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EDITORIAL

Después de cuatro afios el Grupo Espafiol de Fractura vuelve a celebrar su reunién
anual en Siglenza, donde inicié6 su singladura en 1984 y celebré sus tres primeros
encuentros. Las reuniones anuales ofrecen una buena ocasién para exponer y comentar
los trabajos en curso, para intercambiar opiniones y, en definitiva, para conocernos
mejor cuantos utilizamos esta nueva herramienta que es la Mecanica de la Fractura.

Las comunicaciones se han estructurado teniendo en cuenta los materiales estudiados
(1 Materiales Metélicos. 2 Materiales no Metalicos) y las técnicas utilizadas
(3 Técnicas Experimentales y 4 Métodos Numéricos). Los trabajos mas relacionados
con las aplicaciones de la Mecanica de la Fractura se han agrupado en un capitulo
distinto, siguiendo las recomendaciones del International Congress of Fracture (ICF),
en un intento de mostrar a la comunidad cientifica las ventajas de esta disciplina.

Los editores desean expresar su agradecimiento a todos los participantes, sin cuya
cooperacion no hubiera sido posible 1a publicaciéon de estos Anales.

Siglienza, Marzo de 1990.

Manuel Elices Calafat
Manuel Fuentes Pérez
Carlos Navarro Ugena
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RESISTENCIA A LA FRACTURA EN FLEXION DE UN ACERO DE HERRAMIENTAS T15
SINTERIZADO EN VACIO

Martinez, V., Palma, R.H., Rodriguez, J.M. y Urcola, J.J.

CEIT (Centro de Estudios e Investigaciones Técnicas de Guiplzcoa (CEIT), Paseo de
Manuel Lardizabal, 15. 20009 SAN SEBASTIAN

Se resumen los resultados de dureza, modulo de young, resistencia a flexién junto con los con~
tenidos de austenita residual de un acero rapido de herramientas T15 sinterizado en vacio. Tras los
tratamientos térmicos de austenizacion, temple y revenido se consiguié una gama de durezas que va-
riaba desde 900 HV10 (para un 207 de austenita residual) hasta 994 HV10 (para un 47% de austenita re
sidual) con revenidos triples a 525 y 5852C respectivamente. El modulo de young aumentaba desde 187
GPa para bajas durezas, hasta 200 GPa para elevadas durezas. La resistencia a la fractura por flexién
variaba enter 0,91 y 1,3 GPa. Los nucleos de iniciacidn de la fractura fueron poros residuales en to
dos los casos analizados, localizados en la superficie sometida a traccion o muy cercanos a ella.
También en la superficie de tension tractiva maxima se observaron numerosas microgrietas que se ori
ginaron en carburos de gran tamafio del tipo MC (de 7 a 10 um) o en poros residuales. Se ha encontra
do también una aceptable concordancia entre los tamafios de defectos iniciadores de la fractura y los
tamafios estimados a partir de la resistencia a flexion y el factor critico de intensidad de tensio-
nes Kye.

Hardness, Young's modulus and bend strength were measured in a vacuum sintered T15 high speed
steel. After different heat treatments the hardness was in the range 900-994 HV1O0 for 47 and 207 re
tained austenite obtained by triple temperings at 525 and 5852 respectively. Young's modulus increa
sed from 187 to 200 GPa with hardness and the four point bend strength was between 0.91 and 1.3 GPa.
Fracture initiation was always from residual porosity located at or nearby the surface of maximum
tension stress. There was reasonable agreement between the size of these flaws and those estimated
by critical flaw analysis using linear fracture mechanics. At the maximum tension stress surface se
veral microcracks have also found, created at massive carbides type MC (7 to 101 m) or micropores,
but none of them was found to become a critical flaw.

1.- INTRODUCCION

La resistencia a la fractura en flexién
y la tenacidad a la fractura de aceros rapidos
de herramientas sinterizados (M2[1], Té6[2],

de los mismos. Como se ha comentado en
diversas ocasiones, los aceros rdpidos estdn
despertando interés en aplicaciones como
T42[3]) han sido el objeto de recientes in- rodamientos en las que se requiere una
vestigaciones. Con objeto de relacionar los adecuada tenacidad y resistencia a la frac-
nicleos iniciadores de fractura con aspectos tura, de ahi la importaancia de estudiar las
microstructurales, se han investigado también
las microstructuras de los mismos, en parti-
cular la porosidad y los carburos. La presen-

caracteristicas de tenacidad [4 y 5] y el
papel de los diversos defectos en el proceso
de fractura de los mismos. En el presente

cia de poros de gran tamafio, 50 um, es una de
las caracteristicas que puede distinguir los
aceros sinterizados de convencionales de fu-
sién y forja, en los que en cambio se pueden
encontrar largas cadenas de carburos. Tanto
las cavidades como las cadenas de carburos no
parecen afectar fundamentalmente a las propie-
dades de corte de estos aceros, pero si y de
forma notable a la resistencia a la fractura

trabajo se analiza mediante el ensayo de
flexién en cuatro puntos la resistencia a la
fractura (ruptura transversal) de muestras de
acero rdpido de herramientas T15 sinterizadas
en vacio. Se han determinado también el tamatio
y la forma de los defectos iniciadores de la
fractura y comparado con los que se deducen a
partir de la resistencia a la rotura y la
tenacidad a la fractura.



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA VOL.7  (19%0)

2.- PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

Los polvos utilizados en este trabajo
fueron fabricados por Powdrex Ltd.(England),
atomizados en agua y posteriormente recocidos.
El andlisis quimico de los polvos se muestra
en la Tabla 1. Estos polvos tras ser mezclados
durante 2 horas con una adicién de 0.2% en
peso de grafito de alta pureza se compactaron
uniaxialmente en un matriz de 54x8x8 mm,
aplicdndose una presién de 500 MPa y utili-
zando estearato de cinc como lubricante en las
paredes de la matriz y el punzén. La sinteri-
zacién se llevé a cabo en un horno Lindberg de
6 calefactores de carburo de silicio que al-
canza temperaturas hasta 1500 °C. Como cémara
de horno se utilizé un tubo metdlico de acero
inoxidable refractario, de modo que permitiera
ser removido 6 colocado en el momento oportunoc
en el interior del horno. El tubo conteniendo
la muestra era sometido a un vacio previo de
107 bars condicién necesaria para introducirlo
en el horno, el cual ya estaba a la tempera-
tura de trabajo. Durante la etapa de calenta-
miento el vacio disminuia a ~10"3 bars, para
luego subir a un vacio de ~2x1075 bars.
Terminado el tiempo de sinterizacién, el tubo
conteniendo muestras, era enfriado en aire,
obteniéndose una velocidad de enfriamiento de
~250 °C/min hasta 800 °C.

TABLA 1.- Andlisis guimicos de los polvos.

C Cr Co Mn Mo =V W 0, (ppm)
1.64 4.37 4.99 0.24 0.56 4.70 12.24 794

Las probetas fueron austenizadas durante
3 minutos a 1210 °C, templadas en aceite y
revenidas tres veces a 525, 550, y 585 °C;
posteriormente se rectificaron a barras de 5.5
x 6 mm de seccidén y 46 mm de longitud, que se
ensayaron en un dispositivoe de flexién en
cuatro puntos con los rodilleos exteriores
separados 40 mm y los interiores 8 mm. La
flecha se midié con un dispositivo LVDT. Las
superficies de fractura se analizaron en un
microscopio electrénico de barrido.

3.~ RESULTADOS Y DISCUSION

Las densidades geométricas medidas en
las probetas mecanizadas, que se ensayaron en
flexién en cuatro puntos, fueron en todos los
casos superiores al 99% de la densidad teé-
rica. Los tamafos de granoc austeniticos
medidos en la condicién de temple y revenido
fueron de 13.5 pm. El tamafio promedio de los
carburos masivos (MC) fue inferior a 4 pum.
Estos resultados que son similares a los en-
contrados en aceros rapidos sinterizados en
vacio [1,2,3] difieren sin embargo de los en-
contrados en los aceros sinterizados en gas,
en los que los carburos masivos son del tipo

M,C y los carburos MC se transforman en car-
bonitruros de tamario muy fino, MX.

En la Fig. 1 se muestran tres micro-
grafias tipicas de las muestras templadas
desde 1210°C y revenidas tres veces a las
temperaturas de 525, 550 y 585°C respec-
tivamente. Se puede observar en las mismas los
carburos masivos MC y algunos mds brillantes
MgC. La estructura martensitica es muy clara en
todas ellas, observdndose en la revenida a 525
°C una proporcién algo superior de zonas
blancas de austenita residual y también se
puede apreciar el efecto de un ligero sobre-
revenido en la tratada a 585°C.

Fig. 1.- Efecto de la temperatura de revenido
sobre la microestructura (a) Revenido a 525
°C; (b) 550 °C y (c) 585°C.

En la Tabla 2 se encuentran resumidas
las medidas de austenita residual y de dureza
para las tres temperaturas de revenido, cor-
respodiendo cada valor a la media de tres
probetas ensayadas. En la misma se pone
claramente de manifiesto que la elimindcién de
austenita residual conduce a un aumento de
dureza. Se observa tambiénm que un triple
revenido a 5852?C estd en la regién de sobre-
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TABLA 2.- Dureza v cantidad de austenita
retenida en probetas de flexidn.

T°Rev. Dureza Aust.Ret.
°c (HV10) (%)
525 941 23.8
550 . 984 8.9
585 917 4.0

revenido, estando el pico de mdxima dureza al-
rededor de los 550°C. Comportamientos simila-
res se han observado en aceros rdpidos templa-
dos y revenidos, obtenidos tanto por sinte-
rizado en vacio [6,7] como en gas [8,9].

En la Fig. E‘Se representa el médulo de
Young frente a la cantidad de austenita
retenida tanto para los aceros sinterizados en
vacio del presente trabajo como para los
mismos polvos de acero Tl5 sinterizados en
gas [10]. En dicha figura se observa clara-
mente que un aumento de austenita residual
conduce a una diminucién del médulo eldstico y
que los datos experimentales se pueden ajustar
mediante una relacién lineal de ecuacién:

E = 205 - 0,75 x (%7) L

El valor propuesto por dicha ecuacién
para una estructura martensitica de 205 GPa es
comparable a otros reportados en la literatura
para estructuras totalmente martensiticas [1].

En la Figs. 3 a y b se representan los
valores de la resistencia a la fractura en
flexién frente a la dureza y las temperatura
de revenido respectivamente. No se observa una
clara tendencia de variacion de la resistencia
tanto con la dureza como con la temperatura de
revenido y en el estrecho rango de durezas de
900 a 990 HV10 la resistencia a la fractura
varia de 0.9 a 1.3 GPa. Estos valores son in-
feriores a los reportados en la literatura
para aceros similares tras sinterizado y pren-
sado isostdtico en caliente (HIP) [11, 13],
aunque en el caso de aceros simplemente sinte-
rizados se encuentran valores similares [3].

200

180

160

MODULO DE YOUNG, GPa

ACERC TiB
O Sinterizodo en vacio
01 Sinterizodo en ges

140

0 20 40 80
AUSTENITA RETENDA, % vol.

Fig. 2.- Efecto de la cantidad de austenita
retenida sobre el médulo de Young.

En general, ha sido posible encontrar y
definir la regién de iniciacién de la fractura
con la ayuda del microscopio electénico de
barrido (SEM) en las probetas fracturadas. El
defecto critico se encuentra normalmente en la
superficie ‘de tensién tractiva mdxima.y en al-
gunos casos en el borde (canto) de dicha su-
perficie. En la Fig. 4(a) se muestra la super-
ficie de fractura de una muestra fracturada
por flexién en cuatro puntos tras temple y
revenido triple ‘a 550%C, con una dureza de 990
HV10. Se observa en la misma el inicio de la
fractura en una esquina de la ‘superficie de
traccioén, siendo también claro el 'sentido de
propagacién de la grieta. En la Fig. 4(b) se
exhibe a mds aumentos y con mds detalle el
defecto causante de la fractura, que resulta
ser un poro. Situaciones semejantes en las que
la iniciacién de la fractura se produce en
defectos presentes en la superficie de trac-
cién mdxima han sido observadas por otros
autores [3,14 157.

La Fig. 5 corresponde a una micrografia
de la superficie de fractura de una probeta
ensayada ‘a rotura por flexién en cuatro pun-
tos. Se pueden observar en la misma facetas
provinientes ‘de la fractura de carburos del
tipo MC, junto a facetas procedentes de la ma-
triz, estas Gltimas ‘de pequefio tamafio. La
fractura que es muy similar a la observada en
las probetas de tenacidad Barker [9] de los
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Fig. 3.- Dependencia de la tension de fractura
con (a) dureza y (b) temperatura de revenido.
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mismos aceros es del denominado mixta (quasi-
cleavage). Este tipo de fracturas han sido ob-
servadas en otros trabajos sobre aceros rdpi-
dos efectuados por diversos autores [3,16].

Fig. 4.- Lugar de iniciacién de la fractura.

La observacién de las superficies some-
tidas al maximo esfuerzo de traccién es muy
importante para el andlisis de defectos cri-
ticos responsables de la fractura de las pro-
betas de flexidén en cuatro puntos. En las pre-
sentes muestras se encontraron microgrietas
exclusivamente en la zona de tensién mdxima a
diferencia con las observaciones de otros
autores [1, 3] que encontraron grietas fuera
de esta zona. En la Fig 6 se muestra una mi-
crografia de la superficie sometida a la trac-
cién mdxima en la que se observa una grieta
originada posiblemente por la fractura de car-
buros masivos tipo MC a través de los cuales
progresa. Se debe resaltar que en ningun caso
se ha observado que una grieta de este tipo
haya sido el defecto critico responsable de la
fractura.

Diversos autores han tratado de determi-
nar la tenacidad a la fractura a partir de
ensayos de flexién en cuatro puntos tratando
de correlacionar la resistencia a la flexién
con el tamanio del defecto critico y de esta
forma a través de las ecuaciones de la mecé-
nica lineal de la fractura obtener el valor de

K,.. Para ello se ha supuesto que los defectos:
poros, carburos primarios o inclusiones son o
forman grietas elipticas o semielipticas que
pueden ser superficiales o internas. Se han
utilizado expresiones como las de Irwin[17]
que relacionan el tamaiic de grieta critico (a,)
con la tenacidad a la fractura K; y la tensién
de fractura (¢,). En la hipétesis de una grieta
semieliptica externa la expresién resulta:

(agle =

Ki 2 ¢ ¢2 - 0,212 (ap/0)2
Ic2 [ /% ] (2)

’KO’f 1,2

para una grieta de longitud a- mitad de eje
menor -y un ancho 2c- eje mayor-.

En cambio para una grieta eliptica in-
terna la expresién es:

2
K 4
(ac)g = ;“i} [42 - 0176 E ] (3)

Los valores de ¢, que son funcién de la
relacién a/c, se resumen en la Tabla 3

TABLA 3.- Valores de ¢ para diferen-

tes razones de a/c (Irwin{l7]).

afe 0 0.2 0.4 0.6 0.8 1
& 1 1.05 1.15 1.28 1.42 /2

En la Tabla 4 se muestran los tamafos
criticos de grietas evaluados a partir de las
expresiones anteriores. Se han utilizado los
valores medios de la tensién de fractura de
las tres probetas ensayadas a cada temperatura
de revenido. Los valores de la tenacidad a la
fractura K; medidos mediante ensayos Barker se
resumen en otro articulo de este Congreso
[18]. Por otra parte el limite eldstico se ha
tomado como un tercio de la dureza. En la
tltima -columna de dicha tabla se resumen tam-
bién los rangos de tamafios de defectos obser-
vados experimentalmente mediante SEM que han
podido ser iniciadores de la fractura. Se ob-
serva en dicha tabla que las estimaciones de
tamanos criticos, especialmente para relacio-
nes a/c pequeflas, se ajustan bastante razona-
blemente a los defectos observados. S6lo en el
caso del revenido a 5852C la gama de tamafio de
defectos ha sido tan amplia, que incluso para
relaciones a/c de 1 la estimacién podia ser
apropiada. Wright y col.[3] observaron también
en un acero T42 que las estimaciones realiza-
das en el modo utilizado en este trabajo y los
posibles defectos criticos determinados ex-
perimentalmente, que resultaron ser poros
residuales en el rango de tamafios de 40 a 190
pm, coincidian también razonablemente pero en
este caso para relaciones a/c préximas a 1.

La técnica de la flexién en cuatro
puntos ha sido utilizada también por algunos
autores [1, 3] para la medida de la tenacidad
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Fig. 5.- Superficie de Fractura de una probeta revenida a 5509C

TABLA 4.- Tamafios de defectos criticos tedricos

internos (a.); y externos (a.)  para el acero Ti5.

7
(ay)e (agly Tamafio
defecto

T°Rev. o op KIC a/c

0.2 0.6 1.0 0.2 0.6 1.0 observ,
°¢  MPa MPa MPa.m’ um um pm

525 3074 1120 16,4 61 92 139 74 110 167 23-44
550 3217 1000 1a4.1 57 85 129 69 103 155 30-62
585 2996 11%0 22.0 97 146 221 117 175 266 31-287

a la fractura. Medida la resistencia a la
fractura en flexién y determinade el defecto
critico tanto en su tamafio como en su forma,
con ayuda de las ecuaciones (2) y (3) se puede
calcular la tencidad a la fractura K;.. Para
defectos con una relacidén a/c superior a 1 se
ha utilizado la expresidén [13].

k; = k; f(c/a) (4)

donde
f(c/a) = 0.48 c/a + 0.61

¥y K, viene dado por las expresiones (2) y (3)
para a/c=1.

En la Tabla 5 se resumen los tamafios y
forma de la grietas, los valores de tenacidad
a la fractura estimados por las ecuaciones
anteriores y la tenacidad medida indepen-
dientemente a través de ensayos Barker [18].

TABLA 5.- Ky estimados a partir de defectos
criticos medidos en superficie de fractura de
robetas de flexiém,

T°Rev. @ op Tipo a, a/ec Kig Kyg Med.

°C MPa MPa def., um l“IPa.m;i M}.’a.m;S

1050 I 35 06.51 10
525 3074 1300 5 23 0.53 10 16.4

550 3217 1040 S 45 0.42 12 4.1

S : superficial

I : interno.

Se observa que los valores calculados son in-
feriores a los medidos en todos los casos y
aunque para los revenidos de 525 y 550°C se
pueden considerar suficientemente préximos,
los valores estimados son prdcticamente los
mismos para los tres revenidos, mientras que
con el ensayo Barker se mide una tenacidad
sensiblemente mds elevada a 585%C. Diversos
autores|[l, 15] han encontrado que la esti-
macién de la tenacidad a la fractura a partir
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Fig. 6.- Microgrietas en la superficie de
tensidén mdxima constante.

de la resistencia a la fractura en flexién y
la medida a posteriori de los posibles defec-
tos criticos conduce en muchas ocasiones a
valores inapropiados, por lo que no resulta un
método idéneo para la medida de la tenacidad a
la fractura en los aceros réapidos

4. - CONCLUSIONES

1. Todas las muestras del acero sinterizado en
vacio que se han sometido a flexién en
cuatro puntos, han fallado de forma fr4gil,
independiente de la dureza y micro-
estructura de revenido.

2. Los lugares de iniciacién de la fractura
han sido siempre los poros residuales, pro-
vinientes del sinterizado.

3. Por causa de la porosidad residual, se ha
observado que ninguna de las microgrietas
encontradas en la zona de tensién mdxima de
traccién, nucleadas principalmente a partir
de carburos primarios, ha sido causante de
la fractura.

4. Se ha encontrado una correlacioén aceptable
entre los tamatios de defectos criticos cal-
culados a patir de modelos L.E.F.M. y los
tamafios de los defectos reales que
provocaron la fractura. Sin embargo, los
valores obtenidos de la tenacidad a la
fractura conociendo la geometria y el ta-
mafio de los defectos, siendo inferiores a
los obtenidos mediante ensayos Barker, no
discriminan entre los diferentes revenidos
como lo hacen estos ultimos ensayos.
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TENACIDAD A LA FRACTURA DE UN ACERO RAPIDO DE HERRAMIENTAS T15
SINTERIZADO EN VACIO

Martinez, V.P., Palma, R.H. y Urcola, J.J.

CEIT (Centro de Estudios e Investigaciones Técnicas de Guipuzcoa), Paseo de Manuel

Lardizabal, 15 .- 20009 SAN SEBASTIAN

Se resumen los resultados de la tenacidad a la fractura de un acero Tl5 obtenido por sinteriza
do en vacio de polvos atomizados con agua; los productos sinterizados fueron posteriormente templa-~
dos y revenidos. Se evaluo el factor critico de intensidad de tensiones mediante el ensayo Barker

en probetas cilindricas cortas entalladas. Dicho factor variaba entre 13,8 MPam!

1000 HV1O y 22.3 MPaml/2

2 para durezas de

para durezas de 875 HV10. La austenita residual presente en el acero era

del 4 y 367 respectivamente. La fractografia puso de manifiesto un tipo de fractura de cuasi-exfolia
cion, observandose pocas facetas y de pequefio tamafio para los revenidos bajos (5009C) con altos cdﬁ
tenidos en austenita residual; para temperaturas de revenido mas elevadas (5509C) con bajos conteni
dos en austenita residual, las superficies de fractura presentan un mayor numero de facetas, asocia

das a carburos no disueltos.

The present work summarices the values of fracture toughness obtained in a high speed steel T5,
vacuum sintered. The fracture toughness has been measured using short rod Barker specimens after
quenching and tempering at three different temperatures. Fracture toughness values from 13.8 to 22.3
MPaml/2 were obtained when hardness changed from 1000 HV10 (with 47 retained austenite) to 875 HV1O
(with 367 retained austenite). Fractography has shown that in all specimens the main fracture mecha
nism is quasi-cleavage, increasing the number of facets with tempering temperature. Some of these

facets were associated to primary carbides.

1.- INTRODUCCION.

Los primeros trabajos para evaluar la
tenacidad en aceros rdpidos estuvieron
orientados a determinar el efecto de las va-
riables del proceso de fabricacién sobre esta
propiedad. Se trataba de medir las ventajas
que podrfan tener los productos pulvimeta-
lurgicos sobre los mismos aceros, fabricados
por procesos convencionales; y se pensé que la
tenacidad a la fractura podia ser la propiedad
que discriminard cual de las rutas producia
aceros rdpidos de mejor calidad.

Johnson [l1] comparé la tenacidad a la
fractura de dos aceros rdapidos, M2 y M7;
usando probetas compactas y pre-agrietadas por
fatiga. Sus resultados variaron desde 32 a 12
MPa/m cuando la dureza aumentaba desde 42 a
66 HRC. Olsson y Fischmeister [2] compararon
la tenacidad a la fractura en un acero rapido
M2, pero con tres rutas de fabricacion

diferentes; convencional, extrusién de polvos
y forja de polves. Utilizaron probetas com-
pactas,pero preagrietadas por impacto de
acuerdo al método propuesto por Eriksson [3].
Los resultados para el acero M2 convencional
concuerdan con los de Johnson, y los valores
de Ky varian de 32 a 13 MPa/m cuando la
dureza se incrementaba de 50 a 65 HRC. Los
aceros sinterizados-extruidos y sinterizados -
forjados dieron valores de tenacidad
similares, aunque encontraron que el elevado
contenido de oxigeno en los polvos - = 2000-
2500 ppm - afectaba negativamente a la
tenacidad a la fractura.

Wronski y col.[4] estudiaron las pro-
piedades de tenacidad de un acero rdpido 18-4-
1 convencional y otro similar, pero sinte-
rizado. La tenacidad a la fractura de ambos
materiales estuvo dentro del rango de 18 a 25
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MPa./m; aunque ambos aceros alcanzaron los 30
MPa/m, pero de acuerdo al rango de
variacién, se puede decir que el acero
sinterizado fué el mds tendz con un valor
medio de = 25 MPa/m. Rescalvo y Averbach [5]
en su trabajo con el mismo acero 18-4-1 con-
vencional, determinaron en muestras compactas

pre-agrietadas por fatiga, un valor de Kic que
variaba desde 20 a 22 MPa/m cuando la dureza

disminuia de 63 a 59 HRC. Al igual que Olsson
y Fischmeister, concluyen que la tenacidad a
la fractura es controlada principalmente por
la microestructura y propiedades de la matriz.

El falle de los aceros rdpidos de her-
ramientas estd generalmente asociado a in-
clusiones, porosidad y aglomerados de carburos
[6,7]. E1 primero de ellos se puede evitar
trabajando con aceros muy limpios; es el caso
de los aceros fabricados convencionalmente.
Estos mismos no tienen el problema de
porosidad residual, pero si presentan una
severa estratificacién de carburos segregados,
producto de los tratamientos termomecdnicos
previos. Bajo estas circunstancias, los car-
buros y sobretodo los aglomerados de carburos
suelen ser nicleos de iniciacién de grietas,
pero el crecimiento de ellas se verd con-
trolado por las caracteristicas de la matriz
-principalmente martensita y austenita- y de
la intercara matriz-carburo [8-9].

La metalurgia de polvos ofrece ventajas
en cuanto a tener un control realmente efec-
tivo en la distribucién y tamafio de carburos.
Ademds, es un método alternativo que ofrece
menores pérdidas de material en el proceso de
mecanizado final, y menor costo de fabrica-
cién. La mejora de la microestructura puede
permitir una notable disminucién tanto de la
deformacién, como del agrietamiento durante el
tratamiento térmico de las piezas, asi como
mejores propiedades mecdnicas. Una micro-
estructura mds uniforme proporciona una mejor
tenacidad.

El presente trabajo evalua la tenacidad
a la fractura de un acero T15 sinterizado en
vacio con adicién de 0.2% de grafito en polvo.
Los ensayos se realizaron sobre probetas
cilindricas cortas con entallas del tipo
"chevron". Se analiza la influencia de los
tratamientos térmicos de revenidos miltiples a
diferentes temperaturas, asi como la cantidad
de austenita retenida que es el principal fac-
tor microestructural que determina la conducta
del acero. La cantidad de austenita retenida

para todas las condiciones de tratamientos
térmicos, fué medida a través de difraccidn de

rayos X, segun el método propuesto por Miller
{10]. A través de técnicas de metalografia
cuantitativa se determiné la cantidad de car-
buros - MC y MgC - y su composicién quimica
fué analizada mediante el sistema de micro-
andlisis EDAX. El andlisis y observacidn de

las superficies de fractura se realizé a
través de microscopia electrénica de barrido
-SEM-.

2.- TECNICAS EXPERIMENTALES.

La composicién quimica de los polvos se
presentan en la TABILA 1.

TABIA 1.- Andlisis quimicos de los polvos.

c Cr Co Mn - Mo v W 0y(ppm)
1.64 4.37 4,99 0.24 0.56 4.70 12.24 794

En este trabajo la presién de com-
pactacién no fué considerada como una varia-
ble, por lo que todas las muestras fueron com-
pactadas a una presién de 500 MPa. Esta
operacién fué realizada axisimétricamente en
una prensa Tiniuss Olssen con capacida maxima
de 30 Tn. Los compactos para lograr los
cilindros de tenacidad Barker se prensaron a
dimensiones de 24 mm de altura y 16 mm de di4-
metro.La sinterizacion en vacio se rea-
1iz6é en un horno Lindberg de 6 calefactores de
carburoc de silicio, que permite alcanzar
temperaturas hasta 1500°C. Como camara de
horno se utilizé un tubo metdlico de acero in-
oxidable refractario, de modo que permitiera
ser removido 6 colocado en el momento oportuno
en el interior del horno. El tubo conteniendo
la muestra, era sometido a un vacio previo de
10°° bars condicién necesaria para intro-
ducirlo en el horno, el cual ya estaba a la
temperatura de trabajo. Durante la etapa de
calentamiento el vacfo disminuia a =1073 bars,
para luego subir a un vacio de ~2x10"7 bars.
Terminado el tiempo de sinteri-zacién, el tubo
conteniendo las muestras, era enfriado en
aire, obteniéndose una velocidad de en-
friamiento de = 250°C/min hasta 800°C.

Las probetas antes de ser tratadas
térmicamente fueron mecanizadas segun las
dimensiones determinadas por Barker [11] para
una relacién entre longitud y didmetro de 1.5.
Para facilitar el mecanizado de los cilindros
de tenacidad las muestras fueron recocidas a
900°C durante una hora y posteriormente en-
friadas dentro del horno a una velocidad de
=20°C/hr hasta 650°C. A esta temperatura se
cambiaba la velocidad de enfriamiento a
=120°C/hr. La dureza normalmente bajaba a =350
HV10, permitiendo asi el mecanizado. Después
del tratamiento de recocido de ablandamiento
Yy tras el mecanizado, las probetas de tenaci-
dad Barker, fueron austenizadas a 1210°C
durante tres minutos, templadas en aceite y
revenidas por tres veces -durante una hora
cada vez- a las temperaturas de 500, 515, 525
y 550°C,
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A través de la técnica de metalografia
cuantitativa se determiné el tamafio de grano
austenitico y la fraccién volumétrica de car-
buros totales para las diferentes condiciones
de tratamientos térmicos. En el primero de

ellos, se utilizé el método de interseccidn
lineal media [12], sobre un promedio de 650
intersecciones. Las muestras eran atacadas con

reactivo Vilella, con objeto de no revelar la
martensita y definir mds claramente las juntas
de granos. La determinacién de la fraccidn
volumétrica total de carburos se hizo a través
de la técnica de la fraccién de puntos [12].

La composicién quimica de los carburos y
carbonitruros fué posible determinarla a
través de un sistema analizador de energia
dispersiva de rayos X, EDAX 9100, incorporado
a un microscopio electrénico de barrido 501B,
Philips. Los carburos analizados eran prin-
cipalmente del tipo MC y MgC. Técnicas de
S.E.M. también fueron empleadas para analizar
las superficies de fractura de las probetas de
tenacidad Barker.

Los ensayos de tenacidad a la fractura
de cilindros cortos se realizaron en una
midquina universal Instron, con una velocidad
de desplazamiento de cabezal de 0.05 mm min'l,
siguiendo el procedimiento desarrcllado por
Barker [ll]. Una descripcién de la realizacién
prdctica del ensayo estd detallada por
Martinez y col. [9].

La cantidad de austenita retenida fué
determinada a través del método propuesto por
Miller {[10].

3.- RESULTADOS.

Todas las muestras sinterizadas alcan-
zaron densificaciones sobre un 99% de la
densidad teérica. El tamafio de grano austeni-
tico medido en la condicién de temple, fué de
13.2 * 0.2 pum y se encontré que el tamafo
méximo de carburo analizado -MC- fué de =6.5
pm, siendo su tamario medio de =3.1 pm. En la
Fig. 1 se presentan las micrografias corres-
pondientes al tratamiento térmico del acero
T15. La Fig. 1l(a) corresponde al acero
templado a 1210°C, (b), (c) y (d) después de
ser revenido por tres veces a las temperaturas
de 500, 525 y 550°C respectivamente. En la
muestra austenizada la microestructura es
principalmente martensita fina, austenita
retenida y carburos M C y masivos primarios
del tipo MC, cuya composicion quimica se
presentan en la TABLA 2. La dureza en con-
diciones de austenizacién y temple es de 817
HV10.

%)

TABLA 2- Composicién quimica de carb.primarios

W Mo v Cr Fe Co
MgC 54,1 6.6 3.5 3.6 30.1 2.0
MC 41.6 6.2 444 4.2 3.5 0.0

Jopm AL
Fig.l.- Microestructuras de trat. térmicos.

(a) Aust.1210°C,(b) Rev.500,(c)525 y (d)550°C.

De la Tabla 2 se desprende que los car-
buros del tipo MC son ricos en vanadio y wol-
framio, en cambio los del tipo MgC lo son en
wolframio y hierro. También conviene resaltar
que el cobalto solo se encuentra presente en
las particulas del tipo MgC. La cantidad total
de carburos presente tras el austenizado y
temple es de =13% y el acero tiene una dureza
de = 820 HV10. Por otra parte, al aumentar la
temperatura de revenido -Fig.lb-d- no se obs-
erva un cambio microestructural notable. La
probeta revenida por tres veces a 500°C -Fig.
1(b)- tiene =32% de austenita retenida y una
dureza media de =890 HV10; en cambio 1la
probeta revenida a 550°C -Fig.l(d)- contiene
=8% de austenita y una dureza media de 980
HV10. En general se observé que la dureza
aumenta conforme el contenido de austenita
retenida disminuye; en la Fig.2(a) se han
representado todos los pares de valores
determinados de dureza y austenita retenida.
La ecuacidén para este ajuste es

H (HV10) = 1012 - 3.3 x ( % v ) (L)
el limite de confianza del 95% para la
pendiente, en este caso varia entre 2.8 y 3.7.
La Fig.2(b) muestra la variacién de 1la

tenacidad a la fractura con la dureza, e in-
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directamente con la cantidad de austenita
retenida. Los valores experimentales que se
han representado en la Fig.2(b) se ajustaron
a una recta cuya ecuacién es

Kyg(MPasm?®) = 81.6 - 0.068 x H(HVL0) (2)

en que el intervalo de confianza del 95% para
la pendiente es de 0.047 y 0.088.
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Fig. 2.- (a) Relacidén entre dureza y cantidad

de aust.ret..(b)Relacién entre Kic y dureza de
rev,

En la Tabla 3 se resumen los valores de
tenacidad, dureza y cantidad de austenita
residual. También se agregan los valores de
los tamafios de las zonas pldsticas -r_ -, en
funcién de la temperatura de revenido. Cada
cifra representa el valor medio de tres
medidas. Se observa que conforme la dureza de
revenido aumenta, desde 891 a 984 HV1O, 1la
tenacidad a la fractura disminuye de 21.5
MPas/m a 14.0 MPae/m. Este descenso de
tenacidad estd acompanado de una disminucién
de la cantidad de austenita retenida, desde 33
a un 8%

TABLA 3.- Resumen de ¥ ret,.dureza KIC vy

tamafios de zonas pldsticas.

Temp. de Austenita Dureza Ky, Ip
Rev (°C) Ret.(s)  (HVIO) MPaem® (um)
500 * 33 891 21.5 2.9
515 22 940 16.4 1.5
525 20 - 960 15.8 1.3
550 8 984 14.1 1.0

La observacién de las superficies: de
fractura mostré que, aunque todas las super-
ficies presentan un modo mixto de fractura
-quasi-cleavage- es posible encontrar algunas
diferencias. En la Fig. 3a y 3b se presentan
las superficies de fracturas después de
ensayar probetas revenidas a 500 y 550°C
respectivamente. En el acero presentado en la
Fig. 3a que tiene una dureza de 890 HVIO y
=33% de austenita retenida, el aspecto de la
superficie de fractura da a entender que la
grieta se propaga a través de los carburos
primarios del tipo MC. No se detecta plas-
ticidad en la matriz aun existiendo en esta
probeta un 33% de austenita, ya que la super-
ficie de fractura es mds bien lisa y no se
aprecian grandes facetas en la matriz, excepto
la de algunos carburos primarios masivos pre-
cipitados en las juntas de grano del tipo MC.

La Fig. 3b corresponde a la probeta con
mdxima dureza -984 HV1O y 8% de austenita
retenida- y se observa una superficie de frac-
tura totalmente lisa, dando a entender que la
matriz compite a un mismo nivel que el de los
carburos masivos en las juntas de granos, en
lo que se refiere a ser camino preferencial
para la propagacién de la grieta. La super-
ficie de fractura muestra zonas de estallidos
a partir de carburos masivos, MC, y
propagacién a través de la matriz, principal-
mente martensitica. También es posible obser-
var la presencia de microgrietas, correspod-
ientes a carburos fracturados.

4. - DISCUSION

De la TABLA 3 es posible comparar el
mdximo de dureza medido, encontrdndose que el
acero Tl5 sinterizado en vacio, tras ser
austenizado a 1210°C y revenido por tres veces
a 550°C alcanza una dureza mdxima de 984 HV1O,
valor comparable a los reportados por Haswell
y col.[13] -67 HRC-, Beiss y col.[l4] -67.2- y
Kasak y col.[15] -=70 HRC-.

Respecto al efecto del cobalto sobre los
distintos carburos, se puede observar en la
TABLA 2, que este elemento no se disuelve en
las particulas MC. Su solucién es parcial en
los carburos del tipo MgC, dando a entender
que su efecto principal recae sobre la matriz.
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En este sentido se ha demostrado [16] que el
cobalto promueve la transformacién de auste-
nita a martensita, sugiriendo que su presencia
reduce la cantidad de austenita retenida
después del temple. Ademds, Chandhok y
col.[17] plantean que el cobalto aumenta la
velocidad de nucleacién de carburos respon-
sables del endurecimiento secundario, peroc
disminuye su velocidad de crecimiento [17].
Todos estos efectos permiten mejorar en los
aceros con adiciones de cobalto la dureza ob-
tenida durante el endurecimiento secundario y
mds importante aun, es el incremento de la
dureza en caliente y la resistencia al
sobreenvejecimiento.

La austenita retenida es un micro-
constituyente propio de los aceros ridpidos de
herramientas tras el temple. Principalmente
por la gran cantidad de elementos aleantes
presentes en los mismos y que al entrar en
solucién ‘algunos de ellos la estabilizan a
temperatura ambiente, siendo los méds im-
portantes el carbono y nitrégeno.: En un acero
T15, similar al del presente trabajo, pero
sinterizado en atmésfera industrial -con =0.6%
de nitrégeno incorporado al acero durante la
sinterizacién- [18], la cantidad de austenita
retenida medida ‘después de revenir por tres
veces a 500°C fué de =70% y una dureza de 490
HV10. Esta cantidad contrasta con la encon-
trada en 'este trabajo para condiciones simi-
lares de tratamiento térmico -33% y una dureza
de 890 HV10-. Una vez eliminada la mayor parte
de austenita retenida, ambos aceros presentan
durezas similares -=970 HV10-. La dnica
diferencia reside en las temperaturas a las
cuales se alcanza este méximo -550°C para
sinterizacién en vacio y 585°C para gas-.

La determinacién de la tenacidad a la
fractura a través del método propuesto por
Barker, ofrece considerables ventajas respecto
de los métodos establecidos para probetas com-
pactas. Especialmente si se considera que en
las probetas cilindricas cortas no es
necesario ‘el pre-agrietamiento, ya sea por
fatiga [19] o por. impacto [3] ‘que son los
métodos ‘mds utilizados en aceros rdpidos de
herramientas. En ‘este tipo de ensayos 'las
entallas tipo chevrén de la probeta Barker,
restringen ‘el camino de propagacién de 1la
grieta. AuUn existiendo defectos importantes,
como son carburos masivos del tipo MC o poros
residuales, la grieta principal no logra cam-
biar de plano de fractura. Este tipo de ensayo
no permite por tanto observar el efecto de la
porosidad residual 'y carburos ‘masivos, como
factores que determinen el camino de
propagacién de la grieta.

Los valores de tenacidad a la fractura
que se han obtenido en el presente trabajo son
comparables con otros resultados obtenides en
este mismo acero, pero con adicién de

nitrégeno y probetas Barker [18], tal como lo
muestra la Fig. 4. Se observa claramente que
los valores de tenacidad logrados con aceros
sinterizados en atmésfera industrial, son su-
periores a los de aceros rdpidos fabricados
por sinterizacién en vacio. La explicacién de
esta diferencia en tenacidad se debe, por una
parte, a que para igual condicion de ensayo,
la austenita retenida es mas tenaz que la
martensita y aquélla no sélo se deforma
pldasticamente en el frente de la grieta prin-
cipal, logrando de este modo, un enromamiento
de ésta que frenard su propagacién a través de
la matriz, sino que también se ha observado
[20] que .la austenita se transforma en
martensita en el frente de la grieta, actuando
por tanto como un disipador o absorbedor de
energia, lo que hace que aumente la tenacidad.

El mode de fractura y el aspecto super-
ficial observado en la Fig. 3, coincide con el
observado por otros investigadores [2,9,21].
En estos ‘aceros la fractura ocurre.de un modo
mixto ¢ transgranular complejo. El aumento de
la tenacidad estd acompafiado por un cambio
fractogrdfico poco notorio en las superficies
de fractura. A mayor tenacidad se observa,
quizds, que la matriz no presenta facetas de
gran tamafo Los carburos secundarios no se en-
contraron fracturados, con lo que, como Knott
[22] sugiere, no habrian actuado como centros
de nucleacién de la grieta. Por el contrario,
los carburos masivos primarios precipitados en
las juntas de granos, si se observan en forma
de facetas. Olsson y col. [2] sedalan que
estas particulas individuales distribuidas
aleatoriamente, en los aceros pulvimetalur-
gicos, serian el camino preferencial para la
propagacién de la grieta; en contraposicién al
de las cadenas de carburos encontradas en los
aceros convencionales.
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Fig.4.- Ky, medidos en probetas Barker y
preagrietadas en un aceroc Tl5 sinterizado.

A elevadas durezas, =980 HV10, la tena-
cidad a la fractura baja considerablemente y
la fractografia de la Fig.4b presenta un cam-
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bio en relacién a la cantidad de facetas en la
matriz. Se observa que pradcticamente no existe
evidencias de microplasticidad. Lee y col.[8]
‘'sefitalan que en estas condiciones de micro-
estructura existe una escasa definicién de los
planos de exfoliacién , presentdndose por
tanto un modo complejo de fractura.

Olsson y col.[2] seifialan que la propa-
gacién de la grieta generalmente se considera
que es dependiente de la microestructura
cuando el tamafio de la zona pldstica en la
punta de la grieta es similar a los pardmetros

metalirgicos, como por ejemplo, el tamafio de
grano austenitico. Si se tienen condiciones de
deformacién plana, el radio de esta zona estd
dado por 1/6n (1<Ic/oy)2 [22]. Los valores
determinados para este acero y estimando que
el esfuerzo de fluencia -o,- es un tercio de
la dureza HV expresada en %Pa, se encuentran
en la TABLA 3. En ella se observa que los
tamafios de las zonas pl4asticas son mds pe-
quefios que los tamafios de granos austeniticos.
Esto lleva a suponer que la propagacién de la
grieta estaria controlada por algunas otras
caracteristicas microestructurales de los

(a)

(b)

Fig. 4.- Superficies de fractura de probetas Barker ensayadas. (a) Rev. 5002C y (b) Rev. a 5509C.
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aceros. Los radios de la zona pléstica cal-
culados son comparables a los tamafio de los
carburos -de 1 a 3um-.

El rango de tamafics de zonas plédsticas
de la TABLA 3 - 1-3um - es cubierto por los
publicados en la literatura. Wright y col,.
[23] para el acero T42 reportan tamafios entre
0.3 y 3.0pm, Olsson y col [2] entre 2.0 y 20um
para un M2, en otro acero M2 Shelton y col.[8]
alcanzan un rango de 3.0 a 30pm y en un acero
T6 Wronski y col.[6] encontraron que el radio
de la zona pldstica variaba entre 1 y 6um.

3

5.- CONCLUSIONES.

1) La tenacidad a la fractira mantiene una
relacién inversa con la duieza de revenido,
encontrdndose una buena correlacién para el
rango de durezas logradas con los diferen-
tes revenidos.

2) Se encontrdé que existe una buena correla-
cién entre dureza de revenido y cantidad de
austenita retenida.

3) El andlisis fractogrdfico ha mostrado que,
el modo de fractura en las probetas cilin-
dricas cortas es del tipo mixto "quasi-
cleavage".
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TENACIDAD A LA FRACTURA DE LAS UNIONES SOLDADAS DE UN ACERO INOXIDABLE AUSTENO-
FERRITICO POR EL PROCESO MIG SINERGICO BAJO DIFERENTES GASES DE PROTECCION

Plaza L.M., Erauzkin E., Gil-Negrete A., Irisarri A.M. y Santamaria F.

INASMET. C/PORTUETXE,)12 - SAN SEBASTIAN.

Resumen.- Se ha estudiado el comportamiento a la fractura de las uniones soldadas de un acero
inoxidable austenoferritico por el proceso MIG con control sinérgico bajo diferentes mezclas

de gases de proteccidn. Se aprecia un acusado efecto de la composicién de estos gases sobre los
valores de tenacidad registrados. La variacidn observada en el aspecto fractogrdfico de las di-
ferentes probetas concuerda satisfactoriamente con los resultados obtenidos en los ensayos.

Abstract.- The fracture toughness behaviour of welded joints using GMAW with pulsed arc and
synergic control versus shielding gases combinations has been studied. It is seen a marked

effect of the gas composition on the toughness of the weld metal. The observed change in the
fractographic morphology of the different specimens agrees with the results of the fracture

toughness tests.

1. INTRODUCCION

La &ptima combinacién de propiedades de resis-
tencia mecdnica, tenacidad y buen comporta-
miento frente a la corrosidén bajo tensiones

de un acero inoxidable austenoferritico se
logra con un balance entre los contenidos de
austenita vy ferrita préximo al 50/50. En el
acero base forjado este equilibrio se puede
conseguir de forma relativamente sencilla me-
diante un correcto contreol de su composicién
quimica y del tratamiento térmico de solubi-
lizacién suministrado al material tras el pro-
ceso de conformado en caliente (1).

Sin embargo, en las uniones soldadas la obten-
cidn de este balance resulta una tarea mucho
mds compleja, dependiendo de la composicidn
guimica del metal aportado, temperatura més
alta alcanzada durante el proceso de soldadura
y velocidad de enfriamiento desde dicha tempe
ratura (2).

En algunos trabajos previos se ha estudiado el
efecto de estas variables sobre la tenacidad de
las uniones soldadas de un acero inoxidable
austenoferritico. Se ha comprobado la disminu-
cién de tenacidad causada por un incremento en
el contenido en ferrita del metal aportado,
originado bien por un predominio de los elemen-
tos alfégenos sobre los gammdgenos (3), bien
por una elevada velocidad de enfriamiento de la
unidén soldada (4). No obstante, es precisoc se-
fialar que en el primero de estos casos la in-
fluencia negativa del aumento de ferrita sobre
la tenacidad queda un tanto enmascarada al
superponérsela debida al alto numero de parti-
culas presentes en el metal aportado que faci-
litan el proceso de fractura (3).

Este efecto negativo de la presencia de un ma-
yor contenido de ferrita en la unidn soldada
sobre la tepacidad de la misma se ve confirmado
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por las observaciones realizadas por otros
autores (5, 6).

De los distintos procesos de soldadura estudia-
dos, aquel que proporciona un porcentaje de fe~
rrita m&s cercano al existente en el material
base ~tan solo ligeramente mds alto-~ es la sol-
dadura MIG con arco pulsado y control sinérgico
bajo atmésfera de argén (figura 1). Este equi-
librio en los contenidos de ambas fases se tra-
duce en la obtencidén de unos notables valores
de tenacidad hasta tal punto que, a bajas tem-
peraturas, llegan incluso a superar a los del
acero base. Este hecho se ha atribuido a la me-~
nor direccionalidad observada en la microes-
tructura del metal aportado, fécilmente compro-
bable por la simple comparacidén de las micro-
grafias de las figuras 2 y 3. Resulta obvio

que en esta uUltima la progresidn inestable de
una grieta en la ferrita (fase que presenta un
comportamiento frdgil a estas temperaturas) sin
ser detenida por una banda o islote de austeni-
ta que se encuentra en su camino (7). Esto im-
plica que la mayor o menor tenacidad no sélo
depende del porcentaje de ferrita sino también
de su distribucidn.

Sin embargo, este proceso, muy adecuado desde
el punto de vista de la obtencidn de una alta
tenacidad del metal aportado sin necesidad de
aplicar un posterior tratamiento térmico, pre-
senta el inconveniente de la inestabilidad del
arco a lo largo de la soldadura.

En un intento de superar esta dificultad se ha
estudiado el empleo de diversas combinaciones
de gases de proteccidn del arco pulsado.

2. TECNICA EXPERIMENTAL

2.1. Material estudiado

El estudic se realizd a partir de una cha-
pa de 13.5 mm de espesor de un acero inoxidable
austenoferritico de calidad ASTM A240 tipo UNS
31803 (8). En la referencia (1) de la biblio-
grafia puede encontrarse una descripcidn més
amplia del acero utilizado.

Sobre esta chapa, en su direccidén transversal
se efectud una soldadura utilizdndo el proceso
MIG con arco pulsado y control sinérgico, bajo
las diferentes combinaciones de gases de pro-
teccidén indicadas en la tabla 1. En otro tra-
bajo se ofrece un mayor detalle de las condi-
ciones del proceso de soldadura (9).

2.2. Ensayos mecdnicos

La caracterizacidn de la tenacidad a la
fractura se basd en la realizacidn de ensayos
de medida del desplazamiento de apertura de
grieta (COD), utilizando probetas de doblado
en tres puntos de acuerdo con las indicaciones
de la norma BS 5762 (10). La orientacidn de
estas probetas corresponde a la L-T de la fi-
gura 1 de la norma ASTM E399 (11), siendo sus
dimensiones de 124 x 27 x 13.5 mm. En todas
estas probetas la entalla se mecanizé en la
zona de metal aportado, creando una grieta de
fatiga en el fondo de la misma.

2.3. Estudio metalogrdfico y fractogrdfico

El andlisis metalogrdfico del material se
efectud sobre probetas extraidas en direccidn
transversal a la unidn soldada, comprendiendo
las zonas de metal aportado, afectada térmica-
mente y acexro base.

Por otra parte, al menos una prcobeta de cada
juego ensayado se destiné al examen de su super-
ficie de fractura en el microscopio electrdnico
de barrido, con el fin de determinar el mecanis-
mo operante en cada caso.

3. RESULTADOS Y DISCUSION

La figura 4 ofrece la variacidn del valor medio
del desplazamiento de apertura de grieta (COD)
con la temperatura de ensayo para las diversas
combinaciones de gases de proteccidén. En esta
figura se puede apreciar la existencia de un
cierto efecto de la temperatura de ensayo so-
bre la tenacidad en todos los casos estudiados.
No obstante, la magnitud de este efecto varia
considerablemente de unas a otras combinaciones
de gases puesto que en tanto gque en las probe-
tas 1 (soldadas bajo atmdsfera de argdn puro) la
variacidén apenas rebasa el 20% en algunos otros
casos la relacidn entre los valores mdximos y
minimos llega a ser superior a 2/1.

Las observaciones realizadas en el microscopio
electrénico de barrido permiten Jjustificar este
diferente comportamiento. En las probetas 1, in-
cluso en las ensayadas a las temperaturas més
bajas, la prdctica totalidad de su superficie

de fractura se encuentra cubierta por cipulas
dictiles (figura 5) con tan solo algunas dreas
minimas, muy localizadas, de clivaje.

También en las correspondientes a la referencia
3, ensayadas a las temperaturas mds altas se
observa un claro predominio de facetas dictiles.
Sin embargo, a bajas temperaturas, aunque las
dreas de cupulas dictiles contindan siendo ma-
yoritarias se aprecian zonas, relativamente ex-—
tensas, de morfologia fr&gil. En este comporta-
miento a la fractura se puede encontrar una ex-
plicacién tanto de la apreciable tenacidad de
estas uniones soldadas, aunque algo inferior a
la registrada en las designadas como 1, como de
su variacidn con la temperatura de ensayo (figu-
ra 6).

Este efecto de la temperatura de ensayo sobre
el aspecto fractogrdfico de las probetas, re-
sulta aldn mds acusado en las pertenecientes a
las referencias 4 y 5. Una vez mds, como muestra
la figura 7, las cupulas ddctiles son claramen-
te predominantes en las probetas ensayadas a al-
ta temperatura. Sin embargo, en aquellas otras
ensayadas en el margen inferior de temperaturas
estudiado se aprecian amplias zonas de clivaje,
un ejemplo de las cuales se ofrece en la figura
8. Este hecho permite justificar la menor tena-
cidad registrada en estas probetas respecto a
las de las anteriores referencias.

Finalmente, las probetas correspondientes a la
referencia 2 presentan destacadas dreas frdgiles
ncluso en las ensayadas a las temperaturas mas
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cuyo andlisis revela un marcado pico de oxige-
no, indicando que-se ha producido una cierta
oxidacidén de la unidén soldada. No es necesario
sefialar que ambos factores, grandes dreas frd-
giles y abundancia de particulas de gran ta-
mafio, conducen a los pobres valores de tena-
cidad obtenidos en estas prcbetas.

4. CONCLUSIONES

a.- Se observa un clarc efecto de la tempera-
tura de ensayo sobre la tenacidad, cuya
magnitud varia en funcidn de la combina-
cién de gases de proteccidn empleada.

b.- Las probetas soldadas bajo atmésfera de
argén son las que ofrecen la mdxima tena-
cidad en todo el margen de temperaturas
estudiado. Sin embargo, las dificultades
en mantener la estabilidad del arco eléc-
trico restringen su uso.

c.~ También las probetas soldadas con una mez-
cla de argdn con 2% de CO, presentan una
considerable tenacidad si bien inferior
a las anteriores, principalmente a las
temperaturas mds bajas. Las mayores &reas
frdgiles encontradas en las superficies
de fractura de estas probetas justifican
esta diferencia.

d.- El efecto de la temperatura de ensayo
sobre la tenacidad es aun m&s acusado en
las referencias 4 y 5. En las probetas de
estas referencias ensayadas a las tempe-
raturas mds bajas se observan amplias
dreas frdgiles, lo cual explica la infe-
rior tenacidad respecto a las anteriores.

e.- Las probetas soldadas con argdn -2% oxi-
geno (referencia 2) presentan la minima
tenacidad de todas las estudiadas. La apa-
ricién de grandes zonas de clivaje, jun-
tamente con un elevado numero de particu-
las en la superficie de fractura de estas
probetas proporcicnan una razonable expli-
cacidn de su porbre comportamiento frente
a la fractura.
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Tabla 1. Diferentes mezclas de gases estudiadas

Referencia Mezcla de gases
1 Argdn puro
2 Argén -2% O
3 Argén -2% Cg
4 Argdn -15% He -2% CO
5 Argdn -32% He -3% C02~1%H

2
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Fig.7. Cidpulas dictiles en la superficie de Fig.8. Fractura por clivaje en una probeta
fractura de una probeta 4 ensayada a -20°C. 4 ensayada a -60°C.

1D pem

Fig.9. Particula de gran tamafio y fractura por ¥ig.10. Inclusiones en la superficie de frac-
clivaje (probeta 2 ensayada 'a -20°9C). tura por clivaje de una probeta 2 ensayada a
-20°cC.
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ANALISIS DE LA TENACIDAD CORRESPONDIENTE AL INICIO DE LA PROPAGACION DUCTIL DE
GRIETAS EN EL AGCERO SA 533B: J, EN TERMINOS DE LOS PROCESOS LOCALES DE ROTURA POR
NUCLEACION, CRECIMIENTO Y COALESCENCIA DE MICROCAVIDADES

Viviente J.L.*, Gil J. y Fuentes M.

CEIT (Centro de Estudios e Investigaciones Técnicas de Guipuazcoa),
Apartado 1.555,
20080 - SAN SEBASTIAN

(*) Direccidn actual: INASMET, Barrio de Igara, 20008 San Sebastién

Resumen. - Mediante un andlisis basado en las condiciones locales de la zona pldstica
adyacente al borde de la grieta, se ha realizado una interpretacién de la dependen-
cia de la tenacidad de inicio de propagacién duactil, J,, del acero SA 533 B,
respecto de la temperatura, en la zona de transicidén dactil-frdgil y en la zon? de
propagacién totalmemte dictil. E1 andlisis permite explicar el mdximo de tenacidad
encontrado en el entorno de la temperatura ambiente.

Abstract.- The paper presents an analysis of the dependence of toughness for ductile
fracture initiation, J;, on temperature for a SA 533B steel. The analisis is based
on a local approach. The temperature range covers both the "upper shelf" and the
ductile-to-brittle transition zones. The toughness-temperature curve shows a maximum
at room temperature. The local approach gives clues for an explanation of that maxi-
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mum.

1. INTRODUCCION

1.1 Objetivo

En un articulo previo [1], se han presentado
medidas experimentales de la tenacidad co-
rrespondiente al inicio fisico de 1la
propagacioén dictil de grietas en el acero SA
533B, clase 1, J, o CTODi, en el intervalo
de temperatura -70 = T (°C) =< 285, que cubre
la zona de transicién dactil-frdgil (-70 < T
(°C) 7 20°C) para el espesor B = 25 mm de

las probetas CT ensayadas) y la zona de
propagacién totalmente ductil o “upper
shelf" (T 3 20°C). En esta ultima zona se

observa que la tenacidad decrece al aumentar
la temperatura, en consonancia con muchos
otros resultados de la bibliografia, compor-
tamientoe que se relaciona con el
ablandamiento pldstico concomitante. Sin em-
bargo, para temperaturas inferiores a tempe-
ratura ambiente, se observa una clara in-

versién de ese comportamiento que no puede
relacionarse con la dependencia de la
resistencia pldstica con la temperatura.
Para este acero, la propagacidén ductil en la
zona de transicién comienza a niveles de
tenacidad mucho més bajos que los esperables
por extrapolacién de los del "upper shelf",
Aparentemente, esta transicién ha pasado
casi desapercibida hasta ahora y en este
articulo se pretende analizarla considerando
la ductilidad del acero y las condiciones
locales de tensiones y deformaciones en la
zona pldstica adyacente al borde de la
grieta.

1.2 E)l proceso de inicio de propapacién
dictil de una grieta

Bajo un cierto nivel de carga previo al ini-
cio de la propagacidn, que podemos definir
por el nivel de la integral J, una grieta en
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un material elastoplédstico se enroma,
adquiriendo un peérfil aproximadamente semi-
circular de didmetro § tal que:

J = (6/d) o, (1)

donde g, es el 1limite eldstico y d un paré-
metro dependiente de oy, del indice de
endurecimiento de Hollomon, n y de las cons-
tantes eldsticas [2-8]:

1+n
a - 1,185 E 20y(1+v)(1+n)

n- o, ay(1+n)(1-u2) /3 E o/ (1-1m)

Dados los valores usuales de n y o, /E cuando
el rango de temperaturas y velocidaes de
deformacién considerado no es exageradamente
amplio, d  sélo varia moderadamente (véase
por ejemplo, la tabla de la ref. [9]), de
manera que, aproximadamente, en esas con-
diciones,

Jxo,.6 (3

Al frente de tal grieta, en condiciones de
deformacioén plana, existen fuertes
gradientes de deformacién pldstica y de
traccién hidrostdtica, que tienen por ex-
presién:

€ = [0,44/(X/6)) - 0,23 (4)
o, /o = [142 1In (1+2x'/6)1/J/3 (5)

La primera es una aproximacién debida a
Schwalbe [10} y la segunda expresién se
deduce del campo de lineas de deslizamiento
de una grieta con abertura § (CTOD) y perfil
de enromamiento semicircular (ver, por
ejemplo, refs. [11}) y [12}) por lo que
estrictamente seria sélo vdlida para mate-
rial perfectamente pldstico. La distancia X
corresponde a la referencia inicial (no
deformada), tomando como origen el frente de
la grieta aguda previo a la carga y la dis-
tancia x' corresponde a la referencia actual
(deformada), tomando como origen en el punto
medio del frente enromado. Por tanto:

X/ 6
x'/5 = Jexp [0,23-(0,44/a)]da (6)
0

A bajas temperaturas, la rotura ductil
ocurre por coalescencia de cavidades
nucleadas por descohesidén o rotura de in-
clusiones o segundas fases durante la

deformacién pldstica. Aunque no existe com-
pleto acuerdo sobre detalles del proceso,
existe consenso general sobre el criterio
local de rotura ductil: una deformacién
pldstica, ?f, dependiente fundamentalmente
del nivel 1local de tensién hidrostédtica,
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0,/0 [13-15]. Para un material perfectamente
pldstico con inclusiones de didmetro D_ es-
paciadas sobre una seccién plana una dis-
tancia X, = NA'”Z, la coalescencia de
cavidades se produce, de acuerdo con el
modelo de Rice y Tracey [16].

€, = e;+In(X,/2D ) /0,283 exp(l,50,/0) (7

en donde ;; representa la deformacidn
critica de cavitacién que, en el caso de in-
clusiones no metdlicas en los aceros, puede
considerarse frecuentemente despreciable.

Combinando la ec. (7) con las ecs. (4-6),
puede obtenerse la distancia relativa X/§ al
frente de la grieta en que se cumple la con-
dicién de rotura dactil, € = ?f, teniendo en
cuenta el estado de deformacién y tensién
hidrostdtica de cada punto. Obviamente, sé6lo
puede considerarse que ocurrird propagacién
generalizada de todo el frente de grieta
cuando:

v

J

X (e 2e.)/6 = X,/6, = J s

pues en caso contrario sélo se daran avances
locales por coalescencia de huecos cuya dis-
tancia al frente sea X < X,. Como hemos men-
cionado X,; viene determinada por la densidad
superficial media de nicleos generadores de
huecos, N, y la tenacidad se obtiene a
partir de la relacién (X,/8,) y la ec. (1).

La modelizacidén anterior del proceso de ini-
cio de propagacién dictil de grietas, que
corresponde al esquema de Rice y Johnson
[11} sin entrar en detalles respecto al me-
canismo concreto o a la estadistica de la
coalescencia de huecos con el frente en-
romado (véase, por ejemplo, refs. [11] y
[17-20]), deja muy clara la dependencia de
la tenacidad de inicio de la propagacidn
ductil respecto de las propiedades plasticas
(6,, n), la ductilidad (e (0,/0)) y la micro-
estructura del material (Xd). De este modo
es posible abordar una discusién sobre los
resultados experimentales mencionados de la
dependencia de J, respecto de la tempera-
tura.

2. MATERIAL Y ENSAYOS REALIZADOS
2.1. Material

El material estudiado es una plancha de
acero SA 533B clase 1 de 80 mm de espesor,

con estructura bainitica revenida [1]. Los
ensayos de tenacidad se realizaron en
orientacioén TS. La estructura y propiedades
mecdnicas del acero se han estudiado con
gran detalle [21]. Por lo que respecta a la
ductilidad, es interesante sefialar que el
acero contiene 0,043 % en volumen de in-
clusiones no metdlicas mayores de 0,5 um que
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se presentan con una densidad superficial N,
= 179 mm™?, equivalente a una distancia
entre inclusiones x4y = 75 pm. Por otra
parte, contiene 2,74 % en volumen de car-
buros (cementita) cuya densidad superficial
es 6,3.10° mm™? y su distancia mutua, 0,40
pm.

2.2 Medida de la ductilidad

La ductilidad, ?f (ah/E), se ha medido en
condiciones de alargamiento plano, utiliza-
ndo probetas entalladas de geometria similar
a las usadas por Hancock y Brown [22], mds
una probeta tipo Clausing [23] con dimen-
siones dentro de los limites aconsejados por
Lee y Backofen [24] para obtener deformacién
plana a traccién. La ultima de las probetas
se considerard como "no entallada". Se han
realizado ensayos a -70°C, 20°C, 100°C y
180°C con velocidades de deformacién
plastica en la zona de rotura entre 10 ~* y
107 s™!, Los ensayos se han efectuado en una
méquina electromecdnica INSTRON dotada de
una camara ambiental, registrédndose el es-
fuerzo tractivo frente a la reduccién del
espesor de las probetas medido con un ex-
tensémetro de tipo diametral. La seccién
final minima se midié también, tras la
rotura, en un SEM. El instante en que la
tensidén real media en la seccién minima de
la probeta decae se tomdé como situacién de
rotura.

Para las probetas "no entalladas" se ha con-
siderado un estado triaxial ah/; = 0,58, es
decir, el correspondiente a un material
isétropo tipo Von Mises que se deformara
estrictamente bajo traccién plana. De hecho,
se observaron desviaciones respecto a esa
situacién ideal, que se han tenido en cuenta
a la hora de calcular g}, aunque se ha

mantenido el valor ideal de ah/;.

Para las probetas entalladas se han utili-
zado los resultados numéricos de Hancock y
Brown [22]), complementados por cédlculos
adicionales para deformaciones mayores que
las previstas por esos autores [25], necesa-
rios dada la ductilidad del material
ensayado y las dificultades de extrapolacién
a partir de las figuras de la ref. [22]

Todas las probetas se mecanizaron con
orientacidén T-S (traccién en direccién
transversal -T- y entalla paralela a la
direccién de laminacién -L-) para reproducir

la deformacién plana en la zona plistica de
las probetas compactas de mecdnica de la
fractura TS. Se han usado probetas de 3
niveles del espesor de la plancha de 80 mm.

Las medidas de ductilidad en situacién de
alargamiento plano se han complementado con
medidas en condiciones de alargamiento

axisimétrico (direccién T), utilizando
probetas cilindricas lisas y entalladas tam-
bién similares a las de la referencia citada
[22). Las condiciones de fractura en la
estriccién de las probetas entalladas, de
acuerdo con [22] y cdlculos adicionales para
deformaciones mayores [26]. Los ensayos se
realizaron en condiciones similares a los de
las probetas planas.

