciones avanzadas
de aluminio del “minimo de ductilidad a temperaturas
intermedias” por el que el alargamiento no supera el 1%
a temperaturas de servicio entre 100 y 250°C [10]. La
alta ductilidad del material aqui desarrollado cabe
atribuirla, en gran medida, a la presencia en la
estructura, como se describe en el apartado siguiente, de
parches de fases liquidas solidificadas, de baja dureza,
que se forman durante la sinterizacion.

3.3 Aspectos microestructurales y fractograficos

La Figura 2 muestra las microestructuras del material
Al AMSi/1120, (a) en estado verde, es decir, tras el
prensado, y (b) tras la sinterizacion. Pueden observarse,
en la figura 2a, algunos poros, particulas del aditivo de
silicio (color gris oscuro) y, en particular, particulas
metalicas que conservan su identidad original, ya que
solamente en algunas zonas se ha producido la union
metal-metal. Por ello, la adhesion entre las particulas
metalicas debe haber sido débil.

El material una vez sinterizado, figura 2b, evoluciona
estructuralmente en el sentido de que las particulas
metalicas pierden su individualidad, no observandose
limites o fronteras entre ellas; y las particulas de silicio
originales se han convertido en parches extendidos de
color gris claro. Como puede predecirse de la
contemplacion del diagrama Al-Si (Figura 1), se han
formado, en la etapa de sinterizacion, fases liquidas que
solidifican durante el enfriamiento. Durante el
tratamiento de sinterizacion tiene lugar en las areas de
contacto Al AM/Si interdifusion atémica, de forma que
las zonas vecinas de Al AM se enriquecen en silicio.
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esquematicamente el proceso de disolucion de una
particula de silicio en la matriz de Al AM, con
formacion de fase liquida.

La sinterizacion, con formacion de fases liquidas, da
lugar a una mejor densificacion y cohesion del material,
lo que se traduce en una mejora de las propiedades
mecanicas. La ductilidad, especialmente, se ve
favorecida por la estructura bimodal de particulas duras,
esencialmente de Al AM (55 HV,,), y de particulas
blandas (22 HV,,), fundamentalmente de Al simple
solidificado.

Figura 2. Microestructura optica del Al AMSi/1120: (a)
En estado verde; (b) Sinterizado.

Partimala de 51 en disohicidn

'\.' ;

Figura 4. Fractografia del material Al AM/1120 roto a
traccion: (a) Perfil; (b) Imagen SEM.

Al LM pohnen 53

El examen fractografico de las probetas de Al AM/1120
- e Suariicis el consolidadas, rotas a traccion, revela que la fractura
___ Bugariirh s swincdin tiene lugar por descohesion entre las particulas
(figura 4a). Esta micrografia, que muestra un plano que
corta perpendicularmente a la superficie de fractura
(perfil de fractura), indica que la rotura es de tipo fragil
e interparticular, aunque son visibles algunos signos de
ductilidad esporadicos. En cualquier caso, se observa
que las particulas han conservado, en cierta medida, su
individualidad. Aparecen, igualmente, algunas grietas
secundarias paralelas al plano de fractura, debidas a la
descohesion o separacion de las particulas, inducidas
por el bajo grado de adhesion entre las mismas.
Asimismo, la microfractografia SEM (figura 4b), pone
de manifiesto la poca sinterabilidad mostrada por las

Figura 3. Representacion del proceso de disolucion del
Sien el Al AM y formacion de la fase liquida.

Esto esta de acuerdo con los estudios de McCaldin y
otros [11,12] sobre interdifusion en el sistema Al-Si,
quienes encontraron que el aluminio es la especie movil
menos dominante. Asimismo, Fujikama et al [13]
investigando los coeficientes de difusion en pares Al/Si
observaron que el marcador Kirkendall se desplazaba
hacia las regiones ricas en silicio, lo que indica que los
atomos de silicio se difunden mas rapidamente que los
atomos de aluminio. La figura3 representa

380



Anales de Mecénica de la Fractura Vol. 11 (2006)

particulas, ya que conservan gran parte de su
morfologia original, observandose Unicamente, de
forma localizada, algunos signos de ductilidad
(dimples).

(€))

AR :,2": s K0l ‘.4 { — |
Figura 5. Fractografia del material A1 AMSi/1120 roto a
traccion: (a) Perfil; (b) Imagen SEM.

Por otra parte, el material Al AMSi/1120, roto a
traccion, exhibe una fractura ductil y “transparticular”,
como puede comprobarse de la observacion de la
figura 5a  (Perfil de  fractura) 'y  figura 5b
(Microfractografia SEM). Las particulas metalicas han
perdido su individualidad, como consecuencia de la
sinterizaciéon en presencia de fases liquidas. Las
propiedades a traccion mejoran, respecto al material sin
aditivo de Si, y, asi, por ejemplo, el alargamiento pasa
de 2.6 a 10.1% (Tabla 1). La buena ductilidad se
comprueba también microfractograficamente con la
observacion de numerosos y finos hoyuelos (dimples)
por SEM, figura 5b.

Un detalle interesante observado en el examen SEM se
muestra en la figura 6. En esta figura se observa un gran
poro redondeado, recubierto de la fase liquida
solidificada, en cuyas paredes aparece una estructura
granular.

A modo de resumen final, puede decirse que la adicién
de una pequefia cantidad de polvo de silicio (0.6% Si) al
polvo de Al AM mejora su sinterabilidad. Si se usa
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polvo de Al AM recocido, se mejora, ademas, la
compresibilidad de los polvos. Estos resultados son, en
gran medida, concordantes con los obtenidos con el
empleo de 1% Cu como aditivo de sinterizacion [14].

Figura 6. Capa liquida solidificada en un poro (Material
Al AMSi/1120). Imagen SEM.

4. CONCLUSIONES

La adicion de 0.6% de polvo fino de silicio al polvo de
Al AM, previamente a la consolidacion, mejora su
sinterabilidad, mediante la formacion de fases liquidas
durante la sinterizacion. Por otra parte, el
ablandamiento del polvo Al AM, por recocido previo a
la mezcla con el aditivo de silicio, facilita el procesado
de consolidacion, al permitir el uso de presiones de
compactacion mas bajas.

El empleo del aditivo de silicio, en particular con el
polvo Al AM recocido, se traduce en una notable
mejora en las propiedades mecanicas de las piezas
consolidadas, especialmente en la ductilidad. La
fractura de las probetas de Al AM, sin adicion de silicio,
es de tipo interparticular, teniendo lugar por un
mecanismo de descohesion de las particulas; sin
embargo, con el empleo del aditivo de sinterizacion,
dicha factura es tipicamente ductil y transgranular.

Por otra parte, estas muestras tienen una alta estabilidad
térmica y no presentan reduccion de ductilidad, como
otras aleaciones avanzadas de aluminio, cuando se
ensayan a traccion a 250°C.
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RESUMEN

El objetivo del presente articulo es analizar el comportamiento de varios procedimientos para predecir el crecimiento de
una grieta en funcion del nimero de ciclos en ensayos de fretting fatiga con contacto esférico. Para ello se emplea un
modelo de prediccion de vida propuesto por los autores que combina las fases de iniciacion y de propagacion. En la
fase de propagacion se tienen en cuenta varias leyes de crecimiento distintas. La mas sencilla es la ley de Paris. Las
otras leyes propuestas permiten modelar el comportamiento de grieta pequefia ya sea modificando el umbral, o bien el
valor del factor de intensidad de tensiones efectivo, en funcion de la longitud de grieta. Los resultados teéricos se
comparan con los obtenidos en unos ensayos de fretting fatiga sobre un aluminio Al 7075 T651. Los resultados
muestran que, aunque las vidas finales predichas por las distintas leyes son similares, la evolucién de la grieta predicha
si varia, siendo mas precisa la ley que considera la modificacion del umbral de crecimiento en funcidn de la longitud de
grieta.

ABSTRACT

The objective of this paper is to analyze the behaviour of different procedures to predict the growth of a crack as a
function of the number of cycles in fretting fatigue tests with spherical contact. In order to achieve this goal a life
prediction model proposed by the authors is employed where the initiation and propagation phases are combined.
Different crack growth laws are used in the propagation phase. The simplest one is Paris law. The others crack growth
laws proposed make possible the modelling of short crack growth by modifying the threshold or the stress intensity
factor as a function of crack length. The theoretical results are compared with those obtained in a series of fretting
fatigue tests with Al 7075 T651. The results show that, although the predicted lives by the different laws are similar, the
evolution of the predicted crack is different between them, being the law that modifies the threshold as a function of
crack length the most accurate.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Metalicos y Hormigon.

PALABRAS CLAVE: Fretting, Crecimiento de grieta, Grietas pequeias.

1. INTRODUCCION conocimiento del proceso y se podran obtener
estimaciones mas precisas de la vida del sistema. Para
La fatiga por fretting puede aparecer cuando dos ello es importante saber modelar la evoluciéon de la
elementos entran en contacto y se produce una friccion grieta de forma que se conozca el tamafio de la misma
entre ellos debido a las fuerzas variables aplicadas. Este en un sistema después de un cierto numero de ciclos de
fendmeno se puede dar practicamente en cualquier carga.
maquina o estructura, aunque no siempre es el causante
de las fracturas que se producen [1]. El efecto de este En la evolucion de la grieta se distinguen dos fases: la
fendmeno es crear una concentracion de tensiones en la iniciacion y la propagacion. No existe un acuerdo
zona de contacto, que provoca una iniciacion temprana general de donde termina una y empieza la otra.
de las grietas. Normalmente, cada autor emplea un modelo para
calcular la vida. Este modelo puede tener en cuenta sélo
Al igual que en fatiga simple, es importante modelar la iniciacion, considerando que practicamente toda la
este proceso correctamente, de forma que pueda saberse vida del elemento se dedica a iniciar la grieta en un
si un componente fallard o no, y poder asi disefiarlo de punto; solo la propagacion, suponiendo que la grieta se
forma que no falle en el tiempo de vida previsto. Sin inicia rapidamente y todo el proceso se consume en
embargo, se puede ir un paso mas alla y disefiar los propagarla hasta el fallo; o una combinacion de ambas.
componentes aproximando no solo la vida a fatiga por En este ltimo caso, la combinacion de una y otra fase
fretting, sino también la evolucion que tendra el dafio para obtener la vida final se puede hacer de distintas
durante el proceso. Con ello se tendra mejor formas.
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Algunos de los modelos basados en el analisis de la
iniciacion estan enfocados a determinar el limite de
fatiga. También se han llegado a utilizar para predecir la
vida, aunque cuando hay grandes gradientes de
tensiones, como en el fretting, no es muy correcto [2].
En cualquier caso, con los modelos de iniciacion no se
puede predecir la evolucion de la gricta.

Los modelos que s6lo tienen en cuenta la propagacion
de la grieta necesitan definir una longitud inicial, pero
en cuanto ésta esta definida, se puede calcular tanto la
vida como la evolucion de la grieta [3]. Estos modelos
pueden trabajar bien en algunos casos, cuando la fase de
iniciacion sea pequefia en comparacion con la
propagacion. El problema reside en que no se sabe, con
anterioridad a la aplicacion del modelo, la importancia
relativa entre una y otra fase.

En cuanto a los modelos que combinan la iniciacion con
la propagacion, también se pueden dividir en dos
categorias: los que definen a priori una longitud a partir
de la cual se considera propagacion y los que combinan
las dos fases pero dejando como incdgnita donde se
produce el transito entre una fase y otra. En los
primeros, la longitud mencionada se suele tomar
suficientemente grande como para que las fuerzas de
contacto ya no influyan en el crecimiento. De esta
forma la fase de propagacion que se obtiene es pequeiia
respecto a la de iniciacion, que se evalua a partir de las
tensiones en la superficie [4] o cerca de ella [5]. La
consecuencia es que este modelo no sirve para predecir
la evolucién de la grieta. En cambio, el modelo que no
fija a priori donde termina la iniciacion si es capaz de
predecir la evolucion de la grieta desde su misma
iniciacion porque, ya sea por iniciacibn o por
propagacion, estd modelando el comportamiento de la
grieta en cada punto desde que se inicia hasta que se
llega a la fractura final [6].

En este articulo se empleara este Gltimo modelo para
predecir la evolucion de la grieta en algunos ensayos de
fretting fatiga con contacto esférico. Algunos de estos
ensayos fueron interrumpidos con el objetivo de medir
las grietas existentes después de un nimero prefijado de
ciclos. Se proponen distintas leyes de crecimiento para
modelar la propagacion de grietas pequefias haciendo
posteriormente un andlisis critico de las distintas
aproximaciones.

2. ENSAYOS

Los ensayos se realizaron sobre un aluminio 7075 T651
cuyas propiedades se detallan en [7]. El esquema del
ensayo se muestra en la figura 1. Inicialmente, sobre los
elementos de contacto, se aplica una fuerza normal y
constante, N. Posteriormente se aplica la fuerza axial
variable, P, sobre la probeta. La rigidez, K, del soporte
de los elementos de contacto hace que aparezca como
resultado una fuerza tangencial, O, también variable. En
el caso que nos ocupa, los elementos de contacto que
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Figura 1. Esquema del montaje de un ensayo de fretting.

Para cada combinacion de fuerzas aplicadas se han
realizado varios ensayos: un primer ensayo donde se
llegd hasta la rotura; los siguientes ensayos con las
mismas cargas se interrumpieron a distintos niimeros de
ciclos antes de que llegaran a romper. Estos ensayos
interrumpidos se analizan posteriormente con el
objetivo de determinar el tamafio de las posibles grietas
existentes en la probeta. La tabla 1 muestra los valores
de las fuerzas aplicadas en cada ensayo y el nimero de
ciclos de rotura o de interrupcion en cada caso. Los
valores de las fuerzas aplicadas se han elegido de forma
que la rotura se produjera a un numero elevado de
ciclos. Con esto se pretende que las tensiones sean lo
suficientemente bajas como para que la grieta pase por
una fase de ralentizacion en su crecimiento cuando
todavia es pequeiia, en los primeros cientos de micras.
Esta es la zona mas importante de su crecimiento, ya
que aqui se decide si la grieta se para o no; y la mas
dificil de modelar. De esta forma se pone a prueba la
bondad de las leyes de crecimiento utilizadas.

N° | o (MPa) 0 N N° Fin
(N) (N) ciclos

1 60 120 240 | 840000 | fallo
2 60 120 240 | 200000 | interr
3 60 120 240 100000 | interr
4 60 120 240 50000 | interr
5 45 210 420 | 1680000 | fallo
6 45 210 420 | 500000 | interr
7 45 210 420 | 200000 | interr
8 45 210 420 50000 | interr

Tabla 1. Fuerzas y nimero de ciclos aplicados en los
ensayos.
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La figura 2 muestra los perfiles de grieta obtenidos en
los ensayos 2 y 3, mientras que la figura 3 muestra los
obtenidos en los ensayos 6 y 7. En estas graficas no se
han representado las grietas encontradas a 50000 ciclos
(ensayos 4 y 8) porque en realidad no habia una grieta
dominante sino multitud de ellas con longitudes en
torno a las 10 6 20 micras. Esto indica todavia una
fuerte influencia de la iniciacion. Aunque las figuras
mencionadas no representan la evolucion del perfil de
grieta en un ensayo en concreto ya que cada curva
corresponde a un ensayo distinto, si se puede considerar
que se aproximan a la evolucidon real para cada
condicion de carga. En estas figuras incluso se puede
apreciar como varia la relacion de aspecto a medida que
crece la grieta. Inicialmente es mas achatada y
progresivamente, a medida que se aleja de la influencia
de las tensiones de contacto, se hace mas circular,
aproximandose a la forma que tiene una grieta cuando
solo esta sometida a una tension axial. El achatamiento
inicial es debido a que en la zona de iniciacion las
tensiones en la superficie varian poco, mientras que
existe un gradiente de tensiones muy alto con la
profundidad.
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Figura 2. Perfil de grieta en los ensayos con o = 60
MPa, 0=120 Ny N=240 N.
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Figura 3. Perfil de grieta en los ensayos con o = 45
MPa, =210 Ny N=420 N.

En la figura 4 se muestran dos fotografias
correspondientes a la grieta encontrada en el ensayo n°
6 en dos zonas distintas. La grieta de la figura 4a se
encuentra en la zona central segin se encuentra marcada
en la figura 3. Es en esta zona donde los criterios de
fatiga multiaxial predicen los valores mas altos en sus
tensiones equivalentes. Debido a ello, el dafio producido
en la superficie es muy alto. Las grietas se inician
aproximadamente en el plano donde las tensiones

385

tangenciales son maximas, normalmente con un angulo
menor de 45° respecto de la superficie, para luego girar
a una profundidad de unas 20 micras y crecer formando
un angulo entre 70 y 80 grados (74° en el caso de la
figura 4a). En cambio, la seccion de la grieta mostrada
en la figura 4b se encuentra alejada de esta zona de
iniciacion, ver figura 3. Como se puede observar, no
hay dafio en la superficie y la grieta crece desde la
misma limpia y perpendicularmente. Estas dos

fotografias son caracteristicas de estos dos tipos de
comportamiento. Analizando todas las secciones de la
grieta se puede observar que en la parte central de la
misma la forma es similar a la de la figura 4a y en los
extremos son como la mostrada en la figura 4b. Estas
caracteristicas permiten detectar facilmente en este tipo
donde

de contacto, esfera-plano,
iniciacion de las grietas.

se produce la

Figura 4. Grietas correspondientes al ensayo 6,
interrumpido con 500000 ciclos: a) grieta de 602 um; b)
grieta de 533 pm.

3. MODELO

El modelo utilizado para la prediccion de vida fue
propuesto por los autores [6] y tiene la caracteristica de
que combina las fases de iniciacion y de propagacion,
sin que haya que definir a priori cuando termina una y
cuando empieza la otra. Este modelo se ha empleado de
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forma exitosa en la prediccion de vida en ensayos de
fretting con contacto esférico y cilindrico [6,7].

En la fase de iniciacion es necesario introducir un
criterio de fatiga multiaxial debido al caracter de las
tensiones en fretting fatiga, en este caso se empleara el
de McDiarmid [8]. En cualquier caso, otro criterio no
produciria grandes cambios puesto que en estos ensayos
la fase de iniciacion se encuentra entre 1 y 6% de la
vida total, dependiendo de qué ley de propagacion se
utilice.

En la fase de propagacion se analizaran cinco leyes de
crecimiento distintas que se detallan a continuacion. En
primer lugar la mas sencilla, la ley de Paris, que tiene el
inconveniente de que no tiene en cuenta el
comportamiento caracteristico de las grietas pequefias:

da_ e
dN

)

Precisamente para tener en cuenta el crecimiento de las
grietas pequeflas se utilizan las siguientes variantes, ya
empleadas en otros trabajos [7,9]. En la primera se
aflade el umbral de crecimiento de grietas pero
modificandolo en funcién de la longitud de grieta. En
realidad se utilizaran dos modalidades, dependiendo de
la forma en que se modifique el umbral:

n

da _ ol akr | Ak, - | ° ©)
dN a+a,

; /21\"
da _clakr | Ak, | 3)
dN a’ +a0f —l({

A la primera se le denominara UH y a la segunda UV.
Los factores que multiplican al umbral de crecimiento
de grieta larga provienen de la aproximacion tedrica al
diagrama de Kitagawa-Takahashi, en el que se
representa la tension umbral en funcion de la longitud
de grieta. La primera aproximacion a este diagrama,
incluida en la ecuacion (2), se debe a El Haddad [10], la
segunda, incluida en la ecuacion (3), se debe a
Vallellano [11].

En la segunda variante también se aflade el umbral de
crecimiento, aunque en esta ocasion se modifica el

factor de intensidad de tensiones. También se
consideran dos aproximaciones:
—AK” “)

tho

ﬂ=c AK - atd,
dN a
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A la primera se hara referencia denominandola KH y a
la segunda KV. En estas ecuaciones 4Ky, es el umbral
de crecimiento de grieta larga, f'es un parametro que de
forma general se toma igual a 2.5, [, es la distancia
tipica hasta la primera barrera microestructural y a, es la
llamada constante de El Haddad que viene definida por
la expresion

2
1{AK
ao :[ thaoj
7w\ Ao,

donde 4o, es el limite de fatiga.

(6)

Con las cinco aproximaciones propuestas, ecuaciones
(1) a (5), no s6lo se puede calcular la vida final sino que
también se puede calcular la evolucidn de la grieta. Este
calculo constituye una prueba mucho mas estricta para
los modelos de crecimiento porque requiere que la
evolucion de la grieta sea la correcta no sélo en su valor
final (vida estimada) sino a todo lo largo de su
recorrido. De esta forma es mas facil dilucidar cual de
las leyes de crecimiento planteadas, ecuaciones (1) a
(5), se ajusta mas a la realidad.

4. RESULTADOS

Aplicando el modelo explicado en el punto anterior a
los ensayos realizados, se obtienen las curvas mostradas
en las figuras 5 y 6. Estas curvas muestran la longitud
estimada de la grieta en funcion del nimero de ciclos de
carga aplicado. Se muestran mediante lineas los
resultados de aplicar las cinco leyes de crecimiento
propuestas y ademas, mediante puntos, las longitudes de
las grietas medidas en los ensayos interrumpidos.
Conviene destacar que la longitud de grieta mostrada en
estas graficas es la del fondo de la grieta, es decir, el
valor mas alto. Por cada ensayo interrumpido se
representan las dos longitudes de grieta experimentales,
correspondientes a los dos lados de la probeta donde se
produce el contacto (figura 1). En la figura 6, en el
ensayo de 500000 ciclos s6lo se representa una porque
en el otro lado la carga tangencial realmente aplicada
diferia excesivamente de los 210 N nominales.



Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

[y

o

o

o
1

1004

Longitud grieta (um)

10

10°

N° de ciclos

Figura 5. Evolucion de la grieta con o = 60 MPa, 0 =
120 Ny N=240 N.

En la evolucion de la grieta en los dos casos analizados
se observa una diferencia relacionada con las cargas
aplicadas. En el primer caso, figura 5, la iniciacion es
mas lenta aunque luego crece mas rapidamente e
incluso el fallo se produce antes que en el segundo caso,
figura 6. La razon es que en el primero las fuerzas de
contacto son mucho menores que en el segundo,
mientras que la tension axial es mas alta en el primero
que en el segundo. También se observa como, a pesar
de que las grietas se inician rapidamente, mas de la
mitad de la vida se emplea en generar una grieta de 1
mm.
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10° 10°
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Figura 6. Evolucion de la grieta con o0 =45 MPa, O =
210 Ny N=420 N.

Tal como se habia comprobado en trabajos anteriores
[6,7,9], las leyes propuestas estiman razonablemente la
vida experimental. Los resultados presentados en este
articulo van mas alla y muestran que la prediccion de la
evolucion de la longitud de la grieta se acerca bastante a
la realidad. Algunas leyes de crecimiento predicen vidas
totales muy similares aunque con una evolucion de la
grieta distinta. Precisamente éste era uno de los
objetivos de este trabajo, tratar de discernir cuales son
las leyes de crecimiento que se ajustan mas a la realidad
a través de su evolucion con el numero de ciclos de
carga aplicada. Segun las figuras 5 y 6, las leyes de
crecimiento que modifican el factor de intensidad de
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tensiones (KH y KV) predicen un crecimiento muy
rapido en el inicio de la grieta que no se corresponde
con la realidad. Esta velocidad inicial estimada tan
rapida es debida a que el factor por el que se multiplica
el FIT en estas leyes tiende a infinito cuando la longitud
de la grieta y el FIT tienden a cero. La velocidad de
crecimiento estimada se muestra en las figuras 7 y 8. De
los resultados obtenidos se puede afirmar que, aunque al
modificar el umbral se obtienen mejores resultados, la
velocidad de crecimiento parece ser algo mas elevada
que las predichas por UH y UV cuando la grieta es
pequeiia.

Por otro lado, no hay gran diferencia entre la
modificacién propuesta a partir de la constante de El
Haddad, ecuaciones (2) y (4), y la propuesta por
Vallellano, ecuaciones (3) y (5). En este sentido no se
puede llegar a un criterio claro para utilizar una u otra.
La ley de Paris obtiene un buen resultado si se tiene en
cuenta su simplicidad y que no tiene en cuenta el
comportamiento de grietas pequeflas. No obstante, por
esta misma razon, y tal como se ha resaltado en otros
trabajos de los autores [7], esta ley de crecimiento dara
peores resultados para altos nimeros de ciclos.

Por ultimo, la figura 6 muestra que las longitudes de
grieta medidas en ambas caras de la probeta en algun
caso son muy distintas, al contrario que en la figura 5.
Esto puede deberse a que el ensayo con 0 =45 MPay O
= 210 N tiene una vida muy alta y por lo tanto se
encuentra muy cerca del llamado limite de fatiga por
fretting. Dicho limite es simplemente un limite de fatiga
que viene determinado por la geometria, coeficiente de
rozamiento y las fuerzas aplicadas en fretting [7]. Al
igual que en fatiga simple, pequeilas variaciones en la
fuerza aplicada en las inmediaciones de dicho limite
producen grandes variaciones en la vida, llegando
incluso a determinar el fallo o no fallo de la pieza. La
cercania a esta zona queda reflejada en la velocidad de
crecimiento. En la figura 8 aparece claramente una
disminucién de la velocidad de crecimiento que no es
tan acusada en la figura 7. En esta situacion, pequeas
variaciones en algunos parametros, como por ejemplo la
carga tangencial aplicada, O, que no es necesariamente
la misma en los dos contactos de la probeta ensayada,
implican una gran variacion en el crecimiento de la
grieta. La microestructura también puede jugar un gran
papel, introduciendo barreras al crecimiento. Las
longitudes de grieta que se observan en la figura 6 a
200000 ciclos son 316 y 50 micras, esta ultima muy por
debajo de la longitud estimada y del mismo tamafio del
grano medio para este material. La figura 9 muestra una
fotografia tipica en este ensayo, n°7, en la zona de
contacto donde la longitud méxima de la grieta tiene 50
micras. En la fotografia se observa que las grietas, que
en esta seccion tienen 30 micras de longitud, estan
confinadas en el primer grano. En este caso, la carga
tangencial aplicada era en realidad de 204 N. Esto, junto
con el tamafio de grano de 50 micras y la cercania al
limite de fatiga por fretting, podria explicar por qué las
grietas no han sido capaces de superar las 50 micras de
profundidad.
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Figura 7. Velocidad de crecimiento de la grieta estimada
cono=60MPa, Q=120 Ny N=240 N.
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Figura 8. Velocidad de crecimiento de la grieta estimada
cono=45MPa, Q=210 Ny N=420 N.

e

Figura 9. Grietas en el ensayo interrumpido con 200000
ciclosy 0 =45 MPa, 0=210Ny N=420 N.

5. CONCLUSIONES

El andlisis de los ensayos realizados permite obtener
una serie de conclusiones acerca de la evolucion de las
grietas en fatiga por fretting y la aplicabilidad del
modelo utilizado para las estimaciones de vida y de
evolucion de la grieta. Dichas conclusiones se detallan a
continuacion.
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El modelo empleado para la estimacion de vida también
permite la prediccion de la longitud de la grieta en
funcion del numero de ciclos de carga aplicado,
obteniéndose buenos resultados.

Las leyes de crecimiento que modifican el factor de
intensidad de tensiones estiman unas velocidades de
crecimiento demasiado altas cuando la grieta es
pequeila. Por el contrario, las leyes que modifican el
umbral de crecimiento obtienen unos resultados mas
cercanos a la realidad, aunque, probablemente se esté
subestimando la velocidad cuando la grieta es pequefia.

Se ha comprobado tanto experimental como
analiticamente que valores altos de las fuerzas de
contacto provocan una iniciacion mas temprana de las
grietas, aunque esto no quiere decir que la probeta vaya
a fallar antes.

En el andlisis metalografico de las grietas se ha
comprobado la forma eliptica de las mismas y la
variacion de la relacion de aspecto en funcion de la
longitud. Ademas, se ha observado la distinta
morfologia de la grieta en funcion de su localizacion.
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RESUMEN

El objetivo de este trabajo es el estudio del comportamiento mecéanico de dos fundiciones de grafito esferoidal de
diferente composicion quimica y una fundicién de grafito laminar, cuando han sido previamente cargadas con
hidroégeno. Para eso se utiliza una disolucion de H,SO4 0.5 M con adicién de As,O; y se aplica una densidad de
corriente de aproximadamente 20 mA/cm’, durante 8 horas a temperatura ambiente. Para evaluar el comportamiento de
estas fundiciones frente al hidrogeno, se lleva a cabo una segunda etapa de ensayos mecanicos consistente en ensayos
de traccion, flexion por choque sobre probeta Charpy y dureza, tanto en muestras cargadas como sin cargar
catédicamente con hidrogeno. Asimismo, se hace uso de las técnicas de microscopia electronica de barrido y
espectroscopia Optica de descarga luminiscente (GDOES), para analizar los micromecanismos de fractura y la
concentracion de hidrogeno absorbida por la muestra en funcion de la profundidad y el tiempo respectivamente. De
estos ensayos se deduce que el hidrogeno, que se concentra en su mayor parte en la superficie de las muestras, produce
una pérdida de ductilidad, resistencia maxima a traccion, limite elastico y dureza, y una variacion en la resiliencia de las
tres fundiciones.

ABSTRACT

This paper has the aim of studying the mechanical behaviour of two cast irons of nodular graphite with different
chemical composition and a cast iron with laminar graphite, when they have been previously charged with hydrogen.
To carry out this study, a H,SO4 0.5M solution with addition of As,O; is used and a current density of 20 mA/cm?,
which is maintained for 8 hours at room temperature. To asses the behaviour of the cast irons we proceed to the next
phase, which consists of tensile, Charpy impact resistance and hardness tests applied to charged and non-charged with
hydrogen samples. Additionally, scanning electron microscopy and glow discharge optical emission spectroscopy
(GDOES) techniques are used to evaluate the fracture micromechanisms and the concentration of hydrogen absorbed
by the samples as a function of depth and time respectively. It can be deduced from this research that hydrogen, which
concentrates preferentially in the surface of the samples, leads to ductility, hardness, yield and tensile strength losses,
and a variation of the resilience of the three cast irons.

AREASTEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Metalicos y Hormigon.

PALABRAS CLAVE: Hidrogeno, Fragilizacion, Fundiciones.

1. INTRODUCCION bajo tension debido al hidroégeno, fragilizacion
ambiental debida al hidrégeno, pérdida de ductilidad,
El efecto nocivo del hidrogeno sobre las propiedades ataque de hidrogeno, ampollamiento, formacion de
mecanicas de los materiales se conoce desde finales del copos, microperforacion debida a altas presiones de
siglo XIX, se refleja principalmente en una disminucion hidrégeno, empeoramiento de las propiedades de
de la ductilidad y no se restringe unicamente al hierro y fluencia, formacion de hidruros y fallo retardado
sus aleaciones, sino que se extiende a otros muchos inducido por hidrogeno.
metales. El hidrogeno puede estar presente en el interior del
La fragilizacion por hidrogeno es un término que material o en el ambiente que lo rodea como resultado
describe una amplia variedad de fenomenos de fractura del proceso de fusion y moldeo, electrorrecubrimiento,
que han supuesto una gran dificultad llegar a tratamiento desoxidante, soldadura o su exposicion
clasificarlos. J.P. Hirth [1] propone la siguiente durante la vida en servicio del material a un ambiente
clasificacion dependiendo del modo en que el hidrogeno acido, vapor de agua o hidrogeno gaseoso. A la hora de
entra en el material, el efecto sobre las propiedades estudiar el fenomeno de la fragilizacion por hidrogeno
mecanicas y el modo de fallo resultante: agrietamiento en el laboratorio, es una practica muy comun someter
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las muestras a una atmosfera de hidrogeno en
condiciones de alta presion y temperatura para
proporcionar una fuente inicial de hidrégeno, sin
embargo, no es tan comun como la carga electrolitica
con hidrogeno que, ademas, es la que se utiliza en este
estudio. Esta técnica se caracteriza por su sencillez,
aunque proporciona una distribucion irregular del
hidrégeno en la probeta y produce frecuentemente un
microagrietamiento superficial.

Una vez que el hidrogeno ha sido adsorbido, éste
difunde hacia el interior del material o se desplaza
aprovechando el movimiento de las dislocaciones hasta
que interacciona con los defectos o heterogeneidades
microestructurales (huecos, dislocaciones, bordes de
grano, precipitados coherentes, precipitados
incoherentes, inclusiones, etc.) pudiendo quedar
atrapado de forma reversible o irreversible. Son estas
interacciones las que originaran el fallo. La
modificaciéon del comportamiento mecanico de los
materiales en presencia de hidrogeno puede explicarse
mediante: la teoria de descohesion de Zepffe, la teoria
de la presion plana de Petch-Stables, el modelo de la
energia superficial, la formacion de hidruros y el
aumento local de la plasticidad.

De todas estas etapas implicadas en el fenomeno de la
fragilizacion por hidrogeno, este trabajo se centra en su
efecto en las propiedades mecanicas del material y la
observacion y evaluacion de la fractura.

2. EXPERIMENTAL

Los materiales seleccionados para su estudio en este
trabajo han sido dos fundiciones de grafito esferoidal de
matriz ferritica y una fundicion gris de grafito laminar
de matriz perlitica. A las dos fundiciones dictiles las
denominaremos fundicion ductil sin acondicionar
(FDSA) y fundiciéon ductil acondicionada (FDA)
mientras que utilizaremos la abreviatura FG para
denominar a la fundicion gris. El acondicionamiento en
la fundicion ductil se refiere a la adicion de una mezcla
consistente en Si, Ca, Al, Zr, Mn, Bi y Ce en una
determinada proporcion y cuyo objetivo es mejorar la
microestructura de la fundicion y elevar el numero de
noédulos/mm” [2]. Las fundiciones ductiles fueron
suministradas en cubos de 300 mm de arista en bruto de
colada, mientras que la fundicion gris se extrajo
directamente del bloque motor al que pertenece el
material, también en bruto de colada. La composicion
quimica de los materiales se resume en la tabla 1. Para
la obtencion del contenido en carbono y azufre se ha
utilizado un determinador de carbono-azufre y para el
contenido en nitrégeno un determinador de nitrégeno-
oxigeno. Para el resto de los elementos quimicos se ha
utilizado un espectrometro de emision ICP.

Las probetas fueron preparadas usando papel de carburo
de silicio de 180, 320, 400, 600 y 1200 grit y pulidas
mediante suspension de diamante de 9, 3 y 1 um para
acabar con un pulido en silice coloidal. Para revelar la
microestructura, las muestras fueron atacadas con nital
al 2%. Las fundiciones sin acondicionar y
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acondicionada muestran matriz ferritica con tamaiios de
grano ASTM entre 3 y 4, y 4 y 5, respectivamente,
mientras que la fundiciébn gris posee una matriz
perlitica.

C Mn Si P
FDSA 3.22 0.035 1.9 0.022
FDA 3.182 0.037 1.9 0.023
FG 3.456 0.57 2 0.027
S Cr Ni Mo
FDSA 0.0073 | 0.014 0.012 | <0.001
FDA 0.00305 | 0.012 0.01 <0.001
FG 0.07194 | 0.64 0.013 0.01
Cu Al Ti Nb
FDSA 0.002 0.036 0.021 | <0.001
FDA 0.002 0.037 0.019 | <0.001
FG 0.07 <0.001 0.01 <0.001
\Y Mg Ca N
FDSA <0.001 | 0.023 | <0.001 |0.00503
FDA <0.001 | 0.037 0.21 0.00403
FG <0.001 | 0.001 0.00979
Ce Bi
FDSA <0.001 | <0.001
FDA <0.001 | <0.001

Tabla 1. Composicion quimica (en porcentaje en peso)
de las fundiciones estudiadas.

La carga catédica con hidrogeno se realizd en

disolucion de H,SO4 0.5M a la que se le anadieron 7.7

mg/l de As,O;, lo que evita la recombinacion de los

atomos de hidrogeno generados en la superficie del

catodo y en consecuencia favorece su adsorcion,

incrementandola  considerablemente. La corriente

aplicada fue de aproximadamente 20 mA/cm’ y se

mantuvo durante 8 horas. La carga catodica se llevo a

cabo a temperatura ambiente.

Una vez transcurridas las 8 horas de carga electrolitica,

se procedio al estudio de las propiedades mecanicas de

las fundiciones procurando que los ensayos se llevasen

a cabo dentro de un intervalo de tiempo no superior a

una hora tras extraer las muestras de la cuba

electrolitica. Mediante el ensayo de flexion por choque

sobre probeta Charpy con entalla en V, seglin la norma

UNE 7-475-92, se obtuvo la resiliencia de las

fundiciones antes y después de ser cargadas con

hidrégeno. Conviene aclarar que se realizaron en primer

lugar, ensayos en los que el mecanizado de la entalla en

V fue anterior al proceso electrolitico y ensayos en los

que el mecanizado fue posterior a la carga catddica con

hidrogeno. En ambos casos, se llevaron a cabo ensayos

a temperatura ambiente (22-25° C), -20 y -30° C

utilizando nieve carbdnica para el enfriamiento de las

muestras.

En la maquina de traccion/compresion se llevo a cabo el
ensayo de traccion a temperatura ambiente a una
velocidad de 350 N/s y siguiendo la norma UNE 7-474-
92. También se determinaron los valores de dureza
Vickers de acuerdo con la norma EN ISO 6507-1.
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Una vez finalizados los ensayos se llevdo a cabo un
estudio fractografico de las muestras de traccion
mediante la técnica de microscopia electronica de
barrido. Asimismo se hizo un analisis de la distribucion
del hidrégeno en funcién de la profundidad de la
muestra y su evolucion con el tiempo utilizando la
técnica de espectroscopia oOptica de descarga
luminiscente (GDOES).

3. RESULTADOS

Los resultados del ensayo de traccion se presentan en la
tabla 2 y muestran, para la fundiciéon ductil sin
acondicionar, una disminucion de la resistencia a
traccion, limite elastico, alargamiento y estriccion de un
1.5, 4.6, 30.1 y 27.8% respectivamente. Algo similar
ocurre para la fundicién ductil acondicionada, puesto
que sus propiedades mecanicas también disminuyen. La
resistencia maxima lo hace en un 7.2%, su limite
elastico en un 3.4% y su alargamiento y estriccion en un
243 y 20.4% respectivamente. En el caso de la
fundicién gris, la resistencia maxima, el alargamiento y
la estriccion disminuyen un 0.2, 28.6 y 100%
respectivamente. La figura 1 corresponde a las
macrofotografias y fractografias de las superficies de
fractura de las muestras sometidas al ensayo de traccion.

Muestras sin cargar con hidrégeno
Fundicion Ry, Rpo.

(MPay | (MPay | A0 | ZC)

FDSA 387.9 259 229 18.7

FDA 362.4 262 7.4 4.9

FG 220.3 - 14 1.2

Muestras cargadas con hidrogeno

FDSA 382.0 247 16.0 13.5

FDA 336.3 253 5.6 3.9

FG 219.8 - 1.0 0

Tabla 2. Resultados obtenidos en el ensayo de traccion.

En la tabla 3 se ofrecen los resultados obtenidos en el
ensayo de dureza Vickers. Se observa una tendencia
comun para las tres fundiciones. En los tres casos la
dureza disminuye en un 4.7, 2.9 y 1% respectivamente.

Fundicién Muestras cargadas con hidrégeno
FDSA HV 100 128
FDA HV 100 139
FG HV 100 195

Muestras cargadas con hidrégeno
FDSA HV 100 122
FDA HV 100 135
FG HV100 193

Tabla 3. Resultados obtenidos en el ensayo de dureza
Vickers.
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Figura 1. Macrofotografias y fractografias de las
superficies de fractura de las probetas de traccion

correspondientes a: (1) fundicion  duactil  sin
acondicionar y sin cargar con hidrogeno (2) fundicion
ductil sin acondicionar y cargada con hidrogeno (3)
fundicion ductil acondicionada y sin cargar con
hidrégeno (4) fundicion ductil acondicionada y cargada
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con hidrégeno (5) fundicion gris sin cargar con
hidrégeno (6) fundicion gris cargada con hidrogeno.

La tabla 4 muestra los resultados obtenidos en el ensayo
de flexion por choque sobre probeta Charpy y entalla en
V mecanizada con posterioridad al proceso electrolitico.
Se observa un aumento de un 5.3% de la resiliencia de
la fundicion ductil sin acondicionar a temperatura
ambiente, mientras que a baja temperatura (-20 y —30°
C) disminuye un 35.1 y 6.3% respectivamente. De
nuevo, la resiliencia de la fundicidon ductil
acondicionada se ha incrementado en un 35.3%, 6.6% y
2.6% a temperatura ambiente, -20 y —30° C. Para el caso
de la fundicion gris, la resiliencia disminuye a
temperatura ambiente un 2.3% y aumenta a baja
temperatura (20 y -30° C) un 2.5 y un 8.7%
respectivamente.

Muestras sin cargar con hidrégeno

Fundicion KV () KV () KV ()
T, -20°C -30°

FDSA 18.82 14.12 10.16
FDA 10.78 8.55 6.53
FG 3.04 2.82 2.75
Muestras cargadas con hidrogeno
FDSA 19.81 9.17 9.52
FDA 14.58 9.11 6.70
FG 2.97 2.89 2.99

Tabla 4. Resultados obtenidos en el ensayo de flexion
por choque sobre probetas Charpy y mecanizado de la
entalla en V posterior al proceso electrolitico.

La tabla 5 resume los resultados obtenidos cuando la
entalla en V se mecaniza con anterioridad al proceso de
carga catodica. Bajo estas condiciones, la resiliencia de
la fundiciéon dictil sin acondicionar disminuye un 13.6,
15.6 y 15.4% a temperatura ambiente, -20 y —30° C
respectivamente. La energia absorbida por la fundicion
ductil acondicionada aumenta un 69 y 52 a
temperatura ambiente y —20° C y disminuye un 2.8% a —
30° C. Finalmente y para la fundicion gris, la resiliencia
disminuye un 5.1, 13.3 y 9.0% a temperatura ambiente,
-20y -30° C.

Muestras sin cargar con hidrégeno

Fundicion KV () KV (J) KV (J)
T, -20°C -30°
FDSA 20.79 14.68 9.38
FDA 18.09 11.05 10.07
FG 3.32 3.02 2.88
Muestras cargadas con hidrogeno
FDSA 17.97 12.39 7.94
FDA 19.34 11.62 9.79
FG 3.15 2.81 2.62

Tabla 5. Resultados obtenidos en el ensayo de flexion
por choque sobre probetas Charpy y mecanizado de la
entalla en V anterior al proceso electrolitico.
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Figura 2. Concentracion de hidrogeno en funcion de la
profundidad de la muestra y evolucioén a lo largo del
tiempo.

La figura 2 ofrece la concentracion de hidrogeno
(intensidad de respuesta del aparato) en funcion de la
profundidad de la muestra y su evolucion a lo largo del
tiempo determinada mediante técnica GDOES. En las
curvas se observa que después del analisis inicial, se



Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

han llevado a cabo otros dos analisis posteriores tras
haber transcurrido dos horas y 7 dias después de haber
sacado la muestra de la cuba electrolitica. Se ofrece
ademas, el perfil correspondiente a una muestra de
referencia que no fue cargada electroliticamente con
hidrégeno. A partir de estas curvas se aprecia que tras
dos horas de exposicion a la atmdsfera y a temperatura
ambiente, la fundicion ductil sin acondicionar ha
perdido un 40.43% del contenido total de hidrogeno, la
fundicién ductil acondicionada un 7.71%. En cambio, la
fundicion gris no ha experimentado pérdida alguna.
Pasados siete dias, las pérdidas se traducen en un
57.1%, un 38.73% y un 3.66% respectivamente y con
relacion al contenido total e inicial de hidrégeno.

4. DISCUSION

Durante la exposicion de los resultados, ha quedado
demostrado como la introduccion de hidrogeno en la
red del metal ha ocasionado una modificacion en las
propiedades mecanicas de las tres fundiciones.

La consecuencia mas directa y probada del fenomeno de
la fragilizacion por hidrogeno es la pérdida de
ductilidad reflejada tanto en la disminucion del
alargamiento como de la estriccion y queda corroborado
por la pérdida de alargamiento y estriccion
experimentada por las tres fundiciones, aunque de
forma mas significativa por la fundicion ductil sin
acondicionar, seguida por la fundicion gris y fundicion
ductil acondicionada.

En la tabla 2 observamos, ademds, un fendomeno de
ablandamiento producido en las tres fundiciones, que se
refleja en una disminucion del limite elastico mas
acusada en la fundicion sin acondicionar, de la
resistencia a traccidbn maxima mas significativa en la
fundiciéon ductil acondicionada y de la dureza,
especialmente en la fundicion acondicionada. Beachem
[3] asocia este fendmeno al desbloqueo de las
dislocaciones por parte del hidrogeno permitiendo que
se muevan bajo tensiones mas reducidas. A su vez,
Birnbaum et al. [4] propusieron un mecanismo en el que
el hidrogeno forma una atmosfera alrededor de las
dislocaciones y otros centros de tension elastica. La
redistribuciéon de esta atmosfera apantalla de forma
efectiva la dislocacion, reduciendo asi la energia de
interaccion entre ésta y el obstaculo. En consecuencia,
la dislocacion puede moverse bajo esfuerzos menores.
En cualquier caso, las variaciones en las propiedades
mecanicas a traccion causadas por la absorcion de
hidrogeno no son significativas. Esto es debido, en
primer lugar, a que los materiales objeto de estudio son
fragiles, siendo la fundicion gris el mas fragil. En
segundo lugar, a que la carga electrolitica y la ejecucion
del ensayo mecanico no se producen simultaneamente.
Si observamos las macrofotografias correspondientes a
las superficies de fractura de las muestras de traccion,
no se aprecia un cambio en el modo de fallo,
predominando en todas las muestras una falta de
deformacion plastica indicativa de una fractura fragil.
Sin embargo, se observa en la muestra correspondiente
a la fundicion ductil sin acondicionar y cargada con
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hidrégeno, la apariciéon de una superficie brillante en
todo el borde rodeando a la muestra de un espesor
aproximado de 0.83 mm.

El estudio fractografico de la superficie de fractura de la
muestra de traccion de la fundicion ductil sin
acondicionar y sin cargar con hidrogeno nos muestra
huecos de tamafo uniforme y algunas zonas de
microhuecos de tamafio muy pequefio que pueden haber
nucleado a partir de precipitados. Por lo tanto se puede
afirmar que la fractura ha sido ductil. Sin embargo, la
apariencia de superficie de la muestra cargada con
hidrogeno revela tanto huecos como planos
cristalograficos de bajo indice y marcas fluviales (mas
abundantes en la periferia de la muestra), por lo que el
mecanismo de fallo es de cuasi-clivaje. Esa
concentracion de superficies planas en la periferia de la
muestra puede ser la causa de la apariencia brillante en
el borde de la probeta que se ha podido observar en la
macrofotografia correspondiente.

En relacion con la fundicion ductil acondicionada y sin
cargar con hidrégeno, la superficie de fractura revela
huecos y superficies planas, por lo que se puede deducir
que el mecanismo de fallo es de cuasi-clivaje. Lo
comentado para la muestra sin cargar es aplicable a la
muestra sometida al proceso electrolitico.

Finalmente, las superficies de fractura de las muestras
tanto cargadas con hidrogeno como sin cargar
correspondientes a la fundiciéon gris muestran planos
cristalograficos de bajo indice de lo que se deduce que
el mecanismo de fallo ha sido de clivaje.

Aunque la apariencia de las superficies de fractura,
tanto en las muestra cargadas con hidrogeno como sin
cargar son similares, tal y como se puede observar en
las macrofotografias, es un hecho que el hidréogeno ha
inducido un cambio en el mecanismo de fractura en la
fundicion ductil sin acondicionar. No ha sucedido lo
mismo en las otras dos fundiciones. Hay que tener en
cuenta que a menudo, una pérdida de ductilidad no
implica necesariamente un cambio en el modo de
fractura.

En lo concerniente al ensayo de flexion por choque
sobre probeta Charpy, hay que hacer una distincion
entre las probetas cuya entalla ha sido mecanizada con
posterioridad y con anterioridad a la carga catodica.
Tomando la fundiciéon ductil sin acondicionar y
mecanizacion posterior a la carga catdédica, observamos
que la resiliencia aumenta a temperatura ambiente y
disminuye a baja temperatura (-20 y —30° C) como
consecuencia de la absorcion de hidrogeno. Sin
embargo, cuando el mecanizado es anterior, en
condiciones de baja temperatura y debido a la adsorcion
de hidrogeno, la resiliencia experimenta una
disminucion mas acusada que cuando el mecanizado es
posterior, y a temperatura ambiente, la resiliencia
disminuye.

En el caso de la fundicién ductil acondicionada y
mecanizado posterior, la resiliencia aumenta en todo el
rango de temperaturas. Sin embargo, cuando la
mecanizacion es anterior, el aumento de la resiliencia a
temperatura ambiente y —20° C debido a la adsorcion de
hidrégeno es menor si lo comparamos con el aumento
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experimentado cuando la mecanizacion es posterior. A
—30° C, esta energia disminuye.

Finalmente, para la fundiciéon gris y mecanizado
posterior, la resiliencia disminuye a temperatura
ambiente y aumenta en condiciones de baja
temperatura. Por el contrario, cuando el mecanizado es
anterior, la resiliencia disminuye en todo el rango de
temperaturas, siendo la disminucion experimentada a
temperatura ambiente mas acusada que cuando el
mecanizado es posterior.

Para los tres materiales, el mecanizado de la entalla
anterior al proceso electrolitico, ha producido un
empeoramiento de su comportamiento en el ensayo de
impacto Charpy. Esto es debido a que el hidrogeno es
transportado hacia regiones de alta tension triaxial por
difusion o mediante dislocaciones, donde se acumula
hasta alcanzar una concentracion critica que reduce la
resistencia cohesiva del material y da lugar al fallo.

En cualquier caso, el fenomeno de la fragilizacion por
hidrégeno es un fendmeno dependiente de la velocidad
de deformacion. Cuanto menor sea ésta, mas apreciables
seran los efectos derivados de la introduccion de
hidrégeno en la red del material, por lo tanto, un ensayo
de impacto como es el de Charpy no proporciona tanta
informacion como lo puede hacer el ensayo de traccion
con una velocidad de deformacion lenta u otro tipo de
ensayos.

De las curvas obtenidas mediante la técnica de GDOES,
se observa en primer lugar que la distribucion de
hidrégeno no es uniforme, sino que varia con la
profundidad, concentrandose en su mayor parte en la
superficie de la probeta (primeras 40-45 um en el caso
de las fundiciones ductiles y primeras 25 pm para la
fundicion gris). También se observa que para las
mismas condiciones de carga catddica, la fundicion
ductil acondicionada muestra un contenido en
hidrégeno mas alto y también la que mayor cantidad de
hidroégeno ha absorbido, seguida por la fundicion ductil
sin acondicionar. Por lo tanto, es la fundicion gris
aquella en la que el hidrogeno penetra en menor
cantidad. El hidrogeno presente en las muestras
disminuye a medida que pasa el tiempo, aunque tras 7
dias de exposicion a temperatura ambiente en un
espacio abierto, todavia queda una cantidad remanente
presente en las muestras y que permanece atrapado en
defectos microestructurales del material. La fundicion
ductil sin acondicionar es la que ha perdido mas
hidrogeno a lo largo de esos 7 dias mientras que la
fundicion gris apenas ha experimentado una
disminucién del contenido en hidrogeno, lo que es
debido a la forma, distribuciéon y tamafio del grafito
laminar que actia como un fuerte lugar de atrapamiento
de hidrogeno. Asimismo, el hidrégeno permanece en
mayor cantidad en la fundicion ductil acondicionada,
seguida por la fundicion gris.

5. CONCLUSIONES

A partir del analisis anterior de resultados se pueden
extraer las siguientes conclusiones:
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El hidrégeno ha producido una pérdida de ductilidad
expresada como disminuciéon del alargamiento mas
acusada en la fundicion ductil sin acondicionar.

Las fundiciones han experimentado un fendémeno de
ablandamiento al disminuir su resistencia maxima,
limite elastico y dureza.

El hidrégeno no ha inducido un cambio en el
mecanismo de fractura de las fundiciones gris y ductil
acondicionada, pero si en la ductil sin acondicionar, de
ductil a cuasi-clivaje.

La mecanizacion de la entalla con anterioridad al
proceso electrolitico empeora el comportamiento de las
fundiciones en el ensayo de flexion por choque sobre
probeta Charpy en todo el rango de temperaturas.

La técnica de GDOES muestra una concentracion del
hidrogeno en la superficie de la muestra, siendo la
fundicion ductil acondicionada el material que mayor
cantidad ha absorbido.

Con el paso del tiempo el hidrogeno efunde, mas
rapidamente cuando se trata de la fundicion
acondicionada, aunque siempre queda una cantidad
remanente en la muestra.
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ABSTRACT

Yield stress, tensile strength and fracture toughness of a PM steel (Fe-4.0Ni-1.5Cu-0.5Mo0-0.5C) have been studied as a
function of sintered density in the high-level range, from 7.22 to 7.51 g/cm’. The material was processed by different
routes combining both cold and warm compaction with single and double pressing-sintering sequences. Fracture
toughness was tested by mode I crack opening in a three-point bending test in accordance with the standard procedure
ASTM E-399. Validity of fracture toughness tests in these materials is discussed. A quantitative analysis of porosity
was correlated with tensile and fracture parameters to assess the influence of pore morphology on mechanical behavior.
Microstructural characterization reveals that pores tend to be bigger and more clustered at lower densities. All the
mechanical properties increased with a reduction in porosity, being this conjugated performance a remarkable
advantage over wrought steels. In spite of using three different lubricants in the processing routes involved, it is found
that mechanical properties depend solely on the attained sintered density regardless the route followed to achieve it.

KEY WORDS: Fracture Toughness, Sintered Steel, High-Density
RESUMEN

Este trabajo presenta el estudio del limite elastico, la resistencia a traccion y la tenacidad de fractura de un acero
sinterizado (Fe-4.0Ni-1.5Cu-0.5Mo-0.5C) en funcion de su densidad, en el rango de 7.22 a 7.51 g/cm’. Para obtener los
diferentes niveles de densidad se emplearon seis rutas diferentes de procesamiento, en las cuales se ha variado la
temperatura de compactacion, el tipo de lubricante, la temperatura de sinterizacion y el numero de etapas de
compactacion-sinterizacion. La tenacidad de fractura ha sido evaluada por ensayos de flexion en tres puntos con
probetas tipo SENB siguiendo la norma ASTM E-399. Se discute la validez de los ensayos en este tipo de materiales.
Se ha encontrado que todas las propiedades mecanicas del material aumentan con la densidad del sinterizado, lo cual
representa un comportamiento ventajoso comparado con el de materiales macizos comtinmente utilizados en
aplicaciones estructurales. Los resultados de la caracterizacion microestructural muestran que al aumentar la densidad,
el tamafio de los poros disminuye y su distribucion mejora. Adicionalmente se determina que la ruta de procesamiento
empleada no influye significativamente en los resultados finales.

AREA TEMATICA PROPUESTA: Fractura de Materiales Metalicos y Hormigon.
PALABRAS CLAVE: Tenacidad de Fractura, Acero Sinterizado, Alta Densidad.

1. INTRODUCTION
Mechanical properties of sintered materials are

Sintered steels are increasingly applied because the low influenced by several factors, being density level and
production costs in large series associated with the internal structure of pores two of the most important
powder metallurgy (PM) processing route. This ones [1,2]. It is widely known that density has a
economic benefit is granted by a near net shape and low dramatic effect upon mechanical behaviour [1-9].
raw material loss. In recent years, with the advent of Regarding fracture toughness-strength correlation for
emerging processing technologies as well as an sintered steels, a literature review reveals significant
attendant increase in material reliability, the use of PM differences in their behaviour when compared with
steels has been also growing into applications that imply homogeneous materials. While in wrought materials an
higher operating stresses, either static or cyclic. This is inverse relationship of toughness with yield stress is
particularly true for high-density sintered steels, well established; in PM materials a positive correlation
materials for which information and documentation on between fracture toughness and density is usually
microstructure — mechanical properties relationships reported [4,10-14], being this performance a significant
may still be considered scarce. structural ~ advantage once the accompanying
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improvement in tensile properties by density is
accounted. These previous studies have found the
referred tendency to be valid up to relative densities of
about 94% when it is expected that behaviour of
sintered steels become similar to that exhibited by fully
dense materials.

It is the aim of this study to asses the relationship
between fracture toughness and tensile properties in PM
steel at high-density levels in order to explore whether
this advantageous performance trend is maintained up
to density levels closer to free-porosity materials.

2. EXPERIMENTAL PROCEDURE

Material evaluated is a Fe-4.0Ni-1.5Cu-0.5Mo0-0.5C
alloy processed by different routes. Three different
lubricants were used. Both cold compaction (CC) and
warm compaction (WC) were employed. Six densities
were achieved combining different mixes and
processing routes, as summarized in Table 1. The
higher-level densities were reached using warm
compaction and double pressing-double sintering
process (2P2S - WC). In 2P2S routes, the first sintering
was performed at 800°C for 20 min and the second one
at 1120°C for 30 min. These latter conditions were also
used in single-pressing-single-sintering (1P1S) routes.
In all cases, sintering was carried out in a H,-N,
atmosphere.

Two different types of test pieces were compacted and
sintered: tensile specimens with a “dog-bone” geometry
and fracture toughness samples with a prismatic
geometry (10x5x55mm) for testing under three-point
bending.

Density was determined by recourse to Archimedes
principle. Metallographic specimens of all tested
materials were analyzed to evaluate pore structure,
shape and distribution using a conventional image
analysis system. Tensile tests were conducted in a
servohydraulic testing machine at a cross head
displacement speed of 1 mm min™. Strain was measured
using a 25-mm extensometer. The 0.2% offset yield
stress (YS) and the ultimate tensile stress (UTS) were
determined. Loading direction was perpendicular to the
pressing one. Fracture toughness was tested by mode 1
crack opening in a three-point bending test in
accordance with the standard procedure ASTM E-399.
Crack initiating slots were made by machining. Fatigue
precracks were grown up to 0.45<a/W<0.55 (a is crack
length and W is height of test piece) using a resonance
testing machine at working frequencies about 100 Hz.
Final fracture was generated by driving the central
loading point at 100 N seg'; while crack opening
displacement was measured using a clip gauge. Fracture
surfaces were examined using a scanning electron
microscope.
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3. RESULTS AND DISCUSSION
Density and porosity

As expected, mixes processed by 2P2S showed higher
densities, 0.2 g/cm’ in average, than those processed by
1P1S with identical lubricant (see Table 1). Regarding
compaction route, WC samples exhibit improved
densities in comparison with the CC ones. Heating
during compaction in WC routes reduces the yield
stress of the powder particles. As a consequence,
particle deformation is enhanced and more densification
is achieved.

Compaction Sintering Density

Base Powder Lubricant

# Route Temp. [°C] [g/ch]
1 Distaloy AE + IPIS-CC 1120°C 722
2 0.5%C 0.6% Wax 53 7CC | 80071120°C | 7.40
3 Densmix ] IPIS- WC 1120°C 7.29
4 +0.5%C Admixed 55 TWE | 800/ 1120°C | 751
5 Distaloy AE + 0.58%PE + IPIS - WC 1120 °C 7.25
6 0.5%C 0.02%Ad | 2P2S-WC | 800/1120°C | 7.48

Table 1. Materials and processing routes evaluated.

Optical micrographs revealed differences in porosity
morphology in terms of pore size, shape and
distribution (figure 1). Image analysis of the pore
distribution (for pores whose equivalent area was higher
than 25 pm?) points out that they tend to be more
clustered at lower densities. Within the higher density
level, pores appeared to be smaller (figure 2a) and more
homogeneously distributed. Hence, average distance
between pores (neck size) increases with density (figure
2b). In general, as pore size decreases the corresponding
pore shape becomes slightly more spherical.

Figure 1. Typical porosity in (@) material 5, p= 7.29
g/em’; (b) material 6, p= 7.51 g/cm’.
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Figure 2. Porosity morphology as a function of density
(a) pore size; (b) distance between pores.

Tensile properties

The average yield and ultimate tensile stresses were
found to increase with density as shown in Fig. 3. The
relationship observed between tensile properties and
density is roughly linear. From the results, it may be
indicated that the measured properties are independent
of the processing routes by which similar densities are
achieved, in agreement with previous works reported in
the literature [13,15].
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Figure 3. Effect of density on tensile properties.

Regarding density effects on strength, it may be
estimated that every 0,1 g/em’ rise in density
approximately results in a 48 and 77 MPa increase in
YS and UTS, respectively.

Attempting to rationalize the strength-density
dependence, relative strength increment, Ac/c , was
calculated for each processing route studied and
compared with Ac/c estimated by just accounting
effective load-bearing section (determined assuming
spherical pores [16]). The results (see Table 2) clearly
indicate that the enlargement of the cross-sectional area
by reduction in porosity does not fully explain the
correlation. Yield stress values are higher than
expected, and strain hardening as well as notch
strengthening effects at the microstructural scale (e.g.
refs. [17,18]) are speculated to be possible reasons for
this discrepancy. Such a rationalization is based on the
fact that the interpore regions, where plastic
deformation takes place, may be regarded as a set of
small circumferentially notched specimens [10] and
notched samples of ductile materials endure higher
stresses as a consequence of the triaxiality of the stress
state in front of the notch root which constraints the
plastic deformation.

Processing . Ap 3 Acy/oy Aoyl
Route Materials [g/em”] experimental estimated
[%] [%]
A 152 0.18 23.8 6.0
B 354 0.22 20.8 7.6
C 556 0.23 17.0 8.0

Table 2. Relative Yield Stress increment for each
processing route studied.

Figure 4. SEM micrograph showing dimples (D) and
cleavage (C) on the fracture morphology of (@) material
1 (p=7.22 g/cm®) and (b) material 4 (p = 7.51 g/em’).
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From this perspective, it should be noted that fracture is
observed to occur by appreciable plastic deformation of
sintered necks, as reflected by the ductile nature of the
fractographic features of these load bearing units, i.e.
dimples resulting from microvoid coalescence (Figure
4a). Nevertheless, as density rised, transgranular
particle fracture was also found to take place (Figure
4b) indicating the increasing role played by the intrinsic
microstructure of sintered steels as porosity is reduced.

Fracture Toughness

Table 3 gives fracture toughness data and also the
results of the validation criterion ¢ and B > 2.5 (KQ/O'y)Z
where a is the crack length, B is the specimen thickness,
Ko is the fracture toughness and o is the yield stress.
Also the precrack length was checked to be within
0.45<a/W <0.55 and maximum load F,,, of the crack
opening displacement-load curve to be lower than 110%
of Fy. All data are the average of at least four samples.

Sintered Yield Stress Fracture
# Density o, Toughness, Ky | 2.5(Kp/0)* | Fuu/Fo oW
[g/em’] [MPa] [MPa m'?| [mm]
1 7,22 428 27.50 10.32 1.29 0.475
2 7,40 530 32.30 9.28 1.20 0.491
3 7,29 480 28.50 8.81 1.25 0.480
4 7,51 580 34.10 8.64 1.18 0.478
5 725 506 31.60 9.75 1.13 0.496
6 7,48 592 36.70 9.60 1.15 0.470

Table 3. Results and validation criteria of fracture
toughness tests.

Tests results failed to fulfil the plane-strain criteria
required for valid K;c measurement in all the cases. A
number of researchers have found the same problem
[e.g refs. 12,19]. Taking into consideration that fracture
in sintered steels is a successive rupture of sintering
necks, the thickness requirement can be neglected
because the constraint on plastic flow is defined by the
pore spacing rather than the specimen thickness.
However, the ratio F,,,/Fy is difficult to remain lower
than 1.1 in sintered steels, especially at lowest density
levels where ductile nature of sintering necks fracture is
dominant. Figure 5 shows typical load-crack opening
displacement curves for three density levels which
provide evidence of an excessive plastic deformation
before fracture.

20 T T T
F
max
751 glem’
154 - gom |
Q- 7.40 g/em’
. .
é 7.22 g/lem’
T 101 g
2 /,
Q
2
0.5 -
0.0 T T T
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20

Crack-opening displacement (mm)

Figure 5. Load-crack opening displacement curves.
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Furthermore, crack growth front was found to be nearly
straight for all samples (as shown in figure 6), a finding
in agreement with the idea of fracture toughness being
independent of specimen dimensions for sintered steels
[5,19]. This experimental fact would indicate that for
sintered steels, although all ASTM requirements for a
valid plane-strain result are not satisfied, K, may be
used as a good estimate to evaluate fracture behaviour.

Within this framework, the experimental data here
attained was compared in terms of a crack growth
resistance parameter, Ky, defined in accordance to
ASTM standard E-399.

final
fracture

fatigue
precrack

notch

Figure 6. Fracture surface showing a nearly straight
precrack front; a crack length; W specimen height.
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Figure 7. Relationship of fracture toughness with
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Fracture toughness-like values, Ko, raised as the density
was increased from 7.22 to 7.51 g/cm’. From figure 7a,
a linear relationship between fracture toughness and
density can be outlined. Such a trend is similar to the
one discerned between yield strength and density and
allows one to clearly state that the advantageous and
well-established direct correlation between strength and
toughness for low- and mid-density sintered steels can
be extended into the high density regime, at least up to
7.50’s g/em’ values (Figure 7b). Hence, it may be
pointed out that, even under quite reduced porosity
conditions, enhanced plastic deformation at sintering
necks is still significant enough to continuously shield
crack growth. On the other hand, yield strength rises
because the high effective load bearing section
associated with increasing mean distance between
adjacent pores and the notch effect of pores.

4. CONCLUSIONS

The tensile properties and fracture toughness of sintered
steels of composition Fe-4.0Ni-1.5Cu-0.5Mo0-0.5C over
a high-density range was investigated. The following
conclusions can be drawn:

1. The mechanical properties evaluated increased
linearly with sintered density, regardless of the
processing route followed for achieving a given
density level.

2. Fracture toughness exhibits a continuous increment
with yield stress even at high-density levels, which
is a remarkable advantage of PM over their dense
counterparts.

3. The above experimental findings are directly
related to the still ductile character of the sinter
necks, even for sintered densities as high as 7.50
g/em’.
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RESUMEN

Las armaduras galvanizadas se emplean como método de proteccion adicional para incrementar la vida en servicio de
estructuras expuestas a ambientes de elevada agresividad. La capa intermetalica Fe/Zn que se forma sobre la armadura
durante el proceso de galvanizacion actia como barrera que aisla a la armadura de acero y la protege de la corrosion. Si
el acero queda directamente expuesto al medio, el zinc debe protegerle actuando como anodo de sacrificio. Cuando el
fallo del recubrimiento galvanizado estd asociado a solicitaciones mecanicas en las que el acero base estd sometido a
tension, se inducen cambios en la cinética de corrosion del galvanizado. Los ensayos realizados en este trabajo han
permitido identificar el tipo de fallo de adherencia y rotura del recubrimiento galvanizado en condiciones de tensién en
funcion del diametro de la armadura y como se llega a incrementar la cinética de corrosion del galvanizado hasta un
orden de magnitud, inducida por el par galvanico Fe/Zn y acelerada por la deformacion inducida por la tension
mecanica a la que esta expuesta el material.

ABSTRACT

Galvanized rebars are being employed as additional protection method to increase the service life of concrete structures
exposed to aggressive environments. The intermetallic Fe/Zn layers formed during the galvanizing process, act as
physical barrier that protects the base steel. Furthermore, in small areas where the galvanized layer fails and the steel is
directly exposed to the aggressive media, the zinc is able to maintain the protection of the bare steel acting as sacrificial
anode. The aim of this work is to identify the loss of bonding of the galvanized coating doe to external loads in function
of the rebar diameter and the effect in the corrosion resistance of the coating. A failure of the galvanic coating increases
the corrosion rate up to one order of magnitude, due to the galvanic Fe/Zn action and contribution of the deformation
induced by the external load.

PALABRAS CLAVE: armadura galvanizada, resistencia de polarizacion, tensiones mecanicas.

1. INTRODUCCION existe normativa especifica para determinar la
adherencia del recubrimiento galvanizado al acero
base.

El empleo de armaduras galvanizadas es un método de

proteccion cuyo fin es alargar la vida en servicio Precisamente, una de las mayores preocupaciones en el
cuando las estructuras de hormigén armado quedan uso de las armaduras galvanizadas es el agrietamiento
expuestas a ambientes agresivos con cloruros o riesgo de la capa de zinc cuando la armadura se somete a un
de carbonatacion dentro de su tiempo estimado de vida proceso de doblado. Este agrietamiento puede tener
util [1]. En el caso de la armadura galvanizada se como consecuencia la figuracion y pérdida de
retarda el inicio de la corrosion y en la fase de adherencia de la capa galvanizada al sustrato, que
propagacion se reduce el riesgo de figuracion y puede llegar a afectar a la proteccion de la armadura de
delaminacion del hormigén debido al caracter menos acero [8].

voluminoso de los 6xidos de zinc [2].
En una armadura galvanizada convencional, la capa de

Se estan empezando a recoger en algunas normas galvanizado esta constituida por varias capas aleadas
[3][7] especificaciones para armaduras galvanizadas, de distinta composicion, cada una de las cuales
como requisitos del proceso de galvanizacion, presenta una estructura cristalina diferente y por tanto,
caracteristicas del revestimiento etc. La normativa distinta dureza, ductilidad y caracteristicas mecanicas
espafiola, sin embargo ain no las contempla. Tampoco [9].
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Algunas investigaciones en cuanto a resistencia al
doblado de armaduras galvanizadas indican que el
riesgo de agrietamiento y pérdida de adherencia al
acero base de la capa galvanizada dependen del
didmetro de la armadura [8]8-10]. Sin embargo, el
angulo de doblado y el espesor de la capa galvanizada
son parametros que influyen en la intensidad del
agrietamiento, asi como en la anchura de las grietas
[10],[11].

El efecto que el agrietamiento de la capa de
galvanizado tiene en la durabilidad de la armadura no
se conoce suficientemente para estructuras de
hormigén expuestas a ambientes agresivos. Algunos
estudios consideran que la creacion de pares galvanicos
entre la armadura de acero y el revestimiento
galvanizado puede llevar asociado un aumento del
riesgo de corrosion de la armadura en presencia de
cloruros, aunque no se ha llegado a cuantificar la
aceleracion del deterioro [12].

En el presente trabajo se ha estudiado el dafio sufrido
por el recubrimiento galvanizado como consecuencia
del doblado y su influencia en el comportamiento
frente a la corrosion de armaduras galvanizadas
dobladas expuestas a medios alcalinos con y sin
cloruros.

2. EXPERIMENTAL.

2.1. Ensayos de doblado.

Para llevar a cabo este estudio se han empleado barras
de acero (tipo B-500S) de distintos diametros (8, 16, 25
mm) sometidas a un proceso de galvanizacion, descrito
en trabajos previos [8]. En la figura 1 se ha incluido
una fotografia de una armadura galvanizada de 25 mm
de diametro tras el ensayo de doblado.

Figura 1. Imagen de una armadura galvanizada doblada
de 25 mm de didmetro.

Dada la falta de normativa especifica para este tipo de
ensayos, el doblado de las barras, para crear zonas de
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tension mecanica, se llevo a cabo segin la norma UNE
36-068-94, “Barras corrugadas de acero soldable para
armaduras de hormigon armado”, apartado 10.3,
“ensayo de doblado-desdoblado”. El angulo de doblado
fue de 90° + 5°.

2.2. Inspeccién de dafios por efecto del doblado en
la armadura galvanizada.

Se han empleado técnicas microscopicas (microscopia
optica y microscopia SEM) y lupa estereoscopica para
estudiar la  microestructura del revestimiento
galvanizado, espesor de capas y composicion, y el dafio
inducido por el doblado, crecimiento y propagacion de
fisuras. En la zona de maxima tension de doblado se
tomaron muestras de la armadura galvanizada, que se
cortaron transversal y longitudinalmente y se
embutieron en moldes de resina. Posteriormente se
pulieron con el fin de determinar el espesor,
microestructura y composicion del revestimiento
galvanizado. Para la determinacion de los espesores de
la capa total y de las subcapas aleadas se emple6 el
sistema de medida “Metreo Image Base”, acoplado al
microscopio metalografico.

2.3. Ensayos el ectroquimicos.

Para estudiar el comportamiento frente a la corrosion
se tomaron armaduras galvanizadas, dobladas y rectas,
en distintos medios agresivos que simulan el contenido
de los poros del hormigén:

a) Medio I: Ca(OH), sat., pH 12.6.

b) Medio II: Ca(OH), sat. + KOH 0.2M, pH 13.2.

¢) Medio III: Ca(OH), sat. + KOH 0.2M + 0.5M NaCl,
pH 13.2.

La duracion de los ensayos fue de 2 y 4 meses. Para las
medidas de corrosion se empled un electrodo de
referencia Ag|AgCl saturado, como contraelectrodo
una malla de acero inoxidable y como electrodo de
trabajo se utilizo la armadura galvanizada. En todos los
casos, el area de la armadura expuesta al medio fue de
19.2 cm’.

Las técnicas de medida fueron:
a) Monitorizacion del potencial de corrosion,
Ecorr.
b) Medida de la resistencia de polarizacion, Rp, a
partir de la cual se estima la intensidad de
COrrosion, gy

3. RESULTADOS Y DISCUSION

3.1. Microestructura de las armaduras
galvanizadas. Efecto del diametro.
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A partir del corte transversal de la armadura
galvanizada, se ha identificado la capa de galvanizado
mediante microscopia SEM, pudiéndose distinguir las
distintas capas aleadas Fe/Zn que la constituyen (figura
2).

microfisuras

Figura 2. Microscopia SEM (x500) en la que se pueden
distinguir las capas aleadas (eta, zeta, delta, gamma).

Tanto el espesor total de la capa galvanizada como el
espesor de las subcapas aleadas varian con el diametro
de la armadura (tabla 1).

Capa Espesor (um
aleada gmm¢ | 16mm¢ | 25mm ¢
Gamma (I) | 83 7+1 5+1
Delta (8) 20+ 4 29+6 18+2
Zeta (§) 91+8 140+ 15 | 128+2
Eta () 15+2 48 + 15 16+ 1
Capatotal | 161 +11 | 225+12 | 142+7

Tabla 1. Espesor de las distintas capas aleadas
identificadas para armaduras de acero galvanizado en
la zona situada entre corrugas (zona valle), asi como

el espesor de la capa total de galvanizado.

El espesor total de la capa de galvanizado en la
armadura de 16 mm de diametro es superior al de los
otros dos didmetros. Una posible justificacion a este
hecho, podria estar relacionada con diferencias en la
geometria de la corruga, en la composicion del acero o
en la microestructura de la superficie de esa armadura,
que podrian estar variando su reactividad en el bafio de
galvanizacion.

Las mayores diferencias de espesor para los distintos
diametros se observan en las capas aleadas mas
externas (Eta (m) y Zeta (§)). Se han detectado
espesores mayores de capa Eta (1) constituida por zinc
puro, en la zona valle de corruga respecto a lo alto de la
corruga. Este hecho estaria asociado con una mayor
acumulacion de zinc en esta zona de la armadura, que
suaviza la pendiente de la corruga, aunque variable
segun el didmetro de la armadura. La composicion
quimica de las distintas capas aleadas no cambia con el
didmetro de la armadura galvanizada. [8].
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En la figura 2 también se observa la presencia de
microfisuras en la capa Delta (5), que en algin caso
pueden crecer hasta llegar a atravesar la capa Gamma
(I') e incluso alcanzar la capa Zeta (£.) Estas
microfisuras aparecen en todos los diametros de
armadura galvanizada ensayados y pueden contribuir a
fallos de adherencia del galvanizado como
consecuencia de la tension de doblado. En las capas
mas externas se han detectado otro tipo de defectos,
con geometria esférica, mas abundantes al aumentar el
diametro de la armadura. Este tipo de defectos afectan
a la compacidad y densidad de las capas aleadas, y
pueden ser puntos débiles para el crecimiento
preferencial de fisuras en el doblado.

3.2. Respuesta mecanica frente al doblado.

La observacion visual de las armaduras dobladas
permiti6 identificar la zona convexa como la zona de
maxima tension, sometida a tension de traccion, donde
se concentraban los dafios, mientras la zona céncava
queda sometida a fuerzas de compresion. En la figura 3
se ha incluido un ejemplo de armadura galvanizada
doblada en la que se puede observar, en la zona de
maxima tension, la presencia de fisuras que recorren
transversalmente la superficie de la capa galvanizada.
Estas grietas, detectables visualmente, se distribuyen
sobre todo en zonas de valle y pie de corruga.

Ademas se ha podido comprobar que los mayores
dafios en el recubrimiento como consecuencia del
doblado se producen en las armaduras de 8 mm de
diametro, observandose fallos de adherencia y
desprendimiento de capa galvanizada, contrariamente a
lo indicado por otros autores, posiblemente el tipo de
acero y de galvanizado expliquen estas diferencias [9].

Fisuras

Figura 3. Fotografia de los dafios observados mediante
lupa (1x2.5) en la zona entre corrugas de una armadura
de 8 mm ¢ tras el doblado. Fisuracion del galvanizado.

A nivel de microestructura se observa que las fisuras se
inician en la subcapa delta tomando como origen la
microfisuracion pre-existente en esta capa, como se
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aprecia en la figura 4. Estas fisuras se propagan
generalmente a través de la capa zeta hasta acceder a la
superficie. En  algin caso  pueden crecer
longitudinalmente a la capa delta.. Se confirma a si que
las microfisuras generadas durante el proceso de
galvanizacion, ya sea durante el crecimiento de las
capas aleadas o durante el enfriamiento se convierten
en nucleos de concentracion de tensiones y favorecen
el fallo del recubrimiento galvanizado. Aunque en la
literatura no se ha encontrado referencia a este tipo de
microfisuras  deberian cuidarse desde la fase de
galvanizacion

Figura 4. Dafios en la capa galvanizada con

microscopia metalografica en armadura de 25 mm ¢
tras el doblado (x200).

3.3. Influencia del dafio por doblado en la
corrosion de la armadura.

El efecto del dafio por doblado en la durabilidad del
recubrimiento galvanizado debe considerarse desde dos
perspectivas: 1) influencia del pH alcalino del
hormigén en el que el Zinc es inestable. 2) La accion
sinérgica del pH alcalino y la presencia de cloruros.

3.3.1. Influencia del pH.

En la figura 5 se ha recogido la evolucion de la
intensidad de corrosion de armaduras galvanizadas de 8
mm de didmetro, rectas y dobladas, en las disoluciones
IylIlL

Para el elevado pH de la disolucion acuosa de los
poros, Pourbaix [13] predice una rapida disolucion del
zinc con evolucion de hidrégeno al registrarse
potenciales de corrosion mas negativos que el potencial
de descarga de hidrogeno (-1 Vgcg). A este proceso esta
asociado las altas velocidades de corrosion medidas
durante las primeras horas de contacto con el medio
alcalino, indicado en la figura 5, pero que depende en
gran medida del pH y contenido en calcio en el medio
[13], [13].
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Figura 5. Evolucién de la intensidad de corrosion en
funcién del pH de la disolucion.

Sin embargo, la presencia de iones calcio en la
disolucion, favorece la formacion de cristales de
hidroxizincato de calcio (CaHZn), que van a pasivar la
armadura, con evolucion del potencial de corrosion a
valores mas anodicos, por encima de 1 Vgcg. En el
medio I, la superficie se cubre totalmente de cristales
de CaHZn. [15], y la intensidad de corrosién se
estabiliza por debajo de 0.1 pA-cm™. En el medio II, no
llega a alcanzarse la pasivacion, debido al menor
contenido de iones Ca®" en la disolucion que dificulta
la formacion de la capa de CaHZn [15].