Las superficies de rotura se examinaron
mediante SEM. Se llevaron a cabo medidas
cuantitativas de la geometria y densidad de
alvéolos dictiles nucleados en inclusiones o
carburos.

3. RESULTADOS

3.1 Deformacién critica para producir
rotura dactil

Las medidas de ductilidad en condiciones de
deformacidn plana o axisimétrica se muestran
en las Figs. la y b. La representacién semi-
logaritmica elegida corresponde a la rela-
cién lineal entre ln(ef) y (ah/;) esperable
segin el cdlculo tedérico de Rice y Tracey,
ec. (7), siempre que la deformacién previa a
la nucleacidén de huecos pueda despreciarse.
Esa relacidén tedrica es aceptable para el
intervalo 20 = T (°C) = 180 °C (upper shelf)
pero a -70°C la sensibilidad de la duc-
tilidad a la tensidén hidrostdtica es
claramente mayor, al menos para niveles
altos de ésta (ah/E > 0,6). En este caso se
observaron roturas mixtas, con predominio
frdgil a mayores niveles de traccién
hidrostédtica.

La geometria de las probetas se eligid para
obtener niveles aproximados de 0,6, 1,0 y
1,4 de ah/; en el centro de las probetas.
Sin embarge, un andlisis de los resultados
indico que en la probeta plana de mdxima
concentracidén de tensiones la rotura se ini-
ciaba en la superficie, donde ah/; = 0,6.

Algunos trabajos previos con aceros
similares supusieron que la ductilidad,
medida en términos de deformacién equi-
valente, era prdcticamente independiente del
estado de deformacién aplicado [17, 18, 27]
o no detectaron ninguna influencia de la
temperatura [17, 18]. En este trabajo, se ha
medido una diferencia de un 20 a un 30%
entre las roturas por alargamiento

axisimétrico o planoc. Y, aunque las roturas
a -70°C no son genuinamente ductiles, dentro
de la zona del "upper shelf", donde si lo
son, también se han observado ligeras dife-
rencias de ductilidad con la temperatura
(Tabla 1), en coincidencia con otros
trabajos [27].



Suponiendo 2; = 0, es posible utilizar la
ecuacion (7) de Rice y Tracey [16] junto con
los resultados experimentales de ductilidad
para calcular el didmetro de las cavidades
relativo al de las inclusiones que las
nuclearon, DC/DP, tal como, tedéricamente, se
encontrarian sobre las superficies de frac-
tura. Estos valores se presentan en la Fig.
2, donde puede apreciarse que existe muy
poca influencia de la temperatura o del
nivel de ah/; sobre DC/DP, que determina,
segin se describié en la introduccién, X,.
Incluso los valores de ductilidad medidos a
-70°C, que propiamente son, a lo sumo, un
limite inferior del verdadero valor de ?p
conducen a valores de DC/Dp muy similares a
los del "upper shelf".

Para probetas rotas a 20, 100 y 180°C se ha
medido experimentalmente el didmetro de
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0.5 - —70C 05 |-
L 20°C L
0+ 100°C o
180°C i
-0.5 + -0.5 k-
< i < i
= -1 = -1
| 20°C =T = 180°C i
-1.5 F -1.5 |
-2 -2
-2.5 L 1 . . ~2.5 : . - L
0 0.5 1 1.5 2 0 0.5 1 1.5
(& /T) (&/0)
Fig. 1
a) Deformacidén de rotura, €., en funcién de la tensién hidrostdtica relativa a la
tensién pldstica equivalente. Alargamiento plano. A trazo grueso, recta de
pendiente -1,5 ajustada a los resultados del intervalo 20<T(°C)<180. Lineas de
puntos: ajustes por minimos cuadrados a los resultados de ese intervalo y a los
de -70°C (pendientes -1,67 y -1,97, respectivamente).
b) Id., alargamiento axisimétrico. Las pendientes de las rectas discontinuas son -
1,67 para 20 = T(°C) = 180 y -2,62 para -70°C.

TABLA 1.- Ductilidad en funcidn de la ten- cavidades generadas a partir de inclusiones
sién_hidrostdtica v de la tempe- de didmetro 4 um < Dp < 8 pum (Fig. 3). En el
ratura: intervalo de temperatura citado, la in-

}E = A/exp [B(Uh/;)], fluencia de la temperatura, tensién hidros-
tédtica o incluso modo de deformacidén no son
importantes. Comparando esta figura con la

Alargamiento | Alargamiento anterior se confirma la validez de la ec.

plano axisimetrico (7) de Rice y Tracey [16] excepto en el
T(°C) A B A B valor de la constante, como ya se ha
-0 2,64 1.97 7. 67 2 62 seftalado por otros autores [28].
20 2,97 1,90 3,22 %,gg

%88 %:gz %Igg 3,07 166 Como puede verse, el didmetro real de las
cavidades, de 4 a 5 veces el didmetro de la
particula, es aproximadamente doble del

predicho por la ecuacién de Rice y Tracey.

3.2 Cavidades generadas por inclusiones

La relacidn W/Dp se ha medido también en la
zona inicial de propagacidén ductil de
grietas en probetas CT utilizadas para medir
la integral J, (Fig. 4). Se trata de valores
individuales (no medios), por lo que la dis-
persion es grande. El limite inferior de
W/Dp varia de 3 para -40°C y 150°C en la
zona préxima al borde enromado a &4 para 20°C
y parece crecer suavemente al ir progresando
el avance de la grieta. El valor medio es
del orden de 5, muy préximo al observado en
las probetas de medida de e, (fig. 3).

3.3 Densidad superficial de cavidades

Las superficies de fractura de una serie de
probetas axisimétricas entalladas se observs
en el SEM (80x y 5000 x para cavidades
nucleadas en inclusiones y carburos, respec-
tivamente). De las primeras

se con-
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Fig. 2.- Didmetro de cavidades, D

o
generadas a partir de inclusiones

de didmetro Dp (suponiendo E; = 0),
en el momento de la rotura. Pre-
diccién segin la ecuacién de Rice
y Tracey [16] con los datos de la
Fig. 1 (valores medios para cada
tipo de probeta). Simbolos:[], o, /0
=0,6,J,0,/5 =1, def. plana; O,
0,/0 = 0,6, 0./5 ~1,V, a/0 =
1,4, def. axisimétrica.

tabilizaron las mayores de (aproximadamente)
10 pm, generadas a partir de inclusiones de
tamatfio Dp %1 pm. Los resultados, con in-
dicacién de la tensién hidrostdtica y la

tension principal mdxima, se dan en la tabla
2. La densidad superficial de alvéolos
dictiles, corregida por la contraccién de
drea, resulta insensible al nivel de tensién
hidrostdtica o al nivel de mdxima tensiodn
principal existente. El valor medio puede
considerarse préximo a la densidad superfi-
cial de inclusiones (apartado 2.1, 189 mm?,

W/0Dp

A CT 42 (-40C)
O CT 103 (lT. cmb.)
© CT 15 (Isoc)

w/d

DP z 0,5 pm), teniendo en cuenta que esta
medida incluye la fraccién inferior a 1 pum,
que representa aprox. el 50% [21] y que, en
sentido contrario, la superficie de rotura
dictil muestrea un espesor que puede equi-
valer a varias veces el didmetro de las par-
ticulas [29].

Los alvéolos generados por carburos tapizan
las superficies correspondientes a los
ligamentos entre huecos grandes, generados
por inclusiones. Su densidad superficial es
una orden de magnitud inferior a la de car-
buros y corresponderia a la generacién de
cavidades por la fraccién de carburos de ta-
mafio superior a 0,05 gm [21]. Parece crecer
al aumentar la tensién principal mdxima,
pero las medidas realizadas no son
suficientemente concluyentes,

;
8
]
- . .
5 -
]
i 8 a
o
4 b
5L O
2 e 1 " 1 " 1 i
0 50 100 150 200
T(C)

Fig. 3.- Didmetros de cavidades, w, nuclea-
das a partir de inclusiones de
didmetro Dp. Medidas experimentales
en superficies de rotura de probe-
tas axisimétricas (C),ah/a =0,6;(P,
o /o =1, @, 0,/0 = 1,4) y planas
(id., [ , (B ,HB). Medidas en el
SEM (valores medios) con 4 um < Dp
< 8 um.

PROPAGACION POR COALESCENCIA

FATIGA

S Z W X e
0 - e ;
0.0 05 10 15 20 25 3.0
x
X/6¢
Fig. 4.- Didmetro de cavidades relativo al didmetro de las inclusiones que las

generaron en la banda de inicio de la propagacién dictil de grietas en probetas CT
usadas para la medida de J;. La abscisa es la distancia desde el borde de
propagacién por fatiga, es decir, x'+SZW = x'+0,33 §, [1].
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TABLA 2.- Densidad de cavidades en las superficies de rotura de probetas
axisimétricas entalladas (limite de confianza del 95%)

NA(mm‘Z), inclusiones 10'5NA (mm‘z), carburos
% oy n ;f oy
°C | o (MPa) (MPa) |Sup.def.|Sup.original|{Sup. def. |[Sup.original
0,62 | 371 |0,18|1,13]| 1493 | 337%34 109411 - -
1,11 | 371 |0,18]0,64 | 1861 | 267+28 141%15 15,2%1,3 8,0%0,7
20 1,13 | 371 |(0,18]0,67| 1898 - - 11,9+1,2 6,1+0,6
1,44 | 371 10,18}0,30| 1926 | 171+23 12717 19,8%3,0 14,742,2
180|1,44 | 343 |0,14|0,35| 1489 | 199%24 140%17 - -

La tensién principal mdxima, o7, se ha calculado como oy = o} + 20/3, calculando ¢ a
partir del ajuste tipo Hollomon. N

La densidad superficial se ha corregido con el factor exp (-¢f) para restituir el
drea original no deformada.

300 B exp.
I O cdle, Xg= 75 pm

4. CALCULO DE LA CONDICION DE INICIO DE LA 250

PROPAGACION DUCTIL Y COMPARACION CON -

LOS RESULTADOS EXPERIMENTALES 200 ©

& - o]

De acuerdo con el andlisis descrito en el E 150 - E O
apartado 1.2, se han calculado valores teé- x L // %
ricos de J, utilizando los resultados de - 100 - B \\\\\\\\“E
ductilidad en condiciones de deformacién . o
plana (Tabla 1), las propiedades pldsticas
del material en funcién de la temperatura S0
para & = 2.10% 5! y tomando como distancia i
critica la distancia experimental entre in- Ty é : 160 260 360
clusiones no metdlicas sobre una seccidn T (0)

plana, X; = 75 pum. Los resultados se con-
tienen en la Tabla 3 y se comparan con las
medidas experimentales en la Fig. 5. Fig. 5.- Integral J, en funcién de la tempe-

ratura. Medidas experimentales y

valores calculados.
Dada la dispersién de las medidas de duc- o8

tilidad y la relativa incertidumbre sobre el
valor de Xd, el acuerdo entre los resultados
experimentales y las predicciones del
analisis tedrico puede considerarse bueno

(discrepancia menor del 30% en todos los TABLA 3.- Cilculo tedrico de J;. Datos uti-
casos), teniendo en cuenta que no se ha uti- lizados v resultados. La con-
lizado ningin pardmetro ajustable. Entre la dicién de rotura, &y, utilizada
curva J -T experimental y calculada parece es la correspondiente a defor-
haber una traslacién de unos 50°C que en macidn plana de la Tabla 1.

parte, podria explicarse por una diferencia
entre la velocidad de deformacién supuesta y
la real en la zona plédstica de los ensayos T o n d, Xd/éi J; /%3 Ji(Ksz)

teniendo en cuenta la existencia de una zona °C | (MPa) (MPa) |Xq=75um
de envejecimiento entre T.A., y 300°C [27,
30}.

-701417,610,189{0,2921 1,34| 1067 80,0

En el cdlculo se ha considerado una dis- 20)371,2]0,176/0,305) 0,52] 2340} 175,5
tancia critica, X, constante y determinada 100] 357 |0,150(0,33 0,38 2847] 213,5

por la poblacién de inclusiones no 180| 343 |0,140]0,35 0.47| 2085
metdlicas. Los carburos intervendrian sélo

156,4
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en la fase de coalescencia entre cavidades
grandes, coalescéncia que aporta una con-
tribucién despreciable a EE pero cuyo desen-
cadenamiento marca el final de la fase de
crecimiento de huecos, es decir, el nivel de
?r suponiendo E& nula para las inclusiones.
La constacla aproximada de X, la sugieren
los resultados de geometria y densidad de
cavidades. La variacién de J, con la tempe-
ratura estaria determinada aqui por la
variacién de o, y de e, y esta tltima por la
facilidad de deformar inestablemente los
ligamentos entre cavidades nucleadas en in-
clusiones.

Por encima de 20°C, la leve caida de duc-
tilidad, que colabora con el descenso de o
en provocar el decrecimiento de J, entre 20
y 300°C se explicaria por el descenso
creciente de la capacidad de endurecimiento
del material (indice n, Tabla 3).

Por debajo de 20°C, aunque la capacidad in-
trinseca de endurecimiento del material
crece, al aumentar fuertemente la resisten-
cia a la deformacién pléastica (transicién a
un régimen pldstico controlado por la
tensién de fricecién de la red) la nucleacidn
de dafic a partir de los carburos se facilita
progresivamente y este dafio contribuye a
rebajar la capacidad efectiva de
endurecimiento del material: los ligamentos
entre cavidades estdn constituidos por mate-
rial creciente porosoc desde las primeras fa-
ses de la deformacidén; con bajos niveles de
tensidn pl4stica, la nucleacién de cavidades
en carburos ocurre sélo en las bandas de
cortadura intensa que se forman después de
alcanzarse la situacioén de inestabilidad
plastica (inestabilidad geométrica). La des-
cohesién de la intercara ferrita/cementita
exige una traccién local elevada, 1200 a
1600 MPa [13,31,32]. En condiciones de
deformacién pldstica plana, prevalentes en
la zona pldstica de la grieta:

o, = o, + a//3 (8)
donde o, crece desde o//3 en la superficie
libre hasta 0,81 o a la distancia critica
X,/6, = 0,5 correspondiente a 20°C. Es decir
para este acero a 20°C (y aproximadamente,
en todo el "upper shelf").

1,15 = o,/ ¥ 1,39, X=X, (9)

La deformacién es decreciente en toda esa
zona:

€ 20,65 X=X (10)

Suponiendo un comportamiento tipo Hollomon
conn = 0,18:

[o; (0 =X <X,)/0

)i > 3,94 o (11)

¥ pes200c

o, > 1400 MPa -~ o, > 355 MPa

I
valor que prdcticamente coincide con el de
o, en la zona de la transicién (maximo Jo).
A temperaturas muy bajas, es probable que la
profusién de cavidades nucleadas en car-
buros, unida a la creciente frecuencia de
formacién de nicleos de fractura no viables,
contribuyan también a un descenso del valor
de Xd, que también contribuiria a la caida
de J, [19].

5. CONCLUSIONES

- Un andlisis local del proceso de rotura
dactil que ocurre en la zona pldstica de
una grieta que inicia su propagacidn
permite relacionar la tenacidad con la
ductilidad del material y su contenido de
inclusiones no metélicas, tanto en la zona
de propagacién totalmente dictil como en
la zona de transicién.

- Los resultados del andlisis sugieren que
en el descenso de la tenacidad entre 20 y
300°C, mds rdpido que el descenso con-
comitante del limite eldstico del acero,
interviene una disminucién de ductilidad
probablemente asociada a un proceso de en-
vejecimiento por intersticiales.

- La fuerte caida de la tenacidad J por
debajo de temperatura ambiente, mientras
el limite eldstico aumenta fuertemente, se
puede explicar por la creciente facilidad
para nuclear huecos por descohesién de
carburos ya desde los primeros estadios de
deformacién. El progresivo aumento de den-
sidad de huecos generados por nucleos de
fractura frdgil no viables al bajar la
temperatura supone un factor adicional de
pérdida de tenacidad.
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INTRODUCCION

TENACIDAD CORRESPONDIENTE AL INICIO FISICO DE LA PROPAGACION DUCTIL, J, (ZONA
DE TRANSICION Y UPPER SHELF) MEDIDA MEDIANTE UNA COMBINACION DE ANALISIS FRAC-
TOGRAFICO Y CURVA DE RESISTENCIA

Viviente J.L. (*), Gil J. y Fuentes M.

CEIT (Centro de Estudios e Investigaciones Técnicas de Guiplzcoa),
Apartado 1.555,
20080 - SAN SEBASTIAN

{*) Direccién actual: INASMET, Barrio de Igara, 20008 - SAN SEBASTIAN

Resumen. - Combinando distintas técnicas fractogrdficas (medida de la
profundidad proyectada de enromamiento, reconstruccién del perfil enromado de
la grieta mediante pares estereogrdficos y secciones seriadas de grietas
detenidas) con un ajuste de la curva de resistencia coherente con la pendiente
real de enromamiento, se ha podido estimar con precisién la tenacidad de ini-
cio fisico de la propagacién ductil de grietas, J,, en la zona de transiciém y
en el "upper shelf” del acero SA 533B (-70 < T (°C) =< 285). En casi todos los
casos, esa tenacidad resulta estar muy por debajo de los valores "con-
vencionales" de J; obtenidos de acuerdo con las normas ASTM o con la
propuesta de norma europea.

Abstract.- The toughness for the physical initiation of ductile crack propaga-
tion in a SA 533B steel, J,, has been determined by a combination of frac-
tographical observations with a fitting of the R-curve coherent with the ac-
tual slope of the blunting line. The experimental measurements cover a
temperature range spanning both the transition and the upper-shelf zones (-70
= T (°C) =< 285). This physically based toughness is significantly lower than
the conventional initiation toughnesses, J, , defined by the ASTM or european
standavrds.

Ic

ten las relaciones

borde de la grieta "6" y la integral J exis-

El inicio de la propagacién ductil, por en-
cima de la temperatura de transicidén, se de-
fine convencionamente en la norma ASTM E-813
[1] como la interseccién del ajuste lineal a
la curva de resistencia J-Aa con la "linea
de enromamiento":

J = 2 o, la (1)

Es bien conocido {2-6] que la ec. (1) sobre-
estima el crecimiento, por lo que el valor
de J, derivado del método ASTM es también
una sobreestimacién del inicio fisico del
desgarre ductil tras la fase de enroma-
miento, Unicamente aceptable a efectos
utilitarios (ingenieriles).

Una amplia serie de trabajos tedricos y ex-
perimentales [7-14] indican que entre el
avance por enromamiento, la apertura del

§ = dn J/o, (2)
Aa = 0.4 6 (3)
con lo que

J = (2.5 oy/dh)Aa (4)

donde d  es un pardmetro dependiente del
limite elédstico, o, del indice de
endureciento de Hollomon, n, y de las cons-
tantes eldsticas del material [15-17].

Aunque no es posible definir univocamente
5§(CTOD), y esto es causa de cierta ambigie-
dad a la hora de comparar resultados, es
posible medir localmente sobre las super-
ficies de fractura el avance critico de en-
romamiento previo al inicio fisico de 1la

31
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propagacién dactil, Aa_, que coincide, en
principio, con la longitud proyectada de la
llamada "stretch zome" SZW_, la zona entre
la propagacién por fatiga y la propagacién
dactil, y utilizar su valor medio como paréd-
metro de fractura, bien directamente (usando
la ecuacién (4)) 6 para fijar, en la curva
de resistencia J-Aa, el auténtico valor
fisico de iniciacidén dictil. El interés por
este pardmetro ha crecido fuertemente en los
ultimos afios, en detrimento de los métodos
basados en la obtencién de un CTOD con-
vencional (norma britdnica BS 5762, por
ejemplo). Su medida (asi como la de un valor
de la integral J asociado al inicio fisico
del desgarre dictil) estd incluida ya en la
norma japonesa (JSME 5001-19) [18] y en la
propuesta de norma europea EGF P1-87D [19] y
las posibles dificultades e inconvenientes
que presenta su, en principio, sencilla de-
terminacién se estdan verificando mediante
"round robin program" [14, 20].

2. MATERIAL
La composicidén del material utilizado, un

acero A533B con estructura bainitica
revenida, se detalla en la Tabla 1.

TABLA 1.- Composicidén quimica (% peso)

0,18 C, 1,41 Mn, 0,24 Si, 0,56 Ni,
0.18 cr, 0,49 Mo, 0,021 A1,'0,005's,
0,009 P, 0,17 Cu, <'0,005 V.

Las propiedades elastoplédsticas del material
se detallan en la siguiente Tabla [2]

TABLA 2.- Propiedades elastopldsticas

T Oy ouTS| Y&l n U,,(*)
(°C){ (MPa) | (MPa) | (MPa) (MPa)
-70 532 673 602 {0.189| 418
-40 496 672 584 10.188] 381
-10 489 639 564 |0.1841 376

20 482 606 544 10.176( 371
150 453 584 519 10.149] 348
285 423 560 492 [0.150) 325

o, = g, ,, segun ajuste tipo Hollomon

3. TECNICAS EXPERIMENTALES
3.1 Ensayos de fractura

Los ensayos de fractura se realizaron de
acuerdo con la norma ASTM E813 [1] y segun
el método de muestras miltiples. Se utiliza-
ron probetas compactas de traccidén con
orientacién T-S, de 25 mm de espesor y
provistas de entallas laterales de 2.5 mm de
profundidad.

Las probetas se ensayaron con una miquina
servohidrdulica de 100 kN de capacidad, IN-
STRON 1342, bajo control de posicién, con
una velocidad del actuador de 0,01 mm s™i.
En cada ensayo se registré la carga, el des-
plazamiento y la apertura de los labios de
la fisura sobre la linea de carga. La
apertura de midié mediante un "elip" ex-
tensométrico o mediante un varillaje coaxial
de Inconel cargado con unos muelles y un
LVDT (Linear Variable Displacement Trans-
ducer) montado en un extensdémetro para los
ensayos realizados a mds alta temperatura
(150 y 285°C).

Las probetas se ensayaron a cinco tempe-
raturas diferentes dentro de la zona de
transicién y del "upper shelf": -70, -40,
20, 150 y 285 °C. Salvo a temperatura am-
biente, los ensayos se realizaron dentro de
una cdmara ambiental Instron 3110 refri-
gerada con nitrégeno liquido a -70 y -40%.
Las propagaciones estables de las probetas
que no se llevaron a fractura se marcaron
mediante oxidacién, manteniéndolas durante
30 minutos en un horno de mufla a 400°C.

3.2 Andlisis fractogrédfico

El avance de la grieta por enromamiento
(52ZW) se ha medido mediante microscopia
electrénica de barrido (SEM) en cinco
probetas CT (ref. n® 106, 42, 103, 115 y
111) ensayadas a -70, -40, 20, 150 y 285°C
respectivamente.

En una primera serie, se obtuvieron medidas
de la anchura proyectada de enromamiento
critico SZW_, directamente sobre la pantalla
del SEM, en una de las dos superficies de
rotura, colocada ésta perpendicular al haz
de electrones. El valor medioc de SZW se
obtuvoe a partir de 37 o 39 medidas dis-
tribuidas sobre la anchura de las probetas
CT (despreciando los laterales).

En una segunda serie, se reconstruyé la
forma real del frente enromado critico en
nueve secciones transversales de cada
probeta, mediantes pares estereografico [22]
conteniendo posiciones comunes del frente en
ambas mitades de las probetas, cara A y cara
B [21]). Los perfiles del enromamiento de las
grietas permiten obtener un valor medio de
SZW_ y de SZH, (Fig. 1), la apertura médxima
de la zona enromada, que es una particular

definicién del CTOD (CTOD = 6c - SZHA +
SZHg) .
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PROPAGACION POR COALESCENCIA

5 SZitg

FATIGA
SZWe

Fig. 1 Geometria del semifrente después de
la propagacioén.

4. RESULTADOS Y DISCUSION

4.1 Andlisis Fractogrdfico

Las probetas ensayadas muestran un inicio y
una propagacion por desgarre ductil
generalizade a lo largo de todo el frente
antes de la propagacién frédgil (zona de
transicién, -70 a 20°C) 6 de su descarga
(zona del "upper shelf"), aunque en 4 de las
probetas rotas a -70°C y en 2 de las rotas a
-40°C, la propagacién fué directamente
frdgil a partir de la grieta de fatiga en-
romada.

Las superficies de rotura con propagacién
estable muestran las caracteristicas tipicas
de separacién por coalescencia de huecos
nucleados por descohesidén de inclusiones o
particulas no metdlicas, observandose huecos
de gran tamafio (10 - 60 um) nucleados en in-
clusiones de 3 a 10 pum de didmetro, cuya
coalescencia ha ocurrido por rotura a
cortadura de los ligamentos que los
separaban, inducida por coalescencia de
huecos (0,2 - 0,5 um) nucleados en carburos.

4.1.1 Profundidad del enromamiento. Medida
de la anchura proyectada

Los valores medios de la profundidad critica
de enromamiento obtenidos midiendo la an-
chura de enromamiento sobre la pantalla del
SEM se detallan, junto con su I.C. del 95%
respecto a la media, en la Tabla 3.

TABLA 3.- Anchura de enromamiento proyec-

tada.
T

-70 -40 20 150 285
(°C)
SZWp 29.61 34.4) 56 41 30.3
(um) | *4 +3 +7.7| 4.8 2

Las medidas realizadas [21] presentan una
gran dispersidén, pero las desviaciones
tipicas absolutas o relativas son similares
a las obtenidas en los dos estudios
estadisticos inter-laboratorios europeos ya
mencionados [14,20]. Heerens y col. [14] ob-
tienen desviaciones tipicas relativas en el
intervalo 10 = S/§ZW£5 75% con el 90% de

ellas inferiores al 35%. Holim y Col. [20]
obtienen S/SZW_ =< 43% si las medidas se rea-
lizan sobre fotografia y S/SZW, < 65% si se
realizan directamente sobre la pantalla del
SEM. Las desviaciones tipicas relativas a
las medias de las medidas de la Tabla 3 son,
en orden creciente de temperatura, 41.9,
27.0, 41.8, 36.0 y 21.4%. Es decir, in-
feriores al 42% y 60% de ellas inferiores al
36%. Los errores tipicos obtenidos son in-
feriores a los de las dos encuestas men-
cionadas debido al numero muy superior de
medidas aqui realizadas (37 +39), frente a
las 10 medidas por frente de enromamiento
impuestas en los dos "round robin" europeos.

Aunque parte de la dispersidén de las medidas
es imputable a dificultades de definicién de
las fronteras de inicio y fin de la zona de
enromamiento, la dispersidén es coherente con
un inicio casi aleatorio del desgarre ductil
en cualquier punto del perfil transversal de
enromamiento.

4.1.2 Perfiles de enromamiento medidos
mediante pares estereograficos

La figura 2 muestra el conjunto de perfiles
de enromamiento medidos a 20°C.

* Inicio de propagocion (Temp. Ar;bien{e)

)

(km)

10

D

(um)

Fig. 2 Perfiles de enromamiento, T = 20°C

La variedad de formas es grande; aunque el
enromamiento suele idealizarse como semi-
circular, es sabido que las formas tedricas
pueden ser muy diversas [23,24] y que la
heterogeneidad de la estructura real puede
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introducir componentes de cortadura (modos
mixtos de carga) [12], (Fig. 3), que pertur-
ban la forma y simetria del perfil.

0 100 200 300 400 500 800

Fig. 3.- ler Frente. Probeta CT 103, (20°C)

En la Tabla 4 se recogen los valores
medidos, junto con su I.C. del 95%, de los
pardmetros que caracterizan el frente de
grieta en el instante critico de
propagacién.

TABLA 4
T SZW §
N ¢ |szw./s,
°Cy|  (pm) (pm)
-70 | 51%7 100£13 | 0.51
-40 | 66%10  |127%21 | 0.52
20 | 77%9 146%23 | 0.53
150 | 61*l4  [113*19 | 0.53
285 | 46%12 90%¥17 | 0.51

Como puede observarse, tanto la profundidad
de enromamiento, como la apertura critica
(Fig. 4), presentan un maximo en el entorno
de la temperatura ambiente.

— = Ajuste polinomico de grade 3

75 T Ajuste polinomico de grade 3

150

125

100
—_
E
=
75
50
¢ T= 285C
25 TV T= 150C
A Temp. Ambienie
O T= —40C
0 T= -70C
0 " . "
—100 ~-50 o 50 100 150 200 250 300

TEMPERATURA {C)

Fig. 4.- Variacion de 6, y SZW,. en funcién
de la temperatura.

Es interesante considerar la relacién entre
la profundidad critica de enromamiento
proyectada (Tabla 3) y la profundidad
critica "real", medida teniendo en cuenta
ambas mitades del frente mediante pares
estereogrdficos (Tabla 4), pues la primera
medida es la que se incluye en la propuesta

de norma europea [l9]. Esa relacidén se
recoge en la Tabla 5.
TABLA 5
T SZW,/SZW,,
(°C) (pm)
-70 0.59 + 0.16
-40 0.52 + 0.12
20 0.73 £ 0.18
150 0.67 £ 0.23
285 0.65 * 0.21
Media [0.63 (S=0.08)

Las relaciones obtenidas son cercanas a los
valores ideales suponiendo localizacién
aleatoria del inicio de la propagacién
dictil sobre perfiles semicirculares, 0,64 6
perfiles triangulares simétricas 0,5.

Como puede observarse, las medidas de la an-
chura proyectada, SZW_, subestiman el
crecimiento del frente de grieta asociado al
enromamiento.

4.2 Medida de 1la tenacidad a Fractura
ductil

En la referencia [25] y la Tabla 6 se
detallan los valores de la integral J y del
crecimiento estable Aa considerados en este
estudio.

TABLA 6.- Ensayos realizados

Aa J
T Ref 9
(mm) (RJ /m*)
43 0.19 277.8
-40°C 51 0.42 370.7
52 0.55 446.1
53 0.19 277.8
100 0.42 370.7
102 0.55 446.1
103 0.19 277.8
20°C 104 0.42 370.7
119 0.55 446.1
Al4 0.19 277.8
Hl4 0.42 370.7
117+ - 393.12
118* - 308.8 .
114 1.211 | 482.44
115 0.297 231.93
150°C 116 0.226 244,19
200 0.709 346.39
Al3 0.497 258.07
109 1.838 411.21
110 0.922 10.7
285°C 111 0.760 265.41
112 0.364 196.17
113 0.309 172.01
H8 0.380 170.56

(*) Ensayos utilizados para cbservar secciones transversales
del CTOD y le propagacién
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La determinacién e€xacta de la tenacidad para
el inicio de la propagacién estable depende
de la exactitud con que representamos o
modelicemos la curva de resistencia del ma-
terial.

Los valores de la pendiente de la linea de
enromamiento segun las ecs. (1) y (4) se
detallan junto con los valores ex-
perimentales (a -70 y -40°C), en la Tabla

siguiente. Para la ec. (4) se considerd g,.
TABLA 7.- Pendiente de la linea de en-
romamiento.

T

ASTM Ec. (&) Experimental

()]

-70 1204 3560 3732

-40 1168 3287 3367

Como puede observarse la ecuacién (4) repre-
senta mucho mejor la linea de enromamiento.
Una forma de evitar este error seria, si
fuese posible conocer el avance critico de
enromamiento previo al inicio fisico, 2a_,

considerar la curva J vs Aa de propagacidn
por desgarre ductil (restando Aa_, a los
valores de crecimiento ductil considerados
en la norma [1].

Si el inicic fuera simultdneo en todos los
puntos del frente enromade, se produciria

una transicién brusca de la curva lineal de
enromamiento a la curva de propagacién por
desgarre. Como el inicio estd ligado a la
distribucién espacial de inclusiones y car-
buros, no ocurre instantdneamente en todos
los puntos del frente enromado y la
transicién dictil es gradual. Luego, aun
considerando un ajuste lineal, se produciria
una sobrevaloracidén. Las nuevas propuestas
de normas, ASTM [26] y europea [19] ajustan
funciones de tipo potencial J = A (ba+B)C.
No obstante en el caso de la norma ASTM
[26], se mantiene la linea de enromamiento
incorrecta ec. (1 ) y se define una
tenacidad convencional.

4.2.1 Tenacidad (J.) correspondiente al
inicio fisico de la propagacién

ductil

A partir del valor de SZW_  es posible, si se
dispone de la "curva de resistencia", deter-
minar el valor de la tenacidad para el que
se inicia fisicamente la propagacioén dactil.

Para simular la transicién suave entre la
linea de enromamiento y la propagacién
estable a lo largo de todo el frente de
grieta, a los datos J-Aa disponibles se les
ha ajustado la funcién:

J = A Tangh (BAa) + Cha

(5)

( ) = AB + C = 0y/0.4 dn
d(aa)
Aa~0

de manera que la pendiente inicial coincide
con la pendiente de enromamiento tedrica
(ec. 4) y, para valores grandes de Aa, la
curva de resistencia tiende a hacerse lineal
con pendiente C. Las figuras 5-10 muestran
los ajustes obtenidos, asi como el ajuste
pPreconizado por la propuesta de norma
europea.

(1990) 35
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En la Tabla 8 se recogen los valores de J,
N Je y JIc (tenacidad de inicio de
800 . propagacién segun la ec. (5), considerando
: j propagacién por desgarre Unicamente, segun
! f norma europea [19] y segin ASTM [1] respec-
600 : i - tivamente). En la Tabla se indica también
. 4 ~ g los casos en que se incumple la norma.
~ P
< b
E ! / TABLA 8.- Tenacidad de inicio dictil
3 TR
= i A
- / T JasTd Te I3 Ja
200 | oy |®i/m?) | ®ki/m?)|(kI/m?) | (RI/m2))
| e e )
| ) o) -70 - 92 * | 9947 | 9uxlsx
| ~—— 307.804Tanh(9 a7><)+173 426X
0 | . ) Ternp Ambiente
0.0 0.5 10 15 2.0 +10
Aa (mm) -40 11604294 | 194 154 14 144153
10 [368%43 338 * | 203 282+159%
Fig. 8.- Ensayos realizados a 20°C
+17
20 |374%318 | 326 202 18 319+61
+18
150 [188*65 196 127 175%61
600 -22
i
i +16
500 : P 285 [164%56 128 93 19 112+41
-
a0l | |/ d
;C\T l] /‘ ’/_/ * Incumple la Norma
E 1 =
E 001 g
= :f 2 Como puede observarse en la figura 11, donde
= a0 J/,— se representan los valores de tenacidad de
/y iniciacién reportados en la Tabla 8 en fun-
00 |} — (mms“umwmhm? cién de la temperatura, la medida de la
| ::35%“”9”A2m3 o) tenacidad obtenida a partir del ajuste
1 _Z'Pif§8”m04ﬁX”QBO4“ propuesto (ec. 5) es un limite inferior para
OOD 05 10 5 la tenacidad de inicio obtenida segun las
Aa (mm) otras normas o propuestas consideradas. La
mayor coincidencia de los valores obtenidos
a -70 y 40°C se debe a que los ajustes se
Fig. 9.- Ensayos realizados a 150°C realizaron sobre puntos cercanos al inicio

de propagacién,
casos la norma.

incumpliendo en algunos
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Fig. 11.- Tenacidad de inicio de propagacién

Se constata asi mismo, que J, desciende
fuertemente por debajo de la temperatura am-
biente, en consonancia con las curvas co-
rrespondientes de SZWw, 6 &, (Fig. 4).

Este fuerte descenso de la tenacidad de ini-
cio ductil en la zona de transicidén apenas
ha recibido atencién en la bibliografia,
aunque su existencia si ha sido constatada
para el mismo tipo de aceros [27, 28]. Todo
parece indicar que existe alguna transicién
en el proceso local de avance por fractura
dictil. Un andlisis de esta transicién se
presenta en otra comunicacién contenida en
este mismo volumen [29].

5. CONCLUSIONES

- Tanto la norma ASTM-813 (versiones 81 u
87) como la propuesta de norma europea de
medida de la integral J, conducen a una
sobrevaloracién de la tenacidad critica de
inicio de 1la fractura ductil. Esa
sobrevaloracidn puede ser muy importante.

- Un procedimiento como el propuesto en este
trabajo permite obtener medidas de
tenacidad mds préximas a la real de inicio
de propagacién ductil. Asi mismo, el rango
de temperaturas donde puede aplicarse es
mayor que el de las normas anteriores.

- En el caso del acero estudiado, la
tenacidad critica de inicio de propagacién
dictil presenta un mdximo en el entorno de
la temperatura ambiente, descendiendo
fuertemente al penetrar en la zona de
transicidén diactil-fragil.
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INFLUENCIA DEL TRATAMIENTO TERMICO EN LA TENACIDAD DE UNA
FUNDICION NODULAR BAINITICA (ADI)

J. Aranzabal Otaduy*, I. Gutierrez Sanz, J.M. Rodriguez Ibabe, J.J. Urcola Galarza

Centro de Estudios e Investigaciones Técnicas de Guipizcoa (CEIT), Paseo Manuel de
Lardizabal, 15, Apdo. 1555. San Sebastian
(*) INASMET, Camino de Portuetxe, Apdo. 1689, San Sebastian

El elevado contenido de Si en las fundiciones esferoidales, lleva a que la transformacidén en la zona
bainitica tenga lugar con la retencidén de elevadas cantidades de austenita estable. La presencia de
esta fase confiere al material una elevada tenacidad, alcanzando valores de K1 = 80 MPa vm para =
1000 MPa. Para contenidos de Y2 30%, se produce una transformacion inducida por plasticidad y-a'
(martensita), resultando que el material presenta unas tenacidades muy superiores a las fundiciones
convencionales. Dichos efectos beneficiosos desaparecen si en la microestructura de partida existe
martensita.

High Si content in nodular cast iron originates an important proportion of retained austenite during
the transformation in the bainitic zone. The existence of Y phase gives the material a high toughness
with Ky, =80 MPa vm for =1000 MPa. For Y volume fraction 2307, the y-o' (martensite) transforma-
tion induced plasticity takes place giving the material superior toughness than in conventional cast
irons. Both beneficial effects disappear if there is martensite in the initial microstructure.

1.- INTRODUCCION

La produccién de estructuras bainiticas - Austenitizacién de las muestras a una tempe-
utilizando tratamientos térmicos isotérmicos ratura cercana a los 9002C, normalmente
("Austempering") permite la consecucion de una durante 30 min. {8{@—?5?%;}
deseada combinacién de propiedades que in-
cluyen una alta resistencia mecdnica, duc- - Temple de las muestras hasta una temperatura
tilidad, tenacidad y resistencia al desgaste. normalmente comprendida entre 250 y 450%C, y
Recientemente ha aparecido un buen numero de mantenimiento a dicha temperatura durante un
publicaciones sobre las aplicaciones de las tiempo para asegurar la transformaciodn
fundiciones esferoidales bainiticas (Austem- bainitica.
pered Ductile Iron, ADI) tales como ciglie-
fiales, 4rboles de levas, ruedas de vagones y,
sobre todo, engranajes. En estas aplicaciones,
el ADI sustituye a ciertos tipos de acero de
manera econémicamente ventajosa [1].

La estructura deseada en la matriz del
ADI consiste en una mezcla de dos fases: fe-
rrita acicular y austenita. El alto contenido
en silicio de las fundiciones esferoidales
evita, en un principio, la formacién de car-

El "austempering" es un tratamiento buros, normalmente asociada a las trans-

térmico de transformacién isotérmica de la
austenita que se compone, en general, de dos
etapas:

formaciones bainiticas de los aceros [2].

Este trabajo pretende analizar las
caracteristicas relativas a la tenacidad a la
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fractura, que los tratamientos de austempering
confieren a una fundicién esferoidal, y su
relacién con las caracteristicas micro-
estructurales presentes en cada caso.

2.- TECNICAS EXPERIMENTALES

La fundicién esferoidal objeto de
estudio se realizé en Inasmet (San Sebastiin)
en un horno eléctrico de induccién de media
frecuencia (3000 Hz) de 100 Kgs. de capacidad.
Para el tratamiento de esferoidizacién, por el
sistema "sandwich", se ha utilizado un 1.5% de
FeSiMg (5%). Para inoculacién, parte en la
cuchara y parte en el mismo molde, se ha
empleado un 0.5% de FeSi. Las probetas en
bruto de colada tienen forma de Y, y un
espesor normalizado de 12.5 mm en las patas.
La temperatura de colada ha superado, en todos
los casos, los 1380¢C.

La composicién quimica de la fundicién
esferoidal analizada es: 3.69%C, 2.53%Si,
0.25%Mn, 0.01l4%P, 0.009%S, 1.07%Ni, 0.10%Mo,
0.47%Cu, 0.021%Ti, 0.045%Mg.

Los tratamientos térmicos se han reali-
zado en dos hornos de sales: uno para austeni-
zar a 900°C, y el otro para transformar iso-
térmicamente la austenita entre 300 y 4102C.
Los tiempos de tratamiento han sido de 30 min.
en el horno de alta, oscilando entre los 5
min. y las 24 horas en el de baja.

El estudio de la microestructura del
material se ha realizado mediante el empleo de
microscopia 6ptica, difraccién de rayos X y
microscopia electrénica de transmisién (TEM).
La perforacién de laminas delgadas se ha hecho
por bombardeo iénico de la muestra, utilizan-
dose para su observacidén un microscopio elec-
trénico de transmisiém Philips CM12, a un
voltaje de 100 Kv.

La difraccién de rayos X se ha empleado
en la cuantificacion de la austenita, asociada
a cada tratamiento térmico, de acuerdo con el
método propuesto por Miller [3].

Los ensayos de traccién se han realizado
sobre probetas mecanizadas de 6 mm de didme-
tro, segin la norma DIN 50125, a la velocidad
de desplazamiento del cabezal de 0.1 mm/s.

Los ensayos de tenacidad a la fractura

se han realizado siguiendo el procedimiento
desarrollado por Barker [4], utilizando una

probeta de geometria cilindrica de pequeiia
longitud con dos cortes laterales que dejan un
ligamento en forma de V. Una descripcidén del
proceso de realizacién del ensayo se detalla
en [5]. Las superficies de fractura de las
muestras ensayadas se analizaron en el micros-
copio electroénico de barrido (SEM).

3. RESULTADOS Y DISCUSION

En las fundiciones nodulares, durante el
tratamiento térmico de austempering se
producen diferentes tipos de estructuras que
dependen de la temperatura de tratamiento y
del tiempo. Uno de los pardmetros mas im-
portantes en la caracterizacién de estas mi-
croestructuras es la cantidad de austenita
retenida [6]. En la Fig. 1 se ha representado
la fraccién volumétrica de austenita en fun-
cién del tiempo para diferentes temperaturas
de austempering. Es de notar que la cantidad
de austenita retenida se hace mayor segun
aumenta la temperatura de tratamiento. A la
vista de la forma que presentan las curvas
cabe destacar dos etapas en el tratamiento
para cada temperatura. En la primera etapa,
para tiempos cortos (~ menores que 1 h.) la
fraccién volumétrica de austenita aumenta con
el tiempo. Este comportamiento puede ex-
plicarse si se tiene en cuenta que para
tiempos cortos de tratamiento la reaccién
bainitica es incompleta. Aquellas regiones con
menores concentraciones de Si y en con-
secuencia mayores de carbono, como son las
zonas alejadas de los nucleos de grafito no
habrdn iniciado dicha transformacién [2]. En
estas regiones se produce martensita durante
el enfriamiento como se ilustra en la Fig.
2.a. Segun aumenta el tiempo de tratamiento la
transformacién de austenita a ferrita
sobresaturada en C y austenita enriquecida en
C se hace extensiva a zonas mds amplias del
material, disminuyendo la cantidad de
martensita formada hasta desaparecer total-
mente. Esta situacioén corresponde al maximo de
las curvas de la Fig. 1, y se ilustra en la
micrografia de la Fig. 2.b.

60 T T T
X 300°C —p
e 370 - \{ Fe + cardhin, .
A 410 »
L0 -
?. ™ -
=
— 20 -
0 ! | 1
10° 10' 10 10°
ty ( min)
Fig. 1 Influencia del tiempo de austempering

en la fraccidén volumétrica de auste-
nita para las temperaturas de 300,
370 y 4l0%C.
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Fig. 2 Microestructuras de una transformacién bainitica (microscopia éptica), a) in-
completa (370%C, 30min.); b) completa (370%C, 120 min.); c) descomposicién de la

austenita (4102C, 960 min.).

En la segunda etapa de la transformacioén
la fraccién volumétrica de austenita post-
bainitica disminuye con el tiempo de
tratamiento si bien la velocidad de evolucién
de esta etapa es fuertemente dependiente de la
temperatura. A la temperatura de 3002C la
estructura alcanzada se mantiene estable y
solo para tiempos muy largos disminuye
ligeramente el contenido de austenita. Para
temperaturas superiores (370 y 410%C) 1la
evolucién es mds répida y estd asociada con la
descomposicién de la austenita en ferrita y
carburos, como puede verse en la Fig. 2.c.

En la Fig. 3 se muestra una seleccién de
micrografias obtenidas mediante microscopia
electrdénica de transmisién para diferentes
condiciones de tratamiento. La Fig. 3.a. cor-
responde a un tratamiento de 1 h. a 300°C. La
anchura de las agujas de balinita es de

Py -

aproximadamente 0,l5um entre las que se
aprecian bandas, en general mds finas, de
austenita. Esta ultima puede encontrarse tam-
bién ocupando zonas m&s extensas, como la in-
dicada con una A en la figura. En esta muestra
se han encontrado asimismo precipitados de
cementita, finamente repartidos en la ferrita.
La Fig. 3.b corresponde a un tratamiento de 2
hr a 370°C, pudiendo apreciarse la diferencia
con el caso anterior: las agujas de bainita
presentan una anchura préxima a las 0,3um y la
austenita ocupa regiones més amplias. Para la
misma temperatura pero un tiempo mids largo de
tratamiento, (24 hrs.), no se observan grandes
diferencias, si bien aparecen carburos de
forma dispersa. Carburos con aspecto similar
pero en cantidades muy importantes, pueden
verse en la Fig. 3.c., correspondliente a un
tratamiento de 16 hrs. a 410°C y aparecen in-
dicados con flechas.

0,4 um
Frssemmamiinre}

Fig. 3 Microestructuras de una transformacién bainitica (TEM) a a) 3002C, 1 h; b) 370°C,

2h; c¢) 410%C, 16 h.
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A la temperatura mds baja (300%°C), 1la
difusién de carbono hacia la austenita resulta
muy pequefia y la reaccién progresa mediante la
formacién de cementita. Finalmente se alcanza
una combinacién estable austenita-ferrita+
Fe3C. Esta cementita se encuentra finamente
repartida en la ferrita y posiblemente habrd
nucleado en la intercara de transformacién

austenita/ferrita. Para tiempos mds largos
dado que la sobresaturacién de la austenita no

es demasiado importante y que la difusién es
escasa debida a las bajas temperaturas, la
situacién se mantiene estable.

Para temperaturas més elevadas (370 y
4102C) 1la ‘difusién de carbono hacia la
austenita es mds importante, no se produce
precipitacién de carburos en la ferrita y en
consecuencia se alcanzan mayores cantidades de
austenita retenida. A 4102%C, esta facilidad
para la difusién hace que no se forme una com-
binacién estable de ferrita/austenita. Debido
a la nucleacién de carburos en la austenita
ésta se descarga de carbono y se transforma
espontédneamente en ferrita + carburos, con lo
que se pierden las cualidades del ADI. A
370%C, el proceso es similar pero su progreso
mas lento.

Debido a todo lo comentado, las
propiedades mecdnicas: limite eldstico,
resistencia mecdnica y ductilidad, se verédn
afectadas, no solo por la temperatura de
tratamiento, sino también por el tiempo. En la
Fig. 4.a. se representan las curvas tensién-
deformacién de muestras tratadas a la misma
temperatura, 300%C, durante diferentes
tiempos. Es de notar la escasa ductilidad de
la muestra (l) -correspondiente al menor
tiempo de tratamiento, 15 min.- debido a la
presencia de martensita. La curva relativa a
un tratamiento de 60 min. presenta la mayor
ductilidad debido a la presencia de austenita
(~20%), (ver Fig. 1). Para tiempos mayores la
cantidad de austenita cae ligeramente y con
ella la ductilidad. La resistencia mecédnica
aumenta ligeramente debido a una mayor .propor-
cién de bainita en la muestra. En la Fig. 4.b
se ‘muestran las curvas tensién-deformacién ob-
tenidas tras los tratamientos realizados a
410%C. De nuevo, para el tiempo mds corto la
ductilidad es pequefia debido a la presencia de
martensita. Para tiempos mayores cae la
resistencia mecdnica y aumenta la ductilidad,
coincidiendo con una mayor cantidad de
austenita en la muestra. De nuevo la muestra
tratada durante 60 min. posee la mayor 'duc-
tilidad coincidiendo este tratamiento con el

mdximo de la curva de la Fig. 1. Para micro-
estructuras correspondientes a la segunda

etapa de la transformacién bainitica, la duc-
tilidad cae inicialmente (curvas (4) y (5))
conforme ‘aumenta el tiempo de tratamiento
debido a la formacién de carburos, proceso que
se acentua en las curvas (6) y (7) en las que
la resistencia mecdnica aumenta al hacerlo el
contenido de bainita.
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Curvas tensién-deformacién para dife-
rentes condiciones de temperatura y
tiempo de tratamiento.

Fig. 4

En la Fig. 5 se han representado las
curvas correspondientes a dos tiempos de
tratamiento 60 y 1440 min., para diferentes
temperaturas. Para el tratamiento de 60 min.,
la resistencia mecdnica aumenta y la duc-
tilidad disminuye conforme la temperatura de
transformacidén es mds baja. E1l efecto del
tiempo resulta ser muy significativo para
410%C, en el que se observa un aumento im-
portante de la resistencia y una notable dis-
minucién de la ductilidad, debido al efecto
conjunto de precipitacién de carburos y con-
siguiente aceleracién de la transformacién de
austenita en bainita.

De acuerdo con lo visto hasta aqui
resulta evidente que desde el punto de vista
de los tratamientos térmicos, la temperatura
de 300%C proporciona unos niveles altos de
resistencia mecdnica (~1400 MPa) con unas duc-
tilidades bajas (~3% de deformacién pldstica),
y .la temperatura de 370°C confiere una com-
binacidén mds equilibrada de ambas propiedades,
con una resistencia mecdnica algo inferior (~-
1000 MPa) y un nivel de ductilidad superior
(~6% de deformacidén plastica). Estas dos
temperaturas dan lugar ademds a unas micro-
estructuras que presentan una respuesta mecd-
nica poco dependiente frente a variaciones en
el tiempo de tratamiento. Esto no ocurre a la
temperatura de 410°C en la que la degradacién
del ADI es drédstica, debido al desarrollo de
la 2® etapa de la transformacién.
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Fig. 5 Curvas tensién-deformacién comparando
el efecto del tiempo de tratamiento a
diferentes temperaturas.
Fig. 6 Variacién de la tenacidad en funcién

del limite elédstico.

Los resultados de tenacidad determinados
con probetas sometidas a diferentes
tratamientos de austempering se sefialan en la
Fig. 6 en funcién del limite eldstico.
Aquellos datos que no cumplen las condiciones 100 ()
de la mecdnica lineal de la fractura (y por lo D 1.pC.pD
tanto no pueden considerarse como Ky.) se han
sefialado mediante un circulo. Excepto cuatro 80 I \B:F ‘““‘Q:Q_.“_LC¢D
valores en los que la tenacidad no supera los ®
30 MPa/m, en el resto de los casos se observa / D® p.pc ° 1-CopD@D
que hasta o,= 1000 MPa la tenacidad se
mantiene en un rango comprendido entre 70 y 80
MPa/m, para posteriormente presentar una
tendencia descendente para o y>1000 MPa.

Kic (MPa ym )

En la Fig. 7 se han representado los / A
valores de Ky, en funcién del contenido de A
austenita retenida. A medida que aumenta el 20 C
porcentaje de y el material es mds tenaz hasta
alcanzar una saturacién para y>30%. Ex-
ceptuando los cuatro valores con K. <30 MPa/m, 0 | | | |
el resto de los datos queda inscrito dentro de 0 10 20 30 40 50
una banda bien definida. En la misma figura se
sefialan los mecanismos de fractura observados
en las probetas ensayadas. En tres de las
probetas con Ky.<30 MPa/m la fractura ha sido
fundamentalmente intergranular (Fig. 8a).
Analizando las microestructuras de las Fig. 7 Variacién de la tenacidad (Ky.) en
probetas, se constaté que los tratamientos funcion de la fraccién volumétrica de
térmicos correspondian a tiempos de austemper- austenita retenida (I: Intergranular,
ing cortos (~10 min.) en los que se forma un C: cuasicleavage, D: ductil, p: poca
importante contenido de martensita. cantidad).




44 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA VOL.7  (1990)

ductil para KIC=8O MPa/m y v<30%

La cuarta probeta de baja tenacidad
(K1.=22 MPa/m) presenta una fractura del tipo
"cuasicleavage". En este caso el material fue
tratado a 4102C durante 16 horas, producién-
dose la descomposicién de la austenita en fe-
rrita y carburos (Fig. 2.c). En el resto de
las probetas, a medida que aumenta el con-
tenido de vy, el material es mds tenaz y la
fractura es predominantemente ductil (Fig.8b).
Dicho comportamiento se cumple hasta y=~30%.
Para fracciones volumétricas méds altas de
austenita, principalmente cuando ~v>40%, la
fractura muestra un aspecto predominantemente
intergranular acompafiado de pequefias zonas con
cuasicleavage y fractura dactil. Este com-
portamiento se reproduce en todas las probetas
ensayadas.

El efectoc beneficioso de la austenita
retenida en la tenacidad ha sido previamente
observado en los aceros de alta resistencia
[7] ¥y en aceros de herramienta [5]. La presen-
cia de la fase vy mids tenaz que las fases «
(ferrita) o a' (martensita) proporciona al
material un valor mds elevado de Kio. De los
resultados experimentales se constanta que
para que ese efecto sea beneficiocso es
necesario que la presencia de martensita en la
microestructura de partida sea minima. En caso
contrario, la propia martensita proporciona a
la grieta caminos de fdcil propagacién
resultande un material de baja tenacidad, in-
dependientemente del contenido de austenita
retenida.

Fractografias de probetas de tenacidad mostrando, a) mecanismos intergranulares en
estructura con martensita inicial (K1c<30 MPa/m) y b) fractura predominantemente

Para valores de vy comprendidos entre 25
y 30% la fundicién posee la mdxima tenacidad
con una fractura totalmente diactil. Dichos
valores han sido obtenidos con estructuras
constituidas por bainita inferior con una to-
tal ausencia de martensita.

Para fracciones volumétricas de
austenita mds elevada, la tenacidad se
mantiene entre 70 y 80 MPa/m. Sin embargo, a
pesar de los elevados valores de Ky., el
andlisis fractogrdafico sefiala la presencia de
una elevada porcién de fractura intergranular,
mecanismo de fractura tipicamente frdgil. Esta
aparente, anomalia puede explicarse con-
siderando el hecho de que la austenita
retenida se transforma mediante deformacién
pldstica en martensita. El mecanismo que
tendrd lugar seria similar al de los aceros
"TRIP" (transformation induced plasticity), en
los cuales, la energia que se absorbe en la
transformacién y+a’ adicionandola a la energia
necesaria para crear superficie confiere al
material una elevada tenacidad. Una vez trans-
formada la austenita en martensita, la frac-
tura de ésta tendria lugar intergranularmente,
tal y como sucedia con los tratamiento
térmicos con KIc<30 MPa/m.

La confirmacién de que la austenita ex-
perimenta una transformacién inducida por
plasticidad se ha llevado a cabo en probetas
de traccién. Realizando el andlisis de 1la
fraccién de austenita antes de la deformacién
y después de finalizado el ensayo en la zona
de deformacion uniforme, se comprobé que la
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austenita final en una gran cantidad de
probetas no llegaba a ser el 60% de la inicial
vy que simultdneamente aparecia martensita. El
aprovechamiento de esta posibilidad permitiria
utilizar la fundicién ADI con valores de
tenacidad elevados manteniendo unas duc-
tilidades altas. Como contrapartida debe
sefialarse que en aquellas situaciones en las
que el material experimenta una importante
deformacién plastica, si la misma induce la
transformacién y-a', el producto resultante
podria presentar una baja tenacidad. Con ob-
jeto de confirmar si dicha situacién puede
tener lugar con el ADI, seria necesario
realizar ensayos de tenacidad con probetas que
previamente hayan experimentado una
determinada deformacién pléstica.

En la Fig. 9 se muestran los resultados
de tenacidad en funcién del contenido de
austenita retenida comparando con los datos
existentes en la bibliografia [8-12] para
otras fundiciones ADI, pudiendo comprobarse la
buena correlacisén existente, Al igual que
sucedia con la fundicidén analizada en el
presente trabajo, los resultados de baja
tenacidad recopilados de la bibliografia cor-
responden a tratamientos térmicos prolongados
en los que la austenita se ha descompuesto
precipitando carburos.
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Fig. 9 Comparacién de los resultados de

tenacidad en funcién de v con los

reportados en la bibliografia (§ (8],

K[9], Z[10], B[11], S[12].

Finalmente, en la Fig. 10 se comparan
los resultados de tenacidad medidos con las
bandas de comportamiento de las fundiciones
convencionales [12], aprecidndose la notable
mejora de la tenacidad que supone el
tratamiento del austempering.
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Fig. 10 Comparacién de las tenacidades me-

didas experimentalmente con la banda
de comportamiento correspondiente a
fundiciones nodulares convencionales
[12] en funcién de la resistencia a

la tracciédn, Oy
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4. CONCLUSIONES

* En la fundicién analizada, el tratamiento de

austempering a 300%C proporciona unos eleva-
dos niveles de resistencia mecdnica (~1400
MPa) con ductilidades bajas (~3% de deforma-
cién pldastica) y a 370%C una situacién equi-
librada de resistencia mecdnica (1000 MPa) y
ductilidad (-6%).

En todos los casos, tiempos de tratamientos
cortos (aproximadamente menores de 1 hora)
dan lugar a la aparicién de martensita con
una notable disminucién en la ductilidad y
tenacidad.

Para tratamientos de austempering a 410°C,
tiempos superiores a 180 min. originan la
descomposicién de la autenita provocando una
pérdida en la ductilidad y en la tenacidad.

La presencia de austenita ejerce un efecto
beneficioso en la tenacidad, alcanzédndose
valores de K;.=80 MPa/m para contenidos de v
comprendidos entre 25 y 30%.

Para fracciones volumétricas de v més
elevadas, tiene lugar la transformacién de
ésta en martensita como consecuencia de la
deformacion pldstica. El1 aprovechamiento de
este mecanismo proporciona tenacidades com-
prendidas entre 70 y 80 MPa/m con im-
portantes niveles de ductilidad.
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INFLUENCIA DEL TRATAMIENTO TERMICO EN LA TENACIDAD A FRACTURA Y EN EL COMPORTAMIEN-
TO A FATIGA DE FUNDICIONES RODULARES ACICULARES

Belzunce, F.J., Rodriguez C.

Departamento de Ciencia de los Materiales e Ingenieria Metalirgica
E.T.S. Ingenieros Industriales (Universidad de Oviedo)

Ctra. de Castiello s/n
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Resumen.- La tenacidad a fractura y la velocidad de crecimiento de grietas por
fatiga son las caracteristicas mis adecuadas a la hora de valorar mediante ensayos
simples de laboratorio el comportamiento en servicio de las fundiciones nodulares
utilizadas en la fabricacién de cilindros de tremes de laminacién en caliente.
TIratamientos térmicos de laboratorio efectuados sobre muestras de una de estas
fundiciones nos han permitido valorar estas propiedades y definir de este modo el
tratamiento térmico iddéneo para lograr la mixima resistencia en presencia de
grietas. Se ha observado igualmente la trayectoria de las grietas de fatiga en
estas microestructuras y definido los caminos de propagacién preferente.

Abstract.- Fracture toughness and fatigue crack propagation rate are the most
interesting properties for assessing, by means of simple mechanical tests, the
service behaviour of nodular cast irons used to make hot working rolling rolls.
These properties ~have been measured on several specimens subjected to different
thermal treatments, with the aim of defining the one which optimizes the strength
in the presence of cracks. The fatigue crack trajectories along these micros-
tructures have been observed as well as the existence of preferential propagation
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paths.

1. INTRODUCCION

Actualmente, ‘dentro del conjunto de los mate-
riales -~ férreos, ~las  fundiciones nodulares
aciculares son unos :de los .de . mAs -rapido
desarrollo, dado que pueden sustituir eficaz-
mente y con costes 'inferiores a los ‘aceros
templados y revenidos ‘en miltiples aplicacio-
nes.

Este tipo ‘de fundiciones se obtienen mediante
la transformacidén de la ‘austenita 'en bainita
en ~virtud de un tratamiento isotérmico en la
regién ~de los 300~400 °C ' (austempering).  Se
logran asi ‘unas fundiciones 'con unas propieda-
des mecanicas semejantes ‘o ‘incluso superiores
a ‘las:de ‘los ‘aceros, como por ejemplo, resis-
tencias del orden de 1000 MPa junto 'a alarga-
mientos del 10% [1].

La transformacidén en estado sélido que opera
en la gama de temperaturas habituales en el
citado tratamiento térmico se diferencia de la
transformacién bainitica de los aceros por el

hecho de desarrollarse en dos fases en wvirtud
del cardcter grafitizante del silicio, elemento
siempre presente en estas fundiciones: en un
primer momento, la austenita comienza a trans-
formarse en ferrita y la austenita no transfor-
mada se enriquece progresivamente en carbono
hasta alcanzar contenidos préximos al 2%. En
este instante comienza la segunda etapa carac-
terizada por la precipitacién de carburos y la
transformacidén final de la austenita en ferrita
[2,3]. Debe evitarse siempre el desarrollo de
la segunda etapa de la transformacién, ya que
acarrea un .descenso de la tenacidad de 1la
fundicidn [3] y simultédneamente interesa
completar la primera etapa de aquélla, para
que la austenita, muy enriquecida en carbono,
sea lo  suficientemente estable como para
evitar su transformacién en martensita .en el
enfriamiento posterior [4].

En este trabajo se presenta la influencia del
tratamiento térmico en la tenacidad y en la
velocidad de crecimiento de grietas por fatiga
de estos materiales. De cualquier modo, las
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fundiciones objeto de este estudio se utilizan
en la fabricacién de cilindros de laminacién
para trabajos en caliente (elementos de 700-1000
mm de didmetro) y poseen un contenidc mayor de
elementos aleantes que las fundiciones con las
que hasta ahora se han llevado a cabo este tipo
de investigaciones. Estos cilindros, desde su
puesta en servicio en el tren de laminacién,
sufren unas solicitaciones térmicas ciclicas
(contacto con un material a mads de 1000 °C
seguido de wuna refrigeracién intensa) tan
grandes, que al cabo de muy pocos ciclos de
trabajo se crea inevitablemente una red de
fisuras superficiales [5]. Por esta razén la
fase de nucleacién de grietas tiene una impor-
tancia prdctica menor, siendo el crecimiento de
las grietas por fatiga y el comportamiento
mecanico en presencia de las mismas (tenacidad
a fractura), lo que caracteriza el rendimiento
en servicio de estos elementos.

2. TECNICAS EXPERIMENTALES UTILIZADAS
La composicién quimica de las fundiciones

utilizadas en la elaboracién de estos cilindros
de laminacién se refleja en la tabla 1.

ZC IMn Z5i ZCr %S ANi Mo
3-3,5 0,4~0,7 1-2 <0,4 <0,02 2-4 | 0,5-1

TABLA 1. Composicién quimica de las fundiciones

nodulares aciculares para cilindros de lamina-

cidn

Para la realizacidén de este trabajo se fundiéd
un pequefio cilindro, v en estado bruto de
colada se divididé en ocho muestras y se efectua-
ron diferentes tratamientos térmicos en un
horno de laboratorio. Las muestras de un primer
grupo, TT1, TT2, TI3 vy TT4, se sometieron a
temperaturas de austenizacién crecientes. A
continuacién todas ellas sufrieron un enfria-
miento andlogo hasta una determinada temperatura
de mantenimiento y finalmente un tratamiento de
revenido también idéntico. Una vez seleccionada
la temperatura de austenizacidén 6ptima, merced
a los ensayos realizados sobre esta serie de
muestras, que mas adelante se mencionan, se
austenizaron las 4 muestras, TT5, T16, TI7 ¥
TI8, a la temperatura seleccionada, estudidndose
en esta serie el efecto de la temperatura de
mantenimiento isotérmico (disminuye progresiva-
mente desde el tratamiento TT5 al TTI8), final-
mente, igual que en la serie primera, se utilizé
el mismo tratamiento de revenido.

De cada una de las citadas muestras se mecaniza-
ron probetas de traccién, flexién, para medir
la tenacidad a fractura y una probeta compacta
con objeto de determinar la velocidad de creci-
miento de grietas por fatiga.

Todos los ensayos mecdnicos se realizaron a
temperatura ambiente en una miquina servohidriu-
lica MTS 810 de 250 KN de capacidad méxima de
carga. La fisuracién de las probetas se llevd a
cabo utilizando una onda sinuscidal, frecuencia
g?og.Hz y un pardmetro R «;min/cméx) igual a

La medida del crecimiento de las grietas en el
ensayo de fatiga se realizé con la ayuda de
una lupa desplazable de 50 aumentos sujeta al
bastidor de la méquina de ensayos, que nos
permite situar el error de medida por debajo
de 0,02 mm. En estos ensayos se prepararon las
dos caras laterales de la probeta hasta llegar
a un pulido con pasta de diamante de 1 uym y a
continuacidén se atacd una de las caras con
Nital-3% con objeto de observar la trayectoria
de la grieta a través de la microestructura de

estas fundiciones.

El espesor de las probetas de flexidén utiliza-
das para determinar la tenacidad a fractura
fué de 25 mm. a fin de asegurar un estado de
deformacién plana. Por el contrario, las
probetas compactas eran de 10 mm. de espesor y
100 mm. de ancho, y una vez finalizado el
ensayo de fatiga, se rompieron para obtener
una medida adicional de la tenacidad, aunque
en estos casos nunca sSe pudo asegurar un
estado de deformacién plana.

3. RESULTADOS

La figura 1 muestra la microestructura general
de estas fundiciones. Puede apreciarse en ella
la existencia de grafito nodular (aunque con
nédules mal formados), cementita, perlita
rodeando a esta dltima fase y finalmente un
constituyente matriz no identificable en esta
micrografia.

0, Smm

Fig. 1. Microestructura de 1las fundiciones
nodulares aciculares (TT1).
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La figura 2 muestra a un mayor nUmero de
aumentos esa fase matriz, constituida por
ferrita y austenita estable.

Fig. 2. Fase matriz de las fundiciones mnodula-
res aciculares ' (TT1).

En la tabla 2 se presentan los resultados de
los ensayos de tracciébn, dureza y microdureza
de la fase matriz, para los diferentes trata-
mientos térmicos. La medida de las microdurezas
se realizdé con un penetrador Vickers y carga
de 200 gramos.

% (MPa) A(%) Hﬁc k HV
TT1 650 2,2 24,8 695
TT2 540 1,0 25,7 605
TT3 525 0,9 30,4 945
TT4 515 0,9 ' 25,4 825
TTS 624 2,0 25,8 500
TT6 600 1,7 28,4 520
T17 567 1,6 28,6 570
118 527 i,1 26,1 - 785

TABLA 2. Propiedades mecdnicas de las fundig}o-

nes estudiadas,

P
o e‘}r'ﬁy

Se hace notar un claro aumento de la resisten-—
cia mecdnica y del alargamiento al disminuir
la temperatura de austenizacién (TT1...TT4) vy
al aumentar la temperatura del tratamiento
isotérmico (TIT8...TT5). La microdureza de la
fase matriz evoluciona en sentido opuesto

La tabla 3 refleja los valores de la tenacidad
a fractura obtenidos en estos mismos materiales
tanto sobre las probetas de flexidn, como
sobre las probetas compactas una vez finaliza-.
do el ensayo de crecimiento de grietas por
fatiga. Los valores mas altos de la tenacidad
medidos con las probetas compactas se justifi-
can dado que el espesor de éstas no era sufi-
ciente para asegurar un estado de deformacién
plana. Por otro lado, en todos estos ensayos,
exceptuando el realizado con el tratamiento
TI8, se producia una plasgtificacién importante
delante de la grieta, de modo que no se cumplia
el requisito P4 /P < 1,10 , exigido por la
norma ASTM E399 Eé&a es la razén por la que
los valores medidos no han podido ser
considerados cé%o la tenacidad a 'la fractura
(Ki¢) de estas fundiciones. Ademds se han
incluido en la tabla 3 los valores Kmix deter-
minados a partir de la carga méxima (Pméx)
obtenida en cada ensayo, que parece ser un
pardmetro méds adecuado para la caracterizacién
de la tenacidad de este tipo de materiales,
puesto que la 2zona plastificada generada
delante de la grieta puede desvirtuar el valor
KQ obtenido utilizando el criterio especificado
en la propia norma.

FLEXION COMPAC#%Q
Fayr? 1} oo 10 géw—%.
KQ(MPa.(E) K . (P2 m) KQ(MPa.{“) K o (Pa.dm)
TT1 40,4 52,9 48,0 53,9
TT2 42,1 65,4 51,5 57,0
TT3 32,1 40,8 46,4 49,0
TT4 32,9 57,2 - -
TT5 40,1 55,8 48,5 70,5
116 41,3 50,4 56,9 66,9
TT7 35,4 43,6 52,7 55,5
TT8 40,7+ 43,1 48,5 52,1

Vo calids: exatira plajbidad.
(*) Resultado vélido segin norma (KQ=KIC).

TABLA 3., Tenacidad a fractura de las fundicio-
nes estudiadas.

Obgérvese el claro aumento de la tenacidad a
fractura de estas fundiciones al hacerlo la
temperatura de mantenimiento (TT8 a TI5), ¥
aunque el efecto no sea tan claro, la tenacidad
también aumenta al disminuir la temperatura de
austenizacién (TT4 a TTl). En relacién con
esta dltima variable el tratamiento . térmico
TT2 es el mejor. Hemos de destacar de cualquier
modo la variabilidad de los resultados obteni-
dos, dado que los tratamientos denominados TTI2
v TI5 son idénticos (véase tablas 2 y 3).
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Finalmente, la figura 3 muestra la regidn
lineal de Paris de las curvas de crecimiento
de grietas por fatiga de los ocho tratamientos
térmicos realizados.

10

AK (MPaNm)

2.0 , , ,
20 25 30 35 40

Fig. 3. Regién lineal de la curva velocidad de
crecimiento de grietas-amplitud del factor de
intensidad de tensiones.

La velocidad de crecimiento de grietas por
fatiga aumenta al disminuir la temperatura de
mantenimiento isotérmico (TIT5 a TI8), mientras
que en relacién con la temperatura de austeni-
zacién de nuevo el tratamiento TI2 es el més
adecuado. Las temperaturas de austenizacidn
mas altas (tratamientos TT3 Y TT4) dan lugar a
mayores velocidades de crecimiento de grietas
por fatiga. ‘De nuevo los tratamientos TI2 y
TT5, supuestamente idénticos, dan resultados
visiblemente diferentes.

Por dltimo, las figuras 4 y 5 muestran la
trayectoria seguida por las grietas de fatiga
a través de la microestructura de estos mate-

riales . La presencia de grafito, sobre todo
aquél con formas alargadas en la direccién de
avance de las grietas, es especialmente nociva,
dado que la descohesidén de las intercaras de
grafito en la zona pldstica del frente de la
grieta genera caminos preferentes para el
avance de ésta, tal y como se observa nitida-
mente en ‘las micrografias anteriores. Ademéds,
en algunas ocasiones, véase ‘la micrografia de
la figura 6, 1la fragilidad .de la  cementita
facilita también el crecimiento de las grietas
a su través.

Fig. 4. Trayectoria de la grieta de fatiga (TT4)

4, DISCUSION DE LOS RESULTADOS

La resistencia mecénica, la tenacidad y el
comportamiento a fatiga de estas fundiciones
mejora con un tratamiento térmico posterior a
la solidificacidén consistente en una austeniza-
cién a wuna temperatura moderadamente baja
(TT2) seguida de un enfriamiento hasta alcanzar
una temperatura de mantenimiento relativamente
alta (TT5) y finalmente un revenido para
eliminar tensiones internas.

El efecto de disminuir la temperatura de
mantenimiento isotérmico es el de aminorar la
velocidad de transformacién de la austenita
(difusién mas lenta). Las microestructuras de
esta serie de probetas, aunque eran bastante
parecidas, mostraban un grado de finura mayor
vy un menor porcentaje de transformacidén de la
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austenita en ferrita al disminuir aquella
temperatura. Tras el mantenimiento isotérmico
de estas fundiciones, 1la austenita residual,
sobresaturada en carbono, es una fase dura vy
frédgil [ 6 ], comparada con la ferrita, lo que
justifica los efectos observados en relacién
con la tenacidad a fractura, velocidad de
crecimiento de grietas y microdureza. Debe
tenerse en cuenta que las microestructuras de
todas estas fundiciones no presentaron nunca
cantidades significativas de martensita o de-
algdin otro constituyente similar a las bainitas
de losg aceros, debido al elevado contenido de
elementos de aleacién de su composicidén quimi-
ca: La temperatura inicio de la transformacidn
martensitica es inferior a la ambiente, y este
hecho a su vez confirma la estabilidad de 1a
austenita residual de estas microestructuras.

Por lo que respecta a la temperatura de auste-
nizacidén, su efecto principal reside en el
aumento de solubilidad del carbono en la
austenita al hacerlo aquélla temperatura. La
austenita es asi més estable y las transforma-
ciones de todo tipo, se retrasan en el poste-
rior enfriamiento. Esta es la causa de la
disminucidén del procentaje de perlita y de la
presencia de una fase matriz mds fina y con
menos austenita transformada en las muestras
tratadas a las temperaturas mayores. De acuerdo
con estos hechos, la justificacién del descenso
de la tenacidad y del aumento de la velocidad
de crecimiento de grietas por fatiga y de la
microdureza, es idéntica a la ya descrita a
propésito de la otra serie de probetas.

Fig. 5. Trayectoria de la grieta de fatiga (TI3)

Las diferencias de comportamiento mecénico
observadas al comparar los tratamientos térmi-
cos TT2 y TI5 (supuestamente idénticos) pueden
atribuirse a la dificultad de reproducir
exactamente los tratamientos en el horno de
laboratorio, especialmente la fase de enfria-
miento de todas estas muestras, que pretendia-
mos no fuera muy diferente del enfriamiento de
los verdaderos cilindros.

5. CONCLUSIONES

La morfologia del grafito, y en menor medida,
la de la cementita Son los elementos microes-
tructurales que tienen una mayor influencia en
el comportamiento mecédnico en presencia de
grietas de las fundiciones aciculares utiliza-
das en la fabricacién de cilindros de lamina-
cién. En relacién con el resto de las fases
presentes en proporciones modificables por
tratamiento térmico, la microestructura més
resistente se logra evitando las temperaturas
de austenizacidén excesivas y simulténeamente
utilizando temperaturas de mantenimiento
isotérmico altas.

En ninguno de los tratamientos térmicos reali-
zados se detectaron cantidades significativas
de martensita, lo que demuestra la estabilidad
de la austenita retenida de la fase matriz.

Fig. 6. Trayectoria de la grieta de fatiga (TT4)
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INFLUENCIA DEL ENVEJECIMIENTO A 475 °C SOBRE LA VELOCIDAD DE
PROPAGACION DE GRIETAS DE FATIGA EN UN ACERO INOXIDABLE

AUSTENO-FERRITICO

Iturgoyen, L. y Anglada, M.

Departamento de Ciencia de los Materiales e Ingenierfa Metaliirgica

Universidad Politécnica de Catalunya
Avd. Diagonal, 647
08028-Barcelona

Resumen.- Se ha estudiado la influencia del envejecimiento a 475 °C sobre la propagacién de
grietas de fatiga en el acero inoxidable austeno-ferritico UNS S31803 (Avesta 2205). Se ha ob-
servado que en el acero recocido el valor umbral del factor de intensidad de tensiones para la
propagaci6n disminuye al aumentar el valor de R y que la velocidad de propagacién a velocida-
des intermedias aumenta con el tiempo de envejecimiento. La influencia de R disminuye en el
acero envejecido. Los resultados obtenidos se discuten en términos del efecto de cierre de la
grieta y de los cambios microestructurales que tienen lugar en la fase ferritica durante el enve-
jecimiento a 475 °C.

Abstract.- The influence of ageing at 475 °C on fatigue crack propagation has been studied in
the duplex stainless steel UNS S31803 (Avesta 2205). It has been shown that in the annealed
steel the stress intensity factor threshold for crack propagation velocity at intermediate veloci-
tes increases with ageing time. The influence of R on the fatigue threshold diminishes in the
aged steel. The results are discussed in terms of the influence of crack closure on the fatigue
threshold and in terms of the changes in the microstructure of the ferrite during ageing at 475

°C.

1. INTRODUCCION

Los aceros inoxidables austeno-ferriticos poseen una
estructura bifdsica compuesta por ferrita y austenita, lo
cual les confiere unas excelentes propiedades mecéni-
cas asf como una alta resistencia a la corrosi6n en me-
dios corrosivos tales como, por ejemplo, en la extrac-
cién de gas y petréleo y en medios salinos. Cuando es-
tos aceros son expuestos a temperaturas elevadas, tal
como ocurre durante el enfriamiento después del trata-
miento de recocido a alrededor de 1050 °C, pueden
ocurrir distintas reacciones de precipitacién si el cam-
bio de temperatura no es suficientemente répido. Esto
hace que la metalirgia fisica de los aceros inoxidables
austeno-ferriticos sea bastante compleja [1].

Una de estas reacciones produce una fuerte fragiliza-
«cién en un intervalo de temperatura alrededor de 475

°C. La anchura de este intervalo no es conocida con
exactitud, principalmente debido a que a bajas tempe-
raturas el tiempo de envejecimiento necesario para de-
tectar la fragilizacién es extremadamente largo. Sin em-
bargo, a 475 °C son suficientes algunas pocas horas para
observar una répida caida en la energia absorbida en el
impacto en el ensayo de resiliencia.

La fragilizaci6n est4 relacionada con la aparicién de la
fase o’ en la ferrita, la cual tiene una estructura ctibica
centrada en el cuerpo y es una fase rica en Cr. Segiin
cual sea la composicién de la ferrita y la temperatura de
envejecimiento, la descomposicién de la ferrita tiene
lugar mediante la nucleacién y crecimiento de la fase o,
o bien via descomposicién espinodal [2]. La descompo-
sicién espinodal es un proceso mediante el cual se pro-
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ducen fluctuaciones en la composicién de Cr cuya am-
plitud crece paulatinamente con el tiempo hasta for-
marse la fase de equilibrio «’. Es decir, tiene lugar por
la difusién en contra del gradiente de concentracién,
aunque obviamente en la direccién dictada por el gra-
diente de energfa libre de Gibbs. El inicio de la des-
composicion es dificil de detectar por medio de las téc-
nicas usuales de microscopia electrénica y rayos X debi-
do a que el Fey el Cr tienen un poder dispersor de los
rayos X muy similar. Ademds, las zonas ricas en Cr y las
deformaciones de coherencia entre éstas y la matriz son
muy pequefias debido al tamafio similar de los dtomos
de CryFe.

Existen muy pocos estudios de la resistencia de estos
materiales a 1a propagacién de grietas de fatiga. Wasén
et al. [3] encontraron que la laminacién en frio de la es-
tructura bandeada original obtenida por laminacién en
caliente aumenta el umbral de fatiga, Existen muchos
detalles importantes escasamente estudiados respecto a
la influencia de la microestructura sobre el umbral de
fatiga y sobre la velocidad de propagacién de las grietas.
En el trabajo presente, se pretende abordar un aspecto
apenas conocido como es la influencia del tratamiento

a 475 °C sobre la velocidad de propagaci6n de las grie-

tas de fatiga. También se examina la influencia del fac-
tor R sobre el valor umbral del factor de intensidad de
tensiones, ya que la estructura bifdsica del material es-
tudiado en principio puede presentar una alta resisten-
cia al inicio de la propagaci6én de grietas de fatiga, tal
como ha sido observado en otras aleaciones compuestas
por dos fases [4]. '

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

El acero estudiado fué elaborado por Avesta (Avesta
2205, UNS S31803) y fué suministrado en forma de ba-
rras cilindricas de 50 mm. de didmetro. El acero fué
conformado en el intervalo de temperatura entre 950 y
1050 °C, recocido a 1050 °C y finalmente enfriado en
agua. La composicién quimica nominal del acero se
muestra en la Tabla 1.

TABLA 1.C {mica del UNS S31803

C N Mn Si Cr Ni Mo Fe

0.025 013 16 03 220 55 3.0 Balance

Para aprovechar al méximo el material y al mismo tiem-

PO extraer probetas de Jas méximas dimensiones se me-
canizaron probetas en forma de disco (DT) de 48.6 mm
de diametro con un espesor de 5 mm. para el estudio de
la velocidad de propagacién de grietas de fatiga tal co-
mo se indica en la Fig. 1. Las probetas fueron entalladas
en la direccién radial y el fondo de la entalla se hizo
més agudo mediante un disco de corte adiamantado
muy fino. La direccién de la entalla, por consiguiente,
es perpendicular a la estructura bandeada de ferrita y
austenita. Las probetas fueron sujetadas a la méiquina
de fatiga mediante unos bulones a través de los orificios
circulares de las probetas y unas mordazas en forma de
horquilla.

—
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Fig. 1.Geometrfa de la probeta DT para el ensayo de propagacion
de grietas de fatiga. i

Los ensayos se realizaron en una méquina servohidréu-
lica de fatiga Instron a una frecuencia alrededor de 30
Hz, en el medio del laboratorio y a una temperatura de
21°C.

La extensién de la grieta fué medida directamente en la
superficie de las probetas mediante un microscopio 6p-
tico mévil con tornillo micrométrico acoplado a la m4-
quina de fatiga. Inicialmente se aplicaron cargas ciclicas
de magnitud creciente hasta observar el inicio de la
propagacién de la grieta. Entonces la amplitud de la
carga fué disminuida paulatinamente hasta que la grieta
se detuvo. A continuacién se aument6 la carga ligera-
mente hasta que se observé que la grieta se extendia de
nuevo y a partir de este momento se empez6 a medir la
velocidad de propagacién manteniendo siempre fija la
carga méaxima aplicada as{ como el valor del cociente
entre las cargas minima y méxima aplicadas en cada ci-
clo. De esta manera se pretende minimizar la influencia
de la zona plastica producida inicialmente al aplicar
cargas relativamente grandes para iniciar la grieta de
fatiga sobre la velocidad de propagacién porterior. Los
ensayos se realizaron tanto en probetas de acero en la
condicién de recepcién, es decir, recocidas a 1050 °c,
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asf como en probetas expuestas a la temperatura de 475
°C durante tiempos distintos.

Por otra parte, en orden a estimar la variacién del limi-
te elastico de cada una de las fases presentes con el
tiempo de envejecimiento se determind la evoluci6én de
la microdureza Vickers de ambas fases aplicando una
carga de 25 gr. También se prepararon probetas de resi-
liencia tipo Charpy de seccién cuadrada de 10 mm de
lado extraidas en la direcci6n paralela al eje del redon-
do de partida.

Finalmente, se han realizado algunos ensayos para de-
terminar la tenacidad a la fractura por medio de la de-
terminacién de la integral J a partir del método basado
en las descargas parciales en una sola probeta. Para ello
se prepararon probetas de flexién por tres puntos con
las dimensiones indicadas en la Fig. 2. La extensi6n es-
table de la grieta se determiné a partir de la medida de
los registros carga-COD durante descargas parciales de
alrededor del 20% de la carga, siguiendo la norma E-
813 de la ASTM.

Las superficies de fractura fueron analizadas mediante
un microscopio electrénico de barrido.

,
4 20
I I

| T 4 b

Fig. 2.Geometrfa de la probeta de flexién por tres puntos para la

determinaci6n de la Integral J del material.

3. RESULTADQS

La microestructura del acero estudiado estd formada
por aproximadamente 45% de ferrita y 55% de austeni-
ta. El tamafo de grano es de aproximadamente 10um.
En la Fig. 4 se muestra el aspecto de la microestructura
en las direcciones longitudinal y transversal. Obsérvese
la estructura bandeada en ambas fases; la fase continua
es la fase o. La composicién quimica de las fases deter-
minada por Wahlberg y Dunlop [5] mediante anilisis
por STEM/EDX en este mismo acero (Tabla 2) pone
de manifiesto la particién de los elementos ferritizantes
hacia la ferrita y la de los elementos austenizantes hacia
la austenita. Nétese que la cantidad de nitr6geno en ca-
da una de las fases es muy diferente. Esto se debe a que
el nitrégeno es un elemento con alto poder gammége-
no, el cual, ademds, aumenta sensiblemente el limite

eléstico de la austenita sin, aparentemente, disminuir la
tenacidad de los aceros inoxidables austeniticos [6]. Por
otro lado, la composicién de la ferrita esté en el interva-
lo correspondiente a los aceros inoxidables superferriti-
cos. Un acero de esta familia ha sido recientemente es-
tudiado por los autores [7], el cual tiene una composi-
ci6n similar a la ferritica del acero estudiado en el pre-
sente trabajo.

TAR . .
austenita (v).

Fase N S Mn Cr N Mo PFe

e« | 0039 01 13 255 34 26 672

v 0225 00 14 219 64 18 686

(b)

Fig. 3Microestructuras del acero (a) en la direcci6n transversal y

(b) en la direccién longitudinal a la de conformado.

Los resultados de los ensayos de tracci6n realizados en
probetas cilindricas del material recocido fueron los si-
guientes: 00.2% =484 MPa, om=699 MPa y A=37%,
donde 0029 es el limite eldstico determinado a una de-
formacién pléstica del 0.2%, om es la resistencia méaxi-
ma a la traccién y A es el alargamiento porcentual en
una longitud de 50 mm.
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En la Fig. 4 se ha representado la disminucién de la
energia absorbida en el impacto en el ensayo de resi-
lencia en probetas de tipo Charpy en funci6én del tiem-
po de envejecimiento a 475 °C. Nétese que la energfa
absorbida en el acero recocido es muy elevada (supe-
rior a 200 J ), pero disminuye rapidamente con el tiem-
po de envejecimiento alcanzando valores de aproxima-
damente 23 J después de tiempos de envejecimiento de
alrededor de 25 horas. Tambien se ha representado en
la misma Fig. 4 la energfa absorbida en el impacto por
un acero superferritico y puede observarse que en este
ultimo caso que la energia absorbida es menor y que
para tiempos de envejecimiento largos, también alcanza
valores inferiores a los correspondientes al acero auste-
no-ferritico.
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Fig. 4.Representacion de la energia absorbida en el impacto en el
ensayo de resiliencia para el acero austeno-ferritico y un acero su-

perferritico en funcidn del tiempo de envejecimiento.

La influencia del envejecimiento a 475 °C sobre la mi-
crodureza Vickers de ambas fases se ilustra en la Fig. 5.
Cada punto representa el valor medio de 15 determina-

ciones. Obsérvese que en estado recocido la dureza de
que los aceros inoxidables austeniticos con menor con-

tenido en nitrégeno poseen durezas menores [5]. Puede
apreciarse como el tratamiento a 475 °C aumenta sus-
tancialmente la dureza de la ferrita, mientras que la du-
reza de la austenita s6lo varia ligeramente.

En los ensayos para determinar la velocidad de propa-
gacién de la grieta por fatiga, para el célculo del factor
de intensidad de tensiones se utiliz6 la expresién pro-
puesta en la norma E-399-81 de 1a ASTM para probetas
entalladas, en forma de disco (DT) y prefisuradas por
fatiga:

Ki=(P/BW2)f(a/W) (1)
donde
f(a/W) =[(2 +a/W)(0.76 +4.8a/W-11.58(a/W)* +
11.43(a/W)4.08(/ W) Y(1-a/W)Y*?  (2)

védlida para valores de a/W comprendidos entre
0.2<a/W<1.P es la carga aplicada, B el espesor de la
probeta, a la longitud de la grieta medida desde la linea
de aplicacién de la carga y W es la anchura de la probe-
ta.
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Fig. 5. Representaci6n de la microdureza Vickers de ambas fases
del acero y la dureza Vickers global del acero en funcién del tiempo
de envejecimiento. ;

Los resultados de los ensayos de propagacién de grietas
de fatiga se presentan mediante gréficas del logaritmo
de la velocidad de propagacién en funcién del logarit-
mo de la variacién nominal del factor de intensidad de
tensiones en cada ciclo, AK, es decir:

AK =Kmax-Kmin 3

siendo Kmax y Kmin los valores extremos del factor de
intensidad de tensiones en cada ciclo. A pesar de la dis-

:persién inherente en este tipo de medidas se puede

ajustar una linea recta a través de los puntos experi-
mentales en el caso de velocidades de propagacién "in-
termedias", es decir, en la regién en la que se cumple la
relacién de Paris-Erdogan:

da/dN = AaK® “4)

donde Ay n son constantes.
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En la Fig. 6 se han representado los resultados obteni-
dos para R =0.1 en probetas envejecidas durante dife-
rentes tiempos. Los valores correspondientes de Ay n
se indican en la Tabla 3. Puede apreciarse que la veloci-
dad de propagaci6n aumenta con el tiempo de envejeci-
miento, fundamentalmente debido al aumento en el va-
lor del exponente n, es decir, en el valor de la pendiente
de las rectas trazadas a lo largo de los puntos experi-
mentales correspondientes a velocidades intermedias.
Después de 46 horas de envejecimiento la velocidad de
propagacién apenas depende del tiempo de envejeci-
miento, tal como se desprende al comparar las rectas
correspondientes a tiempos de envejecimiento de 46 y
100 horas.

TABLA 3. Valores de los coeficientes ny A de la rela- .

60 de Paris-Erd R=0.1

Tiempo de envejecimiento n A (m32/MPa"*ciclo)
Sin envejecer 3.19 1.35*10™2
Envejecida 26 horas 421 5.23*10°4
Envejecida 46 horas 423 1.08*1073
Envejecida 100 horas 447 4.02+10
—4
10 "R=0.1] o~
1 x ‘No envejecida ué““
1 o Envejecido 26 horos .
10 7§ * Envejecida 46 horos
3 a Envejecida 100 horas
p f;ﬁ
2107
2 3
& P
E. ]
z 1073
<o) 3
§ ;
10 ™% £
10*9- e e
10 102

AK (MPa"‘mlj2 )

Fig. 6. Representaci6n de da/dN frente A, para R=0.1.

El envejecimiento a 475 °C durante 100 horas apenas
afecta a la velocidad de propagacién de la grieta en el
caso de R=0.7 tal como puede apreciarse en la Fig. 7.
Los valores correspondientes de A y n para este caso se
indican en la Tabla 4.

TABLA 4. Valores de los coeficientes ny A de 1a rela-

Tiempo de envejecimiento n A (m(l'n/z)/MPan‘ciclo)

82110712
2.86*10-12

Sin envejecer 2.82
Envejecida 100 horas 3.19

-
1° " TR=0.7]
4 « No envejscida
1 & Envejecida 100 horas
10 74
)
©
st
3]
g
Z, -8
=] 10 E
=
=}
10_' T T IIIIIFI T L LRSS B S B §
1 10 10%

AK  (MPa*m'?)

Fig. 7. Representaci6n de da/dN frente AK, para R =0.7

La influencia del factor R sobre la velocidad de propa-

}}b .b-gacion se ilustra en las Figs. 8 y 9 para el acero no enve-

jecido y para el acero envejecido durante 100 horas,
respectivamente. La influencia de R es especialmente
notable en el caso del acero no envejecido, puesto que
el valor umbral, aAK¢h (valor de AK para una velocidad
de propagaci6n de 10° m/ciclo) cambia desde AKih=15
MPa*m? para R=0.1 a aKh=6 MPa*m"? para
R =0.7. Por otra parte, en el caso del acero envejecido
durante 100 horas, el valor umbral de AK es menos sen-
sible al valor de R, ya que AKih=13 MPa*m!? para
R=0.1y aAKih=9 MPa*m*? para R=0.7. En todo caso,
AKsh disminuye a medida que R aumenta. Tanto para
R=0.1 como para R=0.7 el envejecimiento a 475 °C
tiende a disminuir ligeramente el valor de AKh.

Las observaciones factogréficas realizadas de la superfi-
cie de fractura del acero no envejecido se presentan en
las Figs. 10y 11. En el caso de R=0.1, en la zona de ve-
locidades de propagacién bajas e intermedias, es fre-
cuente encontrar asperezas aplastadas por el contacto
de las superficies de la grieta (Fig. 10 (a)). En general,
tanto para R=0.1 como para R=0.7 la superficie estd
compuesta por pequefias estrias, las cuales ponen de
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Fig. 8. Comparaci6n de las curvas de Log da/dN-AK para el acero

sin envejecer, en los casos R=0.1yR =0.7.
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Fig. 9. Comparacién de las curvas de Log da/dN-AK para el acero
envejecido 100 horas, en los casos R =0.1 yR=07.

manifiesto la deformacién pléstica responsable del cre-
cimiento de la grieta. En las superficies de fractura por
fatiga de las probetas envejecidas a 475 °C durante 100
horas, se observan regiones en que la grieta se ha pro-
pagado de forma intergranular. Las estrfas son menos
abundantes y estan més separadas. A medida que au-
menta la velocidad de propagaci6n aparecen grandes
facetas de clivaje, las cuales corresponden a las bandas
de ferrita (Fig. 12y 13). En la regi6n de velocidades de
propagacién altas, la propagacién ocurre por clivaje no
tan solo en la ferrita, sino también en la austenita (Fig.
12 (b)). La influencia de R sobre las superficies de frac-
tura se traduce en que la superficie de fractura para

ola
deltila of coutuet oy
Lo }M/Mjl/a,’ .

(a)

(b)

Fig. 10. Superficies de fractura de la probeta sin envejecer para
R =0.1: (a) zona cercana al umbral; (b) zona de velocidades inter-

medias. Cada raya horizontal son 10 um.

7 5

(b)

Fig. 11. Superficies de fractura de la probeta sin envejecer para
R=0.7: (a) zona cercana al umbral; (b) zona de velocidades inter-

medias. Cada raya son 10 pm.
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(®)

Fig. 12. Superficies de fractura de la probeta envejecida 100 horas a
475°C para R =0.1: (a) zona cercana al umbral; (b) zona de veloci-

dades intermedias. Cada raya son 10 pm.

Fig. 13. Superficies de fractura de Ia probeta envejecida 100 horas a
475°C para R =0.7: () zona cercana al umbral; (b) zona de veloci-

dades intermedias. Cada raya son 10 pum.

R =0.1 tiene un caracter més dictil que para R=0.7,y
se observa (para R=0(.1) alguna zona en que se apre-
cian que ha existido contacto entre las superficies de
fractura.

Finalmente, el aspecto de la superficie de rotura estéti-
ca final de las probetas de fatiga es completamente dis-
tinta para el acero no envejecido y para el acero enveje-
cido 100 horas (Fig. 14). En el primer caso se observan
las microcavidades tipicas de la rotura diictil, mientras
que en ¢l segundo se aprecia una superficie de rotura
por clivaje.

(b)

Fig. 14. Superficie de fractura de la zona de rotura estatica final: (a)
e 0
acero sin envejecer; (b) acero envejecido 100 horas a 475 ~C. cada

raya horizontal son 100 wm en (a) y 10 um en (b).

Se pensé que utilizando probetas de 10 mm de espesor
se podria determinar el valor critico de J en un interva-
lo relativamente amplio de tiempos de envejecimiento.
Sin embargo, se ha encontrado que incluso después de
25 horas de envejecimiento a 475 °C no es posible de-

terminar el valor de Jic (Figs. 15 y 16), debido al rdpido
aumento de J con la extensién de la grieta, es decir, se

cumple dJ/da> oy lo cual invalida el ensayo para la de-
terminacién del valor critico. En la Fig. 17 (a) se mues-
tra el aspecto de la frontera entre las superficies de fati-
gay la correspondiente al inicio de la propagacién esta-
ble para el acero envejecido durante 25 horas. Nétese
el aspecto dictil de 1a rotura estatica
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Al ensayar probetas envejecidas durante 100 horas a
475 °C, se encontré que la fragilizacién es demasiado
acentuada para producir una propagacién estable de la
grieta durante el ensayo de determinaci6n de Jic por
descargas parciales. La fractura est4tica es predominan-
temente por clivaje, tal como puede apreciarse en la

Fig. 17 (b).
JIC Single Specimen Specimen -1
Batch - E28H
Test 2285 Date - 15-1-88

T

3 Ty I

EPPN

Load kN

bl

Fig. 15. Gréfica de la carga en funci6n del COD en el ensayo de in-
tegral J por descargas parciales de la probeta envejecida 25 horas.
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Fig. 16. Grafica de la variacién de la integral J con Aa.

4. DISCUSION.

Al comparar los resultados de la energia absorbida en
el impacto en el ensayo de resiliencia para el acero aus-
teno-ferritico (Fig. 4), se pone en evidencia la influen-
cia positiva de la austenita tanto en el material enveje-
cido como después del envejecimiento a 475 °C.

La medida de la microdureza en ambas fases en funcién
del tiempo de envejecimiento pone de manifiesto que
es en la fase ferritica en la cual se producen los cambios
microestructurales m4s importantes. Tal como se ha in-
dicado en la introducci6n, éstos consisten en la descom-

Fig. 17. Frontera entre la superficie de fractura por fatiga y la su-
perficie de fractura estética: (a) acero envejecido 25 horas; (b) ace-

ro envejecido 100 horas. Cada raya son 100 pm.

posicién espinodal de esta fase en zonas ricas de Cry
zonas ricas en Fe. En un trabajo anterior [7] en un ace-
ro superferritico se ha demostrado por difraccién de
neutrones a dngulos pequefios como evolucionan cqn el
tiempo la amplitud de las fluctuacione de concentracio-
nes de Cr.

Es interesante sefialar que a partir de las microdurezas
medidas, aplicando la relacién existente entre la micro-
dureza, H, (definida como el cociente entre la cargay el
drea proyectada) y el limite el4stico, oy, es decir,

H=3%oy (5)

es posible estimar el limite el4stico del material utili-
zando la regla de las fases:

oy=fu*(He/3) +fy*(Hy/3) (6)

donde Ha y Hy son las microdurezas de la ferritay de 1a
austenita respectivamente, y fa y fy son las fracciones de
volumen de cada una de estas fases. El resultado se pre-
senta en la Fig. 18 donde puede observarse que el limi-
te elastico medido experimentalmente en el acero no
envejecido coincide practicamente con el calculado me-



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA

VOL.7  (1990) 61

diante la ecuacién (6) a partir de las medidas de las mi-
crodurezas. En el caso del acero envejecido el limite
elastico no ha sido medido experimentalmente, por
consiguiente no es posible compararlo con el valor cal-
culado.

800.00

1 * AUSTENITA
1 A FERRITA
1 O AUSTENO-FERRITICO

) ]

o 700.00 E

=

g

O ]

%) h

= 600.00 5

17 ]

O

)

O

= 500.00

£

3

400.00

Tiempo (horas)

Fig. 18, Variacion del limite eldstico con el tiempo de envejecimien-
to.

La influencia del envejecimiento sobre la velocidad de
propagacién en el regimen de Paris puede explicarse
mediante un modelo propuesto por Saxena y Antolo-
vich [8] en el cual la propagaci6n de la grieta por fatiga
es tratada como un proceso de fatiga oligociclica que
tiene lugar a escala muy pequefia en la zona adyacente
a la punta de la grieta ("zona de proceso"). Segiin este
modelo la velocidad de propagacién puede expresarsé
mediante la siguiente ecuacién:

da/dN =4(0.7/24*w*ay*e*E)/* (11V Yy (ak) e (7)

donde oy es el limite el4stico ciclico, «f es el coeficiente
de ductilidad a fatiga, E el médulo de elasticidad, I la
longitud de la zona de proceso y c el valor absoluto del
exponente de la ecuacién de Coffin-Manson.

Comparando la expresi6n (7) con la relacién de Paris-
Erdogan (4), se obtiene:

A=4%1%(0.724*c*oy* e E* )/ (8)
n=2/c )

El envejecimiento a 475 °C afecta fundamentalmente a
la fase ferritica. Por consiguiente si extrapolamos los re-
sultados de fatiga oligociclica obtenidos en el acero su-

perferritico mencionado anteriormente al acero pre-

sente, tenemos que el hecho de que n aumente con el
envejecimiento es consistente con la disminucién en ¢
observada en la relacién de Coffin-Manson para el ace-
ro envejecido [9]. Por otro lado, si suponemos que el
envejecimiento no afecta al producto oy*ef*E (puesto
que el aumento de oy se compensa por la disminucién
de ef), y si no consideramos la posible variaci6n en la
longitud de la zona de proceso (ya que siempre esta
comprendida entre 10 y 100 um [7]) entonces una dis-
minucién de ¢ en el material envejecido conduce a va-
lores de A més pequefios (puesto que el término dentro
del paréntesis es inferior a la unidad). Por otra parte, la
ecuacién predice una disminucién en la velocidad de
propagacién al aumentar 1 si los otros parametros per-

‘manecen constantes. En el acero envejecido se produci-

rd una disminuci6én en 1 debido al aumento en el limite
elastico de la fase ferritica y por consiguiente a un au-
mento en la velocidad de propagacién.

La influencia del factor R en la velocidad de propaga-
cién de la grieta en el acero no envejecido, asf como en
el acero envejecido 100 horas, tiene su origen en el fe-
némeno de cierre de la grieta. Aunque no se han reali-
zado medidas sistemdticas, el fenémeno ha sido puesto
de relieve mediante un extensémetro colocado en la
abertura de la entalla y se ha puesto de manifiesto para
R =0.1 que a aproximadamente la mitad del valor m4-
ximo aplicado de AK se produce una desviacién de la li-
nealidad entre la carga y el COD, para valores peque-
fos de la velocidad de propagacién. Es decir, ocurre
contacto entre las superficies de la grieta antes de al-
canzar e} valor minimo de K. Se han propuesto diversos
mecanismos responsables del efecto de cierre de la
grieta, los cuales han sido revisados por Suresh y Rit-
chie [4]. En el caso presente de una microestructura bi-
fésica, el mecanismo operativo mas importante usual-
mente es el cierre de la grieta provocado por las aspere-
zas de la superficie de fractura. Sobre todo, este meca-
nismo ha sido puesto en evidencia en aceros duales fe-
rritico-martensiticos [10], en los cuales el camino segui-
do por la grieta es un camino errante debido a que es
desviada por la microestructura, lo cual produce una su-
perficie de fractura rugosa e induce el contacto en las
asperezas. Este efecto es claramente visible en las su-
perficies de rotura por fatiga para R =0.1. Por consi-
guiente, el valor de aAK efectivo es inferior al nominal y
la velocidad de propagacién es menor. En el caso de la
probeta envejecida la influencia de R es menor debido
al cardcter més liso de las superficies por la presencia
de estrias mds frégiles.
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Los resultados iniciales de los ensayos de integral J, po-
nen de relieve que con las dimensiones de las probetas
utilizadas no es posible medir el valor de J para la ini-
‘ciacién de la propagacién estable incluso después de 25
horas de envejecimiento. El fuerte incremento observa-
do en el valor de J durante la propagacién estable debe
interpretarse como un aumento en el trabajo disipado

en la probeta, pero no necesariamente como un aumen-
to en la tenacidad. Es decir, el aumento en el valor de J

con Aa se debe, en parte, a la deformaci6n pléstica que
ocurre en zonas alejadas de la grieta. En todo caso, es
importante resaltar la discrepancia entre la baja energfa
absorbida en el ensayo de resiliencia y el incremento
observado de J con Aa en la probeta envejecida durante
25 boras.
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COMPORTAMIENTO EN FATIGA DE ACERO ESTRUCTURAL DE ANTIGUOS
PUENTES DE FERROCARRIL

Varona,J.M.; Gutiérrez-Solana,F.; Alvarez J.A.y Gonzédlez,J.J.

Departamento de Ciencia e Ingenieria de la Tierra, el Terreno y los
Materiales. E.T.S.Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos.
UNIVERSIDAD DE CANTABRIA. Avda. de los Castros s/n 39005, Santander.
Espaia.

Resumen.~- Como continuacién a un estudio de determinacién de la vida
residual de puentes met&licos antiguos de ferrocarril, se ha realizado
un estudio del efecto de diferentes variables en la caracterizacién
del comportamiento en fatiga del acero estructural utilizado en ellos.
En concreto, se ha analizado, por una parte, el efecto de 1la
preparacién de las muestras ensayadas en relacién con el mantenimiento
en las mismas del estado de defectos existentes en el material, y, por
otra, el efecto de variables resistentes y de composicibn, éstas como
indice de la influencia de diferentes aspectos microestructurales.

Abstract.-Following a work on the residual life of old metallic
railroad bridges, it has been studied the influence of different
variables on the fatigue behaviour characterization of the structural
steel there used. More precisely, it has been analyzed the effect of
the preparation of the specimens tested, considering its relationship
with the preservation on them of the existing surface defects, and
also, the effect of metallurgical variables, such as strength and
composition, the latest as an index of microstructural variables.

63

1.INTRODUCCION Y OBJETIVOS

En el marco de una serie de trabajos de
determinacién de la vida residual de
puentes metdlicos antiguos de ferroca-
rril [1-2], se puso a punto una
metodologia de caracterizacién en fatiga
del material de los mismos [3], basado
en la obtencién de las curvas S-N a
partir de ensayos de determinacién del
numero de ciclos de rotura por fatiga
bajo diferentes niveles de amplitud de
carga.

El método establece que las muestras
ensayadas, probetas planas, deben ser
obtenidas por corte longitudinal
exterior de los elementos de 1los
puentes, preservando los defectos
existentes en el material en tres de sus
superficies laterales, incluyendo el
borde exterior, y repasando conveniente-
mente la superficie de corte.

De cada uno de los resultados,Ac-N,
obtenidos se determina el correspondien-

te valor AGz, amplitud de tensidn que

llevaria a la rotura la muestra tras
2.10% ciclos, siguiendo una ley del tipo

N=C (A0) "%, definida en las diferentes
normativas, [4-7] como ejemplo, o
establecida con ensayos complementarios
de velocidad de propagacién de fisuras
por fatiga, da/dN-AK, [3].

Con los valores AGZ hallados se hace un
tratamiento estadistico que permite
obtener el wvalor de célculo AGC como

valor medio menos dos veces la
desviaciébn tipica. Por él1 se hace pasar
la recta de pendiente -1/k en
representacién doblemente logaritmica,
siendo ésta la que define un limite de
comportamiento del material base con una
fiabilidad del 97.5%.
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El . trabajo desarrollado puso de
manifiesto que los materiales existentes
en los puentes antiguos analizados,
acero estructural y hierro pudelado,
mostraban en los casos ensayados una
menor resistencia a fatiga a 1la
establecida en las normas europeas
existentes. En concreto, sdélo un 46% de
lo previsto, como media de ellas, es lo
gue resisten los aceros estructurales, y
un 34% los hierros pudelados. Este hecho
fue Jjustificado dinicialmente por la
fuerte dispersiébn de resultados
obtenidos, desviaciones superiores al
25% del valor medio para aceros y del
30% para hierro pudelado, asociada a la
gran variabilidad de forma y tamafio de
los defectos iniciales que nuclean la
fisura, la cual propaga hasta rotura,
contrastada por técnicas macrografi-
cas y microscopia electrébnica [1-3].

El relevante papel asignado a los
defectos superficiales existentes en el
material en la disminucién de 1la
fiabilidad de su resistencia a fatiga,
exigiria una cuidadosa definicién de 1la
extraccidén de muestras para asegurar su
representatividad, aun en el caso de
caracterizaciones sobre material a usar
en nuevas realizaciones estructurales.
Dicha definicién no se recoge en ninguna
normativa.

El presente trabajo trata de reforzar el
analisis de 1la influencia de estos
defectos en dos niveles de concrecién:

- El primero, estableciendo la variabi-
lidad de la caracterizacién en funcién
del modo de preparacién de las muestras
tomadas, permitiendo o no la existencia
de defectos superficiales.

- El segundo, tratando de correlacionar
la variabilidad de respuesta en fatiga
de estos materiales con cambios de
variables intrinsecas del material,
tales como su microestructura, su nivel
inclusionario o de precipitacién, o en
variables relacionadas con su
comportamiento mecéanico, a fin de encon-
trar el marco general de influencias
sobre su comportamiento en fatiga vy,
dentro de él, el efecto relativo de los
defectos superficiales.

2 .METODOLOGIA EXPERIMENTAL

Para el desarrollo del trabajo se ha
utilizado material procedente de
elementos resistentes, vigas,largueros o
diagonales, de cinco puentes de la linea
Madrid-Sevilla.

Se extrajeron muestras de zonas de
trabajo minimo para garantizar la
validez de la caracterizacién en fatiga.
Con referencia a su localizacién
respecto a un borde longitudinal del
elemento estructural de donde se
obtuvieron, las muestras se han dividido
en dos grupos: muestras de corte
exterior, obtenidas con un unico corte
longitudinal de forma que preservan el
estado superficial en tres de sus
superficies laterales, conforme a lo
propuesto en anteriores trabajos [3], ¥y
muestras de corte interior, obtenidas
por doble corte longitudinal en la zona
central de los elementos estructurales.

En este Wltimo caso, las muestras
presentan sélamente dos de las
superficies laterales en su estado

original, permaneciendo sobre éstas los
defectos presentes contenidos en 1los
elementos resistentes de donde proceden.

El material de todas las muestras fue
caracterizado de forma convencional
mediante realizacién de andlisis quimico
y microestructural y ensayos de
comportamiento mecénico, traccidén y
resiliencia, tratandose en todos 1los
casos de acero estructural de naturaleza
ferritico-perlitica [2].

Atendiendo a la normativa vigente, UNE
36-080-85, su comportamiento mecédnico
permitiria designar estos aceros baijo
especificacién AE 235. Si bien los
contenidos en carbono, variable de 0.05
a 0.10%, manganeso, méaximo 0.76%, vy
silicio, méximo 0.18%, mantienen esta
especificacién, las muestras presentan
un alto contenido en azufre, superior a
0.045%, y un alto contenido en fésforo,
superior a 0.045% en la mayoria de
ellas, lo gue hace, finalmente,
clasificar a estos aceros Dbaijo
especificacién A 310-0.

En las muestras extraidas, tanto las de
corte exterior como 1las de corte
interior, se repasaron las superficies
de corte para asegurar el paralelismo
entre caras, consiguiendo seccibn
constante, y evitar la formaciédn de
defectos que pudieran facilitar la
iniciacién de fisuras. Las muestras,
tras proteger sus extremos con
casquillos de tubo de acero calibrado e
interposicién de mortero 1:1 de resina
epoxi [8], fueron ensayadas a fatiga,
con una variacién del nivel de cargas
acorde con su comportamiento mecénico, y
llevadas a rotura. En caso de no
producirse ésta tras 2.10% cicleos, se
procedié a un incremento en el nivel de
variacién de carga, que permitiera la
finalizacién del ensayo. El1 trabajo de
caracterizacidén se completdé con un
estudio fractogrdfico final mediante
toma de macrografias de la seccidén de
rotura y andlisis de la misma por
microscopia electrédnica de barrido.
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3. RESULTADOS

En las Tablas 1 y 2, se pueden observar
los datos relativos a la seccién de las
probetas ensayadas, 1los pardmetros del
ensayo y, como resultado, el numero de
ciclos soportado por cada probeta,
dentro de los dos grupos de ensayos
realizados: corte exterior y corte
interior. La probeta 41 del primer grupo
pande6 tras un parén repentino de la
madquina durante su ensayo, por lo que el
resultado no se considera vélido para el
andlisis.

L.os resultados obtenidos se han usado
para establecer estadisticamente las

TABLA 1: RESULTADOS DE LOS ENSAYQS DE
FATIGA DE LAS PROBETAS DE CORTE EXTERIOR

SECCION AT
REFERENCIA | PIEZA 47 P
(mmZ) kosmm?) | (grmmts P tKa) cicLos
ARRGYO z z47.28 34 te.7 s.800 4s8.012
. . o 213 4.4T5 2.000.000
° 8.4 Z70 5870 INEY
P.X. 284,862 s 174.28 32.4 292 5100 an.8(7
s 180 p LN g pAX ) 3.950 430.800
ARROYO '3 zo8 320 zae 2,900 8518089
P K. 277,838 4 124,80 28.2 ze.e 4173 1473%.808
ARROYOD 18 zo3 278 280 s.i23 284.559
P X, 262,808 20 2o 5.1 20,1 4225 L357.588
RiO 23 3t 29.2 263 8.075 B17.888
SUARRIZAS
px.z7i,7e4 ] 28 z15. 28 283 22.8 4.900 rsT4RT
RiO 38 z225.50 8.8 S22 7.250 284.822
QUADALQUIVIR 36 199,50 28.0 232 4625 828.88%
P.K.338,830 | 4 e 3.8 tes 8780 38,934
!
SECCION 14
REFERENCIA | PIEZA Ty
(onZ) | kasmat) | (xgzmmty | 2T HKO cletos
ARROYO 3 214 30.0 270 s778 as4 888
pERPER s 180 so.8 [3A4 4980 1.923.238
P.K. 284, 882 s 209 33.2 299 6.180 888 ATS
ARROYD 1o 148 324 29.18 4.237 1.000.374
o I 188 27.0 24.4 4.028 2.000.000
27,4 4470 1.220.208
P.K. 277,838 | 12 143 s2.0 29,9 2389 2000.000
30.8 3.248 TU3. 701
ARROYD 17 204 30.7 27.0% s.e3e Lrez.958
P.x. 282,008 | 18 200 382 0.0 eco0 4so788
RO
22 192 299 7.0 B84 sez.150
BUARRIZAY
px. 271,784 | 27 zz8 33.8 3008 es70 383042
Rig ze | 22 28.3 25.8 5.880 1.202.708
QUABALQUIVIR
k. 338,850 | 2° L) 387 s3.0 6.200 40273y
31 218 38 283 w170 1128352
£ 4 ig0 335 0.8 4.7TE 1.827.393
EL] 2 368 32.85 ri81 219.430
40 197.8 29.8 ze8 5283 7eT.828
4z zi9 8.2 2.8 7148 264,302
44 zie s0.8 27.54 s.950 423.043
48 228 2.2 28.0 8.630 825.52)
i

curvas S-N de caracterizacién en fatiga
del material, conforme al método
previamente propuesto [3] y resumido en
el punto 1. Se ha tomado como valores de
k los sugeridos por las diferentes
normas, gque varian de 3 a 5, y, en
particular se presenta el anélisis
correspondiente a las normas que aportan
valores extremos para dicho valor, 3
segun la CECM, Convention Européenne de
la Construction Métallique, y 5 segun
la UIC, Union Internationale des Chemins
de fer.

La Tabla 3 resume los resultados del
proceso de anédlisis estadistico
realizado para el primer tipo de
muestras, denominado de corte exterior.
Los valores obtenidos, segun la norma
CECM, en un primer tratamiento

estadistico de los valores de corte Acy
162.6 * 31.2 N/mm® (19.2% de desviacidn
sobre la media), aportan un valor AGC de
100.2 N/mm? y dedjan fuera del campo

Ao+2s el resultado de la muestra 5. Sin

éste, el tratamiento estadistico
proporciona los nuevos valores

definitivos para A0, 168.9%23.3 N/mm?
(13.8% de desviacién sobre la media),
para los que AGC alcanza el valor de
122.4 N/mm?.

TABLA 3: ANALISIS ESTADISTICO DE
CARACTERIZACION EN FATIGA REALIZADQ CON
1,0S_RESULTADQOS DE LAS PROBETAS DE CORTE
EXTERIOR

CECM ‘ uvic

PIEZA AT (K/mm?) cicLos K=3 Ke 8
8T, (H/mm2) | 40, (N/mm2)

2 z62 488.0i2 180.3 198.1

4 209 2.000.000 208.0 2000

5 286 68,517 92.9 48,7

s 24t 450.800 148.7 178.9

3 z82 551809 183.8 218.0

s 2218 1.473.808 200.1 208.4

e 248 264.559 124.8 163.5

20 157 1357568 1731 1823

23 z8e 517.688 184.4 196.9

2e 223.5 787.487 1817 184.1

38 5.8 28482z | 1848 218.7

56 2275 B28.883 189.6 190.8

aT (MEDIA) i62.58 190.5

$ {DESVIACION, GLOBAL 3121 2136

aT-2s » 100.18 taz.70

aT (MEDIA) 168.92 194.61

3(DESVIACGION) SIN MUESTRA 5 £3.27 16.78

AT . 28 122,37 161,11
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En la Figura 1. se observa la situacién
de las curvas S~N para las dos
situaciones, anéalisis global y sin
muestra 5, en relacién con la normativa
de cé&lculo estructural y recomendaciones
de verificacién en fatiga de
construcciones metdlicas: CECM (Conven-
tion Européenne de la Construction
Métallique) [4], SIA (Société suisse des
Ingénieurs et des Architectes, SN 555
161) [5], BSI (British Standards
Institution, BS 5400) [6], y UIC (Union
International des Chemins de Fer) [7].En
ella se han considerado ambos
tratamientos estadisticos, ya gque si
bien la probeta 5 tiene una respuesta
muy por debajo del resto hay que
considerar que el dato es real y que la
poca longitud de las muestras deja del
lado de la inseguridad al anélisis
realizado.

En los dos casos se observa dque, aun
cuando los resultados de las probetas
superan o estdn muy préximos a lo que
preconiza la curva S-N de la norma CECM,
salvo para las muestras 5 y 16, los
de AO'C establecen curvas de

comportamiento de valores inferiores a
los de la norma, que parten de 160 N/mm?
para 2x10% ciclos. El analisis global
determina una resistencia a fatiga del

valores

El andlisis global andlogo, realizado
siguiendo la norma UIC, ofrece para los

valores de corte A62 un valor medio y

desviacién de 190.5%21.4 N/mm? (11.2% de
desviacidn), gque dan un valor de

caracterizacién AG_ de 147.7 N/mm?.

Eliminando del an&lisis el resultado de
la muestra 5, los estadisticos son
194.6%16.7 N/mm? (8.6% de desviacién),

que ofrecen un valor Ac_ de 161.1 N/mm?.

como se observa en la
Figura 2, ‘proporcionan curvas de
comportamiento superiores, 17% y 28%
respectivamente, a la méxima prevista
por la normativa para el material base,
126 N/mm? en la vertical correspondiente
a 2x10% ciclos.

Ambos valores,

La Tabla 4 resume los resultados del

proceso de andlisis estadistico
realizado para el segundo tipo de
muestras, de corte interior. Los valores

obtenidos, segun la norma CECM, tras el
tratamiento estadistico de los valores

de corte Ac,, 211.8 % 38.5 N/mm? (19.2%
de desviacién sobre la media), aportan
un valor AG_ de 134.8 N/mm?.

63% del prescrito por la norma, elevan-
dose dicho wvalor al 77% cuando se
suprime del andlisis la muestra 5.
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Fig. 2. Curvas S-N de caracterizaciébn
obtenida para k=5 (UIC) con probetas de
corte exterior.

En la Figura 3 se observa la situacién
de las curvas S-N correspondiente al
andlisis global en relacién con las
diferentes normativas anteriormente
descritas. Aun cuando los resultados de
las probetas superan claramente 1lo gue
preconiza la curva S-N de la norma CECM,

el valor de AGC establece una curva de

comportamiento de valores inferiores a
los de dicha norma gue parten de 160
N/mm?, fijando una resistencia a fatiga
del 84% del prescrito por la misma para
2x10° ciclos.

El andlisis global andlogo, realizado
siguiendo la norma UIC, ofrece para los
valores de corte AC, un valor medio y

desviacién de 236.5+25.3 N/mm?® (10.7% de
desviacidén), que determinan un valor de

caracterizacién Ac_ de 185.8 N/mm?. Este

valor, como se observa en la Figura 4,
produce una curva de comportamiento
superior en un 47% a la maxima prevista
por la normativa para el material base,
126 N/mm? para 2x10°% ciclos.

4. ANALISIS DE RESULTADOS I: INFLUENCIA
DE LA PREPARACION

La caracterizacién en fatiga obtenida
con las muestras de corte interior
proporciona unos valores de resistencia
significativamente superiores a los que

s 6 T 88 ll)B ES 3 a 5 € 7 886 lO’H(CIc!n!)
LEYENDA

CECM i(Canven!lon suropesnns de fc copatruction metalique)
s 5 LA (Soci#i¥ sulsse des ingenisurs st des architectas)
mmere—ce— P A {Instruccidn Pusntas ds Acero}

e BS 1 t8rillah Stondards Institution)

.............. U1C {uUnlon Internationsis des chemins de fer}

TABLA 4; ANALISIS ESTADISTICO DE

CARACTERIZACION EN FATIGA REALIZADO CON
LOS RESULTADOS DE LAS PROBETAS DE CORTE

INTERIOR

cECK ute
PIEZA AT (K/mm?)y cicLos Ke3 Krs
AT N/ mm ) | ATy tk/mm?)
3 26q 94,886 ee 2149
¢ 2710 i923.238 z679 zevs
¢ 283 B88.475 2218 2417
1o 2887 1000374 2267 rasy
it 2301 2.000.000 2388 r30
1z 284.2 2000000 eBa.2 2842
17 z70.7 L782986 260.8 264.8
[ 204 480788 184 2219
22 284.8 362,190 1752 z08.2
27 295.4 sex.04z 187.2 210
29 2499 1202706 2109 z28.6
30 5234 402733 1898 2347
31 277.3 L8382 229.6 2476
3z 2984 1327398 280.9 2708
E1] s2ue 519,430 2083 2487
40 zeze Toreze 193.2 z18.4
az LI 284502 162.8 215
£l ) z89.8 423043 1807 187.7
an 2842 sz2a92t 1929 228.2
AF(NEDIA) 21.84 238.45
3 GLOBAL 38.52 25.3)
8E-258 134.80 185.8%
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ofrece la caracterizacién obtenida por
las probetas de corte exterior.

El valor de AGC dado segin la pendiente

de la norma CECM es un 35.4 & un 10.1%
superior al correspondiente obtenido con
las muestras de corte exterior, segun se
incluya o no el resultado de la probeta
5 en el andlisis de estas ultimas.
Andlogamente, para el estudio seguido
aplicando la pendiente UIC, la mejora es
de un 25.0 6 un 15.3% respectivamente.

Como puede apreciarse la dispersioén
propia de cada grupo es muy similar Y,
por tanto, la persistente mejora en la
respuesta del material aportado por el
segundo tipo de muestras debe ser
consecuencia de las diferencias estable-
cidas en su preparacién, lo que plantea

una gran incertidumbre sobre la
representatividad de 1los resultados
obtenidos.

Como complemento se ha buscado la

relacién individual entre resultados de
uno y otro grupo, correlacionando los

respectivos valores de A02 entre
probetas muy similares en cuanto a su
comportamiento mecénico global como

indice de identidad. Las Figuras 5 y 6
relacionan los valores obtenidos entre
las muestras de corte interior vy
exterior para el analisis CECM y UIC
respectivamente. En ellas los resultados
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quedan envueltos en una banda limitada
por los wvalores médximo y minimo de
relacién. La Tabla 5 recoge estos
valores extremos y los compara con las
relaciones obtenidas en los andlisis
globales donde se ha caracterizado el
material en cada caso por el valor Acc.

Los resultados del anédlisis global
encajan en todos los casos en la banda
marcada por los valores individuales.

5. ANALISIS DE RESULTADOS II: INFLUENCIA
DE VARIABLES MICROESTRUCTURALES Y MECA-
NICAS

La discrepancia establecida en 1la
determinacién de las curvas caracteris-
ticas de resistencia a fatiga del
material base segun la diferenciacién de
las muestras por el proceso de corte, y
la no consideracién en la normativa de
detalles en la preparacidén de probetas,
justifica un anélisis complementario de
los resultados obtenidos para mejor
comprensién de su representatividad.

Para cualquiera de los grupos de ensayos
se ha tratado de relacionar los valores

de corte AGZ de cada probeta con

diferentes variables metallirgicas
propias del material, tratando de ver la
influencia de las mismas en la
dispersidén obtenida. De esta manera, la
Figura 7 muestra la relacién de 1la

variable A02 con el contenido en

carbono, como indice de proporcidén de
ferrita y perlita en su microestructura,
no apreciandose correlacién ninguna.
Tampoco se ha observado correlacién del
comportamiento en fatiga «con el
contenido en azufre, como indice del
estado inclusionario, como se aprecia en
la Figura 8, ni con el de fésforo, como
representante del efecto de segregacio-
nes, lo que se observa en la Figura 9.
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La relacién del comportamiento en fatiga
con las variables de comportamiento
mecadnico de cada muestra, tales como de
limite eléstico o la tensién de rotura,
se aprecia en las Figuras 10 y 11
respectivamente. De ellas se deduce, de
nuevo, la falta de influencia de las
variables analizadas con el comporta-
miento en fatiga.
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6. CONSIDERACIONES FINALES

Dado que el material analizado resultd
ser, en todos los casos, acero
estructural con microestructura
ferritico-perlitica, de caracteristicas
y comportamiento similares, el estudio
se ha realizado de forma unificada para
todas las muestras procedentes de los
puentes considerados. Dichas muestras se
han diferenciado por su corte, puesto
gue tal circunstancia establece
limitaciones diferentes en la
representatividad del estado superficial
del material y, por ello, de su
resistencia.

La dispersién de respuesta obtenida en
cada tipo de probetas no es debida a
variables intrinsecas del material, sino
a su estado superficial por lo que es
muy importante que éste sea
significativo de la realidad estructural
a analizar. Esta aseveracidén gueda
patente tras el andlisis fractografico
realizado, donde se aprecia una gran
variabilidad en la morfologia, localiza-
cién y dimensiones del o los defectos
superficiales que generan la correspon-
diente fisura de fatiga.

La busqueda de la caracterizacién a
fatiga de los aceros ensayados en su
estado actual, requiere por tanto el
mantenimiento en lo posible de la
representatividad de los defectos de
maximo tamafio presentes. Por ello el
primer grupo de muestras, de corte
exterior, parece méas representativo de
la realidad del material, y 1los
resultados del ensayo de los mismos son
referencia final del comportamiento del
material base en su estado actual.

Los resultados obtenidos refuerzan la
relevante influencia de los defectos
superficiales del material en su
comportamiento en fatiga y, en conse-
cuencia, la preservacién de los mismos
es fundamental para que las probetas a

utilizar en la caracterizacién en fatiga
mantengan los niveles de representativi-
dad adecuados.

Este requisito, fundamental para la
caracterizacién en fatiga de materiales
de estructuras en uso, debe hacerse
extensivo a todo estudio del
comportamiento en fatiga de cualquier
material. Por tanto, las normativas
existentes, deberian definir de manera
precisa la forma de toma de muestras y
preparacién de probetas, para garantizar
la citada representatividad del material
en cuanto al estado de defectos
superficiales que presenta.

7. REFERENCIAS

[1]. "Caracterizacién convencional y en
fatiga de material de puentes de
ferrocarril. Estudios de cuatro
puentes de la Linea Madrid-Hendaya".
(1588). Dto. de Ciencias e Ingenie-
ria de la Tierra, el Terreno y los
Materiales. Universidad de Canta-
bria.

[2]. "Caracterizacién convencional y en
fatiga de material de puentes de
ferrocarril. Estudios de cinco
puentes de la Linea Madrid-Sevilla“.
(1989) . Dto. de Ciencias e Ingenie-
ria de la Tierra, el Terreno y los
Materiales. Universidad de Canta-
bria.

[3]. Varona, J.M.; Hernandez,A.; Gorro-
chategui, I.; Gutiérrez-Solana, F. y
Gonzélez,J.J. (1989) ."Caracterizacién
en Fatiga de Material de Puentes
Metédlicos Antiguos de Ferocarril"
Anales de Mecénica Fractura,
6,pp.231-238.

[4]. "Recommandations pour la verifica-
tion a la fatigue des structures en
acier”, (1985) Convention européenne
de la construction métallique,
(CECM) .

[5]. SN 555 161: Constructions Metalli-
ques, (1979) Societé Suisse des
Ingenieurs et des Architectes (SIA).

[6]. BS 5400: Steel, Concrete and Compo-
sit Bridges:Part 10. Code of practi~
ce for fatigue, (1980) British
Standards Institution (BSI).

{7]1. UIC 779-1 R: Recommandations pour la
determination de la capacité portan-
te des structures metalliques exis-
tantes, (1986) Union Internationale
des Chemins de fer.

[8]. Varona,J.M.; Gutiérrez-Solana, F. ¥y
Gonzélez,J.J., (198%). "Optimizacidn
del sistema de anclaje para ensayos
de fatiga de armaduras activas
pretensadas (alambres y cordones)”.
Hormigén y Acero,172, pp. 99-104.



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA

VOL.7  (1990) 71

INTERFACE ﬁ\NGINEERING IN CERAMIC COMPOSITES

Thomas, d?*, Moya, J.S.%%

* Department of Materials Science and Mining Engineering
University of California at Berkeley

U.S.A.

** Tnstituto de Cerdmica y Vidrio (C.S5.I.C.)
Carretera de Valencia km. 24,300

28500 -~ ARGANDA DEL REY

MADRID

Abstract.- In multicomponent composites the morphology of the
phases and the composition and structure of grain boundaries and
interphase interfaces in system which can be designed from a
knowledge of their component phases, are most important factors
to be considered in order to understand and improve the
mechanical behaviour of ceramics.