Las armaduras dobladas registran un comportamiento
mas activo, probablemente relacionado con la aparicion
de pilas galvanicas Zn/Fe en el interior de las grietas, al
entrar las subcapas aleadas en contacto con el
electrolito. A su vez, la deformacion generada en la
capa galvanizada como consecuencia del doblado
puede estar acelerando las cinéticas de corrosion, ya
que puede provocar la generacion de vacantes y de
zonas de menor energia, mas susceptibles de suftir
corrosion [16].

En la figura 6 se incluye una fotografia de la armadura
galvanizada doblada tras haber estado inmersa durante
4 meses en una disolucion alcalina de pH 13.2 y en
ausencia de cloruros. Puede comprobarse como las
fisuras que se observaban antes de la inmersion han
aumentado en anchura y profundidad respecto a la
situacion inicial, figura 3.
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Figura 6. Fotografia de los dafios observados mediante
lupa (aumentos 1*2.5) en la armadura galvanizada
doblada tras la inmersion en el medio alcalino de pH
13.2 sin cloruros.

Este incremento de la actividad en la corrosion del
galvanizado se manifiesta en ataques en la capa
galvanizada.

Figura 7. Dafios en la capa galvanizada doblada con
microscopia metalografica (x100) en armadura de 8
mm ¢ tras inmersion en pH 13.2 durante 4 meses.
Corte longitudinal de la muestra.

En la figura 7 se puede ver ataque preferencial de los
labios de la fisura. La generacion de una pila galvanica
Zn/Fe favorece la disolucion de las capas aleadas de las
paredes de las grietas. De este modo, pueden quedar
zonas del metal sin proteccion, que seguirian
disolviéndose con cinéticas de corrosion altas, lo que
explica las elevadas intensidades de corrosion
registradas para las armaduras galvanizadas inmersas
en este medio.

3.3.2. Efecto de la presencia de CI..

La presencia de cloruros provoca cinéticas de corrosion
diversas, como se aprecia en la figura 8, mas rapidas
inicialmente, prolongandose el periodo de descarga de
hidrogeno. Estas elevadas intensidades de corrosion
llevaran a una oxidacién mas rapida de la capa de
galvanizado. Sin embargo, en el galvanizado rect,o sin
dafios que dejen expuesto al acero base, la cinética de
corrosion es incluso inferior a la ausencia de cloruros,
en este caso el ataque es mas localizado, por picaduras
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sobre la capa de galvanizado. Cuando ademas esta en
funcionamiento el par Fe/Zn, caso del dafio por
doblado, al ataque localizado del cloruro hay que
sumar el de la accion galvanica en la zona de fisuras.
La velocidad de corrosion de las armaduras dobladas
en ambos medios se estabiliza en valores similares (1
nA-cm?).

1000
= pH 132, Recto
= pH 13.2, Doblado
100 e ®— pH 13.2 + CI, Recto
. pH 13.2 + CI, Doblado
B 10 - :
E bl Corrosion activa
(%} [ ]
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e Y% 0s s we ss  ae s s
Lot L b
01
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Figura 8. Evolucion de la intensidad de corrosion de
armaduras galvanizadas expuestas a medios
fuertemente alcalinos en presencia y ausencia de
cloruro.

En la figura 9 se aprecia el ataque localizado a
recubrimiento galvanizado al que se solapa el ataque
causado por el par galvanico Fe/Zn en las fisuras.
Puede verse como la disolucion de la capa Eta ha sido
mayor en presencia de cloruros, y ademads, se ha
producido la disolucién de las capas aleadas, al entrar
en contacto con el electrolito, aunque sin llegar a
afectar al acero base.

Figura 9. Dafios en la capa galvanizada doblada con

microscopia metalografica (x200) en armadura de 8

mm ¢ tras inmersion en pH 13.2 + 0.M Cl durante 2
meses. Corte transversal de la muestra.

4. CONCLUSIONES

A partir de los resultados obtenidos se han podido
extraer las siguientes conclusiones:
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1) El diametro de la armadura galvanizada afecta al
espesor de la capa galvanizada asi como a los dafios
que ésta sufre como consecuencia del doblado. Asi, al
disminuir el diametro de la armadura mayor es el dafio
sufrido por la capa galvanizada.

2) La generacion de tensiones de traccion como
consecuencia del doblado contribuye al desarrollo de
grietas en la capa de acero, generadas a partir de
microfisuras presentes en la capa galvanizada,
producidas durante la galvanizacion. En armaduras de
pequefio diametro el dafio causado por el doblado
puede llegar a ser la pérdida de adherencia del
revestimiento con el acero base.

3) El contacto con medios fuertemente alcalinos,
como los del hormigdn, de las armaduras galvanizadas
dobladas, con dafio en su capa galvanizada al estar
sometidas a tensiones de traccién, incrementa la
cinética de corrosion de las mismas respecto al caso de
una armadura galvanizada sin dafio. Las mayores
cinéticas de  corrosion  estarian  asociadas
fundamentalmente a la generaciéon del par galvénico
Fe/Zn al entrar en contacto el medio con las capas
aleadas mas internas de la grieta.
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RESUMEN

El agrietamiento transversal en la superficie de algunos productos de colada continua es un problema que sigue
teniendo una elevada incidencia y que depende en gran medida de la composicion del acero. Para aceros procedentes
del reciclaje de chatarra este problema se relaciona con la presencia de elementos residuales e impurezas tales como el
Cu, Sn o S. Teniendo en cuenta que es previsible un aumento en el contenido de estos elementos a medida que el acero
entre sucesivamente en el ciclo del reciclaje, es importante conocer los mecanismos de fragilizacion que éstos pueden
inducir y determinar en qué condiciones pueden actuar. Para ello se escogid una calidad de acero industrial C-Mn con
aproximadamente 0.5%Cu, 0.05%Sn y 0.02%S y que presenta problemas de agrietamiento superficial durante su colada
continua en forma de palanquilla. Las condiciones termo-mecanicas a las que se pudo ver sometida la superficie de la
palanquilla durante el proceso industrial se simularon mediante ensayos de traccion en caliente. La reduccion de area
(%RA) de las probetas una vez ensayadas se utilizé como parametro para determinar las condiciones a las que el acero
seria susceptible de presentar agrietamiento transversal. Los ensayos se llevaron a cabo para dos condiciones iniciales
del material: en estado de colada, mediante probetas extraidas directamente de una palanquilla y en estado laminado,
mediante probetas extraidas de varilla corrugada. Ademas, las probetas fueron sometidas a dos ciclos de austenizacion
diferentes previos al ensayo, el primero comprendia un recalentamiento a 1100°C y el segundo a 1330°C. En términos
generales se observa que el ciclo térmico no afecta significativamente a las curvas de ductilidad, a pesar de que las
superficies de fractura muestran diferentes mecanismos de dafio. Sin embargo, la condicion inicial del material tiene
una influencia mas marcada en las curvas de ductilidad, dandose pozos de ductilidad més estrechos cuando el acero ha
sido previamente laminado. El comportamiento del acero en funcion del ciclo térmico se relaciona con el efecto que
éste puede tener en las segregaciones de las diferentes especies, principalmente el S y el Sn, mientras que las
diferencias en las curvas de ductilidad que supone la variacion en la condicion inicial del material estarian mas
relacionadas con la morfologia y distribucion de los sulfuros dentro del material.

ABSTRACT

Transverse cracking on the surface of some strands is a problem related to the straightening operation of continuous
casting that widely depends on the steel chemical composition. For those steels produced by scrap recycling, transverse
cracking is related to the presence of residual elements and impurities such as Cu, Sn or S in its composition. These
elements, which can not be easily removed, increase their content as steel re-enters the recycling cycle. Therefore, it is
important to know the embrittlment mechanisms, related to the presence of residual elements and impurities, which can
deteriorate the ductility of steel. In this work, a structural C-Mn steel with 0.23%C, 0.9%Mn, 0.5%Cu, 0.05%Sn and
0.02%S was studied. This steel grade is susceptible to transverse cracking on its surface during billet continuous
casting. The hot tensile test was used to simulate the thermo-mechanical conditions experienced on the surface of the
strand during the straightening operation. The reduction in area (%RA) of the samples tested to fracture was taken as a
measure of the ductility and thus, of the susceptibility to present transverse cracking. Tests were carried out under two
different initial microstructures, i.e. as-cast and as-rolled condition. Moreover, the samples underwent two different
reheating temperatures of 1100°C and 1330°C previous to the test. The results showed similar ductility curves for
samples tested after different reheating temperatures, even though the fracture features changed. On the other hand, the
initial microstructure of the material had a strong effect on the ductility curve, the as-rolled structure promoting a
narrower ductility trough. The hot ductility behaviour of the steel as a function of the thermal cycle was found to be
related to its effect on the segregation patterns of the S and Sn. The differences introduced by the initial microstructures
can be explained in terms of the morphology and distribution of the sulphides.

THEMATIC AREA: Metallic Materials Fracture.

KEYWORDS: C-Mn steel, continuous casting, hot ductility, residual elements, fractography.
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1. INTRODUCTION

Transverse cracking in the surface is a problem related
to the continuous casting steelmaking process. During
the straightening operation, the top surface of the slab is
tensile tensioned at temperatures and strain rates at
which most steels present poor ductility [1]. The
susceptibility to transverse cracking depends on
operational conditions as well as on the chemical
composition of the steel being produced.

Steel grades produced from scrap recycling have high
residual elements and impurities contents [2]. It has
been shown that residuals, which can not be easily
removed from the steel, impair the hot ductility of
steels. By increasing the recycling tendency of steel
products in the future, the problems related to residual
elements will become more serious and therefore it will
necessary to determine the conditions under which these
elements participate in embrittlement mechanisms.

The hot tensile test is a useful method to simulate the
thermo-mechanical conditions on the surface of the
strand during the straightening operation in continuous
casting. Optimal testing conditions have been set to
evaluate the hot ductility of microalloyed steels, but
these testing conditions need to be reviewed to
guarantee a correct evaluation of the hot ductility of
steels containing residual elements since they promote
different embrittling mechanisms. Their embrittling
effect is mostly related to their tendency to segregate
both to interdendritic spaces during the solidification of
the steel or to grain boundaries under certain thermal
conditions.

In this work, the effect of different reheating
temperatures, 1100°C and 1330°C, as well as different
initial conditions of the material, as-cast and as-rolled,
on hot ductility have been compared for a C-Mn steel
with high residual and impurities contents.

2. EXPERIMENTAL METHOD

The study has been carried out on an industrial C-Mn
steel with high residual elements level, especially Cu
and Sn. Its hot ductility has been evaluated for two
initial conditions of the material, the as-cast and the as-
rolled. In the as-cast condition the samples were
machined directly from the billet with their longitudinal
axe parallel to the casting direction. This steel will be
referred in the text as steel Al. In the as-rolled
condition the samples were machined from the final
product that was a corrugated bar, referred as steel A2.
The chemical composition of the steels has been shown
in table 1; as can be seen their composition is very
similar. They have high amount of Cu and no enough
Ni has been added to alleviate its negative effect. The
amounts of Sn and S are also relatively high.

The tensile specimens were cylindrical with 9.5 mm in
diameter and 125 mm in length. Previous to the hot
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tensile tests the samples followed an austenitizing
thermal cycle that consisted on a reheating at 1100°C or
at 1330°C for 5 minutes. Both thermal schedules are
outlined in Figure 1. The reheating at 1100°C induced a
grain size of 67um for steel Al and 55um for steel A2,
whereas at 1330°C being 344um for steel Al and
324um for steel A2. Thermal cycles were applied to the
specimens using an induction heating system.
Specimens were fixed between the anvils of a fully
computerized MTS machine and placed in a quartz tube
under atmosphere of argon with 1% hydrogen to
minimise oxidation. The temperature was measured by
an infrared pyrometer focused on the middle section of
the specimen and adjusted by a controller in accordance
to the programmed thermal schedules.

Steel C Si Mn P S Ni Sn Cu
Al 0.23 0.12 0.9 0.01 0.02 0.12 0.05 0.59
A2 0.21 0.13 0.87 0.01 0.03 0.11 0.03 0.51

Table 1. Chemical composition (% in mass)
a) 1100°C - 5’
10°C/s  £=110"s"
2°C/s S
T=650-1100°C
b) 1330°C - 5

10°C/s €=1107s"
3 T=650-1100°C

Figure 1. Thermal cycle applied to the samples previous
to the hot tensile test: a) reheating at 1100°C, b)
reheating at 1330°C

After the reheating treatment the samples were cooled
down to the test temperature at a constant cooling rate
of 10 °C/s. Samples were then maintained at that
temperature for 3 minutes to homogenise the
microstructure in the whole section of the samples.
Then, the tests were carried out at an initial strain rate of
5-10”s™". Both cooling rate and strain rate were close to
the ones experienced by the billet surface during the
straightening operation. Hot ductility was quantified by
the reduction in area (%RA) of the samples tested to
fracture.

Once the tests were carried out, one half of the sample
was quenched in water in order to freeze the high-
temperature microstructure. Before etching the
samples, the distribution and morphology of the
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inclusions was observed and then, the samples were
etched in order to detect possible segregations. The
other half of the sample was used to examine the
fracture surfaces, using a scanning electron microscope
JEOL T840 SEM. The grain boundary composition of
some samples close to the fracture tips was measured by
Auger electron spectroscopy (AES) using a Riber
nanoprobe spectrometer equipped with a FEI field
emission gun and a MAC 2 cylindrical analyzer.

3. RESULTS
3.1. Hot ductility curves

The hot ductility curves for steels Al and A2 after
different thermal cycles can be seen in Figure 2. The
ductility loss for both steels took place in the austenite
temperature region (Ae;= 806°C, calculated using the
Andrews equation [4]) but the trough extended to
higher temperatures for steel Al than for steel A2. This
behaviour seems to be independent of the reheating
temperature, even though the curves of both steels are
closer to each other after reheating at 1330°C.
Therefore, when the initial condition of the material is
as-rolled, the ductility trough of the steel was narrower
than when it is as-cast. On the other side, reheating
temperature seemed to cause no significant difference
on the above-mentioned behaviour by comparing Fig.
2a and 2b.

At the lower temperature range, a slight ductility
recovery can be observed for samples tested after
reheating at 1330°C. It was not possible to measure HD
at the lower temperature range after reheating at 1100°C
since they always fractured out of the samples gage
length. The ductility recovers slightly at temperatures
lower than Ar;, which is around 723°C according to
Ouchi [5].

It is also remarkable that the hot ductility curve of steel
Al passes below the one of steel A2 for both reheating
cycles. The difference between both curves seems to
decrease as the reheating temperature is increased.

3.2. Fractographies and metallographies

3.2.1.  Reheating treatment at 1100°C

In Figure 3 the fracture features of steels Al and A2
after reheating at 1100°C are shown. They correspond
to samples tested at 900°C for steel Al and at 850°C for
steel A2, which are the highest temperatures end of the
low ductility region. The fracture aspect seemed to be
similar for both steels, showing some round features
mixed with kind of intergranular component. These
characteristics remained the same at all the brittle
temperature range for both steels.

Fig. 4 illustrates microstructural differences between
steel Al and A2 after reheating at 1100°C. One of the
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Figure 2 Hot ductility curves for steels Al and A2 after
reheating treatments at a) 1100°C and b) 1330°C

differences observed is related to the morphology and
distribution of the inclusions. For steel Al the MnS are
located at the grain boundaries and they are round as
can be seen in Figure 4a. On the other hand, for steel
A2 the same are elongated and parallel to the
deformation direction, probably as a consequence of the
rolling process, Figure 4b.

The segregation patterns show also differences
depending on the initial condition of the steel. Figure 4c
shows solidification dendritic structure of steel Al after
etching, showing segregation pattern. The segregation
pattern for steel A2 was aligned in the rolling direction,
as can be observed in Figure 4d.

3.2.2.  Reheating treatment at 1330°C

Even though the hot ductility curves showed similar
ductility troughs after different reheating treatment for
each of the steels, the fracture surfaces of the samples
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tested after reheating at 1330°C showed significant
differences when compared to the ones reheated at
1100°C. For the higher reheating temperature, the
samples with a brittle behaviour showed intergranular
fractures as it is evident in Figure 5 for the steels Al
and A2 tested at 800°C. In this case, the facets of the
grains looked smooth.

Figure 3 Fractographies of a) steel Al tested at 900°C
and b) steel A2 tested at 850°C after a reheatment at
1100°C

Figure 4 Metallographies for samples of a) ¢) steel Al
and b) d) steel A2 after a reheating cycle at 1100°C
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SEI 15.0kV 100um

b)

Figure 5 Fracture surfaces of the samples tested at
800°C, reheated at 1330°C for steel a) Al and b) A2

The distribution and shape of inclusions after a
reheating at 1330°C can be seen in Figure 6 for both
steels. In general, the inclusions in the samples of steel
A1 reheated at 1330°C, Figure 6a, were bigger than the
ones observed for the same steel reheated at 1100°C.
Furthermore, some of the inclusions in steel A2
reheated at 1330°C, Figure 6b, seemed to be elongated
but the rest were round and aligned, probably in the
direction of the original inclusions that gave way to
them. Little segregation could be detected on samples
reheated at 1330°C, probably indicating that this
reheating temperature could have been high enough to
homogenise the composition and therefore reduce
segregation features.

In addition, when the samples were tested in the ferrite
plus austenite temperature region, ductile intergranular
fractures were observed, as can be seen in Figure 7 for
the sample of steel Al tested at 650°C. This kind of
fracture is related to the presence of a ferrite film
surrounding the austenite grains, which concentrates the
deformation at the grain boundaries, leading to the
nucleation of voids around MnS.
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Figure 6 Metallographies for samples of a) steel Al and
b) steel A2 after reheating at 1330°C

SEI 15.0kV 10um
b)

Figure 7 a) Fracture features of a sample of steel Al
tested at 650°C after reheating at 1330°C b) the same
but in higher magnification

4. DISCUSSION

From the fracture features and microstructures shown in
the previous section, two different embrittling
mechanisms seem to be acting. The first one acts inter-
dendritically as is apparent for samples tested after
reheating at 1100°C. The second mechanism acts at the
intergranular scale and embrittles grain boundaries
owing to an intregranular decohesion fracture. This

413

mechanism acts preferentially after reheating treatments
at higher temperatures.

The lower reheating temperature (1100°C) would not be
high enough to remove solidification microsegregations.
Regarding the composition of both steels, there are
several elements susceptible to enrich the interdendritic
liquid during solidification, mainly being S and P that
would strongly reduce the interfacial energies of the
dendritic  grains when segregated [6]. This
embrittlement of the interdendritic areas would be
apparent at lower temperatures during HD test,
promoting an interdendritic decohesion as the one
evident in Figure 3.

The grain size obtained after reheating treatments at
1100°C might favour the interdendritic fracture since it
is about one half of the secondary arm spacing
determined for steel A1 which is around 150um. If any
intregranular segregation takes place during the
austenitizing treatment, grain boundaries will also be
weakened and thus they could be an easy path for the
linkage of the cracks formed at the microsegregated
areas.

The higher reheating temperature (1330°C) seems high
enough to redistribute the elements segregated at the
interdendritic spaces during the solidification; however
such thermal cycle would be promoting intergranular
segregations. S and Sn are elements prone to segregate
to intergranular spaces. The segregation of S was
confirmed by Auger electron spectroscopy at grain
boundaries of one of the specimens as can be seen in
Figure 8. No evidence of Sn segregation was detected
but according to other authors [7], this element would
probably segregate in a non-equilibrium manner. This
means that its segregation would depend on the soaking
time at the testing temperature and also the cooling rate
from the reheating temperature.

50000

d E.N(E)/dE

-50000 Fe
Fe

Fe Fe
S 152

-100000

T T T T T
400 500 600 700 800
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T T T
0 100 200 300 900

Figure 8 Typical Auger scan of the fracture surface of
samples tested at brittle temperatures after a reheating at
1330°C

The role of S seems to be important in the overall steel
behaviour. This element can appear in steel in form of
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inclusions, solid solution or segregated. During the
solidification of the steel it microsegregates to the
interdendritic areas as shown in Figure 4a since the
inclusions are located at such regions. Due to the high
cooling rates experienced during solidification, the
inclusions formed were probably (Mn, Fe)S type [8].
This kind of inclusions has lower melting temperatures
than pure MnS whose melting point is at 1530°C [9]. A
reheating treatment at 1100°C probably had no effect on
the size and distribution of the inclusions formed during
the solidification of the steel, but 1330°C would
probably favour the formation of MnS by increasing the
diffusivity of Mn in the austenite. This temperature is
also high enough to put some S in solid solution that
would be able to segregate to the intergranular spaces
leading to intergranular decohesion.

Grain size has usually an important effect on the hot
ductility promoting wider troughs as the grain size
increases [10]. In this case, this effect was not observed
since the troughs obtained after different reheating
treatments (different grain sizes) are very similar. The
negative effect of the larger grain size for the samples
reheated at 1330°C could be alleviated by the larger size
of the inclusions that form mainly in the matrix after
this thermal cycle, giving similar ductility troughs for
each steel after different reheating temperatures. But,
grain size differences could influence the negative
effect of each embrittlement mechanism promoting
deeper troughs for steel Al (slightly larger grain size)
than for steel A2 both after reheating at 1100°C and
after reheating at 1330°C.

The difference of the ductility trough width between
steel Al and A2 can be explained in terms of the
inclusions and segregations. As it was observed in Fig.
4b, 4d and 6b their orientation parallel to the tensile
direction can maintain the good ductility until lower
temperatures.

The ductile intergranular fracture observed for samples
tested at 650°C can be related to an increase of the
ferrite volume fraction. This phase, can appear induced
by deformation at temperatures between the Ae;
(equilibrium transformation temperature) and Ar;
(continuous cooling transformation temperature). In this
temperature range the ferrite forms surrounding the
austenite grains and embrittles the steel by the
concentration of the deformation at such softer phase.

5. CONCLUSIONS

Residual elements seemed to have strong effect on the
hot ductility of steels studied in this work since they are
prone to segregate. Microsegregations taking place
during the solidification of the strand can cause the
embrittlement of the steel under typical straightening
conditions as can be detected in samples reheated at
1100°C. Higher reheating temperatures could induce
intergranular segregations which resulted in similar
ductility troughs to the ones obtained after lower
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reheating. S is susceptible to be one of the elements
having a major influence on the hot ductility of the
steels. Concerning its effect it would be better to carry
out in-situ melting tests in order to obtain more reliable
results, since this kind of test put all S in solution.
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RESUMEN

Los cuproaluminios son aleaciones con base cobre con contenidos de aluminio del 5-12% que pueden incorporar Fe,
Ni, y Mn para formar una familia de aleaciones con unas excelentes propiedades de resistencia mecéanica y a la
corrosion. Se estudia el efecto que la relacion Ni:Fe y los tratamientos térmicos ocasionan en las propiedades mecanicas
como dureza, limite elastico, tension de rotura, alargamiento, modulo de elasticidad, coeficiente de Poisson, tenacidad a
la fractura estatica, resiliencia, fatiga y propagacion de grieta. Para ello se analizan tres aleaciones en tres diferentes
estados. Las composiciones nominales son 10%Al, 3%Fe, resto Cu, 10%Al, 5%Fe, 5%Ni, resto Cu y 10%Al, 4%Fe,
8%Ni, resto Cu. Las estructuras de las aleaciones son las correspondientes a: bruto de colada, temple y temple seguido
de revenido. La caracterizacion del médulo de elasticidad y coeficiente de Poisson, asi como los ensayos de traccion y
resiliencia se realizan a -20°C, 24°C y 100°C.

ABSTRACT

Aluminum bronzes are copper-base alloys containing aluminum within the limits between 5-12%. Additions of Fe, Ni
and Mn are used as alloying elements forming a family of complex alloys noted for their exceptional strength and
corrosion resistance. The Ni:Fe ratio and heat treatments has been analyzed by determining the mechanical properties
for three different aluminum bronze alloys containing 10%Al, 3%Fe, 10%Al, 5%Fe, 5%Ni, and 10%Al, 4%Fe, 8%N:i.
The effect of as cast, quenched and quenched and tempered structures has been investigated regarding hardness, proof
and ultimate tensile strength, elongation, modulus of elasticity, Poisson ratio, fracture toughness, fatigue strength, crack
propagation and Charpy impact properties. The influence of temperature has been also studied for the elastic modulus,
Poisson ratio, proof stress, tensile strength and Charpy impact properties at -20°C, 24°C and 100°C.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Metalicos y Hormigon.

PALABRAS CLAVE: Cuproaluminio, Fatiga, Fractura.

1. INTRODUCCION selectoras de velocidades, anillos de sincronizacion,
herramientas antideflagrantes y equipos amagnéticos,
Los bronces al aluminio o cuproaluminios son etc. También se han empleado aleaciones de
aleaciones con base cobre que contienen de un 5% a un cuproaluminio en la construccion de estatuas de Buda
12% de aluminio. Pueden incorporar otros elementos en la India e Indonesia de hasta 2500 toneladas.
como Fe, Ni, y Mn. Modificando la concentracion de
los elementos de aleacién se crea una familia de Las propiedades mecanicas de los bronces al aluminio
aleaciones con unas excelentes propiedades de dependen en gran medida del contenido de aluminio®
resistencia mecéanica y a la corrosion. Entre sus Para concentraciones de aluminio inferiores al 8% las
aplicaciones principales destacan la construccion de aleaciones presentan una estructura metalografica
hélices marinas de gran tonelaje, rodetes de turbinas compuesta por solucion sélida fase o (solucion solida
hidraulicas Francis, Pelton, palas Kaplan, ! cuerpos y de aluminio en cobre). Para concentraciones de 8-12%
valvulas para bombeo de fluidos corrosivos, la aleacion aumenta su resistencia por la presencia de
Componentes estmcturales para lanZamientO de misiles unha Segunda fase llamada B El hierro es el elemento de
submarinos”), asi como cojinetes, engranajes, horquillas aleacion mas importante después del aluminio. La
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solubilidad del hierro en Cu es de 0.5-1%. El hierro y el
niquel se combinan con el aluminio formando fases
intermetalicas complejas denominadas «'*>%. El exceso
de hierro aumenta la resistencia de la aleacion, mediante
la precipitaciéon de finas particulas de segunda fase!*.
La adicion de niquel ocasiona también la aparicion de
precipitados cuya composicion y morfologia depende de

la concentracion relativa de Ni y Fel™'%,
ONiOFe 3Ni 5Fe
1000 1000 T T
o N
\’6/ \
5 N
? o pon "
(3]
o 800 2 800 ]
© 3 [+ XN ¢
3 © )
+~ [ 9
o [
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: 600 2 600 a,lg,,(,x i
Q. o o
=] L] -
[ . 7 i K
T % 5
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4004 9 © 1 12 SO0 - 9 10 " 12
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Figura 1. Diagramas de equilibrio para contenidos de
aluminio de 8-12%, a) corresponde a la aleacion binaria
Cu-Al, b) corresponde a la aleacion Cu, 8-12%Al,
5%Fe, 5%Ni.

En la figura 1-a, se observa que la transformacion
eutectoide de la aleacion binaria, P—o+y2, ha
desaparecido en la aleacion compleja (figura 1-b),
apareciendo en cambio una fase adicional denominada
K, también se observa que el dominio a se ve ampliado
como consecuencia de que la fase k absorbe aluminio
de la matriz o',

Ante el interés de la industria, de disponer de aleaciones
con las mejores propiedades mecanicas, se establecio el
objetivo de analizar cual es el efecto, en las propiedades
mecanicas, de aumentar la relacion Ni:Fe. Para ello se
seleccionaron tres aleaciones cuyas composiciones
nominales son 10%Al, 3%Fe, resto Cu, 10%Al, 5%Fe,
5%Ni, resto Cu y 10%Al, 4%Fe, 8%Ni, resto Cu. Las
dos primeras aleaciones son comerciales cuya
denominacion UNE-EN 1982:1998 es CuAll0Fe2-C y
CuAl10Fe5Ni5-C. La tercera aleacion es experimental.
Las aleaciones han sido estudiadas en los estados bruto
de colada, temple desde 850°C (medio: aceite) y temple
desde 850°C, (medio: aceite) seguido de revenido hasta
600°C (2h., enf. en horno).

2. EXPERIMENTAL

Para la realizacion de los ensayos se utilizé el siguiente
equipo experimental:

- Durémetro Hoyton Ltd. 3000-A.
- Espectrometro  Spectrolab V
Analytical Instruments Gmbh.

- Banco de ensayos dindmico ME-406/5 de Servosis

con capacidad para 50 kN.

1.20 de Spectro
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- Bandas extensométricas CEA-06-062UT-120 de
Micro-Measurements.

- Puente de extensometria portatil AC Strain AS1201
de NEC San-ei Instruments, Lt.

- Camara climatica Dycometal serie CET, mod. 30/49
certificada para ensayos de -30°C a 150°C.

- Extensometro  3541-005M-100-ST  de
Technology Corporation.

- Péndulo Charpy marca RPK mod. 300.

- Microscopio de bolsillo PEAK mod. 2054-40.

- Microscopio metalografico Nikon mod. Epiphot
LE03/18 con 6ptica UIS.

- Microscopio electronico de barrido JSM-5900LV con
resolucion de 3.0 nm y 300.000 aumentos de
amplificacion maxima.

- Microsonda de rayos X EDS de Oxford Instruments
mod. 7274 con resolucion de 138eV.

Epsilon

3. RESULTADOS Y DISCUSION

En la tabla 1 se presentan los resultados obtenidos para
cada aleacion y estado, caracterizando la dureza, la
tension de rotura, el limite elastico, el alargamiento, el
modulo de elasticidad, el coeficiente de Poisson, y la
resiliencia. Las caracteristicas mecanicas referidas a los
ensayos de traccion y de impacto fueron determinadas a
-20°C, 24°C y 100°C. Para ello, las probetas fueron
ensayadas dentro de una camara climatica donde se
estabilizaron por espacio de 2h. (incertidumbre de la
camara climatica Dycometal: £0.30°C.)

Se realizaron ensayos de fatiga clasica con tipo de carga
traccion-compresion (R=-1). Para ello se emplearon tres
probetas para cada nivel de tension, es decir nueve
probetas para cada aleacién y estado. En total 27
probetas para cada aleacion. Se definid el limite de
durabilidad como aquella tension para la cual las
probetas superaban una vida de 3x10° ciclos. Los
resultados de fatiga clasica para las tres aleaciones en
estado bruto de colada se muestran en la figura 2.

300

CuAll0Fe2-C
N .
250 - — = CuAll0FeSNi5-C
£ 200 - T = = = CuAll0OFe4Ni8 i
=) e T
Z 150 4 ™ -
:g e R
E 100 -—— "

-

-
so4 T e T

0 T T T T T T
0,E+00 5,E+05 1,E+06 2,E+06 2,E+06 3,E+06 3,E+06 4,E+06

N° de ciclos

Figura 2. Curvas Tension-Duraciéon para las tres
aleaciones en estado bruto de colada. Condiciones del
ensayo: R=-1, temperatura 24°C, frecuencia 10 Hz.

Para la determinacion de la tenacidad a la fractura K| se
emplearon probetas SENB de 11 mm de espesor. Los
resultados obtenidos solamente cumplieron el requisito
de la norma ASTM E-1820-01 de Pmax/Pqp < 1.1 para la
aleacion CuAll0Fe4Ni8, sin embargo, ninguno de los



Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

valores provisionales Kq cumplio el requisito de espesor
de probeta mayor de 2.5 (Kic /00‘2)2 Los valores
obtenidos de Kq y de la Integral J se muestran en la
tabla 2.

Para valores crecientes de la relacion Ni:Fe, la dureza, y
el modulo de elasticidad aumentan, también lo hace el
limite elastico con alguna excepcion. El alargamiento y
el coeficiente de Poisson disminuyen. Sin embargo, la
tension de rotura, el limite de durabilidad y los
parametros de propagacion de grieta en fatiga C y m
(como se vera mas adelante) muestran valores dptimos
para relaciones Ni:Fe proximas a la unidad. El exceso
de Ni (Ni:Fe aprox. 2) reduce los valores de resiliencia
y tenacidad a la fractura.

Utilizando la MLFE se puede establecer que:

Para un tamafio minimo de grieta (minimo detectable) y
un esfuerzo igual al de fluencia (limite elastico), una
grieta comenzara a propagarse cuando su longitud sea:

(ch)z /[Y2'77'(0_0.2)2] &
ac= C'(KIC )2/(0-0.2)2 3)

>

ac

Aquella aleacion que mejor tolerancia a la grieta
presenta es aquella cuya relacion Kic/Gy, sea méaxima.
Para ello Kjc podria ser maximo y o,, podria ser
minimo, sin embargo una reduccion del limite elastico
implica una reduccion de la tension admisible de modo
que tanto Kjc como oj, deben ser maximos. Si la
aleacion tolera una grieta del mayor tamafo posible a la
vez que la tensién admisible es maxima, esa aleacion
presenta la maxima capacidad de carga.!'”

K ©c= Y-o cAT-Ac (1) Representando K; y oy, en un diagrama logaritmico, la
relacion K;%/oy,>=Cte, responde a la ecuacion de una
Tension .. . s
Aleacis Temp. Durez de Ll,ml.te Alargam MOdl'll'O de Coef. de Res. Lim.
eacion Estado e) a Rotura Elastico . Elasticidad Poisson @ dur.
0,
HB (MPa) (MPa) A% (MPa) (MPa)
Bruto 20 R 590 283 23 109550 0.342 38 R
de 24 159 586 250 25 103989 0.344 44 65
Colada | g ; 526 235 26 99856 0353 48 -
CuAl10Fe2-C léesrgop(lje -20 - 649 340 17 - - 17 -
24 176 619 323 17 ; . 17 65
Ni:Fe ~0.0) *Rev.
(Ni:Fe ~0. 600°C 100 - 554 325 19 - - 15 -
Temple | 20 R 621 333 12 R R 39 R
desde 24 212 645 300 16 ; . 43 45
850°C 100 . 596 305 18 . - 46 -
Bruto 20 - 763 354 18 127015 0282 36 -
de 24 179 735 295 21 109521 0292 38 110
Colada | 19 ; 671 282 23 104634 0313 41 ;
CuAlIOFesNis-C | omple | 20 - 759 386 9 - - 26 -
24 208 725 354 13 - - 26 65
NiFe~1.07) | ‘Rev.
(Ni:Fe~1. 600°C 100 - 680 372 16 - - 30 -
Temple | 20 ; 732 359 9 ; - 24 ;
desde 24 215 725 324 - . 24 65
850°C 100 - 631 341 14 ; - 25 ;
Bruto 20 R 680 380 9 139193 0.279 9 ;
de 24 212 703 373 131040 0.284 4 38
Colada | g ; 639 339 14 127275 0.306 10 -
CuAl10Fe4Ni8 gesrgop(l:e -20 - 706 401 8 ; ) 8 3
24 217 677 371 10 ; . 10 65
NiFe~2.02) | "Rev.
(Ni:Fe ~2. 600°C 100 - 512 391 13 - - 10 -
Temple | 20 R 710 330 R R 13 R
desde 24 222 683 341 ; . 13 65
850°C 100 . 512 385 . - 13 -

Tabla 1. Propiedades mecanicas de aleaciones y estados, a diferentes temperaturas.
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recta, que divide el diagrama en dos partes. Las
aleaciones situadas por encima de la recta presentan
mayor tolerancia a las grietas que las que se encuentran
situadas por debajo de la misma. De esta forma se han
representado los valores de Kg obtenidos para las

aleaciones de cuproaluminios frente a valores
publicados de K¢ (121 correspondientes a otras
aleaciones como aceros, aluminios y titanios (figura 3).
i i i T T i
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Figura 3. Diagrama de selecc10n de materiales.

Los resultados de los ensayos de propagacion de grieta
confirman que las adiciones de Ni retardan el
crecimiento de grieta, siempre que no se supere la
relacion Ni:Fe ~1. Para relaciones Ni:Fe ~2 el
crecimiento de grieta se ve acelerado, reduciéndose la
vida a fatiga del espécimen.

En la tabla 3 se presentan los coeficientes C y m de la
ecuacion de Paris.

da. C(AK )" “4)
dN
iy K J
Aleacion y estado MPaQ\/m N/mm?

CuAll0Fe2-C (BC) 48.7 97
CuAl10Fe2-C (T) 55.4 133
CuAl10Fe2-C (T+R) 46.0 62
CuAl10Fe5Ni5-C (BC) 57.0 196
CuAl10Fe5Nis-C (T) 52.4 119
CuAl10Fe5Ni5-C(T+R) 55.6 103
CuAl10Fe4Ni8 (BC) 42.4 30
CuAl10Fe4Ni8 (T) 50.4 72
CuAll10Fe4Ni8 (T+R) 47.4 35

Tabla 2. Datos de tenacidad a la fractura K, e Integral
J correspondientes a cada aleacion y estado

En la figura 4 se presentan las curvas de propagacion de
grieta para las aleaciones en estado bruto de colada. La
grieta se propaga con menor velocidad en la aleacion
CuAll0Fe5NiS-C, mientras que en la aleacion
CuAll0Fe4Ni8 el crecimiento de grieta se produce
mucho mas rapidamente. Esto coincide con los
resultados de las curvas Tension-Duracion mostrados en
la figura 2.
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Aleacion y estado m C
CuAll0Fe2-C (BC) 3.1 | 9107
CuAll0Fe2-C (T) 51 | 2:10™
CuAll10Fe2-C (T+R) 48 | 1-10M°
CuAl10Fe5Ni5-C (BC) 39 | 710"
CuAl10Fe5Ni5-C (T) 50 | 1-10™
CuAll10Fe5Ni5-C (T+R) 41 | 610
CuAll0Fe4Ni8 (BC) 35 | 2:10®
CuAl10Fe4Ni8 (T) 49 | 810"
CuAll10Fe4Ni8 (T+R) 32 | 610"

Tabla 3. Coeficientes C y m dados para AK en
MPa Vm y da/dN en mm/ciclo

En general, puede decirse, que el estado de temple
seguido de revenido no es conveniente para mejorar la
resistencia a fatiga, puesto que el crecimiento de grieta
se ve acelerado, sin embargo las aleaciones en estado de
temple presentan una ralentizacion de la velocidad de
crecimiento de grieta. Esto difiere con los resultados del
limite de durabilidad mostrado en la tabla 1. Las
diferencias se atribuyen a la mayor dispersion
estadistica de los resultados de las curvas Tension-
Duracion.

1,0E-02
1,0E-03

©

°

£

g
1,0E-04
1,0E-05

100,0
log AK (MPa m'?)

Figura 4. Tasas de crecimiento de grieta de las
aleaciones en estado bruto de colada. Cond. de ensayo:
R=0.1, temp. 24°C, frecuencia 10Hz. a).-
CuAl10Fe4Ni8, b).-CuAll0Fe5Ni5-C, c).- CuAll0Fe2-
C

Los bronces al aluminio como el CuAllOFe2-C, con
concentraciones nominales de aluminio y hierro de 10%
y 3% respectivamente, presentan unas buenas
caracteristicas mecanicas. El limite elastico, la
resistencia y la dureza son moderadamente elevados,
mientras que también presentan elevada ductilidad y
tenacidad. Esta elevada capacidad de deformacion
puede ser explicada por la mayor fraccion volumétrica
de fase o que de otros constituyentes de la aleacion y
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por la relativa continuidad de la matriz o (figura 5). La
cantidad de hierro que excede el limite de solubilidad en
el cobre, precipita formando una fase «k rica en hierro
que adopta una morfologia globular (figura 6).

Figura 5. Micrografia de la aleacion CuAll0Fe2-C en
estado bruto de colada. Zonas claras corresponden a
fase o.. Zonas oscuras corresponden a eutectoide (o +
v2). Ataque: Percloruro férrico en etanol al 5%.

Figura 6. Imagen MEB de la aleacion CuAll0Fe2-C en
estado bruto de colada. Detalle de un precipitado
nodular rico en hierro.

La adicion de niquel ocasiona la aparicion del
microconstituyente k, que, dependiendo de la
concentracion relativa de Ni:Fe, adopta diferentes
morfologias y  composiciones quimicas. Para
concentraciones de niquel similares a las
concentraciones de hierro (aleacion CuAll0Fe5Ni5-C),
se producen precipitados con forma nodular o de rosetas
(figuras 7 y 8), ademas de finos precipitados de
compuestos intermetalicos finamente dispersos en la
matriz original o fase o (figura 9). De este modo,
adiciones de niquel similares en concentracion a la
cantidad de hierro presente en la aleacion producen un
endurecimiento por precipitacion.

En caso de que el contenido de niquel exceda el
contenido de hierro (aleacion CuAll0Fe4Ni8) se
produce un empeoramiento de la resistencia a fatiga, y
de la tenacidad a la fractura debido a que los
compuestos intermetalicos ricos en hierro, con formas
globulares son reemplazados por particulas de segunda
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Figura 7. Microestructura de la  aleacion
CuAl10Fe5Ni5-C en estado bruto de colada. Se observa
la estructura de la matriz o y precipitados de particulas

k de segunda fase. Ataque: Percloruro férrico en etanol
al 5%.

Figura 8. Imagen MEB de la aleacion CuAll10Fe5Ni5-C
en estado bruto de colada donde se muestra la matriz o
y detalle de precipitados k; en forma de roseta ricos en
Fe, formas globulares mas pequefias kj con la misma
composicion y formas laminares de precipitados iy
ricos en Ni.

Figura 9. Imagen MEB de la aleacion CuAll10Fe5Ni5-C
en estado bruto de colada. Finos precipitados k;y en el
interior de un grano de matriz o.

fase enriquecidas en niquel que forman una red
continua que envuelve a los granos de solucién sélida a
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(figura 10). Es decir; se pasa de una situacion en la que
predominan los precipitados y particulas discretas, para
bajos contenidos de niquel, a una situacion en la que
predominan las redes de compuestos intermetalicos que
favorecen el crecimiento y propagacion de grietas
transgranulares.

20 pm
< T E A

—t

Figura 10. Microestructura de la  aleacion
CuAll10Fe4Ni8 en estado bruto de colada mostrando
granos o y redes de compuestos intermetalicos K ricos
en Ni. Ataque: Percloruro férrico en etanol al 5%.

i .__

Figura 11. Imagen MEB de la aleacion CuAll0Fe4Ni8
en estado bruto de colada donde se muestra el detalle de
las formas laminares alternadas de compuestos
intermetalicos k y fase a.

Las fractografias realizadas mediante microscopio
electronico de barrido sobre probetas fracturadas por
impacto, de las aleaciones en estado bruto de colada,
muestran el tipo de fractura predominante en cada caso.

La aleacion CuAllOFe2-C (figura 12) muestra una
superficie de fractura ductil, con copas de deformacion
y con formacion y coalescencia de micro huecos. Se
observan algunos precipitados granulares en el interior
de los alvéolos cuyo espectro de composicion quimica
muestra su riqueza en hierro (figura 13).
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12.

Figura Fractografia MEB de la aleacion
CuAll10Fe2-C en estado bruto de colada que muestra
una fractura ductil. Se observa un precipitado en el
centro de la imagen que es analizado con la microsonda
de rayos X.

i FARTIILE.
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ol S 442 ety Curser & T ke (14.688)

Figura 13. Espectro de composicion quimica del
precipitado mostrado en la figura 11, de la aleacion
CuAll0Fe2-C (13.7%Al, 17.2%Fe, 69.1%Cu).

La aleacion CuAll10Fe5Ni5-C (figura 14) muestra una
superficie de fractura en la que también aparecen gran
cantidad de alvéolos y precipitados, cuya composicion
quimica responde a compuestos de Fe y Ni (figura 15).

14.

Figura Fractografia MEB de la aleacion
CuAll10Fe5Ni5-C que evidencia fractura ductil por la
presencia de copas y conos de deformacion. Se
observan dos precipitados recuadrados que son
analizados con la micro sonda.
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Figura 15. Espectro de composicion quimica de los
precipitados mostrados en la figura 14, de la aleacion
CuAll0Fe5NiS-C - (2.7%Al, 36.5%Fe, 12.9%Nij,
47.9%Cu).

La fractografia de la aleacion CuAll0Fe4Ni8 (figura
16) muestra una fractura fragil. Se trata de una fractura
mas plana, con ausencia total de copas de deformacion.
No se observan particulas aisladas sino planos de
descohesion.

Figura 16. MEB de Ila aleacion

Fractografia
CuAl10Fe4Ni8 donde se observa fractura fragil.

4. CONCLUSIONES

El estudio aporta datos experimentales de propiedades
mecanicas, a varias temperaturas, de tres aleaciones de
cuproaluminios complejos y en tres estados: bruto de
colada, temple y temple seguido de revenido. Dos de las
aleaciones son comerciales, mientras que en la tercera
se ha aumentado la proporcion relativa de Ni:Fe.

Las propiedades mecanicas de los cuproaluminios
ternarios con composiciones nominales de 10% Al, 3%
Fe, como son: limite elastico, médulo de elasticidad y
dureza, pueden ser mejoradas sustancialmente mediante
la adicion de cantidades variables de niquel.

La tension de rotura, resistencia a fatiga y la tenacidad a
la fractura estatica pueden ser mejoradas mediante la
aportacion de niquel, siempre que su concentracion sea
igual o inferior a la concentracion de hierro presente en
la aleacion. Para concentraciones de niquel superiores a
la concentracion de hierro, se produce un
empeoramiento de dichas propiedades.
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RESUMEN

Se estudia el comportamiento a fractura de componentes de aleacion aluminio-silicio A357, conformados en estado
semisolido por New Rheocasting y sometidos a tratamientos térmicos de envejecimiento en dos etapas. Se han
optimizado el tiempo de puesta en solucion y las temperaturas y tiempos de las diferentes etapas mediante técnicas de
ultra-micro-indentacion. Las propiedades mecanicas y los mecanismos de fractura se evaluan mediante ensayos de
traccion y analisis fractografico.

ABSTRACT

The present work studies the solution heat treatment effect in artificial ageing and re-aging on the mechanical
properties of an A357 aluminium alloy component formed by New Rheocasting. The silicon evolution effect on the
mechanical properties was examined, too, during the solution treatment at various times. The mechanical properties
were evaluated performing tensile tests, fractographical analysis and hardness test. The microstructural characterization
was made by using optical and electronic microscopy.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Metélicos y Hormigon o Aplicaciones Practicas en
Ingenieria.

PALABRAS CLAVE: Aluminio, Semi solido.

1. INTRODUCCION muy pequeilo. Sin embargo como consecuencia del
tratamiento de puesta en solucion, el silicio eutéctico

Para mejorar las propiedades mecanicas de las crece y se esferoidiza, con el consiguiente efecto en las
aleaciones de aluminio se utilizan a menudo propiedades finales. En estudios precedentes realizados
tratamientos multietapas de envejecimiento. Asi es con tratamientos de esferoidizacion entre 500°C y
conocido, por ejemplo, el tratamiento de temple seguido 550°C, se demostrd que el tamaiio del silicio y la dureza
de dos etapas de envejecimiento aplicado a las varian lentamente a partir de las 11 h [6].
aleaciones de las series 2000, 6000 y 7000 [1-3]. Estos
tratamientos mejoran la resistencia a corrosion bajo El objetivo del trabajo ha sido obtener materiales con
tensiones, aunque en general dan lugar a una menor elevada ductilidad que tengan caracteristicas mecéanicas
resistencia a traccion que un tratamiento T6 de resistencia a traccion y limite elastico relativamente
convencional. En general el envejecimiento en varias elevadas. Por ello se han utilizado tratamientos de
etapas permite el control de los precipitados causantes puesta en solucion de 11 horas, con objeto de producir
del envejecimiento, incrementando su numero, una mayor esferoidizacion del silicio, antes de iniciar
reduciendo el tamafio de los mismos y provocando una los tratamientos de envejecimiento.

distribucion mas homogénea [4].
Se ha experimentado el temple en agua a temperatura

Algunos autores han realizado estudios de tratamientos ambiente y a 85 °C. En el segundo caso se pretenden
multietapas en la aleacion A357 obtenida por fundicion, reducir las tensiones y deformaciones producidas por el
con una notable mejora de la resistencia a traccion choque térmico.

respecto al T6 convencional y con una disminucion del

alargamiento [5]. Finalmente se ha estudiado el efecto de tratamientos de

envejecimiento en varias etapas.
En las aleaciones aluminio-silicio conformadas en
estado semisolido, €l tamafio del silicio eutéctico es
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2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

Para realizar este trabajo se han utilizado piezas de
aluminio A357 conformadas por New Rheocasting
(NRC). La composicion de la aleacion se indica en la
Tabla 1 y las piezas conformadas (soporte pastillas de
freno) se muestran en la Figura 1.

Si Mg Cu Fe Mn
6,13 0,450 0,0084 0,106 0,0029
Zn Ti Sr Al

0,0069 0,14 0,0218 [93,1

Tabla 1. Composicion quimica de la aleacion A357 (%
en peso).

Figura 1. Soporte pastillas de freno conformado NRC.

Los tratamientos térmicos se han realizado en probetas
de 2 cm’ utilizando un horno con enfriamiento
controlado y circulacion forzada de aire, con precision
de £ 1°C.

Para la determinacion de las durezas se utilizd el
método Brinell, con una carga de 62,5 Kg y un diametro
de bola de 2,5 mm (UNE-EN ISO 6506-1).

Para los ensayos de traccion se mecanizaron probetas de
métrica 6, con un didmetro de cafia de 4 mm, siguiendo
la norma EADS IGC 04.21.111. Los ensayos de
traccion se realizaron en una maquina ZWICK
Z100/TL3S segtin la norma EN 10002-1, con ajuste de
velocidad de deformacion de 1,6:107 s y mediante
control de desplazamiento

Los tratamientos térmicos realizados se indican en la
Tabla 2. La Figura 2 describe la secuencia de los
tratamientos T6l6. La primera etapa de estos
tratamientos (A) es una puesta en solucion de 11 h,
seguida de una etapa de envejecimiento (B) a 170 °C
durante tiempos de 2 y 3h y enfriamiento en agua. A
continuacion se realizaron ensayos de envejecimiento
natural (T616a) y artificial a baja temperatura, (T616b),
a diferentes tiempos (C). Finalmente se realiz6 una
ultima etapa de envejecimiento a 170 °C (D).
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Designacion | Disolucion | Temple Envejecimiento
[°C-h] [°C] [°C-h]
(Etapa A) Etgpa Etgpa Etgpa

T6 540-6 23 160-6 | - -

T6a 540 - 11 23 160-6 | - -

T6b 540-11 85 160-6 | - -

T6l6a 540 - 11 23 170-2 | 230 | -

T6I6b 540 - 11 23 170-2 | 652 | 1709

T6l6¢ 540 - 11 23 170-3 | 230 | -

Tél6d 540 - 11 23 170-3 | 657 | -

(1) hasta 240 h, (2) hasta24h, (3) hasta4h

Tabla 2. Tratamientos térmicos

600 -
500

400

T /°C

300

200

100

0 10 20 30 40 50 60
t /h

Figura 2. Esquema de los tratamientos térmicos.

Los tratamientos térmicos T6a, T6b y T616 se han
realizado en todos los casos con un tiempo de puesta en
solucion de 11 h. El envejecimiento artificial en los
tratamientos T6, T6a y T6b se ha realizado a 160°C.

De acuerdo con los resultados obtenidos por otros
investigadores en las aleaciones de aluminio [4], los
maximos valores de dureza por procesos de
envejecimiento en varias etapas, se obtienen cuando el
tratamiento en la primera etapa (B) alcanza entre un 50-
80% de la dureza correspondiente a un tratamiento T6
convencional.

La optimizacion del tratamiento térmico para la aleacion
de aluminio A357 T616 se ha realizado analizando la
evolucion de la dureza durante las etapas C y D (Fig. 2).

Con la secuencia optima de tratamiento se procedid a
obtener probetas de traccion.
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3. RESULTADOS EXPERIMENTALES Y
DISCUSION

En la Figura 3 se presentan los valores de dureza
obtenidos en la etapa C. El valor mas alto de dureza
Brinell de esta etapa se obtuvo con el envejecimiento a
65°C 6 h, con muestras procedentes del envejecimiento
a 170°C 2 h (etapa B), siendo la dureza alcanzada de
102 HB (T616b). Finalmente se realiz6 la tltima etapa
de envejecimiento en estas probetas, obteniendo el
mayor valor de dureza a las 2 horas de tratamiento
(etapa D).

100

90

—
fos] 80-/ . «—*°
L /’Qg<v\
S 70 M v
g
a =—T616b
60 e—T616a
T616d
v—T616¢C
50
40 T T
01 1 10

tiempo /h

Figura 3. Evolucion de la dureza en la etapa C de los
tratamientos T616.

A continuacion se procedid a tratar térmicamente
probetas con el tratamiento T616b cuya secuencia es la
siguiente: (540°C - 11h) + (170 °C - 2h) + (65°C -
6h) + (170°C - 2h).

Los resultados de estos tratamientos se comparan con
los resultados de los ensayos de traccion de probetas
T6a y T6b (ver Tabla 3). Podemos observar que el
temple en agua a 85°C (T6b) no altera las propiedades
mecanicas, y con los tratamientos multietapa (T616b) se
ha incrementado el alargamiento en un 33% respecto los
otros tratamientos.

En la misma tabla se comparan los resultados con los de
un tratamiento térmico T6 convencional, y con los de un
material en estado de puesta en solucion durante 11 h'y
temple (W).

Estado g /% Gy, /MPa Omix /MPa
T616 16 262 336
T6a 12 250 321
T6ac 12 251 327
T6 10,5 280 360
W 27 74 201

Tabla 3. Resultados de los ensayos de traccion.
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En las Figs. 4 y 5 se muestra la evolucion del silicio
eutéctico con los tratamientos realizados. En ambas
micrografias puede verse esta fase esferoidizada y de
tamafio considerablemente mayor que la de un material
bruto de colada, como se muestra en la Figura 6.

- ] X .“’: H c.
- ‘o b
] L2 v 1 i
W ] 5 - :!l &
¥ ) L ke .
h..J? " g
g " _\7" 1 e

Figura 6. Microestructura de muestras sin tratamiento
térmico

El analisis mediante microscopia electronica de barrido
de las superficies de fractura de las probetas de traccion
muestra en todos los casos una fractura ductil, con la
formacién de hoyuelos de pequefio tamafio en la fase
alfa (Figs. 7 y 8), y de micro hoyuelos, aun mas finos,
en las regiones eutécticas (Figura 9), fenomeno ya
puesto de manifiesto en anteriores trabajos.
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Figura7. A357 NRC Té.

Figura 8. A357 NRC T6a

Figura 9. A357 NRC T6I6b

Los mecanismos de fractura son similares para las
diferentes probetas analizadas, con un tamafio de los
hoyuelos equivalente.

La diferencia detectada ha sido la practicamente nula
presencia en las superficies de fractura de particulas de
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silicio en las probetas sometidas a tratamientos
prolongados de puesta en solucion, particulas que si son
observables en las probetas con un tratamiento T6
convencional.

4. CONCLUSIONES

En tratamientos térmicos de larga puesta en solucion, el
envejecimiento interrumpido proporciona una mejora
del alargamiento de un 33%, con un mantenimiento de
resistencia a traccion y limite eldstico, lo que hace
adecuado este tratamiento para aquellos componentes
que requieran gran ductilidad.
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MECANISMO DE CLIVAJE A MUY BAJAS TEMPERATURAS EN ACEROS DE ALTA RESISTENCIA
R. Rodriguez-Martin, I. Ocaiia, A. Martin-Meizoso
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Paseo de Manuel Lardizabal, 15, 20018-San Sebastian, Espaiia
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RESUMEN

Los aceros de alta resistencia se emplean para aumentar la capacidad de soportar carga de los componentes. Sin
embargo, para garantizar seguridad en el disefio, es necesario combinar la resistencia con un valor adecuado de
tenacidad a fractura. En el presente trabajo se ha estudiado la tenacidad a muy bajas temperaturas de 3 aceros de alta
resistencia cuyos limites elasticos varian entre 460 y 890 MPa. Partiendo de evidencias experimentales, se propone un
nuevo mecanismo de clivaje a muy bajas temperaturas. El mecanismo tiene en cuenta la posibilidad de que la tension
ideal de clivaje (tension requerida para separar un so6lido monocristalino a lo largo de un plano cristalografico) sea
alcanzada en zonas muy localizadas dentro de la probeta ensayada. Asi mismo, se ha realizado un modelo
computacional sencillo capaz de calcular la carga macroscopica necesaria para producir la fractura catastrofica de estos
aceros.

ABSTRACT

High strength steels are used to increase the load carrying capacity of components. However, for safe design, it is also
necessary to combine strength and adequate fracture toughness. In this paper, fracture toughness of three high strength
steels with yield strengths varying from 460 to 890 MPa has been studied at very low temperatures. Taking into
account experimental evidences, a new mechanism of cleavage at very low temperatures is proposed. This mechanism
considers the possibility of reaching the ideal strength (the stress at which the lattice of a single crystal losses its
stability) in the immediate vicinity of the fatigue crack tip. Likewise, a computational model able to calculate the
external load needed to produce a catastrophic failure of these steels has been developed.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Metalicos.

PALABRAS CLAVE: Tenacidad, Tension Ideal de Clivaje, Aceros de Alta Resistencia.

1. INTRODUCCION defectos hace que la fractura fragil tenga lugar a
tensiones significativamente inferiores a la tension
El mecanismo de clivaje en aceros sometidos a bajas ideal. De este modo, la tension ideal se alcanzaria
temperaturas depende en gran medida del valor de la exclusivamente en los materiales libres de defectos
misma. A muy bajas temperaturas (p. ej. probetas (como en el caso de un solido monocristalino) [3]. Sin
sumergidas en nitrogeno liquido) hay evidencia embargo, a muy bajas temperaturas, la ausencia de
experimental de que la fractura se desencadena deformacion plastica debido a la falta de movilidad de
mediante un mecanismo de nucleacion multiple, los defectos [4], permite suponer, para zonas muy
mientras que, a temperaturas no tan extremadamente localizadas sometidas a grandes concentraciones de
bajas, pero igualmente dentro de la region de tensiones (tales como la punta de una grieta), un
comportamiento fragil, el fallo catastroéfico del material comportamiento semejante entre un acero y un material
tiene lugar a partir de un tnico nucleo de fractura [1,2]. libre de defectos.
El presente trabajo se centra en el estudio del Por otro lado, a muy bajas temperaturas, la tenacidad a
mecanismo de clivaje a muy bajas temperaturas y tiene fractura presenta una menor dispersion lo cual sugiere
en cuenta la posibilidad de que la tension ideal de un mecanismo de clivaje controlado por tension para los
clivaje se alcance en la estructura del acero. La tension diferentes  aceros  independientemente de su
ideal de clivaje se define como la tension necesaria para microestructura.

separar un so6lido a lo largo de un determinado plano
cristalografico (el (100) para el caso de las estructuras

cubicas de cuerpo centrado, bcc). Esta tension 2. MATERIAL Y TECNICAS
unicamente depende de las fuerzas de union entre los EXPERIMENTALES

atomos que constituyen el sélido y de la temperatura.

Dado que los materiales contienen en su estructura En este estudio se han empleado 3 aceros cuyos limites
cristalina una gran cantidad de imperfecciones, a elasticos a temperatura ambiente varian entre 460 y 8§90
temperaturas moderadamente bajas la presencia de estos MPa. Todos ellos fueron producidos industrialmente y
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sometidos a tratamientos de templado y revenido. En la
tabla 1 se resume la composicion quimica de los 3
aceros.

%
peso P460Q P690Q [S890Q
C 0.13 | 0.14 | 0.15
Si | 032 | 031 | 0.29
Mn | 138 | 0.83 | 1.39
Cr | 0.164 | 0.613 | 0.290
Mo | 0.054 | 0.420 | 0.559
Ni | 038 | 1.01 | 0.13
Al | 0.032 | 0.041 | 0.067
Cu | 0.19 | 027 | 0.15
V_ 10.032 | 0.051 | 0.030
B 10.00060.0028 |0.0028

Tabla 1. Composicion quimica de los aceros.

La tenacidad a muy bajas temperaturas de los diferentes
aceros se determind mediante ensayos cuasiestaticos de
mecanica de la fractura empleando probetas compactas
CT con orientacion TL, previamente agrietadas por
fatiga. La geometria de la probeta se muestra en la
figura 1. Los ensayos se realizaron a 77 K, sumergiendo
tanto las probetas como las mordazas en nitrogeno
liquido. Tanto el preagrietamiento por fatiga como los
ensayos de fractura se llevaron a cabo siguiendo la
norma ESIS P2-91D [5].

ah
Yol

40,5
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25w

I
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o

Figura 1. Geometria de las probetas CT.

Una vez ensayadas las probetas, las superficies de
fractura se examinaron mediante un microscopio
electronico de barrido Philips XL30 con el objetivo de
determinar los lugares de nucleacion de la fractura
fragil. De igual modo, se llevaron a cabo medidas del
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enromamiento de la punta de la grieta directamente
sobre imagenes de SEM de las probetas rotas y
empleando la técnica de pares estereograficos [6]. Estas
medidas permitieron estimar de manera mas precisa el
estado de tensiones en la punta de la grieta.

3. RESULTADOS Y DISCUSION
3.1. Ensayos de Mecdanica de la Fractura

En la tabla 2 se muestran los resultados de tenacidad a
fractura de los 3 aceros a 77 K. Los valores del factor de
intensidad de tensiones K;- se han obtenido en cada
caso promediando los resultados de 10 ensayos.

Acero | K;c (MPavm)
P460Q 41+7
P690Q 42+6
$890Q 32+3

Tabla 2. Valores de tenacidad para los 3 aceros (media
y desviacion tipica de la poblacion).

3.2. Fractografia

Se realizdo un estudio fractografico exhaustivo de las
probetas rotas para determinar los lugares de
nucleacion. En todos los aceros se observo la presencia
de multiples inicios de fractura, todos ellos muy
cercanos al frente de fatiga (dentro de las primeras 20
pum). La figura 2 muestra un ejemplo de este hecho.

‘AccV  Spot Magn
/20.0 kY 4.2 1142x

SE 10.0
Sy i3

Figura 2. Fractografia de una probeta del acero P460Q.
En la foto se observan 2 lugares de nucleacion muy
proximos al frente de fatiga.

3.3. Modelo
3.3.1 Hipotesis

La presencia de iniciaciéon multiple junto con la baja
dispersion en los valores de la carga macroscopica
necesaria para producir la fractura estan de acuerdo con
un mecanismo de iniciacion de la fractura controlado
por tension [7].
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A partir de las observaciones experimentales se ha
desarrollado un modelo sencillo capaz de predecir la
carga macroscopica necesaria para producir la fractura
catastrofica de estos aceros alcanzando la tension ideal
en algun punto de su estructura.

El modelo parte de la realidad experimental de que,
previamente a la realizacion del ensayo de fractura, se
crece una grieta afilada mediante fatiga. Esta grieta de
fatiga muestrea el material, intersecando un gran
numero de cristalitas (granos). El modelo propone que
la tension ideal de clivaje se alcanza en el grano cuyo
plano {100} se encuentra mejor orientado con respecto
a la fuerza externa aplicada. Una vez que este grano
rompe, la carga externa aplicada se redistribuye entre
los granos del frente que quedan intactos. Esta
redistribucion se ha supuesto global y uniforme a lo
largo de todo el frente de la grieta (una redistribucion
local de la carga, quizd mas cercana al caso real, no
afecta significativamente a los resultados). De esta
manera se dispara la fractura en cadena de los granos,
no necesariamente adyacentes, en el frente de fatiga
(multiples inicios de fractura) que conduce a la fractura
catastrofica de la muestra.

Una descripcion mas detallada de este mecanismo se
presenta en otra comunicacion de este mismo volumen.

3.3.2 Validacion

Se ha validado el modelo con los resultados
experimentales obtenidos siguiendo el argumento que
sigue.

Puesto que los ensayos se han realizado a temperaturas
extremadamente bajas, las dislocaciones carecen de
movilidad [4] y se puede suponer que no existe
deformacion plastica. Una posible verificacion
experimental de la escasa o nula plasticidad alrededor
de la punta de la grieta consiste en la medida de los
enromamientos observados en las probetas ensayadas.
McMeeking [8] propone una ecuacion (1) sencilla para
evaluar el enromamiento a partir del campo remoto
caracterizado por K:

2 ° N
ﬁ(m)(mv)N%

2
S5 = 0.6K

! O'OE

()

donde K es el factor de intensidad de tensiones, vy E el
modulo de Poisson y el modulo de Young
respectivamente, oy el limite elastico y N el coeficiente
de endurecimiento por deformacion supuesta una ley de
Hollomon:

)
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Con la ecuacion (1) se ha calculado por un lado, el
enromamiento producido en las probetas tras someterlas
al preagrietamiento por fatiga a temperatura ambiente y
por otro el esperable, en el caso de que hubiera
deformacion plastica durante el ensayo de fractura a 77
K. Para que la hipodtesis de la no existencia de
deformacion plastica durante el ensayo de fractura a 77
K sea valida, la medida del enromamiento directamente
sobre las probetas ensayadas deberia coincidir con el
valor predicho por la ecuacion de McMeeking para un
ensayo de fatiga a temperatura ambiente. La tabla 3
muestra los resultados del enromamiento tedrico
producido en ambos ensayos y la medida experimental.

S@RT (pm) | &@ 77 K (um)
Material Fatiga Carga
8] 8]
P460Q 2.25 5.5
P690Q 2.35 4.23
S890Q 2.035 2.22

Tabla 3. Prediccion del enromamiento de acuerdo con la
ecuacion de McMeeking [8].

La figura 3 muestra un detalle de la punta de la grieta de
fatiga y del comienzo de la propagacion fragil. Como se
ve en la micrografia, dado el pequefio tamafio de la zona
de enromamiento, realizar medidas precisas de su
magnitud resulta complicado. Siguiendo la técnica de
pares estereograficos se ha estimado la diferencia de
cotas entre la superficie de fatiga y la primera faceta de
clivaje (Figura 4). La media de estas medidas
experimentales debe corresponderse con la mitad de la
apertura de enromamiento obtenida a través de la
ecuacion de McMeeking. La tabla 4 muestra los
resultados.

Como puede observarse comparando las tablas 3 y 4, el
valor del enromamiento real se aproxima mas al valor
predicho por McMeeking para un ensayo de fatiga a
temperatura ambiente que al esperable en caso de
producirse deformacion plastica durante el ensayo de
fractura. Este hecho apoya la hipdtesis de deformacion
exclusivamente elastica en la inmediata vecindad de la
punta de la grieta durante el ensayo.

~

N T, iﬁ o :
AccY  Spot Magn Det WD

10 pm
g20 0 kY 45 5090x  SE 1,0

o 22T 13 -

Figura 3. Enromamiento producido en una probeta del
acero P690Q.



Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

FRACTURA
FATIGA

Figura 4. Esquema de la diferencia de cotas entre las
superficies de fatiga y de fractura.

Material h~6/2
(pm)
P460Q 1.1
P690Q 1.08
S890Q 1.2

Tabla 4. Enromamiento medido sobre las probetas rotas
empleando la técnica de pares estereograficos.

Por otro lado, si no se da deformacion plastica, se puede
utilizar una aproximacion elastica para describir el
campo de tensiones en la punta de la grieta. Tal es el
caso de los campos propuestos por Creager para entallas
romas [9]:

Qseni}+ K, ﬁcosy9
2 2] (m)r2r 2

A3)

donde r y @ son las coordenadas polares, y p es el radio
de curvatura de la punta de la grieta enromada.

Como una primera aproximacién se ha calculado el
campo de tensiones exactamente en la punta de la grieta
enromada suponiendo » = J,/2. Esta consideracion
parece razonable teniendo en cuenta los resultados
experimentales que muestran la presencia de los nucleos
de fractura muy préximos al frente de fatiga. Por lo
tanto simplificando de esta manera la ecuacion (3)
obtenemos:

2
o, =K, |—
N s,

En las ecuaciones (3) y (4) unicamente se ha tenido en
cuenta la componente tractiva del campo de tensiones
dado que la carga macroscopica se ha aplicado en esta
direccion.

“4)

La ecuacion (4) proporciona una relacion directa entre
la carga remota aplicada a través de K y la tension en la
punta de la grieta. Para que tenga lugar el clivaje
siguiendo el mecanismo propuesto, esa tension debe
igualar a la tension ideal de clivaje. La tension ideal de
clivaje ha sido estudiada por numerosos autores
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utilizando célculos ab-initio [10-12]. En este articulo se
ha considerado un valor de 13 GPa para dicha tension.
Como se ha explicado con anterioridad, una vez que ese
valor critico se ha alcanzado en uno de los granos del
frente de fatiga y tras un reparto global de la carga, se
produce la fractura catastrofica del material.

En la tabla (5) se resumen los valores del factor de
intensidad de tensiones K y de la fuerza macroscopica
F, calculados mediante la ecuacion (4) junto con los
valores medidos experimentalmente. En esta ocasion se
muestra el rango de valores experimentales obtenidos y
no Unicamente valores medios.

Material | P460Q | P690Q | S890Q
6 @RT 225 235 | 2.035
(um)
Fooa @ 77K
10.6 10.6 9.9
(kN)
Fop @ 77K
14-20 | 15-22 | 11-15
(kN)
Kopoa @ 77K
i 24.4 25.0 232
Kie@ 77K
Py | 32754 | 34-53 | 25-35

Tabla 5. Comparacion de los resultados experimentales
con los valores obtenidos por el modelo propuesto en
este articulo.

60

50 +
40 +

30 +
P460Q

P690Q

P890Q

Kc predicted

20 +

0 10 20 30 40 50 60

K\c measured (MPa*m*.5)

Figura 4. Valores predichos por el modelo para la
tenacidad (K) frente a los resultados experimentales.

En la figura 4 se realiza una comparacion de los valores
reales de K frente a la prediccion del modelo. EI método
descrito es un estudio muy basico del proceso y en
consecuencia proporciona un limite inferior para la
tenacidad de estos aceros. En cualquier caso, el modelo
captura correctamente la  tendencia  observada
experimentalmente (el acero S890Q presenta un valor
de tenacidad a la fractura inferior a los otros dos). Asi
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mismo, la discrepancia entre los valores predichos por
el modelo y los experimentales es menor en el caso del
S890Q. En este ultimo acero, la deformacion plastica
esperable es menor, al ser su limite elastico mayor (debe
recordarse aqui que las eventuales deformaciones
plasticas han sido despreciadas en el modelo).

Por otra parte, cabe esperar que una mejor descripcion
de los campos de tensiones alrededor de la punta de la
grieta de fatiga permita mejorar las estimaciones
realizadas hasta ahora. El siguiente paso natural sera
mejorar la estimaciéon del estado de tensiones
incluyendo las tensiones residuales compresivas
inherentes al crecimiento previo por fatiga de una grieta
afilada. Todo esto permitira una mejor estimacion de la
fractura por clivaje a bajas temperaturas.

4. CONCLUSIONES

La fractura fragil de los aceros presenta diferentes
caracteristicas en funcion de la temperatura a la que
éstos estan sometidos. A temperaturas moderadamente
bajas se observa la presencia de un Unico inicio
desencadenante de la fractura. Sin embargo, las
probetas rotas a muy bajas temperaturas (77 K)
presentaron multiples ntcleos de fractura todos ellos
situados muy proximos al frente de fatiga.

Partiendo de las observaciones experimentales se ha
desarrollado un modelo sencillo capaz de predecir la
tenacidad en condiciones tan extremas de temperatura.
El modelo se basa en la hipotesis de que la fractura se
desencadena debido a que la tension ideal de clivaje se
alcanza en algun punto de la estructura del acero.

El modelo predice correctamente las diferencias
observadas experimentalmente entre los diferentes
materiales ensayados y proporciona un limite inferior en
el valor de tenacidad de estos aceros.
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RESUMEN

La tension hidrostatica y las tensiones principales en el entorno del frente de una fisura son menores en componentes
estructurales sometidos a cargas de traccion y con defectos superficiales que en componentes sometidos a cargas de
flexioén y con defectos profundos. Esto provoca que en el primero de los casos las cargas de rotura reales puedan ser
mucho mayores que las calculadas mediante el uso del valor de tenacidad a fractura obtenido de probetas fuertemente
flexionadas y con fisuras muy profundas. Este fenomeno se denomina “pérdida de confinamiento” y algunos de los
procedimientos de evaluacion de componentes fisurados (R6, SINTAP) proporcionan metodologias para estimar el
correspondiente aumento de la carga de rotura. De forma mas general, también existe bajo confinamiento en el entorno
de defectos tipo entalla o de pequeiias fisuras que nacen del frente de una entalla.

En el marco del proyecto FITNET (European FITness for Service NETwork) se han desarrollado métodos que analizan
los efectos del confinamiento tanto para el caso de defectos superficiales y cargas de traccion como para el caso de
entallas o fisuras que nacen de entallas. Tras una introduccion teorica sobre el confinamiento, este articulo describe los
procedimientos propuestos en el FITNET para el analisis de este fendmeno. En concreto, se trata de tres procedimientos
separados para el tratamiento de fisuras, entallas y fisuras que nacen de entallas. Finalmente se analiza la posibilidad de
combinar estos procedimientos para generar un unico modelo que sea capaz de analizar de forma global el problema del
confinamiento.

ABSTRACT

Shallow cracks in components subjected to tension have lower hydrostatic and maximum principal stresses near the
crack tip than deep cracks in bending stress fields. These lower stresses near the crack tip lead to increased load
carrying capacity compared to that estimated using the fracture toughness obtained from deeply cracked bend
specimens. This is referred to as 'loss of constraint' and fracture assessment procedures such as R6 contain methods for
estimating the increased load carrying capacity under these conditions. More generally, low constraint occurs near blunt
notches and at small cracks emanating from such notches.

Within the European project FITNET, methods are being developed to address constraint effects both for shallow cracks
and for notches and cracks at notches. After an initial review, this paper describes the constraint procedures being
developed within FITNET. These are separate procedures for cracks, notches and cracks at notches. The paper then
discusses how these separate procedures might, in the future, be combined to produce an overall constraint procedure.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Metalicos o Aplicaciones Practicas en Ingenieria.

PALABRAS CLAVE: Confinamiento, entalla, FITNET.

1. INTRODUCCION probetas con fisuras superficiales y/o sometidas a cargas
de traccion [1-2]. Estas condiciones dan lugar a
Una fuente de conservadurismo implicita en muchas tensiones hidrostaticas y tensiones principales méaximas
evaluaciones de integridad estructural es el hecho de que menores en el frente de fisura, lo que genera un menor
el valor de la tenacidad a fractura utilizado en el célculo grado de confinamiento y un aumento de la resistencia a
es obtenido a partir de probetas con fisuras profundas fractura (tanto fragil como ductil) del material.
sometidas a cargas predominantemente flectoras, de
acuerdo con las distintas normas existentes. Sin embargo En los ultimos afios han habido muchos intentos de
puede observarse que la resistencia a fractura del cuantificar la dependencia geométrica de la resistencia a
material es mayor cuando los ensayos se realizan sobre fractura del material mediante el uso de los
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denominados parametros de confinamiento [2-3]. Esto
ha generado metodologias para incorporar el
confinamiento a las evaluaciones a fractura, tal y como
se describe en el apartado 2.1.

Hay situaciones en las que los defectos responsables del
fallo estructural no son fisuras, si no que tienen un radio
finito en el fondo de los mismos. Estos defectos se
denominan entallas y su tratamiento bajo la hipotesis de
que se comportan como fisuras puede ser excesivamente
conservador [7]. Los materiales entallados desarrollan
una tenacidad aparente mayor que la tenacidad obtenida
de probetas fisuradas [8] debido a la pérdida de
confinamiento que se produce en el fondo de entalla. En
el apartado 2.2 se muestran distintos métodos para la
evaluacion de componentes estructurales entallados.

A pesar de que fisuras y entallas pueden aparecer por
separado, puede darse también el caso de fisuras que
nacen del fondo de una entalla. En general, una fisura de
este tipo puede evaluarse de forma conservadora
considerando que su profundidad es igual a la suma de
las longitudes de la entalla y la fisura. Una evaluacioén
de este tipo resultara suficientemente satisfactoria si las
fisuras nacen de entallas afiladas pero puede ser
excesivamente pesimista cuando las entallas son romas.
A su vez, fisuras muy cortas en entallas muy afiladas
requieren una especial atencion debido a los efectos
localizados de la plasticidad. Recientemente la NASA
ha desarrollado una metodologia detallada [9] para la
evaluacion de fisuras en entallas, la cual es recogida en
la seccion 2.3.

En el marco del proyecto FITNET [10] se han
desarrollado procedimientos para la evaluacién de los
tres casos anteriormente mencionados (fisuras, entallas y
fisuras en entallas). En el caso de las fisuras se han
ampliado los métodos del R6 [11] incluyendo
comentarios y aplicaciones del proyecto VOCALIST
[12]. Los contenidos del FITNET en materia de
confinamiento son descritos en el apartado 3,
recogiéndose un procedimiento distinto para cada caso.
Sin embargo, dado que los micromecanismos que
controlan la rotura son los mismos en las tres situaciones
deberia ser posible desarrollar un procedimiento global
para la evaluaciéon de la pérdida de confinamiento. Este
aspecto se discute en el apartado 4, recogiéndose las
conclusiones en el apartado 5.

2. METODOLOGIAS ACTUALES
2.1. Fisuras

Son varias las teorias 0 metodologias existentes para el
analisis del confinamiento en estructuras fisuradas. Las
mas comunmente aceptadas son la mecanica de la
fractura biparamétrica, las aproximaciones locales y los
métodos energéticos.

Tomando la integral J como la fuerza motriz, la
mecanica de la fractura biparamétrica asume que el
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crecimiento de fisura a lo largo del frente, s, esta
gobernado por la expresion [13]:

J(s; P, a) =Jr (Aa(s), K(S), Temperature) @))]
en donde P es la carga aplicada, a es la longitud de
fisura, x es el parametro de confinamiento y Jr es una

funcion del material que depende del crecimiento de
fisura, Aa.

Se han propuesto diferentes parametros de
confinamiento. Los mas utilizados son la tension T, el
parametro Q y el parametro h.

La tension T se define como el segundo término de la
serie de Williams para el campo elastico de tensiones en
el frente de una fisura:

K
o, =——1,(0)+T5,3, 2)

" onr

en donde K| es el factor de intensidad de tensiones, d;; es
la delta de Kronecker y f;;(0) son funciones de posicién
en el entorno del frente de fisura.

Los campos de tensiones y deformaciones en el interior
de la zona plastica (asumiendo la teoria de pequenas
deformaciones) pueden expresarse de forma aproximada
como la solucion HRR mas un término adicional que
representa términos de mayor orden. O'Dowd y Shih [4]
proponen la siguiente formulacion:

3

0 = (Gij )HRR +Q0d;;

en donde o, es el limite elastico. Estos autores definen el
parametro Q en base a la tension normal al plano de la
fisura:

ny _(ny)T=0

Q= “

O

En condiciones de plastificacion a pequefia escala, T y
Q estan relacionados entre si, siendo la relacion
dependiente del comportamiento plastico del material.

Finalmente, el parametro h se define como:

h(r,0)=0, /o, (5)
en donde o, es la tension hidrostatica y o, es la tension
efectiva de von Mises.

No hay un acuerdo general acerca de cual de estros
parametros de confinamiento es el mas adecuado. Hay
distintas consideraciones a tener en cuenta, como por
ejemplo, la simplicidad de uso o la disponibilidad de
datos. Sin embargo, cualquiera que sea el parametro
elegido, las bases de la mecanica de la fractura
biparamétrica son las mismas: la tenacidad a fractura del
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material para la iniciacion, la resistencia del material a
la propagacion de la fisura y el modo de fractura a una
temperatura  determinada estdn  gobernadas por
unicamente dos parametros [13].