In the present work this important issue is faced through the
studies carried out in mullite and mullite/ZrO, based materials

using TEM and AEM analysis.

1. INTRODUCTION

In previous conference ten years ago,
[1] the introductory papers described
the main principles of transmission
electron microscopy (TEM) and
microanalysis (AEM) applied to ceramics
but few of the remaining 55 or so papers
made significant reference to these
techniques. In the same year a
conference on mineralogy dedicated to
electron microscopy demonstrated many
beautiful examples [2] which are of
direct interest to ceramists, and
techniques were developed to analyze
grain boundaries and intergranular
phases [3]. In the interim electron
microscopy has become firmly entrenched
in ceramics research, as is quite clear
from the papers in this volume. The
availability of new and improved
instrumentation such as microanalysis
and high resolution imaging especially
of interfaces has played a very
important role in the growth of research
activity, [2~5). A good illustration of
this growth may be found in a recent
symposium on electron microscopy on
electron microscopy of ceramics [5].

The uniqueness of transmission electron
microscopy is the ability to obtain full
morphological, c¢rystallographic and
microanalytical (local composition) data
from the sample. Imaging at the atomic
level to 1.6 A® is now demonstrated and
clearly such high resolution 1is
essential for studying interfaces.
Analytical microscopy (AEM) by energy
dispersive x-ray (EDX-elements with
Z > 6) or energy loss spectroscopy
(EELS), illustrated in Fig. .1, whilst
limited in spatial resolution to about
100 A° can in principle, at least
qualitatively, detect all elements which
may be present in the sample at
concentrations >10-5 depending on atomic
number and the very recent introduction
of parallel detection by EELS [6] will
certainly accelerate the utilization of
this sophisticated technique in
ceramics. Likewise, microdiffraction,
especially convergent beam analyses,
provides space group, crystal structure,
strain, thickness, etc., data at similar
levels of resolution as for EDX and
EELS. Channelling enhanced microanalysis
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Fig. 1.- (a)

EDXS spectrum for AIN-Al,0; 32H polytypoid: thin

window but nitrogen barely resolved. (b) Spectrum from
same sample showing nitrogen and oxygen k edges. The

cation/anion ratios

polytypoid.

is a technique that offers information
on lattice site occupancy [7, 81}.
Specialized instrumentation such as high
voltage microscopy with its advantages
of resolution, penetration and in-situ
dynamic capabilities [3] e.g., the work
of Ruhle and his colleagues on fracture
and stress induced phase transitions in
zirconia ceramics [9, 10], is also being
more widely used.

Some problems which should be mentioned
include specimen preparation
difficulties, e.g., in idon milling.
Contamination in the microscope, in-situ
phase transitions due to thinning or
beam effects, radiation damage, heating
and specimen instabilities under small
intense probes. High voltage microscopy
should be more widely utilized to reduce
some of these problems. However, very
thin clean specimens are needed for HREM
and EELS. Improvements in detectors and
electron sources will certainly increase
the sensitivity of AEM methods and
advances in such instrumentation are
especially important in ceramics because
of the significance of small amounts of
impurities and particularly 1light
elements.

In this brief survey, no attempt is made
to be comprehensive, but it is hoped
that the examples chosen are
representative of typical applications
of electron microscopy and microanalysis
to research problems in ceramics
involving studies of intergranular and
intragranular interfaces and phases. The
examples have been taken from research
in my own group this past decade. The
geometrical theory of crystalline
interfaces especially grain boundaries
is now rather well understood and
discussed elsewhere in these proceedings
so this aspect will not be discussed in
this paper. Suffice it to say that high

vary

from polytypoid to

resolution imaging is particularly
valuable in obtaining direct information
on such structures.

2. INTERGRANULAR INTERFACES AND INTER-
FACE PHASES.

2.1. Liquid phase sintered ceramics.

One of the most widely studied problems
over the past decade or so has been that
of grain boundary interfaces in sintered
and hot pressed compacts which require
sintering aids to allow liquid phase
sintering, or dopants to control
physical properties. Well known examples
are the covalent materials silicon
carbide, silicon nitride, as well as
alumina, zirconia-mullite, etc., and
electronic materials such as varistors,
ferrites and ferroelectrics.

Depending on composition and proportion
of the additives, which will affect the
relative surface energies of the matrix
and second phases (s), intergranular
continuous, or semi-continuous amorphous
and/or crystalline phases have been
observed in many systems. Various
imaging methods are available for
detecting intergranular phases [3, 11-
14, 15). Since the size and distribution
of the phases are similar (morphology)
and since very narrow (6-20 A°) glassy
regions are detected, geometrical
effects alone [16] cannot account for
the existence of amorphous phases,
although these effects cannot be totally
discounted and certainly affect
wettability. Glassy phases are subject
to ionization damage in the electron
beam (especially at low voltages) and
this effect [15] ("bubbling") can also
be used to detect amorphous phases. Fig.
2 shows a typical example [13].
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Fig. 2.- Bright and diffuse dark field
imaging of Si,N, fluxed with
MgO and Al,0, showing extensive
glassy phases. Notice
ionization damage in the
pockets and calcium impurity
detected in the EDXS spectrum
from these pockets. These
glassy phases often act as
getters and contain many
impurities [13].

Nitrogen ceramics, especially silicon
nitride can be taken as an example of
extensive investigation. The use of
nitrogen ceramics as high temperature
structural components has increased
dramatically in the past decade. The
bulk of this increased usage and the
correspondingly increased research has
revolved around the use of silicon
nitride in gas turbine engine components
[17]. The use of silicon nitride for
these applications stems from its
excellent high temperature properties
including wvery good thermal shock
resistance due to a low linear
coefficient of thermal expansion (3.0 x
10-¢/°C) .

Because residual glassy phases reduce
creep strength, attempts have been made
to obtain glass free interfaces by
either controlling the sintering aid,
and post treating to crystallise the
glass or reaction sintering, or by
alloying e.g., sialons, [18], although
B11 P! sialons also contain glassy
phases, the amounts depending on
oxygen/nitrogen ratios [189].

3. ZIRCONIA-MULLITE: REACTION SINTERING

An example of multiphase ceramics can be
found in mullite/zirconia composites
which have been the subject of much
research :due to their excellent
mechanical properties and potentially

low production costs. Reaction sintering
[20-22] of =zirconia and alumina is an
economically ' attractive - route for
obtaining mullite/zirconia composites,
by reactions such as:

22rS5i0, + 3A1,0; = Al.Si 0,5 + 22r0,

which have mechanical properties
(st gths up to 800 MPa and Kic up to 8
MPaVm), which approach more expensive
zirconia ceramics such as partially
stabilized and tetragonal stabilized
zirconia, zirconia toughened alumina
etec., [23, 24]. The mullite matrix is
particularly attractive because of its
strength, chemical resistance, low
thermal expansion, low dielectric
constant, etc. Processing can be done at
around 1550°C and is facilitated with

oxide additives.

The basic idea of the processing is to
allow a transitory liquid phase to form
during the reaction [22] to facilitate
densification (Fig. 3) and then this
liquid phase 1is taken into solid
solution or forms new compounds. In such
materials, over B80% ‘of the zirconia
(both inter = and intragranular) is
monoclinic. ‘The ~monoclinic phase has
characteristic multiple micro-twinning
[10, 25] to relieve the martensitic
transformation strains. An example is
shown in Fig. 4. Since 'cubic  or
tetragonal Zr0, 'may - transform to
monoclinic on specimen thinning for
electron microscopy, x-ray analysis of
bulk samples ‘should be done to determine
the fraction of phases present. Also . the
use of HVEM is preferred because thicker
samples may be ‘used and this effect can
be minimized. ‘Microstructural = and
toughness property correlations indicate
that . ‘transformation = toughening  1is
unimportant in ~these -ceramics: but
discontinuous ‘microcracking around
particles may be an important
contributing mechanism, [24]. An example
of microcracks is seen in Fig. ' 5 —they
appear to be associated with the tips of
microtwins in the 'Zr0, and these may be
the 4dnitiation sites. Similar effects
are known ‘in ‘twinned martensite plates
in carbon steel. Care must be exercised
in identifying -such cracks e.g., by
careful tilting and contrast experiments
such as fresnel fringe imaging and
defocussing. Also they can be enlarged
during thinning and handling of the
foil. .

Another important result which has been
found by AEM is the partitioning of Zr
into mullite and Al, Si from mullite
into zirconia (Fig. 6). When additives
such as Ca0O, Mg0O, TiO, are used, the
cations, whilst concentrated near the
intergranular interfaces, are also
partitioned. These results strongly
suggest interdiffusion by interphase
grain boundary migration leading to such
solid solubility.
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4.

Interphase and

intergranular
glassy phase (transitory) in
zirconia mullite with 0.25% Ti
(as Ti0,) additive after 2
hours at 1550°C. Prolonged
reaction time consumes all
liquid phase.
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o

High resolution electron
micrograph showing the
microtwinned structure of
martensitically transformed
monoclinic =zirconia. These
twins form in such a way as to
relieve the transformation
strain from ‘tetragonal to
monoclinic phase.

5.- Interphase microcracks at the
ends of twins in monoclinic
zirconia and the mullite
matrix. There are no cracks at
interfaces lying parallel to
the microtwins.
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Fig. 6.~ STEM-EDXS results showing
partitioning of Zr into
mullite and Si, Al into
zirconia across the inter-
faces.
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Resumen.- Se han obtenido compuestos densos de corindén-rutilo con 95% de densidad
tedrica siguiendo dos rutas de procesamiento: a) descomposicién de titanato de
aluminio (Al»-TiO.) denso vy Db) sinterizacidn convencional de mezclas de Al.-0./Ti0O..
La descomposicién del Al:TiG- origina microestructuras con delgadas placas hexagona-
les de corindén de una elevada razdén longitud/diametro en una matriz de rutilo.
Estos materiales presentan una resistencia a la flexién de 250 MPa vy una tenacidad
de 5-6 Mpa m* en funcién de 1las condiciones de recocido. Estos resultados se
comparan con los obtenides para el material de BAl:05/TiO. sinterizado de modo
convencional.

Abstract.- Dense corundum/rutile composites were obtained through two different
processing 1routes: a) decomposition of BAl.Ti0G. compacts, and b) convencional
sintering of Al.0./Ti0. powder compacts. Decomposition of Al.Ti0O- vielded micro-
structures consisting of thin hexagonal plate-shaped corundum particles with high
aspect ratio embedded in a rutile matrix. These composites exhibited a bending
strength of up to 250 MPa and an indentation toughness of 5-6 MPa-m* depending on
the annealing conditions. The results are compared with those obtained on conventio-
nally sintered Al..0./Ti0.. composites.

1. INTRODUCCION tud/diametro es una interesante ruta
alternativa para la obtencidén de
Los materiales ceramicos pueden materiales compuestos de elevada
reforzarse mediante diversos mecanismos. tenacidad.
Los mas eficaces, 7reforzamiento por
transformacién vy por microgrietas, que Hori [4]1 obtuvo materiales totalmente
utilizan la trasformacidén martensitica densos con microestructuras formadas
de la circona monoclinica a tetragonal por placas de corinddén en una matriz de
[1] se han aplicadoc extensamente en la rutilo por codeposicién quimica en fase
pasada década. Sin embargo, este método vapor de polvos de Al.0..-TiO.. a los que
de reforzamiento esta influido por la afiadia pequefias cantidades de sodio.
temperatura; asi la tenacidad usualmente
disminuye a temperaturas elevadas, El titanato de aluminio es estable a
normalmente > 700°C. temperaturas elevadas, v se descompone
segun una reaccidn eutectoide a
Actualmente, el reforzamiento por temperaturas menores a 128B0°C en a-
deflexidén de grieta [2] esta recibiendo Al:-0: vy TiO» (rutilo) [5]. Pena y col.
mucha atencién especialmente poxrque no [6] obtuvieron una microestructura
esta afectado por 1la temperatura. Este bifasica de corindén vy rutilo por
reforzamiento puede alcanzarse introdu- descomposicidén eutectoide del ARL.TiO.
ciendo en matrices ceramicas particulas en el rango de temperaturas de 1100 a
de elevada 1razdén longitud/diametro, por i1200°C.
ejemplo, ‘"whiskers"™, fibras o placas.
S5in embargo, el procesamiento de polvos En este trabajo se expone la obtencidén
con particulas de estas caracteristicas de materiales bifasicos de corinddén/
plantea muchas dificultades especial- rutilo por descomposicidn térmica de
mente en el caso de los "whiskers"™ [3]. titanato de aluminio. Los compuestos
Por esto, el crecimiento "in situ" de obtenidos por este método presentan una

una fase con una elevada razdén longi- tenacidad significativamente mayor a la
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de los obtenidos por sinterizacidn
convencional, lo gque se atribuye a su
peculiar microestructura.

2. PROCEDIMIENTC EXPERIMENTAL

Se han mezclado polvos de corindén
(Al..0» Alcoa CT 3000 SG) y anatasa (TiO.
Merck 808) con una razdén molar 1:1
mediante molienda de atricidn en
alcohol isopropilico utilizando bolas de
esteatita. Los polvos asi obtenidos se
han secado, tamizado y caracterizado
fisicamente, tabla 1.

TABLA 1. Propiedades fisico-quimicas de
la mezcla de partida

Superficie ( m2/g) 9,2

Tamafio de particula ( pm) 0,38
Bnalisis quimico (% en peso)

Al..O. 55,20
TiO.- 43,00
Sio 0,75
Zxr0 0,18
Fe.-0. 0,03
MzO 0,20
Ccao 0,13
Na .0 0,09
K O 0,03
P.O. ¥ 0,1

perdida por calcinacidén n.d.

¥ baja precisidn

Los polvos obtenidos se han prensadec a
200 MPa v posteriormente se han seguido
dos vias de procesamiento:

a) sinterizacidn y reaccidén en aire a
1500°C para obtener compactos de R1l..TiO.
vy subsiguiente recocido a 1100, 1150 vy
1200°C con objeto de obtener micro-
estructuras eutécticas {muestras
rotuladas AT);

b) sinterizacidén convencional en aire a
1150 v 1250°C (muestras rotuladas A+T).

Todos los tratamientos térmicos se han
realizado en aire en wun horno eléctrico
con elementos de Superkanthal controlado
mediante un programador.

Las grafica de sinterizacidén dinamica
de 1la composicidén estudiada se ha
determinado hasta 1600°C en un dilatéme-
tro. El1 porcentaje de las distintas
fases en las muestras se ha estudiado
por difraccién de rayos X utilizando
filtro de niquel vy radiacién K. de
cobre. Las muestras recocidas se han
sacado del horno a intervalos regulares
v se ha congelado el equilibrio obtenido
mediante enfriamiento r&apido a tempera-
tura ambiente. El1 gradec de descomposi-
cién de las muestras recocidas se ha
determinado segun la ecuacién

v= o /lcaetre ) = Lo /{1 + K2 XI)

donde c¢..» ¥ ¢+ rTepresentan la fraccidn
en peso de Al.Ti0. vy TiO.. respectiva-
mente. Las intensidades de los picos de
rayos X L.+« ¥ I, corresponden a las de
los picos (023) de Al1l.Ti0O. v (101) de
rutilo. El1 factor K se ha calibrado
utilizando una mezcla patroén de
titanato de aluminio v titania
obteniendo un valor de 0,77+0,098.
v varia entre 0 para el AL.TiO.. total-
mente descompuesto y 1 para el Al.TiO.:
puroc.

Las densidades aparentes de las
probetas se han determinado por
inmersidn en agua destilada.

La resistencia a la flexién se ha
medido por flexidn en tres puntos sobre
probetas cilindricas de = &4 mm de
diametro, con una separacién entre
apoyos de 20mm vy una velocidad de
aplicacidén de carga de 0,05 mm/min. La
tenacidad se ha determinado utilizando
la técnica de la indentacidén con una
punta Vickers vy con cargas gque han
variado de 10 a 500 N. Los valores de
K. se han calculado utilizando 1la
formula propuesta por Orange y col.[71].
El modulc de Young v la dureza
necesarios para el calculo de la
tenacidad cuando se utiliza el método
de indentacién se han determinado
utilizando las técnicas de la indenta-
cién con punta Knoop y Vickers [11].

La microestructura de las muestras se
ha estudiado sobre superficies
fracturadas y pulidas atacadas con una
disolucidén de FH (15 % en wvol.)
mediante microscopia electrdnica de
barrido wutilizando electrones secunda-
rics y retrodispersados con objeto de
diferenciar claramente el rutilo de 1la
alumina cuando se considerdé necesarioc.

3. RESULTADOS Y DISCUSION

En la figura 1 se expone la contraccidén
en funcidén de la temperatura de la
mezcla equimolar de A1 03/Ti0 en
verde. La curva de contraccidén presenta
un cambio brusco a temperaturas mayores
a 1300°C debido a la expansidn asociada
a la formacién de B1.TiO..

Esto se explica porgque el rutilo v la
alumina son compatibles a temperaturas
inferiores a 1280°C y a temperaturas
mas elevadas ambos Treacciconan para
formar el Al.-TiO. . Esto es, a
temperaturas menores que 1280 °C
solamente tiene lugar la sinterizacidén
mientras que a temperaturas superiores
tienen lugar tanto la reaccidén como la
sinterizacién. Sobre 1la base de los
resultados obtenidos en los ensayos de
sinterizacién dindmica v estdtica, los
autores han obtenido por sinterizacidén
reactiva de compactos de A1-0./TiO., a
1500°C durante 2h, probetas de Al TiO.
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Por otro lado la Fig. 1 demuestra la 20 40 60 80 100
posibilidad de preparar compuestos de t (H)
Al..O./TiOzZ relativamente densos por
sinterizacién a temperaturas ligeramente
inferiores a la temperatura eutectoide Fig. 2. Variacidén con la temperatura y

de 1280°C [5]. En el presente trabajo se

han obtenido compuestos de AL.0./TiO.
(A+T) por sinterizacidén a 1150 ¥ 1250°C
diferentes tiempos. Los resultados

obtenidos se recogen en la tabla 2.

Se ha estudiado la descomposicidn
eutectoide del Al.TiG. obtenido por
sinterizacidén a 1500°C en el margen de

temperaturas de 1100 a 1200°C. En la
figura 2 se ha representado la fraccién
de AL .Ti05 no descompuesto y la densidad
de las muestras en funcidén del tiempo de
recocido. No se ha obsexrvado periodo de
nucleacién para el rutilc en ninguna de
las temperaturas estudiadas, siendo la
descomposicidn mas rapida a 1150°C.

el tiempoc de: a) la fraccidén de AL.TiO.
remanente v b) la densidad aparente.

Los resultados obtenidos concuerdan con
los expuestos por otros autores [12].
Asi 24 horas de recocido a 1150°C son
suficientes para obtener un material
totalmente descompuesto. La densidad
aumenta en los primeros estadios de la
disociacién debido a la contraccién
originada por 1la cristalizacidén del
corindén vy el rutilo, va gque ambos
poseen una densidad mayor gque el
A1.Ti0,. Durante el periodoc de menor
velocidad de descomposicidén se observa
un tramo de saturacién de densidad
seguido por una ligera disminucién

Tabla 2. Densidad v propiedades mecdnicas después de los diferentes tratamientos

térmicos
Muestra T {(°C} t (h) o (g/cm™) o {(MPa) K, . (MPam*)

A+T 1150 30 3,80 8217 -
A+T 1150 60 3,85 172120 -
L+T 1250 17 3,75 296%29 4,0+0,1
AT 1150 24 3,87 200118 6,2%0,7
AT 1150 45 3,79 21020 5,920,6
AT 1150 30 3,84 230%30 5,9%0,9
AT 1100 90 - - 5,4%0,5
B+T = muestra preparada por sinterizacién de R1..0./TiO-
AT = muestra preparada por descomposicién de Al..TiO.



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA VOL.7  (1990) 79

que puede atribuirse al crecimiento de
los cristales de Al::Os v TiC- va
completamente formados acompafiado de la
formacidén de poros.

Con el fin de obtener una mayor informa-
cién de  la cinética de descomposicién,
los resultados obtenidos se han tratado
segun la * formula propuesta por Avrami
[8-9]

In Ini1/(1-v)} = nlnt + 1nk

donde v es la fraccidén de Al.TiOs, t es
el tiempo vy k ¥y n son constantes, como
se muestra en la figura 3. La pendiente
de esta grafica ', n, estd relacionada
con el mecanismo de reaccidén. En este
caso n ® 2 de acuerdo ‘con los datos
obtenidos por Ishitsuka 'v col. [101].
Este n: corresponde "a ~un mecanismo de
descomposicidén en el cual la fase que
cristaliza 1lo hace en los bordes de
granc con una velocidad radial de
crecimiento constante debida a las
tensiones a compresidén en borde de grano
originadas por 1la anisotropia en la
expansidén térmica del Al.TiO-.

150
® 1100 °C

/ 1200°
&

int

Fig. 3. Tratamiento de Avrami de los
datos c¢inéticos de la descomposicidn
eutectoide del Al.TiOS5.

La microestructura de los compuestos de
alumina-corindén obtenidos por sinteri-
zacidén convencional esta formada por
cristales de corindén de = 1 qm,
dispersos en una matriz de cristales de
rutilo de = 1 pum, Figura &4a. Durante el
recocido del material de Al.TiOs se
forma un compuesto bifasico de corinddn-
rutilo, en el gue las particulas de
corinddén presentan secciones rectangu-
lares con wuna longitud para la muestra
recocida 24h de 14,5%6,3 v wuna anchura

de 2,3%1,1 um con una elevada razén
longitud /didmetroc de = 6 para esta
muestra y de = 6,5 para 90h de
recocido, Figura 4b.

En la figura 5 se ha representado la
resistencia a la flexidén en funcidén del
tiempo de recocido. En ella se observa
un aumento practicamente lineal con el
tiempo debido al reforzamiento de la

»

Fig. &. Microfotografia de la superfi-
cie de fractura de la muestra a)
sinferizada a 1250°C, 17 h. b) sinteri-
zada a 1500° C, 2h vy recocida a 1150°C,
90 h.

débil estructura de microgrietas del
Al.TiO por las nuevas fases Al-0- Y
TiO. en formacidn. Para tiempos
superiores a 24 h se alcanza un valor
de 250 MPa, que no. varia de forma
significativa con el tiempo de recocido
a ninguna de las temperaturas estudia-
das. Los materiales obtenidos por
sinterizacidén convencional (tabla 2)
presentan una resistencia a la flexién
de 290 MPa, es decir, del mismo orden
que la del maximo de la curva de la
figura 5.

Ahwucmﬁﬂ
eufeckide
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Fig. 5. Variacidén ‘de la resistencia a
la flexidn con el tiempo y la tempera-
tura de Tecocido en las muestras
descompuestas.

Se han determinado el médulo de Young la
dureza y la tenacidad sobre ambos tipos
de muestras: sinterizada de modo
convencional v recocida —a 1150 °C 24,
45 vy 90h. Dado que mo habia diferencias
significativas entre la dureza v el
modulo elastico de estas muestras se
tomdé el valor medio HV = 6 GPa 'y E =
300 GPa para el cdalculo de 1la tenacidad
por el método de 1la indentacidén. En la
figura 8, se ha representado la
variacidén del K. con la carga de
indentacidén. Dentro de la dispersidn de
los datos no se ha encontrado ninguna
diferencia significativa con la carga
aplicada.

En la figura 7 se puede  observar el
camino de  una ‘grieta en' una muestra
preparada ~ por Teaccidn eutectoide, en
ella se puede observar que la  grieta se
propaga de modo trans- e dinter-granular.
Pero el hecho mas "significativo de esta
microestructura es que la grieta cambia

Fig. 7. Microfotografia del camino de
una grieta producida por indentacidn en
un material bifdsico de corindén-rutilo
obtenido por descomposicidén eutectoide.

varias veces su plano de propagacidn,
lo que da lugar a un notable aumento de
la tenacidad. Por el momento no podemos
decir de modo concluyente cual es el
mecanismo responsable del aumento en la
tenacidad de estas muestras. Tanto la
deflexién por las particulas que se
encuentran en la punta de la grieta
como las fuerzas de traccidén que
impiden la apertura de la grieta,
favorecidas por el elevado valor de la
razén longitud/diametro de las
particulas de altmina, deben de
tenerse en cuenta en este caso.
Consideramos necesario un trabajo
fractografico mas detallado con el fin
de clarificar este aspecto.

G
8l
7'( %
N 6 g ¥ AT —
1
€
A T
o 5p
= ; 3 b . AsT
o 4
X ; i 1
3_
@ A.T,1250,17h
© AT, 1150,90h
2r 8 AT, 1150,45h
Y AT, 1150, 24h
s ® AT, 1100, 90h
_bmw\s\,
i 1 ] EN 1 1 1 i i
50 100 150 200 250 300 350 400 450
CARGA(N)
Fig. 6. Variacidn de la tenacidad de fractura K, con la carga de los materiales
compuestos corindén-rutilo obtenidos por sinterizacidén convencional (A+T) vy

descomposicidén eutectoide (AT).
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Las condiciones de recocido tienen sdlo
una pequefia influencia sobre el valor
del Kic . Sin embargo, - a la vista de 1la
figura 6 es evidente que los materiales
obtenidos por reaccidén eutectoide del

Al.Ti0; (AT) presentan una tenacidad
significativamente mayor (Ko = 6
MPam* ) que los obtenidos por sinteriza-
cién convencional (BA+T) (Kiez: = L
MPa-mk).

CONCLUSIONES

Se ha desarrollado un método sencillo

para mejorar las propiedades mecanicas
de materiales compuestos de corinddn-
rutilo, con razones molares 1:1. E1
procesamiento consiste en un tratamiento
térmico en dos escalones que lleva
consigo la sinterizacidén-reaccidn a 1500
°C con la formacidén del BR1L.-TiO ¥ un
posterior recocido a temperaturas
inferiores a 1280°C. Durante el proceso
de recocidc el R1.Ti0- se descompone en
una microestructura eutectoide formada
por largas y delgadas placas hexagona-
les de aldimina con una elevada razdn
longitud/didmetro { = 6 )} embebidas en
una matriz de rutilo. Esta peculiar
microestructura es la responsable del
50% de aumento en la tenacidad de los
materiales compuestos obtenidos por
reaccidén eutectoide (XK. = 6 MPa-m")
respecto a los obtenidos por sinteriza-
cidn convencional (K'' = 4 MPa m*). Este
método de procesamiento puede conside-
rarse una via alternativa en 1la
preparacién de compuestos con placas de
elevada razdn longitud/ diametro.
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CROESTRUCTURA Y PROPIEDADES MECAMICAS DE MULLITA OBTENIDA POR SINTE
ZACION REACTIVA DE CAOLIN Y ALUMINA

K= ZHfalm

Caballero, A., Moya, J.S. y De Aza, S.

Departamento de Ceramica

Instituto de Cerémica y Vidrio,C.S.I.C.

28500 - Arganda del Rey, MADRID

Resumen.- Materiales mulliticos con densidad proxxma a la tebSrica han sido obtenidos
mediante sinterizacidn-reactiva de mezclas de caolln/[ -al@imina y caolin/a-aldmina. E1
efecto que ejercen las diferentes caracteristicas fisico-quimicas de cada al@imina S0
bre el proceso de reaccibén-sinterizacidén y la evolucidn microestructural ha sido es—
tudiado mediante difraccidn de rayos-x, microscopia 6ptica y electrbnica y microand-

lisis por dlsper51on de energias.

Finalmente se han determinado y discutido las pro-

piedades mecdnicas a temperatura ambiente y alta temperatura (0¢) en funcidn de lami
croestructura desarrollada en cada uno de los materiales.

Abstract.-

line/y-alumina and kaoline/c-almina mixtures.

Dense mullite-based materials were obtained by reaction-sintering of kao

The effect of nature of alumina powders

on the reaction-sintering process and microstructure were evaluated by x-ray diffrac
tion, reflected light microscopy and scanning and analitycal electron microscopy. Fi-
nally, the mechanical properties at room and high temperature were determined and dis
cussed as a function of microstructure of the samples. -

I.- INTRODUCCION

La mullita (3Al203.25i0:) es el {inico com
puesto estable en el sistema Si0:2-Al:03a
presidn atmosférica normal(fig.1). La mu
llita policristalina densa presenta unas
excelentes propiedades mec&nicas a alta
temperatura (>400 Mpa a 1500eC), elevado
punto de fusidn (18402), hajo coeficien
te de dilatacidn (4.5 .10—%C~!), pequefia
conductividad térmica (1-2 W.m*BK™y vy
gran resistencia al atague por acidos,lo
gue hacen de ella un material de gran fu
turo para aplicaciones estructurales aal
ta temperatura. A consecuencia del inte=
rés despertado y a la ausenc1a de yaci -
mientos naturales, se estan 1nvest1gando
y desarrollando numerosas vias de sinte-
sis (1-3) cuya principal caracteristica
es partir de materias primas de elevada
pureza y alto coste.

El presente trabajo, que forma parte de
un amplio proyecto de investigacion so-
bre sintesis y mejora de propiedades me
cadnicas de materiales a base de mullita

se ha centrado en el estudio de la sinte
sis y propiedades de la mullita cuando
esta se obtiene a partir de materias pri
mas de bajo costo como el caolin y la a-
ltmina.

2.- PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

En el presente trabajo se ha utilizadoun
caolin micronizado (Caobar-S) ydos tipos
de alfimina; v —-altmina (Alémina-Aluminio)
y a-alfimina (Alcoa), tabla 1.

A partir del caolin y de y-aliimina por
un lado y de caolin y a=-alGmina por otro
se prepararon dos composiciones de mulli
ta ambas con una relacidn Al1,0;/Si0, en
peso igual a 2.703, de tal manera que se
encontrasen localizadas en el campo de es
tabilidad del citado compuesto dentro del
sistema $i02-Al20s. (fig. 1).

El procesamiento seguldo én la obtencidn de
mullita se muestra en el diagrama de flu
jo de la figura 2.
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Figura 1.- Sistema Si0:-Al1:03; seguin Aramaky y ROy

TABLA 1. Propiedades fisico-quimicas de las materias primas de partida
Muestra: caolin ¥ -Alumina a~Alumina
Superficie (m?/g ) 9.23 52.0
Tamafio de particula (um) 3.0 =100 (aglomerados) 0.5
Anadlisis Quimico (% peso)

21,03 36.99 95.96 99.41
S1i0, 48.40 0.08 0.11
Ti0- - 0.002 -
F0203 0.25 0.21 0.03
Caf 0.31 0.29 0.03
Mg0 0.05 . 0.08 0.06
Na,0 0.13 0.20 0.12
K20 0.46 0.01 0.01
pPérdida calcinacién 13.02 3.18 0.20
MATZRIAS PRIMAS HOMOGENEIZACION SECADO Y PRENSADO
> > >
Y MOLIENDA TAMIZADO ISOSTATICO

CAOLIN + X,Q—ALUMINA

Figura 2.-

Diagrama de flujo del procesamiento seguido.
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3.~ SINTESIS DE MULLITA

El examen del sistema Si0,-Al,0,, nos per
mite prever que con la adicién de altdmi-
na a 1a’caolinita, en la proporcién es-~
teguiometrica correcta, se podrd obtener
mullita seglin la expresidn:

25i0,.A1505.2H;0 + 2A1,03-2>3A1,05.25i0,
{1}

Esta reaccidn a temperaturas por debajo
de 15950C, punto invariante del subsiste
ma mullita-silice, transcurrira totalmen
te en estado sb6lido segun las ecuaciones
siguientes:

25i0,.A1,03.2H,0 + 2 Al,0;
caolin
25i0,.A1,03
metacaolin
1/3(321,03.2510,)+ 4/3S10,+ 2A1,0,
mullita primaria gel silice
1/3(3A1203.28102)+ 4/3SiOZ+ 2A1203
mullita primaria cristobalita
1/3(3A1,03.2810,) + 2/3(3A1,03.2S1i0>)
mullita primaria mullita secundaria

{2}
con la formacidn de una mullita primaria,
procedente de la transformacién directa
de la caolinita, yuna mullita secundaria,
por reaccidn en estado s6lido de la sili
ce (en sus diferentes formas alotr8picas)
con la altmina {2}.

500~5500C
—2H,0

983<T<15950C

+ 2 A1203
T<1350

T <1595
[~

Ahora bien, la energia de activacidén pa
ra este Gltimo proceso es del orden de
170 Kcal/mol (4) y, en consecuencia su
evolucidn es tan lenta por debajo de 15950
gue se requeririan tiempos tan largos que
harian inviable una sintesis industrial.
Si la reaccidén {1} se realiza a la tempe
ratura de 1595eC, es de esperar gue trans
curra segln la ecuacidén {3} , teniendo lu
gar a dicha temperatura, a diferencia de
la reaccidén {2} en estado sdélido, la di
solucidn de la altmina en la fase liguida
y precipitacién y crecimiento subsiguien
te de la mullita secundaria.

T=1595

1/3(3A1,05.2510,) +4/3510, + 2A1,0,2=1332
1/3.2(3A1:05.28i0,)+2.8/3.2(0.064A1,05.
1.56510,) + 2 Al,0, T>1535

1/3(3A1203.25i02) + 2/3(3A1203.25102)
mullita prim. (3} mullita secund.

A medida que transcurre la reaccibén {3}
la fase liquida se ird agotando y cuando
toda la mullita se haya formado aquélla
desapareceré& totalmente. Este mecanismo
deberd aumentar significativamente la ve
locidad de reaccidn, por la mayor velo-
cidad de los iones en la fase liquida.
Este mecanismo recibe el nombre de "Sin
tesis por fase liquida transitoria".

4.~ RESULTADOS EXPERIMENTALES

Los estudios realizados en las composi-
ciones formuladas se muestran en el es-
quema de la figura 3.

SINTERIZACION REACTIVA
14002 -~ 1700¢2C
Vel. 5eC/min.

Tiempo Trat.

I

DETERMINACION DENSIDAD

APARENTE POR DESPLAZA-

MIENTO EN MERCURIO Y
AGUA

calent.

4 Horas

ANALISIS MﬁNERALOGICO

CUALITATIVO Y CUANTI-

TATIVO POR DIFRACCION
DE RAYOS-X

ESTUDIO MICROESTRUCTU
RAL Y MICROANALITICO
POR M.E.B. y E.D.X.

DETERMINACE%N DE PRO~
PIEDADES MECANICAS«E)
A TEMPERATURA AMBIEN-
TE Y ALTA TEMPERATURA

Fig. 3.- Esquema de los estudios realizados

4.1.- BSTUDIO.DE IA _DENSIFICACION

En un trabajo previo(5) los autores han
puesto de manifiesto, en concordancia con
lo expuesto en el apartado anterior, que
el proceso de densificacidn en funcién de
la temperatura tiene lugar en dos etapas
bien diferenciadas.

A temperaturas inferiores a 1500eC la ve
locidad de densificacifn es tan lenta que
permite suponer un mecanismo de reaccidn
sinterizacion controlado por difusién en
estado s6lido de acuerdo con la etapade
reaccibén propuesta en la ecuacién {2}.
Sin embargo a temperaturas superiores a
15002C la elevada velocidad de densifi-~
cacibn solo puede atribuirse a un proce
so de reaccidn-sinterizacién en presen-
cia de una fase liquida de acuerdo con
el mecanismo de reaccidn propuesto en la
ecuacién {3}.

Por otro lado, tambien se pudo constatar
gue alcanzar densidades cercanas a la
teSrica (>95%) requiere tratamientos tér
micos a temperaturas superiores a 16009

4.2.- ESTUDIO DE LA SECUENCIA DE REAC-
CION POR DIFRACCION DE RAYOS-X

La tabla 2 muestra la secuencia de evo
lucién de las fases en funcidn de la tem
peratura.

La presencia en ambas cowposiciones a
temperaturas inferiores a 15002C de mu-
llita (M), aldminatd) y silice(S) en for
ma de cristobalita, pone de manifiesto

gue en esta etapa toda la mullitaycris
tobalita formadas provienen de la descom
posicidn de la caolinita tal como se su
giere en la reaccidn propuesta en la
ecuacién {2}.
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TABLA 2. Secuencia de evolucidn de fases

Temperatura Mullita-1 Mullita-2
1400°C M+A+C+L M+A+C+L
1500°C M+A+L M+A+L
1600°C M+ (L) M+A+L
1650°C M+ (L) M+ (L)
1700°C M+ (L) M+ (L)

A:AlGmina (Al,0;); C:Cristobalita (Si0,)
M:Mullita (3A1,0;.25i0,); L:Liquido
Mullita-1 =*Caolin / y-Aldmina

Mullita-2 =Caolin /o —-Aldmina

A temperaturas superiores a 1500¢C tiene
lugar la disolucidén de la allmina en la
fase liguida, la cual disminuye progre-
sivamente a medida que se forma lamulli-
ta secundaria hasta desaparecer totalmen
te a 1600eC o 16509eC segln corresponda
a caolin/ y-alumina & caolin/ a-allmina
respectivamente.

Si representamos el porcentaje de mulli
ta frente a la temperatura (figura 4),
pueden apreciarse claramente las dos
etapas anteriormente mencionadas. Por de
bajo de 1500eC, el porcentaje de mulli-
ta formada oscila en ambos casos entre
el 50 vy 60% en peso, porcentaje gue
coincide con el que se puede calcular a
partir del diagrama silice-allmina  (fi-
gura 1), para la metacaolinita. Este he-
cho confirma y corrobora el que lamulli
ta formada en esta primera etapa (mulli
ta primaria) provenga mayoritariamente
de la descomposicidén del caolin.

100k %
J—1
T 1
#
/7
go} i
. 1
£
H 60% "//;
5 1 1
5 i—*
= l
408
L. . : .
1400 1500 1600 1700
TEMPLRATURA (°C)
Figura 4.- Evolucion del porcentaije de

mullita en funcidn de la temperatura.

Al superar dicha temperatura, el conte-
nido de mullita , progresa rapidamente
hasta alcanzar el 100% a 16002 & 1650¢C
segln la composicidn, como consecuencia
de la disolucidén de la alGmina en la fa
se ligquida y la nucleacién y crecimien-
to subsiguiente de lamullita secundaria
por un mecanismo -similar al de Ostwald
Ripening. (6)

Finalmente, cabe seflalar que la fase 11
guida, tal como han puesto de manifies—
to reiteradamente los estudios realiza-
dos es operativa a temperaturas del or-
den de 15002C, aproximadamente 100oC in
ferior a la que se deduce del diagrama
Si02~A1,0;.Esta disminucién viene deter
minada por las impurezas que presentan
las materias primas de partida, que . si
bien no alteran el mecanismo de reaccidn-
sinterizacién si disminuyen la ‘tempera-
tura de aparicién de la fase liquida.
Por otro lado el mayor nivel de impure-
zas presentes en y-al@mina determina que
la composicién caolin/y-altmina finali-
ce su proceso de reaccidn a una tempera
tura 50eC inferior .a la observada en la
composicidén caolin/a-aldmina.

4.3.-ESTUDIO MICROESTRUCTURAL Y MICROA-
NALITICO MEDIANTE M.E.B. Y E.D.X.

Los estudios microestructurales y micro
analiticos realizados y los que actual-
mente se llevan a cabo han puesto de ma
nifiesto que ambas composiciones presen
tan caracteristicas microestructurales
muy semejantes.

Las figuras 5 a § muestran las microes-
tructuras obtenidas a 14002y 16502eC res
pectivamente. La primera microfotografia
(fig.5) ‘que corresponde a la composicidn
caolin/y-alfimina tratada a 14002C mues-
tra cristales de mullita relativamenteé
bien desarrollados en forma de tablones
de 2-3 pmde largo por 1 um de ancho de
morfologia semejante a la que se obser-—
va en la descomposicibén térmica del cao
1in (MP=Mullita primaria) . -
Por otro lado,;  se observan . también cris
tales de mullita de forma m&s o menos r§
dondeada ‘de muy: pequefio tamafio, 0.3-0.5
um, gue recuerdan a - aquellos que se. for
man en presencia de fase liguida por nu
cleacién y crecimiento. (MS=Mullita se-~
cundaria). Igualmente es posible apre-
ciar cristales de alimina de forma esfe
rica v de muv pequefio tamafio. -

Figura 5.~ M.E.B. de la muestra trata-
da a 14002C mostrando cristales de mu-
1lita primaria, secundaria y altmina.
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Las microestructuras observadas en las
muestras tratadas a 1650¢eC (figuras 6 y
7), fueron igualmente muy semejantes, po
niéndose de manifiesto la presencia de
dos tipos de cristales de mullita, unos
de notable tamafio (10-12um de largo y 3-
5pym de ancho) de h&bito tabular que co-
rresponden a la mullita primaria y otros
de hdbito regular y/& eguiaxial que al-
canzan tamafios de 1 a 2uym que correspon
den a la mullita secundaria.

Figura 6.- M.E.B. de la muestra tratada

a 16502C mostrando cristales de mullita

primaria (MP) y mullita secundaria (MS).
( caclin + vy-AlGmina)

Figura 7.- M.E.B. de la muestra tratada

a 16509C mostrando cristales de mullita

primaria (MP) y mullita secundaria (MS)
(.Caoclin + .ca-AlGmina)

La fase vitrea se localizé preferente—
mente ‘en puntos:triples aunque algunas
veces pudo observarse en forma de fi-

na pelicula entre los ‘cristales de
mullita primaria (figura 8).

Los microandlisis de los cristales de
mullita primaria y mullita 'secundaria,
de las muestras tratadas-a 16500C, pu-
sieron de manifiesto diferencias apre-
ciables en cuanto a su composicidn.

La mullita primaria presentd una este-
quiometria (71.6-71.8 % Al,0; y 28.0 -

Figura 8.~ M.E.B. de la muestra tratada
a 16509C mostrando la localizacidn de la
fase vitrea entre los cristales demulli

ta secundaria. (Muestra atacada 15% FH).

28.4% Si0,) que corresponde exactamente
a la composicidn de la mullita en equi-
librio con silice & fase liguida, segfn
la temperatura, en el subsistema silice
mullita, mientras que la mullita secun-
daria mostrd una composicidén (74.5-75.0
Al,0; y 25.0-25.5 % Si0:) que correspon
de en este caso a aquella en equilibrio
con la altmina en el subsistema mullita-
alimina.

Por otro lado es destacable el hecho de
que ni en la mullita primaria ni en la
mullita secundaria se detectasen elemen
tos distintos a la alimina y la silice
en solucidn sélida.

Los primeros microandlisis realizados en
la fase vitrea (70% Si0,, 23% Al,03, 4-
5% K,0 , 2.0 ca0 y 0.5% Fe,03;) parecen
poner de manifiesto que las impurezas
se concentran preferentemente en dicha
fase. No obstante,en la actualidad se en
cuentra en desarrollo un amplio estu-
dio microestructural y microanalitico con
objeto de ampliar y corroborar los resul
tados obtenidos. -

4.4.- ESTUDIO DE LAS PROPIEDADES MECANI
CAS A TEMPERATURA AMBIENTE Y ALTA
TEMPERATURA .

La Tabla 3 recoge la densidad y la resis
tencia a la flexidén en funcidn de la tem

peratura en las composiciones estudiadas.
A la vista de los resultados obtenidos se
puede aprecilar que ambas composiciones ex
hiben una gran similitud tanto en los va
lores de resistencia mecdnica y densidad
como en su comportamiento mecanico en fun
cién de la temperatura. Este hecho es a-
tribuible a que la microestructura de am
bos materiales presentan similares cara§
teristicas (figuras 6 y 7)

Por otro lado es remarcable, el hecho de
que los valores de resistencia mecdnica

obtenidos en el presente trabajo, en to-
do el rango de temperaturas, son sélo li-
geramente inferiores a los usuales en ma
teriales de mullita obtenidos a partir de
materiales de partida de sintesis de ele
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TABLA 3. Densidad y propiedades mec8nicas
a temperatura ambiente yalta temperatura

MUESTRA MULLITA-1 MULLITA-2
Temp. Trat. 1650eC/4h. 16500eC/4h.
Densidéd(g/cc) 2.92 2.85
Resistencia a
la flexidn:
250C 175%10 15510
800¢aC 16010 162+14
10000C 170£15 n.d.
12002C 180£10 165%15

MULLITA - 1
MULLITA - 2
n.d.:

Caolin/ y-AltGmina
Caolin/ o-Aldmina
valor no determinado

vada pureza y alto costo. En este contex
to merece ser destacado que, el compor-
tamiento mecénico exhibido en funcidn de
la temperatura es idéntico al indicado en
la bibliografia para materiales obtenidos
utilizando materias de partida de gran
pureza (7 a 9)

Este comportamiento puede ser explicado
considerando la particular microestructu
ra de los compactos de mullita obtenidos.
Dicha microestructura estd conformada por
granos prismdticos de mullita primaria in
terconectados y granos egquiaxiales de mu
llita secundaria quedando la fase v{itrea
mayoritariamente confinada en los puntos
triples. Por esta razdn esta fase apenas
afecta al comportamiento mecdnico a ele-
vadas temperaturas (<1200¢eC)

5.~ CONCLUSIONES

Se ha desarrollado una sencilla via de
sintesis que permite obtener materiales
a base de mullita a partir de materias de
bajo costo tales como el caolin y allmi-
na. Igualmente se ha podido constatar la
no influencia del tipo de altGmina sobre
la microestructura y propiedades obteni
das en estos materiales.

Finalmente, debido a la particular micro
estructura de estos materiales, las impu
rezas de las materias primas de partida
no afectan significativamente a las pro-
piedades mecdnicas a alta temperatura
( <1200¢eC)
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Resumen.- Se obtuvo mullita a

estequicmétrica (3A1205.2510:)

coloidal vy polimérico. Log geles
y 1400 ©°C para facilitar su
temperatura final de tratamiento
denscs se estudiaron
Finalmente, las caracteristicas
mulliticos se correlacionaron
naturaleza de los geles

Abstract.- Mullite was b ad
aguivalen 3R1, i
sol-gel m Sta

in orde mpro:

temperatu 1651

were stud SEM

materials naliz

and the na £ th

1. INTRODUCCION

Delido 2 la importancia tecncldgica de
la mullita, unico compuesto estable en
el gistema Si0,-Al.0s, se han realizado
numernsos estudios con miras a la obten-
ci de precursores de este compuesto
cades ver mas puros y homogéneos. Una de
las vias d= obtencidn estudiada,
diferente de la reaccidn a partir de
1dos, es el proceso sol-gel.

Ectualmente, son objeto de investiga-
cidn: la ’nfluencia de las caracteristi-
cas de los geles sobre la microestructu-
ra v propiedades de la mullita obtenida
vy el cambic sstructural de estos geles
en su evolucidn térmica a mullita.

estudia la relacidn
sticas de materiales
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2. PROCEDIMIENTOG EXPERIMENTAL

2. 1. Materiales

Los polvos de partida s es de
gilice vy alimina con < idn de
mullita, prepzarados por métodos
sol-gel, coleidal (Ca) ¥ pﬁllméllcc
(Pa}. En el método coloidal se hace
reaccionar S1i(0OC:Hs}a <con las especies
coloidales ALO(CH)} obtenidas previa-
mente por hidrdlisis en medic acido de
Al1(0CeHs)= [1], mientras gue en el

método polimérico se efectGa una
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TARLA 1. Andlisis quimico de los Los Oxidos de hierro y aluminio se
polvos de partida determinaron por espectrometria de
absorcidén atdémica, los alcalinos por
fotometria de 1llama y el resto, por
MUESTRAS Ca Pa espectrometria de emisidn de plasma de
acoplamiento inductive. La pérdida por
PxC 7,82 11,82 calcinacidén se determindé en mufla a
sioz 24,73 23,08 1100 ocC.
Fea0s 0,03 0,07
TiO: 0,007 0,01 2. 2. Procesamiento
Al=0a 67,10 64,60
Cca0 0,10 0,08 Las muestras Ca y Pa fueron procesadas
MgO 0,007 0,02 seguin dos vias diferentes descritas en
Na=0 0,037 - la Figura 1.
K20 0,015 0,05
Los geles fueron molidous en morterc ds
dgata y tratados térmicamente 46 h a
hidrdélisis controlada en medio acido, 300 ®C y 12 h a 800 °C con el objeto d

directamente
aluminio
estado coloidal

de

3

Y

En la Tabla 1
guimico de
determind

Fig.

r
las
la
previa insolub
posterior puri

i
£
L

4

partir de los alcdxidos eliminar 1lentamente el agua y lo
silicio, eviténdose el restos organicos en su totalidad.
inicial de Alo(OH} [2]. Posteriormente, fueron molidos por
atricién con bolas de mullite en
se muestra el analisis alcohcol isopropilico durante 1/2 hova y
muestras Ca Pa. Se luege tamizados a través de una malla
gsilice por gravimetria, de 62 um. Las Dbolas de mullita fueron
lizacién clorhidrica vy obtenidas por peletizacidn y sinteriza-
icacidn flucerhidrics. das a 1860 ¢C durante 4 h.
geleg pretratados
a 300 vy 800 °C
T
{
molienda
por atricidn
|
tamizado

i

SR P

rensado
isostatico

[

reaccidén y
sinterizacién
a 1660 o¢

microestructura
&5, H, E, Kze

1. Diagrams de procesamiento.

b
|

reaccidn
a 1400 °¢
molienda
por atricién

tamizado

prensado
isostatico

sinterizacidn
a 1660 ©C

microestructura
6, H, E,

Kxze
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En el procesamiento (a), los materiales
pretratados fueron prensados isos~
taticamente a 200 MPa en forma de
barritas cilindricas de 0,5 cm de
didmetro y 2 cm de largo. Las etapas de
formacidén de mullita y de sinterizacidn
fueron simulténeas tratando las muestras
durante 46 h a 1660 ©cC.

En el procesamiente (b), los geles
pretratados se mantuvieron a 1400 °cC
durante 4 h con el objeto de formar la
mullita en una etapa previa a la
sinterizacidén. La reaccidn fue verifi-
cada por DRYX. La sinterizacién se
realizé sobre las muestras molidas por
atricién y prensadas isostaticamente.
Las condiciones en estas etapas fueron
iguales que las descritas en la via (a).

2, 3. Andlisis térmico

El anadlisis térmico diferencial (ATD) vy
térmico gravimétrico (TG) de los geles
Cay Pa se realizé a una velocidad de
calentamiento de 10 °C/min en aire hasta
1500 ©°C en un equipo Metler en crisol de
Pt y con Al.0s como referencia.

ig dilatcmétricoe se efectud
T muestras pretratadas a 300/800
v sobre las mismas tratadas a 1400
oo, Los ensayos se realizaron en un
ometro Adamel Lhomargy con soporte
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Lag curvas de distribucidn de tamano de
grance de las musstras retratadas se
ohbtuviercon por célculo de los diédmetros
equivalentes esfériccs de las especies
presentes & partir de las observaciones
de microscopilia electrénica de trans-
misidén (MET). Para elleo, las muestras
se dispersaron en alcohol isopropilico
v se depositaron sobre piel de C. La

istribucién granulométrica de las
muestras tratadas & 1400 ©9C se deter-
minaron en un equipo Coulter.

2. 5. Ensayos mecénicos

factor critice de inten-~
de tensiones en modo I {forma més
iente de fractura en los materiales
11208 ), Kre: para definir la
e idad de 1los materiales vy poder
ompararlos. Para su determinacidn, por
disponerse de muestras de peguehas
dimensicnes, se eligid el métodeo de
indentacidén. Este es un método rapido vy
simple v las medidas se pueden realizar
sobre superficies pequeilas, respecto de
los métodos con entalla que reguieren
probetas mas grandes, sin defectos y
entalladas. Previamente, Osendi [3]
determiné el factor Kze scbre probetas
de mullita sinterizada a partir de
premullita v obtuvo valores de 2,0 vy 2,1
+ 0,1 MPa m*”? por el métode de flexidn

O oty O oWy

en cuatro puntos con entalla y por el
método de indentacidn, respectivamente.
Para probetas tratadas durante tiempos
largos, 16 h a 1570 ©°C, el wvalor se
mantuvo constante.

Las indentaciones se realizaron con un
microdurdémetro medelo V-100A de Leco
Corporation sobre la superficie de las
muestras plano-paralelas perfectamente
pulidas hasta diamante de 1um, empledn-
dose una punta piramidal de diamants
tipc Vickers. Para el célculo, se
utilizd el desarrollo de Miranzo y Moyva
[4] donde Kze viene dado por:

0,1 (¢c/ri)-2-©8
con ¢/r.>2,8
Kre/Hyri {£(E/H)} ™

H

0,06(c/rsj=° "
- con cfrl<2,8
donde:
H = 0,47 P r,-2 = dureza Vickers
carga aplicadsa
E = médule de Young

la+]
|

ri, ¢ = dimensiones de la huella

f(E/H) = 1/{1-my) -
{pexp®/2/2(1+3Nsexw)~1,5)

Pesw, My = parametros gque dependen de

la geometria del indenter vy de 1la

existencia de una superficie libre

Como la tenacidad del material tiende a
ser mencr con el tamaic del defecto
introducido, es necesario medir e

factor Fzo hasta gque su valor =
estabilice. En este momento, el v
medido EKre = Kzo™ es el corre
diente al material en su conjunt

valor minimo de ¢ en este mome
una medids de las caracterid
micrcoestructurales del materia
otra parte, el metode de 1ndenta
proporciona informacicnes adicion
gsobre la forma de propagacidén de

grieta y sobre la dureza del materia
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La dureza Vickers, H, gque depende de
relacidn carga 3pllCddd a tamalic de
huella, se calculd a partir de
relacidén entre estos dos parédmetro
dada en logs parrafos anteriores.

o o

1 bt s bt

El mdédulc de vYoung, E , se calculd a
partir de una aproximacidn gue da la
variacién de E con la fraccidn volumé-
trica de poros presentel5]

E (p} = Ex exp -bp
donde:
Ec = médulc de Young del material densc
p = fraccidén velumétrica de poros
b = constante gue depende de la forma
de los poros ( =3 para poros esféricos)

Para el célculo se tomd Eo mullita =
210 GpPa y una densidad tedrica de 3,16
g/cm. Adicionalmente, se determind el
médule de Young sobre las muestras
procesadas seglin la via {(a), por
medidas de indentaciones Knoop, segin
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el método dado por Marshall et al [6]. cambios en 1la velocidad de sinteriza-

¢idn observados en las curvas dilatomé-

3. RESULTADOS Y DISCUSION tricas de las muestras Ca y Pa aparecen
a las mismas temperaturas que los pices
En las Figuras 2 y 3 se exponen los exotérmicos en el ATD., Estos cambios se
termogramas correspoendientes a las atribuyen a efectos expansivos
muestras Ca y Pa. En el ATD (Figura 2) asociados a los cambios estructurales
se observa la evolucidén continua del del gel en una o dos etapas en las
gel coloidal hacia la fase mullita que muestras Ca y Pa, respectivamente. En
cristaliza después de los 1285 o°¢C, Las muestras tratadas a 1400 ©°C, la
mientras dque la muestra polimérica lo contraccidn observada corresponde
hace a los 1230 °C, exhibiendo otro pico exclusivamente al proceso de sinteriza-
exotérmico a 980 ©C, cuyo origen ha sido cién.
y es motivo de controversia.
i
| COLOIDAL 1285°C 10O ———
(P. muestra = 213.59 mg) ATD 20
3 : X sof — COLOIDAL s0 3
2 ) . 4
i TG g 70r ~—-POLIMERICA -
170°C 490°C 980°C E 60 g
T
1230°C 1Y 4 420 o
POLIMERICA 2 o
= 40p [t
“I\ (P muestra = 270,829 3 a0 N
< 1 »
[e) N <10 .
s} © o 20} ©
5 \“’, z . o)
< 10t -~
| g e
L o i L 3 1 Ve e Avctesea A0
]60°CA 0 0204 06 0g 10 12 14 16 18 20 22
[¢] 200 400 600 800 1000 1200 1400 DIAMETRO, pum
TEMPERATURA (°C)
rig. 4 Distribucidn granulométrica de
Fig. 2. ATD-TG. Ca y Pa tratadas a 300/800 ©C.
100
2 5’ r
8 o}
0 5 X
(=3
, géo_....COLOIDAL X
o COLOIDAL 5 | ---POLIMERICA m
-4 | ® COLOIDAL - 1400 gm. 405
. N 8 S i E
-6 &
\ <20} {205
o & POLIMERICA ‘\ 2 / z
‘S ~8t . POLIMERICA - 1400 i R 1
c; 0 PR w220
do224 1 2
< -0}
-
< 1 DIAMETRO, gm
Fig. 5. Distribucidn granulométrica de
~14 ¢ Ca y Pa tratadas a 1400 ©C.
-16 }+ mx\ Las muestras procesadas por la via {3)
N presentaban una distribucidn granulomé-
.18 b trica similar en un estrechce rango de
tamafos. El1 didmetro medic en ambos
-20 i N X s N : i casos fue de 0,3 wum. Las pegqueias
0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 diferencias en las densidades en verde
TEMPERATURA, ©C de los materiales compactados ( & Ta =
1,27 g/em® vy & Pa = 1,33 g/cm®) serian
consecuencia de una menor proporcidn de
Fig. 2., Analisis dilatométrico. gruesos en la muestra Ca (80% de
particulas mencres de 1 um ) respecto
Esta misma situacidn se refleja en las de la muestra Pa { §5% de particulas
curvas dilatométricas (Figura 2). Los mencores de 1 mm ). En ivs geles
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transformados en mullita a 1400°C hay
gue tener en cuenta un efecto diferente
gue explica la mayor densidad obtenida
en la muestra polimérica sinterizada.
Esta muestra tenia una distribucidn
granulométrica bimodal mas favorable
para la compactacidn que la distribuciédn
exhibida por la muestra coloidal.

Las microestructuras resultantes sorn
coherentes con las caracteristicas
granulométricas (didmetro medio M
distribucidén de tamafio de particula) de
los polvos procesados (Figuras 4 y 5).

Ambas microestructuras son similares, en
cuanto al tamafilo, la forma de los
granos y la presencia de una peguefia
cantidad de fase vitrea en los puntos
triples. La presencia de vidrio puede
explicarse por las impurezas de 1los
geles de partida y por las heterogenei-
dades locales de composicidn, pese a
gue la relacidn Al 05/510- global de la
muestra corresponde a la de la mullita.
Adicionalmente la fase vitrea puede con-
siderarse una fase estable debido al
tiempo y temperatura de tratamiento. En
ambas microestructuras pueden observarse

zonas con granos de mullita equiaxiales Fig. 6. Microestructura de las
y otras con granos de forma acicular, muestras, I)coloidal vy II)polimérica
caracteristicos del crecimiento en (via a), 1III)coloidal y IV)polimérica
presencia de una fase 1liquida a alta (via b).

temperatura (Figura 6, I-IV).

El tamafic de los dranos equiaxiales es estd en los valores de 1la densidad
del orden de 6 um para todas las medidos, lo gue es indicativo del grado
muestras. Los dranos de forma acicular de sinterizacidn de las muestras.
presentan una relacidén 1/a = 1,8 <con 1 Mientras que en la muestra coloidal la
= 12,6 um, en la muestra coloidal y una densidad sdélo aumentéd de 2,87 a 2,94
relacién 1l/a = 2,8 con 1l = 16,6 um en g/cm® en las muestras procesadas por la
la muestra polimérica. segunda via, en la polimérica el

incremento fué mas notable, de 2,89 a
En la tabla 2 se resumen las carac- 3,10 g/cm®.

teristicas de las muestras analizadas.

En la figura 7 (I y II) se observan
La mayor diferencia observada entre las las huellas de indentacidn producidas
caracteristicas de las muestras Ca y Pa. con un indenter Vickers y una carga de

Tabla 2. Caracteristicas de las muestras Ca y Pa sinterizadas.

Muestra e} Fraccién Ecal H Kre
(g/cm?®) de poros (GPa)* (GPA) (MPa m*”2)
via (a)
Coloidal 2,87 0,12 160 11,1 £ 1,2 2,0 % 0,1
Polimérica 2,89 0,09 163 10,8 + 1,0} 2,3 +0,1
via (b)
Coloidal 2,94 . 0,07 170 n.d. n.d.
Polimérica 3,10 0,02 198 10,7 + 0,7 2,6 = 0,1

n.d. valores no determinados

* los mdédulos de elasticidad calculados a partir de las indentaciones
Knoop son de mismo orden que los calculados, aun siendo muy alta la
dispersién de las medidas (escaso numero de medidas dado el pequeiio
tamafio de las probetas).
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Figura 7. Huellas de indentacidn vickers:

50 N, en las muestras tratadas seglin la
via de procesamiento {(a). Las muestras
fueron atacadas con HCl (15%) durante 30
segundos previamente a su observaciédn
en el microscopio. Puede observarse gue
las grietas creadas por el defecto
introducido son radiales y parten de los
vértices de la huella dejada por el
indenter, luego esta técnica puede ser
utilizada para la medida de K:e.

Tanto en la muestra coloidal como en la
polimérica procesadas por las dos vias
el valor de Kgzc se estabilizé para un
valor de carga aplicada entre 50 y 100
N, resultando un valor de 2,0%0,1 MPa
m*72 para la muestra Ca (via a) vy
2,3%0,1 y 2,6 * 0,1 MPa m*”® para la
muestra Pa, via (a) v (b), respectiva~
mente.

La variacidén de Ko frente a la carga
aplicada es similar en los tres casos
sefialados, con 1las curvas desplazadas
hacia valores crecientes de Kro segln el
orden Ca (via a) < Pa (via a) < Pa (via
b), en el rango de <cargas aplicadas.
Por otra parte, la dureza Vickers es
similar en todas las muestras estudia-
das mientras gque el médulo de Young
calculado aumenta en el orden E Ca (via
a) = E Pa (via a) < E Pa (via b). Este
médulo fue calculado adicionalmente para
las muestras Ca y Pa procesadas segun la
via (a) a partir del tamafic de las
huellas de indentacidén Knoop para una
carga de 50 N. Dada la dispersidén de
estas medidas, se utilizaron los valores
de E calculados a partir de la porosidad
para la determinacidén del Kzc.

Los valores de Kio determinados sobre
estas muestras estédn dentro del mismo
orden gque los determinados para
materiales densos de mullita obtenidos
por sinterizacidén de premullita a 1570
°C durante 2,5 horas (Kze = 2,1 MPa
m*72) [3]; mullita obtenida a partir de

muestra coloidal,I) y polimérica,II).

alcéxidos por prensado isostatico en
caliente (Kye = 2,0 MPa m*72) [7],
aunque fueron ligeramente mads bajos que
los determinados en mullita obtenida
mediante atomizacidén por pirdlisis (Kze
= 2,8 MPa m*72) [8] o para polvos de
partida ultrafinos (Kre = 2,7 MPa m*”/?)
[al.

4. CONCLUSIONES

- Incorporar una etapa intermedia de
reaccidn del gel Si0>-Alz0s no modifica
notablemente la microestructura resul-
tante ni las propiedades exhibidas por
los materiales.

- Los geles, considerados muy puros,
tiene un nivel de inpurezas gue, aungue
pequefio, origina una fase vitrea gque
condiciona 1la microestructura y 1las
propiedades resultantes, no encontran-
dose mejoras notables respecto de
materiales mulliticos obtenidos por
vias similares utilizando otros
materiales de partida.
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RESISTENCIA AL CHOQUE TERMICO DE MATERIALES FRAGILES
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RESUMEN.-Se 7realiza una -revisiodn
aproximaciones tedricas -teoria

sobre 1las  principales
termoelastica, ‘balance

energético, teoria unificada de Hasselman- al estudio del

comportamiente de los materiales

fragiles sometidos a

chogques térmicos. Se estudian los limites de aplicacidén de
las diferentes teorias. Asimismo se considera la nece

sidad de emplear métodos estadisticos para el estudio de la
degradacidén que sufre el méduloc de rotura de los materiales
fragiles sometidos a variaciones bruscas de temperatura.

ABSTRACT.-This paper reviews the main theoretical studies on the
thermal shock of brittle materials -thermoelastic theory, energetic

balance, Hasselman Unified Theory-.

The limits of application of

the different approaches are studied. The needs of an statistical
approach to study the degradation of the modulus of rupture of
brittlie materials when subjected to thermal shock are considered.

1.- INTRODUCCION

La mayoria de las aplicaciones de
los materiales a alta temperatura
someten a éstos a gradientes de
temperatura que pueden variar en el
tiempo. S1i 1la temperatura del medio
cambia bruscamente de forma gue el
cCuerpo no alcanza una temperatura
uniforme se dice que este ultimo ha sido
sometido a un chogue térmico.

Cuando las tensiones originadas en
un cuerpo sometideo a un chogque térmico
igualan ¢ sobrepasan a la resistencia a
la fractura del material se pueden
nuclear grietas en su interior o pueden
propagarse las grietas yva
existentes. Esto da lugar a la varia-
cién de las propiedades caracteristicas
del material (aspecto, pérdida de masa
por desconchado, etec.) asi como de las
propiedades de comportamiento
({elasticas, mecanicas, etc.). Dado que
los materiales ceramicos son fragiles,
son especialmente susceptibles a este

tipo de fallo. )

La resistencia a la fractura de un
material, o:, es inversamente propor-
cional a la raiz cuadrada del tamafic de
las grietas que existen en su
interior. Asi pues, el médulo de rotura
puede utilizarse para caracterizar la
degradacién sufrida por un material
sometido a un chogue térmico. Este
parametro es especialmente Gtil va gque
la mayor parte del trabajo tedrico
realizado sobre la resistencia de
materiales fragiles al chogue térmico
lo ha sido en términos de mecanica de
la fractura.

2.- COMPORTAMIENTO GENERAL DE UN
MATERIAL FRAGIL SOMETIDO R CHOQUES
TERMICOS

El comportamientoc general de los
materiales fragiles sometidos a
variaciones bruscas de temperatura de
diferente magnitud es el indicade en la
fig-1. Este es el caso clasico en el
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cual fue comprobada la teoria de
Hasselman, es * una porcelana de altmina

(95%) utilizada en aplicaciones
eléctricas.
300 T T g T =

250

150

100

Bend strength (MN m~%)

50

;
1} 200 400 60U 800 1000
Initial temperature { C)

Fig.-1: Variacién del modulo de rotura
de una porcelana de alumina sometida a
choques térmicos de diferente intensidad

(1) 757, al,o,

En 1la grafica se observan varias
regiones:

1) El1 médulo de rotura de las
muestras sometidas a variaciones de
temperatura de magnitud igual o inferior
a 1590°C es de 250 MPa.

2) Para un rango muy pequefio de
AT (entre 190 y 210 °C) los valores del
médulo de rotura son bien los
originales {250 MPa) o bien muy
inferiores (100-150 MPa). Teniendo en
cuenta la relacidén existente entre el
médulo de 1rotura y el tamafio de las
grietas esta claro gque parte de las
muestras han sufrido wuna degradacién
considerable.

3) Para AT entre 200 vy 300 °C
o+ permanece practicamente constante.

L) B partir de A T=300°C, el
médulo de rotura experimenta un
descenso gradual.

3.- RPROXIMACIONES TEORICAS

Existen dos formas de enfocar el
tema de la resistencia de un material
fragil a la degradacién por choque
térmico, 1las cuales estan directamente
ligadas a 1los dos problemas béasicos
-intensidad del choque para que tenga
lugar la nucleacién de la fractura y
grado de dafio sufrido por el material
una vez gque la fractura ha tenido
lugar- relacionados con 1la degradacidén
que sufre el material.

Por una parte, utilizando 1la teoria
termoelastica (2) se pueden calcular las
tensiones térmicas originadas por una
cierta variacidén de temperatura vy
determinar con ello si se nuclearan o
no grietas en un material cuando éste
sufra un choque de wuna magnitud dada

Por otra, utilizando un criterioc de
balance entre la energia disponible y
la energia necesaria para la
propagacién de las grietas es posible
predecir el grado de dafic que sufrira
el material una wvez que la fractura
tenga lugar (3).

Con estas dos aproximaciones gquedan
explicadas las zonas 1 y 2 de la fig.-1
asi como la magnitud de la disminucidn
que sufre o, - cuando se alcanza el T
minimo para la nucleacién de la frac-
tura.

Hasselman, en 1969, propuso una
teoria sobre el comportamiento de los
materiales fragiles sometidos a choques
térmicos basada en argumentos
termomecanicos la cual engloba tanto el
momento de 1la nucleacidén de la grieta
como su propagacidén (&4). La teoria

unificada de Hasselman describe,
ademdas de 1las dos zonas de la curva
explicadas por la aproximacion
termoelastica y por el criterio de
balance energético, la zona de
disminucidén progresiva del médulo de
rotura, correspondiente a la

propagacién cuasiestdtica de grietas
largas (zonas 3 y &, fig.-1).

Esta aproximacidén termomecanica
permite obtener a partir de una lUnica
expresién los sigulentes datos
(fig.-1):

1) Diferencia critica de
temperatura para el inicio de 1la
fractura, esto es: Para la propagacién
de grietas cortas. El1 parametro que

maximiza AT es el mismo que se
obtiene en la aproximaciodn
termoelastica R.
Oy (1”\))
R = ----m=—- (1)
E a

Donde V es el coeficiente de Poisson,
E es el médulo de Young yv a es el
coeficiente de dilatacién térmica del
material.

En el caso en gque el enfriamiento
de la superficie del cuerpo no ocurra
de forma instantanea el parametro que
describe el comportamiento del material
es R'= K R, donde K es la conductividad
térmica del material.

El parametro R es el que
caracterizara el comportamiento de los
materiales durante el uso ya que es la
conductividad térmica del material la
que va a determinar la distribucidn de
temperaturas existente en el cuerpo.

Estos parametros permiten se-
leccionar materiales para aplicaciones
en las que es preciso evitar gque ocurra
la fractura vy son uUtiles si las condi-
ciones de trabajo no son muy severas.
Los materiales con alta resistencia a
la nucleacién de 1la fractura por
tensiones térmicas han de tener altos
valores de la resistencia a la fractura
v de la conductividad térmica y valores
bajos del médulo de Young, del
coeficiente de dilatacidén térmica y del
coeficiente de Poisson.
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La aproximacién termoelastica
explica la primera 2ona de la curva de
la fig.-1. E1 médulo de rotura, o,
permanece constante si AT < A T. va que
el choque térmico sufrido por el
material no es lo suficientemente severo
como para que se inicie la fractura.

2) Grado de propagacidén cinética de
las grietas cortas (1 »~ N8y
l=longitud de 1las grietas, N=numeroc de
grietas por unidad de wvolumen). El
parametro que minimiza el grado de
propagacidén de las grietas (esto es: el
dafio sufrido por el material) en la
teoria unificada de Hasselman es el
mismo que se obtiene utilizando el

criterio de balance energético R'''’'.
G E
R''"'"'% e (2)
o7 (1-V)

Donde G es la energia superficial de
fractura (energia necesaria para crear
una unidad de superficie de grieta).
Esta conclusidén de la teoria de Hassel-
man permite explicar 1la disminucidn
brusca gque sufre el mdédulo de rotura de
los materiales sometidos a choques
térmicos con AT > O T va que es
funcidén del grado de propagacidén de las
grietas.

En base a este criterio es posible

seleccionar materiales en los que la
variacién de sus propledades debido a
la fractura por choque térmico sea
minima, por lo gque es especialmente
util cuando las condicicnes de trabajo
son muy severas, de forma que no es
posible evitar la nucleacidén de las
grietas.
Los materiales que sufriran una menor
degradaciodn cuando se produzca la
fractura por choque térmico seran los
que posean altos valores del méduloc de
Young, del coeficiente de Poisson y de
la energia de fractura vy wvalores bajos
de la resistencia a la fractura.

Los requerimientos respecto a las
propiedades de los materiales que
optimizan el comportamiento de éstos en
los casos de iniciacidon de la fractura
vy grado de dafic son contrarios, por lo
que es fundamental adecuar el material
a las condiciones especificas de uso.

3) Lo mas novedoso de la teoria de
Hasselman es que permite explicar el
comportamiento que wvan a tener las
grietas largas preexistentes en el
material o fruto de 1la propagaciodn
cinética de grietas cortas. Por una
parte, esta teoria describe la propa-
gacidén cuasiestatica de grietas largas,
la cual es responsable de 1la Gltima
zona de la curva (fig.-1) vy, por otra,
concluye que la diferencia minima de

temperatura necesaria para propagar
grietas largas es proporcional al
parametro R.. definido por:
G b
R, = |--=~=—=~ (3)
o E

Los parédmetros R'''' y R.. resultan
especialmente 1Utiles para la carac-
terizacidén de materiales que contienen
defectos (o caracteristicas microes-
tructurales tales como el tamafio de
grano) de gran tamafioc en su interior o
que se ven sometidos a condiciones
termomecanicas extremas, bajo las que
no es posible evitar que tenga lugar la

fractura, tales como las piezas
refractarias de los altos hornos.
A los materiales ceramicos

utilizados para la fabricacidn de
piezas densas y de alta resistencia
mecanica como Aalabes de turbinas o
herramientas para el mecanizado de
metales se les exige que la fractura no
tenga lugar por lo que, los parametros
que caracterizan su resistencia a las
tensiones de origen térmico son los que
aseguran la resistencia al inicio de la
propagacién de 1la grieta, Ry R', la
cual, una vez iniciada, se propaga de
forma critica debido a la gran
acumulacidén de tensiones elasticas que
tiene lugar en el material antes de que
la fractura comience.

4.- CARACTERIZACION DE LR RESISTENCIA
AL CHOQUE TERMICO DE MRTERIALES
FRAGILES: METCDO DEL ENFRIBMIENTO
BRUSCO EN AGUA

4.1.- DESCRIPCION

El método de enfriamiento brusco en
agua es uno de los métodos mas
extendidos para la evaluacidén en
laboratorio del comportamiento de mate-
riales fragiles frente al choque
térmico. Consiste en dejar caer las
probetas, a temperatura T, en un
recipiente con agua a temperatura T. v,
a continuacién, determinar su
resistencia a la fractura residual
o .

Este método simple proporciona dos
parametros que cuantifican la respuesta
del material sometido a un enfriamiento
superficial brusco (AT =T - T.. ):

1) INCREMENTO CRITICO DE
TEMPERATURA AT : Diferencia maxima de
temperatura que puede experimentar el
material sin sufrir ningun dafio.

2) RESISTENCIA R LA FRACTURR RESI-
DUBRL. o ..: Resistencia a la fractura
retenida por el material para
aplicaciones en las que la fractura no
puede ser evitada.

Teoricamente, los valores de o .
para AT < A T. deberian coincidir con
el wvalor de 1la resistencia a la
fractura del material o. v, para AT >
AT , deberian sufrir un descenso
brusco hasta un valor o = o.-... De esta
forma, una representacidén grafica de
o frente a A T proporcionaria los
valores unicos de T. v o ..

4.2.- ANALISIS DE LOS RESULTADOS
Un material fragil real no viene
caracterizado por wun unico valor de
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serie de wvalores
distribucién de

Or, Sino por una
correspondientes a 1la
tamafios de 1los defectos existentes en
su interior por lo que, ni o-. ni O T
estdn univocamente definidos.

Asi pues, A T no puede
determinarse tnicamente a partir de la
variacidén del wvalor medio de .. Es
necesario considerar 1la importancia que
tiene el aumento en la dispersién en
los valores de o obtenidos cuando QA T

= A T., el cual correspondera a la
propagacidén de los defectos de mayor

tamafio del material por efecto del
choque térmico.
Para estudiar este cambioc en los

valores de o puede utilizarse la
estadistica de Weibull (5). Si se tiene
un numero suficiente de wvalores de o-
para un A T dado, la representacidén
grafica de:

1
LnjLn ------- VS Ln o (&)
1 - P
donde P~ es la probabilidad de fallo del
material cuando se le somete a una
tensidén o., proporcionard una recta si
AT > AT oQAT <A T (distribuciones
monomodales de o. centradas en oy © en
. ) yvdos rectas si AT =0 T (dis-

tribucién bimodal de o centrada en o

Y O,

5.- ANALISIS ESTADISTICO DE RESULTRDOS
DE RESISTENCIA AL CHOQUE TERMICO DE
MATERIALES CERRMICOS. EJEMPLO

5.1.- METODO

Se han utilizado materiales
preparados por sinterizacién reactiva
de polvos de circéHn y aldmina vy de
circdn, altmina vy MgO0. El1 Mg0O ha sido
afiadido como ayuda para la
sinterizacidén. Los materiales obtenidos
son de mullita-circona- altmina, y de
mullita-circona- aluimina-espinela (4%
en peso de espinela). El procesamiento
de los materiales vy el método de
caracterizacidén estdn resumidos en la
fig,-2.

Para cada AT se han realizado seis

medidas de o y se han determinado los
valores medios y la dispersién en las
medidas, representando graficamente
o = o vs AT. A continuacién se ha

determinado del intervalo de A T en el
que comienza el dafio de las muestras
(maxima dispersidn en los valores de o)
Este incremento de temperatura es el
incremento critico AT .

Con objeto de determinar si el valor

de 0 . puede ser considerado como la
resistencia a la fractura residual de
los materiales, para el AT

la dispersidén maxima
en los valores de oo se han determinado
25 valores de o con los que se ha
realizado un andlisis de Weibull.

correspondiente a

5.2.- RESULTADOS Y DISCUSION

La fig.-3 indica que,
aparentemente, la resistencia a la
fractura residual de los materiales con

PREPARACION DE L.OS MATERIALES

2Z2rS8i0.+6.4 RAl-O:+X(B1:0.+Mg0)
X=0, 0.3
X(M+1n)

L

MOLIENDA DE RTRICION
alcohol isopropilico,
bolas de altdmina,

1.5 horas

)

SECRDO Y TRMIZADO

|

PRENSADO ISOSTATICO
200 MPa

TRATAMIENTO TERMICO
vel. calentamiento = 5°C/min
vel. enfriamiento = 10°C / min
1450 °C, 1.5 h, X=0.3
1400 °C,.5 h y 1570 °C,4.5 h, X=0

"eCT 3000 SG, Alcoa, EE.UU., + Opazin]
S, Quiminsa, Espafia, ¥ Navarro, Espafia

ENSAYOS DE CHOQUE TERMICO
~-MUESTRAS PRISMATICAS, 5 X 3 X 40 mm™

-CRLENTAMIENTO: 300 °C/h
TIEMPO DE ESTABILIZACION: 20 min
T = 100-600°C

~-ENFRIRMIENTO: INMERSION EN AGUA]
DESTILADA A TEMPERATURA REMBIENTE,
SECADO: 60 °C

- ENSARYOS MECANICOS: FLEXION EN TRES
PUNTOS, mdaquina de ensayos universal

INSTRON, distancia
velocidad de
mm/min

interapoyos: 20 mm,
desplazamiento: 0.005

Fig.-2: Método experimental

X = 0.3 v 0 sufre un descenso gradual a
partir de A T = 250 y 300 °C
respectivamente.Este comportamiento
corresponderia al de materiales con
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Fig.-3: Variacién de la resistencia a la fractura con la intensidad del choque

térmico para los materiales: - - - 0.3 (M+A)
————— 0 (M+R)
TABLE 1: BAnalisis estadistico de 1los wvalores del médulec de rotura residual

obtenidos para T=250, 300 °C en los materiales X(M+A), X=0.3, 0 ¥,

vy =ax +b ¥y = a'x + b' y = W=x + C

0.3] 5.5 26 0.99% 86 .12 1.1 5.4 0.%2 220 .93 2 10 0.93 166" 98

0 7.1 28 0.%9 188 .21 2.7 15 0.97 289 .53 & 23 0.96 244 . 66

* W v C han sido calculados utilizando todos los valores obtenidos para o ; a, a', b
v b' corresponden a la distribucién bimodal. Los valores de o estan expresados en

MPa.
material 0.3 (M+A), lo cual esta de
grietas grandes en su interior cuya acuerdo con gque A T = 250 y 300 °C
propagacidn seria cuasiestatica. para X = 0.3 y 0 respectivamente
Por otra parte, la desviacién (datos experimentales: a = 6.5, 6.2 x
estandar de las medidas de o 10 °Cc ', X=0.3, 0; E=240 GPa).
correspondientes a AT = 250 °C si X = Cuando se realiza un npumero
0.2y AT = 300 °C si X = 0, sufre un suficiente de medidas en probetas
aumento apreciable. Utilizando la sometidas a enfriamientos de magnitud
ecuacidn (1) para calcular el parametro 250 °C para el material con X = 0.3 vy
de resistencia al choque térmico de 300 °C para el material con X = 0, se
estos materiales se. obtiene gque el observa claramente que la distribucidn
incrementoc critico de temperatura para de valores de o es bimodal, centrada
iniciar la fractura por choque térmico en c, v o... (tabla 1). Para el
en €l material 0 (M+A) ha de ser =20% material 0.3 {(M+R) el valor de o ..

superior a este incremento para el coincide con el del mdédulo de rotura
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residual para . ATD>AT v para el ©
(M+A) es superior pero, en ningun caso
pueden ser considerados los valores de
o2 correspondientes a 1la distribucidn
global como vwvalores de resistencia a la
fractura residual de los materiales va
que implica 1la supervaloraciodon de este
parametro. Por otra parte, 1la forma de
fractura que se infiere de la grafica
de la fig.-3 (fractura gradual
controladal, obtenida utilizando wun
pequefioc numero de datos, tampoco se
corresponde con la realidad
(propagacidén cinética de grietas de
tamafios diferentes, la cual da lugar a
una distribucidén bimodal).

6.~ CONCLUSIONES

A 1la hora de caracterizar en
laboratorio €1 comportamiento frente al
choque térmico de los materiales
fragiles es preciso considerar el
caracter estadistico de los valores de
los tamafios de los defectos existentes
en su interior.

Una medida aceptable del incremento
critico de temperatura AT es el valor
de AT para el gque la dispersidén en los

valores de o. sufre un aumento
apreciable.
Considerar comoe valor de la

resistencia a la fractura residual del
material el wvalor medio de 1los o
obtenidos para A Tc conduce a la
supervaloracidén de este parametro.
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PROPIEDADES MECANICAS A ELEVADA TEMPERATURA DE UN VITROCERAMICO

M2 Isabel UOsendi

Instituto de Cerdmica y Vidrio,CSIC
Arganda del Rey, MADRID

Resumen.- Se han determinado la tenacidad y la resistencia a la
flexidn de un material vitoceramico comercial, formado principalmente
por cordierita, en el intervalo comprendido entre temperatura ambiente
y B002C. La tenacidad se ha obtenido mediante ensayos de flexidn en
tres puntos de barras prismdticas en las que se habia iIntroducido uns
entalla con forma de V. Las superficies de fractura de las probetas se
han examinado por MEB, para establecer las posibles relaciones entre
los cambios microestructurales y fractograficos, y las propiedades
mecanicas.

Abstract.- Fracture toughness and bend strength have beern determined
for & cordierite-based glass ceramic between RT and B800°C. The
fracture surfaces have been examilned on  specimens for all test

temperatures, to permit correlating changes 1in microstructure and
fracture features with the mechanical properties.

1. INTRODUCCION han =sido empleadss como matrices para

el reforzamiento con fibras ceramicas
El material estudiado es ur fi1,23. VYa que este material, en
vitroceramico comercial e el que l=a cualqguiera de las mencionadas
fase cristalina mayoritaria es la aplicaciones, estara expuesto a
cordierita (2MgO. PA1.0:. 595100 . Un ternsiones considerables y a elevadas
resumen de las caracteristicas fisicas temperaturas, el determinar suUs
mas importantes de este material se propiedades mecédnicas en funcisn de la
recoge en la Tabla 1. Debido a su temperatura se revela de gran
favorable combinacion de propiedades importancia.

térmicas, mecdnicas y dieleéctricas; asi
como la disponibilidad de las técnicas
de formacisn de vidrio, este material
s ha usadc de manera extensiva para
ventanas de radar. Mas reclientemente,
este material y algunas variantes
chbtenidas mediante el dopado con Ba,
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TABLA 1. PROPIEDADES FISICAS DEL

VITROCERAMICO 9406

Densidad (g/cm®) 2.6

Conductividad térmica 0.03468
(W/meC)

Coef. expan. térmica (10-*°C) 2

Modulo rotura a TA (MPa) 140-250

Médulo Young a TA (GPa) 120

Coeficiente Poisson 0.24

Resistencia al choqgue 400
térmico: Te (°0C)

Constante dieléctrica 5.65
a B-10 GHz

Tangente de pérdidas 0.0002

a 8-10 GHz

2. EXPERIMENTAL

lLas probetas a ensayar se mecanizaron a
partir de placas de &mm de espesor
suministradas por el fabricante. Las
barras se mecanizaron con disco de

diamante Yy a continuacidn, se
desbastaron con muela de diamante (180
grit) hasta conseguir las exactas

dimensiones. Las superficies a tension
de caeda barra se finalizaron con papel
de SiC (600 grit), y los bordes de cada
barra se redondearon con disco de
diamante de 30 pm. La resistencia a la
flexidn Y el Koy se midieron entre
temperatura ambiente (25°C) y 800°C. EI
moduleo de rotura se midio mediante
flexidn en tres puntos en barras de 3x4
mm de seccion, utilizando soportes de
zafiro de 3 mm de diédmetro vy con una
distancia entre apoyos de 30 mm. Las
medidas se realizaron en un horno con
zlementos calefactores de MoSig,
adaptedo a una maquina electromecdanica
de ersayos. La velocidad de aplicacion
de la carga fué 0.5 mm/min, lo que
corresponde a urna velocidad de
deformacidn aprox. de 1.1x10""/s. La
tenacidad, Kig, se midido por flexidn en
tres puntos en barras de 8x3 mm de
seccion  y  con  una entalla de forma
triangular (Fig. 1). El1 Ky se midid
con el mismo tipo de soportes, aungue
utilizando una distancia entre apoyos
de 12.7 mm, y una velocidad de traviesa

de 0.05 mm/mivi. ( velocidad de
deformacion aprox. de 0.005/s). Las
curvas carga/desplazamiento se

registraron en cada caso con objeto de
asegurar una rotura de tipo controlado
(Fig. 27, lo cual es fundamental para
determinar el Ky por este método. Las
formulas utilizadas para el céalculp del
modulo de rotura (g) vy la tenacidad,
| se calcularon con las foérmulas
usuales:

g = 3P1/2BW?2 (1)
Kie= PY/BW4 2)
donde,
Y o= Y[ (o =0}/ (o~0y 3 14 (3)
I
* ‘PM*, vl
1=11 2C Yr%v Y
z o ooy

AN“yMuu%& sSTC

y P es la carga maxima, L es la
distancia entre apoyos, B es la anchura
de la probeta, W es el espesor, los a's
son longitudes de grieta (ver Fig. 1),
e Y es el factor forma. El valor de VY
se calculoe suponiendo una grieta
totalmente recta, denominada GSTC [31,
utilizando los resultados de Srawley vy
Gross [4]. Esta aproximacidén a la
geometria real de la grieta se supone
que es correcta teniendo en cuenta: i)
que Munz vy col [5] solo encontraron

pequenas diferencias entre la
aproximacidn STC y el modelo mas
sofisticado de Bluhm [3] en probetas de
aldmina, ii) los valores de Kyg

obtenidos para el vitrocerdamico a RT
coinciden perfectamente, dentro de los
margenes experimentales, con los
resefados en la literatura, obtenidos
por una variedad de métodos. Por ello,
se supuso que la configuracion de
grieta triangular, junto con la
aproximacidn STC, eran aepropiadas para
determinar la tenacidad en el material
vitroceramico.

Las superficies de fractura de las
barras rotas a las diversas
temperaturas se examinaron por MEB para
encontrar los posibles origenes de
fractura.

RODILLOS CARGA

%1

\ RODILLOS APOYOD

]

N\
x

x
£
|p %|p

|
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|
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I

Uk

PO - JP—

SECCION TRANSVERSAL DE LA ENTALLA

2
"

Fig. 1. Esguema de 1la configuracion de
la grieta.

Se realizd un andlislis estadistico de
los resultados del modulo de roturas
comp wuna distribucisn de Weibull de dos
parametros, segdn al expresidn:

plog) = l-expl-(og/o,)™"] (4)

donde m es el modulo de Weibull, y oo

(=33 un parédmetro con unidades de
tensién. Se reconoce gque el rdamero de
muestras ensayadas, 35-&, por
temperatura no es el optimo, no
ocbstante los resul tados pueden ser
informativos. El estimador de

{DTECA ESH

.
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probabilidad elegido, especialmente
recomendado para poblaciones peqguefias,
fue:

pr = (k=0.5)/N

siendo N el ndmero de muestras,

Los diagramas de difraccion de rayos X
se obtuvieron con un difractometro en
polvo automatico, el cual estaba
conectado con un ordenador gque contenia
el archivo de JPDX de de difraccion en
polvo.

Propagacion inestable

opagacion eskble

Carga

Desplazamiento

Fig. 2. Tipc de registros cbtenidos.

3. RESULTADOS v DISCUSION

Previamente, se ha sugerido que los

valores, relativamente altos, del
médulo de rotura y de la tenacidad de
este material, can respecto a otros
materiales vitroceramicos, resulta, en
parte, de las altas tensiones
residuales er los cristales de

cordierita [73. Otras posibles fases
miroritarias en este material son la o-
cristobalita, el rutilec, el titanatoc de
aluminio-magnesio, vy el titanato de
magnesio. Los diagramsas de DRX
realizados en las muestras mostraron,
como fase predominante, la cordierita,
con algunros extra picos de baja
intensidad, identificados coma
cristobalita y titanato de magnesio.

Los resultados del modulo de rotura
frente a la temperatura se muestran en
la Fig. 3. Como puede verse, la caida
significativa en o comienza cerca de
los S500-4600°C. Segun los resultados que
muestran la evolucidn del modulo de

Young con la temperaturs [7-837, se
observa un comportamiento similar,
dentro del mismo intervalao de
temperaturas, en el modulo de
elasticidad. Esta perdidsa en
resistencia  cabria atribulrla a un
reblandecimiento de la fase vitrea
residual. Seguramente el punto de

reblandecimiento de esta fase vitrea no
ez el mismoc gque el de la fase vitrea
iricial, porque ambas composiciones son

diferentes. Puede, pues, inferirse de
lo anterior que el punto de
reblandecimiento de la fase vitrea

residual estarda alrededor de los &00°C.

También en la Fig. 3, se representa la
variascisen de la tenacidad can la
temperatura. El Kie permanece mas o
menos constante hasta los &00°C en que
comienza & aumentar. Este
caomportamiento tambieén podria
atribuirse a la existencia de flujo
viscaso en la fase vitres residual,
como se ha menciorado anteriormente. A
temperaturas suficientemente elevadas
para producir este flujo, la tenacidad

aparente podria aumentar como
consecuencia de procesos de
redondeamiento del extremo de la

grieta, sin embargo =21 mddule de rotura
( a velocidades bajas de deformacidn)
presumiblemente disminuiria a valores
casi nulos, resultando, asi una
fractura por procesos de tipo flujo
viscoso. Este comportamiento se observa

en la Fig. 3, con una disminucidn
drastica en el valor de o a la
temperatura de x800°C, mientras gque, la

tenacidad aumenta para esta misma

temperatura.

LLa observacison de las superficies de
fractura a las diferentes temperaturas
también indicaba un cambic en el
mecanismo de fractura a T>&600°C. Entre
temperatura ambiente y S00°C, las zonas
tipicas de espejo y estrias se adivinan
claramente e los origernes de la
fractura, sin embargo & temperaturas
270000 estas caracteristicas se
pierder, vy las superficies de fractura
tienen una apariencia mas susve (Fig.

4.

5 200

200"

o <
? &
= oo
s

o L 1. i 1 [+]

o 206 400 600 800

T (°C)

Fig. 3. Tenacidad y modulo de rotura en

funcioem de la
vitroceramico.

temperatura para el

En las barras rotas a B800°C, se ha
observado frecuentemente la rnucleacion
de grandes grietas perpendiculares a la
grieta principal (Fig. 4. La
explicacidon a este comportamiento no es
evidente, aunque pudieran ser 1rnducidas
por tensiones térmicas producides por
el calentamiento o enfriamiento dentro
del horno. Na cbstante, parece
improbable debido alas bajas
velocidades de calentamiento y
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enfriamiento wutilizadaes (®R0.1°C/s) en
los ensayos. Por otra parte, dichas
grietas estaban siempre ascociadas con
largos tiempos de rotura (>30 min), vy
consecuentemente deben estar asociadas
con el proceso de fractura viscoso
existente en este material.

Los valores del modulo de Weibull y ¢
para las distintas temperaturas
ensayadas se recogen en la Tabla 2.

TABLA 2. Parametro s de Weibull del
vitroceramico 74606

T(oC) m o (MPa)

25 16 273

300 15 230

3500 10 229

600 11 190

700 21 111

800 ? 48

La probabilidad de fractura se
representa en la Fig. 5 para los
distintos Casos. De nuevo los
resultados muestran una diferencia
clara entre el comportamiento del
material por encima y por debajo de la
temperatura de 400°C. En el intervalo
entre temperatura ambiente y 600°C, el
modulo de Weibull de este material
muestra una ligera disminucidn con la

temperatura, a temperaturas superiores

Fig. 4. fractura de

Superficies de

barras rotas a S500°C (A) y 800°C (B».

el mdédulo aumenta casi el doble, sin
que lo hage el valor promedio de o, una
indicacion de que se ha desarrollado
una poblacién muy homogénea de defectos
que son ahora el origen de la fractura,
y que son diferentes de los defectos
que controlan la fractura a bajas
temperaturas. Las curvas de
probabilidad de fractura (Fig. ©5)
también se pueden agrupar en dos
familias, siendo la temperatura de

&00°C el punto de separacieén, la misma
temperatura encontrada para el aumento
inicial en el Koy es y la rapida

disminucion en o, ambos comportamientos
asociados con la fase vitrea residual.

0.8
6.6

0.4

0z } ) /L

0 (MPa)

PROBAB.ACUMULADA

probabilidad de
temperaturas

Curvas de
para las

Fig. 3.
fractura
indicadas.

4. CONCLUSIONES

Aungque el material vitroceramico
estudiado se ha reportado gue mantiene
valores medibles del mddulo de rotura a
temperaturas de 1200°C [8-101, los
resultados presentes muestran que a
T>600°C este material presentara
problemas asociados con la existencia
de flujo viscoso: propiedades mecanicas
dependientes de la velocidad de
deformacion, fluencia, resistencia
mecanica dependiente del tiempo, Y
fendmenos de fatiga relacionados con la
naturaleza irrveversible de los procesos
de flujo viscosoc vy acomodacian entre
granos. Estos efectos de fatiga pueden
llegar a ser significativos cuando este
tipo de materiales se usa como matriz
en materiales reforzados con fibras,
cuando se espera que el material
sobreviva el ciclado termomecéanico a
temperaturas superiores al punto de
reblandecimiento de la fase vitrea
residual.
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FISURAS COHESIVAS Y FISURAS EFECTIVAS EN EL LIMITE DE GRANDES
TAMANOS

Planas, J., Elices, M.

Departamento de Ciencia de Materiales

E.T.S. de Ingenieros de Caminos, Universidad Politécnica de Madrid
Ciudad Universitaria s/n

28040- MADRID

Resumen.- En este articulo se presentan los primeros pasos del andlisis sistemdtico de la capacidad de los modelos de fisura
efectiva de aproximar los modelos, m4s complejos, de fisura cohesiva. Se establece primero un marco tedrico minimo para que
los conceptos en juego puedan ser comprendidos. En particular, para la fisura cohesiva se presentan tres integrales
independientes del contomo: La disipacion aparente, que puede determinarse experimentalmente, la integral J, que puede
integrarse en forma cerrada en términos de la funcién de ablandamiento y del CTOD, y la integral M, que representa el trabajo de
fractura por unidad de espesor. A continuacién se desarrollan las definiciones de fisura efectiva y se muestra que se pueden dar
muchas definiciones no equivalentes mediante dos ecuaciones independientes, y se establecen las definiciones mds importantes
junto con sus correspondientes ecuaciones. Particular atencién se presta a las fisuras efectivas de campo lejano completo 'y de J-
CTOD que se analizan siguiendo el método de analisis asint6tico previamente desarrollado por los autores. Del andlisis tedrico
resulta que las fisuras efectivas de campo lejano completo y de J-CTOD no son iguales, siendo 1a J-CTOD una cota inferior de la
otra. El analisis numérico para tres curvas de ablandamiento (Dugdale, Lineal y Casi-Exponencial) muestra que aunque
realmente diferentes, estas dos extensiones efectivas de fisura son experimentalmente indistinguibles porque su diferencia es
siempre inferior al 5% de la longitud caracteristica.

Abstract.- In this paper the first steps are presented towards the systematic analysis of the ability of effective or equivalent crack
models to approximate the behaviour of more complex cohesive crack models. A minimum theoretical background is first set to
permit a clear understanding of the concepts involved. In particular, three path-independent integrals are introduced for the
cohesive crack: The apparent dissipation, which may be experimentally determined, the J integral, which may be integrated in
closed form in terms of the softening function and the CTOD, and the M integral, which turns out to be the expression for the
fracture work per unit thickness. Then the definitions of effective cracks are developed, and it is shown that many non-
equivalent definitions may be set by means of two independent equations, and the most important definitions are given together
with their governing equations. Particular attention is drawn to the Full Far Field and to the J-CTOD effective cracks which are
then analyzed following the method of asymptotic analysis previously developed by the authors. From the theoretical analysis it
stems out that the Full Far Field and the J-CTOD effective cracks are not equal, the J-CTOD effective crack extension being a
lower bound of the FFF effective crack extension. The numerical analysis for three different softening curves (Dugdale, Linear
and Quasi-Exponential) shows that while they are indeed different these two effective crack extensions are hardly
distinguishable experimentally because their difference is always less than a 5% of the characteristic length.

1. INTRODUCCION (incluyendo la fisura inicial) [2, 3, 4, 5]. Este teorema

prueba que en dichas situaciones los campos lejanos en la

Desde la introduccién por Dugdale y Barenblatt a principios
de los 60 de casos particulares de modelos cohesivos, €stos
se han generalizado y aplicado a diversos materiales, desde
hormigdén y cerdmicos hasta polimeros y materiales
compuestos. En estos modelos la zona de fractura se
describe en detalle mediante una relacién tensién-apertura
de fisura, lo que, en cierto sentido, representa una
simplificacién de una formulacién no-local tensién-
deformacién [1].

Una aproximacién diferente —muy extendida y con muchas
variantes— es la de los modelos de fisura efectiva, en la
que la zona de fractura se representa parcialmente por una
extension efectiva de fisura y sus caracteristicas quedan
encerradas en la singularidad. Los distintos modelos de esta
clase difieren solamente en las reglas de crecimiento de la
fisura efectiva.

En una serie de trabajos recientes, los autores han
demostrado y aplicado un teorema clave aplicable a
situaciones en las que la zona de fractura es muy pequefia
comparada con cualquier dimensién de la probeta

probeta cohesiva coinciden con los correspondientes a una
probeta eldstica sometida a las mismas condiciones de
contorno, pero con una longitud de fisura mayor que la
inicial, la fisura efectiva.

En este trabajo, exploramos en qué medida el concepto de
fisura efectiva, que es matemdaticamente claro para grandes
tamafios y campos lejanos, puede extenderse a otros casos
para los que no se dispone de un teorema de equivalencia.

En esta primera aproximacion al problema, se empieza por
investigar las propiedades generales de los modelos
cohesivos, sobre todo de las relaciones energéticas
expresables como integrales independientes del contorno.
Se define el nuevo concepto de disipacién aparente, 'y se
obtienen expresiones explicitas par las integrales J y M.

A continuacién se hace un intento de aclarar el concepto de
fisura efectiva mediante la definicién clara de las
equivalencias mateméticas implicadas, intento que conduce
a las nuevas ideas de fisuras efectivas a carga impuesta , o
equivalencia P-Y, donde P indica carga impuestae Y es
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un rétulo que indica que una cierta magnitud Y es idéntica
para la probeta real y para la probeta efectiva. En particular,
se definen las equivalencias P-u, P-CMOD, P-J, P-M,
la equivalencia de campo lejano completo F-FF (Full Far
Field), y la equivalencia P-CTOD. Un paso mds lleva al
concepto mis general de equivalencia X-Y que implica un
grado de libertad extra. Como ejemplo fundamental se
define la equivalencia J-CTOD que conduce con toda
naturalidad a los modelos de curva R-CTOD, previamente
analizado por los autores partiendo de otros supuestos [6].

Finalmente, la interrelacién entre las distintas definiciones
se investiga para grandes tamafios relativos utilizando el
método de andlisis asintético previamente desarrollado por
los autores [2].

2. FISURAS COHESIVAS
2.1. Definiciones

Un modelo de fisura cohesiva se construye definiendo el
comportamiento del material fuera de la zona cohesiva, el
criterio de iniciacion de la fisuracién y las ecuaciones que
gobiernan la evolucién de la fisura [1]. En la aproximacién
més sencilla se admite que el sélido es eldstico, lineal,
homogéneo e isétropo; que se inicia la fisuracién en un
plano perpendicular a la direccién de la tensién principal
mayor cuando ésta alcanza el valor de la resistencia a
traccién f,, y que a partir de este momento, la tensién
transferida entre las caras de la fisura cohesiva depende sélo
de la evolucién de los desplazamientos relativos entre las
caras de la fisura. Cuando se da una situacién de apertura
pura ( modo I) y monétona, la iltima condici6n se reduce a
estipular que la tensién normal ¢ (la tangencial es nula), es
una funcién de 1a apertura de fisura w:

o = f(w) con fO)=f y fw=20 2.1
donde fw) es decreciente (describe la rotura del material),
se denomina funcicn de ablandamiento, y es una propiedad
del material. En la practica se supone que hay rotura total
(tensién transferida igual a cero) para aperturas de fisura
superiores a la apertura critica, we.

El trabajo necesario para abrir mondtonamente una unidad
de area de fisura hasta apertura w, el trabajo especifico de
fractura, vendré dado por
w
J‘ f(w)dw' (2.2)
0
El trabajo especifico de fractura necesario para romper
completamente el material o energfa (especifica) de fractura
Gr serd

We(w) =

©O WC
Ge= [ fwhdw = [ f(w)dw' (2.3)
0 0

Con los pardmetros del material E,v, f;, and Gy, se pueden
construir dos pardmetros independientes con dimensiones
de longitud, la longitud caracteristica ., y la apertura
caracteristica de fisura w,y, definidas como

GgE G
lp = '_f'[FE— Wen = T{E (2.4)

donde, desde ahora, se sobreentiende que E es el médulo
de Young generalizado. Es 1til escribir la ecuacién de
ablandamiento f{w) en forma adimensional usando las
siguientes tensiones y aperturas de fisura adimensionales:

o* = off, w* = wiw (2.6)

Con ello la ecuacién (2.1) se puede escribir como

o*=F(w*), donde F(w*) =f(waw*)/f,  (2.7)

2.2. El crecimiento de la fisura efectiva y la
jconservacion energética.

La Fig. 1 representa una probeta prefisurada en la que se ha
idesarrollado una zona cohesiva de tamafio R. El problema
g’pucde tratarse como uno de elasticidad lineal con
icondiciones de contorno variables y no lineales, para cuya
solucuin existen diversos métodos (conviene resaltar que la
no linealidad del material se transfiere al contorno, lo que es
iuna propiedad singular de los modelos cohesivos). Aquf
lestamos interesados en establecer algunas relaciones de tipo
;general que tienen utilidad en el desarrollo de la teoria
.general de las fisuras cohesivas. Estas relaciones son de
tipo energético y se pueden expresar como ecuaciones
independientes del contorno. La primera relacién se deduce
de la conservacién global de la energfa. Las integrales J y M
se considerardn en la siguiente seccidn.

P

NI

P

Fig. 1. Desarrollo se zona cohesiva en Modo I en una
probeta prefisurada.

‘Utilizaremos una formulacién integrada de la ecuacién de la
conservacién de la energfa, en lugar de la diferencial, mds
habitual. Para seguir el proceso de carga utilizaremos un
diagrama carga desplazamiento (P-u) como se indica en la
Fig.2. Cuando se carga a desplazamiento monétono desde
el origen O hasta el punto 4, la conservacién de la energfa
jpara el sélido eldstico (es decir considerando las fuerzas
;coheswas como externas al sistema considerado) se limita a
lestablecer que el trabajo de la fuerza aplicada, mds el trabajo
fde las fuerzas cohesivas debe igualar la energia eldstica
lalmacenada:

§Wapl + Weohes _ [Jel = ( 2.8)

El trabajo de la fuerza aplicada se determina de la forma
usual como el drea bajo la curva P-u. El trabajo de las
fuerzas cohesivas es negativo y su valor por unidad de area
ies el del trabajo especifico de fractura de la Ec.(2.2)
cambiado de signo, por lo que, integrando sobre la zona
cohesiva se obtiene

R
'Weohes = _ B j Welw(X)] dX (2.9)
0

La energfa eldstica puede escribirse, para material lineal, en
la forma de integral de contorno habitual:
R

Ul=2Pu-B 5 [o(X) w(X) dX (2.10)
0
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Sustituyendo (2.9) y (2.10) en la ecuacién de conservacién
(2.8), resulta que dicha ecuacién puede escribirse como una
igualdad entre dos .expresiones que se evaldan,
respectivamente, sobre el contorno exterior y sobre el
contorno de la fisura cohesiva: .

W”“—%Pu =

R
=B ] (Welw(0]- 70(X) weX)) dX

El primer miembro de esta ecuacién tiene como
representacién gréifica el drea sombreada mostrada en la
Fig. 2, y puede denominarse la disipacién aparente D,
porque serfa la energia disipada en el caso de una fisura
eldstica lineal con la misma curva P-u. No es la disipacién
verdadera, que con las hipétesis hechas no estd definida
porque ni la descarga ni el funcional de disipacién para la
fisura cohesiva se han definido porque no son necesarios en
procesos mondtonos. Notese, en particular, que la linea
OA no es una curva de descarga —real o imaginaria— sino
una simple linea geométrica que aparece como resultado del
tratamiento matemdtico de un proceso puramente
mondétono.

Carga, P

(2.11)‘”

o Desplazamiento, u

Fig. 2. Esquema de una curva Carga-Desplazamiento. El
drea sombreada representa la disipacién aparente.

La aplicacién del teorema de reciprocidad a un contorno
definido por el contorno exterior, las caras de la fisura
inicial y cualquier curva I" que rodee completamente la zona
cohesiva (Fig. 1), permite demostrar que las disipacién
aparente se puede expresar como una integral independiente
del contorno [7]. La forma diferencial de esta ecuacién es

dDsp =B % [ (o5 du; - doj;u) 0 ds 2.12)
r

La integraci6n en el tiempo da como resultado la expresién
Dap = 5 [W(I') -WC(T')] (2.13)

donde W{I'}] indica el trabajo de las fuerzas de contacto
sobre la parte del cuerpo limitado por I que contiene la
fisura cohesiva y WC({T'} el correspondiente trabajo
complementario.

La disipaci6én aparente puede determinarse facilmente a
partir de medidas experimentales, pero no puede ser
evaluada facilmente a partir tinicamente del conocimiento de
la curva de ablandamiento, porque ésto requiere la
evaluacién del segundo miembro de la ecuacién (2.11) que
requiere, a su vez, la solucién precisa de la distribucién de
aperturas de fisura en la zona cohesiva.

El desarrollo anterior se ha basado en un modelo de fisura
cohesiva, pero es inmediato obtener que las mismas

ecuaciones son aplicables a cualquier tipo de zona de
fractura en un medio eldstico lineal, sin més que escribir la
conservacion de la energia para la regién que permanece en
régimen eldstico (N6tese que no es posible aplicar
relaciones energéticas que incluyan la zona de fractura sin
definir previamente la ecuacidén constitutiva para la energia
almacenada en el material en rotura).

i2.3. Las integrales J y M.

|Es posible determinar formas explicitas para las integrales J
y M cuando éstas se calculan a lo largo de contornos que
rodean completamente la fisura cohesiva, como el contorno
I de la Fig. 1. Dichas expresiones son itiles para
irelacionar propiedades de los campos préximos a la zona
icohesiva con los campos lejanos, y se obtienen calculando
‘las integrales correspondientes a lo largo del contorno limite
definido por los propios labios de la fisura (real mds
cohesiva), lo que es posible porque los campos reales no
son singulares. Un célculo sencillo da para J la conocida
expresién [§]
CTOD
I= f F(w') dw' = WR(CTOD) (2.14)
0
donde la segunda igualdad se sigue de (2.2).

La integral M no ha sido tan usada como la integral J, pero

-aplicada a los modelos cohesivos resulta estar relacionada

con el trabajo total de las fuerzas cohesivas. Tomando el

-origen de coordenadas en el extremo de la fisura inicial y X

a lo largo de la zona cohesiva, la expresién para M obtenida
Jpor sustitucion directa en la ecuacién de definicién (ver, por
-ejemplo, [7]1){ es

M= - f X o agl}z—dx (2.15)

que puede (:'eescribirse, de acuerdo con (2.1) y (2.2),

M= — ij dWe[w(X)] (2.16)

que despue?s de integrar por partes resulta

M= ijF[w(X)] dx (2.17)
0

que de acuerdo con la expresién (2.9) coincide —excepto
por el signo— con el trabajo de las fuerzas cohesivas por
unidad de espesor (Este puede considerarse el trabajo
esencial de fractura, que no coincide con el trabajo exterior
total porque este ltimo incluye contribuciones a la
maodificacién de la energfa eldstica)

3. LOS CONCEPTOS DE FISURA EFECTIVA

3.1. Extension efectiva de fisura a carga
impuesta.

En un modelo de fisura efectiva, se sustituyen los campos
reales por unos campos aproximados que corresponden a
una probeta elastica virtual, La equivalencia que se impone
cuando se impone la carga se ilustra en la Fig 3. La parte
izquierda de la figura representa la probeta real, con su zona
cohesiva que ha crecido monétonamente hasta el tamaiio R,
en cuyo instante la carga vale P(R). La parte derecha de la
figura representa la probeta virtual, puramente eldstica,
sujeta a la misma carga P(R) (de aqui la denominacién de
carga impuesta), pero con una fisura de longitud a =
ap+AaPY donde AaP-Y es una extensi6n efectiva de fisura y
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el indice P indica carga impuesta. El indice ¥ indica la
clase de equivalencia que imponemos que es uniparamétrica
(un grado de libertad). Ello es asf porque en la probeta
virtual los campos quedan totalmente determinados una vez
fijados la carga y la extension efectiva de fisura. Como la
carga ya se ha impuesto, sélo queda un grado de libertad.

Este segundo grado de libertad, que corresponde a AaP-Y,
se fija imponiendo una condicién escalar. En general, esta
condicién serd de 1a forma
Yyirma [PR), AaP-Y] = Y(R) (3.1)
donde Y indica una variable escalar cualquiera relacionada
con los campos tensodeformacionales.

La ecuacién (3.1) explicita la dependencia de AaP-Y del
grado de avance de la fisura cohesiva, pero ambos
miembros de la ecuacién dependen implicitamente de la
forma y tamafio de la probeta, y por tanto la extensién

efectiva de fisura y su evolucién dependerd, en principio,

de éstos factores.

Para cada propiedad Y se define una extension efectiva,
diferente, en principio, de las demds. El rigor, en este
punto, estriba en demostrar equivalencias ocultas y en
acotar diferencias. Evidentemente, por construccién, las
magnitudes P eY coinciden para la probeta real y la
virtual, pero aqui termina la coincidencia exacta. La
utilizacién de la solucién virtual para determinar otras
magnitudes presupone, si no se demuestra lo contrario, una
aproximacion, de forma que se escribe:

ZR) = Z iy (89 +ABPZ) = Z, 1) (89 +A2P-Y)

de forma que el error en la aproximacién estd controlado
por la diferencia en las extensiones efectivas de fisura P-Y
y P-Z.

(3.2)

Antes de seguir el desarrollo de la teoria, son necesarias
algunas precisiones sobre los factores de intensidad de

tensiones como medida del nivel de carga. En la probeta

virtual de la Fig. 3 hay una singularidad en la punta de la
fisura cuyo factor de intensidad de tensiones K, ,.i(a)
vendrd dado por una ecuacién de la forma

Kivirma@) = oy VD S(a/D)

donde oy es una tensién nominal proporcional a P/BD
(B esel espesor y D una dimensidn caracteristica de la
probeta) y S(a/D) es el factor de forma geométrica (que
mcluye la "geometria de carga"). Nétese que oy es igual
para la probeta virtual y para la probeta real en las
equivalencias a carga impuesta.

(3.3)

Para el cuerpo real cohesivo, el factor de intensidad de
tensiones es cero porque no hay singularidad, pero a
efectos comparativos es conveniente definir un factor de
intensidad de tensiones nominal

Ky = oy VD S(ayD) (3.4)
que debe ser contemplado como un simple pardmetro de
carga que combina de forma til el nivel de cargas, el
tamafio y la geometria inicial, y que no implica en absoluto
que exista singularidad, ni siquiera zona de dominio de la
singularidad

3.1.1. Equivalencia P-uy P-D,,

Si se impone que a igualdad de carga se obtenga también
igual desplazamiento, se define AaP-* que impone la misma

curva carga desplazamiento (conjugado) a las probetas
reales y virtuales. Puesto que la disipacién aparente estd
totalmente definida por la curva P-u, resulta que las
equivalencias P-u y P-D, son idénticas. La ecuacién que
las gobierna es, evidentemente:

Cira (20 +A2P%) =

donde C,;,,, (a) eslaflexibilidad de una probeta eldstica
con una fisura de longitud a4, y u y P son el
‘desplazamiento y carga reales en el instante considerado.
-Con ciertas restricciones (precisién de la medida de
‘flexibilidad y médulo de elasticidad), 1a evolucién de AgP-4

3.5)

“se puede determinar experimentalmente a partir de las

‘curvas P-u.
'3.12. Equivalencia P-CMOD

Si se impone igualdad de CMOD, se obtiene una ecuacién
similar a la (3.5):

CCMOD,_ . 1 (ag +AaP-CMOD) = %Q—D- (3.6)

donde CCMOD__ . (a) es ahora la flexibilidad para el
CMOD en una probeta eldstica con una fisura de longitud a.
Parece evidente que no puede suponerse g priori que las
ecuaciones (3.4) y (3.5) sean equivalentes. También esta
extension efectiva puede determunarse a partir de medidas
experimentales directas.

3.1.3. Equivalencias P-J y P-M

Las integrales J y M no pueden determinarse, en la probeta
real, directamente de medidas experimentales sin hipdtesis
complementarias. sin embargo, tiene su interés escribir las
ecuaciones que gobiernan sus equivalencias, porque son
titiles en andlisis tedricos. Como J, 10 = (Kpiral*/E, 12
ecuacién que gobierna la equivalencia P-J resulta ser
on? D §2[(ay +AaPT)/D) =E J = E W(CTOD) (3.7)
donde la segunda igualdad se sigue de la Ec. (2.14). Esta
equivalencia se puede determinar si se mide la carga y el
CTOD y se postula la curva de ablandamiento.

Se demuestra con facilidad que la integral M para la probeta
virtual toma la expresién

Myl = Jvirma1 A2 (3.8)
de donde resulta la ecuacién
on? D S2[(ay +AaP-MyD] AaP-M=EM 3.9
Estructura Estructura
T P real P virtual
|
e ao_._lR R aO Aa
D 4 D 4
p ¥ p T

Fig.3. Definicién de la equivalencia entre la probeta real y
la virtual que incorpora la fisura efectiva.
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Por el momento no existe técnica experimental para
determinar M directamente, pero puede ser teéricamente
evaluada sin problemas.

3.1.4. Equivalencia de campo lejano completo (Full Far
Field)

Todas las equivalencias hasta ahora introducidas se refieren
a magnitudes asociadas a los campos lejanos de la punta de
la fisura, o que pueden ser transportadas a ellos mediante
ecuaciones invariantes, como la J o la M. La pregunta
evidente es si estas definiciones son equivalentes entre sf,
es decir si puede encontrarse un valor AafF de la extensién
efectiva de fisura que cumpla la condicién de que los
campos de corrimientos y tensiones para la probeta virtual y
la probeta real coincidan en todo punto suficientemente
alejado de la zona de fractura. Hasta ahora sélo se ha
podido demostrar que esta extensién de campo completo
existe para tamafio infinito en comparacién con R. La
determinacién del valor correspondiente se tratard en la
préxima seccidn.

3.1.5. Equivalencia P-CTOD

El CTOD es un valor de campo préximo que no puede
transportarse a zona lejana mediante integrales invariantes.
La ecuacidén que gobierna esta equivalencia estd basada en la
ecuacién eldstica para el CTOD, que puede escribirse [6]

CTOD Kpirna(@+4a) VAa L(Aa/D) (3.10)

8
virtual = m E
donde L(Aa/D) es una funcién de forma adimensional que
depende implicitamente de la geometria que cumple la
importante condicién

LO)=1 3.11)
La ecuacién resultante, teniendo en cuenta (3.3), es

8 o VD S[(ag +AaP-CTOD)/D] VAaPLTOD [ (AaP-CTOD/D) =
=2n E CTOD (3.12)

En esta equivalencia, es posible, en principio, determinar la
extension efectiva de fisura a partir de medidas directas de
carga y de CTOD, aunque estas ltimas son dificiles y
raramente efectuadas.

3.2. Extensi6n efectiva de fisura general

Los conceptos anteriores pueden generalizarse a cualquier
par de variables impuestas, de forma que ninguna de ellas
sea la carga. En este caso las estructuras real y virtual no
estdn sometidas, salvo que se demuestre lo contrario, a la
misma carga, y la carga P,;,,, ., v la extensién efectiva de
fisura Aa*-Y se determinan de forma que dos variables
independientes X e Y sean iguales en la estructura real y
en la virtual, de forma que :

Xyirtual [Pyirnuan 42X Y] =X (3.13)
Xvirmat [Pyirman A2%Y] =Y (3.14)

donde no se explicita la dependencia de R ni de la
geometria inicial.

Cuando se usa un modelo de este tipo se supone que la
solucién para la probeta virtual es una aproximacién
razonable de la real y que es posible, en particular,
aproximar la carga en la probeta real por la de la virtual:

P = Pyirmal (3.15)

de cuya aproximaxi6én dependerd la aplicabilidad préictica
del modelo de fisura efectiva construido.

3.2.1. Equivalencia J-CTOD

De las infinitas posibilidades de aproximacién de un modelo
cohesivo por una fisura efectiva, la equivalencia J-CTOD es
la dnica hasta ahora localizada que permite obtener las
ecuaciones en forma cerrada a partir de la curva de
ablandamiento. Para ello lo nico que hay que hacer es
utilizar la expresi6n clasica J, ;0 = [Kpyimual?/E junto con
la de la (2.14) para imponer la J, y la (3.10) para expresar
la que corresponde al CTOD, con lo que se obtiene:

Kivirma? = E W(CTOD) (3.16)

—\/_2—%—%- Kvirma VA2 CTOD L(Aal-CTOD/D) = CTOD  (3.17)

que son las ecuaciones que gobiernan un modelo de curva
R-CTOD [6].

Eliminando el factor de intensidad de tensiones entre las dos
ecuaciones anteriores gueda la siguiente expresién que
permite obtener Aal-CTOD en funcién del CTOD:

n E CTOD?
=33 WH(CTOD) (3.18)

La carga correspondiente —virtual— expresada como
factor de intensidad de tensiones nominal se obtiene
combinando (3.16), (3.3) y (3.4):

S[ay/D]

Las ecuaciones (3.18) y (3.19) utilizadas en cascada
resuelven el problema de determinar el progreso de la
fractura en la probeta virtual (en funcién, por ejemplo del
CTOD), que es una aproximacién de la progresién de la
fractura en una probeta real.

Aal-CTOD LZ(AaJ—CI‘OD/D)

4. FISURAS EFECTIVAS EN EL LIMITE DE
GRANDES TAMANOS RELATIVOS.

Para el estudio de la evolucién de la zona cohesiva en
probetas de gran tamafio relativo (D >> R), los autores
desarrollaron un método especial de andlisis asintético que
se basa en expresar la solucién como superposicién de
soluciones eldsticas para fisuras de tamafio variable y en
explicitar su dependencia en (R/D). El posterior desarrollo
de las ecuaciones en series de potencias de R/D permite
obtener diferentes 6rdenes de aproximacién [2, 3, 4].
Recientemente se ha conseguido una derivacién mds
sencilla de la aproximacién de orden cero, pero sin
posibilidad de extensién a érdenes superiores [9]. En lo
que sigue se presentan en forma resumida los resultados
fundamentales, que se usan para el estudio de las fisuras
efectivas en el limite de grandes tamafios relativos.

4.1. Tamaifio infinito: la aproximacién de orden
cero

Consideremos las situaciones en las que la zona cohesiva es
mucho menor que el tamafio de la probeta. La
aproximacién de orden cero se obtiene cuando en la
formulacién y en la solucién, se desprecian todos los
términos de orden R/D 'y superiores. Es formalmente
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equivalente a sustituir los campos reales por los que
corresponden a una fisura semiinfinita en un medio infinito.
Utilizando, por conveniencia, la coordenada reducida
x=X/R y las expresiones adimensionales de las Ecs. (2.6),
las solucines para las tensiones y aperturas de fisura en la
zona cohesiva pueden escribirse en forma integral como

X

o*= [ k*u) (x-u)12 du
0
1

W(x)= 8R* j k*(u) (u-x)12 du
X

4.1)

(4.2)

donde k*(x) es una funcién de densidad adimensional
definida sobre 0 < x <1 y R¥= R/l es el tamafio
adimensionalizado de zona cohesiva. La funcién k*(x)
debe determinarse para cada R* de manera que las
expresiones (4.1) y (4.2) satisfagan la ecuacién de
ablandamiento (2.7). La ecuaci6n integral resultante es

X 1
J' k*(u) (x=u)~1/2 du = F(SR* f k*(u) (u-x)1/2 du
0 X (4.3)

Una vez determinado k*(x}, el nivel de carga —expresado
como factor nominal de intensidad de tensiones— se
obtiene de la expresién

1

K
——=—= 21R* k*(x) dx (4.4)
VE Gg jo
cumpliéndose en todo instante la condicién
2
y=Knd WgCTOD) (4.5)

E

Hay que recalcar que las ecuaciones anteriores son
independientes del tamafio y de la geometria, por lo que
tienen cardcter universal.

4.2. Tamano casi-infinito: La extensiéon efectiva
de fisura de campo lejano completo

Cuando se extiende el andlisis asintético a primer orden
aparece de forma natural la extension efectiva de fisura de
campo lejano completo. Se puede, en efecto, demostrar que
los campos lejanos de la probeta cohesiva coinciden hasta
terminos de orden R/D con los correspondientes a una
probeta eldstica virtual con una fisura efectiva de longitud a,
+ AaFFee. Lo interesante es que AaFF*° puede calcularse
para cada escalén de carga a partir de la correspondiente
solucién de la aproximacién de orden cero, Ec. (4.3). La
expresién para la extensién efectiva de campo completo
para esta probeta de tamafio infinito en funcién de k*(x) es
1

[ x k*(x) dx
0

AaFFe =R =R (x) (4.6)

1
| k*(x) dx
0

donde {(-) indica valor medio ponderado por k*(x).
Evidentemente AaFF°° no es sino el centroide de Ia funcion
de densidad k*(x}, o, si se prefiere, el valor medio
ponderado por k* de la posicién X sobre la zona cohesiva
(recuérdese que Rx=X ). La extensién efectiva de fisura de
campo completo para tamafio casi infinito es independiente
de la geometria y su evolucidn estd gobernada iinicamente
por la funcién de ablandamiento.

),

4.3. Tamaiio infinito:
CTOD y J-CTOD

fisura equivalente P-

La equivalencia P-CTOD para D-»ee puede obtenerse
pasando al limite la expresién (3.12), con lo que, teniendo
en cuenta (3.4), resulta

8 Ky VAaPCTOD= = V25 E CTOD

La expresién asintética para Kyy esla (44) yla
correspondiente expresién para el CTOD es la
particularizacién de la Ec. (4.2) para x=0. Sustituyendo en
(4.7) y despejando resulta

4.7

AaP-CTOD= = R (x1/2)2 4.8)
De acuerdo con (4.5) para tamaifio infinito P y J estdn
unfvocamente relacionadas, de forma que las
aprocximaciones P-CTOD y J-CTOD son equivalentes.
Pasando al limite la Ec (3.18) con la condicién (3.11),
resulta

n E CTOD?
32 WH(CTOD)

El paso al limite de la Ec. (3.19) conduce a la ya establecida
igualdad simultdnea de cargas Kjyyiua = Ky

AaP-CTODs _ A J-CTODe — (4.9)

Es de notar que la expresién (4.9) es la forma explicita de la
(4.8). Desgraciadamente la Ec. (4.6) para la extensién
efectiva de campo completo no admite expresién en forma
cerrada. Sin embargo, como k*(x) y x son positivos, la
desigualdad de Bunyakovsky-Schwarz permite garantizar
la siguiente desigualdad:

AaFFee > AgP-CTODee = AaJ-CTOD= (4.10)
y la extensién efectiva P-J-CTOD resulta ser una cota
inferior de la extensién efectiva de campo lejano completo.

5. ESTUDIO NUMERICO
5.1. Objetivo y método

Como primer paso para el estudio de las interrelaciones
entre las distintas clases de extensiones efectivas de fisura,
se ha realizado un estudio numérico para el limite de
grandes tamafios, siguiendo las lineas del apartado anterior.

Se ha estudiado la evolucién de las extensiones efectivas de
fisura en el limite de tamafio infinito para las tres curvas de
ablandamiento dibujadas en la Fig. 4. El ablandamiento
rectangular o de Dugdale, es un caso limite de interés
histérico y tedrico, que permite tratamiento analitico
completo. El ablandamiento lineal se ha usado
profusamente como primera aproximacion de las curvas de
ablandamiento de muchos materiales, y el ablandamiento
casi-exponencial se presenta como una aproximacién méds
realista para los hormigones ordinarios. Para estas dos
tiltimas curvas el cdlculo es necesariamente numérico y se
ha usado, con ciertas modificaciones, el método
inicialmente descrito en [2].

Del estudio analitico correspondiente al caso de Dugdale se
deduce que, en general, 1a funcién k*(x) es singular en el
origen como x~//2 por lo que se adopta como incégnita la
funcién regular g(x) = x/2k*(x). Para la resolucion de la
ecuacién (4.3) se usa un método de elementos finitos con
interpolacién lineal para g(x), con N elementos de igual
tamarfio sobre el intervalo [0, 1], y se aplica el método de
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1.0 le——Dugdale
Ol R .
I - Lineal
. N
© - N .
0.5 Casi-Exponencial

o*=(1+A) e BV _a
A = 0.00829; B = 0.9602

Fig. 4. Curvas de ablandamiento analizadas. -

colocacién por puntos en los puntos nodales.

El sistema de N+/ ecuaciones no lineales correspondiente
se genera utilizando integracién analitica sobre los
elementos y se resuelve incremental e iterativamente
utilizando el método de Newton-Raphson. Como resultados
primarios del célculo se obtienen los valores nodales de
8(x), de las tensiones y de las aperturas de fisura.

La carga, expresada como factor de intensidad de tensiones
nominal, se obtiene de la Ec. (4.4) por integracién analitica
sobre cada elemento, y se comprueba mediante la (4.5).
Para 58 elementos la precisién alcanzada en carga supera
los 4 digitos, y se espera que la precisién es en todos los
casos superior alos 3,5 digitos

La extensién efectiva de fisura de campo completo se
obtiene de la ecuacién (4.6), con integracion analitica sobre
los elementos. La extensién efectiva de fisura J-CTOD se
ha obtenido directamente a partir del CTOD (apertura de
fisura del nodo 0) utilizando la ecuacién (4.9).

5.2. Resultados y discusion.

La Fig. 5 representa la evolucién de la carga expresada
como el cuadrado del factor de intensidad de tensiones
nominal frente a cada una de las extensiones efectivas de
fisura, para las tres curvas de ablandamiento consideradas.

Las curvas que aparecen son, en realidad, las curvas R-Aa
cldsicas obtenidas para tamafio infinito. La primera
observacién, de contenido tedrico, es que las dos
extensiones efectivas de fisura definidas, no son
equivalentes. La segunda, de contenido préctico, es que la
diferencia entre una y otra es, con gran probabilidad,
indetectable experimentalmente.

Esta iltima afirmacién es bastante obvia para cualquier
persona habituada a utilizar resultados experimentales de
curvas R. Consideremos, en efecto, que realizamos un
ensayo sobre probetas suficientemente grandes como para
que la aproximacién asintética sea aceptable y midamos el
CTOD, la flexibilidad y la carga, y a partir de ellas
determinemos las extensiones efectivas de fisura FF y J-
CTOD y representemos las curvas R. Con toda
probabilidad las dispersiones y errores experimentales serdn
superiores a las diferencias puestas de manifiesto en la Fig.

K, 1.0
B |

-~ FF

Dugdale _  crop

[ FF
0.5 i -~
Lineal _ , ~;op

PR

. R -a- FF
Casi-Exponencial __ , 1op

w

| 1 1
1 2
FFoo J-CTOD=
i ¥ i
ch ch
Fig. 5. Relaciones Kpy? - Aa ¢, iva Para equivalencias FF
y J-CTOD, en el limite de tamafio infinito.