Las aproximaciones locales son otra filosofia de analisis
de los efectos del confinamiento. En estos métodos los
modelos de los mecanismos reales de fallo estan
basados en un conocimiento preciso de los campos de
tensiones y deformaciones, de tal manera que los efectos
del confinamiento son considerados de forma implicita.
Las aproximaciones locales mdas utilizadas son el
modelo de Beremin para clivaje [14], el modelo ductil
de Beremin [15] y los modelos ductiles de Gurson-
Tvergaard [16,17,18] y Rousselier [19].

El ultimo enfoque aqui considerado lo constituyen los
métodos energéticos. Estas metodologias comenzaron
con los trabajos de Griffith [20], que asumen que la
fractura ocurre cuando la energia disponible para la
propagacion de la fisura es suficiente para superar la
resistencia del material a tal fendmeno. Este proceder no
puede utilizarse generalmente cuando hay plasticidad
pero para cargas proporcionales es posible la aplicacion
de métodos basados en la integral J. Se han realizado
muchos estudios con el objetivo de extender la
aplicacion de las teorias basadas en la integral J. La idea
fundamental es usar dicho parametro energético y
extender su uso desde la teoria de deformaciones
plasticas hasta la teoria de plasticidad incremental [13].
Como consecuencia, se han propuesto diferentes
parametros independientes del camino de integracion,
tales como la T* de Altura, la J., de Kishimoto-Aoki y
la J,, de McClintock. Sin embargo, tanto el significado
fisico como el calculo de estos parametros no son ni
sencillos ni claros y el interés por estas metodologias ha
decrecido en los tltimos afios.

2.2. Entallas

Los componentes entallados desarrollan una tenacidad
aparente mayor que la obtenida a partir de probetas
fisuradas. Este fenomeno se analizard en este trabajo
para una entalla de longitud a y radio p situada en un
cuerpo infinito sometido a una tension uniforme o.

En un fallo fragil provocado por una fisura, la mecanica
de la fractura establece que la situacién critica se
alcanza cuando la tensioén aplicada multiplicada por la
raiz cuadrada de la longitud de fisura es igual a una
constante [20]:

o+a =cte, (6)

Sin embargo las entallas someten a los componentes
estructurales a situaciones menos criticas, de tal manera
que la expresion (6) pasa a ser:
c‘a® =cte,

(7

en donde o es una constante.
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Si se representa la distribucion de tensiones en el frente
de entalla en escala bilogaritmica, tal y como muestra la
figura 1, se pueden distinguir tres regiones claramente
diferenciadas: la region I corresponde a una zona de
tensiones aproximadamente constantes, la region II es
una zona de transicion y la region III es una zona en la
que las tensiones siguen la siguiente expresion:

— Kp
Oy = (2m)a (®

en donde K, es el factor de intensidad de tensiones de
entalla.

log 6,y
A

»

logr

Figura 1. Representacion en escala bilogaritmica del
perfil de tensiones en el fondo de entalla.

Hay dos criterios de fallo fundamentales en la teoria de
entallas: el criterio de fractura global y el criterio de
fractura local [21]. El criterio global establece que el
fallo se produce cuando el factor de intensidad de
tensiones de entalla alcanza un valor critico:
K, =K¢ ©)
Por otra parte, uno de los criterios locales mas aceptados
viene dado por el modelo de la tension media critica
[22,23], que establece que la fractura se produce cuando
la tension media dentro de una determinada distancia

(distancia efectiva, X.) es mayor que la resistencia del
material oy

l Xel\
— (j)c(r)dr=cf (10)
ef

La distancia efectiva corresponde al punto con menor
gradiente de tensiones y su obtencion requiere el uso de
analisis por elementos finitos.

El modelo de la tensiéon media critica ha sido utilizado
por Kim et al. [24] para obtener la relacidon existente
entre la tenacidad a fractura aparente, Ky, desarrollada
en componentes entallados y la tenacidad a fractura, Kic,
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obtenida a partir de probetas fuertemente fisuradas.
Estos autores asumen la distribucion de tensiones en el
fondo de entalla propuesta por Craeger y Paris [25], que
es igual a la existente en el fondo de una fisura pero con
un desplazamiento a lo largo del eje x igual a p/2. La
expresion a lo largo de la direccion =0 resulta:

K
Gy, = L1+

P 11
” 7t(2r'+p) ) (n

2r'4+p

en donde r' es la distancia desde el origen (situado en el
frente de entalla) al punto de evaluacion.

Esta expresion es similar a la correspondiente a una
fisura:

(12)

Las expresiones (11) y (12) pueden ser introducidas por
separado en la expresion (10), dando lugar a la relacion
entre Ky y Kye:

Kin _
Kic

1+

13
2X ¢ (13)

La expresion (13) proporciona buenos resultados y ha
sido ampliamente validada. Sin embargo, desde el punto
de vista practico tiene un problema: la necesidad de un
analisis por elementos finitos para la obtencion de Xey.

Otra relacion entre Ky y Kjc se obtiene a partir de la
denominada Mecanica de la Fractura Finita (MFF),
desarrollada por Taylor et al. [26]. La MFF se basa en la
teoria de Griffith [20] pero considera que las
propagaciones de fisura son finitas, Aa, en lugar de
diferenciales, da. Ademas, considera que Aa es una
constante del material para un modo de fractura dado.
Resumiendo, esta teoria conduce a las siguientes
expresiones:

K =Kic (14)

(solucidn afilada)

1 |p

€224\L

Kn=K (15)

(solucion roma)

El método proporciona un criterio para determinar cual
de las expresiones (14) y (15) debe ser utilizada para el
caso objeto de estudio. L es igual a Aa/2 y responde a la
expresion (16):

2
L= Kic

(16)

2
TC'Gﬂ
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Cuando la plasticidad esta limitada a una region muy
pequeiia alrededor del frente de entalla (materiales
ceramicos, fatiga en metales,...) o5 es igual a la tension
de rotura, o,. En situaciones de mayor plasticidad o ha
de ser calibrada (en fractura fragil de metales se ha
propuesto un valor de 4-6,).

Finalmente, Spink et al. han propuesto la expresion
(17) para entallas semielipticas:

_ Kyt o, (mp)"

NG

en donde ¢ es el semieje mayor.

K a7

2.3. Fisuras en entallas

Puede darse el caso de que sea necesario evaluar una
fisura que nace de una entalla. Este tipo de defectos son
a menudo evaluados de forma conservadora
considerando una longitud de fisura igual a la suma de
las longitudes de la entalla y de la fisura. Un andlisis de
este tipo da resultados aceptables en fisuras que nacen
de entallas afiladas pero puede ser excesivamente
conservador cuando la entalla es roma. Fett [27] ha
proporcionado guias para determinar los casos en los
que este proceder da resultados aceptables.

La NASA ha desarrollado recientemente un
procedimiento [9] para la evaluacion de este fenomeno a
partir del andlisis de probetas con doble entalla
sometidas a traccion. La geometria de la probeta y la
notaciéon correspondiente quedan recogidas en la figura
2.

El modelo combina los métodos EPRI y RSM
(Reference Stress Method) y proporciona la expresion
(18) para la integral J, la cual puede ser aplicada para
cualquier nivel de plasticidad (desde la elasticidad lineal
hasta la plasticidad total) y para cualquier longitud de
fisura:

J=Jo(d+®'r) + ] (d)(Beb/o,ep) (18)
Ot S¢ define como:
P
Oref = —% (19)
L

d es la longitud de fisura, €P. es la deformacion
plastica a la tension de referencia definida en Ia
expresion (19), PE es una estimacion de la carga de

plastificacion para la estructura fisurada y ®* y r, son
evaluadas de acuerdo a las siguientes expresiones:
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@ =[1+(P/P)*]"
r, = (I/Am)[(n-1)/(n +1)](K/c,)>

(20
21
A es igual a 2 en tension plana y a 6 en deformacion

plana. n es el exponente de una ley potencial plastica
pero el resultado es muy poco dependiente de su valor.

D d

»lg
Ll Bl

\ 4

A 4

el
(]
=
o
(]
=

\ 4

Figura 2. Relaciones geométricas entre la longitud de
entalla (D), el radio de entalla (p), la longitud de fisura
(d), longitud de entalla mas fisura (a) y semianchura de

la probeta (b).

3. PROCEDIMIENTOS DE
CONFINAMIENTO EN EL FITNET

3.1. Fisuras

La metodologia utilizada por el FITNET para la
evaluacion de problemas de confinamiento estd basada
en la seccion de confinamiento del procedimiento R6
[11] pero incluye nuevos aspectos que tratan de hacer el
calculo mas sencillo. Concretamente, proporciona una
mayor guia en la definicion de los parametros de célculo
necesarios y aconseja sobre cuando es o no necesario
incluir en el calculo los efectos del confinamiento.

El procedimiento propone el enfoque biparamétrico para
las evaluaciones de confinamiento en forma de dos
alternativas diferenciadas: el Procedimiento I, mostrado
en la figura 3, consiste en modificar el Diagrama de
Fallo (FAD) manteniendo invariable la tenacidad a
fractura utilizada para definir K;; el Procedimiento II
modifica la tenacidad y mantiene invariable el FAD
utilizado en célculos ordinarios.

En el Procedimiento I el FAD modificado resulta:

Kr = f(Lr) (1 + a‘('BLr)m) LrSerax (22)

en donde o y m son constantes del material que definen
la influencia del confinamiento en la tenacidad a fractura
y B es una medida normalizada del confinamiento

estructural.

"
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14 + + + + } +
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Figura 3. Modificaciones del FAD para distintos valores
de los parametros del material o y m y niveles de
confinamiento B (<0).

B puede definirse en funcion de la tension T (expresion
(23)) o en funcién del parametro Q (expresion (24)):

T T
P= Loy i L. o, (23)
_Q
B= L 24)

en donde T° y T® son los valores de la tension T
correspondientes a las tensiones primarias y secundarias.
El FITNET proporciona referencias y guias para obtener
T y Q, asi como valores para casos especificos.

El método también incluye valores de o y m para
algunos materiales de uso comun e incorpora una
metodologia desarrollada en el proyecto VOCALIST
[28] que permite obtener dichos parametros a partir de
los datos de traccion del material y de su parametro de
clivaje de Beremin [30], que aqui denominamos m’".

En el Procedimiento II se modifica el valor de la
tenacidad a fractura y se mantiene constante el FAD
utilizado en evaluaciones ordinarias. El valor
modificado de tenacidad obedece a las siguientes
expresiones:

Kl(':l'lilt = Kméﬁ ;BLT > 0
(25)
K, =K, 1+al-L,)"):BL, <0
Es importante destacar el hecho de que en el

Procedimiento I se modifica la correccion por los
efectos de la interaccion plastica ocasionada por las

cargas primarias y secundarias, generalmente
denominada p. La correccion resulta:
= pli+ L) (26)

El Procedimiento II mantiene la definicion de p utilizada
en evaluaciones ordinarias.
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En los ultimos afios se han producido grandes avances
en la prediccion de la tenacidad a fractura de aceros
ferriticos en la zona de transicion [29]. Una
metodologia muy utilizada y de gran trascendencia es la
de la Curva Maestra. El procedimiento FITNET incluye
la formulacion propuesta por Wallin [30] y VOCALIST
para la evaluacion del desplazamiento ocasionado por la
pérdida de confinamiento en la Curva Maestra.
Haciendo uso de la formulacion de Wallin, la expresion

de la Curva Maestra para situaciones de bajo
confinamiento resulta (T<0):
KS = 20 MPa/m + (K 1y - 20)exp(0.019[ Ty oi, /10 MPa]) ~ (27)

Finalmente, el FITNET proporciona comentarios
relativos a situaciones de carga biaxial. Ante estas
situaciones los posibles beneficios obtenidos de
situaciones de bajo confinamiento pueden ser mucho
menores que en el caso de carga uniaxial.

3.2. Entallas

La pérdida de confinamiento ocasionada por las entallas
no ha sido incluida previamente en ningin
procedimiento de fractura. El FITNET propone la
utilizacion de los modelos de la tension media critica y
de la MFF para la evaluacion del incremento de
tenacidad ocasionado por este tipo de defectos.

Este fenomeno se trata de forma separada a la pérdida
de confinamiento recogida en los apartados 2.1 y 3.1.
Una vez obtenido el valor de la tenacidad aparente los
calculos continuan de igual forma que en evaluaciones
ordinarias.

3.3. Fisuras en entallas

El procedimiento FITNET incorpora la metodologia de
la NASA para la evaluacion de componentes con fisuras
que nacen del fondo de una entalla, de la forma
explicada en el apartado 2.3. Este método es
uniparamétrico y no permite la consideracion del grado
de confinamiento en el fondo de fisura. Sin embargo, las
modificaciones por confinamiento descritas en el
apartado 3.1 pueden ser aplicadas también al FAD
obtenido mediante la expresion (18). A pesar de que no
es facil obtener soluciones de T y Q para fisuras en
entallas es importante advertir que pueden obtenerse
grandes beneficios de la aplicacion de esta metodologia
a este tipo de defectos debido a la significativa pérdida
de confinamiento generada en la proximidad de una
entalla.

4. PROCEDIMIENTO GLOBAL PARA EL
ANALISIS DEL CONFINAMIENTO

En las notas finales del procedimiento de confinamiento
del FITNET se comenta la gran utilidad que tendria
disponer de wuna metodologia sencilla [31] que
permitiera evaluar la pérdida de confinamiento
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ocasionada no solo por defectos superficiales o cargas
de traccion si no también por defectos tipo entalla, es
decir, un procedimiento que proporcione un tratamiento
global para la pérdida de confinamiento en el plano de
aplicacion de la carga.

Una posibilidad es asumir que la pérdida de
confinamiento  ocasionada por las entallas es
independiente de la producida por las tensiones T o Q.
En ese caso, usando el Procedimiento I descrito en el
apartado 3.1 y el modelo de la tensién media critica, la
evaluacion de un componente con una entalla superficial
sometido a cargas de traccion se realizaria haciendo uso
de la siguiente expresion para el FAD modificado:

K, = (L, (1 +a(-BL)™), 1+ 2)‘; L<Lom (30)

La independencia entre los dos fenomenos puede
justificarse [31] aplicando el modelo de la tension media
critica y la distribucion tensional propuesta por Craeger,
tal y como hicieron Kim et al. [24], pero considerando
no solo el primer término de la serie de Williams, si no
también el segundo (la tension T). Puede comprobarse
facilmente que la expresion obtenida por estos autores
no se ve modificada, por lo que cualquiera que sea la
tension T (que incluye el efecto de la superficialidad del
defecto y del tipo de carga), la expresion para calcular el
valor de la tenacidad aparente es la misma. En otras
palabras, dado que la tension T es una constante y no
depende de la posicion con respecto al fondo de entalla,
si la distribucion de tensiones en una fisura se desplaza
un valor igual a p/2 (tal y como propone Craeger) para
obtener la distribucion de tensiones en el fondo de
entalla, el valor de T no cambia (independientemente
del valor de p).

Esta metodologia esta siendo objeto de validacion [31]

5. CONCLUSIONES

Los procedimientos de evaluacion de la integridad
estructural que incluyen el efecto del confinamiento
permiten la realizacion de calculos mas ajustados a la
realidad estructural en componentes con defectos. Esto
puede dar lugar a beneficios significativos cuando, por
ejemplo, se demuestra la seguridad de un componente
que por los métodos ordinarios de evaluacion es
considerado inseguro.

Uno de los mayores problemas en las evaluaciones de
confinamiento es el de su dificil aplicacion, ocasionada
por su aparente dificultad y por la falta de datos. El
procedimiento FITNET hace los calculos por
confinamiento mas directos, proporcionando guias,
consejos y datos. El procedimiento también aborda el
problema de las entallas y el de las fisuras que nacen de
entallas.
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Finalmente se ha introducido una metodologia que
permite un tratamiento global del confinamiento,
incluyendo el efecto de la profundidad del defecto, el
tipo de carga y el radio en el fondo del defecto.
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RESUMEN

El presente articulo expone las etapas a seguir para la evaluacion de la integridad estructural de componentes cuando los
mecanismos de deterioro dominantes son corrosion bajo tension 6 corrosion fatiga, globalmente incluidas dentro de la

fisuracion inducida por ambiente (FIA).

ABSTRACT

A summary is given of the key steps in undertaking an assessment of structural integrity where stress corrosion cracking
or corrosion fatigue (collectively environment induced cracking) is the dominant failure mode.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de materiales metalicos, disefio frente a fractura.

PALABRAS CLAVE: FAD, Fisuracion inducida por ambiente.

1. INTRODUCCION

El disefio de componentes y estructuras en ingenieria
debe prevenir la aparicion de procesos de Corrosion
Bajo Tension (CBT) 6 Corrosion Fatiga (CF), 6 bien,
asegurar un comportamiento en servicio bajo
condiciones de seguridad idoneas. Este objetivo puede
alcanzarse mediante una adecuada seleccion de
materiales, a traves del control del medio agresivo 6
minimizando el estado tensional. El disefio basado en el
estado tensional consiste en mantener la tension
aplicada por debajo de un umbral de iniciacion (cscc)
o de propagacion sostenida (Kiscc) como muestra la
Figura 1[1]. Este tipo de diagrama de aplicacioén al
disefio puede obtenerse de un modo similar para
condiciones de CF mediante una adecuada seleccion de
rango de tensiones o de factor de intensidad de
tensiones.

A pesar del disefio 6ptimo las fisuras pueden propagar 6
hacerlo a velocidad superior a la esperada por varias
razones: alteracion de las condiciones de servicio para
mejorar el proceso, presencia de areas con soldadura
inapropiada, variaciones transitorias de la temperatura 6
las condiciones ambientales, cambios superficiales del
material (ej: deposito de capa oxidante) 6
envejecimiento; otras veces la utilizacion del material
idoneo para la aplicacion no es econémicamente viable
0 las predicciones realizadas en funcion los ensayos de
verificacion de propiedades no son realistas, etc. Por
todo ello es necesario un procedimiento de actuacion,
para evaluar el riesgo de fisuracion en servicio 6
analizar las condiciones de fallo, cuando las fisuras son
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detectadas. Este marco en el que se incluye la propuesta
de European Fitness for Service Network (FITNET)
que trata de proporcionar una guia de actuacion sencilla
frente a este tipo de procesos. Uno de sus capitulos se
ocupa de los fenomenos de Fisuracion Inducida por el
ambiente (FIA). A continuacion se presentan las
caracteristicas principales de dicho procedimiento.

Tension
(log)

Tensién
Gscc

Iniciacién
CBT

Fisuras  pigyras R

N
cortas largas .

\ 4

Tamafio grieta (log)

Figura 1. Esquema de la curva de Kitigawa-Takahashi,
modificada para CBT, mostrando la region limite (linea
gruesa) por debajo de la que las fisuras no propagan.
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2. DESCRIPCION DE LA METODOLOG[A DE
EVALUACION

2.1 Definicion de la naturaleza de las fisuras

La primera etapa consiste en la caracterizacion
completa de la fisura en términos de tamafio, forma y
localizacion en relacidon con concentradores de tension,
areas de soldadura y otro tipo de singularidades. En
caso de presencia de varias fisuras debe evaluarse su
densidad y el espacio entre las mismas con vistas a
posibles interacciones presentes o inducidas durante la
etapa de propagacion.

2.2 ldentificacion de causas de la fisuracion

La presencia de grietas debe asociarse a algiin proceso
mecanico concreto p.e.: corrosion-fatiga, corrosion bajo
tension, etc. Esta tarea no siempre resulta sencilla, a
menos que las condiciones de servicio permitan
discriminar alguna de las variables, como puede ser la
ausencia de tensiones ciclicas con el tiempo. La
identificacion de mecanismos de CBT como causantes
de un proceso de fisuracion puede, en algunos casos,
como ocurre la presencia de fisuras con ramificacion,
realizarse mediante inspeccion visual, pero en la mayor
parte de los casos la experiencia previa y un examen
exhaustivo son insustituibles. La presencia de tensiones
ciclicas potencia la posibilidad de que el mecanismo de
propagacion sea corrosion fatiga. En este caso, la forma
de la onda de tension juega un papel dominante en
ambientes agresivos, disminuyendo su efecto a medida
que aumenta la frecuencia.

2.3 Determinacion de las condiciones de servicio
Las condiciones de servicio que deben ser definidas
incluyen estado tensional y ambiental. En el primer
caso es necesario asumir o hacer hipotesis razonables
sobre las tensiones de trabajo en la estructura,
incluyendo las que aparecen durante las operaciones
normales de funcionamiento (principalmente estaticas o
ciclicas e caracter aleatorio), tensiones transitorias
asociadas a de arranque/parada en componentes, las de
tipo residual asociadas a la presencia de soldaduras 6
las inducidas por el proceso de laminacion y la
presencia de tensiones multiaxiales. Entre todas, las
tensiones de tipo transitorio resultan ser las mas criticas
en el proceso de iniciacion y propagacion de fisuras,
siendo, por otro lado, las que presentan una
caracterizacion mas problematica en ensayos de
laboratorio.

La definicion de las condiciones ambientales puede ser
un objetivo aun mas desafiante. Si bien las condiciones
ambientales de servicio resultan normalmente bien
conocidas y caracterizadas, estas pueden variar
localmente debido a cambios en la naturaleza,
concentracion o temperatura del medio, provocando una
fuerza inductora del proceso de fisuracion diferente a la
calculada. Factores como el cambio en la concentracion
de iones, procedentes de procesos de corrosion locales,
que son especialmente activos en procesos de
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intercambio de calor a altas temperaturas, representan
un elemento critico en la iniciacion de procesos de
CBT. Otros factores a considerar son la variacion de
temperaturas, la presencia de oxigeno, etc. La correcta
evaluacion del medio requiere un analisis historico de la
evolucion del mismo.

2.4 Definicion de las propiedades los materiales

La primera etapa consiste en asegurar si el material
actualmente existente coincide con el definido en la
etapa de disefio. De igual modo debe comprobarse la
orientacion microestructural del material en relacion
con las tensiones principales aplicadas. Una
caracteristica singular de los materiales procedentes de
laminaciéon y con estructura de grano alargada es la
asimetria de comportamiento frente a procesos de CBT
en direcciones longitudinal y transversal.

2.4.1 Acabado superficial y trabajo en frio

En los ensayos en laboratorio las piezas presentan,
normalmente, un buen acabado superficial. En servicio,
los materiales no presentan la misma calidad superficial
al ser suministrados tal como finalizan el proceso de
laminacion en frio. Debido a este factor aparecen
tensiones superficiales, capas deformadas, zonas
endurecidas locales, e incluso areas con cambios de fase
(P.E: austenita retenida a martensita). Por estas
rezones, la fisuracion por procesos de CBT en servicio
no siempre puede reproducirse correctamente por
medio de ensayos en laboratorio, a menos que seamos
especialmente cuidadosos con los detalles.

2.4.2 Soldaduras

El aspecto mas importante a tener en cuenta en relacion
con la presencia de soldaduras es la aparicion de zonas
con tensiones residuales junto con cambios en la
microestructura y en las propiedades mecanicas,
especialmente la dureza, que conllevan
comportamientos singulares a escala local frente a
CBT. La problematica de las soldaduras en relacion con
cambios microestructurales y de comportamiento
mecanico puede tener su origen en la propia
cualificacion de los procesos de soldadura, un aporte
térmico demasiado elevado, una seleccion de materiales
de aportacion que produzca efectos de fragilizacion en
borde de grano 6 precipitacion de fases pueden ser
aspectos criticos en el comportamiento posterior en
servicio. Todos estos factores no son siempre posibles
de evaluar in-situ pero deben tenerse en cuenta a la hora
de realizar ensayos de caracterizacion y aplicar las
técnicas de integridad estructural.

2.4.3 Dafio térmico y por radiacion

Los materiales sometidos a efectos de altas
temperaturas durante periodos de tiempo largos pueden
presentar fendomenos de envejecimiento; los cambios
microestructurales y micromecanicos asociados pueden,
a menudo, modificar el comportamiento frente a
procesos de CBT.
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El dafio por radiacién asociado a aplicaciones de la
industria nuclear conlleva un endurecimiento de los
aceros y en algunos casos, en aceros austeniticos, una
forma de fragilizacion asociada a la pérdida de cromo
en borde de grano, que no implica la formacion de
carburos.

Ademas del efecto fragilizador descrito, la radiacion y
el envejecimiento térmico provocan la reduccion de la
tenacidad y, por tanto, del tamafio de fisura critico que
ocasiona la rotura instable.

2.5 Recopilacion de datos para evaluacion de
integridad frente a CBT

Una vez identificada la Corrosion Bajo tension como
mecanismo causante de la presencia de fisuras, es
necesario obtener toda la informacion disponible sobre
el comportamiento en CBT del material estudiado,
especialmente el factor de intensidad de tensiones
umbral y la velocidad de propagacion.

2.5.1Determinacion de Kscc

Cuando la longitud de fisura es compatible con la
aplicacion de mecanica de la fractura, el factor de
intensidad de tensiones umbral en CBT, Kiscc, puede
definirse. La Figura 2 presenta el comportamiento
tipico con fisuras largas.

Dicho factor no debe considerarse como una propiedad
mecanica intrinseca del material debido a que presenta
una fuerte dependencia de las condiciones mecanicas
asi como del ambiente. Los ensayos de determinacion
de Kiscc se encuentran bien definidos pero su utilidad
esta limitada a estructuras sujetas a cargas puramente
estaticas y es sobradamente conocido el mismo
disminuye en presencia de estados tensionales
dindmicos. La norma ISO 7539 Part 6 [3] presenta la
metodologia de obtencion de los valores de Kigcc en
condiciones estaticas y en la ISO 7539 Part9 [4] los
mismos pueden ser determinados en ensayos bajo
condiciones de carga o desplazamiento crecientes.
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Figura 2. Comportamiento tipico de materiales
metalicos frente a procesos de CBT [2]
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2.5.2 Determinacion de la velocidad de crecimiento de
fisuras

La velocidad de crecimiento de fisuras en CBT sobre
probetas prefisuradas esta establecida en la norma ISO
7539 Part 6. En la misma se describe el método
empleado para determinar el parametro da/dt, en
funcion del factor de intensidad de tensiones K tal como
representa la Figura 2. Debe considerarse mas eficiente
obtener el valor de velocidad de propagacion en
condiciones relevantes desde un punto de vista practico
y a partir del mismo definir una ley de propagacion
adecuada. Por ejemplo:
da/dt = C(Kl)n KISCC <K< Kc

es adecuada siendo C y n los parametros de ajuste y K,
la tenacidad a fractura en condiciones dindmicas. A
veces, N se considera que toma el valor cero en
materiales que presentan una curva tipo “plateau”.

2.6 Recopilacién de datos para evaluacion de
integridad frente a Corrosion—Fatiga

2.6.1 Determinacion de AKy,
La obtencion del factor de intensidad de tensiones
umbral en corrosion fatiga (AKy,) debe tener en cuenta
la influencia de la relacion de tensiones y el tamafio de
fisura. Es bien conocido que en presencia de fisuras
cortas puede producirse propagacion con valores de AK
significativamente inferiores a AKy, debido a que este
ha sido determinado a partir de fisuras largas aplicando
la MFEL, que en estas condiciones no resulta adecuada
(Figura 1). El valor AKy, tiende a aumentar con la
relacion de tensiones (R = oy /Omax) debido a la
pérdida de efectividad del cierre de grieta. Por ello, la
consideracion de valor umbral obtenido con valores de
R elevados resulta ser una hipdtesis sensiblemente
conservadora.
La obtencion de wunas previsiones fiables de
comportamiento en servicio pasa por una simulacion
adecuada de las condiciones de trabajo en términos de
tensiones, ambiente, frecuencias, forma de onda y
tiempo de ensayo; esto ultimo es particularmente
importante en los casos de deposito de productos de
corrosion en la fisura. Las normas ISO sobre corrosion
fatiga ofrecen una guia de uso idonea para la obtencion
de AKy, [5].

2.6.2 Determinacion de la velocidad de crecimiento de
fisuras en procesos de corrosion fatiga

La obtencién de la velocidad de crecimiento debe
basarse en las normas ISO [5]. La forma de la curvas de
crecimiento no puede establecerse de forma general. La
Figura 3 presenta algunos ejemplos de comportamiento
en condiciones de amplitud de onda constante.
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Figura 3. Tipos basicos de comportamiento en
corrosion fatiga (.M. Austen
E.F. Walker [6])

La zona de comienzo de propagacion acelerada queda
condicionado por el factor K,.x = Kjscc , si bien este
valor no es necesariamente el factor de intensidad de
tensiones umbral en condiciones estaticas. La obtencion
de una ley de propagacion en condiciones de corrosion
fatiga debe basarse en ajustes a partir de datos
empiricos, si bien, a menudo toma la siguiente forma:

da/dN = A(AK)™

Siendo da/dN la velocidad de crecimiento de fisuray A
y m los pardmetros de ajuste.

2.7 Determinacion de la integridad estructural

El anélisis de componentes y estructuras que contienen
fisuras crecientes requiere cierto grado de
especializacion y experiencia a causa de la complejidad
inherente del mecanismo de avance de fisura. El
analisis incluye el uso de una caracterizacion de la
fractura e integracion numérica de una ley de
crecimiento de fisura.

Paso 1 — Realizacion de una caracterizacion de fractura
para el tamafio inicial de fisura, basado en el valor
detectado medio o hasta un valor maximo para reflejar
la incertidumbre de la medida. Si se demuestra que el
componente es aceptable, es decir, se encuentra en la
parte interna del limite en el diagrama de
caracterizacion de fractura (FAD) de la Figura 4 vy,
donde sea factible, la profundidad de la fisura es
pequeiia comparada con el grosor de la pieza, entonces
se debe considerar tomar medidas correctoras para
evitar el posterior crecimiento de la fisura. Esas
medidas correctoras deben tratar de conseguir la parada
de fisura, de modo que K < Kjscc, bien sea a través de
la reduccion de la tension o modificando el ambiente o
la temperatura.

Paso 2 — Si las medidas correctoras efectivas no se
pueden aplicar y/o se puede tolerar un crecimiento de
fisura subcritica lento, entonces se debe seguir lo
indicado en las Secciones 2.1-2.4 para caracterizar
completamente la naturaleza de la fisura y las

LOG{ AK)

INERT
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condiciones de servicio en que se encuentra. Se
establecera si hay un crecimiento de fisura para el
material y ambiente de servicio considerados, para en
ese caso realizar un analisis de crecimiento hasta
fractura. Si no puede determinarse, donde sea aplicable,
se ha de realizar un analisis de debilitamiento antes de
rotura (leak before break, LBB) para determinar si
existe un tamafio maximo de fisura aceptable.

Paso 3 — Calculo de la tension en el defecto, incluyendo
cualquier componente dinamico y basandose en las
condiciones de servicio futuras. En estos célculos se ha
de considerar todas las condiciones de trabajo,
incluyendo normales de servicio, de arranque, extremas
o de parada.

Paso 4 — Determinar la evolucion del tamafio de fisura
basandose en el tamaifio de defecto previo, el valor de K
o AK y las leyes de crecimiento de fisura. Si un defecto
superficial estd siendo evaluado, la profundidad de la
fisura se incrementa en funcion del factor de intensidad
de tensiones en el fondo de la fisura y su longitud se
incrementa en funcion del factor de intensidad de
tensiones en la superficie. Para fisuras de corrosion-
fatiga se requiere un calculo numérico ciclo por ciclo de
la extension de la fisura, considerando la frecuencia de
carga, el cociente de tensiones y los efectos de cierre.
FAD

|
4 BN

. daldt=(Ky)

Iscc

No propagacic’mj
e

L

r

Figura 4. Diagrama de fallo FAD [7,8].

Paso 5 — Determinar el tiempo o numero de ciclos de
tension para que el tamafio de fisura actual (ay, co)
alcance el limite de tamafio de defecto establecidos por
los criterios FAD o LBB. El componente es aceptable
para continuar operando si: el tiempo o numero de
ciclos necesarios para alcanzar el tamafio de defecto
limite, incluyendo un margen de seguridad apropiado,
es mayor que el tiempo de operacion previsto; el
crecimiento de fisura es monitorizado en linea o durante
las paradas, cuando sea posible, por una técnica
validada; la velocidad observada de crecimiento de
fisura es menor que la usada en la prediccion de vida
remanente seglin los resultados de una inspeccion en
linea o durante paradas; las condiciones extremas en
cargas o severidad ambiental son evitables o estan
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consideradas en el andlisis. Si la profundidad del
tamafio de defecto limite es reclasificada como una
fisura pasante, las condiciones aceptables para un
criterio LBB deben ser satisfechas. En la proxima
inspeccion, se establecera la velocidad de crecimiento
de fisura real y se reevaluaran las nuevas condiciones
del defecto para los procedimientos de esta seccion. De
forma alternativa, se reparard o reemplazara el
componente o se aplicaran medidas mitigadoras.

Un esquema del proceso se muestra en el cuadro de la
Figura 5.
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RESUMEN

El presente trabajo trata sobre el comportamiento en fractura que exhiben ciertos aceros perliticos trefilados en funcion
de su grado de deformacion plastica adquirido en cada una de las hileras de trefilado asi como del estado triaxial de
tensiones provocado por entallas con distinta geometria. Dicho comportamiento en fractura se vuelve mas anisétropo
conforme aumenta el valor de las variables mencionadas, mostrandose macroscopicamente en forma de una clara
deflexion del camino de fractura para los aceros fuertemente trefilados. En este articulo se establece una relacion
(propia de la Ciencia de Materiales) entre el comportamiento en fractura anisotropo y el dafio microestructural del
material en los instantes previos a la fractura final.

ABSTRACT

The present paper deals with the fracture behaviour of heavily cold drawn wires as a function of their accumulated
plastic strain (during the cold work process) and the triaxial stress state created by notches with different geometries.
The higher the accumulated plastic strain and triaxiality, the more the anisotropic fracture behaviour. This behaviour
shows a clear deflection in fracture path for heavily drawn steels. In the present paper a Materials Science relationship
is established between anisotropic fracture and microstructural damage, just in the previous instants before final
fracture occurs.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Metalicos y Hormigon.

PALABRAS CLAVE: Acero Perlitico, Trefilado, Anisotropia resistente, Delaminacion microestructural.

1. INTRODUCCION en una direccién muy proxima a la del trefilado y, por lo
tanto, a la del alambre [1]. Se ve pues que las
El acero perlitico trefilado es un material estructural propiedades del acero se ven mejoradas gracias a
muy empleado en la ingenieria civil en forma de mecanismos de endurecimiento por deformacion
alambres para hormigén pretensado que por lo general (deformacion plastica acumulada) y a una re-
soportan niveles tensionales elevados y en ambientes organizacion afiadida de la microestructura perlitica del
agresivos. El proceso de fabricacion del acero perlitico acero como consecuencia del proceso de trefilado.
trefilado se produce mediante deformacion plastica
progresiva de un alambroén inicial (libre de deformacion Continuando la investigacion ya planteada en anteriores
plastica) en distintas etapas (hileras de trefilar) hasta encuentros del Grupo Espafiol de Fractura, este articulo
alcanzar el producto final caracterizado por una fuerte se centra en el estudio del comportamiento claramente
deformacion plastica. [Esta deformacion plastica anisotropo en fractura que presentan determinados
progresiva conlleva una disminucion paulatina del alambres entallados de acero perlitico, en funcion de su
diametro del alambre y un aumento de su longitud. grado de deformacion plastica acumulada y del tipo de
entalla que poseen. Para ello se han realizado ensayos
Desde el punto de vista del comportamiento mecéanico de traccion sobre muestras entalladas de aceros
del material, el proceso de trefilado produce un aumento perliticos fuertemente trefilados (ltimas hileras del tren
del limite elastico y de la resistencia del acero mediante de trefilado) sin llegar a la fractura final por separacion
mecanismos de endurecimiento por deformacion. Desde total de superficies. Los ensayos se han detenido en los
un punto de vista microestructural, el trefilado produce instantes previos a la fractura final para poder examinar
una reordenacion progresiva de las colonias de perlita, el dafio microestructural que se ha producido en el
de tal suerte que a medida que aumenta la deformacion material y relacionarlo de esta manera con el
plastica del alambre, las colonias de perlita se reorientan comportamiento anisotropo en fractura.
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2. COMPORTAMIENTO HASTA FRACTURA
2.1. Material empleado

Los materiales empleados en los ensayos de fractura
fueron alambres de acero ecutectoide con grado de
trefilado variable, desde el alambron inicial sin trefilar
hasta el alambre de pretensado comercial fuertemente
trefilado. En la Tabla 1 se representa la composicion
quimica de los distintos aceros y en la Tabla 2 se
exponen los didmetros sucesivos asi como sus
propiedades mecanicas. Los aceros se han identificado
con los ntimeros del 0 al 6 que es un indicativo del paso
de trefilado al cual pertenecen, siendo el acero 0 el
alambron inicial sin trefilar y el acero 6 el producto
final del trefilado (alambre de pretensado comercial).

Tabla 1. Composicion quimica del acero.

C | Mn Si P S Al Cr \%
0.80( 0.69 | 0.23 |0.012(0.009 | 0.004 | 0.265 |0.06
Tabla 2. Datos caracteristicos de los aceros.
Acero | D (mm) | Dy/D, | E(GPa) | 6y(GPa) | or(GPa)
0 12.00 1 197.4 0.686 1.175
1 10.80 0.9 201.4 1.100 1.294
2 9.75 0.82 203.5 1.157 1.347
3 8.90 0.74 197.3 1.212 1.509
4 8.15 0.68 196.7 1.239 1.521
5 7.50 0.63 202.4 1.271 1.526
6 7.00 0.58 198.8 1.506 1.762

Desde un punto de vista macroscopico el trefilado
muestra como resultado una disminucion progresiva del
didmetro del alambre y un aumento de su longitud
gracias a la deformacion plastica producida en cada una
de las hileras de trefilar. Desde un punto de vista
microscopico y centrandose en la microestructura de los
alambres, se observa que a medida que aumenta el
grado de deformacion pléastica durante el proceso de
trefilado la disposicion de las colonias de perlita en los
alambres tiende a alinearse en la direccion de trefilado.

En la Fig. 1 izda. se muestra una seccion metalografica
longitudinal del acero 0 (alambron inicial sin trefilar) en
la cual se pueden observar distintas colonias de perlita
cuya orientacion en el alambre es aleatoria. A medida
que aumenta la deformacion plastica producida por el
trefilado se observa que las colonias de perlita se
reorganizan dentro de la masa metalica del acero,
presentando una direccion tanto mas proxima a la del
trefilado (eje longitudinal del alambre) cuanto mayor es
el grado de deformacion plastica. Se puede comprobar
que para el acero fuertemente trefilado (acero 6) la
direccion de las colonias de perlita asi como sus laminas
de ferrita y cementita coincide con la del eje
longitudinal del alambre (Fig. 1 dcha.).
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Fig. 1. Seccion metalografica longitudinal del acero 0
(izda.) y del acero 6 (dcha.).

2.2. Tipos de muestras.

Se han utilizado probetas axisimétricas entalladas con
las geometrias mostradas en la Fig. 2. Cada una de las
entallas ha sido mecanizada manteniendo constante las
relaciones C/D y R/D para todo grado de trefilado,
siendo C la profundidad de la entalla, R el radio de
curvatura de la misma y D el didmetro nominal del
alambre de acero correspondiente.

A B C D

Fig. 2. Esquema de las probetas axisimétricas entalladas
con geometrias de entalla A, B, Cy D.

2.3. Comportamiento macroscopico hasta fractura.

Cada una de las probetas entalladas se ha sometido a un
ensayo de fractura bajo solicitacion de traccidén en
direccion axial. Se han realizado tres ensayos para cada
geometria (cuatro en total) y grado de trefilado (siete en
total) analizados. La descripcion de los ensayos y los
principales resultados pueden encontrarse en la ref. [2].
En cuanto al analisis fractografico se refiere, los micro-
mecanismos de fractura, asi como la zona de proceso de
fractura, son funciéon del grado de trefilado y de la
geometria de entalla que se considere, quedando todo
ello reflejado en anteriores encuentros del Grupo
Espaiiol de Fractura [3].

Desde el punto de vista de la superficie de fractura que
presentan las probetas una vez ensayadas, llama
poderosamente la atencion el acusado comportamiento
anisotropo en fractura que muestran algunas probetas.
Dicho comportamiento anisoétropo se materializa en una
clara y marcada deflexion del camino de fractura con
relacion al plano que contiene la seccién neta del
alambre (considerando el fondo de entalla) para el caso
de determinadas probetas. Tales probetas se corres-
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ponden con aquellas que pertenecen a un acero
fuertemente trefilado (paso de trefilado > 3) y que
poseen una entalla tipo A o B, siendo estas entallas las
que provocan una mayor triaxialidad tensional [4]. A
modo de ejemplo véanse las Figs. 3 y 4, en las cuales se
representan cuatro probetas que muestran dicho
comportamiento anisétropo en fractura.

SKAL  1BKU

Fig. 3. Probetas con entallas tipo A: acero 4A (izda.) y
acero 6A (dcha.).

Fig. 4. Probetas con entallas tipo B: acero 4B (izda.) y
acero 6B (dcha.).

En cuanto a las probetas correspondientes a los aceros
fuertemente trefilados con entallas de gran radio de
curvatura (C y D) se ha observado que no muestran este
comportamiento anisétropo en fractura, al mostrar una
superficie de fractura contenida en un plano coincidente
con el de la seccion neta del alambre de forma muy
similar a los ensayos de traccion simple. A modo de
ejemplo ilustrativo véase la Fig. 5, en ella se representa
una vista en planta de la superficie de fractura de una
probeta 5C y 6D en las cuales e puede observar la
inexistencia del comportamiento anisétropo en fractura.

PER

Fig. 5. Fractura is6tropa: probeta 5C (izda.) y
probeta 6D (dcha).

Este comportamiento anisétropo en fractura ha sido
explicado, en funcion del valor y distribucion de la
tension anular que existe en el fondo de entalla de los
alambres, en anteriores encuentros del GEF [5]. En este
articulo se pretende dar wuna explicacion del
comportamiento anisotropo en fractura mediante el
dafio microestructural, previo a la fractura final,
consecuencia del tipo de entalla existente.
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3. DANO PREVIO A LA FRACTURA
3.1. Solicitacion a traccion sin fractura final.

Los ensayos de solicitacion a traccion realizados (sin
alcanzar la fractura final) se han centrado unicamente en
el producto final (acero 6), acero comercial fuertemente
trefilado, con los cuatro tipos de entalla mencionados
anteriormente. Los ensayos se llevaron a cabo mediante
solicitacion a traccion de las probetas en una maquina
de traccion universal hasta el instante previo a la
fractura total de las mismas. Una vez ensayadas, fueron
extraidas de la maquina para observar su dafo micro-
estructural en la zona correspondiente a la entalla.

Para realizar los ensayos se ha procedido de dos formas
segun el tipo de entalla que posee la probeta en
cuestion. Para el caso de las probetas del acero 6 con
entallas de pequefio radio de curvatura (A y B) se han
realizado los ensayos de solicitacion a traccion hasta un
valor del desplazamiento u registrado por el
extensometro ligeramente inferior al de rotura uz. En
este punto conviene sefialar que las curvas carga-
desplazamiento (F-u) obtenidas para este tipo de
entallas (A y B) son totalmente crecientes hasta la rotura
final [2], para todo tipo de acero considerado.

Para el caso de las probetas del acero 6 con entallas de
gran radio de curvatura (C y D), se tiene que la curva
carga-desplazamiento que muestra el acero es
totalmente ascendente hasta alcanzar un valor maximo
en la carga aplicada F,,, para a continuacién mostrar
un tramo de curva con decremento de carga e
incremento del desplazamiento registrado por el
extensometro [2]. Precisamente, este tramo de descenso
de carga es el que se emplea (entallas C y D) para
detener el ensayo antes de la rotura final de las probetas
por separacion total de superficies.

3.2. Andlisis del dario previo a la fractura.

Una vez que las probetas han sido ensayadas mediante
solicitacion a traccion hasta los instantes previos a la
inminente rotura final, se han retirado las probetas de la
maquina de ensayo y se ha realizado un corte
materialografico longitudinal de las mismas a la altura
de la entalla mecanica. A continuacion se han embutido
en una resina epoxy de tipo fenolico con el objeto de
poder realizar un pulido materialografico sobre dichas
secciones longitudinales.

Una vez que las muestras se encontraban pulidas
convenientemente, se ha procedido al ataque quimico de
la superficie de pulido mediante una solucion de Nital
diluida al 3% durante unos 5 segundos, para poder
distinguir con claridad la microestructura del material
en el microscopio electronico de barrido.

La busqueda del dafio microestructural que presenta el
acero antes de su fractura total se ha realizado siguiendo
el criterio de la concentracion maxima de la tension
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axial o7 y la tension anular cq (causante esta Gltima del
comportamiento anisotropo en fractura) en la seccion
neta del alambre considerado. Ambas distribuciones
tensionales son de la misma forma a lo largo del radio
neto del alambre (fondo de entalla); si bien entre ellas
existe una diferencia de escala, puesto que los valores
de o7 son de mayor cuantia que los de Gg. Para ambas
tensiones (Figs. 6 y 7) el valor maximo se encuentra en
las cercanias del fondo de entalla para las probetas con
entallas tipo A y B (pequefio radio de curvatura), y en la
zona central del alambre para las probetas con entallas
tipo C y D. En la Fig. 7 se representa la distribucion de
la tension anular a lo largo del radio neto del alambre
desde el fondo de entalla (x = 0) hasta el eje
longitudinal de los mismos (x = valor del radio neto del
alambre para cada tipo de entalla).

Fig. 6. Distribucion tensional en la seccion neta de los
alambres entallados.
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Fig. 7. Distribucion de o4 a lo largo del radio neto del
acero 6 (producto final) para los cuatro tipos de entallas.

4. RESULTADOS Y DISCUSION

Para el caso de las entallas de pequefio radio de
curvatura (A y B) se ha buscado el dafo micro-
estructural en las cercanias del fondo de entalla: lugar
donde se concentra la tension anular maxima,
responsable del comportamiento anisotropo en fractura.
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La observacion en el microscopio electronico de barrido
ha permitido encontrar dafio microestructural, en forma
de microfisuras totalmente orientadas en la direccion del
eje longitudinal del alambre. Algunas de estas
microfisuras han sido generadas a partir de inclusiones
existentes en el propio material, mientras que otras se
han generado entre colonias y entre laminas de perlita
(delaminacion de la perlita).

En la Fig. 8 se representa la microestructura de un acero
6A (acero comercial fuertemente trefilado con una
entalla tipo A, nétese la direccion longitudinal del
alambre claramente indicada por la direccion de las
colonias de perlita) en una zona muy proxima al fondo
de entalla, esto es, la zona de proceso de fractura [3].
En dicha representacion se aprecia una fuerte
delaminacion microestructural que implica una clara
desviacion del camino de fractura, esto es, propagacion
de la fractura en la direccion logitudinal del alambre.

I

Fig. 8. Dafio microestructural en la zona de proceso de
fractura para un acero 6A.

Durante la observacion del dafio microestructural previo
a la fractura final, se ha encontrado que las fisuras y
delaminaciones longitudinales tienen su origen en
pequetias particulas de segunda fase (inclusiones).
Cuando esto ocurre asi se observa que la fisuracion
causada en el alambre tiende a separarse de la inclusion
por efecto de la tension hidrostatica y de la tension
anular, actuando esta ultima en un plano diametral y
paralelo a la direccion del eje del alambre (Figs. 9 y 10).

Fig. 9. Fisura creada en torno a una inclusion en aceros
con entallas tipo A y B.
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Fig. 10. Inclusion con delaminacion multiple.

Las probetas con entallas tipo C y D (gran radio de
curvatura) muestran una superficie de fractura
contenida en planos coincidentes con aquel que
contiene la seccion neta del alambre (comportamiento
isotropo en fractura, véase la Fig. 5), mostrando
irregularidades como aquellas mostradas en los ensayos
de traccion simple sobre probetas lisas.

En cuanto al dafio microestructural que presentan las
probetas antes de la fractura final, se ha encontrado que
estd formado por microfisuras orientadas en la direccion
longitudinal del alambre y también por fisuracion en
una direccion transversal al mismo (Fig. 11). El dafio
microestructural transversal estd conformado por
microfisuracion puntual de laminas adyacentes de
cementita y de ferrita (Fig. 12) llegando a atravesar
varias colonias de perlita. Este dafio microestructural es
un embrion de una superficie de fractura por
crecimiento y coalescencia de microhuecos (CMH), el
cual se acumula en el centro la seccion neta: la zona de
proceso de fractura [3] para este tipo de entallas.

Se ha encontrado también dafio microestructural en una
direccion inclinada 45° con relacion al eje longitudinal
del alambre (Fig. 13), siendo este tipo de dafio idéntico
al encontrado en la direccion transversal: extensa micro-
fisuracion de laminas de cementita y ferrita. Este tipo de
dafio es el causante de los multiples valles y crestas
tipicos de su superficie de fractura isétropa, la cual se
encuentra formada toda ella por CMH.

Fig. 11. Dafio microestructural en las direcciones
longitudinal y transvesal del acero 6C.
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Fig. 14. Fisuracion creada en torno a una inclusion en
aceros fuertemente trefilado con entallas C y D.

En cuanto a las inclusiones encontradas se ha observado
que se generan microfisuras en torno a las mismas de
forma parecida a la encontrada para las entallas con
pequefio radio de curvatura (A y B). La diferencia
particular encontrada para las probetas con entallas de
gran radio de curvatura (C y D) es que la fisuracion en
torno a las inclusiones es menos acusada, y sobre todo
que poseen una apertura de fisura considerablemente
menor que en el caso de las probetas con entallas de
pequetio radio de curvatura (Fig. 14).

La causa principal de esta discrepancia, en lo que a la
apertura de las fisuras creadas en torno a las inclusiones
se refiere, puede encontrarse en el valor de la tension
anular que actua sobre la seccion neta de los alambres
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entallados. Dicha tensién anular oy actGa sobre las
inclusiones de forma perpendicular a la direccion de las
colonias de perlita y por lo tanto a la direccion de las
laminas de cementita y de ferrita, de tal forma que
tiende a separar las laminas o las colonias de perlita
adyacentes a la inclusion en cuestion. Para el caso de
los aceros con entallas tipo A y B, el valor de la tension
anular es claramente mayor que para las entallas tipo C
y D. En este caso parece logico atribuir la apertura de
éstas fisuras a la propia tension oy que actiia sobre la
seccion neta de los distintos alambres. En la Fig. 15 se
muestra una fisura creada a partir de una inclusion, en la
cual se puede observar que la apertura es mucho mayor
para los aceros con entallas de pequefio radio de
curvatura, entallas tipo A y B [Fig. 14 (izda.)].

Fig. 15. Fisura creada en particulas de segunda fase:
entallas A y B (izda.) y entallas C y D (dcha.).

5. CONCLUSIONES

Se ha estudiado el comportamiento en fractura de aceros
fuertemente trefilados entallados, siendo las entallas de
distinta geometria, con el fin de crear distintos niveles
de constrefiimiento en los aceros.

Sobre dichas probetas entalladas se han realizado
ensayos de solicitacion a traccion, los cuales se han
interrumpido en los instantes inminentemente previos a
la fractura final por separacion total de superficies.

Una vez interrumpidos los ensayos, se ha realizado un
corte metalografico longitudinal de las probetas a la
altura de la entalla mecanica. La superficie resultante se
ha preparado materialograficamente para la observacion
microscopica de su dafio microestructural en los
instantes previos a la fractura final de los aceros.

Para el caso particular de las entallas de pequefio radio
de curvatura (tipos A y B), se ha encontrado
delaminacion multiple en la microestructura del acero
totalmente orientada en la direccion longitudinal del
alambre considerado. Dicha delaminacion es mas
acusada en la futura zona de proceso de fractura para
este tipo de entallas, esto es, en la zona del alambre
cercana al fondo de entalla.

Para el caso de las entallas de gran radio de curvatura
(C y D), se ha encontrado dafio microestructural por
delaminacion en la direccion longitudinal del alambre, y
por microfisuracion de las laminas de cementita y ferrita
en una direccion transversal al mismo. Dicho dafio
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microestructural en la direccion transversal del alambre
se encuentra ubicado en una zona central extensa de las
probetas, la futura zona de proceso de fractura para los
alambres con este tipo de entallas: la fractura se incuba
en el centro del alambre y se propaga radialmente.

La tension anular oy es la causante del comportamiento
anisotropo en fractura de los aceros con entallas de
pequetio radio de curvatura. Desde el punto de vista del
dafio microestructural causado se observa que la tension
anular provoca una mayor apertura de fisura por
delaminacion en las entallas de gran triaxialidad
tensional (entallas tipo A y B), provocando de esta
forma la deflexion del camino de fractura por
delaminacion en los aceros de pretensado comerciales.
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RESUMEN

Este articulo estudia el comportamiento en fractura de alambres de acero perlitico: alambrén y acero de pretensado. Se
han realizado ensayos de fractura en probetas cilindricas con entallas iniciales realizadas mecdnicamente o con ldser, y
propagadas mediante ensayos de fatiga, que han permitido determinar la tenacidad de fractura, independientemente de la
profundidad de fisura relativa y la intensidad del dltimo escaldn de fatiga realizado. Estudiando la superficie de fractura
a nivel macroscopico y microscépico para ambos aceros, se observa como la fractura pasa de un comportamiento
totalmente isétropo a otro anisétropo, reflejo de los cambios producidos en la microestructura durante el trefilado.

ABSTRACT

This paper studies the fracture behaviour of pearlitic steel rods in the form of the hot rolled bar and cold drawn wire. To
this end, fracture test were performed on cylindrical specimens with a pre-notch made by mechanical machining or laser
techniques, and subjected later to fatigue cracking, to determine the fracture toughness with independence of the crack
depth and the intensity of the last fatigue step. After observation of the fracture surfaces at the macro- and micro- levels
on both steels, it is observed that the behaviour is isotropic in the hot rolled bar and clearly anisotropic in the cold drawn
wire, a consequence of microstructural changes after cold drawing.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Metélicos y Hormigén.

PALABRAS CLAVE: Fractura, Tenacidad, Acero de pretensado, Anisotropia.

1. INTRODUCCION deformacién al que ha sido sometido este tltimo,

ademds de provocar una mejora considerable en sus

El acero perlitico trefilado, en forma de alambres de alta propiedades mecdnicas, afecta de manera notable a su
resistencia, se utiliza frecuentemente en la técnica del comportamiento en fractura.

hormigén pretensado, y suele estar sometido durante su
vida en servicio a solicitaciones de naturaleza oscilante
que pueden dar lugar al crecimiento de fisuras por fatiga 2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL
y a su posterior fractura.
El ensayo consistié en deformar en modo I una probeta

El tamafio y la geometria de las varillas de acero no cilindrica, previamente fisurada, y medir la carga critica
siempre permiten aplicar la Norma para el cdlculo de la que inicia el crecimiento de fisura. Se tuvieron en cuenta
tenacidad de fractura, lo que ha motivado la aparicién dos consideraciones, que la zona plastificada en el fondo
de trabajos sobre fractura en alambres con objeto de de la fisura fuera pequefia y que el ensayo transcurriera
obtener dicha tenacidad [1,2]. El factor de intensidad de en condiciones de deformacidn plana.
tensiones adimensional en fisuras con frente recto,
circular o eliptico, en geometrias cilindricas, ha sido 2.1. Materiales utilizados y solicitacion aplicada
ampliamente estudiado mediante diversos métodos:
elementos finitos, técnicas experimentales (flexibilidad, El material utilizado fue acero perlitico de composicién
tensiones fotoeldsticas, propagacion de fisuras por eutectoide. Se estudié en su estado inicial, alambrén
fatiga), ecuacién de la integral de contorno y otras (EO0), el cual procede de una laminacion en caliente, y el
técnicas numéricas [3-7]. producto final resultante de someter este acero a un
proceso de trefilado en varios pasos, acero de
Este articulo analiza las diferencias existentes en el pretensado (E7). Las curvas o-& de ambos aceros
comportamiento en fractura entre el alambrén y el acero (Figura 1) muestran una mejora en sus propiedades
de pretensado. El proceso de endurecimiento por mecdnicas caracteristicas con el trefilado [8].
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Figura 1. Curvas tensién-deformacién de los aceros.

Las probetas para los ensayos de fractura se tomaron en
forma de varillas de seccion circular, de didametros 11.0
y 5.lmm para el alambrén y el acero de pretensado
respectivamente, y se les efectu6 una fisura inicial
mecdnica o mediante l4dser para condicionar en ese
punto la iniciacién de la fisura de fatiga. Se realizaron
uno o varios escalones de fatiga en carga decreciente, y
se fractur6 en control de desplazamiento del carro de la
madquina obteniéndose la curva carga-desplazamiento.

La tecnologia laser frente al mecanizado provoca una
deformacién pldstica menor en el fondo de la fisura,
consiguiéndose relaciones de aspecto iniciales mds
variadas y facilitando la iniciacién de fisuras por fatiga.

2.2. Modelizacion del frente de fisura

El frente de fisura se modeliz6 como un arco simétrico
de elipse con su centro situado en la periferia de la
varilla, tomando un conjunto de puntos de dicho frente
que fueran aproximadamente equidistantes y utilizando
un método de minimos cuadrados para su ajuste [9].

Los pardmetros que definen la modelizacidn eliptica del
frente de fisura son: la profundidad de fisura relativa
al/D y la relacién de aspecto a/b (Figura 2). Cada punto
del frente de fisura simétrico, P, se caracteriza mediante
la relacion de posicion x/h.

Figura 2. Modelizacion del frente de fisura.
2.3. Factor de intensidad de tensiones
El criterio de fractura escogido fue el basado en el factor

de intensidad de tensiones, es decir K; = K¢ (criterio de
fractura local). La fractura puede ocurrir cuando el valor

medio del factor de intensidad de tensiones a lo largo
del frente de fisura alcanza un valor critico, o cuando el
valor maximo del factor de intensidad de tensiones a lo
largo del borde de la fisura sea el que alcance este valor
critico. Este udltimo criterio fue expresado de manera
formal por Bui y Dang Van [10], como:

Supr Ki(s) = Kic (1
donde I es el dominio, es decir, la linea de la fisura.

La situacién tridimensional implica que el factor de
intensidad de tensiones depende de la geometria de la
fisura, la profundidad de la misma y la posicion sobre el
borde de la fisura, como se indica en la ecuacion:

K =K, (i a zj:M(i 2,%}7@ @

Db h D’ b

Se ha utilizado en el célculo del factor de intensidad de
tensiones adimensional la expresién triparamétrica
propuesta por Shin y Cai para diferentes puntos del
frente de fisura, partiendo del andlisis de las tensiones
resultantes mediante elementos finitos, en una
modelizacion tridimensional del alambre fisurado en
forma semieliptica y carga en traccion axial, y utilizando
el método de extension virtual de la fisura [7]:

K

v tEEn G
ora ZZZ (D b) \h )

Los coeficientes My utilizados son para extremos
constrefidos (Tabla 1), pues en los ensayos se utilizaron
mordazas hidrdulicas rigidas de gran tamafio, que no
permitian el giro de los extremos de la probeta.

Tabla 1. Coeficientes de Shin y Cai, M.

i |j\k 0 1 2

ol o 1.095 0.113 0.896
0| 1 -1.336 1.824 3.092
0ol 2 13.108 -21.709 -4.197
0| 3 | -43.689 105.483 -13.255
0| 4 | 134868  -271.225 51.548
0| 5 | 242653 387.47 -59.329
0| 6 | 254093  -290.024 13.481
0| 7 | -108.196 88.387 10.854
11 o 1177 0271 0.904
1| 1 17.924 -11.649 0.701

1| 2 | 137252 98.358 -32.641
1| 3 | 545816  -415.027 204.104
1| 4 |-1223334 982713 -568.407
1| 5 | 1541587  -1329.634  857.543
1| 6 |-1006656  961.893 -657.659
1| 7 | 264206  -288.565 191.57
2] 0 0.725 0388 0.008
20 1 -17.427 10.074 -4.883
21 2 | 134652 -80.088 55.092
2] 3 | -551.902  328.165 -305.079
2| 4 | 1239493  -772.921 916.962
2| 5 | -1548537 1055952  -1545.428
2] 6 | 969.388  -784.581 1372.595
2| 7 | 227132 245798 -485.556
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2.4. Carga critica

El célculo del factor de intensidad de tensiones critico se
realizé con la carga méaxima F,,,. Para caracterizar la
deformacién plastica del acero se utilizé la relacién
F,../Fs, donde F’s se define como el punto de corte de la
curva del registro obtenido (Figura 3) con la recta
secante que pasando por el origen de coordenadas, tenga
una pendiente del 95% de la pendiente de la tangente en
el origen a la curva.

Figura 3. Curva carga (F) - desplazamiento (u).
2.5. Andlisis fractogrdfico

Se han tomado fotografias a pocos aumentos de las
superficies de fractura en planta, vista frontal y una
seccion media para los aceros estudiados. Mediante
microscopia electrénica de barrido se ha observado de
forma microscépica la superficie de fractura,
utilizandose aumentos de x1000 y x2500.

3. RESULTADOS EXPERIMENTALES
3.1. Tenacidad de fractura

Se han realizado ensayos de fractura (veinte ensayos en
el alambrén y veinte en el acero de pretensado),
recorriendo las distintas variables consideradas:
profundidad de fisura relativa a/D, relacién de aspecto
alb, grado de plasticidad F,,./Fs e intensidad de los
ultimos ciclos de fatiga K4, /K. Los resultados, para
los dos tipos de acero objeto de estudio, se muestran en
las Figuras 4 a 11.

En las fisuras con forma de arco de elipse, situadas en la
seccion transversal de las varillas, se produce en general
deformacién plana, pero en la zona préxima al borde del
alambre hay tension plana. El frente de fisura se va a
recorrer desde el centro, x/h=0.0, hasta un punto muy
proximo al extremo, x/h=0.9, donde se ha considerado
que existe deformacién plana [4,5].

El factor de intensidad de tensiones critico se da en
forma de intervalo al recorrer el frente de fisura, y
siempre tomando modo 1. En el estudio de la superficie
de fractura en el acero de pretensado existe modo mixto,
pero el inicio de fisura parece continuar la fatiga en una
pequefia zona donde se considerard una fractura ya
inestable.
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3.2. Fractografias

En el alambrén (Figura 12) se observa que la fractura
transcurre en un dnico plano perpendicular al eje del
alambre, habiendo crecido en forma de abanico desde la
fatiga, y termina en unos pequefios labios de cizalladura
a 45° de unas décimas de micra.

2 mm

Figura 12. Planta y seccién (EO).

La fractografia muestra clivajes, tipicos de una fractura
fragil con apenas deformacién pléstica, donde las
marcas de rio indican la direccién del avance de fisura.
En los labios ductiles se observa coalescencia de
microhuecos (CMH, Figura 13).

Figura 13. Fractografia (EO).

El acero de pretensado (Figura 14) presenta una gran
anisotropfa a consecuencia de la microestructura
orientada, mostrando su fractografia distintas zonas: una
zona proxima a la fisura de fatiga, continuacién de la
misma, que acaba a unos 45°, y donde se encuentra la
zona de proceso; un drea intermedia de apariencia mas
porosa, rodeada de otra regién de crestas de paredes
muy escarpadas con inclinaciones de 45° y 90°% y una
corona exterior tipica de la formacién copa y cono a 45°.
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La fractura en el acero de pretensado es mas ductil, con
una gran deformacién plastica que se traduce en la
aparicién de coalescencia de microhuecos (CMH) de
distintos tamafios y formas, junto con clivajes alargados
en las frecuentes paredes verticales (Figura 15).

4. DISCUSION

No se ha obtenido una variacién de K,,,, con ninguno de
los pardametros estudiados, lo que sugiere que en este
articulo se ha delimitado la tenacidad de fractura para
ambos aceros. El estudio muestra ademds que existe una
gran dispersién en los valores obtenidos para la
tenacidad de fractura en estos ensayos, que puede
enmascarar algtn tipo de efecto.

El proceso de trefilado provoca una mejora considerable
en el comportamiento en fractura del acero con un
elevado aumento de la tenacidad de fractura, como
muestra la Tabla 2.

Tabla 2. Tenacidad de fractura de los aceros.

Acero EO E7
& weum 0.00 1.57
Kjc (media en el frente de fisura) ~ 50.8  70.1
1 mm K¢ (valor maximo en DP) 52.7 74.2

Fi 14. Vista frontal, plant i6n (E7). .. i .
leura ista frontal, planta y seccion (E7) En el crecimiento de fisuras por fatiga, de acuerdo a la

ley de Paris, el frente no tiende a una forma
isoparamétrica, sino que favorece las geometrias donde
el factor de intensidad de tensiones es mayor en el borde
que en el centro [11], como se observa en la mayoria de
los ensayos realizados.

La fractura en el alambrén estd contenida en la
superficie transversal del alambre, mientras que en el
dltimo paso de trefilado muestra una gran anisotropia
con frecuentes cambios de pendientes y paredes
fundamentalmente a 45° y 90° [12]. Las fractografias
muestran el paso de una superficie con fractura fragil
(clivaje) a otra dictil (CMH + clivajes alargados),
existiendo pues un cambio en el mecanismo de fractura
con el trefilado.

Figura 15. Fractografia corona fatiga, zona intermedia, : .
crestas y corona exterior (E7). Figura 16. Delaminaciones en la fractura a 90° (E7).
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En la seccién longitudinal de la probeta fracturada del
acero de trefilado (atacado con Nital), existen frecuentes
delaminaciones en zonas cercanas a las fisuras paralelas
al eje del alambre (Figura 16), que se originan debido a
la evolucién microestructural que ha sufrido con el
trefilado. El alambrén estd formado por colonias de
laminas paralelas cuya orientacién tiene la misma
probabilidad en todas las direcciones y que se van
orientando en la direccién longitudinal con el trefilado,
disminuyendo de espesor [13]. Siendo las intercaras
entre estas ldminas orientadas caminos mds débiles en el
avance de las fisuras en el acero de pretensado.

5. CONCLUSIONES

El crecimiento de fisuras por fatiga en ambos aceros
tiende a relaciones de aspecto en las cuales el factor de
intensidad de tensiones adimensional es mayor en el
borde del frente de la fisura que en el centro.

El proceso de trefilado provoca que aumente de forma
considerable el valor de la tenacidad de fractura en
direccién transversal, por lo que dicho proceso mejora
notablemente el comportamiento en fractura del acero
perlitico.

La fractura cambia desde una superficie contenida en su
totalidad en un plano transversal (alambrén), a presentar
diversas facetas de fractura con inclinaciones a 45 y 90°
(acero de pretensado). En esta dltima superficie, se
observan macroscOpicamente varias zonas de fractura:
una corona envolviendo la fatiga, una zona intermedia
mds fibrosa, una serie de crestas rodeando a la anterior y
una corona exterior tipo copa-cono.

La fractura estd formada por clivajes en el caso del
alambrén y coalescencia de microhuecos mads clivajes
alargados en el acero de pretensado. La fractura fragil se
hace mds ddctil, produciéndose un cambio en el
mecanismo de fractura con el proceso de trefilado.

La evolucién de la microestructura con el trefilado
conduce a la aparicion de la fractura en direcciones
longitudinales, donde es mds facil la delaminacién, al
haberse orientado las laminas en la direccién
longitudinal.
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RESUMEN

Con la finalidad de reducir las elevadas tensiones residuales que se generan al soldar, es muy generalizada la utilizacion
de tratamientos térmicos postsoldadura (Post-Welding Heat Treatments, PWHT). El problema que se manifiesta en el
caso de los aceros inoxidables duplex radica en su susceptibilidad a la precipitacion de fases fragilizantes cuando son
sometidos a ciclos térmicos. En este trabajo se analizaron los efectos de distintos PWHT en la tenacidad a fractura y en
la resistencia al impacto de uniones soldadas de un acero superduplex EN 1.4507. Los ensayos fueron realizados tanto en
el cordon de soldadura como en la zona afectada térmicamente (ZAT). Las superficies de fractura fueron analizadas por
microscopia electronica de barrido (MEB), mientras que el seguimiento de las transformaciones microestructurales fue
realizado mediante microscopia optica y de transmision (MET). Los resultados muestran que sélo dos de los cuatro
PWHT considerados conducen a un incremento de tenacidad en la ZAT. Sin embargo, en ambos casos la tenacidad del
cordon disminuy6 en comparacion con el acero sin tratamiento térmico.

ABSTRACT

Post Welding Heat Treatments (PWHT) are frequently used in order to diminish the magnitude of the high residual
stresses generated on welding. But in duplex stainless steels there is an additional problem related to their susceptibility
to intermetallic phase precipitation when they are exposed to thermal cycles. In this work, the effects of different PWHT
on the fracture and impact toughness of welded unions of a superduplex steel EN 1.4507 were analyzed. Tests were
realized both in the weld joint and in the HAZ. The toughness was evaluated by means of the critical values of CTOD
and the fracture surfaces were analyzed by scanning electron microscopy (SEM). The analysis of the microestructural
transformations was done by means of optical microscopy and transmission electron microscopy (TEM). The results
show that only two of the four PWHT considered lead to an increase of toughness in the HAZ. Nevertheless, in both
cases the toughness of the welded joint diminished compared to the steel without thermal treatment.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Metalicos y Hormigon.

PALABRAS CLAVE: Aceros duplex, Soldadura, Tenacidad.

1. INTRODUCCION Por otra parte, h seleccion del tratamiento de alivio de
tensiones correcto es muy importante debido a la
Los aceros inoxidables duplex se clasifican entre los de susceptibilidad de estos aceros a la formacion de fases
primera, segunda y tercera generacion, en funcion del intermetalicas y otros precipitados en el rango de 300°C
contenido creciente en nitrogeno incluido en su a 1050°C [4-5]. Basicamente se puede dividir en dos el
composicion. Los duplex de primera generacion tienen rango de temperaturas, dependiendo de los precipitados
buenas caracteristicas mecanicas pero presentan formados. A temperaturas en el rango de 300°C a 550°C
limitaciones luego de ser soldados. Esto se debe a una [6-7] se encuentra que el mecanismo principal de
excesiva cantidad de ferrita presente en la zona afectada fragilizacion es la precipitacion de la fase a', ya sea por el
térmicamente (ZAT) y la consecuente pérdida de nucleaciéon y crecimiento o por descomposicion
tenacidad y de resistencia a la corrosion. Al alear los espinodal. En el rango superior de temperaturas una
aceros duplex con nitrégeno se logran en la ZAT gran diversidad de precipitados pueden aparecer, siendo
tenacidades y resistencias a la corrosion similares a las los principales la fase sgma, la fase chi, nitruros de
del material base, debido a que este elemento es un cromo y carburos [8-12].

fuerte estabilizador de la fase austenita [1-3].
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Esta susceptibilidad a la precipitacion de fases
indeseadas se ve incrementada con el aumento en los
porcentajes de cromo y molibdeno [5]. De esta forma, los
aceros de tercera generacion son los mas proclives a
este fenomeno de precipitacion, lo que dificulta la
seleccion del PWHT optimo. Esta buisqueda de un
compromiso entre el alivio de tensiones residuales y la
precipitacion de fases indeseadas dio origen a esta
investigacion. En este trabajo se ha analizado la
influencia de cuatro PWHT en la resistencia a fractura
mediante ensayos Charpy y de tenacidad a fractura con
el fin de determinar cual de ellos podia resultar mas
adecuado para su aplicacion a nivel industrial.

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

El acero estudiado es un EN 1.4507, cuyo nombre
comercial es Uranus 52N+. Su composicién quimica se
presenta en la Tabla 1, y su microestructura esta
compuesta por un 53% de ferrita y un 47% de austenita.
Este acero comercial fue producido y soldado por
Arcelor Industeel. La soldadura fue realizada mediante el
sistema FCAW (Flux Cored Arc Welding), y se efectu6
sobre planchas de 20x250x500 mm con electrodo de
aporte ESAB OK 14.28. Se efectuaron nueve pasadas
para configurar cada cordén de soldadura. Previamente
al proceso de soldeo, las planchas fueron sometidas a
un tratamiento de homogenizacion a 1100°C durante 40
minutos con temple en agua para asegurar la ausencia de
fases perjudiciales.

C Mn
0,012 0,98

Cr
254

Ni
6,6

Mo
3.6

Cu N
1,65 024

Tabla 1. Composicion quimica del acero estudiado

A partir de un trabajo previo [13] se eligieron 4
tratamientos térmicos (550, 600, 650 y 700°C con una
hora de exposicion y posterior temple) como posibles
PWHT, ademas de la condicion as welded. La
orientacion de las entallas fue T-S, dado que se
considerd la condicion mas critica para las soldaduras.
Para cada una de ellas se mecanizaron 6 probetas Charpy
V para efectuar ensayos de resiliencia, colocando en 3
de ellas la entalla en el cordén de soldadura y en otras 3
en la ZAT. Para la ejecucion de los ensayos de
tenacidad de fractura se mecanizaron 4 probetas SENB
(Single-Edge Notched-Beam) de seccion cuadrada de
20x20 mm por cada condicion, situando 2 entallas en el
cordon y otras 2 en la ZAT. La ubicacion de las entallas
correspondientes a la ZAT fue a 0,5 mm respecto al
cordon de soldadura. Las entallas para los ensayos de
tenacidad fueron mecanizadas por electroerosion, siendo
del tipo chevron para favorecer la obtencion de un frente
plano en el crecimiento de la prefisura. Las prefisuras
fueron generadas en una maquina de resonancia
RUMUL a frecuencias del orden de 250 Hz y con una
relaciéon de carga R = 0,1. Los ensayos de tenacidad
fueron realizados en una camara ambiental a 0°C, con
una maquina servohidraulica INSTRON, y la apertura de
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la fisura fue monitorizada por un extensémetro tipo COD
(Crack Opening Displacement). La tenacidad fue
medida mediante la técnica de CTOD (Crack Tip
Opening Displacement) siguiendo la norma BS 7448
[14], debido a que se esperaba que la deformacion
plastica producida en la probeta imposibilitara la
aplicacion del estandar Kc. Por lo tanto, para el calculo
de la tenacidad era necesario un analisis elasto-plastico
y se optd por tomar el valor del CTOD critico, por su
amplia utilizacion en el calculo de tenacidades de
soldaduras [15]. Posteriormente, las superficies de
fractura fueron analizadas mediante microscopia
electronica de barrido, con el objeto de identificar los
mecanismos de fractura.

La preparacion de las muestras para las observaciones
metalograficas se hizo mediante un pulido con papel
abrasivo hasta papel 1200, luego electropulido con un
electrolito de 95% de etanol y 5% de acido perclérico a
un voltaje de 45 V durante 10 segundos vy
posteriormente  se continuo con un ataque
electroquimico con acido nitrico concentrado y un
voltaje de 1,3 V durante 2 minutos. La observacion por
MET (Microscopia Electronica de Transmision) fue
efectuada sobre el material sin soldar sometido a los
distintos tratamientos térmicos. Esta se llevo a cabo
utilizando un microscopio JEOL 1200, funcionando a un
potencial de aceleracion de 120 kV. Las muestras se
prepararon a través de un pulido mecénico hasta
alcanzar espesores de 20 a 40 mm, para posteriormente
conseguir el orificio central mediante un electropulido
con una solucion de 95% en volumen de butoxietanol y
5% de acido perclorico a un potencial de 35 V. La
identificacion de los precipitados fue hecha con
patrones de difraccion de electrones o por su morfologia
y sitio de precipitacion cuando eran demasiado
pequefios para la obtencion de patrones.

300

250

mn /
°
g 200
2 / —e— Material Base
g 150 —a— ZAT —
g / —a— As weld
% 100
[
2 /

—

50 A—l’//—‘t—'_‘.’_'

0 . T T
-100 -50 0 50
Temperatura (°C)

100

Figura 1. Curvas de transicion ductil-fragil para el
material base y la soldadura.

3. RESULTADOS

En la figura 1 se pueden ver las curvas de transicion
ductil-fragil del material base, cordéon de soldadura y
ZAT. Se observa que, aunque la temperatura de
transicion ductil-fragil (TTDF) no se ve muy afectada,
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Figura 2. Efecto de los tratamientos térmicos en las
curvas de transicion ductil-fragil. a) Soldadura, b) ZAT.

el nivel de tenacidad que es alcanzado en h meseta
superior es muy inferior con respecto al material base,
tanto para la soldadura como para la ZAT. También se
puede apreciar que la tenacidad en la ZAT es
ligeramente superior que en la soldadura.

En la Figura 2 se observa el efecto de los distintos
PWHT en las curvas de transicion ductil-fragil. Se puede
apreciar que el tratamiento a 550°C produjo un
incremento en la tenacidad de la soldadura que se
tradujo en una disminucion de la TTDF, mientras que los
otros tratamientos fueron perjudiciales. El tratamiento a
600°C produjo un leve incremento en la TTDF, el cual es
mas acusado a 650°C. En el caso del tratamiento a 700°C,
ni siquiera a temperaturas de ensayo elevadas (i.e.
200°C) se superan los 15 J.

Por lo que respecta a la tenacidad al impacto de la ZAT,
se aprecid que tan solo el tratamiento térmico a 700°C
resulta perjudicial, siendo el de 600°C el que ofrece una
mejor respuesta. Al igual que para la condiciéon as
welded, se encuentra que para los PWHT la resiliencia
de la ZAT es claramente superior a la resiliencia de la
soldadura. Cabe destacar, que la caida de tenacidad del
material base al pasar de 20°C a 80°C pudo deberse a que
para esta Gltima temperatura se observo que el frente de
fractura se habia desviado de la ZAT a la soldadura.
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Figura 3. Ejemplo de los tipos de curva ¢ y m
encontrados en los ensayos de tenacidad a fractura.

La mayoria de los ensayos de tenacidad de fractura
mostraron curvas carga vs. COD del tipo m, con
excepcion de las soldaduras sometidas al tratamiento
térmico a 700°C que presentaron curvas tipo ¢ (Figura 3).
Las curvas tipo m estan asociadas a ensayos en los que
hay un crecimiento estable de la grieta antes de la
ruptura final, existiendo una clara correspondencia entre
este tipo de curva y las probetas més tenaces. Ademas,
en estos ensayos se observo wna gran deformacion
pléstica, no llegando a producirse la rotura por completo
de las probetas, sino que quedaba un gran ligamento
remanente. Las curvas tipo ¢, que no presentan un
crecimiento de grieta antes de la propagacion inestable,
estuvieron asociadas a las probetas menos tenaces. En
este caso, se encontro un menor nivel de deformacion
pléstica y la fractura se extendi6 por todo el ligamento de
la probeta.

Los valores de tenacidad a fractura de la unién soldada
presentaron la misma tendencia que los valores de
resiliencia. Se puede observar que los distintos PWHT
produjeron descensos en la tenacidad a medida que se
elevaba la temperatura, hasta el punto que a 700°C la
tenacidad es apenas el 25% de la correspondiente ala
condicion as welded. Cabe destacar que todos los
valores de CTOD( (incluyendo el del estado as welded)
fueron inferiores a 0,10 mm, cifra que suele ser el limite
recomendado en las soldaduras de estos aceros para
aplicaciones estructurales [16].

En los ensayos realizados en la ZAT se puede apreciar
que los PWHT a 550 y 600°C tiene un efecto positivo,
obteniéndose valores superiores a los 0,15 mm. Sin
embargo, el tratamiento a 650°C no mostré ninguna
mejora significativa y a 700°C se encontr6 nuevamente
una acusada fragilidad.

4. DISCUSION

Los resultados de los ensayos mecanicos efectuados
muestran que la elevada tenacidad del acero superduplex
estudiado se pierde en gran proporcion después
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Figura 4. Montaje de micrografias de las distintas microestructuras, partiendo del cordén a la izquierda, la ZAT en el
centro y el material base a la derecha.

de la operacion de soldadura efectuada. Estos
descensos en la tenacidad solian estar atribuidos a
soldaduras que producian un elevado porcentaje de fase
ferritica [17] pero, como se puede apreciar en la Figura 4,
en la soldadura analizada se encontr6 una mayor
cantidad de austenita (59%) que de ferrita. Esto se debe
a la adecuada eleccion del material de aporte que, al ser
muy rico en niquel y nitrogeno, favorece una rapida
precipitacion de la austenita.

a) - -80
—.— CTODc

. 0154 = Charpy | ?:
E 3
= )
o 0104 i e e e e 0.10 mm...4o ~
Q S
o [
5 5
O 05 % l20 =
(7]

[}]

o 14

0,00 T T T T T 0
AsWeld 550°C  600°C  650°C  700°C
Tratamiento térmico
b 0,40- 160

—e+—CTOD_ ?,

€ 0,30 Charpy [ 3
E 3
o’ 0,201 ©
[%]

o 2
o 2
Q

14
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Figura 5. Influencia de los PWHT en la tenacidad de las
soldaduras. a) Cordon de soldadura; b) ZAT.

Los distintos tratamientos PWHT considerados no
lograron restaurar la tenacidad del material (CTOD¢ = 0,6
mm). Sé6lo se aprecié una influencia positiva en las ZAT
a las temperaturas de 550 y 600°C (Figura 5b). Solamente
en estos casos el efecto de alivio de tensiones
residuales demostro6 ser efectivo y simultaneamente no
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favorecio la precipitacion de fases no deseadas. Para el
cordén de soldadura, la influencia de los PWHT
térmicos fue desfavorable en todos los casos (Figura
5a). Probablemente un factor que tuvo influencia en los
bajos valores de tenacidad fue el utilizar electrodos del
tipo rutilico, los cuales es conocido generan soldaduras
con altos porcentajes de oxigeno [17-18].

Tanto en la condicion as welded como en los
tratamientos a 550, 600 y 650°C, la fractura mostré un
aspecto ductil, pero revelando la existencia de
inclusiones y de poros (Figura 6a). En las ZAT, por otro
lado se observaron fracturas también ductiles pero con
presencia de grietas secundarias o delaminaciones
(Figura 6b), las cuales se relacionan con la
microestructura bandeada del material base. El bandeado
observado estuvo claramente relacionado con la
precipitacion de fases indeseadas. Esto se pudo
comprobar en el estudio previo [13] donde se realizaron
observaciones por MET del material base luego de los
tratamientos térmicos analizados en este trabajo.

Para el cordon de soldadura sometido al PWHT a 700°C
se pudo observar una fractura mixta con zonas ductiles y
fragiles, quedando en evidencia la microestructura tipo
Widmanstitten fruto de la solidificacion (Figura &).
Utilizando EDS (Energy Dispersive Spectrometer) para
conocer la composicion quimica de las dichas zonas
fragiles, se detectaron altos porcentajes de cromo y
molibdeno. En el estudio previo realizado [13] se
identificd la precipitacion de fase S en las interfases
austenita-ferrita luego del tratamiento térmico efectuado
en el material base (Figura 7). Estos hechos sugieren que
el motivo de la gran caida en tenacidad que se encontr6
para este tratamiento térmico se debe a la precipitacion
de la fase s.

Otro punto llamativo es la excelente correlacion lineal
que se encuentra entre los valores de resiliencia y
tenacidad a fractura (Figura 8). Si se realiza una regresion
lineal a dicha figura se puede obtener la siguiente
expresion (1):

CTOD( (mm) = 2,58.10” Resiliencia (Joules) (N
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Figura 6. Superficies de fractura del material. a) Fractura ductil presentada para la condicidon as welded; b) Delaminado en
enla ZAT de la condicidn as welded; ¢) Zonas fragiles en el cordon para el PWHT a 700°C.

A partir de la relacion (1) se podria tener una estimacion
del valor de CTODg, en funciéon de un ensayo mucho
mas rapido y simple como es el Charpy. La tendencia
lineal encontrada estd en acuerdo con la relacion
K, ’= m, Resiliencia [19], teniendo en cuenta que
KIC =m; CTODI/Z.

Figura 7. Micrografia obtenida por TEM en donde se
aprecia la fase s en borde grano y los Cr,N (PWHT
700°C, 1 hora y posterior temple en agua).
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Figura 8. Correlacién entre los valores de los ensayos
Charpy y los de ensayos CTODc.
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5. CONCLUSIONES

Las conclusiones que se extraen de este trabajo sobre el
efecto de tratamientos postsoldadura en aceros
inoxidables duplex son:

1) Aun cuando un gran porcentaje de austenita
fue obtenido en el corddn, se encontrd una
fuerte pérdida de tenacidad con respecto al
material base.

La precipitacion de fase s producida por el
PWHT a 700°C condujo a fracturas fragiles.

3) El efecto de alivio de tensiones fue efectivo tan
s6lo a 550 y 600°C en las ZAT, pero atn en
estos casos conllevaron una disminucién de la
tenacidad de la soldadura.

Una excelente correlacion lineal fue encontrada
entre los valores de CTOD¢ y Charpy, lo que
permitiria una rapida estimacioén de los valores
de tenacidad a fractura.

2)

4)
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ANALISIS DE LA ROTURA DE UN PERNO DE SUJECION DE UN SISTEMA
DE ANDAMIAJE
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Resumen. Este trabajo pretende esclarecer las causas que condujeron a la rotura del perno de sujecion de un
andamiaje. Para ello la superficie de rotura de este componente ha sido exhaustivamente analizada empleando
microscopia electronica. El material ha sido caracterizado desde un punto de vista mecéanico y de fractura.
Finalmente, el fallo fue analizado siguiendo las recomendaciones del procedimiento europeo para la evaluacion

de la integridad estrctural, FITNET.

Abstract. This paper aims to clarify the causes which led to the collapse of the fastening bolt of a scaffolding.
To do this, the fracture surface of this component has been exhaustively analysed by means of electronic
microscopy. The material has been characterised from mechanical and fracto-mechanical points of view.
Finally, the failure was analysed following the recommendations of the European structural integrity procedure

FITNET.

1. INTRODUCCION

En el momento en el que un operario procedia al
desmontaje de un andamio, el Gnico perno que actuaba
como sujecion del médulo que el obrero se disponia a
retirar fall6 de forma subita, cuando tUnicamente
soportaba el peso del propio obrero. Como
consecuencia, el trabajador se precipito al nivel de suelo
desde una altura aproximada de 4 metros, resultando
herido de consideracion. La Fig. 1 muestra el perno en
el instante de su recepcidon en el Laboratorio de
Materiales de la Universidad de Cantabria.

Este trabajo se plantea, por lo tanto, el esclarecimiento
de las causas que motivaron el fallo del componente.

Fig. 1. Perno en el momento de su recepcion
2. TIPOLOGIA DEL SISTEMA DE ANDAMIAJE

La tipologia de andamiajes en que se enmarca la
estructura accidentada es comunmente empleada para

facilitar las operaciones de vertido y vibrado del
hormigén del encofrado del muro al cual se adosa el
andamio (Fig.2). Esta mision principal no impide que la
citada estructura sea empleada también como pasarela
para facilitar el transito entre diferentes puntos de la
obra.

Fig. 2. Sistema de andamiaje

Debido a la funcién de auxilio a las labores de
hormigonado, los procesos de montaje y desmontaje han
de repetirse con elevada frecuencia, lo cual motiva que
estas operaciones deban presentar la minima
complejidad posible. De esta forma, una pasarela de
tablones de madera reposa en modulos o consolas
metalicas, equidistantes entre si con un Unico perno
como sujecion al encofrado adyacente, lo que facilita en
gran medida su colocacion y retirada. Esta disposicion
puede contemplarse también en la Fig.2
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Por otro lado, el perno que actia como sujecion esta
constituido por una barra roscada, de diametro nominal
14,65 mm, con una cabeza soldada actuando como tope
(Fig.3). Habitualmente, tras su colocacion, los pernos
son fijados mediante una tuerca, sin embargo, la barra
fracturada carecia de la misma

Fig.3. Tipologia del perno fracturado

3. CONSIDERACIONES ESTRUCTURALES

El peso del mencionado andamio, asi como las cargas
de servicio que soporta descansan sobre idénticas
consolas metalicas espaciadas una distancia de 2 metros.
Ante la actuacion de una carga P en el punto mas
desfavorable posible para la sujecion que es el extremo
mas alejado del encofrado, el perno estaria sometido a
un esfuerzo cortante de valor precisamente P (Fig. 4).

0,9 m

_ :H%

el

0.9

b
| e
Fig. 4. Esquema estructural

Del mismo modo, para la seccion de rotura, localizada
concretamente en el contacto entre consola y encofrado,
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el perno estaria sometido a momento flector, bajo la
actuacion de la mencionada carga P, igual a 30-P
(mm-unidades de carga).

p/e T

60 mm

Pse

Fig. 5. Solicitaciones en el perno fisurado

4. CARACTERIZACION DEL MATERIAL

Para la determinacion de las propiedades mecanicas del
material constituyente del perno, se llevd a cabo un
ensayo de traccion sobre una probeta normalizada [1],
mecanizada a partir de una de las mitades del perno
fracturado. La curva tension-deformacion obtenida de
este ensayo se muestra en la Fig. 6, siendo sus
parametros representativos los que se resumen en la
Tabla 1.

800

700 -
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500 -

400 4

o (MPa)

300 -

200 -

100 -

0,006 0,008 0,01 0,012

€

0 0,002 0,004 0,014
Fig.6. Curva Tension-Deformacion

Tabla 1. Parametros representativos del ensayo traccion

Limite de proporcionalidad 550 MPa.
Limite elastico (0,2%) 670 MPa.
Tension de rotura 689 MPa.
Moddulo de Young 181000 MPa.

Se realiz6 también un ensayo de tenacidad sobre una
probeta PCCv (Charpy prefisurada) mecanizada a partir
de un perno del mismo lote que el accidentado, no
obteniéndose un resultado valido para la determinacion
de K|, de acuerdo con [2], pero que sin embargo puede
ser empleado en el analisis de una forma conservadora
ya que representa una cota inferior del valor real de
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tenacidad a fractura. El valor obtenido en este ensayo
fue Ky = 55 MParm'”.

5. ESTUDIO DE LA SUPERFICIE DE ROTURA

Han sido tomadas varias macrografias de la superficie
de rotura y se ha llevado a cabo un microanalisis de la
misma al objeto de determinar a) la forma y tamafio de
la fisura critica que condujo a la fractura del
componente y b) los mecanismos que han provocado la
iniciacion y propagacion de la fisura y el posterior
desgarro.

Las observaciones macrograficas (Fig. 7) revelan la
existencia de tres zonas bien diferenciadas. Una primera
zona correspondiente a una fisura inicial que se ajusta a
la forma que se puede contemplar en la Fig. 7. La
tipologia de esta fisura, semejante a otras encontradas
en trabajos previos para componentes trabajando en
parecidas condiciones de carga [3-5], asi como el
estudio micrografico de esta primera zona (Fig. 8),
certifican, como cabia esperar, que la fisura se ha
generado por efecto de la actuacion de un esfuerzo
cortante, sin poder descartar tampoco la posible
presencia de un momento torsor.

Fig. 7. Macros de la superficie de rotura

' 100pm ! Electron Image 1

Fig.8. Micrografia zona 1

Mas alla de esta fisura, (zona 2) las micrografias han
detectado, entre otros mecanismos, la presencia de

clivajes (Fig.9), indicadores del fallo fragil a partir de la
existencia de una fisura critica.

i 100pm ' Electron Image 1

Fig.9. Micrografia zona 2

Finalmente puede diferenciarse una tercera zona
correspondiente al desgarro ductil, que provoco el fallo
en ultima instancia. Las micrografias tomadas en esta
region, como cabia esperar, desvelan la presencia de
microhuecos (Fig. 10).

100pm Electron Image 1

Fig 10. Micrografia zona 3

6. ANALISIS DE FALLO

El estudio de la superficie de rotura permite realizar
algunas hipotesis sobre el proceso que condujo al fallo
final del componente:

1. En un primer periodo se generd una fisura
inicial, coincidente con la zona 1, debido a la
actuacion de cargas torsoras o cortantes. Este
proceso se vio seguramente acelerado por la
presencia de agentes favorables para la
corrosion, tales como el agresivo ambiente de
la obra y que la seccion de rotura se localiza en
el contacto entre consola y encofrado, que es
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una zona propicia para el depdsito de material
COITOSIVO.

2. Tras alcanzar la fisura un tamafio critico se
produjo el fallo generalizado del componente
estructural, avanzando rapidamente la fisura
hasta alcanzar toda la zona 2, presumiblemente
debido a la actuacion de alguna carga de
magnitud importante.

3. Finalmente tuvo lugar el accidente resefiado, en
el que el componente culminé su fractura. En
virtud de las observaciones realizadas sobre la
superficie de rotura, y de la pequefia magnitud
de la carga que causo el fallo en tltimo término
(peso del operario), se puede postular que en
ese momento Unicamente la zona 3 actuaba
como ligamento resistente en la seccion
fisurada.

Con la ayuda del procedimiento europeo para la
evaluacion de la integridad estructural FITNET [6], se
realizé un analisis conducente a determinar la magnitud
de las cargas que produjeron el fallo del componente
(etapa 2).

Para la realizacion de este estudio, la fisura inicial fue
idealizada de acuerdo a la forma de la Fig. 11. Para esta
geometria, el momento flector capaz de causar el
colapso plastico de la seccion fisurada es de 137 N-m.
Recurriendo al compendio de soluciones del
procedimiento FITNET, se obtiene igualmente Ia
expresion del Factor de Intensidad de Tensiones
correspondiente a la geometria idealizada de la seccion
fisurada. Con estos datos, junto con los extraidos de la
caracterizacion del material, es posible analizar la
fractura del componente con la ayuda de un Diagrama
de Fallo (FAD), tal y como propone el mencionando
procedimiento FITNET. El FAD reproducido en la
Fig.12 representa la situacion analizada.

Fig. 11. Idealizacion de la fisura
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Fig. 12. FAD correspondiente al caso analizado

El punto de interseccion entre la Linea de Fallo y la
recta correspondiente a la evolucion del componente
representa la situacion critica que da paso a la rotura del
perno. Esta situacion viene caracterizada por unos
valores de los pardmetros adimensionales del FAD que
son:

K
K, =— =069 (1)
mat
M
L, =——=096
™, )

A partir de estos valores es inmediato tener una
estimacion de la magnitud del momento flector que
condujo al fallo de la estructura:

M, = 132 N'm

Teniendo en cuenta la configuraciéon de la estructura
(Fig. 4 y 5), este momento critico pudo alcanzarse
mediante diversas situaciones de carga. A modo
orientativo aqui se analizan dos posibilidades: carga
uniformemente distribuida por toda la pasarela y
actuacion de una carga concentrada.

Para la primera de las hipdtesis (carga uniforme), el
valor capaz de producir el fallo seria 440 kg./m”. Para el
caso de la actuacion de una carga concentrada, se han
analizado diversas ubicaciones, resumiendo los
resultados en la Fig.13
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440 kg

590 kg,

880 kg

1760 ka. \j

Fig.13. Analisis de la carga de rotura

Se ha analizado igualmente la carga capaz de producir el
colapso plastico del ligamento remanente tras la fractura
(zona 3), y, de nuevo, considerando diferentes
ubicaciones para la actuacion de una carga concentrada,
han sido hallados, a modo orientativo, los valores
capaces de producir el fallo en ultimo término. Estos
resultados se muestran en la Fig. 14, donde se pone de
relieve que los valores obtenidos son del mismo orden
de magnitud que el peso de una persona, confirmando
las hipotesis de partida realizadas.

i

20 kg,

Fig.14. Analisis colapso plastico del ligamento
remanente

8. CONCLUSIONES

Teniendo en cuenta los analisis llevados a cabo, la
secuencia de fallo del componente puede explicarse
atendiendo a la existencia de tres etapas o sucesos bien
diferenciados:

- Formacién de la fisura inicial. Los factores que
condujeron al desarrollo de dicha grieta fueron la
actuacion de importantes cargas cortantes o
torsoras, favorecidas por la presencia de agentes
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ambientales agresivos, al ubicarse la fisura en
una region de deposito de material corrosivo.

- Propagacion fragil. Presentando el componente la
fisura inicial anteriormente descrita, la accion de
una carga de importante magnitud hizo propagar
rapidamente la grieta inicial, hasta dejar al perno
con un ligamento remanente de muy reducidas
dimensiones. De acuerdo con los analisis
practicados parece mas razonable la hipotesis de
que el fallo estuvo motivado por la actuacion de
una carga concentrada mas que por efecto de una
carga uniformemente distribuida dado lo
improbable de que se dispusiese una carga
cercana a los 500 kg/m® sobre la estructura
accidentada. Esta etapa constituyé la fractura
propiamente dicha del perno. Sin embargo no
supuso la ruina de la estructura debido
probablemente al arriostramiento que, sobre la
consola con el perno dafiado, realizaron las
consolas adyacentes.

- Fallo final. En ultimo término, tuvo lugar el
conocido accidente, cuando un operario se colgo
literalmente de la consola sujeta exclusivamente
por el componente fisurado. Los analisis
corroboran la hipotesis de que, en este momento,
la seccion resistente era un ligamento de
reducidas dimensiones.
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RESUMEN

En el presente trabajo se realiza un estudio experimental de la tenacidad a la fractura sobre dos familias de gres
porcelanico pulido comercial de fabricacion nacional, mediante técnicas de microindentacion en régimen de saturacion
plastica con formacion de grietas tipo Palmqvist en los vértices de la marca, y se relaciona ésta, junto con la dureza, con
la resistencia a la abrasion de las mismas empleando modelos analiticos. El estudio estadistico del conjunto de datos
experimentales obtenidos incluye una discusion sobre la dispersion de las medidas, sus valores medios y el ajuste a
distribuciones de Weibull de las series de resultados de la tenacidad a la fractura, concluyendo que (i) el modelo de
Weibull resulta adecuado para describir la tenacidad a la fractura en este tipo de materiales ceramcicos y (ii) que uno de
los dos tipos de gres porcelanico estudiados presenta una distribucion unimodal mientras que en el otro ésta es bimodal.

ABSTRACT

An experimental study on fracture toughness is presented in two different kinds of polished Spanish porcelain
stoneware tiles in this paper. Microindentation techniques were used to determine fracture toughness, with the presence
of Plamqvist cracks. Analitycal models with hardness and fracture toughness allowed us to know abrasive wear
resistance. A statistical study has been carried out, analysing mean values and standard deviation of all the mechanical
properties which were calculated. Fracture toughness was adjusted to a Weibull distribution in both types of the studied
ceramics and it was possible to observe how this distribution fits well to describe and to model fracture toughness in
porcelain stoneware tiles. Bimodal tendencies were observed in one of the families studied when adjusting with
Weibull distribution, and their meaning have been analysed.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Ceramicos y Polimeros

PALABRAS CLAVE: Gres Porcelanico, Tenacidad a la Fractura, Microindentacion.

1. INTRODUCCION La dindmica del mercado de estos materiales y la fuerte
competencia internacional, obligan a una mejora

Bajo la denominacion general de gres porcelanico se constante en el comportamiento fisico-quimico y
hace referencia al conjunto de baldosas ceramicas mecanico de este producto, asi como a un incremento en
comerciales comprendidas en el grupo Bla (Baldosas la exigencia de los niveles de aseguramiento de la
ceramicas prensadas en seco con absorcion de agua calidad de los mismos.
E<0.5%) y regidas por la norma ISO 13600 y UNE 67-
087. Se trata de un producto vitrificado en toda su masa Pese a la fragilidad que presentan los productos
y muy compacto, cuya formulacion en verde esta ceramicos tradicionales, estos tienen una larga tradicion
constituida por feldespatos, arcillas blancas, cuarzo y como materiales para solerias y revestimientos. La
caolin (como sustancias principales), prensado en seco, mejora funcional y estética de estos productos conduce
tradicionalmente no esmaltado y sometido a una unica a ceramicas de ultima generacion para usos
coccion. Los pavimentos y revestimientos de gres tradicionales entre las que se encuadra el gres
porcelanico presentan, como caracteristicas esenciales, porcelanico.
una porosidad extremadamente baja, que le confiere
excelentes propiedades mecéanicas y quimicas y le El caracter relativamente reciente del producto y el
impide la absorcion significativa de agua. Se trata de un fuerte dinamismo del sector industrial en cuanto a
producto cuyas tasas de venta han experimentado en el nuevas formulaciones y desarrollos asi como a la
ultimo periodo un significativo crecimiento ocupando implantacion de nuevas tecnologias de procesado, tiene
un nicho de mercado cada vez mayor que se cimienta como consecuencia que la mayoria de los estudios
sobre sus cualidades mecanicas y su atractiva apariencia realizados hasta la fecha incidan sobres estos aspectos,
estética. quedando relegado el estudio del comportamiento

mecéanico a la verificacion del cumplimiento de los
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estandares preestablecidos. En este ambito, las técnicas
de caracterizacion basadas en microindentacion poseen
una serie de caracteristicas deseables como son su
reducido coste de ejecucion, rapidez de aplicacion y la
reducida cantidad de material que requieren para
efectuar los ensayos, por lo que presentan una amplia
aplicabilidad tanto a nivel cientifico como industrial.
Por este motivo, se ha recurrido a este tipo de técnicas
en el presente trabajo, a partir de las cuales se han
determinado las propiedades de dureza, tenacidad a la
fractura y resistencia al desgaste por efecto de la
abrasion. Para completar el estudio y lograr conocer
mejor el comportamiento de la tenacidad a la fractura en
el gres porcelanico, se ha modelado para cada tipo de
material considerado, la evolucion de esta magnitud
mediante sendas distribuciones de probabilidad de
Weibull y se han analizado y discutido los diferentes
comportamientos observados.

2. MATERIALES Y METODOS

En el desarrollo de este estudio se emplearon muestras
de gres porcelanico pulido comercial de dos fabricantes
nacionales. Se denominaran a cada uno de los productos
GP1 y GP2, habiéndose dispuesto de un total de 6
probetas, de dimensiones aproximadas 30x30x8 mm’,
de cada uno de los géneros. Dichas muestras fueron
extraidas de sendos lotes de baldosas por un proceso de
seleccion aleatoria, y cortadas in situ con las
dimensiones indicadas sobre la losas originales.

En cada probeta, se realizaron un total de 35 punciones
Vickers a 1 Kgf y 10 Knoop a 100gf, 200gf y 300gf
(30 indentaciones en total), atendiendo a las
recomendaciones sobre la extension optima del campo
de medidas para caracterizar ceramicas mediante
ensayos de microindentacion expuestas por Jianghong
Gong [1].

Las coordenadas en las que se efectuaron las sucesivas
microindentaciones sobre cada probeta se obtuvieron
siguiendo rigurosamente los resultados originados por
un algoritmo de generacion aleatoria a partir de una
variable de distribucion de probabilidad uniforme,
creado para el presente estudio. Se utilizd6 un
microdurémetro marca Matsuzawa, modelo MXT?70,
con visor microscopico de 400 aumentos incorporado y
medidor de distancias de 0.1 pum de sensibilidad, para
efectuar las sucesivas micropunciones.

Para el calculo de la dureza Knoop de los gres
porcelanicos, se recurri6 a la formula clésica:

14,229 * L
S (1)
L [Kof ]
d [mm 7}

Las microindentaciones Vickers originaron un régimen
de saturacion plastica bajo el penetrador, apareciendo
morfologias de grieta tipo Palmqvist, [2, 3], pues el

474

cociente ‘c/a’, entre la longitud de la arista de la
indentacion mas la grieta inducida y la de la longitud de
la arista nicamente, en ninguna de las medidas super6
el valor 2.25. Para el calculo de la tenacidad a la
fractura se ha utilizado el modelo de Evans y Davis, [4]
que ha demostrado ser adecuado para materiales
ceramicos:

0.4
K, =0.4636 —f [EJ 107
a’ \Hy

F =-1.59-0.34B-2.02B* +11.23B° —24.97B* +16.32B°
B :log(%)

C ~

G 2x2

El estudio de la resistencia a la abrasion se efectud
mediante el modelo propuesto por Hutchings [5], cuya
validez para el uso en gres porcelanico ha sido
demostrada por T. Cavalcante y otros, [6]. De acuerdo
con este modelo, la resistencia a la abrasion puede
determinarse a partir de la medida del desgaste (Q),
mediante:

2

W!5d0s J 3)

Q=K —rrraor
AO,S K IOC.75 H 0.5

Donde:

- “k” es un coeficiente de ajuste dependiente del
material,

- “W?” es la carga aplicada,

- “A” es el area de contacto aparente,

- “d” es la longitud caracteristica media de la particula
abrasiva,

- “Kjc” es la tenacidad a la fractura local medida, y

- “H” es la dureza caracteristica del material.

En el presente trabajo se ha usado el coeficiente de
abrasion relativo (CAR), [7], que se ha redefinido a
partir del modelo original, para hacer depender a esta
variable s6lo de factores intrinsecos al material objeto
de desgaste:

Q-A%» 1

- ; (4)
Wl.25d O.Sk K|OC75H 0.5

CAR =

Las diferentes expresiones empleadas para determinar la
tenacidad a la fractura y la resistencia a la abrasion de
las probetas requieren, ya sea directa o indirectamente,
el conocimiento del valor de la relacion (E/H) de los
diferentes tipos de gres porcelanico estudiados; para
ello, se ha hecho uso de la féormula propuesta por
Marshall, Noma y Evans [8], que demuestra que este
valor puede determinarse, para materiales fragiles,
mediante el analisis de la huella generada por una
indentacion Knoop adecuada. Segun este estudio:
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b_1_ 0,45-(”) 6))
a 711 E

Donde:
- “b” es la diagonal menor de la huella del indentador

Knoop,

€9

a” es la diagonal mayor de la huella de dicho
indentador.

La naturaleza fragil del gres porcelanico, permite prever
que el modelo estadistico de fallo por el eslabon mas
débil se ajustard bien a su comportamiento en lo que a
tenacidad a la fractura se refiere, de ahi que se emplee el
ajuste de Weibull para caracterizar la distribucion de
medidas de esta magnitud.

3. RESULTADOS Y DISCUSION.

La obtencion de los diferentes valores de propiedades
mecanicas que se presentan a continuacion (Tabla 1.)
ha sido el resultado de aplicar directamente las
expresiones ya introducidas en el apartado anterior. En
el calculo del parametro caracteristico del desgaste por
abrasion (CAR), se han empleado dos alternativas; se ha
obtenido dicho parametro usando tanto la dureza Knoop
como la dureza Vickers,con la finalidad de verificar la
deformacion que puede aparecer en el caso de un
material heterogéneo con cristales de diferente tamafio
que pueden tener distinta orientacion. Los estudios ya
mencionados desarrollados por Calvacante [6] sobre la
validez de este modelo en gres porcelanico, emplean
una medida de la dureza Vickers calculada a partir de
las medidas de la huella dejada por el correspondiente
microindentador en régimen de saturacion plastica. En
el presente trabajo, ademas de aceptar esta metodologia,
se ha optado por complementar los valores del CAR
calculados segun [6], que se han denominado CAR-
Hv(Pq), con aquellos otros resultantes de emplear, en el
modelo de abrasion de Hutchings, el valor promedio de
la dureza Knoop de la probeta; a estas ultimas medidas
se las ha llamado CAR-Hk. Un anélisis de los resultados
obtenidos muestra como ambos procedimientos
originan valores medios de la resistencia a la accion de
la abrasion bastante similares entre si. Sin embargo la
desviacion tipica de las medidas es mucho menor en los
resultados de CAR-Hk que en los CAR-Hv(Pq), estando
este hecho motivado por haber utilizado en el calculo de
la dureza Knoop el valor medio obtenido para cada uno
de las probetas ensayadas por esta técnica, en vez de
tratar todo el conjunto de datos. Se considera mas
adecuada para conocer la resistencia a la abrasion del
material la alternativa de CAR-Hk frente a la de CAR-
Hv(Pq), por presentar una dispersion menor, estar la
primera contenida dentro del intervalo de CAR-Hv(Pq)
y parecer que se adecua mejor al mecanismo fisico de la
abrasion.

475

Los resultados relativos a los valores medios y las
desviaciones  caracteristicas de las  diferentes
propiedades mecénicas de los dos tipos de gres
porceléanico analizados se presentan en la siguiente tabla
resumen.

Familia GP1 GP2
Propiedad
HKk [GPa] 4.176+0.706 | 4.501+0.614
Kic [MPam®™] | 1.784+0.222 | 1.980+0.227
CAR-HV(PQ) | 0.313+0.077 | 0.274+0.058
[(GPa:(N/m0.5)0.25)-1]
CAR-HK 0.32140.036 | 0.285+0.030
[(GPa-(N/m0.5)0.25)-1]

Tabla 1. Resumen de las propiedades mecénicas
calculadas en los materiales sujetos a estudio.

Los valores obtenidos para las diferentes propiedades
mecanicas de los gres porcelanicos estudiados son
similares a los presentados por otros autores sobre
diferentes variedades de este material, [5, 9-10].

A la vista de dicha tabla, se puede concluir que el gres
porcelanico GP2 presenta mejores propiedades
mecanicas que el GP1, ya que los valores medios de su
dureza y tenacidad a la fractura son mayores, (7.8% y
11%, respectivamente). En el caso del Coeficiente de
Abrasion  Relativo, esta diferencia es mayor,
independientemente de la alternativa de calculo que se
emplee de entre las presentadas, llegando a ser
CAR(GP2) hasta un 12.5% menor que CAR(GP1), y
con ello, la resistencia al desgaste por abrasion en el
primero de los materiales mencionados, hasta un 14.2%
mayor que en el segundo. El material GP1, ademas,
muestra en sus magnitudes estudiadas una mayor
dispersion, tanto en términos relativos como absolutos,
lo que indica que se trata de un material sensiblemente
menos homogéneo en la distribucion de tamafio de los
cristales presentes que GP2, pudiendo deberse esto a
una falta de coccion del producto y/o a una insuficiente
molienda de las materias primas constitutivas.

El gres porcelanico se ha usado tradicionalmente como
soleria y revestimientos de fachadas. Para estas
aplicaciones, la dureza, la resistencia al desgaste
(abrasivo y erosivo) y minima adsorcion de suciedad,
son las propiedades mas importantes. En la busqueda de
nuevos nichos de mercado para este tipo de productos
se ha decidido extender el uso del gres porcelanico
hacia nuevas aplicaciones, tales como encimeras
sanitarias y de cocina, remates y otras piezas especiales.
En el caso de estos usos, los esfuerzos a los que se halla
sometido el material difieren sensiblemente de los que
se observan en las aplicaciones tradicionales,
apareciendo la flexion como uno de los dominantes. En
este caso, el conocimiento y control de la tenacidad a la
fractura en un material que es intrinsecamente fragil
resulta fundamental para garantizar un funcionamiento
satisfactorio de las piezas. Las medidas efectuadas para
la tenacidad a la fractura de ambos gres porcelanicos
estudiados se ajustan a distribuciones de Weibull segun
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confirman los test Kolgamorov-Smirnov realizados al
conjunto de valores experimentales, para un intervalo
de confianza del 90%. La obtencion de los parametros
de ajuste de los datos a variables aleatorias de Weibull
se ha efectuado mediante el método de los minimos
cuadrados.

En el caso de GP1, éste es un ajuste unimodal casi
perfecto (Figura 1.), con lo que se puede asegurar que,
en este tipo de gres porcelanico, el mecanismo de fallo,
tanto en las muestras que poseen mayor tenacidad de
fractura como en las que presentan menor, es unico. La
ecuacion de la funcion de densidad de probabilidad del
modelo estadistico de Weibull de GP1 es la siguiente:

P (Kic)=1- e_[KKfj

siendo m=9.3286,
K,=1.8815 MPa-m°®®

(6)

Weibull plot of GP1 Porcelain Stoneware Tiles Fracture Toughness
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Figura 1. Grafica de ajuste unimodal de la tenacidad a la
fractura de GP1 a una distribucion de Weibull.

El material GP2, por su parte, presenta un ajuste de
Weibull diferente al de GP1. En este segundo caso, los
valores experimentales se ajustan mayoritariamente a
una distribucion de Weibull cuya funcion de densidad
de probabilidad responde al siguiente modelo:

Prao (Kic)=1- e[KKfj

con m=10.882,
K,=2.0643 MPa-m®®

(7

Ademas, las muestras de GP2 con valores mas elevados
de la tenacidad a la fractura evidencian la existencia de
otro ajuste en el espacio representado, (Figura 2.), que
se hace segiin una recta de menor pendiente que la
principal y cuya distribucion de Weibull viene
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determinada por la siguiente funcion de densidad de
probabilidad.

P (Kic)=1- e_[KKfj

siendo m=7.0299,
Ko=2.0184 MPa-m®°

(®)

Esta clara manifestacion bimodal evidencia que el
material GP2 presenta dos mecanismos de fallo bien
diferenciados que controlan la tenacidad a la fractura,
permitiendo el segundo de los referidos que el material
alcance mayores regimenes de carga sin fallar. Para
intentar justificar este hecho se debe recurrir al estudio
microestructural y composicional del material, lo que
queda fuera del alcance del presente trabajo, [7, 10].
Estudios realizados por diferentes autores, demuestran
que este tipo de efectos puede tener diversos motivos,
desde un cambio en la morfologia de propagacion de la
grieta de fractura bajo el indentador (transicion de
morfologia Palmqvist a Half-Penny, [11]) hasta la
accion de la porosidad subsuperficial sobre la
superficial en la contencidén del avance de grieta, [10,
12].

Weibull plot of GP2 Porcelain Stoneware Tiles Fracture Toughness
4 T T T T T T

InIn[1/(1-Py)]

L y=10.8820* - 7.8871 - |

1.2
InKic

Figura 2. Grafica de ajuste bimodal de la tenacidad a la
fractura de GP2 a distribuciones de Weibull.

4. CONCLUSIONES.

1. El gres porcelanico GP1 presenta menor dureza,
tenacidad a la fractura y resistencia al desgaste por
abrasion que el GP2, asi como mayor dispersion en las
medidas experimentales realizadas.

2. La distribucion de probabilidad de Weibull
biparamétrica resulta apropiada para modelar y describir
la propiedad ‘Tenacidad a la fractura” en ambos
materiales.
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3. La tenacidad a la fractura en el gres porcelanico GP1
presenta un ajuste a Weibull unimodal muy exacto, por
lo que se puede afirmar que existe un Unico mecanismo
que controla el avance de grieta en dicho material.

4. En el gres porcelanico GP2, el ajuste de Weibull de la
tenacidad a la fractura se modela mejor como la
superposicion de dos distribuciones, también de
Weibull, lo que se manifiesta como una bimodalidad en
la representacion logaritmica de éste. Esta tendencia
bimodal, que se manifiesta en los items con mayores
K¢, indica que los mecanismos que controlan el avance
de grieta en GP2 son distintos dependiendo de la zona
donde se induce el fallo.

5. Se considera que, para una mejor comprension de las
propiedades mecéanicas obtenidas en los gres
porcelanicos vistos, se debe complementar el presente
estudio con otros que aborden la composicion y
microestructura de los materiales referidos.
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RESUMEN

Es frecuente que durante servicio los materiales ceramicos avanzados fallen debido a dafio por contacto. En el caso de
materiales fragiles, el principal modo de dafio es el desarrollo de una grieta cono. En el caso que exista una tension
residual, el factor de intensidad de tension de esta gricta cono se verd alterado, lo que implicard un cambio en la
geometria de la grieta cono (tanto el angulo como la longitud) que afectara a la resistencia mecéanica del componente.

En este trabajo se estudia la relacion entre tension residual y geometria de la grieta cono, utilizando un material
multicapa de alimina / alimina-circona que desarrolla tensiones residuales debido al desajuste entre la expansion
térmica entre capas, empleando para ello calculos por elementos finitos asi como observaciones experimentales. Se
modelan grietas largas con diferentes angulos y diferentes tensiones residuales con el objeto de determinar el angulo de
propagacion y la longitud de grieta en funcion de la tension residual externa.

Se muestra que la existencia de una tension residual de compresion hace disminuir el angulo, asi como la longitud, de la
grieta cono. La variacion del angulo y la longitud de la grieta se racionalizan para obtener una relacion semi-empirica.

ABSTRACT

The cause of failure of advanced technical ceramics during service is often damage produced by contact loading. In
ceramic materials, such damage has the form of a stable cone crack. The presence of residual stress influences the stress
intensity factors, which translates in a change of the geometry of the cone crack (angle, crack length), which will affect
the mechanical strength of the component.

In this work such influence is studied for an alumina / alumina-zirconia ceramic laminated material with residual stresses
due to the thermal expansion mismatch between layers, by means of experimental observations and calculations by the
Finite Elements Method. Developed long cracks are modelled with different angles, and the straight-propagation angle
is sought iteratively for several compressive or tensile residual stresses. In the same way, the crack length was calculated
as a function of external stress.

It is shown that the compressive residual stresses produce a decrease of the angle of propagation as well as a shortening
the crack length. The variation of crack angle and length are rationalised and normalised to obtain a general semi-
empirical law.

AREASTEMATICASPROPUESTAS: Fractura de Ceramicos o Polimeros.

PALABRAS CLAVE: Indentation, residual stress, laminated composites.

1. INTRODUCTION bifurcation[4], or compressive residual stress[5], among
others.

Advanced ceramic materials can be potentially used in
many technical applications due to the excellent In the case of compressive residual stresses, they are
properties of this class of materials, both in terms of usually generated during processing by stacking layers
chemical and thermal resistance and of mechanical and with different coefficients of thermal expansion (CTE).
tribological properties. However, ceramics present low In these composites the total stress intensity factor
toughness and structural reliability, which precludes acting on the critical flaw is reduced by the residual
their use when those parameters are critical. stresses, and consequently the strength is increased.
To improve these properties there are several However, in many applications, such as load bearings
alternatives, like phase transformations, controlled implants, or cutting tools, ceramic components are
microstructures, fiber reinforcement, or laminated subjected to localized contact loading, which is often the
structures[1]. In this latter approach there are several cause of failure or of loss of functionality, which
ways to increase strength or reliability, such as weak produces a distinctive type of damage and cracking
interfaces[2], crack shielding or deviation[3], crack compared to remote loading.

479



Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

A

r\\“““ﬁ-__.—f"" e

Figure 1. Scheme and critical parameters of Hertzian
cone crack

Resistance to this class of loading can be effectively
tested by mean of blunt (spherical or flat punch)
indentation. As an example, Guiberteau et al. evaluated
the damage accumulation in polycristalline brittle
materials by cyclic spherical indentation, highlighting
that a strong surface damage can be present without
major strength degradation[6].

The analysis of the contact of a blunt body is complex
and produces a distinctive damage sequence[7]: First,
the tensile stress in the surface nearby the contact radius
r causes surface flaws to develop circumferentially in a
shallow ring crack, wusually around the entire
circumference. Further downward propagation is abrupt,
for a higher load, driven by a mixed I+II mode, which
causes immediate kinking of the ring crack and growth
with an almost constant angle (a) which depends mainly
on the Poisson coefficient of the material[8], with the
formation thus of a cone crack. Propagation ceases when
the stress intensity factor equals the toughness of the
material. The stress intensity factor of the cone crack (K)
can be expressed, following Lawn[7], as:

P

K=c C3/2

(1

with ¢ a geometry coefficient and C the length of the
generator of a virtual entire cone, C=C+r/cosa, P the
indentation load, C the crack length, r the contact radius
and a the crack angle, as illustrated in figure 1. Another
expression for K based on high-order weight functions
was proposed in more recent years by Fett[9].

Predictions of the angle of propagation were derived
since 1967[10], when it was proposed that cone cracks,
as a first approximation, follow the direction
perpendicular to the maximum positive principal stress.
Despite of evidences of the approximate nature of the
assumption, which gave good results with unrealistic
values of coefficients of Poisson, it was only in recent
years that studies of crack propagation based on the
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actual evolving stress field were carried out, with
excellent agreement with experimental measures in
glass[8, 9, 11]. However, values of crack angles for
other materials are less reliable and difficult to find in
literature because polycristalline ceramics are not
usually transparent and therefore are not the preferred
materials for Hertzian fracture studies.

The geometry of cone crack has a remarkable influence
on the strength degradation of the material. In the
hypothesis that the amount of quasi-plastic damage is
negligible with respect to brittle damage, strength will
depend on the stress intensity factor acting on the cone
crack, therefore on the angle and length of such
crack[12].

The influence of residual stress on the first step of the
crack formation, that is, the formation of ring crack, was
observed and rationalised by Roberts et al.[13], and by
the authors under both static and cyclic fatigue loading,
for some alumina-based laminated systems, showing a
considerable improvement, consistent with the
increment in apparent toughness[14].

Up to the authors’ knowledge, no study has been
published regarding the influence of long-range residual
stress on the geometry of cone crack produced by
Hertzian indentation. In this work a study by finite
elements simulation is presented, and a model based on
long straight cracks has been developed. Results were
compared with experimental subsurface observations.

2. THEORY

In an unstressed material, cone crack produced by
Hertzian indentation propagates following the direction
for which K;=0, which is the direction of maximum
energy release rate. A change in the loading conditions
producing a K, * 0 will make the crack kink with an

angle b which can be expressed, for small values of
K, [15], as:

KII
b @2K— 2

If homogeneous non-local residual stresses are present
in the material, they produce stress intensity factors

K, , K, which superposes to the ones from indentation,

with consequent
propagation angle.

changes in crack length and

Therefore, supposing that residual stresses are biaxial
and uniform, for a crack of given C and a to grow
straight the residual stress should produce a mode II

stress intensity factor K|, which equals the K, from
indentation:
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Figure 2 Scheme of the crack initiation geometry
modelled

Klil +Kj =0 3)

as a first approximation from the infinite plate case, K|,
equals to:

K| =Ysina cosas ,v/c 4)
with Y=1.12.

Considering for simplicity straight cracks of arbitrary
given C and a, one can find the loading conditions
(indentation load, residual stress) necessary for the crack
to grow without kinking by solving equation (3).
However, K| in (3) refers to an hypothetical crack on

an arbitrary trajectory, whose analytical solution is not
straightforward and will depend on the length c,
especially if one considers the complication of the
presence of a crack in the complex stress field generated
by indentation.

The influence on crack length can be estimated in a
similar way: contributions from indentation and external
stresses sum in the total mode I stress intensity factor:

K, =K| +K/ (5)

with K| positive if the external stress is tensile, that is:

P .
K, :c(a)WJrYsmzaSr\/E (6)
where the expression of K, for the infinite plate has been
used for the contribution from residual stress.

Therefore, in presence of biaxial uniform residual stress
both a and c will change to a' and C', and the
equilibrium condition for K; can be written in an
approximated form as:

c@)——+¥s sina'yo =K,

o @)
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for c>>a.

As a first approximation, C can be evaluated from the
equation (7); however, the evaluation of the change in
angle is not trivial, as well as its influence on the
geometrical coefficients. Moreover, the problem is
expected to become more complex in presence of a not
uniform residual stress. Therefore a numerical analysis
is necessary in order to provide a general approach to
the problem, which takes into account both the crack
variation in angle and the equilibrium length.

3. EXPERIMENTAL

1) FEM analysis. A flat punch instead of a sphere was
chosen in order to simplify the model, since the
propagation angle is similar for both geometries[8].

Flat punch indentation (r=100 mm) was simulated with
the commercial finite elements software ABAQUS. A
rigid friction-free indenter was represented in an
axysimmetric model by applying vertical displacement
to the nodes corresponding to the contact area. Nodes
were free to move in the horizontal direction. The
element type was hexahedral quadratic.

In order to avoid the complexity of an incremental
simulation, straight well-developed cracks were
modelled with different angles (18-30°) and different
lengths (0.25-2 times the contact radius), where the first
step of the crack propagation, that is, the evolution from
ring to cone crack, was not simulated. However the kink
was modelled with a starting radius of 1.1 times the
contact radius, chosen arbitrarily but after experimental
obervations as it should have no influence on the crack
angle[11] for cracks of sufficient length. In absence of
the ring-cone transition it was arbitrarily chosen that all
cracks converge to the contact radius, as showed
schematically in Figure 2. Uniform biaxial residual
stress ranging from 0 to 500 MPa was applied as an
external uniform pressure on the vertical side of the
model.

The elastic constants of the material were those of
alumina (E=380 GPa, n=0.26); no plastic deformation
was considered.

The stress intensity factors K,,K, were calculated in
the unstressed material with the contour integral method
built into the software for several combinations of angle
a and length c. The kink angles b were evaluated using
the K, =0 criterion. Biaxial compressive or tensile
stress was then applied with a constant rate, and for any
crack the magnitude of stress S, was sought for which
b=0.

2) Experimental observations. Experimental
observations were performed on monolithic alumina and
an alumina/alumina-zirconia 60/40%wt multilayer
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Figure 3. Mode II/I ratio stress intensity factor as a
function of the angle a for two crack lengths.
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Figure 4. Diagram of the change in propagation angle
in presence of uniform residual stresses. Data from
calculation for two crack lengths.

produced by tape casting, in whose external layers a
residual stress of approx. S, @220 MPa was measured.

A further description of the processing and
characterization of these materials is presented
elsewhere[5]. Indentations were performed with a WC-
Co 2.5 mm diameter sphere under a constant load
P=980 N.

In order to measure the propagation angle a and the
crack length c, two different observation techniques
were employed:

1) The indented samples were cut near the
indentation and polished until the center of the
cone crack, or

The indented samples were progressively ground
and polished in the surface in small steps (10-30
mm), and the radius of the cone crack was
measured as a function of the distance from the
original surface.

2)

4. RESULTSAND DISCUSSION

In order to find an expression for the K, of arbitrary

cone cracks under flat indentation, several simulations
were run for different crack lengths and angles, leading,
for the angles considered, to the expression
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G
with ag the propagation angle, A a material coefficient
constant for all the tested conditions, which could be
adjusted to A=0.3353 (Figure 3).

It can be seen that the value of ag in the studied case
changes slightly, increasing with the crack length
reaching a constant value from ¢ €1.5r .

In presence of long range residual stress, considering

that K:, (@,) =0, from (4) and (8) we obtain:

Ysina cosas r\/E

Da @A .
K/ +K;,

)

Data from simulations and the fitting curve are reported
in Figure 4. It can be seen that the dependence is more
complex than in the unstressed material, where the angle
of propagation is a function of only the elastic constants.

The stress intensity factor for uniform stress increases
with crack length, while the indentation stress decreases
rapidly, therefore the propagation angle changes
appreciably as crack grows.

The fracture toughness of the material also has an
important role in the crack extension: propagation will
occur when the total factor K, is equal or greater than
the fracture toughness of the material. Then, either
considering a kinking crack or a simplified straight
crack, the denominator in equation (9) has a direct
influence on the change of angle.

As mentioned before, the influence of residual stress on
the crack length can be split in two contributions: the

K/
indentation, and the change in angle influences the

stress intensity factor adds to the one from
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Figure 7. Estimation of the mode I stress intensity factor
K, under an indentation load P=400 N, in presence of
residual stresses from -400 to 400 MPa.
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Figure 6. Numerical estimation of the crack evolution
in unstressed and stressed Al,O3, considering both
change in angle a and in final length c, under a load
P=1000 N, with r=100 mm.

geometrical coefficients ¢ and Y in (7). It can be seen
that a prediction of the final length is not trivial and the
approximation of straight crack in this case is probably
inaccurate due to the change in crack angle.

An approximated estimation with an iterative numerical
method in the long crack-zone considering a constant
propagation angle and, therefore, geometrical
coefficients, was performed for the case of a =20°,

r=100mm, K, =3.5 MPay/m for an indentation load

P from 400 to 1000 N and residual stresses from 0 to
360 MPa. Results are reported in Figure 5

As another indicative result, the change of K, due to

residual stress in a relatively short crack, where the
approximation (1) is not valid and with fixed a, is
presented in Figure 7. The contribution due to
indentation was therefore taken directly from
simulations and the contribution from residual stress was
approximated with the analytical formula.

A more accurate estimation of the evolution of a cone
crack in the studied material under a load P=1000 N was
performed with the following incremental algorithm
with steps of 10 mm in crack length, in which the only
approximation is in the value of the geometrical
coefficient, in that the angle of propagation is taken in
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Figure 8 a) Alumina/ alumina-zirconia laminate, and b)
optical micrography of the change of angle in a
multilayer composite due to residual stress.

each step as the average between the current and the
starting angle, thus approximating the crack as straight,
but considering the evolution of the geometrical factor
Y(a):

Experimental | FEM
ao 27.7+2.6° 24°
Co [mm] | 245£30 356
Da 7.1£1.1° 7.7°
Dc/cy 0.86+0.21 0.86

Table 1 Changes in crack geometry,
experimental and numerical values.

a, +a, a, +a,

2 i

S, Ysin
a'i+1 :ao +

K (10)

c

with ag=27.7° (from experimental values, see below),

K =35 MPa\/E. The load P was calculated by

reversing the equation (7), with the same considerations
on the geometry coefficients. The geometry of the
cracks obtained is presented in Figure 6. The total
change in angle is Da €7.7°, the lengths ratio

c/c, @0.86.

Experimental observations led to the values reported in
table 1 for monolithic and layered materials, together
with the amounts of change in angle and length in the
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laminated material. A good agreement was found in
unstressed material both with values reported in
literature, of approx. a €26°[16], and with the Finite

Elements results (a, @24°). The final crack length

fulfils the classical expression [7].

A slight underestimation of angle is present in the FEM
calculation, as well as an overestimation of the crack
length, due probably to the inaccuracies on the
measurement of the fracture toughness or the possible
R-curve of the material; however, the changes in
propagation angle and final crack length calculated by
means of equations (10) and (7) agree well within the
error boundary with the experimental results.

The progressive change in angle is difficult to detect by
experimental observation, due to the polycristalline
microstructure of the studied material which forces the
crack to propagate with a tortuous path, however a
tendency to this behaviour was detected, as illustrated in
Figure 8, in good agreement with the predicted values.

5. CONCLUSIONS

Contact damage produced by contact loading, a common
and detrimental type of damage in advanced ceramics,
was analysed by mean of a Finite Element study and
experimental observations. A simple approximated
model was developed for indentation cracks under the
influence of indenter and uniform remote residual
stresses, and was applied to laminated ceramic materials
in which there is a compressive long-range residual
stress in the surface layer.

The approach chosen includes some geometrical
approximations which showed to be not accurate in
presence of long-range residual stresses; however a
numerical method, with geometrical factors extracted
from Finite Elements simulations gave results in good
agreement with experimentally observed . The presence
of residual stresses modified the morphology of the cone
crack, both in length of the crack and in its propagation
angle.
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RESUMEN

El objetivo de este proyecto consiste en desarrollar un polipropileno reforzado con serrin de madera de pino (WPC)
como alternativa a los compuestos tradicionales y a la propia madera. Para ello se ha desarrollado un compuesto con un
40% de madera tratada con silano y una matriz de polipropileno (PP) isotactico con un 5% de PP modificado con
anhidrido maleico (MAPP). El estudio fractografico ha consistido en analizar los micromecanismos de fractura en el
caso de propagacion estable e inestable de la fisura. En la superficie de fractura dtctil la matriz esta desgarrada debido
al efecto de cavitacion inducido por las fibras, ademas de apreciarse multitud de cavidades generadas durante la
extraccion de las mismas. Por el contrario, en la superficie fragil la apariencia es mas lisa, sin que la presencia de las
fibras tenga ningin efecto sobre el comportamiento de la matriz. Los resultados tribologicos demuestran que el
coeficiente de friccion después de 600 m es parecido en la madera y en el WPC, mientras que en el PP es superior. Sin
embargo, el desgaste (medido como pérdida de masa) del WPC es inferior al de la madera y el PP.

ABSTRACT

The aim of this project is to develop a pinetree-sawdust reinforced polypropylene (WPC) as an alternative to traditional
composites and the wood itself. For this end, a composite with 40% of silane-treated wood and an isotactic
polypropylene (PP) matrix with 5% of maleic anhydride-grafted PP (MAPP) has been developed. The fractographic
study has been based on the analyses the fracture micromechanics in the case of stable and unstable propagation of the
crack. In the surface of ductile fracture the matrix is torn due to the effect of cavitation induced by the fibres, as well as
the appreciation of multiple cavities generated during the extraction of these. On the other hand, in the fragile surface
the appearance is flatter, without the presence of the fibres having any effect on the matrix behaviour. Tribologic results
show that the friction coefficient after 600 m in the WPC is similar to that of the wood, while on the PP is higher. Still,
the wearing (measured as mass loss) of the WPC is smaller to that of the wood and the PP.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Cerdmicos y Polimeros.

PALABRAS CLAVE: Fractografia, desgaste, WPC.

1. INTRODUCCION fibra de vidrio (por propiedades mecanicas), como

frente a la madera (por resistencia a la intemperie y

Los materiales compuestos de matriz termoplastica libertad de disefio). En algunas aplicaciones, como

representan una opcion cada vez mas comun en sectores construccién o mobiliario urbano, el comportamiento a

como automocion, electrodomésticos o mobiliario fractura y el triboldgico son claves, de ahi el interés del
urbano/doméstico. El uso de un recurso natural como presente trabajo.

carga/refuerzo, en este caso la madera de pino, supone
una serie de ventajas como son [1-3]: disponibilidad de

materias primas, uso de materiales renovables y 2. MATERIALES Y TECNICAS
biodegradables, uso de desechos de otras industrias, EXPERIMENTALES
reciclabilidad y bajo coste. Desde el punto de vista

mecanico las fibras de madera poseen elevada rigidez y 2.1. Materiales y preparacion de muestra

resistencia especifica. Por tultimo, la procesabilidad es

buena y su baja dureza reduce la abrasion de los El WPC ha sido fabricado en una extrusora de doble
componentes de los equipos de fabricacion. husillo, la distribucion de temperaturas del husillo ha

sido 180-190-200 °C y la velocidad de giro de 150 rpm.
En los ultimos afios los plasticos reforzados con madera
(Wood Plastic Composites, WPC) estan teniendo un El porcentaje de fibra de madera de pino tratada con
auge importante, ya que sus prestaciones les hacen ser silano es del 40%, como matriz se ha utilizado un
competitivos tanto frente a los plasticos reforzados con
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polipropileno (PP) isotactico con un 5% de PP
modificado con anhidrido maleico (MAPP).

Con la granza de WPC obtenida en la extrusora se han
inyectado probetas prismaticas de 6,35x12,7x127 mm’.

La observacion de la microestructura se ha realizado
directamente sobre las superficies del WPC sin aplicar
ningun tipo de tratamiento superficial conductor
trabajando en condiciones de bajo vacio (10-30 Pa) en
un microscopio electronico de barrido JEOL-JSM
5600LV.

2.2. Estudio fractografico

La geometria de ensayo es flexion en tres puntos sobre
probeta entallada con geometria SENB (Single Edge
Notched Bend), la cual se muestra en la figura 1. El
mecanizado de las entallas se realizd mediante una
entalladora motorizada. El angulo de la entalla es de
45°, el radio de la punta de 0’25 mm y la longitud (a) 4
mm. Antes de los ensayos las entallas se agudizaron
manualmente con una cuchilla de afeitar tal como
establecen los protocolos de la ESIS para los ensayos de
fractura con materiales plasticos.

2B<W<4B
g
= r 0,25 mm
ﬁ —
[
. !

Q Ausd ?
45°
B=6,35 mm “ L =4W= 50,8 mm ‘
63,5 mm

Figura. 1. Probeta SENB (Single Edge Notched Bend) para
ensayos de fractura.

A fin de analizar los micromecanismos de fractura en
funcién de las condiciones de trabajo se ha provocado
la propagacion estable (20 °C y 107 s™) e inestable
(nitrégeno liquido y 10™" s™) de la fisura.

2.3. Ensayos tribolégicos

Para cada material se han realizado ensayos tribologicos
(medida de friccion y desgaste) en una configuracion de
block-on-ring (condiciones de deslizamiento) en un
tribometro PRIZMA. En esta configuracion el bloque
(12,7x10x6,35 mm®) es presionado con una fuerza
normal de 100 N sobre un disco (acero de herramientas
X210 Cr 12 templado y revenido, 64 HRC, didmetro de
80 mm, 10 mm de anchura y superficie pulida con una
lija de 240) que gira a diferentes velocidades,
obteniéndose velocidades lineales que van desde 0,5
m/s hasta 2 m/s.

El coeficiente de rozamiento (u) se ha medido in situ
durante el ensayo adquiriendo la fuerza normal y la de
rozamiento. El desgaste se ha evaluado por diferencia
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de peso entre las muestras iniciales y las ensayadas,
para lo que se ha utilizado una microbalanza OHAUS
con una precision de 0,1 mg.

3. RESULTADOS Y DISCUSION
3.1. Microestructura del WPC

La madera tiene una estructura celular similar al nido de
abeja. Es decir, es una estructura hueca. El tamafio de la
estructura celular no es homogéneo en toda la seccion.
Otro de los aspectos relevantes es la preponderancia de
las celdas longitudinales.

En lo que se refiere a la estructura de las fibras en el
compuesto, ademas de la reduccion de su longitud
inducida por el procesado, cabe destacar que existen dos
fendmenos: el aplastamiento de las fibras (figura 2
detalle A) y el llenado de la estructura celular de matriz
(figura 2 detalle B).

La observacion de las micrografias muestra que,
aparentemente, las celdas de gran tamafio se rellenan,
mientras que las de menor tamafio son aplastadas sin
llegar a rellenarse. En el caso de las celdas de gran
tamarfio, es probable que el plastico fluya al interior de
la fibra, de tal forma que compensa la presion en ambos
lados de la pared de la estructura celular y evita el
aplastamiento de la fibra. En el caso de las celdas de
pequeflo tamafo, sin embargo, la viscosidad de la
matriz hace dificil que rellene las celdas. Por lo tanto, la
presion no se compensa y aplasta la estructura.

Figura. 2. Morfologia de la fibra en el material
compuesto en el que se observa tanto el aplastamiento
de las fibras (detalle A) como el llenado de la estructura
celular de la matriz (detalle B).

3.2. Estudio fractogréafico

Debido a la naturaleza hidrofilica de la fibra de madera
y a la hidrofoébica de la matriz, la resistencia de la
interface de union es débil [4], por lo que se ha tratado
tanto la fibra como la matriz. En la figura 3 se presenta
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la superficie de fractura de una fibra de madera
embebida en la matriz de PP en el caso de la
propagacion de fisura estable, dicha foto es también
representativa de la superficie obtenida al propagar la
fisura de forma inestable. La adhesion parece buena en
la interface externa de la fibra, ya que se aprecia un
contacto intimo entre fibra y matriz. Sin embargo, la
apariencia en el interior de la fibra es diferente, por una
parte la ausencia de matriz adherida a la fibra, y la
ausencia de deformacion plastica del PP, sugieren que
en el interior la adhesion es mala. Esto puede ser debido
a que durante el tratamiento de la fibra el silano no se ha
introducida en el interior, lo que dificulta la adhesion
del PP.

Figura. 3. Superficie de fractura de las fibras de madera.

En la superficie de fractura ductil (figura 4) la matriz
estd desgarrada, y se aprecian multitud de cavidades
generadas durante la extraccion de las fibras de madera.

Figura. 4. Superficie de fractura generada durante la
propagacion de fisura estable.

La rugosidad de la superficie de fractura es debida al
efecto de cavitacion inducido por las fibras de menor
tamafio (figura 5). El mecanismo nucleante de este
fenémeno es la decohesion de la interface fibra/matriz,
una vez generadas estas microcavidades el estado de
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tension plana de los ligamentos resultantes y la baja
velocidad de deformacion hacen que la matriz se
deforme plasticamente hasta romper dejando una
superficie puntiaguda.

Figura. 5. Detalle de la superficie de fractura ductil.

Por el contrario, en la superficie fragil (figura 6) la
apariencia es mas lisa, reflejo de una deformacion
plastica nula. La presencia de las fibras de madera no
induce ninglin tipo de mecanismos de fractura en la
matriz.

Figura. 6. Superficie de fractura generada durante la
propagacion de fisura inestable.

3.3. Comportamiento triboldgico

Con el fin de caracterizar las diferencias entre el
rozamiento producido en los pares acero/madera de
pino y acero/WPC se tomo el criterio de comparar el
valor del coeficiente de rozamiento obtenido al final del
ensayo, es decir, tras 600 m de deslizamiento. En el
caso de las probetas de PP los ensayos se tuvieron que
detener para deslizamientos menores al indicado debido
a que aparecian fenomenos de “stick-slip”. Por esta
razén los datos que se presentan corresponden a
estimaciones suponiendo que la evolucion del desgaste
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es lineal con el tiempo (velocidad de desgaste

constante).

En la figura 7.a se muestra el valor medio y la
desviacion estandar de p en funcion de la velocidad de
deslizamiento (v). Como se puede observar no existen
diferencias significativas entre el coeficiente de
rozamiento final de la madera y WPC. Por el contrario,
en el caso del PP p es significativamente mayor.

Como se observa en la figura 7.b, la velocidad de
deslizamiento no parece tener influencia sobre el
desgaste producido, y en todas las condiciones
ensayadas el menor desgaste corresponde al WPC y el
mayor al PP.
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Figura. 7. Coeficiente de rozamiento (1) y masa
perdida por desgaste en funcion de la velocidad de
deslizamiento, (a) y (b) respectivamente, para la
madera, el PP y el WPC.

A fin de explicar estas diferencias de comportamiento
se han analizado las superficies de desgaste mediante
microscopia electronica de barrido.

En el caso de la madera se ha observado que en la zona
de contacto se produce un aplastamiento del material, la
generacion de microfisuras y la formacion de particulas
de desgaste por delaminacion a partir de las mismas
(figura 8).
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Figura. 8. Imagen de la superficie de desgaste de la
madera.

Para el PP y el WPC el aspecto de la superficie antes de
realizar el ensayo es muy similar. Sin embargo, tras la
realizacion del ensayo el aspecto de la superficie
presenta notables diferencias. En el caso de la muestra
de PP (figura 9.a) se ha observado una disminucion de
la rugosidad de la muestra en toda la superficie
desgastada. Sin embargo, en el caso de la muestra de
WPC (figura 9.b) se produce un desgaste preferente de
la matriz de PP (contraste gris oscuro) de modo que
afloran a la superficie las particulas de madera
(contraste gris claro).

B 188rmm

(b)
Figura. 9. Imagen de la superficie de desgaste para el
PP y WPC, (a) y (b) respectivamente.
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En la muestra de PP aparentemente se produce una
importante deformacion del material en la zona de
contacto con el disco de acero. Como se puede ver en la
figura 10 el PP se deforma y fluye hacia la zona donde
termina el contacto con el disco en la direccion del
movimiento. Esta importante deformacion se cree que
es consecuencia del calentamiento que se produce en la
zona de contacto durante el ensayo y seria el
responsable del mayor coeficiente de rozamiento
observado en el caso del PP. Asi mismo, la formacion
de particulas de desgaste producidas por el desgarro de
las particulas deformadas [5], puede ser la razon del
mayor desgaste observado en el PP.

Por otra parte, como se ha comentado anteriormente, en
el WPC a medida que se va produciendo el desgaste de
la matriz de PP van aflorando las particulas de madera.
A lo largo del ensayo estas particulas pasan a soportar
la mayor parte de la carga reduciendo de esta manera la
velocidad de desgaste de la matriz de PP. Este
comportamiento ya ha sido observado anteriormente en
materiales compuestos reforzados con fibra de carbono
de matriz polimérica [6]. Asi mismo, el menor contacto
que se produce entre el disco y la matriz de PP hace que
el coeficiente de rozamiento observado sea menor que
el medido en los ensayos de las muestras de PP.

Figura. 10. Imagen de la superficie de desgaste para el
PP en la zona donde termina el contacto con el disco.

4. CONCLUSIONES

En el presente trabajo se han estudiado los
micromecanismos de deformacion y fractura de un
compuesto reforzado con fibra de madera de pino
(WPC). La adhesion fibra/matriz es buena en la
superficie exterior, mientras que en el interior de la fibra
de madera es practicamente nula. La presencia de la
fibra parece no tener efecto sobre los micromecanimos
de deformacion en condiciones severas (grandes
velocidades de  deformacion y  temperaturas
criogénicas), mientas que a bajas velocidades de
deformacion y temperatura ambiente las fibras inducen
la deformacion plastica de la matriz. En lo que al
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comportamiento triboloégico se refiere, los resultados
demuestran que el coeficiente de friccion después de
600 m es parecido en la madera y en el WPC, mientras
que en el PP es superior. Sin embargo, el desgaste
(medido como pérdida de masa) del WPC es inferior al
de la madera y el PP.
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EFECTO DE LA HISTORIA TERMOMECANICA SOBRE EL COMPORTAMIENTO A FRACTURA DE UN
COPOLIMERO EVOH
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Centre Catala del Plastic — Universitat Politécnica de Catalunya
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RESUMEN

Mediante el analisis del Trabajo Esencial de Fractura se ha estudiado el efecto del numero de procesamientos sobre el
comportamiento a fractura de peliculas de copolimero Etilen-Vinil Alcohol (EVOH) con bajo contenido en etileno (32
% mol) en condiciones de equilibro ambiental (85 % HR). Se aprecia un incremento de la tenacidad global del sistema
conforme aumenta la historia termomecéanica. De acuerdo con las evidencias obtenidas mediante DSC y MFI, este
efecto puede ser consecuencia de posibles reacciones de extension de cadenas que se presentarian en las fracciones de
cadenas de composicion quimica fuera del promedio globlal del copolimero (bajos contenidos relativo de secuencias de
etileno, y generalmente mds cortas). Esto conllevaria a un aumento en la densidad de enredos moleculares (moléculas
enlazantes), sin alteracion sustancial de la cristalinidad, que promoverian una mejora en la transmisién de tensiones
entre las fases cristalinas y amorfas del sistema.

ABSTRACT

Applying the Essential Work of Fracture analysis, it has been studied the effect of the number of extrusion steps on the
fracture behaviour of a low Ethylene content —Vinyl Alcohol copolymer (EVOH, 32 % mol) equilibrated at 85 % RH.
Results indicated a global toughness increase with thermomechanical history. According to DSC and MFI analysis, this
increase could be as a consequence of chain extension reactions on those fractions where a chemical composition
heterogeneity, i.e. different from the average composition, and associated to short chains. This situation could promote
an increase on the network entanglements and “tie molecules”, without substantial changes on the cristallinity,
increasing the effectiveness in stress transfer between crystalline and amorphous phases.

AREASTEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Ceramicos y Polimeros.

PALABRAS CLAVE: Trabajo Esencial de Fractura, Copolimero EVOH, Fractura de polimeros.

1. INTRODUCCION conlleva ciertas dificultades tecnologicas en los equipos
de uso comun para el “compounding” (extrusoras

Los copolimeros al azar de Etileno-Vinil Alcohol doble-husillo) previo a la obtencion del producto final,
(EVOH) son una gama de materiales semicristalinos dadas las bajas cantidades de dosificaciéon que se
que ofrecen una elevada propiedad barrera frente a requieren Yy la alta sensibilidad a la termodegradacion
gases, lo que ha determinado su amplia aplicacion en la que presenta el EVOH.
industria del envase y embalaje de alimentos. Esta
caracteristica viene dictada por la habilidad de El proceso de preparacion de estos nanocompuestos a
“autoasociacion” molecular que presenta como escala de planta piloto puede llegar a contemplar 3
consecuencia de la formacion de puentes de hidrogeno etapas de procesamiento: a) preparacion de un
inter e intra molecular [1] Dicha propiedad decae concentrado, b) homogeneizacion del concentrado y c)
drasticamente en ambientes de alta humedad relativa disolucién final hasta alcanzar la concentracion de
como consecuencia de su caracter altamente nanoparticulas deseada. Si bien, entre cada etapa, se
higroscopico, ya que las moléculas de agua absorbidas toma la precaucion de llevar a cabo un secado
interfieren en la formacion de estos puentes exhaustivo, la existencia de agua de coordinacion,
incrementando el volumen libre del sistema y aunado a la cizalla y temperatura aplicadas pueden
disminuyendo asimismo la integridad mecanica del favorecer la termodegradacion en cada una de las etapas
mismo (efecto plastificante) [1,2] anteriormente citadas.
Para mitigar esta pérdida de propiedades barrera y El presente trabajo pretende evaluar el efecto que puede
mecanica se ha propuesto la adicion de nanoarcillas en llegar a tener esta historia termomecanica (nimero de
contenidos inferiores al 3 % en peso [3]. No obstante, la pases por la extrusora) sobre el comportamiento
incorporacion de las nanoparticulas dentro de la matriz mecanico y a fractura de un copolimero EVOH con bajo
polimérica con una correcta distribucion/dispersion contenido en etileno.
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2. PARTE EXPERIMENTAL

Se ha empleado un copolimero EVOH con un contenido
nominal de etileno del 32 % mol (Soarnol DC3203F,
Nippon Goshei, Ltd.)) y un indice de fluidez
gravimétrico, MFI (210°C/2,16 kg) de 3,2 dg/min.

En una primera fase, la materia prima se hizo pasar
hasta 3 veces a través de una extrusora doble-husillo
COLLIN Kneter 25x24D corrotante (L/D = 36) a una
temperatura maxima de perfil de 210°C y 100 rpm de
velocidad de rotacién de husillos.

Partiendo de la granza sin procesar (NP) y de la
obtenida de cada una de estos pases, se han fabricado
peliculas con un espesor promedio de 300um mediante
extrusion calandra en un equipo COLLIN TEACH-
LINE E 20 T, a una temperatura maxima de extrusion
de 230°C y 34 rpm de velocidad de rotacion de husillo.
Los rodillos de calandrado fueron atemperados a 50°C,
mantenidos a una velocidad de rotacion de 50 rpm, y
aplicando una presion en los rodillos iniciales de
calandra de 7 bar. Las peliculas obtenidas fueron
codificadas de acuerdo al material de origen: NP, #X,
siendo # el nimero de pase en esta fase (1, 2 6 3).

Previo a cada una de las etapas de extrusion, se realizd
un secado en tolva deshumificadora con -40°C de punto
de rocio a una temperatura de 110°C durante 2 horas.

2.1. Caracterizacion fisico-quimica preliminar

A la granza procesada en la fase 1, se le determiné el
indice de fluidez (MFI) segtin norma ISO 1133 a una
temperatura de 210°C y una carga de 2.16 kg.

Tras encapsular en aluminio 10 mg de muestra, se
evalu6 el comportamiento térmico del material
resultante de cada una de las etapas de procesado
mediante Calorimetria Diferencial de Barrido (DSC).
Para ello se procedié a un barrido dindmico a 10°C/min
tanto de enfriamiento (previo borrado de historia
térmica) como calentamiento bajo una atmosfera inerte
de nitrégeno.

2.2. Caracterizacidon mecanica a traccion

Los ensayos de traccion fueron ejecutados en una
maquina de ensayos universales GALDABINI Sun2500
a una temperatura de 23°C, 85 % de humedad relativa
(ambiental) y una velocidad de separacion de mordazas
de 10 mm/min. A partir de los graficos tension-
deformacion ingenieril se determinaron los parametros
mecanicos tipicos: Mddulo Elastico (E), Tension a la
cedencia (oy), elongacion a la cedencia (gy).

Las probetas empleadas (halterio Tipo IV seglin norma
ASTM D638) fueron troqueladas a partir de la zona
central de las peliculas en la direccion de flujo de
extrusion (MD).

Debido a la alta fragilidad que presenta este tipo
material, y para evitar la incorporacion de defectos
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durante la etapa de troquelado, las peliculas fueron
saturadas en agua durante 96 horas previo al cortado.
Una vez troqueladas, las probetas fueron sometidas a un
secado a 60°C durante 15 horas y ensayadas
inmediatamente tras la extraccion del horno.

2.3. Caracterizacion del comportamiento fractura

Siguiendo el protocolo de la ESIS [4], se empled el
analisis del Trabajo Esencial de Fractura. En este caso
se emplearon probetas tipo DDENT (doblemente
entalladas y solicitadas a traccion) de 60 x 90 mm?, con
longitudes de ligamentos (L) comprendidas entre 5 y 25
mm, abracando un total de 20 muestras por sistema. Las
probetas fueron preparadas sin tratamiento de
saturacion en agua y considerando que el sentido de
propagacion de grieta (PG) fuese en el sentido
perpendicular al flujo de extrusion (TD), con lo que la
solicitacion se realizaba en direccion MD. El ajuste
final de la entalla se realiz6 deslizando una hoja de
afeitar (radio de curvatura 3 um), con ayuda de un
microscopio optico de reflexion.

Los ensayos fueron realizados en la misma maquina de
ensayos universales y condiciones ambientales
anteriormente citadas, a una velocidad de ensayo de 10
mm/min y una distancia inicial entre mordazas de 60
mm.

Finalizados los ensayos, fueron determinadas las
dimensiones reales de longitud de ligamento asi como la
altura de la zona plastica generada, caracterizada por un
emblanquecimiento de la zona en forma eliptica. Para
ello, fue empleado un medidor de perfiles con una
magnificacion de 10X, dotado con una plataforma
digital de medida con una apreciacion de 0,001 mm.

Tras realizar las verificaciones de [4]: a) similitud de
forma entre las curvas Carga-desplazamiento de los
ensayos para un mismo sistema y en el rango de
ligamentos en estudio, b) condicion de colapso plastico
en condiciones de estado de tensiones uniformes y de
tension plana, y c¢) linealidad de las representaciones
de Trabajo especifico de fractura (Wy) vs. L, se
determinaron los parameteros energéticos esenciales y
no esenciales.

3. RESULTADOSY DISCUSIONES
3.1. Caracterizacion fisico-quimica preliminar

Para entender el efecto que pueda tener la historia
termomecanica impartida por el procesamiento sobre el
comportamiento mecanico final de los sistemas en
estudio, dos aspectos esenciales se deben tener en
cuenta. El primero de ellos es referente a la arquitectura
molecular que el EVOH presenta y que viene dictado
por el método de sintesis empleado. En general, estos
copolimeros se obtienen a partir de la saponificacion del
Etileno-Vinil Acetato, con una arquitectura molecular
de tipo de tipo ramificada, similar a la del Polietileno de
Baja Densidad (LDPE) [5].
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El segundo aspecto se centra en la naturaleza altamente
cristalina que presenta independientemente de la
proporcion de Etileno en su composicion. Se ha llegado
a establecer que para altos contenidos de Vinil alcohol
(VOH), las secuencias de etileno se ubican como
defectos puntuales dentro de la red cristalina principal,
usualmente ortorrombica si el enfriamiento es lento y
tendiendo a monoclinica si este es rapido [6,7]. Esto
conlleva a que durante un calentamiento controlado y
relativamente lento (10°C/min) como el aplicado en un
DSC se pueda presentar una transformaciéon o
“recocido” “in situ” hacia la forma cristalina mas
compacta (ortorrombica) [7]. Es por ello que para la
estimacion del grado de cristalinidad (X;) mediante esta
técnica se haya empleado como referencia la entalpia de
fusion de un PVOH: 157,8 J/g [7].

La figura 1 muestra los termogramas de calentamiento
(tras enfriamiento controlado) de la granza obtenida en
cada uno de los pases por la fase 1 de extrusion. Se
aprecia que practicamente la temperatura fusion (T,,) no
presenta modificacion, e inclusive, considerando las
limitaciones que ofrece la técnica para estas
determinaciones, la maxima cristalinidad (XC) que es
capaz de generar en estas condiciones de enfriamiento
se mantiene invariable (Tabla 1). Llama la atencion el
desplazamiento hacia mayores temperaturas del hombro
ubicado alrededor de 150°C y que suele estar
relacionada con las fracciones de baja masa molecular
que suelen presentar un mayor contenido relativo de
secuencias en comero [8].

A la vista de los resultados podria plantearse que
durante la etapa de extrusion, y por efecto de la historia
termomecanica, se estarian presentando ciertas
reacciones que inducen a una “regularizacion” de estas
fracciones, por lo que los cristales que se generan
presenta una mayor eficiencia de empaquetamiento
cristalino.

>> Endo

Flujo de calor [mW]

5mw
“«—>

100 120 140 160 180 200

Temperatura [°C]

Figura 1. Termograma de calentamiento de la granza
tras los pases por extrusion de la fase 1.
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Tabla 1. Temperaturas de transiciones principales,
cristalinidad obtenida (Xc) e Indice de Fluidez, MFI.

| T4(C) | Tm(®C) | Xc (% wiw) | MFI (dg/min)

Granza

NP 61,2 180,2 55 3,21+0,09
1IX| 60,6 180,5 54 3,0+0,1
2X | 60,6 180,6 56 2,8+0,1
3X | 60,1 180,5 56 2,5+0,2
Pelicula

NP | 60,8 179,5 65*%/63

1X | 60,8 179,8 63*/59

2X | 60,5 180,0 62*/58

3X | 61,2 180,6 59*/53

* cristalinidad estimada a partir de la entalpia de fusion del
primer calentamiento.

Todo ello sin obviar que dichas reacciones también
puedan presentarse aunque con menor frecuencia o
efecto global, en las fracciones de mayor masa
molecular, con una posible pérdida de poblacion de
cristales con mayor perfeccion.

Estas reacciones son factibles si se considera que por lo
general, la saponificacion del EVA no suele llevarse
hasta el 100% de conversion, con lo que el material
puede presentar grupos acetatos residuales, altamente
reactivos [6]. Un estudio mas detallado aplicando la
técnica calorimétrica de fraccionamiento térmico de
“Autonucleacion y Recocidos suscecivos” ha reforzado
la hipdtesis de dichas modificaciones estructurales [9].

Conforme aumenta el numero de pases de extrusion en
la fase 1, la fluidez del sistema registrar una caida
apreciable, segun se evidencia por el aumento de hasta
un 22% en el indice de fluidez (MFI) (Tabla 1). Dicha
situacion pone de manifiesto un posible aumento de la
masa molecular o disminuciéon de la distribucién de
masas moleculares, es decir, extension de cadenas de
menor longitud. Dichas reacciones, sobre todo con el
sistema 3X, pueden llegar a generar cierto nivel de
entrecruzamientos en etapas posteriores de conformado
(calandrado de peliculas), y que pueden presentarse
dada la arquitectura molecular ramificada que presenta
similar a lo observado en polietilenos con alto grado de
ramificacion. [10]. Evidencias de este efecto de
entrecruzamiento fueron obtenidas tras la inspeccion
visual de las peliculas provenientes de esta granza,
donde se observd la aparicion de particulas
“infundidas”.

3.2. Caracterizacion mecanica a traccion

Todos los sistemas evaluados presentaron una curva
tension-deformacion  ingenieril  caracteristica  de
materiales poliméricos ductiles sin marcada estriccion
tras llegar a la cedencia, aplicandose en este caso el
analisis de Considéreé. Las tendencias registradas en los
parametros de Modulo Elastico (E) y Tension a la
cedencia (oy) (Figura 2), revelan un incremento
moderado en ambos a partir del segundo pase por
extrusion en la fase 1, mostrando un incremento de
hasta
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Figura 3. Variacion de &, y oy en funcion del niimero
de procesamientos de la materia prima.

12 % para E'y 8% para o, en el caso de las peliculas
3X.

Estas variaciones ponen de manifiesto una disminucién
de la movilidad del sistema conforme aumenta la
historia termomecanica a que es sometida la materia
prima, quizés como consecuencia directa de un aumento
en la densidad de enredos moleculares producto de las
posibles reacciones de extension de cadena.

Considerando que la condicion de colapso plastico esta
determinada por el balance entre la rigidez de la
estructura y la tension de colapso, este aumento en el
nimero de enredos moleculares puede traer como
consecuencia que para alcanzar esta situacién los
niveles de deformaciéon aumenten, efecto observado en
la variacion que presenta la deformacidn unitaria a la
que se registra la tension a la cedencia (Figura 3).
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3.3. Trabajo Especifico de Fractura

Analizando las curvas tipicas de Tension-
desplazamiento (c-8) obtenidas, se pudo apreciar que
los sistemas NP y 1X registran una caida bastante
marcada de la tensiébn una vez alcanzado su valor
maximo. Este hecho suele ser indicativo de que la
propagacion de grieta se ha iniciado una vez alcanzado
el colapso plastico de todo el ligamento [11].