0,05
al 0,0
Q
o
e
0,0 \ N
o~
' ™
ui- 0,0 Dugdale -
Lineal —
0,01 . ;
Casi-Exponencial =
1 { L | :
0 3
: a..!~CTOD«=°
|
ch

Fig. 6. Diferencias entre las extensiones efectivas FF y J-
CTOD, en funcién de AaJ-CTODe=,

Estas diferencias se han magnificado en la Fig. 6 que
representa la diferencia entre los dos tipos de extensién
efectiva de fisura frente a Ag/-CTOD= En ella se observa
que la diferencia no supera en ningin caso el 5% de la
longitud caracterfstica, unos 15 mm para hormigén
ordinario, del orden de 1 mm para cerdmica refractaria.
(Pueden estas diferencias ponerse de manifiesto
experimentalmente?

Si se tiene en cuenta que para que nos encontremos en €l
Iimite de grandes tamafios la fisura inicial tiene que ser
mucho mayor que la longitud caracterfstica, como minimo
10 veces, resulta que se tienen que medir con precisién
variaciones de longitud efectiva del 0,5% de la longitud
inicial de fisura, lo que exige precisiones de, por lo menos,
el 0,1% de la longitud inicial. Esta precisién estd fuera de
los niveles alcanzables con los métodos habituales de
medida y probablemente con cualquier método de medida
porque las fluctuaciones locales del médulo de elasticidad
~—por citar sélo una fuente de dispersién— inducen errores
un orden de magnitud por encima del nivel requerido.
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6. CONCLUSIONES 7.REFERENCIAS
De las ideas y resultados expuestos en este articulo pueden {11 Elices, M. and Planas, J. (1989), "Material Models",

extraerse las siguientes conclusiones

1.

Para una fisura cohesiva se han obtenido tres integrales
independientes del contorno que presentan interés
tedrico y practico: La disipacién aparente, la integral J y
la integral M. La primera puede determinarse
experimentalmente, la segunda puede determinarse en
forma cerrada a partir de la curva de ablandamiento y el
CTOD, y la tercera representa el trabajo total de fractura
por unidad de espesor.

Puede definirse con todo rigor la idea de una fisura
efectiva estableciendo dos ecuaciones para los dos
grados de libertad involucrados. Se han definido un
cierto ndmero de fisuras efectivas que, mientras no se
demuestre lo contrario, no son equivalentes entre 3i.

. En el limite de grandes tamafios las dnicas extensiones

efectivas diferenciables son las de campo lejano
completo y la I-CTOD. Esta ultima conduce de forma
natural al modelo de curva R-CTOD.

El método asintético desarrollado previamente por los
autores permite analizar con profundidad, precisién y
relativa sencillez el limite de grandes tamafios. Con él se
han determinado las expresiones cerradas para las
extensiones efectivas de fisura y, muy particularmente
un teorema de cota que indica que la extensién J-CTOD
es una cota inferior de la extensién FF.

Los célculos numéricos efectuados para tres curvas de
ablandamiento de interés tedrico y prictico indican que
realmente las extensiones de fisura FF y J-CTOD no
son equivalentes, pero, a su vez, establecen que su
diferencia es dificilmente detectable a nivel experimental
cuando nos encontramos en el limite de grandes
tamafios.

Como extension evidente del trabajo presentado queda
por dilucidar hasta qué punto la conclusién anterior
puede extenderse a probetas pequeiias, en las que el
tamafio de la zona cohesiva es comparable al tamaro de
la probeta.
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MEDIDA DE LA ENERGIA ESPECIFICA DE FRACTURA EN CARBURO
DE SILICIO NITRURADO
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Resumen.- Durante los Gltimos afios los modelos de fisura
cohesiva han tenido un gran auge y se han utilizado para
explicar la fractura de materiales ceré&micos, de rocas y de
hormigones. En el presente articulo se muestran los resultados
obtenidos en las medidas de energia especifica de fractura (G;) y
carga méaxima (P, ,,), para distintos tamafios de probeta de un
material cerdmico, SiC-Si;N,, traténdose de comprobar que la G;
permanece préicticamente constante, independientemente del tamafio
de la probeta en que se mida. Asi mismo se hace una revisién de
las propiedades fisicas de este material,.

Abstract.- During last years the cohesive fracture models have

113

been used successfully to explain the fracture of ceramic

materials, rocks as well as

concrete. Here, the specific

fracture energy (Gy) and the maximum load (P,,,), for different
specimen sizes of a ceramic material, SiC-Si;N,, have been
measured. Results show that G; remains practically constant,
independently of specimen dimensions. Also, a description of the

physical properties of this material,

1. INTRODUCCION

El modelo de fisura cohesiva [1, 2] es
un modelo no lineal de mecénica de frac-
tura, ampliamente utilizado para expli-
car la fractura de materiales fragiles,
como el hormigédn, cuyo comportamiento no
puede explicar la Mecénica de la Fractu-
ra Eldstico Lineal [3]. En este articulo
se trata de aplicar este modelo a un ma-
terial cerédmico, el carburo de silicio
nitrurado. Para ello se realizaron en
una primera etapa ensayos Brasilefios so-
bre siete probetas cilindricas lo que
nos permitidé conocer la resistencia a
traccién (f,,) de este material. Poste-
riormente en una segunda etapa se lleva-
ron a cabo ensayos de flexién en tres
puntos sobre vigas entalladas, para cua-
tro tamafios de probeta distintos que va-
rian en un rango de 1 a 10, de donde se
obtuvieron las curvas carga-CMOD y car-
ga—~desplazamiento, que permiten determi-
nar la energia de fractura Gp v la carga
méxima F_,.,.

is given.

Con los resultados de las medidas de G;

.Y Fr.xr se trata de ver si es aplicable

el modelo de fisura cohesiva en el cual
es necesario que Gy sea constante, es
decir que permanezca independiente del
tamafo de probeta. En caso contrario se
analiza si las diferencias son debidas
al método de ensayo o bien a que el mo-
delo no es aplicable.

En este articulo también se muestran los
resultados de otros dos pardmetros im-
portantes -la resistencia a traccién y
el médulo de Young-~ haciéndose una breve
descripcién de la microestructura del
material.

2. MATERIAL UTILIZADO

2.1. Propiedades fisicas.

El material utilizado en esta investiga=-
cién fue carburo de silicio nitrurado
(suministrado por la empresa NORTON con
referencia CN-178c) con una composicién
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tipica de 75% de carburo de silicio
(SiCc) y 23% de nitruro de silicio
(8iyN,), bastante isétropa de apariencia.
El tamafio de grano de la matriz de car-
buro de silicio es menor de 10 micras
mientras que la fase de nitruro de sili-
cio tiene un tamailo medio de grano de
0.28 mm, con una dispersidén de tamahos
que va desde 0.02 hasta los 2 mm. El ma-
terial presenta poros perfectamente ob-
serbables con unos pocos aumentos. A
partir de la determinacién de la densi-
dad aparente (2.7 g/cm®) se ha estimado
que la porosidad es del 14% aproximada-—
mente.

Este material se obtuvo a partir de sus
componentes basicos (SiC y Si;N,) por un
proceso de sinterizado, fabricédndose
planchas de 476 mm x 224 x 15 mm, donde
la direcciébn de sinterizado (la dimen~
sién menor) es la que posteriormente se
ha tomado como espesor, B, en todas las
probetas. Se pudo observar que la zona
de transicién de la superficie al inte-
rior del material segun esta direccién
es de 1.3 mm, aproximadamente.

2.2. Propiedades mecanicas.

Segtin datos facilitados por los fabri-
cantes este material tiene un médulo de
elasticidad de 200 GPa y un médulo de
rotura a flexién en tres puntos de 100
MPa a temperatura ambiente. Medidas he-
chas por 1los autores mediante ensayos
Brasilenos, segin norma ASTM-C 495, re-
flejaron que la resistencia a traccién
de este material es de 35.0 MPa con una
dispersién de #*1.5 MPa, resultado que
estd en consonancia con el dado por el
fabricante ya que el médulo de rotura a
flexidbn suele ser unas 2.5 el valor de
la resistencia a traccién obtenida me-
diante el ensayo brasilefio.

TABLA 1, Propiedades del carburo de si-

Médulo de Young (E)
Resistencia a traccién (£}

200 GPa

Densidad 2.7 g/cm?
Tamafio de grano SiC < 10 micras
Tamafio medio de grano Si;N, 0.28 mm
Composicién tipica 75% SicC
23% SijN,
Porosidad 14%

En cuanto al valor del médulo de Young
se comprobd su valor a partir de la zona
lineal de las curvas carga-CMOD en ensa-
yos de flexidén en tres puntos segun la
fébrmula de Tada [4].

2.3. Brobetas de traccidén indirecta.

Para los ensayos brasilefios se utiliza-
ron 7 probetas cilindricas obtenidas
usando sendas brocas huecas diamantadas
de diametros 50, 30 mm respectivamente y
con un espesor de unos 15 mm. Todas

35 MPa {5 up

ellas debieron ser rectificadas poste-
riormente usando una punta de diamante
ya que su superficie lateral no se obte-
nia uniforme, como se indica en la Fig.
1, debido a la gran dureza de este mate-
rial y a la ligera excentricidad de las
brocas respecto a su eje de giro.

Seccidbn despues del corte

I g8

f 1 50 15

B 11 30 15
{(mm)

Seccidn rectificada

Fig. 1.~ Perfil de las probetas usadas
en los ensayos brasilefios de
medida de resistencia a trac-

cidén. 9‘5\7-/.{ 6-4?5
2.4. Probetas de flexidén en tres puntos.

Las probetas utilizadas para la medida
de Gy Y F,.x fueron vigas entalladas de
idénticas proporciones pero de cuatro
tamafios distintos seguin se puede ver en
la Fig. 2, donde la relacién de propor-
ciones es la siguiente:

D
5D

Q=
O b
NS Rw)

siendo su espesor B constante para todos
los tamafios e igual a 15 mm aproximada-—
mente. :

Todas las probetas se cortaron con su
canto D paralelo a una misma direccién
para evitar variaciones surgidas en los
resultados debidas a la posible aniso-
tropia del material.

Para el mecanizado de las probetas se
partié de siete planchas de 476 mm x 224
mm x 15 mm de las cuales mediante corte
con una sierra de disco diamantado de 2
mm de espesor se extrajeron las vigas.
La entalla se realizdé en una fresadora
en la que se colocd un disco diamantado
de 1 mm de espesor de forma que el espe-
sor medio de la entalla es de 1.15 mm.
Todas las operaciones de corte se reali-
zaron con refrigeracidén mediante un cau-
dal de agua.

Adicionalmente se prolongd la entalla en
dos probetas, una de tamafo III y otra
de tamafio IV, con una sierra horizontal
de hilo diamantado de diadmetro 0.254 mm,
hasta una longitud total de entalla de
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0.50 D, de forma que en estas probetas _ e PrPrLc V’S 5
el espesor en el fondo de la entalla era E = S D2 D (2)

de 0.29 mm. Con esto se tratdé de compro-
bar la influencia del espesor en el fon-
do de la entalla sobre Gp ¥ Fpa,-

'
Amm.
Ak:‘lv dia ned”

53.,“»‘ CL D

/
[t

_"—“‘.l“‘—
rFyz F/2
L b B—"r‘
- 1

D L | C B

i 100 400 450.0 45.00 15

il 25 100 112.5 11.25 15

11 15 60 675 6.75 15

v 10 40 45.0 4.50 15

{mm)
Fig. 2.~ Probetas entalladas en diversos
tamafios con idénticas propor-

ciones.

Para absorber la posible falta de para-
lelismo en las lineas de apoyo se dotd
al sistema de carga de apoyos con rotula
de rodillos, como puede apreciarse en la
Fig. 3.

2.5. Fbérmulas utilizadas.

Las expresiones utilizadas para el
cadlculo de la resistencia a traccién
fue,

2 F
= ee—rEE (1)

£
ts nB @

mientras que para el cadlculo de el médu-

lo de Young a partir de la curva carga-
CMOD se utilizé la férmula de Tada (4],

ANTARAAARANAR RN

0.66
(1-(c/b))?

8 = CMOD

Para la medida de Gy se implementd un
programa de integracién basado en el mé-
todo Simpson, que nos permitia conocer
la energia especifica de fractura a par-
tir de los datos de la curva carga-des-
plazamiento. G; es el &rea bajo la curva
dividida por el &rea del ligamento (Fig.
6).

3. METODO EXPERIMENTAL

La madquina utilizada para realizar todos
los ensayos fue una madquina universal de
ensayos Instron modelo 8501 en la cual
se instaldé una célula de carga Instron
2518-108 de 5 kN para los ensayos de
flexién, mientras que para los ensayos
brasilefios se utilizé otra de 100 kN,
con referencia Instron 2518-111.

3.1. Ensayos Brasilefios.

Los ensayos se realizaron segin la norma
ASTM-C 495, siendo el control del ensayo
en POSICION para cuatro de las probetas,
con una velocidad de 1 mm/(minm), y en
CARGA para otras tres, con una velocidad
de carga de 60 kN/(minm), tardédndose en
alcanzar la carga maxima unos 14 minutos
en ambos casos.

Seis de las probetas se ensayaron con
una direccidén preferente paralela a la
direccién de aplicacién de la carga, de
forma que el plano de fractura en estas
probetas coincide con el plano de frac-
tura de las probetas de flexidén en tres
puntos. Ademds otra probeta fue ensayada

AU

CELULA DE CARGA ——g—
EXTENSOMETROS DE

DEFLEXION

RODILLO DE
PRESION

PROBETA

EXTENSOMETRO CMOD

RODILLOS DE
APOYO

RODILLOS ROTULA

ANEERRRRRNRRRR NN

Fig. 3.~ Dispositivo del ensayo de flexidn.
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con la direccién de referencia perpen-
dicular a la direccién de aplicacién de
la carga para comprobar la anisotropia
del material.

3.2. Ensayvo de flexidn en tres puntos.

Con los ensayos de flexidén se pretende
determinar las curvas carga-CMOD y car-
ga~desplazamiento (de las cuales se ob-
tendréd la energia especifica de fractura
y el médulo de Young) y la carga maxima.

E1l CMOD fue medido con un extensdmetro
Instron 2620-602 con un intervalo de
apertura de *2.5 mm. Asi mismo se cons-—
truyeron unos prolongadores para el ex-
tensdémetro, de forma que se pudiese mo-
dificar su base de medida (25, 6.25,
3.75 y 2.50 mm) proporcionalmente al ta-
mano de probeta.

La proporcionalidad geométrica de las
probetas se extendidé en lo posible al
sistema de carga mediante el uso de ro-
dillos de carga de didmetros variables,
aunque no estrictamente porporcionales
(40, 10, 6 v 5 mm de didmetro).

El desplazamiento se midié con dos ex-
tensémetros localizados a ambos lados de
la probeta que median el desplazamiento
relativo de los puntos laterales de car-
ga de la cabeza superior y la linea de
la superficie inferior sobre la que apo-
van los rodillos de transmisién de car-
ga. La resolucidén de los extensdmetros
era del orden de 1 Um y su intervalo de
medida superior a los 2 mm.

En
de

este ensayo se colocaron sendas gomas
sujeccién a ambos lados de la entalla
de la probeta de tamafo I para compensar
el efecto del peso de la misma sobre la
zona de fractura, y asi evitar el avance
de la grieta debido al propio peso de la
probeta. .

El tipo de control utilizado fue en CMOD
(ya que el control en POSICION no era

ficientemente rdpida de la maquina, ori-
gindndose un "snap-back"). En todos los
ensayos la velocidad de CMOD/canto, D,
de la probeta, fue de 7-10"% mm/ (minm).
Con esta condicién la carga méxima se
alcanzaba 30 y 60 s después de comenzar
el ensayo.

4. RESULTADOS Y COMENTARIOS

Los resultados que se obtuvieron de los
ensayos Brasilefios aparecen reflejados
en la Tabla 2; el valor medio de la re-
sistencia a traccién indirecta (f.,) es
de 35.0%1.5 MPa. Noétese que la probeta
1.3-I fue ensayada con la direccién de
referencia perpendicular a como fue he-
cho en el resto, no apareciendo ninguna
variacién significativa en el valor de
fes-
TABLA 2. Resultados de los ensavos Bra-

silefios.,

Probeta Control £, (MPa)
1.1-1 CARGA 36.1
1.2~1 POSICION 35.7
1.3-1I% CARGA 34.3
1.4-1I POSICION 33.6
1.1-I1 CARGA 37.0
1.2-11 POSICION 35.4
1.5-I1 POSICION 32.7

Los resultados de flexidn en tres puntos
pueden verse reflejados en la Tabla 3.
Como puede apreciarse estos ensayos no
fueron tan exitosos como seria de desear
y en los marcados con (*) no se pudo me-
dir la energia especifica de fractura ya
que el ensayo no fue estable después de
alcanzar la carga maxima, pues la maqui-
na de ensayos no respondié con suficien-
te rapidez en el proceso de descarga de
la probeta, lo que origindé un "snap-

estable y no permitia una respuesta su- back" en la curva carga-desplazamiento,
PISTON
HIDRAULICO
CARGA -
u
SENSOR
DESPLAZAMIENTO SISTEMA AUT. | pesp
el ADQUISICION  |pssiimend®  ORDENADOR
CONTROL DE DATOS
CcMOD r
-
= N PROBETA o5
EXT. CMOD
cMOD

Fig. 4.- Esquema de bloques de la lectura de datos.
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Fig. 5, en vez de una curva continua,
Fig. 6. Esto falsea el resultado de la
determinacién de G, que aparece en este
caso entre paréntesis en la Tabla 3. Los
resultados de carga méxima son, sin em-
bargo, validos.

Las probetas sefialadas con (!) en la Ta-
bla 3, son aquéllas que se entallaron
adicionalmente con un hilo diamantado
tal y como se explicdé en el apartado
2.4.

lo hace segun una ley entre lineal y
raiz cuadrada. También es interesante
sefialar que la carga maxima en aquellas
probetas entalladas adicionalmente con
hilo diamantado (!) la carga maxima se
reduce significativamente, en mas de un
20%, mientras que la energia especifica
de fractura no parece cambiar. Asi mismo
la variacidén de la Gy con el tamafio de
probeta, a falta de conocer méas valores
que nos permitan dar una dispersién de
resultados para cada tamafio, no tiene
una tendencia clara a variar con el ta-
maiilo de la probeta.

De todo 1lo expuesto anteriormente se
pueden sacar las siguientes conclusio-
T ———————————.

nes:

- La energia especifica de fractura pa-
rece ser independiente del tamafio de
probeta, tal y como propone el modelo
de fisura cohesiva.

- La carga méxima aumenta con el tamaiio
de probeta segin una ley que esté en-
tre la proporcionalidad directa y la
rafz cuadrada.

- La anchura del fondo de entalla parece
reducir sustancialmente la carga maxi-
-ma, pero deja invariable la energia
especifica de fractura. Esto precisa-
ria de un anélisis mads detallado en

que
dio
lla

se separe el efecto del menor ra-
de curvatura en el fondo de enta-
de la mayor profundidad de la mis-

2500
PROBETA 3i-1
2000
z
3 1500
E{ B QMHP.EHCV’ \\U
"
U (bmfvfdzfah
1000}
500}
1 ] i
0 (Al 02 03 04 05
DESPLAZ AMIENTO , (mm)
Fig. 5.- Curva carga-desplazamiento en
que se muestra la falta de res-
puesta de la maquina después de
alcanzar la carga maxima.
TABLA 3. Resultados de Jlos ensavos de
xi n
PROBETA D Frax Gy E
(mm) (N) (N/m) (GPa)
~il0 v {60
2.1-I%* 100 2121
2.2-1% 100 2248
3.1-I* 100 2180 (128)
1.1-IT* 25 647 (130)
1.4-11% 25 835 (91) 170
1.3-I1%* 25 776 141 154
3.1-III* 15 697
3.2~-I1I%* 15 697
2.1-I1 15 542 124 163
1.2»-:8 10 292 114 161
1.3~I 10 267 (106) 164
1.4-1IV 10 397 108 162
1.5~1IV 10 396 134

"160

De los resultados de carga méxima puede
verse que ésta no aumenta proporcional-
mente con el tamafio de probeta sino que

@ outalla do 03wm=

ma.

- Estos ensayos preliminares parecen in-—
dicar que el modelo de fisura cohesiva
puede aplicarse a este tipo de cerami-
cas para predecir un comportamiento
mecdnico hasta la rotura. A partir de

500
) PROBETA 3.2-1V
400}
z
& 3o0f
4
3 A
© ﬁrf grack
kel )
200+ 4 40D W"f&.
I opy F
j;)/,[aa?W
100
R 4 ) { 1
0 004 008 012 016 020 024 028
DESPLAZAMIENTO , {mm)
Fig. 6.- Curva carga-desplazamiento ti-
pica, donde Gy = G'p/édrea del

ligamento.
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los valores de E, Gy, y f,, se espera
poder reproducir numéricamente las
curvas carga-desplazamiento (P-u) vy
carga—CMOD.
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Si A,
RESISTENCIA Y TENACIDAD DE NITRURC DE SILICIO SINTERIZADO CON ADICIONES DE ITRIA,
MAGNESTA Y ALUMINA.

Ordéfiez S., Rodriguez J.M.; Castro F. y Gil J.

CEIT (Centro de Estudios e Investigaciones Técnicas de Guipizcoa),
Apartado 1.555
20080 - SAN SEBASTIAN

Resumen. - Se presentan las propiedades mecdnicas (médulo eldstico, dureza, tensién
de rotura y tenacidad) de dos composiciones de nitruro de silicio sinterizado
(sinter-HIP) con adiciones de itria-magnesia o itria-aldmina. En ambos casos, trans-
formando la distribucioén superficial de didmetro de poros observada en probabilidad
de tensiones de fallo (haciendo uso de la tenacidad medida mediante indentacién), se
obtiene un acuerdo aceptable con la distribucién de tensiones de rotura medida.

Abstract.- The mechanical properties of two silicon nitride ceramics produced by
sinter-HIP with additions of 6%Y,0, - 4% Mg0 and 6% Y,0, - 4% Al,0, have been
measured at room temperature (elastic modulus, hardness, rupture strength and tough-
ness by indentation). For both compositions, the frequency distribution of rupture
strengths is explained by failure from surface pores. The failure probability
deduced from the measured pore size distributions, using the measured indentation
toghness and assuming a weakest-link failure process, agrees well with the observed
rupture strength distributions.

En esta comunicacién se presentan las
propiedades mecdnicas de dos composiciones
seleccionadas de nitruro de silicio (6% Y,0,
- 4% MgO, 6% Y, 0, - 4% Al,0,) obtenidas por
"sinter-HIP",

1. INTRODUCCION

La consolidacién de nitruro de silicio a
temperaturas o presiones técnicamente inte-
resantes es, en general, sdélo posible
mediante la inclusién de aditivos formadores
de una pequefia fraccidén volumétrica de fase
liquida durante el sinterizado. En un 2. MATERIAL Y TECNICAS EXPERIMENTALES
programa de investigacién dirigido a
establecer rutas industriales de fabricacién
de nitruro de silicio para aplicaciones

2.1 Material

estructurales y de herramientas de desgaste,
se han ensayado adiciones de Y,0,, MgO y
Al,0,. Con varias composiciones y técnicas
de "sinter-HIP" (1750°C y 100 MPa) se han
alcanzado densidades que igualan o superan
el 98% de la tedérica. La estructura estd
constituida por granos alargados de Si N, (1
pum de didmetro y relacidn longitud/didmetro
aprox. 7) ligados por una matriz inter-
granular que contiene los aditivos mds Si0,.

Los materiales se prepararon por sinterizado
de polvos de nitruro de silicioc comerciales
(Kemanord, Suecia) de 12 ng“1 de superficie
especifica (BET) y cuya composicidn es (en
peso):

0,4% Si libre, 0,08% Fe, 0,04% Al, 0,01% Ca,
0,05% C, 1,5% 0

excluido eleiaN4 (del cual, 91% a-SiaNA)‘
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Los aditivos fueron Y,0, de 99,9% de pureza,
A1,0, (99% de pureza) y MgO (99,96% puro).

Las mezclas se realizaron en trommel de
polietileno con bolas de nitruro de silicio
(48 h). Los polvos mezclados se compactaron
uniaxialmente a 100 MPa, resultando
densidades en verde de 52 a 54% de 1la

densidad teérica.

La consolidacién se efectué por "sinter-
HIP", wutilizando un crisol de grafito y
atmésfera de Ar. Las muestras se protegieron
mediante una mezcla de polvo de SiN, y BN a
partes iguales. El sinterizado se realizé a
1750°C (calentamiento a 20°C min™!) en tres
fases: 45 min a 0,5 MPa, elevacion de 1la
presién hasta 100 MPa durante 30 min vy
mantenimiento a esa presidén durante 15 min,
seguido de enfriamiento lento ¥y

depresurizacién a 400°C.

La microestructura de los materiales
sinterizados consiste en cristales alargados
de R-Si;N, de seccidén aproximadamente
hexagonal, didmetro equivalente de aprox. 1
pum y longitud 7 pm, ligados por una matriz
cristalina constituida por los aditives y
una fase intergranular amorfa que ademds

contiene S5i0,.

Detalles de los procesos que ocurren durante
el sinterizado de estos materiales y de las
microestructuras resultantes han sido ya ob-

jeto de otras publicaciones [1, 2].

La densidad media de ambos materiales ob-
tenidos con el proceso descrito fue 97,6% de
la tedrica para el material con magnesia
(coeficiente de wvariacidén, CV=0,0045) vy
97,7% (CV=0,0052) wpara el material con
alimina. Es decir, una densidad muy uniforme

y una porosidad relativamente baja.

2.2 Ensavos mecénicos

2.2.1 Dureza v tenacidad por indentacién

La dureza de los dos materiales estudiados
se ha medido por indentacién Vickers con
carga de 5 Kgf, sobre superficies pulidas
con alumina de lum (tras pulido previo con
disco diamantado). Se utilizaron para este
fin los fragmentos de 1las probetas de

flexién (ver siguiente apartado). Se

realizaron dos o tres indentaciones por
muestra, es decir, mds de 30 medidas equi-

valentes por cada material.

Las impresiones Vickers generaron grietas

semicirculares perpendiculares a la super-

ficie y coincidentes con la orientacidén de
las diagonales de la huella. De la medida de
estas huellas se dedujo la tenacidad de in-
dentacidén, K

c» 48 partir de la expresién

semiempirica [3]:

K, = 0,016 (E/H,)'?(P/a)%/? (1)

siendo P la carga utilizada (5 Kgf), a el
radio de la grieta, E el médulo de Young y
H, la dureza Vickers. Con los valores del
médule de Young y de dureza medidos, los
resultados son similares a los que se ob-
tienen de 1la correlacién empirica entre
medidas de K; por métodos contrastados de
Mecdnica de la Fractura y pardmetros de in-

dentacioén de nitruro de silicio [4]:
- 3/2
K, = 0,073 (P/a"'%) (2)
o de otras expresiones mds recientes [5]
(véase [6] para una revisidén muy completa

sobre la medida de la tenacidad por métodos

de indentacidn).

2.2.2 Médulo eldstico y tensidén de rotura

El méduleo eldstico y la resistencia a la
rotura se han medido mediante un ensayo de
flexién con cuatro apoyos de acuerdo con la
norma US MIL-STD-1942 (MR), 1983, utilizando

probetas prismdticas de 3x4x45 mm, con 20 mm
de longitud entre apoyos centrales y 40

entre laterales.

Los ensayos se realizaron con una velocidad

de desplazamiento de 0,05 mm min™t

y su
duracién (flecha aprox: 0,2 mm) fue de 4
min. La flecha se midié con un transductor
de alta sensibilidad y ello permitié
determinar el moédulo eldstico, E, de 1las
muestras. Como tensidén de rotura, og, Se ha
consignado la tensidén mdxima de traccién,
correspondiente a los 80 mm®’ de superficie
entre las posiciones de 1los 2 apoyos
centrales, en la cara opuesta a la de con-

tacto.

Las probetas se prepararon presinterizando
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prismas ~'sobredimensionados ‘' (calentamiento a
16502C, 60% de densidad) que se mecanizaron
a ‘dimensiones préximas a las finales (salvo
contraccién), 7y, tras el sinterizado final,
necesitaron sélo la fase de acabado por
pulido descrita ‘en ‘el ‘apartado - anterior.
Esta técnica permite preparar econdémicamente
las ‘probetas y eliminar de las mismas ‘las
tensiones y defectos residuales asociados al

mecanizado.

Se ensayaron 13 probetas por cada material a
temperatura ambiente 'y un numerc menor a
500°C (8 y 7 ensayos para, respectivamente,
los materiales con magnesia y alumina). Los
ensayos se efectuaron  en  aire y en las

mismas = condiciones ~‘que - los ensayos - a

temperatura ambiente.

3. RESULTADOS

3.1 Ensayos mecénicos

Los 'resultados medios de  los ensayos se
resumen en la Tabla 1. Los niveles de dureza
y resistencia son muy similares para los dos
materiales y la tenacidad es claramente “su-
perior para el que contiene magnesia, en
consonancia . con ' resultados de ' la
bibliografia 'y con la mayor plasticidad de

la magnesia frente a la alumina.

Tabla 1

Resultados medios de dureza, tenacidad (por

indentacion) . méduleo de Young v resistencia

a la rotura (entre paréntesis: coeficiente

de variacién).

5i3~4'6%Y203‘4%M90 Si3N4'6%Y203‘4%Al203

T(20) 20 500 20 500
HV(5Kgf) |1454(4,2%) bt 1432(1,6%) A
Ko(MPa/m) 16,90(4,8%) i 5,18(2,25%) -

E(MPa) [270,2(6,2%)|267,9(4,2%) |259,8(3,2%)| 262(1,3%)

og(MPa) |559,5(8,5%)| 555(7,1%) | 546(12,1%)| 540(13,5%)

s LC. 95X para el ajuste
15 ——— Y=0.135E+02+X+~ 862E+02

05

-15

In in [1/(1~Ps)]

-35

60 T 5.2 6.3
In tensidn (MPa) (G flexion 4p.)

6.4 8.5
Fig. 1 Diagrama de Weibull de la resisten-
cia a la rotura del nitruro de
silicio con 6%Y,0,-4%Mg0 (m=13,5,
e
0,=593 MPa).

=== 1C. 85% pora el ajuste
s T Y=0.95BE +01eX-+—~509E+02

In tn [17(1-Ps)]

50 51 8.2 6.3 6.4 85
In tension (MPa) (G flexion 4p.)

Fig. 2 'Id. Fig. '1l, ~para el mnitruro de
silicio ‘con 6%Y,0,-4%A1,0; (m=9,58,
0g=576,5 MPa).

Ni el médulo elédstico ni la resistencia a la
rotura varian al pasar de temperatura -am-
biente a 5002C. Finalmente, es claro que con
ambas composiciones y el proceso de sinter-
HIP descrito se han conseguido niveles de

resistencia y tenacidad muy aceptables.

La distribucién de valores de resistencia a
la rotura de ambos materiales admite acep-
tablemente un ajuste mediante una funcién de
Weibull de dos ‘pardmetros. Las ‘figs. 1.y 2
muestran los correspondientes diagramas de
Weibull. La wvariabilidad del material con
Al1,0; (m=9,58) es mayor que la del material
con MgO0 (m=13,5). La variabilidad a 500¢C

puede considerarse idéntica a la observada a

temperatura ambiente.



122 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA VOL.7 -~ (1990)

3.2 Observaciones fractograficas

Las probetas de flexién rotas de ambos
materiales se examinaron mediante el micros-
copio electrénico de barrido (SEM). En el
caso de la ceramica con MgO, se detectaron
en varios casos los origenes del fallo, que
coincidia con un poro superficial entre 50 y
100pum de profundidad. Las figs. 3 vy 4
muestran dos ejemplos de ellos. La super-
ficie de 1los poros, que contrasta con el
resto de la superficie de rotura

(mayoritariamente transgranular) denota que

se trata de poros de sinterizado. En las

cerdmicas con Al,0;, aunque también se
detectaron varios origenes superficiales de
fractura delatados por el caracteristico
aspecto radial de marcas sobre la superficie
de rotura, no se pudo asociar ningin defecto

a ese origen.

Suponiendo que las probetas fallan por los

defectos superficiales observados, es

posible comprobar si el tamafio de esos poros

Fig. 3 Ejemplo de origen de rotura en una justifica la resistencia medida teniendo en
probeta de flexién del SiN,-6%Y,0,- cuenta la tenacidad del material deducida de

4%Mg0, asociado a un poro localizado las pgrietas de indentacién. Asimilando 1los

en la superficie de la probeta. poros a grietas superficiales semicirculares
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de idéntica profundidad:

K;. = o/ma (3)

Con K;, igual a K_,, la tenacidad medida por
indentacién (6,90 MPa/m) y una constante de
proporcionalidad en (3) igual a 0,71 [7], la
resistencia media a la rotura de este
material se justifica por fallo provocado
por poros de 96um de tamaho medio, en
razonable acuerdo con el tamafno de los
asociados a los origenes de rotura obser-
vados. Este acuerdo aconsejé realizar un

estudio cuantitativo de 1la poblacidén de

poros presente en los dos materiales en

estudio.

3.3 Distribucién de tamafios de poros y su

relacién con la probabilidad de fallo

La medida de 1la frecuencia de tamafios de
poros en las secciones pulidas de las
probetas de 1los ensayos de flexién se
realizé en el microscopio éptico, utilizando
una combinacién de campo claro/campo oscuro
para cerciorarse de la realidad de los poros
encontrados. Se examinaron 2,6 mm?
ficie del SizN,-Y,0,-MgO y 10,4 mm? del Si,N,-
Y,0;-41,0,. Los histogramas de frecuencias de

de super-

poros de didmetro mayor que 30um se muestran

en las figs. 5 y 6.

Frecuerea (%)

Ex

X o W 0 o

Temanolum)

Fig. 5 Histograma de frecuencias de tamafios
de poros en la superficie del
nitruro de silicio sinterizado con
6%Y,0,-4%Mg0. La densidad superfi-
cial de poros de didmetro mayor que
30pm es N,=40.5 mm™2.

Frecuencia (%)
4
ICEE N
)
S1E
504
“0L 5
M a2
30 a2
22
204 378
133
b et
10 {58
35 |1
FENEE
ob L 1 1 pafliail

30 40 0 8D 70 80 Tamaho (um)

Fig. 6 1Id. Fig. 5, material con 6%Y,0;-
4%A1,0;. La densidad superficial de
poros de tamafio mayor que 30um es
N,=5,4 mm?.

Con wuna hipétesis de tipo "eslabdén mds
débil" (weakest 1link), suponiendo que el
fallo ocurre por el poro mds grande sobre la
superficie "activa", S, de los ensayos de
flexién con cuatro apoyos (la superficie
sometida a traccién maxima), la probabilidad
de fallo en el ensayo MIL puede calcularse

como,
$(0) = l-exp[-NaS[1-F(t)]] (&)

en donde F(t) es la frecuencia acumulada de
poros de tamafio tz(KR/a)z/ﬂ, de acuerdo con
la ec. (3). Suponiendo a=t/2, las
probabilidades de fallo se han calculado a
partir de los histogramas de las figs. 5 y

6. Los resultados se han representado en las
figs. 7 y 8 en forma de diagramas de Weibull
para compararlos con 1la probabilidad de
fallo calculada a partir de las medidas ex-

perimentales de resistencia, figs. 3 y 4.

En el caso del SizN,-6%Y,0;-4%Mg0, 1la
probabilidad de fallo que se predice a
partir de la densidad superficial de poros
no se ajusta completamente a wuna dis-
tribucién de Weibull de dos parametros, pero
la probabilidad de falle por los pros de
mayor tamano, t>90pm, tiende hacia una recta
de pendiente coincidente con la experimental
(m calculado entre 11,5 y 14,8 frente al ex-

perimental, m=13,5). En términos de tensidn
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(abscisa), el decalaje es de sélo un 20% por
defecto, perfectamente excusable dadas las
varias simplificaciones groseras con las que
se estd trabajando (forma y naturaleza de
los poros y baja precisién tanto de los
pardmetros de la funcidén de Weibull de la
resistencia como de la funcién de dis-
tribucién de los poros, que exigirian un

numero de medidas mayor).

-~ Y=0148E +02+X+—.91BE+02
——— Y=0.135E-+02+X+~ BBOE402
Y=0,N5€+02sX+~.638E+02
weenes Ym0, 3B3E + 01w X4+~ 179E4+02
———- Spline cibice, rho =50E~02

85

7.5

6.5

In fNoS[i-F()]

55

Weibull experimental (6} )
£ t>90 um
A <80 um

4.5

70
In tension (MPa)

Fig. 7 SisN,-Y,0,-Mg0. Probabilidad de fallo
(ensayo de flexidén) por poros super-
ficiales asimilados a grietas super-
ficiales semicirculares (hipétesis
de "weakest link") calculada a par-
tir del histograma de la Fig. 5. A
trazo continuo, probabilidad de

fallo experimental.

— Y=0.95BE4 01 X+~.609E +02

§ T Y=0.96BE+01s X+~ B26£4+02

In Na.S[-F(t)}

S/ Weibull experimental (67 )
y Vi & BO um >t> 30 um

65 7.0
In tension (MPa)

Fig. 8 1Id. Fig. 7, para SisN,-Y,0,-A1,0,,
calculada a partir del histograma de
la Fig. 6.

En términos de fiabilidad, 1la rama de 1la
prediccidén de probabilidad de fallo corres-
pondiente a los poros con t<90um, que se
desvia hacia m=3,6 con una transicién
bastante brusca, supone que las predicciones
de probabilidad de fallo por extrapolacién
de las medidas de flexién a tensiones muy
altas o zonas cargadas de muy pequefic tamafio

(5=<0,5 mm?) serian conservadoras.

En el caso del SisN,-Y,04-A1,0,, fig. 8, 1la
probabilidad de fallo calculada a partir de
la distribucién de tamafios de intersecciones
de poros con la superficie reproduce la
probabilidad de fallo medida con una dis-

crepancia en tensiones de sélo 13%.

4. COMENTARIO

La fractura de las cerdmicas técnicas se
origina muy frecuentemente en poros, que
pueden ser efectivos individualmente o
agrupados, por lo que la modelizacién del
fallo a partir de poros es abundante en la
bibliografia (ver ref. [8] para una somera
revision). La modelizacidén més sencilla es
la utilizada aqui, asimilando el poro a una
grieta semicircular o semieliptica de di&a-
metro igual al del poro mds un semitamafio o
tamatio de grano (mayoracién que aqui es ir-
relevante, dado el wvalor de ese tamafio
frente al de los poros activos). Para los
dos materiales descritos, esta modelizacidén
permite reproducir aceptablemente la dis-
persién de tensiones de rotura observada ex-
perimentalmente. Una modelizacidén més
sofisticada -basada, por ejemplo, en la
propagacion inestable de grietas de tamafio
de un grano de Si;N, desde la superficie del
poro [8-10]- conduciria a la prediccién de
una dispersidén de valores de resistencia a
la rotura mucho menor que 1la observada
(médulo de Weibull mucho mayor). Aunque es
necesaria una verificacién mejorando 1la
precisién de las distribuciones de tamafos
observadas y midiendo la distribucidn de
frecuencias de rotura con otros ensayos dis-
tintos del wutilizado, de este trabajo se
concluye que, en los dos materiales desarro-
llados, la porosidad de gran tamafio
originaria del sinterizado es la responsable
del nivel de resistencia observado y de su

dispersidn.
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5.

CONCLUSIONES

Se han desarrollado por consolidacién
mediante sinter-HIP dos composiciones de
niveles de

nitruro de silicio con

aceptables

resistencia y tenacidad muy

para uso estructural.

El nivel de la resistencia a la rotura y

su dispersién estdn determinados, en ambos

materiales, por la fraccién de poros de

sinterizado de gran tamatio (>30um).

En el ensayo de flexién con cuatro apoyos,
el fallo se origina en los poros que in-
tersectan la superficie. Su efecto puede
al de

semicirculares de

asimilarse grietas superficiales

idéntico tamafio. La
probabilidad de fallo es compatible con

una hipdétesis tipo "weakest link".
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CONFIGURACION DE FISURAS EN Y-PSZ

Martinez Fernéndez 7., Jiménez Melendo M., Dominguez Rodriguez A.,
Mérgquez Delgado R.

Departamento de Fisica de la Materia Condensada
Facultad de Fisica {Universidad de Sevilla)
Apdo. 1065 41080-SEVILLA

Resumen— La microdureza Vickers de monocristales de 4.5 mel % de Y-PSZ ha
side estudiada hasta temperaturas de 1000°C. Se wutilizaron dos clases de
mue
(envejecide) a 1600°C durante 15C horas. Las particulas tetragonzl
desarrollan en toda laz muestra, alcanzan tamafios de hasta 1 um durante el
recocido y no se transforman en monoclinico durante el enfriamiento debido a

stras: brutas de fabricacidn y sometidas a un tratamiento de recocide

que la temperatura de transformacidn (Ms) es inferior a la temperatura
ambiente.

Las indentaciones sobre planos (100) en muestras brutas de fabricacién
vienen acompafiadas por fisuras parz temperaturas < 60C°C. Por encima de estas

of
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ctivacidn de dislocacicnes se hace muy i tant

el comportamiento mecénico del material. La
muestras recocidas debido a la transformacidn tenaz.

Pnon

orm to monocrinic by cocling  becau

lanes in as-received samples is acceom
e this temperature the activat
ling the mechanical behavior.
es due to transformation toughening.

produciendo wuna  compresion  sobre las

superficies de fisura,

sabido, materiales ceramicos propagacion. Este aumento

zleaciones de  ZrOz  estan sido ampliamente estudiade
una gran importancia en la parciaimente  estabilizadas
en  apiicaciones tales como (Mg-PSZ) y con Cal (

e oxigenc debidc a su  buena estableciéndose el trat
conductividad electrclitica,etc, perc sobre envejecimiento adecuado para
todc por sus caracteristicas de proteccidn y las particulas tetragonales
alta dureza, debido a la transformacidn tenaz para su transformacidén tenaz
que experimenta por el cambio de la fase tensziones alrededor de la punt
tetragonal a monoclinica de las particulas de Este tamafio dptimo resulta
Zr0. (transformacién martensitica), critico, ya gue si
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.

tetragonales sobrepasan el mismo
(aproximadamente 100 nm en - Mg-PSZ), se
transforman durante el enfriamiento y el
material pierde su tenacidad. Esta limitacién
ha supuesto que la zirconia ' mas estudiada
hasta ahora (Mg-PSZ) no pueda ser utilizada
en aplicaciones a altas = temperaturas 'y con
ciclos térmicos.

En este aspecto el Zr02 - parcialmente
estabilizado con Y20z - (Y-PSZ) 'se presenta
como una aleacidén - con - futuro, (buenas
propiedades mecénicas a altas temperaturas
[4-7] y posibilidades de ciclaje térmico),
debido a la estabilidad de ‘las particulas
tetragonales que pueden alcanzar tamafios de
algunas micras sin que 'se transformen en
monoclinicas durante el enfriamiento.

Como es sabido la microdureza es una de las
mejores técnicas para el ~estudio de muchos
aspectos del comportamiento mecédnico de un
sé¢lido, debido, aparte de la informacién gque
suministra, a varias razones, entre las que

s

podemcs destacar la no destructividad de
ensayc y la poca cantidad de material
necesario para obtener informaciodn.

Estas ventajas, nos han llevade a lz
realizacién de un estudioc de microdureza
Vickers en monocristales de Zr0z dopados con
4.5 mol% de Y:0u para temperaturas de hasta
1000 “C, del gue damos cuenta a continuacidn
y que queda enmarcado dentrc de un proyecto
mads amplio, asociadc a ese interés gque
presenta el conocimientc de las propiedades
mecanicas del sistema Y-PSZ.

II- METODC EXPERIMENTAL

(o]

Los monocristales utilizados se han crecid
por la técnica de 'skull melting”. Las
muestras orientadas por el método Laue de
difraccidn de rayos- ¥ segun los planos {100}
v {111}, se cortaron en una sierra de disco
adiamantadc con dimensiones aproximadas de
10x5%3 mm y se pulieron con pasta adiamantada
hasta 1 um.

Se han wutilizado dos clases de muestras
diferentes: a) brutas de fabricacidn
{as-received), y b)muestras que se sometieron
a un tratamiento de envejecimiento de 150 hr

Crack As-received @ 1200w
tongh Ptase o0) ¥ soe 9
(-] Bisg. . Lot 1)
120
10 !
\
e \
(1] \ ’\
\\
40
\
2o \
y
\

100 z00 200 400 so0 sos 1 ()

Figura ~1- . Representacién de 1z
longitud de fractura frente a2 la temperaturs
para 500 y 1000 g. en el plano {100}.

a 1600 ©C, lo que produce una alteracion en
la microestructura del matsrial (apartadc
v-C ).

El estudio de fractura se ha realizado
mediante indentaciones Vickers usando un
microindentor de alta temperatura (Nikon Inc.
Tokyo, Japén). Debido a las especificaciones
propias del micrcindentor las muestras se

ur

[o N
v

montaron en blogues de aluminz de mw

m

grosor y se pegaron con cemento de aluminz
alta temperatura (AREMCO  Procducts, Inc.
Ossining, Nueva York). Las indentaciones s=
hicieron desde la temperaturz ambiente hasts
1000 “C, con intervalos de 100 °C, el tiempo

de indentacién fue de 15 s, las cargas
utilizadas de 500 y 1000 g, y todos los
ensayos se realizaron en vacic (10 ~° Pa).

Las longitudes de la diagonal de la

indentacién y de la fisura fueron medidas
in-situ mediante un  microscopio dptice
adaptado al microindentor.

Para la observacidn mediante microscopia
electrénica de transmisidn de la zona cercana
a la indentacién, se han cortado laminas
circulares de 1 mm de espesor, y, una vez
pulidas con pasta adiamantada hasta 1lum, se
han realizadc indentaciones sobre una de s
caras formando una matriz de unas 10
indentaciones. Se han adelgazade con 1
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Figura 2- Microindentaciones sobre el plano {100} y con la diagonal del
indentor en la direccién <110> a 400 °C. A) material as-received, B) material
recocido 150 horas a 1600 °C.

técnicas habituales por la cara sin
indentaciones, realizando el acabado final
hasta la transparencia electrénica en un
adelgazador idnico. El  bombardec  idnico
durante un cierto tiempo se hizo por las dos
caras para eliminar los efectos del pulido.
Para evitar los efectos de carga durante la
observacién en el microscopio electrénico, se
depositd sobre las laminas una delgada capa
(= 5nm) de carbén. Las muestras se observaron
en un microscédpio Hitachi HB800-2 a 200 KRV
usando técnicas convencionales.

III- RESULTADOS

A- Confiquracidn de fisuras

~ Plano {100}

las indentaciones se han realizado con las
diagonales del indentor segin la direccién
<110>. Alrededor de las indentaciones
aparecen fisuras simétricas de tipo radial en
las direcciones <110> y en ningin caso se han
encontrado fisuras laterales. Se realizé una

experiencia con las diagonales del indentor
en la direccidén <100> en la que si se
observaron estas fisuras laterales.

La longitud de fisura se ha tomado, segin el
criterio tradicional [8], como dos veces la
distancia del centro de la indentacién al fin
de la fisura. La longitud de fisura para las
muestras as-received (figura 1) aumenta con
la temperatura hasta 500 °C, temperatura a
partir de la cual las fisuras empiezan a
desaparecer. Con el aumento de la carga
aplicada, la longitud de fisura aumenta
(figura 1) pero el comportamiento cualitative
sigue siendo el mismo.

Para las muestras recocidas, no se observan
fisuras en todo el rango de temperaturas
estudiado. La figura 2 rmuestra dos
indentaciones con la misma direccién de la
diagonal, realizadas con una carga de 1000 g
y a una temperatura de 400 °C. Una se refiere
al caso en el que la indentacién se ha
realizado sobre una muestra as-received,
observandose fisuras radiales muy bien
definidas, mientras gque en la otra,
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Figura 3- Microindentacién realizada a
temperatura ambiente sobre el plano {111}
en una muestra asjreceived.

correspondiente a una muestra recocida, estas
no aparecen. Este mismo comportamiento se
presenta cuando las indentaciones se realizan
con cargas de 500 g.

-~ Plano {111}

En el plano {111} sélo aparecen fisuras
radiales a temperatura ambiente y en muestras
as-received; no se han observado fisuras en
los demas casos. La configuracidn de fisuras
presenta un aspecto muy particular, gque se
muestra en la figura 3, y en el que se
aprecia cémo estas no parten necesariamente
de las esquinas de la indentacidn, sino gque
se situa en las tres direcciones <112> que
hay en este plano. En algin caso aislado
aparecieron fisuras en las esquinas.

B~ Microdureza Vickers

Se observa que el tamafio de la indentacién

aumenta con la temperatura; comprobandose,
por tanto, que el valor de la microdureza
disminuye con la temperatura, pasando de
aproximadament 15 GPa a temperatura ambiente
a unos 3 GPa a 1000 “C. Se produce un cambio
de pendiente entre 500 y 600 °C, tantc en las
muestras as-received como en las recocidas, y
para los planos y cargas estudiados (figura
4).

La microdureza Vickers decrece ligeramente
con el recocido para todo el rango de
temperatura y para los dos planos
estudiados, e independientemente de la carga
(fig. 4).

IV~ DISCUSION Y CONCLUSIONES

A~ Simetria de fractura

El comportamiento de fractura en el plano
1100} para las muestras as-received es
similar al encontrado por Pajares et al [9]
en un estudio a temperatura ambiente en el
ZrO2 totalmente estabilizado con Y=20z.

En el plano (100), las fisuras radiales que
aparecen segin direcciones <1100 son
sensiblemente mas grandes que las que
aparecen segin direcciones <100>. Segqun la
estructura del Zr02, los planos (110) (que
son los que dejan trazas <110> en la cara
donde se hace la imprenta) son neutros y con
una separacion interplanar de v/ 2a/4, siendo
a el parametro cristalino de valor 5.12 A.
Esta neutralidad de los planos, junto con el
valor de su separacién, hace que estén unidos
por fuerzas de enlaces débiles, por lo gque
las fisuras pueden propagarse facilmente en
estas direcciones y de esta forma relajar las
tensiones. En el caso de las fisuras radiales
que aparecen en las direcciones <100>, los
planos (100), que son los gque dejan estas
trazas,tienen carga eléctrica neta alternante
y su distancia interplanar es a/4, de donde
la existencia de fuertes fuerzas
electrostaticas de forma que las fisuras
radiales se propagan con dificultad y sea
necesaric gque se desarrcllen fisuras
laterales comc mecanismo adicional de
relajacién de tensiones.

En el caso de indentaciones en el plano {111}
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Figqura 4~ Representacién de la
microdureza Vickers frente a la
temperatura.

aparecen fisuras radiales segin direcciocnes
<112> que corresponden a las trazas de planos
tipo {110}, estas no parten necesariamente de
las esquinas del indentor (figqura 3), que es
tensiones,
enlace entre

donde hay mayor concentracién de
Vemocs pues como las fuerzas de
planos  contiguos
confiquracidén de
imprentas.

pueden
fisuras

explicar la
alrededor de las

B~ Transicidn fragil-duactil

En todos los experimentos realizados no se
presentan fisuras para temperaturas
superiores a 600 °C, con independencia de la
carga utilizada, lo que nos indica que, a
partir de esta temperatura los procesos de

deformacién  plastica empiezan a ser
importantes y no se crean acimulos de
tensiones suficientes para producir

fracturas; dicho de otra manera, a partir de
este punto la tensién de deformacidn plastica
es inferior a la de fractura.

La temperatura de transicién fragil-dactil
(TTFD) a 600 °C también se encuentra apoyada
por el hecho de que hay un cambio de
pendiente en la curva de microdureza Vickers
frente a la temperatura, lo que indica un
cambio en el mecanismo de acomodacién de las
tensiones.

El que una fisura se propague © no en un

material depende de la plasticidad del mismo.
La propagacidn de la fisura es consecuencia
de la competicidén entre la fuerza de cohesién
en punta de fisura y la fuerza necesaria para
la emisién de dislocaciones [10], o la fuerza
necesaria para que tenga lugar la
transformacidn tenaz, en el ‘caso de que ésta
pueda producirse en el material. ~En - las
muestras brutas de fabricacién, no : pensamos
que las particulas tetragonales (d ~ 100 nm)
[11] puedan transformarse en monoclinicas, de
agui ‘gue - en  este ~-apartadc hablaremos
unicamente de dislocaciones.

Si el factor de intensidad de tensiones = para
la fractura se alcanza antes que ‘la tensidén
critica para la emisién de dislocaciones, el
material se comporta como fragil. Pero, si
hay emisién de dislocaciones, debido al campo
de tensiones, la punta de fisura se vera
modificada en primer lugar por el campo de
tensiones creado por las dislocaciones que se
opone al de punta de fisura reduciéndolo vy,
en sequndo lugar, la  emisidn de un

w

dislocacién puede redondear lz punta 4

1]

fisura y disminuir de esta forma el campo de
tensiones [10]
conoce como ''crack tip blunting).

(este ultimo fendmeno se

De esta forma, iz
transformacion fragil-ductil con el rapido
aumento de la densidad de dislocaciones en el
material. Un estudio de la TIFD en Z

estabilizado con 9.4 mol % de Y20z (Y-FSZj,
realizado por Morsher [12], ha puestc de
manifiesto que a partir de 600 °C, que es

puede relacionarse

cuando las fisuras empiezan a desaparecer, se
observa alrededor de las imprentas lineas de
deslizamiento, indicando una fuerte actividad
de dislocaciones, lo gue se ve corroboradc
por el revelado de dislocaciones, con la
aparicién de ‘'rosetas" alrededor de @ la
imprentas, gue aumentan su extensidén cuando
aumenta la temperatura.

Morsher encuentra que las fisuras aumetan de
longitud cuando aumentz la temperatura hasta
500 °C, a partir de la cual
incluso no aparecen de forma sistemadtica,
hasta 800 °C, temperatura a la cual
desaparecen  completamente. Esta pequefz
diferencia de comportamiento, comparado con
la Y-PSZ puede deberse a la diferencia de
plasticidad entre los dos

disminuyen e

sistemas, a la
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Figqura 5~ Microindentacién realizada a
700 °C sobre el plano {100} con la
diagonal en la direccidn <110>.

diferencia en la - preparacién de ‘las

superficies de las muestras, ' etc.. De todas

formas, no pensamos que este hecho sea
demasiado  importante, y lo realmente
significativo es la fuerte actividad de
dislocaciones cuando el 'material se hace
déctil. Queda, no obstante, pendiente de
explicar el crecimiento de las fisuras cuando
aumenta T.

Ingel et al. [5] obtienen una
temperatura superior para la iniciacién de la
zona pléastica -, sin embargo este resultado no
es sorprendente debido a que se obtiene con
experimentos ‘de flexién en tres puntas
(compresién) a alta temperatura. La TTFD es
dependiente tanto ‘de ' 'la técnica utilizada
como de la velocidad de deformacidén. St. John
[14] encontré una diferencia en la
temperatura de TFD mayor de 200 °C para el
silicio cuando la velocidad de deformacién
aumentdé dos ordenes de magnitud, yk Puttick
[15] encontrd para el silicio que la TTFD
determinada por indentaciones era menor que
la calculada por ensayos de compresidén a

velocidad constante.

C- Dependencia del tratamiento térmico

Como indicamos, anteriormente,en las muestras
recocidas no ha aparecido fisuracién en el
rango de temperaturas y de cargas estudiado.
Por otro lado, el valor y comportamiento de
la microdureza Hv es muy parecido al de las
muestras as-received.

El cambio de pendiente en la curva Hv-T
(figura 4) indica un cambio de mecanismo en
la plasticidad del Y-PSZ envejecido.

Para Tz 600°C se ha observado, al igual gque
en las muestras as-received o en Y-FSZ [12],
una fuerte actividad de dislocaciones c¢omo lo
indican las lineas de deslizamiento alrededor
de las imprentas (figura 5) o la fuerte
densidad de dislocaciones cbhservadas por MET
(no presentado aqui).

Para T< 500 °C la no aparicién de fisuras vy
lineas de deslizamiento indica una
plasticidad no inducida por dislocaciones vy
que se debe ,como veremos a continuacién, a
la . transformacidén martensitica de las
particulas tetragonales a monoclinicas.

Las muestras as-received estan constituidas
por una fase tetragonal t', no ' transformable
a monoclinica y caracterizada por dominios de
antifase, y de finas particulas tetragonales
t, formadas durante ‘el enfriamiento en el
proceso de crecimiento cristalino y que
pueden transformarse en monoclinicas [11,15].
Durante = un tratamiento de recocido
(envejecimiento), la fase t'se descompone por
difusitn en la fase t (mas pobre en Itrio),
con lo que estas finas particulas existentes
en las muestras as-received crecen, y en una
fase cibica ¢ (rica en Itrio). Las
concentraciones en Itrio de las fases t y ¢
dependen de la temperatura de recocido. En
nuestro caso, este tratamiento es a 1600 °C
durante 150 hrs, por lo que la fase t tiene
un contenido en Itrio del orden del 4 % en
peso y pueden alcanzar un tamafio de
aproximadamente de una 1 um, y la fase cidbica
¢ un contenido del 12% en peso.

Aunque estas particulas son muy estables y no
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Figura 6~ A) Fotografia de una indentacién con una zona cercana
adelgazada, sefialandose las zonas donde se han realizado las fotografias C,D y
E. B) Diagrama de difraccién de la zona B. C), D) y E) fotografias tomadas en
el mismo borde de la indentacién, a 25 um y a 200 um respectivamente.
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sufren transformacidn durante el Properties of ZrOz Single Crystais”,
enfriamiente, si pueden transformarse debido (Ref. 1.
al campo de tensiones en punta de fisura, por [6] R. P. Ingel, K. Lewis, E. A.
lo que el cambio de volumen (» 3 %) cuande R. W. Rice, '"Temperature Dependen
la particula tetragonal se transforma a Strength and Fracture Toughness
monoclinica (plasticidad por transformacicdn), Single Crystals', J. Am. Ceram.
cierran las fisuras hac1endo al material [9] C-15C C-125 (1582).
dictil. Para comprobar estc se han hecho [7] J. Lankford, "Deformation  and
ohservacicnes mediante microscopia Fracture of Yttria-Stab Zr0. Single
electrdnica de transmisidn. En la figura 64, Crystals', J. Mater. Sci., [4] 29
vemos la muestra con una zona adelgazada (1986).
cercana a una indentacidén realizada a 18] G. BE. An
temperatura ambiente scbre una muestra Lawn, and D.

diagrama de difraccién (fig. 6B} Evaluation of Indentation

istencia de particulas Measur
en cartidad importante debidc & Crack
de los spots extras y en 64 [97
todas sus  variantes. Las (9] A. 2
6C-6D estan realizadas en el Dominguez
iz indentacién ;& 25 um "Microhardne
Q,

.
=l

)
5] R. P. Ingel et al., "Physical,

Microstructural, and Termomechanical
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INFLUENCIA DE LA POROSIDAD EN LA TENACIDAD A FRACTURA DE LOS CEMENTOS OSEOS

Vila, M.M., Planell, J.A.

];a(;meﬁf metacnilats

Departamento de Ciencia de los Materiales e Ingenieria Metaldrgica
Universidad Politécnica de Catalufia. E.T.S.I.I.B.

Diagonal, 647, -08028- BARCELONA

Resumen.- La influencia de la porosidad de los cementos 6seos en su comportamiento
mecénico ha sido largamente discutida en la literatura. Existen en la actualidad di-
ferentes sistemas comerciales que permiten reducirla. El presente trabajo pretende
estudiar su influencia en la tenacidad a fractura de dichos materiales. Para ello se
han moldeado probetas de cemento preparado por métodos convencionales al aire y tam-
bién al vacio. Mediante técnicas de metalografia cuantitativa se ha observado que
preparando el cemento 6seo al vacio, la fraccidén de volumen de poros no alcanza el
1%. Se ha demostrado asimismo que la tenacidad a la fractura de los cementos Gseos
es independiente de la porosidad que se obtiene al preparar el material al aire. Es-
te hecho se ha interpretado en términos de los mecanismos de deformacidn y de la mi-

croestructura propia del material.

Abstract.~ It has been discussed for a very long time the influence of porosity on
the mechanical behaviour of acrylic bone cements. At present it is possible to find
several commercial systems which claim to reduce it substantially. The aim of the
present work is to study the influence of porosity upon fracture toughness.
Different samples conventionally prepared material in contact with air and material
prepared in vacuum have been moulded. It has been observed by means of quantitative
metallography techniques that in acrylic bone cement prepared in vacuum, the volume
fraction of pores never reaches 1%. It has been shown that fracture toughness of
bone cements is independent of porosity produced when the material is prepared in
contact with air. This fact has been interpreted in terms of the material own

deformation mechanisms and microstructure.

1.INTRODUCCION

Los cementos Oseos acrilicos, cuyo constituyen-
te bédsico es el polimetilmetacrilato (PMMA),
son materiales frégiles que se utilizan para la
fijacidn de prdétesis articulares al hueso vivo.
Sus ventajas clinicas y su biocompatibilidad
después de su polimerizacidén y curado (1) si-
guen imponiendo su utilizacidén a pesar de sus
posibles inconvenientes mecénicos tales como su
fractura y posterior aflojamiento del implante
a medio o largo plazo. Es por ello que se hace
necesario mejorar su microestructura y sus pro-
piedades mecénicas.

Uno de los factores que se ha venido consideran
do que puede influir negativamente en el compor
tamiento mecé&nico de los cementos 6seos es la
porosidad que se produce durante su preparacién
en el quiréfano (2,3). Se ha visto en la litera
tura que la porosidad obtenida en el quiréfano
puede alcanzar el 10%, mientras que para el ma-
terial preparado en el laboratorio dicha frac-
cién de volumen acostumbra a descender por deba

jo del 5% (4,5). La formacidén de los poros se
justifica a través de dos razones: por un lado,
la técnica de preparacidn del material, consis-—
tente en mezclar manualmente sus dos componen-
tes, el polvo de PMMA y el mondmero liquido,
produce aire ocluide, pudiendo dar lugar a la
formacién de poros de gran tamafio (superior a
100 Hm), tal como se observa en la Fig. 1; y
por otro, la evaporacidn del mondmero en el in-
terior del material durante la polimerizacién y
posterior curado del mismo puede producir peque
filas burbujas en su interior.

Es un hecho conocido que la presencia de poros
en materiales frégiles afecta sus propiedades
elasticas y mecénicas (6,7,8), destacandose su
efecto como concentradores de tensiones y por
consiguiente influyendo en los procesos de nu-
cleacién y propagacién de grietas. Cabe desta-
car, sin embargo, que algunos autores han cons-
tatado que en el caso de los cementos Oseos, la
porosidad no parece influir en su tenacidad a
la fractura (9,10), lo cual debe implicar una
discusién més profunda sobre el papel de los po
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Fig. 1. Micrografia SEM de superficie pulida de
cemento 6seo acrilico preparado al aire. Poros
de gran tamafio. Cada trazo blanco son 100 pm.

ros en estos materiales.

El presente trabajo se centra en el estudio de
la reduccién de porosidad de los cementos Oseos
introduciendo una técnica de preparacidn en el
vacio. Se ha determinado la porosidad del mate-
rial preparado convencionalmente al aire y la
del material preparado al vacio. Se han evaluado
asimismo las propiedades mecénicas de dichos ma-
teriales con énfasis especial en su tenacidad a
la fractura. Tanto la morfologia de ambos mate-
riales como sus superficies de fractura se han
estudiado mediante microscopia electrdnica de
barrido.

2.MATERIALES Y METODO EXPERIMENTAL

El sistema de preparacidén del cemento al vacio

y el cemento 6seo Rostal han sido gentilmente do
nados por Industrias Quirirgicas de Levante S.A.
El sistema de preparacidén del cemento en vacio
consiste en un recipiente de pléastico de cierre
hermético dotado de un agitador conectado a una
bomba de aire que mediante efecto Venturi produ-
ce un moderado vacio en el interior del recipien
te en el que se prepara el cemento. La fuente de
aire utilizada ha sido un compresor que da una
presién a la salida del calderin de 8 bars, equi
valente a los sistemas de aire comprimido que
pueden existir en cualquier quirdéfano. Por este
sistema se prepararon varias dosis de cemento y
se moldearon probetas de traccidn, compresidn y
C.T. Se prepararon asimismo probetas similares
por el método convencional al  aire, (14).