En el caso de los sistemas 2X y 3X, ademas de no
presentar dicha caida, los niveles de tensiones maximas
alcanzadas son superiores (figura 5). Este tipo de
registros 6-0 se suele presentar en sistemas donde la
grieta inicia su propagacion previo al colapso total del
ligamento. Esta situacion es de esperarse si se
consideran los mayores valores de o, obtenidos, lo que
hace que el estado de solicitacion local al momento de
alcanzar la cedencia la zona adyacente al vértice de la
pre-grieta sea tan elevada que pueda iniciarse su
propagacion sin haber llegado al colapso la zona remota
ala misma [12].

Un aspecto interesante que cabe resaltar, es que a
medida que la historia termomecanica del material era
mayor, el rango de L valido para el analisis disminuye
como consecuencia de la ruptura prematura del
ligamento (figura 5), hecho relacionado con lo
expresado anteriormente.

Tanto el término esencial (Wg) como el no esencial (W)
muestran un incremento conforme la historia
termomecanica aumenta (Tabla 2 y Figura 6).Este
hecho implicaria un incremento global de la tenacidad
del sistema, es decir que tanto la energia necesaria para
generar dos nuevas superficies libres (en el plano de
propagacion de grieta y relacionado con W) como el
consumido en la zona adyacente a este plano de
propagacion durante la propagacion relacionado con la
resistencia a la propagacion lenta de la grieta (Bwp) [12]
van en aumento.
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- —6—3X | 1
60 .
50 .
40 | .
30 .
20 .
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0 1 2 3
Desplazamiento, 6 [mm]

Figura 4. Curvas c—9 tipicas para una longitud de
ligamento nominal (L) de 11 mm.

Tension Ingenieril, 6 [MPa]
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Figura 5. Tension maxima alcanzada en los ensayos en
funcioén de la longitud de ligamento. Las lineas
representan el valor promedio para cada sistema

Tabla 2. Valores de we, SW, y tamafio de zona plastica
(B) en los sitemas estudiados

We 2

(kI/m?) (M/?'/Vﬁﬁ) Bx10

NP 18+1 10.1+£0.1 8.5+03
1X 19+2 9.6+0.2 85+0.2
2X 25+2 13.5+0.2 15.6 0.6
3X 25+ 1 13.6+0.2 16.2+0.5

Valores de errores provenientes del analisis estadistico de la
regresion.
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Figura 6. Variacion de we y AW, en funcion del ntimero
de procesamiento.

Esta situacion pareciera contrastar con la idea general
de que a mayor nimero de procesamiento, las
propiedades en general tienden a degenerar. Si se
considera que el tipo de fractura que presenta el sistema
es catalogada de “postcedencia”, el factor que juega un
papel importante seria la tension de inicio de
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deformacion plastica.

No obstante, no hay que olvidar la contribuciéon que
aporta el aumento de rigidez global del sistema
(aumento de E), lo que estaria balanceando el “déficit
energético” que se presenta por propagacion prematura
y que podria relacionarse con la energia necesaria para
iniciar la deformacion plastica, asociado con el
parametro definido como “resiliencia” en un ensayo de
traccion. La figura 4 presenta la tendencia ascendente
de este parametro, conforme aumenta el nimero de
procesamientos, similar al observado en los parametros
de fractura obtenidos. Es importante acotar que si bien
estos parametros de traccion son obtenidos en
condiciones de contenido de humedad inferior a la de
los ensayos de EWF, es de esperar que las tendencias se
mantengan.

Se ha establecido que para materiales semicristalinos
ambos parametros alcanzan un maximo en funcion de la
cristalinidad del sistema, manteniendo otra variables
estructurales constantes (ejm. Masa molecular y su
distribucion). Atribuyen la caida en tenacidad a la
disminucién de la densidad de segmentos de cadena que
interconectan los cristales (“tie molecules”) lo cual hace
que exista una interfase débil entre estas entidades que
no logra distribuir las tensiones locales hacia las zonas
amorfas, intensificandose y promoviendo el crecimiento
inestable de la grieta [13].

Sin embargo, este planteamiento no puede ser aplicado
de forma directa en el sistema en estudio dadas las
similitudes en cristalinidad obtenidas y la hipostesis
planteada de reacciones de extension de cadenas que
modficarian la distribucion de masas moleculares del
material.

Una posible explicacién puede provenir del aumento en
el nimero de estos segmentos de cadenas enlazantes
(densidad de enredos) producto de las reacciones de
extension de cadenas propuestas. Esto ocasionaria que
la transferencia de tensiones entre la fase cristalina y
amorfa sea mas eficiente, incrementando el valor de We.
Evidencias de esta situaciéon pueden encontrase al
analizar la superficie de fractura (Figura 7), donde se
observa claramente que la proporcion de superficie
irregular es superior en la muestra de film proveniente
del EVOH 3X respecto al NP.

Paralelamente, este aumento en la efectividad de
transmision de tensiones entre fases (cristalina-amorfa),
puede estar ocasionando que en las regiones externas al
plano de propagacion de grieta, el volumen de
deformacion plastica aumente, con lo que el término
Bw, incrementaria, hecho que queda evidenciado al
determinar el factor geométrico B (Tabla 2), el cual
muestra un hasta un 90 de aumento para el sistema 3X.

4. CONCLUSIONES

De acuerdo a los resultados obtenidos, un aumento en el
nimero de procesamiento en el copolimero EVOH con
un 32 % mol de Etileno conlleva a un aumento aparente
de la tenacidad del sistema en condiciones de equilibro
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de humedad ambiental al 85 % HR.

Este efecto puede ser consecuencia de posibles
reacciones de extension de cadenas que se presentarian
en las fracciones de cadenas (usualmente mas cortas) de
composicién quimica fuera del promedio globlal del
copolimero (bajos contenidos relativo de secuencias de
etileno). Esto conllevaria a un aumento en la densidad
de enredos moleculares (moléculas enlazantes) que
promoverian una mejora en la transmision de tensiones
entre las fases cristalinas y amorfas del sistema.

Figura 8. Micrografia SEM de las superficies de
fractura del ligamento para las muestras NP y 3X y una
longitud de ligamento de 11 mm. Barra de escala: 7um.
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RESUMEN

En este trabajo se ha medido la velocidad de propagacién de fisuras en probetas de PM M A ensayadas a flexion en tres
puntos en una maquina universal, a diferentes velocidades de desplazamiento del punto de carga y partiendo de entallas
con distintas longitudes. La técnica experimental utilizada para esta medida consiste en fotografiar con un camara de alta
velocidad el proceso de propagacion de la fisura. Mediante el correspondiente postproceso de las imagenes, se determina la
longitud de la fisura en diferentes instantes de tiempo y se calcula su velocidad de propagacién. Esta, se ha correlacionado
con la energia elastica disponible y los resultados se han comparado con los obtenidos por otros investigadores en otras
condiciones de ensayo. Esta técnica se ha mostrado viable para observar la influencia de las condiciones de ensayo
mencionadas en la velocidad de propagacidn.

ABSTRACT

In this work, crack propagation velocity in PM M A specimens was measured during TPB tests performed on a universal
testing machine, considering the effect of different initial notch-lengths and loading-point displacement rate. In the experi-
mental part, a high-speed camera was used to record the crack propagation process and determine the instantaneous crack
length during the test. The average steady crack propagation velocity was also calculated and correlated with the stored
elastic energy, and these results have been compared with those obtained by other authors for different test conditions.
This experimental technique appears to be suitable to observe the influence of the test conditions in the crack propagation
velocity.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Ceramicos y Polimeros.

PALABRAS CLAVE: Propagacién de fisuras, PM M A, fotografia de alta velocidad.

1. INTRODUCCION para su determinacion cobran un indudable interés.

El andlisis de la propagacién de fisuras en materiales Una de las dificultades mds importantes para la determi-
fragiles es un tema que ha concitado el interés de nume- nacion de la relacién G,.(a) reside en la medida de la ve-
rosos investigadores, tanto desde el punto de vista teérico locidad de propagacién. Murphy e Ivankovic [3] en un
como experimental. Un objetivo fundamental que se per- trabajo muy reciente presentan resultados de la veloci-
sigue en los estudios de propagacién dindmica de fisuras dad de propagacién de fisuras en placas de PM M A de 8
es entender y predecir la velocidad y el camino que se- mm de espesor con pequefias entallas de borde ensayadas
guird una fisura en su propagacion. La ecuacién que rige a traccidén simple con carga creciente hasta el inicio de
la propagacién de una fisura en un material fragil se pue- la propagacion de la fisura. También Zhou y otros [4] han
de establecer igualando la tasa de liberacion de energia, realizado ensayos sobre placas rectangulares de PM M A
G4, que dependera de la geometria del sélido, de la lon- de 3 mm de espesor. Las placas se pretensionan hasta una
gitud de fisura y de su velocidad de propagacién y de- cierta carga constante, momento en que se practica en el
bera ser evaluada mediante la solucién del correspondien- centro de la placa, con ayuda de una cuchilla, un pequefia
te problema eldstodindmico, con la resistencia a la frac- fisura, cuya velocidad de propagacién se mide mediante
tura del material, G., que dependera de la velocidad de la colocacién de bandas que van siendo cruzadas por la
propagacion de la fisura, es decir [1]: fisura durante su propagacion.

Sin embargo, no se han realizado medidas de la velocidad
Gq(a,a,..) = G.(a,...) (1) de propagacién en ensayos de flexion en tres puntos sobre
probetas de reducidas dimensiones como las que pueden

ser utilizadas para evaluar el comportamiento en fractura
Habitualmente se considera que para cada material existe en condiciones estaticas de este tipo de materiales.
una relacion tinica entre G y @ [2] por lo que los intentos
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La informacién obtenida de estos ensayos puede ser de
gran valor para obtener la dependencia de la funcién de
ablandamiento del material, cuyo conocimiento es clave
cuando se usan modelos de fisuracién cohesiva para ana-
lizar la rotura de este tipo de materiales, con la velocidad
de deformacion.

En este trabajo se ha medido la velocidad de propaga-
cién de fisuras en probetas de PM M A ensayadas a fle-
xién en tres puntos en una maquina universal a diferentes
velocidades de desplazamiento del punto de carga y par-
tiendo de entallas de diferentes longitudes. Para ello se
ha empleado una técnica basada en un sistema de foto-
graffa a alta velocidad. La velocidad de propagacion se
ha correlacionado con la energia eldstica disponible para
la propagacion y los resultados se han comparado con los
obtenidos por otros investigadores en otras condiciones
de ensayo.

2. TECNICAS EXPERIMENTALES

Los estudios se han llevado a cabo sobre PoliMetilMetA-
crilato (P M M A). En primer lugar se han realizado ensa-
yos para medir las propiedades mecdnicas a traccion del
material en una miquina universal INSTRON 8516, so-
bre probetas cuyas dimensiones y geometria se aprecian
en la figura 1.

80

5

\ 50 10

Figura 1: Geometria de las probetas de traccién. Dimen-
siones en mm.

A partir de los resultados de los ensayos de traccién se ha
obtenido la curva tensién deformacién y se han determi-
nado los valores del mddulo de elasticidad, E, el limite
eldstico, 0,2 y la resistencia a traccion, o,,, del material
empleado.

También se ha medido la tenacidad de fractura, K;c,
siguiendo el procedimiento especificado en la Norma
ASTM D 5045 [5], mediante la realizacién de ensayos
de flexion en tres puntos sobre probetas fisuradas cuyas
dimensiones y geometria se muestran en la figura 2.

20

|11o

= 2 T

‘ 100 ‘

Figura 2: Geometria de las probetas de flexién en tres
puntos. Dimensiones en mm.
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Para realizar estos ensayos se ha hecho crecer una fisura a
partir de la entalla inicial, de 8,5 mm aproximadamente,
en una maquina de fisuracién por resonancia, compuesta
por los siguientes elementos:

= Dos masas de acero unidas una a cada extremo de
la probeta que actdan como péndulos.

= Un generador de ondas que permite transmitir
un movimiento de oscilacién forzada a uno de
los péndulos mediante un motor eléctrico, com-
portandose el bloque formado por péndulos y pro-
beta como un sistema de dos péndulos acoplados.

= Un marco de fundicién que soporta el conjunto de
elementos mecanicos, incluidos los péndulos y el
motor eléctrico.

En las figuras 3 y 4 se muestra, repectivamente, una vis-
ta general del dispositivo y un detalle de una probeta si-
tuada en el mismo. Este método de fisuracién ha resulta-
do ser muy controlado y repetitivo, ain para materiales
cuasifragiles como el PM M A, y se presenta como una
alternativa que mejora otros procedimientos basados en
practicar la fisura por medio de cuchillas.

Figura 4: Detalle de la probeta montada en la maquina de
fisuracion por resonancia.
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Las propiedades mecdnicas a traccion, asi como la tena-
cidad de fractura, medidas para el PM M A ensayado se
muestran en la tabla 1.

E 00,2 Oy Kic
(MPa) | (MPa) | (MPa) | (MPa+/m)
2870 27,1 47,8 1,05

Tabla 1: Propiedades mecénicas del PM M A ensayado.

Los estudios de propagaciéon de fisuras se han llevado a
cabo sobre probetas entalladas de flexion en tres puntos
con las mismas dimensiones que las de la figura 2 con
entallas de diferentes longitudes (ag = 2; 5; 8 y 10 mm).
Las entallas se han realizado con una sierra de hilo de
tal forma que el fondo de la entalla es aproximadamen-
te semicircular con un radio de 0,28 mm. Los ensayos
de flexion se han realizado en control de desplazamien-
to y a cuatro velocidades de desplazamiento del punto
de aplicacién de carga diferentes (0,25; 0,5; 2,0 y 5,0
mm/min). Un esquema de la configuracién del ensayo
de flexion en tres puntos se muestra en la figura 5.

Figura 5: Ensayo de flexion en tres puntos sobre probetas
entalladas.

Durante el ensayo se ha filmado la zona de la entalla mas
el ligamento con una cdmara de alta velocidad Photron
ultima APX. La cdmara se ha colocado formando un
angulo de 45° aproximadamente. Se ha iluminado con
un foco de 2200 vatios de potencia mixima, mediante
un modo de onda cuadrada que garantiza una intensidad
constante en todo momento, eliminando el tiempo del pa-
so por cero de la onda sinusoidal. En la figura 6 se mues-
tra un esquema de la disposicién de los diferentes equipos
durante el ensayo.

Mediante este sistema se han obtenido 180000 imagenes
por segundo, con un tiempo de exposicion de 4 us, obte-
niéndose secuencias como la que se muestra en la figura
7.
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Figura 6: Disposicion de los equipos durante el ensayo:
a) foco; b) cdmara; ¢) maquina de ensayo.

)

Figura 7: Secuencia del proceso de propagacion de fisura.
a) t=33 us; b) t=55 ps; c) =77 ps; d) t=100 ps.

a)

Las imagenes se han procesado con objeto de determinar
la longitud de la fisura en diferentes instantes de tiempo
obteniéndose resultados como los que se muestran en la
figura 8.

Con los datos contenidos en estos registros se ha evaluado
la velocidad instantdnea de propagacion de la fisura, a;,
a partir de las longitudes medidas, mediante la siguiente
expresion:

Qi1 — Qi—1

2At @

a; =

donde At indica el intervalo de tiempo entre dos image-
nes sucesivas.
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Figura 8: Longitud de la fisura en funcién del tiempo.

En cada ensayo se han registrado las curvas carga-
desplazamiento del émbolo (una de las cudles se mues-
tra en la figura 9, a modo de ejemplo), asi como la carga
madxima alcanzada. Considerando que la propagacién de
la fisura se inicia cuando se alcanza la carga méaxima, se
puede obtener un valor de la energia disponible para ha-
cer propagar la fisura, G, a partir el drea, A, encerrada
bajo la curva carga-desplazamiento, mediante:

2A
f?([%f — (Lo)
donde B y W son el espesor y el canto de la probeta
respectivamente y ag la longitud de la entalla.

G.= 3)

0.4 T T T T T T

0.35— —

0.3

Carga (KN)
T

o
i
T

0.05—
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| L |
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Desplazamiento (mm)

Figura 9: Registro tipico carga-desplazamiento.

Se han ensayado 32 probetas correspondientes a 16 con-
diciones de ensayo diferentes (dos probeats por condi-
cién): cuatro longitudes de entalla (2; 5; 8 y 10 mm) y
cuatro velocidades de desplazamiento (0,25; 0,5; 2,0 y
5,0 mm/min).

3. RESULTADOS

En la figura 10 se muestran los resultados relativos a la
variacion de G, obtenida mediante la ecuacién (3), con
la longitud inicial de la entalla para las cuatro velocidades
de ensayo consideradas.
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Figura 10: Energia disponible para la propagacién en fun-
cién de la longitud inicial de entalla.

En las figuras 11 a 14 se muestran las velocidades ins-
tantdneas de propagacion en funcién de la longitud de la
fisura para diferentes velocidades de ensayo y para las
distintas longitudes de la entalla inicial.
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Figura 11: Velocidad de propagacion en funcién de la lon-
gitud de fisura para ag = 2 mm.
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Figura 12: Velocidad de propagacion en funcién de la lon-
gitud de fisura para ag = 5 mm.
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Figura 13: Velocidad de propagacion en funcién de la lon-
gitud de fisura para ag = 8 mm.
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Figura 14: Velocidad de propagacion en funcién de la lon-
gitud de fisura para ag = 10 mm.

En estas figuras se aprecia que la velocidad de propaga-
cién de la fisura disminuye de manera significativa cuan-
to mds larga es la entalla inicial, observandose cambios
bruscos de velocidad para la entalla més larga, ag = 10
mm, que practicamente anulan la velocidad de propaga-
cién en algin punto intermedio del ensayo (Fig. 14).

También se ha calculado una velocidad media, v, median-
te la expresion:
afr — ao

“)

U=
ty —to

donde ¢( y ¢ son los los extremos del intervalo de tiempo

en el que se disponen de imdgenes del ensayo y ay y ag

son las correspondientes longitudes de la fisura en esos

instantes.

La velocidad media asi obtenida es muy similar a la que
se habria obtenido como la pendiente de la recta de regre-
sién que ajusta los valores de longitud de fisura frente al
tiempo.

En la figura 15 se representa la evolucién de la veloci-
dad media con la longitud de la fisura para las diferentes
velocidades de ensayo.
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Figura 15: Velocidad media de propagacién en funcién
de la velocidad de ensayo.

En estos resultados no se aprecia un claro efecto de la
velocidad del ensayo en la velocidad media de propaga-
cién de la fisura. En la figura 16 se muestra la variacién
de G, con la velocidad de propagacion media de la fisu-
ra. Zhou y otros [4] han propuesto una relaciéon empirica
para correlacionar ambas variables dada por:

a@:%m(“ﬁ) )
v, — VU

donde las constantes G y vy toman los valores Gy =
2000 N/m y vy, = 675 m/s. El intervalo de velocidades
conseguidas por los citados autores estd entre 100 m/s
y 650 m/s, mientras que en nuestros ensayos la veloci-
dad oscila entre 60 m/s y 200 m/s. Ademas existe otra
importante diferencia, dado que en los ensayos cuyos re-
sultados se muestran aqui, se parte de una entalla con un
radio de curvatura y no de una fisura aguda. Para tener en
cuenta esto tltimo, se propone una relacién G (o) simi-
lar a la de la ecuacién 5, en la que se mantiene el valor de
vy, = 675 m/s, pero en la que se sustituye el valor de Gg
por G, dado por:

K 2
Gy = Go <Kfé> ©)

donde K¢ es la tenacidad aparente obtenida ensayando
una probeta con las mismas dimensiones utilizadas pa-
ra la medida de K¢, pero con una entalla en vez de
una fisura. Introduciendo el valor de la tenacidad aparen-
te asi obtenido (K¢g = 1,85 M Pa,/m) y el valor de la
tenacidad de fractura recogido en la tabla 1, se obtiene un
valor de G; de 6208 N/m. En la figura 16 se recoge esta
curva de ajuste comparada con los resultados experimen-
tales obtenidos.
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Figura 16: Energia disponible en funcion de la velocidad
media de propagacion.

4. CONCLUSIONES

En este trabajo se ha medido la velocidad de propagacién
de fisuras en probetas de PM M A ensayadas a flexion en
tres puntos en una maquina universal a diferentes veloci-
dades de desplazamiento del punto de carga y partiendo
de entallas con distintas longitudes.

La técnica experimental utilizada consiste en fotografiar
el proceso de propagacién de la fisura en la probeta me-
diante una camara fotografica de alta velocidad, y tras un
postprocesado de las imédgenes resultantes, determinar la
longitud de la fisura durante el ensayo.

De los resultados obtenidos mediante esta técnica, se ha
podido observar que, en el intervalo de velocidades de en-
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sayo considerado en este trabajo, la longitud de la entalla
es el pardmetro que mas afecta a la velocidad de propaga-
cién de la fisura, disminuyendo dicha velocidad a medida
que la entalla es mds larga.

La velocidad de propagacién se ha correlacionado con
la energfia elastica disponible y los resultados concuerdan
con los obtenidos por otros investigadores en condiciones
de ensayo diferentes.
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RESUMEN

Las mezclas de polimeros inmiscibles basadas en poliolefinas, ofrecen oportunidades atractivas para el desarrollo de
materiales con nuevas propiedades. Sin embargo, las mezclas simples frecuentemente tienen propiedades mecanicas
pobres y morfologias inestables. Asi, la compatibilizacion de estas mezclas es necesaria. Si se toma como ejemplo, el
polipropileno (PP) y la poliamida-6 (PA6) estos tienen muchas caracteristicas complementarias. Por mezclado de PP y
PAG6 se obtiene un producto con propiedades equilibradas, incluyendo una reduccion en la absorcion de agua, propie-
dades mecanicas y térmicas razonables, procesabilidad mejorada y un costo aceptable. El primer objetivo de este traba-
jo, ha sido obtener aleaciones combinando las excelentes propiedades de los dos homopolimeros. La compatibilizacion
de PA6/PP:60/40 se ha realizado con anhidrido maleico (AM). Se han investigado las mezclas compatibilizadas de
PA6/PP/AM mediante ensayos mecanicos, térmicos y morfologicos. Las propiedades de los sistemas ternarios de PA6/
PP/AM dependen de la morfologia especifica de la mezcla, la cual esta determinada muchas veces por las diferencias
de la tension superficial de los componentes. Finalmente, a esta mezcla de PA6/PP:60/40 se le incorporan microesferas
de vidrio y se estudia su morfologia, su comportamiento mecanico y térmico en funcion de este nuevo componente.

Palabras clave: PA6/PP, compatibilizacion, microesferas.

ABSTRACT

The inmiscible polymer mixtures based on poliolefinas offer attractive opportunities for the development of materials
with new properties. Nevertheless, the simple mixtures frequently have poor mechanical properties and unstable mor-
phologies. Therefore, the compatibilizacidon of these mixtures is necessary. For instance, polypropylene (PP) and poly-
amide-6 (PA6) have many complementary properties. By blending PP and PA6 we obtain a product with balanced
properties including reduced absortion of water, reasonable mechanical and thermal properties, improved processability
and an acceptable price. The primary objective of this work was to obtain alloys combining the excellent properties of
the two homopolymers. The maleic anhydride (AM) was applied as compatibilizer for PA6/PP:60/40 blends.
Compatibilization of PA6/PP/AM blends was investigated by mechanical, thermal and morphological methods. The
properties of the ternary system PA6/PP/MA depend on the specific blend morphology which is determined mainly by
the differences of the surface tension of the components. Finally, to this mixture of PA6/PP:60/40 get up microbeads of
glass and its morphology, its mechanical and thermal behaviour based on this new component studies.

Key words: PA6/PP, compatibilization, microbeads.

1. INTRODUCCION
Se acepta que debido a la baja entropia de la mezcla el

La mezcla de polimeros es un método muy conocido producto resultante de la mezcla de dos polimeros es un
para el disefio de materiales macromoleculares con pro- sistema inmiscible compuesto por dos fases, donde el
piedades definidas para aplicaciones especificas, y en la componente con mayor concentracion forma la matriz
mayoria de los casos es mas versatil y una alternativa continua, y el segundo componente se encuentra
econdmica en la sintesis de nuevos materiales polimé- disperso en forma heterogénea en pequefios dominios.
ricos. Por este motivo, tiene un gran interés el desarro- Estos sistemas presentan alta tension interfacial y una
llo industrial de sistemas poliméricos de mezclado. mala adhesion, dando como resultado unas bajas pro-

piedades mecanicas[1,2]. Para mejorar las propiedades
El mezclado de dos o mas polimeros ofrece un camino de este tipo de mezclas, una serie de compuestos deno-
interesante a la hora de modificar las propiedades de los minados agentes compatibilizantes se afaden a las
termoplasticos. El principal puede ser, por ejemplo la mezclas. Estos compuestos generan interacciones inter-
mejora de las propiedades de termoplasticos comunes o faciales entre los componentes, dando como resultado
reducir el coste de polimeros ingenieriles de altas una reduccion en la energia entre las distintas fases, un
prestaciones.
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aumento en la adhesion y mejora durante los procesos
de mezclado[3].

En los ultimos afios se ha incrementado el interés en el
desarrollo de las mezclas de polimeros basadas en
polipropileno y poliamida[4-10]. El polipropileno (PP)
es un polimero pseudo-ductil que presenta buenas pro-
piedades mecanicas, poca absorcion de humedad y
presenta un bajo costo, sin embargo muestra baja resis-
tencia a agentes quimicos y al calor. Los plasticos de
poliamida (PA) son ampliamente empleados en la
fabricacion de piezas de automoviles, productos
ingenie-riles y fibras textiles debido a su alta
resistencia, modulo mecanico y buena procesabilidad.
Sin embargo la poliamida generalmente presenta gran
afinidad por el agua y sus propiedades mecanicas se ven
muy afectadas por la absorcion de esta. Por ello la PA
frecuentemente se mezcla con poliolefinas, tales como
el PP, que a pesar de tener un bajo moédulo, mejora las
propiedades del material, debido a su baja absorcion de
agua y asi mismo reduce el costo final.

Las mezclas de polimeros PP/PA son inmiscibles, lo
que genera compuestos con muy bajas propiedades me-
canicas y su uso estd limitado en numerosas situacio-
nes. Una mejora significativa de las propiedades de la
mezcla se puede conseguir por la adicion de agentes
compatibilizantes, que generalmente son polimeros
funcionalizados con anhidrido maleico (AM) 6 acido
acrilico, tales como PP-AM, SEBS (estireno-etileno-
butadieno-estireno)-AM y EPDM (copolimeros de etile-
no-propileno-dieno)-AM. Durante el proceso de fundi-
do-mezclado los polimeros funcionalizados pueden
quedar enganchados in Situ con la PA en una reaccion
que involucra los grupos anhidrido succinico del anhi-
drido maleico con los grupos final amina de la PA,
produciendo un aumento considerable en la unién entre
las dos fases. Recientemente, el uso de copolimeros for-
mados in Situ como compatibilizantes en la mezcla de
polimeros ha atraido la atencion debido a su conve-
niencia y simplicidad. El copolimero POE (elastomero
de polietileno y octano) ha sido empleado[11] y compa-
rado con un elastdmero convencional como es la polio-
lefina EPDM, el POE presenta un mezclado mas rapido
y mejor dispersion cuando se mezcla con PP[12].

El objetivo del presente trabajo es el estudio sistematico
y consecutivo de las distintas etapas involucradas en el
proceso para la compatibilizacion de mezclas de PA/PP,
y el desarrollo de la tecnologia necesaria para lograr
materiales con propiedades superiores. Se ha estudiado
el comportamiento de mezclas poliméricas de PA6 y PP
(90/10-75/25-60/40-10/90), como sistemas binarios y
cuando a éstas se les ha afiadido un agente de
acoplamiento. Luego el estudio se centrd en seleccionar
alguna de las aleaciones anteriores, de acuerdo a los re-
sultados obtenidos de los ensayos mecéanicos y térmicos.

Por ultimo, a la mezcla objeto de estudio (PA6(T)/PP:
60/40) se le ha incorpord un material inorganico micro-
métrico del tipo microesferas de vidrio (Fillite) todo
esto con los inconvenientes de mezclado que conlleva;
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cambio en la temperatura de mezclado, en la velocidad,
en las condiciones de transformacion, etc.[13]. El agre-
gado de cargas de refuerzo al PP es reconocido como un
medio para la mejora de las propiedades fisicas del
polimero y su performance a alta temperatura. Sin em-
bargo, muchas veces la potencialidad de estos compues-
tos se ve limitada por una mala adhesion matriz-refuer-
7o, lo que da lugar al deterioro del comportamiento
mecanico. Por lo tanto, es necesaria la compatibiliza-
cion de estas mezclas.

Una vez se obtuvo la matriz deseada, se procedi6 a
efectuar las probetas, ensayos, estudios de morfologia
(SEM), pruebas mecanicas y térmicas correspondientes,
para establecer un sistema comparativo respecto a las
aleaciones que no tenia el componente de refuerzo,
como lo son las microesferas de vidrio.

2. METODOLOGIA EXPERIMENTAL
2.1. Materias Primas

Para la composicion de las matrices se ha empleado
poliamida-6 (C206) de TECHNYL( la cual se llamara
en lo sucesivo: PA6(T)), polipropileno (PP) Isplen T5
cuyo proveedor es REPSOL YPF y como
compatibilizante para la elaboracion de sistemas
ternarios se ha empleado un funcionalizado de PP con
anhidrido maleico (PP-g-AM), conocido como G-3003,
(para efectos del trabajo se llamara AM) suministrado
por EASTMAN CHEMICAL Co. en concentraciones
de 0,5-1,0-1,5% en peso. Finalmente, las microesferas
incorporadas como cargas de refuerzo dentro de la
matriz tanto para sistema binario, como para el sistema
cuando esta compatibilizado, son microesferas fillite
huecas, sin tratamiento  superficial para la
compatibilizacion, y en una cantidad de 3 y 5% en peso.

2.2. Procesado

Debido a la gran capacidad de la PA6 de absorber agua
facilmente, es necesario efectuar un secado previo de la
granza en una estufa de vacio a 70 °C durante 12 horas.
Se han preparado mezclas en una extrusora Davies
Standard Co. [14], de husillo sencillo de 18 mm, con
tres zonas reguladas de temperatura aparte de la boqui-
lla y con bafio de enfriamiento. Para incorporar las mi-
croesferas en la matriz, se hizo necesario realizar dos
operaciones de mezclado en la extrusora debido a que
se presentaba una concentracion de éstas en la primera
parte del material extruido. El primer proceso de mez-
clado se llevo a cabo regulando la temperatura (250 +
10 °C) y la velocidad ( 11 6 19 rpm ), de acuerdo con
las diferentes composiciones de estos materiales. El
producto obtenido de este mezclado se pelletiza y se
obtiene una granza que es sometida nuevamente al
proceso de mezclado-fundido a una temperatura de 270
+ 10 °C, y a la misma velocidad del mezclado anterior,
para obtener una matriz homogénea. Una vez se ha
conseguido esto, se vuelve a pelletizar el material para
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luego moldear probetas; estas probetas se someten a en-
sayos determinantes, que reflejaran el resultado de una
buena o mala compatibilizacion de los materiales im-
plicados en la mezcla. Las probetas se han fabricado a
una presion de (1070 = 70) - 10° Pa'y (277.,5 £ 7,5) °C,
en una prensa de inyeccion automatica Battenfeld Plus
250 que posee moldes disefiados de acuerdo a la
geometria establecida por la norma UNE 53023-86. Se
ha tomado en consideracion la norma UNE 53003 —
ISO 291 referente al acondicionamiento de probetas y
atmosferas relativas a los ensayos. Al final de este pro-
ceso se determina cual es el porcentaje de compatibili-
zante adecuado para el que los valores de las pro-
piedades mecanicas y térmicas resulten Optimas cuando
se incorporan microesferas (fillite) en la matriz.

2.3. Morfologia de las mezclas

La morfologia ha sido estudiada por microscopia
electronica de barrido (SEM), con un equipo JEOL
5510. La superficie de las muestras de rotura, de probe-
tas que han sido sometidas a ensayos de impacto o de
resistencia a traccion, fueron metalizadas con Au/Pd
para mejorar la conduccion del haz de electrones en las
matrices de PA6/PP/PP-g-AM/ y las que tienen incor-
poradas las microesferas (fillite).

2.4. Ensayos térmicos

La temperatura de flexion bajo carga o HDT (cf. UNE
53075) se ha determinado con un equipo Deflex Jaume
Bot i Riera, con comparadores de precision + 0,01mm,

y la velocidad de calentamiento del ensayo es de 50
°C/h.

La temperatura de fusion (Tm), entalpia de fusion
(AHm) y la cristalinidad (Xw) de las aleaciones, se
determinaron mediante los termogramas de calorimetria
diferencial de barrido (DSC) que se obtuvieron en un
equipo Mettler Toledo DSC 822 empleado para ello.

2.5. Ensayos mecanicos

Las propiedades en traccion han sido llevadas a cabo en
una maquina universal de ensayos Ibertest, modelo
ELIB 50W de acuerdo con norma UNE 53023, a una
velocidad de desplazamiento de la cruceta de 5 mm/
min y para medir el alargamiento se emplearon pinzas
extensométricas de 25mm.

3. RESULTADOS Y DISCUSION
3.1. Morfologia

El efecto del tipo de compatibilizante, puede verse
comparando las morfologias de las mezclas. La Figura
1, muestra aleaciones sin y con presencia del agente de
acoplamiento. La Figura la, es una micrografia de una
mezcla no compatibilizada 60/40 de PA6(T)/PP. La in-
miscibilidad de los dos componentes resulta visible,
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observandose que la fase dispersa (PP) no se ha disgre-
gado sobre la fase continua (PA) de la matriz. Las par-
ticulas de PP presentan un didmetro mayor (50-40 pum),
debido a la escasa compatibilizacion. La presencia de
agujeros entre las particulas esféricas de la fase dispersa
de PP y la fase continua de PA6, es una prueba de la
falta de adhesion entre los homopolimeros. La micro-
grafia de la Figura 1b, muestra una disminucion impor-
tante en el tamafio de particula del PP (5-10um), redu-
ciéndose también la tension interfacial entre las fases
debido a la incorporacion del agente de acoplamiento
AM (1,5% en peso) y como consecuencia se presenta
una especie de estructura bi-continua. Este comporta-
miento esta de acuerdo con las mejoras indiscutibles de
las propiedades mecanicas y térmicas, lo cual se puede
atribuir a que el sistema binario se homogeniza y reduce
el tamafio de sus particulas a medida que se agrega
compatibilizante.

i 18kL

"b)PAG/PP/PP-G-AM: 60/40/1,5

Figura 1. Micrografia electronica de barrido
(SEM) de una aleacion PA6(T)/PP con y sin
compatibilizante (G-3003).

Las Figuras 2a y 2b, son micrografias que muestran el
comportamiento de la aleacion PA6/PP:60/40 cuando
estin y no estan compatibilizadas y ademas tienen
incorporadas las microesferas. En estas Figuras se
puede ver que el didmetro de particula de polipropileno
disperso disminuye al aumentar la concentracion de
compatibilizante en la aleacion (de 0 a 1,5% en peso).
Pero ademas en la Figura 2a se puede observar que
aparte de la mezcla binaria de PA6(T)/PP:60/40, esta
presente un tercer componente que son las microesferas
de vidrio (5% en peso). Hay muchas microesferas y se
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ven los agujeros dejados por ellas después de que las
probetas ensayadas en pruebas de impacto han roto. El
hecho de que este tipo de microesferas (fillite), no ten-
gan tratamiento superficial de acoplamiento, dificulta la
compatibilizacion de estas con la matriz de PA6(T) /PP,
en el proceso de mezclado-fundido; por esta razon las
microesferas al producirse la rotura se separan de la
matriz y dejan esos agujeros. La Figura 2b, muestra que
el acoplamiento de las microesferas en esta matriz,
mejora por la presencia del agente de compatibilizacion
(G-3003), en un 1,5% en peso. Esto es muy favorable
para las propiedades mecanicas de la mezcla. Cuanto
mas cubiertas estén las microesferas, mayor sera el area
interfacial y mas carga soportaran. Y cuando mayor es
el area interfacial, la energia puede ser transferida con
mayor eficiencia de una fase a la otra, lo cual se traduce
en mejores propiedades mecéanicas. También se pueden
observar la presencia de agujeros (en menor cantidad)
dejados por la microesferas, que se han desprendido
después de la rotura, en sitios donde el compatibilizante
no ha ejercido el efecto deseado.

e g 17 43

b)PA6/PP/G-3003/Fillite:60/40/1,5/5

Figura 2. Micrografia electronica de barrido
(SEM) de una aleacion PA6(T)/PP con y sin
microesferas
3.3. Propiedades Térmicas

La adicion del agente de compatibilizacion, disminuye
la tension interfacial entre las fases aumentando la ad-
hesion entre fases y disminuyendo el tamafio de la fase
dispersa. Esto produce una mejora en las propiedades
mecanicas y térmicas en relacion con las mezclas bina-
rias. Después de mezclar y ensayar una serie de compo-
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siciones de PA6/PP (90/10-75/25-60/40-10/90) es
importante destacar que en la aleacion 60/40 de PA6/
PP con PA6 de TECHNYL, es donde se presenta el
mayor valor de HDT para la mezcla con adicion del
compatibilizante G-3003 en proporcion del 1,5% cuyo
valor es de 52,6 °C, registrando un aumento de 16,9%
respecto a la misma composicion sin compatibilizante
que tiene un HDT de 45 °C, esto se puede ver clara-
mente en la Tabla 1. Segliin las micrografias observa-
das, esto se puede atribuir a que el compatibilizante en
esta concentracion (1,5%) y para esta proporcion de
PA6(T)/PP:60/40 se adhiere mejor a las particulas de la
fase dispersa (PP) de tal forma que se transmiten
esfuerzos a lo largo de toda la matriz y la matriz es
capaz de soportar mayor temperatura de reblandeci-
miento bajo carga. Para el caso de la aleacion PA6(T)/
PP/G-3003 en proporcion 60/40/1,5 cuando esta tiene
incorporada 3% de fillite y que tiene una HDT de 59,1
°C, el aumento es del 21,9% en HDT en comparacion
con la temperatura de deflexion térmica que no tiene
compatibilizante (48,5 °C) y del 31,3% respecto a la
aleacion PA6(T)/PP:60/40 sin microesferas y sin com-
patibilizante (HDT=45 °C). Este es un resultado muy
representativo, sobre todo cuando el sistema lleva
incorporado microesferas de vidrio. Sin embargo esta
temperatura se ve incrementada aiin mas cuando se
incorpora al sistema 5% de fillite; por ejemplo el
aumento de la temperatura HDT (61,8 °C) de la alea-
cion PA6(T)/PP/G-3003:60/40/1,5 cuando esta tiene in-
corporada 5% de fillite es de 23,4% respecto al mismo
sistema que no tiene compatibilizante (HDT=50,1 °C) y
de 37,3% con la misma aleacion sin compatibilizar y sin
afiadir las microesferas (HDT=45 °C).

Compatibilizante T° HDT
(°C)
G-3003 0% Fillite 3% fillite | 5% fillite
0 45,0 48,5 50,1
0,5 45,3 56,7 55,6
1,0 47,9 58,2 60,2
15 52,6 59,1 61,8

Tabla 1. Medida de la Temperatura de Deflexion
Térmica (HDT) para aleaciones 60/40:
PA6(T)/PP/ G-3003/Fillite

La incorporacion de un segundo componente al polime-
ro debera inducir cambios en su estructura cristalina, y
en la relacion amorfo/cristalino de la fase polimérica,
siendo el efecto mas sobresaliente la induccion de
nucleacion estable en el sistema. Este puede ser el caso
de las mezclas en las que un componente predomina
sobre el otro. Las interacciones entre dos polimeros
semicristalinos, y que uno de los componentes actue de
nucleante, tiene lugar en muchos sistemas siempre que
uno de los componentes tenga una temperatura de fu-
sion suficientemente mas alta que la del otro compo-
nente; éste es el caso de las mezclas de polipropileno
isotactico, iPP, con PAG.

Si se comparan los diagramas obtenidos para el PP y la
PAG6(T) por separado, con el que se obtiene para una
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mezcla de los dos componentes, resulta una curva que
presenta dos picos (Figura 3), cada uno de los cuales
corresponde a cada componente que forma la aleacion,
lo que demuestra la inmiscibilidad de los dos compo-
nentes. Si el termograma Unicamente presentara un pico,
significaria que la mezcla se encuentra totalmente
compatibilizada. Al comparar las curvas obtenidas en la
Figura 3, y los resultados de Tm para el PP de la Tabla
2 para la mezcla PA6/PP:60/40, con las del mismo
sistema pero con 3 y 5% de microesferas (fillite),
resultan temperaturas de fusion menores pero cercanas
en los picos de las mezclas PA6/PP sin compatibilizar, y
ademas con carga de microesferas. Sin embargo los
valores de la entalpia y de la cristalinidad, se han visto
reducidos comparando; por ejemplo, la entalpia de
fusion y la cristalinidad del PP en la mezcla
PA(6)/PP/G-3003/Fillite:60/40/0/3 que es de 24,59 J/g
y de 12,94% respectivamente, con el valor de la entalpia
y la cristalinidad del PP homopolimero que es de 72,88
J/g y de 38,25% respectivamente. Al mismo tiempo la
aleacion  PA(6)/PP/G-3003/Fillite: ~ 60/40/0/5  va
incrementando sus valores de entalpia y cristalinidad y
esto puede ser debido al cambio en la nucleacion del
PP. Este efecto se ve aun mas favorecido en los
resultados para el PP de la Figura 4 y en la Tabla 2,
cuando al sistema PA(6)/PP:60/40 se le incorpora 1%
de compatibilizante G-3003. Esto indica que se presenta
un ligero aumento de la miscibilidad entre ambos
componentes debido a la presencia del agente de com-
patibilizacion que beneficia la nucleacion del PP.

Si se observan los resultados de la temperatura de
fusion, entalpia y cristalizacion de la PA6(T) en las
Figura 3 y 4 y en la Tabla 3 el efecto del compatibili-
zante mejora la cinética de nucleacion de cristales de la
PAG6; tanto asi que los valores de Tm para el pico de la
PA6(T) cuando esta se encuentra en aleacion, se en-
cuentran mas cercanos a la PA6(T) homopolimero (Tm
=221,26 °C), que en el caso del PP. Ahora, en el caso de
la entalpia de fusion y de cristalinidad de la PA6(T)
homopolimero, cuyos valores son 67,40 J/g vy 32,25%
respectivamente, se puede ver que los resultados mas
cercanos son los de las aleaciones sin compatibilizar
con una entalpia de fusiéon igual a 40,19 J/g y una
cristalinidad del 19,23% cuando la carga de microes-
feras es del 3% dentro de la aleacién. Como se ha men-
cionado anteriormente, esto puede deberse a que el sis-
tema binario facilita la incorporacion de este porcentaje
de microesferas, pero que si el porcentaje se aumenta, la
incorporacién resulta peor. Si por ejemplo se compara
los valores de la entalpia y de la cristalinidad de las
composiciones PA6/PP/G-3003:60/40/1 cuando estas
tiene 3 y 5% de fillite, se puede ver que a medida que
aumenta la concentracion de microesferas los valores de
entalpia y de cristalinidad aumentan. Esto puede ocurrir
como consecuencia de la adicion del compatibilizante
G-3003 en 1%, lo cual ha beneficiado a la
incorporacion de las microesferas tal como se puede ver
en las micrografias.
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- Polipropileno PP (T5)

Poliamida- 6 PA6 (TECHNYL)

PAB(T)/PP : 60/40
60PA6(T)/40PP/3 FILLITE

60PAB(T)/40PP/5 FILLITE

T —r T — T T T T ———T
-50 0 50 100 150 200 250 300 °C

Figura 3. DSC de aleaciones PA6(T)/PP:60/40 sin
G-3003, con 3% y 5% de microesferas (fillite)

Poliamida- 6 PA6 (TECHNYL)

— — - Polipropileno PP (T5)

..... 60/40/1 PA6(T)/PP/G-3003

— ..~ B0PAG(T)/40PP/1G-3003/3FILLITE

............ 60PA6(T)/40PP/1G-3003/5FILLITE

Figura 4. DSC para aleaciones PA6(T)/PP/
G-3003:60/40/1, con 3% y 5% de microesferas (fillite)

Pico de PP
PA/PP/G-3003/Fillite Tm (°C) AHmM Xw
J/g) (%)

60/40/0/0 147,43 23,55 12,39
60/40/1/0 146,66 21,80 11,47
60/40/0/3 147,25 24,59 12,94
60/40/1/3 148,32 24,06 12,66
60/40/0/5 147,36 24,76 13,03
60/40/1/5 148,61 25,23 13,28

PP 151,89 72,88 38,25

Tabla 2. Resultados DSC para ¢l PP en las aleaciones

Pico de PAG(T)

PA/PP/G-3003/Fillite Tm (°C) AHmM Xw
(i19) (%)
60/40/0/0 221,08 39,27 18,78
60/40/1/0 220,63 45,70 21,86
60/40/0/3 221,14 40,19 19,23
60/40/1/3 222,11 37,05 17,73
60/40/0/5 220,99 36,58 17,50
60/40/1/5 222,21 37,99 18,18
PA6(T) 221,26 67,40 32,25

Tabla 3. Resultados DSC para PA en las aleaciones
3.2. Propiedades Mecéanicas

En la Figura 5 se puede analizar la variacion del mo-
dulo en traccién tanto para la aleacion PA6(T)/PP:60
/40 sin compatibilizar, como compatibilizada y para la
aleacion cuando se le incorporan las microesferas. Para
el caso de la aleacion PA6(T)/PP:60/40 el incremento
en el moédulo de traccion es muy representativo, mas
cuando el sistema lleva incorporado compatibilizante
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G-3003. El valor del médulo es de 3157,2 MPa en un
sistema PA6(T)/PP/AM(G-3003):60/40/1,5, lo que re-
presenta un aumento del 203% respecto al sistema
PAG6(T)/PP sin compatibilizante con un modulo de
1041,3 MPa. El aumento es mayor cuando se compara
el moédulo de 4353,0 MPa para el sistema PA6(T)/PP/
G-3003:60/40/1,5 con 3% de microesferas, con el del
mismo sistema PA6(T)/PP:60/40 sin microesferas y sin
compatibilizar (1041,3 MPa); para el cual el creci-
miento del modulo resulta ser de 318,15%.

Como se puede ver en la Figura 5, los valores de modu-
lo de traccion para las composiciones que llevan incor-
porado el 3% de microesferas (fillite) resulta ser muy
cercano a los resultados con 5% de fillite en los valores
donde se tiene 0 y 0,5% de compatibilizante. A partir de
ahi los valores comienzan a alejarse, y esto podria
deberse a que el acoplamiento de las cargas de micro-
esferas en la mezcla, resulta ser mas efectiva para el 3%
que para cuando se incluye en el sistema el 5% de
microesferas.

5000
4000
3000

2000

- #- - PA6(T)/PP/G-3003/3-Filite
—&——PAGB(T)/PP/G-3003/5-Fillite

1000

Médulo de Traccién (MPa)

——&——PAB(T)/PP/G-3003/0-Fillite
T T

0 0,5 1 15

% G-3003

Figura 5. Medida del Médulo de Traccion para
aleaciones PA6(T)/PP/G-3003:60/40/1, con y sin
microesferas (fillite)

4. CONCLUSIONES

Los resultados obtenidos en los ensayos para el médulo
de traccion, y HDT, se han visto mejorados cuando el
sistema binario es compatibilizado y esto se puede
explicar, porque al tener mezclas incompatibles de
PAG6(T)/PP se pueden compatibilizar usando un agente
de acoplamiento que permita reducir la tension
interfacial entre las fases; el anhidrido maleico (AM)
empleado en esta investigacion ha proporcionado a los
sistemas ternarios mejores propiedades que los sistemas
binarios. Los copolimeros que se han formado durante
la extrusion, reducen la tension interfacial e
incrementan la adhesion entre las fases, permitiendo una
dispersion fina y una morfologia mas estable como se
puede ver en las micrografias.

Los valores del modulo de traccidon, aumentan con la
concentracion de compatibilizante. Pero ademas se ob-
serva que en las aleaciones con microesferas, también
aumenta este valor, siendo mas significativo cuando
tienen el 3% de fillite.
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Existen favorables variaciones de las propiedades tér-
micas sobre todo para HDT, de todas las aleaciones
PAG6(T)/PP cuando son compatibilizadas con G-3003 y
aun mas cuando llevan incorporadas el 5% de microes-
feras. Los mejores resultados para entalpia de fusion y
cristalinidad del PP en las mezclas, es cuando el sistema
esta compatibilizado y tiene 5% de fillite. Para el caso
de la PA6(T) los resultados son un poco dispersos pero
se ven mejorados cuando el sistema esta com-
patibilizado y sin microesferas y cuando se aiiaden las
microesferas en 3% y 5% los resultados mejoran.
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RESUMEN

En el presente trabajo se ha utilizado una resina modar que combina propiedades caracteristicas de las resinas poliéster
modificada con grupos ester acrilico, reforzada con fibra de vidrio E en concentracion variable para mejorar las
propiedades mecénicas y las térmicas, empleando diferentes sistemas catalizador/acelerador. Se han evaluado las
reactividades para las diferentes formulaciones y se han medido las propiedades fisicas, térmicas y mecanicas que
permiten caracterizar los sistemas bajo el punto de vista ingenieril.

ABSTRACT
In this work we have used a modar resin that joint characteristic properties of polyester resin modified with acrylic
groups, reinforced with glass E fiber in a variable concentration, formulated for best, mechanical and thermal
performance, with different catalyst systems. The reactivity has been evaluated for the different formulations and the
physical, thermal and mechanical properties that characterise this systems by engineering point of view has been
measured.
AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Aplicaciones practicas en Ingenieria.
PALABRAS CLAVE: Resinas modacrilicas reforzadas, PRFV, Propiedades mecanicas.

poliéster modificada con grupos ester acrilico,

1. INTRODUCCION reforzada con fibra de vidrio E en concentracion
variable para mejorar las propiedades mecanicas y las
Durante los dultimos 25 afios la tecnologia y térmicas, empleando diferentes sistemas
conocimiento, con respecto a la fabricacion y catalizador/acelerador. Se han evaluado las
aplicaciones de las resinas termoendurecibles, se han reactividades para las diferentes formulaciones y se
desarrollado en amplitud y profundidad, especialmente han medido las propiedades fisicas, térmicas y
en resinas de poliéster insaturado, vinilésteres y resinas mecanicas que permiten caracterizar los sistemas bajo
de ester-uretano. Los poliésteres insaturados ofrecen el punto de vista ingenieril. Asi mismo se ha estudiado
unas excelentes caracteristicas de procesado, con una el efecto que puede producir el proceso de postcurado
extensa variedad de sistemas de curado, que permiten sobre las propiedades de las formulaciones estudiadas.
el uso de catalizadores peréxidos convencionales sin
riesgo de aparicion de espuma. Las resinas esteres- 2. EXPERIMENTAL
epoxidicas presentan buenas caracteristicas térmicas
caracteristicas, unidas a una probada resistencia a los La resina utilizada ha sido una modacrilica (Modar 865
agresivos, poseyendo buenas caracteristicas de suministradas por Ashland Chemical Hispania, S.A).
humectabilidad para la fibra de vidrio de refuerzo. El catalizador peroxido de metiletilcetona (PMEK) al
Introduciendo la quimica de los grupos uretano en las 1,5 phr y como acelerador se ha utilizado octoato de
cadenas de poliéster, existe la posibilidad de mejorar la Cobalto 0,30 phr. También se ha utilizado peroxido de
dureza y resistencia a impacto asi como la adhesion a benzoilo (PBO) al 1%, siguiendo el método SPI para la
las fibras de refuerzo, con la ventaja adicional de medida para normativa de la reactividad de la resina.
producir y mantener una buena tixotropia en estas Carga CaCOj; de 3 pm OMYACARB y como refuerzo
resinas. En cuanto a las tecnologias de transformacion, fibra de vidrio E en forma de tejido equilibrado 0°/90°
estas resinas pueden utilizarse en la mayoria de los de 500 g/m’.
sistemas convencionales, contacto, proyeccion, RTM,
infusion, FW, pultrusion, etc. Para medir la reactividad se ha utilizado el método SPI,
utilizando catalizador PBO al 1%; PMEK/Octoato de
En el presente trabajo se ha utilizado una resina modar Cobalto = 1,50/0,30 phr (en molde a 50°C) y
que combina propiedades caracteristicas de las resinas finalmente con PMEK/Octoato de Cobalto con la
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mayor cantidad de carga de CaCOj; que se haya podido
dispersar (que correspondio a 141,8 phr en molde a
50°C). Las temperaturas se han medido con una
termosonda PT-100 Crison Digit y el tiempo se ha
medido con cronémetro Heuer +0,01s.

Se han moldeado placas siguiendo el método de
contacto a mano para las siguientes formulaciones:
Resina modacrilica 826 catalizada con PMEK /
octoato de cobalto = 1,50/0,30 phr 1) sin refuerzo; 2)
con dos capas FV; 3) 4 capas de FV y 4) 6 capas de
fibra de vidrio de refuerzo

El proceso de postcurado ha consistido en un ciclo de
170°C durante 3 horas seguido del consiguiente
acondicionamiento previsto por UNE. Para poder
observar la variacion dimensional en volumen y en
masa, se han medido y pesado las probetas antes y
después del proceso de postcurado, con calibre digital
Mitutoyo Digit (0,01 mm) y balanza analitica AND (
10,1mg) respectivamente.

Los ensayos mecanicos realizados han sido: Ensayo de
Dureza segin UNE 53 130-91 realizado con un
duréometro Shore D sobre soporte Bareiss L-61, para
mejorar la reproductibilidad de las medidas. El ensayo
de impacto segin DIN 53453 ejecutado sobre un
péndulo Charpy con martillo de 7,5 J. El ensayo de
flexion se ha llevado a cabo en una maquina universal
de ensayos Ibertest mod. Elib W50 siguiendo norma
ASTM 790. Los ensayos de traccion también sobre
maquina universal de ensayos Ibertest mod Elib W50
segin norma UNE 53023-86. Se ha medido la
temperatura de distorsion térmica (HDT) segiin norma
UNE 53075-79 con un equipo Deflex HDT J.Bot i
Riera. El analisis Termomecanicodindmico (DMTA) se
ha realizado con un equipo DMTA Polymer Lab
provisto de sistema criogénico por N, liquido y cabezal
de flexion.

3. RESULTADOS Y DISCUSION

3.1.-Medidas de reactividad

180
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Figura 1: Reactividad SPI para la resina modacrilica
826 catalizada con 1% PBO
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En las figura 1, 2 3 y se recogen los resultados de la
reactividad SPI, utilizando como endurecedor PBO al
1%, PMEK/octoato de cobalto = 1,50/30 phr y para la
ultima formulacion a la que se ha afiadido la carga
CaCQ;, respectivamente.

Las caracteristicas mas destacables observables es la
elevada temperatura del pico exotérmico (159°C)
cuando el catalizador es el PBO propio de un sistema
muy reactivo lo cual se confirma con el pequefio
tiempo de curado (10min 30 s)
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Figura 2: Reactividad SPI (modificada) para la resina
modar 826 catalizada con PMEK / octoato de cobalto =
1,50 /0,30 phr
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Figura 3: Reactividad SPI (modificada) para la resina
modar 826 catalizada con PMEK / octoato de cobalto =
1,50 /0,30 phr con la maxima cantidad dispersable de
CaCOj; (141,18%w) (molde 50°C)

En las figuras 2 y 3, se ve que los picos exotérmicos
aparecen a 48,5°C y a 61,2 °C en los sistema curados
con PMEK/octoato de Co con y sin carga de CaCO;.
Esto indicaria que el CaCO; finamente dividido
probablemente suministra una mayor superficie de
reaccion y que al ser mas aislante que la propia resina
disipa menos el calor de reaccion. Siendo el
PMEK/Octoato de Co un sistema menos reactivo que
el PBO
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Probeta Traccion Flexion Impacto HDT
1 2 3 1 3 4 1 2 3 1 2 3
-AV 18,39 36,9 21,63 58,94 30,65 50,40 19,73 26,31 45,64 74,31
(mm’)
-Am (g) 0,277 | 0,2757 | 0,2807 | 0,1309 | 0,1207 | 0,1261 | 0,1113 0,101 0,1083 0,158 0,135 0,136
Tabla 1: Variacion en masa y volumen de la resina modar 826 (sin refuerzo)
-AV(medio) =41,413 mm’ ; -Am(medio) =0,1587 g
Probeta Traccion Flexion Impacto HDT
1 2 3 1 3 4 1 2 3 1 2 3
-AV 60,38 | 78,23 36,9 53,835 58,54 | 58,275 | 46,94 | 87,075 | 49,387 59,09
(mm’)
-Am (g) 0,070 | 0,0732 | 0,0741 | 0,0206 | 0,0191 | 0,0564 | 0,0204 | 0,0602 | 0,0106 | 0,1004 | 0,0299 | 0,118
Tabla 2: Variacion en masa y volumen de la resina modar 826 (sin refuerzo) + 2 FV
-AV(medio) = 61,32 mm’; -Am(medio) = 0,0477 g
Probeta Traccion Flexion Impacto HDT
1 2 3 1 2 3 1 2 3 1 2 3
-AV 21,64 78,90 60,89 52,36 49,96 | 58,395 63,40 | 42415 81,18 45,64
(mm’)
-Am (g) 0,082 | 0,0799 | 0,0769 | 0,0283 | 0,0299 | 0,0298 | 0,0292 | 0,0248 | 0,0271 | 0,0406 | 0,0314 | 0,0326
Tabla 3: Variacion en masa y volumen de la resina modar 826 (sin refuerzo) + 4 FV
-AV(medio) = 56,313 mm®; -Am(medio) = 0,0427 g
Probeta Traccion Flexion Impacto HDT
1 2 3 1 2 3 1 2 3 1 2 3
-AV 53,12 39,63 84,16 | 48,175 | 79,315 57,4 32,05 69,72
(mm’)
-Am (g) 0,099 | 0,0786 | 0,0801 | 0,0337 | 0,0307 | 0,0258 | 0,0216 | 0,0213 | 0,0286 | 0,0374 | 0,0355 | 0,0469
Tabla 4: Variacion en masa y volumen de la resina modar 826 (sin refuerzo) + 6 FV
-AV(medio) = 57,95 mm’, -Am(medio) = 0,0431 g
Probeta Traccion Flexion Impacto HDT
1 2 3 1 2 3 1 2 3 1 2 3
-AV 76,14 | 62,06 44,24 58,555 39,50 51,80 65,425 52,25 71,41
(mm’)
-Am (g) 0,099 | 0,0934 | 0,0959 | 0,0406 | 0,0504 | 0,0453 | 0,0397 | 0,0302 | 0,0317 | 0,0479 | 0,0448 | 0,045

Tabla 5: Variacion en masa y volumen de la resina modar 826 (sin refuerzo) + 2 capa de tejido FV (pero con una
proporcion de resina mayor 60,23%)
-AV(medio) = 57,93 mm’;

3.2.- Variacion dimensional (lineal, volumétrica y de

masa)

El proceso de postcurado puede implicar una variacion
en las dimensiones y de la masa del material. Los
resultados obtenidos se encuentran en las tablas 1-4 (en

las que

S€

correspondiente).

indica la geometria de la probeta

Cuando se analizan los resultados obtenidos se aprecia
diferencia entre las probetas reforzadas y sin reforzar
pera las probetas reforzadas con FV puede observarse
que la contraccion en volumen y la pérdida de masa
son aproximadamente constantes. La pérdida de peso
mayor se obtiene para la resina sin reforzar.
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-Am(medio) = 0,0553
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3.3- Ensayos de Dureza Shore D
Figura 1. Dureza Shore para los estratificados con
resina modar 826 y con diferentes capas de refuerzo

FV.
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Los resultados obtenidos en el ensayo de dureza Shore
D para las diferentes formulaciones en FV se recogen
en las figura 4.

En la figura 4 se observa que el postcurado rigidifica la
resina dotandola de mayor dureza superficial con
respecto a las mismas formulaciones sin postcurado,
como consecuencia de una eventual terminacion de la
reticulacion y una eventual eliminaciéon de monoémero
(y VOC’s) que pueden actuar como plastificantes en
las resinas sin postcurar.

3.4.- Resultados de impacto

Los resultados obtenidos en los ensayos de impacto
Charpy para las diferentes formulaciones se encuentran

recogidos en la tabla 6 para las formulaciones sin
postcurar y en la tabla 7 para las postcuradas.

Los valores de resistencia a impacto de la resina
resultan ser bajas, sin embargo los valores que se
obtienen para la resina reforzada con FV resultan ser
superiores, lo que evidencia la buena adherencia de las
fibras a la matriz polimérica. A medida que aumenta el
nimero de capas aumenta considerablemente la
resistencia a impacto, debido a que al aumentar el
numero de capas de refuerzo se produce un modo de
rotura de cizalla interlaminar. El comportamiento es
similar en la resina postcurada, aunque resultar ser
ligeramente superiores.

Resina + 0 FV Resina + 2 FV Resina + 4 FV Resina + 6 FV
Probeta 1 2 3 1 2 3 1 2 3 1 2 3
Energia
J) 0,1176 0,1176 2,00 2,00 1,75 5,00 5,00 4,75 7,50 7,50
Seccion
(mm?) | 34,2575 | 39,2375 | 38,690 | 10,0225 | 9,880 9,090 | 18,7775 | 19,0550 | 18,270 | 24,720 | 24,50 24,48
Resist a
impacto | 0,0034 0,0030 | 0,1996 | 0,2024 | 0,1925 | 0,2663 | 0,2624 | 0,2600 0,3061 | 0,3064
(J/mm?)
Resit
media a 0,0032 0,1982 0,2629 0,3063
impacto
(o) 2,8.10* 5,10.10° 3,18.10° 2,1.10.

Tabla 6: Resistencia a impacto Charpy de las diferentes formulaciones sin postcurar y con el refuerzo que se cita (capas

FV)
Formulacion postcuradas

Resina + 0 FV Resina + 2 FV Resina + 4 FV Resina + 6 FV
Probeta 1 2 3 1 2 3 1 2 3 1 2 3
Energia
) 0,0098 | 0,0074 | 0,0074 1,75 1,5 1,75 4,5 4,75 4,75 7,5 7,5 7,75
Seccion
(mm?) 38,76 |35,9525| 36,86 7,8 7,245 | 7,8375 | 16,56 | 16,30p | 16,83 23,69 | 23,115 | 24,745
Resist a
impacto | 0,00025 | 0,0002 | 0,0002 | 0,2244 | 0,2070 | 0,2233 | 0,2717 | 0,2914 | 0,2822 | 0,3166 | 0,3245 | 0,3132
(J/mm?)
Resit
media a 0,0002 0,2182 0,2818 0,3181
impacto
(0) 2,8.10° 9,744.10° 9,857.10° 5,797.10°

Tabla 7: Resistencia a impacto Charpy de las diferentes formulaciones sin postcurar y con el refuerzo que se cita (capas

FV)

3.5.- Ensayos de traccion

Los resultados obtenidos en los ensayos de traccion
sobre los composites preparados con resinas modar
sola y reforzadas con 2, 4 y 6 capas de FV se reflejan
en las tablas 8 y 9

En las tablas 8 y 9 se observa que la incorporacion de
capas de FV primero aumenta la resistencia a traccion
pero a partir de 4 capas disminuye, probablemente
debido a fenémenos de delaminacion causados por la
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exotermia del proceso de curado, junto con defectos
producidos durante el rodillado. El proceso de
postcurado se observa que, en general disminuye la
resistencia a traccion.

3.6.- Resultados de la temperatura de deflexion
térmica (H.D.T)

En la tabla 10 se reflejan los resultados de la H.D.T
para las diferentes formulaciones de resina modar
reforzada con diferentes capas de FV
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Formulacién sin postcurar
Resina + 0 FV Resina + 2 FV Resina + 4 FV Resina + 6 FV
Probeta 1 2 3 1 2 3 1 2 3 1 2 3
Li(mm) | 100,45 | 29,05 108,2 100,05 | 103,75 103,65 | 91,35 91,35 103,65 91,7 91,8
Lf(mm) | 1009 30,4 116,80 | 109,65 109,2 93,75 94,2 100,85 93,9 94,85
A(%) 0,45 4,65 16,74 5,69 5,36 2,63 3,12 5,02 2,40 3,32
At(%) 20,33 3,71 1,45 7,71 5,80 10,88 3,44 4,88 2,81 4,09 5,71
Rp
(MPa) 21,53 16,06 96,02 71,28 57,72 77,67 18,2 16,18 27,53
Rp(med 16,063 83,646
(MPa) c =175
E(MPa) | 208,75 [ 1269,9 [ 2115,3 | 9750,7 | 2600,7 | 7749,9 [ 10047 [ 10952 | 7030,1 | 92584 | 37313
Emedio 1269.,9 6175,7 8898,5 6506,6
(MPa) o =5055,8 c=1624,3 c=1575,6
Tabla 8: Resultados de traccion de las diferentes formulaciones sin postcurar
Formulacion sin postcurar
Resina + 0 FV Resina + 2 FV Resina + 4 FV Resina + 6 FV
Probeta 1 2 3 1 2 3 1 2 3 1 2 3
Limm) | 784 91,75 78 91,15 | 784 78,2 91,35 78,3 91,55 | 91,55 | 77,85
Lf(mm) 78,6 92 87,6 92 81,7 87,75 93,45 80,45 95,3 96,4 80,9
A(%) 0,2551 0,2725 | 12,3077 | 0,9325 | 4,2092 | 12,2123 | 2,2989 | 2,7458 | 4,0961 | 5,2977 | 3,9178
At(%) 1,8849 1,039 12,44 | 2,6451 5,274 12,316 | 4,1058 | 3,984 | 4,4389 | 6,7362 | 3,891
Rp
(MPa) 1,4482 8,2376 | 97,204 188,9 |70,424 | 48,378 124,02 | 74,573 | 22,028 | 85,104 | 40,648
Rp(med 8,238 83,814 62,876
(MPa) c =189 c=314
E(MPa) | 312,06 | | 11562 | 9026,7 | 10661 [ 8464,6 | 7342 [ 10837 | 9821,9 | 4856,9 | 5312,6 | 8487,8
Emedio 1156,2 8745,7 8582 6900,2
(MPa) c=397,5 c=1753,5 c=22452
Tabla 9: Resultados de traccion de las diferentes formulaciones con postcurado
Formulacién sin postcurar
Resina + 0 FV Resina + 2 FV Resina + 4 FV Resina + 6 FV
Probeta 1 2 3 1 2 3 1 2 3 1 2 3
T(°C) 60,1 60,2 59,9 196,0 1894 | 1922 227,1 232,9 224,6 235,3 230,7 229.,8
Tmedia
’C 60,1 192,5 2282 231,9

Tabla 10: Resultados de la temperatura de deflexion bajo carga de las diferentes formulaciones sin postcurar

Formulacion postcurada
Resina + 0 FV Resina + 2 FV Resina + 4 FV Resina + 6 FV
Probeta 1 2 3 1 2 3 1 2 3 1 2 3
T(°C) 60,1103 | 99,8 101,8 179,5 173,3 | 183,6 230,9 226,1 211,8 238,7 249,2 242.8
Tmedia
’C 101,5 178,8 219,6 243,6

Tabla 11: Resultados de la temperatura de deflexion bajo carga de las diferentes formulaciones postcurado

En la resina postcurada, los valores H.D.T observados

Se ha observado un aumento en el H.D.T al aumentar son superiores a las no postcuradas, como cabe esperar
el nimero de capas de FV, como ya se ha puesto de en base a una reduccion en el volumen libre
manifiesto en otras propiedades, el efecto de las intermolecular debido al aumento en el grado de
primeras 2 capas de FV parece muy superior al efecto reticulacion que ocurre durante el postcurado

que producen las sucesivas capas.
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4. CONCLUSIONES

De los estudios de reactividad se deduce que los
sistema curados con PMEK/octoato de Co son menos
reactivos y que el CaCO; finamente dividido aumenta
ligeramente la reactividad.

El postcurado no modifica en gran medida las
propiedades pero al rigidificar la resina la dota de
mayor dureza superficial con respecto a las mismas
formulaciones sin postcurado, como consecuencia de
una eventual terminacion de la reticulacion y una
eventual eliminacion de mondmero (y VOC's) que
pueden actuar como plastificantes en las resinas sin
postcurar.

A medida que aumenta el nimero de capas aumenta
considerablemente la resistencia a impacto, debido a
que al aumentar el numero de capas de refuerzo se
produce un modo de rotura de cizalla interlaminar. El
comportamiento es similar en la resina postcurada,
aunque resultar ser ligeramente superiores.. Sin
embargo, la resistencia a traccion y la temperatura de
deflexion térmica HDT aumenta cuando se ponen 2
capas de FV pero a partir de 4 capas disminuyen, quiza
debido a fenémenos de delaminacion causados por la
exotermia del proceso de curado, junto con defectos
producidos durante el rodillado.
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RESUMEN

Las espumas ceramicas de SiC, Duocel SiC, fabricadas por ERG (Oakland, California) presentan una microestructura
celular de celdas abiertas constituida por una red tridimensional de barras interconectadas de carburo de silicio. El
resultado es un material ligero, con buenas propiedades mecanicas especificas, altamente poroso y con una superficie
de contacto elevada. Ademas, por ser el material de la matriz un ceramico (SiC) sus propiedades mecanicas se
conservan a alta temperatura. Estas propiedades son particularmente ttiles en aplicaciones que requieren porosidad
interconectada (catalizadores, filtros, intercambiadores de calor, colectores solares...).

En este trabajo se estudian las propiedades mecanicas (modulo de elasticidad, resistencia a flexion y tenacidad de
fractura) del Duocel SiC a temperatura ambiente. Se han caracterizado diferentes tipos de espumas de SiC variando dos
parametros microestructurales: densidad relativa y tamafio de poro y se han estudiado tres densidades relativas
nominales: 5%, 15% y 25%. Los tamafios de poro de las espumas estudiadas han sido de 45, 60 y 100 PPI (poros por
pulgada), evaluandose también la relacion entre el comportamiento mecanico del material y su microestructura.

ABSTRACT

Silicon carbide ceramic foams, Duocel SiC, fabricated by ERG (Oakland, California) have an open-celled cellular
microstructure made from a three-dimensional latticework of interconnected silicon carbide ligaments. The result is a
lightweight material, with good specific mechanical properties, highly porous and with high surface area. Furthermore,
as the matrix material is a ceramic (SiC) its mechanical properties are kept up to high temperature. These properties are
especially useful in applications where interconnected porosity is required (catalysts, filters, heat exchangers, solar
collectors...).

In this work Duocel SiC mechanical properties (elastic modulus, flexural strength and fracture toughness) are studied,
at ambient temperature. Different kinds of SiC foams have been characterized varying two microstructural parameters:
relative density and pore size. Three nominal relative densities have been studied: 5%, 15% and 25%. Pore sizes
studied have been 45, 60 and 100 PPP (pores per inch). Relationship between SiC foam mechanical behavior and
microstructure is also assessed.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Cerdmicos y Polimeros.

PALABRAS CLAVE: espuma, SiC, propiedades mecanicas.

1. INTRODUCCION Las propiedades de este material ceramico hacen que se
use en la actualidad en multitud de aplicaciones: juntas
El carburo de silicio (SiC) es un material relativamente mecanicas, valvulas... (componentes resistentes a la
nuevo en aplicaciones tecnologicas e industriales. Este abrasion y a la corrosion); ventiladores ceramicos,
material posee propiedades fisicas que en conjunto lo elementos de calentamiento... (componentes resistentes
convierten en uno de los mejores candidatos para a la temperatura); ... [4,5].
aplicaciones estructurales a alta temperatura. Entre estas
propiedades destacan: alta dureza (dureza Mohr 13, el Por otra parte, los materiales celulares [6] poseen una
diamante tiene 15), gran resistencia a alta temperatura microestructura que estd formada por wuna red
(resistencia a compresion a 1200°C de 340 MPa), alta interconectada de barras solidas o laminas. Este tipo de
conductividad térmica (0.15 cal/Omsk), bajo coeficiente estructura interna les proporciona una serie de
de expansién térmica (4.3x10°K™") y buena resistencia propiedades mecanicas muy ventajosas para distintas
al desgaste y a la abrasion [1-3]. aplicaciones tecnoldgicas. Entre aquéllas destacan sus

elevadas propiedades especificas y su gran capacidad de
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absorcion de energia en impacto. Ademas, los
materiales celulares de celda abierta presentan, a nivel
microestructural, una porosidad interconectada. Esta
caracteristica los hace utiles en aplicaciones tales como:
filtros, intercambiadores de calor [7-10]...

En este trabajo se realiza un estudio de las propiedades
mecanicas de las espumas de SiC Duocel a temperatura
ambiente. Este estudio es necesario como base de
partida para poder analizar posteriormente la evolucion
del comportamiento mecéanico de este tipo de materiales
con la temperatura. En este trabajo se pretenden analizar
y comprender los micromecanismos de rotura del
material.

Para poder evaluar la influencia de la microestructura de
las espumas en su comportamiento mecanico se
estudian dos tipos de parametros microestructurales:
densidad relativa y nimero de poros por unidad de
longitud. La densidad relativa estd relacionada con el
espesor de las barras de SiC, mientras que el niimero de
poros por unidad de longitud estd relacionado con el
tamafio de las celdas del material.

2. MATERIALES

Se han caracterizado nueve microestructuras diferentes,
resultado de combinar las tres posibilidades de
variacion de los dos parametros microestructurales que
cambian de una espuma de SiC a otra. Se han elegido
tres densidades relativas nominales: 5%,15% y 25%.
Los tamafios de poro de las espumas caracterizadas han
sido de: 45, 60 y 100 PPI (poros por pulgada). Por
tanto, tenemos nueve espumas distintas en lo que a
comportamiento mecanico se refiere, puesto que éste
viene determinado por su microestructura.

Figura 1. Espuma de SiC de 60 PPI y densidad relativa
nominal 5%.

Las nueve espumas se enumeran en la Tabla 1. En la
primera columna se muestra el codigo que usaremos
para designar la espuma de aqui en adelante, en la
segunda el nimero de poros por pulgada (PPI) y en la
tercera el valor de la densidad relativa nominal.
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L Densidad relativa
Cédigo Espuma PPI nominal
45-5 45 5%
45-15 45 15%
45-15 45 25%
60-5 60 5%
60-15 60 15%
60-25 60 25%
100-5 100 5%
100-15 100 15%
100-25 100 25%

Tabla 1. Espumas caracterizadas.

En las figuras 1 y 2 se observan las microestructuras
correspondientes a dos tipos de espumas de SiC.

Figura 2. Espuma de SiC de 100 PPI y densidad relativa
nominal 5%.

Todas las espumas fueron realizadas por la empresa
ERG (Oakland, California) con el mismo proceso de
fabricacion. Este proceso es objeto de una patente, si
bien haremos una definicién de las lineas generales del
mismo con los datos de que disponemos en la
bibliografia [11-13]. El material de partida es una
espuma de poliuretano reticulada que se estabiliza con
oxigeno gaseoso para evitar que la estructura colapse o
se reblandezca durante el proceso. Como alternativa la
espuma podria sumergirse en una solucion de alcohol
(poli)vinilico a 80°C. La posterior evaporacion del agua
de la solucion recubre los ligamentos con una fina capa
de alcohol (poli)vinilico que no reacciona ni se disuelve
en el agente impregnante del paso siguiente.
Posteriormente los ligamentos se recubren con una
solucion diluida de resinas fenolicas en alcohol etilico.
Después de secar el disolvente de la espuma, se cura la
resina fenodlica. Variando la estructura de la espuma de
partida (niimero total de celdas por linea, ancho de los
ligamentos...) y variando el proceso de recubrimiento
se pueden obtener espumas con distintas propiedades
(densidad, resistencia, porosidad, etc.) Finalmente, la
espuma de poliuretano recubierta se piroliza para
convertirla en una espuma de carbono tipicamente
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denominada espuma de carbono vitreo reticulado (RVC,
reticulated vitreous carbon foam). Esta espuma de
carbono es recubierta con SiC mediante la técnica de
CVD (Chemical Vapor Deposition) o CVI (Chemical
Vapor Infiltration). El CVI es una variante del CVD.
Este implica deposicion sobre una superficie, mientras
que aquél implica deposicion dentro de un cuerpo.
Ambos procesos utilizan los mismos equipos pero cada
proceso tiene unas condiciones diferentes de presion,
flujo de gas... El esqueleto de carbono es calentado
hasta la temperatura de deposicion adecuada (por
encima de los 1000° C) y se pasa un compuesto gaseoso
a través del cuerpo caliente. El gas es reducido o se
descompone en la superficie de carbono a lo largo de la
estructura interna de la espuma de acuerdo con la
expresion (1) o (2) para dar lugar a un recubrimiento
uniforme de SiC.

CH,SiCL, +H,  (1000°C)
SiCl, + C¢HsCH; (1500 — 1800°C)

(1)
)

3. TECNICAS EXPERIMENTALES

La densidad y los modulos de elasticidad de los tres
materiales se obtuvieron sobre las placas originarias. La
densidad real se midi6 a partir de las dimensiones de las
placas y su masa. El modulo de elasticidad dinamico
longitudinal y de flexion se determinaron a temperatura
ambiente midiendo cinco veces las frecuencias
fundamentales de vibracion de las placas en modo
longitudinal, de flexién y de torsion, respectivamente.
(Grindosonic MK4i, JW Lemmens).

Todos los ensayos mecanicos se realizaron en una
maquina servo-hidraulica (8501 Instron) sobre probetas
prismaticas utilizando un dispositivo de flexioén en tres
puntos. Las probetas para los ensayos de fractura se
entallaron hasta el 50% del canto. El 40% del canto se
entalld con un disco de diamante de 0.5 mm de espesor
realizando la entalla correspondiente al 10% restante
(fondo de entalla) mediante una cortadora de hilo de
diamante de 0.3 mm de diametro. La carga aplicada se
midié con células de carga de £5kN, £1 kN, £250N y
+100 N en funcion de la carga de rotura de las probetas
ensayadas. La flecha en el centro se midi6 con un
LVDT de £1mm de recorrido.

Todos los ensayos se realizaron manteniendo constante
la velocidad de desplazamiento del actuador, que fue de
50 pm/min.

Las dimensiones de las probetas ensayadas se
determinaron teniendo en cuenta que el numero minimo
de celdas de la dimension menor de las mismas debe ser
30 para que no existan efectos de borde. Asi, las
probetas ensayadas a flexion para el material de 45 PPI,
fueron prismaticas de dimensiones 18x18x160 mm.
Para el material de 60 PPI los ensayos de flexion se
llevaron a cabo sobre probetas de 13x13x115 mm y
para el material de 100 PPI sobre probetas de 8x8x69
mm. Las mitades resultantes de las probetas ensayadas a
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flexion se ensayaron para determinar la tenacidad de
fractura (mediante ensayos de flexion en tres puntos).
Las dimensiones de las mismas para los materiales de
45 PPI, 60 PPI Y 100 PPI respectivamente fueron:
18x18x80 mm, 13x13x57 mm y 8x8x34 mm. A su vez
las mitades resultantes de los ensayos de tenacidad de
fractura se usaron para determinar la resistencia a
compresion del material. Las dimensiones de las
probetas para los materiales de 45, 60 y 100 PPI
respectivamente fueron: 18x18x36 mm, 13x13x26 y
8x8x16 mm.

Los extremos de las probetas de compresion tuvieron
que embutirse en una resina epoxy. El motivo fue que el
material se deshacia en los ensayos de compresion por
los extremos, porque la superficie util de aplicacion de
la carga era muy reducida al llegar a los bordes de las
probetas extremos de barras pertenecientes a la
estructura ceramica interconectada. El numero de
hileras de celdas embebidas en la direccion longitudinal
(direccion de aplicacion de la carga) en cada extremo de
las probetas fue de 3. De este modo se garantiza que la
resistencia a compresion obtenida es la real.

Se utilizd6 un microscopio de larga distancia focal
(Questar) para estudiar in situ los micromecanismos de
fractura de los materiales en el fondo de la entalla en
funcion del nivel de carga aplicado. El microscopio se
conectd a un monitor de video y a un sistema de
grabacion de imagen.

Finalmente, las superficies de fractura de las probetas
ensayadas se analizaron en un microscopio electronico
de barrido (JEOL JSM 6300).

4. RESULTADOS Y DISCUSION

4.1. Caracterizacion preliminar. Densidad y mddulo de
elasticidad.

Las densidades reales en valor absoluto y relativo de los
distintos materiales se han recogido en la Tabla 2, junto
con la desviacion tipica de la media de las medidas.

Material p (glem®) p relativa (%)

45-5 0.2457+0.0008 7.650
45-15 0.478+ 0.001 14.9
45-25 0.847+ 0.002 26.4

60-5 0.2652+ 0.0007 8.26
60-15 0.625+ 0.002 19.5
60-25 0.930+ 0.003 29.0
100-5 0.306+ 0.004 9.50
100-15 0.494+ 0.002 15.4
100-25 0.864+ 0.003 26.9

Tabla 2. Tabla de densidad real y densidad relativa para
las espumas caracterizadas.
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Con el objeto de mostrar mas claramente la variacion de
la densidad real relativa dentro del mismo tamaifio de
celda (PPI) y la interrelacion entre estos dos parametros
se muestran en la figura 3 las densidades reales para 45,
60y 100 PPI.

En la figura 4 se muestra la variacion del modulo de
elasticidad dinamico de flexion (E Flex) y longitudinal
(E Long) con la densidad real de las espumas de
carburo de silicio.

30 ¢

N
(6]
T

20 |

15 |

Densidad relativa real (%)

O | L 1 L 1 L 1 L L L L L Il L
40 50 60 70 80 90 100

PPI (Poros por pulgada)

110

Figura 3. Densidad de cada tipo de material para cada
numero de poros por pulgada (PPI)
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Figura 4. Variacion del modulo de elasticidad con la
densidad real de las espumas.

518

4.2. Comportamiento mecanico. Influencia de la

densidad y del tamafio de celda.

En las figuras 5 y 6 se muestran la evolucion de la
resistencia a flexion y de la tenacidad de fractura con la
densidad real para cada material.

Del analisis de estas figuras se desprende una fuerte
dependencia de las propiedades mecanicas de las
espumas con la densidad de las mismas. En general, al
aumentar la densidad aumenta la resistencia mecanica
de la espuma y su tenacidad, ya que al aumentar la
densidad aumentamos la seccion de las barras de SiC
que componen la microestructura. De este modo
aumenta el modulo resistente de cada seccion y
disminuye por tanto la tension maxima alcanzada en
ella. Como la fractura del material se produce al ir
rompiendo cada barra al alcanzarse su tension maxima,
el aumento de la densidad del material provoca un
aumento de la resistencia a flexion y de la tenacidad de
fractura de la espuma.

357
F | o 45PPI :
S0 4 6oPPI
F |+ 100PPI
25
i i
< 20|
o [
< [
(/)»_15-_ ‘i
[ 7]
10 | ©
5_ A o
[ e
0|||||
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Densidad relativa real (%)

Figura 5. Variacion de la resistencia a flexion con la
densidad del material para los tres tamafios de celdas
analizados.

No obstante, como se desprende de las figuras 5y 6 la
densidad no es el unico factor que determina el
comportamiento mecanico de las espumas a temperatura
ambiente. La resistencia a flexion se multiplica por tres
al pasar de 45 PPI (prelativa= 25.8%) a 100 PPI (prefativa=
26.9%), habiéndose producido s6lo un incremento de la
densidad relativa del 1%. Esta misma tendencia se
observa para la tenacidad de fractura. Por tanto, para
densidades similares el tamafio de celda determina las
propiedades mecanicas del material.

El motivo de este incremento en las propiedades
mecanicas del material al aumentar el nimero de poros
por pulgada podria ser la mayor esbeltez de las barras
de las espumas con menor tamafio de celda. Posteriores



Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

analisis fractograficos y topologicos nos permitiran
validar esta hipotesis.

Las espumas de SiC presentan un tipo de
microestructura cuyo mecanismo de deformacion
predominante es el de flexion (Bending-Dominated
Structures). Esta microestructura esta caracterizada por
la baja conectividad en las uniones (el numero de barras
que confluyen en cada unién es bajo) tal como se
observa en las figuras 1 y 2. La topologia de las celdas
hace que las barras flecten cuando la estructura se
carga. Si aumenta la esbeltez de cada barra la resistencia
a flexion de la seccion aumenta y, por deformarse la
estructura a flexion principalmente, aumenta el valor de
las propiedades mecanicas del material (resistencia a
flexion y tenacidad de fractura).
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Figura 6. Variacion de la tenacidad de fractura con la
densidad de las espumas.

Los resultados de los ensayos de compresion a
temperatura ambiente nos permitirin completar la
caracterizacion mecanica a temperatura ambiente de las
espumas.

Del andlisis fractografico de las probetas ensayadas se
desprende que la rotura de las barras de la
microestructura de las espumas es fragil. En la figura 7
se observa una barra de la microestructura rota durante
un ensayo de tenacidad de fractura del material 45-25.
La superficie de fractura de la barra es lisa, como
corresponde a una rotura fragil. Este aspecto de la
superficie de fractura coincide con la informacion de las
curvas fuerza-desplazamiento de los ensayos, que son
lineales hasta rotura.

En la figura 7 también se observa que en el centro de la
barra existe una zona de carbono (zona mas oscura).
Esta zona de carbono central se observa en todas las
barras de la microestructura al analizar las superficies
de fractura y corrobora el método de fabricacion
expuesto al principio de este trabajo (cuya descripcion
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fue obtenida de referencias bibliograficas). En futuros
analisis del material se confirmard con la técnica de
EDS que este nucleo es de carbono.

Figura 7. Fractografia de una probeta de 45-15. Ensayo
de tenacidad de fractura. K;c = 0.669 MPa. m'?,

Otros factores como el método de fabricacion (el tipo de
polimero de partida, su topologia...), el mecanismo de
reaccion dominante en la formacion del SiC... pueden
estar contribuyendo al aumento de las propiedades
mecanicas del material al disminuir el tamafio de celda.
Se hard un estudio futuro exhaustivo sobre la topologia
de las celdas y los distintos factores que contribuyen a
mejorar las propiedades mecéanicas del material.

5. CONCLUSIONES

Se ha estudiado el comportamiento mecanico a
temperatura ambiente de espumas de SiC fabricadas por
ERG. Los parametros microestructurales que se han
variado han sido la densidad relativa nominal (5, 10 y
15%) y el tamafio de celda (45,60 y 100PPI). La
densidad relativa real y el modulo de elasticidad de los
nueve tipos de espumas caracterizados varian de 5% a
30% y de 3 a 40 GPa respectivamente.

La resistencia a flexion y la tenacidad de fractura
aumentan al incrementarse la densidad real del material.
Sin embargo, para densidades similares, el valor de las
propiedades mecanicas llega a triplicarse al aumentar el
nimero de poros por pulgada. Este incremento tan
notable de la resistencia a flexion y de la tenacidad de
fractura al disminuir el tamafio de celda podria ir
asociado a un aumento de la esbeltez de las barras de la
microestructura.

La rotura del material es fragil, como se desprende de
las fractografias de los ensayos. Asimismo el analisis
fractografico muestra la existencia de un nucleo central,
muy probablemente de carbono. Futuros analisis EDS
corroboraran la composicion de este nucleo.
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INFLUENCIA DE LAS TENSIONES RESIDUALES EN EL COMPORTAMIENTO
CURVA R DE LOS MATERIALES CERAMICOS LAMINADOS

J. Gurauskis, A. J. Sanchez-Herencia, C. Baudin *
Instituto de Cerdmica y Vidrio (CSIC). C/Kelsen 5, 28049, Madrid.

RESUMEN

En los materiales ceramicos laminados disefiados con reforzamiento por tensiones residuales de
compresion en las capas externas se observa el comportamiento curva R. Para determinar coémo influyen
las tensiones residuales sobre el comportamiento curva R y cudl es el origen de este comportamiento, se
fabricaron dos estructuras laminadas del sistema Al,O3;/YTZP. El disefio de estructuras fue seleccionado
de tal modo que las capas externas, del mismo espesor, estuvieran sometidas a dos niveles diferentes de
tensiones residuales de compresion.

Para caracterizar el comportamiento mecanico de los materiales laminados obtenidos, se utilizaron
ensayos de fractura en 4 puntos de las probetas con indentaciones (ISB). Analisis de distribucion de
tensiones residuales y datos de ensayos mecanicos, han permitido identificar que el comportamiento
curva R se debe, en parte, a una distribucion heterogénea de las tensiones residuales a través de las capas
externas.

ABSTRACT

R-curve behaviour is observed in laminated ceramic structures reinforced with compressive residual
stress in the outer layers. In order to determine the influence of these residual stresses to the R-curve
behaviour, two laminated structures in the AL,O;/YTZP system were fabricated with residual stresses of
different magnitude.

Indentation strength tests in bending (ISB) were used to characterise the mechanical behaviour of the
obtained structures. Residual stress analysis and results from the mechanical characterisation showed
that the main reason of the observed R-curve behaviour is the distribution of residual stresses within the
outer layers of the structure.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Compuestos
PALABRAS CLAVE: Ceramica, Laminados, Curva R..

1. INTRODUCCION permite la activacion, tanto nivel microestructural
Los materiales cerdmicos presentan una excelente como macroestructural, de mecanismos de
resistencia al desgaste, estabilidad quimica y reforzamiento, que puede resultar en un aumento
dureza. Pero, debido a enlaces de tipo covalente o de tenacidad (Kic) y tension de fractura (oy) de
tipo  id6nico, presentan  paralelamente  un manera simultdnea [3-5]. La combinacion de
comportamiento fragil [1]. Teniendo esto en materiales mas cominmente utilizada dentro de los
cuenta, se puede destacar que la integridad compuestos laminados es la de alimina con
estructural de los materiales ceramicos esta circona [5, 7-14]. En este sistema se puede obtener
predeterminada por la presencia de defectos que refuerzo tanto a nivel microestructural, derivado de
acttian como iniciadores de la fractura. El intento la transformacidén martensitica de la circona, como
de mejora del comportamiento mecanico de macro, mediante el desarrollo de capas con
materiales ceramicos basado en la optimizacion de distintos niveles de deformacion térmica [15, 16].
las condiciones de procesamiento para evitar la Ademas, la presencia de YTZP como segunda fase
formacion de los defectos [2] es dificil de escalar a compatible en la matriz de alimina actia como
la industria [3]. Por lo tanto, emergieron nuevos inhibidor de crecimiento de grano [17], lo cual
conceptos de reforzamiento de materiales puede resultar en valores de tension de fractura
ceramicos para aplicaciones estructurales [3-5]. mas altos como resultado de tamafios de defectos
Uno de ellos, copiado de la propia naturaleza [6], menores [18]. El uso de distintas proporciones de
es el concepto basado en la estructura laminar de fases las distintas capas resulta en variaciones
compuestos. Los compuestos laminados consisten dimensionales diferentes entre ellas y, en
en capas alternas que presentan distintas consecuencia, la activacion en la estructura laminar
propiedades mecanicas. Este tipo de estructura a escala macroestructural el mecanismo de

* cbaudin@jicv.csic.es
Tel: +34-917 355 840
Fax: +34-917 355 843
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reforzamiento basado en las tensiones residuales.
El beneficio de la presencia de las tensiones
residuales de compresion en las capas exteriores
de los materiales ceramicos ha sido demostrado en
varias investigaciones [3-5, 7-14]. Asi, Chartier y
col.[5] afirmaron que la presencia de tensiones
residuales resultaba en un aumento de tension de
fractura (op) hasta 560 MPa y tenacidad (Kjc)
hasta 8 MPaVm para materiales de alumina-
circona. Ademas del incremento de tension de
fractura, Laksminarayanan y col. [9] observaron
por primera vez el comportamiento curva R para
este tipo de estructura laminada. Posteriormente,
hubo investigaciones que analizaron con mas
detalle el comportamiento curva R en los sistemas
ceramicos laminados[12, 14, 19, 20]. Sin
embargo, estos trabajos no presentan resultados
claros que permitan determinar la razon de la
presencia de comportamiento curva R y la
influencia de la magnitud de tensiones residuales
en este comportamiento.

El objetivo del presente trabajo es determinar la
influencia de las tensiones residuales en el
comportamiento curva R para materiales
laminados con capas externas con tensiones de
compresion. Para ello se fabricaron materiales
ceramicos laminados de sistema Al,O3/YTZP con
tensiones residuales de distinta magnitud en las
capas de exteriores de espesor fijo y se analizo su
comportamiento mecanico comparando con el de
materiales monoliticos de la misma composicion
que las capas constituyentes de los materiales
laminados.

2. EXPERIMENTAL
2.1. PREPARACION DE LOS
MATERIALES

Las cintas para la fabricacion de las estructuras
laminadas se obtuvieron a partir de suspensiones
estables en base acuosa con polvos de alta pureza
a-Al,O; (Condea HPA 0.5, EEUU) e Y-TZP
(TZ3YS, TOSOH, Japon). Dos composiciones, 95
%vol. de a-AlLO; y 5 %vol. de Y-TZP (nombrado
A-5)y 60 %vol. de a-AlL,O5 y 40 %vol. de Y-TZP
(nombrado A-40), fueron seleccionadas. La
dispersion de las suspensiones se realizdo con un
polielectrolito (Dolapix CE 64, Zschimmer &
Schwarz, Alemania) utilizando 0.8 y 0.7 % en
peso de los polvos para las suspensiones A-5 y A-
40, respectivamente. Como aglomerante se utilizo
una emulsion de latex (DM-765, Celanese,
Espafia) con un contenido de los polvos del 5 % en
peso. Después del secado (60°C durante 48 h), las
cintas se apilaron para formar muestras con
estructuras monoliticas y laminadas y se prensaron
aplicando un nuevo método de procesamiento [21,
22] a temperatura ambiente con una presion de 18
MPa.

A partir de las piezas obtenidas se fabricaron
probetas ( ~ 50 x 7 x 4.1 mm’) y posteriormente la
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superficie fue rectificada con papel de carburo de
silicio SiC. La eliminacién de organicos se realizo
aplicando un tratamiento térmico con una
velocidad de subida de 1°C/min hasta 600°C y con
una parada de 30 min e inmediatamente después
se procedidé a la sinterizacion mediante un
tratamiento isotérmico de 2h a 1550°C (velocidad
de calentamiento y enfriamiento de 2°C/min).

Las probetas sinterizadas se rectificaron para
obtener las muestras con una geometria final
deseada (40 x 4 x 3 mm’). Las superficies de las
probetas, que se utilizaron en las indentaciones, se
pulieron utilizando pasta de diamante de 9, 6 y 3
um sucesivamente y las aristas de las probetas
fueron biseladas después del pulido.

2.2.  CARACTERIZACION
MATERIALES

La densidad de los compuestos monoliticos, en
verde y sinterizados, se determino por el método
Arquimedes en mercurio y agua destilada,
respectivamente  (Norma EN 1389:2003). Las
densidades relativas en verde fueron calculadas
como el porcentaje de la densidad tedrica
calculada para la composicion estudiada,
utilizando 3.99 gr/cm’ para o-AlL,O; (ASTM 42-
1468) y 6.10 gr/em’® para YTZP (ASTM 83-113).
Las curvas dilatométricas durante la sinterizacion
se determinaron utilizando muestras en verde (5 x
5 x 4 mm’) de cada una de las composiciones
consideradas, utilizando un dilatometro (Setaram,
Setsys-16/17, Francia) con un soporte de alimina
y fueron corregidas para la expansion de alimina.
A partir de estas curvas se determind la
deformacion real de los monoliticos (entre 1200 y
25°C) durante el enfriamiento desde la
temperatura de sinterizacion.

Las propiedades elasticas fueron determinadas
usando la técnica basada en la medida de la
frecuencia de resonancia del material (IET) con un
equipo “GrindoSonic MKS5” (J.W.Lemmens,
Belgica). A partir de los valores de las frecuencias
detectadas, las dimensiones y densidades de las
muestras se calcularon los valores del médulo de
elasticidad, el mddulo de cizalla y el coeficiente
de Poisson [23].

Los ensayos de fractura de flexion en cuatro
puntos (Norma EN 843-1:1995, 15-30 mm) se
efectuaron con un equipo universal de ensayos
mecanicos (Microtest, Espafia. La carga se aplicd
con una velocidad de 0.05 mm/min. Antes del
ensayo, se realizaron tres indentaciones Vickers
(con una distancia de 2.5 mm entre ellas) en la
cara de la probeta sometida a tension, orientando
uno de los planos de la grietas perpendicularmente
hacia la eje mayor de la probeta. Las
indentaciones se hicieron con una velocidad de
carga 0.01 mm/s hasta la carga maxima con un
tiempo de espera de 10 s a la carga maxima,
utilizando cargas de 10 — 300 N para probetas

DE LOS
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Psinterizado Moédulo de Moédulo de Coeficiente
Material elasticidad cizalla (GPa) | depoisson | A .
(g/em’) (%o,p.) (GPa) 41200—25 ¢
A-5 4,037 98.7-""! 389" 155" 0.25" 0.91
A-40 | 479" 99.2°"! 309 121 0.26" '

Tabla 1. Propiedades de las estructuras monoliticas obtenidas.

monoliticas y 10 — 400 N para probetas laminadas.
La medida de los tamafios de las grietas de
indentacion se realizd mediante microscopia
optica en un periodo no superior a 15 min después
de la indentacion. Para cada punto de la carga de
indentacion se realizaron dos ensayos con probetas
monoliticas y un ensayo con probeta laminada,
ademas se realizaron tres ensayos de flexion para
cada composicion con las probetas sin
indentacion. El calculo de tension de fractura (oy)
se realizo con la ecuacion general de flexion de
materiales eldsticos (Norma EN 843-1:1995). El
valor de tension de fractura se corrigid para las
muestras que presentaron el origen de la fractura
en el interior con la distancia hasta la superficie de
la probeta.

Los valores de la dureza Vickers (Hy) se
calcularon a partir del tamafio de las huellas
obtenidas con las cargas de 50 y 100 N:

H, =— )

donde: P es la carga de indentador y 4 es la area
de contacto en funcion de penetracion.

3. RESULTADOS Y DISCUSION

En la Tabla 1 se muestran las propiedades de los
materiales monoliticos obtenidos. Los valores del
error para todas las propiedades definidas son
desviacion estandar. A partir de estas propiedades
se puede evaluar la magnitud y el signo de las
tensiones residuales (og) desarrolladas en
estructuras laminadas utilizando el modelo
simplificado de la placa simétrica formada por las
capas constituyentes y con una distribucion biaxial
uniforme de la tension en cada capa [5]. En este
caso, las tensiones desarrolladas en la estructura
laminada fabricada utilizando dos tipos de capas,
A-5y A-40, serian:

o = AeE, 2
- 1 E, sn, sh, s
+—
E qony sl 4
n, . h,
Oy_40= 70,5 — A A 3)

L
donde: Aeg es la diferencia de deformacion unitaria
entre las capas:

Ae= E4-40 ~ €4-5|1200-25°C 4
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Nas. a0y 1 as. aa0 SON el nimero y espesor de las
capas, respectivamente, y £ a5, a.40 €S el mddulo
de elasticidad reducido:
E=t

i1 (5)

I=v,

donde v es el coeficiente de Poisson.
Aplicando las ecuaciones 2-3 se diseflaron dos
estructuras laminadas (Fig.1), L; y L,, con
tensiones residuales de compresion en las capas
exteriores.

L ———
S08 pm

Figura 1. Micrografias MEB de seccion
transversal de las estructuras laminadas; (a) -
laminado L,, (b) - laminado L,.

La combinacién de capas externas de espesor fijo
(= 480 pum) para ambas estructuras con capas
internas de diferente espesor resultdé en la
formacion de las tensiones residuales de distinta
magnitud. Los valores calculados de la magnitud
de las tensiones residuales en la capa exterior de
A-5 son ory; = 160 MPa y or, = 260 MPa para
estructuras L; y L,, respectivamente.

Con objeto de verificar los niveles de tensiones
residuales (og) esperadas en los laminados, se
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utilizo el método propuesto por Green y col. [12,
14] de calculo de or a partir de las diferencias
entre las grietas formadas en las capas de las
estructuras laminadas, en presencia de un campo
de oy uniforme, y en materiales monoliticos de
misma composicion (A-5):

1-(c,/cy)’”

Vyfey
donde ¢j y cp son el tamafio medio de grieta
circular para el material libre de tensiones
(monolitico) y el material con tensiones
residuales (capas en estructuras laminadas),
respectivamente. K- es la tenacidad de material
y Y es una constante adimensional; para un
defecto semicircular Y = 1.26. Los valores de oy
calculados a partir de las diferencias entre las
longitudes de las grietas para las probetas con
estructura monolitica (A-5) 'y estructuras
laminadas L, y L, se muestran en la figura 2.

Op = K Ic (©)

O_
50- \\‘
©
o
= 100 N
= %
E \ L,
& 190, -160 MPa O
C
3 200
n - 4
2 \§ L,
[t \%
2509, 260 MPa
T T T T T 1
0 50 100 150 200 250 300

Tamario de grieta (um)

Figura 2. Tensiones residuales determinadas a
partir de longitud de las grietas de indentacion.

Los resultados obtenidos muestran que las oy de
compresion en la capas exteriores (A-5) no son
constantes y aumentan en funcion de la
profundidad hacia la interfase con la capa que es
sometida a tension (A-40) hasta un valor maximo
de -160 MPa y -240 MPa para estructuras L, y L,
respectivamente. La distribucion y magnitud de
las tensiones residuales son similares a las
determinadas mediante la técnica de piezo-
espectroscopia Raman [24] y a los esperados, a
partid de modelos numéricos debido al efecto de
superficie.

El comportamiento curva R se caracterizo
utilizando los resultados de tension de fractura oy
de las probetas con indentaciones frente la carga
de indentacion P aplicada. Los resultados se
expresan como ajustes lineales de la funcion:

o,=aP”’ 7)
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donde: o; es la tension de fractura, P carga de
indentador y o y B son coeficientes que describen
el comportamiento curva R.

r700

27 600

500
2.6 40~

[ 400
2.5
2.4 - 300

200

Log o, (MPa)

v A-40
20 ajuste lineal
S - banda de confiaza (95%)
1947 T T T T T 100
0.0 0.5 1.0 1.5 2.0 25 3.0
Log P (N)

s, (MPa)

Figura 3. Tension de rotura, frente la carga de

indentacion para las estructuras monoliticas )

laminadas.

~

En la figura 3, se pueden observar los valores
logaritmicos de la tension de fractura (log o)
frente los valores logaritmicos de la carga de
indentador (/og P) para estructuras monoliticas
(A-5 y A-40) y laminadas (L, y L,). Los
resultados estan representados con el ajuste lineal
y las bandas de confianza con un limite de 95 %.
Las escalas correspondientes a los valores de
tension de fractura (oy) estan representados
también. En el caso de las estructuras monoliticas
los valores absolutos de las pendientes 3 (A-5: =
-0.25; A-40: B = -0.23) son menores que la
pendiente (A: f -33) correspondiente al
comportamiento  totalmente  fragil de los
materiales ceramicos [25]. Se puede observar que
el comportamiento curva R es mds pronunciado en
el caso de A-40, es decir con un contenido de Y-
TZP mas alto. Ademas, la tension de fractura (oy)
para la composicion A-40 alcanza valores hasta
690 MPa. Estos hechos demuestra que el
mecanismo de reforzamiento basado en la
presencia de segunda fase es activo.

En el caso de las estructuras laminadas (figura 3),
el comportamiento curva R pronunciado se
demuestra por los valores de pendientes f3
obtenidos. Lo interesante es que los valores de 3
son casi coincidentes (L; = -0.10 y L, = -0.09)
mientras que los valores de la magnitud de las
tensiones residuales (oR) en la capa de exterior son
considerablemente diferentes (og; = -160 MPa y
Gr12 = -260 MPa). Se observa la influencia de oy
en los valores de tension de fractura (oy); los
maximos valores son 470 y 600 MPa para
estructuras laminadas L; y L,, respectivamente.
Para una distribucion de tensiones residuales
uniforme a través de una capa, los valores de K¢
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mostraran una dependencia con el tamafio de
grieta ¢, del tipo [14]:

P
K,C:;(—CS/2+YO'R\/E (8)
donde y es la constante definida como:
1/2
X=97 ©)]
H,
14
|1 —x*—L, (tedrico)
104 —o—L, (tedrico)
94
E 8
>
© 1
o
= 71
[8) ]
X 4]
54
4 T

160 15‘30 260 2;0 3(‘)0 3&0
Tamafio de grieta (um)

Figura 4. Valores experimentales y tedricos de

intensidad de tensiones en modo I, K, frente a

tamaiio de grieta, correspondientes a las

estructuras laminadas L, y L,.

donde: & es una constante sin unidades; 6 = 0.016
para grietas semicirculares, £ es el modulo de
elasticidad y Hy es la de dureza Vickers del
material. Esta dependencia, por si sola, ya daria
lugar a un comportamiento curva R, como se
puede observar en la figura 4, donde se representa
los valores de K- experimentales y calculados
para estructuras laminadas L, y L, con el campo
de las tensiones residuales constante (og;; = -160
MPa y oy, = -260 MPa) en la capa exterior.
Utilizando los valores de la figura 4 y asumiendo
que la distribucién de oy es uniforme, se han
calculado los valores de oy:

4/3
XK ¢

Gy p3 ~Ox (10)

Los resultados obtenidos de oy expresados como

ajustes lineales de la funcion (7) estan

representados en la figura 5 juntos con los
resultados experimentales para estructuras L, y L.
Como se puede observar, el grado de
comportamiento curva R esperado dependeria del
nivel de og, lo cual no ocurre en los materiales
aqui estudiados.Por lo tanto, el origen del
comportamiento curva R en estos laminados no
puede ser, al menus unicamente, el que se
derivaria de la ecuacién (8). Por el contrario,
parece mas probable que este comportamiento
tenga su origen en la forma de distribucion de

525

T 2654
o
2 260
o -
8-, 255 L, (tedrico)
— 4 L, (tedrico)
2504 = L,
. L2
2.45 ] .
ajuste lineal
fffff bandas de confianza (95%
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Figura 5. Valores experimentales y tecricos de
tension de rotura frente a carga de indentador
para las estructuras laminadas L; y L, (B -
pendiente).

tensiones residuales a través de las capas externas,
similar en ambas estructuras (figura 2.).

5. CONCLUSIONES

Se han estudiado materiales de AlLO;/YTZP,
monoliticos y laminados. Un incremento de YTZP
como segunda fase en los materiales con
estructuras monoliticas mejora el comportamiento
mecanico del material. Este hecho afecta a los
valores absolutos de tension de fractura, tenacidad
y también al comportamiento curva R.

Las tensiones residuales de compresion en las
capas exteriores de las estructuras laminadas
mejoran significativamente el comportamiento
mecanico. La magnitud de las mismas afecta
directamente a los valores absolutos de tension de
fractura y tenacidad. El comportamiento curva R
observado es activado por la presencia Yy
distribucion de las tensiones residuales en la capa
exterior.
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RESUMEN

Un disefio adecuado de materiales ceramicos laminados puede dar lugar a un comportamiento superior al de los
materiales monoliticos que los constituyen en términos de tension de fractura y tolerancia a los defectos. En este
trabajo, se propone el disefio de materiales laminados de alimina — titanato de aluminio que combinan capas externas
de alta tension de fractura con capas internas en las que se produce agrietamiento controlado y que muestran
comportamiento tolerante. Las grietas, del orden de 300 um, producidas durante el enfriamiento tras el tratamiento
térmico de sinterizacion, estan orientadas de forma paralela a la direccion longitudinal de las capas. A partir de ensayos
de fractura controlada (flexion en 3 ptos. de probetas con entallas rectas) se ha determinado para los laminados el valor
del trabajo de fractura con dos tamafios de entalla diferentes, revelando comportamiento de curva R. Las observaciones
fractograficas han permitido identificar como mecanismo de refuerzo especifico del laminado la deflexion y
ramificacion de la grieta principal a lo largo de las grietas orientadas en las capas internas. La deflexion no da lugar a
deslaminacion, por lo que se mantiene la integridad estructural del laminado y hace a estos materiales idoneos para
trabajar en procesos de desgaste.

ABSTRACT

An adequate design of ceramic laminated materials can provide a mechanical behaviour superior than those of the
constituent monoliths in terms of strength and flaw tolerance. In this work, is proposed a design of laminated materials
made of alumina-aluminium titanate that combine high strength external layers with flaw tolerant internal layers in
which controlled cracking is produced. The cracks, with lengths in the order of 300 um, are originated during cooling
after the sintering thermal treatment and are parallel to the longitudinal direction of the layers. From controlled fracture
tests (3 point bending of single edge notched beams) the work of fracture value of the laminates was determined using
two notch sizes, revealing R-curve behaviour. From fractographic observations, the deflection and branching of the
main crack along the oriented cracks in the internal layers is identified as the specific reinforcing mechanism in the
laminate. This deflection does not give rise to delamination, so the structural integrity of the laminate is maintained,
which makes this material suitable to work under wear processes.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Ceramicos y Polimeros.

PALABRAS CLAVE: Laminados, Deflexion, Trabajo de fractura.

1. INTRODUCCION grieta que se propaga desde la capa superficial, no
continuando la fractura en la siguiente capa hasta que se
Los materiales ceramicos tienen limitado su uso en alcanza su valor de tension de fractura. En estas
aplicaciones estructurales por la falta de fiabilidad estructuras se consiguen importantes aumentos del
asociada a su comportamiento fragil durante la fractura. trabajo de fractura (ywor) [2], pero son sistemas que
Un disefio adecuado de materiales laminados puede dar tienen un uso limitado en aplicaciones de desgaste,
lugar a un comportamiento superior al de los materiales debido a que las tensiones longitudinales hacen que la
monoliticos que lo constituyen, en términos de tension deflexion de la grieta a lo largo de las interfaces pueda
de fractura y tolerancia al tamafio de defecto [1] ya que, dar lugar a la deslaminaciéon generalizada del material
en general, los materiales que presentan tolerancia al [3]. Una alternativa a estos materiales con interfaces
tamafio de defecto muestran bajos valores de tension de débiles es el disefio de laminados con capas internas
fractura. cuyas microestructuras den lugar a una deflexion
controlada, de menor extension, durante la propagacion

En los materiales laminados disefiados con interfaces de la grieta principal.

débiles entre capas con alta tension de fractura se
produce la deflexion a lo largo de la interfaz de una
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En este trabajo se propone el disefio de materiales
laminados de alumina — titanato de aluminio que
combinan capas exteriores de elevada tension de
fractura y capas internas que muestran comportamiento
tolerante. Las capas externas deben estar formadas por
materiales con pequefio tamafio de grano y bajo
contenido de titanato de aluminio (10% vol.), con
objeto de limitar la posibilidad de agrietamiento
espontaneo del material y, consecuentemente, mantener
elevada tension de fractura y dureza [4-5]. Los
materiales con estas composiciones (10% vol), densos y
homogéneos, so6lo son tolerantes para pequefios
defectos, como las grietas de indentacion [5-6]. Se
propone como composicién para las capas internas un
material con 30 % vol. de titanato de aluminio, con
agrietamiento controlado mediante la seleccion del
tratamiento térmico de sinterizaciéon adecuado, como via
para obtener una microestructura tolerante para defectos
grandes sin que se produzca el fallo generalizado del
material [4].

A partir de ensayos de fractura controlada se compara el
comportamiento del laminado durante la fractura con el
de los materiales monoliticos que constituyen las capas
y mediante observaciones fractograficas se identifican
los mecanismo de refuerzo operativos.

2. EXPERIMENTAL

Los materiales se prepararon a partir de la filtracion
coloidal de suspensiones de polvos de alimina y titania
(Alumina Condea, HPAO5 w/o MgO, EEUU vy Titania

Merck 808, Alemania) y sinterizacion reactiva,
utilizando las condiciones Optimas previamente
establecidas [7-8]. Se han obtenido materiales

monoliticos de alimina con un 10 y un 30 % en
volumen de titanato de aluminio como fase dispersa
(A10 y A30 respectivamente). Asimismo, se ha
obtenido la estructura laminada, A10A30, con 5 capas,
que combina tres capas gruesas, las dos externas y la
capa central, de composicion A10, con dos capas
delgadas internas constituidas por A30. La sinterizacion
fue realizada en aire a 1450 °C durante 2 horas en un
horno eléctrico (Termiber, Espafia) usando velocidades
de calentamiento y enfriamiento de 2 °C/min y un
tratamiento isotermo durante el calentamiento de las
piezas a 1200 °C - 4 h. Los materiales fueron fabricados
en forma de placas de 70 x 70 x 10 mm®, a partir de las
cuales se obtuvieron probetas paralelepipédas utilizando
un equipo de corte y rectificado (RS50/25, GER,
Alemania).

El analisis microestructural de los materiales se realizo
mediante microscopia electronica de barrido (DSM-950,
Zeiss, Alemania) sobre superficies pulidas y atacadas
térmicamente (1430°C — 2 min).

Los ensayos de flexion en 3 puntos se realizaron sobre
probetas entalladas de 50 x 4 x 6 mm’, con una
separacion entre apoyos de 40 mm y una velocidad de
aplicacion de la carga de 0.5 mm/min usando una
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maquina universal (EM1/50/FR, Microtest, Espaiia).
Para la caracterizacion de los materiales monoliticos se
usé un tamaiio relativo de entalla a/W=0.5 dénde a es la
longitud de la entalla y W es la altura de la probeta.
Para los materiales laminados se consider6 una relacion
a/W4 =0.4 y 0.8, donde Wy es el espesor de la primera
capa del laminado. En todos los ensayos el radio de
entalla se corrigio a valores inferiores a 25 pm usando
pasta de diamante de hasta 1 um. Los valores de la
tenacidad de fractura y del trabajo de fractura se
calcularon como el valor medio de 3 determinaciones y
el error como la desviacion estandar de éstas.

Las superficies de fractura se analizaron mediante
microscopia optica (H-P1, Carl Zeiss, Alemania) y
microscopia electronica de barrido con emision de
campo (S-4700, Hitachi, Japon).

3. RESULTADOS Y DISCUSION
3.1 Materiales monoliticos y disefio del laminado

En la fig. 1 se muestran las curvas caracteristicas carga-
desplazamiento de los ensayos de flexion para los
materiales monoliticos A10 y A30. Se puede observar
como los ensayos son estables, por lo que a partir de
cada curva carga — desplazamiento fue posible calcular
el trabajo de fractura (tabla 1) a partir del area bajo las
curvas carga-desplazamiento dividida por el doble de la
seccion transversal de probeta sin entallar. Los valores
del factor critico de intensidad de tensiones en modo I
(Kic, tabla 1) se calcularon a partir de la carga maxima
del ensayo, y las dimensiones de la probeta y de la
entalla, segun la ecuacion propuesta por Guinea y col.
[9], valida para cualquier tamafio relativo de entalla;
ecuacion (1):

6-M

K, Iw‘kﬂ (@) (1
donde M es el momento de la seccion transversal en la
parte central de la probeta en flexion, B es el espesor de
la probeta, W es la altura y kg(o) es un factor
geométrico que depende de la longitud relativa de
entalla, a=a/W, y de la distancia entre apoyos, =S/W.
Esta expresion es valida para una relacion de la
distancia entre apoyos (S) y la altura de la probeta, 3,
mayor que 2.5.

Kic (MPam'?) Ywor (J/m’)
AL0 35(02) 334 (23)
A30 2.4(0.1) 53.9(0.7)

Tabla 1. Valores del factor critico de intensidad de
tensiones en modo I (Kjc) y del trabajo de fractura
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(ywor) de los materiales monoliticos. Se muestra el valor
medio y la desviacion estandar.

50+

401 A10

30

P[N]

20 A30

104

0
0,00

T T T
0,04 0,06 0,08

d [mm]

T
0,02 0,10

Fig. 1. Curvas carga-desplazamiento en ensayos de
flexion en tres puntos de los materiales monoliticos
ensayados con un tamafio relativo de entalla a/W = 0.5.

En la fig. 2 se observa a bajos aumentos el aspecto de
las superficies de fractura de los materiales monoliticos.
Los materiales de composicion A10 presentan
superficies de fractura relativamente planas (fig. 2a)
mientras que las correspondientes a los compuestos A30
son muy tortuosas (fig. 2b). En estas ultimas se observa
un gran nimero de planos de fractura y macrogrietas
perpendiculares a las superficies de fractura localizadas
en las intersecciones entre los diferentes planos de
fractura (fig. 2b). Estas macrogrietas (del orden de 300
pm) también se identifican en las superficies pulidas de
los materiales A30 sinterizados y son responsables del
descenso significativo del factor critico de intensidad de
tensiones (tabla 1) y del marcado comportamiento no
lineal al inicio de las curvas carga — desplazamiento
antes de alcanzar el valor de carga maxima (fig. 1).

El material monolitico de composicion A30 muestra
comportamiento tolerante debido a la actuaciéon de
mecanismos de refuerzo asociados a la interaccion de la
grieta principal con las macrogrietas presentes en estos
materiales [10].

El sistema laminado propuesto (A10A30, fig. 3) ha sido
disefiado para que la combinacion de capas de A10 con
las capas internas de A30 de lugar al comportamiento
tolerante del laminado, manteniendo unas tensiones
residuales relativamente bajas y, por lo tanto, las
propiedades estructurales del compuesto A10.

En la fig. 4 se muestra la observacion a bajos aumentos
de una capa interna de A30 y las capas de A10 a ambos
lados de la misma. A estos aumentos, se observa la
presencia de macrogrietas en las capas de A30, con un
tamafio del mismo orden que las del material monolitico
correspondiente (=300 um). A diferencia del material
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monolitico, estas macrogrietas presentan una

orientacion preferencial de forma paralela a las capas
alargadas

aislando zonas de seccion transversal

variable.

Fig. 2. Observacion a bajos aumentos de las superficies
de fractura de los materiales monoliticos ensayados en
flexion en tres puntos con un tamaifio relativo de entalla
de 0.5. Se muestra el fondo de entalla en la parte
inferior de las imagenes. Micrografias MEB

a) Al0
b) A30
@)
2100umI +300
um
1200 um I :300
2100 § : A

O O

Fig. 3. Esquema de la estructura laminada disefiada con
5 capas. Se muestra la orientacion relativa de las capas
y los dos tamafios de entalla ensayados (linea continua y
punteada). Las capas gruesas de A10 se representan en
color gris y las capas internas de A30 en color blanco.
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Fig. 4. Observacion a bajos aumentos mostrando la
orientacion preferencial de las macrogrietas presentes
en las capas de composicion A30 del laminado.
Micrografia de MEB sobre superficies pulidas y
atacadas térmicamente.

En este sistema laminado, teniendo en cuenta los
valores de las deformaciones producidas en los
materiales monoliticos durante el enfriamiento tras la
sinterizacién, se esperan tensiones residuales de
traccion en las capas de composicion Al0 y de
compresion en las capas internas de composicion A30
[10]. Estas tensiones residuales de compresion explican
la orientacion preferencial de las macrogrietas en las
capas de composicion A30. Las tensiones
bidimensionales de compresion que se desarrollan
durante el enfriamiento en estas capas, combinadas con
las tensiones residuales a nivel de la microestructura
presentes en el material, dan lugar a la morfologia del
macroagrietamiento multiple obtenido con orientacion
preferencial.

3.2 Comportamiento mecanico

En la fig. 5 se muestran las relaciones carga-
desplazamiento caracteristicas de las probetas de los
laminados ensayadas con dos tamafios relativos de
entalla (0.4 y 0.8 del espesor de la primera capa). Las
curvas son lineales hasta la fractura, lo cual se puede
asociar a que el comportamiento del material laminado
hasta el punto de fractura estd dominado por las capas
superficiales y central, constituidas por el material de
composicon mas rigida, A10. Todos los ensayos fueron
semiestables. Los valores de carga maxima alcanzados
antes de la fractura dependen del tamaiio de entalla. Una
vez originada la fractura, se produce un descenso
brusco de los valores de carga hasta aproximadamente
50 N, valor coincidente para ambos tamafios de entalla
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y a partir del cual la fractura se produce de manera
estable.

En la tabla 2 se recogen los valores del trabajo de
fractura determinados para los dos tamaios relativos de
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entalla ensayados (0.4 y 0.8 del espesor de la primera
capa).

Fig. 5. Curvas caracteristicas carga-desplazamiento de
probetas con un tamaifio relativo de entalla (a/W) de
0.13 y 0.26 (Correspondiente a una relacion de =0.4 y
0.8, respectivamente, del espesor de la primera capa de
A10, Wa). Se muestra el comportamiento semiestable,
con una caida brusca de carga hasta aproximadamente
S0 N.

Ywor, J:-m’

0.4 0.8

882(32) | 61.7(2.1)

Tabla 2. Valores del trabajo de fractura, Ywor,
determinado para los laminados. 0.4 y 0.8 indican la
longitud de la entalla relativa al espesor de la primera
capa de A10. El error corresponde a la desviacion
estandar de tres determinaciones.

En las probetas con un tamafio de entalla de
aproximadamente 0.4 del espesor de la primera capa se
obtiene un valor de ywor significativamente superior al
obtenido en las probetas con un tamafio de entalla de
0.8 del espesor de la primera capa (aproximadamente un
30 %, tabla 2). Esto indica que el trabajo de fractura es
funcion de la fraccion de la superficie de fractura
formada en el trozo de probeta sin entallar, (0.87 y 0.74
para los tamafios relativos de entalla de 0.4 y 0.8 del
espesor de la primera capa, respectivamente).

En la fig. 6 se muestran a bajos aumentos el camino de
fractura caracteristico en la cara transversal de las
probetas de los laminados. En todos los ensayos se



Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

observa la propagacion recta de la grieta principal a
través de las capas de A10 y el cambio del plano de
propagacion de la grieta en las capas de material A30.
Estos cambios de plano se producen por la interaccion
de la grieta principal con las macrogrietas orientadas en
estas capas. La grieta principal deflecta y se ramifica a
lo largo de las macrogrietas cuando alcanza la primera
capa de A30. En un punto de estas macrogrietas,
distinto del punto de ramificacion, se origina una nueva
fractura, dando lugar a una nueva grieta principal de
menor apertura que la inicial (fig. 6). Esta grieta se
propaga a través de la capa central de A10 hasta la
segunda capa de A30, donde se vuelve a repetir el
proceso de ramificacion y a surgir una nueva fractura.

Fig. 6. Perfil de fractura caracteristico en las caras
laterales pulidas de las probetas del laminado. La
propagacion de la grieta va desde la parte inferior a la
superior de la imagen. Las lineas de puntos marcan la
capa interna de composicion A30. Se muestra la
ramificacion y el cambio del plano de propagacion de la
grieta principal debido a la interaccion con las
macrogrietas. Probeta ensayada con un tamafio relativo
de entalla de 0.4 de la capa externa de A10. Se sefiala el
punto de origen de una nueva fractura.

En las curvas carga — desplazamiento correspondientes
a los materiales laminados (fig. 5), una vez alcanzada la
carga maxima, ésta cae de manera brusca hasta un punto
en el que se mantiene constante para mayores
desplazamientos (aproximadamente 50), revelando el
frenado de la grieta principal. Por lo tanto, en estos
materiales se observa un punto de frenado de la
fractura, que es coincidente para los dos tamafios de
entalla. El aspecto del camino de propagacion de las
grietas en las superficies laterales de las probetas (fig.
6.), muestra ramificacion y reinicio de la fractura en las
capas de composicion A30, lo que permite asociar el
punto de frenado de la fractura observado en las curvas
carga-desplazamiento con la interaccion de la grieta
principal con estas capas.

En la fig. 7 se muestra la superficie de fractura
caracteristica de los materiales laminados. La
observacion a bajos aumentos revela que la fractura es
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mucho mas tortuosa en las capas de A30, en
concordancia con lo observado en los materiales
monoliticos correspondientes. Esta tortuosidad esta
formada por planos de fractura que forman escalones
paralelos a la direccion longitudinal de la capa y que se
corresponden a la ramificacion observada en las
macrogrietas orientadas, tal y como se ve en las
superficies transversales (fig. 6). Estos planos de
fractura formando escalones orientados son una
caracteristica propia del material laminado y se deben a
la orientacion preferencial de las macrogrietas a lo largo
de las cuales deflecta y se ramifica la grieta principal, a
diferencia de los materiales monoliticos de A30 (fig.
2b), donde los planos de fractura no presentan una
ordenacion preferencial.

200 pm

Fig. 7. Superficie de fractura caracteristica del material
laminado. Se observan los cambios del plano de
propagacion de la grieta en la capa de A30, que se
corresponden con la ramificacion en las macrogrietas.
Probeta ensayada con un tamaio relativo de entalla de
0.8 del espesor de la primera capa. Se muestra el fondo
de entalla en la parte inferior de la imagen. Micrografias
de MEB.

El cambio en la direccion de propagacion de la grieta
principal debido a que las macrogrietas estan orientadas
formando un cierto angulo con la tension aplicada,
conduce a una menor concentracion de tensiones [11].
Las macrogrietas preexistentes en las capas A30, llegan
a producir cambios en la direccion de propagacion de la
grieta principal de hasta 90° respecto a la tension
aplicada, por lo que la grieta pierde completamente su
severidad [11]. Por lo tanto, la grieta no contina su
propagacion, sino que tiene que volverse a originar en
alglin punto debido a un defecto del material, dando
lugar a un tipo de fractura similar a la observada en los
materiales laminados con interfaces débiles, aunque en
este caso se trata en realidad de una multideflexion
producida por la interaccion con las multiples
macrogrietas, tal y como se refleja en las superficies de
fractura escalonadas de las capas de composicion A30.
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Los fenémenos de deflexion, ramificacion y formacion
de nuevas fracturas dan lugar a los altos valores de
trabajo de fractura en el laminado (ywor, tabla 2). El que
este término sea significativamente superior en las
probetas ensayadas con tamafios menores de entalla, en
las que la fraccion de fractura producida es superior
(0.87 frente a 0.74), revela que el refuerzo originado en
la estructura laminada la dota de comportamiento curva
R. Este hecho tiene que ser debido a que las
caracteristicas del frente de la grieta principal, una vez
que alcanza las capas de A30, sean diferentes en los
ensayos realizados con ambos tamafios de entalla,
dando lugar a una mayor efectividad a los fenomenos de
ramificacion. El origen de estas diferencias no puede ser
explicado por las propiedades de las capas
constituyentes, ya que para ambos tamafios de entalla
las grietas atraviesan proporciones de capas A10 muy
superiores al tamafio de la zona de procesos evaluado en
el material monolitico de igual composicion, A10, con
comportamiento de curva R limitado [10]. Por lo tanto,
dicho origen debe ser atribuido a la estructura laminada.

4. CONCLUSIONES

Los materiales laminados propuestos en este trabajo
presentan como mecanismo de refuerzo especifico, que
los diferencia de los materiales monoliticos, la deflexion
y ramificacion de la grieta principal a lo largo de las
macrogrietas orientadas en las capas de composicion
A30. Dicha deflexion se produce a nivel
microestructural, no dando lugar a la deslaminacion del
material a escala macroscopica y, por lo tanto,
manteniendo resistencia a las tensiones longitudinales,
lo que hace a estos materiales idoneos para trabajar en
procesos de desgaste.

El refuerzo operativo en los materiales disefiados
depende de desarrollos microestructurales propios de la
estructura laminada que tienen lugar durante el
enfriamiento tras la sinterizacion del material
(formaciéon de macrogrietas orientadas), por lo que el
refuerzo alcanzado en estos materiales no perderd su
efectividad al aumentar la temperatura de trabajo.
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RESUMEN

Se analizd el comportamiento a fractura de films de nanocompuestos de un copolimero EVOH con diferentes
porcentajes en peso de dos tipos de arcillas montmorillonitas. Los nanocompuestos fueron obtenidos a través de un
proceso de extrusion de doble husillo. Mediante una extrusora calandra, se obtuvieron los diferentes films con un
espesor de aproximadamente 300pum. El estudio morfolégico se llevd a cabo mediante difraccion de rayos X y
microscopia electronica de transmision (MET) observando rasgos de intercalacion con algunos porcentajes. El analisis
fractografico se realizdo por microscopia electronica de barrido (MEB). El comportamiento mecanico se analizd
mediante ensayos de traccion y el de fractura mediante la técnica de trabajo esencial de fractura (EWF). Se encontraron
variaciones importantes en la tenacidad de los compuestos en funcion del tipo y porcentaje de arcilla que se relacionan
con las morfologias resultantes.

ABSTRACT

Fracture behavior of EVOH copolymer nanocomposites films was analyzed in different weight percentages of two
types of montmorillonita clays. The nanocomposites were obtained through a twin-screw extrusion process. The
different films with 300pum thickness approximately, were obtained through a calander extruder. Morphologic study
was done by both, X-ray diffraction and transimission electronic microscopy (TEM), intercalation features were
observed in some percentages. Fractographic analysis was carried out by scanning electronic microscopy (SEM). Both,
essential work of fracture (EWF) and tensile tests were made to analize the fracture and mechanical behavior. Important
variations were found in the toughness of composites correlated with type and porportion of clay that are related to the
resulting morphologies.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Compuestos o Fractura de Cerdmicos y Polimeros.

PALABRAS CLAVE: Nanocompuestos, EVOH, trabajo esencial de fractura.

1. INTRODUCCION aumentando la permeabilidad y reduciendo las
propiedades mecanicas [3]. Una de las formas de limitar

Los copolimeros etileno-alcohol vinilico (EVOH), son el transporte de masa en los copolimeros (EVOH) es la
polimeros que proporcionan un alto efecto barrera a los mezcla con arcillas para formar nanocompuestos. Las
gases, por lo que son muy empleados en la industria de arcillas comtinmente empleadas para la preparacion de
envases para alimentos sensibles al oxigeno. Sin dichos compuestos son la Hectorita, la Saponita y la
embargo su mayor inconveniente es su sensibilidad al Montmorillonita (MMT). Su estructura cristalina
vapor de agua, lo que disminuye considerablemente sus consiste en dos capas bidimensionales (una octahédrica
propiedades barrera a altas humedades relativas [1]; de central de alimina unida a dos tetrahédros externos de
hecho, en la mayoria de las aplicaciones comerciales lo silice), el espesor de la capa es de aproximadamente 1nm
presentan en forma de estructuras multicapas, donde la segun el tipo de silicato. Estas capas se organizan
capa de EVOH se ubica entre materiales hidréfobicos formando apilamientos con un espaciado regular entre
como las poliolefinas. Aun asi, dentro de los diferentes ellas conocido como “galerias”. Las arcillas intercaladas
procesos de envasado alimenticio como la pasteurizacion son nanoelementos inorganicos. Si durante el mezclado
y la esterilizacion, el agua acaba alterando el EVOH, del EVOH con las arcillas se consigue que éstas se
quedando el alimento desprotegido frente a la accion del intercalen y/o exfolien, entonces se dificultara el proceso
oxigeno [2]. Esta alteracion proviene del hecho de que difusivo aumentando el efecto barrera [4-8].
los enlaces de hidrogeno intermoleculares de los grupos
hidroxilos son interceptados por las moléculas de agua, En este articulo presentamos el comportamiento
esta interaccion reduce la cohesion intermolecular y la mecanico y a fractura de films de distintos compuestos
integridad mecanica, aumentando la fraccion de volumen obtenidos a partir de dos tipos de arcilla MMT
libre y facilitando la movilidad de los enlaces, mezcladas en diferentes porcentajes con una matriz
permitiendo el paso de gases a través del film, polimérica de EVOH.
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2. MATERIALES Y METODOS
2.1. Materiales

El copolimero etileno alcohol-vinilico (EVOH)
empleado para este estudio fue el EVOH Soarnol® DC
32 03F con un porcentaje de etileno de 32% (EVOH-
32) de Nipén Goshei. Se emplearon arcillas naturales
MMT modificadas con una sal de amonio cuaternario.
La arcilla Cloisite® 30B comercializada en los Estados
Unidos por la empresa Southern Clay Products, y cuya
venta no se expende a Europa esta modificada con una
sal de amonio cuaternario de tipo polar (figura la) y la
arcilla Dellite® 67G de Labiosa Chimica Mineraria con
una modificacion de naturaleza apolar (figura 1b).

(a) (b)

CHy~CH,—OH CHs

+

CH3—I|\I—R R—ITIJF—R
CH,—CH,—-OH CH;

Figura 1. Estructura quimica del modificante organico
para: a) Cloisite 30B y b) Dellite 67G.

La Cloisite 30B tiene un porcentaje de humedad del 2%
con una pérdida de peso por calcinacion del 30%,
siendo para la Dellite 67G de 3% y 47%
respectivamente.

2.2. Condiciones de secado

El EVOH y las mezclas se secaron dentro de una estufa
con circulacion forzada de aire J.P. Selecta® durante 18
horas a 80°C para eliminar la humedad. Cabe destacar
que antes de cada proceso de extrusion doble husillo, el
material se secO durante una hora a 110°C en un
deshumidificador de vacio PIOVAN DSN506HE que a
su vez sirvio de tolva de alimentacion, asegurando el
maximo secado durante el proceso.

2.3. Obtencion de los compuestos

La preparacion de los compuestos requirid tres procesos
de extrusion, el primero para incorporar la arcilla al
EVOH, el segundo para homogeneizar la mezcla y el
tercero para diluir a los porcentajes deseados. Para ello
se utilizo una extrusora de doble husillo Collin ECS-
T10, a una velocidad de los husillos de 100 rpm, el
perfil de temperaturas se muestra en la tabla 1.

Perfil de Temperatura (°C)
T, T, Ts Ts
200 | 205 | 210 | 215

T,
160

T,
190

T,
220

Tl—mmlil la

229

Tabla 1. Perfil de temperaturas en la extrusora doble
husillo.

El porcentaje en peso de arcilla para cada material se
determind seglin la norma ISO 3451-1 [9], empleando
el método A (calcinacion directa) utilizando un horno
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mufla Selecta 367 P.E. a una temperatura de 600°C
hasta peso constante. Para este calculo, se tomo6 en
cuenta las pérdidas en peso por calcinacion de cada
arcilla indicadas anteriormente. En la tabla 2 se muestra
la nomenclatura para cada compuesto y el porcentaje en
peso real de arcilla utilizada.

Nomenclatura Material Peso de arcilla (%)
EVOH-3X EVOH procesado 3 veces 0
EVOH-C 2,5 EVOH + 2,5% Cloisite 2,18 £0,09
EVOH-C 5 EVOH + 5% Cloisite 4,45+ 0,03
EVOH-C 7,5 EVOH + 7,5% Cloisite 6,71 +0,09
EVOH-D 2,5 EVOH + 2,5% Dellite 2,81+0,17
EVOH-D 5 EVOH + 5% Dellite 4,97 +0,17
EVOH-D 7,5 EVOH + 7,5% Dellite 7,45 + 0,08

Tabla 2. Resumen de las mezclas preparadas.
2.4. Preparacion de films

Los films de aproximadamente 300 pm se obtuvieron
mediante un proceso de extrusion calandra (Collin
Teach Line 20 T-E ®). Este espesor garantizaba la
maxima isotropia del material con poca relacion de
estirado. El perfil de temperaturas tuvo un rango de
160°C en T; hasta 230°C en la boquilla, la velocidad del
husillo fue de 60 rpm. La velocidad de los rodillos de la
calandra fue de 40 rpm con una temperatura de 50°C y
una presion entre ellos de 8,2 bar.

2.6. Caracterizacion fisico-quimica

El estudio morfologico se llevd a cabo mediante
difraccion de rayos X utilizando un difractometro
Siemens D5000D. La intensidad (en funcion de la
dispersion registrada) se encontrd en el rango de 26 de
entre 2° a 10° utilizando un filtro de radiacioén de Cu K,
(A = 1,54 A), operado a un voltaje de 40 kV y un
filamento de 30 mA. También se empled la técnica de
Microscopia Electronica de Transmision (MET) en un
equipo Hitachi 800 MT. Las muestras se prepararon
mediante el procedimiento de inclusion y se cortaron
por ultramicrotomia.

2.6. Ensayos de los films

Los ensayos a traccion se llevaron a cabo a una
velocidad de 10 mm/min y una temperatura controlada
de 23°C (£ 1°C) bajo las normas ASTM D-638 / ISO
527 [10] en una maquina Galdabini V5E9, equipada con
una célula de carga de 1 kN, un videoextensémetro y un
sistema de adquisiciéon y tratamiento de datos (Sun
2500). Para preparar probetas Halterio tipo IV, los films
se sumergieron en agua durante 96 horas para dar
flexibilidad al material y poderlo troquelar utilizando
una troqueladora Ceast 6051. Antes de cada ensayo, las
probetas se secaron durante 2 horas a 110°C para
eliminar la humedad. Se midi6 el espesor en la zona
central con un micréometro de induccidon magnética
Mega-Check 5F-ST con una precision de £ 1 um.
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Los ensayos a fractura se realizaron siguiendo las
especificaciones del protocolo ESIS (European
Structural Integrity Society) para el trabajo esencial de
fractura (EWF por sus siglas en inglés). Se emplearon
probetas de tipo DDENT con longitudes de ligamento
entre 5 y 20 mm [11]. Los ensayos se realizaron en una
maquina Galdabini V5VB, equipada con una célula de
carga de 1 kN a una velocidad de 10 mm/min y una
temperatura controlada de 23°C (+ 1°C). Al término de
los ensayos se midi6 la longitud real del ligamento de
cada probeta mediante un amplificador de imagen
Starrett Sigma VB300 con una precision de = 1 pm.

El estudio fractografico se realiz6 mediante
Microscopia Electronica de Barrido (MEB), en un
equipo JEOL JSM 6400. Se tomaron micrografias de
probetas DDENT (Deep Double Edge-Notched
Tension) con longitudes de ligamento entre 11 y 13 mm
ensayadas a fractura. Las muestras se recubrieron con
una fina capa de oro con la finalidad de aumentar la
conductividad y garantizar su observacion.

3. RESULTADOS Y DISCUSION
3.1. Morfologia de los nanocompuestos EVOH

Los analisis por difraccion de rayos X permitieron
observar el grado de exfoliacion de la matriz polimérica
con las arcillas. La figura 2 muestra los difractogramas
para el EVOH-C y el EVOH-D, comparados con sus
arcillas correspondientes.

12000

10000 - — Cloisite 30B

EVOH-C 2,5
8000 1 --EVOH-C5

---EVOH-C 7,5
6000

Intensidad (a.u.)

4000 -

2000 4

0 T T T T T
0 2 4 6 8 10

16000 -
14000 -

(b)

12000 - — Dellite 67G

-~ EVOH-D 2,5
EVOH-D 5
~EVOH-D 7,5

)

10000 -
8000 -

Intensidad (a.u

6000 -
4000 ~
2000 +

20 (")6
Figura 2. Difractogramas de rayos X.
a) EVOH-C y Cloisite y b) EVOH-D y Dellite.
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En la figura 2a, la Cloisite muestra la existencia de un
pico en 26 = 5°, sin embargo, cuando se afiade al
EVOH se obtiene un desdoblamiento de diferente
magnitud, el mismo fenémeno se observa para todos los
porcentajes de arcilla. El pico de mayor espaciado
corresponde a una intercalacion y el pico menor a una
floculacion [12].

En la figura 2b se observa que la Dellite presenta tres
picos con espaciados diferentes donde el pico observado
en 20 = 7,5° indica que cierto porcentaje de la arcilla no
se modificoé durante el tratamiento de intercambio
io6nico. Para el EVOH-D, se observan tres picos, donde
el pico en 26 = 2,75° no varia su posicion con respecto
a la arcilla, indicando que en el compuesto se presenta
so6lo como un agregado. El pico en 26 = 5,6° se puede
atribuir a una reorganizacion de las cadenas del
modificante y el pico en 26 = §,4° a una desorpcion de
las moléculas de agua presentes en la galeria
interlaminar de la arcilla.

La figura 3 muestra las micrografias MEB de las
superficies de fractura de los materiales compuestos
EVOH-D 2,5y el EVOH-C 2,5.

Figura 3. Micrografias MEB.
a) EVOH-D 2,5 y b) EVOH-C 2,5.
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En la figura 3a se observa que para el EVOH-D 2,5
existe una concentracion de particulas agregadas debido
a que la arcilla no ha podido exfoliarse o intercalarse, el
tamafio promedio de estas particulas es de 0,2 pm. En la
figura 3b el EVOH-C 2,5 presenta una concentracion de
particulas apreciablemente menor que el EVOH-D 2.5,
indicando que existe un cierto grado de intercalacion
entre la arcilla y la matriz polimérica.

La figura 4 muestra una micrografia MET del
compuesto EVOH-C 5 donde se puede observar que
una parte de la arcilla se ha exfoliado y otra permanece
agregada.

0.5 um

Figura 4. Micrografia MET EVOH-C 5 (x 30000).

Hay otros aspectos estructurales de la propia matriz de
EVOH que pueden afectar en gran medida al
comportamiento mecanico y a fractura de estos
materiales. Por ejemplo, el porcentaje de cristalinidad
del EVOH y cémo éste se ve afectado por la presencia
de las arcillas, del tipo y porcentaje de las mismas, o el
grado de degradacion que se ha podido introducir en el
material durante su procesado (extrusion doble husillo).
Estos aspectos estan siendo estudiados actualmente por
nuestro grupo [13].

3.2. Comportamiento a traccion

Para cuantificar el grado de orientacién y la diferencia
de propiedades mecénicas en funcion de la posicion en
el film, se ensayaron probetas troqueladas en el centro y
en los laterales del mismo, obteniéndose un valor del
modulo elastico aproximadamente 30% mayor con las
probetas centrales que con las laterales. Esto se atribuye
a que cuando el film sale por la boquilla de la extrusora,
el flujo del material presenta un perfil parabodlico, la
parte central estd mas avanzada que la lateral. Esto
ocasiona un proceso de estirado, y por tanto de
orientacion, del material, mayor en el centro que en los
laterales, tal como se esquematiza en la figura 5.
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Figura 5. Perfil del flujo del material a la salida de la
boquilla de la extrusora.

Sin embargo, el valor de la tensiéon de cedencia (oy) es
practicamente constante y no se aprecian diferencias
significativas entre las probetas centrales y laterales.
Este hecho es de gran importancia para los ensayos de
fractura puesto que permite asegurar que todo el
ligamento entrara en cedencia, independientemente de
su longitud, a un mismo valor de tension.

Por lo tanto, las probetas empleadas en los ensayos a
traccion y a fractura, se elaboraron tomando como zona
de ensayo la parte central del film.

La tabla 3 muestra los resultados obtenidos para los
ensayos a traccion tomando como referencia al EVOH-
3X.

Material E (GPa) | o,(MPa) | &, (%)
EVOH-3X 3,30+ 0,13 64,3+3,7] 6,7+0,17
EVOH-C 2,5 4,26 + 0,10 82,1+27| 7,7+0,27
EVOH-C 5 4,49 + 0,33 82,1+1,3| 6,9+0,35
EVOH-C 7,5 3,74 £ 0,25 79,2+58 8,9+1,60
EVOH-D 2,5 2,99 + 0,25 75,9+3,00 8,3+0,70
EVOH-D 5 3,24 £ 0,13 78,0+0,8/ 6,7+0,30
EVOH-D 7,5 2,94 +0,18 76,2111 6,7 £0,40

Tabla 3. Caracteristicas a traccion.

Al agregar Cloisite al EVOH la rigidez (E) aumenta,
aunque se llega a un maximo para 5% de arcilla y
porcentajes mayores casi no afectan al valor del
moddulo. Esto se puede atribuir al hecho de que s6lo una
parte de la arcilla es capaz de intercalarse/exfoliarse
(figura 4), por lo cual, a mayor cantidad de arcilla, ésta
en lugar de conseguir una intercalacion con el
copolimero so6lo se presenta como agregados que no
incrementan la rigidez del material. En el caso del
material EVOH-D, no se observan cambios
significativos en el valor del mdédulo debido a que la
Dellite actia como un agregado con cualquier
porcentaje. Estos resultados concuerdan con las
morfologias mostradas en las figuras 3 y 4.

Por otro lado, ambas arcillas incrementaron los valores
de tension a la cedencia con relacion al EVOH-3X,
aumentando un 30% para la Cloisite y un 20% para la
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Dellite. Este incremento se puede atribuir a la
disminucion de la movilidad de las cadenas moleculares
introducida por las particulas rigidas. Cabe mencionar
que los valores de la deformacion a la rotura
presentaron un alto nivel de dispersion.

3.3. Comportamiento a fractura

La figura 6 muestra los graficos de trabajo total de
fractura frente a la longitud de ligamento y las
correspondientes regresiones lineales para EVOH-C y
EVOH-D.

350
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250 4 .
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« 150 - DEVOH-3X  (R¥=0,9993)
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Figura 6. Representacion de W¢ frente a L.
a) EVOH-C y b) EVOH-D.

Al comparar las graficas de la figura 6 se observa que
el EVOH-C (figura 6a) presenta mejores ajustes que el
EVOH-D (figura 6b). Esto no se atribuye al tipo y/o
porcentaje de arcilla sino mas bien a la calidad del film.
Esta calidad puede verse afectada en el proceso de
extrusion calandra debido a que el procesado del EVOH
mezclado con arcillas es muy complejo. Como los films
contienen defectos, la propagacion de la grieta no
siempre es estable a lo largo del ligamento,
especialmente para las longitudes mayores donde la
probabilidad de encontrar un defecto es mas elevada,
por lo tanto, algunos ensayos no se tomaron en cuenta.

La figura 7 muestra la grafica del trabajo esencial de
fractura (w,) frente al porcentaje de arcilla para el
EVOH vy todos los compuestos preparados.
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Figura 7. Evolucion del trabajo esencial de fractura en
funcion del % de arcilla.

Al agregar 2,5% de arcilla Cloisite al EVOH, se
consigue incrementar la tenacidad (w,) en un 131%, sin
embargo al ir aumentando la cantidad de arcilla la
tenacidad disminuye llegando a igualar a la del EVOH
sin modificar. Esto puede ser debido a que la cantidad
de arcilla que se consigue intercalar es mas o menos
independiente del porcentaje dosificado al EVOH, el
exceso se encuentra agregado actuando mas como un
defecto que como refuerzo (figura 4).

200um

Figura 8. Micrografias MEB.
a) EVOH-D 2,5 y b) EVOH-D 7,5.
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Para el caso de la Dellite, el comportamiento es inverso.
Los resultados de difraccion de rayos X y de MEB
parecen indicar que esta arcilla no se consigue alterar
durante el mezclado con el EVOH, es decir, que queda
agregada y ademas sin interaccion con el EVOH debido
a la naturaleza apolar del modificador (figura 1b). Por
lo tanto actuia como defectos de pequefio tamaiio
disminuyendo la tenacidad del EVOH. No obstante,
cuando aumenta el porcentaje de arcilla al 7,5% se
puede producir un fenémeno de percolacion. De hecho
si se comparan las superficies de fractura de los
materiales EVOH-D 2,5 y EVOH-D 7,5 (figura 8a y 8b
respectivamente) se aprecia que el material con mayor
porcentaje de arcilla (figura 8b) presenta mayor
rugosidad, gran cantidad de microvacios y también
mayor estriccion. Todo lo anterior justifica que el
EVOH-D 7,5 presente una mejora de la tenacidad
respecto al EVOH sin modificar.

4. CONCLUSIONES

De acuerdo con los resultados obtenidos, la arcilla
Cloisite 30B mostr6 una mayor capacidad de
interaccion con el polimero gracias a una buena
compatibilidad de los radicales hidroxilos contenidos en
la arcilla con los grupos alcohol del EVOH presentando
una estructura intercalada y/o exfoliada. En cambio la
Dellite 67G no interacciona con la matriz de EVOH.

Se debe tomar en cuenta que varios aspectos del
material repercuten en los resultados mecanicos y de
fractura obtenidos: el porcentaje de humedad, el grado
de degradacion, el porcentaje de cristalinidad, el
porcentaje de arcilla asi como la interaccion de ésta en
el polimero, el tamafo de las particulas y la calidad del
film. También influyen las condiciones de ensayo como
la temperatura, la velocidad y la alineacion del
ligamento.

A través de los resultados a traccion se observo un
aumento considerable en el moédulo para el EVOH-C
2,5, mientras que para los porcentajes siguientes el
moddulo decrece debido a que las particulas no alcanzan
una intercalacion y/o exfoliacion y so6lo actian como
defectos que impiden una mejora en la rigidez del
copolimero, igual que en el caso del EVOH-D. La
tension a la cedencia aumenta al agregar las arcillas
debido a la pérdida de movilidad de las cadenas
poliméricas.

Se consigue un aumento de la tenacidad del 131%
cuando se agrega 2,5% de Cloisite al EVOH, para
porcentajes mayores se observa el mismo
comportamiento que el modulo elastico. La arcilla
Dellite, a bajos porcentajes, actia como un defecto
interno del material y disminuye la tenacidad del
EVOH. Con un 7,5% se mejora la tenacidad por efecto
de percolacion.

[13]
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RESUMEN

En este trabajo se prepard un material compuesto nanofibras de carbono (CNF)/resina de poliéster del 0 al 4% en peso
de CNFs. Este tipo de relleno se us6 para estudiar el grado de refuerzo de la matriz y para la bisqueda de nuevas
propiedades eléctricas, para su aplicacién en aplicaciones del automovil. El compuesto se preparé mediante mezcla
mecanica y se estudiaron propiedades mecanicas y la resistividad eléctrica. Se observé que las CNFs no mejoraron las
propiedades mecanicas de la matriz. Sin embargo, las propiedades mecanicas se mantuvieron en el rango entre el 0 y el
1% en peso de CNFs. No obstante, se observo conductividad eléctrica. Se analizaron superficies de fractura mediante
SEM para explicar los resultados obtenidos. Una mejora del método de preparacion se cree que mejorard las
propiedades mecanicas. Aun asi, se encontré conductividad eléctrica suficiente para aplicaciones en la industria del
transporte en las muestras preparadas de incluso so6lo un 1% en peso de CNFs.

ABSTRACT

In this work, a CNF/polyester resin composite material from 0 to 4 wt% of CNF loading was prepared. This type of
filler was used to study its role as a reinforcement of the polymer matrix and to look for new electrical properties, in
order to be used in automotive applications. The composite material was prepared by mechanical mixing and the
mechanical properties and electrical resistivity were studied. It was found that the CNFs were not able to increase the
mechanical properties of the polymer matrix. However, the evaluated mechanical properties were maintained in the
range of CNF loading between 0 and 1 wt%. Nevertheless, other interesting property such as electrical conductivity was
observed. Surface fractures were analyzed by SEM in order to explain the results obtained. An improving of the
preparation method was thought to increase the mechanical properties. Even though, in prepared samples with values of
CNF loading as low as 1 wt% it was possible to find enough electrical conductivity for applications in transport
industry.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Compuestos.

PALABRAS CLAVE: Nanocomposite, propiedades mecanicas, nanofibras de carbono.

1. INTRODUCCION permiten su uso en muchas aplicaciones como
nanoelectronica, almacenamiento de hidrogeno vy

Tanto las nanofibras de carbono (CNFs) como los nanodispositivos [13].
nanotubos de carbono (CNTs) has sido objeto de
multitud de trabajos en los ultimos tiempos. El interés en La fabricacion de materiales compuestos reforzados con
estas formas de carbono se debe a sus propiedades, que CNFs/CNTs es una de las aplicaciones mas importantes
son bastante mejores que las que presentan otras fibras usando diferentes materiales como matriz [14,15]:
de carbono tradicionales. Los CNTs fueron descubiertos metalicas [16,17], ceramicas [18-20] y polimeros. Los
en 1991 [1], mientras que las fibras de carbono se compuestos de matriz polimérica es un campo de
conocen desde un tiempo antes [2]. Las CNFs y los estudio muy prometedor [21], debido a la cantidad de
CNTs presentan unas propiedades fisicas y quimicas polimeros que pueden ser utilizados como matriz para
muy interesantes, tales como comportamiento metéalico o obtener diferentes y especificas propiedades. Los
semiconductor [3,4] y elevada conductividad térmica y polimeros termoplasticos (policarbonato, poliamidas o
eléctrica  [5]. CNFs/CNTs también  presentan ABS) se usan normalmente para compuestos reforzados
importantes  propiedades  mecanicas. Las mas con fibra de vidrio para aplicaciones con resistencia al
importantes son: modulo de Young mayor de 1 TPa impacto como paragolpes o capos.

[6-11] y una alta flexibilidad [12]. Estas propiedades

541



Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

Estos compuestos de matriz polimérica han sido
ampliamente estudiados. Sin embargo, los compuestos
con matriz de poliéster no han sido tan estudiados. Este
tipo de resina esta muy extendida y, debido a su precio y
sus propiedades puede ser utilizada para aplicaciones
generales del transporte. Las CNFs van a dar a la matriz
diferentes propiedades eléctricas y mecanicas. Los
polimeros no son normalmente conductores, pero el uso
de CNFs como relleno aumentara la conductividad
permitiendo un gran numero de aplicaciones.

En este trabajo, se fabricaron nanocomposites
CNF/polimero usando el método de molde abierto con
mezcla mecéanica de la resina y las CNFs. Se usaron
porcentajes variables de CNFs para estudiar la
influencia de la carga en las propiedades mecanicas y
eléctricas del material compuesto.

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL
2.1 Materiales

La resina usada en la fabricacion del compuesto fue una
resina de poliéster isoftalica conocida comercialmente
como Crystic 199, y fabricada por Scott Bader. La
resina tiene una viscosidad de 0.6 Pa‘s y una densidad
de 1100 kg'm™. Como catalizador se us6 peréxido de
metilcetona fabricado por Plastiform SA y las CNFs que
se utilizaron como refuerzo fueron producidas por
Grupo Antolin Ingenieria SA [22]. Las CNFs fueron
producidas por el método del catalizador flotante. En
esta técnica, los catalizadores metalicos se introducen
junto con hidrocarburos gaseosos continuamente por la
parte superior de la cadmara de reaccion. El catalizador
desciende por el horno y los hidrocarburos se
descomponen en su superficie haciendo crecer y
engrosando las CNFs. El proceso se realiza a una
temperatura entre 1050 y 1100°C. Los catalizadores
pueden ser Fe, Ni o Co y la fuente de carbono gas
natural, hexano o acetileno. Las CNFs obtenidas por
este método tienen un diametro entre 20 y 80 nm y una
relacion de aspecto mayor que 100. Una vez fuera del
horno, las nanofibras son tratadas térmicamente para
eliminar los aromaticos presentes en la superficie de las
nanofibras.

2.2 Preparacion de las muestras.

Las CNFs recibidas fueron lavadas primeramente en
acetona durante 10 minutos en ultrasonidos para
eliminar cualquier resto de aromaticos. Posteriormente
fue evaporada la acetona en estufa a 70°C durante 24
horas. Para preparar las muestras, las CNFs se
mezclaron con la resina 'y fueron agitadas
mecanicamente durante 30 minutos. Posteriormente, fue
afladido un 2% de catalizador de la resina. La mezcla
fue homogeneizada durante 5 minutos y fue colada en
molde abierto para curarse a temperatura ambiente. Una
vez que las muestras curaron fueron post-curadas a 50°C
durante 24 horas. La carga de CNFs utilizada esta entre

0.15 y 4% en peso. También se prepararon muestras sin
carga para poder comparar resultados.

2.3 Medidas.

Para conocer la influencia del porcentaje de CNFs en las
propiedades mecanicas y eléctricas se realizaron
distintos ensayos, en al menos 3 probetas cada uno. El
ensayo de flexién a tres puntos se realizd en una
maquina universal de ensayos con una célula de carga
de 10 kN (DY34, Adamel Lhomargy) y sofware de
gestion de datos (Servosis SA). Las probetas de flexion
se fabricaron con unas medidas de 80 x 10 x 3 mm y el
ensayo se realizé a una velocidad de 0.02 mm-s™, segtn
la norma ISO 178. Los ensayos de traccion se realizaron
mediante el ensayo de traccion indirecta (ensayo
brasilefio) usando una maquina universal de ensayos de
10 Tn. (Servosis SA). Las probetas eran cilindricas y sus
dimensiones 24 x 16 mm (didmetro x espesor). Las
probetas se ensayaron hasta rotura a una velocidad de
0.02 mm's™.

Se estudiaron las superficies de fractura de las probetas
de los ensayos de traccion indirecta mediante
microscopia electrénica de barrido (SEM) tras un
metalizado con oro de las superficies. El estudio se
realiz6 en un microscopio JEOL 6400.

Finalmente, la conductividad se midi6 con un
megadhmetro Fluke 1520, pintando con plata las zonas
de contacto con los electrodos para minimizar la
resistencia de contacto.

RESULTADOS Y DISCUSION

Los valores de tension maxima a flexion y médulo de
elasticidad a flexion obtenidos en el ensayo de flexion a
tres puntos se muestran en las figuras la y 1b
respectivamente.

120

100

80

60

40

20

Tension maxima a flexion (MPa)

0 0,25 05 1 2 3 4
% en peso de CNFs

Figura la. Tension maxima a flexion



Mod. de elasticidad E (GPa)

Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

25

g
=}
1

aa
o
1

-
o
1

=2
«
1

0,0-

0 0,25 0,5 1 2 3 4

% en peso de CNFs
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El modulo de elasticidad de a flexion se calcula
mediante la expresion (1).

3
E = L |ﬁ GI_S

4 Ax bh
donde L (mm) es la distancia entre apoyos, P (N) es la

fuerza aplicada, x es la deformacion y b y h (mm) son la
anchura y espesor de la probeta respectivamente.

)

La representacion de la tension maxima a rotura frente a
la carga de CNFs se puede dividir en dos partes: la
resina y compuestos con carga menor o igual al 1% en
peso y compuestos con una carga de CNF mayor que el
1% en peso. La probetas con bajo contenido en CNFs
(1% en peso) mantienen aproximadamente el valor de
tensidn maxima a flexiéon que la muestra de resina sin
carga de CNFs (valor de referencia). Sin embargo este
valor se reduce en un 50% cuando la carga pasa del 1%
en peso.

Por otro lado, los valores del modulo de elasticidad a
flexion parecen seguir otro comportamiento. El médulo
de elasticidad a flexion se incrementa respecto a valor
de referencia cuando la carga es 0.25% en peso y a
partir de este valor, el modulo de elasticidad a flexion se
reduce gradualmente hasta la muestra de 4% en peso
que es la que ofrece un menor valor.

Para explicar los valores obtenidos, se realizé un estudio
fractografico mediante SEM. En la figura 2 se muestran
las superficies de fractura de compuestos con diferentes
cargas de CNFs. La figura 2a se muestra la superficie de
fractura de una muestra de resina sin carga de CNFs. En
esta imagen se puede ver una superficie con lineas rectas
donde el polimero se fracturd. Los finos hilos de
polimero fueron causados por la deformacion plastica de

Figura. 2. Superficies de fractura de materiales compuestos CNF/resina de poliéster donde se
observan los diferentes mecanismos de rotura
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la matriz de polimero, lo que es tipico del
comportamiento a fractura de este tipo de materiales.