Se midid la densidad aparente :del cemento prepa-
rado al ‘aire .y al vacio en probetas C.T. y de
compresién mediante:la balanza de Morh segin el
Principio ‘de Arquimedes. Mediante probetas de
traccidn'y C.T. serevalub la fraccidn de volumen
de poros-utilizando métodos de metalografia cuan
titativa. La técnica consiste en el contaje de
puntos coincidentes ‘en una reticula con-los po-
ros existentes en una micrografia del material.
Para:ello se cortaron 'y pulieron cuatro fragmen
tos de cada tipo de probeta y de material (al
aire y al vacio) los cuales posteriormente se
observaron en el microscopio electrénico de ba-
rrido. De cada superficie observada se tomaron
ocho fotografias diferentes al azar, a 80 aumen
tos cada una de ellas. Sobre cada fotografia se
colocd 10 veces de forma aleatoria una reticula

de 49 puntos. Mediante el cémputo de poros coin-
cidentes con puntos de la reticula en relacifdn
al nimero ‘de puntos de la misma, se pudo evaluar
la fraccién de volumen de los mismos en cada ti-
po de probeta y de material. Dado que se trabajd
con 128 micrografias (32 ‘en probetas C.T. prepa-
radas al aire, 32 en probetas C.T. preparadas al
vacio, 32 en probetas de traccidn preparadas al
aire y 32 en probetas de traccién preparadas al
vacio) ‘se puede considerar valido el realizar un
tratamiento estadistico ‘de los resultados, con
lo cual los valores de porosidad obtenidos se
consideran representativos de cada una de las
técnicas de preparacién del cemento .Oseo emplea
das.

Posteriormente se realizaron los ensayos de trac
cién, de compresidén y se determind la tenacidad
a la fractura mediante las probetas C.T. Final~
mente se estudiaron las superficies de fractura
de las probetas C.T. en el microscopio electré-
nico de barrido.

3.RESULTADOS

En la Tabla I se exponen los resultados relati-
vos a la medicidén de la densidad de las probe-
tas C.T. y de compresidén, tanto para las probe-
tas moldeadas al vacio, como para las moldeadas
al aire. Mientras que préacticamente no se cbser
van diferencias en las probetas de compresidn,
en cambio se puede apreciar que las probetas
C.T. preparadas al vacio son un 2% més densas
que las preparadas al aire. Esta diferencia se-
gin el tipo de probeta se puede explicar por la
distinta técnica de moldeo entre unas y otras.
Las probetas de compresién se moldean de acuer-
do con la norma ASTM F-451 donde se explicita
que el molde debe consistir en un cilindro de
acero inoxidable de 6mm de diametro y 12mm de
altura y que después de llenado el molde, este
debe colocarse entre placas de vidrio que se
comprimen entre los extremos de la probeta me-
diante el uso de un sargento. Por su parte, las
probetas C.T. se moldean en un molde de PTFE de
29mm por 28mm, sobre placas de acero inoxidable
también sujetas por abrazaderas en C de torni-
1lo. Tanto la diferencia de tamafio de las pro-
betas, la inyeccidn del cemento en el molde, co
mo la compresidén ejercida durante el moldeo, de
ben influir en la porosidad final del material.
En consecuencia, no es de extraflar que en el ca

TABLA ‘1. Valores 'de densidad en probetas de
compresién y C.T. preparadas al aire'y al vacio.
Entre paréntesis se dan las desviaciones estan-
dar para cada valor.

DENSIDAD (g/cm3)

PROBETA Mezcla Aire Mezcla Vacio
Compresién 1,240 (0,01) 1,239 (0,013)
C.T. 1,214 (0,02) 1,234 (0,006)
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Fig. 2. Micrografia SEM de una superficie pulida
de una muestra preparada al aire. Cada trazo
blanco representa 100 c;m.

so de las probetas de compresidén no existan dife
rencias apreciables en la densidad tanto si se
prepara el material al aire 6 al vacio.

A partir de cuatro probetas de traccidén y cuatro
C.T. preparadas al aire asi como cuatro probetas
de traccidén y cuatro C.T. preparadas al vacio se
cortaron fragmentos que posteriormente pulidos y
recubiertos de una capa de oro se observaron en
el microscopio electrénico de barrido. La Fig. 2
muestra el aspecto general de una probeta prepa-
rada al aire donde se observa la presencia de un
gran nimero de poros, muchos de los cuales pare—
cen haberse formado por falta de adhesidn entre
la matriz de mondmero polimerizado y las parti-~
culas de PMMA originales del cemento. Cabe des-
tacar asimismo la presencia de pequefios poros

de forma esférica en el interior de las particu-
las de PMMA. Estos poros son consustanciales con
el propio material 6 polvo original del cemento
6seo y se deben al sistema de obtencién del mis—
mo consistente en una polimerizacidén por emul-
sidén. En la Fig. 3 puede observarse una amplia-
cién de un poro formado entre matriz y particu-
la. Este tipo de poro y el formado por una bur-
buja de aire ocluido son los que el sistema de
preparacidn al vacio puede eliminar.

Por su parte, las Figs. 4 y 5 muestran el aspec
to del material preparado al vacio. Merece des-
tacarse el hecho de que en este material no apa
recieron poros de grandes dimensiones debidos a

Fig. 4. Microestructura de una probeta preparada
al vacio. Cada trazo blanco representa 100 txm.

aire ocluido. Asimismo, la presencia de poros de
menor tamafio entre matriz y particulas era muy
baja & incluso practicamente nula. Unicamente de
be seflalarse la presencia de poros de hasta 50
pam en el interior de las particulas de PMMA tal
como muestra la Fig. 5.

La Tabla 2 muestra los valores obtenidos de la
fraccién de volumen de porosidad expresada en
tanto por ciento y medida por métodos de metalo-
grafia cuantitativa, tanto para probetas de trac
cidén como para probetas C.T.. Se aprecia aqui
que la porosidad de las probetas preparadas al
vacio es aproximadamente cinco veces inferior a
la de las probetas preparadas al aire. Asimismo
se observa que la porosidad de las probetas de
traccidn es en cada caso del orden de dos veces
superior a la de las probetas C.T. Esta diferen-
cia entre un tipo y otro de probetas puede inter
pretarse como en el caso de las de compresidn y
las C.T., es decir, la diferencia de tamafio y
geometria asi como de tensiones compresivas ejer
cidas durante el moldeo inducen esta importante
diferencia en la porosidad. Finalmente, resaltar
que el bajo vacio que se alcanza con el sistema
utilizado es suficiente como para reducir la po
rosidad a valores inferiores al 1% incluso en

el caso de las probetas mas desfavorables como
son las de traccidn. Debe sefialarse que en nin-
gin caso se ha discriminado el tipo de poro,
conténdose en todos los casos los propios del
material en el interior de las particulas de

Fig. 3. Detalle de un poro en un cemento 6seo
preparado al aire. Obsérvese la estructura de
particulas de PMMA en su interior. Cada trazo
blanco representa 10 rxm.

Fig. 5. Microestructura de una probeta de cemen
to 6sea preparada al vacio. Sélo se cbserva la
presencia de poros existentes previamente en el
interior de las particulas. Cada trazo blanco
representa 100 Hm.
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TABLA 2. Volumen de porosidad en probetas C.T.
y de traccidén preparadas al aire y al vacio.
Valores medios. Entre paréntesis se dan las
desviaciones estandar de cada valor.

POROSIDAD (%)

PROBETA Mezcla Aire Mezcla Vacio
C.T. 2,3 (2,2) 0,4 (0,1)
Traccidn 4,6 (1,9) 0,9 (0,7)
3,4 (2,3) 0,7 (0,5)
PMMA.

En la Tabla 3 se exponen los resultados obteni-
dos en los ensayos de traccidn (mdédulo eldstico
E¢) v de compresién (médulo eléstico, E. y re-
sistencia, Crc)’ asi como la tenacidad a la frac
tura mediante probetas C.T. (Ky.) tanto para el
material preparado al aire como para el prepara-
do al vacio. Cabe destacar que la tenacidad a

la fractura parece ser independiente de la poro-
sidad. Por su parte el médulo elastico a compre-
sién parece ser el parémetro mas sensible a la
disminucidén de la porosidad al mostrar un aumen-
to del 44%. Puede observarse asi mismo que la
resistencia a compresidn es préacticamente insen-
sible al sistema de preparacidén del material.

Al estudiar las superficies de fractura de las
probetas C.T. para los dos tipos de materiales
no se observaron diferencias sustanciales. Las
Figs. 6 y 7 muestran respectivamente una super-
ficie de fractura de una probeta preparada al
aire y al vacio. Puede observarse la presencia
de pequefios poros rodeados de matriz de mondme-
ro polimerizado y particulas de PMMA. El aspec-
to general es muy parecido al del material pre-
parado al vacio, consistente en una fractura
fragil caracterizada por particulas de PMMA ro-
tas en planos paralelos al de la grieta y sin
descohesién entre particulas y matriz. En ambos
casos la grieta ha avanzado de forma plana en
el propio plano de la grieta.

TABLA 3. Propiedades Mecénicas y Tenacidad a la
Fractura del cemento 6sec preparado al aire y al
vacio. Entre paréntesis se dan las desviaciones
estandar de cada valor.

Ec Ge E¢ KIc
(GPa) (MPa) (GPa) (MPam1/2)
Mezcla Aire 1,30 87,90 2,50 1,42
(0,29) (12,02) (0,17) (0,11)
Mezcla Vacio 1,87 87,19 2,84 1,41
(0,22) (2,80) (0,43) {0,03)

Fig. 6. Superficie de fractura de una probeta
preparada al aire donde se observa la presencia
de poros. La grieta ha avanzado plana fracturan
do a su paso las particulas de PMMA. Cada trazo
blanco representa 10 tkm.

4.DISCUSION

Previo a la propia discusién de resultados pa-
rece necesario elaborar un racional que intente
explicar la secuencia de formacién de los poros
en el cemento 6seo, a partir de las microestruc
turas estudiadas. Debe destacarse en primer lu-
gar que la porosidad por aire ocluido y por fal
ta de adhesidén entre la matriz y el polvo & par
ticulas de PMMA no es en si misma fruto de un
defecto en la preparacién del material, sino
que se debe a la propia técnica de preparacién
del mismo. La filosofia microestructural del ma
terial consiste en tener particulas de polime-
tilmetacrilato enlazadas a una matriz de metil-
metacrilato polimerizado. Ello significa que el
1iquido debe mojar totalmente a la particula en
orden a que esta se hinche superficialmente y
el liquido pueda difundirse entre las cadenas
de PMMA de la particula. Luego, en la etapa de
polimerizacidn se podrén formar cadenas de mond
mero polimerizado enmarafiadas con las cadenas
de PMMA de la particula. Esta es la base de una
buena adhesidn particula-matriz. Para que este
proceso tenga lugar, es necesario que el polvo
no esté compactado, 6 lo que es lo mismo, que

Fig. 7. Superficie de fractura de una probeta
preparada al vacio. El aspecto es muy similar
a la Fig. 6, observéandose las particulas de
PMMA firmemente adheridas a la matriz. Cada
trazo blanco representa 10 th.
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tenga aire ocluido. En estas condiciones, al en-
trar en .contacto polvo y.-liquido,: y al remover
mediante una esp&tula, se:conseguiré que este al
cace a 'mojar en gran medida las particulas de
PMMA -en el.corto:intervalo de tiempo que debe
transcurrir.entre el inicio de la mezcla y el
fraguado. ‘Esto tiene dos implicaciones: en pri-
mer ‘lugar, al remover con la espatula en orden

a producir ‘una mezcla homogénea y dada la ele-
vada viscosidad de la mezcla, se introduce aire
en la ‘misma, lo cual produce los grandes poros
de ‘aire ocluido; ‘en segundo lugar, si el mojado
no llega a ser uniforme, queda aire ocluido,
existente inicialmente en el polvo, y i por tanto
se producen poros: por falta de contacto entre
particulas y matriz. Finalmente, la evaporacién
de monémeroc no polimerizado todavia durante el
fraguado, a causa de la elevada temperatura que
alcanza el material, contribuird también a la
produccidén de poros en la matriz del material.

En estas condiciones, el interés por reducir la
porosidad lleva a utilizacién de técnicas tales
como la presurizacidén del cemento en estado pas-
toso 6 su preparacidén al vacio 6 mediante centri
fugacién (4,5 y 11). E1 efecto de la presuriza-
cién en la reduccidén de la porosidad se ha podi-

do comprobar tanto en las probetas de compresién,

para las que la densidad es igual tanto si se
preparan al aire como si se preparan al vacio,
como al comparar la porosidad de las probetas

de traccién y C.T.: la menor presurizacidn de
las probetas de traccidén da como resultado siem-
pre una mayor porosidad que las C.T., tal como
indica la Tabla 2. En cuanto a la porosidad en
la preparacioén al vacio, inferior al 1% en todos
los casos, es comparable a la que aparece en la
literatura (4,5). E1 que la disminucién de la
porosidad no juegue un papel importante en la
tenacidad a la fractura es también un hecho com~
probade (9).

Dadas la naturaleza y la microestructura del ma-
terial, se hace necesario especular en diferen-
tes direcciones en orden a interpretar este he-
cho. Si se calcula el defecto intrinseco criti-
co del material para que se produzca la fractu-
ra a traccién en una placa infinita (Kye=qNTac)
tomando como resistencia a la traccidn un valor
medio de la literatura (2) de 35 MPa, se obtie-
ne un defecto de 2a=1,03mm. Esto significa que
los poros existentes en el material preparado

al aire, incluso los correspondientes a aire
ocluido que como méximo alcanzan 500 m de di&-
metro, no tendran ningin efecto sobre la tenaci-
dad del .cemento 6seo. El defecto deberad formar-
se y alcanzar el diametro de 1mm antes de que

se produzca:la fractura.

La produccién del defecto critico podria inten-
tar razonarse por los mecanismos de crazing
existentes en el PMMA. Sin embargo, los valores
que da la literatura (12) no superan didmetros
de 0,6mm.: En consecuencia, debe pensarse que es-—
te no es el Unico mecanismo que actia. Dada la
microestructura del material consistente en par
ticulas de PMMA aglomeradas por una matriz de
mondmero polimerizado, es posible pensar en un
modelo de matriz de polimero reforzada por par-
ticulas. Parece demostrado (13) que el defecto
intrinseco critico en este tipo de modelo, cre-
ce con la fraccién de volumen de particulas. En

este caso, donde la fraccién de volumen de par-
ticulas de PMMA en el cemento 6seo es del orden
del 75%, y comparando con los resultados mencio
nados (13) obtenidos para un diametro medio de
particulas de 50 pm, idéntico al de las particu
las de PMMA, resulta un didmetro de defecto in-
trinseco critico comparable cuando se considera
que existe una fuerte adhesidn entre las parti-
culas y la matriz. En consecuencia, debe consi~
derarse que es el efecto combinado del crazing
y de la interaccidén de particulas de PMMA-matriz
de monbmero polimerizado el que puede explicar
la independencia de la tenacidad a la fractura
con respecto a la porosidad.
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Abstract:

The use of the aluminium alloy 7020 (A1Zn4,5Mgl) in
is analysed from a fracture mechanics

structures

highly stressed
approach regarding

the prediction of 1imit states under monotonic loading.

The description of the crack growth behaviour is based on tests with

compact
resistance

with crack resistance it is possible to determine the tolerable

specimens and centre-cracked plates. The evaluation of crack
is based on ASTM E 813. Comparing the crack driving force

crack

length and loading at the point of initial crack propagation and to
estimate the conditions of instability of specimens and structures.

1. Introduction

For a long time, aluminium alloys have been
the preferred design materials of the
aircraft and aerospace industries.
Important features of these materials are
their high strength to weight ratios and
good ductility.

For a safe design of highly loaded struc-
tures the criteria of limit strength and
ductility are not sufficient, however.
Unavoidable flaws or damage occur and
interrupt the designed stress flow. In that
case cracks happen to appear and limit the
service life. Therefore, it is necessary to
estimate the behaviour of a structure which
includes these flaws. The described re-
quirements of damage tolerance can be
fulfilled. This is a question of structural
design, material and production.

Fracture mechanics methods allow the
estimation of damage of a structure, where
concern must be given to the initiation and
growth of a crack. To use fracture mechan-
ics methods in design, it is first neces-
sary to characterize the materials beha-
viour under local stress-strain conditions
at a crack tip. Laboratory testing of pre-
cracked specimens allows this characteriza-
tion. Testing specimens of varying geometry
and size gives comparative information that
allows extrapolation from test specimens to
structures.

2. Experimental Concept

An experimental program was developed to
investigate the following questions:

- Is it possible to guantify the tenacity
of a material with the J-Integral con-
cept without influence from specimen
geometry?

- May damage tolerance of structures be
estimated from fracture mechanics data,
which is taken from small specimens?

Experimental testing was done at the
Vehicles Institute of the University of the
German Army. Compact Tension (CT) specimens
and Centre Crack Tension (CCT) specimens
were used with different thickness and
size. The examined material was cold hard-
ened aluminium alloy 7020 with 4.5 % zinc
and 1 % magnesium.

3. Experimental Arrangement

A servohydraulic test machine (100 kN
force) from MTS was prepared for testing
small specimens (figure 1). Testing equip-
meirl for structural components was built
and used for testing larger specimens up to
500 mm wide and 4 mm thick (figure 2).
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Figure 1

Figure 2

4. Testing Method

The compliance technique was used to deter-
mine the specimen crack length during the
performance of the test. Compliance
calculation required applied force and
deformation data, which was obtained from a
Toad cell and an extensometer,

On  Tine calculation of the specimen crack
length was done by a computer program.
Using a compliance calibration curve the
compliance information form the partial
unloadings gives the crack growth that has
occurred since the beginning of the test.

5. Analysis

The experimental evaluation of the J-
integral of a CT-specimen uses an incremen-
tal calculation of the energy of a tensile
test [1, 2]. The method is equal to the
formula presented in ASTM E 813,

tensile test with
partial unloading
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Figure 3:
Load-deflection-curve with
unloadings.

Evaluation of the crack length by com-
pliance-curve,
Crack growth resistance JR as a function

of the propagating crack length and the
material thickness.
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6. Experimental Results

- The crack growth resistance Ji at the
beginning of stable crack growth {is a
characteristic value of the material
toughness. Ji is independent of geome-
try, pre-crack length and, under plane
strain conditions, independent of mate-
rial thickness.

- The tenacity was found to be influenced
by the production circumstances, batch
differences, and the orientation of the
grain (anisotropic properties).

- Valid J-Integral data is limited to a
very small amount of stable crack
growth. Exceeding this Tlimit JR-data is
dependent upon geometry.

crack resistance I,

crack growth Aa' crack growth Aa’

W : structural width/B : material thickness
ay: precrack length /J;: J-integra) at initidtion of crack

Figure 4:

Correlations between crack growth resist-
ance, material thickness, specimen width,
Joading conditions and pre-crack length.

Accepting the fact of geometry dependence
the following relations are discovered:

- With decreasing thickness and increasing
plane stress conditions the crack re-
sistance increases.

- Under pure plane stress conditions, at
very thin thickness, crack growth re-
sistance decreases again.

- Under conditions of partial plane strain
the crack growth resistance deceases
with increasing pre-crack length.

- With Jlarger specimens, JR-curves are
valid for longer crack growth than for
smaller specimens.

W
! //’/’a w/
tension{CCT} / - s /’/ _Cll
)y v -
a, e = S S
Wl ® ’// N _
// o bending 5 (- //,/’
Ve (CT, SENBI 2 e
,’ ’:/‘n £ s 4
Z20ir] 3
& e groved
Plane shalms *° [/~ == .
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- JR-curves of CT-specimen are below those
of CCT~-specimen.

- A -conservative JR-curve depending only
upon  the material thickness ~can be
derived from CT-specimen-data.

7. Crack Sensitivity of structures made of
7020.

Comparing -the ~local crack driving force
Japp and the crack resistance JR the beha-
viour : before ' failure " of specimens  and
structures can be evaluated. Based on the
concept of crack growth resistance curves
[3] limit -Joads at the beginning of stable
crack growth and at instability are calcu-
lated. These loads are compared to experi-
mental data.

aglN/mm?]

3201

T4 - TL
2W = 500 mm

2401 RPOZ (1 - a/W)
calculated
instability

1607

T ~Charge 7
8071

0.2 0.4 0.6 08 3/W
crack length

Figure 5:

Diagram of 1limit loads of Tlarge CCT4-
specimens

8. Conclusions

Taking the resistance Ji at the beginning
of crack growth as a design criteria for
monotonic loading strongly reduces the
application of the alloy 7020. The
performance of the material can be better
utilized using JR-curves and allowing a
certain amount of crack growth. Designing
structures based on toughness data from
small CT-specimens with the same thickness
will underestimate the true load capacity.
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INFLUENCIA DEL TAMARO DE GRANO Y DE LA AGRESIVIDAD DEL MEDIO
EN LA TRANSICION IG-TG EN CRBT

Gutiérrez-Solana,F.; Gonzalez,J.;y Varona,J.M,

Biezma, M.V.;
Departamento de Ciencia e Ingenieria de la Tierra,el Terreno y los
Materiales.E.T.S.Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos. UNIVERSIDAD
DE CANTABRIA. Avda. de los Castros s/n. 39005 Santander. Espafia.

Resumen.- El trabajo analiza el efecto de algunas variables, tamafio de
grano y agresividad del medio, que influyen en la temperatura de
transicién IG-TG en el &mbito de una modelizaciédn propuesta en
anteriores trabajos para fenémenos de corrosién bajo tensién (CBT) en
aceros de baja aleacién. Los resultados obtenidos contribuyen a un
mejor conocimiento de la transicién IG-TG, cuya importancia radica en
el hecho de que estos aceros se usan generalmente bajo tratamientos de
temple y revenido. Asimismo, los resultados tratan de reforzar las
hipétesis planteadas en la modelizacién general establecida.

Abstract.-The work encloses the analysis done on the effect of some
variables, as grain size and environmental conditions, playing an
important role on determining the transition IG-TG temperature
according with a model previously proposed for stress corrosion
cracking (SCC) processes on low alloyed steels. The results offer a
better understanding of this transition, very important to optimize
the use of these steels, normally quenched and tempered, for
applications with high susceptibility to SCC phenomena. The work also
tries to verify the previsions established by the model on the

transition conditions.

1.INTRODUCCION

En etapas anteriores de este proyecto se
ha analizado el comportamiento en CBT en
ambiente de agua de mar simulada del
acero de baja aleacién AISI 4135, bajo
un gran numero de tratamientos térmicos
agrupados en series [l]. En cada una de
estas series se ha estudiado el efecto
de determinadas situaciones o aspectos
microestructurales [2]. De esta manera
se tienen establecidas las variables que
controlan los procesos de CBT para estos
aceros, en cada tipo de comportamiento
gue presentan en funcién de las
condiciones que concurren en 1los
mismos,de tipo ambiental, tensional y
microestructural. A partir de ello se ha
establecido un modelo general en el que
la fisuracién se entiende como un
proceso intermitente de roturas locales
producidas en la zona pléastica asociada
al fondo de la fisura.Estas roturas son

consecuencia de la fragilizacién
alcanzada en aspectos microestructurales
concretos, contenidos en dicha zona,
debida a la presencia de hidrégeno
concentrado en ellos. [3]

El modelo establece gque las roturas
locales se producen cuando se alcanza
una deformacién en el aspecto microes-
tructural donde se inicia, que presenta
un valor critico debido a la presencia
de hidrégeno en el mismo [3-5].

El modelo, contrastado exhaustivamente
en régimen intergranular, Jjustifica 1la
transicién intergranular-transgranular,
IG-TG, observada® en estructuras reve-
nidas, asociédndola a una situacién
umbral de encaje de la zona pléstica
fragilizada con respecto al grano, 1lo
que se produce, para unas condiciones
dadas de material y ambiente, a una
temperatura de revenido determinada,
denominada critica de transicién.[6-8]
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El trabajo realizado analiza el efecto
de algunas variables que influyen en
esta temperatura de transicién en el
Ambito de la modelizacién propuesta,
tamafio de grano y agresividad del medio.
Los resultados obtenidos contribuyen a
un mejor conocimiento de la transicién
IG-TG, cuya importancia radica en el
hecho de gque estos aceros de baja
aleacién se usan generalmente con
tratamientos de temple y revenido.
Asimismo, 1los resultados tratan de
reforzar las hipétesis planteadas en la
modelizaciébn general establecida.

2.ANALISIS DE LA TRANSICION IG-TG

Los cambios que se producen en la zona
pléstica de fondo de fisura de una
situacién IG a TG se pueden apreciar en
los esquemas de la Figura 1.

El comportamiento limite de respuesta IG
se asocia a que la posicién de
nucleacién, l*, fijado por el tamaho de
laja martensitica, queda mé&s préxima a
la fisura que el punto de méaxima
fragilizacién posible, Xmax ¢ Por 1lo

que la accién del hidrégeno en ese punto
disminuye, alcanzindose una situacién
umbral.

A mayor temperatura de revenido el
material presenta menor limite eléastico,

lc que aleja 1la =zona de méaxima
fragilizacién, asociado a una mayor
precipitacién. De esta forma, se

favorece la dispersién del hidrégeno,
provocando gque no se alcancen las
condiciones criticas de manera semejante
a revenidos con fisuracién 1IG. E1
incremento de carga en Dbusca de
situaciones criticas hace que el proceso
evolucione en el mismo sentido alejando
el punto de méxima fragilizacién. Asi,
la zona pléstica, en su crecimiento,
deja de asociarse al entorno de un grano
Yy se incorpora a una regién que abarca
un numero de granos creciente, donde las
dreas de maxima fragilidad afectan a
cualquier zona del material en las que
coexisten numerosos accidentes micro-
estructurales, los cuales pueden ser
nucleos potenciales de propagacién de la
fisura. Uno de ellos se constituird en
tal: el més débil bajo consideraciones
de energia de decohesién, en funcién del
hidrégeno que sea capaz de absorber y
del efecto de éste en él.

El campo de tensiones, responsable de la
concentracién de hidrébgeno existente, y
el de deformaciones en la zona pléstica,
deben por tanto asegurar una fragilidad
suficiente, en un punto concreto, para
que en él1 la deformacién se haga
critica. Ello condiciona geométricamente
la situacién del aspecto microestruc-
tural donde se nuclea la nueva fisura en
el enclave de la zona pléstica [3]:

*
A x, <17 <, (1)

siendo A constante de relaciébn, =xg ., la

distancia al* punto de maxima
triaxialidad, 1  1la distancia al punto
de nucleacién y rp el tamafio de zona

pléstica.

Bajo estas condiciones, habrad propaga-
cién IG si en el umbral

* -
17 < lfg = d/2.3 (2)

y TG si en el umbral
1* > lgg = d/2.3 (3)

donde d es el tamafio de grano, y d/2.3
es el tamafioc de su faceta en un modelo
de grano definido por un tetra-
kaidecaedro [9] o poliedro de 14 caras.

DE CBT, IG ¢ CBT,T6

:I
1am

Fig.l. Esquema del modelo en el que se
aprecian los cambios que se producen de
una situacién IG a TG.

Ty

Emax,oy

Por tanto, wvariaciones en el tamafo de
grano, y consecuentemente en su faceta,
deben establecer variaciones en 1las
condiciones umbrales de transicién
IG-TG. Mayores tamafios de grano permiten
mayores tamafios de zona pléstica en
régimen IG, desplazando la temperatura
de transicién a revenidos més altos.
Este andlisis Jjustifica un primer
trabajo sobre el efecto del tamafio de
grano.

Asimismo, variaciones en la agresividad
del medio Jjustifica cambios en la
concentracién de hidrégeno en 1los
diferentes puntos de la zona pléastica,
lo que conlleva una variacién en los
valores criticos de deformacién que
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permiten nuclear la fisura. Una mayor
agresividad rebaja el valor de
deformacién critica, disminuyendo el
paradmetro de resistencia a la CBT, Kigcer

y la relacién rp/d, lo que conduce a un

incremento en la temperatura de
transicién. Ello justifica el segundo
trabajo abordado sobre el efecto de 1la
agresividad del ambiente.

3.INFLUENCIA DEL TAMANO DE GRANO EN LA
TRANSICION IG-TG

Para estudiar la influencia del tamafio
de grano en 1la transicién IG-TG de
temple y revenido, se realizaron
tratamientos térmicos agrupados en
series sobre el acero 4135, diferen-
ciadas por la temperatura de
austenitizacién .

Se configuraron las tres series de
tratamientos térmicos siguientes:

Serie 1IB. Temple y revenido con
austenitizacién a temperatura de 825°C y
revenido a temperaturas de 400, 420,
450, 480, 500 y 525°C.

Serjie IIB. Temple y revenido con
austenitizacién a temperatura de 900°C y
revenido a temperaturas de 400, 425,
450, 475, 500 y 550°C.

Serie IIIB. Temple y revenido con
auatenitizacién a temperatura de 1000°C
y revenido a temperaturas de 400, 420,
450, 470, 500 y 550°.

El primero de ellos corresponde a la
experimentacién exhaustiva realizada
sobre este acero en su modelizaciébn,
donde se aprecié la transicién en
andlisis [1-3].

3.1 Metodologia experimental

Sobre las muestras tratadas se
prepararon probetas DCB, con las que se
caracterizé el comportamiento en CRBT de
cada tratamiento, siguiéndose la
metodologia descrita en anteriores
informes: determinacién de las curvas de
velocidad de propagaci6én, da/dt-Ky,

usando como medio agresivo una
disolucién al 3,5% en peso de NaCl en
agua destilada, que simula el ambiente
marino, y cuyo pH durante 1la
experimentacién se mantuvo en 5.6 £ 0.2.

Esta caracterizacién permitié hacer una
evaluacién del tamafio de 1la =zona
pléstica, asociada al fondo de fisura,
en la situacién umbral de propagacién,
puesto que esta zona plastica es el
lugar donde se produce preferentemente
los procesos de fragilizacién y juega un
papel fundamental en el modelo de CRBT
establecido [3].

En cada caso, como caracterizacién gene-
ral, se realizaron andlisis metalogré-
ficos por microscopia éptica y microsco-
pia electrénica de barrido (SEM) para
caracterizar la microestructura, en este
caso martensita revenida. La dureza fue
medida con ayuda de un microdurémetro
Vickers para determinar su variacién, y
asi la de la resistencia mecéanica, con
la temperatura de austenitizacién y la
temperatura de revenido.

Una vez terminado el ensayo de
fisuracién en CBT, se hizo un andlisis
fractogriafico para establecer el modo de

fisuracién, IG o TG, cuyo cambio se
analiza.
3.0 ) j <1isi

Los tratamientos térmicos de temple y

revenido produijeron en las probetas de
las tres series una microestructura

uniforme de martensita revenida, con
abundante precipitacién de carburos,
tanto en la matriz metdlica como en los
bordes de granoc austenitico, cuyo tamafio
varia en funcién de la méxima
temperatura alcanzada. Los valores de
los tamafios medios de grano austenitico
varian con la temperatura de austeni-

tizaciébn, resultando ser de 30 Um en la
serie IB, de 75
de 150 Mm en la serie IIIB.

Hm en la serie IIB y

La Tabla 1 recoge 1los resultados
completos de la experimentacién agru-
pados por series. Ademds de los valores
del umbral de intensidad de tensiones,
K ;, v de la velocidad de avance de

1scc
las fisuras en estado 1II, se han
reflejado en dicha Tabla los valores de

tamafio de zona plastica en parada rp Y
su relacién con el tamafio de grano, d/rp

que son dos magnitudes fundamentales
para la discusién posterior de acuerdo
con la modelizacién sobre el fendémeno de
CBT [3,10]1, asi como la dureza Vickers y
el tipo de rotura.

En la Figura 2 se representa el valor
umbral del factor de intensidad de
tensiones frente a la dureza Vickers,
como medida de la resistencia mecénica
del material, recogiéndose los
resultados de las tres series objeto de
estudioc. Se aprecia 1la forma de
comportarse este acero respecto a la
norma general, segin la cual, mejoras en
la resistencia de CBT, altos valores de
Kigee + sSuponen penalizacidén en la
resistencia mecanica del material,
reflejado por 1los valores de dureza
Vickers.

La Figura 3 representa los valores de
resistencia del material a 1la CBT,
concretado en el umbral K. , frente a
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la temperatura de revenido. En ella, las
tres series de tratamientos térmicos
descritas poseen una evolucién similar,
con dos zonas claramente diferenciadas.
La primera zona, de revenidos en torno a
los 400°C, posee una pendiente positiva
suave, gque representa una mejora
progresiva de la resitencia a la CB? al
aumentar la temperatura de revenido,
asociada, por un lado, a la pérdida de
resitencia mecénica y, por otro, a la
evolucién de la precipitacién de
revenido, cada vez mds_abundante ¥y
positiva para incrementar la resistencia
a la CBT. Las fracturas fueron en todo
caso intergranulares en esta primera
zona.Sin embargo, en todas las series se
aprecia wuna mejora brusca en la
resistencia a la CBT gque hace que el

un intervalo corto (25°C) de temperatura
de revenido. Esta mejora no va asociada
a ningin cambio significativo o brusco
en la resistencia o microestructura,
pero si a una variacién en la fracto-
grafia en el sentido de pasar de roturas
IG a TG, correspondiendo estas Gltimas a
valores altos de Krsee -

Cada una de las tres series posee el
citado salto brusco en distinto nivel de
temperatura de revenido. Asi, la
transicién en.la serie IB se produce en
450°C pasando el valor de K,ooe desde

22.5 a 75 MPa.m'/?, en la serie IIB se
produce en 475°C pasando el valor de

K;gec desde 38 a 71 MPa.m'/?, y en la

serie IIIB se produce en 500°C con Kz

valor K;g.. se duplique o triplique en

TABLA 1. Caracterizacidn mecédnica vy fractografica en CBT del acero
4135 de las geries revenidas ensavadas

SERIE Kiscc(MPa.m'2)  Hy
IB-825
R400 19,8 447
R420 22,5 432
R450 75 413
R480 100 396
R500 130 383
R525 160 375
11B-900
R400 20 438
R425 23 421
R450 38 405
R475 71 392
R500 94 380
R550 163 358
11i1B-1000
R400 21 432
R420 25 417
R450 34 400
R470 39 390
R500 72 375
R550 112 355

en solucidn 3,5% NaCcl

da/dt(m.s"1)

1,3.10" 6 9,1 3,3 16
0,3.10° 6 12,6 2,4 1G4TG
4,2.10°8 153,4 0,195 TG
4,010 8 291 0,103 TG
4,0.10-8 5386 0,056 TG
2,2.10° 8 831 0,036 TG
1,2.10°6 9,7 7,8 e
1,2.10" 8 13,6 5,5 IG
1,0.10" 6 48,5 1,6 1G4TG
5,0.10" 8 150 0,5 TG
3,0.10" 8 278 0,27 TG
2,0.10" 8 946 0,079 TG
1,2.10° 8 10,7 13,9 16
1,2.10° 8 16,4 9,14 16
1,1.10° 8 33 4,54 1G
0,9.10" 8 45,6 3,29 1G4TG
3,6.10° 8 168,2 0,84 TG
2,7.10° 8 454 0,33 TG

rp(um )

wﬁj@;m M;

d/rp

TIPO DE
ROTURA
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Fig.2. Relacién entre el factor umbral
de tensiones y la dureza Vickers.

de 39 a 72 MPa.m!'/?. Esta variacién en la
temperatura de transicién, creciente con
el tamafilo de grano, es acorde con lo
previsto por el modelo ya que se puede
mantener roturas IG con mayores zonas
pléasticas y consecuentemente mayores
valores de K,, a medida que crece el

grano. Es por tanto fundamental la
influencia de la variable que diferencia
las microestructuras de las tres series
a los mismos niveles de revenido: el
tamanio de grano.

Un andlisis de las condiciones asociadas
al modelo de rotura [3] pone en
evidencia la importancia de la relacidn
entre la resistencia a CBT y la relacidn
adimensional tamaflo de grano/tamafio de
zona pléstica en el umbral de propaga-
cidén la cual que se representa en la
Figura 4. Se aprecia en ella que para el
mismo valor del cociente d/rp, el factor

umbral KISCC

de grano. En las roturas de tipo IG, las
paradas no se producen para valores
fijos de relacidén d/rp, que indicaria un

aumenta al hacerlo el tamafio

efecto topografico limite para el avan-
ce, sino para valores de K. practica-

mente constantes en cada temperatura de
revenido, lo que indica un control de 1la
microestructura de borde de grano en la
parada. Este control no se observa en
roturas transgranulares.

Para las tres series, los valores del
cociente d/rP son inferiores a la

unidad en roturas tipo TG, mientras las
IG se producen para un valor superior a
2.4 . Ello indica que en las roturas TG
la zona pléstica supera el &mbito de un
grano, y en las roturas IG es menor gue
una faceta de éste.

tsce
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Fig.3. Relacién entre el factor umbral
de tensiones y 1la temperatura de
revenido.
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Fig.{l. Variacién del factor umbral de
tensiones con la relacién adimensional
tamafio de grano/tamafio de zona pléstica.

En ~la Figura 5 se pPresentan
conjuntamente los valores de velocidad
de propagacién en estado 11, da/dt,
frente'a temperatura de revenido, marcap
dose nitidamente el salto de valores en
la transicién de comportamiento, IG a TG,
al aumentar la temperatura de revenido.

A8 sty
dt

s 410t
08} 4107
w07} d107
ot 41078
& SERIE 18
® SERIE I B
Toad X <107
© SERIEII B
i I 1 L. 1 1 1

400 425 450 475 500 525 550
T.R. (°C)
Fig.5. Representacién conijunta de

velocidades de propagacién en estado II
frente a temperatura de revenido.
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4 ,INFLUENCIA DEL MEDIO

Los aceros de baja aleacién con
tratamiento térmico de temple y revenido
se suelen emplear en situaciones
agresivas, sufriendo por ello problemas
de CBT. Estos ambientes, contenedores de
sustancias tales como cloruros, sulfuros
o acetatos, son capaces de suministrar
hidrégeno como producto de la reaccién
catdédica de corrosidédn. Este hidrébgeno
puede controlar el comportamiento en CBT
de estos aceros puesto que se introduce
en ellos en forma atémica y difunde a su
través hacia zonas de méxima solicita-
cién, como los frentes de fisuras,
ocasionando su fragilizacién [11].

La susceptibilidad de un elemento
microestructural a ser fragilizado por
hidrbégeno depende de la cantidad del
mismo atrapado por aquél. Esta cantidad
de hidrégeno atrapado establece unas
condiciones criticas de deformacién que,
si son alcanzadas como consecuencia de
la solicitacién exterior, originan la
nucleacién de un nuevo avance de la
fisura en ese elemento microestructural
[3,5], siendo su presencia fundamental
en el comportamiento en CBT del acero.

El estudio de la influencia del medio se
ha hecho teniendo por referencia los
ensayos iniciales de CBT en una solucién
de agua de mar simulada con pH = 5,8
realizando una nueva fase experimental
utilizando como solucién la definida en
la norma NACE TM-01-77 (50 gr de NaCl ,
5 gr de &cido acético glacial disueltos
en 945 gr de agua), que presenta un pH
medio de 3,2 , y procurando que durante
la experimentacién el pH no exceda de
4,5 [12].

Los tratamientos térmicos sobre los que
se ha realizado la caracterizacién de
componentes en CBT se han dividido en
dos series, comunes a las presentadas
previamente y ensayadas en agua de mar:

Serie IB NACE: temple y revenido con
austenitizacién a la temperatura de
825°C y revenido a temperaturas de 450,
500 y 550°C.

Serie IIB NACE: temple y revenido con
austenitizacién a la temperatura de
900°C y revenido a temperaturas de 550 3
600°C.

1 i imen

La metodologia seguida en los ensayos de
estos tratamientos, en solucién NACE, es
la misma que la establecida previamente
para los ensayos realizados en solucién
que simula agua marina.

4.2 Resultados y Andlisis

La Tabla 2 recoge los resultados de 1la
caracterizacién mecénica y fractografica
en CBT de las series revenidas
correspondientes a este estudio.

En la Figura 6, se representan los
valores de resistencia del material
frente a CBT, concretado en el wvalor
umbral K,... , frente a la temperatura de

revenido para las series IB, a distintos
pH, apareciendo en ambas dos zonas
netamente diferenciadas y separadas por
un cambio brusco en el comportamiento en
CBT, 1la transicién IG-TG que varia
apreciablemente con el medio. Asi, la
transiciétn para la serie IB a pH

TABLA 2. Caracterizacién mecanica v fractogrdfica _en CBT del acero
i veni n n ) N
/ TiPO DE

SERIE Kisce(MPa.m'2)  Hv da/dt(m.s*") ry(um)  d/r, ROTURA
1B-825 N

R450 22 413 1,0.10° 6 13 2,2 16

R500 32 382 0,8.10" 6 32 0,93 1G+TG

R550 101 345 0,1.10- 6 391 0,076 TG
11B-900

R550 75 353 0,4.10" 6 206 0,36 TG

R600 115 315 3,8.10° 8 . 608 0,12 TG
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de 5.8 , aparece é 450°C, con una
variacién de 'K desde 22.5 a

1scC
75 MPa m!/?, y en IB, a pH de 3.2 , se
produce la transicién a temperatura de
revenido a 550°C, pasando el valor de

1/2
K,ooc desde 32 a 101 MPa. m’*“.

Kiseo
{MPo.

200F oH*58

ISOL
IDOL
70’-
50+
a0

30

204

: 2 L L
400 450 500 550 TRI*C)

Fig.6. Relaciétn entre el factor umbral
de tensiones y 1la temperatura de
revenido.

La Figura 7 representa los valores de
velocidad de propagacién en estado II,
da/dt, frente a temperatura de revenido
a diferente pH del medio para la serie
IB. Resulta significativo un aumento
global de los valores de velocidad de
propagacién para mayores concentraciones
de hidrégeno, ya que mientras que en los
ensayos a pH=5.8 se produce en 1la
transicién IG-TG una disminucién de
dicha velocidad por un factor de 20,
para los ensayos a pH=3.2 apenas alcanza
un orden de magnitud. La mayor acidez de
la solucién asegura un mayor suministro
de hidrégeno, que Jjustifica una mayor
velocidad de propagacién en régimen TG.
En régimen IG, la velocidad de propa-
gacién no sufre cambios con el medio,
manteniéndcse en el orden de 10°° m.s™l.

da SERIEIB
(d'H & pH=*3.2
ms”
10-6k A pH=z 58
10T
10-8
1, b 1
450 500 550 T.R.(*C)

Fig.7. Variacién de 1la velocidad de
propagacién en estado II, con la
temperatura de revenido.

La Figura 8 representa los valores del
factor umbral de intensidad de tensiones

KISCC i i
tamafio de grano/tamafic de zona pléastica
en el umbral de propagacién, d/rP , para

la serie IB en las diferentes
condiciones ambientales de ensayo.
Puesto que el tamafio de grano, al ser el
mismo, no 3justifica ninguna variacién
apreciable, se observa una relacién
lineal en la que se ajustan los valores
de las dos series a distintos pH. Se
confirma en todos los casos que en las
roturas tipo IG los valores del cociente
d/rp son superiores a 1, mientras que en

TG son inferiores y de acuerdo a lo
modelizado.

frente a la relacién adimensional

Kllcﬁ
(MPa-m!’2)
SERIE 18

200}
150

& pH =32
& pH* 58
100 |
70
50+
40 b
30k

20}

s f N L N

0.0t ©.08 o.f . 0.5 1 5 dsr
p

Fig.8. Relacién entre el factor umbral
de tensiones y la relaciétn adimensional
tamafic de grano/tamafio de zona pléstica.

El estudio fractografico realizado pone
de manifiesto la influencia de 1la
agresividad del medio de ensayo. Asi,
las probetas ensayadas en solucién NACE
presentan, para las roturas de tipo IG,
un ataque selectivo en limites de grano
y muestran el esqueleto de las picaduras
originadas por la acidez elevada del
medio, dejando de observarse la faceta
de grano limpia que aparece en las
probetas ensayadas a pH menos &cidos. En
el caso de roturas transgranulares,
caracterizadas por aparicién de huecos,
éstos estédn atravesados por picaduras o
tineles propios de 1la acidez del
reactivo.

5.CONCLUSIONES

La transicién del modo de rotura
intergranular a transgranular tiene
lugar, como se ha mostrado, en un corto
intervalo dentro del rango de
temperaturas de revenido, inferior a
25°C, para cualquier _tamaho de grano. Er
dicho intervalo, el pequeno cambio
microestructural y de dureza propio del
revenido da lugar a que se alcancen unas
ciertas condiciones criticas que cambian
radicalmente las situaciones de rotura
muy relacionadas a su vez con la
fragilizacién que el hidrégeno produce
en la zona plastica de fondo de fisura.
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La transicién en el modo de rotura va
asociada a un brusco incremento en la
resistencia frente a la CBT del mate-
rial, reflejado en su aumento del factor
umbral K gscer due es méds acusado en

tamafios de grano pequefios, y un descenso
en la velocidad de propagacién superior
a un orden de magnitud, Jjustificado
también por el modelo planteado.

La temperatura a la gque se produce 1la
transicién depende de forma importante
del tamafio de grano, de modo que para
tamafios de grano grandes (Serie IIIR)
est4d en el nivel de revenido 500°C vy
para tamafios pequefios (Serie IB) esté
en 450°C. El1 modelo desarrollado
preconiza que esta transicién se produce
para un valor caracteristico de 1la
relacién d/rp (tamafio de grano entre

tamafio de la zona pléstica en parada), y
los resultados experimentales confirman
que cuando dicha relacién es inferior a
1 se produce rotura TG, en tanto que si
es superior a 2.4 estamos en IG.

La agresividad del ambiente en el
intervalo de pH estudiado no afecta a
los valores representativos de procesos
intergranulares. Su efecto fundamental
es la traslacién de la temperatura de
transicién, conforme estaba previsto en
el modelo. Asimismo, cabe destacar que
la agresividad afecta al comportamiento
en régimen TG, pues idénticas microes-
tructuras ofrecen descensos en su
resistencia a CBT al variar el medio
agresivo.

El rango de cambio del comportamiento en
CBT en un pequefio margen de temperatura
de revenido, que se puede considerar
asociado a una temperatura critica,
muestra la importancia de un tratamiento
correcto para evitar el fenbémeno de
deterioro por agrietamiento de forma
inesperada. En concreto, el material
templado y revenido por encima de 1los
500°C optimiza el binomio resistencia
mecénica~resistencia a CBT, principal-
mente asociado a un tamafio de grano
pequeio.
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DIFICULTADES ENCONTRADAS EN LA CARACTERIZACION DE LA TENACIDAD DE
LAS UNIONES SOLDADAS

L.M.Plaza, F.Santamarfa, A. Gil-Negrete y A.M.Irisarri

INASMET. C/ PORTUETXE, 12 - SAN SEBASTIAN

Resumen.-Es bien conocido que todo ensayo presenta alguna dificultad en su realizacidén. El objetivo
del presente trabajo es comentar las dificultades que tienen lugar cuando se trata de caracterizar
la tenacidad de las uniones soldadas. Se han estudiado las posibles geometrias de las probetas de
ensayo asi como la situacidén de la entalla mecanizada en la zona de la unidn soldada. Se exponen
también los métodos utilizados para solucionar el problema de la heterogeneidad del frente de grie-
ta presente en ocasiones en los agrietamientos mediante fatiga.

As it is well known, many difficulties raise when testing. This work comes about when the toughness
of welded joints is to be characterized. The possible geometries for test specimens are also deve-
loped in this work. At the same time, a study is carried out concerning the situation of the ma-
chined notch in the welded joint area. Some fatigue cracks display an heterogeneus front when
employing traditional cracking methods. This problem is another fact outlined in this paper.

1. INTRODUCCION

La tenacidad de los materiales metdlicos y sus
uniones soldadas se ha caracterizado tradicio-
nalmente mediante el ensayo de resiliencia.
Este ensayo nos ofrece como datos: la energia
absorbida por la probeta en el transcurso del
impacto, la expansidn lateral y el porcentaje
de superficie de fractura que presenta un
aspecto didctil (1).

Debido a su bajo coste y fdcil realizacién es-
te ensayo ha conseguido una amplia difusién y
aceptacidn, pero pese a ello dicho ensayo no
permite una valoracidn directa del riesgo de
rotura gue posee una estructura o componente
en serxvicio (2). A causa de estas limitaciones
y en un intento de encontrar una solucidn al
problema, se ha llegado a la Mecdnica de la
Fractura, método con cuyos pardmetros es posi-
ble la valoracidn en forma cuantitativa de los
niveles de tensiones y tamafio de defecto que

es capaz de soportar una estructura o componen-
te en servicio sin gue se origine su rotura (3)

En este trabajo se exponen brevemente: el dise-
fio de las probetas de ensayo y las diferentes

localizaciones posibles de la entalla dentro

de la probeta. Ademds se comentan las dificul-

tades encontradas en la realizacidn préctica de
los ensayos.

2. DISENO DE LA PROBETA Y LOCALIZACION DE LA
ENTALLA

Es importante sefialar que los pardmetros obte-
nidos mediante ensayos de Mecénica de la Frac-
tura pueden verse fuertemente influenciados
por la geometria de la probeta, inclusoc cuando
se calculan empleando en la probeta el mismo
espesor que el componente a estudiar (4).
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Por este motivo es de suma importancia elegir
una geometria que proporcione una medida fiable
del minimo valor de la tenacidad del material
o gue reproduzca del modo mds preciso el esta-
do de tensiones existentes en el componente
real debido a una grieta o defecto. Concreta-
mente la Norma BS5762 (5) propone dos geome-
trias diferentes para el ensayo C.0.D. denomi-
nadas "preferida" y "subsidiaria". Estas son
mostradas en las figuras la y lb respectiva-
mente.

Al valorar la tenacidad a la fractura de una
unién soldada hay que tener en cuenta que su
comportamiento estard regido por el de aquella
zona gue posea una menor tenacidad. Cuando se
conocen la localizacidn y el tamafio de los de~
fectos presentes en un componente real, es ne-
cesario situar la entalla en la probeta de for-
ma que asemeje lo mds fielmente posible di-
chos defectos. En muchos casos estos datos so-
bre los defectos no son conocidos y es necesa-
rio efectuar ensayos con la entalla situada en
cada una de las diferentes zonas de la unidn
soldada.

Respecto a la probeta a utilizar, la denominada
"preferida" ofrecerd el minimo valor de la te-
nacidad siempre que se asegure una homogeneidad
del material. sin embargo esta gecmetria no es
recomendable en probetas que presentan locali=
zadas zonas frdgiles, puesto que la grieta tie-
ne la posibilidad de progresar a través de zo-
nas mas tenaces, al no coincidir la regidn don-
de se encuentra el extremo de la misma con la
de menor tenacidad, falseando de este modo la
valoracién real de esta propiedad. Por ello se
recomienda el empleo de la probeta "subsidia-
ria', colocando la entalla de forma que su pun-
ta se encuentre situada en la zona que se supo-
ne poseerd menor tenacidad (6).

Para realizar una completa caracterizacidn de
la unidén soldada es necesario ademds de dar
una valoracidén de la tenacidad de la zona del
metal aportado, estudiar el comportamiento de
la zona afectada térmicamente a causa del pro-
ceso de unidn. Esto no es fdcil de conseguir
puesto que en muchas ocasiones la zona mencio-
nada es muy restringida y es muy dificil ase~-
gurar gue la totalidad del frente de grieta se
encuentra situado dentro de esta zona y que la
progresién tendrd lugar a través de ella sin
entrar en material base o metal aportado.

Con el fin de solventar esta dificultad se pue~
den realizar uniones con un frente recto, una
unién en "K" por ejemplo (figs. 2a y 2b). Sin
embargo, en algunas ocasiones no es posible la
realizacidén de este tipo de uniones debido a
lo cual es necesario situar el extremo de la
entalla lo mds centrado posible dentro de la
zona afectada (figs. 2c y 2d).

3. AGRIETAMIENTO POR FATIGA

Es bien conocido que la tenacidad a la entalla
de un material disminuye a medida que la grie-
ta se hace mds aguda. Por ello se recomienda
antes de llevar a cabo un ensayo de fractura
realizar un agrietamiento previo de la pro-

beta mediante fatiga para asegurar que el aca-
bado de la entalla mecanizada no pueda influir
en el resultado del ensayo (7).

Esta grieta creada mediante fatiga deberd cum~-

plir una serie de requisitos que dependerdn de

la norma de ensayo aplicada pero que b&sicamen-
te consisten en: tener una longitud determinada
un frente homogéneo y que la relacidn "R" =car-
ga minima/carga m&xima empleada en el agrieta~

miento sea S; 0,1.

Todo esto no es fécil de conseguir si se re-
cuerda que en una unidén soldada su heterogenei-
dad tanto en el aspecto microestructural como
tensional influird de forma decisiva en el cre-
cimiento de la grieta haciendo que ésta avance
mds en unas zonas que en otras. En las figuras
3a y 3b se pueden observar casos de avance he-
terogéneo y homogéneo respectivamente.

Para dar solucién al problema de la heteroge-
neidad del frente de grieta se emplean varias
técnicas. Con el objeto de aliviar las tensio-
nes residuales producidas por el proceso de
soldadura y que impiden la correcta progresidn
de la grieta, se pueden utilizmar tratamientos
térmicos de alivio de tensiones con lo que se
consigue un frente de avance mucho mds uniforme.
Sin embargo este método no puede ser empleado
en probetas en estado bruto de soldadura puesto
que el tratamiento introduce cambios microes-
tructurales variando la tenacidad del material
y falseando asi el resultado del ensayo.

Otro método de alivio de tensiones ha sido de-
sarrollado por el Welding Institute britdnico
con muy buenos resultados. Consiste en realizar
unas compresiones laterales a la probeta en la
zona de la entalla produciendo una deformacidn
pldstica del 1% en el sentido del espesor. Esta
deformacidn se puede conseguir por diferentes
procedimientos tal y como se puede apreciar en
la figura 4a. Como se ve en dicha figura, la
compresidn puede ser dnica o doble, y a su vez
la doble puede realizarse siguiendo dos dife-
rentes secuencias, estas son mostradas en la
figura 4b.

El efecto que producen estos diferentes proce-
dimientos de compresiones sobre la redistribu-
cién de tensiones se puede ver en la figura 5.
Se comprueba que la mejor es la que se consigue
meidante una sola compresidn, aungue este pro-
cedimiento no es posible aplicarlo en algunas
occasiones debido a la limitacidn de carga de
las mdquinasde ensayo. Es importante considerar
también la posible influencia de la deformacidn
pléstica del material sobre su tenacidad. Se ha
indicado que como regla general, la compresidn
localizada tiende a reducir la tenacidad de

los materiales analizados, lo cual permite es-
tablecer un limite inferior de seguridad (7).
Resultados obtenidos en INASMET concuerdan con
estas apreciaciones (8).

Otra posibilidad de solucionar el problema con-
siste en el aumento de la relacidén "R" por en-
cima del valor de 0,1 que es establecido por
las diversas normas como limite médximo admisi-
ble (5, 9, 10). Aplicar esta solucidn tiene
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como primer inconveniente el incrementoc en el
tiempo de agrietamiento si se mantiene el md-
ximo de carga. Ademds existen algunos datos
experimentales que apuntan que un aumento de
"R" conlleva un aumento de la tenacidad inclu-
so manteniendo la carga méaxima dentro de los
limites permitidos por la norma de ensayo BS-
5762 (5) suponiendo un grave riesgo de sobre-
valoracidén de la tenacidad del material.

Otra de las alternativas que ha sido utilizada
como solucidn es el doblado inverso (reverse
bending). Esta consiste en someter a probetas
de doblado a una carga de flexidén de sentido
contrario a la que sufren cuando se realiza

su agrietamiento. Como el resto de los métodos
empleados presenta también sus inconvenientes:
la carga méxima admitida en este doblado inver-
so de acuerdo con las normas (11) no consigue
una buena redistribucidén de tensiones y ademéds
existen muy pocos datos experimentales publica-
dos que puedan definir el método como fiable.
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Fig.2. Posicionamiento de la entalla en la
zona afectada térmicamente
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Fig.3a. Frente heterogéneo de grieta a fatiga
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Fig.4. Diferentes métodos de compresiones
laterales.

Fig.3b. Frente homogéneo de grieta a fatiga
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Fig.5. Efecto de los diferentes métodos de
compresiones laterales sobre las tensiones
residuales de soldadura.
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DETERMINACION DE LOS PARAMETROS DE LA FRACTURA DE PS MEDIANTE EL PROTOCOLO DE

ENSAYO DEL EUROPEAN GROUP ON FRACTURE

Martfnezz A.B., Maspoch, M.LL.

Departamento de Ciencia de los Materiales e Ingenieria Metallrgica
E.T.S.Ingenieros Industriales Barcelona (Universidad Politécnica de Catalufia)

Avda. Diagonal, 647, -08028- BARCELONA

Resumen.- Se ha estudiado el comportamiento a la fractura del poliestireno con dife-
rentes contenidos de lubricante, 'y es de relevancia la demostracién de las grandes
diferencias observadas entre los distintos grados del material.

Abstract.~ It has been studied the fracture behaviour of polystyrene with different
mineral oil contents and is of relevance here the demonstration of the large
differences between different grades of the same material.

1.INTRODUCCION

El poliestireno (PS) es un termoplédstico amorfo
(Tg®902C) que se utiliza por sus buenas cuali-
dades para el moldeo y por su transparencia, pe
ro en la préctica es extremadamente fragil.

A fin de mejorar especialmente su comportamien-—
to frente al impacto, se suele modificar con
elastémeros, dando lugar a los genéricos polies
tirenos de alto impacto (HIPS).

Originalmente la adicidén del caucho se realiza-
ba por simple mezcla mecédnica. Actualmente la
adicién se hace durante la polimerizacién con
lo que se obtiene una mayor fraccién en volumen
de particulas y también la inversidn de las fa-
ses, resultando una mayor tenacidad.

El actual desarrollo industrial de copolimeros

SBS en estrella nos permite la modificacién del
PS mediante su simple mezcla mecénica y cabe in
tuir que las microestructuras formadas y sus in
terfases mejorarén los valores de la resisten~

cia al impacto obtenidos anteriormente con los
procesos de mezcla, consiguiéndose ademads una
reduccidn de la inversidn industrial.

Este es el objetivo de nuestra linea de investi-
gacidn actual, de la que una pequefia parte, la
profundizacién en el conocimiento del comporta-
miento a la fractura de los PS a modificar se
presenta en este trabajo.

E1l PS cuando estd solicitado a traccidén presen-
ta un mecanismo de deformacién dominado basica-
mente por crazing, mientras que a compresidn el
mecanismo es el de deformacidn por cedencia en
bandas de cizalladura.

Las crazes aparentan como pequefias grietas (Fi-
guras 1 y 2) que crecen desde la superficie 6
defectos internos y yacen sobre planos perpendi
culares a la mayor tensidén principal de traccidn.
Sin embargo, no son grietas (1) pues las paredes
de las crazes estén unidas por fibrillas de po-
limero. La formacién de estas fibrillas implica
cedencia y también la formacidén de microvacios.
Las crazes no se forman a menos que la traccidn
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Fig. 1. a) Material 1. v = 0.01 cm/min
b) Material 1. v = 5 cm/min
c) Material 2. v = 1 cm/min
d) Material 2. v = 0.02 cm/min

Fig. 2. Probeta de flexidén del Material 2.

exceda un valor critico.

A lo largo de una craze cargada existe una ten-
sién de traccién casi uniforme, siendo su valor
caracteristico del material y de su entorno.

La craze aumenta de espesor por el estirado de
nuevo material en la interfase entre la craze y
la masa del material alargandose las fibrillas
hasta una determinada elongacidn. Sin embargo
las crazes pueden permanecer delgadas mientras
se produce el alargamiento en la direccidén de
la tensidn de traccidn a causa del contenido en
microvacios entre las fibrillas que crea el ne—
cesario incremento de volumen.

El mecanismo por el cual la punta de la craze
avanza dentro de la masa del polimero no esta
bien establecido y existen varias explicaciones,
sin embargo parece aceptarse que el crecimiento
de la craze ocurre por el mecanismo de la ines-
tabilidad del menisco (1) en el que el polimero
cedido en la interfase cdéncava aire/polimero de
la punta de la craze, se rompe y va produciendo
nuevas fibrillas por repeticiones sucesivas,

ta)

© o
.:Og

o ..9
LA™

° o

Fig. 3. Crecimiento crazes por inestabilidad del
menisco.

tal como es mostrado en la Figura 3.

Las crazes juégan un importante papel en la ini-
ciacién de la fractura, ya que la rotura de la
craze cuando ésta ha alcanzado un tamafio deter-
minado da lugar a la propagacidén de la grieta
(1-5). La rotura de la craze empieza gradualmen-
te a medida que los microvacios coalecen, formén
dose una cavidad que se propaga lentamente por
la mitad de las fibrillas. Cuando la grieta que
se propaga interacciona con otros grandes micro-
vacios, se generan sobre la superficie de la cra
ze unas marcas parabdlicas. Si la velocidad es
lenta, la grieta que se propaga estd precedida
por el crecimiento de la craze y la superficie
de fractura para ésta lenta propagacidn a través
de la mitad de la craze tiene una apariencia pu-
lida como un espejo y mas 6 menos iridescente a
medida que se incrementa la reflexién de la luz
a partir de algunas crazes paralelas de debajo
de la superficie de fractura.

A medida que la velocidad de la grieta se acele-
ra, el lugar de la fractura oscila entre las dos
paredes de la craze dando lugar a una apariencia
de escamas 6 bandas sobre la superficie de frac-
tura que se conocen como ''patch o mackerel
patterns''.

La formacidén de un manojo de crazes en lugar de
una sola craze en la punta de la grieta que avan
za a gran velocidad, da lugar a una apariencia
rugosa sobre la superficie de fractura.

La Figura 4 muestra esquemdticamente las dife-
rentes etapas posibles de propagacién de la grie
ta.

Los parametros de la fractura en nuestros mate-
riales se han determinado mediante el ensayo
SENB y conforme con el protocolo de standard (6)
para materiales plasticos, propuesto por el Gru
po Europeo de Fractura, que requiere unas probe
tas cuya geometria (Figura 5) debe cumplir unas
determinadas relaciones.

Fig. 4. Modelo de propagacién de la grieta.
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Fig. 5. Geometria SENB.

2. MATERIALES

Se han utilizado dos grados distintos de polies-
tireno (PS). El material 1 se trata de un grado
especial de PS que nos fué suministrado por

BASF ESPANOLA S.A. y que se caracteriza por su
elevada fluidez y por su alto contenido de lubri
cante (5.5%).

El material 2 es otro grado de PS que nos fué
suministrado por ARCO y se trata de un tipo con
tracalérico con un bajo porcentaje de lubrican-
te (0.35%) y baja fluidez.

Los valores del indice de fluidez (7) se repre-
sentan en la Tabla 1.

TABLA 1. Caracteristicas de los materiales.

Lubricante MFI (g/10 min)
(%) 200/ 5000 200/3800 200/2160
MATERIAL 1 5.5 7.68 5.12 2.00
MATERIAL 2 0.35 2.73 1.71 0.61

3. DETALLES EXPERIMENTALES
3.1. Probetas

Las probetas se obtuvieron mediante la inyeccidn
del PS en el molde de la figura 4 de la norma
ASTM D-647 (8).

Debido a la situacién del punto de llenado de
las cavidades del molde se origina una orienta-
cién superficial de las cadenas del polimero
mAs profunda cuanto menor es el espesor de la
probeta, en el sentido del flujo de llenado de
la cavidad del molde, esto es, en el sentido
longitudinal de las probetas.

Se utilizaron dos tipos de probetas, la probeta
en forma de halterio tipo I segin la norma ASTM
D-638 (9) para los ensayos de traccién, y la
probeta en forma de barra prismatica de 6.35%
12.7*55.88 mm que se obtuvo de cortar la barra
prismdtica de 6.35%12.7*%127 mm que se obtuvo del
molde de inyeccidn. Con estas Gltimas probetas
que guardan las relaciones establecidas por el
protocolo de norma (6) se han realizado los
otros ensayos mecénicos.

Las entallas con la forma seglin la norma ASTM

D-256 (10) se han realizado en una entalladora
motorizada marca CEAST y se.agudizaron con una
hoja de afeitar.

3.2 Ensayos

El indice de fluidez :se ha determinado conforme
a la norma ASTM:D-1238:(7) a 2002C y 5000, 3800
y 2160 gf en un plastdémetro marca CEAST.

Los ensayos mecénicos se han realizado a tempera
tura ambiente (20%1eC) y a diferentes velocida-
des de separacién de las mordazas en una maguina
universal de ensayos marca INSTRON, excepto los
ensayos a alta velocidad de deformacidén que se
han realizado siguiendo la geometria Charpy en
un péndulo de impacto marca CEAST.

La tensidn de rotura a traccidén se ha determina-
do con las probetas en forma de halterio, mien-
tras que los valores a compresidn se han determi
nado con la probeta prismdtica en el ensayo de -
compresidén en deformacién plana (11) cuya geome-
tria se muestra en la Figura 6. La anchura del
soporte en la zona de compresién fué de 5 mm.

Fig. 6. Geometria :.del ensayo de compresién.