En muestras con un bajo contenido en CNFs (1% en
peso o menor) la propagacion de grietas se ve
interrumpida por la presencia de cumulos de CNFs
(Figura 2b, 0.5% de CNFs). Debido a estos cimulos, se
obstaculiza la transferencia de carga y por tanto se
impide la propagacion de grietas. Debido a esta
dificultad, la tension maxima a flexidon se mantiene en
este rango de carga de CNFs (0-1%). En los casos en los
que la carga de CNFs es del 2% en peso o mayor, el
mecanismo de fractura es distinto. En la figura 2c (3%
de CNFs) se puede ver que la superficie de fractura no
es tan plana como en la imagen 2b. Este mayor
contenido de CNFs produce la aparicion generalizada de
pull-outs (Fig 2d) en toda la muestra, lo que reduce la
resistencia del material compuesto, al mismo tiempo que
estos cumulos pueden actuar como puntos para la
nucleacion de grietas. La presencia de marcas de pull-
out implica que tanto la matriz como las CNFs no estan
unidas correctamente, y por lo tanto el papel de refuerzo
de del relleno no se cumple. Sin embargo, la variacion
del moédulo de elasticidad a flexion es mas gradual
debido a debido a la rigidez similar (AP/Ax) que
presentan las probetas con distintas cargas de CNFs.

Se realizé el ensayo de traccion indirecta debido a la
dificultad para realizar un ensayo de traccion con un
material tan fragil como el estudiado, por el tipo de
polimero utilizado. Los valores de tension maxima a
rotura (UTS) obtenidos se pueden ver en la figura 3 y se
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Figura. 3. Tension maxima a rotura

calcularon por la ecuacion (2).

oUTS) =20 @
D e

donde F (N) es la tensiéon y D (mm) y e (mm) son el
didmetro y el espesor de la probeta ensayada
respectivamente. El resultado de esta ecuacion es el
75% del valor de UTS real, por lo que hay que calcular
el 100% que es el valor representado.
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Los valores de UTS obtenidos fueron muy similares
entre ellos (27-34 MPa) en todas las probetas
estudiadas. Las diferencias explicadas anteriormente en
las superficies de fractura para muestras con alto y bajo
contenido en CNFs no parecen tener influencia en el
caso del ensayo traccion indirecta.

También se midi6 la resistencia eléctrica para estudiar la
posible existencia de conductividad eléctrica. Para
confirmar la existencia de tendencias en el
comportamiento eléctrico, se prepar6 una muestra
adicional con el 5% en peso de CNFs. En la figura 4 se
pueden ver los valores de resistividad eléctrica
obtenidos en funcién de la composicion de las muestras.

10

Resistividad p (k&-cm)

T T T T T T T
0 1 2 3 4 5

% en peso de CNFs

Figura. 4. Resistividad vs. % en peso de CNFs

La resistividad (Q-cm) se calculd a particr de la
resistencia eléctrica medida mediante la ecuacion (3).

RLA
=

(©))
Donde R (Q) es la resistencia eléctrica, A (cm’) es la
seccion de la probeta y | (cm) es la distancia entre los
contactos. Como se puede ver en la figura 4, la
resistividad estd claramente influida por la carga de
CNFs que presente el material compuesto. La matriz del
compuesto es un aislante, y las CNFs son buenas
conductoras, por lo que el material compuesto
disminuye su resistividad al aumentar el contenido de
CNFs. Para cargas menores del 1% en peso de CNFs, la
resistencia eléctrica era demasiado alta para ser medida
con el equipo utilizado (mayor de 4000 MQ). La
reducida resistividad encontrada implica que debe haber
CNFs en contacto a lo largo de toda la muestra, lo que
permite el proceso de conduccion.

4. CONCLUSIONES

Como es sabido, este tipo de materiales compuestos
tiene un gran futuro y un enorme numero de posibles
aplicaciones. Esto es alin mas interesante usando una
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resina tan barata y comin como matriz como es la resina
de poliéster.

Este trabajo ha demostrado que aunque las propiedades
mecanicas no han mejorado las propiedades de la
matriz, hay otras propiedades como la conductividad
que se deben tener en cuenta. Incluso con cargas de
CNFs tan bajas como el 1% en peso las propiedades
eléctricas son muy interesantes para muchas
aplicaciones.

El trabajo futuro, estard encaminado a mejorar la
dispersion de las CNFs en la matriz para mejorar las
propiedades mecénicas y eléctricas evitando la aparicion
de los cumulos de CNFs, asi como el proceso de
postcurado.

REFERENCIAS

[1] Lijima S. “Helical microtubles of graphitic carbon”.
Nature 354, pag. 568, 1991.

[2] Endo M., Koyama T. “Preparation of carbon fiber by
vapor phase method” Japanese Patent 58-180615,
1983.

[3] Dai H., Wong E.W., Lieber C.M. “Probing electrical
transport in nanomaterials: conductivity of individual
carbon nanotubes”. Science 272, pag 523-6, 1996

[4] Ebbesen T.W., Lezec H.J., Hiura H., Benett J.W.,
Ghaemi H.F., Thio T. “Electrical conductivity of
individual carbon nanotubes”. Nature 382, pag 54-5,
1996

[5] Merino C., Soto P., Vilaplana-Ortego E., Gomez de
Salazar J.M., Pico F., Rojo J.M. “Carbon nanofibres
and activated carbon nanofibres as electrodes in
supercapacitors”. Carbon 40, pag. 551-557, 2005.

[6] Yakobson B.I., Brabec C.J., Bernholc .
“Nanomechanics of carbon tubes: instabilities
beyond linear response”. Phys Rev Lett 76,

pag 25114, 1996.

[7] Lu J.P. “Elastic properties of carbon nanotubes and
nanoropes”. Phys Rev Lett 79, pag 1297-300, 1997.

[8] Wong E.W., Sheehan P.E., Lieber C.M. “Nanobeam
mechanics: elasticity, strength, and toughness of
nanorods and nanotubes”. Science 277, pag 1971-5,
1997.

[9] Cornwell C.F., Wille L.T. “Elastic properties of
single-walled carbon nanotubes in compression”.
Solid State Commun 101, pag 555-8, 1997.

[10] Ajayan P.M., Stephan O., Colliex C., Trauth D.
“Aligned carbon nanotube arrays formed by cutting
a polymer resin-nanotube composite”. Science
265, pag 12124, 1994.

[11] Treacy M.J., Ebbesen T.W., Gibson J.M.
“Exceptionally high Young’s modulus observed

545

[16]

[18]

[19]

[20]

(22]

for individual carbon nanotubes”. Nature 381,
pag 678-80, 1996.

Despres J.F., Daguerre E., Lafdi K. “Flexibility of
graphene layers in carbon nanotubes”. Carbon 33,
pag 87-9, 1995.

Gupta R.K., Dwivedy I. “International patenting
activity in the field of carbon nanotubes”. Curr
Appl Phys 5, pag 163—-170, 2005.

Thostenson E.T., Ren Z., Chou T-W. “Advances in
the science and technology of carbon nanotubes
and their composites: a review”. Compos Sci Tech
61, pag 1899-912, 2001

Lau K.T., Hui D. “The revolutionary creation of
new advanced materials—carbon nanotube
composites”. Compos Part B: Eng 33, pag 263-77,
2002.

Kuzumaki T., Miyazawa K., Ichinose H., Ito K.
“Processing of carbon nanotube reinforced
aluminium composite”. J Mat Research 13,
pag 2445-9, 1998.

Xu C.L., Wei B.Q., Ma R.Z., Liang J., Ma X.K,,
Wu D.H. “Fabrication of aluminum-carbon
nanotube composites and their electrical
properties”. Carbon 37, pag 855-8, 1999.

Peigney A., Laurent Ch., Flahaut E., Rousset A.
“Carbon nanotubes in novel ceramic matrix
nanocomposites”. Ceram Int 26, pag 677-83,
2000.

Flahaut E., Peigney A., Laurent Ch., Marliére Ch.,
Chastel F., Rousset A. “Carbon nanotube-metal-
oxide nanocomposites: microstructure, electrical
conductivity and mechanical properties”. Acta
Mater 48, pag 3803—12, 2000.

Peigney A., Flahaut E., Laurent Ch., Chastel F.,
Rousset A. “Aligned carbon nanotubes in ceramic-
matrix nanocomposites prepared by high-
temperature extrusion”. Chem Phys Lett 352,
pag 20-5, 2002.

Andrews R., Weisenberger M.C. “Carbon
nanotube polymer composites”. Curr Opin Solid St
M 8, pag 31-37, 2004.

Merino C., Soto P. “Furnace and procedure of
carbon fibres, and the fibre thus obtained”
European patent application 04381014, 2005.



Anales de Mecénica de la Fractura Vol. 11 (2006)

546



Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

MEDIDA DE LA TENACIDAD DE FRACTURA A PARTIR DE ENTALLAS EN CARBUROS
CEMENTADOS WC-Co
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RESUMEN

La tenacidad de fractura experimental de carburos cementados (WC-Co) determinada en probetas de flexién con entalla
en forma de V (SEVNB) depende del radio de la entalla y de la curva-R del material. En este trabajo se ha medido la
tenacidad de fractura aparente en probetas SEVNB utilizando diferentes calidades de carburos cementados y se han
determinado los radios minimos de los fondos de entalla por debajo de los cuales la tenacidad de fractura aparente
permanece constante y concuerda con la obtenida mediante grietas de angulo de fondo de entalla muy agudo generadas
por fatiga. Los resultados obtenidos dependen del camino libre medio de la fase ligante de cobalto, Ac,, y del
apantallamiento maximo y se analizan siguiendo un modelo tedrico en el cual se asume que en el fondo de la entalla
existe siempre una grieta pequeila del orden de la unidad microestructural. Los resultados indican que a medida que
aumenta el tamafio de los defectos que se originan en el fondo de la entalla durante el mecanizado (< Ac,) y/o el
material presenta mayor curva-R, aumenta el valor del radio de curvatura caracteristico necesario para determinar la
tenacidad de fractura aparente del plateau. De esta forma, se consigue una mayor aplicabilidad del método SEVNB para
evaluar la tenacidad de fractura de materiales fragiles.

ABSTRACT

The experimental fracture toughness of cemented carbides (WC-Co) determined on single edge V-notch beam
(SEVNB) specimens depends on both the notch radius and the material R-curve. In this work the apparent fracture
toughness evaluated in SEVNB specimens using different grades of cemented carbides has been measured. The
minimum notch radius below which apparent fracture toughness reaches a constant value has been determined,
showing a good agreement with the value obtained for sharp notched specimens with pre-cracks induced by fatigue.
The results for fracture toughness as a function of the mean free path of the cobalt phase, Ac,, and the maximum
shielding value, are analysed following a theoretical approach which assumes the existence of a small crack at the notch
tip of the order of the microstructural size. The experimental findings allow indicating that the increase in size of
defects originated at the notch tip during machining and/or the presence of R-curve raises the characteristic notch radius
necessary for determining the plateau apparent fracture toughness, yielding as a result a more feasible SEVNB method
for the evaluation of the real fracture toughness of brittle materials.

AREA TEMATICA PROPUESTA: Fractura de Materiales Compuestos.

PALABRAS CLAVE: Tenacidad de fractura, efecto de entalla, curva-R.

1. INTRODUCCION Sin embargo, las técnicas de prefisuracion son costosas

(recursos humanos y medios), dependen marcadamente
La mayoria de las metodologias utilizadas para evaluar de la pericia del especialista, son poco reproducibles y
la tenacidad de fractura en materiales fragiles requiere es complicado medir con exactitud la longitud de la
la presencia de grietas finas y pasantes que se inician a grieta. Cuando no se puede detectar una fisura, el factor
partir de una entalla [1-5] (ver figura 1). En estos casos de intensidad de tensiones aparente, K , se obticne
el factor de intensidad de tensiones, K, viene dado por asumiendo la longitud de la entalla, a,, igual a la de la
la ecuacién (1) y es valido solo si la longitud de la grieta [6] y se determina por la siguiente expresion:

fisura presente delante de la entalla, 1, es mucho mayor
que el radio de la entalla, R. a,
K = O-bend,max ﬂ-aO Fbend W (2)

* a

K = O-bend ”(ao + I)Fbend (Wj (l)
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2. INFLUENCIA DE LA ENTALLA Y DE LA
CURVA-R

La aplicacion efectiva de la Mecanica de la Fractura
Elastica Lineal (MFEL) requiere la presencia de una
grieta. Consideremos entonces el caso de una grieta
pequefia delante de una entalla finita. Fett y Munz [7]
han propuesto la siguiente expresion para describir el
factor de intensidad de tensiones, K, de una fisura
delante de la punta de una entalla:

K* = tanh 2.243\F
K R

Esta relacion se representa en la figura 2 (noétese que
tanh X ~ x para x<< / y tanh x = 1 cuando x — ®). A
partir de ésta se obtiene que para valores de / > 1.5R el
efecto del radio de la entalla deja de tener importancia.

3)

X o,
B
",

&

i

Figura 1. Esquema de una grieta pasante delante de una
entalla.

Combinado las expresiones (1) — (3), se llega a una
relacion que puede utilizarse para evaluar la tenacidad
de fractura de geometrias formadas por una entalla con
una grieta pasante delante de la misma [8]:

K~K tanh(2.243\/zj 4)
10 v T v T T v 1
0.8
*M 0.6
v
0.44
0.24
00 T T T T T 1
0.0 0.5 1.0 1.5 2.0
(I/R)I/Z

Figura 2. Variacion de la relacion K/K vs. VI/R.

Sin embargo, en materiales que experimentan un
comportamiento de curva-R, el campo de tensiones
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total, Ky, viene dado por la superposicion del factor
de intensidad de tensiones aplicado, Kgy,, y el de
apantallamiento, K. Este tltimo varia con la extension
de la fisura hasta alcanzar un valor maximo de
saturacion Ky, ma.x. Una expresion sencilla de K, valida
para los carburos cementados WC-Co es:

Ksh = Ksh,max |:1 - exp(_ Aﬂa}i|

3. CRECIMIENTO DE GRIETAS A PARTIR DE
UNA ENTALLA EN WC-Co

)

Los carburos cementados tradicionales, WC-Co, son
una familia de materiales compuestos constituidos por
particulas ceramicas (WC) unidas por un ligante
metalico (Co). Las -caracteristicas que definen su
microestructura son la fraccion de volumen y las
dimensiones fisicas de cada una de las fases (el tamafio
de carburo medio, dwc y el camino libre medio de la
fase ligante, Ac,). En el metal duro, el mecanismo de
aumento de tenacidad mas importante son los
ligamentos metalicos intactos entre las superficies de la
fisura en los puntos cercanos a la punta. Observaciones
experimentales indican que el tamafio de esta zona es
del orden de 4 6 5 veces dwc [9].

Si se considera este hecho y el tamafio relativamente
fino de la microestructura, se puede entender que el
comportamiento de curva-R en WC-Co se desarrolle
exhibiendo una pendiente inicial pronunciada. Este
hecho justifica la utilizacion de la expresion (5) para
representar la variacion del Ky, en estos materiales (ver
figura 3). En esta modelizacion, los valores de [ se
toman iguales a 2Ac,, mientras que el apantallamiento
maximo se estima a partir de resultados experimentales
obtenidos con probetas de flexion con entalla simple
prefisuradas en compresion ciclica [10]. Los valores de
los parametros microestructurales y de - Ky, max, para las
tres calidades de metal duro investigadas, se recogen en
la tabla 1.

En la figura 4 se muestran la variacion del factor de
intensidad de tensiones total normalizado por la
tenacidad de la fase WC, Ky (7,1 MPam'”? [11]), con
I/R. En este trabajo, se considera que la longitud inicial
de la fisura delante de la entalla, Iy, igual a Ac,, lo cual
estd avalado por trabajos previos encontrados en la
literatura en los que se establece que la longitud de la
fisura es proporcional a las dimensiones de las unidades
microestructurales. Esta “grieta pequefia” se asume que
se forma en los defectos del material o por el dafio de
mecanizado. En estas graficas también se incorporan los
radios de entalla criticos, R. (ver curvas de lineas
discontinuas), lo cuales se definen como los valores de
R para los cuales el Ki.1/Kjg tiende a la unidad cuando /
sale de la influencia del radio de la entalla. A modo de
resumen, en la tabla 1 se muestran todos los valores de
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R, y los crecimientos subcriticos de las fisuras, I-1, para
los casos y materiales analizados.

En la figura 5 se presenta la influencia de la magnitud
maxima del apantallamiento en el radio de entalla
critico. Por su parte, en la figura 6 se ilustra como varia
la magnitud del crecimiento estable de la fisura con el
radio de la entalla. En esta ultima también se incorporan
los crecimientos asociados a los correspondientes R..

Finalmente, en la tabla 2 se presentan los valores de
tenacidad de fractura experimentales para diferentes
radios de curvatura de entalla, en las calidades de
WC-Co investigadas. Ademas, se afiaden los valores de
tenacidad estimados considerando el efecto del radio de
la entalla, lo/R y el crecimiento estable, de la grieta antes
que ocurra la fractura, (lo+Aa)/R.

161
14
124
£ 10-
a9
= 8
N
%6 &
074
' g 16F
|2 = 1M
o = 27C
OtF T T T T T T T T T T T T 1
0 2 4 6 8 10 12 14

Aa (pm)

Figura 3. Variacion del K, para las tres calidades de
WC-Co investigadas.

2.0

[a—
(9]
1

Ktotal / K10
>

16M

02 03
I/R

0.1

2.0
1.5
o
[l
M0
~
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Qo
2 0.5
e
0.0 16F
_0~5 T T T T T T T T T T T T T 1
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
I/R
2.0
1.5
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0.0
0.5+
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Figura 4. Influencia del radio de la entalla en el factor de intensidad de tensiones total normalizado para los materiales
investigados para una longitud inicial de fisura ly = Ac,.
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Tabla 1. Parametros microestructurales, Ky,,m.x, Re ¥ crecimientos estables de las fisuras.

Crecimientos de las fisuras, 1-1, (um)
dWC 10 = }\'Co = Ksh,maxl) Aaepo) Rc .
(um) | (um) (MPam'?2) (um) (um) R Radios de curvatura, R (um)
5 6 12 18 24 50
16F | 0,50 0,25 9,2 2-25 5,8 1,1 1,1 1,0 0,7 0,7 0,5 0,4
16M | 1,06 0,30 10,5 42-53 1 9,8 1,3 1,8 1,7 1,0 0,9 0,8 0,7
27C 1,66 0,76 14,7 6,6-83 ]33,5] 3,2 7,4 7,3 6,0 4,1 3,9 3,1

D Valores estimados a partir de los resultados experimentales obtenidos con probetas SENB - prefisuradas por compresion ciclica [10].

2 . . . ~ .
A partir de observaciones experimentales del tamafo de la zona de apantallamiento [9].

(RC)I/Z (“m)l/Z

10
-K

sh,max

11 12 1

172

3 14

(MPam ™)

15

16

Figura 5. Influencia del apantallamiento en el radio de

entalla critico.
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Figura 6: Influencia del radio de curvatura en el
crecimiento estable de la fisura.
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Tabla 2. Tenacidades de fractura determinadas a partir

de entallas: aparente, K , con presencia de una
fisura sin curva R, y efecto de la existencia de

curva R.
Rexp ]% )] K? (MPa) K?
(um) | (MPa) (MPa)
9,5 14,6 5,1 9,8
16F 22,5 19,1 4.4 7.8
34 28,3 4.4 7.2
7,5 13,4 5,6 10,6
16M 9,5 14,8 5,6 10,7
11,5 15,0 5,2 9,6
35 20,6 472 7,6
9 15,0 8,6 14,5
15 16,3 7,6 14,6
27C 18,5 17,0 7,2 14,2
22,5 17,8 6.9 14,0
25 18.2 6,8 13,9

! Resultados experimentales obtenidos a partir de la ecuacion 2.
) Valores estimados con la ecuacion 4 [(1 =1y = Aco) ¥ Rexpl-

) Valores estimados con la ecuacién 4 [(1=1) = Ac, + Ad) y Rexp)-

4. ANALISIS DE LOS RESULTADOS

La hipotesis departida es que delante de las puntas de
las entallas en los materiales fragiles existen
microfisuras de longitud como minimo igual a la unidad
microestructural que en el caso presente consideramos
que es el camino libre medio en la fase cobalto. En
materiales sin mecanismos de aumento de tenacidad
(Kshmax = 0), es suficiente mecanizar una entalla con un
radio de curvatura inferior a un valor critico para poder
considerar al conjunto entalla + fisura como una grieta
(I > 1.5R). Por consiguiente, en materiales con una
microestructura gruesa es posible que se cumpla la
condicion anterior, mientras que en materiales con
microestructuras muy finas es necesario considerar los
efectos descritos y en este caso sera necesario utilizar
metodologias de mecanizado que permitan crear grietas
muy pequeias en el fondo de la entalla [12]. Sin
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embargo, esta condicion no es suficiente en materiales
que experimentan un pronunciado comportamiento de
curva-R (como es el caso de los WC-Co) debido a que
la fisura delante de la entalla crece establemente antes
de que ocurra la fractura.

A partir de los resultados mostrados en las figuras 5y 6
se pueden extraer las siguientes observaciones
importantes:1) el radio de curvatura critico de la entalla,
por debajo del cual la tenacidad de fractura aparente se
mantiene constante, y el crecimiento subcritico de la
fisura aumentan con Ac, (es decir, con el
apantallamiento), y 2) el crecimiento subcritico
disminuye con el radio de curvatura de la entalla. En
este trabajo se han estimado los radios de entallas
criticos asumiendo una grieta inicial de longitud igual al
camino libre medio de la fase ligante. Sin embargo,
debemos destacar que si en el fondo de la punta de la
entalla existiese una fisura de longitud mayor que Ac,,
entonces el radio critico de la entalla también seria
mayor. La correlacion directa entre el radio critico de la
entalla tanto con el tamafio de grano como con el efecto
de curva-R (papel de los ligamentos de cobalto)
mostrada en este trabajo, concuerda con las
observaciones experimentales en otros materiales de
Damani et al. [12,13] y Fett [8].

Por otra parte, los valores mostrados en la tabla 2
permiten indicar que: 1) los valores experimentales de
la tenacidad de fractura aparente aumentan con el radio
de curvatura independientemente del WC-Co analizado,
siendo el efecto menor a medida que aumenta Ac,, y 2)
si consideramos que la fractura ocurre a partir de una
grieta pequefia de longitud igual a Ac,, los valores de K
se ven siempre subestimados. Esto se puede explicar
facilmente ya que aunque se pudiera cumplir la
condicion 1 > 1.5R (lo cual no ocurre en los WC-Co
investigados, debido a su fina microestructura), debe
considerarse el comportamiento de curva-R inherente a
estos materiales. Si se tiene en cuenta el apantallamiento
(crecimiento estable de la fisura) se obtienen valores de
tenacidad de fractura que concuerdan con los resultados
correctos obtenidos a partir de grietas grandes. Es
interesante destacar, que cuando el radio de la entalla
utilizado supera al wvalor critico estimado (ain
considerando el efecto de curva-R) los resultados de
tenacidad son incorrectos.

S. CONCLUSIONES

El radio de curvatura critico por debajo del cual la

tenacidad de fractura aparente K permanece constante
aumenta con la longitud inicial de la grieta y con el
papel de los ligamentos de cobalto (apantallamiento).
La implementacion efectiva del método de la entalla en
V (SEVNB) es mas realista o viable en materiales que
experimenten un pronunciado comportamiento de
curva-R. Ademas, en estos casos a medida que aumenta
el apantallamiento se pueden mecanizar radios de
curvatura mayores. Sin embargo, resulta imprescindible
evaluar correctamente el efecto del radio de la entalla y
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del apantallamiento en la medida de la tenacidad de
fractura del material.
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CONFIGURACION

A.Valea; I.Mondragén; M.L. Gonzélez

Departamento de Ingenieria Quimica y del Medio Ambiente
Universidad del Pais Vasco/Euskal Herriko Unibertsitatea, UPV/EHU
Escuela Universitaria de Ingenieria Técnica Industrial de Bilbao
Plaza La Casilla n® 3; BILBAO 48012
iapvapea@lg.chu.es

RESUMEN

En este trabajo se ha planificado la construccion de estructuras sandwich constituidas por un nticleo de
espuma de PVC de celda cerrada. Sobre él se han laminado las pieles compuestas por resinas de poliéster
insaturado ortoftalico reforzado con fibra de vidrio tipo E de dos presentaciones diferentes, una de ellas un mat
de 300g/m”y otro un roving sin torsién de 300 g/m? paralelo obtenido de un tejido. Con ambos tipos de refuerzo
se han hecho diferentes configuraciones. Sobre los sandwich preparados se han realizado diferentes ensayos.

ABSTRACT

In this work we have considered the problem of sandwich structure construction formed by a core of PVC-foam
with close-cell. Over the structure it has been laminated the skin, formed by unsaturated polyester resin
(orthophtalic resin) reinforced with glass fiber E-type, with two different presentations, one of them is a mat 300
g/m’ and the second is a roving without twist of 300 g/m’ parallel, obtained from woven-fabric. Also, it has been
elaborated different configurations with both reinforcement above cited. Finally, with the prepared sandwiches it

has been realised different essays.

AREAS TEMATICAS: Aplicaciones practicas en Ingenieria; Fractura de materiales compuestos

PALABRAS CLAVE: Estructuras sandwich; Composites con nucleo PVC; Propiedades TMD.

1. INTRODUCCION

La aplicacion de los materiales compuestos de
matriz polimérica en elementos estructurales viene
siendo creciente, sobre todo en aplicaciones
avanzadas como la aerondutica o el sector naval y
deportivo. Dentro de los materiales compuestos las
configuraciones  sandwich  adquieren  gran
relevancia por la libertad de disefio que posibilitan,
a la vez que aunan propiedades de rigidez y ligereza
unicas.

El concepto basico de este tipo de estructura es que
el revestimiento soporta fundamentalmente las
cargas de flexion, mientras que, el nicleo lo hace
con las cargas de cortadura.

Para estudiar el efecto de la configuracion de la piel
del sandwich sobre el comportamiento en flexion,
se han elaborado diferentes especimenes con el
mismo nucleo (espuma de PVC de celda cerrada) y
diferentes refuerzos estructurales y relaciones
fibra/matriz. Los sandwich se han preparado
utilizando un técnica de infusidon modificada con el
fin de poder trasladar los resultados a fabricacion
industrializada. Posteriormente, los sandwich se
han sometido a postcurado en estufa (80°C durante
mas de 24 h).
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Sobre los sandwich preparados, se ha procedido a la
extraccion de probetas normalizadas con las que
llevar a cabo la realizacion de ensayos en flexion
(cf. UNE 53022).

Una conclusion interesante es que, cuando el roving
se encuentra presente con orientaciones 0°90° no se
delamina facilmente y no rompe la fibra. El efecto
de la resina laminada en la superficie de la piel es
similar al del mat-monocapa, dando un material que
se comporta muy bien una vez superado el punto de
fuerza maxima.

2. EXPERIMENTAL

Para la realizacion de este trabajo se han preparado
estructuras sandwich empleando nucleos de
espumas rigidas de PVC sobre las que se han
laminado pieles compuestas por resina de poliéster
insaturado reforzada con distintas disposiciones de
fibra de vidrio.

Se han realizado dos tipos de familias de sandwich
en funcién de las dos espumas utilizadas como
nucleo, y, sobre cada una de estas familias se han
variado los diferentes refuerzos estructurales y los
porcentajes fibra/matriz de las pieles

2.1.- Materiales. Resina
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Como matriz polimérica de las pieles del sandwich

se ha utilizado, en todos los casos, resina de

poliéster  insaturado  ortoftalica  tixotropica

preacelerada (Neste Chemicals G-154-TE) con las

caracteristicas siguientes:

e Viscosidad Brookfield (RVT 2/10 rpm, 23°C)
= 1100 mPa.s (ISO 2555)

e Contenido en estireno (cf. DFS 4864) = 42% w

e Densidad (cfISO 2811) = 1,1 kg/dm”)

e Reticulacion (Tiempo de gel a 23°C cf Neste
D006) =20 min

Esta resina fue catalizada, en todos los casos, con

peroxido de metiletilcetona al 1,2%, cantidad que ,

en estudios previos, se encontr6 que es la mas

adecuada para garantizar la completa reticulacion

con los tiempo de gel apropiados.

2.2.- Nucleos sintéticos

Como nucleos para las estructuras sandwich se han
utilizado dos espumas de PVC.

La primera es una espuma Herex C70,75 (Airex
Complex). Es una espuma rigida de celda cerrada,
con nula absorcion de humedad. De color verde y
con las caracteristicas nominales que se indican a
continuacion

e Densidad nominal (ISO 845) = 80 kg/m’

e Resistencia en compresion (ISO 844) = 1,3

N/mm?’.

e Mobdulo en compresion (DIN 53457) = 83,1
N/mm?’.

e Resistencia en traccion (DIN 53455) = 1,95
N/mm?.

e Modulo en traccion (DIN 53457) = 62,9
n/mm>.

e Resistencia en cizalladura (ISO 1922) = 1,2
N/mm?.

e Modulo en cizalladura (ASTM C 393) = 30
N/mm?’.

e Alargamiento a rotura (ISO 1922) =30%

e Resistencia a impacto (DIN 53453) = 0,9
kJ/m’,

Los sandwich fabricados con este ntcleo llevaran

en su denominacion la letra "V".

La segunda espuma utilizada como nucleo, en los

sandwich preparados, es una del tipo H80

(Divinycell). Es una espuma de celda abierta, de

color marrén y con las caracteristicas nominales

que se expresan seguidamente:

e Densidad nominal (ASTM D1622) = 80 kg/m’.

e Resistencia a compresion (ASTM D1621) =
1,22 MPa.

e Mobdulo en compresion (ASTM D1621) = 85
MPa.

e Resistencia en traccion (ASTM D1623) = 2,2
MPa.

e  Moddulo en traccion (ASTM D1623) = 80 MPa.
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e Resistencia en cizalladura (ASTM C273) = 1,0
MPa.

e Modulo en cizalladura (ASTM C273) = 30,8
Mpa.

Los sandwich fabricados con este ntcleo llevaran

en su denominacion la letra "M".

2.3. Refuerzos

Como refuerzo se ha utilizado fibra de vidrio E con
dos presentaciones distintas.

Por un lado se ha empleado mat M705-300-125
(Owens-Corning de 300 g/m’.

Por otro lado se ha empleado una manta
unidireccional de roving (mecha de hilos de fibra
de vidrio sin torsion-paralelos- constituido por 60
cabos) obtenida a partir de un tejido equilibrado
M4-300 g/m? (Vetrotex Saint Gobain) mediante la
eliminacion de la trama (o urdimbre) con lo que
queda Unicamente el roving paralelo equiespaciado.

2.4. Preparacion de los sandwich

Los sandwich se han fabricado utilizando la técnica
de saco de vacio sobre una lamina de vidrio a la que
previamente se le habia aplicado desmoldeante. El
vacio aplicado en todos los casos ha sido entre 88-
85 MPa de presion, mantenido durante un minimo
de 4 h.

Después de curadas, las placas han seguido un
tratamiento de postcurado con horno a 80°C durante
no menos de 24 h

2.5. Laminado superficial

Como consecuencia de que las estructuras
sandwich, fabricadas por la técnica de vacio,
mantienen muy uniforme la relacion fibra/resina
(siendo ademads ésta muy elevada, en el entorno de
60-70%), para poder realizar el estudio con
diferentes  relaciones se decidio laminar
monoliticamente sobre las caras de los sandwich
una cantidad determinada de resina. Asi se generan
otras tres subfamilias, dentro de cada sandwich con
una misma espuma y refuerzo:
1. Sandwich sin resina superficial laminada
2. Sandwich en los que se ha laminado 0,055 g de
resina/cm’.
3. Sandwich en los que se ha laminado 0,110 g de
resina/cm’.

El procedimiento consistia basicamente en
depositar la cantidad necesaria de resina catalizada
y acelerada sobre una cara del sandwich
permitiendo que cure la resina para, posteriormente,
proceder a repetir el proceso por la otra cara.

2.6. Caracterizacion y simbologia del material
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Como se ha descrito anteriormente, con cada

espuma se han realizado 5 subfamilias que varian

en funcion del refuerzo de la piel. De este modo se
disponen de sandwich que tendran en su piel:

1. Refuerzo compuesto por un solo mat de fibra
de vidrio por cada cara.

2. Refuerzo compuesto por dos mats iguales, uno
encima del otro, por cada cara

3. Refuerzo compuesto por un solo mat sobre el
que se ha puesto una manta de roving
unidireccional (0°) por cada cara.

4. Refuerzo compuesto por un solo mat sobre el
que se han puesto dos mantas de roving
unidireccionales, de modo perpendicular entre
ellas (0°/90°) por cada cara.

5. Exactamente igual a la disposicion del punto 4,
pero con la orientacion del roving ahora a -
45°/45°,

Se realizan tres sandwich de cada tipo, a cada uno
de los cuales se les aplica el laminado superficial
con dos cantidades diferentes de resina, con lo que,
en definitiva, se obtienen los sandwich que se
simbolizan en las tablas siguientes:

1.Sin 2. Con 0,055|3. Con 0,110
laminado g/cm’ resina g/cm’ resina
1.mat en | V-1.1 V-1.2 V-1.3
monocapa
2. mat en|V22 V-2.2 V-2.3
doble capa
3.mat+roving | V-3.] V-3.2 V-3.3
()
4.mattroving | V4.1 V42 V-43
(0°/90°/
5. mat+roving [ V-5.] V-5.2 V-5.3
(-45°/45°/

La obtencion de probetas se realizd siempre se
acuerdo con la citada norma, teniendo en cuenta la
variacion de espesor de los distintos sandwich.

Los ensayos se han realizado sobre una maquina
universal de ensayos Ibertest, utilizando una célula
de carga 50kN; con registro y tratamiento
informatico de datos. Los ensayos se llevaron a
cabo a temperatura de 23°C a una velocidad de
aplicacion de la carga de 2mm/min, con precarga
inicial 0,07 kN (para sandwich con la espuma
C7075) y de 0,01 kN (para los sandwich con
espuma H80). En todos los casos se acondicionaron
las probetas como indica UNE 53003 en cuanto a
las atmosferas normalizadas para
acondicionamiento y ensayos.

3.RESULTADOS

3.1.- Comportamiento de los materiales sandwich
con nucleo de espuma Herex C 70.75 en funcion
del refuerzo.

a) Conrefuerzo en forma de Mat en monocapa

En la tabla 3 se recogen los resultados obtenidos
para tree probetas sometidas a ensayo de flexion.
Los resultados se refieren a un material sandwich
con refuerzo en forma de mat-monocapa cuyo
contenido e fibra de vidrio se encuentra entre 62%
(capa inferior) y 66% (capa superior) y cuyas
dimensionaes y pardmetros de ensayo se encuentran
en la propia tabla 3:

Tabla 1: Tipos y simbolos de los sandwich
preparados con nucleos de Herex C 70.75 (espuma
de celda cerrada Airex Complex

1.Sin 2. Con 0,055|3. Con 0,110
laminado g/cm’ resina g/cm’ resina
Tmat  en|M-1.1 M-12 M-1.3
monocapa
2 mat en|M-22 M-2.2 M-2.3
doble capa
3mattroving | M-3.1 M-3.2 M-3.3
()
4.mattroving | M-4.1 M-4.2 M-4.3
(0°/90°/
5. mattroving | M-5.1 M-5.2 M-5.3
(-45°/45°/

Tabla 2: Tipos y simbolos de los sandwich
preparados con nucleos de H-80(espuma de celda
cerrada Divinylcell)

2.7.- Ensayos mecanicos

Se han realizado los ensayos en flexion (cf UNE
53022) sobre los sandwich preparados.
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MATERIAL V-1.1
Probetas 1 2 3
Fuerza max. 0,0977 0,1092 0,1156
&N)
Fuerza max. 0,1072
media (kN) 6.9
dispersion ’
Resistencia 11,64 13,0 13,56
max. (MPa)
Resistencia 12,80
max. Media
(MPa)
dispersion 6,85
Médulo en 1441,8 1541,5 1703,8
flexién (MPa)
Moédulo en 1562,3
flexion medio
(MPa)
dispersion 6,97
Dimensiones
(mm) 8,7-21,8-
esp/anch/long 174,6 /130,19
/dist-apoyos
Densidad 215,33
(kg/m’)

Tabla 3: Magnitudes dimensionales y propiedades
mecanicas en flexion para el sandwich V-1.1

El material sandwich V-1.1 se observa que presenta
integridad estructural hasta que sucede la rotura por
flexioén, lo cual sucede por la cara superior de
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apoyo del util (en compresion). Puede comprobarse
también que de las tres probetas ensayadas es la que
da valores mas elevados de resistencia y la que
presenta también menor delaminacién, rotura o
deterioro de la estructura sandwich.

Cuando se estudian los valores de fuerza maxima
en flexidon para las tres probetas ensayadas, se
observa que la dispersion de valores esta dentro de
los previsto por la norma (£ 8%) resultando un
valor medio de 0,1072kN.

La resistencia maxima en flexiéon para las tres
probetas ensayadas, se encuentra también dentro de
los wvalores admitidos por la norma (£ 8%),
resultando un valor medio de 12,73 MPa, lo que
corresponde con un valor tipico para los sandwich
empleados en el sector de la construccién y
transporte.

Con referencia al modulo, puede notarse la singular
constancia que la linea del modulo presenta para
estos  materiales sandwich,  encontrandose
igualmente la dispersion de valores dentro de lo
permitido por la norma de ensayo (£ 8%). El valor
medio del modulo ha resultado ser 1562,3 MPa, lo
que corresponde a un material rigido, superior a lo
exigido a las especificaciones de los sandwich para
el sector de construccion interior y transporte, sobre
los que presenta la notable ventaja de la
disminucion del peso. Una densidad 215,33 kg/m’
supone una reduccion del peso de una 7 veces
respecto a un material preparado por aleacion ligera
del tipo Al.

b) Con refuerzo en forma de mat en doble capa
(V-2.1)

Haciendo un estudio similar al efectuado en el
anterior apartado l.a) se observa que cuando se
estudian los valores de fuerza méaxima en flexion
para las tres probetas V-2.1, la dispersion de los
valores se encuentra dentro de lo previsto por la
norma (siendo en este caso + 3%) resultando un
valor medio para la fuerza maxima de 0,3187 kN,
notablemente elevada, como es facil deducir.

La resistencia maxima para las tres probetas
ensayadas se encuentra dentro de la dispersion de
valores permitidos por la norma (£ 3,1%) y el valor
medio para la misma resulta ser 31,60, también
notablemente elevado para aplicaciones no
estructurales.

Igualmente puede notarse el elevado valor del
moédulo que resulta ser 2530,8 MPa (con una
desviacion de valores dentro de lo permitido por la
norma, ya que resulta ser ( 2,5%).

c¢) Con refuerzo en forma de mat-monocapa+
roving unidireccional (0°) (V-3.1)
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Cuando se estudian los valores de fuerza maxima
en flexion para este tipo de sandwich se observa
que la dispersion se encuentra dentro de lo previsto
por la norma (£ 4,9%) resultando un valor medio
para la fuerza maxima de 0,2372 kN. Puede notarse
que un pequefio incremento del porcentaje de fibra
de vidrio (2%) en forma de roving unidireccional a
0° sobre un refuerzo de mat en monocapa, hace que
la resistencia maxima se multiplique por un factor
de 2,21 y, aunque tiene un valor menor que el que
se consigue con un mat en doble capa también su
densidad es menor.

Con respecto a la resistencia maxima, lo valores
obtenidos se encuentran dentro de la dispersion
permitida por la norma (+ 4,9%) resultando un
valor medio de 27,80 MPa; lo que significa que la
incorporacion de un roving a 0° tiene por efecto
multiplicar por 2,17 esta propiedad (aunque sigue
siendo inferior a la obtenida con el material con mat
en doble capa).

El médulo en flexion para las probetas ensayadas
también se encuentra dentro de la desviacion
admitida por la norma (x 3,26%) resultando un
valor medio de 2948,3 MPa, valor que evidencia
que la introducciéon de un roving unidireccional
hace aumentar en casi 1,9 veces el mddulo en
flexién del sandwich con respecto al que presenta
un mat monocapa con un porcentaje en fibra casi
igual. Los valores de los modulos en flexion son
similares a los que se obtienen sobre laminas de
resina poliéster pero con considerable ahorro de
peso.

d) Con refuerzo en forma de mat-monocapa + 2
capas de roving superpuestas (0990°) (V-4.1)

En este caso los valores de fuerza maxima
obtenidos tienen una dispersion, dentro de la
prevista por la norma del £ 2,2%, y resulta un valor
medio de 0,3473kN. Este valor es 3,23 veces mayor
que el obtenido para el sandwich con mat-
monocapa y presenta solo un incremento del 4% en
el porcentaje de fibra de vidrio del refuerzo.

La resistencia maxima para las tres probetas
ensayadas se encuentra dentro de la dispersion de
valores permitidos por la norma (resultdé ser +
2,2%) dando un valor medio de 34,45 MPa.

El valor obtenido para el mddulo medio ha sido de
3422 MPa, con una desviacion de valores que cae
dentro del intervalo previsto por la norma (+ 3,6%).

Se aprecia una mejora notable en las propiedades
mecanicas del material con respecto a la
configuracion del sandwich con refuerzo de mat-
monocapa, aunque hay un aumento del 76% en la
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densidad, siendo de cualquier forma un material
liviano con claras aplicaciones estructurales.

e) Con refuerzo en forma de mat-monocapa + 2
capas de roving superpuestas (-45°/45°) (V-
5.1)

Como en los casos anteriores, tanto los valores de
la fuerza méaxima como la resistencia maxima y el
moédulo obtenidos para las probetas, objeto de
ensayo, presentan una dispersion que se encuentra
dentro de lo permitido por las normas respectivas
(£ 5,6%; £ 3,7% y £ 5,4% respectivamente) siendo
el valor medio de la fuerza maxima 0,3006kN; el
valor medio de la resistencia maxima 29,807 MPa y
el valor medio del médulo en flexion 2799 MPa.

Puede observarse que la orientacion de las fibras de
roving a -45°/45° hacen variar los resultados
respecto a los obtenidos en el punto anterior 1.d),
teniendo en cuenta que el porcentaje en fibra y la
densidad son casi idénticos.

3.1.- Influencia de la disposicion del refuerzo en €l
laminado

Tomando como referencia el material sandwich que
tiene mat-monocapa en las pieles, se observa que al
afiadir una segunda capa de mat se produce un
importante  incremento en las  propiedades
mecanicas, tanto en la fuerza maxima que se
multiplica por 2,97, como en la resistencia maxima
que lo hace por un factor de 2,46 y en el modulo
que pasa a ser 1,62 veces mayor. Hay que dejar
constancia también del notable aumento en la
densidad.

Cuando sobre un sandwich con mat-monocapa se
afiade un roving unidireccional (0°) la mejora de las
propiedades es también evidente. La fuerza maxima
media aumentar en un factor de 2,15 y el modulo
medio en flexion se hace 1,88 veces mayor. En este
caso, el aumento en la densidad es menor que en un
sandwich con mat en doble capa.

Cuando se compara un sandwich con mat-
monocapa + roving (0°/90°), con respecto a uno
formado con mat-monocapa, se obtienen los
mejores resultados, dando factores de crecimiento
de 3,23 para la fuerza maxima media; de 2,69 en la
resistencia maxima media y 2,19 en el modulo
medio. Esta disposiciéon conduce al sandwich con
mayor densidad ya que presenta un crecimiento e
esta propiedad del 76% con respecto al material con
una sola capa de mat.

Los sandwich con mat-monocapa pero con la
disposicion de las dos capas de roving (-45°/45°)
también mejoran el comportamiento con respecto al
sandwich base de referencia, pero no lo hacen en la
misma magnitud que para la orientacion (0°/90°)
aunque tengan la misma densidad. Los factores de
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mejora son ahora de 2,80 para la fuerza maxima
media; 2,32 para la resistencia maxima media y
1,79 para el mddulo en flexidn, caracteristica que
baja notablemente en este material como
consecuencia de la orientacion.

3.3.- Estudio comparativo del efecto de la resina
adicional sobre las pieles

Para evitar alargarse en la discusion, finalizaremos
resumiendo el efecto causado por la adicion de
resina sobre las pieles, sin hacer el estudio
individualizado de cada tipo de sandwich.

En todos los materiales sandwich estudiados, con
diferentes refuerzos, la resina superficial laminada
genera un incremento en los valores de fuerza
maxima. Estos incrementos son mas acusados en el
caso de que el refuerzo sea unicamente mat-
monocapa, multiplicandose por 1,57 para el
material con 0,055 g/cm” de resina superficial (V-
1.2) y por 2,6 para el material con 0,110 g/cm® de
resina superficial (V-1.3) respecto al que no lleva
resina superficial. Para los materiales que llevan
roving en su refuerzo, el incremento total no es tan
grande, variando aproximadamente en factor de
1,4-1,5.

La resistencia maxima se incrementa, como en el
caso anterior, de un modo mas acusado en el
material con mat-monocapa, y en menor grado en
el material con roving, aunque en general el
incremento no es tan grande como en el caso de la
fuerza maxima.

En el caso del mddulo a flexidon el comportamiento
tiene una caracteristica singular y es que, en el caso
del sandwich con mat reforzado con roving,
permanece constante, es decir, no varia con la
resina laminada, independientemente de la
orientacion del unidireccional. Esto hace pensar que
el modulo de estos materiales viene condicionado
fundamentalmente por la geometria del sandwich
(ntcleo-piel) y no es mejorable, como en otros
casos, rigidificando la piel (que lleva roving) con
resina.

Debe destacarse que la mejora de las propiedades
mecanicas se produce de modo mas acusado en el
caso tercero (es decir cuando lleva mayor cantidad
de resina laminada 0,110 g/cm?) que en el segundo,
en el que la mejora es pequeia. Quiza esto puede
estar relacionado con una absorcion de parte de la
resina por el sandwich y no se forma un espesor
minimo critico de capa, como ocurre en el caso
tercero.

AGRADECIMIENTOS: Se agradecen las ayudas
economicas a la Universidad del Pais Vasco UPV-
EHU y al Gobierno Vasco para el desarrollo del
proyecto



Anales de Mecénica de la Fractura Vol. 11 (2006)

558



Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

EL METODO DE LOS ELEMENTOS DE CONTORNO AXISIMETRICO APLICADO AL ANALISIS DE
GRIETAS DE INTERFASE EN MATERIALES COMPUESTOS REFORZADOS CON FIBRAS

E. Graciani', V. Manti¢!, F. Paris', J. Varna®

! Grupo de Elasticidad y Resistencia de Materiales, Escuela Superior de Ingenieros, Universidad de Sevilla,
Camino de los Descubrimientos s/n, 41092-Sevilla, Espafia.
E-mail: graciani@esi.us.es, mantic@esi.us.es, paris@esi.us.es
Tfno: 954 48 73 00. Fax: 954 46 16 37

% Division of Polymer Engineering, Luled University of Technology, SE-97187-Lules, Sweden.
janis.varna@]ltu.se

RESUMEN

En el presente articulo se muestra un analisis de los diferentes estados elasticos que aparecen durante la realizacion del
ensayo de fragmentacion de fibra unica, empleando el Método de los Elementos de Contorno. El objetivo fundamental
del trabajo es el analisis de la aparicion y propagacion de una grieta de despegue entre la fibra y la matriz, y de su in-
fluencia en las tensiones axiales a lo largo de la fibra. Se han empleado dos enfoques diferentes en el analisis: el enfo-
que de grieta abierta (el cual, aunque no es realista en este caso, ofrece algunos resultados aceptables) y el enfoque de
grieta cerrada (considerando o no el efecto de la friccion entre las caras de la grieta). Se analiza, ademas, la solucion
asintotica de las tensiones y los desplazamiento en el entorno de dos grietas diferentes: primero, una grieta que parte la
fibra y, segundo, una grieta de despegue.

ABSTRACT

An analysis of the micromechanical elastic fields arising in the single fibre fragmentation test, carried out employing
the Boundary Element Method, is presented in this paper. The main objective of the work is to study the initiation and
growth of a debond crack along the fibre-matrix interface, and its influence on the axial stresses along the fibre. Two
different models have been considered: the open crack model (which, although is clearly unrealistic in this particular
case, give some acceptable results) and the closed crack model (excluding and including the effect of friction between
crack faces). The asymptotic behaviour of stresses and displacements in the vicinity of the crack tips are studied, first,
for a crack splitting the fibre and, second, for a debond crack.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Compuestos.
PALABRAS CLAVE: Método de los Elementos de Contorno, Materiales Compuestos, Grietas de Interfase.

1. INTRODUCCION
Debido a la gran diferencia entre los tamafios relativos

El ensayo de fragmentacion de fibra unica [1], es una del diametro de la probeta, el didmetro de la fibra y el
técnica experimental ampliamente usada en la caracteri- tamafio de las grietas de despegue, se ha considerado
zacion de la interfase fibra-matriz en materiales com- que el Método de los Elementos de Contorno (MEC) es
puestos. Para ello se emplea una probeta con una tnica la herramienta mas adecuada para llevar a cabo el anali-
fibra rodeada de matriz polimérica sometida a traccion. sis numérico del problema.
Como resultado de esta traccidn, la fibra se fragmenta
sucesivamente y aparecen grietas de despegue que na- Dado que existe simetria de revolucion respecto al eje
cen del final de las grietas de la fibra y crecen, de forma de la fibra, el estudio se ha llevado a cabo mediante un
estable, a lo largo de la interfase. algoritmo que implementa el MEC para el problema de
contacto elastico con friccion entre solidos con simetria
Dado que, por un lado, la diferencia entre los coeficien- axial. Con el objeto de poder emplear discretizaciones
tes de expansion térmica entre la fibra y la matriz indu- no conformes en las interfases y zonas de contacto, las
ce una compresion radial de la fibra durante el enfria- ecuaciones de equilibrio y compatibilidad se imponen
miento desde la temperatura de solidificacion hasta la mediante una formulacion débil [2].
temperatura ambiente, y, por otro, la diferencia entre
sus coeficientes de Poisson hace que la compresion Para llevar a cabo el analisis se han tenido en cuenta los
radial de la fibra aumente al aplicar la carga, la grieta de dos enfoques mas extendidos en el analisis de grietas de
despegue se encuentra cerrada en toda su longitud, interfase [3]: el enfoque de Williams o de gricta abierta
creciendo, por tanto en modo II puro. [4,5], que supone que las caras de la grieta estan libres

559



Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

de tensiones, y el enfoque de Comninou o de grieta
cerrada [6,7], que asume que en el entorno del vértice
existe una zona de contacto. Aunque, a priori, en el
presente caso, dado que la grieta estd cerrada en toda su
longitud, el enfoque de grieta abierta no es claramente
el mas adecuado, se han incluido en el presente trabajo
alguno de los resultados obtenidos con el mismo con el
objeto de comprobar su validez.

2. DESCRIPCION DEL MODELO

Considerando que los fragmentos en que se divide la
fibra son suficientemente largos como para que lejos del
plano de rotura de la fibra la solucion esté regularizada,
que en cada fragmento existe simetria de la solucion
respecto a dicho plano, y que el estado tensional en la
probeta tiene simetria axial respecto al eje de la fibra, es
posible reducir el analisis numérico del ensayo a la
seccion radial del tramo de probeta correspondiente a la
mitad de un fragmento de la fibra. Con lo cual la geo-
metria y las condiciones de contorno seran las que se
muestran en la figura 1.

Para el caso considerado, en que la probeta consiste en
una fibra de vidrio de radio ,=5 pm rodeada por una
matriz cilindrica de radio 7, = 55 r; se ha comprobado
que para longitudes L;> 40 ry la solucion en el entorno
de las fisuras es idéntica en todos los casos, lo cual
valida la hipdtesis de solucién repetitiva en el extremo
de todos los fragmentos. El tamafio de la grieta de des-
pegue se ha variado en el rango 0 <a/r,<30. Las pro-
piedades termoeldsticas empleadas para la fibra han
sido: E;=70 GPa, =02y =7 pK"; y las de la
matriz: E,,=3.5 GPa, v,=03y &, =50 uK'l. La tem-
peratura de solidificacién durante el se ha supuesto a
80 K por encima de la temperatura ambiente.

u,=¢,L; r o
AT,
,
pegado "
z AT, I’f

L,

Figura. 1. Condiciones de contorno.

Las condiciones de contorno empleadas son las que se
esquematizan en la figura 1, es decir, simetria respecto
al plano de la rotura de la fibra, alargamiento uniforme
del plano medio del fragmento, fibra libre de tensiones
en su plano de rotura y contacto entre las caras de la
grieta de despegue (salvo en los casos correspondientes
al enfoque de Williams en que se ha considerado que
estan libres de tensiones).

Dado que se pretende calcular la evolucion de las ten-
siones axiales a lo largo del eje de la fibra, se ha em-
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pleado en el contorno de la misma una longitud maxima
de los elementos igual a /3 = 1.7 pm. Dado que en la
matriz no es preciso refinar tanto, se han empleado
discretizaciones no conformes en la interfase, tal y co-
mo se observa en la figura 2, donde se muestra una
discretizacion tipica, en la cual, en la zona de interfase
no dafiada hay 216 elementos del lado de la fibra y 91
del lado de la matriz. El empleo del MEC hace que sea
muy sencillo obtener una discretizacion extremadamen-
te fina en el entorno del vértice de la fisura (siendo la
longitud del menor elemento empleado de 107" pm).

10! F1s0
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30 20 10 0
Z

100 50 0|
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T T
200 150
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A;,«_A'_J‘H -
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Figura. 2. Discretizacion.
3. FRAGMENTACION DE LA FIBRA

Durante la primera etapa del ensayo de fragmentacion,
el Gnico efecto que puede observarse es la rotura de la
fibra en fragmentos cada vez mas pequefios. Esta rotura
se produce por los puntos mas débiles de la misma y
progresa instantdneamente hasta alcanzar la interfase
fibra-matriz. De acuerdo a [8], el analisis de la solucion
asintotica en una esquina multimaterial en deformacion
plana desarrollado en [9] puede aplicarse en el caso
analogo de simetria axial. Con lo cual, se van a usar
esos resultados semi-analiticos para comprobar la exac-
titud de la solucion obtenida mediante el MEC en el
entorno del vértice de la grieta existente en el plano
z =0 del problema de la figura 1 (cuando a = 0).

De esta forma, el comportamiento asintdtico esperado
cuando la distancia al vértice, p, disminuye (o — 0), es
u; = O(p") para los desplazamientos y o= O(p*") para
las tensiones, siendo A =0.1869.

En la figura 3 se muestran, conjuntamente, los resulta-
dos obtenidos con el MEC en el entorno del vértice de
la grieta en la fibra para los desplazamientos (relativos
al vértice) a lo largo de la cara de la grieta y las compo-
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nentes singulares del vector tension en el fondo de grie-
ta y la interfase. Como puede observarse, el comporta-
miento asintotico cuando p — 0 se ajusta con excelente
precision a una recta en coordenadas log-log. Los resul-
tados mostrados corresponden al caso de L,=100 ryy
una deformacion aplicada a la probeta de valor &, = 2%.

1 E-1 = | E+7
o, — U E
_ —u e 1E+6 'E
g 0, — ror T
é e 1E+S ‘g‘
—_ E §
z o - 1E+4 S
el t 1E+3 &
Toeoes  f
1 E-2 e e k- 1 B42
1E-5 1E-4 1E-3 1 E-2

Distancia al vértice [um]

Figura. 3. Comportamiento asintotico de la solucion en
el entorno del vértice de la grieta en la fibra.

En la tabla 1 se recoge el valor de A obtenido a partir de
cada una de las variables mostradas en la figura 3, em-
pleando un ajuste de minimos cuadrados de los resulta-
dos numéricos en el intervalo 10 um < p<10™ um.
Como puede observarse, la precision obtenida es exce-
lente en todos los casos.

Ur U Oy O Oz
A 1869 | .1889 | .1868 | .1928 | .1870 | .1869
Err (%) | - 1.07 | 0.05 | 3.16 | 0.05 | 0.00

Tabla 1. Orden de singularidad de la solucién numérica.
4. DESPEGUE ENTRE FIBRA Y MATRIZ

Una vez alcanzado un cierto nivel de carga en la probe-
ta, pueden surgir grietas de despegue que nacen del
vértice de las grietas de la fibra y crecen a lo largo de la
interfase. A continuaciéon se va a estudiar la solucion
elastica del ensayo durante el proceso de crecimiento de
dichas grietas, despreciando el efecto de la friccion (el
cual se incluira en el apartado siguiente).

El analisis se va a centrar en el estudio de la solucion
asintotica en el entorno del vértice de la grieta de des-
pegue, en el efecto que tienen dichas grietas sobre la
tension axial en la fibra y, por ltimo, en su propaga-
cion.

4.1. Solucion asintotica

En la figura 4 se muestra (para el caso particular en que
L;=100r; a=5r;y & =2%) la solucién obtenida para
las componentes del vector tension a lo largo de la inter-
fase, en el entorno del vértice de la grieta, empleando
los dos modelos descritos. Como puede observarse, en
el modelo de contacto la grieta esta cerrada en toda su
longitud, siendo singulares la presion de contacto, o;,.c-,
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y la tension tangencial, ;. ¢, en el fondo de grieta, por
contra, la tension normal, o;,.c:, €s acotada, tal como
predice la teoria [6].

vértice -
='-100 -
2
8 200
S
2
2 -300 -
-400

z [um] 30

Figura. 4. Solucion en el entorno del vértice.

Aunque en la figura 4 parece que las diferencias entre el
modelo abierto (A) y el modelo de contacto (C) se pro-
ducen fundamentalmente en las tensiones normales, en
la figura 5, puede comprobarse que el caracter asintoti-
co de la solucion obtenida en el fondo de grieta es
diferente en ambos modelos, presentando las tensiones
normales, o;.a-, y tangenciales, o;.a+, del modelo abier-
to una singularidad oscilante, tal y como predice la
teoria [4,5].
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Figura. 5. Comportamiento asintotico de la solucion en
el entorno del vértice de la grieta de despegue.

Puede observarse que las tensiones o+ (del modelo
abierto) son de compresion en el entorno del vértice de
la grieta, incluso para distancias tan proximas que dejan
de tener sentido fisico, con lo cual, sea cual sea la escala
que se elija, definiran un factor de intensificacion de
tensiones K; <0 y, en consecuencia, no se cumplen las
condiciones de validez de dicho modelo [5]. Por ello, en
lo que sigue, salvo que se indique lo contrario, se mos-
traran tnicamente resultados del modelo de contacto.

4.2. Tensiones axiales en la fibra

Para ver la influencia de la aparicion de las grietas de
despegue en la tension axial en la fibra, se muestran en
la figura 6 los resultados obtenidos para o, a lo largo
del eje de la fibra en una serie de problemas en los cua-
les Ly;=100 7, 0<a <25y & =2%).
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Figura. 6. Tensiones axiales en la fibra.

Como puede observarse, cuanto mayor es la longitud de
la grieta de despegue, menos eficiente es la transferen-
cia de carga de la matriz a la fibra y, por tanto, mayor es
la zona de fibra que se encuentra descargada. En conse-
cuencia, al incrementar la carga aplicada a la probeta,
cuanto mayor sea el tamafio de las grietas de despegue,
menor serd el volumen de fibra sometido a altas tensio-
nes y, por tanto, susceptible a una nueva rotura, con lo
cual, a interfases débiles les corresponderan, una vez
terminado el ensayo, longitudes de fragmento mayores
que si la interfase es mas resistente.

Este efecto se pone de manifiesto en la figura 7, en la
que se muestra la cota zyso, a partir de la cual se recupe-
ra el 95% de la tension previa a la rotura de la fibra.
Como puede observarse, para tamafios pequefios de la
grieta de despegue la cota zgsy, aumenta rapidamente,
tendiendo para tamafios mayores a una relacion zyse,(a)
lineal, bastante més suave.
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Figura. 7. Efecto de la grieta de despegue en el tamafio
de la zona de exclusion.

4.2. Propagacion de la grieta de despegue

Para estudiar la propagacion de la grieta de interfase se
ha calculado el indice de liberacion de energia, G, em-
pleando una generalizacion de la técnica del cierre vir-
tual de grieta propuesto por Irwin al caso de grietas de
interfase. Para ello se ha efectuado una integracion
numérica, usando una cuadratura de Gauss-Jacobi con
una densidad apropiada y ocho puntos de integracion,
en un intervalo de tamafio Aa = 10~ um del entorno del
vértice de la fisura.
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En la figura 8 se muestran los resultados obtenidos con
el modelo de contacto, Gr,c = Gy, correspondiente a
un crecimiento en modo II puro, junto con los obtenidos
a partir de la solucion del modelo abierto, con el cual se
obtienen unos resultados globales, Gr,», muy similares a
los del modelo de contacto, a pesar de que la division
entre modo I, G, y modo 11, Gy,c, es en realidad ficti-
cia y dependiente de la longitud de integracion Aa.

Los resultados mostrados corresponden al caso particu-
lar en que L,=100 r; no obstante, para longitudes de
fragmento L,> 40 r, se obtienen valores de G practica-
mente idénticos a los mostrados, lo cual valida la supo-
sicién de que no existia interaccion entre las grietas de
despegue de ambos extremos del fragmento.

1E+3 =
T 0Gra=GratGya
T °Grc=Gy¢c
— 1 E+2 =+
g T
= I
© 1 E+1 = “\"l -—n gg
1 E+0 AL - -
1 E-2 1 E-1 1 E+0 1 E+1 1 E+2

Tamarfio de la grieta de despegue, a [um]

Figura. 8. Variacion del indice de liberacion de energia
con el tamaio de la grieta de despegue.

Como puede verse en la figura, G no estd acotada cuan-
do a — 0, lo cual esta de acuerdo con el comportamien-
to asintotico G = O(p**") = O(p "**®) obtenido generali-
zando el analisis de [10]. Ajustando los resultados nu-
méricos obtenidos con el modelo de contacto para las
tres longitudes de grieta mas pequefias se obtiene Gr,c =
O(p ") 1o cual da una idea de la excelente precision
de los resultados obtenidos.

El hecho de que G no esté acotada cuando a — 0 impli-
ca que la grieta de despegue aparecera de forma inme-
diata cuando la grieta de la fibra alcance la interfase. No
obstante, dado que, para valores pequeiios de a, G de-
crece rapidamente cuando progresa la fisura, el creci-
miento inicial serd estable.

Si se emplea el modelo de contacto, con un criterio del
tipo Gy = G¢, para estudiar la propagacion de la grieta
de despegue se obtienen los resultados mostrados en la
figura 9 para dos valores caracteristicos de la tenacidad
a fractura de la interfase.

Como puede observarse, la propagacion es muy lenta al
principio, acelerandose progresivamente hasta llegar a
una propagacion inestable, que se corresponde con la
asintota horizontal de la curva G(a), cuando a — o, que
se observa en la figura 8.
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Figura. 9. Propagacion de la grieta de interfase.

Ajustando los resultados experimentales de a(e,) con
una curva como la mostrada en la figura 9 permitiria la
obtencion de valores cuantitativos de la tenacidad a
fractura de la interfase. No obstante, para ello, seria
preciso incluir el efecto de la friccion en la propagacion
de la grieta.

5. EFECTO DE LA FRICCION

Para incluir el efecto de la friccion en el andlisis es
obvio que debe emplearse el modelo de contacto, ya que
es imposible incluirlo en el modelo abierto que supone
que las caras de la grieta estan libres de tensiones.

A continuacion se presentan los resultados obtenidos
para diferentes valores del coeficiente de friccion, g,
entre las caras de la grieta de despegue. La solucion ha
sido obtenida con las condiciones de contorno indicadas
en la figura 1 y en todos los casos se ha obtenido como
resultado que la grieta esta cerrada y deslizando en toda
su longitud, con lo cual la solucion del problema (para
un tamarfio fijo de la grieta de despegue) es lineal con la
deformacion aplicada.

5.1. Solucion asintotica

Comparando los resultados del modelo de contacto con
y sin friccion se obtienen los resultados que se muestran
en la figura 10 (para el caso particular de L,= 100 ry,
a=5r; 6,=2%y u=0.5).
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[E_, 200 j’ 0 Oz Gt (u=05)
Jis
[/
i
-300 ‘
20 25 - [um] 30

Figura. 10. Solucion en el entorno del vértice.
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Como puede observarse, debido a la friccion aparece
una tension tangencial singular, &,.c- = uo,.c-, en la
zona despegada y, por lo demas, el resto de tensiones en
el entorno del vértice disminuyen. Ademas, el orden de
singularidad de la solucion se desvia del clasico 4 =0.5,
obteniéndose un valor que depende de y segun la ecua-
cion tg(zA) = (uf) ', donde f3 es el segundo parametro
de Dundurs [7].

Como muestra de la precision con la que los resultados
obtenidos cumplen el comportamiento asintdtico predi-
cho, en la figura 11 se recogen, junto con la solucion
analitica, la solucion numérica obtenida para el orden de
singularidad y el error porcentual cometido su calculo
(efectuado a partir de Au, y o,. de forma analoga a como
se explico en el caso de la grieta en la fibra), en una
serie de problemas en que se ha variado el coeficiente
de friccion en el intervalo 0 < #< 1. Se observa que el
error cometido es practicamente nulo en el calculo de A
a partir de 4du, y del 1% como maximo en el célculo a
partir de o;..
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‘@ 04 40 —0—0—0—0—0—0—0—0—20 0 s
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o
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(5%
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04 0.6 0.8 1
Coeficiente de friccion

Figura. 11. Influencia de la friccion en el orden de sin-
gularidad. Solucion numérica, 4, y error cometido, Err;.

5.2. Tensiones axiales en la fibra

El efecto que tiene la friccion en las tensiones axiales en
la fibra puede observarse en las figuras 12 y 13, donde
se muestra la solucion obtenida para o, en el eje de la
fibra en dos series de problemas.

1.4
2
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’;,‘0'8 ] a=25r, =08
é06 - a=25r; p=0.6
N a=25r;, u=04
0.4 1 a=25r, =02
02 - a=25r;, =0
0 1 1
0 100 200 300 400
z [pm]

Figura. 12. Efecto de pzen 0..(0,2): a =25r, 0 < < 1.

En primer lugar, figura 12, se ha empleado un tamafio
constante de la grieta, a = 25r;; y se ha variado el coefi-
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ciente de friccion, observandose como la presencia de la
friccion hace que el aumento de la tension axial de la
fibra sea mas paulatino, presentando una zona inicial en
que las tensiones aumentan linealmente con una pen-
diente proporcional al coeficiente de friccion.
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02 1 ; : a=10r7, 4=0

0 | 1 :
0 100 200 300 400

z [um]
Figura. 13. Efecto de pzen 0..(0,2): 1 =.5,0<a <30r¢

En el segundo caso, figura 13, se ha mantenido constan-
te el coeficiente de friccion, x = 0.5, y se ha variado el
tamafio de la grieta, observandose, que (una vez supera-
da la zona lineal) la diferencia entre la solucioén con y
sin friccion es pequefia si el tamafio de la grieta de des-
pegue es pequeiio y aumenta progresivamente con dicho
tamafio.

Aunque a la vista de los resultados anteriores es claro
que la friccion eleva el estado tensional de la fibra en la
zona de transferencia, no debe tener, sin embargo, una
gran influencia en el proceso de fragmentacion de la
misma, dado que la cota a la cual se recupera un nivel
de carga suficiente como para que se pueda volver a
producir la rotura de la fibra en el interior del fragmento
no depende significativamente del coeficiente de fric-
cién, como se observa en la figura 10, en la que se
muestra claramente que la influencia de x en la cota
Zgso, @ partir de la cual se recupera el 95% de la tension
previa a la rotura de la fibra es pequefia durante la etapa
en que comienzan a progresar las grietas de despegue.
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Figura. 10. Efecto de la friccion en el tamafio de la zona
de exclusion.

5.3. Propagacion

Dado que, debido a la presencia de la friccion, el desli-
zamiento relativo de las caras de la grieta introduce una

disipacion de energia que es imposible de recuperar, si
se quiere incluir este efecto, el analisis de la propaga-
cion de la fisura debe de hacerse siguiendo paso a paso
el crecimiento de la grieta de despegue, lo cual conlleva
un complejo proceso de remallado, es por ello que no se
ha incluido dicho analisis en el presente estudio.

CONCLUSIONES

Se ha desarrollado una herramienta numérica basada en
el MEC para el analisis tensional de problemas con
grietas de interfase en materiales compuestos que per-
mite calcular con excelente precision la solucion asinto-
tica en entornos extremadamente proximos al vértice,
empleando discretizaciones sencillas y teniendo en
cuenta el posible contacto con friccion entre sus caras.
Del analisis del ensayo de fragmentacion se han obteni-
do, por un lado, una serie de curvas que permiten rela-
cionar cualitativamente la tenacidad a fractura de la
interfase con la longitud media de los fragmentos resul-
tante tras el ensayo y, por otro, una serie de curvas que
se espera sirvan para la cuantificacion de dicha tenaci-
dad mediante ajuste con los resultados experimentales.
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Development of Penetration Resistance in the Survival Cell of a Formula 1 Racing Car
G. Savage, |. Bomphray & M. Oxley
BAR Honda Formula 1

Abstract

The success of composite materials in providing stiffness efficiencies and weight reduction in Formula
1 cars is well documented. Much of the sport’s improved safety record in recent years derives from the
controlled fracture behaviour of composite materials. Research and understanding of the impact and
fracture behaviour of these materials has enabled the design of a sophisticated driver protection system
into the vehicles’ structure at minimum weight penalty. The chassis itself has evolved into a “survival
cell” capable of tolerating damage from minor incidents whilst at the same time being able to protect
the driver in the event of a major impact. Coupled with this are specialised structural devices designed
to absorb vast amounts of energy by controlled fracture and disintegration. A number of safety issues
have been raised by injuries caused to pilots by Foreign Object Damage. This has generally involved
penetration of the survival cell by broken pieces from their own or other competitors’ vehicles. In an
attempt to combat this potentially very dangerous occurrence, a “side intrusion” test has been
introduced. Each team is required to submit a panel for testing which is representative of the
construction of their monocoque. The centre of the panel is loaded by a special device. A minimum
load must be reached prior to full penetration, coupled with the absorption of a minimum amount of
energy. The pass criteria for the test also stipulate a non-catastrophic failure mode.

The introduction of mandatory safety tests has resulted in chassis design becoming increasingly
dominated by strength considerations. The fracture behaviour of the composite materials used strongly
influences the ability of the structure to meet the requirements of the regulations. The penetration test
tends to be periodically made more stringent (as indeed are the other safety tests) requiring greater
loads and energy absorption. The various factors involved in resisting penetration of the survival cell
are discussed along with a review of the appropriateness of the test to increased survivability of the
driver.

Introduction

During the 1960s the rate of fatal and serious of all of the cars that will make up the 2006
injury within Formula 1 was 1 in every 8 grid will be completely dominated by
crashes. The FIA took a number of measures composite materials, which are used to
to address this problem such that by 1980 the produce up to 85% of the structure (4).
serious accident rate had been reduced by a
factor of 5 to 1 in 40 (1). The period 1980-92 The survivability of the driver in an accident is
saw a further impressive 6-fold decline in achieved by a combination of the crash
fatalities and serious injuries per accident to resistance of the car and its ability to absorb
less than 1 in 250 (2, 3). The greatly improved energy. This has been achieved by providing a
safety record of Formula 1 in the 1980s and survival cell (the chassis), which is extremely
beyond resulted from the co-operation between resistant to damage, around which energy
the FIA, the race organisers and participants in absorbing devices are placed at strategic points
formulating the rules to enhance driver on the vehicle. The energy absorbing devices
survivability. It was, however, also facilitated operate to enable maximum deformation up to
by radical change in the materials from which a specified limit. The devices used are
the cars are made. Had it not been for the designed to dissipate energy irreversibly
introduction of composite chassis in 1980 by during the impact, thereby reducing the force
the McLaren team, many subsequent safety and momentum transferred to the survival cell
regulations would simply not have been and hence the driver. They are “one-shot”
possible. items, being partially or totally destroyed so as
to act as a load limiter. Since the late 1980s the
In common with aircraft, the majority of FIA has introduced a series of regulations to
components of a Formula 1 car are stiffness ensure that the cars conform to stringent safety
critical. Carbon fibre reinforced composites requirements and build quality. Each vehicle
exhibit the highest specific stiffness of any must satisfy a list of requirements, in the form
widely available engineering material. As a of officially witnessed tests, before it is
consequence F1 teams strive to use them in allowed to race. There are two groups of tests
more and more applications. The construction that must be passed. The first is a series of
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static loads applied to the chassis, which
guarantees the strength and integrity of the
survival cell. The second series defines the
position and effectiveness of the energy
absorbing structures. Each year the number
and severity of the tests increases in line with
ongoing research and development into
response to track

survivability, or in
“incidents” (5).

During the 2000 season a number of safety
issues were raised by injuries caused to drivers

(X Fii

by Foreign Object Damage. This generally
involved penetration of their survival cell by
broken pieces of their own or other
competitor’s vehicles (Figure 1). In an attempt
to combat this potentially very dangerous
occurrence, a “side intrusion” test was
introduced. Each team is required to submit a
panel for testing which is representative of the
construction of their monocoque.

Figure 1. Penetration of the survival cell by a broken wishbone, resulting in injury to the driver’s leg.

The side intrusion test

The penetration resistance of the chassis is
evaluated by testing flat coupons manufactured
to a lay up identical to the survival cell. The
operation is carried out in such a way as to
simulate the conditions by which it may be
loaded during a side impact in service. The
coupon measures S50mm x  550mm,
incorporating a rigid border of 25mm width.
The test piece is fastened onto a rigid frame,
with the outer surface uppermost, by means of
28 MS bolts fastened to a torque of 20Nm.
Loading is carried out within an Instron
universal test frame of minimum capacity

300kN, by means of a conical “impactor” fixed
via a load cell to the machine’s moving
crosshead (in the case of an electro-mechanical
machine) or actuator if servo-hydraulic
equipment is used (Figure 2). The conical
device measures a minimum of 200mm in
length with a 138+1mm diameter flat loading
face with an edge radius of 10£lmm. This
device is designed to represent the loading
conditions of a Formula 1 deformable nose
cone during perpendicular impact (known
colloquially as “T-boning”).

Figure 2. Intrusion panel test set-up.
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The cone is positioned on the centre of the test
panel and forced through it at a rate of
2+lmm.min”', with load/deflection data
collected at 10Hz. The test is complete after a
displacement of 150mm. The data are
presented to include:

1. Chassis reference number
. Thickness of test sample
3. Graphical representation of load v
displacement
4. Graphical representation of energy v
displacement

Results and observations

The standard construction used in FlI
monocoque design consists of two thin carbon
composite skins bonded to aluminium
honeycomb core (Figure 3) (6). The stiffness
critical nature of the structure dictated the use
of primarily high modulus, unidirectional
material angled at approximately 45° to the
axis of the car in order to react torsion loading
from the wheels. Such a lay-up however
proved next to useless in the side intrusion test

5. Maximum load achieved over the first
100mm of deflection

6. Energy absorbed over
100mm of deflection

the first

The pass criteria are the maximum load to
exceed 250kN (originally 150kN when the test
was first introduced for the 2001 season) and
energy absorption greater than 6kJ. A further
requirement is that the specimen must fail in a
“non-catastrophic” manner, with no influence
of the border region on the outcome.

(Figure 4). The penetrator was able to punch
straight through the brittle panel at low load
with correspondingly little absorption of
energy. The new regulations forced designers
to adopt some of the techniques used to resist
ballistic penetration (7), employing woven
fabrics based upon high strength intermediate
modulus fibres (8). Figure 5 shows a
load/deflection plot from a panel which has
passed the test.

eu

Figure 3. carbon composite/honeycomb chassis construction
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Figure 4 a UD carbon/honeycomb
composite panel exhibits very poor
performance in the side intrusion test

The two skins fail in a completely linear-
elastic mode but the honeycomb structure as a
whole exhibits a pseudo-plastic behaviour
enabling the absorption of the requisite energy.
Clearly the majority of the load is taken by the
inner (tensile loaded) skin of the “sandwich”.
This has prompted the adoption of an
asymmetric lay-up biased such that the inner
skin is approximately twice the thickness of
the outer. The fine details of the lay ups
employed by the various teams are a jealously
guarded secret as they seek to gain advantage
over one another. Nevertheless a generic
laminate based upon T1000 (9) fabric in a high
toughness resin system similar to those used in
the cars’ energy absorbing structures is
generally the preferred option (10). Subtle
differences in core density and thickness, fibre
architecture and choice of resin system are all
employed to improve the efficiency of the
penetration resistance per unit mass. As a rule
of thumb, the present regulation has resulted in
an increase of between 5 and 10kg in chassis
weight compared to a pre-2001 season
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Figure 5 Load deflection response
during side intrusion test on a fabric
reinforced composite structure (FIA
pass).

monocoque depending on how clever a
particular design team are.

The requirements with respect to maximum
load and energy absorption are a very straight
forward output from the Instron test machine.
By contrast the failure criterion is far more
subjective. In common with “single hit”
ballistic systems, the intrusion panel is made
more efficient if the damage (and hence load)
from the impactor is spread over the whole of
its surface rather than being confined to the
area in direct contact. Adopting such an
approach runs the risk of falling foul of cracks
extending into the border region. This could
result in failure of the test. To illustrate this
point consider Figure 6 which shows a panel
which has passed the load and energy criteria,
but deemed to have failed on fracture mode.
The panel in Figure 7 on the other hand was
judged to have passed. The difference between
pass and fail can be somewhat arbitrary and
often the subject of a one-sided “debate”
between the team and the Technical
Representative of the governing body!

Figur 7 FIA pass!

50



Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

Discussion — the effectiveness of the test and its limitations

The side intrusion test has certainly made the
survival cell of a Formula 1 car safer. There
has been a distinct shift in the monocoques’
design from being stiffness critical towards a
strength  critical  structure.  Since the
introduction of the test in 2001 and its
subsequent upgrade two years later, there have
been no major injuries resulting from foreign
object penetration. There are however a
number of considerations which limit the
effectiveness and development of the level of
protection afforded. The strength of the panel
is significantly higher than the peak load
achieved in the FIA front impact test. As a
consequence BAR Honda were able to carry
out a test in which the team’s homologated
side intrusion panel was used as the target in a
practice FIA nose crash test (4). Not only was
the panel able to defeat the impact, its presence
had no significant effect upon the efficiency or
mechanism of the energy absorbing structure
(Figure 8). When another team tried this same
test into an actual chassis however, the result
was a catastrophic failure. Although the
intrusion panel is a representative model of the
chassis’ construction, it is artificially
restrained. The rigidly mounted panel exhibits

160

a uniform compliance upon impact and can
thus defeat the incoming threat in exactly the
same way as in the test frame. The side of the
chassis is far more compliant being far less
restrained particularly in the area of the cockpit
opening and resulted in the structure deflecting
and disintegrating under the load generated by
the impact. There is a limit therefore to the
load bearing capability of the panel under real
life conditions.

It was postulated that the safety of the chassis
could be further enhanced by increasing the
failure load to 400kN, with a corresponding
increase in energy absorbed. This proved to be
unrealistic  because of the non-linear
relationship between panel weight and failure
load. Indeed, the 60% increase in load could
only be achieved at a 300% weight penalty.
The introduction of such a regulation would
leave the cars resembling a main battle tank
with a huge increase in cost as carbon
composites are not the cheapest of materials!
Furthermore, there is no guarantee that the cars
would perform any better under impact
conditions as the compliance of the overall
structure would not be greatly enhanced.
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Figure 8. Load/deflection data from FIA nose impact into side intrusion panel
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A further test was carried out in which a rear
impact structure (10) was used to load the
panel. This structure is designed to defeat
approximately the same impact energy as the
nose, but is far more slender. It was able to cut
through the panel at a much lower load than
the standard impactor (Figure 9). This occurs
because the force is concentrated over a much
smaller area, greatly increasing the stress, and
the impactor is more rigid with much reduced

(negligible) deformation during the event. This
is the same phenomena which resulted in the
obsolescence of chain mail and its replacement
with plate armour during the middle ages (11).
As metallurgy improved, swords changed from
being slashing to stabbing weapons and were
able to open up the mail during an attack.
Indeed it is this same principle that resulted in
the UD composites being useless in the side
intrusion test!