Mediante el ensayo de flexidn se calcularon tan-
to el valor del mbédulo, como el del esfuerzo de
la fibra exterior en el momento de la rotura. Se
utilizaron las probetas prismdticas de 6.35%12.7
*55.88 mm siendo la distancia entre apoyos de
50.8 mm.

Los valores de Ky se calcularon a partir de los
valores de la carga de rotura P determinados en

el ensayo SENB descrite en el protocolo (6) don-
de

P
Kic = 10.65 ——o (1)
Ic swl/2

con las mismas dimensiones que la utilizada en
el ensayo de flexidén, pero con las probetas en-
talladas a 6.35 mm de profundidad y agudizadas
con una cuchilla de afeitar.

Los valores de Gy, se determinaron mediante el

método descrito en el protocolo (6)

U
Gl = —— (2)
B D@

donde U, la energia es la diferencia entre las
energias (&reas) que corresponden a los diagra-
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mas carga desplazamiento en el ensayo SENB de
fractura, y en el de-indentacién (Figura 7) has-—
ta el mismo valor de la carga  de rotura.

ALy

Fig. 7. Geometria del ensayo de indentacién.

También se determind el valor de Gyc & una velo-
cidad de 3.4 m/s segin el método de Platti y
Williams (12) utilizéndose la misma geometria y
dimensiones del ensayo SENB en un péndulo Charpy.
En este ensayo se han usado diferentes profundi-
dades de entalla a fin de variar los valores de
¢, y asi mediante la pendiente de la recta que
ajusta los valores experimentales de U, la ener-
gia medida por el péndulo, y BWQ , encontrar Gic.

3.3. Fractografia

Las superficies de fractura se han observado en
un microscopio éptico de reflexidn, y también
con un microscopio electrénico de barrido
Phillips 500. En este Gltimo caso las superfi-
cies se metalizaron con una capa delgada de oro
a fin de hacerlas conductoras.

4. RESULTADOS

En la Tabla 2 se presenta un resumen de los re-
sultados experimentales obtenidos.

Los valores de los esfuerzos de rotura aumentan
con la velocidad de desplazamiento de las mor-
dazas, tal como cabe esperar de la naturaleza
viscoeldstica del polimero. En los ensayos de
traccién y de flexidén se observan (Figuras 1 y
2) las crazes, cuyo nUmero aumenta con la velo-
cidad de deformacidén, y cuyo espesor aumenta

TABLA 2. Resumen de los resultados experimentales

con el porcentaje de lubricante, gque parece ac-
tuar como plastificante y permite una mayor elon
gacibén . de las fibrillas dentro de la craze. En -
los ensayos de compresidn se observan las bandas
de cizalladura a aproximadamente unos 452.

La variacidén de los valores de los:mbdulos en
funcidén ‘de la velocidad de ‘separacién ‘de las mor
dazas, si se produce, es pequeifla y estd dentro -
del error experimental.

Los valores de los parametros de la fractura de-
terminados segin el protocolo de norma (6) a di-
ferentes velocidades se presentan en la:Tabla 2.

Los criterios de validez del tamafio de la probe-
ta

P K

12
B, a, (W-a) > 2.5 l Gf} (3)

puede calcularse a partir de los valores experi-
mentales mostrados en la Tabla 2. Estos crite-
rios se cumplen ampliamente por lo gue nos erncon
tramos en deformacidn plana. Ademds para conocer
la precisidén de los resultados obtenidos, como
en deformacidn plana existe la relacidn

Grc = (1-92) (4)

a partir de los valores experimentales de los

parametros de la fractura y utilizando como va-
lor del coeficieénte de Poisson V = 0.4 (13) pa-
ra el poliestireno, se ha calculado el valor del

modulo B que se presenta en la Tabla 2, y que
como puede observarse ajusta razonablemente bien
con los valores de E determinados experimental-
mente en los ensayos de flexidn.

Estos valores de los parémetros de la fractura,
son practicamente el doble de los valores publi-
cados para los poliestirenos (1), y Williams
(14) atribuye discrepancias parecidas en los va-
lores obtenidos por diferentes autores a que la
baja resistencia al crazing del PS hace que al

we %&"
]

v G:I‘rar: 0-Elcmp d;‘lex E KIc GIc coB a Ecalc:
(cm/min)  (MPa)  (MPa) (MPa) (GPa) (MPa¥m) (KJ/m%) (pm)  (mm) (MP2)

MATERIAL 1 5 43.64 98.05 74.56 2.30 1.67 1.17 23 0.9 2.00
1 40.35 85.06 64.97 2.44 1.58 0.86 21 1.0 2.43
0.5 38.56 95.37 63.82 2.40 1.60 0.89 23 1.1 2.40
0.05 34.77 85.14 56.19 2.39 1.41 0.65 20 1.0 2.54
.01 33.67 74.59 51.08 2.40 1.36 0.61 19 1.0 2.55
3.4 m/s 0.96
MATERIAL 2 1 59.42 87.45 89.9 2.12 2.05 1.93 0.75 1.79

#q‘; /MW L
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Fig. 8. Superficie de fractura observada por M.0. del material 1, a baja velocidad.

Fig. 9. Micrografia (MEB) de la zona de espejo
del material 1.

agudizar con la cuchilla de afeitar, la entalla
no se cree una sola craze sino un manojo de cra-
zes que hacen perder agudeza a la punta de la
grieta y aumentan los valores de iniciacidn de
los paréametros de la fractura. Estos manojos de
crazes también pueden formarse durante el choque
al aplicar la carga a medida que se aumenta la
velocidad de deformacidén. Aungue no descarta que
la influencia del contenido de lubricante pueda
hacer aumentar los valores de iniciacibén de los
parametros de la fractura.

3i se observan las micrografias de las superfi-
cies de fractura del material 1 obtenidas a ba-
jas velocidades, son casi todas ellas totalmen-
te transparentes y corresponden a la regidn de
espejo, es decir, la grieta se ha propagado por
la mitad de 1la craze, mientras que algunas pocas
muestran las tres zonas de propagacién de las
grietas aunque la de espejo es la mayor (Figu-
ra 8).

La Figura 9 muestra una micrografia obtenida por
microscopia electrénica de barrido (MEB) de la
parte de espejo en la que se observan tres micro
vacios y sus correspondientes marcas parab8li-
cas.

Fig. 10. Superficie de fractura observada por M.0. del material 2, a baja velocidad.
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En la Figura 10 se muestra una micrografia de
la superficie de fractura del material 2 que es
muy irisada pues se reflejan las crazes parale-
las inferiores, pero también se observa que la
grieta ha atravesado algunas crazes.

Es decir, que en el material 1 la grieta se ha
propagado dentro de una craze y los valores ob-
tenidos son correctos, mientras que en el mate-
rial 2 que tiene menos lubricante y que a menor
elongacidén se forman manojos de crazes, éstos
los hemos originado al agudizar con la cuchilla
de afeitar la entalla & por el golpe sufrido al
aplicar la carga, luego los valores obtenidos
son mayores que los que corresponden a los de
iniciacidén si s6lo hubiera una craze.

En el material 1 también se ha determinado la
energia de fractura a una velocidad de 3.4 m/s
(Figura 11).

8o¢

En las micrografias de las superficies de frac-
Fig. 11. Calculo de Gyc a alta velocidad. tura mostradas en las figuras 12 y 13 se obser-—
van las tres regiones de propagacién de la grie
ta, y en la Figura 14 se observa la porcién de
la semiprobeta vista transversalmente donde se
observan los manojos de crazes, que interaccio-
nan con la grieta, mientras que en la Figura 15
se observa la misma grieta antes de su fractura
total que da lugar a las dos semiprobetas, una
de las cuales se muestra en la Figura 14.

El criterio de fractura desarrollado por
Dougdale (14) de apertura critica del vértice
de la grieta asume que la longitud de la zona
deformada plasticamente es pequefia comparada
con la longitud de la grieta, y que la zona tie
ne una forma de linea.

Ambas condiciones se cumplen si la grieta se
propaga en el interior de una Gnica craze. Es
decir, que en este Ultimo caso si conocemos Kie»
E y la tensién en la superficie de la craze, po
Fig. 12. Superficie de fractura observada por d?mos calcular el valor de apertura cri?ica del
M.0. del material 1, a alta velocidad. vértice de la grieta mediante la ecuacidén (5)

Fig. 13. Superficie de fractura observada por MEB del material 1, a alta velocidad.
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Fig. 14. Visidn transversal de la semiprobeta
ensayada a alta velocidad.

Ko 2
coD = —2° _ (1-92) (5)
E

Las superficies de fractura obtenidas a bajas
velocidades de separacidén de la mordazas con el
material 1, s6lo tienen la zona de espejo (Figg
ra 9) es decir, la grieta se ha propagado en
una sola craze.

En la Tabla 2 se presentan los valores obteni-
dos para el COD a distintas velocidades habién-
dose utilizado los valores de Ky, y E determi-~
nados experimentalmente, Y = 0.4, y como valor
de la tensidn en la superficie de la craze se
ha asumido el valor de la tensidn de traccidn
obtenido experimentalmente.

Los valores del COD obtenidos a las distintas
velocidades précticamente coinciden entre si y
ademéds su orden de magnitud es razonable.

Controlando la calidad y la longitud de defec-
tos introducidos artificialmente en el PS5,
Berry (15) reprodujo 'grietas naturales" y en-~
contrd que la tensidn de rotura aumentaba a me-
dida que la longitud del defecto, a, disminuia,
pero que este incremento de la resistencia no
era indefinido sino que cuando el tamafio del de
fecto se reducia a un nivel critico de casi Imm
el valor de la tensidn era independiente de a.

Los defectos estructurales intrinsecos del mate
rial, se encuentran en el mismo 6 bien se prodg
cen al deformarse éste, y si tomamos la geome-

tria del ensayo de traccidn sin entallar, el ta
mafio de estos defectos puede calcularse median-
te la relacidn (6)

K1 =0 |/ L (6)

a
2

A partir de Ky, ¥ @ de traccién calculados
experimentalmente.

Fig. 15. Visidn transversal de la probeta antes
de su fractura total

En la Tabla 2 se representan los valores del ta
mafio del defecto estructural intrinseco calcula
dos en funcidn de las diferentes velocidades de
deformacidn utilizadas. Puede observarse gue pa-
ra el material 1 son de 1mm, mientras que los
del material 2 son algo mas pequefios. Estos va-
lores ajustan con las experiencias de Berry y
con el tamafio de las crazes observadas (Figura
1) en los dos materiales.
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COMPORTAMIENTO EN FATIGA EN AIRE Y ALTO VACIO DE LA
ALEACION 7017-T651

§
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E.T.S. Ingenieros de Caminos (Universidad Politécnica de Madrid)
Ciudad Universitaria s/n

28040 - MADRID

Resumen.- Se han llevado a cabo ensayos de crecimiento de
fisuras por fatiga en la aleacién de aluminio 7017-T651 en aire
y en alto vacio. Al pasar de aire a un vacio de 10¢ torr se
produce un cambio brusco en la velocidad de crecimiento de la
grieta, siendo la velocidad en vacio aproximadamente tres veces
menor que en el aire. Se observan también diferencias sobre las
zonas de la superficie de fractura correspondientes a cada uno

de los ambientes. Esto sugiere

propagacién en cada ambiente.

distintos mecanismos de

Abstract.- Fatigue tests have been performed in 7017-T651
aluminium alloy in both moist air and high vacuum. A sudden
change in crack velocity has been clearly noticed when passing

from air to a vacuum about 10-4

torr, being the velocity in

vacuum about three times less than in air. It has also been

realized a- clear difference

fractographic surface,

environments used. This implies
involved in fracture in both zones.

1. INTRODUCCION

En esta comunicacién se describe un es-
tudio experimental de la propagacidén de
fisuras subcriticas por fatiga en la
aleacidén de aluminio 7017-T651, en dos
ambientes: el aire del laboratorio con
aproximadamente un 60% de humedad rela-
tiva y un vacio del orden de 10°¢ torr.

Estos ensayos se han realizado para tra-
tar de comprender mejor el fendémeno de
la Corrosién-Fatiga en esta aleacidn.
Este es un problema importante ya que
medios aparentemente inocuos, tales como
el aire del laboratorio, dan lugar a un
considerable aumento de la velocidad de
propagacién de las fisuras por fatiga en
relacién a medios inertes, tales como un
vacio elevado [1]. A diferencia de 1la
corrosidén bajo tensidn, que sdlo se sue-
le dar para una combinacién determinada
de material y medio ambiente; cualquier
material en cualguier ambiente no inerte

between Dboth =zones in the
corresponding to the different

the different mechanisms

es susceptible de presentar el fendmeno
de la corrosidén-fatiga, entendiendo como
tal una aceleracién de la velocidad de
crecimiento de las fisuras respecto a un
ambiente inerte [1].

El fendémeno de la corrosién-fatiga no
consiste simplemente en la degradacién
quimica del material acompafiada por la
fisuracién debida a la fatiga mecénica,
sino que es algo mas grave y dificil de
tratar debido a la interaccidén sinérgica
de ambos mecanismos. Se han postulado
varios modelos para tratar de explicar
el fendémeno, como el de Wei [1, 2], el
de Speidel [3] y el Holroyd [4] entre
otros. Se trata bésicamente de modelos
de superposicidén en los gque hay varios
términos, de los cuales unos correspon-—
den a la fatiga pura, otros a la corro-
sién bajo tensién y otros son términos
de interaccidén [2].
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El objeto de estos ensayos es tratar de
esclarecer la influencia de la humedad
del aire en la propagacién de las fisu-
ras en esta aleacién, asi como tratar de
comprobar si es posible aplicar alguno
de los modelos tebébricos anteriormente
sefialados a nuestro material.

Para tratar de conseguir los objetivos
propuestos, hemos realizado en primer
lugar ensayos de propagacién de fisuras
con la aleacién 7017-T651 conforme a la
norma ASTM E-647. Se han usado dos am-
bientes: aire y vacio de 1074 torr y se
ha comparado la velocidad de propagacién
de las fisuras en ambos, notandose un
brusco descenso en esta magnitud al pa-
sar de aire a un vacio elevado en la
misma probeta.

2. MATERIAL UTILIZADO

Se ha utilizado la aleaci6én de aluminio
7017 con el tratamiento térmico T651,
suministrada en forma de plancha de 30
mm de espesor.

TABLA m icidn imd

Zn Mg Fe 51 Mn Cr Cu Zr Ti Ni Al

4.91 2.4 0.23 0.09 0.30 0.17 0.12 0.13 0.04 0.01 resto

El tratamiento T651 consiste en un pro-
ceso de solubilizacién de todos los com-
ponentes, seqguido de un estiramiento
hasta el 2% de deformacidén y posterior
envejecido para conseguir la adecuada
dispersidén de precipitados.

La microestructura resultante es alta-
mente anisétropa debido al proceso de
laminacién, con una estructura de tipo
hojaldrado y granos alargados en la di-
reccién de laminacién. Este hecho condi-
ciona sobremanera las propiedades mecéa-
nicas, que son muy sensibles a la orien-
tacién. Asi, la direccidén transversal
corta (ST) es la mAs débil en cuanto a
las propiedades de fatiga, dado que si
aplicamos carga en dicha direccidn, se
produce una rapida propagacién de la fi-
sura segun la direccién de laminaciébn
(L), y ésta es la que se ha estudiado.

Las caracteristicas mecédnicas de 1la
aleacidén son:

TARLA 2. Caracteristicas Mecdnicas

E Oy 5 Ox alargamiento R.A.
(GPa) (MPa) (MPa) (% sobre 10 mm) (%)
62.8 397 461 8.5 16.6

La tenacidad de fractura para la confi-
guracién ST-L (solicitacién en la direc-
cién transversal corta ST y propagacién
segin la direccién de laminacién L), de-
terminada seguin la norma ASTM E-3939, es
Ky = 27.6 MPaml/2, Todos los datos men-—
cionados sobre la aleacién utilizada se
han tomado de [5].

El tipo de probeta empleada en el ensayo
es la DCB (doble viga empotrada), cuyas
dimensiones y orientacidén respecto a la
plancha de partida se muestran en la
Fig. 1.

W35

Fig. 1.~ Orientacién y dimensiones de
las probetas en mm.

En las probetas se realiza una entalla
longitudinal con un disco circular de
dngulo 60¢ y con una profundidad de
aproximadamente 1.25 mm. Esta entalls,
que aparece en el dibujo, se realiza en
ambas caras, y ayuda a que la fisura no
se salga del plano por que gueremos gque
se propague.

La expresién empleada para el factor de
intensidad de tensiones estd tomada de
Hyatt [6],

2 P

B-H3/2

= [3(a+0.6 H)2 + H3]1/? (1)
siendo P la carga aplicada, H la mitad
del canto, a la profundidad de la fisura
(medida desde el eje de carga) y B la
anchura de la probeta, efectuando una
correccién debido a la entalla longitu-
dinal:

B = VB,'B, (2)

donde B, es la anchura sin entalla y B,
la anchura con la entalla.
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3. METODO EXPERIMENTAL

3.1. Ensayos en el aire

Se ha utilizado para todos los ensayos
una maqguina servohidraulica INSTRON mo-
delo 8501, a la que se acoplaban las fi-
jaciones pertlnentes para las probetas.

Los ensayos se llevaban a cabo en con-
trol de carga segun el siguiente esque-
ma.

CELULA DE
CARGA

J

MW wum, cicos CARGA

4 SISTEMA AUT
ADGUISICION
DE DATOS

EXTENSOMETRO

Paoaeu—\
[ 2

DEFORMACION

BN

NUM. CICLOS ORDENADO CARGA
0 POR DEFORMACION

FLEXIBILIDAD

dafdH

L/

d%

Fig. 2.~ Esquema del ensayo en aire.

Las medidas se realizaron siguiendo la
norma ASTM E-647 [7]. Conforme a dicha
norma, antes de comenzar el ensayo pro-
piamente dicho, se realizaba una prefi-
suraciébn por fatiga en la probeta, que
ya estaba entallada, hasta obtener una
fisura de partida lo suficientemente
plana y aguda. Una vez conseguido esto,
propagédbamos la fisura por fatiga con
amplitud de cargas constante, usando una
onda triangular de 10 Hz y una relacién
R = 0.5 para todas las medidas.

Para poder obtener tanto la velocidad de
crecimiento de la grieta (da/dN) como la
oscilacién del factor de intensidad de
tensiones (dK), necesitdbamos conocer
los valores de la longitud de fisura (a)
en funcidén del numero de ciclos (N), en
una serie de puntos para un valor deter-
minado de la amplitud de cargas.

En nuestro caso, se usdé un método de
flexibilidad para calcular la longitud
de la fisura. Hay una expresidn tedrica
que relaciona la flexibilidad con la
longitud de fisura para este tipo de
probeta en Hyatt [6]:

c = T [(a+0.6 H)? + HZa ] (3)

o
3 E

donde E es el mdébdulo de Young, I el mo-
mento de inercia de uno de los brazos =
(BH3/12), H la mitad del canto, B la an-
chura de la probeta y a la longitud de
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fisura. Entonces C es la flexibilidad
que se define asi:
v
C = ) (4)

donde v es el desplazamiento total de
los dos brazos en el punto de carga y P
es la carga aplicada.

En nuestro caso, colocdbamos un extensd-
metro dindmico en el extremo de la pro-
beta acoplado en unas piezas disefladas
al efecto gue se observan en la Fig. 1,
por lo que el desplazamiento medido por
el extensébmetro no coincidia con el des-
plazamiento de los brazos en el punto de
aplicacién de la carga. Ahora bien,
existe una relacidén entre ambos valores
que es:

v

a a+d (3)
donde A es el desplazamiento medido por
el extensédmetro y d la distancia de las
cuchillas del extensdémetro al punto de
carga, y a la profundidad de fisura. Por
tanto, de (3) y (4):

v A a a
¢ = P° P (a + d) = Cex (a + d) (6)

donde C,, es el cociente entre el despla-
zamiento medido por el extensémetro y la
carga aplicada.

Asi pues de (5) y (2):
a + d 2
Cex = (——-———a ) ST L(a+0.6H)® + H:a] (7)

Al cabo de varios ensayos, nos dimos
cuenta de que (6) no se cumplia como de-
sedbamos en nuestras probetas, por 1lo
gque decidimos hacer una curva de cali-
bracién experimental C,, = f(a). Para
ello tomamos dos probetas, y a la vez
que realizdbamos el ensayo de crecimien-
to de fisuras por fatiga, tomdbamos al-
gunos puntos de referencia en los gue
mediamos C,, realizando una rampa de car-
ga-descarga. El1 frente de propagacidn en
ese instante se marcaba cambiando las
condiciones de fatiga, y una vez rota la
probeta, se examinaba la superficie de
fractura en un proyector de perfiles y
se median los frentes de grieta marca-
dos. De este modo se conseguian pare3jas
de puntos C,,/a, que nos permitieron rea-
lizar la curva de calibracién que se
muestra en la fig.3.

Ajustando los puntos experimentales por
medio de un polinomio de orden tres, se
obtiene la siguiente dependencia de la
longitud de la fisura con Cgy:

a = py + py:Cpy + PpCoy + P3Ciy (8)
donde:

p, = 11.460884 p, = -87489144

p, = 119563.55 P = 2.6398783-1010

a es la profundidad de la fisura en mm y
Cgxy (en mm/N) es el cociente entre el
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desplazamiento de las cuchillas del ex-
tensémetro y la carga aplicada.

2,00e-3
g
£ -3 -
£ 1,00e-3
@
o

0,008+0 T M T T T T T 4

10 20 30 40 50 60 70 80 80
a{mm)

Fig. 3.- Curva experimental de calibra-

cién.

De este modo, una vez hallada una expre-
sién satisfactoria para calcular la pro-
fundidad de fisura, el ensayo se llevaba
a cabo haciendo crecer la fisura un
cierto numero de ciclos por fatiga bajo
amplitud de cargas constante, y entonces
se paraba el ensayo y se realizaba una
rampa cuasiestdtica carga-descarga, para
hallar el valor de C,, correspondiente a
ese numero de ciclos. Los datos se reco-
gian a través de un Sistema de Adquisi-
cién de Datos y se almacenaban en un or-
denador, proporcionandonos el valor re-
guerido, y asi sucesivamente. Hay que
reseflar que las interrupciones eran
siempre cortas (nunca mas de 5 minutos),
siguiendo las recomendaciones de la nor-
ma ASTM E-647 para gque no se produjesen
retardos en la propagacién de las fisu-
ras.

3.2. Ensayos en vacio

Para poder realizar ensayos mecdnicos
con un control preciso del medio ambien-
te que rodea a la probeta, se disefid y
fabricé una cémara construida enteramen-
te en acero inoxidable, acoplable a la
maquina de ensayos. En la cémara, aparte
de las tomas para las bombas de vacio y
los medidores, hay un pasamuros de co-
rriente que transmite las sefales eléc—
tricas del extensémetro, que se encuen-—
tra acoplado a la probeta dentro de la
céamara.

Para hacer vacio se emplearon una bomba
rotatoria de dos etapas y un conjunto
rotatoria-difusora, encontrandose més
adecuada la primera, debido a su alta
velocidad de aspiracibén. Con esta bomba,
se llega a un vacio medido en la cémara
(con un medidor Penning) del orden de
10-¢ torr.

Los ensayos se llevan a cabo de una for-
ma andloga a los realizados en aire, con
la dificultad afiadida de alcanzar y man-—
tener el vacio deseado a lo largo del
ensayo, segun el siguiente esquema:

CELULA DE

CARGA "\

\
M NUM. CICLOS CARGA
s R
.S TZ... SISTEMA AUT
ADQUISICION
PRQBEIA——\ [—EX'IENSOMETRQ DE DATOS
\\ DEFORMACION
=
CAMARA
OMBA DE VAClO‘
DE acdies ok,
vACIQ
MEDIDOR
PRESION
PRESION
NUM. CICLOS CARGA
ORDENADOR DEFORMACION
FLEXIBILIDAD
dafdh
dk
Fig. 4.- Esquema del ensayo en vacio.

4. RESULTADOS Y DISCUSION

En la Fig. 5 se muestran los resultados
obtenidos en esta experimentacidén con la
aleacién 7017-T651, junto con otros da-
tos recopilados para la aleacién 7075-
T651, de la misma serie y tratamiento
térmico, en aire [9] y en un ambiente
inerte (N, gaseoso) [10].

8® A
o rRuiz , vacio
. LRUIZ , AIRE
— D LANKFORD [3], AIRE sp
£ A SANTNER [0], Ny RY 5o
g2 8- ©
E - [
z' -
Tt A
8
- /’ P
R A
O éﬁé;;f/
L _a
w? . . . P .
3 4 5 5 7 8 & b ]
4K | IMPavm 1
Fig. 5.- Resultados de los ensayos en

aire y en vacio (7017-T651) y
comparacién con otros datos en
aire y en N2 gaseoso (7075~
T651) .

Se puede apreciar que el acuerdo entre
los resultados es bueno, aungque hay que
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tener en cuenta gue se trata de dos
aleaciones un poco diferentes y que los
ensayos no estan realizados en las mis-
mas condiciones de relacién de carga y
frecuencia, aunque son orientativos. Por
otra parte, los puntos obtenidos por no-
sotros en aire autn son muy pocos para
poder afirmar si el acuerdo es bueno,
aunque para estos primeros puntos si que
lo es.

En la Fig. 6 se refleja el brusco cambio
gue tuvo lugar en la velocidad de creci-
miento de la grieta al pasar de aire a
un vacio de 1074 torr.

46
Laﬁﬁ fue o B
i by M0t oB
44 &{a{j ‘/élb"‘ mmmla
. f i
42 - e
- A e?
£ 40 1 #" VACIO
£ o
L
38 ‘R\
36 & AIRE
g
B
34 -2 T . . r . .
] 20000 40000 80000 80000
N(clclos)
Fig. 6.~ Velocidad de crecimiento de la

grieta en aire y en vacio.

Es muy notoria la diferencia entre la
velocidad de crecimiento de las fisuras
en aire y en vacio, observandose en la
Fig. 6 que dicha velocidad es tres veces
menor en vacio que en aire para una mis—
ma probeta. Este hecho coincide con 1lo
que sefialan otros estudios publicados
[8].

Los resultados obtenidos en vacio nos
permiten disponer de una curva patrén a
la que referir resultados obtenidos en
medios agresivos, en concreto aire con
distintos contenidos de humedad.

La morfologia de la superficie de frac-
tura muestra también una clara diferen-
cia al pasar de aire a vacio. En vacio,
se observan facetas muy agudas super-
puestas sobre un fondo predominantemente
uniforme. En aire, sin embargo, la su-
perficie de fractura es mucho més suave
y regular en apariencia. Sin embargo, a
mayores aumentos, se observan en aire
pequefias estrias de fatiga distribuidas
de modo uniforme. En vacio, dichas es-
trias son mas dificiles de ver, pues es-
tédn menos marcadas. Estas observaciones
coinciden con otros estudios para alea-
ciones de la misma serie [9].

El trabajo a desarrollar en el futuro
con esta aleacidén consiste en realizar
més ensayos de fatiga tanto en aire como
en vacio a distintas frecuencias y con R
= 0.1, asi como ensayos de corrosién ba-
jo tensién para tratar de explicar los
resultados de corrosién-fatiga segin al-
guno de los modelos existentes.
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LA TOPOGRAFIA T.T.S.
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Resumen.- En este articulo se pone de manifiesto la existencia
de un nuevo modo microscépico de fractura no convencional: la

zona T.T.S.
de fragilizacién por hidrégeno.
ensayos de fractura en
fisuradas y entalladas,

ambiente

(Tearing Topography Surface), asociada a fenbmenos
El estudio experimental incluye

sobre muestras
condiciones

agresivo
diferentes

electroquimicas y velocidades de solicitacién. Los resultados
experimentales muestran relaciones fenomenoldgicas entre el

tamano de la =zona T.T.S.

y variables

como el potencial

electroquimico, el factor de intensidad de tensiones maximo de

fisuracién (muestras fisuradas),

el tiempo hasta rotura y la

geometria. En el estudio tedbrico se propone un nuevo modelo de
difusién de hidrégeno en metales, que permite explicar desde el
punto de vista tedérico las relaciones fenomenoldgicas entre el
tamafio de la zona T.T.S. y las variables de ensayo.

Abstract.- In this paper the

-non conventional- fracture mode: the T.T.S. zone
associated with hydrogen embrittlement
The experimental study includes

Topography Surface),
phenomena, 1is pointed out.

existence of a new microscopical

(Tearing

fracture tests under aggressive environment on cracked and
notched samples, with different electrochemical conditions and
loading rates. The experimental results show phenomenological

relations between the

T.T.S. size and

variables as the

electrochemical potential, the maximum stress intensity factor
during precracking (cracked samples), the time to rupture and
the geometry. In the theoretical study a new hydrogen diffusion
model is proposed which lets explain -from the theoretical point
of view—~ the phenomenological relations between the T.T.S. size

and the test variables.
1. INTRODUCCION

En el estudio de la fractura en ambiente
agresivo es de primordial importancia el
andlisis fractografico de las superfi-
cies de rotura, con el fin de clarificar
los micromecanismos fisicos que han con-
ducido a la situaciébn critica y, a ser
posible, delimitar la zona de aplicacién
del criterio de fractura. Tradicional-
mente se han distinguido cuatro modos
microscépicos de fractura: intergranu-
lar, clivaje, cuasi-clivaje y crecimien-
to + coalescencia de microhuecos. La in-
vestigacidén que aqui se presenta pone de
manifiesto la existencia de un nuevo mo-
do microscépico de fractura: la zona
T.T.S. (Tearing Topography Surface),
asociada a procesos de fragilizacién por
hidrégeno. Su importancia radica no sélo
en su caracter innovador desde el punto
de vista experimental, sino también en
las importantes consecuencias de orden
tedrico que de su estudio se extraen.

La topografia T.T.S. aparece ya en las
investigaciones de Thompson y Chesnutt
{11, y de Costa y Thompson [2], en las
cuales tunicamente se estudia el aspecto
microscoépico de la nueva zona de fractu-
ra. Lancha [3] y Toribio [4, 5] encon-
traron topografia T.T.S. en sus investi-
gaciones sobre fragilizacién por hidré-
geno en muestras fisuradas y entalladas,
respectivamente. Investigaciones poste-
riores permitieron encontrar relaciones
fenomenolégicas entre el tamafio de la
zona T.T.S. y el potencial electroquimi-
co o la carga de fisuracidén previa por
fatiga en muestras fisuradas [6, 7, 8].
Asimismo se descubrié la relacién entre
la profundidad T.T.S. y el tiempo hasta
rotura o la geometria en probetas enta-
lladas [9, 10, 11], demostrandose la im-
portancia de la difusién como mecanismo
de transporte de hidrégeno en metales
[12] y llegandose a la formulacidén cine-
matica de un criterio de fractura en am-
biente agresivo [13].
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2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

El estudio experimental comprende la
realizacién de ensayos de fractura en
ambiente agresivo a velocidad de defor-
macidén constante sobre muestras fisura-—
das y entalladas. Se han utilizado dife-
rentes potenciales electroquimicos y di-
versos valores de pH, asi como un amplio
abanico de velocidades de deformacién.

El plan de ensayos sobre muestras
fisuradas se ha llevado a cabo utili=-
zando un acero eutectoide ferritico-per-—
litico (Acero 1). La composicién quimica
y las propiedades mecdnicas se han resu-,
mido en las Tablas 1 y 2.

C% Mn#% Si% P% S%
0.74 0.70 0.20 0.016 0.023
TABLA 2. P {edad L. (2 1

E Cp.2 Orax € (Opay)
GPa MPa MPa %
195 725 1300 8

La geometria consistié en un cilindro
con una fisura de borde tipo 1linula
(Fig. 1) de 12 mm de didmetroyde profun-
didad a = 4 0.2 mm.

Las probetas fueron ensayadas en ambien-
te agresivo a velocidad de deformaciédn
constante de 8.3:10°8 m/s, de acuerdo con
la experiencia previa [14]. Los pH de la
solucién (1 g/l de Ca(OH), + 0.1 g/l de
NaCl + HCl) fueron 4, 8 y 12.5. Los en-
sayos se realizaron a potencial constan-
te, cubriendo un amplisimo rango desde
el valor E = -100 mvV E.C.S. (anddico)
hasta el valor E = -1200 mv E.C.S.
(catédico) . E1 esquema de montaje apare-
ce en la Fig. 2.

9
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Fig. 1.- Muestra fisurada.
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Fig. 2.~ Dispositivo experimental.

Para estudiar la severidad de la pre-fi-
suracién por fatiga se adoptaron dife-
rentes valores para la carga de fisura-
cién: (K, = 0.28, 0.45, 0.60 y 0.80 K.)
donde K; representa la tenacidad de
fractura del material (K. = 53 MPa ml/2),

El plan de ensayos sobre muestras
entalladas se ha realizado también so-
bre un acero eutectoide ferritico-perli-
tico (Acero 2). La composicién quimica y
las propiedades mecanicas se han resumi-
do en las Tablas 3 y 4.

TABLA 3. Composicién gquimica (Acero 2)

C% Mn% Si% P% S%

0.85 0.60 0.26 <0.01 <0.03

IABLA 4. Propiedades mecdnicas (Acero 2)

E 60 .2 Gmax £ (Gmax)
GPa MPa MPa %
199 600 1151 6.1

Se eligieron cuatro geometrias de probe-
tas axilsimétricas entalladas circular-
mente, con diversos radios y profundida-
des de entalla, como puede verse en la
Fig. 3, donde D es el didmetro de 1la
probeta, de valor 11.25 mm en todas las
muestras. Todos los ensayos con probetas
entalladas, con 31 en total, se realiza-
ron al potencial catédico de -1200 mV
E.C.S. y pH = 12.5, velocidades de so-
licitacién comprendidas entre 10-10 y
2:10-% m/s.

3. RESULTADOS EXPERIMENTALES

La severidad de cada ensayo se ha medido
a través del cociente entre la carga de
rotura en ambiente agresivo (Fy) y la
carga de rotura en aire (F,), obtenida
realizando, para cada geometria, dos en-
sayos en aire [3, 4].
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Fig. 3.- Muestras entalladas.

La Fig. 4 ofrece los resultados experi-
mentales sobre probetas fisuradas. Cabe
extraer las siguientes consecuencias:

- Existen dos regiones de potencial
gue conducen a la rotura por corrosién
bajo tensién, separadas por otra zona de
potenciales donde el fenémeno es menos
intenso, denominédndose régimen catddico
al que se produce a potenciales més
negativos y régimen anédico al corres-
pondiente a potenciales menos negati-~
vos.

En la regién catddica el fendbmeno es de
fragilizacién por hidrégeno. En la re-
gidén anddica el proceso es menos claro
y, aungue predomina la disolucidn anédi-
ca, puede coexistir también la fragili-
zacidén por hidrdgeno [15].

- El efecto de la carga maxima de fi-
suracidén por fatiga es similar para los
tres valores de pH: la corrosidédn bajo
tensién (disolucidn anddica o fragiliza-
cién por hidrégeno) aumenta al disminuir
las cargas de fisuracidén, lo cual hace
pensar en la importancia que tienen las
tensiones residuales compresivas produ-
cidas junto a la punta de la fisura du-
rante la prefisuracidén de las muestras
por fatiga.

La Fig. 5 muestra los resultados experi-
mentales con probetas entalladas. Al ser
geometrias con distinto radio y profun-
didad en el fondo de la entalla los es-
tados tensionales en las proximidades de
dicho fondo son muy distintos, y el es-
tudio servird para conocer la influencia
del estado tensional en la fragilizaciédn
por hidrégeno. El andlisis de los resul-
tados permite afirmar lo siguiente:

- La caracteristica comin a las cua-
tro geometrias es que la severidad del
ensayo depende de la velocidad de soli-
citacién uyz: el dafio producido por el
ambiente agresivo —en este caso fragili-
zacidén por hidrégenoc al ser régimen ca-
tddico~ es mayor cuanto menor es la ve-
locidad de solicitacién.

- Para valores muy bajos de la velo-
cidad de solicitacién (ensayos cuasi-es-

taticos), la carga de rotura alcanza un
valor asintético correspondiente a fra-
gilizacién méxima. A partir de este va-
lor, y para velocidades menores, el dafo
producido por el hidrégeno =-~fragiliza-
cién~ no depende de la velocidad de so-
licitacidén sino unicamente del estado
tensional en las proximidades del fondo
de la entalla y, por tanto, de la geome-'
tria.

- Para valores muy altos de la velo-
cidad de solicitacidédn (ensayos ultra-ré-
pidos), la carga de rotura alcanza tam-
bién un valor limite correspondiente a
fragilizacién minima. Es importante
resaltar que este valor difiere sustan-
cialmente del valor de la carga de rotu-
ra en aire, lo cual indica gue, aun en
ensayos de duracidén muy breve, el dano
producido por el hidrégeno -fragiliza-
cidén~ es considerable. La consecuencia
inmediata es que la absorcidén (interna)
del hidrégeno adsorbido (en superficie)
es préacticamente instanténea.

Por ultimo se realizdé un exhaustivo es-
tudio fractogrdfico de las superficies
de fractura mediante microscopia elec-
trénica de barrido. A efectos del pre-
sente trabajo unicamente interesa la re-
gién catddica de potenciales. Referen-
cias sobre la regidén anddica se encuen-
tran en Lancha [3] y Lancha y Elices
[61.

El andlisis fractogrdfico de todas las
muestras (fisuradas en régimen catédico
y entalladas) ofrece siempre el mismo
aspecto general: la fractura se inicia
siempre en una pequefia regidén situada
junto al fondo de la fisura o entalla
donde 1la topografia microscédpica de
fractura puede clasificarse como
T.T.S. (Tearing Topography Surface), a
partir de las investigaciones de
Thompson y Chesnut ([1], y Lancha [3].
Dicha topografia de fractura, gque apare-
ce en la Fig. 6, es un modo microscédpico
de fractura no convencional, del cual
Unicamente se encuetran referencias so-
bre el aspecto microscépico [1, 21,
siendo las investigaciones de los auto-
res [3, 4, 5] las primeras que plantean
relaciones fenomenoldgicas entre la zona
T.T.S. y las variables de ensayo, expli-
cadas a la luz de un modelo de difusién
de hidrégeno.

La zona T.T.S. es el &rea donde se ini-
cia la fractura (zona critica). En el
resto de la seccién de rotura la topo-
grafia microscédpica de fractura es del
tipo cuasi-clivaje. En la Fig. 7 se han
esquematizado todas 1las secciones de
fractura obtenidas en probetas fisuradas
y entalladas. En las muestras fisuradas
la zona T.T.S. tiene forma de banda es-
trecha paralela al fondo de la fisura,
algo més ancha en los bordes (lugares
por donde penetra el hidrégeno). Las
probetas entalladas de geometrias A y C
presentan siempre una zona T.T.S. con



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA

VOL.7  (1990) 173

Gy 283,108 m/s G,y 58300%mss Gp 2830008 mss
of o ok
<] o &
-~ \
tn  -20r ~200F 200 a
o j
LI <400k -400F X
= e
E Kmax, , (K} Kenax, K ) [ 4
600N | o 28 ~6001 28 600k {5 78
o & 2 I o \A
£ & 65 & 60 4 80
-goor- | ® &0 - 860l e 80 ~goap | e 80 [
/ﬂ & . L]
~1000}- “1000f /’ 1000} /
-1200 1200 g 1200k o / e
-iaask 1400 -1409
as & 05 o7 o 08 10 6 05 06 57 o8 o3 T i ot % o7 58 TR
Fp /Fg Fn /Fg Fa /Fo
Fig. 4.- Resultados experimentales (muestras fisuradas).
‘o I 10 10
fid -o——n—-————————-—"%)/w”‘%
&
08f- 0.8k o8l
065 (13 C (5 o
a i i g i i L c 1 i . 8.4 d i 4
. X 5 =
0.4 15‘ 15’ i;‘ 0.4 15‘0 i}’ {g' 137 0.4 ;6‘ i)’ ‘_G‘ o} B . lﬂ'
U lmisd Ly . Gmesd g L Amis) ug Amis}
Fig. 5.~ Resultados experimentales (muestras entalladas).

forma de linula, situada junto al fondo
de la entalla. Para las geometrias B y D
la zona T.T.S. tiene forma de anillo
circunferencial de finisimo espesor (ca-

so de ensayos de corta duracién), o de
linula irregular con bordes anchos (caso
de ensayos de larga duracién). En todos

los casos se ha medido la profundidad de
la regién T.T.S., denominada X,.;, medida
siempre respecto al fondo de la fisura o
entalla y en direccién perpendicular.

4. ESTUDIO FENOMENOLOGICO

A continuacidédn se raliza un estudioc fe-
nomenolédgico para conocer las relaciones
entre el tamafio de la zona T.T.S. y las
principales variables de ensayo: el po-
tencial electroquimico, la carga maxima
de fisuracién por fatiga, el tiempo has-
ta rotura y la geometria. Dichas rela-
ciones se explicarédn en el epigrafe si-
guiente a partir de un modelo de fisura-
cién de hidrégeno.

La Fig. 8 muestra la relacién entre la
profundidad T.T.S. y el potencial (X, =
0.45 K.; muestras fisuradas). La zona
T.T.S. se hace mas grande cuando el po-
tencial se hace mas catéddico (més nega-
tivo), alcanzando un valor méximo para
el potencial E = -1200 mV E.C.S.

6.~

Fig. Topografia microscépica  TTS

(Tearing Topography Surface) .

En la figura Fig. 9 se ha representado
el tamafio de la regidén T.T.S. en funcién

de la carga maxima de fisuracién por fa-
tiga (E = ~1200 mV E.C.S.; muestras fi-
suradas) . La profundidad T.T.S. disminu-

ye claramente al aumentar la carga maxi-
ma de fisuracién.

En cualquier caso, la profundidad de 1la
zona T.T.S. no depende fuertemente del
pH en la regién catddica de potenciales.
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Las Figs. 10 y 11 muestran la relacién
entre el tamafio T.T.S. y el tiempo hasta
rotura. Se observa que la profundidad de
la zona T.T.S. aumenta al aumentar la
duracién de ensayo, alcanzando valores
limites por la izguierda y por la dere-
cha en funcién del tipo de geometria.

El valor limite por la izquierda corres-
ponde a ensayos de duracidén muy breve o
velocidad de deformacidén muy alta (ensa-
yos ultra-répidos). Representa el minimo
efecto fragilizador del hidrédégeno, fun-
cién del tipo de geometria. Puede escri-
birse:

lim  Xgppg = lim  xpps = X, (1)
tc—-)O E — o

donde t, es el tiempo hasta rotura, € la
velocidad de deformacién y X, el minimo
valor T.T.S., funcidén de la geometria:

X, = %X, (geometria) (2)

El valor limite por la derecha (valor
asintoético) corresponde a ensayos de muy
larga duracidén o velocidad de deforma-
cién muy lenta (ensayo cuasi-estético).
Representa el maximo efecto fregilizador
del hidrégeno. Matemdticamente:

lim  Xgppg = lim  xpqs = %g (3)
t oo £E =0

El valor limite x; coincide precisamente
con la profundidad del punto de tensién
hidrostadtica méaxima que -como ha demos-
trado Toribio [4]- es una caracteristica
de la geometria, y no cambia con el pro-
ceso de carga.

Xg = Xg (geometria) (4)

5. ANALISIS TEORICO

En este apartado se explican las rela-
ciones fenomenoldégicas entre el tamafio
de la zona T.T.S. y las cuatro variables
de ensayo (potencial, carga de fisura-
cidén, tiempo hasta rotura y geometria),
planteando un modelo de difusidén de hi-
drbégeno basado tanto en la concentra-—
cién como en el estado tensional en las
proximidades del fondo del defecto (fi-
sura o entalla). El planteamiento de es-
te modelo, ademés de explicar por qué se
producen los fendémenos mencionados en el
punto 4 de este articulo, contribuye a
realzar la importancia de la topografia
T.T.S. como zona asociada a fendmenos de
fragilizacién por hidrdégeno. La regién
T.T.S8. representa, desde el punto de
vista fenomenolégico, la zona daifiada o
zona de proceso; desde el punto de
vista de la fractura, la zona critica
o zona de fractura.

El estudio de la fragilizacién por hi-
drégeno desde el punto de vista matema-
tico requiere dilucidar cuidl es el meca-
nismo fundamental de transporte de hi-

drégeno en metales: difusidén o transpor-
te por movimientos de dislocaciones. En
investigaciones anteriores, Toribio y
Elices [12], a partir del anédlisis de la
extensién de zona T.T.S. y de la zona
pléastica, han demostrado que la difusién
es el principal mecanismo de transporte
de hidrdgeno en metales.

Las hipbétesis de partida del modelo son
las siguientes:

1) E1 transporte de hidrégeno se produce
por difusidn, de acuerdo con [12],
aunque el coeficiente de difusién
puede depender de la temperatura
[16]; 1la concentracién de trampas
[17], el contenido de sulfuros [18] o
la presién de hidrégeno [19].

2) La absorcién del hidrégeno adsorbido
es instantdnea, lo cual supone que la
condicién de contorno para el proble-

"ma de la difusién se alcanza de forma
inmediata. La evidencia experimental
que sustenta esta hipdtesis son los
ensayos ultra-rdpidos, en los cuales
el dafio producido por el hidrégeno es
apreciable.

3) La presencia del hidrogeno no modifi-
ca la ecuacién constitutiva del mate-
rial, y por tanto no altera el estado
tensional en el metal. Esta hipdétesis
es valida para bajas presiones de hi-
drégeno, como es el caso de los ensa-
yos de polarizacién catddica.

Las ecuaciones de la difusién, desarro-
lladas por Van Leeuwen [20] y Astiz [21,
22, 23] son las ecuaciones de Fick modi-
ticadas para tener en cuenta la influen-
cia del estado tensional en la difusién.
El vector densidad de flujo depende del
gradiente de concentracién y del gra-
diente de tensién hidrostética:

J = ~-D* grad ¢ + Mc grad © (5)

c
3¢ = b* Ac - M grad ¢ * grad ¢ ~ Mc AC
(6)

donde ¢ es la concentracién de hidrége-
no, t el tiempo, J el vector densidad de
flujo, © la tensidén hidrostatica, D* el

coeficiente de difusién y M un segundo
coeficiente funcién del anterior:

D*V*
RT

(7

siendo V* el volumen parcial molar de
hidrégeno, R la constante de los gases
perfectos y T la temperatura absoluta.

La condicién de contorno para borde de
metal en contacto con hidrdégeno es:

v*o
¢r = G, exp |}y (8)

distribucién de Botzmann donde ¢, es la
concentracién de equilibrio hidrégeno-
metal en ausencia de tensidn, obtenible
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por consideraciones termodindmicas {24].
La ecuacién (8) representa también la
solucién estacionaria al problema de 1la
difusidén: en este caso la concentracién
de hidrégeno es funcién univoca de 1la
tensidén hidrostética.

Considerando la regidén T.T.S. como zona
dafiada o zona de proceso en el fendmeno
de la fragilizacién por hidrdgeno, su
tamafio serd funcidn creciente de la con-
centracién media de hidrdgeno en esa zo-
na:

Kpps = Xprs (C) creciente (9)

Teniendo en cuenta que la concentracidn
media de hidrégeno en la zona T.T.S. es
funcién creciente de la concentracién en
el contorno cr y ésta depende, también
de forma creciente, del caracter negati-
vo o catédico del potencial electroqui-
mico, se tiene:

c = c (cp(-E)) creciente (10)
y por lo tanto:
Xprs = Xpps (-E) creciente (11)

lo gque explica el hecho experimental de
que la zona T.T.S. se hace mé&s grande
cuando el potencial se hace més catédico
o negativo (Fig. 8).

Por otra parte, y teniendo en cuenta las
ecuaciones de la difusién (5, 6), la
concentracidén de hidrégeno es funcidn
decreciente de las tensiones residuales
compresivas inducidas por plastificacion
en la punta de la fisura, que a su vez
aumentan al aumentar la carga de fisura-
cidén por fatiga. Es decir:

c =c¢ (0., (K,.,)) decreciente (12)

A partir de (9) y (12):

Xppg = Xpps (Kpay) decreciente (13)
lo cual explica la dependencia inversa
entre el tamafo T.T.S. y la K,,, de fati-
ga (Fig. 9).

La difusién de hidrdégeno (5, 6) hace que
la concentracidén aumente si disminuye la
velocidad de deformacién o si aumenta la
duracidén de ensayo:

c =c (&1 (t.)) creciente (14)

y teniendo en cuenta (9):

Xppg = Xppg (Eod creciente (15}

como se vid en las Figs. 10 y 11.

Ademds la geometria condiciona el estado
tensional en las proximidades del fondo
de la entalla, y éste influye en la con-
centracién de hidrdgeno a través de las
ecuaciones de la difusién (5, 6). Por lo
tanto:

¢ = c(o(geometria)) (16)
A partir de (9) y (16):

Xpps = Xqps (geometria) (17)
como se comprueba en las Figs. 10 y 11.

Como se vio anteriormente, los valores
limite por la izquierda y derecha de la

zona T.T.S. también son funcidén de la
geometria. El valor limite por la iz-
guierda x, (1, 2), correspondiente a en-
sayos ultra-répidos, confirma la hipéte-
sis 2 de absorcién instantdnea de hidré-
geno. ‘El1 valor limite por la derecha xg
(3 y 4), correspondiente a ensayos cua-
si-estdticos, se explica a partir de la
solucidén estacionaria (8) al problema de
la difusién. En efecto, en ensayos cua-
si-estédticos la solucidédn se aproxima a
la estacionaria, y la concentracidn de
hidrégeno en cada punto es funcién uni-
voca de la tensién hidrostédtica. Asi, la
profundidad de la zona T.T.S. (zona de
proceso o zona dafiada por el hidrdgeno)
coincide con la del punto de tensién hi-
dréstética maxima.

6 .CONCLUSIONES

1) Se ha demostrado que la zona T.T.S.
(Tearing Topography Surface) es la
zona dafiada o zona de proceso en fe-
némenos de fragilizacién por hidrd-
geno, y representa la zona de frac-
tura o zona critica a la hora de
aplicar un criterio de fractura.

2) En la regidén de potenciales catédi-
cos los resultados experimentales, y
concretamente el tamafio de la zona
T.T.S., son independientes del pH.

3) La profundidad T.T.S. es funcién del
cardcter catédico o negativo del po-
tencial (creciente), de la carga ma-
xima de fisuracién por fatiga (de-
creciente), del tiempo hasta rotura
(creciente) y de la geometria. Di-
chas relaciones se han explicado a
partir de un nuevo modelo de difu-
sién de hidrégeno en metales, en el
cual la densidad de flujo depende no
s6lo del gradiente de concentracién
de hidrégeno, sino también del gra-
diente de tensién hidrostética.

4) Se ha obtenido el valor limite para
la profundidad de la zona T.T.S. co-—
rrespondiente a ensayos ultra-rdpi-
dos. Dicho valor, no nulo, confirma
gue la absorcién del hidrdgeno es
précticamente instanténea.

5) Se ha obtenido el valor asintético
para la profundidad de 1la =zona
T.T.S. correspondiente a ensayos
cuasi-estdticos, gque coincide con 1la
del punto de tensién hidrostatica
madxima, lo cual ha sido explicado
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teniendo en cuenta que en el caso
estacionario la concentracién de hi-
drégeno en cada punto es funcién
univoca de la tensién hidrostatica.
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1. INTRODUCCION particular la zona adracente al cordén
soldadura, conocida como zona blanca

En Ta actualidad se dispone de 1la tecnologta debide a su aspecto después de un ataque

necesaria

las
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Resumen.- En este trabajo se comparan 1las caracterfsticas microestructurales ¥ la
susceptibilidad a 1a corrosién bajo tensién (CBT) de la zona afectada térmicamente
en piezas soldadas de la aleacidn AAR7017, ¥ en particular de 1a zona adyacente al
cordén de soldadura conocida como zona blanca (2ZB), con (ZBP) vy sin tratamiento
post-soldadura, con las correspondientes & los temples comerciales T4 y Té51. La
microestructura se analizé mediante microscopfa 6ptica y calorimetria diferencial
de barrido, mientras que la susceptibilidad a 1a CBT se evalud mediante ensayos a
traccién lenta y medidas de la wvelocidad de propagacion de grietas en mediocs
agresivos. Los resultados para esta ¢ltima son tales que T&5! (¢ ZBP ~ T4 ( 2B,
variando en el rangs 2x10°% m.s™d (T451) a 3.8x10°6 m.sl «2B). La mayor
suysceptibilidad a ta CBT del material 2BP que revelan 1los ensayos a traccién
lenta, demuestran la importancia de la etapa de iniciacién., Estos resultados se
pueden interpretar en términos de 1la teorfa propuesta por Nguyen et al, segln la
cual es posible evaluar 1a resistencia de un material a la CBT en funcién de la
capacidad de frenado de las bandas de deslizamiento que tienen las particulas que
forman su microestructura,

Abstract.~- In this work, the microstructure and the susceptibility to stress
corrosion cracking (SCC) of the heat affected zone in AR7017 weldments, prior (W2)
and after (WZP) a post-weld heat treatment, are compared to those of the
commercial tempers T4 and Té51. The microstructure was studied by means of optical
microscopy and differential scanning calorimetry, whereas the susceptibility to
SCC was evaluated by means of slow strain rate tests and measurements of the crack
growth rate, in aggressive environments. The results for the latter were such that
Té51 ({ W2P T4 { WZ, varying +from 2x10°%m. 574 (T451) to 3.8 x 1076m.s™d (W2), The
higher susceptibility to SCC showed by the ZBP in the slow strain rate test, prove
the relevance of the crack initiation process. These results admit an
interpretation along the lines proposed by Nguyen et al, who suggested that it was
possible to evaluate the resistance to SCC of & given material in terms of the
ability to bend slip bands of the particles being part of its microstructure.

4}%?at ﬁﬂ}ﬂ wp o e afnca I pous Havea. {2{B,f?i}nﬁ)

de
(2B,
con

; ~ Para incrementar notablemente la 4cido nftrico, juega un papel primordial en el
resistencia a la corrosién bajo tensién (CBT) de proceso de propagacion de grietas en

aleaciones soldables de Al-Zn-Mg (serie agresivos (3-7).

AA?OQO) 1> . Sin embargo, la 2zona afectada
térmicamente  por la  soldadura presenta Schmiedel y Gruhl (8) propusieron un método para

significativos cambios microestructurales que estudiar las propiedades macroscopicas,

parecen ser los responsables del fuerte aumento particular la susceptibiltidad a 1la CBT, de
susceptibilidad a ta CBT observado en regién de dimensiones tan reducidas como las de
. En ta zona blanca {(anchura~0.4 mm), que consistia

de ta
piezas soldadas de estos materiales (2~-4)

medios

Y en

una



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA

VOL.7  (1990) 179

en reproducir la microestructura de dicha zona
mediante tratamientos térmicos que pretendian
simular el ciclo térmico originado en el proceso
de soldadura. E1 andlisis de la susceptibilidad
a la CBT de las probetas con microestructura
similar & la de la 2B, realizado por dichos
autores (8), se 1limité a ensayos a carga
constante. Recientemente, los autores  del
presente trabajo, siguiendo el procedimiento
propuesto por Schmiedel y Gruhl (8, han
evaluado la resistencia a 1a CBT de la aleacién
AA 7017 (A1-Zn-Mg) mediante ensavos a traccion
lenta y medidas de wvelocidad de propagacién de
grieta (92,1003 estos métodos proporcionan una
informacion mucho mé&s rica que el utilizado por
Schmiedel y Gruhl (8). Aunque los resultados de
ambos trabajos sugieren que la zona blanca es
mucho més sensible a la CBT que el material
Té51, en el de los presentes autores se concluye
ademis que la velocidad de propagaci6n de grieta
en la zona blanca es aproximadamente tres
érdenes de magnitud superior a la que se produce
en dicho temple (10).

El objeto de este trabajo es profundizar en la
linea iniciada en las refs. (9,100, vy en
particular comparar la microestructura vy la
susceptibilidad a 1a CBT de la zona blanca con
(ZBP) y sin tratamiento post-soldadura (ZB), con
las correspondientes a los temples comerciales
T4 (envejecido natural) y T451 <(envejecido
artificial).

2. METODOS EXPERIMENTALES

El material wutilizado en este trabajo fué
suministrado en planchas de 10 y 30mm. de
espesor en el estado T45!. Su composicion en %
peso, obtenida mediante absorcién atémica, es:
Zn 53,01, Mg 2,44, Cu 0,12, Cr 0,17, 2r 0,13, Mn
0,29, Fe 0,23, Si 0,11 y Ti 0,08S.

Con objeto de reproducir la microestructura de
ta zona blancta se siguié un procedimiento
similar al de Schmiedel y Gruhl (8); sus
particularidades estdn descritas en la ref. (9).
Como tratamiento post-soldadura se eligié el
mismo utitizado en el temple T451, por otra
parte el envejecido natural (temple T4 y ZB) se
prolongé durante al menos 30 dfas. La evaluacion

de la susceptibilidad a 1la corrositn bajo
tensién se realizé mediante ensayos de traccién
lenta <(8SRT) en probeta cilindrica lisa,

mecanizada haciendo coincidir la direccién de
solicitacién con 1la transversal corta del
material, Los ensayos se realizaron en una
solucion acuosa de CINa al 3.54, pH 6.5 vy
temperatura media de 25'C, a potencial constante
entre ~-800 y -1400 nV <(los potenciales se
referirdn siempre al electrodo de calomelano
saturado), ¥ a una velocidad de solicitacién de
3x107 % m. miﬁq; como referencia se utilizaron los
valores obtenidos en aire seco (muestras
inmersas en perclorato magnésico anhidro).

La velocidad de propagacién de grietas se midié
sobre probetas DCB  autotesadas a apertura
constante. La solucion acuosa fue la
anteriormente citada ¥ los ensayos se realizaron
a potencial libre de corrosién (PLD). Una
descripcion detallada de 1los procedimientos
seguidos se puede encontrar en las Refs. (9-11).

{ En las refs. (9,
" las caracteristicas

- mediante el

“la aleacion AA7017 en los

La microestructura se analizé mediante
microscopfa 6ptica ¥ calorimetria diferencial de
barrido ¢(DSC). Las medidas de DSC se realizaron
en un calorimetro Perkin Elmer DSC-2C en
atmésfera de argébn dindmica (1 1. h'i) %
utitizando como referencia aluminio de atlta
pureza.

' 3. RESULTADOS Y DISCUSION

© 3.1 Microestructura

10) se discutieron en detalle
esenciales de la
microestructura de la zona blanca simulada
procedimiento seguido en este
trabajo, v se compararon con las de la zona
blanca en el material soldado. La conclusién fué
que el mencionado  procedimiento  reproduce
adecuadamente ltas caracterfsticas microestruc-
turales de la zona blanca real. Al comparar las
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:Fig. 1 Curvas de calorimetria de barrido para

temples T4 y Té51,
en probetas con estructura similar @ la de la
zona blanca en piezas soldadas con (ZBP) y sin
(2B tratamiento post-soldadura.
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microestructuras de 1a 2B y ZBP con las del formacién de fases n (12), podemos concluir
material en los temples T4 y TéS5t, podemos que la presencia de estas fases en el materjal
resaltar los puntos siguientes: 1) Los dos Té51 es significativamente més importante que en
tratamientos comerciales presentan una la ZBP. Considerando que ambos materiales fueron
estructura de granos sin recristalizar (bandas sometidos a idénticos envejecimientos
de deformaci6n) muy similar, mientras que tanto artificiales, este resultado sugiere que las
en las muestras 2B como en las 2BP los granos cinéticas de precipitacion en ambos materiales
son grandes y equiaxiales (microestructura son notablemente distintas. Este resultado neo
recristalizada). 2) La distribucién de debe extrafar, habida cuenta del importante
particulas en el material T4 y Té51 es bastante papel que juegan las fronteras de grano, y demds
uniforme, mientras que en la zona blanca hay caracteristicas microestructurates, en tos
pocas partfculas en el interior de los granos, procesos de precipitacion. Estos aspectos serdn
observandose mayor concentracioén en las discutidos con mayor profundidad en futuros
fronteras (este efecto es mds notable en 1la trabajos.
Z2BP) .
Las observaciones anteriores se han 3.2 Susceptibilidad.a 1a Corrosi6n bajo Tensién
complementado con medidas calorimétricas, que . .
proporcionan informacién sobre el tipo de Las proplgdades mecénncag y eletroquimicas de
particulas que forman la microestructura. En la tos materiales aqui estudiados, reltevantes para
fig. 1 se muestran las  curvas DsC la discusién subsiguiente, se resumen en la
correspondientes a la 2B, 2BP y al material en Tabla I.
los temples T4 y T451. Resaltamos las siguientes )
caracterfsticas: i) Las curvas DSC de la 2B v el Los resultados de los ensayos a traccién lenta
material T4 son muy similares, especialmente el se muestran en la figura 2 vy la Tabla l. La
primer pico endotérmico que corresponde a la novedad respecto de log resultados presentados
disolucién de las particulas presentes en las en la ref. (9 reside en el temple T4,
muestras; esto indica que tanto el tipo <{zonas Observamos que dicho material se comporta
G.P.Y como el tamafo y densidad de las notabtemente peor que el Té51, y de un mode muy
particulas, es muy similar en los dos casos., ii) similar al de 1a ZB. En cuanto a la superficie
Se notan mayores diferencias en las curvas de fractura de este material en medio agresivo,
correspondientes a la ZBP ¥y el temple Té451; ilustrada en la Figura 3, observamos que
aunque el primer pico endotérmico es presenta dos zonas bien diferenciadas: una
relativamente similar, las diferencias en la plana, caracterfstica de la CBT en este
primera exoterma son notables. Dado que esta material, ¥ otra caracterfstica de las probetas
Gltima ectd ecencialmente asociada a la ensayadas en medio inerte que evidencia una
fractura por nucleacién y coalescencia de
TABLA 1. Caracteristicas de la aleacion AA2017 en los temples T4 vy TéS1 ¥
tratada térmicamente para reproducir la microestructura de la zona blanca en
muestras soldadas, con (ZBP) y sin (ZB) tratamiento post-soldadura. PLC es el
potencial libre de corrosién, Gurs la carga de rotura, Gop.2 el limite
eldstico y v 1a velocidad de propagacion de grieta.
NaCl (3.5%) pH (4.3
SSRT Dee
(O.Spm.miﬁl)
AIRE SECO PLC GLJS(MPa) PLC (mW)
(my
Uso | Qurs Al | PLC | -1200 v Krsce
(MPa) | (MPa) | ) | MPa.m’ (v | <meh | MPa.n
-9
Té51 400 441 8.5 27.4 -913 430 416 | 1.9x10 é
ZBP 410 440 2.0 16.8 -902 140 273 9.4x10—? é
2B 265 32¢ 2.5 28.3 ~-9264 144 213 | 3.8x107 10
T4 288 472 11.3 39.8 -956 192 349 9.0x10'? 10
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Fig. 2 Resultado de los ensavos de corrosi6n

bajo tensidn a traccién lenta
muestras de fa fig. 1.

para las mismas

huecos. La zona plana varfa con el potencial de
ensayo, asf: i) para potenciales mds nobles que
~-1200 mY (fig., 3 tiene la forma de una media
luna, no 1llegando a contornear la superficie,
i1y al aumentar el potencial se produce, ademis
de Ta media luna, un anillo similar al del
material Té51 (®-11) y, finalmente, iii) para
potenciales muy catédicos, solo resta el anillo
mencionado, Estos resul tados se pueden
interpretar en términos de las cinéticas de
iniciacién y propagacion de grieta. En efecto,
para potenciales més nobles dominard la etapa de
propagacién, aumentando  progresivamente ta
importancia de la de iniciacién al disminuir el
potencial, 1legando a dominar esta dltima para
potenciales muy catédicos.

Los resultados para la velocidad de propagacién
de grietas en medios agresivos se ilustran en la
figura 4 ¥y la Tahbla 1. Observamos que la
velocidad de propagacién resultante es tal que
Té51 < ZPB ~ T4 «( 2B, siends los valares
correspondientes a los tres dltimos materiales
al menos dos érdenes de magnitud superiores al
del temple Té51, y alcanzéndose el valor maximo
para la 2B <{alrededor de 4x10"®m.s{). Es
igualmente interesante resaltar que el Kigee €5
mayor en las muestras sin envejecimiento
artificial <T4 ¥ ZB> que en aquellas que i lo
tienen {T451 y 2ZBP),

Estos resultados indican que la velocidad de
propagacion de grieta puede efectivamente ser el
factor fundamental a la hora de entender la baja
resistencia a la CBT de las piezas soldadas - de
la aleacion AA7017, como va sugierieron Holroyd
et al (5. Por otra parte la combinacion de los

recsultados de los ensayos de traccién lenta con
estos  dltimos, permite concluir  que Ta
iniciaciGn de grieta es también wun factor a
tener en cuenta. En efecto, mientras que en los
ensayos a traccidn lenta 