OTo =N = Wy
B"a

Tanotn
Veiatae

Figure 9. an impactor with a more slender aspect ratio is easily able to defeat the side penetration panel.

Although penetration protection has clearly
improved driver survivability, a further
concern arises from the tendency of the
authority to periodically increase the
performance of the impact absorbing structures
on the car. The packaging of devices such as
the nose box and rear impact structure is such
that their size and geometry are somewhat
limited. Their ability to absorb energy can only
be realistically increased by making them

Conclusion

Advances in technology and stringent safety
rules have combined to significantly reduce the
risk of death and injury resulting from crashes
in Formula 1 races and tests. The governing
body and the various participants are working
to progressively improve driver survivability.
Whilst this is an admirable course of action, it
must be with a degree of realism. The nature of
motor racing is such that there will always be a
finite probability of injury to the driver. We
may take steps to minimise this probability but
it cannot be eliminated, there will always be a
degree of risk. Simply making the cars
stronger and stronger does not necessarily
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stronger. A stronger nose box, for example,
could be considered to afford better protection
to the driver of the crashing vehicle. (This is
not entirely true as the resultant acceleration
passed on to the occupant could be
considerably higher and therefore more
detrimental to health for the same impact
energy). By the same token however that same
nose box could become an armour piercing
projectile to any other car it might happen to
hit.

make them safer. There comes a point beyond
which things cannot be improved because
some other mechanism dominates
survivability. Indeed badly thought out and
executed technology and regulations can have
a detrimental affect upon safety. It is all too
easy, as in many aspects of transport, to
approach race car safety with a blinkered,
almost evangelical, zeal. Regulations which
influence safety and survivability should only
be introduced following thorough research and
development, when they have been proven to
meet the primary aim of protecting the driver.
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RESUMEN

En este articulo se resumen los principales resultados obtenidos por los autores en una colaboracidon reciente con los
hospitales Clinico y Puerta de Hierro de Madrid sobre el comportamiento termomecanico de dos clases de arterias
humanas: carétida y aorta. Se han realizado ensayos de presurizacion interior a diferentes temperaturas, lo cual ha
permitido obtener informacion sobre el coeficiente de dilatacién y la influencia de la temperatura en la rigidez de las
arterias. Estos materiales tienen un comportamiento peculiar con la temperatura, pudiendo presentar coeficientes de
dilatacion negativos. Ademas, el efecto combinado de la presion interior y la elongacion axial a la que estd sometida la
arteria puede cambiar de forma muy importante su coeficiente de dilatacion. Parece claro que la temperatura tiene una
influencia significativa en el comportamiento mecanico de las arterias, que debe tenerse en cuenta a la hora de
desarrollar los diferentes tratamientos.

ABSTRACT

This paper summarizes the results from a recent work by the authors, in colaboration with the Clinico San Carlos and
Puerta de Hierro hospitals in Madrid, on the thermomechanical behaviour of two types of human arteries: carotid and
aorta. We have tested them applying internal pressure at different temperatures, obtaining information about the
coefficient of thermal expansion and the effect of temperature on their stiffness. These materials present a peculiar
response with temperature, such as having negative thermal expansion coefficients, which values may be strongly
affected by the combined effect of the internal pressure and the longitudinal stretching that arteries support. Therefore, it
seems clear that temperature has an important role in the mechanical reponse of arteries that should be taken into
account when different treatments are applied.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Biomateriales y Biomecanica.

PALABRAS CLAVE: Arterias, Temperatura, Propiedades Mecanicas.

1. INTRODUCCION forma adecuada el comportamiento termomecanico de la
pared arterial [2-4]. Para la obtencion de estas
El conocimiento del comportamiento mecanico de las ecuaciones es indispensable contar con una extensa base
arterias resulta fundamental para entender la fisiologia de datos experimentales. Sin embargo, hasta ahora, estos
de nuestro sistema sanguineo, asi como para el datos son muy escasos. En concreto, la influencia de la
desarrollo de los tratamientos y técnicas para enfrentarse temperatura en el comportamiento de la pared arterial
a los distintos problemas cardiovasculares. Muchos de casi no ha recibido atencidn, aunque sea un aspecto que
estos tratamientos (angioplastias, stents, bypass,...) cobra cada vez mayor importancia en la medicina
tienen unas indudables implicaciones mecanicas, cardiovascular, ya que muchas cirugias cardiacas se
derivadas del hecho de que las arterias son, en el fondo, estan efectuando a temperaturas diferentes de Ia
conductos sometidos a presion interior [1]. fisioloégica (37°C). Por ejemplo, cirugias de arterias
coronarias se realizan en condiciones de hipotermia
Los modelos numéricos estan demostrando ser una (26-31 °C) [5] y hay operaciones de angioplastia que
herramienta muy util en medicina cardiovascular para la utilizan temperaturas bastante por encima de las
prediccion del comportamiento de los tejidos y los fisioldgicas (condiciones de hipertermia) [6-8].
problemas derivados, asi como para el desarrollo y
optimizaciéon de los tratamientos. No obstante, para El primer estudio sobre el efecto de la temperatura en
obtener resultados fiables estos modelos necesitan los vasos sanguineos humanos se llevo a cabo por Roy
incorporar ecuaciones constitutivas que representen de en 1880 [9]. Mostrd que las paredes arteriales tenian un
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comportamiento peculiar, comparable con el de los
elastomeros, ya que se encogian al calentarse y se
expandian al enfriarse. Roy realizd ensayos sobre
arterias humanas, de vaca y de oveja en el intervalo de
16-54 °C.

Maés tarde, Lawton [10] obtuvo resultados parecidos en
aortas de perro, sefialando que la elasticidad de la pared
arterial era fundamentalmente de origen entrépico. No
obstante, otros estudios no presentan conclusiones tan
claras: Dobrin y Canfield [11] no encontraron una
influencia significativa de la temperatura en las arterias
de perro, Kang et al [7] tampoco en las arterias de oveja
y Herrera et al [12] obtuvieron resultados
contradictorios sobre el coeficiente de dilatacion en
arterias de rata y cerdo.

Los datos que aparecen en la literatura parecen indicar
que la temperatura puede tener un efecto significativo en
el comportamiento de las arterias, aunque los detalles
concretos siguen siendo controvertidos. En opinién de
los autores esto es debido, en primer lugar, a la escasez
de datos experimentales, en especial sobre arterias
humanas, y, en segundo lugar, a los efectos cruzados
producidos por la accién combinada de la temperatura,
las tensiones y el estado de activacion de las arterias.

En este articulo se resumen los principales resultados de
los trabajos recientes desarrollados por el Departamento
de Ciencia de Materiales en colaboracion con los
hospitales Puerta de Hierro [13] y Clinico de Madrid
[14], para mejorar el conocimiento sobre el
comportamiento termomecanico de las arterias humanas.

2. MATERIAL ESTUDIADO
2.1. Arterias estudiadas: Aorta y carotida.

El estudio del comportamiento termomecanico se ha
realizado sobre 2 tipos de arterias humanas: carotida y
aorta. La aorta es la arteria de mayor didmetro del
cuerpo humano, sale del corazon y es la encargada de
poner en marcha la circulacion sanguinea. Las arterias
carotidas salen de la aorta y suben por el cuello hasta la
base del craneo.

2.2. Protocolos de obtencién

Las cardtidas estudiadas se han obtenido de personas
fallecidas por causas no directamente relacionadas con
ateroesclerosis (Hospital Clinico). Se trataba por tanto
de arterias sanas, aunque en su mayoria de pacientes de
elevada edad. Las aortas se han obtenido de donantes de
corazon (Hospital Puerta de Hierro). Se trata de arterias
sanas pero con una media de edad inferior a las
carotidas. Tanto unas como otras se obtuvieron con los
pertinentes permisos clinicos.

Se extrajeron vasos completos de la mayor longitud
posible para poder realizar ensayos presion-didmetro.
Ademas, antes de proceder a su extraccion, se midio la
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longitud de las arterias in vivo, ya que las arterias en el
cuerpo suelen estar estiradas y es importante reproducir
in vitro estas condiciones. En la Tabla 1 se recogen los
principales datos del material utilizado.

Arteria Aorta Cardtida
Numero Pacientes 4 8
Numeros Ensayos 4 11
Edad Media (desv) 49 (10) 81 (7)

Tabla 1. Informacion sobre los donantes.

3. ANALISIS HISTOLOGICO

Se ha realizado un analisis histologico de las arterias
ensayadas con el objetivo de determinar su composicion
y estructura. La pared arterial tiene como constituyentes
basicos las fibras musculares, el colageno y la elastina
(fibras elasticas), estructurados en tres capas con
funciones diferentes: intima, media y adventicia. La
capa media es la responsable principal del
comportamiento mecanico de las arterias.

Se ha estudiado la distribucion de fibras elasticas y
musculares para los dos tipos de arterias estudiadas:
carotida y aorta. Para ello, una parte de cada arteria
extraida fue fijada en formol tamponado vy
posteriormente fue teflida con hematoxilina-cosina,
afiadiendo orceina para la tincion de las fibras. De esta
forma se puso de manifiesto la presencia de fibras
elasticas en las paredes arteriales, permitiendo conocer
su proporcion frente a las fibras musculares.

Se denomina arteria elastica a la que tiene una
componente de fibras elasticas muy grande, estando
estas ademas entremezcladas con las fibras musculares.
Normalmente, son arterias elasticas las que se
encuentran cerca del corazon. Tanto la aorta como la
carotida se pueden considerar elasticas. Las diferencias
entre estos dos vasos hay que buscarlas en las
dimensiones de uno y otro. La capa media es mas
grande en la aorta (1.50 mm en la aorta, 0.25 mm en la
carotida) y la proporcion de fibras elasticas/musculares
también es mas grande en esta arteria. En definitiva, la
aorta es la mas elastica de todas las arterias.

4. ENSAYOS MECANICOS
4.1. Dispositivo de ensayo

Las propiedades mecanicas se midieron realizando
ensayos de presurizacién, obteniendo las curvas
presion-diametro exterior para diferentes temperaturas.
Este tipo de ensayo es el unico que reproduce in vitro el
estado de tensiones que tiene la arteria in vivo. Para ello
se utiliz6 el dispositivo experimental descrito en la
Figura 1, que consta de los siguientes sistemas [15]:
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a) Camara de ensayo y sistema de control de

temperatura.

Las arterias se ensayan sumergidas en suero fisioldgico
(PBS), cuya temperatura se mantiene estable +1°C
haciéndolo circular a través de un bafio termostatico. El
ensayo se realiza en el interior de una célula de PMMA
transparente que permite la visualizacion del vaso y la
medida del didmetro exterior por métodos opticos.

b) Sistema de carga.

- Alargamiento axial: Todo el dispositivo estd montado
en vertical sobre una maquina electromecanica Instron
4411, con la que se alarga la arteria hasta la longitud
requerida (longitud in vivo).

- Generacion de presion: Unos reguladores de precision
controlan y estabilizan la presion de aire con la que se
impulsa el suero a la temperatura de ensayo. De esta
forma el suero se introduce en el interior de la arteria a
la presion deseada.

¢) Medidas mecanicas.

- La deformacion y la fuerza axial son medidas
directamente por la maquina y enviadas a un ordenador
mediante un sistema de control y adquisicion de datos.

- La presion interior es medida a la entrada del fluido en
la arteria mediante un transductor de presion, cuya sefal
se lleva directamente a un ordenador.

- El diametro exterior de la arteria se mide en su zona
central (no afectada por las mordazas) mediante un
extensometro optico Keyence LS-7500.

o
=

SISTEMA DE CONTROL i
Y TOMA DE DATOS |

CELULA DE DESPLAZAMIENTO
CARGA CARGA

EXTENSOMETRO
OPTICO

[ CIRCUITO CERRADO DE |
SUERO FISIOLOGICO
DIAMETRO

TEMPERATURA

TRANSDUCTOR DE ] PRESION

(Precision 0.2 mbar)

PRESURIZACION DE SUERO |
FISIOLOGICO

Fig. 1. Esquema del dispositivo experimental
4.2. Protocolo de ensayo

En este trabajo se ha estudiado el comportamiento
pasivo de arterias humanas, en el que no existe
contribucion activa de las células musculares lisas
presentes en la pared vascular. Se han realizado ensayos
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de presurizacion a distintas temperaturas (17, 27, 37 y
42°C) para conocer la relacion presion interior-diametro
exterior.

El procedimiento seguido ha sido el siguiente:

- La probeta se fija a las mordazas mediante pegamento
y/o mecéanicamente. Se coloca en la mdaquina de
ensayos. Se sumerge en PBS a 17 °C y se acondiciona
durante 10 minutos.

- La arteria se estira en direccioén axial hasta llevar las
marcas de referencia a su distancia in vivo.

- La arteria se pre-acondiciona mediante 10 ciclos de
presion 0-200 mmHg.

- Se aplica presidn interior a 2 mmHg/seg introduciendo
PBS en el interior del vaso a la temperatura de ensayo.
La curva presion-didmetro se registra de forma continua
en el intervalo 0-200 mmHg.

- La temperatura se cambia secuencialmente a 27, 37 y
42°C, realizdndose los mismos pasos descritos
anteriormente para cada temperatura.

-Tras el ensayo, un trozo de la muestra debidamente
orientado se fija en formol y se envia para analisis
histologico.

Las variables medidas durante el ensayo son:

- Presion interior (precision 0.2 mbar= 0.15 mmHg)
- Diametro exterior (precision 0.001 mm)

- Alargamiento axial (precision 0.00 lmm)

- Fuerza axial (precision 0.01N)

- Temperatura (precision 0.5°)

5. RESULTADOS Y DISCUSION
5.1. Curvas presion-diametro

La variacion de los diametros exteriores en funcion de la
presion interior para las distintas temperaturas se puede
apreciar en las figuras 2 y 3 para los dos tipos de
arterias. En ellas se presentan los valores medios para
cada arteria. Ademas los resultados se han
homogeneizado dividiendo el diametro por el valor de
referencia (diametro a 37°C y 0 mmHg) de cada arteria.

Los resultados muestran la misma tendencia para las dos
arterias. En ambos casos, a bajas presiones los diametros
mas grandes corresponden a las temperaturas mas
pequetias, lo que confirma la existencia de un
coeficiente de dilatacion negativo cuando las arterias
estan descargadas. Sin embargo, esta tendencia decrece
al aumentar la presion, llegando a invertirse para altas
presiones, en las que el diametro aumenta al aumentar la
temperatura. En el caso de la cardtida esta inversion
sucede a presiones menores que en la aorta.

En valores absolutos el diametro de la aorta crece mas
que el de la carotida (obsérvese la diferente escala en
abscisas en las figuras 2 y 3), presentando una zona de
rigidez pequefia en un mayor rango de presiones. Esta
primera parte de la curva es debida principalmente a las
fibras elasticas, que como se dijo anteriormente, estan
presentes en mayor proporcion en la arteria aorta.
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Fig. 2. Curvas medias presion-diametro de la arteria
aorta para distintas temperaturas. Diametro de
referencia= diametro a OmmHg y 37 °C para cada arteria
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Fig. 3. Curvas medias presion-diametro de la arteria
carotida para distintas temperaturas. Diametro de
referencia= diametro a OmmHg y 37°C para cada arteria

El efecto de la temperatura en la flexibilidad de la
arteria se aprecia mejor si las curvas se refieren al
diametro inicial (a 0 mmHg) de cada temperatura. De
esta forma obtenemos la relacion presion-diametro
relativo para cada temperatura. En las figuras 4 y 5, que
recogen dichos resultados, se puede observar que la
temperatura tiene un efecto de suavizamiento de las
curvas presion-diametro. Se observa que al aumentar la
temperatura la arteria se hace mas deformable. La
tendencia vuelve a ser la misma en las dos arterias, si
bien se aprecian diferencias importantes en su
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comportamiento mecanico. Estas diferencias, como se
ha comentado anteriormente, consisten principalmente
en la mayor flexibilidad de la aorta, debido a su mayor
proporcion de fibras elésticas. Otra de las razones que
pueden hacer que las cardtidas ensayadas hayan
resultado mas rigidas que las aortas, es la elevada edad
media de los donantes de las primeras, ya que las
arterias tienden a rigidizarse con el paso de los afios.
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Fig. 4. Curvas medias presion-diametro relativo de la
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5.2. Coeficiente de dilatacién

Las curvas obtenidas parecen sefialar que el
comportamiento termomecanico de la arteria es
complejo. Para tratar de entender mejor la influencia de
las distintas variables, se ha obtenido el coeficiente de
dilatacion de la pared arterial en funcion de la presion
interior que estd soportando. El coeficiente de dilatacion
mide el cambio de dimensiones que experimenta la
arteria al cambiar la temperatura. Valores positivos del
coeficiente indican una expansion al aumentar la
temperatura.

El coeficiente de dilatacion lineal, o, se define como la

variacion relativa de diametro, dividida por el
incremento de temperatura

dD/D = o dT (1)
Integrando esta ecuacion obtenemos:

D=Dgere” " e? ©)

donde Dgs es el didmetro a la temperatura Tg.. La
ecuacion (2) se puede transformar en:

D=D"¢*" 3)
siendo D*:DRef e “TRef, y el coeficiente de dilatacion
lineal se puede obtener de forma sencilla ajustando los
datos experimentales a la ecuacion (3).

En la figura 6 se recogen los valores medios del
coeficiente de dilatacion para cada arteria en funcion de
la presion interior. En ambos casos, el coeficiente de
dilatacion empieza siendo negativo a bajas presiones y
se convierte en positivo por encima de cierta presion
umbral. El valor de o aumenta mondtonamente con la
presion aplicada, aunque el decrecimiento progresivo de
la pendiente parece indicar la existencia de un valor de
saturacion. Hayashi encontr6 un comportamiento
similar, con un cambio en el signo del coeficiente de
dilatacion, de negativo a positivo al aumentar la presion,
en unos ensayos no publicados sobre arterias de rata
(comunicacién personal a los autores).

0,0020

0,0015 =

HHHH%HHH%HHH%HHHH{

0,0005 -

o i

-0,0005

Coeficiente de Dilatacion (1/°C)

-0,0010

aorta
— = carotida -

-0,0015

-0,0020 ! ! !

100 150 200

Presion interior (mmHg)

Fig. 6. Coeficiente de dilatacion en funcion de la presion
interior para los dos tipos arterias estudiadas. Las barras
representan el error cuadratico (o) de cada medida.
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Aunque la tendencia es similar, nuevamente se observan
diferencias significativas entre los dos tipos de arterias.
Como se comentd anteriormente, la explicacion puede
tener un doble origen: por un lado, la diferente
estructura, ya que la aorta tiene una mayor proporcion
de elastina y por lo tanto es mas elastica, y por otro lado,
la diferencia de edad de los pacientes (mucho mayores
en el caso de las cardtidas).

5.3. Rigidez

La rigidez estructural de la pared arterial se ha
caracterizado mediante el parametro 3, introducido por
Hayashi et al [16]. Hayashi propuso una ecuacion
exponencial para describir la relacion presion-diametro
en las arterias:

In(p/ps)=Pp (D/D;— 1) “)
donde p, es una presion de referencia, que normalmente

se hace coincidir con 100mmHg [4], y D; es el diametro
exterior de la arteria a esa presion p.

Se han obtenido los valores del parametro estructural
ajustando las curvas experimentales a la expresion
propuesta por Hayashi. En la figura 7 aparecen los
valores medios de  con su error para ambos tipos de
arterias. En ambos casos los valores del parametro
parecen decrecer con la temperatura, pero las
diferencias no son estadisticamente significativas,
debido a la variabilidad propia de los resultados de los
materiales bioldgicos. De nuevo se encuentran
diferencias importantes en la rigidez estructural de
ambas arterias, con valores significativamente
superiores en el caso de la carétida.
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Fig. 7. Parametro de rigidez B3 para las dos arterias
estudiadas en funcion de la temperatura. Las barras
representan el error de la media (G).
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6. CONCLUSIONES

En este trabajo se resumen los principales resultados
obtenidos sobre la influencia de la temperatura en el
comportamiento termomecanico de las arterias humanas,
frto de wuna colaboracion reciente entre el
Departamento de Ciencia de Materiales (UPM) y los
Hospitales Clinico y Puerta de Hierro de Madrid.

Los resultados obtenidos muestran que el efecto
combinado de la presion interior y la temperatura
pueden afectar de forma importante al comportamiento
de las arterias, lo cual debe ser tenido en cuenta para el
desarrollo de tratamientos clinicos y para el desarrollo
de ecuaciones constitutivas de los tejidos arteriales.

También se ha mostrado que la influencia depende del
tipo de arteria estudiado y de su estructura, lo que
justifica la necesidad de mas datos experimentales
centrados en los vasos que tienen mas interés en sus
aplicaciones clinicas.
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RESUMEN

En este trabajo se ha llevado a cabo un anélisis por Elementos Finitos con el objetivo de estudiar la influencia de factores
mecanicos en el desarrollo del deslizamiento de la cabeza femoral causa de la Epifisiolisis de Cadera (EC). La EC es una
patologia que consiste en el desprendimiento progresivo de la cabeza del fémur debido al fallo de la placa de crecimiento.
Se desarroll6 el modelo de los dos fémures de un nifio afectado por la enfermedad en su fémur izquierdo. Los resultados
obtenidos muestran un mayor valor tensional en la placa de crecimiento correspondiente al fémur enfermo, siendo esta
diferencia importante en la zona de la placa donde habitualmente comienza el desprendimiento fisario.

ABSTRACT

In this work a Finite Element analysis was developed in order to study the mechanical factors that influence on the Slipped
Capital Femoral Epiphysis (SCFE). SCFE is a disorder that consists on a progressive displacement of the femoral head
over the femoral neck due to failure of growth plate. We have developed the both femora model of a child affected by this
disorder in his left femur. Results show higher stresses in the growth plate of the affected femur. The difference in stresses
is important in the region where usually physeal rupture starts.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Biomecanica Computacional

PALABRAS CLAVE: Deslizamiento de la Cabeza Femoral, Fémur, Biomecanica

1. INTRODUCCION

Placa de
crecimiento

En la etapa de crecimiento la cabeza y el cuello del fémur W= f
se encuentran unidos por medio de la placa de crecimien- ' e I

Epifisis

to. Esta placa tiene forma laminar y esta constituida de un |y ,l\ ""\l .G

material de tipo cartilaginoso. Esta zona es la responsable }, ; N { A2

del crecimiento en longitud del fémur durante la infancia ff 4 }r — ,rv-:’:’",_, —
y parte de la adolescencia, al final de la cual se cierray se a\ /| L (S
transforma en tejido Oseo. I\ ) \ 1 -

Al estar constituida por cartilago, la placa de crecimiento
es, desde un punto de vista mecanico, la zona mas débil Fémur
de todo el féemur. Por ello, con cierta frecuencia suele Cadera Normal Epifisis deslizada
aparecer una enfermedad Ilamada Epifisi6lisis de Cadera
(EC), que consiste en el deslizamiento progresivo de la
cabeza femoral y de la placa de crecimiento provocando
deformidad articular de la cadera, cojera y dolor (Figura
1).

Figura 1: Deslizamiento de la Cabeza Femoral en la Epi-
fisidlisis de Cadera (EC) [9].

Tras numerosas investigaciones encaminadas a determi-
nar las causas de esta enfermedad, se ha concluido [1, 2]
que ésta se produce debido al fallo mecanico de la placa
de crecimiento, descartando otras posibles causas que se
habian barajado como causas hormonales [11], genéticas
[10] o traumaéticas. Esta hipotesis esta basada en el hecho
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de que la mayor parte de los nifios afectados son obesos y
en las diferencias geométricas observadas entre fémures
enfermos y sanos.

Esta enfermedad aparece en 5 de cada 100.000 nifios de
edades comprendidas entre los 10 y los 15 afios [9]. Es
importante su rapido diagnostico, ya que su tratamiento
detiene el deslizamiento. Debido a la deformacion per-
manente en la zona proximal del fémur que sufren los
afectados por el deslizamiento de la cabeza femoral, mu-
chos de ellos desarrollan una artrosis prematura a los
cuarenta afos que en ocasiones requiere la colocacion de
una protesis de cadera a una edad méas temprana de lo
habitual.

Hasta el momento todos los estudios realizados han con-
sistido en comparar la geometria de distintos fémures y
en recopilar ciertos datos de los pacientes, tales como pe-
so, edad, altura. Sin embargo, hasta el momento no se
habia realizado ningQn analisis por elementos finitos que
estudiara la influencia de la geometria en las tensiones
producidas en la placa de crecimiento ni las cargas mas
desfavorables que pueden producir la enfermedad.

2. MATERIAL Y METODOS

Se realizaron las mallas correspondientes a la zona pro-
ximal (mas cercana a la cadera) de los dos fémures de un
nifio de 14 afios de edad y 92 kg de peso afectado por el
EC ensu lado izquierdo. La geometria fue obtenida a par-
tir de un conjunto de tomografias axiales computerizadas
(TAC) de la zona proximal de este nifio. La malla corres-
pondiente al fémur enfermo est& formada por un total de
16772 elementos y 5817 nodos y la correspondiente al
sano por 20353 elementos y 6719 nodos.

El fémur esta formado por cuatro partes de diferentes ma-
teriales: una zona de tejido 6seo cortical, dos de tejido
6seo esponjoso vy la placa de crecimiento, que separa las
dos anteriores de tejido esponjoso y que esta formada por
un material cartilaginoso (Figura 2). Todos los materia-
les fueron simulados con un modelo de comportamiento
elastico lineal homogéneo e isotropo y sus propiedades
pueden observarse en la Tabla 1

Maodulo | Coeficiente
Material Elastico | de Poisson
(MPa)
Tejido 6seo cortical 17000 0.3
Tejido bseo esponjoso 700 0.2
Cartilago 5 0.45

Tabla 1: Propiedades mecéanicas de los materiales que for-
man el fémur de un nifio, modelados como elasticos li-
neales. [4, 3, 5, 6]
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Figura 2: Malla correspondiente al fémur enfermo.

Una vez realizadas las mallas de los dos fémures se mi-
dieron los principales parametros geométricos definidos
sobre la zona proximal del fémur para comparar la geo-
metria de distintos fémures. De estos parametros se
pueden destacar los siguientes:

= El area de la placa de crecimiento.

= El angulo fisis-diafisis (P.D.A.) es el angulo forma-
do por el eje de la diéfisis, que es la parte de mayor
longitud del fémur, y la tangente a la placa de cre-
cimiento (Ver figura 3 (b)).

= El angulo de desprendimiento de la placa (P.S.A.)
es el angulo formado, segln un corte frontal del
fémur, por la tangente a la superficie de la placa 'y
el plano horizontal (Ver figura 3 (b)).

= El 4ngulo cuello-diafisis (N.D.A.) es el angulo for-
mado por los ejes de la diafisis y del cuello femoral
(Ver figura 3 (a)).

= El angulo entre la placa y el cuello (N.S.P.S.A.) es
el angulo formado por el eje del cuello femoral y la
normal a la superficie de la placa (Ver figura 3 (a)).

= El &ngulo de desprendimiento posterior de la placa
(L) es el angulo existente, segln un corte del fémur
por el plano sagital, entre la tangente a la superficie
de la misma y el plano horizonal (Ver figura 3 (c)).

Ejes de lla diafisis y
del cuello femoral

(a) (b) ()

Figura 3: Principales parametros geométricos definidos
sobre el cuello femoral. [1, 2]
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Los valores obtenidos se compararon con datos biblio-
graficos para ver si los fémures en estudio se encuentran
dentro del rango habitual de fémures sanos y enfermos
respectivamente (Ver Tabla 2).

Parametro Sano | Enfermo Sanos Enfermos
geométrico [1] [1]
Area de la placa de 30,9 24,7 15,2+ 0,2 | 14,5+ 0,12
crecimiento (cm?)

Angulo entre ejes 48 51 39,2+6,3 39,2+ 74
de cuello y diafisis

(N.D.A) ©)

Angulo entre ejes 18 14 8,14+9,1 4,6 + 10,4
de placay cuello

(NSPS.A) ()

Angulo de desp. 11 13 5,0+ 2,8 13,6 £7,6
posterior de la

placa (L) (°)

Tabla 2: Parametros geométricos medidos sobre el cue-
llo de los fémures en estudio y Rango habitual de dichos
parametros segln bibliografia [1].

Se impidieron los desplazamientos en las tres direcciones
coordenadas para todos los nodos de la superficie que de-
limita la geometria en la parte distal (Figura 2).

Se aplicaron las cargas correspondientes a caminar, subir
escaleras y sentarse, que son las actividades que se reali-
zan con mayor frecuencia y que en principio Se estimaron
como las mas desfavorables. Las cargas correspondientes
al ciclo de caminar y subir escaleras son variables y se
repiten ciclicamente en cada paso. En este estudio no
se han considerado los ciclos completos sino que Unica-
mente se han estudiado los momentos mas desfavorables,
que se corresponden con el momento de apoyo del pie al
caminar y subir escaleras, el momento de abduccion y el
de adduccion. La carga que corresponde al nifio sentado
se supone inicialmente como una carga estatica. En total
se simularon cinco casos de carga, analizados por sepa-
rado, todos ellos consistentes en cargas distribuidas sobre
la cabeza del fémur y la reaccién del abductor.

Los valores de las cargas correspondientes a cada uno de
es0s cinco casos de carga en las tres direcciones coorde-
nadas (Figura 2) se pueden observar en la Tabla 3.

Caso Cab. Cab. Cab. Abd. Abd. Abd.
de dir. X dir. Y dir. Z dir. X dir. Y dir. Z

carga
1 -298.5 -2029.58 -271.07 707.52 701.68 124.46
2 680.51 -794.99 -376.68 -316.4 46.53 21.05
3 -329.47 -538.99 1205.80 | 191.90 | 405.02 | -121.76
4 -378.97 -2087.4 -639.55 818.34 922.18 297.92
5 0 0 -940 - - -

Tabla 3: Cargas en N que act(ian sobre los fémures del
nifio en estudio (cab. sobre la cabeza femoral; abd. sobre
el abductor) en los casos de carga: 1.-Apoyo pie al cami-
nar; 2.-Abduccion; 3.-Adduccion; 4.-Apoyo pie subir es-
caleras; 5.-Sentado. [7, 8].

La placa de crecimiento esta constituida por cartilago.
El fallo de éste se estima que fundamentalmente es de-
bido a una combinaci6n de tensiones de traccion, que pro-
ducirian el despegue de la placa del tejido 6seo, y de ten-
siones tangenciales, que provocarian su cizalladura. Por
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ello se ha formulado una tension equivalente similar a la
de von Misses pero que tiene en cuenta este modo de fa-
llo. Esta tension equivalente viene dada por la expresion:

Oeg = /< 02 > +3(r2, +72.) @)

Siendo:
o, Tensiones normales

Tz2 Y Ty-. Tensiones tangenciales en direccion x e y res-
pectivamente.

Como se puede observar esta expresion es muy similar
a la de von Misses, la GOnica diferencia es que cuando
las tensiones normales son de compresion no se tienen
en cuenta considerando (nicamente las tensiones tangen-
ciales.

Una vez realizados los correspondientes modelos de Ele-
mentos Finitos éstos fueron analizados por un programa
de célculo comercial (ABAQUS).

3. RESULTADOS

En este apartado se compararé la tension equivalente pro-
ducida en la placa de crecimiento del féemur enfermo y
del sano.

Los resultados expuestos en este apartado representan la

placa de crecimiento vista desde la perspectiva que se
muestra en Figura 4.

ANTERIOR (A)

POSTERIOR (P)

Figura 4: Esquema de la obtencion de la vista de la placa
de crecimiento.

Analizando los resultados obtenidos para la tension
equivalente, segin el criterio de fallo a traccion y cor-
tadura, se puede ver (Figuras 5y 6) que la distribucion
de tensiones es similar en ambas placas, pero que éstas
son, para todos los casos de carga, mayores en la pla-
ca correspondiente al fémur con EC que las correspon-
dientes al sano. La diferencia es importante en una zona
bastante localizada que coincide, segin lo observado en
tomografias de fémures con deslizamiento capital (Figura
7), con la zona donde suele comenzar el desprendimiento
fisario.
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Figura 5: Tension equivalente en las placas para los ciclos
de caminar y subir escaleras: (a) Apoyo del pie al cami-
nar; (b) Abduccién; (c) Adduccion; (d) Apoyo del pie al
subir escaleras.
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Figura 6: Tension equivalente en las placas cuando el nifio
esta sentado.
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Figura 7: Tomografias de un fémur con EC donde se re-
salta la region donde comienza la fractura: (a) Tomografia
frontal; (b) Tomografia axial.

De los casos de carga correspondientes a los ciclos de
caminar y subir escaleras el correspondiente al momen-
to de apoyo del pie al subir escaleras es aquel en el que
se observa mayor diferencia entre placa sana y enfer-
ma, siendo la zona de mayor diferencia la zona medial.
Ademas éste es el caso de carga mas desfavorable, en el
gue mayor nivel tensional se alcanza en la placa de creci-
miento. Observando una tomografia frontal de un fémur
enfermo (Figura 7 a) es donde comienza el desprendi-
miento fisario con el consiguiente deslizamiento de la
cabeza hacia el interior. En este caso de carga las ten-
siones maximas producidas en la placa enferma llegan
casi a cuatriplicar (Figura 5 c) las producidas en la sana,
diferencia que se produce, como ya se ha comentado en
la zona interior.

En el caso de carga que corresponde al nifio sentado la
diferencia entre la placa sana y enferma es, en lo que a
tension equivalente se refiere, bastante importante pero
el nivel de tension es bastante inferior que en los ciclos
de caminar y subir escaleras. Ademas, esta diferencia se
produce en la zona posterior de la placa, que observando
una tomografia de un fémur con EC (Figura 7), es la zona
donde comienza el desprendimiento fisario con lo cual se
produce un deslizamiento posterior de la cabeza femoral.

4. DISCUSION
En primer lugar, en base a los resultados obtenidos se

puede concluir que la tension equivalente segln el crite-
rio de fallo a traccion y cortadura es superior en la placa
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enferma que en la sana para todos los casos de carga, lo
que hace que la primera es mas propensa a fracturarse y
producirse asi la EC. La diferencia en el nivel tensional
es importante en la zona donde habitualmente comienza
el fallo de la misma en fémures con EC.

En segundo lugar se puede observar en la Tabla 2 que el
fémur enfermo tiene un mayor valor del angulo de des-
prendimiento posterior de la placa (L) y un menor valor
del angulo entre los ejes del cuello y de la placa (NSPSA)
que el sano, lo que se traduce en una mayor verticalidad
de la placa del enfermo. Ademas el area de la placa enfer-
ma es un 25 por ciento menor que la sana. Contrastando
estos valores con datos bibliograficos [1] se puede ver que
lo féemures enfermos presentan normalmente esta tenden-
cia de mayor verticalidad de la placa y menor area de la
misma.

Por ello se cree que el fallo de la placa de crecimiento se
debe a la accidn combinada de dos efectos:

= Las tensiones producidas al caminar o subir es-
caleras que son variables y ciclicas, con lo cual es
probable una influencia negativa de la fatiga, y son
maximas en la region interior de la placa. Estas car-
gas, que provocan cierta compresion en la misma,
serian las responsables del desplazamiento medial
de la cabeza en fémures con EC.

= Las tensiones que se producen en la placa cuando
el nifio esta sentado son constantes y fundamental-
mente tangenciales, siendo méaximas en la region
posterior de la misma, con lo cual la placa esta tra-
bajando a cizalladura pura durante el periodo de
tiempo en el que el nifio permanece sentado. Es-
tas tensiones serian las causantes del deslizamiento
posterior de la cabeza en fémures con EC.

Para finalizar, queda comentar que éste es un primer tra-
bajo en el que, desde un punto de vista biomecanico, se
analiza la problematica del deslizamiento de la cabeza
femoral en nifios con Epifisiolisis de Cadera. Se han con-
siderado todos los materiales elasticos lineales y no se
ha tenido en cuenta el posible efecto de la friccion en la
placa de crecimiento, sin embargo con este modelo se ha
podido predecir la zona donde comienza la fractura y ver
diferencias tensionales entre fémur sano y enfermo.
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RESUMEN

La fijacion de los implantes metalicos al hueso receptor mejora si se modifica la superficie bioinerte haciéndola
bioactiva. Una de las rutas para conseguir esto es aplicar un recubrimiento de vidrio bioactivo que precipite
hidroxiapatita en fluido fisiologico. En este trabajo se estudia la respuesta al contacto Hertziano (esférico), monotonico,
estatico y ciclico, de un recubrimiento bicapa bioactivo sobre Ti6Al4V. Las capas fueron obtenidas por esmaltado
mediante la inmersion secuencial en una suspension de particulas de vidrio seguida por calcinacion. La capa interna
estd compuesta de vidrio con alto contenido de SiO, (64 % p/p) para evitar agrietamiento y delaminacion por las
tensiones residuales, mientras la capa externa consiste en una matriz de vidrio con bajo contenido de SiO, (%53 p/p)
con particulas dispersas de hidroxiapatita para promover la precipitacion de nueva apatita. Durante los ensayos
monotonicos se observéd que el dafio inducido en la capa exterior, por los diferentes radios de esfera usados, consiste en
una secuencia de dos eventos de tipo fragil (grietas anillo y cono) seguidos por grietas anillo-cono secundarias, grietas
radiales y delaminacion de la capa externa. La aparicion de estos tltimos dafios fue sensible al radio de esfera utilizado.
La grieta anillo fue usada como criterio para la evaluacion comparativa de la influencia de cargas estaticas y ciclicas
sobre el agrietamiento observado en aire. Los resultados ponen de relieve la degradacion de esta capa bajo ambos tipos
de carga, siendo mas severa bajo carga ciclica, lo cual se atribuye a una mayor microfisuracion por la presencia de las
particulas de hidroxiapatita. En fluido fisiologico simulado (FFS), los criterios de dafio utilizados fueron el area
superficial dafada, el perfil de dafio y el anlisis por SEM-EDS del dafio ya que la disolucion-precipitacion irregular de
la capa externa, no permite utilizar la grieta anillo como criterio. Los resultados en FFS también mostraron la
degradacion bajo ambos tipos de carga, siendo también mas severa bajo carga ciclica debido a la microfisuracion de la
capa de apatita precipitada.

ABSTRACT

The fixation of the metallic implants to the hosting bone can be improved if the bionert surface is modified with a
bioactive material. One of the possible methods is to apply a bioactive glass coating able to precipitate hydroxyapatite
in presence of body fluid. In this work, the response to monotonic, static and cyclic Hertzian (spherical) contact of a
bioactive bilayer coating on Ti6Al4V is investigated. The layers were fabricated using an enamelling technique by
sequential dip coating in suspensions of the glass powders followed by firing. The inner layer is composed of a glass
with a high content of SiO, (64 wt%) in order to avoid cracking and delamination due to residual stress, and the outer
layer consists of a glass matrix with a low content of SiO, (53 wt%) with disperse particles of hydroxyapatite to
promote the precipitation of new apatite. The induced damages during monotonic tests with different radius of sphere
appears in a sequence of two brittle events (ring and cone cracks) followed by secondary ring-cone cracks, radial crack
and delamination of the outer layer. These later damages were sensitive to the radius of sphere used. The ring crack was
used as criteria for the comparative evaluation of the influence of static and cyclic loads in cracking in air. The results
showed the sensitivity of the outer layer to degradation under both loading conditions, being more severe for cyclic
loading which is attributed to the extended microcracking associated to the presence of the hydroxyapatite particles.
The in vitro behaviour in simulated body fluid (SBF) was evaluated by using as damage criteria the surface damaged
area, the damage profile and the SEM-EDS analysis of the damage, because the irregular surface resulting from the
dissolution-precipitation in SBF avoided to use the ring crack as criteria. The results in SBF also showed degradation
under both static and cyclic loading. Degradation was more severe under cyclic loading due to the microcracking of the
precipitated apatite layer.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Biomateriales y Biomecanica.

PALABRAS CLAVE: Hertzian contact; Contact fatigue; Implants.
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1. INTRODUCTION

Titanium and its alloys have had considerable
advantages over other metals for use in orthopaedics
and dentistry as hip stems, knee prostheses, or screws
for dental implants. Their inertness, which yields
excellent biocompatibility and nonsensitization of
tissues, as well as their mechanical properties, are the
main reasons for this application. However, the lack of
interaction between these implants and the tissue around
them, which is the reason to categorize them as bioinert
materials [1], can allow micro-movements due to the
thin capsule of fibrous tissue formed around the
implant. This can yield to interfacial failure and
loosening of the implant. Various surface treatments of
implant alloys have been developed, including
appropriately roughening [2], bonelike apatite coatings
by biomimetic methods [3] and mainly plasma spraying
of hydroxyapatite-like coatings [4]. Despite numerous
histological studies provide evidence that plasma
spraying coatings exhibit good osseointegration [5],
some of the major causes of failure of coated metal
implants coated lies in the poor adhesion of the coating
to the alloy [6].

A bioactive glass which can precipitate hydroxyapatite
in vivo, as the Bioglass® developed by Hench et al. [7],
has been used as alternative method to coat metallic
implants via enamelling, glazing, rapid immersion in
molten glass, flame-spray coating, or plasma spraying
[8]. Although excellent in vitro behaviour has been
obtained with some coatings, most of them were marred
by cracking and poor reliability at the glass/metal
interface [9] due to the stress associated with thermal
expansion mismatch with the substrate and the excess of
interfacial reaction. In a previous work it was shown the
possibility of fabricating glass coatings on Ti-based
alloys using a simple enamelling technique [10] based
on the Bioglass® composition of Hench. The coatings
with higher SiO, (>64 wt%) and partial substitution of
the original K,0O and MgO with Na,O and CaO,
respectively, were well adherent and macrocracks-free
but not bioactive. Meanwhile, coatings with lower SiO,
(i.e. 53 wt%) were bioactive but with macrocraks due to
large thermal stresses. Recently it has been shown that a
functionally graded glass coating with a surface layer
containing a mixture of a low-silica glass (53 wt%) and
synthetic hydroxyapatite particles (5 wt%), and a high
silica layer (64 wt%) in contact with the alloy promoted
both the precipitation of new apatite during tests in vitro
and good adhesion and no cracking of the coating [11].

Once in vitro behaviour has been evaluated, it is
required a study of the mechanical response of the
bilayer before consider the use of coated implants at
clinical level. However, the evaluation of intrinsic
mechanical properties of a coating is a very difficult
task by traditional methods. The Hertzian (spherical)
indentation method has inherent advantages for
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mechanical characterization of coatings because of its
simple test configuration with small specimens required
and also because its suitability for studying pure elastic
contact following the evolution of damage modes in the
transition to full plasticity [12]. Previous works have
shown that the Hertzian indentation is a powerful tool to
simulate some biomechanical loading conditions,
specifically the basic elements of occlusal [13]. It is also
well known that concentrated loads, static and cyclic, of
characteristic radius are responsible of the degradation
of ceramics once implanted by creating and propagating
cracks [14]. Therefore, the aim of this work is to
characterize the mechanical response of a bioactive
bilayer coating on Ti6Al4V to Hertzian monotonic,
static and cyclic loading in air and in simulated body
fluid (SBF). This paper is arranged in the following
sequence. A description of the coating preparation,
characterization techniques and mechanical testing is
presented in Section 2. Microstructural characterization
results are showed in Section 3.1. Damages modes
produced during a monotonic test in air are presented in
Section 3.2. The sensitivity of the first cracking in air to
static and cyclic loads is described in Section 3.3.
Degradation under static and cyclic loads in SBF is
presented in Section 3.4. Finally, the paper concludes in
Section 4 with a summary of the salient findings of this
work.

2. EXPERIMENTAL PROCEDURE
2.1 Coating fabrication
The starting glasses were prepared following a standard

procedure [10]. The compositions of the glasses are
shown in Table 1.

CTE
(10°°C™)
11.5

9.1

15.1

Sio,
52.7

64.1
45

Na,O

10.3
9.8
24.5

CaO

18.0
11.1
24.5

6P53B
6P64
Bioglass®

Table 1. Chemical compositions of the glasses (in wt%).
Bioglass® has been included for comparison purposes.
The coefficient of thermal expansion was measured
between 200°C and 400°C [11].

Bilayered coatings were fabricated by sequential dip
coating of Ti6Al4V beams (99.0% purity, 45x5x4 mm)
previously polished with diamond suspension up to 1
um particle size and cylinders (3 mm diameter and 20
mm length) with good finishing from machining. All
specimens were cleaned in ultrasonic baths of acetone
and ethanol before coating. Dip coating operation was
performed by wusing an electromechanical Instron
machine (model 1175). The first layer of high-silica
glass (6P64) was obtained by dipping in a suspension of
glass particles (13 = 2 um) in ethanol continuously
stirred. Afterwards, the first layer was dried in air at
room temperature during 2 hours and then fired in a



Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

dental furnace (Unitek Ultra-Mat) following the firing
conditions determined in a previous work [10]. During
firing, the glass particles are joined due to a sintering
process. The outer layer of low-silica glass with
dispersed particles of synthetic hydroxyapatite with a
particle size < lpum, (6P53B+5wt%HA), was obtained
also by dipping in a suspension of particles in ethanol
and over the previous 6P64 coating by following the
same conditions.

2.2 Microstructural characterization

Coating thickness was measured using optical
microscopy by observations of the cross-section. This
method was also used to observe the coating
microstructure revealed after acid etching (10 ml HNO;,
6 ml HF and 80 ml H,O). SEM and EDS analysis was
also performed on the samples surface and cross-
sections. Coating porosity was estimated by surface
image analysis. Crystallization of the coating was
evaluated by X-ray diffraction (XRD).

2.3 Hertzian contact testing

The monotonic tests were carried out with WC-Co
spheres using an electromechanical Instron machine
(model 8562) with a 1 kN load cell. The radiuses of the
spheres were 0.5, 0.8, 1.25, 1.6 and 2.5 mm, and the
load rate was 2 Ns'. The damage produced was
inspected by optical microscopy. The static loading tests
in ambient air (relative humidity ~ 40%) were
performed with the sphere of 0.8 mm by applying loads
lower than the critical one to produce the first damage
during the monotonic test. The damage produced was
inspected after a certain time by observing the contact
surface. If no ring cracking was observed, a new test
was performed in another location of the coating during
longer time. Once this damage was detected, other tests
were done with shorter contact time in order to bound
the time for ring cracking, #. This time was defined as
that for which at least three tests presented this damage,
and two tests with 5% shorter contact time for which it
did not appear. The ring cracking under cyclic loading
was evaluated by applying the same maximum loads,
Pax, and sphere as for static loading by using a servo-
hydraulic Instron machine (model 8511). The loading
was applied in sinusoidal wave-form at frequency, f =
10 Hz and with a load ratio (R = Pj/Pmax) of 0.2. The
number of cycles for ring cracking (N;) was determined
by the same methodology as before. The ring cracks
generated in all tests were analysed by SEM. Static and
cyclic tests in simulated body fluid (SBF) were
performed after 2 months of immersion in SBF at 37°C
in order to allow an homogeneous formation of
hydroxyapatite [10]. Fig. 1 shows the set-up for the
tests. Degradation under static loading in SBF was
studied by using the same electromechanical Instron
machine (model 8562) by applying loads between 15N
and 30N. The evolution of damage with the time was
analysed by the projected damaged area (PDA) criteria,
the damage profile (DP) and the SEM-EDS analysis. A
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CSM scratch tester (Revetest) was used to measure the
DP by performing a test using a diamond spherical
indenter (200 um diameter) with a constant load of 0.5
N, a scratch speed of 3 mm/min and a scratch length of
Imm. Degradation under cyclic loading was studied by

Y :

Figure 1. Set-up for static and cyclic

Hertzian test in simulated body fluid
(SBF).

using the same servo-hydraulic Instron machine (model
8500) with the same P.., and sphere used for static
loading.

3. RESULTS AND DISCUSSION
3.1 Microstructural characterization

The thickness of the bilayer coating was approximately
of 125 um, with each individual layer ranged between
50 and 75 um (Fig 2). The outer layer presents small
pores and microcracks due to trapped air and separation
between the sintered particles, respectively.
Microcracks can be also observed in the interface
between HA particles and the glass matrix due to
thermal expansion mismatch. This layer has small
crystallization products of the glass observed by XRD
and corresponding to sodium calcium phosphate,
sodium calcium silicate, and diopside. The
microstructure observed by SEM (Fig. 2) is the result of
preferential etching at the boundaries between sintered
particles. On the other hand, the inner layer presents
some large bubbles due to the oxygen associated to the
titanium silicide layer formed at the interface with the
alloy during the double firing [15]. The crystalline
phase present is the sodium calcium phosphate.

3.2 Damage sequence during Hertzian monotonic test

Fig. 3 summarizes the damages presented for each
sphere used. Ring cracking is the first damage for all the
spheres (Fig. 4a). This is due to tensile stress at the
surface which makes “runs around” a surface flaw
located close to the contact perimeter [16]. The second
damage, cone crack (Fig. 4b), is the consequence of
reaching a second critical condition in which the ring
begins to flare out into the frustum of a cone. Note that
the critical load to cone crack is nearly proportional to
the radius of sphere, P, a r, which implies that the flaws
size of the outer layer is within the Auerbach range
[17]. The fact that the ring-cone cracks are the first
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damages indicates that the induced tensile stress at the
lower surface of each layer is smaller compared with
tensile stress at the surface of the coating and too low to
induce any radial crack.

Intensity

D W w0
26

Ti6Al4V XRD patterns

Interfacial layer

Acid etching

Polished

Figure 2. Microstructure overview of the bilayer

e

Applied load, P

Radiuns of sphere (mm)

Figure 3. Map of damage sequence during Hertzian
monotonic test for various radius of sphere.

For higher applied loads, the damage route to reach the
next type of damage become sensitive to the radius of
the sphere as can be observed in Fig. 3. This is due to
the different stress field induced in the layers and the
interfaces. For small radius, biaxial tensile stress
induced at the interfaces is predominant and, therefore,
radial cracking. By contrast, large radius can induce
higher shear stress in both the inner layer and the
metallic substrate promoting delamination.

3.3 Cracking by static and cyclic Hertzian loading in
air

Fig. 5 presents the comparison between the time to ring
cracking in air under static and cyclic loading, together
with the theoretical curve of prediction of the time to
failure under cyclic loading, based on the hypothesis
that only stress corrosion cracking occurs. This curve
was plotted on the basis of the work of Evans and Fuller
[18] by assuming that failure under both cyclic and
static loading is caused by the same crack growth
mechanisms. Then, for R = 0.2, the P, range used,
and an n value of a similar glass coating, n = 30 [19],

590

we obtain that foyciic ® 10f.4.. However, from the results
shown in Fig. 5 it can be seen that, by calculating the
failure time by #.yaic = N/f, ring cracking appears at

e

Figure 4. Micrographs of damages associated to the map

of Fig. 3: a) Ring crack; b) Cone crack; c) Secondary
cone cracks, delamination and radial crack of the outer
layer; d) Radial crack through both layers. » = 0.8 mm.

shorter times than under static loading. Then, the results
show the existence of a cyclic fatigue effect. This
implies mechanisms which are different from those
which act under static loading. By looking in detail to
the ring crack produced under static loading (Fig. 6a), it
can be appreciated that the crack is sharp which is
typical of stress-corrosion crack in glasses. By contrast,
Fig. 6b shows that the cyclic ring crack is tortuous with
debris between the crack wakes. This debris indicates
the presence of a microcracked damaged zone [20]
which is the consequence of the microfracture at the
borders of the sintered particles. In a previous work,
this mechanism was also observed in the inner layer,
6P64 [21], and microcraking shielding degradation was
proposed to be the fundamental mechanism for cyclic
fatigue. In the case of this outer layer, the microcracks
present are more evident than in the 6P64 due to
additional residual stress induced by the presence of the
HA particles. The effect of the residual stress is
reflected in the microcracks in the glass matrix (Fig. 6¢)
as well as in the borders between the matrix and the HA
particles (Fig. 6d). The former are the result of the
higher thermal expansion of the composite 6P53B+5HA
with respect to that of 6P53B (11.5 x 10 °C™ [11]),
which is too high compared with that of Ti6AI4V (9.4 x
10 °C™). The second ones are the consequence of the
residual stress in the interface between the HA particles
and the glass matrix [11].

3.4 Degradation by Hertzian static and cyclic loading
in Simulated Body Fluid (SBF)

Fig. 7 shows the bilayer coating after 2 months in
Simulated Body Fluid (SBF) and just before starts the
static and cyclic tests. From the top view, it is observed
the apatite layer, consisted of nanosized hydroxyapatite
crystals (50-100 nm) with flake-like morphology. The
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SEM-EDS analysis of the cross-section shows the
apatite layer and three other regions: a) the 6P64 layer
(~50 pum); b) the remaining 6P53B+5HA (~40 um); c) a
Si- rich layer (~20 pm); and d) the precipitated apatite
(~20 pm).
50 1 1 L L L
45 4 [ static loading

40 4 O Cyclic loading
35 A\ i prediction for cyelic loading

304
YA\
25 -

204

Maximum load, P, ,x, (N)

1:)3 1:)‘
Time to ring cracking, #, (s)
Figure 5. Comparison of times to ring cracking
under static and cyclic loading in air.

The morphology observed of the HCA layer and the
presence of the Si-rich layer are typical of the
precipitation process described by Hench et al. [7]. Note
that both the apatite and the remaining outer layer are
visibly cracked. In the apatite, this is due to
dehydration, meanwhile, in the outer layer is due to a
stress-corrosion cracking, because of tensile thermal
stress.

Figure 6. SEM micrographs of a detail of the ring cracks
under static and cyclic loading in air, a) and b); and of the
microcracks in the glass matrix and in the interface
glass/HA, c) and d).

Fig. 8 presents the 3D correlations to the experimental
data of projected damaged area (PDA) for static and
cyclic loads, for a range of contact times. It is clear that
both kinds of loading produce larger degradation as
compared with monotonic loading. In addition, the plot
of Fig. 8 shows that degradation under cyclic loading is
more severe than under static loading. The analysis of
damages (Fig. 9) suggests that this higher degradation is
due to microcraks present in both the precipitated
apatite layer and the remaining outer layer. During the
first contact, the collapse of the outer apatite layer is the
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same under both loading conditions due to the
morphology and the low fracture toughness of this layer
avoiding any option to form a ring crack. However, for
increasing cycles, the presence of microcraks promotes
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Figure 7. Microstructure of the bilayer coating after 2
motnhs in SBF: a) General top view of the HCA layer; b)
Detail of the HCA layer showing an agglomerate of the
nanosized flake-like crystals; ¢) SEM-EDS analysis of the

a quasi-plastic damage due to shear stress induced
between the wakes of the microcraks [22]. This effect is
enhanced by the presence of SBF. On the other hand,
the damage under static loading is only due to stress-
corrosion cracking. Note that, the cyclic loading not
only produces a larger PDA, but also the centre of the
damaged is more cracked (Fig. 9d) and the penetration
depth is larger (Fig. 9f). In concordance with the
maximum penetration depth observed in Fig. 9, the EDS
of the centre of damage always showed a remaining
apatite layer.
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Figure 8. 3D correlations to experimental data of
projected damaged area (PDA) in SBF.
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Figure 9. Analysis of damage in SBF under static and cyclic

loads for Pp.x =20 N and ¢z, = 40000 s: a) and b) OM top

views; ¢) and d) SEM detail of the centre of damage; e) and

f) DP.

4. CONCLUSIONS

From the results of the response to Hertzian contact of a
bioactive bilayer coating on Ti6Al4V, the following
conclusions can be drawn:

1.

The damage under Hertzian monotonic tests begins
by a ring crack which becomes a cone crack for a
load slightly higher. This behaviour is coincident
with the response of a brittle monolith. Further
routes of damage were sensitive to the radius of the
sphere and the associated stress induced in both the
interfaces and bulk of the layers.

Comparison between static and cyclic tests revealed
a cyclic fatigue effect. Microcracks, mostly due to
the HA particles, induce shielding whose
degradation under cyclic loading is the mechanism
responsible for cyclic fatigue.

Static and cyclic tests in SBF showed degradation
under both kinds of loading. Degradation under
static loading was attributed exclusively to stress-
corrosion cracking of microcracks. The degradation
under cyclic loading was more severe because,
besides the same stress-corrosion effect, there is
degradation associated to a quasi-plastic damage due
to microcracks. A remaining apatite layer was
always present after both kinds of tests, especially
after static loading. This is a determinant factor for
the further biomedical application
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RESUMEN

Se ha analizado la influencia de la radiacion ultravioleta con una longitud de onda de 254 nm sobre la seda de arafia
bajo dos condiciones de alineamiento molecular inicial: hilado forzoso (FS) y méaxima supercontraccion (MS). Se ha
encontrado que la radiacion ultravioleta disminuye la tension de rotura y la deformacion de rotura sin modificar el
aspecto general de la curva tension-deformacion. Se ha aprovechado la radiacion UV para introducir dafio local en las
fibras con objeto de realizar un analisis fractografico sistematico. Las superficies de fractura son esencialmente planas,
si bien se observan mayores irregularidades en las muestras irradiadas por debajo de cuatro horas. Las superficies de
fractura encontradas son compatibles con la microestructura del material segiin se observa mediante microscopia de
fuerzas atomicas.

ABSTRACT

The influence of ultraviolet radiation with 254 nm wavelength has been analysed on spider silk fibers with two degrees
of molecular alignment: forcibly silked (FS) and maximum supercontracted (MS). It has been found that exposure to
ultraviolet radiation decreases the tensile strength and the deformation at breaking of the fibers, but it leaves unchanged
the overall aspect of the stress-strain curve. UV radiation has been used to induce local damage in the fibers in order to
perform a systematic fractographic analysis. Fracture surfaces are basically flat, although some rough features are
observed in samples exposed less than 4 hours to UV radiation. The details of the fracture surfaces correlate well with
the microstructure of spider silk as observed with an atomic force microscope.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Biomateriales y Biomecanica

PALABRAS CLAVE: Seda de arafa, fractografia, microestructura

1. INTRODUCCION Las propias caracteristicas de la seda de arafia hacen
que la realizacion de un analisis fractografico detallado
La evolucion de las sedas de arafia a lo largo de mas de resulte extremadamente complicada. La pequefia
400 millones de afios ha dado como resultado una seccion transversal de los hilos, unido a la gran
familia de fibras con un amplio rango de propiedades y cantidad de energia mecéanica que pueden almacenar
aplicaciones [1]. Entre todas las sedas que puede hace practicamente imposible recuperar las superficies
producir una arafa destaca especialmente la de la de fractura obtenidas a partir de un ensayo de traccion
glandula ampollacea mayor o seda MAS. Esta seda se hasta rotura. Como consecuencia de estas dificultades
emplea en la construccion de la estructura de la tela de el numero de trabajos dedicados al comportamiento a
arafia y como hilo de seguridad que mantiene a la arafia fractura de la seda es muy reducido [6], no habiendo
unida a la superficie sobre la que se desplaza. El sido posible en ningun caso disponer simultaneamente
cumplimiento de ambas funciones depende de la de la superficie de fractura y de la correspondiente
excepcional capacidad para absorber y disipar energia curva tension-deformacion.

mecanica que muestra el hilo MAS [2,3].
De acuerdo con la discusion previa, el desarrollo de un

Pese a sus excepcionales propiedades mecanicas procedimiento que permita la recuperacion de las
existen indicios, tales como su bajo modulo de Weibull superficies de fractura tras el ensayo es una condicion
[4], que sugieren que la seda de arafia puede ser un previa al andlisis fractografico de la seda. Dicha
material extremadamente sensible a la presencia de recuperacion es en principio posible si se identifica con
defectos. Dicha sensibilidad no es demasiado precisiéon la region de la fibra por donde se va a
problematica en el material natural debido a su producir la rotura. En ese caso es posible marcar
pequefio didmetro del orden de 3 pm, pero puede mediante algin adhesivo la fibra a ambos lados de
representar un problema esencial de las fibras dicha region y recuperar ambos fragmentos de hilo con
artificiales inspiradas en la seda de arafia [5]. las  superficies de fractura tras el ensayo.

Desgraciadamente, la pequefia seccion transversal de la
seda hace imposible el empleo de las técnicas usuales
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de dafno mecanico, esto es, la introduccion de entallas
en el material.

En este contexto, el empleo de la luz ultravioleta ofrece
la posibilidad de introducir un dafio localizado en el
material. La influencia de la luz ultravioleta en la
degradacion de las propiedades de la seda de gusano es
un fenémeno bien conocido [7]. Dicha degradacion se
ha relacionado habitualmente con la reduccion en el
peso molecular de las proteinas que componen la seda.

El objetivo de este trabajo ha sido la caracterizacion de
la influencia que la radiacion ultravioleta ejerce sobre
las propiedades mecanicas de la arafia. Los resultados
obtenidos han permitido la realizacion del primer
analisis fractografico de la seda de arafia en el que se
combinan fractografias con las curvas tension-
deformacion de las fibras hasta rotura. Los resultados
sugieren que la seda de arafia es un material
extremadamente sensible a defectos.

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

La seda de arafia utilizada en este estudio se extrajo
mediante la técnica de hilado forzoso de un individuo
de la especie Argiope trifasciata (Argiopidae). El
procedimiento de hilado forzoso ha sido descrito en
detalle con anterioridad [8]. Brevemente, la arafia se
inmoviliza en una bolsa de plastico que se fija con
alfileres sobre una superficie de poliuretano expandido.
La bolsa se perfora para permitir el acceso a las
hilanderas, de las que se obtiene el primer tramo de
seda. La seda se fija sobre un cilindro y la extraccion
se consigue mediante un movimiento de rotacion del
cilindro combinado con un movimiento de traslacion a
lo largo de su eje Con este procedimiento se ha
extraido seda a una velocidad de 2 cm/s. Este
procedimiento permite obtener en un solo proceso de
hilado hasta 6 metros de hilo de propiedades
reproducibles, lo que permite identificar el efecto de la
irradiacion UV mediante la comparacion de los
resultados obtenidos a partir de muestras irradiadas y
de muestras control sin irradiar.

Para determinar la influencia del alineamiento
molecular en los resultados también se han irradiado
muestras previamente supercontraidas. La
supercontraccion  [9] se caracteriza por una
disminucién de mas del 50 % de la longitud inicial de
fibras de seda de arafia sumergidas en agua con al
menos un extremo libre. Ademas, dicha reduccion va
acompafiada por un cambio del comportamiento
mecanico de las fibras, que pasa a ser tipico de un
elastomero [10]. Se ha encontrado que dicho
comportamiento estd relacionado con un cambio
conformacional de las proteinas de la seda que pasan
de un estado de mdximo estiramiento en los hilos
obtenidos mediante hilado forzoso (FS) a otro de
maximo enrollamiento, denominado de maxima
supercontraccion (MS) [11].

594

Antes de proceder a su irradiacién y posterior ensayo,
los hilos de seda se montan sobre bastidores de carton
perforados. La longitud base utilizada ha sido L,= 20
mm. La irradiacion se ha realizado con una lampara
ultravioleta Vilver Lourmat 215 LC de 15 W a una
longitud de onda de A=254 nm. La distancia entre la
lampara y los hilos fue de 35 mm.

Las curvas fuerza-desplazamiento de las probetas
control e irradiadas se obtuvieron a partir de ensayos
de traccién en una mdaquina Instron 4411 a una
velocidad de deformacién de 0.0002 s. La fuerza
sobre el hilo se midi6 con una balanza AND 1200 G
(resolucion + 10 mg). Como medida del
desplazamiento se utilizé6 el desplazamiento del
bastidor de la maquina, ya que se ha estimado que la
flexibilidad del hilo es unas 1000 veces mayor que la
del resto del dispositivo [12].

Aproximadamente la mitad de las superficies de
fractura de las muestra ensayadas pudo ser recuperada.
Las muestras fueron metalizadas con Au y observadas
en un microscopio electrénico de barrido JEOL 6300
para medir la seccién transversal del hilo (condiciones
de observacién: V=10 kV, 1=0.6 nA).

Las curvas fuerza-desplazamiento se convirtieron en
curvas tensiéon verdadera-deformacion verdadera
mediante el uso de las correspondientes secciones
transversales y bajo la condicién de que el volumen de
las fibras se mantiene constante durante el ensayo [13].

1200 1200

IRRADIACION UV (A =254 nm)

CONTROL
HILADO FORZOSO (FS) Iz

1000 ; 1000
p1h

800 800

600 600

TENSION (MPa)

400 400

200 200

0.10

0.15
DEFORMACION

0.20 0.25 0.30

Figura 1. Curvas tension verdadera-deformacion
verdadera de hilos FS sometidos a irradiacion con luz
ultravioleta a diferentes tiempos.



Anales de Mecanica de la Fractura Vol. II (2006)

3. RESULTADOS Y DISCUSION

3.1. Ensayos de traccion.

La Figura 1 muestra el efecto de la irradiacion con luz
ultravioleta sobre las propiedades mecanicas de hilos
obtenidos mediante hilado forzoso (FS). Se observa
como se produce una disminucion de la tension de
rotura y de la deformacion de rotura, sin que varie el
aspecto general de la curva.

Un efecto similar caracterizado por una disminucion de
la tension y de la deformacion a rotura, sin apreciarse
alteraciones importantes en el aspecto general de la
curva se observa también en la evolucion de muestras
sometidas a maxima supercontraccion e irradiadas a
tiempos variables (Figura 2).

1000 1000

CONTROL

IRRADIACION UV (A =254 nm)
MAX. SUPERCONTRACCION (MS)

800

800

7600

TENSION (MPa)

400

200

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
DEFORMACION

Figura 2. Curvas tension verdadera-deformacion
verdadera de hilos MS sometidos a irradiacion con luz
ultravioleta a diferentes tiempos.

La Figura 3 compara las tensiones de rotura verdaderas
de los hilos tanto FS como MS sometidos a irradiacion.
La distribucion de las tensiones de rotura para ambos
tipos de hilos sugiere que en ambos casos en
mecanismo de rotura puede ser similar, siendo
independiente del grado de alineamiento molecular
inicial.

Es importante sefialar la importancia del uso de las
tensiones verdaderas, ya que la tension ingenieril da
lugar a falsas discrepancias debido a la diferencia de
seccion transversal inicial. En efecto, se ha demostrado
que el proceso de supercontraccidon mantiene el
volumen constante [14], por lo que si se supone una
disminucion de la longitud del hilo FS del 50% al pasar
a hilo MS, la seccidn transversal del hilo MS sera el
doble que la correspondiente seccidon transversal del
hilo FS.
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Figura 3. Comparacion de la tension de rotura
verdadera de muestras FS y MS sometidas a diferentes
tiempos de irradiacién UV.

El mecanismo generalmente aceptado por el que la
radiacion ultravioleta induce la disminucion en la
tension de rotura de las fibras supone la rotura de
enlaces covalentes en las proteinas [7]. Sin embargo,
los autores han encontrado a lo largo de la realizacion
del presente estudio que las fibras irradiadas con luz
UV incluso durante los periodos mas cortos resultan
insolubles, tanto en los disolventes usuales de la seda
de arafia (hexaisofluoropropanol [15] y LiBr 9 M a 60
°C [16]), como en otros tampones usuales en la
disolucion de proteinas (PBS y urea). A partir de estos
resultados se ha concluido que el efecto de Ia
irradiacion con luz UV de 254 nm de longitud de onda
debe ser la formacion de entrecruzamientos entre las
diferentes proteinas de la seda.

En cualquier caso, tanto la rotura de enlaces covalentes
como la creacion de entrecruzamientos induciria la
modificacion del peso molecular de las proteinas.
Dicha modificaciéon suele ir acompafiada de una
modificacion del aspecto general de las curvas tension-
deformacion en otros polimeros [17].
Consecuentemente, resulta intrigante que pese a la
reduccion observada en la tension y en la deformacion
a rotura, no se vean alteradas el resto de las
caracteristicas de la curva. Se puede sugerir que el
elevado peso molecular de las proteinas de la seda hace
que un pequefio nimero de entrecruzamientos pueda
resultar suficiente para unir de manera covalente toda
la fibra.

3.2. Analisis fractogrdfico.

La introduccion local de dafio que se manifiesta en la
reduccion de la tension de rotura y de la deformacion a
rotura sin que se modifique el aspecto general de la
curva permite que la irradiacion UV pueda
aprovecharse para realizar un analisis fractografico
sistematico de la seda de arafa (Figura 4).
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Figura 4.Superficies de fractura y curvas tension verdadera-deformacion verdadera obtenidas a partir de ensayos de
traccion sobre fibras FS sometidas a diferentes tiempos de irradiacion. Todas las imagenes estan tomadas a los mismos
aumentos.
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De acuerdo con la discusion previa, todas las curvas
representadas en la Figura 4 muestran un aspecto
general similar, si bien la tension de rotura y la
deformacion de rotura disminuyen al aumentar el
tiempo de irradiacion. Pese a esta similitud de las curvas
se observa un cambio en el aspecto de las superficies de
fractura.

Las superficies de fractura de las fibras irradiadas un
tiempo inferior a 4 horas muestran abundantes
irregularidades, con motivos que sobresalen del plano
medio de la superficie de fractura. A diferencia de este
comportamiento, las muestras irradiadas por encima de
4 horas presentan una superficie de fractura
esencialmente plana. En estas muestras se aprecia
claramente que la superficie de fractura estd formada
por una agrupacion de pequefio globulos.

Resulta significativo que en ningin caso se observa
ningun detalle que se pueda relacionar con la presencia
de nanofibrillas en la microestructura de la seda.
Precisamente para comprobar la consistencia de las
superficies de fractura encontradas con la
microestructura de la seda se ha realizado un analisis
mediante microscopia de fuerzas atomicas de secciones
transversales de hilos FS.

3.3. Analisis microestructural.

Con objeto de comprobar la consistencia de los
resultados obtenidos en el analisis fractografico se ha
realizado un estudio mediante microscopia de fuerzas
atomicas (AFM) sobre cortes transversales de fibras
obtenidas mediante hilado forzoso. Las caracteristica
microestructurales esenciales se presentan en la Figura

Figura 5. Imagen de microscopia de fuerzas atomicas de
un corte transversal en un hilo obtenido mediante hilado
forzoso.

En la Figura 5 se observa una microestructura globular
que es consistente con los detalles que se observan en
las superficies de fractura, especialmente en las
muestras irradiadas 8 horas y 12 horas. A partir de las
fractografias se ha estimado que el tamafio de los
globulos es inferior a 100 nm. Este resultado es
coherente con el tamafio medio de los globulos medido
mediante AFM, habiéndose encontrado un valor de 30
nm.

4. CONCLUSIONES

El principal efecto de la luz ultravioleta tanto sobre las
muestras FS como MS es la disminucion de la tension
de rotura y de la deformacion de rotura, sin alterar el
aspecto general de la curva.

El empleo de tensiones verdaderas en lugar de
ingenieriles ha permitido comprobar que la rotura de
fibras FS y MS se produce para tensiones similares,
indicando que el mecanismo de dafio es independiente
del estado inicial de alineamiento de las probetas.

Se ha aprovechado el efecto de la radiacion ultravioleta
sobre la seda de arafia para introducir dafio local
controlado en fibras de seda. Mediante el empleo de
esta técnica se han podido recuperar por primera vez
superficies de fractura de hilos de seda de los que se
conoce su curva tension-deformacion hasta rotura.

El analisis fractografico muestra un cambio en las
caracteristicas de las superficies de fractura dependiente
del tiempo de irradiacion. Muestras irradiadas por
debajo de 4 horas muestran una superficie de fractura
relativamente irregular. Muestras irradiadas a partir de 8
horas presentan una superficie de fractura plana con un
aspecto granular. Dicha superficie de fractura es
compatible con la microestructura de la seda de arafia
observada mediante microscopia de fuerzas atomicas.
En ningun caso se han observado detalles compatibles
con una estructura nanofibrilar de la seda de araiia.
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RESUMEN

El objetivo de este trabajo es el desarrollo de un modelo que permita la simulacién desde una perspectiva macroscopica
de dos de los procesos caracteristicos que tienen lugar en interfaces vivas de implantes dseos: aflojamiento (dafio) y
unién (osteointegracion). Este modelo reproduce el comportamiento mecanico de la interfaz, consistente en una ley de
comportamiento inicialmente lineal hasta un valor maximo de resistencia, seguido de un ablandamiento exponencial. El
modelo se basa en una extension de la Mecénica del Dafio Continuo, de modo que el estado mecanico de la interfaz
queda determinado a partir de una variable interna escalar, o, que denominamos grado de union. Esta formulacion ha
sido aplicada a la simulacion del proceso de osteointegracion en una protesis de cadera no cementada Zweymiiller,
obteniéndose resultados similares a lo observado en la practica clinica. Ademas, se ha realizado un andlisis de
sensibilidad, estudiando la influencia de la actividad del paciente, el acabado superficial de la protesis y las propiedades
mecanicas de la interfaz.

ABSTRACT

The main purpose of this work is to develop a computational model for living interfaces in bone implants. The model is
able to reproduce the evolutive behaviour of bony interfaces: deterioration and bone ingrowth. We have assumed for a
completely osseointegrated interface an initial linear behaviour followed by an exponential decay. We state that the
evolution of the internal variables that account for the interface bond state may be formulated following the principles
of Continuum Damage Mechanics with a special feature: contrary to standard damage mechanics, the variation of the
internal variable may be negative to allow for the interface to osseointegrate. Within the present study, same geometry
femoral components of total hip non-cemented arthroplasties composed of three different materials have been analyzed
by means of 3D computational finite element analysis (FEA). Change of bone ingrowth pattern depending on the stem
stiffness has been studied, obtaining similar results to the clinical practise. Moreover, a sensitivity analysis has been
performed studying the influence of patient activity, stem surface finish and mechanical properties of the interface.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Biomateriales o Biomecénica

PALABRAS CLAVE: Osteointegracion, Interfaces Oseas, Mecanica del Dafio.

1. INTRODUCCION 2. MATERIAL Y METODOS
A pesar de la elevada tasa de éxito, todavia se El comportamiento mecénico de la interfaz se basa en
encuentran en la practica clinica bastantes casos de la Mecénica del Dafio Continuo. La simulacion de la
fallos de implantes 6seos. Existen discrepancias acerca interfaz en un modelo de elementos finitos se realiza
de los factores que determinan el fallo del implante, mediante la incorporaciéon de una capa delgada de
diferenciandose habitualmente entre factores bioldgicos, elementos que une las dos superficies, cuyo
como infecciones debidas a la presencia de particulas comportamiento se establece en funcion de los
mecanicas originadas por desgaste (osteolisis), y esfuerzos y desplazamientos relativos entre las caras
factores mecanicos, donde no sélo se tiene en cuenta la opuestas de la interfaz. En cada elemento se define un
carga estatica soportada por la interfaz, sino también el sistema de referencia local considerando el eje X como
efecto de fatiga. En las protesis de cadera no la direccion normal a la interfaz y los ejes Y y Z como
cementadas, la interfaz hueso-protesis es una de las direcciones tangenciales. Sin embargo, dado que las
regiones vulnerables que mas afectan a la vida de la interfaces presentan el mismo comportamiento en
fijacion. En este trabajo se va a proponer un modelo que cualquier direccion tangencial, se puede trabajar
permita la simulacioén acoplada de los procesos de dafio directamente en funcién de las componentes normal y
y osteointegracion que tienen lugar en la interfaz hueso- tangencial de las tensiones y los desplazamientos
protesis. relativos de la interfaz, considerando el eje 1 como

direccion normal y el 2 como tangencial.
Siguiendo estudios experimentales [1], hemos supuesto
un comportamiento mecdnico de la interfaz
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osteointegrada inicialmente lineal, seguido de un
ablandamiento exponencial (ver Figuras 1 y 2). Por lo
tanto, se define la relacidn constitutiva entre los
esfuerzos ¢, y los desplazamientos relativos en la
interfaz d; en cada direccion i como:

K0i5i Si 5[ < 50[
t; =44,e%% +C, si 6y <6, <68, i=12 (1)
0 Si 6; 206,

donde K, representa la rigidez lineal maxima, Jy el
maximo desplazamiento relativo en la zona lineal y
A>0, B>0 y C>0 son constantes que dependen de las
propiedades especificas de la interfaz completamente
osteointegrada. Estos cuatro pardmetros pueden
definirse en términos de cuatro propiedades mecénicas:
Ky;, 0. (maximo desplazamiento relativo), G,; (energia
critica de fallo) y #,; (resistencia de la interfaz).

En direccion tangencial el comportamiento es simétrico
(Figura 2). Por el contrario, en direccién normal existe
diferente comportamiento a traccidbn y compresion,
puesto que a compresion la interfaz no se dafia,
manteniendo, por lo tanto, intacta su rigidez (Figura 1).
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Figura 1. Modelo constitutivo: direccion normal.
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Figura 2. Modelo constitutivo: direccion tangencial.
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Figura 3. Variacion de la rigidez.

El estado mecanico de la interfaz queda determinado
mediante una variable interna en cada direccion i que
denominamos grado de union a;. El grado de union esta

normalizado entre 0 y 1, correspondiendo o=0 con una
interfaz totalmente suelta y o=1 con una interfaz
completamente osteointegrada. Se define el grado de
uniéon como

K.
a;=——i=12 (2)

0i
donde K; es la rigidez lineal inicial actual, que puede
escribirse en funcion de 5, (ver Figura 3) como:

p 45) 4 ac
A T

1 1

i=12 (3)

Introduciendo la ecuacion (3) en la ecuacion (2) se
obtiene

a;

AP0 e s,
4 T o i=12 (4)
é‘i Aie 170i +Ci
Y haciendo uso de las funciones

Ny

5 A%
R
. _@_1
72—502

que tienen en cuenta el diferente comportamiento en
direccion normal y tangencial, se llega finalmente a la
siguiente expresion para el nivel de union:

_ }7131501 C
o =maxlo,—— 12 Gl (6
1+7; 1+7; Lo;

Hasta ahora se han definido dos grados de unién
direccionales independientes o;. Sin embargo, en este
trabajo se considera que los procesos de carga en una
determinada direccion influyen en las propiedades de la
interfaz en ambas direcciones. En consecuencia,
proponemos un unico nivel de uniéon global o que se
obtiene a partir de los grados de union direccionales a;
anteriormente definidos. Se propone un criterio sencillo
consistente en identificar el grado de unién global con
el minimo de los grados de unién direccionales:
a=mina; (7)
1

A continuacion se define la energia libre de la interfaz
en funcion de los desplazamientos relativos & = (5,5, )

y el grado de unién a = (&, @) como:

v(6.0)=[1-(1-a)C]Ks-5 (8)

donde K:diag[KO[], I es la matriz identidad y la
matriz C se define como

C{h(ﬁl) o} ©)

0 1
Diferenciando y se obtiene la relacion entre las
variables termodinamicamente asociadas al

desplazamiento relativo & y al grado de unioén a:
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t=dgy =[1-(1-a)C]Ks
1
Eh(é‘l )K 0167

1 2
—K 40
K00

10
Yod .y (10)

De un modo analogo a la teoria de la Plasticidad,
escogemos a la variable Y como estimulo que controla
la evolucion de la variable interna o. Es preciso
establecer el criterio de dafio/osteointegracion, es decir,
el dominio del estimulo Y para el cual el grado de union
o permanece constante, tanto para dafio (02 < O), como

para osteointegracion (d > 0) . Se proponen los
siguientes criterios:

g;)Sl :Y[[)S[_Yi<0 121,2
an

flaﬁa _ Yz

i -, i=12

ci
ci

El criterio de osteointegracion escogido es equivalente a

afirmar que la osteointegracion sélo tiene lugar cuando

el valor del desplazamiento relativo J; en la interfaz

permanece por debajo de un umbral 57, donde

ost
ost __ i
0" = |—/—
0i
En este trabajo se ha utilizado un valor conservador de
Y}ost

1

i=12 (12)

30 um y, a partir de él se ha calculado

El criterio de dafio depende de 